
シリコン大規模集積 路のための

電極及び配線に関する研究

2002年

嶋 昇平

ロ





概 要

本研究はシリコン大規模集積回路におけるメタライゼーションプロセス、その中でも

シリサイ ドゲー ト電極材料、高融点金属配線、並びにAl配線とそれに代わるCu配線、

および Si基板とこれらの配線とのコンタクト、配線とコンタクトの界面反応抑制に必要

なバ リアメタルを研究対象としている。すなわち、微細化に伴い発生するゲー ト電極およ

び配線とそのコンタクトにおける信頼性上の諸問題について、現象の基礎的な把握とその

機構を解明するとともに、これらの知見に基づいて高信頼性の電極・配線構造及びその形

成プロセスに対する指針を与えることにある。

本論文は 6章から構成されている。第 1章ではLSIの 微細化の傾向と電極配線技術

における微細化プロセス技術について述べ、その過程で発生した信頼性上の諸問題を概観

し、本研究の位置付けについて論じる。第 2章 2.1で は素子の動作速度の高速化に必要

な低抵抗ゲー ト電極材料のシルサイ ド膜の問題について触れる。シリサイ ド膜は Siと 高

融点金属との反応で形成するため、膜の形成方法の選択、熱処理中での膜特性の変化が大

きな問題となる場合がある。本研究ではMoシ リサイ ドに注目し、同時蒸着形成法とMo

S i2夕 ~ゲ ツトからのスパッタ形成法を検討し、熱処理時での膜応力変化が大きく存在

すること、この応力変化は膜の化合時の体積変化に起因していることを示した。 さらに

2.2で はローカル配線として使われる高融点W配線を取り上げ、W/TiN構 造の配線

を提案し、TiNバ リアメタル層 (反応障壁層)に よりWと Si基板との反応を抑制でき

ることを示した。さらにW配線はエレクトロマイグレーション耐性が優れていることも実

証した。第 3章でAl配線とSi基板とのコンタクト部で生じる信頼性上の問題点につい

て、Al配線とSi基板との間にバリアメタルを設けることが必須であることを示した。

3.1で は各種バリアメタルとAl配線、 Si基板との反応性を解析している。 3.2で

は高アスペクト比の微細コンタクト埋め込み平坦化が可能で、多層配線構造に適したCV

D‐ Wバ リアメタルを選択し、Al配線の高信頼化が実現できることを示している。3.3

ではTiNバ リアメタルについて、膜形成後のスタッフ処理がバリア性の確保には必須で

あることを本研究で初めて示した。第 4章ではAl配線自身の高信頼化技術を取り上げ、

4.1で はAl配線の信頼性上の諸問題について、先ず、現象の物理的意味の把握をし、

4.2に おいてTiSi2/Al積 層構造による高信頼化を、 4.3で は C膜被覆Al配
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線構造でAl膜 を大粒径化し、粒界拡散抑制による高信頼化を実現し、4.4で はA1/

Al積層構造でス トレスマイグレーションとエレク トロマイグレーション対策の トレー ド

オフの関係を解決する高信頼化配線構造を確立している。第 5章では最近Alに代わり使

用され始めたCu配線について論じ、 5.1で Cu膜表面および膜中の欠陥とめっき後の

熱処理によるこの欠陥抑制効果を提案し、 5.2に おいて配向性と欠陥の関係を示し、さ

らに 5.3で 結晶粒一つ一つの結晶方位を解析できる新 しいEBSD(Electron Back‐

Scatter Difhaction)解 析による結果を示している。そして、第 6章でこれらを通した結

論を述べている。
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第 1章 序 論

シリコンMOS大 規模集積回路 (ULSI:Ultra Large Scale lntegrated Circuit)

において、 2002年 現在でDRAM素 子では容量 lGの大容量メモリ素子、MPUで は

クロック周波数 1.68GHzの 高速動作素子が実用レベルとなっている。このような素

子の大容量化、高速化は、高集積化を実現するための素子の微細加エプロセス技術、およ

び回路設計技術等により達成されてきた。表 1-1は MOS素 子における各素子パラメー

タ寸法の縮小化の程度を 1974年 と 1999年 とで比較したものである (1)。 25年間

で線幅では 1/30～ 1/40の 微細化を達成してきた。各素子のパラメータは、微細化

してもMOS素 子の基本特性を損なわないようにするため、表 1-2に 示すスケーリング

則 (2)に従って微細化されてきている。このようにULSIは 横方向と縦方向とを同時に

縮小化して素子性能を向上させてきた。本研究はULSI製 造プロセス技術分野のうちゲ

ー ト電極、コンタク ト、配線技術を対象とし、微細化に伴うプロセス技術上の問題点の把

握と理解、およびその具体的な対策と結果について論じる。

ULSIデ バイスは、能動素子であるMOSFET(Meta1 0xide Semiconductor

Field EfLct Transistor)が 基本構成要素である。MOS素 子はその名前の由来とおり、

金属ゲー ト電極 (M)、 ゲー ト酸化層 (○ )、 半導体基板層 (S)か ら成り立っている。当

初のMOS素 子は 1960年 代の初めはAlゲー トMOSFETの ディスクリー ト素子で

あった。Alは低融点であることから、膜形成と加工が容易であったからである。しかし、

1960年 代の後半になると集積回路 (IC)化 の機運が高まり、低融点のAlに代わっ

て高融点金属ゲー ト材料が多結晶 Si(ポ リシリコン)と共に候補として採 り上げられた。

そのいくつかの理由は、融点が高く安定であること、不純物イオン注入のマスク材料にな

り自己整合プロセスを採用できることなどである
(3)(4)。 ところが、 1970年 代に入っ

てポリSiが最も安定なゲー ト電極材料になることが実証され、ポリSiの電極としての

安定性と、熱酸化で生成できるSi02膜 被覆が量産化のブレークスルー技術となって驚

異的な発達を遂げた。このため高融点金属ゲー ト電極は実用化されることはなかった。し

かしながら、量産化が一段落し、素子の微細化が進むにつれてMOS素 子の高速動作化の

要求が高まり、再び低抵抗の高融点金属ゲー トに期待が寄せられた。そこで、ポリSiプ



表 1-l LSI‐ MOS素 子の各種膜厚の変遷 (1)。

表 1-2 MOS素 子縮小化のスケーリング則 (2)。

1974年 1999年 ルヒ

ゲート長 6 μln 0. 1 4 μln ～1/40

ゲ~卜 S i02膜 110～ 1 0 0 nrn 4-3nm ～1/30

ゲー ト電極膜厚 3 0 0 nrn 250～ 150nm 1～ 1/2

接合深さ

NMOS

Extension 7 0 0 nln 70～ 35nm 1/10～ 1/20

Contact hole 7 0 0 nln 140～ 70nm 1/5～ 1/10

フィール ドSi02膜 厚 700nm 700～ 4 0 0 nln 1～ 1/2

シリサイ ド膜厚 な し 6 0 nln

ゲー ト側壁膜厚 な し 150～ 7 0 nrn

配線膜厚 1 0 0 0 nrn 2000へ ′350nm 2～ 1/3

配線幅 6 μln 0. 1 8 μrn ～1/30

配線層数 1 7～ 6 7～ 6

層間絶縁膜厚 1200～ 7 0 0rlm 1200～ 500nn■ ～ 1

Contact hole ?E 6 μrn 0. 2 μrn ～1/30

Via hole 径 な し 0.2 6 μrn

ゲート長 ゲート幅
ゲー ト

Si02膜
接合深さ 電源電圧

基板不純物

濃度

縮小率 1/K 1/K 1/K 1/K 1/K K

９

“



ロセスをそのまま置き換えることができること、抵抗が金属に近く、高温プロセスに耐え

られるなどの ICプロセス整合性に優れている点で、高融点金属と基板 Siと の熱反応で

形成できる金属間化合物である金属シリサイ ドが注目された。この金属シリサイ ドについ

てはすでにSi基板との低抵抗コンタクト材料として 1960年 代から研究されてきた (5)

(6)(7)。 シリサイ ド膜を単独で形成する技術については、いくつかの方法がある。主な

方法としてシリサイ ド組成の焼結体ターゲットを用いてスパッタ形成する方法、独立した

るつばから電子ビームにより同時蒸着する方法、化学的気相成長法 (CVD)に より金属

とシリコンを含むガスを反応させて成長する方法などである。本研究ではスパッタおよび

電子ビーム蒸着技術により形成したゲー ト電極材料としてMoSi2薄 膜を取 り上げ、そ

の基本膜特性を評価した。低抵抗化のための熱処理過程において、膜結品化に伴う体積収

縮による膜応力発生は、膜結品化過程での構造変化に起因していることを明らかにした。

さらにこのMoSi2膜 特性評価技術において採用した膜応力測定技術は、本研究で対象

とした金属配線材料において種々の局面において役立ち、膜応力が配線の信頼性において

重要な研究対象となることを示す。

ULSI素 子中には受動素子である抵抗およびキャパシタが高密度で集積化されてい

る。能動素子と受動素子が相互に配線で接続されて回路を形成し、所望の動作をさせるこ

とができる。この配線は大きく分けて 2種類に分類される。一つ目はSi基板に近い部分

を走るローカル配線であり、二つ目はその上層の主要配線である。 64kDRAM以 前の

LSIに おいては、ゲー ト電極である Pお よびAsな どをドープした低抵抗ポリSi配線

がローカル配線として兼用されてきた。しかし、 256kDRAM以 降は、ゲー ト配線の

遅延時間が問題となってきて、前に取 り上げたシリサイ ドをポリシリコン膜上に積層した

ポリサイ ド(8)(p。lycide)が 用いられるようになった。さらにゲー ト配線と垂直に走るビ

ット線なども低抵抗化の要求が高まり、高融点金属配線が用いられるようになり現在に至

っている。高融点金属ローカル配線材料としてはWが採用されている。その理由は配線形

成後に高温熱処理を受けること、基板 Siと のコンタクト孔が最下層では微小径で高アス

ペクト比のため埋め込みコンタクト構造であることが必須となり、ステップカバレージに

優れたCVD形 成技術によリコンタクト内にW膜を隙間無く形成できるためである。本研

究ではこのW配線について、基板 Siと 密着性が良く、低抵抗コンタクトを得ることので

きるW/TiN積 層構造配線の優れた特性について報告する。さらに、W高融点金属配線

０
０



のエレク トロマイグレーション信頼性について、高信頼性特性を示すことも報告する。

前述した下層部の高融点金属耐熱配線層の上部には、現在のULSIに おいてAlが

主配線材料として採用されている。Al配線は多層配線構造をしており、現在、その配線

層数は最先端のDRAM素 子で 3層 、MPUな どの論理デバイスにおいては 7～ 8層 もの

Al配 線が積み重ねられている。これらの配線は上下の配線層間で必ずコンタクト部を形

成しており、配線自体の信頼性に加えて、配線接続コンタクト部での信頼性も重要である。

むしろ、コンタクト部は段差部であること、微細・高アスペクト比の孔であることなど、

製造プロセス上ではこのコンタクト部が配線歩留まりを決める陰路となる場合が多く、コ

ンタク ト問題をおろそかにはできない。本研究ではAl配線を用いた場合のSi基板との

コンタクト部における信頼性の問題点を取り上げる。Alが配線材料として採用された理

由は Si半導体基板とオーミック接触を容易に形成できること、Ag、 Cuに次いで低抵

抗であること、シリコンおよびシリコン酸化膜との密着性に優れていることなど多くの長

所を有するからである。初期のLSIに おいてAl配線として最初は不純物を含まない純

Alが 使われていた。Alと Siは反応して金属間化合物を形成しないで、低温で容易に

Al中 にSiが拡散、固溶する。この結果、基板 Si中 にAlが侵入しいわゆるAlスパ

イクが基板 Si拡散層に形成される (9)。 このスパイク形状は Si結晶の (111)面 が

現れるように形成され、一般に使用されている (100)基 板ではピラミッド形状の凹部

が形成される。拡散層の深さが大きい初期のLSIで は、このAlスパイク先端部が P―

N接合部に達しないため接合破壊不良とはならず、逆にスパイク形成により接触面積が大

きくなり、コンタク ト抵抗が低くなる。しかし、素子微細化により拡散接合深さが浅くな

ると、純Alの使用はできなくなる。そこで次にAl配線材料として、予め Siを Al中

に添加することで解決を図つた (10)(11)(12)。  添加 Si量 としては、その後の熱処理温

度での固溶限から余裕を持つ 1-2%Siを 添加したAl‐ Si配線材料となった。しかし、

さらに微細化が進行 しコンタク ト径が微細化すると、今度はこの添加 Siが原因となる

Si析出問題が顕在化してきた。本研究ではこの Si析出によるコンタクト抵抗増大不良

について先ず、CVD‐W膜 をAlと Si基板との間に設け、バリアメタルとして利用する

ことで Siの析出を分散させることで問題が解決できること、さらにW埋め込みコンタク

ト構造で他のコンタクト特性について高信頼化を達成できることを示す。

さらにCVD‐W以外の別のバリアメタル材料として、種々の金属材料を検討し、その
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バリア性を比較しTiN膜 がバリア性、およびAl配線の信頼性をも向上できることを見

出した。高融点金属の窒化膜は拡散バリア性に優れていることは周知であったが、薄膜状

態では完全なバ リア性を有しないこと、バリア性確保には酸化等のスタッフ処理 (13)が

必要なことを始めて本研究で明らかにした。さらにTiN膜 とSi拡散層との直接コンタ

クト構造では良好な低抵抗コンタクト特性が得られないことから、TiN膜 とSi拡散層

との間にTi層 を設けるなど実用的な構造を見出した。

一方、Al配線自体にも多くの信頼性上の問題点が指摘されている。その主な問題点

とはヒロック(Hillock)、 エレクトロマイグレーション
(14)(Electromigration)、 ス トレス

マイグレーション (15)(16)(17)(stress induced Migration)で ある。いずれの現象も配線

を構成するAl原子が何らかの駆動力で移動拡散する結果生じる故障形態であり、その駆

動力がそれぞれ、熱と圧縮応力、電流、引っ張 り応力が主要因である。ヒロックとはAl

配線表面に生じる突起であり、隣接配線間の短絡、多層配線構造では上下配線間の短絡、

被覆絶縁膜破壊によるAl配線汚染と腐食などの信頼性不良を生じる。このヒロックの生

成原因は粒界拡散による特定結晶粒の異常隆起成長現象であり、膜応力がその成長を促進

していると考えられている (18)(19)。 ヒロックの成長の大小は初期構造に強く依存してお

り、成膜時の残留ガスの影響が大きいとされている。さらに配向性なども影響していると

されている。ヒロック抑制対策として、他の Cu、 Sn、 Mgな どの不純物金属元素を添

加 (20)することが当初、提案された。特にCuは Alの 粒界エレク トロマイグレーショ

ン抑制のための添加元素として古くから提案されている。本研究においては先ずこのヒロ

ック生成の基本現象を捉え、単なる元素の添加では有効なヒロック抑制策とはならないこ

とを示す。それに代わる有効な抑制対策は、Al配線表面でのAl原子拡散を抑制し、機

械的にも成長を押さえ込むことが最も有効であることをTiSi2/Al積 層構造配線で

示す。さらにこのヒロックを抑制することは、次に述べるエレクトロマイグレーションを

も抑制する効果があることを示す。

次にエレクトロマイグレーションは、配線中を高電流密度の電流が流れることでAl

原子が移動する現象である。このAl原子の移動に局所的な不均一性が生じた場合、Al

原子の過不足が生じて配線中にボイ ド、ヒロックが生じて故障となる。LSIの 配線には

電流密度が 105A/c m2台 の電流が流れ、これは通常の電線中の電流密度よリー桁大き

く、電線では溶断してしまうほどの大電流密度である。このような過酷な電流密度下にお
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いて、LSIの Al配線が溶断しないのは薄膜であり基板への放熱特性が優れており、配

線温度が上昇しにくいからである。このエレク トロマイグレーション対策も古くから多く

の対策が提案されており、最も広く認められた対策はCu添加 (21)で ある。 Cu原子の

Al配線中への添加により、CuA12金 属間化合物およびCu原子がAl膜 の粒界、粒

界 3重点に析出する。これら析出物はエレクトロマイグレーションによるAl原 子の粒界

拡散を抑制する。この結果、Al配線のエレク トロマイグレーション耐性が向上して、配

線寿命が延び高信頼化する。しかしながら、微細化による高電流密度化はさらに高寿命の

配線を必要としている。本研究ではAl配 線上へのTiSi2膜 の積層構造を提案 し、高

信頼化を達成できることを明らかにする。さらに高信頼化のためには、本体のAl膜 の結

晶粒径を粗大化させることが有効であることを示す。その理由は、エレク トロマイグレー

ションによるAl原 子拡散は粒界拡散が主原因 (22)で あり、粒径を大きくすることで配

線中の粒界構造が竹の節状、いわゆる「バンブー粒界構造」となり、配線長方向につなが

る粒界がなくなることから格子拡散も必要となって拡散の活性化エネルギーが大きくなり、

エレク トロマイグレーション不良しにくくなる。この大粒径化手法としていくつかの手段

があるが、本研究ではプロセス適用性に優れた C膜をAl膜上に被覆して熱処理する方法

を提案する。 C膜を被覆したAl膜 は、熱処理でAl粒成長が促進され、平均粒径が大き

くなることを示す。この結果、完全なるバンブー化により実質的にエレク トロマイグレー

ションを抑制できるが、現実のLSI配 線では配線幅の太くなる場所、コンタク ト部など

完全にバンブー化できない配線部がどうしても生じる。これらの部分が弱い部分となり信

頼性向上を制限することが明確となった。

ス トレスマイグレーション不良は、比較的新しく発見された配線信頼性上の問題であ

り、配線幅が 3-2μ mよ り細くなった結果初めて顕在化した現象である。特徴的なのは

絶縁膜を被覆した状態の配線にのみ生じる不良であり、原因は絶縁膜とAl配 線との熱膨

張率差でAl配線に生起される引張 り応力がAl膜 の降伏応力を超えるためにクリープ現

象が生じてAl原子がマイグレーションを起こすことにより生じる (23)(24)(25)。 この

ためス トレスマイグレーション (Stress induced Migration)と よばれている。このス ト

レスマイグレーションによるAl配線の破断面は {111}面 であり (26)、 特にバンブー

粒界構造の配線ではこのバンブー粒界で破断する。この結果はエレクトロマイグレーショ

ン対策として効果のあるバンブー粒界構造を否定するものであり、両方の信頼性の問題点
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を向上させる対策として トレー ドオフの関係となる。本研究ではこの問題点を解決できる

対策として、A1/Al積 層配線構造を提案する。これはバンブー構造配線を 2層積み重

ねた構造をしており、 2つの配線層の界面には薄いAl自然酸化膜が存在している。この

界面層が故障要因となる上下につながるバンブー構造の形成を防止する。このA1/Al

配線構造によるス トレスマイグレーション信頼性向上対策は、材料の機械的強度を向上さ

せる指針を示すポールペッチが示した関係式と対応しており、バンブー粒界構造を保持し

つつ、上下に配線を分割することで粒径の微細化を達成し、配線の応力緩和を阻害するこ

とで故障発生を抑制することを本研究において明確にする。

最後に本研究での主テーマであるAl配線は必ずしも理想的な配線材料とは言えない。

LSI素 子の動作速度向上要求は、ますます強くなっている。その結果、最先端の論理デ

バイスでは、動作速度を決める配線遅延の原因となる配線抵抗と配線間容量を低下させる

動きが急務となっている (27)。 配線抵抗は物性的に決まっていることから、配線材料をよ

り低抵抗の金属に変えざるを得なくなっている。具体的にはAlを止めてCuに代えるこ

とである (28)。 さらに、Cuは Alに比較して高融点であることから、エレク トロマイグ

レーション現象など金属原子の拡散は、Alに比較して小さいとされている。実際にCu

配線のエレクトロマイグレーション配線寿命は、Alよ りも 1桁向上することが実験的に

確認されている。Cu配線はAlの ように室温でエッチング加工できない。反応性ガスで

あるハロゲン化物の蒸気圧が低いためであり、エッチングには基板を高温に加熱する必要

があり、実用上は困難である (29)(30)。 従って絶縁膜内にエッチングであらかじめ溝を形

成し、そこにCu膜 を埋め込んで余分なCu膜をCMP(Chemical Mechanical Polishing)

技術により除去して配線部を形成する「ダマシン法」が採用されている (31)。 さらにCu

膜の形成方法もAlの 場合のスパッタ法に代わり、電解めっき膜形成技術となっている。

このように大きく異なった配線形成プロセスで形成したCu配線について、従来のAlと

は物性が大きく異なるために、現状の配線プロセスの開発では多くの問題点を抱えている。

Cu配線について、電子線後方散乱による菊地パターン生成を利用した EBSD(32)(33)

(Electron Backscatter DiffractiOn)に よるCu膜の結晶解析、およびCu膜の熱処理によ

る欠陥生成など信頼性上の問題点を本研究で初めて明確にした。
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第 2章 素子の高速動作化に必要な低抵抗シリサイ ドゲー ト電極、
および高融点金属配線の形成

1 スパッタ法と同時蒸着法の異なる 2方法で形成したMoSi2膜 の熱処理による

膜構造と膜応力特性の変化

MOS素 子のゲー ト電極および配線に対し低抵抗化の要求が強い。その理由はMOS

素子の高集積化と高速動作化に必須要件だからである。高融点金属の中でもMoSi2と

WSi2は 低抵抗性とポリSiMOS製 造プロセス適合性が良いとの理由から、ポリSi

ゲー ト材料に代わり得るシリサイ ドゲー ト材料として注目されている。種々のシリサイ ド

材料のMOS素 子ゲー ト電極への応用と膜特性について多くの報告 (1)(2)(3)(4)が ある。

シリサイ ド技術の確立には、製造過程で加わる熱処理による膜の結晶構造、応力、電気抵

抗率などの物性変化を把握しておくことが重要である。さらに、どのような膜形成技術を

採用すれば良いかを、シリサイ ド膜中の不純物汚染の観点から評価することも必要である。

本研究ではスパッタ法と同時真空蒸着法の 2種形成方法によるMoSi2薄 膜に対し等時

間熱処理を実施して膜構造と膜応力の変化を解析し、膜の結晶化による膜構造変化と膜応

力変化に密接な関係があることを明らかにした (5)(6)。

2.1.1 実験方法および条件

シリサイ ド膜は厚さ lμ mの Si02膜 を熱酸化により成長させた (100)Siウ

エハ上に形成した。膜の形成技術は 2種類で、 1つ 目は図 2-1に 示す tetragonal相 構造

の MoSi2ホ ツトプレスターゲットを用いたDCマ グネ トロンスパッタ法である。他の

1つ はMoと Siを別々の蒸着源から電子ビームで蒸着する同時真空蒸着法である。スパ

ッタは到達真空度 10-4P aまで真空引き後、Arガ スを導入し 2× 10~lP aの 圧力

下で 0.2nm/secの 速度で形成し、スパッタ中の基板温度を 80℃以下に保ちMo

S i2の膜形成直後の結晶化を防止した。 同時蒸着はMoSi2組 成になるようにMoと

Si源の電子ビームパワーを調整し、 lnm/secの 形成速度で、 10-4P aの 真空中

で実施した。形成したシリサイ ド膜の熱処理は、N2雰囲気中で 200-1000℃ の各
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種温度、 30分間の一定加熱時間で実施した。

MoSi膜 の結晶構造はCuKα によるX線回折、および加速電圧 200kVの 透過

型電子顕微鏡による明・暗視野像と電子線回折像により解析した。シリサイ ド膜の応力は

シリサイ ド膜を形成した Siウ エハのそり量をレーザースキャンにより室温状態で測定し、

熱処理前後のそり変化量からシリサイ ド膜の応力を求めた。さらに高温熱処理状態での膜

応力を in‐ situで求めるために、オプティカルフラットを用いたニュー トンリング法も用

いた。

2.1.2 実験結果および考察

X線回折データから熱処理前の膜では、スパッタと同時蒸着膜ともに何ら結晶性のピ

ークが見出せずアモーファス構造を示していた。さらに 300℃ 、 30分 の熱処理後にお

いても同様な結果で、結晶化していないことが判明した。しかしながら400℃ 、 30分

の熱処理後では両形成技術による膜ともに結品化が始まり、図 2-2ス パッタ膜の場合の

ように (100)、 (101)、 (111)の hexagonal相のMoSi2が 生成し始めた。熱

処理温度を400℃ から600℃ に昇温した場合、ピーク高さの増加は小さく、ピーク幅

はほとんど変化しないことから結晶化が十分に進行していないと判断できる。熱処理温度

を700℃ から900℃ に増加すると、両膜形成技術の間で膜構造変化の様相が異なって

きた。図 2-3は 700℃ 、 30分 熱処理後のスパッタ膜と同時蒸着膜とを比較したもの

で、同時蒸着膜では tetragonal構造のMoSi2に 完全に相変化しているが、スパッタ膜

では hexagonal相のMoSi2の ままである。この結果からスパッタ膜と同時蒸着膜との

間では、膜特性および膜質が異なることが明らかになった。スパッタ膜の場合、 800℃

の熱処理で弱い tetragonal相 のMoSi2ピ ~ク が現れ、hexagonal相 のMoSi2と 共

存状態となっていた。 900℃ の熱処理後においても図 2-4(A)の ようにスパッタ膜

は tetragonal相 のピーク強度が大きくなるものの、二つの相の強度が同程度で共存してい

る。一方、同時蒸着膜は 700℃ から900℃ 熱処理までは tetragonal相のMoSi2の

みが存在し、熱処理温度の上昇とともにそのピーク強度が大きくなる。 1000℃ の熱処

理ではスパッタ膜、同時蒸着膜 ともにそれまで と大きく異なる相変化が観察され、

tetragonal相 のMoSi2に 加えて異なる組成の tetragOnal M 0 3 S i 2が生成 し始める。

図 2-4(B)は 1000℃ 、 30分の熱処理後のスパッタ膜を示し、弱いM03S i2と

11



Ю

一
Ｎ
Ｉ

，

Ｏ
Ｎ
ω

．
０
〓

―

↓

〓

Ｎ

．
０
〇

一
―

●

Ｎ
Ｏ

劇

．
寸

〓

―

ウ

Ｏ

Ｏ
Ｎ

Ｉ

●

Ｎ
〓

．
守
０
０

Ｎ
０
０

１

ウ

０
〓
―
●

一
０

一
１
ウ

ｎ
〇

一
ｉ
●Sputter Torgel

10

2θ

０
０

０

１

，

20     30     40 50     60     70     80     90

図 2-l MoSi2組 成のスパッタ用ターゲットのX線回折パターン。

SPUTTERED

400°C Anneal

＾
Ｎ
一∽
０
５
一　
ｄ
メ
０
工
）
一
一
一
―

▼

＾
Ｎ
一∽
０
一２
　
．Ｏ
Ｘ
●
〓

）

一
０
一
１

・

（
“
一∽
ｏ
〓

　
．ｏ
Ｘ
●
工
）
Ｏ
〇
一
１

・

10      20      30      40      50      60      70
2θ

図 2-2 スパ ッタMoSi2膜  400℃ -30分 熱処理後のX線回折パター ン。

80

12



(A) SPUTTERED
700°C Anneal

一
Ｏ
Ｘ
Ｏ
〓

）
Ｎ

〓

―
サ

一
●
Ｘ
ｏ
工

一
〇
０

側

―
ウ

「
Ｏ
Ｘ
Ｏ
工

一
一
一
一
！
ウ

■
●
ｘ
●
〓

）
劇
０

一
―
▼

■
●
Ｘ
Ｏ
工
】
一
０

一
―
●

一
Ｏ
Ｘ
Ｏ
工

〕
０
〇

一
―
サ

10      20
2θ

(B) COEVAPORATED
700・C Annecl

30 40 50 60 70 80

■
●
主

Ｏ
Ｆ
）
０

０
Ｎ

ｌ
，

■
ｏ
」
一
ｏ
Ｆ
）
Ｎ
〓

．守
０
０
１
■

す
０
主

置

し

ゆ
０

一
ｌ
，

「
０
こ

Ｏ
Ｆ
）
０

〓

―
サ

■
０
■

Ｏ
Ｆ

）
一
０

一
ｌ
ウ

＾
ｄ
主

Ｏ
Ｆ

）
Ｎ
Ｏ

Ｏ

ｌ
ウ

奮
０
こ

０
卜
）
］
Ｏ

Ｎ

Ｉ

●

ｔ
Ｏ
〓

Ｏ
Ｆ

〕
Ю

一
Ｎ

Ｉ

，

30 40 50 60
・
70

2θ

図 2-3 700℃ -30分 熱処理後の (A)スパッタMoSi2膜 、および
(B)同時蒸着MoSi2膜 のX線回折パターン。

2010 80

(A) SPUTTERED
900°C Anneol

。‐p
メ1=

塁β

ON
00~0

‖

奮
Ｏ
Ｘ
Ｏ
■

〕
一
〓

＾
ｄ

主

●
Ｆ

一
〇

〓

す

Ｏ
ｘ
Ｏ
工
〕
０

一

（
６

と

Ｏ
Ｆ

】
一
０

一
―

サ

■
Ｏ
Ｘ
Ｏ
工

）
一
０

一
―

ウ

■
●
メ
０
工

）

Ｎ
〇

一
ｉ
ウ

＾
．
０
こ

Ｏ
Ｆ
】
０

０

Ｎ

ｌ

・

一
Ｏ
Ｘ
Ｏ
工

）
Ｎ

一
一
‥
▼

■
●
ｘ
●
工

｝
０
０
Ｎ

Ｉ
サ

■
ｏ
よ

ｏ
卜
一
め
０

一
―
●

（
６

〓

Ｏ
Ｆ

）
Ｎ
Ｏ

Ｎ

Ｉ

，

（
６

主

ｏ
Ｆ
一
ｎ

一
側

―

）

一
―

マ

10      20
2θ

(B)  SPUTTERED
1000° C Anneci

一Ｎ
一∽
Ｏ
Σ
｝
ゆ
一
Ｎ
ｌ

・

（
Ｎ
一∽
Ｏ
Σ

〕
〓

Ｎ

．
０
〇

一
―

▼

一
．
一Ｏ
ｏ
Σ

）
Ｎ
Ｏ

劇

．
ぐ

〓

―

ウ

（
゛
一∽
Ｏ
Σ

）
０

０

Ｎ

↓

‥

（Ｎ
一∽
ｏ
三
）
Ｎ
〓
．寸
０
０

＾
Ｎ
一
∽
●
５
こ

40
（Ｎ

ヽ
一∽
め
ｏ
Σ
〓
ｍ
Ｎ
Ｉ
や

（
Ｎ
一
∽
ｎ
Ｏ
コ

一
Ｎ
Ｏ
Ｏ

ｌ

）

Ю

あヽ
ｏこ
・ｏ・■
・
０
三
〕

一
Ｎ
一∽
ｎ
Ｏ
Σ
〓

ω
一
―
↓

（
Ｎ
一∽
ｏ
２

）
Ｎ
０

０

１

↓

50 60 70 80

0-
寸 守
∞ 一

↓↓↓

10      20      30      40      50      60      70      80
2θ

図 2-4 スパ ッタMoSi2膜 の (A)900℃ -30分 、 (B)1000℃ -30分

熱処理後のX線回折パターン。

13

!

| :        1        1



強いMoSi2が 共存しており、M03S i2の 結晶化が弱いことを示している。1000℃

の高温熱処理では、図 2-5の ように 10分の短時間でも hexagOnal相のMoSi2は 現

れず、弱い tetragonal相 のMoSi2と 非常に弱いM03S i2が現れている。

表 2-1は これらのX線回折結果をまとめたもので、スパッタと同時蒸着、 2種の形

成技術の間で膜構造が異なるのは 700～ 900℃ の熱処理温度範囲であり、同時蒸着膜

では 700℃ より高温熱処理で完全に tetragOnal相のMoSi2と 変化するが、スパッタ

膜では 800℃ より高温熱処理で tetragonalと hexagOnal相のMoSi2が 共存 している。

X線回折による解析ではシリサイ ド膜の下地である基板 Siと その上に成長させた 1

μm膜厚 Si02の 存在のため、シリサイ ド膜解析の感度が低い恐れがある。そこで微量

のシリサイ ド相形成を確認するため透過型電子顕微鏡 (TEM)解 析も実施した。図 2-

6は熱処理前のスパッタ膜の明視野像と電子線回折像である。明視野像から特に結晶化し

た部分が無いことから、結晶化していないがわかる。さらに電子線回折像はハローパター

ンであり、特定の強い回折線が現れていないことがアモーファス状態であることを示して

いる。TEM解 析の結果はX線回折から得られた結果と一致し、 350℃ 以下の熱処理試

料ではスパッタ膜、同時蒸着膜ともに特定のシリサイ ド相が生成していないことを確認し

た。 400℃ から600℃ 熱処理後の試料では、明らかな結晶粒が観察され、その結晶粒

径は熱処理温度の上昇に伴って粒径も大きく成長することを確認した。結晶化している試

料の電子線回折像の解析から、 400℃ から600℃ の熱処理膜はスパッタ膜、同時蒸着

膜ともに hexagonal相のMoSi2の 形成を確認できた。図 2-7は 600℃ 熱処理後の

スパッタ膜の明視野像と電子線回折像である。明視野像から未結晶化領域に囲まれるよう

に棒状の結晶粒が分散して生成しており、この結晶粒は hexagonal相のMoSi2で ある

ことが電子線回折像から確認できた。 結晶粒の平均粒径は 50nmよ り小さいが 100

nm長の大きさに成長した結晶粒も存在する。 700℃ 熱処理後の膜ではX線回折結果と

同様、同時蒸着膜で tetragonal相 のMoSi2と M03S i2と の共存を確認でき、スパッ

タ膜では hexagonal相 MoSi2の ままで変化が無いことを確認した。 700℃ 熱処理後

の同時蒸着膜の結果はX線回折結果と異なる。  X線 回折の結果は図 2-3の ように、

M03S i2は検出されていない。電子線回折像において 700℃ 、800℃ 熱処理膜では

tetragonal相 M03S i2の 回折強度は弱く、 900℃ 熱処理膜でM03S i2の 強度が

14
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表 2-1 スパッタおよび同時電子ビーム蒸着で形成したMoシ リサイ ド膜における
膜形成直後と200-1000℃ 、 30分等時間熱処理後のX線回折結果の
まとめ。
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tetragonal相 MoSi2と 同等の強度になる。この結果から同時蒸着膜において tetragOnal

相M03S i2は 700℃ から生成し始めるがその生成速度は遅く、900℃ で形成が速く

なる特性を有していることがわかる。一方、スパッタ膜では 750℃ と800℃ 熱処理後

の膜で、図 2-8に 示す熱処理温度 800℃ の電子線回折結果のように hexagOnal相 Mo

Si2と力~ボ ン安定化相の hexagOnal S i 3 M 0 5(7)と が共存している。900℃ 熱処

理後のスパッタ膜では、これら2種の相に加えて tetragonal相 MoSi2が 観察された。

この結果は、同時蒸着膜とは異なっている。  1000℃ 熱処理後ではスパッタ膜、同時

蒸着膜ともに結晶粒が成長し、図 2-9の 同時蒸着膜の明視野像に示すように平均粒径が

100nmよ り小さな多結晶膜となる。結晶粒には双品が多く含まれており、この構造は

熱処理した多結晶 Si膜と類似している。この 1000℃ 熱処理した同時蒸着膜の電子線

回折像を示す図 2-10に おいて、tetragOnal相 のMoSi2と M03S i2が共存 してお

り、この結果はX線回折の結果と一致している。しかしスパッタ膜については、電子線回

折像の結果では tetragonal相のMoSi2と M03S i2の 他に hexagOnal S i 3M 0 5が

見つかり、X線回折の結果とは異なっている。

X線回折と透過型電子顕微鏡解析の結果から、スパッタ膜、同時蒸着膜ともにSi:

Mo=2:1組 成比のシリサイ ド膜は膜形成後、および 350℃ 以下の熱処理後ではアモ

ーファス構造をしており、 400℃ から600℃ の熱処理後に hexagOnal相 MoSi2に

なることが判明した。 700℃ 以上の熱処理ではスパッタ膜と同時蒸着膜との間で異なる

結果となり、大きな差異は hexagonal相 MoSi2か ら tetragonal相MoSi2へ の変化

開始温度であり、他にスパッタ膜でのカーボン安定化 hexagonal S i 3 M 0 5の 出現であ

る。同時蒸着膜では 700℃ 、 30分の熱処理で完全に tetragOnal相 MoSi2へ の変化

が完了するが、スパッタ膜では 750℃ より低温では tetragonal相 MoSi2が 検出され

ず、800℃ から900℃ 熱処理後でも hexagonal相 と tetragonal相 のMoSi2が 共存

状態である。この事実はスパッタ膜ではMoSi2の 相変化開始温度が 800℃ より高温

であることを示 している。柳沢が行った Si基 板 とMo膜 との反応評価結果 (8)も

hexagonal相 と tetragonal相のMoSi2が 共存することを示している。しかし、この共

存は平衡状態図上では決して現れない現象である。従って、 800℃ から900℃ の温度

では 30分間熱処理では相変態が完全に終了しておらず、そのため 2相が同時に見られた

と考えられる。
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スパッタ膜では 750℃ 以上のアニールで hexagOnal S i 3 M 0 5が 見られている。

この相は膜中にカーボンがある場合にのみ現れるため、スパッタ膜は形成中にカーボンに

よって汚染されたと考えられる。この汚染源としてはホットプレスで作ったターゲットか

あるいはスパッタ装置チャンバー内壁からと考えられる。事実分析結果からターゲット中

のカーボン濃度が 0.14%で あり、スパッタ膜のオージェ分析でもカーボン汚染を確認

した。同時蒸着膜に比べてスパッタ膜で hexagonal相 から tetragonalM o S i 2へ の相変

態温度が高く、しかも進行が遅いのはこのカーボンによるものと考えられる。 700℃ か

ら1000℃ での高温熱処理後に形成されるスパッタ膜での S i3M05相、同時蒸着膜で

のM03S i2と MoSi2の 共存に見 られるようなMoリ ッチ相の出現は、シリサイ ド膜

がMoリ ッチに変化していることが考えられる。 Guivarchら はAr中 1000℃ 熱処

理でMoSi2膜 表面にわずかにSi02膜 が形成されることを報告 (9)し てお り、さらに

MoSi2膜 を酸化するとSi02膜 が表面に形成され、中のシリサイ ド膜はMoリ ッチに

なる報告 〈10)も ある。このような点から考えるに本研究において高温のN2アニ~ル 中に

わずかに含まれる02ヽ あるいは炉口でのウエハ出し入れの際にシリサイ ド膜表面がわず

かに酸化されMoリ ッチになり、その結果Moリ ッチ相が検出されたと考えられる。

次に膜応力の測定結果を図 2-11に 示す。スパッタ膜の応力はスパッタ後では応力

がほとんどゼロに近い。熱処理温度が 350℃ までは次第に引っ張 り応力が強くなり、

350℃ から400℃ にかけて急激に引っ張り応力が増大する。その後も膜の引っ張 り応

力は増加するが 400℃ から600℃ までは応力の増加傾向は小さくなり、引っ張り応力

は 600℃ で極大を示す。 600℃ 熱処理後の引っ張 り応力値は 1.85× 101°

dynes/cm2で ある。その後 800℃ までの熱処理は、それまでとは反対の推移を示し、引

っ張り応力が減少する。さらに高温熱処理では 900℃ から1000℃ にかけて再度、引

っ張 り応力が増大 している。同時蒸着膜の膜応力推移は、膜形成後で 0.7× 109

dynes/cm2の 引っ張 り応力を示し、 300℃ 熱処理までの引っ張 り応力増加は小さい。

400℃ の熱処理で引っ張 り応力値が急激に増大し、この推移はスパッタ膜と全く同じで

ある。 400℃ から800℃ までは徐々に引っ張り応力が減少し、その後は 1000℃ に

かけて再び引っ張り応力が増大する。スパッタ膜と同時蒸着膜の熱処理による膜応力の推

移は、ほぼ同じ傾向を示している。

この膜応力の推移を先にX線回折と電子線回折で評価した膜の結晶構造変化と対応さ
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せてみる。 300℃ までの熱処理では膜はアモーファス状態のままで結晶化が進行してい

ない。膜応力変化は徐々に引っ張り応力が増加するがその増分は小さい。スパッタ膜の方

が同時蒸着膜と比較して引っ張り応力増加傾向が大きいのは、膜中に含まれるArガ スな

どの脱ガスによるものと考えられる。400℃ 熱処理により結晶化が進行し hexagonal相

のMoSi2が 形成される。急激な引っ張 り応力の増大は、この結晶化の始まりに対応し

ている。シリサイ ド膜のアモーファス相から結晶状態への結晶化による体積収縮は以下の

式で表される。

(X VM+y VSi)~VMxSiv
ハV01~   X VM+y VSi        乙ヽ~■ ノ

ここで△V01:体積収縮量

VM:金属の体積、Vsi:Siの 体積

x:シ リサイ ド中での金属原子数、 y:シ リサイ ド中での Si原子数

この式から、アモーファス状態から完全に結晶化した場合、hexagonal相 のMoSi2で

は 27.74%、 tetragOnal相 のMoSi2で は 27.66%の 体積収縮が生じる。この

30%近 くの体積収縮が生じれば引っ張り応力が急激に増大することは容易に想像できる。

従って、 300℃ から400℃ への急激な引っ張り応力増加は、アモーファスから結晶化

が始まり、hexagonal相 のMoSi2が 生成されることで生じた結果である。 400℃ 以

降の膜応力推移がスパッタ膜と同時蒸着膜で異なる。同時蒸着膜は 800℃ まで引っ張り

応力が低下し始めるが、スパッタ膜では 600℃ まで引っ張り応力が増加する。同時蒸着

膜の結品化は 600℃ まで hexagonal相 のMoSi2で あるが、 700℃ では tetragonal

相のMoSi2に 完全に変化する。同時蒸着膜の引っ張 り応力の減少は、結品化の進行に

よる膜応力の緩和現象を表 してお り、 400℃ か ら600℃ までの応力減少の傾きと

600℃ か ら700℃ までの応力減少の傾きが異なっているのは、hexagonal相 か ら

tetragonal相 の変化に起因すると考えられる。スパッタ膜において 600℃ まで引っ張り

応力が増加し続けている。これはターゲット中のカーボン不純物のために hexagonal相 の

MoSi2結 晶化が遅いことを反映している。結晶化の進行に伴い 600℃ から800℃

まで引っ張 り応力が減少してお り、 800℃ から900℃ で応力が下げ止まりとなる。

（Ｕ９
“



一方、同時蒸着膜ではすでに 700℃ から800℃ で応力が下げ止まりとなってお り、こ

の 100℃ の差は、スパ ッタ膜がカーボン不純物のため 900℃ でも hexagOnal相 と

tetragonal相 の MoSi2が 共存状態となつていることを反映していると考えて間違い

ない。同時蒸着膜の 800℃ 以降、スパッタ膜の 900℃ 以降の引っ張 り応力増加傾向は、

tetragonal相 のMoSi2結 晶化による体積収縮では説明できない。熱処理時のシリサイ

ド膜表面酸化、基板 Si02と の反応によるMoリ ッチ化などのシリサイ ド結品化とは関

係の無い要因によるものと考えられる。

図 2-12は スパッタ膜における in‐ situ膜応力測定の結果で、熱処理温度状態での

膜応力値であり図 2-11に おける室温に冷却して測定した測定方法とは異なる。室温か

ら昇温速度を 5℃ /minで 加熱しながら膜応力を測定した結果、室温から400℃ 近く

まで一定の弱い圧縮応力状態で、400℃ を境界にして急激に引っ張 り応力が増大する。

この結果は図 2-11と 全く同じで、アモーファスから結晶化による体積収縮の結果であ

る。その後、 700℃ まで引っ張り応力が単調に低下している。この領域での応力変化は

図 2-11と 異なっており、この原因は連続してゆっくりと昇温させたため、結晶化が速

く進行した結果と考えられる。 800℃ 以上で再び引っ張り応力が増加するが、この傾向

は図 2-11の 結果と同じである。さらに 1000℃ に向けて引っ張り応力が低下するが、

この推移は新しい現象である。膜応力測定は昇温状態だけでなく、降温状態でも実施した。

図 2-12中 で破線が降温状態での膜応力変化を示したもので、 1000℃ から700℃

までは引っ張り応力が増減し、 700℃ から室温までは単調に引っ張 り応力が増大する。

この 700℃ から室温までの引っ張り応力増大は、基板 Siウ エハとシリサイ ド膜との熱

膨張係数差による熱応力が起因している。一方、 1000℃ から700℃ までの応力変化

は、相変化が生じていると考えられるがその確証は今のところ無い。

図 2-13は 熱処理後の膜の比抵抗変化を示した結果である。同時蒸着膜は 700℃

で急激な比抵抗減少が生じている。これは 600℃ の hexagOnal相 から700℃ で完全に

tetragonal相 のMoSi2に 変化したことを反映している。スパッタ膜での比抵抗の変化

が高温でゆっくりと始まるが、これは tetragonal相のMoSi2へ の変化がカーボン不純

物のため高温領域にシフトしていることと一致している。最終的に 1000℃ 熱処理後の

シリサイ ド膜の比抵抗はスパッタ膜 と同時蒸着膜で一致しており、両者ともにほとんど

tetragonal相 のMoSi2膜 となっていることを示している。
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″ 2 低抵抗高融点金属配線 (W)と基板Siとの反応抑制構造およびそのエレクトロ

マイグレーション配線信頼性特性

LSI素 子の高集積化に伴い配線層が多層化している。このうち基板 Siに最も近い

最下層の配線は局所配線 Oocal interconnects)(11)と 呼ばれ上層のAl配線とは区別さ

れている。この局所配線は名前の通 りMOSト ランジスタ同士を短い距離で接続する配線

で、製造プロセス上では配線形成後に高温熱処理が加わるために高融点金属が採用される。

この局所配線は配線長が短いために比抵抗が多少高い材料でも良いが、微細化の程度が高

いので配線中の電流密度が大きくなるため、耐エレクトロマイグレーション特性が要求さ

れる。局所配線材料の候補としてWが最も有力な候補である。その理由はCVD(chemical

vapor deposition)法 膜形成技術により容易に形成できる (12)(13)こ と、Wの 比抵抗はバ

ルク値でAlの約 2倍の 5.5μ Ωcm程度であること。Wは融点が 3410℃ であり高

融点であることから、エレクトロマイグレーション (electrOmigratiOn)の活性化エネル

ギーが高いことが、Mogro― Camperoプ ロット (14)か ら予想される。すなわ

ち、高融点な金属材料ほど拡散の活性化エネルギーが大きく、エレク トロマイグレーショ

ンに対して強いと考えられている。Wの粒界による自己拡散係数は 1400-2200℃

において、D=(3.33± 0。 15)exp(-4.OeV/kT)[c m2/s](15)

と表され、活性化エネルギーが 4eVと 高い。これら諸特性から判断してWを 局所配線材

料として用いることは実用上問題が無いと判断できる。

しかし、Wを配線として用いる場合、基板 Siと直接に接触するコンタクト部におい

て高温熱処理でWと 基板 Siが直接反応してシリサイ ドを形成し、基板 Siを侵食して拡

散接合を破壊する不良が生じる。Wは 650℃ 以上で基板 Siと 反応 し、WSi2を 形成

することが知られている 〈
16)。 さらに、この生成されたWSi2の 比抵抗は40～ 80μ

Ωcmで あり、Wの 7～ 13倍 と高抵抗となる。従って、高信頼性のW配線を形成するに

はW/Si界 面にシリサイ ド反応を抑制する拡散バリア層を挿入することが必須である。

本研究ではTiSi2｀ TiN膜 を拡散バリア層として採用することで、W/Si界 面の

反応を抑制でき、高信頼性のW配線を形成できることを示し、W配線がエレクトロマイグ

レーション耐性に優れていることを明らかにする。
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2.2.1 実験方法および条件

比抵抗が 1-10Ω cmの nまたは p型の (100)Si基 板を酸洗浄してから、最

後に 200:1の 純水希釈した希ふっ酸で Si基板表面に形成された自然酸化膜を除去・

乾燥後に拡散バリア膜としてTiSi2と TiN膜 をスパッタ形成した。 TiSi2膜 は

Tiと Siの組成比が 1:2の ホットプレスターゲットを圧力 0.5-0.6Paの Ar

ガス中でDCス パッタして形成した。TiN膜 はTiタ ーゲットをAr(50%)と N2

(50%)混 合ガス中で反応性スパッタにより形成した。W膜はWF6と H2ガスを用い、

30-35Pa、 400-450℃ の基板温度の条件でコール ドウォール型 LPCVD

(low pressure chemical vapor deposition)炉 で形成した。こうして形成したW/TiN

(TiSi2)/Si積 層膜を真空炉に入れ 1.3× 10-4P aに 真空引き後、窒素ガス

を導入し 1.1気 圧の窒素雰囲気中で熱処理した。加熱中の残留酸素濃度は 1。 3ppm

以下であった。熱処理後のTiN、 TiSi2の バ リア性の評価をSIMS、 X線回折、

SEMを 用いて評価した。

2.2.2 実験結果および考察

W/Si界 面では 800℃ より高温の熱処理によってシリサイ ド反応が急速に進行す

る。コンタクト部における基板 Si上 のW膜が全て Siと反応する場合、体積収縮により

W膜面が下がり、配線上の絶縁層クラック発生不良と基板 Si拡散層の接合破壊不良が生

じる。 この体積収縮は lmoleの W(9.5cm3)が 2moleの Si(24.1

c m3)と反応し、 1:moleの WSi2(24.6cm3)と なるからである。このシリ

サイ ド反応抑制のため、TiN/TiSi2積 層膜をWと Siの間に挿入して拡散バリア

層とした。 ここでTiN膜 は Siの拡散バリア特性が優れた膜として良く知られており

(17)(18)(19)、 第 3章で詳細を議論するようにAlと Si間の拡散バリア層として採用

されている。一方、TiN/TiSi2積 層バ リア構造は 700～ 1000℃ の高温にお

いて熱的に安定とされている。その理由はTi― Si一 Nの 3相状態図から明らかなよう

にTiNは S i3N4と の間よりTiSi2と の接触でより安定となるからである (20)。 し

かしながら、W/TiN/Si、 W/TiN/TiSi2/Si構 造についての反応性の

評価報告は未だ無い。TiN膜 を選択した理由は、熱力学的な考察に基づいており、窒化

によるGibbsの 標準自由エネルギー変化△Hfは 25℃ においてTiN形 成が-80
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kCa1/m01eで ヽW2N形 成の-17kca1/moleよ り負側で大きい値を有

する (21)か らである。W2Nエ ントロピーデータが無いので高温での自由エネルギー変化

の正確な値を求めることができないが、Moと Wと 類似 しているのでM02Nの 経験式か

らW2Nの 値を見積もると、900℃ ではTiN(-55kca1/mole)、 W2N(一

3kca1/mole)と なりTiNが W2Nと 比べて熱的に安定であり、W/TiN界

面が安定であることがわかる。窒素分子 lmole当 たりで計算した標準自由エネルギー

変化の値を図 2-14に 示す。これからTiN形 成の方がW2N形 成に比べて自由エネル

ギー低下が大きく、W2Nは Tiで還元されるがTiNは Wで還元されないことが予想で

きる。一方、Wと Tiの化合について考えると、一般に金属間化合物形成時の自由エネル

ギー低下は高々数 kca1/mole程 度であるため、窒化物形成による自由エネルギー

変化に比較して無視できる。従って、W/TiN界 面は熱的に安定であるといえる。

図 2-15は 拡散バリア層の有無によるWと Si間 の反応を900℃ 、 30分の熱処

理後のX線回折パターンで比較した結果である。 69.2° のピークは Siの (400)

反射、 32.95° ピークはそのλ/2反 射である。TiN(100nm)/TiSi2

(50nm)拡 散バ リア層を有する場合、W(110)ピ ークが変化しないで残っている。

しかし、熱処理時間を長くするとシリサイ ド反応が進行することが観察された。TiNバ

リア膜の結晶粒は柱状であることが SEM観 察から確認され、 SEM観 察とこのX線回折

結果からTiN結 晶粒径を求めた。X線回折における次式の Sherrerの 関係 (22)

から、

d=0.9λ //(Acosθ )   (2-2)

ここで dは結晶粒径、λはX線の波長、Aは X線 ピークの半値幅、θはプラッグ反射角度、

である。波長 1.5418Aの CuKα 線を用いたので、TiN膜 の結晶粒径が膜形成時

で 30-40nm、 900℃ 、 30分熱処理後では 50-60nmで あった。 SEM観 察

の結果では、熱処理前が 25-30nm、 熱処理後で 50-70nmの 結果であった。拡

散バリアメタルが無いW(100nm)/基 板 Siで は、W(110)の ピークが無く、

tetragOnal W S i 2の ピークとSi(400)の ピークのみが見られる。

このX線回折の結果の確認と相互反応の深さ方向分布を明確にする目的で SIMS解

析を実施した。図 2-16(a)と 図 2-16(b)は 900℃ 、 30分 熱処理後の 184

w、 50T i、 30s i、 1lBの深さ方向分布状況である。この SIMS解 析は 15kVで
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加速した 40μ m径の02+イ オンビームを、4.5kVに バイアスした基板上にスキャン

して測定した。スキャン面積は 300× 500μ m2である。 150μ m径のスリットを

通過した二次イオンを用いた。図 2-16(b)の W/基 板 Siでは 100nm膜 厚のW

が全て基板 Siと 反応して 250nmの WSi2に なっていることがわかる。一方、W/

TiN/TiSi2/基 板 Siでは図 2-16(a)の ように、W層 中にSiが存在 しな

くてWシ リサイ ド反応が一切生じていないことを示している。ここで Si表面の B濃度分

布に注目することが重要である。その理由はメタル/Siコ ンタクトにおいてコンタクト

抵抗と密接な関係があるからである。既知の B濃度を有する標準試料を用いることで、

1lB強
度分布からB濃度を定量的に評価できる。図 2-16(b)の W/基 板 Siに おい

て、 900℃ 、 30分熱処理後に基板 Si中 の Bの外方拡散が認められる。一方、図 2-

16(a)の W/TiN/TiSi2/基 板 SiではTiNバ リアメタルによって Bの外

方拡散が抑制されている。熱処理後の Si表面の B濃度 0。 9-1.0× 1 020cm-3

は熱処理前のB濃度とほぼ同じであつた。TiSi2層 中への遅いBの拡散は、おそ らく

TiB2形 成によるTiSi2中 に固定された Bと考えられる (23)。 n+_Siの 場合、

Si基 板表面のAs濃 度は 900℃ 、 30分 の熱処理後で 2× 1020か ら 1× 1020

cm-3であり、Asの TiSi2中 拡散速度が Bよ り大きいことを示していた (23)。

Wシ リサイ ド反応速度とその活性化エネルギーを、ターリーステップ段差測定装置お

よびX線回折の (110)Wピ ーク高さから求めてみた。スパッタWの シリサイ ド反応速

度はすでに報告 (24)さ れている。bcc構造のα‐Wは、強い (110)配 向性を示してい

ることから、反応速度をより正確に求めるにはこの (110)Wピ ーク高さを膜厚と見な

して測定することが可能である。その理由はWが X線を吸収するからである。式 2-3に

示すようにX線 ピーク強度を 10で 割ることにより、図 2-17に 示すようにW膜厚 と

(110)W強 度との相関関係が求められる。理論式は膜厚で積分することで計算できる。

回折ピーク強度 Iは、次式で表される。

I=10[1-exp(-2(μ //ρ )ρ x//sinθ )] (2-3)

ここで ρ、μ、θ、 x、 10は、各々密度、線形吸収係数、ブラッグ角度、膜厚、感度定

数である。質量吸収係数はμ/ρ は 170.5cm2/g、 密度は 19.3g/c m3と バ

ルクWの値を用いた。W膜厚の増加による実験値の直線からのずれは、吸収効果によるも

のである。実験値と理論式とが一致するこの結果から、(110)Wピ ーク値の変化から
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残ったW膜厚を求める事ができるので、Wシ リサイ ド反応速度を求めることができる。

式 2-3に おける Iの減少速度から、シリサイ ド反応速度を計算できる。(110)Wピ ー

ク値の減少はシリサイ ド反応に非常に敏感なためである。数 nm平均膜厚まで求める事が

可能である。一方、 (103)、 (110)、 (101)WS i2の ピークは数十 nm膜厚の

WSi2形 成を反映するので、微小結晶粒に対 し低感度である。さらにW表面の酸化が

(110)Wピ ークの減少をもたらすので、W表面酸化の抑制を考慮した。以上の方法で

求めたシリサイ ド反応速度 (こ こでは 1分間にシリサイ ド反応に消費されるW膜厚)の ア

レニウスプロットを図 2-18に 示す。WF6の H2還元で (100)Si上 およびTiN

/TiSi2/(100)Si上 に堆積した CVD‐W膜の場合、 700-900℃ で界面

反応律速からSiの拡散律速に遷移するように、Wの シリサイ ド化が進行した。Wシ リサ

イ ドが 100-200nmと 薄膜の領域では概ね界面反応律速であり、W/Si系 とW/

TiN/TiSi2/Si系 に対するシリサイ ド形成速度の経験式は、図 2-18か ら次

のように求められる。

W/基 板 Siでは、

dTw/dt=1.1× 1 014exp[_2.9(eV)/kT](nm/分 )(2-4)

W/TiN/TIS12/基 板 Siでは、

dTw/dt=2.5× 109e xp[-2.3(eV)/kT](nm/分 )(2-5)

ここで、 Tw、 t、 k、 Tは、反応したW膜厚 (nm)、 熱処理時間 (分 )、 ボルツマン乗

数 (eV/K)、 温度 (K)で ある。TiN/TiSi2を 用いた場合、反応速度が 2-

2.5桁 W/基 板 Siよ り小さくなっている。 900℃ での長時間熱処理後のWの反応速

度は、 0.3nm/minと なっている。

950℃ 、 30分熱処理後のW/TiN/基 板 Si構造の反応について、図 2-19

にX線 回折の結果をW/TiN/TiSi2/基 板 Si構造と比較して示す。TiN単 独

膜では、W、 TiN、 Si以外の回折ピークが観察されなく、Wの シリサイ ド化が見られ

ない。W/TiN/TiSi2/基 板 Siでは 900℃ 、 30分 熱処理後ではシリサイ ド

形成が見 られないが、 950℃ 、 30分 ではWSi2形 成が顕著となる。以上の 3種の系

における反応の様子を図 2-20に 相互反応モデル図として示す。

次に、W/TiN/TiSi2/基 板 Si構造についてコンタク ト特性を評価 した結

果について述べる。ここまで述べてきたように、高温に耐える配線構造としてシリサイ ド
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反応バリア性に優れた構造がW/TiN/TiSi2/基 板 Siであることが証明された。

W/TiN系 も高バリア特性を示すが p+に対して高抵抗性を示すので、この構造につい

ては後述する。図 2-21は コンタク ト抵抗の熱処理温度依存性を示す結果である。 n+‐

Siの場合はAs表 面濃度 1.5× 1 020cm-3、 p+_Siの 場合は B濃度 1× 1020

cm-3の Si基板を用いてコンタクト抵抗を測定した。バリアメタルの無いW/基 板 Si

では、 800℃ 以上でW/Si相 互反応が生じ、濃い表面濃度 Si層が消費されてしまう

ためにコンタク ト抵抗が急上昇する。TiN/TiSi2バ リア系では、 900℃ 熱処理

後でも 1× 10-5Ω cm2の 低コンタクト抵抗値が保持されている。

TiN/Siの コンタクト抵抗は高いことが知られている。TiN/n+‐ Siコ ンタ

クトは、TiN/p+‐ Siコ ンタクトほど抵抗が大きくない。そこで、TiN/p+_si

コンタク ト抵抗が、TiN/n+‐ Siと 比較して大きい理由が、ショットキー障壁高さの

差にあるものと考えた。TiN/Siの コンタク ト抵抗が高い他の原因として、TiN/

Si界面における酸素の凝集が報告されている (25)。 しかし、界面の酸化膜だけがコンタ

クト抵抗が大きい原因とすると、TiN/n+‐ Si構造においても同様にコンタクト抵抗

が大きくなるはずである。TiN/p‐ Siの ショトキー障壁高さは 0。 63eVで あり、

TiSi2/p‐ Si系の O.52eVと 比較して 0。 leV高 い値となっている。TiN

/p‐ Siの ショットキー障壁高さが高いためにコンタクト抵抗が高いのであれば、Si基

板表面の B濃度を高めることによってコンタク抵抗を低減できるはずである。この検証の

ため、比抵抗 5Ω cmの p型 (100)Si基 板表面に 3種類の注入量で 1lB+イ オン注

入 (加速エネルギー 30keV)を 行い、次いで 950℃ 、 1時間の活性化熱処理を行い、

100nmの TiN膜 をN2と Arの混合ガスを用いたDCマ グネ トロン反応スパッタで

TiNを 形成した。図 2-22に 2μ m角 のコンタク トI一 V特性を示す。 Bイ オン注入

量 5× 1 015cm-2の場合、オーミック特性を示す。 4端子Kelvinパ ターンでの

コンタク ト抵抗値は、 6× 10-5Ω cm-2と なっている。 B濃度が低い 1-2× 1015

cm-2の場合は非オーミックで抵抗値が高い。オーミック特性を示す 5× 1 015cm-2

の場合について、拡がり抵抗法で Si中 のホール濃度分布を測定すると、図 2-23に 示

すように表面付近のホール濃度は 2.5× 1 019cm-3と 低い値を示す。活性化されて

いる分布の最高濃度で (7-8)× 1 019cm-3と なってお り、この値は Si中 の Bの

固溶度曲線と一致する。 従って、電気的に活性化した B濃度を 1× 1 020cm-3付 近
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まで高めるためには、より浅いイオン注入および高温熱処理を用いる事が有効である。 ま

た界面の B濃度を高くするためにTiN/Si界 面にイオン注入を行うことも有効と考え

られる。

TiN/Si界 面での B濃度を増加させる目的で、TiN/p‐ Si界面に65-80

keVで 5× 1 015cm-2の Bイ オン注入を行った後に、 950℃ 、 1時間の熱処理を

行い、 I― V特性を評価した結果を図 2-24に 示す。これからBのイオン注入飛程が浅

すぎても、深すぎても I― V特性は非オーミックとなリコンタクト抵抗が大きくなる。

70-75keVで 良好なオーミック特性を示す理由は、この加速エネルギーの場合に、

B濃度の最大となる位置がTiN/Si界 面と一致するためである。この結果は、TiN

/p+‐ Si界面のコンタク ト抵抗を低減する方法として、図 2-25に 示すプロセスが有

効と考えられる。先ず、TiN堆 積前に一度 Bイ オン注入層を形成し、TiNを 堆積した

後に再度界面付近にBをイオン注入する。すなわち Bを 30keV、  5× 1 015cm-2

イオン注入→ 950℃ 、 1時間活性化→ 100nmTiNス パッタ→ TiN上 からBを

70keV、 5× 1 015cm-2イ オン注入→ 1000℃ 、 10秒 の短時間熱処理である。

このプロセスを実施した場合、界面の活性化した B濃度は 1× 1 020cm-3程 度となる。

TiN膜 剥離後のSi表面のホール濃度分布図 2-26に 示す。このように高いホール濃

度のSi基板上においてTiN/p+コ ンタクトは非常に良好なオーミック特性を示す。

ここでWのような高融点金属配線は、 0.lμ m以下の超微細幅の配線に用いられる

が、そのエレク トロマイグレーション特性はほとんど評価されていない (26)。 そこで本研

究ではW/poly‐ Si構造の配線を形成し、配線を高温に加熱してエレクトロマイグレ

ーション加速試験を実施した。 Si02膜 を成長させた Si基板上に不純物を含まない高

抵抗アンドープ トpoly‐ Si層 を形成し、その上にW膜 を積層形成した。アンドープト

poly‐ Si膜はW膜の密着性を確保するためである。このアンープ トpoly‐ Si膜

は高抵抗のため、エレクトロマイグレーション試験での電流がW配線部のみを流れ、W配

線自身を評価できる。W膜はLPCVD技 術によりWF6と H2ガ スで形成した (27)。 w

膜厚は 350nm、 poly‐ Si膜厚は 70nmで ある。W/poly‐ Si積層膜の配

線パターニングは C F4と 02ガ スを用いて反応性イオンエッチングで実施した。配線形成

後にPSGパ シベーション膜を410℃ で被覆した。その後の熱処理は 570℃ 、 1時間
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実施した。Wは 650℃ で Siと 反応しWS i2を 形成するので、その後の加速試験にお

いても 570℃ を越えない温度とした。

エレクトロマイグレーション加速試験は、長さ 1.22mmの 配線 10本 について電

流密度 5× 106A/c m2で 、 200-380℃ のN2雰 囲気オーブン中で加速試験を実

施した。この条件ではW配線の抵抗が高いためジュールヒーティングが生じるが、それを

考慮してオーブン温度を選択し、配線抵抗値から配線温度が 500℃ になるようにした。

例えば、1.lμ m幅のW配線では雰囲気温度が 255℃ に設定すると配線温度は 500℃

となる。このようにして配線温度 500-570℃ 範囲で種々の温度について試験を実施

した。配線温度は、予め炉中に配線を入れて温度―抵抗特性を測定しておいた。エレク ト

ロマイグレーションによる配線不良は、配線抵抗が最初の 5倍 に増加したときを不良とし

た。図 2-27に 各種配線温度での累積不良分布を示す。故障分布は正規確率分布をして

いる。この結果はW/poly‐ Si配線が従来のAl配線と同様な故障分布である。故障

したW/poly‐ Si配線をSEMで 解析した結果、電流が主要に流れるW部分において、

W膜が消滅していた。この結果からこの試験はW配線部のエレクトロマイグレーション試

験の妥当性を示している。図 2-28に 各種配線幅の平均寿命の試験温度依存性を示す結

果である。Al配線の場合、配線幅で平均寿命の差が大きく生じるが、今回のW配線の場

合、配線幅による差が小さい。特にサブミクロン微細幅配線の場合でも、その差が生じて

いない。この理由はW膜の結晶粒径が 300nm程 度であり、熱処理によってW膜の粒成

長が生じないことから、配線幅に比較して配線部の結晶粒が小さい構造をしており、Al

配線の場合のようにバンブー構造となっていないからと考えられる。熱応力もW配線の熱

膨張係数がAlよ り 1桁ほど小さいので、Al配線のように強い引っ張り応力状態となっ

ていないことから、応力の影響も受けていないと考えられる。平均配線寿命の温度依存性

から活性化エネルギー値を求めると、配線幅に依らず 1.91eVで ある。この値は融点

と相関関係があるものとして求めたMagro― Camper。 (14)の 関係式から求め

た値より小さい。この値はAl配線の値に比較して相当大きい。この結果は、W配線にお

いて粒界拡散が非常に低いことを示し、それはエレクトロマイグレーションが生じないこ

とを示している。図 2-29に Al_Si、 CuおよびW/poly_Si、  3種の配線の

平均配線寿命 (MTF)の 比較データを示す。W配線の 500℃ 以下での予測配線寿命は、

Blackの 経験式 MTF=AJ~nexp(Ea/kT)(28)か ら求めた。ここでAは

42



56〔貴〕 取り℃  52ぴC 5!び℃

●
　
Ｄ

　
‐

Ｇ
　
●

■
　

■

　
■

●
　
●

● ◆

▲

■ ▲

● ■

● ■ ▲ ◆

▲

▲

■ .▲

■  ▲

◆

◆▲

▲

ｍμ
′

７０〓〕

◆

◆

◆

Ｌ◆

90

80
70
60
50
40
30
20

10

lδ
Time To Failure o⇒

図2-27 配線幅 0.7μ mのW配線エレクトロマイグレーション寿命分布の

配線温度依存性。

（メ
）
Φ
ｂ

〓
ｏ
」

Ｃ
Ｏ
Ｑ
Ｏ

:

|。20
T―
:(10-3.K~:)

l.25 |.30
i05

104

:03

102

550         500

丁 (° C)

図2-28 W配 線のエレクトロマイグレーション平均配線寿命の

アレニウスプロットの配線幅依存性。

（
工
｝

。」

。卜

．Σ

W→覇剛覇目聯躍l1350 nm

′

′′
′~Ec=2eV

Ttt nm
~ア ~~

poly Si

●

′

′

′

′
′
´

L"=:6μm
Lw〓 !.lμm
lLw=0.7μm

43

●

■



′

′
′

′
′

L

J

響
‐ 07μm ″′
2X10夕κたmι

Aι‐Si 400 nm

′
′
′
′

W 350 nm
Lw8 0.7μm
J =5X106Aんm2′′

′
′
′

′
′
′
′
′
′
′
′
′

Cu 500nmヽヽ _ヽト
Lw=4 μ nl  ~じ
J=2X10° AノcmZ″

|.0 
・`

T―
:(1003.K~:}

|.5 20

=108-107

1106
r―

=10°

２

　

１

　

０

　

９

１
３

　

　

０
１
．　

　

　

１
１

　

　

　

ヽ
１
ノ

０

０

０

Ｋ

４

　

３

　

２

０

０

０

10

3xlOeH

=S.4xl05y

10001iI

145H

600500400  300250200  150

丁 (° C〕

図 2-29 W配 線、Cu配線、Al‐ Si配線のエレクトロマイグレーション

配線寿命の比較。

44

′
′・



定数、 Jは電流密度、 nは 2-3の 値をとる電流密度ファクター、Eaは活性化エネルギ

ー、kは Boltzman定 数、Tは試験中の配線温度である。W/poly_Si配 線は

250℃ において 3× 109時間の非常に長い平均配線寿命と予測される。Al‐ Si配線

では電流密度を 2× 106A/c m2と 下げても250℃ では 145時 間と短い。Cu配線

でも既報告のTo Miyazaki(29)か ら 1000時 間である。これ らの結果からW

/poly‐ Si配線は 250℃ においてAl‐ Si配線、 Cu配線より6-7桁 の長寿命

である。 85℃ の動作温度においては 13桁も大きく、電流密度もジュールヒーティング

を考慮しなければ 2桁大きくできる。実際にはジュールヒーティングは素子の特性に影響

を与えるため望ましくないので、 1× 106A/cm2、 85℃で動作すれば可能である。

2.3 結言

スパッタと電子ビーム同時蒸着によるMoSi2組 成の膜を各種温度で 30分間の等

時間熱処理し、X線回折および透過型電子顕微鏡 (TEM)を 用いた電子線回折による結

晶構造解析、ウエハそりから求めた膜応力変化、膜比抵抗変化に焦点を当てて、熱処理に

よる結晶構造の変化と膜応力、膜比抵抗との相関関係について研究した結果、以下のこと

が明らかになった。

(1‐ 1)ス パッタ、および同時蒸着法で形成したMoシ リサイ ド膜は 350℃ 以下の熱処理

では結晶化が進行しなくてアモーファス状態のままである。

(1‐2)400℃ 以上の熱処理により結品化が始まり、スパッタ、および同時蒸着膜ともに

先ず hexagonal相 のMoSi2が 生成する。

(1‐ 3)同時蒸着膜では 600℃ まで hexagonal相 のままMoSi2結 晶化が進行し、

700℃ 熱処理で相変化が始まり、tetragonal相 のMoSi2に 完全に変化する。

(1‐ 4)スパッタ膜では 700℃ まで hexagonal相 のままMoSi2結 晶化が進行し、

800℃ から tetragonal相 のMoSi2が 生成し始めるが、 900℃ までは

共存し、 1000℃ で hexagonal相 のMoSi2が 無くなる。

(1‐ 5)ス パッタ膜では 800℃ 熱処理でカーボン汚染を示す S i3M05が確認され、

ターゲット中の不純物カーボンが汚染源と確認された。

(1‐ 6)膜の引っ張 り応力変化と膜の結晶構造変化とが一致し、400℃ 付近での強い
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引っ張り応力増加はアモーファス状態から結晶化する際の体積収縮が原因である。

(1‐ 7)膜比抵抗変化から膜の結晶構造が hexagonal相では比抵抗が大きいが、tetragOnal

相に変化すると急激に比抵抗が低下する。しかし、カーボン汚染のあるスパッタ膜

では、比抵抗の低下が遅い。

次に、高融点金属であるWを低抵抗の耐熱局所配線として採用するために、Wと基板

Siと の反応を防止するのに必須なバリアメタルとしてTiN、 TiN/TiSi2を 評

価した。さらにW配線のエレクトロマイグレーション特性についても評価を実施した。

(2‐ 1)TiN、 TiN/TiSi2層 をバリアメタルとしてW/Si界 面に挿入すること

で、 900℃ におけるWシ リサイ ド形成を抑制できる。

(2‐2)W/Si直 接コンタクトに比較して、TiN単 独膜では4-5桁 、TiN/

TiSi2複 合膜では 2桁反応速度が遅くなる。

(2‐ 3)TiN/TiSi2/Si構 造では、TiN単 独に比較して SiのWへの拡散が

起こりやすくなる。原因はTiSi2/Si界 面の Si結合が切れやすいと考え

られる。

(2‐ 4)TiN/Siで の高いコンタクト抵抗の原因は、界面においてホール濃度が低下

していることである。

(2‐ 5)TiN/Siコ ンタクト抵抗の低減化としてTiN/Si界 面への高濃度 Bイ オン

注入が有効である。

(2‐6)W/poly‐ Si配線のエレクトロマイグレーションによる断線は、W層 の破断

で生じる。

(2‐ 7)W配線の活性化エネルギーは 1.91eVで あり、これから85℃での配線寿命は

Al配線より 13桁長くなる。

(2‐8)W配線の配線幅依存性は小さく、さらに微細化しても配線寿命の低下が少ないと

予測できる。
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第 3章 多層配線構造におけるコンタクト部の諸問題とその対策

Al配線とSi基板拡散層との電気的接続部であるコンタクト部では、プロセス上で

多くの問題点が発生する。コンタクト部では異種材料間の接触であるために、異なる物性

に起因する信頼性上の課題が存在している。 1番 目は、電気的接触であることからコンタ

クト抵抗が問題となる。第 2章でも述べたように接触抵抗は、基本的にはバリアハイ トの

問題であり、Alの 場合については Siと のコンタクトにおいて大きな問題とはならない。

2番 目は異種材料間の接触に必ず存在する界面の問題であり、これは Siの 自然酸化膜を

Alが還元する作用を有するのでプロセス上は良い方向である。しかしながら、これらの

Alが有する特徴がメリットとなったのは、素子寸法が大きく数μm寸法の設計ルールの

時であり、 lμ m近 くに素子寸法が縮小化したとき、Al配線とSi基板とのコンタクト

において、多くの問題点が発生してきた。 1つ 目はコンタクト部のAlスパイクによる拡

散接合破壊不良である。この原因は、コンタクト抵抗安定化のための熱処理時に基板 Si

がAl中 に固溶し、固溶して無くなった基板 Si内 にAlが拡散して基板 Si内 にスパイ

ク状のAlが形成される現象である。この対策として純Alか らAl‐ Si配線に配線材料

を変更した。Alス パイクを防止するために、熱処理温度でのAl中の Si固溶度以上の

Siを予めAl中 に含ませたのである。しかし、 2つ 目の問題点として、今度はこの過剰

Siが コンタクト部に析出して微細径のコンタクト抵抗を増加させる不良が出現してしま

った。本章では、この対策としてAl配線と基板 Siと の間に設ける「バリアメタル」を

取り扱う。 3番 目はステップカバレージの問題であり、これは本章でバリアメタル特性も

有し、選択的にコンタクト部 Si上 に成長するCVD_Wに よる埋め込み平坦化による信頼

性向上技術を提案する。

3。 1 各種コンタクトパリアメタル候補とAlお よび Siと の反応 〈1)

コンタクト部にバリアメタルを設けることが、以下に述べるいくつかの理由から必須

のものになってきている。 1つ はAl配線とSi基板の界面反応を抑制して拡散接合深さ

の浅い拡散層に対する信頼性向上をはかるためであり、もう 1つはSi入 りAl配線中の

Si析出によるコンタクト抵抗増大不良を防止すると同時に、析出 Siに よるエレクトロ
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マイグレーション不良発生の抑制をするためである。

バリアメタルとして満たすべき基本条件の一つとして、バリアメタルと基板 Siあ る

いはAl配 線との間で界面反応が生じにくいことである。もし、界面反応が生じた場合に

はAlと Siと の相互拡散を妨げる障壁効果が失われ、拡散層中にAlス パイクが生じ拡

散接合部が破壊されてしまうからである。さらに、バリアメタルは基板 Siと の間で低抵

抗オーミック接触を得ることができる材料であることも重要である。

本研究では各種バリアメタルを候補とし、このバリアメタルと配線Alお よび基板

Siと の界面反応性を評価 した結果を述べる。具体的には純A1/バ リアメタル/基板

Siの三層構造において、熱処理で生じる界面反応性をX線回折、RBS、 AESで 評価

した。バ リアメタルとしてスパッタ法で形成したW、 TiW、 TiN膜 、およびCVD法

で形成したW膜 を評価対象とした。

3.1.1 実験方法および条件

本実験において評価した各種バリアメタルとその形成条件を表 3-1に 示す。バリア

メタル膜種は、Alお よび Siとの密着性、バリア性に優れていると考えられるものを選

択し、スパッタ膜はW、 TiW、 TiNの 3種類で、CVD膜 種はWの 1種類である。ス

パッタ膜はバッチ式スパッタ装置を用い、各金属ターゲットから圧力 4× 10~lP aの

Arガ ス中でスパッタ成膜 した。なお、TiN膜 のみはTiターゲットをArと N2と の

混合ガス中でスパッタする反応性スパッタにより形成した。W膜については成膜方法の異

なる (CVD法 とスパッタ法)2種 の膜について評価 した。界面反応の評価は p型 Si

(100)ウ エハ基板上にバリアメタルを形成後、その上に膜厚 200nmの 純Al膜 を

電子ビーム蒸着で形成した、純Al(膜厚 200nm)/各種バリアメタル(膜厚 70‐ 100nm)/

基板 Siの フラットな積層構造である。図 3-1に 界面反応評価サンプル構造および試料

作成フローチャー トを示した。バリア性評価は拡散炉を用いて 450、 500、 550℃

の温度でN2中 において 30分の熱処理を実施してから、X線回折、オージェ分光 (AE

S)、 1.5MeVHe+に よるラザフォー ド後方散乱法 (RBS)に より各層間で生じる

であろう界面反応を評価した。さらに表面のAlのみをりん酸で選択的に除去してから、

SEMを 用いて基板 Si拡散層部の反応状態も観察した。
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表 3-1 バリアメタル候補の膜種とその形成方法、および膜厚条件。

基板 Si 表面洗浄 (希 HF、 水洗 )

バリアメタル成膜 (ス パッタ、CVD)

純Al蒸 着形成

熱処理  (拡散炉中、N2雰 囲気、 30分 )

界面反応評価 (XRD、 AES、 RBS、 SEM)

図 3-1 バリアメタルの界面反応特性評価試料作成プロセスと試料断面構造

バリアメタル膜種 形成方法 膜厚

CVD‐ W
LPCVD 原料ガスWF6+H2
基板温度 350℃

70nm

スパッタW 純Wタ ーゲット (99.9%)
Ar圧 力 5× 10-3Torr

100nm

スパッタTiO.lWO.9
T10.lWO.9タ ーゲット
Ar圧 力 5× 10-3Torr

1 0 0 nln

スパッタTiN
純 Tiタ ーゲ ット
Ar圧 力 1× 10-3Torr+N2
1× 10-3Torr

100nm

純Al膜 200nm

(100)Siウ エハ
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3.1.2 実験結果および考察

先ず、XRDに よる評価結果について述べる。図 3-2は A1/CVD_W/Siの 場

合であり、Si基板からの回折ピークは除去して反応性を見やすくしてある。バリア性は

500℃ まで確保されていることが、α‐Wお よびAlのみのピークしか出ていないことか

ら判断できる。しかし、 550℃ ではWの ピークが消滅し、WSi2の ピークが出現して

いることからW膜が完全にSiと反応してしまっていることを示している。同じW膜でも

スパッタW膜の場合、図 3-3の ようにβ_Wが成長していることが先ず明らかとなった。

そして、450℃ 熱処理ですでにWA l12金属間化合物の形成が認められる。500℃ 熱

処理でβ‐Wの ピークが低くなり、WA l12の ピークが強くなることからWと Alと の反

応が進行していることがわかる。 550℃ 熱処理ではWSi2ピ ~ク が出現し、 CVD‐W

の場合と同様にWと Siと の反応が始まったことを示している。一方、図 3-4に 示す

TiW膜 の場合は、スパッタW膜と同じ反応挙動を示しており、450℃ でWA l12が形

成し始め、 550℃ でWS i2の 形成が認めたれた。スパッタTiNの 場合は図 3-5に

示すように、 550℃ の熱処理後でもTiNと Al、 TiNと Siと の反応が全く生じて

いなくて、XRDピ ークには全く何の変化も認められなかった。

次にCVD‐ W、 スパッタW、 スパッタTiN膜 について、RBSで 界面反応を評価し

た結果について示す。図 3-6は A1/CVD_W/基 板 Siの場合で、 as‐ depoと

550℃ 熱処理後の比較を示すRBSス ペクトルである。この場合、 550℃ 熱処理後に

Wス ペクトルが高チャンネルおよび低チャンネル側に拡がっている。これはWがAlお よ

び Siの 両者と界面反応していることを示す。XRDで はWA l12ピ ~ク が無くWと Al

との明確な反応が検知できなかったが、Wと Alとが反応するのが当然のことと思われる。

図 3-7は A1/ス パッタW/基 板 Siの RBS結 果であり、 500℃ での界面反応開始

が明確に表れており、さらに低チャンネル側への広がりが大きいことから、この界面反応

の程度が CVD‐Wの場合より激しいことを示している。図 3-8に 示すA1/TiN/基

板 Siの場合、RBSス ペクトルからみても550℃ 熱処理後でも界面反応が生じていな

いことを示している。なお、熱処理後のスペク トル全体がわずかに低チャンネル側にシフ

トしているのは、Al表 面に形成されたAl酸化膜によるものである。

次にAESに よる界面反応評価結果について述べる。図 3-9は CVD‐ W、 スパッタ

W、 スパッタTiWの 各バリアメタルについて、as_depo、 および 450℃ 、550℃
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熱処理後のAl、 W、 Si、 Ti、 ○の深さ方向分布をまとめたももである。TiN膜 に

ついてはTiと Nと のオージェピークが重なるために信頼性あるデータを得られないと判

断してAES分 析を実施しなかった。この図 3-9の 結果から、CVD‐Wの場合、450℃

熱処理後にAlがW/Si界 面に拡散しているような分布を新している。これはXRDの

結果と一致しない。 550℃ 熱処理後はA1/W/Si間 の相互拡散が激しく生じている

ことを示している。一方、スパッタWの場合、 450℃ 熱処理後にA1/W界 面のAlと

Wピーク肩の部分の形状が as depoに 較べてくずれており、Alと Wと の反応が生じ

ていることが明確にわかる。 550℃ 熱処理後ではA1/W/Si界 面の激しい相互拡散

が生じている。別の問題として、W/Si界 面に Si自 然酸化膜の存在が認められる。

CVD‐W/Si界 面にはこの自然酸化膜が存在しない。スパッタTiWの 場合、450℃

ではスパッタWで見 られる程度の明らかな相互拡散が認められない。この差はXRDの

WA l12ピ ~ク の出方と対応している。550℃ 熱処理後では相互拡散が生じているが、

Siの プロファイルが CVD‐W、 スパッタWと 異なり、それほどAl側 に拡散していない

のが特徴である。

図 3-10に バリアメタルを 80μ m角 のコンタクト部に適用した場合の問題点を示

す SEM像 を、その界面反応のモデル図を図 3-11に 示す。純A1/CVD‐ W、 スパッ

タW/Si基 板の構造を550℃ 、 30分熱処理後にAlを りん酸で選択的にエッチング

除去した後のコンタクト部の状況を示している。CVD_Wと スパッタW膜の不良状況の明

確な相違点は、Alスパイクを生じる場所であり、CVD‐Wの場合はコンタクト内部の平

坦部である。スパッタWの場合は、パッドコンタクト周囲である。これはパッドコンタク

ト周囲の段差部でスパッタW膜厚がカバレージ不良により薄くなっているためである。こ

のため優先的にコンタクト周囲で界面反応が生じ易くなりAlスパイクが生じる。一方、

CVD‐Wではカバレージには問題が無いことを示している。なお、スパッタWで もブラン

ケット膜の評価では図 3-12に 示すように 550℃ 、 30分 熱処理でAlスパイクが生

じている。この結果は基礎的な界面反応の評価と異なり、実用面 (下地形状、成膜方法 )

からバリアメタルを評価したものであり、コンタク ト部にバリアメタルを適用する場合の

実用上の問題点を示した結果である。特にスパッタ法におけるカバレージの不完全さがバ

リア膜自身のバリア性とは別に実用上大きな問題となることを明確にした結果である。特

に開口面積が大きくても不良を発生することから、微細なコンタクトではなおさらである。
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(a)A1/CVD‐ W/基板Si(パ ッド構造)

(b)A1/ス パッタW/基板 si(パ ッド構造)

図3-10 コンタクトパッド部におけるバリアメタルのバリア性破壊のSEM像

(a)CVD‐Wバ リアメタル、(b)スパッタWバ リアメタル.
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CVD‐W

(a)A1/CVD‐ W/基 板 Si

Al

SiO。

*CVD‐ W膜 中の欠陥による

Alスパイク不良 (内部平坦部で発生 )

(b)A1/ス パッタW/基 板 Si

Al

パッタW

スパイク不良

*スパッタW膜ステップカバレージ不良に

よるAlスパイク不良 (周辺で発生 )

図 3-11 バリア性破壊不良 (図 3-10 SEM像 )の破壊モー ドモデル図。

図 3-12 A1/ス パッタW(膜厚 100nm)/Si構造における 550℃ 熱処理後の

平坦部基板 Si上に形成されたピット (Alスパイク不良 )。
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これ らの評価からいくつかの興味深い事実が明らかになったので以下に考察する。先ず

CVD_Wと スパッタWと の反応性の違いである。同じW膜であっても成膜方法が異なるこ

とによリバ リアメタル特性が大きく違つた結果が得られた。特にAlと の反応性に大きな

差が認められる。 CVD‐W膜では 550℃ までの熱処理において、WA l12が 形成され

ずに明確なW―Al間 の反応が認められない。一方、スパッタW膜は、すでに450℃ で

W― Al金属間化合物が生成している。このような低温でのAlと の反応のため、スパッ

タW膜はバリアメタルとして使用できないと判断できる。この違いは何に起因するのであ

ろうか。 CVD‐ Wと スパッタWの結晶構造上の相違は、 CVD‐ W膜が α型構造のW膜で

粒径が 80nmの 粒状多結晶膜であるのに対し、スパッタW膜はβ型構造のW膜で 10-

20nm粒 径の針状多結晶であった。一般にβ‐Wは不安定な相とされているが、TiWは

α‐W構造をしており、TiW膜 もスパッタW同様に450℃ でWA l12を 形成すること

からα、β型の差がAlと の反応性の相違の原因になっているとは考えにくい。従って、

CVD‐Wお よびスパッタW膜とAlと の反応性の違いは結晶粒の形状に起因するもの、す

なわち粒界構造の違いが反映している。スパッタWで は非常に多くの粒界が存在するため

熱処理でAlが粒界拡散し、粒界からW膜とAlと の反応が速やかに進行すると考えられ

る。一方、CVD‐W膜については粒状多結晶構造であること以外に、膜自体についておそ

らくごく微量の不純物、例えば原料ガスWF6中 の Fを 内蔵してお り、これが粒界中に吸

着してバ リア効果を示す結果、Alとの反応を妨げていると考えられる。

既報告ではWSi2形 成開始温度は～ 650℃ である (2)本研究においてもCVD‐W

と基板 Siと の間で～ 750℃ からシリサイ ド反応が生じている。スパッタWと基板 Si

では界面の Si自 然酸化膜の存在により、 1000℃ 熱処理でもシリサイ ド反応が生じな

かった。しかるにA1/ス パッタW/Si構 造でスパッタW上 にAlが 存在する場合には

550℃ でシリサイ ド反応がすでに生じている。シリサイ ド反応がAlの 存在により低温

化したわけである。これはAlの Si自 然酸化膜の還元作用が強いこと、すなわちAl酸

化膜の生成自由エネルギーとSi酸化膜のそれとの大小関係による。

AESプ ロファイルで 550℃ 熱処理後のシリサイ ド形成した膜ではAlと Siと の

相互拡散が非常に大きくなっている。WSi2形 成が見られるサンプルでは、Alス パイ

クが Si基板に生じている。この事実からA1/W/Si構 造におけるシリサイ ド反応の

低温化現象は、先ず 550℃ でW膜の欠陥部を通じてAlが拡散して Si基板に到達し、
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SiがAl中 に拡散する。 550℃ の高温状態ではSiはAl中 に固溶し、この固溶状態

のSi原子は高い自由エネルギーを持った活性状態にあるといわれている。この固溶 Si

原子が、その高い活性状態により容易にWと 反応してWSi2を 形成する。この現象はシ

リサイデーションの低温化に役立てることができる。触媒のような役割である。

バ リア性に関しては、基板 Siと Al配線層との界面反応評価結果から、TiN膜 が

550℃ までAlと Siと の相互反応を抑制でき、最も高温まで安定であることが判明し

た。TiN膜 がバリアメタルとして、優れた特性を有することはすでに報告されている (3)。

本研究の評価結果も同様に 550℃ 、 30分熱処理でもコンタクト部での不良が生じない

ことが確認された。しかし、LSIに 適用できる実用的なバ リアメタルとしては、 Siと

のコンタクト抵抗が十分に低いことが必須である。TiN/基 板 Si拡散層のコンタクト

抵抗値の今まで報告されているデータ (4)で は、 1.5× 10-5Ω c m2(n+)、 5。 7

× 10-5Ω cm2(p+)と 、A1/Siコ ンタク ト抵抗に比較して 1桁以上高いコンタ

クト抵抗値である。これは非常に大きな問題点である。また、W膜の場合に見られたよう

に成膜の仕方によってバリア特性が変化する可能性がある。この点については 3.3節 に

独立してTiNバ リアメタルを詳細に検討する。一方、CVD‐W膜の場合、500℃ まで

はAlお よび Siと全く反応しなくて実用上は十分にバリア性を有している。コンタクト

抵抗については、 1.1× 10-6Ω cm2(n十 )、 1.4× 10-6Ω cm2(p+)と n+

Siに対してはAlよ り低いコンタクト抵抗値を、 p+Siに 対してはAlと 同等なコン

タク ト抵抗値を示している (次節 )。 さらにCVD‐W/Siコ ンタク トでは表面不純物濃

度が低い領域でもオーミック特性を示すなど、コンタクト特性としてはTiN/Siよ り

優れている。以上のバリア特性、コンタクト特性に加えて実用上の問題、すなわちステッ

プカバ レージも考慮すべき重要な課題であることを本節で実証した。特にスパッタ成膜法

でバ リアメタルを形成する場合には大きな問題点であり、特に微細径の高アスペクト比コ

ンタクトにおいて大きな問題となる。これに対してCVD成 膜法はカバ レージの面で本質

的に問題は無いと思われるが、成膜の原理として基板と反応して成膜するので、均一な膜

形成が必要となる。
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3.2 微細コンタクトに対応した選択CVD― Wメ タライゼーション (5)

現在、MOSLSIの 配線材料としてAl‐ Si(1%)が 採用されている。しかし、

素子寸法の微細化に伴い、Al‐ Si配線には以下に示す問題が生じている 〈6)。

(1)コ ンタクト部へのAl‐ Si配線中の Si析出によるコンタク ト抵抗の増加。

(2)析出Siに よるコンタク ト部でのエレクトロマイグレーション不良の発生。

(3)配線部の Si析出による配線抵抗の増加、またはSi析出が原因と考えられる配線

のオープン不良 (7)。

これらAl‐ Si配線の信頼性低下をもたらす不良は、VLSI微 細配線においては特に大

きな問題であり、早急な解決が望まれている。

これに対してAl‐ Si配線中のSi含有率を下げるか、純Al化するなどの対策が必

要であるが、その場合にはAlスパイクによる接合部破壊対策を施す事が必要となる。そ

の例として、Al配 線と拡散層 Siと の間にバリアメタルを設けてAlと Siと の相互拡

散を防止してコンタクト部での信頼性を挙げる方法がある。例えば、スパッタ法で形成し

たTiW,TiN、 TaNな どが今まで多く検討されている (8)。 本研究では 3.1節 に

おいて各種バリアメタルを検討した結果、TiNが 最もバ リア性に優れている結論を得た。

しかしながら、高アスペクト比の微細コンタクトの場合、バリア膜のステップカバレ

ージ不良が実プロセス上では大きな問題点となる。本報告では本質的にステップカバレー

ジに優れているCVD法 で形成したW膜をバリアメタルとして用い、そのコンタク ト特性

について検討した結果を述べる。 CVD‐W膜には以下の特徴がある。

(a)コ ンタク ト部のみに選択的に形成できるため新たな配線加工技術を必要としない。

(b)基板 Siと反応 (還元反応)してW膜が成長することから、W/Si界 面にSiの

自然酸化膜が無くクリーンなため低コンタクト抵抗が得られる。

(c)as depoで 低抵抗のW膜が得られる (例 :～ lΩ /□、 100nm膜 厚時 )。

以上のCVD‐W膜特性を利用することにより、前述のコンタクト部で生じる問題点を解決

できる可能性がある。実際に今回の評価でCVD_Wを コンタクトバリアメタルとして使用

した場合、Al‐ Si配線で発生した問題点のほとんどを解決できる見通しを得たので以下

に報告する。
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3.2.1 実験方法および条件

W膜のCVD法 による成膜技術は、WF6ガ スと基板 Siと の反応によるSi還元反

応と、WF6と H2ガスとの反応によるH2還元反応の 2方法がある。今回の実験はWF6‐

Arキ ャリアーガスによる Siの還元反応によりW膜 を選択的にコンタクト部に形成した。

この場合の反応は、

WF6+3/2Si 
―

→ W+3/2SiF4 ↑  (3-1)

の総括反応式で表される。このように基板 Siとの反応を利用しているので、コンタクト

部にのみW膜が形成でき、後のプロセスで不要なW膜をエッチング除去する必要が無いの

でプロセスが簡略化できる利点がある。一方、表面反応を利用していることから、表面状

態に敏感で、汚染、粒子等が表面に付着している場合には、それを核としてW膜が成長し

てしまうので表面処理に注意する必要がある。

W膜の堆積量は基板温度、WF6流量 (分圧 )、 トータル圧力、成長時間およびSi表

面の不純物の種類とその濃度に依存する。今回の評価に使用したCVD‐W膜の標準的な形

成条件を表 3-2に 示す。なお、一部の実験においてはWF6/Ar→ WF6/H2と い

う2ス テップデポによるCVD‐W膜 も使用したので、その条件も併せて示す。なお、使用

したW膜形成装置はホットウォールタイプのLPCVD炉 である。CVD‐W膜デポ前後に

おけるプロセスフローを図 3-13に 示す。W膜形成後、その上にAl‐ Si膜を形成する

場合には、W膜とAlとの接触抵抗を下げる目的で、W表面に形成されているWの 自然酸

化膜を除去するためにArスパッタエッチングを実施している。しかしながら、スパッタ

エッチング無しでも十分低いコンタクト抵抗が得られており、このスパッタエッチングは

必ずしも必要なプロセスではない。なお、本研究で言及するコンタクト特性の評価項目お

よび評価方法と実験パラメータをまとめて表 3-3に 示す。
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膜形成パラメータ 1 step deposition 2 step deposition

反応系 (反応ガス ) WF6+Ar WFufAr-WFo*H,

ガス流量
WF6

Ar

1cc,/min
2 0 0cc,/min

WF61CC/min →
Ar200 cc/min

WF61CC/min
H220 0 cc//min

膜形成時の真空度 0.015 ′
「
orr 0.015 Torr

基板温度 500℃

膜形成時間 3-5nli n 2nli n 3 01n i n

膜厚 15-2 0 nrn -4 0 nm

膜比抵抗 -10u.f)cm -10u.Qcm

表 3-2 CVD‐ W膜形成条件。

コンタクトの ドライエッチング加工

コンタクトSiの表面処理  (Si上 の自然酸化膜除去 :希ふっ酸処理後に純水洗浄 )

CVD‐W膜形成

(W表面スパッタエッチング)+Al‐ Siスパッタ形成

Al配線パターニング

図 3-13 CVD‐ W膜形成前後のプロセスフロー。
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表 3-3 A1/CVD‐ W/Siコ ンタクト特性の評価内容。

評価項 目 評価方法 実験条件

コンタクト抵抗

オーミック特性

3端子法

(0.lV印 加 )
コンタクト径

0.9-2.Oμ m角

.n十 (As+イ ンプラ)

下地・ p+(B+イ ンプラ)
・ poly S i(P拡散 )

Si拡 散層不純物濃度 (cm-3)

n+6× 1019-6× 1020
p+4× 1019-6× 1020

コンタクト部のSi析出

SEMに よるSi析出観察
コンタクト抵抗増加

熱処理温度・時間

450℃ 、 15-6 01ni n
コンタク ト径

0.9-2.O μln

バリア特性

200μ m角拡散層
5V印加による逆方向リーク

電流

拡散接合深さ

Xj=0.1、 0.15、 0.2 μrn

熱処理温度 450、 500、 550℃

Al材 料 純 Al、 Al‐ Sil%

バリアハイ ト

I― V特性

200μ m角電極
下地 Si基 板

P(100)18-2 5 Ω crn

N(100)4-6 Ω crn

界面状態

界面反応

AES分 析
X線回折

熱処理温度

450、  500、  550℃

[コ ンタクトー配線]構造

通電テスト

定電流通電テス トによる抵抗

変化チェック

200℃

5× 105A/c m2
試験温度

電流密度
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3.2.2 実験結果および考察

3.2.2.l CVD¨ W膜によるコンタクト特性の改善効果

(a)Si析 出の抑制効果

図 3-14は 0。 9μ m角 の微小なコンタクトのコンタクト抵抗値の分布がシンター

時間によってどのように変化するか示したヒス トグラムである。Al‐ Si/Siの 場合、

シンター時間の増加に伴いコンタクト抵抗値は増大し、高抵抗になると同時にばらつきが

大きくなっている。一方、Al‐ Si/CVD‐ W/Siコ ンタク構造ではコンタク ト抵抗

値の分布にほとんど変化が無く安定している。 450℃ 30分のシンター後のコンタクト

部分での Si析出状況を示す SEM像 を図 3-15に 示す。サンプルはAl‐ Si配線をリ

ン酸で選択的にエッチング除去してから観察した。従来のAl‐ Si/Siコ ンタクトでは

コンタクト部を大部分覆うようにSi析出が認められる。これに対してAl‐ Si/CVD

‐W/Siコ ンタクトの場合、析出Si(SEM像 中の小さな輝点)は 50～ 1 0 0nm粒

径でコンタクト内に均一に分散している。

以上の結果から、CVD‐W上 と基板 Si上 とではAl‐ Si中 の Si析出状況が異な

り、CVD‐W上では析出Siは小さく分散したままで大きく成長する事が無いこと、従っ

てシンター時間を長くしてもコンタクト抵抗増大不良が CVD‐ Wコ ンタク トでは生じな

い事が明らかになった。

(b)コ ンタク抵抗のサイズ依存性

コンタクトサイズの微細化に伴い、必然的にコンタクト抵抗値はコンタクト面積に逆

比例して増大していく。したがって、微小径のコンタクトではコンタクト抵抗値とそのば

らつきを小さく抑制することが重要となる。図 3-16は コンタクト抵抗値のコンタクト

径依存性を示したものである。 Si析出の効果をできるだけ抑制するために、熱処理時間

は450℃ 、 15分 と短くしている。従来のAl‐ Si配線コンタクトの場合、 1.5μ m

角から 1.2μ m角 への縮小化に伴うコンタクト抵抗値の増大傾向が大きく、特にn+の

場合に著しい。 一方、CVD‐ Wコ ンタクトではコンタクト抵抗値の増加傾向が小さく、

n+、 p+の両者に対して同程度である。以上の結果、CVD_Wバ リア膜をコンタクトに

採用することによってサブミクロン径の微小なコンタクトに対して、従来のAl‐ Si配線

コンタクトでは達成できないばらつきの小さな低抵抗コンタクトを実現できる見通しを得

た。

68



71 ANNEALING
TIME40

30
20

10

0
!00 200 300 400 500

70

30 min

20
10

60 min

0   100 200 300 400 500

CONTACT RESiSTANCE(Ω )
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(c)り ん ドープ トポリSiと のコンタクト

LSI素 子において poly Siに 対してもバ リアメタルを使用して低抵抗コンタ

クトを得る必要がある。図 3-17に ポリSi(リ ンドープト、400nm膜 厚、ρs～

21.5Ω /□ )に対するコンタクト抵抗を従来のAl‐ Siと CVD‐Wについての比較

を示す。 n+拡散層に対するコンタクト同様、CVD_Wを 設けることでコンタクト抵抗を

大幅に低減できている。特にコンタクト径が小さいほどコンタクト抵抗の低減効果が大き

く、1.2μ m角 コンタクトではAl‐ Siコ ンタクトの 1/3以 下のコンタクト抵抗値を

示している。

3.2.2.2 コンタクト特性の表面不純物濃度依存性

バ リアメタルが満たすべき重要な基本条件の一つは、基板 Siに対して低抵抗でオー

ミックなコンタクト特性が得られることである。従来のAl_Si配 線および CVD‐Wを

バリアメタルとして使用した場合について、n+、 p十 に対するコンタクト抵抗率の表面不

純物濃度依存性を図 3-18に 示す。これらのデータは、 n+は As+イ オン注入、 p+は

B+イ オン注入で形成した拡散層に対して、 1.2μ m角 コンタクト部の450℃ 、 15

分、フォーミングガス中熱処理後に測定したコンタクト抵抗値をもとにグラフ化したもの

である。n十 に対して CVD‐Wは従来のAl‐ Siよ りもかなり低いコンタクト抵抗値を示

している。特に表面不純物濃度が低いほど両者の差が顕著である。抵抗値のばらつきはA

l_Siの 場合、低い不純物濃度になるほど大きくなるが、 CVD‐Wで は低不純物濃度領

域でもコンタク ト抵抗値のばらつきは小さい。一方、p+の場合は n+と異なる傾向を示し、

CVD_Wと Al‐ Siと はほぼ同じコンタクト抵抗値を示している。 CVD‐Wが n+で示

した従来のAl‐ Siコ ンタクトに対するコンタク ト抵抗値の低減効果が p+に対しては無

い。なお、 p+に対するコンタク ト抵抗値のこのような結果は、 Saraswatの グル

ープが発表したCVD_W膜 のコンタク ト特性 (9)と ほぼ同じであった。

次にコンタクトのオーミック特性の評価結果を示す。図 3-19(a),(b)は 2個 のコ

ンタク トチェーン部をカーブ トレーサで測定した I― V特性である。 n+コ ンタク トの場

合、Al_Siに 比較して CVD‐Wはかなり低い表面濃度までオーミック性を保持してい

る。一方、 p+コ ンタクトではAl_Siに ついては n+と 異なって低い表面濃度でもオー

ミック性を失っていない。 CVD‐Wで は低い表面濃度で若干オーミック性を失いかけて
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いるが、その程度はAl‐ Si/n+の 場合ほどのオーミック性損失ではない。

以上の結果から、(a)従来のAl‐ Siコ ンタクトでは p十 (ボ ロン)に対して特に大

きな問題は無いが、 n+に対してはコンタクト抵抗値およびオーミック性が問題となるこ

と、(b)CVD_Wを バリアメタルとしてAl_Si配 線と基板 Siとの間に形成すること

で n十 に対するコンタクト抵抗値を大幅に低減でき、オーミック性も改善できること、

(c)p+に対してもCVD‐Wは Al_Siと 同程度のコンタクト特性を得られること、こ

れらを確認した。従って総合的に判断すると、 CVD‐Wは Al_Siに 比較して n+、 p+

の両者に対して不純物濃度が低い場合でも、低抵抗オーミックコンタクトを得ることがで

きることから優れたバリアメタルであると結論できる。

3.2.2.3 純Al膜 に対するパリア特性

純Al配線に対するCVD‐Wの拡散バリア特性を評価 した結果を図 3-20に 示す。

CVD_W上 の配線材料として純Alと Al‐ S il%の 2種 について、 Xj=0。 15、

0.20μ mの n+拡散層に対して 450、 500、 550℃ で熱処理した後の接合リー

ク電流の分布状況である。配線材料がAl‐ S il%の 場合、Xj=0.15μ m、 550℃ 、

30分の熱処理後でも接合リーク増大不良が発生していない。 一方、純 Alの場合には

500℃ 、30分熱処理では不良が発生していないが、550℃ 、30分熱処理ではXj=

0。 15、 0。 2μ mの両者ともに不良が発生している.純 A1/CVD‐ W/n+構 造で

の 550℃ 熱処理による接合リーク不良発生の原因を調査する目的で、純Al(200nm)/

CVD‐W(70nm)/基板 Si積層膜を熱処理して界面反応を評価 した。図 3-21は X線

回折法で界面反応を評価した結果である.500℃ 以下の熱処理ではAlと W、 Wと Si

などの界面反応は生じていないが、 550℃ ではWSi2の 回折ピークが出現しているこ

とから、CVD‐Wと 基板 Siと の間でシリサイ ド界面反応が発生していることがわかる。

550℃ での接合リーク不良は上記シリサイ ド反応が原因になっていると考えられる。

3.2.2.4 コンタクト部を含む配線の通電ス トレス試験

コンタクト部においてはAl配線のカバレージ不良、 Si析出によるコンタクト抵抗

増大など信頼性上の問題点が多く存在する。本研究ではコンタクト部を含む配線の定電流

通電テス トによってコンタク ト部の信頼性を検討した。図 3-22は 2個のコンタクトチ
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ェーンに 200℃ 雰囲気で定電流 (5× 105A/c m2:コ ンタクト面積で規格化した電

流密度)を 印加しながら端子 A― B間の抵抗変化をテス ト時間経過にしたがってプロット

したものである。従来のAl‐ Siコ ンタク トの場合、テス ト時間の増加に従い抵抗値が増

大している。一方、CVD‐Wコ ンタクトでは抵抗値は一定でほとんど変動が無い。 上記

テス トはAl‐ Si、 CVD‐W各 5個のサンプルについて実施し、結果の代表的なものを

図 3-22に 示したが、他のサンプルにおいても同じ抵抗値変動を示した。さらに 500

時間の通電テス ト終了後にコンタク ト部の拡散接合リークをチェックしたところ、Al_

Siコ ンタクトでは接合リーク不良が発生していたが、CVD‐Wコ ンタク トではそのよう

な不良発生が認められなかった。この結果から、コンタクト底部に薄いCVD‐Wバ リアメ

タル層を設けるだけで、コンタクト部でのAl_Si配 線のカバレージはほとんど解決され

ていないのにもかかわらず、コンタクト部の信頼性を非常に向上できることがわかる。

CVD‐ Wコ ンタクトは、従来のAl‐ Siコ ンタクトと比較して非常に優れたコンタ

クト特性を示すことが実証された。以下にCVD‐Wコ ンタクト特性が優れている理由につ

いて考察する。Al‐ Si中 の Si析出によるコンタクト抵抗の増大不良が CVD‐Wで は

なぜ生じないのであろうか。Al‐ Siの 場合、Al‐ Si中 の Siは フリーな状態で存在

し、Al中 のSi拡散係数も大きいことから、基板 Si上 (コ ンタクト部)に 固相エピタ

キシャル成長することが知られている (10)。 このように析出した Siは非常に大きく成長

し易く、実際に 2.Oμ m角 の大きなコンタクト部でも長時間の熱処理により成長し、コ

ンタク ト部を全面 Siが覆い尽くしてしまうほどである。この現象は 150℃ の低温でも

事情は同じである。

CVD_Wの 場合、Al‐ Si中 の Siは同様にCVD‐W上 に析出する。Al‐ Siと異

なり、格子定数の異なる (Si:5.43Å 、W:3.16Å )異種材料の上にSiが析

出するため、また表面ラフネスのため固相エピタキシャル成長しにくいと考えられる。さ

らにCVD‐W膜は多結晶膜で表面には粒界が多数存在していることから、Si析出に際し

て核形成の場所を多く提供でき、析出 Siが分散する。以上の理由によりCVD‐W上では

Al‐ Si中 のSiは粒子サイズが小さく、分散して析出すると考えられる。

次にコンタクト抵抗値のコンタクト径依存性について考える。Al‐ Siコ ンタクトで

はコンタクト径の縮小化に伴うコンタクト抵抗増加の傾向が著しい。CVD‐Wで はコンタ
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電極構造 Xj(μ m) 450℃ 500℃ 550℃

Al‐ Si/W/n+
(0.8μ m/40n m)

0。  15 10

艤L上上
A B C

0. 20
1

mlユ上
10

A B C

Pl眠e‐A1/W/n+
(0.8μ m/40n m)

0。  15
:

1°

M_ュ
A B C

10

:

L_緞
A B C

0. 20 10
1

%ュ⊥
A、 B C

10

:

場1由
A B C

・測定数  13サ ンプル
・測定条件 5V印加、200μ m角 接合面積
・ 30分熱処理
・接合リーク電流 A:≦ 10-12A

B: 10~11-10~10A
C:≧ 10~9A

図 3-20 CVD‐ Wバ リアメタルにおいて配線材料が Pure‐Alと Al_Siの 場合に

ついて、接合深さ (Xj)と 熱処理温度を変えた場合の接合リーク電流測定

によるバリア性比較。

76



（
０

一 os depo.
At 20004
cvD-wrcotr
SI

20  30 70

450°C-30min

10  20  30  40 50  00  70   80
2θ

500。C-3Эmin

60  70  80

550。C-30min
Ю

N

∽

〕

10  20  30 70 80

図3-21 pure‐ A1/CVD‐ W/基板Si構造の熱処理後の界面反応 (XRD評価)。

O CONnCT
Al― Si/Si(n+)コ ンタクト部
のSEM像
(Si析 出物がコンタクト

抵抗増大の原因 )

100 200  300  400   500

STRESS TIME(hours)

コンタクトチェーン部への定電流通電試験による抵抗の時間変化。

（
コ
．０
）
＞
卜

一∽
Ｚ
Ш
卜
Ｚ
一
　

（
Ｐ

ｏ
）
ト
ト

一∽
Ｚ
Ш
卜
２
【
　

（
コ
．０
）＞
卜
一∽
Ｚ
Ш
卜
Ｚ
】

一∽
＼
≧
ｆ
∩
＞
０
ヽ
一く

（
〓
Ｓ
〓

（０
０
Ｓ
ヽ，

（
Ｏ
Ｏ
Ｎ
〓
く

2

θ５。
願
一

つ
」
　

一く

（
Ｎ
¨
一
）

。
あ
３

（
Ｏ
Ｎ
劇
〓

く

＾
Ｎ
Ｏ
Ｎ
じ
Ｎ
一綸
ζ

，

（
０

〓

）
Ｎ
一の
５ヽ

40

倉
〓
〓
く

３０

　

（
一〇
こ
゛
あ
〓

Ю

Ｎ^
ｏ
９
゛
あ
〓

（
コ
．０
）
＞
卜
一∽
Ｚ
国
卜
Ｚ
【

〓
〓
〓
く

10

4°
 2θ
50  60

（
Ｃ
．
）
□
Ｏ
Ｚ
く
Ｆ
∽
一の
国
∝

0

CONTACT SIZE l.Zltm"
TEST CONDITIoN ZOdC

7mA

AI・ Si/Si(n+)

〇|

_.__」

AI‐Si/CVD‐ 〃ヽ1/Si(n十

図 3-22

77



クト径の縮小化に伴う抵抗値の増大程度が小さい。A1/Siコ ンタク トの場合、 Si上

には必ず自然酸化膜が存在することは周知の事実である。コンタク トサイズが小さくなる

ほど、希HFに よる洗浄後の水切れが悪くなり自然酸化膜のコンタクト内で占める面積が

大きくなると考えられる。従って微小なコンタクトほど抵抗が高くなりやすい。それに加

えてAl‐ Si中の Si析出もコンタク ト抵抗増大の原因になっている。すなわち、コンタ

クト径が小さいほど、析出 Siに よる抵抗増加の影響が大きいからである。CVD‐Wバ リ

アメタルの場合、図 3-23の オージェ分析の結果から明らかなようにCVD‐W/Si界

面には Siの 自然酸化膜が無く清浄な状態である。これは前述したようにSiとすこし反

応して CVD‐ W膜が成長するからである。このような CVD‐ Wコ ンタク トの場合、コン

タクト抵抗値とコンタクト面積は次式に示す関係を満たすはずである。

Rc=ρ c× (1/A)         (3-2)

ここでRc:コ ンタクト抵抗値、ρc:コ ンタクト抵抗率、A:コ ンタクト面積

しかし、実際にはコンタク ト面積の縮小率に比例して抵抗は増加していない。この原因を

明らかにできる原因は不明であるが、おそらくCVD‐W/Si界 面の微小な凹凸のために

実質的なコンタクト面積がコンタク ト開口面積とは異なるための考えられる。

Si析出の抑制によるコンタク ト抵抗増大防止、微小コンタクト径の低抵抗化など、

CVD‐ Wコ ンタクトは従来のAl‐ Siコ ンタクト不良を大幅に改善できる。しかしなが

ら、コンタクト抵抗値は図 3-19に みられるようにn+で はAl‐ Siよ り低抵抗である

が、 p十 の場合はそうではない。このようなコンタクト抵抗の関係はバリアハイ トの測定

値から定性的に説明できる。表 3-4は 実際に測定して得たバリアハイ ト (φ B)の 値と

従来の報告例を示したものである。 CVD‐ Wと Alの φB大小関係は n‐ Siに対しては

φBn(W)<φ  Bn(Al)で あり、 p_Siに対してはφBp(W)>φ  Bp(Al)で ある。

一般にコンタクト抵抗値は基板拡散層の不純物濃度と電極金属のバリアハイ ト (φ BM)に

依存し、不純物濃度 (ND)が 1 019cm-3よ り大きい場合には次式で表される (11)。

(3-3)

L L tm :fi : effective mass of the charge carrier

h : P1ank's constant, e . : dielectric permittivity of Si

Rε 魯,expl」望131:]III:f_」≧全皇=)|it  h  t1/NDリ
リ
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表 3-4 各種金属のバリアハイ ト比較表

* S_M.Sze, Physics of  Semiconduclor Devices,

2 nd.ed.Wiley,New York,1981,P304
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すなわち、φ BMが小さいほどコンタクト抵抗は低くなる。従って、CVD‐ Wと Al‐ Si

との比較から、

n‐ Siの場合、

p‐ Siの場合、

φBn(W)<φ Bn(Al) →

φ Bp(W)>φ Bp(Al) →

Rcn(VV)<Rcn(Al)

Rcp(W)>Rcn(Al)

のようにCVD‐ W、 Al‐ Siの n、 p‐ Siに対するコンタクト抵抗値の大小関係が説明

できる。

さらにAlは Siに対して p型 ドーバントとして作用することが知られており、Al

/p‐ Siコ ンタク トでは実効的に表面不純物濃度が高くなっている。逆にA1/n‐ Si

では表面にp― n接合が生じ易いことを意味している。このためにAlで は p+に対して

低い不純物濃度までオーミック性を良く保持し、低抵抗を示す。 n十 に対しては非オーミ

ック性を示し、高抵抗を示す。このような機構もCVD‐ Wと Al_Siと のコンタクト抵

抗値の大小関係に併せて寄与している。

最後にCVD_W膜 のバリアメタルとしての特性について述べる。バリアメタルとして

の条件の一つにAlお よび Siと反応しにくいことがある。CVD_Wの 場合、550℃ で

初めてシリサイ ド反応を生じており、 500℃ までは何の界面相互反応を生じない。注目

したい点は 550℃ でもAlと は反応していないことである。この特性は配線材料として

純Alを 使用することが可能であることを示している。
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3.3 TiNス パッタバリアメタル (12)(13)(14)

素子寸法の微細化に伴い、Al‐ Si(1%)配線には様々な問題が生じてきている。コン

タク ト部での Si析出によるコンタクト抵抗の増加、析出 Siによるコンタク ト部でのエ

レク トロマイグレーション不良の発生、コンタクト部だけでなく配線部での Si析出によ

る配線抵抗の増加、オープン不良発生、ノッチの発生等である。これらはその因果関係が、

かなり明確に把握されているものとそうでないものとがあるが、信頼性低下をもたらすと

いう意味においてLSI配 線技術上きわめて重要な問題である。

Si析出による弊害を取り除くには、Al‐ Si中 のSi含有量を可能な限り減 らし純

Al化することである。しかしこの場合には、 Siの Al中への固溶と拡散によるAlス

パイク不良の発生を抑えるためAl配線と拡散層 Siと の間に拡散バ リアメタルの設置が

必須となる。もう一つの考え方は、Al‐ Si配線を使うとして、Siの析出を直接メタル

/Si界 面に生じさせないことである。コンタクト抵抗等の界面電子特性は、原子尺度の

界面状態で決まるが、わずかにAlで ドープされた p型 Siの析出は、単にメタル/Si

接触界面の面積を小さくするだけでなく、n+Si拡 散層に対しては P一 N接合を形成し、

界面電子状態を大きく変化させコンタクト抵抗を増大させる。この場合にも高信頼性バリ

アメタルの存在は Siとオーミックな接触を保ちつつ、 Siの界面への直接の析出を防ぐ

必要がある。拡散バ リアに要求される一般的条件として、

(1)隔離する両物質に対し、熱力学的に安定かつ接着性が大きい。

(2)隔離する両物質のバリア膜に対する相互固溶度が小さい。

(3)隔離する両物質に対し小さいコンタクト抵抗を持つとともにバリア膜自体大きな

電気伝導度、熱伝導度を持つ。

(4)熱的および機械的ス トレスに強い。

などが挙げられる。これらの条件は互いに矛盾するものであり、理想的なバリア膜は望

めないが、物性的に近いものとして遷移金属の窒化物、硼化物、炭化物等がある
(15)。 こ

れらはいずれも比較的大きな電気伝導度、高い融点、低い反応性といった特徴をもつ。形

成法としては焼結体ターゲットのスパッタリングや反応性スパッタリングが用いられる。

本研究においては、 3.1節 でそのAlと Siに対するバリア性が優れていると確認

できた反応性スパッタリングによって形成されたTiN膜 のバリア膜について、詳細にそ

の特性を評価する。純AlまたはAl‐ Siと Siを 隔離するためにTiNを 用い得る場合、
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TiNと Siの コンタクトのオーミック性が問題になる。 p型 (B+,BF2+注 入)Si

に対しては非オーミック性、 n型 (As注入)は時に非オーッミック性を示し、安定した

オーミックコンタクトが得られない。その理由としてTiNが Si表面の自然酸化膜を還

元できないこと、さらにp型 に関しては注入不純物のTiN膜 中への外方拡散が考えられ

る。これらオーミック性については第 2章 2.2節 でW/TiN/基 板 Si構造の場合、

TiN膜 形成後にB+を TiN/Si界 面に注入して、B濃度を高める対策を示した。し

かし、A1/TiN/基 板 Si構造の場合、プロセス上イオン注入工程と活性化高温熱処

理を入れることが望まれない。その結果、TiNを バリア膜として用いる以上、TiNと

Siとの間にオーミックコンタクトを保証するメタルが必要となる。このメタルとして、

Siと の密着性の良さ (自 然酸化膜の還元力)、 Siと の間の小さなバリアハイ ト、加工性

の良さ等からTiを選択した。従って膜構造は、

(1)A1/TiN/Ti/Si  (2)Al‐ Si/TiN/Ti/Si

である。

良く知られているように (11)、 Alは Tiと 速やかに反応してTiA13を 形成する

し、もしさらにSiが存在すればA15T i7S i12と いう三元合金を形成する。この三

元合金が Si拡散層を侵食する形で形成されるとき、相互拡散によリピット (Alス パイ

ク)が拡散層に発生し、時に接合破壊に至る。従ってTiNの バリメタルとしての役割は

(1)、 (2)で Alと Tiの隔離であり、(2)で はさらにSiの コンタク ト部への直接析

出の防止という二重の意味がある。

TiN膜 のバリア特性評価の結果、Ti、 TiN、 Al(Al‐ Si)と 連続して成膜

した場合には、450℃ 、30分の熱処理に対して、TiN膜 はバリア性を有しないが (ジ

ャンクションリークの発生 )、 TiN成 膜後 600℃ 、30分のN2ア ニールを施し、その

後Al(Al‐ Si)を 成膜する場合には、TiN膜 のバリア性は大きく向上し、450℃ 、

30分の熱処理条件でジャンクションリークの発生も無く、通常のAl‐ Si/Siコ ンタ

クトよりも低いコンタクト抵抗を得ることができた。以下では、成膜後未処理のTiN膜

バリア性の欠如がどのような原因で生じ、N2アニ~ルがどういった形でそのバ リア性を

向上させるのかといった考察と共に両TiN膜 のバリア特性について説明する。
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3.3.1 実験方法および条件

2種の多層膜A1/TiN/Siお よびAl‐ Si/TiN/Ti/Siは 、Si表面

の洗浄処理後、TiNに 何ら処理を施さない場合はスパッタ装置内で真空を破らずに 3種

の膜を連続してスパッタ成膜 し、TiNに 何らかの処理を加える場合はTiN膜 への処理

後、水洗してAl(Al‐ Si)を 成膜した。膜厚はAl(Al‐ Si)、 TiN、 Tiが各々

800nm、  100nm、 20nmで ある。反応性スパッタTiNの 成膜条件とその膜特

性を表 3-5に 簡単にまとめた。

コンタクト特性評価は、n+(As+イ オン注入、Xj=0。 15-0。 25μ m)、 お

よび p+(BF2+イ オン注入、Xj=0。 3μ m)の 拡散層上のコンタク トサイズ 1。 2

-5.Oμ m□ に対し調べた。またコンタクト特性を理解するため、ベア Si上 に 2種の

構造のブランケット膜を作成し、界面反応をX線回折 (XRD)、 オージェ電子分光法 (A

ES)、 二次イオン質量分析法 (SIMS)、 ラザフォー ド後方散乱法 (RBS)、 X線電子

分光法 (XP SorE S CA)に より調べた。ピットの発生の直接観察には光学顕微鏡、走

査型電子顕微鏡を用いた。

3.3.2 実験結果および考察

初めに、特別の処理を実施しないスパッタ形成したままのTiN膜 のバリア特性につ

いて述べる。

3.3.2.1 処理無しTiN膜 のパリア特性

TiN膜 のバリアメタルとしての有効性をみるために、前記 2構造Al_Si/TiN

/Ti/Siお よびA1/TiN/Ti/Siに ついてコンタクト特性を調べた。Al‐

Si(Al)、 TiN、 Tiの各膜厚はそれぞれ 800nm、 100nm、 20nmで あり

スパッタにより成膜された (以下において特に断らない限り各膜厚は同じものとする)。

Al‐ Si/TiN/Ti/n+Si(Xj=0.25μ m、 コンタク ト径 40μ m□ )に

対する450℃ 、 30分熱処理後の結果を図 3-24に 示す。リーク電流測定の結果、両

構造共 450℃ 、 30分以上の熱処理条件下でジャンクションリークを引き起こすことが

判明した。

この結果を理解するため、ベアSi上 に 2構造のべた膜を作成しas depo状 態お

よび熱処理 (N2ア ニ~ル )後の界面反応を調べた。図 3-25、 図 3-26に 上記 2構
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表 3-5 反応性スパッタTiN膜 の形成条件と膜特性

成膜条件 膜特性

ガス流量
N, : 2 0 c c,/mi n

Ar:20cc,/min 粒径 数 nm～数十 nm

真空度 3. 0× 10~lP a 粒界形状 針状

基板加熱 300℃ 比抵抗 ～ 1 00μ Ω crn

装置 枚様式スパッタ 耐薬品性
H202:×

HF、 H2S04:○
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図 3-24 Al_Si/TiN/Ti/n+Siコ ンタクト部のリーク電流分布。
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造の as depoお よび熱処理後のXRDの 結果を示す。Al‐ Siの場合はAl‐ Ti‐

Si三元合金が、また純Alの 場合はTiA13金 属間化合物が 450℃ 、 30分 の熱処

理後にすでに生成していることがわかる。さらに純Alの場合には、 500℃ 、 30分で

Al_Ti‐ Siの三元合金が形成されているのがわかる。基板 Siを 隔離するためTiN

膜下にSi02膜 を形成したA1/TiN/Si02/Siヽ およびAl_Si/TiN/

Si02/Si(Si02膜 厚 100nm)構 造でも、450℃ 、30分の熱処理でそれぞ

れTiA13ヽ A15Ti7S i 12の ピークが現れている。 600℃ 、 30分 まで他の反

応生成物のピークが見られないことから、 450℃ 、 30分での反応はAlお よびAl‐

Siと TiN間 に生じたものといえる。さらにAlの場合の 500℃ 、 30分 での三元合

金反応はTi/Si界 面でのシリサイデーション反応をきっかけとして拡散を開始した S

iと、TiN膜 中へ反応的に拡散をしているAlと の反応、またはAlの Si基板への急

速な拡散によるもののどちらかである。

一方、図 3-27に A1/TiN/Ti/Si構 造膜の熱処理前後のAESに よる元

素の深さ分布を示す。測定サンプルはリン酸でAl部分のみ取り去ったもので行った。オ

ージェシグナルは、 5keVで 加速されたArに よリスパッタされる直径数mm領 域の中

央部直径約 300μ mか ら集められてお り、分解能は約 0。 5 at%で ある。 450℃ 、

30分の熱処理後でAlはすでにSi基板の近くまで反応的に拡散していることがわかる。

as depoで 見えるTi層 のピークはこの時点で消えており、Ti/Si界 面での相互

拡散によるばやけおよびAlと Tiの反応をうかがわせる。 500℃ 、 30分 の熱処理後

には、Alは 明らかにSi基板に達しており、三元合金 (A15T i7S i12)形成に伴

うピットが Si基板上に生じている状況であることがわかる。

450℃ 、 30分熱処理後におけるAlの反応性拡散の度合いをより直接的に見るた

めに、サンプルの (Al_Si、 A1/TiN/Ti)部 分をエッチオフ後、Si基板上に

形成されたピットを光学顕微鏡および SEMで 観察した。光学顕微鏡は広い領域を観るの

に適しており、ビットが小さいときにはその周りに同心円状の模様があるため 0.lμ m

サイズまで認識でき有効であった。図 3-28に A1/TiN/Ti/Si構 造膜の as

depoお よび熱処理後の Si基板面を示す。 450℃ 、 30分の熱処理後、すでにAl

がTiN膜 を拡散して通 り抜け、基板 Siを侵食する形で三元合金 (A15T i7S i12)
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を形成している事がわかる。ここで特徴は、熱処理条件が厳しくなっていくにつれピット

の密度が単調に増加するのではなく、ある値に近づいていく様に見えることである。この

点については、次節で改めて議論する。また、Al‐ Si/TiN/Ti/Si構 造膜のピ

ット発生率はA1/TiN/Ti/Si構 造膜に比べ小さい。 原因としてAl‐ Si中 の

Siの TiN膜 上への析出が考えられる。この点に関しても以下でもう一度ふれることに

する。

3.3.2.2 処理無しTiN膜 のパリア性不完全さの原因

前節でみたように拡散接合リークの発生は、TiN膜 がバリア層としての十分な機能

を有しないため、プロセス上では比較的低温の 450℃ 熱処理でAlが TiN膜 中を反応

的に拡散してTiそ して Si基板に達し、基板 Siを侵食する形で 3元合金が形成される

結果である事がわかった。ではそのバリア性欠如の原因は何であろうか。一般的に言つて、

バリア層の有効性は、その構造的および化学的 (反応性)側面に大きく支配される (16)一

(21)。 バリア層が金属である限りAlと の反応はある程度低温でも起こり得るであろう。

金属間結合は余分の電子を伝導電子の形で合金全体に広げて保持できるため、金属間化合

物はかなりの種類の金属にわたって割合容易に形成されるからである。もっとも、そうい

った反応が極めて緩慢に生じるならば、バリア層は意味を持つであろう。つまり、反応性

があっても反応速度が十分遅ければよい訳である。一方、仮にAlとバリア層の反応性が

十分小さくても、バリア層が何らかの構造欠陥を有し、Alの十分速やかな拡散を許すな

らば、そしてAlがバリア層で隔てられている金属や Si基板と激しく反応するならばバ

リア層はその意味を失うことになる。構造欠陥の近傍では結合状態が弱いから一般に他の

物質との反応性が高まる。従って、Alは拡散が速やかに起こる経路に沿って、バリアメ

タルとある程度の反応を起こしながらバリア層を通 り抜けるであろう。

図 3-27の AES解 析から判断すると、Alの侵入に対しTiNの プロファイルは

500℃ 、 30分まではほとんど変化していない。このことは、この程度のTiNと Al

が反応し分解されるということが、XRDで 検知される程度には起こっていても、A1/

TiN界 面全体でおこっているのではなく適等に局所的であることを示唆している。反応

状況は後者に近いといえる。図 3-29は ビットの直接観察法で求めた平均ビット密度と

熱処理時間 (熱処理温度 500℃ )と の関係である。 サンプルはA1/TiN/Ti/
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Si構造のものでTiN膜 厚を変えて調べている。TiN膜 厚に依 らず共通して言えるこ

とは、約 15分の熱処理でともにあるピット密度に達し、より長い熱処理時間に対しては

しばらく一定となることである。この事実はAlの反応性拡散がほぼ均一にTiNを 分解

しTiA13を 形成しつつ進行するというよりは、TiN膜 におけるAlの 速やかな拡散

を許す経路の存在を示唆している。さらにこのような経路として、TiNの 柱状粒界が考

えられるが、粒界間隔は通常数 10nmの オーダーである。しかるに、例えばTiN膜 厚

100nmの 場合、ピット密度の飽和値から算出される平均ピット間隔は図 3-29の 場

合、約 300μ mで ある。実際にはビット密度の飽和値は成膜時の微妙な条件の違い (多

分、下地のTi膜の表面ラフネス)で結構大きく変動し、TiN膜 厚 100nmに 対し、

数 10μ mか ら数 100μ mの範囲の値をとる。いずれにしてもこの数値は粒界間隔に比

べて非常に大きい。

従って、TiN膜 のバリア性欠如を図 3-30に 示すモデル図で、次のように理解す

ることが可能である。TiN膜 にはある種の (多分粒界構造起源の)欠陥線が存在してい

て、それらはある確率でTiN膜 厚にわたって走っている。当然そのような欠陥線は平均

の粒界間隔に比べて大きな間隔で存在するであろう、さらにTiN膜 厚や TiN成 膜時の

微妙な下地条件等に極めて敏感であろう。本来このような欠陥線に沿う 1原子あたりのエ

ネルギーは数 eVのオーダーであるから。自分自身で閉じてでもいない限り膜の両端でピ

ン止めされた形で安定に存在し、今問題にしている熱処理温度程度では消滅し得ないであ

ろう。結局このような欠陥線は熱的に励起されたAl原子に対し、通常の粒界拡散よりも

ずっと速やかな拡散経路となり得る。さらにこのような欠陥部は、Tiと Nと の結合が弱

いと考えられるから、Alは反応を起こしやすいTiと ある程度結合し、TiAlx(x

=1-3)を 形成しつつ、反応的拡散をするものと思われる。

Al‐ Si/TiN/Ti/Siと A1/TiN/Ti/Si両 構造でのAlの 反応

性拡散の度合いには若干の差があるのは、前者ではSiがTiN膜 表面の、特に欠陥部に

析出しやすく、Alの拡散が妨げられていることに依るものと考えられる。

3.3.2.3 TiN膜 のパリア性向上対策

前節での理解に基づけば、バリア性を向上させる一つの方法は、酸素で拡散経路を塞

ぐことである (図 3-30)。 こういった対策は “stu“ed barrier“ としてすでに知られて
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いる (15)。 酸素や窒素のような不純物を拡散経路に沿って偏析させ、低温で生じる速い拡

散を抑制するというものである。スタッフトバリアは大変効果的と思われるし、その手法

も簡便に思えるが、どの不純物がどの程度の量でバリア性向上に本質的に効いてくるかが

必ずしも明らかでない。そこで、本研究ではAl‐ Si(Al)/TiN/Ti/Si構 造

のブランケット膜でTiNに 対し次のような方策を試みた。

TiN成 膜後に、

a)大気にさらす

b)水洗する

C)02プ ラズマ雰囲気にさらす

d)N2ア ニ~ル をする

e)スパッタ装置内で02アニ~ル、またはN2アニ~ルをする

これらの中で安定してバリア性が向上したのは、横型拡散炉でのN2アニ~ル (600℃ 、

30分 )であつた。以下でN2ア ニ~ル処理したTiN膜 をTiN*で 表すことにする。

図 3-31,3-32に A1/TiN*/Ti′ /Siお よびAl‐ Si/TiN*/Ti/

Si両構造のXRDの 結果を示す。図 3-25, 3-26と の比較からTiN膜 の反応性

拡散に対するバリア性が大きく向上した事がわかる。

N2ア ニ~ル による処理でTiN膜 質がどうのように変化したかをAES解 析で調べ

た (図 3-33a― d、 図 3-34a― d)。 図 3-33aと 図 3-34aを 比較してみる

と、TiN*膜 ではその膜中にすでに酸素が入 り込んでいる。N2ア ニ~ル処理前のTi

N膜には酸素が検出されていないから。この酸素は外部から供給されたものである。熱処

理炉中への試料導入時に混入したとものと考えられる。一方、窒素そのものによる大きな

差異 (例えばTiと Nの比)は図 3-33と 図 3-34の 間には無いようである。 ESC

A(XPS)も 有意差のあるケミカルシフトを示さなかった。これらの事実から考えて、

TiN膜 中のTiリ ッチな部分の局所的存在によるバリア性欠如のモデルを全く否定する

ことはできないが、N2ア ニ~ル による効果は主としてN2雰囲気中に混入した02が重要

な役割を果たしているように思われる。傍証として、02混入を抑えた真空アニールでは

TiNの バリア性は余り向上しない事が確認されている。結果的には、TiN*は 600℃ 、

30分程度のアニールまでほぼ完壁にAlの反応性拡散を抑制している。この実験事実か

らバリア性の向上は次のように説明できる。TiN/Ti/Siが 適度に微量の02が
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混入した雰囲気で熱処理を受けるとき、熱的に活性化 した02は TiNの 欠陥線に沿って

侵入拡散する。前述のように欠陥線近傍のTiNの 結合は弱く、そもそもTiと ○は極め

て結合しやすいから、欠陥線に沿つてTiOxが 形成されるであろう。 この状況下では

Alは TiOxを A1203に 還元しながら拡散しなくてはならないであろう。 さらに、

A1203は Alの 拡散に対する大変有効なバ リアであるか ら、TiN*す なわち02‐

stu“ed TiNのバリア性は、結果的に大幅に向上することになる。

一方、ESCA、 RBS分 析からTiN*表 面に不均一な薄い (～数 nm)TiOx

が存在する事が確認されているが、欠陥線の端の部分では特にTiOxが 生じ易いはずで

あるから、こういった事情もTiN*の バリア性を高めるのに役立っているものと考えら

れる (図 3-30)。

ここで、Ti/Si界 面反応について触れてみる。図 3-27aで Si基板表面近傍

でのTi成分のピークはTi膜 の存在を示すものであるが、 図 3-33aで はTiN/

Ti/Siの 状態でN2雰囲気中の熱処理 (600℃ 、 30分 )を 受けるため、すでにあ

る程度シリサイデーションが起きて界面がぼけピークは消えている。この反応過程はコン

タクト抵抗を下げるという利点を持つが、シリサイデーションに伴うTi/Si界 面の移

動による接合破壊やシリサイ ド化に伴う体積収縮からくるTiN膜 への応力効果からくる

欠陥構造変化など注意すべき点を生じる。しかし、図 3-27と 図 3-33(特 にd)を

比べてみると明らかにSiの拡散に差が見られる。TiN膜 の欠陥線が酸素でふさがれる

ことは、Alに対してばか りでなくSiに とっても迅速な拡散経路が存在しなくなるから

である。さらにAlが TiN膜 に侵入できなければ、Al‐ Ti‐ Siと いった形での Si

消費も無い。ここで重要と思われることは、先ず初めにTiN膜 をできるだけ純度良く成

膜することである。しかる後、薄膜であるため回避し得ない欠陥線をスタッフィングによ

りふさぐのである。成膜時に不純物ガスを導入することはTiと Nと の正常な結合を阻害

し、Tiリ ッチなTiN(化 学的側面 :反応性)や欠陥の多い結晶性の悪いTiN(構 造

的側面 :拡散速度)を形成する可能性につながる。ちなみに本研究で評価したTiN膜 は

極めて良質で、RBS、 ESCA等 によればTiと Nの原子比はほぼ 1である。

3.2.4 酸素スタッフトパリアメタルのコンタク ト特性

スタッフトバリアメタル (TiN*)の コンタクト特性を調べた。図 3-35に Al‐

Ｑ
υ
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Si/TiN*/Ti/n+_Si(Xj～ 0。 15μ m、 コンタクトサイズ 40μ n■□)

に対する450℃ 30分の熱処理後のリーク電流値を示す。 Al‐ Si/TiN/Ti/

n+‐ Siの場合 (図 3-1)と 異なリジャンクションリークは発生していない。 p+コ ン

タクトに対しても、またさらに純Alの場合でも同様な結果が得られた。ただし、純Al

使用の場合には、 lμ m□程度の大きさのコンタクトに対してジャンクションリークが発

生してしまう。これは基本的にはAlと Al‐ Si自 体のTiN膜 中への反応拡散性の差に

よるもので、それが微小なコンタクトサイズの場合にステップカバレージの悪さからTi

N膜がもともと薄くしか形成されずバリア性の破れが加速されたものと考えられる。Ti

N*膜厚が 200nmの 場合には純Alに対してもジャンクションリークが発生しなかっ

た。

図 3-36に スタッフトバリアメタル使用時のコンタクト抵抗をいくつかのコンタク

トサイズに対して示す。 Si析出が余 り問題とならないと思われる 5μ m□ のコンタクト

サイズについてみると、通常のAl‐ Si/Siに 比べAl‐ Si/TiN*/Ti/Si

においては、コンタク ト抵抗は n十で低く、p+でほぼ同等の値となっている。このことは、

このバ リアメタルコンタクト形式では真性コンタク ト抵抗の意味でAl‐ Si/Siコ ン

タクトより同等もしくはより低いコンタクト抵抗をもたらしている。 Si析出に対するバ

リメタルの効果は、BF2+注 入による p+コ ンタクトで顕著である。これはB F2+注入に

よると図 3-14に 示されるようにSiの析出が著しく起こるからである。 n+コ ンタク

トの場合にも、さらにコンタクトサイズが小さくなると同様の効果が見えてくるはずであ

る。

Ti膜厚とコンタクト特性について若干触れておく。今まではTi膜厚が 20nmに

ついて述べてきたが 50nmに した方が安定して低いコンタク ト抵抗を示す。さらにシリ

サイデーションに伴う接合リークも発生しない。 3.3節 で述べた事情により膜厚の増加

が即シリサイデーションの量に跳ね返られないためであると考えられる。
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3.4 結言

1番目に、CVD‐ W、 スパッタW、 スパッタTiN、 スパッタTiWの 4種のバリア

メタル候補膜について、A1/バ リアメタル/基板 Si構造の試料を用い基本的な界面反

応に絞って評価 した結果、バリア性ではTiN膜 が優れているがコンタクト抵抗が大きい

問題点があること、その他、段差部でのカバレージ、成膜技術による膜特性の差などが明

確になった。

(1‐ 1)ス パッタTiN膜 は、550℃ の熱処理でもAlと Siとの反応を抑制するバリア

性を十分に有している。

(1‐2)CVD‐ W膜は、 500℃ までバ リア性を有している。 550℃ 熱処理ではSiと

反応を開始しWSi2を 形成する。このような低温でのシリサイ ド反応は、先ずW

とAlが 反応し、Alが Si基板に到達して SiがAl中 に固溶する結果、活性な

SiとなりWと低温でシリサイ ド反応を開始するものと考えられる。

(1‐ 3)ス パッタW膜、スパッタTiO.lWO.9膜 は450℃ でAlと反応しWA l12を

形成する。 550℃ になるとさらにSiと反応しWSi2を 形成する。

(1‐4)CVD‐ W膜とスパッタW膜 との間で界面反応開始温度が異なる。この原因は膜の

結晶構造、とりわけ粒界構造が要因であると考えられる。成膜技術によって粒界構

造に差があることに起因している。スパッタ膜は微小結晶粒の柱状構造となり粒界

が膜厚方向に貫通しているのでバ リア性が劣り、CVD膜 は結晶粒がスパッタ膜

より大きく、膜中にFな ど不純物を含み粒界バリア性向上に寄与している。

(1‐ 5)バ リアメタル層は膜厚を厚くすることができない。したがって、薄くてもバリア性

を確保できる必要がある。スパッタ成膜技術ではステップカバレージ不良が生じ

易く、コンタクト段差底部でバリア性破壊の故障発生を誘起しやすい。微細化の

進行に伴う高アスペクト比コンタク ト部で大きな問題となる。

2番 目に、選択 CVD‐W膜をバリアメタルとして、拡散層 Siと Al‐ Si配線の間

に設けた場合、従来のAl‐ Si配線と拡散層 Siと の直接コンタクトで生じる多くの問題

点が解決できることが明らかとなった。

(2‐ 1)Al‐ Si配線中のSi析出が原因となるコンタク ト抵抗増大不良を完全に防止で

きる。その理由は、Siに とっては異種材料との界面であるため、CVD‐W膜上で
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は Siの析出が分散し、大きく成長しないことによる。

(2‐2)Si析 出層の成長が無いこと、CVD‐W膜成長時の基板 Si表面層の還元成長で

あることから、微小なコンタクト部においてもコンタクト抵抗値を低くできる。

(2‐ 3)上記の理由により、低い不純物濃度の n+、 p十拡散層に対して、低抵抗でオーミ

ックなコンタクト特性を得ることができる。

(2‐4)CVD‐ Wと Alと は熱相互拡散しにくいため、純A1/CVD‐ W/n+構 造に

おいてXj=0.15μ m拡散層に対して、 500℃ 、 30分の熱処理でもAl

スパイク形成による接合破壊不良を生じない。

(2‐ 5)Si析 出によるコンタクト部の高抵抗化が生じないことから、コンタクト部のエレ

ク トロマイグレーション不良を防止でき、コンタクトを含む配線の信頼性を大幅に

向上できる。

3番 目に、反応性スパッタ成膜したTiNの バリアメタルとしての特性を検討し、酸

素スタッフ処理がバリア性確保のため必須であることが明確となった。

(3‐ 1)反応性スパッタ成膜TiNは 、Tiと Nと の原子比がほぼ 1に近く、化学組成比で

は問題無いが、Alの反応性拡散に対する十分なバリア性を有していない。

(3‐ 2)バ リア性欠如の原因は、主としてTiN膜 の両端にわたって走る柱状粒界構造に

起因するある種の欠陥線の存在による。

(3‐ 3)バ リア性は、TiN膜 の欠陥線を微量の酸素を含んだN2雰囲気中での熱処理で

酸素により反応的に塞ぐことにより大幅に向上する。 (ス タッフトバリアメタル :

TiN*)。

(3‐ 4)Al‐ Si/TiN*/Ti/Si構 造では、 1.2μ m□ -2.Oμ m□ の大き

さのn+(As+:Xj～ 0.15μ m)、 p+(BF2+:xj～ 0.3 μln)コ ンタ

ク トに対し、接合破壊の無いかつAl‐ Si構造コンタク トに比べ低いコンタクト抵

抗を示す。

(3‐ 5)A1/TiN*/Ti/Si構 造では、 1.2μ m□ のコンタクトに対し、TiN

膜のステップカバレージに関係すると思われるジャンクションリークが発生する。

これは例えば、TiN*膜 厚を 200nmに 厚くすることで解決できる。

(3‐6)Ti膜 厚は 20nmよ りも50nmの 方がより安定したコンタクト特性を示す。
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第 4章 Al配線の信頼性上の諸問題とその対策

4。 l Al配 線の信頼性上の問題点 (1)

Alは現在、大部分のLSI素 子において配線材料として用いられている。その理由

は、低融点 (660℃ )のため膜形成が容易である、 Siと 低抵抗オーミックコンタク ト

を形成しやすい、 Si、 Si02絶 縁膜と密着性が良い、溶液による湿式エッチング、反

応性ガスによるドライエッチングの加工性が良い、表面に自然酸化膜が形成されて保護膜

となり通常の雰囲気中で安定である、などのLSI配 線プロセスにおける適用性に非常に

優れているからである。 IC(集 積回路初期)の 開発当初から採用され、 30年以上を経

ても使われ続けている。しかし、最近になって Cuと いう新配線材料が一部の先端 LSI

素子において、採用され始めている。その理由は基本的な物性―電気伝導度―に依る理由

であり、素子の高速化に必要な配線抵抗の低減化が必須となってきたためである。しかし、

微細なCu配線形成プロセスの量産技術にはまだ多くの課題がある。Al配線がこのよう

に長い期間にわたって採用されてきたのは、種々の欠点を克服する信頼性向上策のたまも

のである。本章ではAl配線の信頼性上の問題点をまず説明し、次に具体的対策について

述べる。

第一のAl配線信頼性上の問題点、「ヒロック」があげられる。ヒロックは名前の通 り

Al膜表面に形成される凸部を意味しており、通常、熱処理が加わるとAl配線表面に成

長する。このヒロックの成長は、多層配線構造においては、絶縁層にクラックを生成し、

絶縁層を破壊して上下配線層間のショー ト不良、Al配線腐食不良を生じる。さらに同じ

配線層においては微小な配線間隔のショー ト不良も引き起こす。このようにヒロックが形

成されるのはAlが低融点であること、一般に薄膜の再結晶は融点の 1/2程 度の温度か

ら始まるとされており、膜中のAl原子の拡散が大きくなることから生じる。LSIに お

ける配線プロセスでは、 Siと のコンタクトを確実にとるため、およびMOS素 子のしき

い値電圧安定化のために配線形成後に400℃ 以上の熱処理が実施される。ちなみにこの

熱処理はシンターと称される。この温度はAlの融点の 1/2で ある 193℃ よりかなり

高温である。実際のヒロック成長は図4-1に 示すように、 100℃ の低温からAl膜 表

面に凸部であるヒロックが形成し始めている。このヒロックは熱処理によるAl原子の拡

散が大きくなることが第一の要因であるが、他に膜応力、特に圧縮応力が大きな作用をし
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ている。図4-2は Al膜 を加熱しながら膜応力を in‐ situに測定した結果である。室温

から加熱開始後は、Al膜 と下地の Si基板 (実際にはSi02膜 があるが薄いのでその

影響を無視する)と の熱膨張係数差に基づき圧縮応力側に変化する。この傾きは直線であ

り、この段階ではAl膜 は弾性変形を受けている。実際に 100℃ まで加熱後、加熱を止

めて室温に戻すと、加熱時と同じ経路を辿って応力が変化し元に戻る。しかし、 100℃

を超える加熱を実施すると、応力値の推移は圧縮応力の増加が減少し、応力が変化しなく

なる。この段階はAlが塑性変形を生じていることを示している。この塑性変形の開始と

ヒロックの成長が一致していることから、ヒロックの形成には圧縮応力と塑性変形が大き

く寄与していることがわかる。Alバルクの弾性限界はもっと大きな値であるが、LSI

配線に用いるAl薄膜はバルクの物性が適用できない。このようにヒロックの生成は、熱

処理によるAl原子の自己拡散の活発化、下地との熱膨張係数差によるAl膜 中の圧縮応

力が合わさっていることが原因である。傍証として、バイメタル表面を鏡面研磨し、その

両面にAl膜 を形成後に熱処理した結果を図4-3に 示す。凹部となる側のAl膜 には圧

縮応力が加わリヒロックが成長し、凸部側のAl膜 には引っ張 り応力が加わるのでヒロッ

クの形成が非常に少ないことがわかる。このヒロック対策として最も一般的なものがAl

膜中へのCu添加である (2)。  Cuを Al膜 中に添加することにより、Cuは熱処理を

受けることでAl中 に固溶し、Cu‐Al金属間化合物を生成し、冷却過程で析出が生じる。

特にCu‐Al金属間化合物の析出物は、Al膜 の粒界に形成されやすい。さらに析出の無

い粒界においても、Cu原子の存在が分析により認められる。この粒界はAl原子の拡散

において、低温での主な拡散経路となる。その理由は、粒界の活性化エネルギーがバルク

中の格子拡散より小さいからである。ちなみに活性化エネルギーとしては表面拡散の方が

粒界拡散より低いが、Al表面には自然酸化膜が必ず形成しており、この表面拡散は実際

には生じていない。ヒロック成長のためのAl原子移動は、従って粒界拡散により生じて

いると考えて良い。この粒界に析出した Cu‐ Al金属間化合物は、Al原子の粒界拡散を

抑制するため、ヒロック抑制されるというものである。しかしながら、ある程度のヒロッ

ク抑制効果が図4-4に 認められるが、十分な抑制効果があるとはいえない。

第二のAl配線信頼性上の問題点として「エレクトロマイグレーション」がある。こ

れは、Al配線に電流を流す結果、Al原子が自己拡散して配線中にヒロック、またAl

が無くなることによるボイ ドが形成され、配線の断線やショー ト不良を生じることを意味
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熱処暉前 110°C

70°C 125°C

90°C 300°C

図 4-l pure‐ Al膜上のヒロック成長の熱処理温度依存性。

温度 (℃ )

図4-2 pure‐ Al膜の膜応力の熱処理温度依存性。
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圧縮応力側 引張り応力側

図 4-3 バイメタル上の pure_Alの ヒロック成長。

図4-4 500℃ 熱処理後のヒロック成長比較 (Al_Si(1%)と Al‐ Cu(2%))。

熱処理前

160℃熱処理後

孵″tt

Al‐ Si Al‐Cu
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している。LSIの 配線に流れる電流密度を電線と比較すると、電線では 104A/c m2

であるのに対し、LSI配 線では 105A/c m2と _桁 も高い。通常、電線にLSI配 線

と同じ電流密度の電流を流すと、ジュールヒーティングを生じて即座に溶断してしまうで

あろう。LSIで Al配線が溶断しない理由は、基板上に形成された薄膜のために、放熱

性が良く配線の温度が上昇しにくいためである。しかしながら、素子動作時には、素子か

らの発熱で配線温度も上昇し、高電流密度下では、電子流によるAl原子とのモーメンタ

ム トランスファーが、電界による力を上まわって、Al原子の自己拡散が活発となり、エ

レクトロマイグレーション現象が生じる。一般に、陰極側から陽極側にAl原子が移動す

る。この結果、図4-5に 示すように、陰極側にボイ ドが、陽極側にヒロックが形成され

る。さらにこのエレクトロマイグレーションによるAlの 自己拡散もヒロックの場合と同

様に、Al膜 の粒界拡散が主原因となっている。しかし、Al原子の移動が均一に生じて

いるかぎりは、配線不良は生じない。すなわち、Al原子流にdivergenceが 生

じると、供給Al原子と流出Al原子の過不足が生じ、不足部ではボイ ドが成長し、過剰

部ではヒロックが生じる。この divergenceを 生じる原因は多くの要因があり、

たとえばAl配線の結晶構造に起因する粒界分布、LSI配 線構造に由来する幅、膜厚の

変化、配線温度の勾配などである。これらの要因により配線中の電流密度が変化、温度が

変化し、Al原子流の過不足が生じて、ボイ ド、ヒロックが発生する。図4-6は Al配

線下に高抵抗ポリSi配線を形成し、その上に絶縁層を被覆してからAl配線を形成し、

ポリSi配線部に電流を流してジュールヒーティングさせ、 SEM中 でAl配線に発生す

るエレクトロマイグレーション現象を in―situに 観察した結果である。SEM像 から明ら

かなように、ボイ ドとヒロックはポリSi配線部の近くで発生している。左側が陰極、右

側が陽極となっており、電子流は左から右に向かって流れている。このためエレクトロマ

イグレーションによりAl原子は左から右に流れている。ポリSiヒ ータ部では高温とな

っており、離れると低温となるため、温度勾配がAl配線には生じている。この温度勾配

はAl原子流にdivergenceを 発生させる。そこで、加熱部のAl原子は右側に

流れていき、ポリSiヒータ部を過ぎて低温となるので、移動度が小さくなってAl原子

がこの場所で蓄積されヒロックとなる。さらに、ボイ ド形状は三角形状となっており、(1

11)面 が現れた形状となっており、結晶粒がそのまま無くなったような現象となってい

る。エレクトロマイグレーションはヒロック同様に粒界拡散が支配的なため、粒界に注目
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粒界に沿つてポイドが成長

電子流方向

図4-5 エレクトロマイグレーションにより成長した配線中のボイ ドとヒロック.
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した対策がとられている。ヒロック同様にCuの添加も広く実施されている対策である。

第三のAl配線信頼性上の問題点として 「ス トレスマイグレーション」がある。この

現象は比較的新しく確認された問題である。Alの配線幅が 2.0-1.Oμ m近 くに微

細化された時点で発生し始めたものである。これは、名前のとおりAl配 線に強い応力が

加わることで図 4-7の ように、Al配線中にボイ ドが形成されて断線する不良である。

このス トレスマイグレーションによる故障部の形状は、三角形状の不良と、配線を横断す

るくさび形状の二種類に大別される。これは配線中の結晶粒界の形で決まり、エントロピ

ー的に (111)面 が露出するようにボイ ドが成長することが説明されている。この原因

である応力はヒロックの場合の生成原因である圧縮応力とは反対の引っ張り応力であるこ

とが確認された。この引っ張 り応力の成因は、Al配 線への S i02保護膜被覆にある。

300-400℃ に加熱した状態で CVD‐ Si02保 護膜を形成し、その後、室温に冷却

したとき、熱膨張係数差によりAl配線には大きな引張り応力が生成する。このような四

方を囲まれて拘束された状態のAl配線が熱処理を受ける時、熱膨張係数差によりAl配

線の応力は圧縮方向に変化するが、Al配線は容易に塑性変形ができなく、最初の状態で

引っ張 り応力値が大きいために、例えば 200℃ においても配線応力は引っ張り応力の側

にある。この状態で素子動作時の発熱などによりAl配線部に加熱されると、Al原子自

己拡散が活発となり、この応力誘起拡散により引っ張り応力が緩和して、Al原子移動が

生じる。実際に四方を絶縁膜に囲われたAl配線の応力は、図 4-8の ような変化を示す。

このス トレスマイグレーション現象の特徴として、 200℃ 程度で不良率が極大となり、

それより高温ではかえって不良率が低下するという特徴がある。配線の応力測定は、配線

状態で求める必要がある。これについてはX線を利用することで、配線の長手方向、幅方

向、膜厚方向と分離して求める方法を確立した。この結果、ス トレスマイグレーションで

は配線長方向の応力が最も大きくなることも判明した。このス トレスマイグレーションは、

ヒロック、エレクトロマイグレーションと挙動が異なる点に大きな特徴がある。しかし、

基本的にはAl原子移動を抑制することが対策となるが、それだけでは根本的な解決策と

ならず、Al配線に加わる応力を低下させること、高応力に耐えうる配線構造とすること

がその対策である。

以上、ヒロック、エレクトロマイグレーション、ス トレスマイグレーションのAl配

線信頼性上の問題点について、本研究では具体的な対策を以下に提案する。
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(a)ス リット形状断線不良      (b)く さび形状ボイ ド不良

図4-7 ス トレスマイグレーションの結果生じたスリット状断線部とくさび形状ボイ ド。
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4.2 TiSi2/Al積 層配線によるヒロック、エレクトロマイグレーション対策

LSIの 高集積化・高速動作化への要求は、近年、ますますその度合いが高まってい

る。Al配 線のプロセス分野においてはこれらの要求に応えるために配線幅の微細化・配

線の多層化が進行中である。配線幅の微細化・多層配線化を実現するには現状のAl配 線

が有している問題点を克服する必要がある。配線幅の微細化は、配線の電流密度を増加さ

せるため、エレクトロマイグレーションによる配線寿命の低下を招く。配線の多層化は配

線層間の高い絶縁特性を必要とするために、絶縁不良の原因となるAl配 線上に生じるヒ

ロックを抑制しなければならない。本研究では最も広 く用いられているAl‐ Si(1%)配線

について、そのエレクトロマイグレーション特性の配線幅および膜厚依存性と予想される

配線寿命の限界について論じる。さらに、ヒロック抑制法として提案されているTi被覆

配線の実用上の問題点について検討した後、それに代わるものとして新規に開発したTi

Si2被覆Al配線 (3)(4)の エレクトロマイグレーション特性の改善およびヒロック抑制

効果について論じる。

4.2.1 実験方法および条件

Al‐ Si(1%)膜 の形成はA、 Bの 2種類のスパッタ装置 (膜の形成速度が異なる)で

実施 した。同一のターゲット材料を使用 しており、 2種の装置で形成したAl‐ Si(1%)

膜の差は膜の結晶粒径の差に反映してくる。A装置は形成速度が 0.8μ m/minで 、

残留ガスの影響が受けにくく、粒径は 1.7-2.4μ mである。一方、 B装置は膜形成

速度が 12nm/minと 遅く、粒径は 0.5-0.9μ mと 小さい。なお、Al膜 の形

成は基板を加熱して、A装置では 200℃ 、 B装置では 250℃ で実施した。 Ti、 Ti

S i2膜 の形成は、純TiおよびTiSi2組 成のターゲットからスパッタ形成し、膜厚は

30-40nmの ものをAl‐ Si配線膜上に形成した。なお、さらにこれらのTi、 Ti

Si2膜 の熱処理工程での酸化を防止するために最表面には膜厚 50nmの Al‐ Si膜

をさらに積層形成した。膜構造を図4-9に 示す。配線加工はRIEド ライエッチングに

より加工した。Tiお よびTiSi2は ヽAlと 同じClを含む反応性ガスでエッチング

できるため、余分なプロセスを追加しなくて手済む利点がある。

配線エレクトロマイグレーション評価は、膜厚 0.4、 0.6、 O.8μ mの 3種類

について、配線幅は 1.0、 1.5、 2.0、 2.5、 3.0の 5種類について、配線長
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は 5mmの 配線について実施した。エレクトロマイグレーション加速試験条件は、配線温

度が 150、 200、 250℃ の 3条件、電流密度は 5× 105、 1× 106、 2× 106

A/c m2の 3条件である。配線寿命は 10本の配線について断線した時間を正規確率紙

にプロットして、半数の 5個が断線するまでの時間を平均配線寿命とした。

ヒロックの評価は、Al膜 を 100-500℃ の温度、 15-30分 N2中で加熱し、

Al膜 表面をSEMで 観察した。ヒロックによる層間絶縁膜不良の定量的評価として、絶

縁層上下をAl層で挟み、下層のAl膜 を代えたキャパシタ構造の試料を作成し、絶縁膜

層間リーク歩留まり(40V印加して 0.lμ A電流を不良)お よび絶縁耐圧を測定した。

4.2.2 実験結果および考察

4.2.2.l Al‐ Si(1%)膜のみのエレクトロマイグレーション特性

一配線幅・膜厚・結晶粒径と平均配線寿命 (MTF)と の関係について。

図4-10、 図4-11に 2種のAl‐ Si(1%)配線についての配線幅・膜厚 。結晶粒

径に対する配線平均寿命の関係を示す。これらの結果を要約すると、

a.配線幅が小さくなると平均配線寿命は長くなる。

b。 結晶粒径が大きいと平均配寿命が長くなる

c.膜厚と平均配線寿命の相関関係は、結晶粒径に拘わらず同じ傾向である。

これらの事実は、Al配線中の粒界拡散支配によるAl原 子の移動度の大小関係で定性

的に説明できる。図 4-12は 配線幅と平均配線寿命との相関を説明するモデル図であり、

本研究に使用したAl‐ Si膜の結晶粒に近い相対的寸法で描いてある。配線幅の細い配線

(b)は、太い配線 (a)の右半分をそのまま取り出して描いた。エレクトロマイグレー

ションによる不良はAl原子が粒界に沿って配線長方向に移動・拡散 (図 4-12で は上

から下へ)す るために生じる。従って、太い配線の場合、配線長方向に粒界がつながって

いる経路 (図中矢印)が存在する。一方、細い配線の場合、配線幅に比較して粒径が大き

いため配線長方向への粒界のつながりが断たれている。この結果、配線幅の細い方がAl

原子の移動経路が存在しなくなる (こ こで表面があるが、Alの場合、自然酸化膜の存在

のため、実質的には粒界のみが主な拡散経路と考えて正しい)。 このため平均配線寿命が長

くなる。結晶粒径と平均配線寿命との相関も図4-13の ように配線幅と平均配線寿命と

の相関関係と同様に、配線長方向への粒界経路のつながりが存在するかどうかで説明でき
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A卜Si(1%)50nm(Ti、 TiSi2酸化防止膜 )

Ti or TiSi.
ドライエッチンク・(30-40nm)

主配線層 A卜Si(1%)

Si°2

図4-9 Tiま たはTiSi2被 覆Al_Si配 線の断面構造。
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粒径が大きいAl‐ Si配線の
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る。同様に、膜厚と平均配線寿命の関係も図4-14に 示すように、膜厚方向で粒界が存

在するかどうかで説明できる。粒径が 1.7-2.4μ mの Al‐ Si膜は、図4-14に

示すように膜内で下地と平行な方向に沿う粒界はほとんど存在しないと考えられる。一方、

粒径が 0。 5-0.9μ mの Al‐ Si膜では、膜厚と粒径が同じ程度であるため、図 4-

14のように点線で示す粒界が存在する可能性が高い。従って、粒径の大きなAl_Si配

線では膜厚が 0。 8、 0.6、 0.4μ mの条件で平均配線寿命の膜厚依存性がほとんど

無い。一方、小粒径の配線では粒径と同程度の O.8、 O.6μ m膜厚については同じ平

均配線寿命を示しているが、粒径より小さな 0.4μ m膜厚の配線では平均配線寿命が長

くなっている。これは膜厚方向に粒界の形成される確率が減少するため、膜厚内での粒界

マイグレーションが減少するためと考えてよい。

以上に論じてきた結晶粒径と配線の平均配線寿命との関係については、すでに理論的

に多くの研究者によリシミュレーションされている (5)(6)。 その結果によれば平均配線寿

命は配線長に反比例すること、配線幅に比例すること、粒径分布の分散に反比例すること

などである。ここで配線幅と平均配線寿命との関係については、幅が 5μ m以上でのシミ

ュレーション結果である。一方、実験結果として、幅が 2-8μ mでは平均配線寿命が線

幅とともに減少し、 2μ m以下になると増加傾向に変化するとの報告がある (7)(8)(9)。

しかしながら、これらの結果は電子ビーム蒸着により形成したAl‐ Cu(0.5%)膜の配線に

ついてのデータである。Al‐ Cu膜においても (111)結 晶面で構成される「バンブー

構造」に起因して、配線幅が細くなると配線寿命が長くなることがモデルとして説明され

ている。Al‐ Si膜についての配線幅が細くなると配線寿命が長くなるとの報告は本研究

結果が初めてである。この機構については同様に結晶粒径と配線幅との関係、すなわち拡

散経路である粒界が配線長方向で分断されることで定性的に説明できる。

ここでAl‐ Si配線について材料固有の配線寿命、すなわち配線断面積がゼロに近づ

く極限の場合について推定してみる。図 4-15は 図 4-10、 11の データを配線断面

積で整理しなおした、配線寿命との関係グラフである。配線断面積が小さくなるに従って

平均配線寿命が長くなる傾向がある。粒径が小さい膜ほど、その傾向が強い。さらに注目

されるのは結晶粒径の大小に拘わらず、配線断面積がゼロの極限に近づくと配線寿命が一

定値に収東する事実である。このことはAl‐ Si(1%)配線材料でのエレクトロマイグレー

ションによる配線寿命に限界値が存在することを示唆している。粒径の大きなAl‐ Si配
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図4-12 配線幅とエレクトロマイグレーション配線寿命との関係を示すモデル図。

(a)粒径 4ヽ        (b)粒 径大

(MTF短い)         (MTF長 い )

の み

図4-13 配線中の結晶粒径とエレクトロマイグレーション配線寿命との関係モデル図。

(a)配 線膜厚大       (b)配 線膜厚小

(MTF短い)           (MTF長 い)

粒界密度大          粒界密度小

図4-14 配線膜厚とエレクトロマイグレーション配線寿命との関係を示すモデル図。
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線はこの限界値に近く、このままではこれ以上の配線寿命の向上は期待できないことを意

味している。図4-15か ら外挿して求めた平均配線寿命の限界値、および 250℃ での

配線寿命測定結果から、活性化エネルギーはEa=0。 56eV、 電流密度依存パラメー

タはn=1.4と 求められ、Blackの 経験式は

MTF=A・ j-1.4 exp(0.56/kT)     (4-1)

となる。これらの値 (活性化エネルギー Eaと 電流密度パラメータn)は、多くの研究者

によって得られた値に近い (10)。 従って、何らかの新しい高信頼化対策を必要とする。

4.2.2.2 Ti/Al積 層配線のエレクトロマイグレーション特性

そこで、先ずTiをAl配 線上に形成した積層構造の配線を高信頼性Al配線の候補

として検討した。Ti膜 をAl配線上に被覆することの意味は、Tiは高融点金属で硬い

膜であること、Tiは Alと反応することでAl_Ti金 属間化合物を形成することなどの

効果で、ヒロックを抑制する効果が期待できる。このヒロック抑制効果は、Al原 子移動

を抑制することから、エレク トロマイグレーションも抑制することが期待できる。図 4-

16は Al‐ Si(1%)上に膜厚 30nmの Ti膜 を形成後、さらにTi膜の酸化防止のため

Al‐ Si膜を50nm積 層した膜の表面 SEM像 である。500℃ 、20分の熱処理後、

Ti膜被被覆なしの膜ではヒロックが成長しているのに対し、Ti膜被覆構造では全くヒ

ロックの成長が認められない。図4-17は XRD回 折結果であり、Ti被覆Al‐ Si膜

の熱処理後にはA13T i金属間化合物の形成が認められる。さらにAES分 析の結果か

らA13Ti化 合物はAl‐ Si膜の表面近傍に局在して形成されていることが明らかにな

った。またTi層 をAl‐ Si配線膜の下に設けた場合にはヒロックの抑制効果が無いこと、

Al‐ Ti(5%)‐ Si(1%)、 Al‐ Ti(5%)組成の合金ターゲットから形成したTiが Al膜

中に分散して存在しているAl‐ Ti‐ Si、 あるいはAl‐ Ti膜ではヒロック抑制効果が

ほとんど無いことも確認した。 以上の結果からTi被覆Al_Si膜 のヒロック抑制機構

モデルを図4-18に 示す。熱処理過程で形成されたA13Ti層 は、Al‐ Si膜表面を

覆い、ヒロックの成長を上から機械的に抑制していると考えられる。しかしながら、膜厚

80nmの A13T i膜のみで 500℃ 、 20分 の熱処理によるヒロックの成長を完全に

抑制できるであろうか。たとえば低温で形成した Si02膜 (500nm膜厚)を Al‐ Si膜上

に積層形成した場合では、 500℃ の熱処理で Si02膜 を突き破ってヒロックが成長す
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Ti被覆 A卜 Si(1%)膜              AI‐ Si(1%)膜

図 4-16 500℃ 、 20min熱 処理後の膜表面ヒロック成長の比較 SEM像 。

Al‐ Si 50nrn
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Al(111)

Al‐ Si O.8 μ rn
熱処理前

A13Ti 80nrn A13Ti

Al‐ Si 450℃、20min熱処理後

S02

36  37  38 39

2θ

40  41  42   43

図4-17 Ti被 覆Al_Si(1%)膜の熱処理前後のXRD比 較。
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ることがある。図 4-19に 示すAES分 析の結果、熱処理後のTiの 分布状況はAl‐

Si膜表面から120nmの 深さまで拡散しているのが認められる。これはAl膜 の結晶

粒界に沿ってTiが Al_Si層 中に拡散して、粒界に沿ってA13Ti化 合物層が形成さ

れたものと考えられる。粒界に形成されたA13Ti層 は、アニールによるヒロック成長

に必要なAl原子の粒界拡散を完全に阻止していると考えられる。このためヒロックの成

長が全く無いと考えられる。絶縁膜のみを上に設けた場合は、何らAl膜 中の粒界拡散阻

止機能が無いため、機械的におさえるだけではヒロックの成長を抑制することができない。

Tiは A13T iを粒界に形成して粒界拡散を抑えることがヒロック抑制のポイントとな

っている。

以上、Al‐ Si膜上にTi膜 を被覆することによリヒロック発生を完全に抑制できる。

しかし、その後の評価の結果、実用上大きな問題点があることが判明した。図 4-20は

コンタクトを形成した (100)Siウ エハ上にAl‐ Si(1%)を膜厚 0。 8μ m形成後、

30nm膜 厚のTi膜 、50nm膜 厚のAl‐ Si膜を順次積層下膜を400℃ 、20分熱

処理した後、Al膜 をりん酸で除去した Si表面上のSEM像 である。 350℃ ではSi

析出が見られ、ビットな全く無い。 Si基板表面にペネ トレーションピットが多数形成さ

れていることがわかる。この現象は、純Alを Si基板上に形成し、熱処理したときに形

成するピットと同じ状態である。実際にTi被覆Al‐ Si膜を形成したコンタク ト部では、

拡散層の Si部にピットが発生し、接合部が破壊される不良が生じた。この接合破壊を防

止できる Si(1%)含有のAl_Si配 線を使用しているのに、何故にビットが発生するので

あろうか。

エッチピットが形成された部分のAES分 析プロファイルを図 4-21に 示す。Ti

膜被覆部分に大量の Siが分布していることが判明した。この膜表面部分に分布している

Siはどこから来たのであろうか。基板 Siでの Siの プロファイルのダレが見られるこ

とから、基板 Siか ら供給されたものと考えられる。 Si基板部から被覆Ti層への拡散

の結果、基板 Siにエッチピットが形成されたものと推定できる。

Al‐ Ti‐ Si膜での 3元素間反応については、Tiをバ リアメタルとしてAl配 線

とSi基板間に設けた場合についての報告がある (11)。 そこでは熱処理によってAl‐ T

i_Si3元 合金が形成される結果、基板 Siのエッチピットが生じると報告されている。

これらの事実からTi被覆Al‐ Si配線の接合破壊現象をうまく説明できる。
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図 4-20 Si下 地上のTi被覆Al_Si配 線で 400℃ 熱処理後にSi基板上に

生じたAlスパイク。
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図 4-21 Si基 板上のTi被 覆 Al‐ Si膜 の 450℃ 、20min熱 処理後のAES

深さ方向分布。
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Si基板

図 4-22 Ti被 覆Al‐ S(1%)配線における熱処理後に生じる基板 Si接合

破壊機構。

表 4-l A13T iヽ T i7S i12A 15合 金層形成に必要な各元素量 (膜厚換算 )。

金属間化合物相 Ti Si Al

A13T i 30nm 88.8 nln

T i7S i12A15 30nm 63.3nm 21. 2 nln
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次に、図 4-22に 接合破壊機構を説明する。Ti被覆Al_Si(1%)膜は熱処理を受ける

ことによって、第 1段階として表面にA13T i合金膜が生成する。さらに熱処理を受け

ることにより第 2段階として、A13T i合金からTi7Si12A15と いう 3元合金に変

化する。この段階で 3元合金を形成するのに必要な Si量は表 2-1に 示すように、Ti

膜厚 30nmに 対しては 63.3nm膜 厚分である。0.8μ mの Al‐ Si(1%)膜 中に含

まれるSi量は約 9nm膜 厚分であるからSiが不足していることになる。この不足 Si

分が基板 Siか ら供給されるのである。 450℃ でのAl中 のSi原子の拡散距離は 3分

間で約 12μ mと速いために 20分程度の熱処理時間で十分基板からAl膜表面のTi層

に供給できる。以上の説明のように、Ti被覆 Al‐ Si(1%)配線における接合破壊原因は

Al_Ti_Siの 3元合金の生成に起因したものである。従って、この不良対策として以

下の 2点 を挙げる事ができる。

(1)基板 Siか らのSiの供給を断つために、コンタクト部バリアメタルの設置。

(2)Al_Ti‐ Siの 3元合金形成に必要な Si分を補給するために、予めTi層 に

Siを入れておく、例えばTiSi2膜 とする。

本研究ではコンタクトバリアメタルについてはすでに前章で報告したので、ここでは (2)

のTiSi2膜 被覆 Al‐ Si配線について検討した。

4。 2.2.3 TiSi2/Al積 層配線のエレクトロマイグレーション特性

図 4-23に TiSi2膜 被覆Al‐ Si膜の熱処理後の膜表面 SEM像 を示す。Ti

被覆の場合と同様に 500℃ 熱処理後でもヒロックの発生がほとんど認められない。

TiSi2膜 にもAl‐ Si膜のヒロック抑制効果があることが分かる。次にTiSi2被

覆によるヒロック抑制効果の原因を突き止める目的で、熱処理前後でのX線回折強度を測

定した (図 4-24)。  熱処理前の膜ではAl(111)の 強度が大きく認められるのみ

でヽTiSi2に ついては存在しない。これは as depo ではTiSi2膜 はアモーファ

ス構造あるいは非常に微細な結晶粒のためにピークが現れないと考えられる。 450℃ 、

20分のアニール後にはAl(111)の ピークの他に 2θ が約 41° と約 51° 付近に

弱いピークが現れた。この 2つのピークはいずれもTi7A15S i 12で あると同定でき

た (12)。  すなわち熱処理によってTiSi2と Alが 反応してT i7A 15S i12合金を

形成することを示している。ヒロック抑制効果は、このAl_Ti_Siの 3元合金が表面
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層およびAl‐ Si膜の粒界に形成するため、Al原子の粒界拡散を抑制するものであるこ

とが判明した。

実際にヒロック抑制効果がどの程度か、Al_Si膜 上の層間絶縁膜の耐圧について評

価した結果を図4-25に 示す。絶縁耐圧評価は、Al膜上にLPCVD‐ Si02膜 (膜厚

500nm)を 形成後 (形成温度は400℃ )、 さらに絶縁膜上に上部電極としてAl膜 (面

積 lmm2)を 形成し、 450℃ 、 20分の熱処理を施した後、Al上 部電極と下層Al

層との間に電圧を印加して層間絶縁耐圧を測定した結果である。Al‐ Si(1%)膜 の場合、

ヒロックが成長するために絶縁耐圧は 100V以 下である。一方、TiSi2膜 被覆では

200V以 上の耐圧を示している。図4-25中 のAl膜が無い場合の絶縁膜単独の絶縁

耐圧分布に比較して約 50V程 度低い耐圧分布であり、ヒロック発生が抑制されている効

果を示している。

ヒロックが抑制されてもTi被覆の場合に見られた基板 Siの浸食作用があるならば

実用化はできない。ではTiSi2膜 の場合はどうであろうか。図 4-26は Si上 に直

接TiSi2被 覆Al‐ Si(1%)膜 を形成したサンプルを450℃ で熱処理後、Al膜 をリ

ン酸でエッチング除去した後の Si表面の SEM像 である。Ti被覆膜で見られた Si表

面のエッチピット (図 4-20)は TiSi2被 覆の場合、全く生じていなかった。なお、

図4-26中 に見られる粒子は Siで あり、Al‐ Si(1%)中の Siが析出したものである。

TiSi2被 覆膜で基板 Siにエッチピットが生じない理由は、TiSi2膜 が熱処理の結

果、Alと 反応してT i7A 15S i12に 変化してもTiSi2中 に含まれるSi量で十分

に補うことができるからである。以上、示したようにTiSi2被 覆 Al‐ Si膜を配線に

使用した場合、ヒロックの抑制効果が十分にあり、かつ、Tiの場合に見られた基板 Si

の侵食現象が無いことを示した。次にエレクトロマイグレーション特性について検討した

結果を示す。

前節でAl‐ Si配線のエレク トロマイグレーション寿命は限界近くになっているこ

と、配線寿命を延ばすにはAl‐ Si以外の材料を用いることを考えなければならないこと

を提案した。そこでTiSi2被 覆Al‐ Si膜のヒロック抑制効果はAl原子の粒界拡散

を阻止できたことに起因していることから、エレクトロマイグレーション特性の改善にも

役立つはずである。図4-27は このTiSi2膜 被覆Al‐ Si配線のエレクトロマイグ

レーション試験の結果をAl‐ Si配線と比較した結果である。TiSi2膜 被覆によって
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図4-25 LP_CVDSi02の 絶縁破壊電圧比較によるヒロック抑制効果の評価。

図4-26 TiSi2被 覆 Al‐ Si膜の熱処理後の下地 Si表面 SEM像 。

*図 4-20に 見られたAlスパイクは無いが、 Si析出物がある。
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平均配線寿命の増加効果があることが明確に示されている。電流密度 1× 106A/c m2、

温度 200℃ の加速条件下において、Al_Si(1%)配線の粒径が大きな場合より3倍以上

の配線寿命を示している。さらに、試験温度を変えて得られた平均配線寿命のデータを併

せて、アレニウスプロットを図 4-28に 示す。これから活性化エネルギー値は 0.83

eVと なり、Al‐ Si配線の値 0.54eVよ り大きくなっている。これはAl原 子のエ

レクトロマイグレーションが生じにくくなったことを示す。前述したようにアニール後に

Al配 線粒界中に生成されたT i7A 15S i12が表面および粒界に存在して、粒界拡散

とそれによって生じるヒロックとボイ ドの成長を抑制しているためと考えられる。さらに

1× 106A/c m2、 85℃ におけるLSI動 作実使用条件下での配線寿命を予測すると、

TiSi2被 覆配線は 36.5年 、Al‐ Si配線は 1.48年 となり、実使用条件下では

TiSi2被 覆によリエレク トロマイグレーション特性が大幅に改善される事が見出され

た。次に、TiSi2被 覆Al‐ Si配線について、他の配線諸特性について述べる。先ず

加工性について、塩素系のガスを用いるAl膜 のRIE条 件と全く同じ条件でTiSi2

膜のエッチング加工が可能であった。これは、Ti系がAlと 同じような塩素化合物にお

いて蒸気圧を有するためと、TiSi2膜 の膜厚が 30nmと 薄いためであり、エッチン

グ時間が多少増加する程度であった。加工形状についても特に問題が無かった。 配線抵

抗については、TiSi2/Al‐ Si合計膜厚を0.8μ mと した場合、通常のAl‐ Si

単独膜より10%の 配線抵抗増加が生じた。ボンディング性については、ボンディング強

度が規格 3g以上に対して、 6gと USボ ンディングについては 100%の 成功率を示し

て全く問題が無い。さらに、多層配線構造におけるビア接続歩留まりとビア抵抗について

は、Al‐ Si膜 との差が無く、 1.5μ mロ ビア部で 2.8× 10-2Ω の接触抵抗値を

示した。拡散層 Siと のコンタクトについても、Si侵食作用が無いので、Al‐ Si膜 と

同程度であり、コンタクト抵抗値が 1.5μ m□ で約 70Ω 、接合リーク電流においても

7.1× 10-13A(5V印 加、 1.2× 104μ m2面 積)で問題が無かった。

以上述べてきたように、ヒロックの抑制、エレクトロマイグレーション耐性の増加等、

微細高信頼性配線としてTiSi2被 覆配線は優れた特性を有していることを明らかにし

た。一方、配線側壁部についてはAl‐ Si膜が露出していることから起因する「横ヒロッ

ク」の発生が懸念される。しかし、現状では問題となっていない。粒界拡散を抑制してい

るために側面部についてもヒロックの抑制作用があると考えられる。
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4。 3 カーボン膜を利用したAl配線大粒径化による高信頼化

論理デバイスの性能向上に伴い、Al配線に対して耐 EM(エ レクトロマイグレーシ

ョン)特性の大幅な向上が要求されている。素子の高速化のための動作周波数の増大が必

須となり、配線遅延抑制のための配線の薄膜化が進み、その結果、Al配線中の電流密度

が増加するためである。現在の許容電流密度 (EI基準)は 2× 105A/c m2で あるが、

今後 0.35μ mルールの論理デバイスで 4～ 5× 105A/cm2、 さらに O.3μ mル

ールのデバイスでは 8× 105A/c m2と EI基準値の向上が必要とされている。このよ

うに電流密度が 2-4倍 に増加すると、エレク トロマイグレーションによる配線信頼性は

Blackの 経験式 (10)MTF∝ J‐2(MTF:平 均寿命、J:電流密度)に従うとして

現状の 4-16倍 の寿命増加を必要とされる。

EM高信頼化対策として、材料面からはAl粒 界中のCuが粒界拡散を抑制する効果

が大きいことからCu添加Al配線が最も一般的に採用されている。しかし、上述のよう

な高電流密度化に対しては、Al‐ Cu配線というだけでは耐 EM特性は不十分である。こ

れに対し、配線膜の結晶構造の観点から高信頼化の指針をVaidjaは 提案 した (9)。

配線幅≧粒径の領域では配線寿命は幅の微細化に伴って寿命が低下し、配線幅≦粒径とな

ると逆に幅が微細化になるほど高寿命化するという実験事実から、粒径を大きくすること

が配線のEM信頼性向上に効果的であることを示した。このような配線幅≦粒径という状

態の高信頼性配線を、あたかも竹の節状に配線中に粒界が存在することから、“バンブー構

造配線"と名付けた。Vaidjaは さらに、配線幅の配向性についても言及して、特に

Al膜 の場合、(111)配 向性が強いほど、また粒径分布のばらつきが小さいほど高信頼

化することも示した。

“バンブー構造配線"が耐 EM特性に優れている理由は、定性的には次のように説明

できる。 EMでボイ ド発生不良が生じる場所は多くの場合、粒界 3重点であり、そこでは

EMを支配している粒界拡散による原子流の流入と流出の不均衡が生じ易い。そのため粒

界 3重点付近でボイ ドおよびヒロックが生じて配線不良が発生しやすい。“バンブー構造

配線"ではこのような粒界 3重点が無く、バンブー粒界では粒界からバルク中およびその

逆という活性化エネルギーの高い拡散が支配的となるからである。最近ではMITの グル

_プ (13)が高温アニールで大粒径化させたAl‐ Cu(2%)‐ Cr(0.3%)配 線を用いて、 3重

点粒界の全く無い “完全なバンブー構造配線 (Hyper‐ Bamboo)''と 大多数はバ
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ンブー粒界であるがごく少数だけは 3重点のある “不完全なバンブー構造配線 (Near‐

Bamboo)"の EM特性を比較している。その結果、“Near_Bamboo"配 線で

は寿命および故障発生分布のばらつきが配線幅依存性を示したのに対 し、“Hyper‐

Bamboo''配 線では両者ともに配線幅に依存しなくなり、しかも長寿命、低分散にな

る傾向を示した。さらに和田 (14)が EM不良の原因となる粒界の全く無い単結晶Al配

線にすることで、EM不良をほとんど無くすことができることをすでに示した。しかし、

その実用化にはまだ解決すべき課題が多く残っている。したがって、より実用化に近い高

信頼化配線を実現することが急務である。

今までの結果から、実用化に近い高信頼性Al配線を実現するには、“配向性の優れた

完全なバンブー構造配線"を作ることである。配向性の優れた配線については、Al下 層

にTa‐ Al膜 を設けた積層構造配線で実現する技術 〈15)が提案されている。一方、“完全

なバンブー構造配線"を作るにはAlを大粒径化する技術が必要となる。Alの大粒径化

方法は今までにいくつか提案されている。前出のAl‐ Cu(2%)‐ Cr(0.3%)配線のほかに、

RTA法 、レーザーアニール法などの高温で短時間の熱処理を施す技術である。ランプに

よるRTAを 用いて大粒径化したAl配 線のEM特性については、バンブー化によって活

性化エネルギーが増加し、耐 EM信頼性を改善できる。しかし、短時間とはいえ高温熱処

理の現プロセスヘの導入については、Alと絶縁膜との反応、熱応力による膜中クラック

生成などの問題点の発生が懸念される。

本研究では現プロセスで実施されている450℃ シンターの熱処理下でも、Al膜 上

にC(カ ーボン)膜を設けるだけで粒径が大きく成長し、“Near‐ Bamboo''構 造配

線を実現でき、EM信頼性が大きく向上する結果 (16)を得たのでそれについて報告する。

4。 3.1 実験方法および条件

― 膜形成方法およびプロセスフロー

Alお よび C膜の形成はともに枚葉式スパッタ装置を用いた。膜形成条件を表 4-2

に示す。Al膜 上にC膜を形成するプロセスで最初に問題となった点は、 C膜 とAl表面

との密着性であった。C/Al積 層膜は当初大粒径化のための熱処理冷却時にC膜はがれ

が発生した。これについては C膜スパッタ直前にAl膜 に 10minの 02プラズマ処理

を実施することで C膜はがれを防止できた。さらにこの処理の効果は密着性ばかりでなく、
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Al中 へのCの拡散防止、大粒径化の促進という点でも大きな意味があった。これについ

ては後述する。また C膜をいつの時点でAl上 に形成して熱処理し大粒径化するかという

点については、Al配 線加工後にC膜 を被覆してから熱処理する工程を標準プロセスとし

た。この理由はプロセス上、新規なプロセスを導入しなくて済むからである。その他、ブ

ランケットAl膜上にC膜 を形成してから大粒径化するプロセス、PEP反 射防止膜とし

ての C膜をそのまま利用し配線の上部にのみ C膜がある状態でアニールするプロセスとも

比較した。

図4-29に 本研究で実施したC(カ ーボン)膜被覆Al大粒径化の実験の標準プロセス

フローを示す。

― 配線信頼性測定方法

C膜により大粒径化処理したAl配線のEM信頼性測定は、従来の試験方法とは異な

る技術で実施した。その理由は高信頼化対策により配線寿命が延びるので、評価に長時間

を要してしまう。そこで高加速・短時間評価方法であるBEM法 (17)(Break down Energy

of Metal)を 採用した。BEM法 は配線に高電流密度の電流を流し、ジュールヒーティン

グによる配線の自己発熱で生じる高温化を利用する。従って、加速配線の寿命は時間単位

ではなく、断線までに費やした電流エネルギー総量で表す。配線抵抗をモニターしながら

負荷電流を徐々に増加させ、所定の配線温度となった時点で負荷電流の増加を止め、以後

は配線温度が一定となるよう負荷電流を調整する。式 4-2に BEM寿 命計算式を示す。

また今回使用した配線の構造と測定条件を表 4-3に 示す。

EF
チ

′ ●

~

J0

2 R ' exp( - Ea I kt )dt (4-2)

ここで EFは、BEM法 による配線寿命で EF:Energy to Fail(mJ/cm)と配線の断線ま

でに要したエネルギーとなる。 Iは負荷電流、Rは配線抵抗、Lは配線長、t・ ねilは断線

までの時間である。他の評価項目は、粒径測定はFIB法 により、膜の構造、配向性はX

RDにより、相互拡散、反応はSIMSで 解析し、膜の応力はウエハそ り測定で、配線状

態での応力はX線測定により求めた。さらにカーボン膜による加熱効果を波長 5μ mの赤

外線を用いて、 C膜およびAl膜 の赤外線吸収率により測定した。

fail
７
１

Z
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表 4-2 Alお よび C(カ ーボン)膜のスパッタ形成条件。

Al配線形成
Al表面アッシャー処理 10min

C(カーボン)膜スパッタ

シンター熱処理

C膜アッシャー除去 20min

エレクトロマイグレーション(EM)信頼性測定

膜厚 :0.4μ m

ホ密着性改善のため

膜厚 :0。 1～ 0.4μm

温度、時間:450℃ -1 5 min

試験法 :BEM法

図 4-29 大粒径化Al配線の標準形成プロセスフロー。

表 4-3 BEM法 によるエレクトロマイグレーション試験の配線構造および試験条件。

下地酸化膜 0.lμ m膜厚 Si02膜

Al配線膜厚 0. 4 um

配線長 5 0 0 μln

配線幅 2. 0、   1. 0、   0. 6 μln

パシベーション膜 無 し

配線膜種
Pure_Al、  Al_Si(1%)、 Al‐ Cu(0.5%)、
Al‐ Si(1%)‐ Cu(0.5%)、 Al‐ Si(0.1%)‐ Cu(0.2%)

配線温度 300℃

電流密度 3-4× 107A/c m2 (負 荷電流一定領域 )

測定配線本数 59本

Al膜 C(カ ーボン)膜

POWer(kW)

Ar圧 力 (Pa)

形成速度 (nm/S)

6.  0

2.5× 10~1

1 5.  8

4. 0

同左

1.42
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4.3.2 実験結果および考察

4.3.2.l C有 無による各種Al膜 のBEM配 線信頼性の比較

図4-30、 31、 32、 33、 34に 各種Al配線のBEM試 験で得た故障発生分

布グラフを示す。横軸はBEM寿 命(EF:Energy to Fail)で 、縦軸は累積不良率を表し、

対数正規確率紙にプロットした結果である。各々、 2種類の配線幅 (マスク寸法 2.0、

1.Oμ m)についてカーボン膜 400nm膜 厚の被覆有無による寿命分布の比較である。

なお、配線の熱処理温度はすべて450℃ 、 15分 と同一とした。ここで、我々が求める

高信頼性の配線とは、寿命が長いだけでなく、寿命分布のバラツキが小さい特性を示すも

のである。従って、故障発生分布はグラフ上で右側に寄っていて、さらに分布が垂直近く

に立っているほど高信頼性の配線である。

いずれもC膜を被覆して熱処理した配線の方が、被覆しない従来の配線に比較して B

EM信頼性が大きく向上していることである。しかし、信頼性向上の程度はAl膜種およ

び配線幅により異なっている。信頼性向上の傾向はAl膜種について大きく2つのグルー

プに分かれる。 1つは図4-30の Al‐ Cu(0.5%)、 図 4-32の Al‐ Si(0.1%)‐ Cu

(0.2%)、 図4-34の 純Alで あり、その他は図4-31の Al_Si(1%)、 図4-33の

Al‐ Si(1%)‐ Cu(0.5%)で ある。前者の 3種の配線グループは、両配線幅ともにC膜被

覆の有無ともに互いに寿命分布が類似 している。 2.Oμ m幅では C膜被覆で大きく寿命

が向上している。しかし、その分布を見ると不良率 20%付 近で折れ曲がっており初期不

良の寿命が短くなっている。それに対し、従来のC無 し配線は分布が直線状に乗ってそろ

っているが低寿命である。一方、 1.Oμ mの微細幅では平均寿命だけでみると、 C膜被

覆配線は従来配線と差は無い。しかし、従来の配線は初期不良の寿命が短くなっているの

に対し、 C膜被覆配線は初期不良の寿命が向上して分布のばらつきが非常に小さく改善さ

れている。後者グループの 2種の配線グループでの寿命分布の相違は、Al膜 中の添加物

である Si、 Cuが関係していると考えられる。Cu添加については純Alで ある p‐Al

とAl‐ Cu(0.5%)配 線で C被覆有無ともに寿命分布はほとんど同じ事から、今回の実験の

O-0.5%の 添加量の範囲内ではCuの影響が無いといえる。Siに ついてはAl‐ Si

(1%)、 Al‐ Si(1%)‐ Cu(0.5%)で低信頼性を示し、添加量を減 らしたAl‐ Si(0.1%)‐

Cu(0.2%)では p‐ Alと 同等の信頼性を示している。この結果から、Si添加はC膜被覆

による配線信頼性向上効果に悪影響を及ぼしていることがわかる。
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4.3.2.2 C膜 有無による粒径および粒径分布の比較

Al配線にC膜を被覆後、熱処理することでBEM信 頼性を大きく向上できることが

判明した。また、その向上効果がAl膜 中の Si添加量に左右されることも明らかになっ

た。これらの結果がどのような機構で生じるのかを探る目的で、先ず、Al膜 の粒径とそ

の分布をFIBで 観察した。その結果を以下に示す。図4-35は 450℃ 、 15分 熱処

理後のFIB像 である。 400nm膜 厚の純Al膜 について C膜 100nmの 被覆有無の

比較結果である。 C膜 を被覆したAl膜 は同一熱処理条件で、Alの粒径が大きく成長し

ていることがわかる。図4-36は 純Al膜 の粒径分布を図 4-35の FIB像 から求め

てプロットしたグラフである。平均粒径で比較するとC膜被覆有りが 2.54μ m、 被覆

無しが 1。 14μ mでほぼ 2倍 に粒径が成長している。粒径分布状況はC膜なしでは粒径

1.5μ m付近にピークを示すが、 C膜被覆Alは全体に粒径が大きく成長しているが、

小粒子がまだ残っており、分布が大きく広がっている。Al‐ Si(1%)‐ Cu(0.5%)膜 につ

いての粒径分布を図4-37に 示す。平均粒径で比較するとC膜有りが 2.14μ m、 C

膜無しが 1.32μ mで純Alと大きな差が無い。しかしながら分布状況はC膜無しでは

純Alと 同等であるが、 C膜有 りの場合は大きく異なっている。最頻値が 1.5μ m粒径

であり、これらの小粒径結晶粒が純Al膜 の場合より多く残存している。この多数の小粒

径結晶粒の生成原因についてはまだ解っていないが、 Si添加量の多さが関与している可

能性が高い。その理由の一つとして Si析出粒子であり、他の一つはBEM寿 命が Siの

添加量に左右されるが、Cuには影響されなかった実験事実である。

4,3,2.3 BEM寿 命分布と粒径分布との相関関係

添加物による影響の無い単純な純Al配線について先ず考えてみる。図4-34お よ

び図4-36か ら2.Oμ mの太い配線において、C膜なしの配線では平均粒径<配線幅、

C膜被覆の配線では平均粒径>配線幅の大小関係である。すなわち、C膜なしの配線では、

配線中に非常に多くの粒界 3重点を含む構造となっている。一方、 C膜被覆配線は粒成長

して大粒径化した分、バンブー粒界を多く含むようになり、その結果、BEM寿 命が増大

したと考えられる。しかし、粒径分布からまだ配線幅より小さな結晶粒が残存しており、

これらがばらつきの大きなBEM寿 命分布中で、低寿命を示す初期不良の原因になってい

ると考えられる。 1.Oμ m幅の細い配線では、 C膜無しの配線は平均粒径≧配線幅、
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C膜有 り配線では平均粒径>>配線幅の関係となっている。この結果、 C膜無しの配線で

もバンブー構造を含むようになり長寿命化している。しかし、まだ小粒径結晶粒が多いた

めに初期不良が低寿命をしめしている。これに対しC膜被覆大粒径化配線は配線中の粒界

がほとんど全てバンブー構造になり、この結果、長寿命でかつ、ばらつきの小さな寿命分

布を示すものと考えられる。これで多結晶構造の配線で理想的な構造を実現できた。

Al‐ Si(1%)_Cu(0.5%)に ついては、 2.Oμ m幅の配線の場合、 C膜被覆配線で

もBEM寿 命がそれほど改善されていない原因は、配線幅より小さな小結晶粒が純Alに

比較してまだ多く残っているためと解釈できる。 1.Oμ m幅の配線になるとバンブー粒

界が形成されて長寿命化するが、 1.Oμ m径の小粒子がまだ多くあるために初期不良が

低寿命を示している。

以上、粒径分布とBEM寿 命分布との相関についての定性的な解釈で、 C被覆による

大粒径化がAl配線の耐 EM特性の向上に大きく寄与する事実が明確になった。さらに従

来から言われてきたバンブー粒界の重要性について、実際にその構造を実現して、実証す

る事ができた。また、粒径を制御する具体的手段も提案できた。次に単に大粒径化すれば

良いのか、また、C膜によるAlの大粒径化をプロセスのどの時点で実施するか (例えば、

Alスパッタ後のべた膜で大粒径化するとどうなるかなど)な どについて検討した。

4.3.2.4 各種大粒径化プロセスの比較一どの段階で大粒径化するか

図4-38は 今回検討した種々の大粒径化プロセスフローである。これらプロセスを

経た配線、特に純Alの BEM結 果を図4-39に 配線幅 2.Oμ mの場合、図 4-40

に配線幅 1.Oμ mの場合を示す。これら結果を比較すると、初期不良、平均寿命などを

考慮して、高信頼性の順にプロセスを並べると、D>C>D'=B>A の順番になってい

る。先ず、 C膜被覆状態による差は、プロセス Bと プロセス Cにおける違いから、 C膜被

覆状態はプロセス Bの Al配線上部だけよりも、プロセス Cに ようにAl配線全体を被覆

したプロセスの方が高信頼性となっている。すなわち、Al配線の露出部を全く無くし、

かつ、ウエハ面全体をC膜で覆うことが配線高信頼化のためには重要な点であることを示

唆している。

さらにここで注目すべき別の特徴は、プロセスDと プロセスD'の信頼性の大きな違い

である。プロセス D、 D'と もにべた膜状態でAlを C膜被覆して予め大粒径化してあるが、
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A:配線エッチング後に熱処理 (従来の工程 )。

B:C/Al積 層膜を形成後エッチングし、熱処理。

C:Aプ ロセス配線にC膜を被覆して熱処理。

D:C/Al積 層膜を熱処理してからC膜を除去し、配線エッチングし、

さらに配線状態で熱処理。
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プロセスDは配線加工後に再度熱処理を加えている。一方、プロセスD'はそのままで再熱

処理を実施していない。この配線加工後の熱処理がプロセスDと D'との信頼性の大きな差

を生じさせる重要なポイントとなっていると考えられる。

この原因を探る目的で配線中の粒界構造、すなわちバンブーおよび 3重点の粒界密度

を求めた。配線のFIB像 から粒界密度を計算した結果を図4-41に 配線幅 2.Oμ m

について、図4-42に 配線幅 1.Oμ mについて示す。ここでは特に信頼性が高い 3種

のプロセスC,D,D'に ついて粒界構造と配線信頼性との関係を考察してみる。先ず、配

線幅 2.Oμ mの太い配線の場合、平均配線寿命MEFと 3重点(TRIPLE)粒 界密度とがほ

ぼ反比例の関係にある。幅 1.Oμ mの細い配線でも同様な傾向を示している。この関係

から、先ず第 1近似として、 3重点粒界密度がEM信頼性を下げる大きな要因と考えて良

いといえる。この事実は従来から言われてきた説と一致する。次にバンブー粒界密度の観

点からみてみると、プロセス Cと プロセスD'の比較から、バンブー粒界はMEFを 低下さ

せる要因になっていないと判断できる。これも従来から言われてきたバンブー粒界はEM

耐性を上げるとの説を支持している。ではプロセスDと プロセスD'との違いはどうであろ

うか、配線信頼性はD>D'と 明確な差があるが、2種の粒界密度に大きな差が無いように

みえる。ここで粒界のバンブー化率 (バ ンブー粒界数/全粒界数)を計算した結果を図 4

-43に 示す。すなわち、プロセスD'はプロセス D、 Cに 比較してバンブー化率が明らか

に小さくなっている。以上をまとめると、EM耐性を上げるにはプロセスDにように全体

の粒界数を少なくし、かつ、バンブー化率を上げるのが理想である (究極は粒界の無い単

結晶配線)が、プロセスCのように全体の粒界密度が大きくなっていても、バンブー化率

が高くなれば高信頼化はできる。プロセスD'は全体の粒界密度が小さくても、バンブー化

率が低いために信頼性が低くなってしまっている。すなわち、配線信頼性の低下、配線寿

命を 3重点の存在密度が決める。これらをFIB像 データから作った粒界構造のモデルと

して図4-43に まとめておく。

4.3.2.5 C/Al膜 の赤外線反射率とウエハ温度上昇特性

カーボン膜をAl膜 上に被覆して熱処理すると、Al膜が大粒径化して配線中粒界野

のバンブー化率が増大し、EM配線寿命が向上する事実が明らかとなった。ではなぜAl

膜の粒成長が促進するのであろうか、赤外線による加熱効果の増大の観点から検討した。
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図4-44は C膜の膜厚を変えた場合のC/Al積 層膜について、波長 5μ mの赤外

線を用いて測定した赤外線反射率の結果である。 C膜厚が 100nmま では赤外線はほと

んど反射されるが、 200nmを 越えると反射率が低下し始め、400nmで は反射率が

ゼロ近くまでなる。このカーボン膜による赤外線反射率の低下効果が実際のウエハ温度に

どのように影響するか評価するために、450℃ 設定熱処理炉における熱処理過程のウエ

ハ温度を測定した結果を図4-45に 示す。温度測定方法はAl膜側にアルメルクロメル

熱電対を接着させて測定した。測定サンプルは 2種類で、べたAl膜 (A)と Al配 線パ

ターン (B)(Al面 積 10%以 下)である。図中の温度変化は、右端が炉の入り口で温度

上昇し始め、 2分 50秒後にウエハが炉の中央に達し、そこから15分間熱処理を実施し

ている状況を示す。ウエハが炉中心に達した時点でのウエハ温度を各種カーボン膜厚につ

いて図中に示した。この結果から、カーボン膜被覆Al膜 は温度上昇速度が大きく、最終

到達温度も高くなっていることがわかる。図4-45の ウエハ温度上昇特性のカーボン膜

厚依存性と図4-44の 赤外線反射率のカーボン膜厚依存性が良く一致している。赤外線

反射率が低くなるほど (カ ーボン膜厚が 200nm以 上 )、 ウエハ温度上昇速度が大きく、

最終到達温度も高くなる。以上、カーボン膜によるAl膜 の大粒径化現象は、カーボン膜

が加熱に寄与する赤外線をよく吸収するため、Al膜 の温度が高くなりやすいことによる

ものと考えられる。

4。 3.2.6 Al膜 粒成長過程の観察

Al膜 の大粒径化機構を理解する目的で、先ず、加熱の初期段階からAl膜 の粒成長

過程を観察した。図 4-46は 熱処理炉で加熱する過程での所定温度に到達した時点の結

晶粒のFIB観 察結果である。図中に示す時間は所定温度に達した時の炉日からの経過時

間である。図4-47は FIB像 から求めた平均粒径の変化である。熱処理前、すでにカ

ーボン付きAl膜 が粒成長しているのは、カーボン膜スパッタ形成時の加熱効果によるも

のと考えられる。この観察結果から、Al膜 は加熱開始後のごく初期段階の昇温過程で短

時間に粒成長が短時間に進行し、あとはゆっくりと進むことがわかる。炉の中央部に達し

た時点ですでに粒成長がほとんど終了しているようにみえる。このような粒成長の傾向は、

カーボン膜の有無に依 らず同じであるが、粒径の変化は大きく異なっている。この原因と

してカーボン膜が初期熱処理過程で昇温速度を大きくしていることが強く関与すると考え
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られる。一般に、等温焼きなましの場合、結晶粒の成長は次式の理論式で表される。

D=Ktn       (4-3)

ここで、Dは平均粒径、Kは定数、 nはほとんどの場合≦ 1/2、 tは焼きなまし時間で

ある。実際には図4-47の 粒成長過程は等温条件ではなく、昇温時の非平衡において急

速に粒成長しているので、この関係式に従っているわけではない。しかし、粒径変化の仕

方はほぼこの関係式に従っている。

4,3.2.7 熱処理時間および温度を変えた場合の配線寿命変化

今までの結果から、粒成長を促進させて大粒径化することでさらに配線寿命を延ばす

ことができる可能性があることが明確になった。そこで標準条件 450℃ 、 15分 の熱処

理に対して、熱処理時間を 60分 に延ばした場合 (図 4-48)と 、加熱温度を 500℃

に上げた場合 (図 4-49)に ついてBEM配 線寿命を測定した。 500℃ については高

温長時間でAl膜 と下地の Si02膜 との反応による悪影響を避けるために、熱負荷量を

等しくなるような熱処理時間とした。結果は、カーボン膜被覆プロセスの有無、配線幅の

大小に依 らず、両熱処理条件ともに450℃ 、 15分 の条件に比較してBEM配 線寿命の

向上効果がほとんど見られていない。むしろ、寿命が低下しているものもある。この結果

から、 450℃ の場合、熱処理時間をいたずらに延ばしても配線寿命を上げる程度の粒成

長が期待できないことを示す。これは前項で述べた熱処理のごく初期段階で粒成長がほと

んど終了する観察結果を別の点から支持する結果である。また 500℃ と高温化すること

は、一部の試料では高寿命化の効果が見えてはいるが低寿命化している配線もあり、一概

に良いとは言えず、Alと 下地絶縁膜との反応などによる危険性を冒してまで採用するよ

うな熱処理温度とは考えられない。

4.3.2.8 カーボン/Al膜 の応力および相互反応、拡散評価、膜配向性への影響

カーボン膜をAl膜 に被覆して熱処理することで、Al膜 の粒成長が大きく促進され、

結果として配線がバンブー粒界構造になりやすくなり配線のEM耐性が向上することが明

らかになった。このカーボン膜のAl膜 に及ぼす影響を膜応力、相互反応 (拡散 )、 膜配向

性の各項目について検討した結果を以下に述べる。
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膜応力について、ウエハのそり量から求めたカーボン膜およびAl膜 の応力評価結果を図

4-50に 示す。Al膜 はスパッタ形成後で 3.2× 1 08 dynes/cm2の 引っ張り応力を

示し、450℃ 熱処理後にはさらに 2.0× 1 09 dynes/cm2の 強い引っ張 り応力側にシ

フトする。カーボン膜は、Alと逆にスパッタ後で 3.2× 1 09 dynes/cm2、 熱処理後

には 1.5× 1 09 dynes/cm2の 圧縮応力を有している。カーボン/Al積 層膜の場合、

Al膜 はカーボン膜の強い圧縮応力のために 3.5× 1 0 9dynes/cm2の強い引っ張 り応力

を示し、熱処理後でも2.4× 1 09 dynes/cm2で ある。X線 を用いて in‐ situに測定し

たカーボン/Al積 層膜の熱処理過程でのAl膜 の応力変化は図4-51の ような挙動を

示す。一方、Al単独膜での応力変化は図4-52に 示す変化をする。両者を比較すると、

熱処理過程での応力変化量が、特に昇温過程において、カーボン/Al積 層膜で非常に大

きくなっていることが分かる。昇温過程では直線上に変化していることから、弾性変形が

Alに 生じ、 250℃ を越えると塑性変形が一挙に生じて応力変化を生じている。これは

弾性変形で蓄えられた歪エネルギーが一挙に解放されたと考えられる。カーボン膜が無い

場合、すぐに塑性変形が始まっている。熱処理過程でのこの大きな歪エネルギー解放過程

が、粒成長の促進に寄与しているとも考えられる。前節で述べた赤外線吸収による昇温速

度と温度の上昇とともに、この応力に効果も加わり大粒径化が進行するものと考えられる。

大粒径化の熱処理によリカーボン膜が絶縁膜およびAl膜 と反応もしくは膜中に拡散

することは、素子および配線特性に悪影響を及ぼすので好ましくない。そこで、 SIMS

分析により、450℃ 熱処理後のBPSG膜 中 (図 4-53)と Al膜 中 (図 4-54)

へのカーボンの拡散を評価した結果を示す。いずれもカーボン膜の有無で同じカーボン分

布であることから、カーボンのBPSG膜 、Al中への拡散は無いと判断した。

次にAl膜 の結晶配向性はEM特性に強く影響する 1つの重要な因子である。カーボ

ン膜被覆して熱処理したAl膜 の (111)ピ ークのロッキングカーブを測定し、その半

値幅で配向強度を評価した結果、カーボン膜無しのAl膜 と全く同じロッキングカーブ形

状、半値幅を示した。この結果から、カーボン膜被覆はAl膜 の熱処理による再結晶過程

において配向性になんら影響を及ぼさない特性を有することがわかり、Al配線のEM寿

命向上は単に粒径特性、大粒径化効果によってのみもたらされたものと確認できた。
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4.3.2.9実 プロセスヘの展開上の問題点 (バ リアメタル付きAl配 線、

カーボン形成スパッタエ程)について

ここまで示した結果は、BEM信 頼性測定の都合上すべて Si02下 地上のAl膜 に

ついての大粒径化特性であった。現在のAl配線ではコンタクトの章で述べたようにTi

Nバ リアメタルをAl膜 の下に設けた高信頼性配線構造を実用化している。従って、実用

化を考える上でこのバリアメタル付きAl膜 の場合のカーボン膜大粒径化が適用できるか

が問題となる。図4-55は このバリアメタル付きAl配線とバリアメタル無しの結果を

比較した結果である。 バリアメタル上のAl膜 は450℃ 、 15分 熱処理後の結晶粒が

Si02下 地に比較して大粒径化しにくい結果となっている。ただし、もともとTiN上

のAl膜 は結晶粒径が小さい。カーボン膜被覆で大粒径化はかなり促進されているが、 1

μm以下の小粒径の結晶粒がまだかなり残存している。この小粒径の結晶粒の影響でBE

M配線寿命分布は図 4-56の ように、太い 1.9μ mは場の配線ではカーボン被覆して

もそれほど高信頼化していない。しかし、細い 0.9μ m幅の配線ではかなり長寿命化す

るが、低寿命を示す初期不良がまだ多く存在している。しかし、その後に実施した通常の

EM寿命試験の結果では、カーボン膜被覆配線が長寿命化する事が確認されており、バリ

アメタル配線においても大粒径化効果によるEM長寿命化が実現できる。バリアメタル上

のAl膜 が粒成長しにくい原因については、熱処理によってAlと TiN膜 が原子オーダ

ーで界面反応し、この反応性生物が粒界移動のバリアとなつて再結晶による粒成長を抑制

していると考えられる。

4.3.2.10 カーボン/Al密 着性ついて

これまでのカーボン膜によるAl大粒径化の結果は、すべてAl膜 形成後に一旦スパ

ッタ装置から出して、酸素プラズマ処理をしてからカーボン膜をスパッタ形成してカーボ

ン/Al積 層膜を形成していた。酸素プラズマ処理はカーボンのAl膜 への密着性を強く

するために必要だからである。プロセスの簡略化を必要とするので、スパッタ装置内で連

続してAlと カーボン膜を形成するか、あるいは酸素プラズマ処理の代わりにAl膜表面

をArスパッタエッチング処理してからカーボン膜を形成する工程を検討した。 後者の

Arスパッタ処理によるカーボン/Al膜 の粒径比較の結果を図4-57に 示す。その B

EM配線寿命分布の結果を図4-58に 示す。先ず、密着性については、スパッタ装置内
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でのAl、 カーボン連続成膜は密着不良が生じたが、Arスパッタエッチング処理は、密

着性が確保されカーボン膜がAl膜から剥がれることは無かつた。しかし、図 4-57に

示すようにArスパッタエッチング後に形成したカーボン膜は熱処理をしてもAl膜 の粒

径増大効果がほとんど無かった。カーボン膜が無い場合のAl膜 とほとんど同じであった。

この粒径の結果はBEM配 線寿命分布にそのまま反映しており、Arスパッタエッチング

処理したカーボン/Al配 線の寿命はカーボン膜の無い配線とほとんど同じとなっている。

このような結果を得た理由は、熱処理の結果、カーボンがAl膜 中に拡散し、熱処理過程

でのAl膜 の粒成長を抑制してしまったと考えられる。Al粒界中に拡散したカーボンが

Alの粒界拡散を妨害したためである。すなわち、カーボンは自然酸化膜の無いAl表 面

からは容易にAl膜 中に拡散しやすいことを示している。逆にAl膜上のAlの 自然酸化

膜はカーボン拡散のバリア層の役割をしていることになる。

4.3.2。 11他の大粒径化熱処理技術との大粒径化効果の比較

Al膜 の大粒径化技術としては、今回検討したカーボン膜を利用する方法の他に拡散

炉を利用した高温短時間熱処理法、レーザービームを利用する方法、ランプによるラピッ

ドアニールなどの技術がある。ここでは、炉による高温短時間熱処理とレーザービームに

よる熱処理について、カーボン膜による技術と比較した結果を報告する。炉による高温短

時間熱処理は、縦型拡散炉を改造し処理するウエハを高速に出し入れできる搬送系を設け

た装置である。熱処理条件は 660℃ 、 70秒 である。他のレーザービームアニール法は

露光装置のステッパのように、絞ったエキシマレーザーを短時間ウエハ上に照射して瞬間

的に熱処理する装置である。熱処理条件は400℃ に加熱した基板上にウエハを載せ、真

空中で 0.5J/c m2の パルスレーザーを45nsec、 7.6mm□ の面積に照射し

た。

上記のように 2種の方法で大粒径化したAl配線のBEM配 線寿命分布の比較結果を

図4-59に 示す。レーザー照射の場合、 0.8μ mの細い配線では最も高い信頼性を示

した。しかし、 1.8μ mの太い配線では低寿命の配線が多い。この配線幅による差が大

きい原因は、Al表 面でレーザーが反射されやすいために加熱のAl表 面積依存性が大き

く、表面積の大きな太い配線ではレーザー照射による配線部の温度上昇が小さくなってい

ると考えられる。レーザーパワーをあげると、今度は細い配線が溶断してしまう。表面積
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の大きな太い配線ではレーザー照射による配線部の温度上昇が極端に小さくなってしまい、

同一のレーザー出力で異なる配線幅を同時に大粒径化することが困難である。一方、縦型

炉による高温短時間熱処理は、 1.8μ m幅の太い配線ではカーボン膜被覆と同程度の高

信頼化を達成できているが、 0。 8μ mの細い配線では改善効果を示すものの、カーボン

膜に比較して寿命が短くなっている。やはり幅の異なる配線を同時に高信頼化することが

できていない。この原因は、660℃ と高温のため 70秒の短い時間しか熱処理できない。

ある程度の時間が粒成長のために必要と考えられる。

以上の結果から、カーボン膜被覆による大粒径化技術は、他の熱処理法に比較して 4

50℃ という従来から使用している熱処理温度と同じ温度を使用していること、この温度

で十分にAl配線の高信頼化を達成できること、異なる配線幅の混在する実 LSIチ ップ

で、同時に高信頼化を達成できることから実用技術としての可能性が大きい。



4。 4 A1/Al積 層構造による配線高信頼化の検討 〈18)

Al配 線のエレクトロマイグレーション (以後、EM)お よびス トレスマイグレーシ

ョン (以後、 SM)対 策として、Al‐ Si_Cu化 、TiNバ リアメタル積層化、絶縁膜

デポの低温化、スパッタ装置の残留ガス管理強化、などの処置がとられている。なかでも

A1/TiNバ リアメタル積層構造配線では、 SMに対して電気的オープン不良の発生が

皆無となった。もしAl配線部が切れても下層のバリアメタルでつながっていることが、

その理由とされている。しかし、まだ明確にはなっていない。 EMに対しては、抵抗増加

という形で不良となり、 10%抵 抗増加を不良の基準とした場合、Al単 層配線に比較し

て 1桁程度の寿命改善となる結果が報告されている。現状ではAl配線の高信頼化対策と

して、このように他のメタルでAlを補強する手法が一般的になっており、各社で採用さ

れている。

しかしながら、A1/バ リアメタル配線ではSi析出、Al粒径の減少、Alと バリ

アメタルとの反応などにより、かえって配線信頼性が低下する場合があることが報告され

ている (19)。 現在のAl_Si_Cu/TiN構 造の配線では明らかな不良が生じてはいな

いが、Al粒径の減少、粒径の分散増加に起因すると考えられる配線寿命のロット間ばら

つき増大の問題がある。その他、報告された問題点として、密着性不良に起因するAl腐

食、 ドライエッチング加工性の困難さ、などがある。今後ともこれらの点に留意して開発

を進める必要がある。

一方、Al配線材料自体の高信頼化は新合金Al‐ Si‐ Pd(20)、 高温バイアススパ

ッタ形成Al(21)、 などが提案されているが、必ずしも十分な性能とはいえない。単結晶

Al、 TaAl下 地膜を利用した高配向性 Al、 ランプ高速アニールによるAl大粒径化

などが提案されている。このようなAl自体の強化、高信頼化は今後、最も重要な課題で

あり、実用可能な技術の早急な開発が望まれる。本研究では、特にス トレスマイグレーシ

ョン信頼性に注目して、バリアメタルを用いないでAl配線自体を高信頼化することを目

的として開発したA1/Al積 層構造の配線について述べる。その特徴は、現状のAl膜

のままでもSMと EMの高信頼化が同時に達成できること、配線材料やスパッタ形成法に

なんらの変更を加えていないので実用化が容易なことである。
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4.4。 1 実験方法および条件

Al配線材料としては現在使用しているAl_Si(1%)_Cu(0。 5%)膜を用いた。Al

/Al積 層構造の形成方法は、種々の方法を検討した結果、最終的には先ず下層Al膜を

200nm膜 厚形成後、スパッタ装置から出し、水洗処理を加えた。その後、再び上層の

Al層 を膜厚 200nm形 成し、合計膜厚が400nmと してから配線加工を実施した。

プロセスフローは以下のとおりである。

膜厚 200nm 基板加熱スパッタ形成

P‐ SiN//PSG

信頼性評価はSMと EMに ついて実施した。EM試験は信頼性が向上しているので効率の

良い加速試験としてBEM評 価を実施した。また、積層界面のAl酸化膜の配線信頼性ヘ

の影響を見る目的で、配線抵抗およびコンタク ト抵抗を評価した。界面のAl酸化膜の分

析を断面TEM、 粒界分断の様子をFIB、 界面不純物分布をSIMSで 分析した。 SM

試験評価上、膜応力が重要なパラメータであるので、特に応力緩和特性はクリープ変形と

対応するため、べた膜でウエハのそり変化法によりAl膜応力を測定した。

4.4。 2 実験結果および考察

4.4.2.l SM(ス トレスマイグレーション)信頼性向上効果

本節での主目的であるSM信頼性評価を、配線長 60cm、 配線幅 0.65、 0.8、

1.O μ nlに ついて、高温放置温度 125、  150、 175、  200℃ で 3000時 間以

上試験し、 1000本 の配線について評価し、配線抵抗が lMΩ 以上となった (lV印加

し lμ A以下)も のをオープン不良と判定した。図4-60は SM信頼性結果の配線幅依

存性を従来の単層配線と比較した結果である。積層配線の場合、 150℃ 、 7000時 間

Si基板上に熱酸化膜形成

下層Al‐ Si‐ Cu膜形成
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上層Al‐ Si_Cu膜 形成
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の放置試験後、どの配線幅においてもオープン不良発生はゼロであった。一方、単層配線

では配線幅の縮小化に比例して 0.5%故 障発生に至るまでの時間が短くなってお り、配

線幅の縮小化とともに信頼性が大幅に低下している。幅と寿命の関係は、関係式 :配線寿

命∝ (配線幅)nで表され、本実験ではn=2と なっている。一般の報告例ではn=2-

3の範囲にあり、本実験に使用したAl‐ Si‐ Cu膜 も同様な値を示している。このよう

に、単層では不良発生が著しい配線膜を単純に積層するだけで SM耐性が大幅に向上する

ことは驚異である。オープン不良を発生する配線材料でも、そのまま積層構造とするだけ

で SM不良をゼロにすることができる可能性をこの結果は示している。積層にすることが

SM発生メカニズムの基本的な部分に作用して SMを完全に抑制していると考える事がで

きる。次に図4-61に 示す放置時間と不良率との関係について述べる。積層構造では当

然ながら7000時 間の試験範囲では不良が発生していない。単層配線では、放置時間の

増加に伴い不良数が増加している。 この不良率増加傾向は一般によくある報告例と一致

している。なお、 150℃ 以外の試験温度 125、 175、 200℃ においても、積層構

造配線は4000時 間経過後でオープン不良が発生していない。

4.4.2.2 EM(エ レク トロマイグレーション)信頼性

次に、EM信頼性評価の結果を述べる。試験配線構造は幅 1.2μ m、 配線長 1.2

5mmで あり、EM試験条件は 200℃ 、 2× 106A/c m2で 、配線本数 30本につい

て試験し、不良の判断基準では単層構造配線は従来通 リオープン不良とし、積層構造配線

はオープン不良しないことが判明したので 10%の 配線抵抗増加を不良と判断し、配線寿

命とした。さらに前節で導入した新しいEM試験法のBEM法 でもEM試験を実施した。

BEM法 では配線温度を300℃ となるような高電流密度約 2.2× 107A/c m2を 印

加し、ジュールヒーティングによる自己発熱で加速試験をする。通常のEM配線試験の結

果を図 4-62に 示す。故障率 50%の 平均配線寿命 (MTF)を 比較すると、積層構造

配線では単層配線のおよそ 4倍 に長寿命化している。さらに注目すべき点は、分散 (σ )

が積層構造配線では小さくなっている。 LSIの 配線の実使用条件は加速試験温度より低

温であり、市場不良として初期故障率が最も問題となる。いくら平均配線寿命が長くても

ばらつき (σ )が大きければ、初期故障は逆に短時間で生じることとなり性能としては良

くない。従って、ばらつき (σ )は小さく、平均配線寿命が長い特性の配線、すなわち図

4-62中 での分布が立つた形の特性を示す配線が望ましい。積層構造の配線は、この条
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件を満足しており、 1%不 良で比較すると配線寿命は単層構造の配線より10倍の差とな

る。さらに不良率の低い部分、例えば 0.1%な どで比較するとますますその差が広がる。

表4-4に 示すBEM評 価結果も同様の結果を示しており、積層構造配線が単層配線に比

較して、高電流密度条件下においても、高信頼性を示す事が明確となった。EM試験後に

おける積層構造配線の不良発生部の状況を知る目的で、SEM中 において in‐ situの EM

試験を実施してボイ ド発生部を観察した結果を図4-63に 示す。ボイ ド部のコントラス

ト差からボイ ドが上層と下層に完全に分離して発生することが観察された。 これはEM

で発生するボイ ドが上層と下層で独立に成長していることを示している。そのために、ボ

イ ドが配線膜厚方向で完全に繋がる確率が減少し、容易に断線不良とならないと考えられ

る。さらにこの結果は、積層界面がEMのような高電流密度下や SMの高温下において安

定な界面と機能していることを示唆している。

4.4.2.3 膜応力特性

次にSM不良について考察する。 SM不良発生には配線に加わる引っ張り応力が大き

な役割をしている。従って、積層配線の耐 SM高信頼化の原因を考察する上で、積層構造

配線の応力を評価することは高信頼化メカニズムの把握に役立つ。積層構造配線膜の応力

測定はプランケット膜について実施し、ウエハのそりをレーザースキャンにより求める方

法で評価した。特に、 SMはパシベーション膜の存在が大きな寄与をしているため、パシ

ベーション膜を被覆したAl膜 についても測定を実施した。熱処理後の膜応力特性につい

て測定した結果を以下に述べる。図4-64に 示す Siウエハ上のAl膜 の場合、Alの

熱膨張係数が Siのそれより大きいため、高温熱処理後は室温で引っ張 り応力状態になる。

積層膜では同一膜厚の単層膜に比較して、およそ 2倍の引っ張り応力を示している。この

結果は積層にすることで、膜が塑性変形しにくくなることを意味している。破線はAl膜

の塑性変形が無い場合の応力値で、温度差だけで決まる熱応力である。一般にAl膜 は冷

却過程で降伏応力値 (約 1× 1 09 dynes/cm2)を 越えるために塑性変形を生じて引っ張

り応力値は熱応力値より低くなる。積層膜が単層膜より大きい引っ張り応力になっている

のは、この冷却過程での塑性変形が少ないことを示している。

一方、図4-65に 示すパシベーション膜が被覆された状態でのAl膜 について考察

する。パシベーション膜を被覆したAl膜 を室温放置しておくと、時間の経過に従って引

っ張り応力が減少していく。積層膜と単層膜ではこの挙動が大きく異なっている。積層膜
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表 4-2 積層と単層構造のBEM信 頼性寿命比較。
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の場合、パシベーション膜被覆後 100時 間ですでに引っ張 り応力の減少が停止している。

単層膜では 3000時 間後でも引っ張り応力の減少が続いている。その応力の減少は、時

間に対して指数関数である。

以上のような応力特性を持つ積層膜を配線加工し、配線特性について評価した。積層

構造とすることで配線特性に悪影響を与えることが懸念される。特に積層膜では途中に水

洗工程を入れているために、積層界面にはAl酸化膜が形成されている。その影響を評価

するために配線形状、配線抵抗およびコンタク ト抵抗を測定した。先ず、配線加工形状に

ついては、積層配線は通常の単層膜のRIE加 工と同一のエッチング条件で形状に問題な

く加工できた。残漕の発生も無かった。このことは積層界面のAl酸化膜層はエッチング

に悪影響を与えないほどに極薄いことを示している。パシベーション膜被覆後 1000時

間室温放置した積層配線の表面状態 (パ シベーション膜は除去)の SEM像 を図4-66

に示す。ノッチの発生が認められるが、上層膜にのみ形成されており、ノッチの成長は積

層界面で止まっている。定量的評価はしていないが、単層膜に比較してノッチのサイズお

よび発生密度は小さい。図4-67に 示す配線抵抗については、配線長 25mm、 配線幅

0.8-1.8μ m、 膜厚 400nmの 配線抵抗を測定した結果、積層構造と従来の単層

構造で差異はなかつた。図4-68に 示す n+拡散層に対するコンタクト抵抗については、

コンタク ト面積 1.0-4.Oμ m2で は積層配線と単層配線でほぼ同様の抵抗値を示し

ていた。

4.4。 2,4 断面構造解析

これまで述べてきたようにAl膜 を積層にすることで配線の信頼性を大幅に向上する

事ができた。次に、その原因を探る目的で積層膜の各種分析を実施した。先ず、膜断面の

分析を試みた。図4-69は 断面TEM像 であり、Al結 晶粒が積層界面を境に完全に上

下に分離していることが明らかになった。さらに界面の拡大像から、下層Al膜凹凸に沿

って約 3nmの 極薄膜が存在している事が判明した。この界面に存在する極薄膜は、上下

で結晶粒が融合していないことから、 450℃ の熱処理に耐えられる強固な膜であること

がわかる。さらに、配線状態での断面の様子をFIBで 評価 した結果は、図4-70の よ

うに配線状態でもAl結晶粒が完全に分離していた。この積層界面について SIMS分 析

による積層膜の深さ方向分析の結果は、図4-71の ように界面付近に酸素および窒素の

ピークが存在している。特に酸素が多く存在しており、予測通 りAl酸 化膜が形成されて
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図4-66 積層構造配線に生じたス トレスマイグレーションによるノッチボイ ド.
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図4-69 積層構造配線の断面構造TEM観 察。

上層配線

J層配線_

じ響PER Iぃ .AΥttR 慾X)舞m

2X)機森‐

*3nm厚の界面層が存

10om
‐ 一

引

図4-70

積層構造配線の FIBに よる配線断

面部の粒界構造観察。

*上下で粒界が完全に分断されている。

165

G.B.

C`B.
●

８

・

６
．
． ~■

■‐.T'

||■‐|,I‐ ||||,■ ||lr・ ||.||‐ |■‐|・  |‐ ‐‐_‐‐|‐

祓ρ鶉鰺魃

↓

ISけBISTRAT巨

」肉ト

回菫

一一一一一一一一一一̈一一一一一一一̈

3nm

擁

` 'I≒

硬ヨ



（

Ｏ

Ｑ

Ｏ

）

ン

ト

Ｈ

∽

Ｚ

Ш

卜

Ｚ

Ｈ

lE6

lE5

lE4

lE3

lE2

lEl

Al

下層配線

2000  3000

DEPTH (A)

4000  5000

N

上層配線

1000

面積層界

lE

図4-71 積層構造膜の深さ方向 SIMS分 析。

166

0



いると考えられる。Alは室温で空気中に放置するだけで表面酸化が始まり、 30分後に

は酸化膜厚が飽和することが報告されている (22)。 飽和酸化膜厚の報告値は 2.7nmで

あり、図 4-69の 積層界面の膜厚 3nmと ほぼ一致している。

4。 4。 2.5 高信頼化機構

先ず、このような積層構造による配線の検討をなぜ始めたかその理由を述べる。Al配

線の信頼性上の問題点は微細化の観点から2つ あり、 SMと EMである。したがって、 S

Mと EMの両問題点を同時に解決できる対策が必要である。ここで SMと EMと は、両方

とも共通してAlの粒界構造と密接に関わっている。現状の lμ m前後の配線幅領域を考

えると、配線幅=粒径となっている。幅の微細化傾向に伴って配線の粒界構造は竹の節状

の「バンブー粒界」となる。 SMオープン不良はこの粒界で発生している。従って、微細

配線ほど不良率が高くなっている。一方、EMはバンブー粒界構造を持つ微細配線ほど配

線寿命が長くなる。すなわち、配線幅と信頼性の関係は SMと EMと で全く反対の傾向を

示す。

そこで耐 EMに必要なバンブー粒界構造を保持しつつ、耐 SMに は不必要なバンブー

粒界が無い配線構造を実現することで信頼性を向上できるはずである。本研究で提案した

積層構造配線ではこの要求を満たすことができる。すなわち、積層構造では各層ではバン

ブー粒界を持ち、配線全体でみるとSMオープンにつながるようなバンブー粒界が無いか

らである。次に、このような積層構造で信頼性が向上するメカニズムについて、対象を S

Mに絞って考えてみる。しかし、 SMの発生機構についてまだ十分に理解できた訳ではな

いので、ここでは積層配線の高信頼化モデルを図4-72に 従い、いくつか提案する。

最初のモデルは、単純に上層配線では不良が生じて切れているが、上下に繋がったバ

ンブー粒界が無いので下層配線は切れなくて導通不良が生じないというものである。これ

は配線上部角に応力集中が生じているシミュレーション結果を支持するものである。現在

のA1/バ リアメタル積層はこのモデルでその耐 SM性が説明できる。A1/Al積 層で

図4-66の ノッチ発生状況 (上層に生じ、界面で成長が止まっている)を みる限りこの

モデルに従っているようである。しかし、オープン不良に見 られるようなスリット状のボ

イ ドに関しては、現在までにまだこのモデルを支持できる実例は発見されていない。単層

の場合と積層の場合とで平均粒径を比較すると、単層の場合は 0.5-1.5μ m、 積層

では膜厚が半分のため各層の粒径は 0。 3-0.5μ mと小さい。従って、バンブー粒界
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B:EM配 線寿命向上モデル

積層配線 単層配線

ポイド

・::“

電流経路

ポイドが繋がらない
→  抵抗増加不良

トンネル電流 オープンポイド
断線不良

図4-72 積層構造配線によるA:ス トレスマイグレーション (SM)抑制モデル、

およびB:エ レクトロマイグレーション (EM)信頼性向上モデル.

-
→

く:> く'お く:>
くン くン
②
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そのものが形成できる確率が非常に減少する。従って、スリット状ボイ ドが無く、ノッチ

状ボイ ドとなる。 2番目のモデルとして、積層界面の存在が応力を分散して、配線の粒界

の加わる実質的な引っ張り応力値を低下させていることも考えられる。3番目のモデルは、

積層によって配線全体の機械的強度が増加すると考えるものである。薄膜の機械的強度を

上げることは、その応用上重要な課題となっており、今までに各種対策が提案されている。

そのひとつに、今回実験した積層に類似したもので、材料の異なる薄膜を何層も重ねると

いう方法がある。積層膜の各層の膜厚をdとすると、この薄膜の機械的強度、ここでは降

伏応力σYは次のHall― Petchの 関係式に従うことが確認されている (23)(24)。

σY=σ O+Kd-1/2             (4-4)

すなわち、各層の膜厚を薄くするほどその薄膜の機械的強度が増すことを示している。

この関係式はもともとバルク材料の分野で知られているもので、 dは粒径を示してい

る。この関係式の定性的な意味は、材料の変形には転位が必ず関与しており、粒径が小さ

いほど粒界に転位がすぐにトラップされて、変形に対し耐性が大きくなるというものであ

る。今回実験したA1/Al積 層膜にも (4-4)式 が適用できると考えているが、この

薄膜の機械的強度が未だ評価できていないので、ここではまだ推測の段階である。試みに

既発表データでの比較を次にしてみる。先ず文献 (24)の蒸着中に02ガスを導入して形成

したA1/A lxOy多 層構造の蒸着Al膜ではd=200お よび400nmに 対して、各

膜の降伏応力σyは 2.8× 1 0 9dynes/cm2(d=2 0 0 nnl)、 1.6× 1 0 9dynes/cm2

(d=400nm)と なる。一方、最近バルジ法で測定された (25)単層のスパッタAl‐

Cu(膜 厚 lμ m)膜 の降伏応力σYは 1・ 5× 1 0 9dynes/cm2の値が報告されている。

バルク材料の降伏応力σYはヽ
~般に約 1× 1 0 9dynes/cm2程度とされている。これらの

データから、総合すると膜厚 lμ m前後の単層Al膜 のσYは 1・ 5× 1 0 9dynes/cm2近

くにあると考えられる。従って、 2層 に重ねることでσYはおよそ 1・ 8倍 に機械的強度

が増加する。今後の課題として、積層膜と単層膜を比較しながらそれらの機械的性質の実

験データを把握していく必要がある。

図4-73の パシベーション膜の無い単独膜での引っ張 り応力緩和の評価は、上述の

変形に対する強度を示していると思われる結果である。室温において単層膜では引っ張り

応力で変形が進行している。一方、積層膜では初期段階を除いて応力変化が止まっており、
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図4-73 パシベーション膜被覆時の各種Al膜の室温放置での膜応力緩和変化。
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図4-74 パシベーション膜が無い各種Al膜の室温放置における膜応力緩和。
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応力緩和に対する変形がほとんど無いことを示している。SMはクリープ変形現象である

と認められており、Al配線の場合、引っ張り応力の緩和量に比例してノッチおよびスリ

ット状ボイドが発生、成長する。従って、この膜の応力緩和量の大小で不良率を表すこと

ができている。図4-73中 に示すの積層膜の応力の初期緩和は、上層に生成したノッチ

(図 4-66)に 消費された分と考えられる。単層では応力緩和が続いており、この応力

緩和分がスリット状ボイド、すなわちオープン不良に結びつくと考えられる。以上、考察

してきた積層配線の高信頼化モデルを、各々SMと EMに ついて図4-14に 示した。

4.5 結言

本章ではAl配線に関し信頼性上の種々の問題点を先ず明らかにし、次に不良発生の

原因に立脚したいくつかのAl配線高信頼化対策を提案した。以下に本論文で提案した具

体的なAl配線高信頼化について結論を記す。

先ず、本研究によりAl配線の配線寿命の限界を打破できる配線構造としてTi系膜を

Al‐ Si配線上に被覆するTiSi2/Al‐ Si構造の配線がヒロック抑制効果、エレク

トロマイグレーション改善に効果があることを示した。

(1_1)Al‐ Si配線においても、配線幅の微細化に伴い配線寿命が長くなる。これは配

線中の粒界密度が減少し、粒界拡散経路が減少する効果によっている。

(1‐ 2)エ レクトロマイグレーション配線寿命の配線幅依存性、膜の粒径と配線幅との配線

寿命依存性、配線膜厚による配線寿命の差、などの関係はAl原子の粒界拡散、

および拡散経路の密度で定性的に説明できる。

(1‐ 3)Al‐ Si材料の配線は寿命の限界が存在し、現 Al‐ Si膜はほぼ限界の性能まで

達している。

(1‐4)TiSi2被 覆によりAl‐ Si配線の寿命は約 25倍 に長く改善できる。

(1‐ 5)TiSi2膜 被覆によるヒロック、エレクトロマイグレーション抑制効果は、

Al‐ Si膜表面にT i7A 15S i12と いう 3元合金が形成される結果、Al原子
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の粒界拡散が抑えられるためである。

(1‐6)Ti膜 では接合破壊現象が生じてしまい実用化技術とはならない。その理由は、

先ずAlと Tiが反応してA13T i合金形成後、次にSiが存在すると 3元合金

T i7A15S i12の 形成がはじまり、この 3元合金の形成に必要な Si量がAl_

Si膜中のSi量だけでは不足し、基板 Siの Siが侵食されてピットが形成され

てしまうことによる。従って、Ti膜 を使う場合はバリアメタルが必須となる。

(1‐ 7)TiSi2膜 被覆の場合は、Al‐ Ti‐ Si合金形成に必要な Si量がTiSi2

中に十分に含まれているために接合破壊を生じない。

(1‐8)TiSi2被 覆Al‐ Si配線のヒロック、エレクトロマイグレーション以外の必要

な配線特性はAl‐ Si配線と同じのため、超 LSI用 微細多層配線材料としての必

要な特性を備えている。

次に、Al結 晶粒の大粒径化を目的とし、Al配線にカーボン膜を被覆してから熱処

理することで、Al配線のエレクトロマイグレーション特性を向上できる次の結果を得た。

(2‐ 1)カ ーボン膜を被覆したAl膜 は、従来と同じ450℃ 熱処理条件でカーボン膜の

無いAl膜 より約 2倍大粒径化する。

(2‐ 2)大粒径化は配線中の粒界密度の減少とバンブー粒界構造化をもたらし、Al配線の

エレクトロマイグレーション耐性を大幅に向上できる。

(2‐3)Al合 金膜の場合、大粒径化に対して Siは阻害するが、Cuは阻害しない。

(2‐4)TiNバ リアメタル上のAl膜 の場合、もともと小粒径のためAl大粒径化後でも

粒径は小さいが、粒径増大効果は同様に達成できる。

(2‐ 5)Al膜 上のカーボン膜は、赤外線の反射率を低下させて吸収しやすくし、熱処理

温度の昇温速度の増大と到達温度の上昇を実現する。

(2‐6)Al膜 上のカーボン膜は、その強い圧縮応力によりAl膜 に強い引っ張り応力を

誘起させ、熱処理過程でのAl膜 の蓄積歪エネルギーを増加させ、急激な応力緩和

を伴う粒成長を伴っている。

(2‐ 7)他の大粒径化技術、レーザー、高速昇降温炉では、幅の異なる配線を同時に高信頼

化できなく、この点においてカーボン大粒径化技術は実用化の観点から優れている。
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最後に、ス トレスマイグレーション (SM)対 策として、配線を積層構造にすること

によって、従来の配線材料を用いても配線信頼性を大幅に向上できることを示した。この

積層配線の特性を以下に記す。

(3‐ 1)SM信頼性は、最小線幅 0.65μ m、 配線膜厚 400nmの 配線に対し、150℃

放置試験で 7000時 間までオープン不良発生件数はゼロである。

(3‐2)EM信 頼性は、 200℃ 、 2× 106A/c m2の 試験条件で幅 1.2μ m、 膜厚

400nmの 配線で、単層配線に比較して平均配線寿命は 4倍、分散は 0。 7倍で

ある。従って初期不良故障率が低くなる。

(3‐ 3)積層界面には厚さ3nmの Al酸化膜が成長しており、Al結晶粒は上下に完全に

分断されている。この酸化膜は450℃ 熱処理に対しても非常に安定である。

(3‐ 4)こ の界面Al酸化膜は、配線抵抗、コンタクト抵抗に悪影響を一切与えない。

薄いためにトンネル効果で電流が流れていると考えられる。さらにこの界面酸化膜

はRIE加 工にも影響しない。

(3‐ 5)応力緩和特性は、室温放置の結果、積層膜はほとんど応力緩和、すなわち塑性変形

をしないが、単層膜では応力緩和が 3000時 間後でも進行している。

(3‐6)SMに 対しては、応力緩和しないこと、すなわちクリープ変形が生じないために

信頼性が向上すると考えられる。

(3‐ 7)EMに対しては、上下に分断されているためにボイ ド分散効果で信頼性が向上する

と考えている。

(3‐ 8)理想的な積層配線構造は、下層部でバンブー粒界構造を有する大粒径Al膜 、

上層部が降伏応力の大きな小粒径Al膜 となっている構造と提案できる。
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第 5章 Alに代わる低抵抗・高信頼性Cu配線の諸問題

LSI素 子の高速化、高機能化への進展に伴い、LSIの 中心は高集積メモリ素子、

すなわちDRAMか ら、メモリとMPUな どを混載したシステムLSIに 移行している (1)。

この結果、素子に求める性能も大容量から高機能、高速化に移っている。勿論、微細化に

よる高集積化は当然に求められている。このうち、素子の高速動作化については、微細化

により自ずと実現できる点もあるが、電極 。配線について言えば、微細化,イ コール抵抗

増加である。すなわち、配線は微細化すればするほど当然に配線抵抗が増大する。これは

物理的な制約である。また、配線の場合、配線間容量も関係しており、配線遅延と呼ばれ

ているところのRC遅延対策が大きな課題となっている (2)。 これは微細化による配線間

隔の狭小化により、配線間容量が増大していく。さらに多層配線化は、配線層間の容量を

も増大させる。結局のところ、素子の高集積化を満たすべく微細化を進めると、配線特性

にとっては、抵抗の面と配線容量の面から二重苦となっている。

これに対して、一部の最先端高速素子において、配線金属材料をAlか ら比抵抗率が

低く、従来から電線材料に使われてきた Cuに 代える動きが活発となった。抵抗率が低い

のにCuが今まで使われなかった理由として、 Cuは Si中の拡散速度が大きく、 Si半

導体内で深い準位をつくりMOS素 子の安定動作を阻害するからである。しかし、MOS

素子製造プロセスの進歩に伴い、Si基板の高純度化、不純物ゲッタリング技術の進歩、

洗浄、表面処理技術、その他、高信頼性の絶縁膜材料形成技術等の進歩によりCuの使用

が可能となった。さらに第 3章で触れたバリアメタルプロセスが進歩し、Cu配線に対し

てはTa、 TaNな どがバリアメタルとして適用可能なことが明確になり、絶縁膜中への

Cu拡散汚染の問題点が無くなった。また、最大の寄与は、ダマシン配線形成プロセス (3)

が可能となり、金属配線のエッチングが不要となりCMP技 術により配線部を形成できる

ことになったことが大きい。CuはAlと異なりC12系 ガスとの化合物であるCuC12

の蒸気圧が低いために、RIE加 工が高温でないと困難である。このように制限条件が次々

と解消され、Cuを 配線に使用することへの抵抗が無くなったためである。

一方、Cu膜の形成方法に関しては、Alの 場合はスパッタ技術が長い間採用されて

きた。微細化による高アスペクト比のコンタク ト、あるいはビア孔への埋め込み特性にス

パッタ技術は原理的に問題があるが、バイアス、イオン化スパッタ法など改良技術でしの
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いできた。これに対しCu膜の場合、めっき技術が古くから用いられてきた歴史的経緯か

らLSIに おけるウエハメタライゼーションに対しても、めっき技術が採用された (4)(5)。

原理的に埋め込み性の良さが存在したためである。その他の成膜技術として CVD法 、ス

パッタ法も検討されているが、膜中の不純物による高抵抗性、カバレージ、コス トの面で

問題がある。めっきCu膜の成膜として、スーパーフィルアップ埋め込み特性があること、

原理的にコンファーマル性があることなどでめっきCu成膜技術が圧倒的に優位である。

一方、めっきCu膜の検討が進むうちに、めっきCu膜は成膜後に室温に保持してお

くだけで膜の特性が大きく変化する特徴が見出された (6)。 図 5-1は めっきCu膜の室

温放置での膜質変化 (XRD配 向性の変化結果)を X線回折による (111)面 と (10

0)面の結晶粒のピーク変化を示した結果である。めっきCu成膜直後は (111)結 晶

粒のピークのみが存在して (100)面 は存在していない。しかし、成膜後の放置 24時

間で (100)ピ ークが現れ始める。それと同時に (111)面 のピーク強度も大きくな

る。この (100)と (111)面 の成長は 100時 間後まで進行し、 100時 間で停止

している。この現象は結晶粒の成長、結晶化が進行していることを表している。室温とい

う金属の結品化温度としては低温において、めっきCu膜は大きく結晶化が進むことを示

している。この結晶化が進むということは、膜の特性が変化することを示しており、LS

I配線に適用した場合、膜のその他の特性、応力、抵抗率などがプロセス進行中に変化す

ること示している。プロセス中での膜特性の変化は、欠陥の形成、プロセス条件の変動な

ど好ましくない結果を生む。従って、プロセス途中での膜の特性を安定化させる必要があ

る。この問題点はCu膜質の何らかの変化を示しており、信頼性上の潜在問題点である。

本研究ではこのCu膜特性の変化に注目し、これを問題視してアニールによるCu膜表面

変化を観察した結果、欠陥の発生を発見した。またこのCu膜特性変化を抑制するにはめ

っき直後に熱処理をすることで膜特性の変化を抑制でき、膜の欠陥発生を抑制できること

を見出したのでそれについて報告する。

5。 1 めっきCu膜に発生するポイ ド欠陥とその抑制方法

ダマシン配線形成工程フローは、先ず絶縁膜中の溝に配線、およびビア孔を形成し、

次にバリアメタルを薄く形成し、続いて主配線層であるCu膜を電解めっきするための低

抵抗導電層を確保するための薄いシー ドCu膜をスパッタ技術により形成し、その後、電
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解めっき技術によりCu膜を形成し、最後に余分なCu膜をCMPに より除去している。

その後は、絶縁層の被覆などがあり、この絶縁層被覆プロセスにおいて400℃ 前後の熱

処理が加わる。この熱処理によりCu配線膜の表面、および膜中にボイ ド、あるいはヒロ

ックなどの欠陥が生じる。この欠陥は、その後の多層工程において、表面モフォロジー凹

凸の強調などが生じ、CMP工 程などで、Cu膜のショー ト不良、ディシング不良、また

配線特性自体の信頼性上の欠陥、断線、ストレスボイド、エレクトロマイグレーション配

線寿命低下不良などの原因となる。

5。 1.1 実験方法および条件

Cu配線の形成は、TEOS絶 縁層中に配線ダマシン溝をエッチング形成後、スパッ

タ法でTaと TaN積 層バリアメタル層を合計 30nm膜 厚形成し、次いでスパッタ法に

よリシー ドCu膜 を膜厚 80nm形 成後にCuS04を 含む硫酸浴で電解めっきCu膜 を

形成した。その後、CMP処 理を実施して表面が平滑にされたCu配線層を形成して評価

試料とした。現在、LSIに 適用されているCu配線の典型的な形成プロセスである。そ

の後、熱処理を実施し、表面に生成した欠陥を SEM、 光学顕微鏡で観察、さらに微小な

欠陥の観察のため光学的位相差を利用したマイクロマップによる表面欠陥観察を実施した。

また、膜中の欠陥観察としてFIBに よりCu膜の断面を露出させたのち、SEMに より

Cu膜断面部を観察した。

5。 1.2 実験結果および考察

熱処理実施後に発生するCu膜の表面欠陥の SEM観 察結果を図 5-2に 示す。図 5

-2aは 、熱処理前のCu膜でありCMP後 のために非常に平滑な表面をしており、一切

の欠陥が見えていない。このCu膜 に対し熱処理を実施すると、図 5-2bに 示すように、

400℃ -10min、 N2中 での熱処理後に表面に多くのボイ ド状の欠陥が生成してい

るのがわかる。熱処理炉中の酸素濃度を 10ppm以 下にして熱処理中での酸化の影響を

排除した。さらに 3× 10-4P a中 の真空中の熱処理においても図 5-2bの ように発生

しており、熱処理時での酸化等の影響が原因では無いと考えられる。これらの欠陥は、詳

細に観察すると熱処理の結果、Cu膜の再結品化が進み粒径が大きくなって、その結晶粒

界に形成されているように見える。従って、これらの欠陥は、Cu膜の再結晶化と粒成長
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に伴い生成された欠陥であると推測される。次にFIBに よるCu膜断面観察結果を報告

する。図 5-3aは Cu膜断面の観察結果で、表面側において結晶粒界に生じている凹部

ボイ ドが観察される。さらに注目すべき点は、膜内部に直径が 10nmの 微細なマイクロ

ボイ ドが観察される。図 5-3aか らcは、300℃ -5rn i n、 400℃ -2 0rni n、

450℃ -5minの 熱処理の結果である。高温になるほどマイクロボイ ドの発生密度が

高くなる傾向を示す。このマイクロボイ ドの発生は一部で報告されているが、その成因に

ついては未だ不明である。考えられる原因として、膜中に最初から存在した空孔、あるい

は欠陥が集積し、これらがさらに凝縮してボイ ドとなると考えられている。このマイクロ

ボイ ドはめっきCu成膜中に形成されたものであり、めっきCu成膜には、界面活性剤、

表面平滑剤など他多くの添加物が含まれているので、それらが原因の可能性もある。

次にこれらの欠陥は、熱処理によるマイクロボイ ド、あるいはCu膜結晶粒界の欠陥

に含まれる空孔が熱処理により集積化して大きく成長した結果であるとの機構モデルを立

て、それならばCu膜めっき成膜後に一度、熱処理を実施して欠陥を外に放出させてしま

えば良いと考えた。 CMP実 施前のめっき直後に熱処理を実施して欠陥を消滅あるいは減

少させておけば、再度熱処理が加わっても、その時の欠陥発生密度は減少すると考えた。

このモデルの妥当性を示す結果を図 5-4a, bに 示す。めっきCu膜形成後に熱処理を

実施し、CMP処 理後の表面 SEM像 を図 5-4aに 、この膜を真空中で 400℃ -10

min追 加熱処理後の結果を図 5-4bに 示した。一部に欠陥の形成がみられるが、その

発生密度は大幅に減少している。この予備熱処理の温度依存性を検証する目的で種々の熱

処理温度に対して、欠陥密度減少を評価した。試料は実プロセスに対応させるため、CM

P後 に P‐SiN層 間膜を形成後、種々の温度で熱処理を実施した。図 5-5は 光学顕微鏡に

よる観察結果で、これはその後のプロセスにおいて致命的となる大きな欠陥をチェックす

る意味でボイ ドを観察した。図 5-5か ら熱処理無しの場合、 85μ m角 の面積内に47

個の大きな欠陥を見出す事ができ、 300℃ -lminで は 20個 に減少している。すな

わち、予備熱処理温度の上昇に伴い欠陥発生が減少している。さらに種々の熱処理方法で

実施し、それぞれについて欠陥数と熱処理のサーマルバジェットに換算してプロットした

結果を図 5-6に 示す。熱処理は通常の炉タイプ、真空スパッタ装置内の熱板によるもの、

ランプ加熱によるものなどである。この結果を欠陥密度数がサーマルバジェット、および

活性化エネルギーに依存するとしてアレニウスの式にあてはめてみると、図 5-6中 の
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(a)熱処理前

CMP後 の平坦な表面

(bl)熱 処理後

N2中 (66500Pa)

400℃ -1 0nli n

*表面に欠陥が生成

(b2)熱 処理後

真空中 (3× 10-4Pa)

400℃ -1 0nli n

*表面に欠陥が生成

図 5-2 CMP後 の平坦なCu膜表面に熱処理後に生じる欠陥の SEM像 。
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図 5-3(a)

300℃ -5min熱 処理

めっきCu膜のFIB断 面

SEM像 。

○印内にマイクロボイ ド有り

図 5-3(b)

400℃ -20min熱 処理

めっき Cu膜 の FIB断 面

SEM像 。

図 5-3(c)

450℃ -5min熱 処理

めっきCu膜のFIB断 面

SEM像 。
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図 5-4(a)

めっき直後に 400℃ -10min

熱処理 してか らCMPし た表面。
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図 5-5 光学顕微鏡によるCu膜表面欠陥の予備熱処理温度依存性

*評価試料作成プロセス

めっきCu膜形成→予備熱処理→ CMP平 滑化→ SiN膜 被覆 70nm

→400℃‐20 min熱処理→光学顕微鏡による表面欠陥観察
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ように活性化エネルギーを 2eVと した場合、実験値と一致する。2eVは Cu膜 の場合、

粒界拡散の活性化エネルギー値に等しい。この結果からボイ ドの成長は、すなわち空孔等

の欠陥が粒界を介して拡散し、凝縮して形成されることを示している。これは第 4章で議

論したAlの 場合に、粒界拡散機構がヒロック、エレクトロマイグレーション等の欠陥成

長の主要因であったように、 Cuの場合も同じ粒界拡散が重要な役割をしていることを示

している。

さらに微小サイズの欠陥を検知する目的で、光学顕微鏡を利用した 「直接位相検出干

渉計」を用いて欠陥評価を実施した。この評価法によれば×50の対物レンズ、照射光波

長 550nm、  1/3イ ンチ CCDカ メラを用いた場合、横方向は 0.144μ mの分解

能、縦方向は数 nmの微小な凹凸を検出できる。直径が 0。 5-1.Oμ mのサイズの欠

陥 (lμ mよ り大きな欠陥はきずに起因するため除いた)について、画像解析を実施後、

定量的にグラフ化した結果を図 5-7、 5-8に まとめて示す。図 5-7は 縦方向の寸法

を大きい順に並べて比較したもので、凹部をボイ ド、凸部をヒロックとして高さ、あるい

は深さを比較したデータである。予備熱処理無しと300℃ -60minの 予備熱処理を

実施したもので比較すると、予備熱処理実施によリヒロックが劇的に減少している。ボイ

ドについては、大きなものは変化が無いが、 1 0nm以下の浅いボイ ドが減少している。

これを体積に換算した結果が図 5-8で ある。体積については対数スケールでヒロックは

小さく、ボイ ドの方が大きいので、ボイ ドの方が欠陥としてはより問題となる可能性が高

いことが分かる。ボイ ドは体積が大きく、 1× 10-2μ m3以上の大きな体積のものが予

備熱処理で減少し、中間のものは変化無く、4× 10-2μ m3以下のもので減少している。

以上みてきたように、予備熱処理実施は、その後の熱処理過程で成長するCu膜表面のボ

イ ド、あるいはヒロック等の欠陥発生を抑制する効果があることが明確となった。したが

って、めっき直後に熱処理を実施してめっきCu膜中に含まれる欠陥をアニールアウトす

ることが必須と結論できる。なお、このめっきCu膜中の欠陥の実体について、現状では

まだ不明であり、今後はこの欠陥の解明を必要とする。
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5。 2 膜配向性と欠陥生成との相関

これらの結果に基づき、次にCu膜の配向性が欠陥生成に及ぼす影響について検討し

た。その理由は、 5。 1節で述べたようにめっきCu膜は (111)お よび (100)の

結晶面が主な配向面 (7)で あること、室温放置で結晶化が進行することから、膜表面の欠

陥も結晶面の影響を受ける可能性が強いと考えたからである。

5.2.1 実験方法および条件

膜の配向性はブランケット膜についてX線回折で評価した。X線回折によりCu膜 の

配向性を評価したところ、めっきCu膜の配向性は下地バリアメタルの結晶構造の影響を

強く受けることが分かった。これはAl膜 の場合と同様な結果である。そこで、結晶性の

強いTaN膜 、および結晶性の弱いTaN膜 をスパッタ形成し、その上にシー ドCu膜 を

スパッタ形成し、さらにそのシー ドCu膜上に硫酸銅めっきによる電解めっきCu膜 を成

長させた。

5。 2.2 実験結果および考察

図 5-9は (111)面 の配向性が弱い場合の 800nm膜 厚のめっきCu膜 X線回

折結果である。一方、図 5-10は (111)配 向性が非常に強い場合の、 800nm膜

厚のめっきCu膜のX線回折像である。両者のCu膜の (111)配 向性強度が異なる原

因は、TaNバ リア層の結晶性の影響を受けていることがわかる。Cu(111)配 向性

が強い場合は、アモーファスに近いTaNバ リアメタル上に成長しやすく、一方結晶性が

強いTaN膜 の場合は、上層 Cu膜の (111)強 度が弱くなる。 Cuのように fcc構

造の金属は、アモーファスな下地上に形成した場合、おなじ fcc構 造のAlに見 られた

と同様、(111)配 向性の強い膜が成長し易い傾向がある。しかし、下地に結晶性の膜が

あると、その結晶面の影響を受けてその配向性が変化する。Cu膜の場合は、TaNバ リ

ア膜の結晶性が強い場合、(111)面の成長が抑制される傾向があることを示している。

これら2種の膜を 5.1節 と同様に、光学顕微鏡を利用した「直接位相検出干渉計」

でCMP後 の熱処理で表面凹凸欠陥を評価した結果を図 5-13に まとめて示す。この結

果から明らかな違いが生じており、(111)配 向性の強いCu膜の場合、多くのボイ ド、

ヒロック等の表面欠陥が生じている事がわかる。(111)配向性の弱いめっきCu膜 には、
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図 5-9 (111)配 向性が弱い Cu。  図 5-10 (111)配 向性が強いCu。

*下層TaN結 晶性が強い        *下 層TaN結 晶性が弱い

図 5-11
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このような欠陥密度がそれに比較すると小さくなつている。この (111)配 向性の結晶

粒が表面欠陥の生成に関係深いことを示唆しているが、これらの結果からは、十分に考察

する事ができないので、個々の結晶粒を識別できるEBSD分 析手法を新たに導入した。

この結果について次節で述べる。

5.3 EBSD(Electron Back‐ Scatter Difhaction)解 析による結晶粒構造の解析

最近、SEMの 電子ビームを利用して、多結晶膜について個々の結晶粒の結晶情報を

識別できるEBSD(Electron Back‐ Scattering Dittaction)解析技術 (8)― (12)が進歩

してきた。個々の結晶粒の情報、例えば結晶方位、粒径、粒界構造が明確になれば薄膜に

おける種々の問題点について、結晶構造との相関関係が明確にでき、解析に大きく寄与で

きる。今回このEBSD評 価によりめっきCu膜の解析を実施した。

5.3.1 実験方法および条件

配線加工した膜、めっき膜についてEBSD解 析を実施した。サーマルフィール ドエ

ミッションタイプの SEMを 用い、 70° 傾けた試料に電子ビームをスキャン照射し、試

料から反射した電子線で形成される菊地パターンをコンピュータにより解析し、マッピン

グした。EBSDは 観察する試料の表面ラフネスに敏感であるため、めっきCu膜の場合、

表面の荒れが生じていたのでCMP処 理して表面を平坦化してからEBSD観 察を実施し

た。

5。 3.2 実験結果および考察

(111)配 向性が強い膜と (100)配 向性が強いめっきCu膜のEBSD像 を図

5-12、 図 5-13に 示す。各結晶粒はオイラー角により定義された方位である。さら

にCu膜で特徴的なのは、(111)双 晶粒界が非常に多いことである (図 5-14)。  結

晶面を色分けし、(100)を 赤、(111)を 青にして表示した結果も示す (図 5-15、

図 5-16)。  配向性は逆極点図形で示す。これらの結果から結晶粒径が大きな結晶粒は

(100)方 位を持つものが多く、(111)方 位の結晶粒は粒径が小さい傾向がある。熱

処理による結晶粒の成長を (100)、 (111)グ レインに分離して、グレイン数の変化
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から評価すると、結晶粒の多い小さな (111)グ レインが成長はするが、結晶粒径はあ

まり大きくならず、(100)グ レインが大きく成長することがわかる。これから、表面欠

陥密度が高い (111)配 向膜は小さな結晶粒が多く、その結果、粒界密度も高くなるこ

とから、熱処理によって粒界欠陥が集積しやすく、そのために欠陥が成長し易いと考えら

れる。(100)配 向性の強い膜では結晶数が少ないので、粒界密度が小さくなり、予備熱

処理によって (100)グ レインが十分成長してしまう。その後の熱処理による再結晶化

の進行が少なくて、欠陥生成が小さくなると思われる。しかしながらまだ個々の結晶粒の

相互関係に着日して欠陥形成がどの方位関係にあると出やすいかなどの検討項目が多い。

さらにこのEBSD手 法は配線部においても、その結晶粒を個々に分離して解析できるの

で、他の解析、例えばエレクトロマイグレーションによる故障発生の方位関係など今後、

大いに期待できる解析手法である。
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20

図 5-12 (111)配 向性の強いCu膜の結晶粒構造と逆極点図。

Z0

図 5-13 (001)配 向性の強いCu膜の結晶粒構造 と逆極点図。

図 5-14 (111)双 晶粒界 (赤いライン)の様子 (左 :図 5-12膜、右 :図 5-13膜 )

Area Fciediff
ponts

〓
≡

、E:5°

lnv“ 3o Pdo F19■ 0

lFoL」

[0,] dltEr tsl clBiledcI
ioppr ln3mJ
iofllplde dita sd
5m0m dda ponlg
Equd tuea projecthn

Jppa hmispheie

≡

〓

、口cr
由いltい 〔mt」 }
005,Max=1674

193



20

図 5-15 (111)配 向性の強いCu膜 :青 (111)結 晶面、赤 (100)結 晶面

*図 5-12を 結晶面で色分けしたもの。

図 5-16 (100)配 向性の強いCu膜 :赤 (100)結 晶面、青 (111)結 晶面

*図 5-13を 結晶面で色分けしたもの。
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5.4 結言

Alに 代わる新しい低抵抗、高信頼性配線材料としてCu配線が採用され始めている。

このCu配線の信頼性についてはまだ不明点が多い。本研究ではAlよ りも高融点である

Cu膜でも熱処理により、いくつかの欠陥が形成することを見出し、この欠陥の生成原因

について考察した。以下に明らかになった結論をまとめる。

先ず、CMP後 の平坦化されためっきCu膜を熱処理した結果、Cu膜表面には光学

顕微鏡で観察できるほどの欠陥が生成された。他にSEMに よる高分解能観察でも微小な

欠陥が発見された。この欠陥の特徴を以下にまとめる。

(1‐ 1)電解めっきCu膜はめっき直後に室温で放置すると、室温で結晶化が進行する。

すなわち膜特性が室温という低温でもどんどん変化していく。

(1‐2)Cu膜 を熱処理すると表面に欠陥が発生する。欠陥は表面のボイ ド、凸部のヒロ

ック、粒界のグルービングなどである。

(1‐3)FIB加 工断面の SEM観 察の結果、膜中に直径が 10nmの 微小なマイクロ

ボイ ドが生成している。これは高温熱処理した膜ほど生成密度が高い。

(1‐ 4)めっき直後に熱処理を実施してからCMP加 工すると、その後の熱処理で欠陥の

発生が減少する。

(1‐ 5)欠 陥密度を熱処理のサーマルバジェット (熱負荷容量)でデータ整理すると、

活性化エネルギー 2eVと なり、これはCuの粒界拡散の活性化エネルギーに近い。

次にXRDを 利用して、結晶配向性の異なるめっきCu膜 を評価することで表面欠陥

が結晶性と強い相関があることが判明した。

(2‐ 1)め っきCuの結晶性は、下層バリア膜の結晶性の影響を受ける。

(2‐ 2)バ リア膜の結晶性が強いとシー ドCuの (111)強 度が弱くなる。

(2‐ 3)バ リア膜がアモーファスに近い膜となるCu膜は自立的に (111)配 向性が非常

に強くなる。これはおなじ fcc構 造のAl膜 と同じ挙動を示す。

(2‐ 4)配向強度と熱処理後の表面欠陥生成密度と強い相関があり、(111)配 向性が

強いと欠陥密度が大きくなり、(111)配 向性が弱く (100)が 出現すると、

欠陥密度が小さくなる。
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最後に、あたらしい EBSD(Electron Back‐ Scatter Diffraction)解析手法により

個々の結晶粒に着日した解析が可能となった。めっきCu膜にこの解析法を適用 して評価

した結果、以下の結果を得た。

(3‐ 1)(111)配 向性が強い膜の平均結晶粒径が小さく、配向性が弱いと平均結晶粒径

が大きくなる。

(3‐ 2)こ の原因は、(111)結 晶粒は粒径が小さく、(100)結 晶粒は粒径が大きい

ことに起因している。

(3‐ 3)熱処理により再結晶が進行するが、(100)結 晶粒がより大きく成長 し易くなる。

(111)結 晶粒は再結晶による結晶粒径が大きくなりにくい。

(3‐4)(111)配 向性が強い膜で表面欠陥密度が多い理由は、結晶粒界密度が大きく、

熱処理によって粒界部に欠陥が集積 しやすいと考えられる。 (100)結晶粒は再結

品化 し易く、予備熱処理で十分に再結品化 し、その時点で欠陥がアニールアウト

してしまい、その後の熱処理で新たな欠陥が成長 しにくい。一方、(111)配 向性

の強い膜は、再結品化速度が遅く、その後の熱処理で欠陥が発生 しやすい。

(3‐ 5)Cu膜 には (111)双 品が非常に多いことがEBSD解 析で明確に判明した。

しかし、双晶が再結晶、欠陥の生成等にどのように影響 しているかについては、

今後の詳細な評価、検討が必要である。

(3‐6)EBSD解 析により、配線状態での微細な結晶粒解析が可能 となる。 しかし、

0.lμ m幅以下の微細配線のEBSD解 析には、試料の ドリフ ト、分解能等

の評価技術の改善が必要である。
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第 6章  結 論

本論文ではシリコン大規模集積回路のためのメタライゼーション技術に関して、配線

材料を中心として第 1章から第 5章まで論じてきた。種々の金属材料を採り上げ、それら

をLSIの 電極・配線に応用する際に問題となる材料物性を研究するとともに、次世代材

料の可能性や方向付けを行い、低抵抗耐熱配線、高信頼性コンタクト、高信頼性金属配線

の基礎技術を確立した。以下に本研究で得られた成果をまとめ、今後の展望を述べて結論

とする。

第 2章では、低抵抗ゲー ト電極材料として先ずモリブデンシリサイ ドを採 り上げた。

高融点金属とシリコンとの合金であるシリサイ ドは、製造プロセス適用性に最も優れたポ

リSiに特性が近く、それに加えて低抵抗であることが大きな特徴である。素子の動作速

度向上のために、金属シリサイ ドのような低抵抗ゲー ト電極材料を用いるのが必須である。

しかし、合金化反応で形成するシリサイ ド膜はその過程において多くの問題点が生じる。

本研究では特に合金形成過程の基本である結晶粒成長について観察し、結晶化過程におけ

る種々の膜特性の変化に着日し、その中でも特に結晶相変化と膜応力について論じた。こ

の結果、合金形成過程において体積収縮が生じること、この体積収縮により大きな引っ張

り応力がシリサイ ド膜に生成することを明らかにした。次に高融点金属配線として低抵抗

なW配線材料について、基板 Siとのコンタクト部で問題となるSiと の反応性を研究し

た。この結果、 Siと の反応を抑制するにはバリアメタルを必要とすること、そのバリア

メタルには高融点金属の窒化膜であるTiNが 適していることを明らかにした。しかしな

がらTiN膜 はコンタクト抵抗に問題が生じることが分かり、その原因がコンタク ト界面

における基板 Si中 の表面不純物濃度の低下が原因であることを見出した。この対策とし

てTiN膜 形成後にイオン注入して界面の不純物濃度を高くすることで問題点を解決でき

ることを見出した。さらに、このW配線についてエレク トロマイグレーション信頼性を評

価し、W配線はその高融点特性ゆえにAl、 Cu配線に比較して耐エレクトロマイグレー

ション寿命が 10桁以上も優れていることを明らかにした。

第 3章ではコンタクトでの信頼性の諸問題について評価した。コンタクト部での問題
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は多種多様であり、本研究ではAl配線を用いた場合に必須となるバリアメタルについて、

Alお よび Si、 バリアメタル相互の反応性を中心として考察した。その過程でAlお よ

び Siとバリアメタルとの反応性は複雑で、用いるバリアメタル材料により非常に異なる

ことを見出した。同じ材料であっても、膜の形成方法が異なると反応性が大きく異なって

くる事実を見出した。その原因として、膜中の微量不純物の影響が大きいこと、さらに実

用上では表面凹凸の被覆特性、すなわちステップカバレージも問題となることを示した。

次に、スパッタ法において、バリアメタル膜は形成した状態では欠陥を含み、この欠陥が

バリア性破壊の原因となる事実を見出した。バリア特性向上プロセスとして、バリア膜欠

陥部の強化 (stu螢■)処理の必要性を提案した。バリア膜表面の酸化などの stuffed処理

は、特にTiNバ リアメタルにおいてバ リア性と密接な関係にあること見出した。別の優

れたバリアメタル材料として CVD‐Wがあり、選択的にコンタクト部に形成できること、

その結果、コンタクト断差部を緩和できること、さらにAl‐ Si配線材料のSi析出と成

長を抑制できることを見出した。これらのバリアメタルをAl配線下層に設けることで、

コンタク ト特性のみならず、Al配線自体の配線信頼性が向上できることも示した。

第 4章では、Al配線自体の信頼性劣化問題について評価 し、Al配線のその低融点

特性がもたらすAl原子の膜中における拡散の容易さが、配線信頼性劣化原因の主要因と

なっていることを確認した。特に粒界拡散がその主原因であり、多くのAl配線信頼性上

の問題点はこの粒界拡散を抑制することで解決できることを具体的な高信頼化対策を示す

ことで実証した。ヒロック成長に対しては表面にAlと の合金層を形成し、表面への粒界

拡散と成長を抑制できるTiSi2積 層構造配線を提案し、その高信頼化特性を明らかに

した。この場合、バリアメタルと同様にAlと の反応性のみならず、基板 Siと も大きく

関わっていることをTi被覆構造で明らかにした。Al配線信頼性上の最も大きな課題は、

エレクトロマイグレーション現象である。従来のAl配線の高信頼化は、実用上は他の材

料との組み合わせで達成しているが、真の意味での高信頼化はAl自 身を高信頼化するこ

とである。この実例として、粒界拡散に関わる粒界そのものを減らす大粒径化プロセスを

提案した。これはLSI配 線プロセスの制約に適合するもので、高温熱処理をする必要が

無く、従来と同じ加熱温度でAl膜 の大粒径化を達成できるカーボン膜被覆構造である。

このプロセスによりAl配線中の結晶粒成長が促進し、“バンブー粒界構造"の Al配線を
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形成できるようになり、エレクトロマイグレーション対策高信頼化を実現した。次に配線

幅の微細化で顕在化してきた信頼性上の問題点であるス トレスマイグレーションに対して

は、A1/Al積 層構造を提案した。それまでとは異なる新しい機構による信頼性上の問

題点であり、絶縁保護膜が被覆された状態でのAl配線の機械的強度、拡散クリープ現象

が関わっている。エレクトロマイグレーション対策をした “バンブー粒界構造"は、(11

1)結晶面バンブー粒界で断線不良を生じやすく、ス トレスマイグレーションに対しては

望ましくない構造であることが判明した。この トレー ドオフの関係に対し、両立できる高

信頼化対策としてバンブー粒界構造の配線を積層する配線形成プロセスを提案した。Al

配線の応力緩和が不良発生の主原因であることを見出し、積層構造とすることで応力緩和

を抑制でき、ス トレスマイグレーションに対し強くなる対策を見出した。

第 5章では、Alに代わる新しい配線材料であるCu配線について評価した。Cuは

それまでのAlと は、特性も、LSI配 線プロセスも大きく異なった材料である。Alよ

りも高融点であるCuは、信頼性上は本来Alよ りも優位であると考えられる。しかし、

実際には多くの問題点が存在し、本研究では表面欠陥の形成をはじめて見出した。新しい

配線結晶構造評価手段として EBSD(Electron Back‐ Scatter Difhaction)を採 り上げ、

Cu膜がAlと は結晶構造的に大きく異なっていることが判明し、この結晶構造がCu配

線の信頼性上の問題と強く関わっている可能性を確認した。Cu配線については、まだ解

析が始まったばかりであり、今後、さらなる信頼性上の問題点の究明と対策をする必要が

あることを見出した。

金属材料を利用した素子間の接続は、LSIを 代表とする半導体素子において今後と

も無くなることがない。さらなる微細化の進行は、新たなる配線信頼性上の問題点を生み

出すことが予想される。この微細化で生じる課題は配線材料に対し、配線本体の微細構造

のみならず表面、界面等における原子 レベルでの評価と理解、および対策が要求される。

最後に本研究で得られた数々の知見が、将来におけるULSIの ための配線材料、および

配線プロセス開発において役立つことを期待する。
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