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Abstract

Since the initial stages of sublimation growth influence the quality of silicon carbide
crystals, the morphology of layers was studied with regard to the composition of the
source material. Normally, seed surfaces exhibit a surface damage layer caused by the
wafer preparation. From this layer additional defects may originate. Investigating the
crystal surfaces it could be shown, that only the use of excess silicon in the source
material lead to a defect-free growth. Under the present thermodynamic conditions
neither a subsequent oxidation of the polished seed nor employing off-oriented sub-
strates prevented the defect formation. This has been proved by optical microscopy
and transmission electron microscopy.

Crystal growth was observed at temperatures as low as 1900 °C even under high
inert gas pressure.

Furthermore, the nitrogen incorporation has been investigated. In the concentra-
tion range of 1-10'® < ex(ecm™3) < 3-10' nitrogen doped 6H-SiC single crystals were
grown on (0001)- or (0001)-seeds respectively. In case of nitrogen doping a decrease of
the growth rate due to site-competition was observed. The saturation of the nitrogen
concentration in the crystal in dependence of the Ny /Ar ratio could be well described
by Langmuir’s adsorption theory. In conclusion, the thermal dissociation of nitrogen
molecules during sublimation growth is unlikely to occur.

An influence of the growth face polarity on the nitrogen incorporation was found.
The concentration in crystals grown on the C-terminated face is about twice that
grown on the Si-terminated face. On the basis of the observed difference in the
surface morphology it is assumed, that the growth mechanism influences the nitrogen
incorporation additionally to the polarity.

Keywords: silicon carbide, 6H polytype, single crystal growth, nitrogen incorporation,

surface morphology






Kapitel 1
Einleitung

Seit Anfang der 90er Jahre erlebt Siliciumcarbid eine Renaissance - es war nach jahr-
zehntelangen Bemiihungen gelungen, Kristallscheiben kommerziell anzubieten, die
einen Durchmesser von 30 mm aufwiesen. Die mit diesem Schritt ausgeloste Entwick-
lung fand mit der Présentation einer 100 mm Kristallscheibe durch die Fa. Cree Inc.
im Jahr 1999 ihren vorliufigen Hohepunkt und ist auf deutliche Verbesserungen der
Kristallziichtungstechnologie zurtickzufiihren [1].

Die zu Beginn des 20. Jahrhunderts von Round beobachtete Elektrolumineszenz
bildete iiber einen langen Zeitraum die Basis fiir die einzige Anwendung von SiC in
der Elektrotechnik, die Fertigung von blauen Leuchtdioden [2]. Da SiC ein indirekter
Halbleiter ist, war die Quantenausbeute gering. Die Bereitstellung von Kristallen hin-
reichender Qualitéit eroffnete jedoch weitere Einsatzgebiete fiir Siliciumcarbid, da erst
jetzt die besonderen physikalischen Eigenschaften, wie z.B. hohe Wirmeleitfihigkeit
und hohe elektrische Durchbruchfeldstéirke, auch technisch genutzt werden konnten.
Wiihrend fiir die Optoelektronik und speziell fiir Leuchtdioden Abmessungen von un-
ter 1 mm? je Bauelement ausreichen, benstigt man in der Leistungselektronik aktive

2

Flidchen in der Grolenordnung von einigen cm?, was die Notwendigkeit der Herstel-

lung grofler defektarmer Kristalle unterstreicht.

Dotierbarkeit ist aus der Sichtweise der Halbleiterindustrie eine weitere Voraus-
setzung fiir technische Anwendungen. In Siliciumcarbid sind beide Leitungstypen
verfiigbar: fiir n-Typ-Leitfahigkeit wird die Dotierung fast ausschliefSlich iiber den
Einbau von Stickstoff realisiert, wihrend p-Typ-Leitfihigkeit grofitenteils durch Alu-
minium erreicht wird. Insofern ist die Fertigung von homogen und reproduzierbar
dotiertem Material technologisch hochinteressant. Fiir die chemische Gasphasenab-
scheidung wurde diese Aufgabenstellung im wesentlichen durch die Entdeckungen
der ”site-competion”-Epitaxie und der ”step-controlled”-Epitaxie gelost [3,4]. Durch
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Variation der Zusammensetzung der Gasphase und Vorgabe einer definierten Kri-
stallorientierung konnte der Dotierbereich deutlich erweitert und die Einstellbarkeit
reproduzierbarer gestaltet werden. Im Gegensatz dazu ist fiir die Kristallziichtung
mittels physikalischem Gasphasentransport bedingt durch technologische Parameter
die aktive EinfluBnahme deutlich eingeschrinkt, was sich auch auf die Reproduzier-
barkeit nachteilig auswirkt. Zusétzlich oder auch aufgrund dieser Schwierigkeiten ist
das Versténdnis fiir das zuletzt genannte Verfahren noch unzureichend.

Erschwerend fiir die Produktion von Bauelementen wirkt das Auftreten von De-
fekten, die einen Einsatz bei hohen elektrischen Feldstéirken unmdoglich machen. Diese
sogenannten micropipes stellen Hohlrdume im Material dar, die sich oftmals in Wachs-
tumsrichtung durch den gesamten Kristall ziehen. Es wurde nachgewiesen, dafl bei
entsprechenden Feldstérken innerhalb dieser Rohren Mikroplasmen erzeugt werden,
die zum Ausfall des Bauelements fithren [5]. Nach wie vor sind die Ursachen fiir
die Entstehung der micropipes nicht vollstéindig erforscht, was ihre Eliminierung er-
schwert. Fiir die Herstellung moglichst perfekter Einkristalle ist es daher notwendig,
Kristallkeime hoher Qualitit zu verwenden und die Entstehung neuer micropipes zu
verhindern. Die Bedingungen an der Grenzfliche Keim-Kristall miissen also in der
Weise kontrolliert werden, daf} sie ein defektfreies Wachstum erméglichen.

Wie bereits erwiihnt, stellt die Verbesserung der Ziichtungtechnologien und so-
mit der Kristallqualitdt eine wesentliche Voraussetzung fiir die technische Nutzung
von SiC dar. Historisch gesehen ist die Kristallziichtung von Siliciumcarbid aus
der Schleifmittelherstellung hervorgegangen. Bis heute wird bei dem sog. Acheson-
Verfahren in groflen Mengen polykristallines SiC gewonnen, wobei zufillig auch Kri-
stallpléttchen bis zur Gréfle von mehreren Quadratmillimetern entstehen konnen. Die
diesem Verfahren sehr stark entlehnte Lely-Methode bedeutete dann den Ubergang
zur gezielten Ziichtung von Einkristallen. Mit einigen Modifikationen wird heute
nahezu ausschliellich diese Methode zur Volumenkristallziichtung angewendet.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sollen ausgewihlte Aspekte der
Siliciumcarbid-Einkristallziichtung aus der Gasphase erortert werden. Im Mittel-
punkt stehen dabei einerseits Fragen der Stabilitdt und Morphologie der anféinglichen
Wachstumsstadien, sowie andererseits Probleme des Einbaus von Dotierstoffen, ins-
besondere Stickstoff, unter Beriicksichtigung der Verhéltnisse in der Gasphase beim
modifizierten Lely-Verfahren.

Das Kapitel 2 beschiftigt sich mit den Grundlagen der Kristallziichtung aus der
Gasphase weitgehend ohne materialspezifische Aspekte. Die Zusammensetzung der
Gasphase und deren chemische Reaktionen stellen die wesentlichen Diskussionspunkte
dar. Auflerdem sollen kinetische Probleme des Kristallwachstums kurz beschrieben




werden.

Daran anschlieend werden in Kapitel 3 physikalische und kristallographische Ei-
genschaften von Siliciumcarbid dargestellt. Es werden verschiedene Polytype vorge-
stellt sowie anwendungsrelevante Eigenschaften genannt. Auflerdem erfolgt ein kur-
zer Abrifl der Darstellung von Einkristallen, wobei die auf dem Acheson-Verfahren
basierende Lely-Methode eingefiihrt wird. Anschliefend wird das modifizierte Lely-
Verfahren (engl.: modified Lely method, MLM) dargestellt.

In Kapitel 4 soll weitergehend auf die Einkristallziichtung eingegangen werden.
Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete modifizierte Lely-Verfahren wird disku-
tiert, hauptsiichlich unter den Aspekten Temperaturfeld und Zusammensetzung der
Gasphase. Einfliisse auf die Wachstumsgeschwindigkeit werden erortert.

Kapitel 5 ervffnet den experimentellen Teil der Arbeit. Es sollen Versuche vorge-
stellt werden, die eine Untersuchung der Wachstumsmodi der ersten Wachstumssta-
dien ermoglichen. Der Einflu} von Orientierung und Polaritéit der Keimkristalle auf
den wachsenden Kristall wird unter Einbeziehung der Oberflichenqualitiit diskutiert.

Das Kapitel 6 hat die wichtigsten Abhéngigkeiten des Einbaus von Stickstoff iiber
die Gasphase zum Inhalt. Auch hier hat die Orientierung einen grofien Einflufi auf
die Stickstoff-Konzentration, wie anhand ausgewéhlter Beispiele gezeigt wird. Ande-
re Finfliisse wie Wachstumsgeschwindigkeit und Temperatur werden diskutiert. Es
erfolgt eine Einfithrung von Modellvorstellungen und die im Rahmen dieser Arbeit
erzielten Ergebnisse werden mit Daten aus der Literatur verglichen.

Die wichtigsten Ergebnisse werden im letzten Kapitel 7 zusammengefafit.







Kapitel 2

Grundlagen der
Sublimationsziichtung

Kristallziichtung iiber die gasformige Phase ist im allgemeinen durch eine Quelle, den
Kristall sowie die korrespondierende Gasphase charakterisiert. In den meisten Fillen
wird die zur Kristallisation notwendige Uberschreitung mit Hilfe eines Temperatur-
gefilles, von der Quelle zum Kristall gerichtet, realisiert. Danach vollzieht sich das
Wachstum durch Materialtransport von der Quelle zum Kristall iiber die Gasphase.
Der gesamte Prozef3 148t sich in drei Phasen aufteilen:

I. Ubergang der Quellmaterialspezies aus einer kondensierten Phase in die Gas-
phase

IT. Transport der gasférmigen Spezies durch den Gasraum

III. Kondensation und Einbau der Spezies in den Kristall

Wenn man, wie z.B. beim SiC, festes Quellmaterial verwendet, bezeichnet man
I. auch als Sublimation. Teilproze III. nennt man beim Ubergang der Spezies einer
Gasphase in den Kristall auch Kristallisation. Im folgenden sollen diese drei Prozesse
theoretisch kurz diskutiert werden.

Da nur auf ausgewihlte, fiir den Inhalt dieser Arbeit notwendige Aspekte einge-
gangen werden kann, wird auf die ausfiihrlichen Darstellungen zur Kristallziichtung
aus der Gasphase verwiesen [6-9].
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2.1 Verdampfung des Quellmaterials

Im thermodynamischen Gleichgewicht ist die Nettorate zwischen Teilchen, die von
der kondensierten in die gasformige Phase und umgekehrt iibergehen, konstant. Bei
einer gegebenen Temperatur existiert demnach ein Sittigungsdampfdruck p;, der die-
sen Zustand beschreibt. Die Temperaturabhéngigkeit dieser Grofle wird durch die
Gleichung nach Clausius-Clapeyron wiedergegeben, deren Herleitung im folgenden
kurz dargestellt wird.

Befinden sich zwei Phasen A und B im Gleichgewicht, so gilt

dpy = dpig 2.1)
dp = =5,dT +Vdp (2.2)

Dabei bezeichnet p das chemische Potential, S, die molare Mischungsentropie, T" die
Temperatur, V' das Volumen und p den Druck. Durch Umformen von (2.1) mit (2.2)
erhilt man folgenden Ausdruck fiir die Anderungen beim Phaseniibergang von reinen
Substanzen

dp  AS,

RN (2:3)

Fiir das Gleichgewicht einer Fliissigkeit mit der korrespondierenden Gasphase setzt

man

o A-[—Im,Verd

AS,
T

(2.4)

mit H,, verq. als molare Verdampfungsenthalpie.

Unter der Annahme, dafl die molaren Volumina sich als AV, verd = Vin(gas) —
Vin(fliissig) ~ V;,,(gas) beschreiben lassen, d.h. das molare Volumen der kondensierten
Phase vernachliissigbar gegeniiber dem der Gasphase ist und zusétzlich das Verhalten
der Gasphase durch die Gleichung fiir ideale Gase

Vin(gas) = % (2.5)

erfiillt ist (R als molare Gaskonstante), dann erhélt man nach Einsetzen von (2.5) in
(2.4) und nachfolgend in (2.3)

6



2.1 Verdampfung des Quellmaterials

dh’lp o A}[m,Ve'r‘d
T ~ R-T?
die Clausius-Clapeyron-Gleichung.

(2.6)

Diese Gleichung gilt streng genommen nur fiir einkomponentige Systeme, da in
der Herleitung das chemische Potential p nur von 7" und p und nicht von der Gegen-
wart anderer Phasen abhingig ist. Sie beschreibt die Temperaturabhingigkeit des
Gleichgewichtsdruckes bei Phasengleichgewichten.

Die Sublimation, der direkte Ubergang einer festen in eine gasférmige Phase, 1ift
sich analog darstellen, wobei anstelle der molaren Verdampfungsenthalpie die molare
Sublimationsenthalpie AH,, gy, tritt. Durch Integration von (2.6) unter der Annah-
me, daf} die Sublimationsenthalpie nicht von der Temperatur abhéngt, kann man den
Druck direkt beschreiben:

s ) 27

Aus massenspektrometrischen Untersuchungen, bei denen der Partialdruck in Ab-
hiingigkeit der Temperatur bestimmt werden kann, 148t sich mit Hilfe einer logarith-
mischen Darstellung des Druckes iiber 1/T" die entsprechende Sublimationsenthalpie
bestimmen.

Fine weitere wichtige Grofle fiir den Phaseniibergang ist die Verdampfungsge-
schwindigkeit eines Stoffes, da sie sowohl die Transportrate als auch die Perfektion
des Kristalls wesentlich beeinflussen kann. Bei konstanter Temperatur beschreibt die
Hertz-Knudsen-Gleichung

QAVerd * [ s p]
V2om-m-k-T
den Flufl Jgx der Teilchen, die pro Einheitsfliche und Einheitszeit die Oberfliche der
kondensierten Phase in ein Vakuum verlassen (ayerq - Verdampfungskoeffizient, m -

(2.8)

JHK =

Masse, k - Boltzmann-Konstante). Der Verdampfungsmechanismus selbst wird jedoch
nicht betrachtet. Diese Formel erhiilt man auch aus der kinetischen Gastheorie, wenn
man die Fliisse von auftreffenden und abgehenden Molekiilen voneinander subtrahiert,
sie ist also genauer ein Ausdruck fiir die effektive Verdampfungsgeschwindigkeit. Der
Verdampfungskoeffizient aye.q nimmt immer Werte kleiner gleich eins an und ist
somit ein Maf fiir den jeweiligen Mechanismus. Die Gleichung (2.8) ist unter der
Annahme einer Maxwell’schen Geschwindigkeitsverteilung anwendbar, d.h. wenn die
Geschwindigkeit z.B. iiber Stofle der Molekiile mit den Gefiafiwinden dominiert ist.
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Der Einflufl weiterer Parameter auf die Verdampfungsgeschwindigkeit von Stoffen
168t sich analytisch schwer formulieren. Exemplarisch soll dies im fiir den Fall der
Teilchengrofle gezeigt werden, wobei die bei der Sublimation auftretenden Besonder-
heiten in spéteren Kapiteln kurz diskutiert werden.

Es gibt eine Formel, die den Zusammenhang zwischen dem Dampfdruck pp iiber
einer gekriimmten Tropfenoberfliiche, dem Tropfenradius Ry und dem Dampfdruck
po iiber einer ebenen Oberfliche des gleichen Stoffes beschreibt. Diese Formel wird
als Thomsonsche Gleichung bezeichnet und hat die Form

2-0‘0-QA

+—RT-I<:-T>' (2.9)

pr=po- (1
In dieser Formel treten lediglich zwei Groflen in Erscheinung, welche die Stoff-
eigenschaften charakterisieren - die Oberfliichenenergie o, und das Volumen €24, das
ein Atom einnimmt. Beide sind im allgemeinen kaum experimentell zugénglich und
die Atommasse geht in diese Formel nicht ein. Deutlich wird aber, dafl ein geringe-
rer Radius wie auch eine hohere Oberflichenenergie (die Ursache wird nicht néher
betrachtet) zu einer Erhshung des Dampfdruckes fithren kénnen.
Die Verdampfungsgeschwindigkeit wird demnach wesentlich durch die Tempera-
tur, den Umgebungsdruck sowie durch Groflen, die die Grenzflichenenergie éndern,

bestimmt.

2.2 Stofftransport durch die Gasphase

Der Massetransport bei Gasphasenziichtungsexperimenten erfolgt durch Advektion,
Diffusion sowie Konvektion. Um dominante Transportmechanismen fiir bestimmte
Systeme abschitzen zu konnen, hat es sich als sinnvoll erwiesen, eine dimensionslose
Kennzahl, die Knudsen-Zahl, zur Charakterisierung heranzuziehen. Diese definiert
sich aus der mittleren freien Wegliéinge der Molekiile A und einer charakteristischen
Dimension d, die z.B. den Durchmesser einer Offoung (Durchmesser des Ziichtungs-
tiegels) beschreibt.

Kn = — 2.1
=35 (2.10)

Fiir den Gasflul durch Rohre bzw. durch Offnungen lassen sich somit drei Regime
unterscheiden:
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e A > d, Kn > 0.5; Der Gasfluf3 ist durch Stofle mit der Wandung charakterisiert
und die Spezies bewegen sich unabhéingig voneinander. Dieser Fall existiert z.B.
in der Molekularstrahlepitaxie.

e \ < d, Kn < 0.01; Dieser sog. Kontinuum-Flufl wird durch Gaskollisionen
bestimmt und das Gas kann iiber kollektive Eigenschaften definiert werden, d.h.
Eigenschaften, die die Gesamtheit der Teilchen betreffen.

e 0.5 > Kn > 0.01; Weder der eine noch der andere Mechanismus kann als

dominant angesehen werden.

Der EinfluB8 der Konvektion auf die Gasphasenziichtung wurde fiir den Fall einer
rechteckigen, horizontalen Tiegelgeometrie in einem horizontalen Temperaturgefille
untersucht [10]. Aus einer néherungsweisen, analytischen Losung der Navier-Stokes-
Gleichung wird ein Ausdruck abgeleitet, der in einfacher Form das Massentransport-
verhiltnis zwischen thermischer Konvektion und Diffusion beschreibt. In der Formel
fiir den konvektiven Anteil K

K=1/[(Sc-Gr)™*- A+ B] (2.11)

bezeichnen Sc die Schmidt- bzw. Gr die Grashof-Zahl als dimensionslose Kennzah-
len sowie A und B Werte abhingig vom Geometrieverhaltnis (Lénge zu Durchmes-
ser). Daf} der konvektive Anteil K am Transport immer positiv bleibt, beschreibt
die experimentelle Erfahrung der Transportbeschleunigung durch Konvektion. Der
Gesamtflufl J resultiert dann aus der Summe von advektivem und diffusivem Fluf,
multipliziert mit 14+K.

In einem isothermen System bis zum Aufbau des Gleichgewichtsdrucks, das eine
Gasphase (Komponente A in einem Inertgas B) enthilt, erfolgt der Materietrans-
port iiber Diffusion und Advektion. Zu diesem Ergebnis gelangte Stefan, als er die
Verdampfung von Fliissigkeiten untersuchte und herausfand, daf3 die Gasphase nicht
allein durch Diffusion transportiert wird [11]. Die Ursache fiir die Stromungsgeschwin-
digkeit einer verdampfenden Substanz liegt in der Volumenénderung beim Phasen-
iibergang kondensiert—gasformig. Er fand folgende Gleichung fiir ein Dampfvolumen,
das im Inertgas einen Einheitsquerschnitt in der Einheitszeit durchléuft:

D dp

=—" 2.12
P—p dx ( )

mit P als Gesamtdruck, p als Partialdruck der verdampften Spezie sowie D als Dif-
fusionskoeffizient in der umgebenden Atmosphére.




2. GRUNDLAGEN DER SUBLIMATIONSZUCHTUNG

Bezeichnet man die advektive Geschwindigkeit mit U, so erhilt man die Gleichun-
gen fiir den Fluf} der Spezies A durch ein Inertgas B.

U-pa  Dap dpa
RT RT dx

T = (2.13)

U-pp _ Dpa ) dpg
RT RT dzx

Da kein Nettoflufl des Inertgases existiert, wird die zweite Gleichung null. Wei-

Jp = 0. (2.14)

terhin wurde der Partialdruck anstelle der Molzahl verwendet, weil die Anderung des
Gesamtdruckes P in Abhéngigkeit vom Ort x vernachléssigbar sein soll. Addition
von (2.13) und (2.14) sowie Substitution mit

ergibt dann
)]
Jy = — |~EE) | CPA 2.16
A P—pA] dz ( )

Das entspricht Gleichung (2.12).

2.2.1 Dissoziative Sublimation

Wesentlich komplizierter ist die Beschreibung des Stofftransportes fiir ein Materialsy-

stem, das dissoziativ sublimiert. Vorerst soll noch kein Inertgas vorhanden sein. Der
Fall

AB(fest) — A(gas) + %Bm(gas) (2.17)

wurde intensiv von Faktor und Garrett untersucht [7]. Der Flufl jeder Komponente
148t sich einerseits mit (2.13) und andererseits iiber die Gleichung

_ U pB., _ Dpa ) dps,,.
" RT RT  dx

beschreiben. Er ist wie bei der einfachen Sublimation aus advektivem und diffusivem

T (2.18)

Flufl zusammengesetzt, wenn die Konvektion vernachlissigt wird. Weiterhin soll das
System aus einer Quelle der Zusammensetzung AB am Ort z = 1 und einem wach-
senden Kristall bei x = 0 bestehen. Die von auflen aufgeprigte Temperaturdifferenz

10
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AT =T(1) — T(0) soll klein gegeniiber T'(1) und 7'(0) sein. Die Addition von beiden
Fliissen mit p als Summe der Partialdriicke fiihrt zu
Up
RT
Das Verhiiltnis der Fliisse fiir einen stochiometrischen Festkérper mufl J4 = mJp, =

Ja+ Jg, = (2.19)

J sein. Dies wire dann die Wachstumsrate von AB. Gleichung (2.19) li8t sich jetzt
als

UP 1

—=J |14+— )] = 2.2
7T J < + m) Js (2.20)
schreiben, mit s als Grofle, die von der Stochiometrie der Dissoziationsreaktion ab-
héngt. Jetzt lassen sich die FluBgleichungen (2.13) und (2.18) unter Eliminierung von
U umschreiben:

_Js D dpy
T= P R I (2.21)

mds ~mD dpg,,
RT 'P» " RT " “dz

Diese Gleichungen werden integriert von x bis 1, was besonders einfach wird, wenn

J= (2.22)

die geringfiigige Anderung von P mit x vernachlissigt wird. Wenn man weiterhin die
sehr geringen Temperaturinderungen vernachlissigt, wird auch der Diffusionskoeffi-
zient temperaturunabhéngig. Die Integration ergibt

pa(@) = 2 = [pal) = £ | - { S -0 (223
o)== om0 - ] e { S @0 ) e

Es existiert eine einfache exponentielle Abhéingigkeit, deren Stéirke von J abhéngt.
Ist die Gasphase iiber dem Festkorper AB stochiometrisch, d.h. das Verhiiltnis o =
pA/DB,, ist gleich m, erhélt man:

B mP_P
bPa = 1+m s
B P _P
PBm = 1+m ms
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2. GRUNDLAGEN DER SUBLIMATIONSZUCHTUNG

Diese Grofien sind demnach die Stochiometrieabweichungen der Gasphase in Glei-
chung (2.23) und (2.24). Sie #ndern sich exponentiell mit x und wachsen monoton
mit zunehmender Distanz Quelle-Kristall. Um sich das Zustandekommen der Sto-
chiometrieabweichungen zu erkléiren, soll einen Moment lang ein Ziichtungsgefafl bei
der einheitlichen Temperatur 7'(1) betrachtet werden, das das Quellmaterial an einer
Seite enthiilt. Die Gasphase steht im Gleichgewicht mit der festen Quelle bei einer
Konzentration, die von der Zusammensetzung des Festkorpers und dem Verhiltnis
zwischen dem Ampullenvolumen und dem Volumen des Festkorpers abhéngt. Im
allgemeinen wird die Gasphase nicht stochiometrisch sein, d.h. a # m.

Fiigt man zusétzlich einen Keim bei einer geringeren Temperatur 7'(0) am Ort =0
ein, dann entfernt der Kristall im Falle des Wachstums A Atome und B,, Molekiile
aus der Gasphase, und zwar im Verhiltnis 1 : 1/m. Ein Gasfluf} entsteht durch die
Verringerung des molaren Volumens bei der Kristallisation und durch die Erhohung
bei der Sublimation; die Spezies der resultierenden Gasphase haben am Keim das
Verhiiltnis a. Da im allgemeinen o # m, existiert eine Verarmung der einen und eine
Anreicherung der anderen Komponente am Keim (z.B. a > m fiihrt zur Anreicherung
von A).

Diese am Keim entstehende Zusammensetzungsinderung erzeugt wiederum Dif-
fusionsstrome. Im stationidren Fall ergeben advektiver und Diffusionsstrom den Net-
tofluBl der beiden Komponenten im Verhéltnis m.

Die Wachstumsrate des Festkorpers kann nun durch die Gasphasenzusammenset-
zung oberhalb der Quelle und des Kristalls berechnet werden. Durch ein Umstellen
der Gleichungen (2.23) und (2.24) folgt:

DP pa(l) — P/s DP pB,, (1) — P/ms
=R ™ { pa(0) — P/s} = RTa ™ { . (0) — P/ms} (2.25)

Bei Kenntnis von pa(l) und pa(0) kann die Rate ermittelt werden. Um diese
Berechnung durchfiihren zu kénnen, soll angenommen werden, daf} sich die Gasphase,
sowohl tiber der Quelle als auch dem Keim, bei den Temperaturen 7°(0) bzw. 7'(1) im
Gleichgewicht befindet. Weiterhin wird angenommen, dafl das Verhéltnis «(1) iiber
der Quelle bekannt ist. Die Gleichgewichtsbedingung iiber der Quelle lautet

K, (1) = pa(l) [pa,, (1)) (2.26)

mit der Aktivitdt von AB gleich eins. Weiterhin ist

o) = 22l (2.27)
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2.2 Stofftransport durch die Gasphase

Die Partialdriicke pa(l) und pg,, (1) kénnen durch Losen von (2.26) und (2.27)
ermittelt werden und der Gesamtdruck ist die Summe. Die Gleichgewichtsbedingung
am Kristallende ist

K,y(0) = pa(0) - [ps,, (0)]/™ (2.28)

jedoch mit unbekanntem Verhiltnis «(0). Da P als Gesamtdruck bekannt ist, konnen
die Molenbriiche der Gasphase am wachsenden Kristall bestimmt werden. Dies kann
durch Anderung des Verhéltnisses der Partialdriicke bei konstantem Gesamtdruck
erzielt werden.

Als Beispiel berechneten Faktor et al. die Verhiltnisse bei der Cadmiumsulfid-
Ziichtung [7]. Bei 1200 K mufl der Cadmiumdruck ca. 0.009 atm (= 882.6 Pa)
betragen, um «(1) = 1000 zu erreichen. Wenn dieser Partialdruck in einem Ampul-
lenvolumen von z.B. 30 cm® wiihrend der Ziichtung existieren soll, so ist ein Uberschuf3
an Cadmium von 0.3 mg in der Ampulle notwendig. Wire diese Menge anfiinglich
in einer 30 g Quelle, so wiire lediglich eine Stochiometrieabweichung von 10 ppm er-
forderlich. Ahnlich bewirken 10 Oxid-Monolagen auf der Quelle (bilden SO, im Gas)
einen Cd-Uberschuf8. Viele biniire Verbindungen weisen viel hohere Stochiometrie-
abweichungen auf. Folglich ist die Stéchiometriekontrolle in geschlossenen Ampullen
ohne Zusatzquelle nahezu unmoglich.

2.2.2 Einflu3 von Inertgas

Die Ampulle soll jetzt A, B, sowie ein Inertgas Z enthalten. Die Flufigleichungen
sind dhnlich (2.13) und (2.18), aber zusitzlich gibt es eine NullnettofluBbedingung
fiur Z

U D dpA .
Ta=F P B w7 (2:29)

U D dps, J

Jon = RpPPe T RT Taw T om (2.30)
U D de .
Y2 = 7rP2 = 7p a0 (231)
Die Addition fiihrt zur Eliminierung des Diffusionsterms
upr
- 2.32
Js T (2.32)
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2. GRUNDLAGEN DER SUBLIMATIONSZUCHTUNG

mit s = 14 1/m. Wieder kann U durch J ausgedriickt und integriert werden, um die
Anderung der Gaszusammensetzung iiber der Quelle zu erhalten, und zusitzlich zu
den Gleichungen (2.23) bzw. (2.24) ist

&M} (2.33)

pr(o) = el exp { ZE2

Die Rate in Abhéingigkeit von der Gaszusammensetzungen iiber Quelle und Keim
kann wieder mit Gleichung (2.25) beschrieben werden. Der einzige Unterschied exi-
stiert im Gesamtdruck P = py + pp, . Er mufl jetzt durch ps + pg,, = P — pz
ersetzt werden. Man erkennt, dafl aufgrund von Gleichung (2.33) der Gesamtdruck
exponentiell variiert.

Daraus ergeben sich zwei Effekte: Wenn a(l) — m, wichst die Rate nicht mehr
ohne Grenze (s. Gleichung (2.23) und (2.24)). Durch den Vergleich ohne und mit
Anwesenheit eines Inertgases ist zu erkennen, daf§ fiir alle «(1) die Rate reduziert
ist. Dieser Effekt ist am stérksten fiir @ = 2 und nimmt nach beiden Seiten hin ab.
Auflerdem wird die morphologische Stabilitéit der Phasengrenze beeinfluft.

2.3 Kondensation

Der Ubergang aus einer fluiden in eine feste Phase, im vorliegenden Fall: Kristalli-
sation, wird von mehreren Prozeparametern beeinflult. Zuerst soll die Problematik
des Wachstums auf mikroskopischer Ebene betrachtet werden.

Man stelle sich einen Keimkristall vor, der eine bestimmte kristallographische
Orientierung aufweist. Wihrend frithe Modelle noch von einer notwendigen zwei-
dimensionalen Keimbildung ausgegangen waren, zeigte sich, dafl die Mehrheit der
Materialien eine ausreichend hohe Anzahl von Kristalldefekten aufweist. Diese De-
fekte konnen als Stufenquellen dienen, an denen sich das Material ohne Keimbildung
anlagern kann. Dabei treten oftmals Spiralen als Stufenquelle auf.

Fiir Halbleiterkristalle findet sich eine umfassende Beschreibung dieser Phiénome-
ne z.B. bei Bauser et al., worauf im folgenden kurz eingegangen werden soll [12].
Makroskopisches Léngenwachstum vollzieht sich aus der Anlagerung von Molekiilen
an Stufen. Diese Stufen bewegen sich im Verband lateral, annidhernd parallel zur
Wachstumsfront. Die Uberlagerung dieser lateralen Bewegungen fiihrt dann zum
senkrechten Wachstum.

In Abhingigkeit von den anfinglich vorhandenen Stufenkonfigurationen koén-
nen noch weitere Wachstumsmechanismen unterschieden werden. Insbesondere fiir
einen perfekten Einkristall bestimmt die Orientierung der Oberfliiche mafigeblich das
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2.3 Kondensation

Wachstum. Das Wachstum singuléirer Flichen, Facetten, kann hier nur iiber zwei-
dimensionale Keimbildung erreicht werden, die wiederum eine hohere Ubersittigung
erfordert. Als Nachweis kann man den inhomogenen Fremdstoffeinbau bei der Kri-
stallziichtung aus der Schmelze (z.B. versetzungsfreies Silicium) betrachten, wo im
allgemeinen gekriimmte Phasengrenzen auftreten. FExistieren Defekte auf den sin-
guléiren Flichen, welche als Stufenquelle dienen, kénnen hiufig Wachstumsspiralen
beobachtet werden. Diese Spiralen oder auch Schleifen zeichnen sich durch regelmé-
Bige Abstéinde und eine hohe morphologische Stabilitéit aus, die in der Epitaxie iiber
mehrere pm dicke Schichten erhalten werden kénnen. Ab einer off-Orientierung des
Keims von > 0.1° findet der Ubergang zum Terrassenwachstum statt. Die Hohe und
gegenseitigen Abstéinde der Stufen sind zufiillig verteilt, was sog. step-bunching be-
giinstigt. Bei diesem Prozefl werden in einem Verband sich lateral bewegender Stufen
eine oder wenige Stufen durch Hindernisse in ihrer Geschwindigkeit herabgesetzt, so
daf} Stufen auflaufen und sich Makrostufen bilden. Wie auf Facetten ist auch hier mit
Inhomogenitéten im Fremdstoffeinbau zu rechnen.

Als Konsequenz ergibt sich, daf3 eine ausreichende Anzahl bzw. Dichte sowie
regelmiiflige Abstéinde von Stufen fiir morphologisch stabiles und beziiglich der Do-
tierung homogenes Wachstum erforderlich sind. Dies 1488t sich z.B. durch eine grofie
off-Orientierung erreichen, wobei der Winkel einen kritischen Wert iiberschreiten mufl.

Die Schwierigkeit einer geschlossenen Beschreibung der Kristallisation bzw. des
Uberganges aus einer fluiden in eine kondensierte Phase, besteht in der Vielzahl der
ablaufenden Prozesse. Phinomenologisch wird meist nur der Ausgangs- und Endzu-
stand betrachtet, der eigentliche Ubergang erfolgt jedoch stufenweise. Lt man den
Antransport von Spezies einmal aufler Betracht, so ist der erste Schritt die Adsorption.
Dabei stellt sich bereits die Frage, ob einzelne Atome, Molekiile oder sogar Aggregate
in der fluiden Phase vorliegen, die dann adsorbiert werden koénnen. Haben diese Ad-
sorbate die Oberfliéiche erreicht, existiert eine endliche Wahrscheinlichkeit, daf3 diese
wiederum desorbieren. Diejenigen, die auf der Oberfliche verweilen, sind nicht so-
fort ortsgebunden, sondern konnen diffundieren. Dabei treten sie in Wechselwirkung
mit anderen Ad-Spezies, Cluster konnen entstehen. Die Freiheitsgrade der Adsorba-
te werden unter bestimmten Voraussetzungen dahingehend eingeschriankt, dafi u.U.
Nukleationzentren von iiberkritischer Grofle entstehen und sie in den Kristallverband
iibergehen. Die Grofle bzw. Anzahl von Atomen innerhalb der Keime wird von einer
Vielzahl von Faktoren abhéngen, so auch von der Dichte von sog. Halbkristallagen.

Zusammenfassend lassen sich demnach zumindest vier Teilprozesse benennen, die
an der Kristallisation unmittelbar beteiligt sind. Dies sind :

1. Adsorption
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2. GRUNDLAGEN DER SUBLIMATIONSZUCHTUNG

2. Oberfléchendiffusion
3. Cluster- oder Keimbildung

4. Einbau in den Kristallverband

Die Prozesse 2-4 sind im allgemeinen experimentell schwer zuginglich. Fiir
Adsorption-Desorption-Gleichgewichte trifft dies nicht zu, wobei die desorbierten Teil-
chen durchaus bereits andere Stufen (2. bis 4.) durchlaufen haben kénnen. D.h. es
wird eine Nettobilanz aufgestellt, um ein phinomenologisches Modell zu erhalten.

Die Wechselwirkungen von Gasen mit Festkorperoberflichen lassen sich in zwei
Adsorptionsklassen unterscheiden. Die Physisorption beruht auf van-der-Waals-
Kriften und ist demzufolge relativ schwach, kann aber iiber grofle Entfernungen wir-
ken. Die dabei frei werdende Energie kann mit der Kondensationsenthalpie verglichen
werden und betriigt typischerweise einige 10 kJ-mol!. Die Chemisorption ist durch
einen Austausch von Elektronen zwischen dem Adsorbat und dem Adsorbens ge-
kennzeichnet, eine chemische Bindung ist die Folge. Hier liegen typische Werte um
200 kJ-mol ! und hoher.

Desorption erfordert immer eine Aktivierungsenergie, im Gegensatz zur Adsorp-
tion.

Wenn sich nun zwischen den adsorbierten Teilchen und den Spezies in der Gaspha-
se ein dynamisches Gleichgewicht einstellen kann, 148t sich die Belegung der Ober-
fliche in Abhéngigkeit von verschiedenen Zustandsgroflen untersuchen. Die Frage,
wie die Belegung der Oberfliiche vom Druck abhingt, kann durch verschiedene Ad-
sorptionsisothermen beantwortet werden. Einen theoretischen Ansatz veroffentlichte
Langmuir im Jahre 1916 und erhielt fiir seine Arbeiten zur Adsorption den Nobel-
preis, jedoch erst 1932. Er fasste dabei Adsorption und Desorption als chemische
Reaktionen auf und stellte dementsprechend die Gleichungen fiir die Zeitabhéngig-
keit auf.

Zunéichst wurden von Langmuir die folgenden Randbedingungen bzw. Vereinfa-
chungen festgelegt:

e Die Oberfléiche ist homogen (z.B. bezogen auf die Zusammensetzung).

e Die Oberfléiche weist eine endliche Zahl von Adsorptionsplitzen N auf, die je-
weils nur ein Molekiil aufnehmen kénnen. Nur Monolagenadsorption ist zuléssig.

e Alle Pliitze sind equivalent, woraus sich ergibt, dafl keine Wechselwirkung mit
anderen bereits adsorbierten Teilchen existiert.
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2.3 Kondensation
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Abb. 2.1: Langmuirsche Adsorptionsisothermen fiir den nicht-dissoziativen (durchge-
zogen) und dissoziativen (gestrichelt) Fall (oben K,4 = 10, unten K,; = 0.1)

Jetzt definiert man zwei Geschwindigkeitskonstanten k, bzw. ky. Das Verhiltnis
zwischen den besetzten Adsorptionplitzen und den insgesamt vorhandenen Plitzen
N sei 9. Die zeitliche Anderung der Belegung wird dann durch folgende Gleichung

beschrieben:
dd
&k pN-(1—9 2.34
% p-N-(1-9) (2.34)
wobei N - (1 — ) der Anzahl der freien Pldtze entspricht. Die Desorption ergibt sich
dann zu
dv
— =ky-N-9 2.35
a (2.35)

Wenn diese Prozesse im dynamischen Gleichgewicht stehen, erhilt man nach Gleich-
setzen von (2.34) mit (2.35) die Langmuirsche Adsorptionsisotherme

= = 2.36
1+Kad'p ]-+ Kad'p ( )

mit Kyg = i—; Die rechte Gleichung beschreibt die Adsorption bei Dissoziation eines
Molekiils und weist eine andere Abhingigkeit vom Druck auf (s. Abb. 2.1).

Fiir eine weitergehende Behandlung dieser Prozesse sei auf die zahlreich vorhan-
dene Literatur zur physikalischen Chemie hingewiesen. Darin lassen sich weitere Ad-
sorptionsisothermen finden, die zusitzlich die von Langmuir geforderte Monolagen-
adsorption bertiicksichtigen. Somit ist man in der Lage, die experimentell beobachtete
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2. GRUNDLAGEN DER SUBLIMATIONSZUCHTUNG

Tatsache des weiteren Anstiegs der Belegung bei Druckerh6hung theoretisch zu erfas-
sen.
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Kapitel 3

Eigenschaften und Darstellung von
Siliciumcarbid

Die Entdeckung von Siliciumcarbid (SiC) wird dem Schweden Berzelius zugeschrie-
ben, der bereits 1810 bzw. 1824 iiber dessen Bildung berichtete [13]. Die technische
Herstellung von SiC gelang jedoch erst Ende des 19. Jahrhunderts dem Amerikaner
Acheson, als ein Gemisch von Kokspulver und Ton (Gemenge aus Aluminosilikaten
u.a.) in einem Eisentiegel durch elektrischen Strom erhitzt wurde [14]. In der Hoff-
nung, Diamantkristalle zu erhalten, entdeckte er jedoch harte, bldulich gldnzende
Kristalle. Da er annahm, eine Verbindung aus Kohle und Korund erhalten zu haben,
nannte er diese Carborundum. Siliciumcarbid war das erste synthetische Schleifmittel,
das in grofitechnischem Umfang hergestellt wurde und das seinerzeit erfundene Her-
stellungsprinzip wurde bis heute weitgehend beibehalten. Vorteilhaft fiir den Einsatz
als Schleifmaterial ist die hohe Mohs’sche Hérte von 9.5 auf der erweiterten Skala, was
sich jedoch als nachteilig fiir die Priaparation von SiC-Scheiben fiir die Halbleiterindu-
strie erweist. Entgegen der iiblichen Reihenfolge wurde Siliciumcarbid als natiirliches
Mineral erst entdeckt, nachdem die Synthese im Ofen gelungen war. Moissan berich-
tete 1905 iiber griine, hexagonale Plittchen in Meteoriten, die im Canon Diablo in
Arizona, USA entdeckt wurden [15]. In Gesteinen vulkanischen Ursprungs wurden
zwar ebenfalls Kristalle gefunden, jedoch ist die Verbreitung und Anzahl so gering,
dal dem keinerlei technische Bedeutung beikommt.

Hauptabnehmer von SiC ist die Metallindustrie. Die hohe Reaktivitit gegen-
iiber einer Vielzahl von Metallen bei der Stahlherstellung und als deren Folge die
leichtere Bearbeitbarkeit des Stahls werden genutzt. Auflerdem ist die geringe Be-
netzbarkeit fiir die Auskleidung von Hochofen-Abstichrinnen vorteilhaft. Als soge-
nannter Feuerfest-Werkstoff in der Bauindustrie weist SiC mit Abstand die hochste



3. EIGENSCHAFTEN UND DARSTELLUNG VON SILICIUMCARBID

Eigenschaft Einheit [ 3C [ 4H 6H
Gitterkonstante nm 0.436 | a=0.3073 | a=0.3081
c=1.0053 | c=1.5117
Wiirmeleitfihigkeit W-em™-K? | 4.9 3.7 4.9
therm. Ausdehnungskoeffizient | -10¢-K! 4.7 4.2 (a)
5.59 (c) | 4.68 (c)
Bandabstand eV 239 |3.28 3.08
Dichte g-cm™ 3.210 3.211
Sattigungsdriftgeschwindigkeit | -107 cm-st | 2.5 2 2
Durchbruchfeldstirke -10% V-em™ | 2 2.2 2.5
Beweglichkeit -Elektronen | cm?-V-1.s1 | 1000 | 800 90
-Locher 20 120 20

Tab. 3.1: Physikalische Eigenschaften von Siliciumcarbid bei Raumtemperatur

Temperaturwechselbestéindigkeit aller keramischen Materialien auf. Weitere Einsatz-
gebiete sind z.B. Raketendiisen und die Atomenergieerzeugung. Der durchschnittliche
Energiebedarf bei der SiC-Erzeugung betréigt ca. 8 kWh/kg Roh-SiC. Im Jahr 1981
wurden ungefihr 770000 t weltweit erzeugt [16].

Aus der Sicht der Halbleiterindustrie ist Siliciumcarbid ein Material mit besonde-
ren physikalischen Eigenschaften. Dies sind a) die hohe thermische Stabilitéit, die den
Einsatz in Hochtemperaturumgebungen bis zu 600 °C ermoglicht, b) die hohe elek-
trische Durchbruchfeldstirke, z.B. fiir die Verwendung in Leistungsschaltern, ¢) die
Ausbildung eines Eigenoxides, was die Integrierbarkeit erleichtert sowie u.a. MOS-
Strukturen ermoglicht.

3.1 Wichtige physikalische Eigenschaften

Die Anisotropie i3t sich in der Mehrzahl der physikalischen Eigenschaften wiederfin-
den. Die fiir Anwendungen von SiC im Vordergrund stehenden Eigenschaften sind in
Tabelle 3.1 aufgefiihrt [17].

Auf einen Vergleich mit Silicium oder auch Galliumarsenid wird hier verzichtet, da
die Mannigfaltigkeit der Einflulgréfien hinsichtlich der wirtschaftlichen Anwendungen
viel zu grof3 ist. Dennoch sollen die herausragenden Eigenschaften dargestellt werden,
um das Anwendungspotential sichtbar zu machen. Die thermomechanischen Eigen-
schaften machen SiC fiir Einsatzgebiete interessant, bei denen hohe Temperaturen,
aggressive Chemikalien oder auch ionisierende Strahlung (z.B. in Atomkraftwerken)
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3.2 Polytypie

auftreten. Fiir diese Anwendungen ist oftmals polykristallines Material, eventuell
auch als Compositstoff, wirtschaftlicher als Einkristalle. Die Ziichtung von Einkristal-
len mit definierten elektrischen Eigenschaften zielt jedoch auf die Kommerzialisierung

von im wesentlichen drei Anwendungen ab:

e Leistungselektronik
e Optoelektronik (Leuchtdioden, Laser-Dioden)

e Kommunikationselektronik (Hochfrequenzbauelemente)

Je nach Anwendung stehen unterschiedliche Eigenschaften im Vordergrund. Fiir
die Leistungs- und Hochfrequenzbauelemente spielen die elektrische Durchbruchsfeld-
stirke und die Elektronen-Sittigungsdriftgeschwindigkeit die herausragende Rolle. In
fast allen Gebieten ist die sehr gute Wirmeleitfihigkeit von Vorteil, die in Zusam-
menhang mit dem groffen Bandabstand und der geringen Eigenleitungskonzentration
auch hohere Einsatztemperaturen als vergleichbare Bauelemente aus anderen Mate-
rialien bietet. In der Optoelektronik ist der indirekte Halbleiter SiC inzwischen zum
Substratmaterial geworden. Die aktiven Schichten werden heute meist aus GaN bzw.
GaN-AIN-InN hergestellt.

3.2 Polytypie

Siliciumcarbid tritt kristallin in mehreren Modifikationen auf. Historisch gesehen
unterscheidet man die kubische Tieftemperaturform, auch §-SiC genannt, und die
hexagonale Hochtemperaturform, auch a-SiC genannt. Beide Strukturen stellen eine
Uberlagerung von Schichten parallel zu (111) bzw. (0001) dar. Der grundlegende Bau-
stein ist das Tetraeder, wobei entweder 4 Kohlenstoffatome und ein Siliciumatom sp?-
hybridisiert vorliegen oder umgekehrt. Betrachtet man nun eine der Tetraederfliichen
waagerecht, so lassen sich leicht Sechserringe identifizieren, die eine Doppelschicht
aus jeweils benachbarten Si- und C-Atomen bilden. Die unterschiedliche Stapelfolge
dieser Doppelschichten fithrt dann zur Polytypie. Die wichtigsten Polytype sind nach
der Ramsdell-Nomenklatur 3C, 4H, 6H und 15R. Die Zahl bezeichnet die Anzahl der
Doppelschichten bis zur Identitéit und der Buchstabe das Kristallsystem.
Kristallographisch gesehen leiten sich die SiC-Strukturen von den dichtesten Ku-
gelpackungen ab. In Abb. 3.1 sind zwei mogliche Schichtfolgen gezeigt, bei denen
bereits zwei Atomsorten vorkommen. Hier ist lediglich die oberste Schicht um 60°
gedreht, wie in der rechten Bildhilfte erkennbar. Die Schichtfolgen entsprechen der
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3. EIGENSCHAFTEN UND DARSTELLUNG VON SILICIUMCARBID

kubischen bzw. hexagonal dichtesten Kugelpackung. Bei kovalenten bzw. kovalent-
ionischen Strukturen bezeichnet man diese auch als Zincblende-Struktur (kubisch)
und Wurtzit-Struktur (hexagonal). Im SiC ist ein Atom vom jeweils anderen tetra-
edrisch umgeben, wobei diese Tetraeder wiederum iiber Ecken verkniipft sind. Das
heifit, an jeder Ecke “besitzen” zwei Tetraeder nur ein gemeinsames Atom.

f;v oL O & o
e ol t

Abb. 3.1: Seitliche (links) bzw. Draufsicht (rechts) der symmetrischen und anti-
symmetrischen Anordnung von Atomen in den dichtesten Kugelpackungen
(links jeweils kubisch, rechts hexagonal)
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Abb. 3.2: Einheitszellen der Polytype 3C, 4H und 6H

In Abb. 3.2 sind die Einheitszellen fiir die wichtigsten Polytype dargestellt. Da
sich beliebig viele Schichtfolgen der dichtesten Kugelpackungen finden lassen, ist die
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3.3 Herstellungsmethoden

Anzahl der Polytype beim SiC grofer als 200. Zur besseren Veranschaulichung wurde
die 3C-Einheitszelle mit der <111>-Richtung vertikal gezeichnet. Die Abstéinde zwi-
schen den Schichten betragen in <0001>-Richtung 0.63 A (= 0.063 nm) bzw. 1.89 A
(= 0.189 nm) und unterscheiden sich nur gering zwischen den verschiedenen Poly-
typen. Die “Hexagonalitdt” ist beim 2H maximal, hier treten noch keine kubischen
Symmetrien der Gitterpldtze auf, und nimmt mit grofler werdender Stapelfolge ab.
Im 4H-SiC ist die eine Hilfte der Gitterplitze von kubischer und die andere Hilfte von
hexagonaler Symmetrie. Beim 6H-SiC betrégt das Verhiltnis kubisch zu hexagonal
2:1.

Deutlich wird fiir alle Modifikationen, dafl die {0001} bzw. {111}-Flichen nicht
dquivalent sind. Die eine Fliche ist von Siliciumatomen begrenzt, die andere hingegen
von Kohlenstoff terminiert. Sowohl im kubischen die [111]-Richtungen als auch im
hexagonalen Kristallsystem die <0001>-Richtung sind polar. Diese Anisotropie l:if}t
sich in einer Reihe von Eigenschaften nachweisen, wie z.B. dem Atzverhalten. Wie
spéter noch zu sehen sein wird, bestimmt die Polaritit der Keimfldche auch stark den
bei der Kristallziichtung entstehenden Polytyp. Im weiteren soll die Si-terminierte
Fliche auch mit (0001) und die C-terminierte Fliche mit (0001) bezeichnet werden.

Die Anisotropie wird auch in der richtungsabhiingigen Wachstumsgeschwindig-
keit deutlich. Eine SiC-Kugel von 3.5 mm Durchmesser wurde von Christiansen et
al. epitaktischem Wachstum bei 1550 °C fiir 4 h unterzogen [18]. Entsprechend
der 6-zéhligen Symmetrie wurden sichtbare ”Bénder” entlang der [110x]-Richtungen
gefunden. Aus rasterelektronenmikroskopischen Bildern konnte geschluffolgert wer-
den, daf8 die Wachstumsgeschwindigkeit von <1120> iiber <1100> nach <0001>
abnimmt.

Auf die Darstellung von Defekten wird in diesem Zusammenhang verzichtet, da
sie im Rahmen der vorliegenden Arbeit keinen Schwerpunkt darstellen.

3.3 Herstellungsmethoden

Die Produktion von polykristallinem Siliciumcarbid ist, wie bereits in Kapitel 1 er-
wihnt, ein seit langem bekannter und in groflem Umfang betriebener Proze. Die
enge Verbindung der Namen Acheson mit der Erzeugung von Roh-SiC sowie Lely mit
der Herstellung von Einkristallen soll in den folgenden Abschnitten erldutert werden,
da die Grundprinzipien beider Verfahren auch heute von grofier Bedeutung sind. Fiir
die Herstellung von SiC-Einkristallen iiberwiegen heute Methoden der Gasphasen-
ziichtung. Andere Verfahren, wie die Abscheidung von pyrolytischem SiC oder die
Herstellung durch Erhitzung von Reisschalen, sollen hier nur erwihnt werden.
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Abb. 3.3: T-x-Projektion des Phasendiagrams nach [19]

Ein Blick auf die T-x-Projektion eines Si-C-Phasendiagrammes in Abb. 3.3 ver-
deutlicht, warum Methoden zur Kristallziichtung aus der Schmelze nahezu unmoglich
erscheinen. Eine fliissige SiC-Phase wird erst bei einem Druck oberhalb 10! Pa und
Temperaturen grofler als 3200 °C erwartet, was die Ziichtung aus der Schmelze 6ko-
nomisch gesehen duflerst fragwiirdig macht [20]. An dieser Stelle sei noch darauf
verwiesen, daf} z.B. bei der Angabe der peritektischen Temperatur oder auch der ma-
ximalen Loslichkeit von Kohlenstoff in Silicium in der Literatur grofle Diskrepanzen
existieren und das abgebildete Phasendiagramm (s. Abb. 3.3) die Bedingungen nur
schematisch wiedergibt. Fiir die Kristallziichtung durch Sublimation ist die Aussa-
gekraft der T-x-Projektion stark eingeschrédnkt. Von entscheidender Bedeutung ist
auflerdem, ob entweder im System SiC-C oder SiC-Si gearbeitet wird.

3.3.1 Das Acheson-Verfahren

Als Rohstoffe fiir die SiC-Herstellung dienen hauptséichlich sogenannter Quarzsand
(Quarz im engeren Sinn dient zur Bezeichnung der kristallinen SiO,-Phasen), Pe-
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trolkoks, Sagespine, Kochsalz, Stabilisierungszusitze und Riicklaufmaterial (bereits
eingesetztes SiC). Als Modifizierungzusatz zur Verbesserung der Hérte, Zéhigkeit und
anderer Eigenschaften hat sich Al,O3 bewihrt. Das Sand-Kohlenstoff-Gemisch bil-
det zusammen mit einem stromdurchflossenen Graphitkern einen Ofen, der aus einer
Schiittung von bis zu 400 t besteht und bis zu 20 m lang sein kann. Der Ofen wird auf
eine Temperatur von ca. 2500 °C erhitzt, um die Reaktion einzuleiten. Nach Prozef3-
ende (Dauer ca. 40 h) bildet das SiC einen zylindrischen Hohlkérper von bis zu 2 m
Durchmesser, dabei ist der Hohlraum ca. 1 m im Durchmesser. In diesem Hohlraum
befinden sich die Reste der Graphit-Heizelektrode sowie eine Graphitierungsschicht.
Auflerhalb des reagierten SiC verbleibt eine grofle Menge an unreagiertem Schiittgut,
das als thermische Isolation dient und bei weiteren Prozessen wiederverwendet werden

kann.
Der Acheson-ProzeB erfolgt oberhalb 2000 °C nach der Bruttoreaktionsgleichung:

Si0; +3C — SiC + 2 CO.

Diese stark endotherme Reaktion (AH = 528 kJ/mol) verlduft iiber eine Reihe
von Teilreaktionen, die in [21] beschrieben sind.

Durch eine neuere Technologie kann die enorme beim Acheson-Prozef3 freiwer-
dende Gasmenge fast vollstindig aufgefangen werden, wodurch die Umweltbelastung
deutlich sinkt [22]. Unterhalb des Ofenbodens wird ein mit porosem Material gefiilltes
Bett installiert und gleichzeitig der Ofen mit einer Plastikfolie abgedeckt. Mit Hilfe
von Ventilatoren wird dann das gesamte Ofengas abgezogen.

Das entstehende SiC hat eine kolumnare Struktur und das mikro- bis polykri-
stalline Material setzt sich grofitenteils aus den Polytypen 3C und 6H zusammen.
Durch das auftretende Temperaturfeld nehmen der SiC-Gehalt sowie die Korngrofie
von innen nach auflen ab. In besonderen Fillen entstehen wihrend des Prozesses
Hohlrdume, sogenannte Drusen, aus, in denen pléittchenformige Kristalle bis zu eini-
gen cm? gewachsen sind. Diese hexagonalen Kristalle zeigen oft eine kristallographisch
sehr gut ausgebildete (0001)-Fliche und nur selten gute C-terminierte Flichen.

Fiir die Herstellung eines Materials mit definierten Eigenschaften ist beim Silici-
umcarbid die Kontrolle des Polytyps notwendig. So unterscheiden sich Eigenschaften
wie z.B. Hérte oder Spaltbarkeit, die wichtige Parameter fiir ein Schleifmittel darstel-
len, stark. Die Polytypverteilung ist im Acheson-Ofen ortsabhiingig. Eine relativ um-
fassende Darstellung zum Siliciumcarbid als sog. Feuerfest-Material erfolgte in [16],
wo u.a der Zusammenhang zwischen Aluminiumgehalt und Polytyp untersucht wurde.
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3.3.2 Einkristallziichtung aus der Gasphase

Die gezielte Einkristallziichtung sollte ab Anfang der 50er Jahre mehrere Probleme
l16sen und somit eine breite wirtschaftliche Anwendung ermoglichen:

e hohere Reinheit, um die kontrollierte Dotierung auch bei geringen Konzentra-
tion zu erreichen

e gezielte Einstellung des Leitungstyps sowie der Dotierungskonzentration (Ent-
wicklung der Verfahren zur Dotierung, z.B. wiihrend der Ziichtung oder Implan-
tation)

e Kristalle mit definierter geometrischer Form (Scheiben gegeniiber hexagonalen
Lely-Plittchen bevorzugt)

e Polytypen-Reinheit, wichtig fiir die Homogenitit der elektronischen Eigenschaf-
ten

3.3.2.1 Sublimation nach Lely

Die unter dieser Motivation von Lely 1955 publizierte Methode zeigt deutliche Paralle-
len zum Acheson-Prozefl [23]. Ausgegangen wurde von der Erkenntnis, dafl SiC tiber
die Gasphase entsteht und hohe Temperaturen notwendig sind. Dementsprechend
wurde auf die Synthese wiihrend der Ziichtung verzichtet und als Ausgangsmaterial
polykristallines SiC eingesetzt. Die konzentrische Anordnung blieb jedoch bestehen,
wie in Abb. 3.4 zu sehen ist.

Der Graphittiegel (2), in dem sich das Ausgangsmaterial befand, wurde durch den
Heizkorper (4), ein geschlitztes Graphitrohr, erwérmt. Innerhalb des polykristallinen
SiC-Schiittgutes (1) existierte ein Hohlraum, der bei Lely ungefihr einen Durchmesser
von 25 mm hatte. Dieser Hohlraum wurde durch das Platzieren entsprechender SiC-
Stiicke realisiert und zeigt gleichfalls die Analogie zum Acheson-Verfahren, bei dem in
Hohlrdumen Kristalle entstehen. Durch die Offnung (8) wurde die Temperatur {iber
ein Pyrometer gemessen. Die Eingiinge (9) und (10) dienten zur Zufithrung von In-
ertgasen sowie gasformigen Dotierstoffen. Die Isolationskorper (5) bestanden aus mit
Gasruf} gefiillten Graphitkorpern. An den Graphitgittern (7) konnte sublimierendes
SiC aufgefangen werden.

Die Experimente erfolgten typischerweise bei einem Druck von ca. 10° Pa. Als
Gase dienten Hy, Ar oder auch CO. Bei Ziichtungstemperaturen um 2500 °C wuchsen
dann im Innenraum oder/und an der Graphitwand die sogenannten Lely-Platelets.
Diese Plidttchen entstanden durch spontane Kristallisation an den erwidhnten Teilen
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Abb. 3.4: Widerstandsbeheizte Anordnung zur Ziichtung von SiC nach [23]

der Anordnung und erreichten eine Grofie von bis zu 10 x 10 mm?. Die Dicke betrug
bis zu einigen mm, wobei meist eine groflere, kristallographisch nahezu storungsfreie
Fliche ausgebildet wurde, die in der Mehrzahl der (0001)-Fliche zuzuordnen war.
Die gegeniiberliegende Fliche war dagegen oftmals gestuft. Die einzelnen Pldttchen
waren zumeist polytyprein, es wurden jedoch auch mehrere Polytype innerhalb eines
Ziichtungsversuchs vorgefunden, hauptséchlich 6H, 4H, 3C, 15R und 33R.

In diesen ersten Ziichtungsexperimenten wurden bereits p-n Ubergiinge erzeugt.
Durch Beimengung von AlCl3 zu Argon konnte eine blduliche Firbung erzielt werden,
die bei Ablosung durch Ny in griin iiberging. Die Grenze vom p-Leitungstyp zur n-
Leitung erwies sich als sehr scharf.

Drei der oben genannten Probleme (s. Abschnitt 3.3.2) wurden somit erfolgreich
angegangen, aber die geometrische Form, meist hexagonale Plédttchen von bis zu eini-
gen Millimetern Dicke, blieb fiir die wirtschaftliche Nutzung unzureichend. Immerhin
stellte sich spéter heraus, dafl die Kristalle eine geringere Defektdichte aufwiesen als
jene nach der modifizierten Variante hergestellten. Auflerdem muf} kritisch ange-
merkt werden, dafl man zwar polytypreine Kristalle erhalten hatte, die Einstellung
des Polytyps jedoch nur unzureichend gelang. Mehrere der Ziichtungsparameter wie
Temperatur, Druck, Dotierung, oder auch das Quellmaterial beeinflussen den Polytyp
deutlich.
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Diese Arbeiten wurden von Knippenberg fortgefiihrt und seine umfangreichen Un-
tersuchungen in [24] publiziert. Eine wesentliche Modifikation bestand darin, dafl der
Ziichtungsraum nun aus zuvor gesintertem SiC bestand. Zu diesem Zweck wurden
SiC-Korner von 1 mm Grofle bei einer Temperatur von 2300 °C erhitzt. Das Mate-
rial war so angeordnet, dafl ein Zylinder entstand. Bei der nachfolgenden Ziichtung
wuchsen die Kristalle dann an dessen Innenwand. Durch diese Mainahmen wurde
nicht nur die Reproduzierbarkeit erhht (Verbesserung des Temperaturfeldes etc.),
sondern auch die Grofle der Platelets erhoht. Es enstanden planparallele, hexagonale
Kristalle mit bis zu 15 mm Durchmesser und 0.01 bis 2 mm Dicke.
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Abb. 3.5: Polytyphéufigkeit in Abhéngigkeit von der Temperatur nach [24]

Weitere wichtige Resultate ergaben sich aus den Untersuchungen der Polytyph&u-
figkeit. Bis dahin gab es lediglich die Erkenntnis, dafl die Polytype 4H, 6H und 15R bei
Zugabe von Aluminium (Al-Gehalt 0 bis 0.25 %) ihre Auftrittswahrscheinlichkeit un-
terschiedlich d&ndern [25]. ITm Gegensatz dazu fand Knippenberg einen Zusammenhang
zur Ziichtungstemperatur. Die kubische Modifikation, zu diesem Zeitpunkt filschli-
cherweise als Tieftemperaturmodifikation bezeichnet, konnte auch bei iiber 1000 °C
nachgewiesen werden. Kristalltemperungen oberhalb von 2000 °C fiihrten dann zu
einer Phasenumwandlung von kubisch zu hexagonal, wobei die Geschwindigkeit durch
Oberfléichendiffusionsprozesse bestimmt war. Daraus und aus weiteren Beobachtun-
gen wurde geschluffolgert, daf§ 3C-SiC die metastabile Modifikation verkorpert. In
Abb. 3.5 ist die Beziehung zwischen der Kristallstruktur und der Temperatur darge-
stellt. Demzufolge ist bei den verwendeten Ziichtungstemperaturen im wesentlichen
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mit der Modifikation 6H zu rechnen. Heute ist hingegen bekannt, daf eine Reihe von
weiteren Faktoren die Ausbildung von Polytypen beeinflussen.

Fiir Grundlagenuntersuchungen war es notwendig geworden, reine Kristalle herzu-
stellen. Zu diesem Zweck wurde die Heizart auf induktiv geéindert. Die Vorteile waren
die verringerte Masse und Volumen an notwendigem Graphit fiir Tiegel und Isolati-
on [26]. AuBerdem wurden die Reinigung stark vereinfacht sowie Quellen fiir Verun-
reinigungen minimiert. Fiir undotierte Kristalle wurden Graphittiegel verwendet, die
mit einer Schicht aus pyrolytischem Graphit versehen waren. Die erhaltenen Kristal-
le waren stark kompensiert mit Konzentrationen an freien Elektronen von weniger
als 10'® cm™ bei Raumtemperatur. Selbst in den mit Stickstoff dotierten Kristallen
(cy ~ 9-10% cm?) iiberstieg die Akzeptorkonzentration nicht einige 10'® cm 3.
Zusammenfassend wurde jedoch konstatiert, dafl trotz der chemischen Reinheit die
kristallographische Perfektion nicht ausreichend war. Strukturelle Baufehler wie Ko-
aleszenz von Polytypen, Korngrenzen parallel zur c-Achse, Lamellenwachstum u.i.
wurden als der Ziichtungsmethode inhirent eingestuft.

Die extremen Ziichtungsbedingungen geben immer wieder Anlafl zur Suche nach
alternativen Verfahren. Will man z.B. die Ziichtungstemperatur senken, erkennt
man aus dem Phasendiagramm (s. Abb. 3.3), dafl die Losungskristallisation prin-
zipiell moglich ist. In neuerer Zeit gewinnt dieses Verfahren wieder an Bedeutung,
da man nachweisen konnte, daf3 ein Teil der micropipes durch Fliissigphasenepitaxie
geschlossen wird. Kritisch anzumerken ist hierbei, dafl bei der Kristallziichtung aus
Schmelzlosungen der Einbau des Losungsmittels meist nicht zu verhindern ist. Nach
dem heutigen Erkenntnisstand gibt es jedoch noch keine Alternative zur Sublimati-
onsziichtung. Da auf die Losungkristallisation hier nicht weiter eingegangen werden
kann, wird auf die entsprechende Literatur verwiesen [27,28].

3.3.2.2 Das modifizierte Lely-Verfahren

Wie im vorangegangen Kapitel gezeigt wurde, lief§ sich die von Lely eingefiihrte Me-
thode zur Herstellung von Einkristallen auf das Acheson-Verfahren zuriickfithren. Ein
entscheidender Nachteil, der nach wie vor bestand, war jedoch die Zufilligkeit der
Kristallform und auflerdem die Polytypauswahl und -stabilitdt. Da die Kristallisa-
tion auf Graphit erfolgte, fiihrte das Fehlen einer Gitterinformation zur spontanen
Nukleation mehrerer Keime gleichzeitig. Demnach mufite ein Keimkristall verwendet
werden. Diese Notwendigkeit hatte zur Folge, dafl die Kristallisation auch rdumlich
kontrolliert werden muflte. Dieser Ansatz wurde erstmals 1978 publiziert und wird
bis heute mit dem Namen modifiziertes Lely-Verfahren (MLM, engl.: modified Lely
method) bezeichnet [29]. Bei der vorgestellten Variante entstehen nun nicht mehr
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radial angeordnete Kristallpldttchen, sondern wichst ein einzelner Kristall auf der
Symmetrieachse der Anordnung.

Um das Quellmaterial vom wachsenden Kristall rdumlich zu trennen, wurde zu-
meist ein Rohr eingefiigt, vorzugsweise auch aus porésem Graphit. Von Potter et al.
wird erstmals die induktive Heizform in Zusammenhang mit der SiC-Ziichtung er-
withnt, wihrend bis dahin die Widerstandsheizung dominierte [30]. Die Verwendung
der induktiven Heizung hat im wesentlichen Auswirkungen auf die geometrische Aus-
fithrung der Ziichtungsanlage und damit gekoppelt auf das Temperaturfeld (s. Abb.
3.6). Weitere Vorteile sind die einfachere Heizergeometrie (vgl. [31]), eine deutliche
Senkung des Energiebedarfs und die Erhohung der Standzeit verschiedener Teile der
Apparatur.
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Abb. 3.6: Modifiziertes Lely-Verfahren nach Ziegler [32]

Die in Abb. 3.6 nicht enthaltene Spule zur Erzeugung des Wechselfeldes wird in
der Literatur oftmals filschlich als Hochfrequenz-Spule bezeichnet, auch wenn die von
Ziegler et al. verwendeten 4 kHz zumindest im technischen Sinn als Niederfrequenz
einzustufen sind. Eine weitere Besonderheit besteht in der Anordnung des Keimes im
unteren Teil des Ziichtungsgefifies. Dadurch wurde die thermodynamische Stabilitét
des Systems erhsht (Temperaturgefille in Richtung der Schwerkraft), aber es wurde
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wiederholt von das Kristallwachstum negativ beeinflussenden Partikeln berichtet. Es
wurde angenommen, dafl die Partikel Teile der Graphitaufbauten waren, die auf die
Kristalloberfléiche fielen.

Fiir die Demonstration von blauen Leuchtdioden wurden mit Aluminium dotierte
Kristalle geziichtet. Da normalerweise undotierte SiC-Pulver, geliefert durch Fa. ESK
Kempten GmbH, eingesetzt wurden, muflte fiir das Erreichen einer p-Typ Leitfihigkeit
zusiitzlich Al-dotiertes Pulver desselben Herstellers zugesetzt werden. Mit SiC-Pulver,
das ca. 0.3 Masse-% Aluminium enthielt, wurden Nettoakzeptorkonzentrationen von
2-10*® cm? erzielt. Gleichzeitig sank die Transparenz der Kristalle deutlich.

Um eine Kristallisation eines nicht erwiinschten Polytyps bei tiefen Tempera-
turen zu verhindern, wurde wihrend der Aufheizphase mit einem Argondruck von
1 atm (= 1013 hPa) gearbeitet. Mit Erreichen der Ziichtungstemperatur von
Tkeim = 2200 °C wurde dann der Druck auf 2 mbar (= 2 hPa) abgesenkt, um
die Kristallisation zu initiieren. Die Wahl des Druckes ist auf Dampfdruckkurven
gemiB [24] zuriickzufithren, wonach der Gesamtdruck im System SiC-C ca. 1 mbar
(= 1 hPa) betrigt. Gleichzeitig konnten die auftretenden Verluste iiber Gaslecks
reduziert werden.

Abb. 3.7: Abhingigkeit der Polytyphéufigkeit (Fldchenhéufigkeit) von der Zeitkon-
stante des Abpumpzyklus nach [33]

Typische Versuchsbedingungen wurden mit Tqyene = 2400 °C, Tgeim, = 2200 °C
und einem axialen Temperaturgefiille von 10 K/cm bis 25 K/cm angegeben, womit
Wachstumsgeschwindigkeiten bis zu 4 mm/h erzielt wurden. Die Kristalle hatten
einen nutzbaren Durchmesser von 14 bis 20 mm und waren immer von polykristalli-
nem Material umgeben, wobei die Kristalle zu 85 % den 6H-Polytyp aufwiesen. Die
Liange betrug nach 8 h Prozefidauer bis zu 24 mm. An axialen Kristallschnitten wurde
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festgestellt, dafl eine grofle Anzahl von Poren existiert, die an ihren Ende sogenannte
Blasen aufweisen. Als Ursache wurde der Keim (Acheson-Material) angegeben, der
eine Reihe von Oberfliichendefekten bis hin zu kleinen Léchern aufwies. Im Verlauf
der Ziichtung wurden diese zwar teilweise iiberwachsen, jedoch bewegen sich Hohl-
rdume durch den Kristall aufgrund von Temperaturgradienten. Zur Losung dieser
Probleme wurde die Verwendung von defektarmen Keimen und der Wachstumsstart
bei kleinen Temperaturgradienten vorgeschlagen.

Nach Tairov et al. hat die Wahl der Abpumpgeschwindigkeit einen wesentlichen
Einflu auf die Entstehung eines bestimmten Polytyps [34]. In Abhingigkeit von
der Abpumprate wurde eine Haufigkeitsverteilung von Polytypen publiziert, die in
Abb. 3.7 gezeigt ist. Die Abpumpgeschwindigkeit wurde durch einen exponentiellen
Abfall mit der Zeitkonstante 7 beschrieben.

Das modifizierte Lely-Verfahren bildet folglich eine Ausgangsbasis, um die in Ab-
schnitt 3.3.2 aufgelisteten Anforderungen zu erfiillen. Die meist zylindrischen Ein-
kristalle konnen mit guter chemischer Reinheit geziichtet werden und die Dotierung
erfolgt zumeist iiber die Gasphase. Im folgenden sollen Probleme dieser Ziichtungs-
variante aufgezeigt und die im Rahmen dieser Arbeit verwendete Anordnung kurz
skizziert werden.
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Kapitel 4

Besonderheiten des modifizierten
Lely-Verfahrens

Vorbemerkung: Eine Darstellung der geometrischen Parameter ist nur einge-
schrinkt moglich, da die Untersuchungen in enger Zusammenarbeit mit der Industrie
durchgefiihrt wurden und diese Daten daher vertraulich sind. Dies gilt ebenfalls fiir
den technologischen Ablauf des Ziichtungprozesses.

4.1 Versuchsaufbau

Grundsitzlich werden eine Quelle aus SiC (Pulver, Polykristalle oder Einkristalle)
sowie der SiC-Keim in einem Ziichtungsgefif§ angeordnet. Der gesamte Aufbau wird
bei Verwendung eines Inertgases auf die gewiinschte Temperatur erhitzt und im sich
einstellenden Temperaturfeld findet dann der Stofftransport statt. Einige der vorhan-
denen Freiheitsgrade sind: Material und Geometrie des Tiegels, die absolute Tempe-
ratur, das Temperaturfeld, der Systemdruck und die Zusammensetzung der Quelle.
Die Entkopplung dieser Einflufligroflen stellt ein Problem dar, das bis heute nicht
zufriedenstellend gelost werden konnte.

Fiir die Untersuchungen im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde mit einer
induktiv beheizten Anordnung gearbeitet. Ein weiterer Vorteil neben den zuvor be-
schriebenen (s. Abschnitt 3.3.2.2) ist dabei die Moglichkeit, die Induktionsspule au-
Berhalb der eigentlichen Ziichtungskammer anzuordnen. Da die Spule in der Regel
hohl ausgefiihrt ist, um Kiihlwasser durchzuleiten, entfallen z.B. aufwendige Wasser-
durchfithrungen und -dichtungen im Vakuumbereich. In Abb. 4.1 ist die Apparatur
schematisch dargestellt. Die Ziichtungskammer (4), die Quellmaterial (6) und Keim
bzw. den wachsenden Kristall (5) enthélt, ist von Isolationsmaterial (3) umgeben,
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das aus Graphit hoher Porositéit besteht. Der Ziichtungsaufbau befindet sich inner-
halb eines wassergekiihlten Vakuumgefifies (2). An der Ober- und Unterseite sind
definierte MeBstellen (7) fiir die pyrometrische Temperaturkontrolle. In vorgenann-
ter Abbildung dient der Graphittiegel (4) gleichzeitig als Heizer, eine Trennung von
Heizer und Tiegel ist jedoch grundsétzlich moglich.

Wie im Abschnitt 3.3 bereits gezeigt wurde, sind fiir eine wirtschaftliche Kristall-
ziichtung Temperaturen weit oberhalb des Schmelzpunktes von Silicium notwendig.
Aufgrund der hohen Reaktivitéit von fliisssigem als auch von gasformigen Silicium ist
die Materialauswahl fiir den Versuchsaufbau beschrinkt. Geht man fiir die Sublima-
tionsziichtung von Temperaturen > 2000 °C' aus, wird die Materialpalette zusétzlich
eingeschréinkt. Aus diesen Griinden ist heute Kohlenstoff unterschiedlicher Herstel-
lungsformen das am haufigsten verwendete Material. In erster Linie kommen Fein-
korngraphite in Frage, die grofitechnisch in hoher Reinheit und mit guter elektrischer
Leitfihigkeit hergestellt werden. Dabei ist es als Vorteil zu werten, dafl Siliciumcarbid
Kohlenstoff enthélt und Fremdphaseneinschliisse iiber Tiegelmaterialien fast ausge-
schlossen sind. Weiterhin muf§ die Porésitéit von Graphit erwihnt werden, die auch
bei hochdichten Sorten herstellungsbedingt nicht wesentlich unter 10 % absinkt.
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Abb. 4.1: Anordnung zur Sublimationsziichtung von SiC-Einkristallen (schematisch)

Als Isolationsmaterial wird hiufig ebenfalls Kohlenstoff verwendet. Fiir die Erzie-
lung guter Wirmeddmmeigenschaften werden Graphitfasern geringer Dimension ()
wenige pum) verwendet. Diese Fasern werden dann zu einem Kérper zusammengefiigt,
der eine sehr hohe Porositét (bis zu 50 %) besitzt. Der resultierende Wérmestrom ist
so gering, dafl Temperaturunterschiede bis zu 1000 K/cm gemessen werden.
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4.1 Versuchsaufbau

Um den Abtransport der Wirme zu gewihrleisten, wird die Ziichtungsanordnung
in einem wassergekiihlten Rezipienten untergebracht. Als Material hoher Tempera-
turwechselbestéindigkeit eignet sich SiO,-Glas.

Als nahezu einzige Alternative zu Graphittiegeln wird in der Literatur Tantal
diskutiert [35-37]. Wesentliche Vorteile sind einerseits die Dichtheit und andererseits
die Fahigkeit, Kohlenstoff aufzunehmen. Wird Tantal in Anwesenheit von Graphit
erhitzt, so entsteht Tantalcarbid TaC. Die Umwandlung dickwandiger Ta-Korper,
z.B. Rohre, ist durch Diffusion begrenzt, da sich sehr schnell eine oberfléichliche TaC-
Schicht bildet, die eine Reaktion des weiter innen liegenden Ta mit C verlangsamt.
Die Folge ist, dafl noch iiber mehrere Stunden Kohlenstoff aus dem System entfernt
wird und somit eine Graphitierung sowohl der Quelle als auch des Keimes verhindert
werden kann. Waihrend die Ziichtung im Graphitgefafl im System SiC-C abléduft,
koénnen sich die thermodynamischen Bedingungen bei Verwendung von Ta bzw. TaC
nach SiC-Si verschieben. Somit 148t sich durch die Wahl des Tiegelmaterials die
Zusammensetzung der Gasphase verédndern.

Zur aktiven Beeinflussung des Temperaturfeldes wiithrend der Ziichtung kann eine
Relativbewegung von Spule und Ziichtungsgefifl erfolgen. Dadurch wird die Wirme-
quelldichte (s. Abschnitt 4.2) im Heizelement geéindert und somit auch die Tempera-

turverteilung in Ziichtungsraum.

Die sehr hohen Temperaturen sowie die Reaktionsfreudigkeit von Silicium erschwe-
ren den mefitechnischen Zugang zu ziichtungsrelevanten Groflen. Zur Temperaturmes-
sung wurde deshalb auf Pyrometer zuriickgegriffen. Damit kann die Temperatur z.B.
am Boden der Anordnung oder in der Nihe des Kristalls gemessen und als Regelgrofie
verwendet werden. Da diese Pyrometer meist auflerhalb des Rezipienten angebracht
sind, wird als Meimodus das Zweifarbprinzip angewendet. Dabei wird das eintreffen-
de Licht bei zwei unterschiedlichen Wellenléingen ausgewertet, um dann daraus das
Verhiltnis der entsprechenden Intensitéiten zu bilden. Die Temperatur kann unter
der Annahme einer konstanten Emissivitdt der Strahlungsquelle bei diesen beiden
Wellenléingen ermittelt werden. Somit kann eine Intensitéitsschwiichung durch z.B.
das Beschlagen von Fenstern (Kondensation von Verunreinigungen) eliminiert wer-
den. Alle Angaben, die in der Literatur zu Ziichtungstemperaturen gemacht werden,
sind aus o.g. Griinden oftmals lediglich Meflgrofien und sagen nur bedingt etwas iiber
die Verhiltnisse im Ziichtungsraum aus.

Der Rezipient ist mit einem Drucksystem verbunden, das ein Evakuieren, die Ver-
wendung von Inertgasen sowie die Einleitung von Dotiergasen wihrend der Ziichtung
ermoglichen soll.
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4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

4.1.1 Korngrofle des Quellmaterials

In Abschnitt 2.1 wurde erwihnt, daf3 die geometrische Form des zu verdampfenden
Materials einen groflen Einflufl auf die Verdampfungsgeschwindigkeit ausiiben kann.
Die Kriimmung der Oberfliche wird durch die Auswahl der Korngrofie bestimmt.
Tatséchlich ergeben sich beim SiC-Quellmaterial auch in Abhéingigkeit vom Polytyp
unterschiedliche Partialdriicke der Spezies. So findet man bei 3C-SiC eine geringe-
re Sublimationsenthalpie und einen htheren Anteil von C-tragenden Spezies in der
Gasphase als bei anderen Polytypen [24,38]. Betrachtet man nur einen Polytyp, so
erhoht sich das Si/C-Verhéltnis mit abnehmender Korngréle (s. Abb. 4.2). Dieser
Effekt wird von Tairov et al. auf die erhohte Oberflichenenergie zuriickgefiihrt, da
durch die lingere Bearbeitungszeit (Zerkleinern von grobkristallinem Material) die
Defektdichte an der Oberfliche steigt [33]. Gleichzeitig wurde eine Erhthung des Ge-
samtdruckes iiber dem Quellmaterial festgestellt. Dies ist insofern zu erwarten, als
die Oberflichenenergie aufgrund nicht abgesiittigter Bindungen zunimmt.
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Abb. 4.2: Temperaturabhéngigkeit des Si/C-Verhiltnisses fiir unterschiedl. Korngrs-
Ben des Quellmaterials (A 0.065-0.2 mm, o 0.2-1 mm, x 1-2 mm, V¥ 2-
3 mm) [33]

Die Verwendung einer grobkérnigen bis einkristallinen Quelle ermoglicht das
Wachstum von SiC unter einer Gasphasenzusammensetzung mit geringerem Si-
Uberschu8. In Abhiingigkeit vom konkreten Temperaturfeld tritt im SiC-C-System
hiufig der Fall ein, dal zusétzlich zur Graphitierung des Quellmaterials ein Stoff-
transport im Quellmaterial selbst existiert. Dieser Transport fithrt im Verlauf des
Ziichtungsprozesses zu einer starken Anderung der Kornstruktur. Es entsteht grobkri-
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4.1 Versuchsaufbau

stallines SiC. Die obigen Betrachtungen sind nur eingeschrinkt giiltig, da sie zeitliche
Anderungen nicht beriicksichtigen.

Die Bestimmung des Verdampfungskoeffizienten ay..q stellt eine Voraussetzung
dar, um das Quellpulververhalten quantifizieren zu kénnen. Fiir 1850 K ergibt sich
im System SiC-C ag; = 3.3-1072 [39]. Ein Vergleich von verschiedenen Resulta-
ten zeigt, dafl diese Ergebnisse stark von der verwendeten Methode (Effusion oder
sog. Langmuir-Verdampfung) abhéingig sind und sich um mehrere Grolenordnungen
voneinander unterscheiden. Aus Langmuir-Experimenten ermittelten Behrens et al.
einen Koeffizienten von ~ 10~* bei 2498 K, der mit der Versuchszeit auf 2.5-107°
abfiel [40]. Gleiches trifft fiir den Vergleich zwischen Pulver und Einkristall zu, was
die Erkenntnisse von Tairov et al. bestéitigt. Grundsitzlich sind Werte aus Langmuir-
Experimenten kleiner, da der Si-Flufl wegen der Diffusion durch die Kohlenstoffschicht
deutlich verringert wird.

4.1.2 Befestigung des Keimkristalls

Ein ernsthaftes Problem der Kristallziichtung aus der Gasphase bei hohen Temperatu-
ren ist die Befestigung des Keimes. Die fiir das Wachstum notwendige Uberschreitung
wird in der Regel durch das Aufpriigen eines Temperaturgefilles von der Quelle zum
Keim hin eingestellt. Das hat zur Folge, dal der WarmefluB durch den Keim hin-
durch erfolgt und dieser selbst eine Temperaturdifferenz zwischen der Vorder- und
Riickseite erfihrt. Die Riickseite des Keims ist mit dem Tiegelmaterial assoziiert.
Diese Verbindungsstelle soll im folgenden Keimhalter genannt werden. Im einfach-
sten Fall gibt es eine sog. mechanische Keimbefestigung, wobei ein bestimmtes, vom
Keim verschiedenes Material direkt mit diesem in Kontakt steht.

Als alternative Methode zur mechanischen Keimfixierung werden Varianten dis-
kutiert, die einen Formschlu3 zwischen Keim und dahinter befindlichem Material
herstellen kénnen. Ein einfaches Verfahren ist die Klebung mit Zucker. Erschwerend
wirkt, daf} wihrend der Carbonisierungsphase von den Kohlenwasserstoffen sowohl
Wasserstoff als auch Sauerstoff abgespalten werden, die unvollstéindig und inhomogen
entweichen. Im Ergebnis entstehen dann oftmals Klebeschichten mit einer groflen
Anzahl von Hohlréumen.

FEin Vergleich von mechanischer Keimbefestigung und Klebung mit Zucker findet
sich bei Chourou et al. [41]. Obwohl durch die mechanische Befestigung die Makro-
defektdichte nahezu auf Null gesenkt wurde, erhohte sich die Dichte an micropipes.
Als Ursache dafiir wurden mechanische Spannungen genannt. Um den Einflufl von

Inhomogenititen durch Klebung zu verringern, wurde eine um 150 K verminderte
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4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

Keimtemperatur verwendet. Um die ebenfalls sinkende Verdampfungsgeschwindig-
keit zu kompensieren, mufite simultan der Druck von 20 (= 26.6 hPa) auf 5 Torr
(= 6.66 hPa) gesenkt werden. Der Kristall wies zwar weiterhin eine Anzahl von Ma-
krodefekten auf, aber deren Vordringen in Wachstumsrichtung deutlich reduziert war,
was das Resultat des verminderten Temperaturgradienten ist.

Uber die Existenz von Hohlrdumen bei Verwendung geklebter SiC-Keime wurde
ebenfalls durch Sanchez et al. berichtet [42,43]. Es konnte nachgewiesen werden,
daf} in Gebieten mit fehlender Klebeschicht der Keimkristall in Richtung Keimhalter
verdampft, um sich dort polykristallin abzuscheiden. Um diese Zersetzung zu ver-
hindern, wurde eine diinne Graphitschicht auf die Keimriickseite aufgebracht und an-
schlielend bei 2300 °C getempert. Da die Schicht nach einer Stunde noch stabil blieb,
wird geschluBfolgert, dafl die Riickseitenverdampfung effektiv durch eine Diffusions-
barriere verhindert werden kann. Zu dhnlichen Resultaten gelangten Tuominen et al.,
die durch entsprechendes Tiegeldesign (Verrringerung der T-Gradienten) bzw. durch
Erhohung des Inertgasdrucks die Riickseitenverdampfung nahezu vermieden [44].

Fiir die mechanische Keimbefestigung ist von groflier Bedeutung, wie die Grenz-
fliche zwischen Keim und Keimhalter beschaffen ist. Aufgrund von Rauhigkeit und
anderen geometrischen Oberflichenfaktoren wird dieser Kontakt niemals ideal sein
konnen. Die Folge ist, dafl der Keim an einigen Stellen Kontakt zum Keimhalter hat
und an anderen Stellen nicht. Es existieren Hohlrdume, in denen im Temperaturgefille
der Keimkristall als Quelle wirkt und das verdampfende Material sich auf dem Keim-
halter abscheidet. Das Keimhaltermaterial weist nicht die gleiche Strukturinformation
auf wie das zu ziichtende Material, d.h. es wird sich polykristallines Material abschei-
den und/oder Material durch die portse Unterlage diffundieren. Dieser Proze§ wird
simultan zum Einkristallwachstum wihrend der gesamten Ziichtungsdauer ablaufen.
Als Resultat finden sich Hohlrdume im Kristall (s. Abb. 4.3). Diese Anpassungspro-
bleme steigen mit zunehmendem Kristalldurchmesser. Es sei noch angemerkt, dafl in
dem Fall, wenn der Keimkristall bereits ausgedehnte Hohlrédume enthilt, es unmoglich
ist, diese wihrend der Sublimationsziichtung zu schlieflen.

Die bei der SiC-Ziichtung notwendigen hohen Temperaturen forcieren diese Pro-
bleme. Wiederholt wurde in der Literatur dariiber berichtet, dafl die Hohlriume
grofe Teile des Kristalls zerstoren konnen [45]. Charakteristisch fiir diese Makrode-
fekte, auch hollow pipes genannt (> 10 gm Durchmesser), ist ein kristallographisch
begrenztes Ende, sofern das hollow pipe im Kristall endet. Von oben lassen sich
dann meist hexagonal geformte Gebiete erkennen, die mehrere 100 gm Durchmesser
aufweisen konnen. Das Verhiltnis von hollow-pipe-Linge zur Kristallinge ist sowohl
durch den Durchmesser des Hohlraumes als auch durch das aufgeprigte Tempera-

38



4.2 Temperaturfeld
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Abb. 4.3: Hohlraum zwischen poroser Unterlage und Keim in versch. Stadien des
Ziichtungsprozesses mit t; < to

turfeld bestimmt. Demzufolge sollte es durch Senkung des Temperaturgradienten im
Keimkristall zu einer drastischen Reduzierung der Hohlraumléinge kommen, womit in
der Praxis jedoch oftmals eine Verminderung des Temperaturgradienten im Wachs-
tumsraum gekoppelt ist, was wiederum zu einer Senkung der Rate fithrt und damit
unerwiinscht ist.

Das Verfahren der Keimhalterung durch Klebung wurde im Rahmen der vorlie-
genden Arbeit getestet, fiihrte jedoch zu einer geringen Reproduzierbarkeit. Alle
getesteten Substanzen, wie z.B. Zucker, bestehen jedoch aus Kohlenwasserstoffen, die
beim Erhitzen gasformige Elemente abgeben. Demzufolge war es nicht moglich, eine
gleichméflige und geschlossene Schicht zwischen Keimhalter und Keim zu erzielen. In
einigen Fillen war die Haftung sogar so gering, dafl der Keim wihrend der Ziichtung
vom Keimhalter fiel. Aus diesem Grund wurde die mechanische Keimbefestigung
bevorzugt.

4.2 Temperaturfeld

Da eine direkte Temperaturmessung bei der SiC-Ziichtung aufgrund der hohen Tem-
peraturen fast ausgeschlossen ist, wird meist auf (rdumlich gesehen) indirekte Mef-
methoden zuriickgegriffen, von denen die Pyrometrie an erster Stelle steht. Die Ver-
wendung von Graphittiegeln macht gleichzeitig den Einblick in den eigentlichen Ziich-
tungsraum unmoglich. Der fehlende Zugang zum Ziichtungsraum, die Reproduzier-
barkeit von Pyrometern, und deren absolute Mef}fehler machen es erforderlich, nu-
merische Methoden fiir die Ermittlung der Temperaturfeldes einzusetzen. Da andere
MeBgroflen dhnlichen Restriktionen unterliegen, stellt die numerische Simulation der
Transportvorgénge in der Gasphase und des Kristallwachstums ein wichtiges Werk-
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zeug fiir die Optimierung des Verfahrens und somit fiir defektirmere und groflere
Kristalle dar.

In erster Linie wird das Temperaturfeld durch die Art der Warmequellenerzeugung
sowie den geometrischen Aufbau bestimmt. Die induktive Heizung erfolgt iiber ein
niederfrequentes Feld, das in geeignetem Material, z.B. Graphit, Ringstrome erzeugt.
In Abhéngigkeit von der verwendeten Frequenz und der Wandstéirke des Heizers er-
reicht man FEindringtiefen von mehreren Millimetern, die eine effektive Erzeugung
von Wirmequellen erméglichen. Die Eindringtiefe ¢ kennzeichnet den Abstand von
der Oberfliche, bei dem der Strom auf 1/e des Oberflichenwertes abgeklungen ist.
Entsprechend

8=/ g - fyer - @ (4.1)

(p- spez. elektr. Widerstand, g, p,.,- Permeabilitidtskonstante bzw. relative Per-
meabilitit, w- Kreisfrequenz (w = 27 f, f- Frequenz des Wechselfeldes)

ergibt sich fiir Graphit ein Wert von ca. 8 mm bei Raumtemperatur. Das heif3t, daf3
der Teil des Aufbaus, welcher zur Erzeugung der Wirmequellen dient (Heizer), nicht
wesentlich dicker sein muf. Uber die axiale Variation der Wanddicke des Heizers kann
demnach bei konstanter Spulenposition die Warmequelldichte beeinflu3t werden.

Zur Berechnung der rdumlichen Verteilung des Wechselfeldes wurde ein kommer-
zielles Programm der Fa. Ansoft Corp. verwendet, das elektromagnetische Fragestel-
lungen l6sen kann. Das Programm Maxwell 2D basiert auf der Losung der Maxwell-
Gleichungen nach der Finiten-Elemente-Methode. Wegen der Symmetrie der Ziich-
tungsanordnung wurde die mathematische Formulierung auf eine axisymmetrische
Aufgabe reduziert, was die Rechenzeit drastisch verringert. Durch die Relativbewe-
gung von Spule und Ziichtungsgefifl wird das Wiarmequellenfeld zusétzlich beeinfluft.
Es zeigte sich jedoch, daf} ein Riickschlufl aus der Quellendichteverteilung auf das re-
sultierende Temperaturfeld nicht ohne weiteres moglich ist, da z.B. elektrisch inaktive
Hohlrdume stark auf das Temperaturfeld einwirken.

Die Verteilung der Wérmequellen wird dann als Eingabedatei fiir die Tempera-
turfeldberechnung genutzt. Fiir die Beurteilung der Temperaturverteilung wird auf
Ergebnisse zuriickgegriffen, die im Rahmen einer Promotionsarbeit erarbeitet werden.
Das Temperaturfeld wurde unter Verwendung des kommerziellen Softwarepaketes Ca-
peSim, Fa. Cape Simulations Inc., modelliert [46]. Zur Losung des Systems von par-
tiellen Differentialgleichungen wird ebenfalls die Finite-Elemente-Methode benutzt,
wobei aufler der Wirmeleitung auch der Transport durch Strahlung beriicksichtigt
wird. Grundsétzlich mufl die Warmestrahlung im vorliegenden Temperaturbereich
als ein dominanter Mechanismus zum Wérmetransport angesehen werden. Ein FEr-
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Abb. 4.4: Temperaturfeld einer SiC-Ziichtungsanordnung @hnlich Abb. 4.1

gebnis der numerischen Simulation ist in Abb. 4.4 fiir eine Beispielgeometrie erfafit.
Es wurde das Isothermenbild herausgegriffen, wobei Temperaturen kleiner 2460 K der
Anschaulichkeit wegen ausgelassen wurden. Die Isothermendichte ist wegen der effizi-
enten Isolation sehr hoch, so daf§ am Auflenmantel Temperaturen < 1200 K existieren.
Verglichen mit dem schematischen Aufbau in Abb. 4.1 ist der starke Wérmestrom in
Richtung beider Pyrometersffnungen (oben und unten) zu erkennen. Die heiflesten
Stellen liegen - axial gesehen - zum Keim hin verschoben und es ergibt sich ein konve-
xer Isothermenverlauf fiir den Kristall. Inwiefern die Wachstumsphasengrenze diesem
Verlauf entspricht oder durch andere Einfliisse determiniert ist, soll hier nicht weiter
diskutiert werden.

Fin Problem numerischer Simulationen stellt die Zuverlissigkeit von Materialda-
ten dar. Wéhrend fiir Graphit aufgrund der Herstellung sowie der breiten Anwendung
bei hohen Temperaturen eine Reihe von Daten verfiigbar sind, ist dies fiir SiC nur
bedingt der Fall. Grofle Unsicherheiten ergeben sich nach wie vor aus der Porositit
des Quellmaterials und deren zeitlicher Anderung. Versuche zur Messung der Wiir-
meleitfiahigkeit wurden zwar durch Miiller et al. vorgenommen, sind aber im Tempe-
raturbereich eingeschréinkt [47]. Weiterhin ist es kaum moglich, die zeitliche Dichte-
und/oder Polytypénderung des Quellmaterials sinnvoll zu quantifizieren. Auch hier

41



4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

wird die hohe Reaktivitit von Silicium zum Nachteil, da direkte Mefverfahren bisher
mangels einer stabilen Sonde unméglich sind. Dennoch ist die Simulation in der Lage,
zumindest Trendaussagen z.B. hinsichtlich der Wirkung von Geometrieinderungen zu
treffen und das physikalische Verstédndnis der Prozesse zu erweitern.

Weitergehende Berechnungen wurden in der Literatur vor allem zum Stofftrans-
port, zur Kristallisation und zur Spannungsberechnung im Kristall angegeben, die
Ergebnisse werden jedoch meist auf eine einfache Tiegelgeometrie abgebildet, so dafl
kaum Riickschliisse fiir andere Anordnungen moglich sind. Ubereinstimmend wird
allerdings grundsétzlich auf die Beriicksichtigung der Konvektion als Wirmetrans-
portmechanismus verzichtet.

Die Angabe einer Ziichtungstemperatur ist somit nicht nur aufgrund der Vor-
bemerkungen zu diesem Kapitel nicht moglich, sondern in den meisten Féllen auch
nicht realistisch. Die in der Literatur angegebenen Werte repréasentieren nur die Werte
an den Meflpunkten und es erfolgt keinerlei Angabe dariiber, in welcher Entfernung
sich der Keim befindet und welche Materialien eventuell dazwischen liegen. Dies gilt
gleichermaflen fiir Angaben zur Temperaturdifferenz oder gar zum Temperaturgradi-
enten.

Das Auftreten von Temperaturdifferenzen im Ziichtungstiegel (vgl. Abb. 4.2) ist
einerseits fiir den Stofftransport eine notwendige Voraussetzung, andererseits werden
dadurch Temperaturgradienten hervorgerufen, die sich negativ auf die Kristallqualitét
auswirken konnen. Bei zu hohem axialen Gradienten kann eine kritische Ubersiitti-
gung erreicht werden, die z.B. 3D-Wachstum hervorruft. Radiale Gradienten dienen
meist der Durchmesservergréferung (von Keim zu Kristall). Diese Temperaturin-
homogenitéiten fithren zwar zu den oftmals gewiinschten, konvexen Phasengrenzen,
erhohen jedoch die Gefahr von mechanischen Spannungen. A priori kénnen keine
Angaben zu kritischen Werten gemacht werden. Zu diesem Zweck sind numerische
Simulationen im Zusammenhang mit Experimenten notwendig.

4.3 Verhiltnisse in der (Gasphase

Die Gasphase ist beim modifizierten Lely-Verfahren durch Temperatur, Druck sowie
Zusammensetzung bestimmt. Zuerst soll der Gasphasentransport untersucht werden,
der zusitzlich durch dimensionslose Kennzahlen charakterisiert werden kann (siehe
Abschnitt 2.2). Zu diesem Zweck wird die mittlere freie Weglinge A berechnet, die
sich aus der Formel

k-T

A= ——"— (4.2)
V2 m-d3 - p

42
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mittl. freie Weglange (m)
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Abb. 4.5: Temperaturabhéingigkeit der mittleren freien Weglinge fiir Argon bei ver-
schiedenen Driicken nach Gleichung (4.2)

ergibt. Der kugelféormige Molekiildurchmesser dj; kann aus der dynamischen Visko-
sitét n bestimmt werden und diese wiederum aus dem Stoflintegral €2. Dann l&8t sich
die Temperaturabhéingigkeit der Viskositét bis zu einem Druck von ca. 100 kPa als

n=0.026689 - VM - T/ [0* - Q(T™)] (4.3)

schreiben. Sowohl fiir 7%, woraus dann das Stoflintgral 2 ermittelt werden kann,
als auch fiir den StoBquerschnitt o lassen sich tabellierte Werte finden [48]. Der
Molekiildurchmesser dy; = 2 - 7, selbst berechnet sich geméf

vm-k-T

M = 6-m3/2.p

(4.4)

mit m = k- M,,/R (My-molare Masse, R-Gaskonstante). In Abbildung 4.5 ist die
berechnete mittlere freie Weglidnge in Abhéingigkeit von der Temperatur doppelt loga-
rithmisch fiir Argon dargestellt. Man erkennt fiir ziichtungsrelevante Driicke zwischen
1 und 10 hPa, dafl die Molekiile im Durchschnitt Strecken < 1 mm ohne Stofl zuriick-
legen konnen. Folglich ist die Knudsen-Zahl Kn (s. Gleichung (2.10)) gleich 0.5 fiir
Offnungsdurchmesser von 2 mm und kleiner 0.01 fiir Durchmesser groer als 100 mm.

Die mittlere freie Wegléinge ist mindestens eine Groflenordnung geringer als typi-
sche Tiegelabmessungen. Die Werte lassen den Schlul zu, dal sowohl die Stofle der

43



4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

Molekiile untereinander als auch Stofle mit dem Ziichtungsbehiilter eine Rolle bei der
SiC-Ziichtung spielen.

Auf Grundlage der Viskositit lieBen sich auch Stoffgemische berechnen. Da jedoch
keine Daten vorliegen und, wie im folgenden zu zeigen ist, mit mehr als zwei Kom-
ponenten gerechnet werden miifite, auf die nicht die Vereinfachung der verdiinnten
Losungen anwendbar ist, bleiben die Betrachtungen auf Argon beschrinkt. Grund-
sitzlich &8t sich aus Gleichung (4.2) erkennen, daf3 bei groflerem Molekiildurchmesser
die mittlere freie Wegléinge abnimmt.

Die Abschitzung des dominanten Transportmechanismus durch die in Ab-
schnitt 2.2 eingefiihrte Klosse-Zahl K ist fiir die SiC-Sublimationsziichtung nicht sinn-
voll, da die in der Herleitung gemachten Annahmen nicht zutreffen. Dabei wurde von
einer horizontalen Geometrie mit einer dominierenden Konvektionsrolle ausgegangen.
Um dennoch Aussagen iiber Transportmechanismen treffen zu kénnen, sollen andere
dimensionslose Kennzahlen betrachtet werden. Die Grashof-Zahl Gr gibt das Ver-
hiltnis zwischen der Auftriebskraft und der Reibungskraft an. Wenn eine kritische
GroBe iiberschritten wird, bedeutet dies den Ubergang von laminarer zu turbulenter
Stromung. Da die Prandtl-Zahl Pr fiir Gase in der Nihe von 1 liegt, ist es hin-
reichend, die Grashof-Zahl anstelle der, fiir die Ziichtung aus Schmelzen iiblicheren,
Rayleigh-Zahl Ra = Gr - Pr zu verwenden. Danach erhilt man entsprechend

Beg- AT &

v

einen Wert von 4-10~* fiir AT = 1 K bei 2500 K bzw. 4-1072 fiir AT = 100 K bei
2500 K (-Ausdehnungskoeffizient, g- Fallbeschleunigung, d- Durchmesser, v- kine-

Gr (4.5)

matische Viskositéit). Daraus resultiert, dafl die Stromung laminar ist und konvektive
Einfliisse zumindest auf den Wirmetransport vernachliéissigt werden kénnen.

Siliciumcarbid ist eine inkongruent verdampfende Verbindung und es wird ange-
nommen, dafl nur diese feste Verbindung im System Si-C existiert. Schon frith wurde
festgestellt, dafl bei der Sublimation von SiC festes Graphit zuriickbleibt. Die er-
sten Dampfdruckmessungen erfolgten unter der Annahme, dafl die Gasphase nur aus
SiC und Si besteht. Dennoch wurde fiir das System SiC-C der Gesamtdruck ermit-
telt [51]. Erste massenspektrometrische Untersuchungen folgten dann durch Drowart
et al. Ende der 50er Jahre [49,52]. Als Hauptspezies wurden Si, SiCy und SiyC fiir
das System SiC-C identifiziert. Auflerdem wurden Sip, SiC, SiyCs, Sis, SipCs sowie
SizC festgestellt. Die Messungen wurden meist in einer Knudsen-Anordnung (kleine
Offnung im Verhéltnis zur Oberfliiche des zu verdampfenden Stoffes) bzw. bei zusitz-
lichen Experimente mit Langmuir-Verdampfungen (freie Evaporation in ein Vakuum)
durchgefiihrt.
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Abb. 4.6: Gesamtdruck im System SiC-C nach [38,49, 50]

Es soll hier mit der Darstellung des Gesamtdruckes begonnen werden, da diese
Messung mit relativ einfachen Mitteln durchgefiihrt werden konnte. Die Zusammen-
setzung der Gasphase zu ermitteln erforderte jedoch aufwendigere Messungen und
gleichzeitig die theoretische Beschreibung. In Abb. 4.6 ist ein Vergleich der ermittel-
ten Gesamtdriicke in Abhéingigkeit von der Temperatur dargestellt.

Knippenberg fithrte Messungen des Gesamtdruckes durch, wobei er jeweils 0.1 mol
SiC-Pulver von 100 um Korngroe verwendete [24]. Das Material wies hauptséch-
lich den 6H-Polytyp auf. Die genannte Menge wurde dann in Graphit-Tiegeln von
35 mm Durchmesser und 35 mm Hohe bei 0.1 atm (= 9.807-10° Pa) bzw. 1 atm
(= 9.81-10" Pa) untersucht. Vor und nach jedem Experiment wurden die Massen des
Gesamtkohlenstoffs (incl. Tiegel) sowie des Gesamtsiliciums und das Si/C-Verhiiltnis
in der Gasphase aus dem Verlust an Silicium bzw. Kohlenstoff bestimmt. Im Gegen-
satz zu Drowart et al. hatte Knippenberg geschluf)folgert, daf3 die Gasphase immer
reich an Silicium ist. Unterstiitzt wurde die Annahme dadurch, daf§ nach Ziichtungs-
experimenten mit hoher Abkiihlgeschwindigkeit Silicium auf den SiC-Lamellen zu

finden war.
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Abb. 4.7: Partialdruckkurven und Verhéltnis von ps;,c bzw. psic, zu psi nach versch.
Autoren (offen: SiC-C, geschlossen: SiC-Si), v.o.n.u.: a) [52], b) [38], ¢) [50]

Spitere Analysen der Gasphasenzusammensetzung wurden durch Lilov et al. so-
wie Rocabois et al. publiziert [38,50]. Im letzteren Fall erfolgte eine genaue massen-
spektrometrische Untersuchung der Systeme SiC-C und SiC-Si mit Darstellung der
Ergebnisse, wihrend bei Lilov lediglich die Partialdriicke der Hauptspezies berechnet
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4.3 Verhiltnisse in der Gasphase

und unter verschiedenen Gesichtspunkten diskutiert werden. Es erfolgte zwar eine
Quellenangabe, jedoch nicht der detaillierte Verweis fiir jede einzelne Spezies. Wei-
terhin sind nur die Partialdampfdriicke der Hauptspezies angegeben, was jedoch in
Abhéngigkeit vom Polytyp (6H, 3C) geschieht. Die im Bereich der Ziichtungstempe-
raturen existierenden Abweichungen sind relativ gering und sollen hier nicht weiter
diskutiert werden. Lediglich die Messungen von Ruff et al. weisen eine - wahrschein-
lich mefitechnisch bedingt - zu grole Abweichung auf und sind deshalb nicht in die
Abbildung aufgenommen worden [51]. Bei Temperaturen zwischen 2000 und 2400 °C
ist der Gesamtdruck demnach im Bereich von einigen 10! bis zu einigen 10° Pa.

Fiir die Kristallziichtung relevanter ist die Frage nach der Zusammensetzung der
Gasphase. Wie bereits ausgefiihrt, lassen sich mit massenspektrometrischen Metho-
den die einzelnen Spezies in der Gasphase identifizieren. Im System SiC-C sind dies
Si, SioC sowie SiCs, fiir das System SiC-Si kommt noch Sis hinzu.

In welchem thermodynamischen System, SiC-C oder SiC-Si, die Ziichtung erfolgt,
wird in der Regel auch durch die Wahl der Tiegelmaterialien determiniert (siehe
Kap. 4.1). Die Frage, ob sich SiC und C oder aber SiC und Si im Gleichgewicht
befinden, wird deutlich in den Partialdriicken widergespiegelt. Die Partialdriicke der
Hauptspezies in der Gasphase iiber SiC sind in Abb. 4.7 dargestellt.

Fiir den hier dargestellten Temperaturbereich ist der Partialdruck von Silicium
immer am grofiten. In allen drei Fillen sind grofle Unterschiede zwischen den beiden
Grenzen des Zustandsgebietes zu erkennen. Wéihrend fiir das Gleichgewicht SiC-C
der Unterschied zwischen Si;C und SiCy gering ist, nimmt im System SiC-Si der Par-
tialdruck von Si;C zu, da auch pg; ansteigt. Mit zunehmender Temperatur wird der
Abstand zwischen pg; und den anderen Spezies immer kleiner, der relative Uberschuf3
von Silicium in der Gasphase nimmt ab. Nur in Abb. 4.7(a) existiert ein deutlicher
Unterschied von SiCs zu den anderen Komponenten, auch noch bei hohen Tempera-
turen.

In Zusammenhang mit den Ausfiihrungen zur dissoziativen Sublimation in Ab-
schnitt 2.2 wird klar, daf3 die Ziichtung nach der modifizierten Lely-Methode durch
eine starke Abweichung der Zusammensetzung der Gasphase von der stéchiometri-
schen Kristallzusammensetzung gekennzeichnet ist. Eine unmittelbare Folge ist, dafl
iiberschiissiges Silicium von der wachsenden Phasengrenze wegtranspotiert werden
muf, bzw. die C-haltigen Spezies durch diese Uberschufschicht diffundieren miissen,
um ein Kristallwachstum zu erméglichen. Gleiches gilt selbstversténdlich fiir vorhan-
dene Verunreinigungen. Unter diesen Voraussetzungen ist im geschlossenen System
die Kontrolle des Kristallwachstums eingeschrénkt, wenn nicht sogar unmoglich. Die
Verwendung einer Zusatzquelle bietet z.B. die Moglichkeit, die Zusammensetzung der
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4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

Gasphase aktiv zu beeinflussen.

Auflerdem kann selbst bei der SiC-Ziichtung im geschlossenen System die Gra-
phitierung der Quelle oder des Keimes kaum vollig verhindert werden. Im System
SiC-Ta kann dies nur iiber die Getterung von Kohlenstoff ermoglicht werden. Im
System SiC-C wird oftmals versucht, die Graphitierung durch die Zugabe von Sili-
cium zur SiC-Quelle zu verzogern. Unter Beriicksichtigung dieser Probleme ist der
Umstand, daf} ein geschlossenes System bei Temperaturen > 2000 °C fast unmoglich
ist, als Vorteil hinsichtlich der Kontrolle des Wachstums zu sehen.

Die bis hierhin diskutierten massenspektrometrischen Analysen entsprechen nur
annidhernd den Bedingungen bei der Einkristallziichtung. Deshalb muf versucht wer-
den, eine Korrelation zu Ziichtungsdaten herzustellen. Zu diesem Zweck kann von
den ablaufenden chemischen Reaktionen ausgegangen werden. Grundsitzlich ist es
sinnvoll, sich auf die Darstellung der wesentlichen Reaktionen zu beschrinken [49].
Die wichtigsten Reaktionen mit zugehorigen Reaktionskonstanten beim Ubergang des
Quellmaterials in die Gasphase sind:

SiC(f) S Si(g) + C(f) (4.6)
28iC(f) S SiCs(g) + Si(g)
SiC(f) +Si(g) S SixC(g)

K1 = Psi (47)
Ky = psic, " Dsi
Ks = psic/psi

Reaktionen mit der Tiegelwandung werden nicht betrachtet. Die Gleichgewichts-
konstanten sollten in Abhéngigkeit der Lage im System SiC-C-Si unterschiedlich sein.
Dazu sind K5 und K3 in Abb. 4.8 dargestellt.

Fiir K3 weisen die Ergebnisse der unterschiedlichen Autoren eine gute Uberein-
stimmung auf [38,50,52]. Fiir Ky 148t sich gleiches sagen, bis auf die Messung von
Drowart et al. im System SiC-Si, die wahrscheinlich mit einem systematischen Fehler
behaftet ist. Besonders interessant ist, dal die Gleichgewichtskonstanten dieser Re-
aktionen anscheinend nicht vom thermodynamischen System abhingig sind. Die Zu-
sammensetzung der Gasphase (Ng;/N¢) ist demnach stéirker durch den Si-Partialdruck
selbst bestimmt. Auflerdem erkennt man, dafl o.g. Reaktionen tatséichlich vorliegen.
Die in Abb. 4.8 dargestellten Kurven sind aus den entsprechenden Partialdriicken be-
rechnet. Einzig in [38] finden sich Angaben zu den Reaktionskonstanten. Als Werte
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Abb. 4.8: Darstellung der Reaktionskonstanten nach Gleichungen (4.6) bzw. (4.7)
(Kreise: Kg, Quadrate: Ks)

werden
Ky — 941-10%. (%)
Ky — 2.85-10°. (%)
angegeben.

Das Si/C-Verhéltnis in der Gasphase 18t sich iiber die Partialdriicke berechnen.

Dsi + 2 - psisc + Dsicy

Nsi/N¢ =
/ 2 - psic, + Psisc

(4.8)

Der Zugang zur Kristallziichtung wird z.B. durch die Messung des verbleibenden
Kohlenstoffs in einer anfinglich stéchiometrischen Quelle moglich.

(Amtransport + mC)/MSiC
(Amtransport + mC)/MSiC — mc /MC

Ngi/N¢ = (4.9)

AMyyansport beschreibt die Massendifferenz an Vorratsmaterial, vor bzw. nach dem
Versuch. Da sich dieser Unterschied aus der Summe von verdampftem und wieder
kristallisiertem SiC sowie dem Verlust von Si und SiC ergibt, mufy der Masse noch die
entsprechende Kohlenstoffmasse m zugerechnet werden. mc erhilt man z.B. durch
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Wiigung des restlichen Quellmaterials vor bzw. nach dem Erhitzen an Luft. Der freie
Kohlenstoff wird oxidiert und als Gasphase abgefiihrt. Stellt man Gleichung (4.8) mit
Hilfe der Gleichgewichtskonstante um, so erhélt man:

| Ks-(1—2-Ng/Nc)
bsi = \/Kg - (Nsi/Nc —Sz)—c1 (4.10)

Mit Hilfe der experimentell ermittelten Ng;/N¢ kann man den Si-Partialdruck be-
rechnen. In Gleichung (4.10) ist iiber die Partialdriicke und die Reaktionskonstanten
die Temperaturabhéngigkeit enthalten. Grundsitzlich lassen sich demnach Erkennt-
nisse iiber die Ziichtungstemperatur gewinnen, wenngleich Ziichtungsparameter wie
Druck und Temperaturgefille unberiicksichtigt bleiben. Es wurde versucht, die im
Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Versuche mit o.g. Formel zu beschreiben. Je-
doch ist das Verhiltnis Ng;/N¢ von verschiedenen Faktoren beeinflufit, so daf§ ei-
ne eindeutige Zuordnung nicht moglich ist. Die Beschaffenheit des Quellmaterials
spielt dabei eine wesentliche Rolle. Es konnte festgestellt werden, dafl mit zuneh-
mender Quellmaterialmasse, die vor dem Versuch eingewogen wird, der Siliciumanteil
in der Gasphase zunimmt. Das mittlere Verhiltnis wurde gemifl Gleichung 4.9 zu
1.2 < Ng;/N¢ < 1.4 bestimmt. Da auerdem die zur Berechnung der Reaktionskon-
stanten notwendige Temperatur nicht tatséichlich bekannt ist, kann nur festgestellt
werden, dafl der Gleichgewichtsdampfdruck von Silicium ungefihr den Werten ent-
spricht, die nach Gleichung 4.10 berechnet werden kénnen. Das Si/C-Verhiltnis aus
den Gleichgewichtswerten soll deshalb in Abb. 4.9 nochmals dargestellt werden.

Die Abbildung zeigt, daf8 die Anderungen des Si/C-Verhiltnisses im System SiC-C
kleiner sind als im System SiC-Si. Dies unterstreicht nochmals die Schwierigkeit, bei
nicht hinreichend genau bekanntem Ng; /N¢ auf die Ziichtungstemperatur riickschlie-
Ben zu konnen.

4.4 Abhingigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit

von Prozeflparametern

Da Arbeiten zu den nun folgenden Fragestellungen den Rahmen der vorliegenden
Untersuchungen gesprengt hiitten, sollen die Ergebnisse aus der Literatur diskutiert
werden, was jedoch unter besonderer Beriicksichtigung der eigenen Resultate erfolgt.
Diese Erorterungen sind fiir eine eingehende Darstellung in den nachfolgenden Kapi-
teln erforderlich.

Zuerst soll die Gasphasenzusammensetzung wihrend der Kristallziichtung néher
betrachtet werden. Die massenspektrometrischen Untersuchungen hatten gezeigt, daf3
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Abb. 4.9: Si/C-Verhiltnis berechnet aus Partialdriicken nach [38]

im Gleichgewicht ein relativer Uberschuff an Silicium existiert. Da der Aufwand
zur Realisierung einer definierten Zusammensetzung der Quelle (z.B. Vorsublimation,
CVD-Quellmaterial) nicht vertretbar ist (UberschuBkomponenten, Einflul von Ver-
unreinigungen, etc., vgl. Abschnitt 2.2), mufl die Zusammensetzungskontrolle, falls
moglich, auf anderem Weg vorgenommen werden. Ein wesentlicher Einflufifaktor ist
hier das verwendete Tiegelmaterial. Da im Rahmen der Untersuchungen dieser Ar-
beit ausschliefllich Graphit zum FEinsatz gekommen ist, mufl von einem halboffenen
System ausgegangen werden. Das bedeutet in der Ziichtungspraxis, dafl ein Teil
des Si bzw. SiC aus dem System entfernt wird. Dieser Zustand ist prinzipiell mit
dem Konzept der ”perforated capsule” nach Faktor et al. vergleichbar [7]. Dort
hatten Analysen gezeigt, dal die Kontrolle der Gasphasenzusammensetzung sowie
die Entfernung von fliichtigen Verunreinigungen notwendige Voraussetzungen fiir ein
kontrolliertes Wachstum darstellen. Zu diesem Zweck wurde ein kleines Loch in der
gasdichten Tiegelwandung angebracht. Durch die Wahl eines geeigneten Durchmes-
sers, der Lochliéinge und des dufleren Druckes konnten jetzt fliichtige Verunreinigungen
und Uberschukomponenten entweichen, wobei nur geringfiigige Mengen an Quellma-
terial verlorengingen.

Wie bereits erwiihnt, ist durch den Herstellungsprozefl von Fein- bzw. Feinstkorn-
graphiten eine offene Porositét nicht vermeidbar (Entweichen von Bindemittel bei
der Temperaturbehandlung). Ein Nettostrom von Sublimationsspezies aus dem Ziich-
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4. BESONDERHEITEN DES MODIFIZIERTEN LELY-VERFAHRENS

tungsgefif heraus ist die Folge. Der Einflufl auf die lineare Wachstumsgeschwindigkeit
wurde durch Nishino et al. dargestellt [53]. Es wurden drei verschiedene Graphit-
sorten untersucht, die eine unterschiedliche Dichte sowie unterschiedliche Korngrofien
aufwiesen. Bei allen untersuchten Ziichtungstemperaturen zeigte sich die hochste Ra-
te bei Verwendung des Graphites mit der geringsten Dichte. Es wurde geschluf3folgert,
daf} eine hshere Konzentration an C-Spezies bereitgestellt wird und in einem Experi-
ment ohne SiC gezeigt, daf der Tiegel eine effektive Kohlenstoffquelle darstellt. Nach
3 h Ziichtungsdauer war eine Graphitschicht von 0.3 mm an der Stelle entstanden, wo
sonst der Keim befestigt wurde. Eine eingehendere Untersuchung wurde von Rohm-
feld et al. vorgenommen, die Quellmaterial verwendeten, das durch Sintern von Silici-
um mit isotopenangereichertem Kohlenstoff (99% !3C) hergestellt wurde [54]. Mittels
Raman-Spektroskopie wurde die Konzentration von ¥C in axialer Richtung im Kri-
stall bestimmt. Wihrend fiir den Keim entsprechend der natiirlichen Hiufigkeit des
Isotops ein Wert von ca. 1 % ermittelt wurde, stieg die *C-Konzentration innerhalb
der ersten 300 ym auf 40 % an. In den folgenden 1.2 mm sank diese Konzentration
auf ca. 27 % ab. Diese Ergebnisse verdeutlichen den Einflufl des Wandmaterials auf
das Kristallwachstum. Innerhalb der ersten Wachstumsstadien wird der Kohlenstoft
zu einem groflen Teil aus der Tiegelwand geliefert. Dieser nimmt zwar im weiteren
Ziichtungsverlauf ab, erreicht jedoch anscheinend nie den Wert der Quellzusammen-
setzung.

Nishino et al. hatten festgestellt, dafl die Temperaturabhingigkeit mit kleiner
werdender Tiegelgraphitdichte abnimmt [53]. Als Ursache wurde die zusétzliche Be-
reitstellung von C-tragenden Spezies und damit die Anderung der Gasphasenzusam-

mensetzung angegeben.

Ahnliche Resultate wurden bereits von Tairov et al. berichtet [34]. Durch Ande-
rung des Abstandes Quelle-Keim konnte aus gaskinetischen Betrachtungen geschluf}-
folgert werden, dafl erst bei Abstiéinden < 10 mm der Hauptteil des Kohlenstoff-
Masseflusses durch die Quelle realisiert wird.

In der Praxis hiitte dies zur Folge, dal in Abhéngigkeit vom Aspektverhéltnis
(Querschnitt der Wachstumsfliche zum Abstand Quelle-Keim) wesentliche Massen-
anteile aus der Graphitwandung in den Kristall iibergehen. Dies wird in der Tat
beobachtet, jedoch ist der Anteil geringer, als man nach den obigen Experimenten
erwarten miifite. Die Tiegelwand wiirde sich sonst bei lingeren Experimenten zur
Ziichtung grofler Einkristalle auflosen.

Als néichstes sollen Fragestellungen nach dem Einflufl der Prozefparameter erortert
werden. Fiir die Kristallziichtung aus der Gasphase existieren mehrere Moglichkeiten,
das Wachstum zu beeinflussen. Im Vordergrund stehen die Ziichtungstemperatur, die
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4.4 Abhingigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit von Prozefiparametern

Temperaturdifferenz, der Ziichtungsdruck und der Abstand zwischen Quellmaterial
und Keim. Barrett et al. untersuchten die Wachstumsgeschwindigkeit als Funkti-
on von Temperatur und Druck bei der Sublimationsziichtung von 6H-SiC mit einem
Durchmesser von 25 mm [55,56]. Bei 2 Torr (= 266.6 Pa) wurde kein Unterschied
im Wachstum auf der Si-Flidche oder C-Fliche festgestellt. Die Raten lagen im loga-
rithmisch iiber 1/T aufgetragenen Plot auf einer Geraden und im Bereich zwischen
0.5 und 1.5 mm/h. Bei 2100 °C sank die Wachstumsgeschwindigkeit um ca. ei-
ne GroBenordnung, wenn der Gesamtdruck auf 5 Torr (= 666.5 Pa) erhsht wurde.
Weiterfithrende Untersuchungen ergaben, dafl ab 20 Torr (= 26.6 hPa) konvektive
Prozesse beim Stoff- und Wiarmetransport eine wachsende Rolle spielen. Dies fiihrte
u.a. zu einer grofferen Streuung der Rate in Abhéingigkeit von der Temperatur. Im
unteren Druckbereich wird das Wachstum als diffusionsdominiert angesehen. Ahn-
lich drastische Auswirkungen auf die Rate hatte der Abstand Quelle-Kristall. Der
anfingliche Abstand, der wegen des Kristallingenzuwachses im Verlauf der Ziichtung
abnimmt, wurde im Bereich von 20 bis 46 mm variiert. Bei der Anderung von grofien
zu kleinen Absténden wuchs die Rate von ca. 0.2 mm/h auf ca. 1.1 mm/h bei einem
Druck von 20 Torr (= 2.66:10% Pa). Die Geschwindigkeit wurde in Abhiingigkeit vom
Abstand aufgetragen und man erhielt nahezu eine Gerade, d.h. die Rate war dem
Abstand direkt proportional. Dies stimmt nicht vollstéindig mit den Aussagen in Ab-
schnitt 2.2.1 iiberein, da der Teilchenflufl umgekehrt proportional zum Abstand sein
sollte. Diese Diskrepanz konnte auf Meungenauigkeiten zuriickzufiihren sein.

Eine weitere Darstellung zum Stofftransport findet sich bei Tsvetkov et al. [57].
Fiir die Ziichtungsbedingungen bei der Fa. Cree Inc. (2200-2500 °C, 4-15 Torr (= 5.33-
20 hPa)) wird ebenfalls diffusiv-viskoser Stofftransport angenommen. Pauschal wird
angegeben, dafl die Diffusionsschicht eine axiale Ausdehnung von ca. 20-25 mm er-
fihrt. Die Schicht existiert aufgrund des Si-Uberschusses, der vor der Phasengrenze
Kristall-Gasphase aufgestaut wird. Ubersteigt die Wachstumsgeschwindigkeit einen
kritischen Wert und ist der Riicktransport von Si (von der Phasengrenze weg) nicht
mehr effektiv, so wird der Séttigungsdampfdruck iiberschritten und es kann zur Aus-
bildung von Si-Droplets auf der Kristalloberfliche kommen. Der Stofflufl kann nach
Tsvetkov et al. als

geschrieben werden. AN/¢ ist der Gradient der SiC-Gasphasenkonzentration in der
Grenzschicht 6 und Apg;c/6 der Gradient des Dampfdruckes. Die durchschnittliche
Diffusivitit D ist umgekehrt proportional zum Gesamtdruck D ~1/(psic + pa:), wor-
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aus dann die Gleichung

J = E - psic/(psic + par) (4.12)

entsteht, mit E als einer schwach temperaturabhiingigen Konstante. Uber den phy-
sikalischen Hintergrund der Konstante werden keinerlei Angaben gemacht. Durch
Umformung ergibt sich die Form
Psic _ Psic | PsiC " PAr
= 4.13
7 =B "B opec (41

die nach Auftragen von psic/J iiber pa,/psic mit experimentellen Daten zu einer
Geraden fiihrt, was die Modellvorstellungen bestétigt. Die Abszisse nimmt Werte von
0.13 bis 0.95 an. Das heif3t, der Inertgasdruck liegt zwar in derselben Groéflenordnung,
jedoch unter der Summe der SiC-Partialdriicke.

Untersuchungen der verschiedenen Einflugréfien sind oftmals von deren Uberla-
gerung beeinflut. Andert sich z.B. der Abstand Quelle-Keim, so wird zwangsliufig
nicht nur die Temperaturdifferenz, sondern auch der Temperaturgradient geéindert.
Gleichfalls iiben Druckinderungen einen Einflul auf das Temperaturfeld aus. Aus
diesem Grund liegen fiir das Sublimations-Sandwich-Verfahren eingehendere Unter-
suchungen vor. Bei dieser Methode wird der Abstand Quelle-Keim so weit reduziert,
daf3 die Knudsen-Zahl Kn > 0.5 wird, d.h. der Stofftransport erfolgt aufgrund der
grofien mittleren freien Wegliéinge (in Abhéingigkeit vom Druck) direkt. Auflerdem
wird der Einflul der Wandmaterialien vernachléssigbar.

Fiir diese Nahabstands-Methode findet man schlielich auch, dafl v, ~ 1/P ist [58].
Dies ist ein weiteres Indiz fiir diffusionskontrolliertes Wachstum. Der Diffusionskoef-
fizient ist ndmlich u.a. umgekehrt proportional zum Druck, wie auch Gleichung 4.17
zeigt. Wird nun der Druck weiter gesenkt, bis die Rate konstant bleibt (ca. 50 ym/h
bei 1850 °C) und somit unabhéngig vom Druck wird, setzt eine andere Limitierung fiir
das Wachstum ein. In diesem Fall sollte die Einbaukinetik die Wachstumsgeschwin-
digkeit bestimmen. Auch bei Vodakov et al. findet sich eine nur sehr geringe Ab-
héngigkeit der Rate von der Kristallorientierung [58]. Neben Si- und C-terminierten
Substraten wurde auch die (1210)-Fliche in die Untersuchungen einbezogen. Fiir
die Temperaturabhéhgigkeit wird log v, ~ 1/T" gefunden. Daraus 148t sich eine Ak-
tivierungsenergie fiir das Kristallwachstum von (14845) kcal/mol ermitteln, wobei
Anderungen des Temperaturgefilles zwischen Quelle und Keim (1 < AT (K) < 6)
keine Auswirkungen zeigten. Es wird darauf hingewiesen, dal nur, wenn die Masse
der Wachstumszelle wiihrend der Ziichtung konstant bleibt, diese Aktivierungsenergie
gilt. FEine Voraussetzung war, dafl der Abstand zwischen Quelle und Keim L klein
war und L/d < 0.2 erfiillt blieb (mit d als kleinster linearer Abmessung in der Ebene
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senkrecht zum Abstand). Dieses Ergebnis unterstreicht nochmals den groen Einflufl
der Tiegelwandung auf die Zusammensetzung der Gasphase.

Die Vielzahl der ablaufenden chemischen Reaktionen erschwert die Modellbildung
der SiC-Ziichtung. Trotzdem wird oftmals versucht, anhand vereinfachter Modelle
z.B. die Wachstumsgeschwindigkeit berechnen zu kénnen. Die Vereinfachungen geben
auflerdem einen Einblick in dominante Transportmechanismen. Fiir das Wachstum
unter Vakuumbedingungen kann von der Hertz-Knudsen-Gleichung (2.8) ausgegan-
gen werden, wogegen die Ziichtung mit Inertgas durch Diffusion bestimmt ist. Die
Gasphase iiber SiC ist in einem groflien Temperaturbereich durch den Si-Partialdruck
dominiert und bei iiblichen Ziichtungstemperaturen liegt dieser ungefihr eine Grofien-
ordnung iiber dem der anderen Spezies. Da jedoch ein stéchiometrischer SiC-Kristall
wachsen soll, ist Kohlenstoff notwendig und somit sind die C-tragenden Spezies die
wachstumsbestimmenden Gaskomponenten. Der Transportflul Jg;c¢ 13t sich dement-
sprechend als

Jsic = 2+ Jsic, + Jsi,e = 2 Isic, - Apsic, Hsiyo - Apsiyc (4.14)

darstellen mit [; als Transportkoeffizient der i-ten Spezie und Ap; als deren Druck-

differenz zwischen Quelle und Keim [59]. Da der Transport in Anwesenheit eines

Inertgases durch Diffusion bestimmt ist, nimmt der Transportkoeffizient die Form
D;

I = 4.15
RT - L ( )
an. Jetzt kann man Gleichung 4.14 umformen
2 Dgic, Dy;, ¢
Js; = — Apsic, + ————— - Aps;, 4.16
SiC T I psc‘+RT-Ax Dsi, C ( )
2 Apsic, ( Apsi,c )
= = . 2 : D iCy + - D i9
R (TKeim + TQuelle) - L Sic ApSng S €
2 Apsic,
= = * 2 D 109 P D 12
R (TKeim + TQuelle) - L ( BiC * s C)
_ 2 - Apsic, D
- * ges
R (TKeim + TQuelle) - L
B 1
 Mgic - Ay K

Es wurde P* = i%ii eingefiihrt sowie der Bezug zu den ziichtungstechnologischen
Werten wie A,,-Wachstumsquerschnittsfliiche und v,-Wachstumsgeschwindigkeit her-
gestellt. Fiir T wurde die mittlere Temperatur zwischen Quelle und Keim angenom-
men. Demnach kann man eine Gesamtdiffusionskonstante erhalten
R (Tkeim + TQueue) - L
2+ Msic - Aw - Apsic,

Dges =2 DSng + P*- DSiQC = < Vg (417)
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Abb. 4.10: Gesamtdiffusionskoeffizient als Funktion der Temperaturdifferenz geméif
Gleichung (4.17)

Der physikalisch nicht unbedingt sinnvolle Ausdruck der Gesamtdiffusivitéit ergibt
sich aus dem Fehlen der tatsiéichlichen Werte. Binére Diffusionskoeffizienten lassen
sich zwar nidherungsweise beschreiben, es fehlen jedoch Angaben zu den entsprechen-
den StoBquerschnitten bzw. Stoflintegralen. Prinzipiell ist der Diffusionskoeffizient
ungefihr proportional zu T3? (abhiingig vom Temperaturbereich) und umgekehrt
proportional zum Druck [60]. Verschiedene Ansétze wurden aus experimentellen Da-
ten abgeleitet, von denen in der Kristallziichtung die Gleichung von Gilliland die
gebréuchlichste ist [61]. In die meisten dieser Gleichungen gehen molare Volumina
oder Stoquerschnitte bzw. -integrale ein, die den materialspezifischen Bezug lie-
fern. Demzufolge sind diese Daten notwendig, wenn zusétzlich die Multikomponenten-
Diffusionskoeffizienten ermittelt werden sollen, was z.B. fiir numerische Simulationen
unerléBlich ist. In Ermangelung solcher Daten wird oftmals auf Analogieschliisse
ausgewichen.

Fiir die Berechnung von Gleichung (4.17) sollen typische Werte der vorliegenden
Arbeit verwendet werden. Fiir die Ermittlung der Druckdifferenz Apgic, kommen die
thermodynamischen Daten nach Lilov et al. in Betracht, der den Ausdruck

Psic, = 10(15.9873.53*104/T) (4.18)

angibt. Das Aspektverhéltnis L/d,, (d,-Durchmesser des Wachstumsraumes) nimmt
Werte > 1 an. In Abb. 4.10 ist die Abhingigkeit der Gesamtdiffusivitit von der Tem-
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peraturdifferenz fiir verschiedenene Keimtemperaturen und Wachstumsgeschwindig-
keiten dargestellt.

Es i3t sich also feststellen, dafl iiberwiegend, wie im Rahmen dieser Arbeit, in
einem Druckbereich gearbeitet wird, in dem die Diffusion den Stofftransport domi-
niert. Aus der Hertz-Knudsen-Gleichung (s. (2.8)) geht hervor, daf§ Temperatur und
Druckdifferenz einen wesentlichen Einflul auf die Verdampfungsgeschwindigkeit und
somit auf die mogliche Wachstumsgeschwindigkeit haben. Befinden sich die Spezies
in der Gasphase, findet der Stofftransport durch Diffusion statt.
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Kapitel 5

Morphologie der ersten
Wachstumstadien

An der Kristalloberfliche sind die Voraussetzungen fiir die sich in drei Dimensionen
wiederholende Struktur nicht linger gegeben. Es treten sog. dangling bonds, nicht
gesittigte Bindungen auf, die je nach Material und Umgebung zur Umorganisation
dieser Oberfléche fithren. Wie in Abschnitt 3.3.2.2 dargelegt wurde, ist der Einsatz
eines Keimkristalls bei der SiC-Ziichtung eine notwendige Voraussetzung. Dies wie-
derum bedeutet, dafl ein Einkristall so priapariert werden muf}, dafl einkristallines,
defektfreies Wachstum ermoglicht wird. Die zur Scheibenherstellung eingesetzte Kri-
stallbearbeitung erzeugt aufgrund hoher mechanischer Kriifte eine zusitzliche, ober-
fliichennahe Storung des Kristalls, eine sog. Storschicht. Diese Schicht ist von ihrer
riumlichen Ausdehnung her um ein Vielfaches gréfler als die o.g. Umorganisation
der obersten Atomlagen. Als Stérschicht soll demnach ein oberflichennaher Bereich
gekennzeichnet werden, in dem die Gitterinformation weitgehend zerstort ist. Diese
Schicht ist nahezu unabhéngig von der geometrischen Oberflichenrauhigkeit. Mecha-
nische Krifte auf die Oberfléiche bewirken z.B. das Auftreten von Versetzungen, die
in das Kristallvolumen eindringen kénnen und andererseits bei sehr hoher Dichte zur
Amorphisierung oberflichennaher Bereiche fithren. Dieser Zustand mufl also durch
geeignete technologische Schritte bereits wihrend der Bearbeitung verhindert oder
aber danach wieder riickgéingig gemacht werden. Eine Moglichkeit fiir die Erzielung
nahezu defektfreier Oberfléichen stellt das Spalten dar.

In allen Varianten der Kristallziichtung wird dem Ubergang Keim-Kristall eine
hohe Bedeutung beigemessen. Oftmals lassen sich Defekte, die bereits im Keim vor-
handen sind, nur schwer oder aber gar nicht eliminieren. Einen Vergleich zwischen
mechanisch polierten und Ha-gefitzten Proben gaben Sanchez et al. [62]. Durch Ra-
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Abb. 5.1: Léngsschnitt (Lichtmikroskop, Durchlicht) mit Grenzfliche und diversen
Kristallfehlern

sterkraftmikroskopie (AFM, engl.: atomic force microscopy) konnte gezeigt werden,
da Versetzungen und micropipes bevorzugt an tiefen Kratzern, die durch mechani-
sche Bearbeitung induziert wurden, entstehen.

Wihrend sich in der CVD (chemische Gasphasenabscheidung, engl.: chemical va-
pour deposition) die Hy-Atzung zur Erzielung ungestorter Oberflichen als Verfahren
etabliert hat, werden in der Sublimationsziichtung wiederholt unterschiedliche Metho-
den vorgestellt. Als Beispiel soll hier das sog. Sublimations-Atzen genannt sein, das
vor allem bei Forschergruppen in Frankreich Anwendung findet [63-65]. Die Schwie-
rigkeit dieses Verfahrens besteht in der Aufrechterhaltung des Séttigungsdampfdrucks
iiber dem Keim. Durch gezieltes Aufprigen (ca. 3 min bei 2000 °C) einer iiber der
Quelltemperatur liegenden Keimtemperatur werden ca. 40-100 pm vom Keim abge-
tragen. Ist der Si-Partialdruck zu gering, setzt eine Graphitierung des Keimes ein,
da nun das fehlende Si durch den Keim bereitgestellt werden mufl. Es wurde fest-
gestellt, dal eine massive Quelle im Gegensatz zu Pulver zu einer Verbesserung der
Oberflichenmorphologie fiihrt.

Bei den folgenden Betrachtungen wird die Polaritidt der Wachstumsfliche (vgl.
Abschnitt 3.2) nicht behandelt, da es sich ausschlieflich um Si-terminierte Substrate
handelt. Dennoch sollen hier kurz einige Charakteristika genannt werden, da sich auch
die Morphologie beider Flichen stark unterscheidet. Orientierungsabhéngige Unter-
schiede ergeben sich z.B. bei der Atzgeschwindigkeit, der Oxidation, der Reaktivitit,
der Graphitierung und auch der Wachstumsgeschwindigkeit. Aufgrund der hsheren
freien Oberflichenenergie der (0001)-Fliiche lassen sich unterschiedliche Adsorptions-
und Diffusionsenergie erwarten [66]. Anhand von CVD-Experimenten wurde z.B. ei-
ne Diffusionsaktivierungsenergie von -55 kcal/mol auf der (0001) und -65 kcal/mol
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auf der (0001)-Fliche gefunden [4]. Ob dieser geringen Differenz zeigen sich grofie
Unterschiede in der Keimbildungswahrscheinlichkeit und Wachstumsgeschwindigkeit.
Die resultierende um eine Groflenordnung hohere Keimbildungsdichte auf der C-
terminierten Fliche hat die Tendenz zur Polytypinstabilitdt. Ein einfaches Modell
der Vorgiinge an der Oberfliiche zeigte, daf eine kritische Uberschreitung existiert,
unterhalb derer Stufenflufl dominiert und oberhalb derer zweidimensionale Keimbil-
dung das Wachstum bestimmt. Wiederum sind die Werte fiir die C-terminierte Fliche
deutlich kleiner, was die experimentelle Beobachtung der hoheren Keimbildungsdichte
bestétigte.

Wie durch eine unzureichende Oberflichenbehandlung kénnen durch eine nicht
optimierte Prozefifiihrung an der Grenzfliche Keim-Kristall bereits neue Defekte
entstehen, die den gesamten Kristall fiir die Anwendung unbrauchbar machen (s.
Abb. 5.1). Der Keim erscheint aufgrund des geringeren Stickstoffgehaltes heller und
kurz oberhalb der Keimes befinden sich hiufig wechselnde Polytype. Am Ubergang
Substrat-Kristall ist eine Vielzahl von dunklen Punkten sichtbar, von denen eben-
falls micropipes ausgehen. Die Kontrolle des Anwachsverhaltens ist demnach fiir die
Kristallqualitéit von entscheidender Bedeutung. Aus diesem Grund galt es zu evalu-
ieren, wie bei der Sublimationsziichtung von SiC das Wachstum startet. Untersucht
werden dabei Einfliissse der Temperatur, der Stochiometrieabweichung sowie deren
Auswirkungen auf topologische Eigenschaften der zuerst entstehenden Schichten.

Muehlhoff et al. haben an 6H-SiC-Oberfléichen die Segregation, d.h. Veréinderun-
gen in der Zusammensetzung der Oberfliche, in Abhéngigkeit von der Temperatur
untersucht [67]. Auf der (0001)-Fliche beobachteten sie eine Kohlenstoffanreicherung
im Temperaturbereich zwischen 900 und 1300 K. Dieser Proze3 1 genannte Schritt
kann jedoch nicht ausschliellich mit dem Entweichen von Si erkléirt werden, da dessen
Verlust hochstens 2.7 Monolagen betréigt. Oberhalb 1300 K, mit dem Einsetzen von
Prozef} 2, unterliegt dann auch die (0001)-Fliche der Graphitierung, die ein wesentlich
stidrkeres Ausmaf} zeigt als im Prozef3 1.

Neuere Untersuchungen der Oberflichen von 4H-SiC im Temperaturbereich von
300 bis 1400 K zeigen ebenfalls, dal weit unterhalb der im Rahmen dieser Arbeit
untersuchten Temperaturen die Stochiometrie drastischen Verdnderungen unterliegt
[68]. Bei 1300 K fiihrt der hohe Si-Partialdruck zu einer Graphitierung der Oberfléche,
wobei die C-terminierte Fliche eine hohere Zersetzungsrate zeigt. Bei 1400 K betriigt
die Dicke der Graphitierungsschicht ca. 0.8 nm.

Atomare Struktur (Orientierung, Defekte) und Oberfléichenmorphologie des Kei-
mes beeinflussen wesentlich die Entstehung von Defekten an der Grenzfliche Keim-
Kristall. Atomare Untersuchungsmethoden zeigen, daf eine Rekonstruktion der Ober-
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fliche bereits bei geringen Temperaturen (< 1000 K) erfolgt [69]. Sasaki et al. un-
tersuchten den Einflu} von iiberschiissigem Si in der Quelle auf die Morphologie von
6H-Oberflichen [70]. Fiir b = 0.012 (s. Gleichung (5.1)) zeigte die Oberfléche eine
homogene Morphologie und die Defektdichte war reduziert. Gleiches gilt im Bereich
von 0.002 < b < 0.02. Bei weiterer Erhohung nahm die Defektdichte zu.

Durch Garcon et al. wurde die Wachstumgeschwindigkeit in Funktion der St6-
chiometrie der Quelle (1-5 % Si-Uberschufl) ermittelt [63]. Bei mehreren Wachs-
tumstemperaturen wurde ein linearer Zusammenhang zwischen Rate und Uberschuf
gefunden, wobei die Rate mit zunehmendem Uberschuf} sinkt. Eine Diskussion dieses
Ergebnisses fehlt jedoch. In erster Linie dient der Silicium-Uberschu8 zur Verhin-
derung der Graphitierung des Keimes. Uber den Einflu des Si-Partialdruckes auf
die kristalline Perfektion berichteten erstmals Inomata et al. [71]. Bei Si-Uberschuf3
wurden Si-Droplets in den Kristallen beobachtet, wihrend bei nicht ausreichendem
Si-Partialdruck eine Vielzahl von Kohlenstoffpartikeln zu finden war.

Es wird klar, daf} eine Reihe von Untersuchungen existiert, die unter verschiedenen
Voraussetzungen z.T. widerspriichliche Ergebnisse liefern. Insofern war es im Rahmen
der vorliegenden Arbeit notwendig, die ersten Stadien des Kristallwachstums unter
moglichst ziichtungsnahen Bedingungen zu analysieren. Zu diesem Zweck wurden
in der beschriebenen Sublimationsanordnung Kurzzeitversuche durchgefiihrt, die ver-
schiedenen Methoden untersucht wurden. Im Mittelpunkt standen hierbei Versuche

zum Einflufl der Quellzusammensetzung.

5.1 Keimcharakterisierung

Fine wesentliche Voraussetzung fiir die nachfolgenden Untersuchungen stellt die
Kenntnis der Beschaffenheit der Keimoberfliiche dar. Makroskopisch gesehen bestim-
men Parameter wie Durchbiegung, Planparallelitéit, Ebenheit oder auch mittlere Rau-
higkeit die geometrischen Eigenschaften der Kristallscheibe. Vorausgesetzt, dafl diese
Eigenschaften bestimmte kritische Werte nicht iiberschreiten, sind die Ziichtungs-
bedingungen fiir ein defektfreies Ankeimen zu finden. In den Abbildungen 5.2-5.4
sind TEM- (Transmissions-Elektronen-Mikroskopie) Aufnahmen zu sehen, die un-
terschiedliche Schritte der mechanischen Kristallbearbeitung dokumentieren. Diese
Untersuchungen wurden am Labor fiir Elektronenmikroskopie in Naturwissenschaft
und Medizin, Halle/S. von Herrn Dr. Richter durchgefiihrt. Um die Erhaltung des
Oberfléichenzustandes wihrend der notwendigen Priparation zu gewihrleisten, wird
ein Draht auf die Probe aufgebracht (Klebung), der als Oberfléichenschutz dient. An-
schliefend wird die Probe auf das erforderliche Mafl abgediinnt (Ionenétzen) und
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seitlich durchstrahlt. Bei groflen Schichtdicken ist dieses Verfahren nicht mehr an-
wendbar, da nur bis zu einer Tiefe von einigen pm abgediinnt werden kann. Da-
her werden dickere Proben mit Hilfe der face-to-face-Technik pripariert, wobei zwei
Probenstiicke gegeneinandergeklebt werden und danach ein Loch an der Klebestelle
erzeugt wird. An den Réndern des Loches kann die Probe dann durchstrahlt werden.

Die Kontraste in Abb. 5.2-5.4 resultierten aus Beugungs- und Spannungsanteilen.
Durch geeignete Versuchsfithrung wird der Beugungsanteil reduziert. Deshalb sind
auch nur ungefihre Angaben zur Stortiefe zuldssig, da auch der Begriff selbst nicht
exakt definiert werden kann. Die Oberfliche der geséigten Probe (Trennvorgang erfolgt
mittels Innenlochsiige) ist stark zerkliiftet. Die dunkle Linie etwa 1 pm unterhalb
der Oberfléche ist eine priaparationsbedingte Abdiinnstufe. Nach dem Léppen ist die
Rauhigkeit stark reduziert und es werden zusammengelagerte Defekte (Versetzungen)
beobachtet. Die polierte Probe weist nur noch leichte Spannungskontraste auf.

Die Stortiefe kann im Verlauf der mechanischen Bearbeitung deutlich reduziert
werden. Als Richtwerte dienen: Ségen < 1 um, Lippen = 0.5 bis 1 um, Polieren =~ 10
bis 30 nm [72]. Einfachheitshalber wurden mehrere Prozefistufen zusammengefaflt,
was die Spriinge in den Stortiefen erklirt.

4 Subsheat
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Abb. 5.2: TEM-Aufnahme am Querschnitt einer SiC-Scheibe nach dem Trennen mit-
tels Diamantséige

Allgemein sind verschiedene Verfahren zur weiteren Reduzierung der Storschicht
bekannt. Wihrend fiir andere Stoffsysteme durchaus Atzlosungen verfiigbar sind, die
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Abb. 5.3: TEM-Aufnahme am Querschnitt einer SiC-Scheibe nach dem Léppen

ein sog. Polierditzen ermoglichen, ist dies fiir SiC nicht bekannt, da die Atzraten
bei Raumtemperatur zu gering sind. Bei Epitaxieprozessen von SiC wird hingegen
oftmals mit Wasserstoff oder Halogen ein Storschichtabtrag vorgenommen, um para-
sitdre Nukleation an Bearbeitungsartefakten (z.B. Kratzern) zu verhindern [73, 74].
Dieser relativ aufwendige Schritt wiire fiir eine nachfolgende Sublimationsziichtung

nicht sinnvoll.

Wenngleich die mikroskopischen Mechanismen chemo-mechanischer Polituren
nicht hinreichend bekannt sind, wurden mit Erfolg Verfahren entwickelt, die eine
Reduzierung der Stortiefe erreichen. Dies wurde notwendig, da eindeutige Zusam-
menhénge zwischen dem Auftreten von ”growth pits” und dem Vorhandensein von
Reststorungen gefunden wurde [75]. Auf der Basis von SiOo-Kolloiden konnten bei
Abtragsraten von ca. 200 nm/h Oberflichen mit deutlich reduzierter Rauhigkeit her-
gestellt werden, an denen keine Storschicht mehr nachweisbar war.

Eine weitere Methode, die Storschichtdicke zu reduzieren, ist die Oxidation. Die
SiC-Oberflidche wird bei erhohten Temperaturen (1000 bis 1400 °C) einer Oxidation
unterzogen. Dabei entsteht je nach dufleren Bedingungen (Oxidation in reinem Os,
durch feuchte Luft, etc.) eine Oxid- bzw. Oxynitridschicht. Aufgrund der hohen De-
fektdichte an der Oberfléiche ist auch eine schnelle Oxidation derselben zu beobachten,
wobei die Oxidation des Volumens durch Diffusion gebremst wird. Das oberfléichli-
che Oxid wird danach durch Fluorwasserstoffsidure (HF) abgetragen. Untersuchungen
mittels selected area channelling pattern (SACP) am Rasterelektronenmikroskop zei-
gen, dafl eine deutliche Zunahme der Abbildungskontraste zu verzeichnen ist. Bei
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Abb. 5.4: TEM-Aufnahme am Querschnitt einer SiC-Scheibe nach dem Polieren

geeigneter Eichung léf3t sich somit die Beurteilung der Oberfléichenstortiefe schnell
durchfiihren [76].

Die Wachstumsgeschwindigkeit des Oxids ist u.a. von der Orientierung der Ober-
fliiche abhéngig, was erstmals durch von Miinch et al. beschrieben wurde [77]. Die
C-terminierte Seite weist eine bis zu 10mal so hohe Oxidationrate als die Si-terminierte
Seite auf. Somit werden Oxiddicken auf der (0001)-Fléiche von 200 bis 400 nm er-
reicht. Die Oxidation stellt also eine effektive Methode sowohl fiir die Reduzierung
der Defektschicht als auch zur Bestimmung der Polaritit dar.

Fiir die nachfolgenden Experimente wurde iiberwiegend auf die Oxidation ver-
zichtet, um den Einflufl der Storschicht evaluieren zu kénnen. Diese Versuche wurden
auf (0001)-6H-SiC-Keimen vom Durchmesser 25 mm durchgefiihrt. Als Wachstums-
seite kam die Si-terminierte Oberfliche zum FEinsatz. Um den Probenzustand vor
den Experimenten zu kennzeichnen, wurden aulerdem Abbildungen mit dem Raster-
kraftmikroskop erstellt. Eine typische Oberfléiche der fiir die Experimente verwende-
ten polierten Einkristallkeime ist in Abb. 5.5 zu sehen. Die mittlere Korngrofle der
verwendeten Diamantsuspension betrug fiir den letzten Polierschritt 250 nm.

Im unteren Teil der Abbildung ist das Profil entlang der eingezeichneten Linie
dargestellt. Die mittlere Oberflichenrauhigkeit (peak-zu-peak-Verhiltnis) kann als
hrms < 30 nm angegeben werden. Sie wurde nach der mechanischen Bearbeitung
bzw. einem zusétzlichen Oxidationsschritt untersucht. In beiden Fillen iibersteigt die
Rauhigkeit der Si-terminierten Seite die der C-terminierten deutlich. Wihrend durch
Oxidation A, auf der (0001)-Fliche abnimmt, ist auf der (0001)-Fliche eine Zu-
nahme der Rauhigkeit zu verzeichnen. Trotz dieser Zunahme auf der Si-terminierten
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Abb. 5.5: AFM-Bild einer 6H-SiC-(0001)-Oberfléiche nach der mechanischen Kristall-
bearbeitung

Seite lie sich an thermisch oxidierten Proben im Gegensatz zu nichtoxidierten keine
Storschicht mittels TEM nachweisen.

5.2 Beginn des Wachstums

Nach dem Autheizen unter hohem Ar-Druck wurde das Wachstum durch Evakuieren
gestartet. Bei den vorliegenden Versuchen waren bis zum Erreichen von 200 hPa be-
reits Schichten bis zu 12 um Dicke gewachsen. Wihrend man davon ausgehen kann,
daf} ein bis zu pg bzw. 200 hPa gefiihrtes Anwachsen durch schnellen Druckanstieg
bei gleichzeitiger Temperaturabsenkung noch eingefroren werden kann, ist dies bei
der folgenden Vorgehensweise problematischer. Zur Untersuchung noch fritherer Sta-
dien wurde das Wachstum bereits nach Beendigung der Aufheizphase unterbrochen,
indem eine schnelle Abkiihlung eingeleitet wurde. Dabei kann aber nicht sicher pro-
gnostiziert werden, welcher Hochtemperaturzustand nach Beendigung des Versuchs
vorliegt. Deshalb wurde die Abkiihlrate mindestens um einen Faktor 2 grofer als die
Aufheizrate gewihlt.

66



5.2 Beginn des Wachstums

100 pm

b)

Abb. 5.7: Oberflidche (Lichtmikroskop, Auflicht) nach Wachstumsabbruch bei 2000 °C'

Abb. 5.8: Oberfliche (Lichtmikroskop, Auflicht) nach Wachstumsabbruch bei 1900 °C'
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Die Morphologie der erhaltenen Oberflichen ist in den Abbildungen 5.6-5.8 darge-
stellt. Dabei wurde die Temperatur von Versuch zu Versuch gesenkt, um die friihest-
mogliche Wachstumsphase abzubilden. Alle Versuche wurden mit stochiometrischer
Quelle durchgefiihrt, was zwar zu inhomogenen und rauhen Oberfléichen fiihrt, aber
die diinneren Schichten liefert. So kann man nach dem Aufheizen auf T ein Schicht-
wachstum von ca. 1.5 um beobachten, wihrend bei darunterliegenden Temperaturen
hochstens 300 nm erreicht werden. Bereits bei den geringen Schichtdicken ist ei-
ne Abweichung der Orientierung von der (0001)-Fléche erkennbar. Es zeigt sich eine
Vielzahl von kleinen Terrassen, die eventuell zu Stufen zusammenlaufen konnen. Auf-
grund der geringen Schichtdicke lé8t sich der Wachstumsbeginn schwer festlegen. Bei
2000 °C kann man noch von einer geschlossenen Schicht ausgehen, was bei 1900 °C
nicht mehr der Fall ist.

Grundsétzlich stimmen diese Resultate mit denen von Heydemann et al. iiberein,
die jedoch im Gegensatz zu den vorliegenden Untersuchungen keine SiC-Quelle im
Ziichtungsgefifl platziert hatten [78]. Bei einem Argondruck von 650 Torr (= 866 hPa)
zeigten die Oberfléichen, die fiir ca. 15 min auf 1400 °C bzw. 1600 °C geheizt worden
waren, noch keinerlei Anderungen. Erst bei 1800 °C ergab sich eine erste Degradation.
Diese vollzog sich nicht iiber das Abdampfen von Stufen, sondern iiber die Entstehung
von Lochern. In der Argumentation wurde davon ausgegangen, dafl die dissoziative
Sublimation auf der Keimoberfliche Graphit hinterl:ifit, da vorrangig Silicium in die
Gasphase iibergeht. Auf die Ursache der Abdampfstruktur wird nicht eingegangen.
Es scheint jedoch plausibel, dafl Kristalldefekte (z.B. Versetzungen) aufgrund ihrer
hoheren Oberflichenenergie bevorzugte Abdampfzentren sind.

Der Gesamtdruck der drei Hauptspezies betrigt bei 1800 °C ca. 1 Pa und der
Silicium-Partialdruck tibersteigt die restlichen Partialdriicke mindestens um den Fak-
tor 10 (vgl. Abschnitt 4.3). Die Ursache fiir die gefundenen unterschiedlichen Tem-
peraturen liegt nicht allein in der (Nicht)Verwendung einer Quelle. Eine grofie Rolle
spielen gleichfalls die ProzeBparameter AT und die Verweildauer bei der entspre-
chenden Temperatur. Da die Temperaturmessung bekanntlich indirekt erfolgt, wiren
instationéire Simulationen notwendig, um die thermische Geschichte der einzelnen
Proben evaluieren zu kénnen.

5.3 Stochiometrie des Quellmaterials

Die Entstehung von Makrostufen ist ein Problem der SiC-Ziichtung, dessen Ursache
noch nicht vollig geklédrt ist. Nach Syvéjiarvi et al. ergibt sich ein Unterschied der
freien Grenzflichenenergie von (0001) bzw. (0001)-Oberfléichen auch fiir die Fliissig-

68



5.3 Stochiometrie des Quellmaterials

phasenepitaxie [79]. In Ubereinstimmung mit anderen Autoren wird angegeben, daf
die Grenzflichenenergie der Si-terminierten Fliche bei Raumtemperatur ca. dreimal
so hoch ist wie die der C-terminierten. Diese hohe Energie kann als Argument fiir die
Bildung einer Mikrofacettenstruktur dienen, die in der Lage ist, die Oberflichenener-
gie zu minimieren. Als Resultat ergibt sich ein Berg-und-Tal-Bild, das Ausdruck von
step-bunching ist. Weiterhin wurde durch Heine et al. gezeigt, dal die Oberfléichen-
energien selbst fiir die unterschiedlichen SiC-Doppelschichten verschieden sind [66],
so dafl bestimmte Doppelschichtenkombinationen eine geringere Energie besitzen als
andere. Dies wurde auch experimentell durch die Untersuchungen von Kimoto et al
bestétigt [80]. Trotz der Verwendung von 3.5° off-orientierten Substraten (in Richtung
<1120>), erhielten sie in der CVD unterschiedliche Verteilungen von Terrassenweiten
auf 6H-(0001) bzw. 4H-(0001). Bei 3.5° betréigt die berechnete Terrassenweite unter
Annahme einzelner Doppelschichtenstufen 4.1 nm und die experimentellen Durch-
schnittswerte lagen fiir 6H bei 12.4 nm (16.8 nm fiir 4H). Unter diesen Bedingun-
gen waren fiir 6H 3-Doppelschichtenstufen am stabilsten (4-Doppelschichtenstufen
fir 4H).

Step-bunching wurde auch fiir die Nahabstandsmethode untersucht. Nishino et
al. berichteten, dafl im Bereich von 1900-1970 °C kein Unterschied der Oberfléichen-
morphologie von 4H-Schichten zu sehen war [81]. Die Wachstumsgeschwindigkeit lag
bei einigen 10 ym/h und der Druck wurde zwischen 1 und 100 Torr (= 1.333-10* Pa)
variiert. Nur bei einem Druck < 40 Torr (= 5.33-10° Pa) konnte step-bunching ver-
hindert werden. Wéihrend die Wachstumsgeschwindigkeit fiir p < 40 Torr kleiner
als 15 pym/h war, stieg sie bei Druckabsenkung auf Werte > 50 ym/h an. Folglich
iiben sowohl der duflere Druck als auch die Rate einen Einflufl auf das step-bunching-
Verhalten aus. Als mogliche Ursache wird die Behinderung des Stufenflusses durch
Verunreinigungen oder Defekte angegeben.

5.3.1 Zusammensetzung der Quelle

In den Anfingen der SiC-Kristallziichtung wurde als Quellmaterial zumeist Acheson-
Material verwendet. Ein grofler Nachteil ist jedoch die ungeniigende Reinheit dieses
Quellmaterials beziiglich der Dotierstoffe (Al) und Verunreinigungen, die aus Beimi-
schungen des Herstellungsprozesses herrithren. Diese Verunreinigungen kénnen das
Kristallwachstum negativ beeinflussen.

Deshalb wurde fiir die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Expe-
rimente eine Synthese direkt aus Kohlenstoff und Silicium vollzogen, wozu Spektral-
kohlegraphit sowie Halbleitersilicium eingesetzt wurden. Das Graphit wird handels-
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iiblich als Pulver angeboten (z.B. Fa. SGL Carbon), was fiir Silicium nicht der Fall ist.
Das im Handel erhiiltliche Siliciumgranulat weist eine relativ grobe Kornstruktur auf
(> 150 pm) und hat einen hohen Gehalt an Sauerstoff, der aus dem Oberfléichenoxid
herriihrt. Deshalb wurde dieses Material nicht verwendet.

In der Silicium-Czochralski-Technologie kommt Bruchmaterial zum FEinsatz. Es
wird durch thermisches Abschrecken von hochreinen Si-Stéiben gewonnen, die nach
dem Heifldrahtverfahren iiber die Gasphase abgeschieden werden. Das Bruchmate-
rial wird nun verwendet, um Pulver herzustellen, das eine vergleichbare Korngrofie
wie Spektralkohlegraphit besitzt. Dabei wird in einer Kugelmiihle pulverisiert sowie
mittels Sieben klassifiziert. Das erhaltene Pulver wird dann mit dem Graphitpul-
ver gemischt und bis iiber den Schmelzpunkt von Silicium erhitzt, um die Synthese
einzuleiten. Es entsteht ein gelbliches Pulver, das iiberwiegend aus 3C besteht [82].

Die Reinheit der Ausgangsstoffe und Reaktionsprodukte wurde in [83] untersucht.
Es zeigte sich, dal aufgrund der Zerkleinerung des Silicium ein Anwachsen der Verun-
reinigungskonzentration (hauptsiichlich Fe) existiert. Im gewachsenen Kristall liegt
diese dann unterhalb 10'® cm™3.

Fiir die Herstellung von stéchiometrischem SiC-Pulver wurde die Synthese mit
gleichen Massenanteilen von Si und C durchgefithrt. Ein Uberschu8 einer Kom-
ponente nach der Synthese konnte nicht nachgewiesen werden, folglich wird davon
ausgegangen, dafl nahezu stochiometrisches SiC erhalten wurde.

Auflerdem wurde Quellmaterial aus SiC-Pulver und Silicium hergestellt. Nach der
Formel

b— msi

= 5.1
mg; + Msic (5.1)

wurden Pulver mit & = 0.01 und 0.1 erhalten.

5.3.2 Oberflichenmorphologie

Im folgenden soll analysiert werden, welche Auswirkungen die Stochiometrie der Quel-
le auf die makroskopische Morphologie der Oberfliche hat. Zu diesem Zweck wurden
Proben ausgewiihlt, die eine typische Stortiefe wie in Abschnitt 5.1 beschrieben auf-
wiesen. Da TEM-Untersuchungen relativ préparationsintensiv sind und jeweils nur
einen geringen Probenausschnitt wiedergeben, wird fiir die Charakterisierung in der
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Hauptsache auf lichtoptische Verfahren zuriickgegriffen.

Abb. 5.9: Oberflichenaufnahmen (Lichtmikroskop, Auflicht) von (0001)-SiC und
AFM-Bilder (Bildeinsitze) mit Profilmessung (rechts) in Abhéngigkeit von
der Quellzusammensetzung (v.on.u. b =0, b = 0.01, b = 0.1)

Im ersten Schritt wurde eine Probe der Ziichtungstechnologie unterzogen. Nach
Barrett et al. kann man drei Prozefiphasen unterscheiden [56]:

1. Ausheizphase (Tp, py); der Ziichtungstiegel wird unter Hochvakuum py auf
Temperaturen Tp > 1000 °C' erwéirmt, um Adsorbate und Verunreinigungen zu
entfernen
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2. Temperaturerhshung (T, py); nachdem Inertgas zugefithrt wurde (ca.
1000 hPa), wird bis zur Ziichtungstemperatur 7 geheizt

3. Druckabsenkung (Tq, pg); fir die Initiilerung des Wachstums wird der Tiegel
nach Tairov et al. auf Ziichtungsdruck pg evakuiert [34]

Wenn nach Schritt 3 das Wachstum durch rasche Erhohung des Inertgasdruckes
und Temperaturabsenkung abgebrochen wurde, betrug die mittlere Schichtdicke be-
reits 40 um. Die Oberfléiche ist durch 3D-Wachstum gekennzeichnet. Als bevorzugte
Nukleationszentren erweisen sich Kristalldefekte und Artefakte der mechanischen Po-
litur. In den dazwischen befindlichen Bereichen sind Makrostufen zu erkennen, die
bis zu 2 pm Hohe und bis zu 10 pm Linge erreichen konnen.

Da eine vergleichsweise dicke Schicht bis zum Zeitpunkt Schritt 3 entstand, wurde
bei den folgenden Versuchen das Wachstum nochmals frither unterbrochen. Das Ziel
bestand in der unmittelbaren Sichtbarmachung der Grenzfliche Keim-Kristall. Zu
diesem Zweck wurde der Schritt 3 nicht bis pg gefiihrt, sondern bereits bei Erreichen
von p = 200 hPa abgebrochen.

Die Oberfléichen in Abb. 5.9 wurden mit von oben nach unten steigendem Silicium-
Uberschufl hergestellt. Fiir b = 0 zeigt sich eine inhomogene Morphologie, die von
Kristallbearbeitungsspuren und anderen Defekten geprégt ist. Quer iiber das Bild
verlaufen zwei Linien, die eine bevorzugte Kristallisation an Kratzern zeigen. Des
weiteren sind die vorhandenen Stufen unregelmiiflig geformt und nicht linienférmig
angeordnet. Durch die Zugabe von 1 Masse-% Silicium éndert sich die Morphologie
stark. Es sind gleichméflige Stufen erkennbar sowie Einzeldefekte, die den Stufenflufl
behindern. In der Mitte befindet sich ein hollow-pipe und weiter oben zwei micro-
pipes. Im unteren Bild ist ein dhnlich homogenes Stufenwachstum ersichtlich. Das
Stufenwachstum wird jedoch h#ufiger als in der mittleren Abbildung gestort (punkt-
formige Objekte), was zwei Ursachen haben kann: a) Da nicht alle Keime fiir diese
Versuche aus einem Kristall stammten, mufl von einer unterschiedlichen Defektdich-
te, die auBerdem radial inhomogen sein kann, ausgegangen werden. Deshalb wird
vermutet, dal die Objekte, die ein Auflaufen der Stufen bewirken, in diesem Fall
Durchstofipunkte von Versetzungen darstellen. b) Wesentlich unwahrscheinlicher ist
das Auftreten von Si-Tropfchen, die bei einer hohen Ubersittigung in der Gasphase
auf dem Keim entstehen kénnen. Das der Quelle zugegebene Uberschuf-Si kann mit
der Tiegelwand reagieren und folglich die Ubersiittigung abbauen. Auflerdem wei-
sen Si-Tropfchen, iiber die in der Literatur berichtet wird, meist einen viel grofleren
Durchmesser als diese Objekte auf (bis zu 20 pm).

In Abhiingigkeit von der unterschiedlichen Zusammensetzung der Quelle ergibt
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sich eine abweichende Wachstumsgeschwindigkeit (s. Tab. 5.1). Fiir den stochiometri-
schen Fall ist die Rate in diesem Initialstadium deutlich geringer als bei Si-Uberschus.
Ein Anstieg der Rate mit zunehmenden Uberschuf steht in Ubereinstimmung mit den
von Heydemann durchgefiihrten Untersuchungen [84]. Er argumentiert, dafi {iber-
schiissiges Silicium als Transportagens wirkt. Dies steht jedoch im Widerspruch da-
zu, daf} im System SiC-C das Kristallwachstum vom Transport der Spezies SioC und
SiCs bestimmt wird, deren Dampfdruck normalerweise um ca. eine Groéflenordnung
unterhalb des Si-Partialdruckes liegt. Wenn man in Betracht zieht, dafl Advektion
und Diffusion die dominierenden Transportmechanismen darstellen, wiirde die weitere
Zunahme des Si-Partialdruckes auch zu einer zusitzlichen Diffusionsbarriere fiir die
0.g. Spezies fithren und folglich den Transport mindern.

Abb. 5.10: Oberfliche (Lichtmikroskop, Auflicht) gewachsen auf oxidiertem Keim
(b = 0, A10091)

Geht man davon aus, daf3 sich an der Grenzfliiche Keim-Gasphase ein Gleichge-
wicht versucht einzustellen, dann muf} dies mit dem vorrangigen Ubergang von Si
aus dem Keim in die Gasphase verbunden sein. Dies wiirde zur Graphitierung des
Keimes fithren. Wird nun jedoch dem Quellmaterial zusétzlich Si beigemengt, muf
der Si-Partialdruck am Keim nicht mehr durch diesen selbst realisiert werden, was
ein schnelleres Wachstum ermoglichen sollte. Gleichzeitig wird durch Si-Uberschuf3
im Quellmaterial bereits in den ersten Wachstumsstadien Silicium bereitgestellt, was
Reaktionen mit der Graphitwand eingehen kann und die zum Wachstum notwendi-
gen C-tragenden Spezies als Reaktionsprodukte enthélt. Dies wird auch durch die
experimentellen Befunde bestéitigt (vgl. Abschnitt 4.4). In den ersten Ziichtungssta-
dien kann der in einem Graphitgefifl vorhandene Si-Verlust durch die Nachfithrung
aus dem Quellmaterial noch ausgeglichen werden, was fiir spéitere Wachstumspha-
sen nicht mehr der Fall sein muf}. Durch die Graphitierung der Quelle muf3 Silicium
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aus immer tieferen Regionen des Quellmaterials zur Oberfléiche diffundieren, um den
Gleichgewichtspartialdruck aufrechterhalten zu kénnen.

Fiir die weitere quantitative Beurteilung wurden AFM-Messungen durchgefiihrt.
Die morphologische Inhomogenitét der Schicht mit b = 0 widerspiegelt sich auch in der
Schichtdicke. Bei einer mittleren Dicke von 3 um kénnen Bereiche lokalisiert werden,
die fast kein Wachstum aufweisen. Die in Abb. 5.9 fiir b = 0 gemessenen Terrassen
zeigen teilweise ein sehr grofie Linge (< 10 pum) mit hohen Stufen (< 2 ym). Andere
Polytype wurden nicht beobachtet. Dies scheint im Gegensatz zur CVD zu stehen,
wo oftmals 3C-Einschliisse an Bearbeitungsdefekten beobachtet worden sind. Als
Ursachen sind die unterschiedlichen Ziichtungstemperaturen und das unterschiedliche
Si/C-Verhéltnis zu sehen.

Beim Ubergang zum Quellmaterial mit Si-Uberschufl wird dann der fiir das Kri-
stallwachstum giinstigere Stufenflufl erzielt. Die Stufen sind sehr gleichmiflig und
die Hohendifferenz betréigt nur noch max. 500 nm. Das entspricht dem Wachstums-
modus wie in Abschnitt 2.3 beschrieben. Die Stufenhthe und -weite ist iiber grofie
Kristallbereiche stabil. Bei noch hsherem Si-Uberschufl (b = 0.1) wird step-bunching
beobachtet.

Abb. 5.11: Oberfliche (Lichtmikroskop, Auflicht) gewachsen auf oxidiertem Keim
(b = 0.01, A10092)

Um den Einfluf} der Storschicht von der zufilligen Orientierung zu trennen, wurden
Versuche mit zuvor thermisch oxidierten Keimen durchgefiihrt. Die Prozeffithrung
wurde bereits nach dem Schritt 2 beendet. Dadurch konnten noch frithere Stadien
dokumentiert werden. Uberraschend zeigte Versuch A10091 (s. Abb. 5.10) ebenfalls
bevorzugte Kristallisation an Bearbeitungsspuren. Wenn man davon ausgeht, daf} die
Storschicht durch thermische Oxidation entfernt wurde, kann diese nicht weiterhin
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Versuch Keim Pend b | Schichtdicke | Abb. Bem.
(hPa) (m)

A10082 | A10056/12 | pg 0 40

A10085 | A10070/6 200 0 3 5.9(a)

A10086 | A30034/1 200 | 0.01 12 5.9(b)

A10087 | A10056/7 200 | 0.1 12 5.9(c)

A10088 | A10056/1 850 0 1.5 5.6(a)

A10091 | A10070/2 850 0 oxidiert

A10092 | A30034/2 850 | 0.01 oxidiert

A10096 | A30029/6 850 0 off-Keim

A10098 | A30036/5 850 0 0.3 5.7(b) | 2000 °C

A10099 | A30036/4 850 0 0.3 5.8(c) | 1900 °C

Tab. 5.1: Auflistung von Versuchen zur Oberflichenmorphologie

die Ursache dafiir sein. Da die Si-terminierte Fliche nach der Oxidation eine Ver-
groberung aufweist, wird die Storschicht zwar abgetragen, aber das Oberflichenprofil
noch verstidrkt. Insofern bietet eine V-formige Vertiefung andere Kristallisations-
bedingungen als die (0001)-Fliiche. Der folgende Versuch A10092 mit Si-Uberschuf
fithrte zwangsldufig zum gleichen Ergebnis, wie der Versuch ohne vorherige Oxidation
(A10086), obwohl die Schichtdicke auf Grund des hoheren Druckes deutlich unterhalb
1 pm lag (s. Abb. 5.11). AuBer den parallelen Stufenbiindeln erkennt man eine
grofle Anzahl von micropipes bzw. hollow pipes, die den Stufenflufl behindern. Unter
ungiinstigen Bedingungen fiihren diese zur Ausbildung von verschwenkten Kristall-
bereichen, da die sich nach dem Defekt wiedervereinigenden Stufen z.B. Gitterfehl-

anpassung aufweisen konnen.

Der Orientierungseinflufl wurde ohne Si-Uberschuf} iiberpriift, d.h. definiert fehl-
orientierte Keime wurden im Gegensatz zu unorientierten Keimen verwendet. Die
Verwendung eines off-orientierten Keimes fiihrt zu einer erhohten Dichte an Wachs-
tumsstufen, die ein stabiles Kristallwachstum sichern sollen. Die Verkippung wurde
in <1120>-Richtung (grofite Kristallisationsgeschwindigkeit) gewihlt. Der Winkel
betrug ca. 3°, wie er hiiufig in CVD-Prozessen zum Einsatz kommt [4]. Wie zu er-
warten, ist die Morphologie durch Stufenflul gekennzeichnet. Jedoch zeigt sich eine
Welligkeit der Oberfléiche verbunden mit Kristallisation an Kratzern (s. Abb. 5.12).
Diese Storungen verursachen ein starkes step-bunching und fithren somit nicht zum
erwiinschten Wachstumsmodus.

Die Morphologie der Grenzfliche Keim-Kristall zeigt fiir Versuche ohne Si-
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UberschuB, dafl der Einflul einer Storschicht auf das Kristallisationsverhalten tiber-
wiegt. Auch nach einer Oxidation weist die Oberfliche noch eine Vielzahl von Sto-
rungen auf, die einen Stufenflufl verhindern. Die Verwendung einer off-Orientierung
fithrte ebenfalls nicht zum erwiinschten Ergebnis. Einzig durch die Zugabe von Si
zum SiC-Quellmaterial wird eine Rekonstruktion der Oberfléiche erreicht, die ein ho-
mogenes Wachstum iiber die gesamte Probenoberfléiche erméglicht.

Abb. 5.12: as-grown Oberfliche (Lichtmikroskop, Auflicht) gewachsen auf 3.5° off-
orientiertem Keim (b = 0, A10096)

Die vorliegenden Versuche wurden unter jeweils moglichst gleichen Bedingungen
durchgefiihrt. Es wurde jedoch festgestellt, dal bei Verdnderung eines Wachstumspa-
rameters die Anwachsverhiiltnisse stark beeinflult werden kénnen. Dies ist im wesent-
lichen auf die thermischen Bedingungen zu Beginn des Wachstums zuriickzufiihren,
da sich zu diesem Zeitpunkt noch kein thermisches Gleichgewicht eingestellt hat.

5.3.3 Die Grenzflaiche Keim-Kristall

Um die Grenzfliche Keim-Kristall unter den Bedingungen verschiedener Zusammen-
setzungen des Quellmaterials besser untersuchen zu kénnen, wurden von ausgewihlten
Kristallen, die eine volle Ziichtungszeit durchliefen, axiale Schnitte angefertigt und
analysiert. Dies ermdoglicht, zwischen im Keim bereits vorhandenen Defekten und
solchen, die an der Grenzfliche entstanden sind, zu unterscheiden. Im Vordergrund
stehen dabei micropipes und Einschliisse bzw. Ausscheidungen.

In Abb. 5.13 sind zwei Léngsschnitte im Durchlicht zu sehen, deren Ziichtungsbe-
dingungen sich in der Zusammensetzung der Quelle unterscheiden. Die unterschied-
liche Farbung (dunkelgriin-hellgriin, 6H) ergibt sich aus den unterschiedlichen Stick-
stoffgehalten, der dunklere Keim besitzt jeweils die hohere Stickstoffkonzentration.
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Im linken Bild wird die inhomogene Oberfliichenmorphologie widergespiegelt, wie sie
im vorigen Abschnitt gezeigt wurde. Es ist eine Reihe von Einschliissen zu erkennen,
von denen mehrfach Hohlrdume generiert werden. In der linken Hilfte dieses Bildes
befindet sich auBlerdem ein Polytypeinschluf}. Im Gegensatz dazu ist die Grenzfléiche
im rechten Bild nahezu frei von Defekten und Einschliissen.

Abb. 5.13: Aufnahmen der Grenzfliche Keim-Kristall (Lichtmikroskop, Durchlicht)
(links: b = 0, rechts: b = 0.01)

Léngsschnitte von Parallelversuchen (grofiere Schichtdicke) wurden im REM mit-
tels Kathodolumineszenz (CL, engl.: cathodo luminescence) analysiert (s. Abb. 5.14).
Die unterschiedliche Stickstoffkonzentration Keim-Kristall wird auch in der Lumines-
zenz sichtbar. Die sehr hellen Gebiete im linken Bild sind jedoch auf einen Polytyp-
wechsel, in diesem Fall 15R, zuriickzufiihren. Ebenso lassen sich in der unmittelbaren
Nihe der Grenzfliche hiufige Polytypwechsel erkennen. Bei Verwendung von Quell-
material mit b = 0.01 entsteht ein 6H-Kristall frei von Polytypeinschliissen.

Die Grenzfléiche von Probe A10085 wurde mittles TEM untersucht. Dabei wurde
festgestellt, dafl die Schichtdicke an den préparierten Stellen nur 0.9 bis 1.6 um be-
trug. Dies widerspiegelt die rauhe Oberfliche. Auffillig war, dafl die Schicht deutlich
schneller als der darunterliegende Keim abgetragen wurde, was auf hohere mechani-
sche Spannungen in der Schicht hinweist. Wie Abb. 5.15 zeigt, liegen an der Ober-
fliche Spannungen vor (5 nach oben gerichtete Pfeile). Da dieser Bereich sehr diinn
ist, wird angenommen, daf§ die Beendigung des Ziichtungsprozesses (durch schnel-
len Druckanstieg) zu einer thermischen Belastung der zuletzt gewachsenen Schichten
fithrt. Der zum Substrat zeigende Pfeil innerhalb der Schicht kennzeichnet eine Ab-
diinnstufe. Die Grenzfléiche selbst ist durch eine geringe Welligkeit charakterisiert. Es
lassen sich jedoch keine Stérungen identifizieren. Vielmehr ist eine dicht unterhalb
der Grenzfliche befindliche Schicht zu erkennen, die starke Spannungen aufweist (2
Pfeile). Die Dicke der ungestorten Grenzschicht ist, wie auch die Gesamtdicke der
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Schicht, nicht konstant und somit liegt der gestorte Bereich in unterschiedlichen Tie-
fen. Im vorliegenden Ausschnitt betréigt diese Tiefe 200-400 nm, in anderen Bereichen
der Probe reicht sie sogar bis an die Grenzfliiche heran. Die Ursache liegt darin, dafl
die vor der Ziichtung vorhandene Storschicht zum einen inhomogen in ihrer Tiefe ist
und zum anderen unter den vorliegenden Ziichtungsbedingungen nur ein Teil dieser
Schicht rekonstruieren kann. Auf dem Substrat selbst lassen sich Spuren von Kratzern
nachweisen.

f renzfliche

Abb. 5.14: CL-Bild an Liangsschnitt (links: b = 0, A10082, rechts: b = 0.01, A10087)
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Abb. 5.15: TEM-Aufnahme an Lingsschnitt von A10085 (b = 0)

Die Tatsache, daff im Elektronenmikroskop nur sehr kleine Probenbereiche un-
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tersucht werden und damit die Aussagekraft u.U. eingeschriinkt wird, fiihrte fiir den
Versuch A10086 zu keinem Ergebnis. Trotz hohem préparationstechnischen Aufwand
gelang es nicht, eine Grenzfléiche zu identifizieren. Dies gilt auch unter der Annahme,
dafl wihrend der Priiparation keine Teile der Schicht abgetragen worden sind. Es
wird geschluifolgert, dafl eine sehr gute Anpassung der Schicht an den Keim vorliegt
und Restspannungen sowie eine gestorte Schicht nicht erkennbar sind.

Die in der Probe aus stochiometrischer Quelle (b = 0) vorhandene gestorte Schicht
konnte bei b = 0.1 nicht gefunden werden. In Abb. 5.16 ist sowohl die Grenzfldche
als auch das darunterliegende Substrat storungsfrei. Jedoch finden sich im Substrat
(wie bereits bei A10085) Streifenstrukturen, die weder auf Biegekonturen noch auf
andere Kontrastphéinomene zuriickgefiihrt werden konnen. Die Ursache der Strei-
fen ist weitestgehend unbekannt. In der gewachsenen Schicht findet sich eine Reihe
von Versetzungen. Wie hoheraufgeloste Aufnahmen zeigen, liegen diese Versetzun-
gen iiberwiegend parallel zur Grenzfléiche, jedoch nicht zur Probenoberfléiche, woraus
ein ”Zick-Zack”-Kontrast entsteht. Es wird angenommen, daf3 die punktférmigen
Kontraste an den Versetzungen von Ausscheidungen bzw. Fremdphaseneinschliissen
herriihren.

Analysen einer Parallelprobe zu A10085 hatten unter hochauflésenden Bedingun-
gen (TEM) ebenfalls ergeben, dafl die Grenzfliche weder parallel zur Oberfléiche noch
parallel zu den Netzebenen des Keimes liegt, was auf eine Abweichung von der (0001)-
Fliche hinweist. Daraus und aus der Tatsache, daf step-bunching vorliegt, lassen sich
die gewinkelten Verldufe (”Zick-Zack”-Kontrast) der Versetzungen erkldren. Makro-
stufen, die durch das gegenseitige Auflaufen entstanden sind, zeigen normalerweise
Mikrofacetten, also unterschiedliche Kristallflichen. Gelangt nun eine Versetzung, die
nicht senkrecht zur wachsenden Fliche verliduft, an den Ubergang von einer Fliche
zur anderen, so #ndert sich deren Richtung.

Alle TEM-Untersuchungen haben iibereinstimmend fiir die gewachsene Schicht
denselben Polytyp wie fiir den verwendeten Keim identifiziert. Im untersuchten Tem-
peraturbereich scheint demnach das Wachstum auf 6H-Substraten mit einer hohen
Stabilitit zu 6H-Kristallen zu fithren, unabhingig von der Zusammensetzung des
Quellmaterials. Die héufig fiir die CVD beobachtete Nukleation von 3C z.B. an Pri-
parationsartefakten kann fiir die MLM nicht nachgewiesen werden. Es muf} jedoch
angemerkt werden, dafl sich nicht nur die Temperaturbereiche, sondern auch die Zu-
sammensetzung der Gasphase deutlich voneinander unterscheiden. Die bereits aus
der Analyse der Oberflichenmorphologie gewonnenen Erkenntnisse werden durch die
TEM-Aufnahmen bestitigt. Durch den Zusatz von Silicium zu einer stéchiometri-
schen Quelle wird ” Ausheilen” der Keimoberfléiche beobachtet.
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Subshotd

4lﬁm

Abb. 5.16: TEM-Aufnahme an Léngsschnitt von A10087 (b = 0.1)

5.4 Diskussion

Die ersten Stadien des Wachstumsprozesses bei der SiC-Sublimationsziichtung wurden
untersucht. Wichtigste Untersuchungspunkte waren der Wachstumsbeginn sowie der
Einflufl der Quellstochiometrie auf die sich ausbildende Oberflichenmorphologie. Die
Grenzfliche Keim-Kristall wurde beziiglich der Defekte charakterisiert.

Die Versuche zur Ermittlung der Temperatur des Wachstumsstarts zeigten, dafl
bereits weit unterhalb der Wachstumstemperatur Ty die Rekonstruktion der Keim-
oberfliche und das Wachstum einsetzen. Somit steht die Aussage von Tairov et al.,
der fiir die Einstellung eines bestimmten Polytyps die Geschwindigkeit von Schritt 3
heranzieht, vollkommen im Widerspruch zu den hier erzielten Resultaten. In Abhén-
gigkeit von der Abpumpgeschwindigkeit sollte die Zusammensetzung der Gasphase
an der Keimoberfliiche beeinflufit werden und folglich die Stochiometrie der zuerst
gewachsenen Schichten. Bei grofiem Si-Uberschuf wiirde es nach diesen Aussagen zu
einer elastischen Verspannung der Oberfliiche kommen, die dann einen bestimmten
Polytyp favorisiert. Zumindest fiir das Wachstum auf 6H-(0001)-Flichen kann diese
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Aussage nicht gelten, da in den vorliegenden Versuchen immer der Polytyp 6H als Kri-
stall wuchs. Wahrscheinlich ist, daf} bestimmte Verunreinigungen im Quellmaterial
einen weitaus grofieren Einflufl auf die Polytypstabilitit besitzen, als die Abpumprate.
Weiterhin mufl angemerkt werden, dafl aufgrund der Pordsitéit des Wachstumsgefifles
ein bestimmter Wert dp/dt nicht iiberschritten werden darf. Wenn der Druckunter-
schied zwischen innen und auflen zu stark anwichst, d.h. der Druckausgleich nicht
mehr iiber Diffusion durch die Graphitporen erfolgen kann, fiihrt dies unweigerlich
zur temporiren Offnung des Gefifles. Bei Verwendung von SiC-Pulver als Quell-
material kommt noch die Partikelbewegung hinzu, die ggf. zur Kontamination der
Keimoberfléiche fithren kann. Durch eine hohe Abpumprate wird auch der Wirme-
transport wesentlich beeinflufit und dies kann zu ¢rtlichen Inhomogenitéten fiihren,
die im Keim Spannungen bewirken.

Die Stochiometrie des Quellmaterials iibt einen groflen Einflufl auf die Transport-
mechanismen (vgl. Abschnitt 2.2.1) aus. Der Si-Uberschu8 bewirkt zumindest in
den ersten Stadien einen Anstieg der Wachstumsgeschwindigkeit. Der auf Grund des
Uberschusses existierende gegeniiber dem Partialdruck bei stéchiometrischer Quelle
hohere Si-Partialdruck fiihrt frither zur Bereitstellung von Wachstumsspezies. Dies ist
der Fall, da Si auch mit dem Kohlenstoff des Ziichtungsgefifles reagiert und folglich
zusiitzlich C-tragende Spezies zur Verfiigung stellt. Im weiteren Verlauf einer Ziich-
tung sollte sich ein Si-Uberschuf negativ auf die Rate auswirken, da die C-tragenden
Spezies bis zur Phasengrenze diffundieren miissen.

AuBerdem werden die Kristallisationsvorgiinge durch den Si-Uberschufl beeinfluft,
was die Untersuchungen mit unterschiedlichen Quellzusammensetzungen zeigten. All-
gemein waren die Keime durch eine Storschicht gekennzeichnet, welche energetisch
unterschiedliche Anlagerungsplitze hinterlédft. Eine bevorzugte Kristallisation fand
an Kratzern (Artefakte der mechanischen Oberfliichenbearbeitung) statt, was nur
durch den Einsatz von iiberschiissigem Silicium im Quellmaterial verhindert werden
konnte. Selbst eine der mechanischen Bearbeitung folgende Oxidation fiihrte nicht
zur Eliminierung aller Oberfléichenstorungen. Die Storschicht wird zwar abgetragen,
aber das Oberflichenrelief wird auf der Si-terminierten Fliche vergrobert.

Ahnliche Ergebnisse ergaben sich fiir das Wachstum auf fehlorientierten Keimen.
Ein weitgehend storungsfreies, iiber grofie Gebiete homogenes Wachstum konnte nur
mit Hilfe von Si-Zugabe zum Quellmaterial erzielt werden. Die unter diesen Bedin-
gungen prozessierten Proben wiesen zusiitzlich den fiir das Wachstum giinstigeren
step-flow-Mechanismus auf. Dieser Wachstumsmodus ist durch eine Diffusionslénge
der Adatome charakterisiert, die grofler ist als der mittlere Terrassenabstand. Die
Adatome haben demnach die Moglichkeit, sich an den vorhandenen Stufen (z.B. auf
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Grund von Versetzungen) anzulagern, was eine laterale Verschiebung der Stufen zur
Folge hat.

Die Erkenntnisse aus den Versuchen zur Oberflichenmorphologie wurden durch
Untersuchungen an axialen Kristallschnitten bestéitigt. Die bereits in lichtmikroskopi-
schen Aufnahmen gefundene Defekthéiufung an der Grenzfliiche Keim-Kristall wurde
mit TEM-Bildern untermauert, wobei wiederum der Einflufl der Quellstochiometrie
deutlich wurde. Die Zugabe von reinem Silicium zur stéchiometrischen Quelle fiihrte
zu einer erhohten Polytypstabilitdt, zur Reduzierung der Storschicht sowie zur Ver-
ringerung des Auftretens von Fremdphaseneinschliissen.

82



Kapitel 6

Stickstoffeinbau in SiC

Der kontrollierte Einbau von Dotierstoffen stellt eine notwendige Voraussetzung fiir
die Kommerzialisierung elektronischer Bauelemente dar. Dies glingt nur mit geringen
Konzentration an Restverunreinigungen, insbesondere von elektrisch aktiven Dotan-
den. Im allgemeinen wird aufgrund der Verschiedenheit der technischen Anwendun-
gen von der Kristallziichtung ein moglichst grofler Bereich des Dotierlevels gefordert,
wobei die Homogenitét eine besondere Rolle spielt, da oftmals verschiedene Einbau-
mechanismen in axialer bzw. radialer Richtung wirken und berticksichtigt werden

miissen.

Die genannten Aufgabenstellungen wurden fiir die chemische Gasphasenabschei-
dung bereits eingehend untersucht. Es zeigte sich, dafl durch die Einstellung des
Verhiiltnisses von Silicium zu Kohlenstoff in der Gasphase die Dotierung empfindlich
beeinflult wird. Als Modell wurde ein site-competition-Mechanismus vorgeschlagen,
mit dessen Hilfe der Stickstoffeinbau auf C-terminierten Fléchen erkléirt werden konn-
te [85]. Die vorhandenen Gitterplitze werden dabei entweder regulér durch Kohlen-
stoff besetzt oder durch Stickstoff. Wird nun das Si/C-Verhiltnis in der Gasphase
zugunsten des Kohlenstoffs verschoben, kann der Stickstoffeinbau gebremst werden.
Dieser Prozefl wird sowohl bei ansteigendem als auch fallendem Si/C-Verhiltnis be-
obachtet und ist folglich reversibel. Diese Entdeckung ermoglichte eine deutliche
Ausdehnung des zu erzielenden Dotierbereichs und gleichzeitig konnte die Reprodu-
zierbarkeit erhoht werden - sowohl fiir 6H als auch fiir 4H. Fiir Si-terminierte Flichen
ergibt sich zumindest in der chemischen Gasphasenabscheidung ein komplexerer Me-
chanismus. Offen bleibt, inwiefern sich Informationen zur Zusammensetzung der Gas-
phase bei der physikalischen Gasphasenabscheidung aus dem Stickstoffeinbau ableiten
lassen.

Stickstoff als Element der fiinften Hauptgruppe bildet im Siliciumcarbid einen



6. STICKSTOFFEINBAU IN SIC

flachen Donator. Bereits die frithen Untersuchungen von Lely et al. zeigten, dafl
Stickstoff auf Gitterplétzen eingebaut wird [23]. Anhand elektrischer Messungen hat-
te Lely eine UberschuBleitfihigkeit gefunden. Diese Beobachtungen fiithrten Lely zu
der Annahme, dafl nur Kohlenstoffplitze fiir Stickstoff in Frage kommen. Roéntgeno-
graphische Messungen hatten den Einbau auf Zwischengitterplidtzen ausgeschlossen,

da hier eine zu starke Vergroflerung der Gitterkonstanten zu erwarten gewesen wiire.

Den ersten Nachweis, dafl Stickstoff im SiC Kohlenstoffplitze besetzt, lieferten
Woodbury et al. anhand von Elektronenspinresonanzuntersuchungen [86]. Die beob-
achteten Spektren zeigten, dafl Stickstoff im hexagonalen 6H-SiC quasi-kubische bzw.
-hexagonale Gitterplitze (vgl. Abschnitt 3.2) besetzt, und zwar im Verhiltnis 2:1.
Wie auch die Messungen fiir Bor ergaben, existiert demnach keine Bevorzugung von
bestimmten Kohlenstoffplitzen.

Zu Fragen des elektrischen Verhaltens von Stickstoff in Siliciumcarbid wird auf
die Literatur verwiesen, z.B. [87].

Erstmals analysierte Lilov et al. das System SiC-Nj [88]. Diese sehr detaillier-
te Arbeit ging von offensichtlich falschen thermodynamischen Daten aus. Das lafit
sich z.B. daran erkennen, dafl nahezu im gesamten betrachteten Druckbereich (4-
1520 Torr(= 5.33-10%-2.03:10? Pa)) die Spezies SiC den hichsten Dampfdruck besitzt
- im Gegensatz zu den bekannten Ergebnissen massenspektrometrischer Untersuchun-
gen. Folglich miissen auch Werte fiir andere auftretende Spezies als nicht korrekt

angesehen werden.

Fiir die folgenden Untersuchungen wurde der Stickstoffeinbau durch eine Dotie-
rung iiber die Gasphase realisiert. Dabei wird dem aus Argon bestehenden Inert-
gasstrom eine definierte Menge Stickstoff zugesetzt. Dieser gelangt aufgrund des
Partialdruckunterschiedes zwischen dem Innenraum des Rezipienten und dem eigent-
lichen Ziichtungsraum an die Wachstumsphasengrenze und kann dann in den Kristall
eingebaut werden.

Ohtani et al. untersuchten die Orientierungsabhiingigkeit der Dotierstoffkon-
zentration in 4H und 6H (s. Abb. 6.1). Werte fiir 4H(0001) fehlen, da fiir diese
Keimorientierung keine 4H-Polytypstabilitéit existiert [90,91]. Der untersuchte Kon-
zentrationsbereich lag oberhalb 10" ¢m™3, sowohl fiir 6H als auch fiir 4H (jeweils
auf den C-terminierten Seiten gewachsen). In reiner Stickstoffatmosphére wurden in
6H-Kristallen ca. 810" cm™ Stickstoffatome direkt unter der (0001)-Facette ein-
gebaut. Anhand eines entsprechenden Langmuir-Fit der Stickstoffkonzentration in
Abhéngigkeit vom Partialdruck (s. Gleichung (2.36)) wurde festgestellt, dafi auf der
4H(0001)-Fliche K, ungefihr doppelt so hoch ist wie auf der 6H(0001)-Fliiche, d.h.
auf 4H-Kristallen existiert ein hoherer Bedeckungsgrad. Dieses Ergebnis ist insofern

84



107 10"

[ Ny(Ar+N,)=0.22 —O0— 6H Nitrogen (cm ) |
—e— 4H Nitrogen (cm ™) |
--A--6H Boron (cm"')
--A--4H Boron (cm™) 1

)
S
T

Nitrogen Concentration (cm™)
Boron Concentration (cm ™)

10" FEoa? G Oh L PATD Ll s e ] [ i S e . 10"

©00DC  (1T00) (1120)  (0001)Si

Seed Orientation

Abb. 6.1: Stickstoff- und Borkonzentration in Abhéingigkeit von Orientierung und Po-
lytyp nach [89]

unerwartet, als sich die Struktur und Bindungszustéinde der Basalfléichen von 6H und
4H nicht wesentlich unterscheiden. Anhand des Vergleichs der Ladungstrigerkon-
zentrationen, gemessen nach Hall bzw. berechnet, wurde nachgewiesen, dafl keine
Bevorzugung von Gitterplétzen fiir den Stickstoffdonator existiert. Demnach kann
diese Erkldrung nicht fiir die Unterschiede im Nj-Dotierverhalten zwischen 6H und
4H herangezogen werden.

Auf den Bor-Einbau soll hier nicht weiter eingegangen werden, er erfolgt iiber-
wiegend auf Si-Plidtzen. Fiir 4H scheint die Orientierungsabhéngigkeit generell nicht
so stark ausgepriigt zu sein, wie fiir den 6H-Polytyp. Auf der C-terminierten Seite
wurde nach Ohtani et al. beim 6H ca. 4mal soviel Stickstoff eingebaut wie auf der
(0001). Zur Erkldrung der Orientierungsabhiingigkeit wurde auf das folgende Mo-
dell zuriickgegriffen. Takahashi et al. zeigten, dal das Wachstum von SiC bei der
Sublimationsziichtung durch Stufenflufl dominiert ist [92]. Die beobachtete Bevor-
zugung im Dotierstoffeinbau gibt Hinweise darauf, dal der Einbau auf der obersten
Doppelschichtenstufe erfolgt, da die Morphologie der Oberfléichen unterschiedlich ist.

Bei den vorliegenden Versuchen wird teilweise von Voraussetzungen ausgegangen,
die bereits in der Literatur verifiziert worden sind. Eine dieser Primissen betrifft die
Abhéngigkeit des Stickstoffeinbaus von der Wachstumsgeschwindigkeit. Zu diesem
Zweck haben Onoue et al. die Konzentration in Abhéngigkeit von der Rate unter-
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sucht [93]. Sie kamen zu dem Ergebnis, daf sich im Bereich von 0.41 < v, < 1.1 mm/h
die Konzentration fast nicht #ndert (1-2-10' cm™2). Daraus ergibt sich, daf§ zu jedem
Zeitpunkt ein Gleichgewicht zwischen dem Stickstoffgehalt in der Gasphase und dem
im Kristall besteht. Prozesse wie z.B. die Oberflichendiffusion spielen nur eine unter-
geordnete Rolle. Weiterhin wurde durch Onoue et al. der Einflufl der Stromungsge-
schwindigkeit analysiert. Bei konstantem Stickstoff/Argon-Verhéltnis wurde der Ge-
samtdurchflufl zwischen 5 und 640 ml/min variert, d.h die mittlere Verweildauer eines
Molekiils wurde von 2091 auf 16 s gesenkt. Auch hier ergaben sich nur geringe Schwan-
kungen, was die Schlufifolgerung zuléft, dafl einzig der No-Partialdruck als Verhéltnis
von py,/(pn,+par) die Konzentration im Kristall bestimmt. Der Verteilungskoeffi-
zient zwischen der Konzentration im Kristall und der in der Gasphase diirfte demnach
kleiner als 1 sein.

Ein komplexeres Bild ergibt sich fiir die Nahabstandsmethode, wo allgemein im
Vakuum geziichtet wird und damit zumindest andere Transportmechanismen vorherr-
schen. Grundsiitzlich ist bei diesem Verfahren die Orientierungsabhéngigkeit umso
geringer, je hoher die Ziichtungstemperatur ist. In Abb. 6.2 ist die Stickstoffkon-
zentration aus experimentellen Daten der Nahabstandsmethode (Punkte und durch-
gezogene Linien) mit theoretischen Ergebnissen verglichen worden (gestrichelt). In
Abhingigkeit von der Wachstumsgeschwindigkeit dndert sich fiir diese Ziichtungsbe-
dingungen die Stickstoffkonzentration z.T. deutlich. Zum Modell finden sich keine
Angaben, folglich wird auch nicht der Einbaumechanismus diskutiert. Aufgrund der
von den vorliegenden Untersuchungen stark abweichenden Ziichtungsparameter so-
wie der unterschiedlichen Zusammensetzung der Gasphase (System SiC-Si auf Grund
von Ta-Container) sind die von Onoue et al. erzielten Ergebnisse relevanter. Da die
Wachstumsgeschwindigkeit bei den hier vorliegenden Untersuchungen ohnehin gerin-
ger ist (ca. 0.2 mm/h) und keinesfalls 0.5 mm/h iiberschritten hat, lassen sich die
0.g. Schluflfolgerungen auf die vorliegenden Untersuchungen anwenden und durch
diese fundieren.

6.1 Ortsaufgeloste Konzentrationsbestimmung

Die Stickstoffkonzentration kann u.a. mittels Sekundérionenmassenspektrometrie
(SIMS) bestimmt werden. Bei diesem Verfahren wird ein definiertes Probenvolumen
durch Ionenbeschuf} in die Gasphase iiberfithrt und nach Massen im zu untersuchen-
den Spektralbereich detektiert. Der Bezug zu absoluten Konzentrationen wird iiber
Fichstandards gebildet, die in der Regel durch Implantation hergestellt werden. Somit
hiéingt die absolute Genauigkeit von der Eichsubstanz ab. Beim Verdampfen entsteht
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Abb. 6.2: Donatorkonzentration als Funktion der Wachstumsgeschwindigkeit fiir die
Nahabstandsmethode im Ta-Container, Stickstoftkonzentrationen im Quell-
material: 1) 2:10°, 2) 3-10*%, 3) 3-10'7, 4) 7-10'¢, T=1850 °C [36]

an der Probenoberfliche eine negative Pyramide mit einer Grundfliche von bis zu
100 pm und einer Tiefe von ca. 2 pym. Die Messung wird solange durchgefiihrt, bis
Oberflicheneffekte den Mewert nicht mehr verfdlschen. SIMS-Messungen erfolgten
durch die Fa. RTG-Mikroanalyse GmbH, Berlin.

Damit stellt die SIMS ein Verfahren mit guter lateraler und hervorragender Tie-
fenauflosung dar. Die Tiefenauflosung bietet grofie Vorteile fiir Schichtstrukturen und
Grenzflichen. Andererseits ist der technische und finanzielle Aufwand hoch, weshalb
nach einer einfacheren Methode gesucht wurde. Die C-V-Methode bietet diese Mog-
lichkeit, indem die Kapazitdtséinderung bei verschiedenen Sperrspannungen analysiert
wird. Zur Messung der elektrisch aktiven Komponenten wird die Probe beidseitig
kontaktiert (z.B. durch Aufdampfen geeigneter Kontaktmaterialien, Au). Unter ei-
nem Schottky-Kontakt wird die Kapazitit der Raumladungszone variiert. Aus der
Spannungsabhéingigkeit 148t sich die Konzentration errechnen, wobei eine Nettokon-
zentration (evtl. Kompensation) bestimmt wird. Die laterale Auflssung ist von der
Kontaktgrofle abhéngig und betrug in den meisten Féllen 300 bzw. 600 pym. Fiir die
Herstellung geeigneter Schottky-Kontakte mufl die Probenoberfléiche frei von grobe-
ren Defekten sein. Aus diesem Grunde wurden die Proben vor der Kontaktierung
oxidiert und nachfolgend in Fluorwasserstoffsiure geétzt.

Ein Vergleich beider Methoden ist in Abb. 6.3 zu sehen. Die kreisformigen Kon-
takte wurden in diesen Fall so angeordnet, dafl die zuvor erfolgte SIMS-Messung im
Zentrum lag.
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Abb. 6.3: Vergleich zwischen der gemessenen Stickstoffkonzentration (SIMS) und der
Donatorkonzentration (C-V) entlang der Wachstumsrichtung (A10170)

Die Ubereinstimmung von SIMS und C-V wurde an mehreren Kristallen iiber-
priift. Die C-V-Meflwerte liegen grundsiitzlich unterhalb der SIMS-Werte, jedoch ist
die Abweichung kleiner als 10 %. Daraus kann geschluffolgert werden, dafl innerhalb
der Fehlergrenzen beider Methoden die Mefwerte gut iibereinstimmen. Aufgrund der
Eichung der SIMS ergibt sich der absolute Fehler aus der Genauigkeit des Implantati-
onsstandards, wihrend bei der C-V z.B. die Kontaktdurchmesser schwanken konnen.
Aus der Literatur ist bekannt, daf§ Stickstoff in dem hier vorliegenden Dotierbereich
vollstéindig elektrisch aktiv ist, was die Schlufifolgerung zuléiflt, dal die chemisch ein-
gebaute Konzentration gleich der elektrisch aktiven ist [94]. Kompensationseffekte
konnen zwar nicht grundsitzlich ausgeschlossen werden. Da andere Verunreinigun-
gen nur in sehr geringen Mengen vorhanden sind, kénnen diese jedoch vernachléssigt
werden (vgl. Abschnitt 5.3.1).

6.2 Effektivitidt der Stickstoffdotierung

Wie bereits erwihnt, ist der Partialdruckunterschied zwischen dem Rezipienten und
dem Ziichtungsgefiafl die Triebkraft fiir die Diffusion von Ny in den Tiegel. Die In-
ertgase werden iiblicherweise mit Hilfe von Durchflufireglern in den Rezipienten ein-
gebracht. Diese geeichten Regler stellen eine definierte Menge Gas bei Raumtempe-
ratur bereit (Normbedingungen 101325 Pa und 20 °C). Tritt nun dieses Gas durch
den Durchfluliregler, so erfihrt es zuerst eine Expansion aufgrund des Druckunter-
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6.2 Effektivitit der Stickstoffdotierung

schiedes. Der ausschlaggebende Druckunterschied ist der zwischen Normbedingungen
und dem Ziichtungsdruck. Da der Gesamtdruck im Rezipienten auf einen konstanten
Wert eingestellt wird, erfolgt eine zweite Expansion der Gase aufgrund der hohen
Temperaturen. Beide EinfluBgroflen ergeben, dafli das Volumen eines idealen Gases
um das ca. 1000-fache zunimmt. Entspricht der Gesamtdruck nahezu oder ist er
grofler als die Summe der Partialdriicke der SiC-Komponenten, #ndert sich auflerdem
der Inertgaspartialdruck.

Daraus ergibt sich die Fragestellung, in welcher Zeit Partialdruckunterschiede zwi-
schen dem Rezipienten und der Ziichtungskammer ausgeglichen werden konnen. Fiir
den Druckausgleich muf} die entsprechende Gasspezies durch die Wandungen des Ver-
suchsaufbaus diffundieren, was im folgenden fiir Stickstoff diskutiert werden soll.

500 pm

‘F

Abb. 6.4: Aufnahme (Lichtmikroskop, Durchlicht) eines Kristallschnittes entlang der
Wachstumsrichtung mit mehreren Dotierstoffstreifen

In der Kristallziichtung aus Schmelzen ist es géngige Praxis, die Phasengrenzform
eines gewachsenen Kristalls durch Atzen axialer Kristallschnitte sichtbar zu machen.
Die Ursache dafiir, daf sich aus dem Atzbild die Phasengrenzform erkennen l48t, sind
meist auf Dotierstoffinhomogenitéten. Diese Inhomogenitéiten sind Ausdruck der sich
dndernden Wachstumsbedingungen, in diesem Fall einer Fluktuation der mikrosko-
pischen Wachstumsgeschwindigkeit. Da fiir Siliciumcarbid solche Atzverfahren nicht
verfiighar sowie die Kristalle fiir Licht im sichtbaren Wellenléingenbereich transparent
sind, hat es sich durchgesetzt, die Fiarbung durch Stickstoffdotierung zu nutzen. Zu
diesem Zweck kann die Zufuhr von Stickstoff fiir eine definierte Zeit erhoht oder ver-
ringert werden. An axialen Kristallschnitten beobachtet man entsprechende Streifen,
die zusétzlich als Zeitmarken dienen.
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Abb. 6.5: Korrespondierendes Graustufenprofil zu Abb. 6.4

Ein Beispiel dafiir ist in Abb. 6.4 dargestellt. Dem undotiert geziichteten Kristall
wurde in regelmifligen Absténden Stickstoff zugegeben. Der Schnitt wurde mittels
Grauwertprofil ausgewertet, um den zeitlichen Verlauf des Stickstoffeinbaus abschiit-
zen zu konnen. Dazu wurde ein Mikroskopbild abgespeichert. Zuvor wurde das Grau-
wertprofil ohne Probe aufgenommen und nach beiden Aufnahmen vom Probenprofil
subtrahiert, um Ausleuchtungsinhomogenitéiten auszuschlieBen. Um weitere Fehler
zu minimieren, wurden drei verschiedene Linien (senkrecht in Abb. 6.4) untersucht.

Der qualitative Verlauf war identisch, die Intensitéit dagegen verschieden.

Der Abstand der Streifen ist sehr homogen und variiert zwischen 308 und 342 pm.
Daraus folgt eine relativ konstante Wachstumsgeschwindigkeit, da die Dotierung je-
weils im Abstand von einer Stunde erfolgte. Setzt man nun diejenige Zeit, in der Stick-
stoff zugefiihrt wurde, ins Verhiltnis zur Zeit zwischen zwei Streifen, so erhélt man
eine mittlere Streifenbreite von 16 pm. D.h., unter der Annahme, dafl wihrend der
Dotierstoffzufuhr die Wachstumsgeschwindigkeit konstant gegeniiber den nichtdotier-
ten Bereichen ist und Stickstoff nur fiir die Dauer der Ventil6ffnung verfiigbar ist, muf}
der Streifen eine Breite von ca. 16 ym aufweisen. Aus Abb. 6.5 ist jedoch zu erkennen,
daf} das Grauwertprofil nach dem schnellen Anstieg nur einen relativ langsamen Abfall
zeigt. Dies erschwert die Breitenbestimmung. Die Breite eines Streifens beliduft sich
auf ca. 30 pum, fast doppelt so viel, wie sich aus dem o.g. Verhiltnis ergibt. Anderer-
seits muf festgestellt werden, dafl Stickstoff sehr schnell durch die porésen Materialien
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6.2 Effektivitit der Stickstoffdotierung

der Ziichtungsanordnung diffundiert und nur eine geringe Akkumulation existiert. Je-
doch sind besondere Mafinahmen erforderlich, um die Stickstoffkonzentration unter
einen bestimmten Wert abzusenken. Fiir die im Rahmen der Arbeit verwendete An-
ordnung liegt demnach der Hintergrundpegel bei einigen 10" cm™3. Schliet man
die Verunreinigung der Materialien aus, sind als Ursache fiir diesen Stickstoffgehalt
in erster Linie Kontaminationen sowohl der Tiegel- als auch Quellmaterialien zu nen-
nen. Die auflerordentlich grofle Oberfliche aller pordsen Materialien fiithrt zu einer
Adsorption von Luft sowie Luftfeuchte, die nur durch aufwendige Mafinahmen ver-
hindert werden kann. Eine grundlegende Vorkehrung sollte z.B. die Arbeit unter
Inertgas-Atmosphire darstellen, um die Adsorbatbildung weitestgehend zu verhin-
dern. Diese Vorgehensweise wird noch wichtiger, wenn man n-Leitfihigkeit geringer
Ladungstriigerkonzentration oder /und vernachléssigbarer Kompensation erzielen will.
Durch eine weitere Optimierung der ersten Evakuierungsphasen (periodisches Spiilen
mit Inertgas und Abpumpen) kann auflerdem eine Senkung der Adsorbatkonzentra-
tionen erzielt werden. Dabei sollte eine geeignete Temperatur gewidhlt werden, um
eine Desorption der Verunreinigungen von den Gefilwéinden zu ermoglichen.
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Abb. 6.6: Stickstoffkonzentration entlang <0001> fiir zwei nacheinander geziichtete
Kristalle (l A10228, [0 A10229)

Beispiele des Stickstoffgehaltes in unbeabsichtigt dotierten Kristallen zeigt
Abb. 6.6. In Keimnihe ist eine relativ hohe Stickstoffkonzentration zu erkennen (ca.
3:10'" cm™3), die im Ziichtungsverlauf deutlich unterhalb 10'” cm™ absinkt. Da die
Kurven aus zwei direkt aufeinanderfolgenden Versuchen stammen, kann man entneh-
men, dafl die Quelle zwar einen bestimmten Grundpegel liefert, jedoch ein Grofiteil
des Stickstoffs aus Adsorbaten stammen muf}. Kédme es zu einer Abreicherung im
Quellmaterial, hitte der zweite Versuch ein deutlich reduziertes StickstofHlevel auf-
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zeigen miissen. Mehrere Versuche ergaben, dafl eine pulverférmige Quelle innerhalb
weniger Stunden rekristallisiert ist. Unter Beriicksichtigung des Meffehlers gleichen

sich beide Kristalle hinsichtlich der Stickstoffkonzentration. Dieses Ergebnis zeigt,

3 erzielt werden kann und durch oben

3

daB eine Hintergrundkonzentration < 107 cm™

beschriebene Mafinahmen durchaus Werte unterhalb 10 cm=3 moglich sind.

6.3 Orientierungsabhingigkeit und Einflufl auf die
Wachstumsgeschwindigkeit

Wie bereits an mehreren Stellen ausgefiihrt, ist die geringe Reproduzierbarkeit ei-
nes Ziichtungsprozesses bei iiber 2000 °C ein grofler Nachteil fiir einen Produktions-
proze. Ahnliches trifft folglich fiir Untersuchungen des Wachstums zu. Ein Weg
zur Gewinnung einer Vielzahl von Erkenntnissen aus nur einem Versuch ist die sog.
Mehrfachkeim-Methode. Dabei wird Keimmaterial unterschiedlicher Parameter (z.B.
Dicke, Polytyp, Orientierung) verwendet. Zusétzlich lassen sich Einfliisse auf die
Wachstumsstabilitiit besser untersuchen. Es hat sich als geeignet erwiesen, Keime fiir
dieses Verfahren zu spalten, um Dickenschwankungen verschiedener Keime ausschlie-
Ben zu konnen. Aus technologischen Griinden (Keimbefestigung) werden vornehmlich
zwei Halbscheiben in einem Versuch verwendet.

FEine Voraussetzung fiir die Herstellung homogen dotierter Kristalle ist die Kennt-
nis des Zusammenhanges zwischen Stickstoffkonzentration in der Gasphase und im
Kristall. Die Konzentration in der Gasphase wird durch das Verhiltnis von Stickstoff
zu Argon vorgegeben, wobei zu beriicksichtigen ist, dafl der Systemdruck ausreichend
hoch sein muf}. Da nur der Totaldruck eingestellt wird, existiert ein von der Ziich-
tungstemperatur abhingiger Gesamtdruck der Sublimationsspezies, welcher bereits
einen Beitrag zum Totaldruck liefert. Nur die Differenz ist dann effektiv durch das
Inertgas bzw. Gemisch gegeben.

In Abb. 6.7 ist fiir die Gesamtdriicke nach verschiedenen Autoren (s. Ab-
schnitt 4.3) die Temperatur aufgetragen, bei der die Summe der Partialdriicke der
Sublimationsspezies gleich dem Inertgasdruck ist. Wihlt man bei einem vorgegebe-
nen Druck eine Ziichtungstemperatur, die oberhalb der Linie liegt, so verschiebt sich
das Konzentrationsverhiltnis zugunsten der Sublimationsspezies. In der Kristallziich-
tung aus der Gasphase ist es aus Stabilitétsgriinden iiblich, den Inertgasdruck in der
Groflenordnung der Summe der Materialspeziespartialdriicke einzustellen.

Nach diesen Vorgaben wurden eine Reihe von Stickstoff/Argon-Verhéltnissen un-
tersucht. Dabei wurde darauf geachtet, dafl der Gesamtflufl konstant bleibt, um
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Abb. 6.7: Temperatur geméf Bedingung > psic = pa, in Abhéingigkeit vom vorgege-
benen Gesamtdruck

zusétzliche Stromungen und auch thermische Beeinflussungen zu vermeiden.

Zuerst soll der Fall hoher Stickstoffkonzentration diskutiert werden. In einem
Doppelkeim-Versuch wurden fiinf verschiedene No-Partialdriicke (einschl. der nicht
dargestellten 0-Konzentration) realisiert und diese zeitlich wiederholt (s. Abb. 6.9).
Punkte gleichen Partialdrucks sind durch eine Linie verbunden und gleiche Symbole
(offen und geschlossen) stehen fiir die verwendeten Orientierungen.

Abb. 6.8: Aufnahme  (Lichtmikroskop,  Durchlicht) eines axialen  Schnit-
tes durch den Kristall A10130, Wachstumsrichtung nach oben

Aus dem erhaltenen Kristall wurden senkrecht zur Keimoberfléiche axiale Schnitte
angefertigt und dann mittels SIMS analysiert (Abb. 6.8). Ungeachtet einiger Kristall-
defekte, auf die hier nicht nidher eingegangen werden soll, zeigt dieser axiale Schnitt
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Abb. 6.9: Ny-Partialdruck und N-Konzentration in Abhéngigkeit der Ziichtungsdauer
(offene Symbole: C-terminierte Fliche, geschl. Symbole: Si-terminierte
Seite)

deutlich die unterschiedlichen Keimorientierungen (links: C-terminiert, rechts: Si-
terminiert). Die in der Abbildung unten liegenden Keime weisen eine relativ enge
Grenze auf, an der sie keinerlei Kontakt hatten. Dieser Bereich kann durch den ge-
samten Kristall verfolgt werden, und fiihrt wiederholt zu Wachstumsinstabilitiiten,
was sich vor allem in der Neigung zur Polytypmischung zeigt. Wihrend die Far-
be griin bzw. fast weifl dem Polytyp 6H zugeordnet wird, entspricht gelb dem 15R
und bréunlich dem 4H. Im auf (0001) gewachsenen Kristallgebiet sind mehrere gelbe
Abschnitte (15R-Einschliisse) zu erkennen und die 4H-Gebiete gehen ebenfalls von
dieser Orientierung aus. Ansonsten wichst auf beiden Keimhélften der 6H-Polytyp.
Folglich ist das Wachstum auf der C-terminierten Fliche im untersuchten Tempera-
turbereich deutlich instabiler (s. Abschnitt 5). In Ubereinstimmung mit der Literatur
wird schliellich auf dieser Seite eine hshere Stickstoffkonzentration ermittelt, was zu
einer dunkleren Fiarbung der Kristalle fithrt. Die Konzentration liegt im Bereich
von 4.8:10® < cy(em3) < 3-10Y. Fiir nahezu alle Ny/Ar-Verhiltnisse ist mit
voranschreitender Ziichtungszeit ein Abnehmen der Konzentration im Kristall zu er-
kennen. Da die Hintergrunddotierung vernachlissigbar ist, kommt durch die Konzen-
trationsabnahme das sich zugunsten des Kohlenstoffs verschiebende Si/C-Verhéltnis
zum Ausdruck. Mit zunehmender Ziichtungsdauer wird die Gasphase C-reicher.

Durch die klar abgegrenzten Dotierbereiche ist zusétzlich die Untersuchung der
Wachstumsgeschwindigkeit moglich. Zu diesem Zweck wird die jeweilige Phasen-
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grenze durch x,y-Koordinaten charakterisiert, die dann eine Abschéitzung der Rate
zulassen. Da kein wesentlicher Unterschied zwischen der Wachstumsgeschwindigkeit
auf den unterschiedlichen Orientierungen besteht, wird die Phasengrenze iiber den ge-
samten Kristall ermittelt. Die etwas geringere Kristallinge auf der Si-Seite muf3 eher
auf Asymmetrien im Temperaturfeld zuriickgefithrt werden. Bei der Berechnung der
Rate wird weiterhin davon ausgegangen, dafl die Phasengrenzen rotationssymmetrisch
sind. Die erhaltenen Wachstumsgeschwindigkeiten von der Dimension mol-cm™2-s~1
sind demzufolge nicht so fehlerbehaftet, wie die oftmals in der Literatur aus An-
schaulichkeitsgriinden anzutreffenden Angaben in mm/h. Bei stéirker gekriimmten
Phasengrenzen kann diese lineare Wachstumsgeschwindigkeit unterschiedliche Werte
im Zentral- bzw. Randbereich des Kristalls annehmen, was zu Fehlinterpretationen
fiihrt.

Wiéhrend die Wachstumsgeschwindigkeit mit der Ziichtungsdauer nur wenig va-
riiert (leichte Abnahme), ist der Einflufl der Stickstoffzufuhr deutlich zu erkennen.
Bereits geringe Stickstoffkonzentrationen bewirken einen deutlichen Abfall der Rate

(s. Abb. 6.10).
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Abb. 6.10: Wachstumsgeschwindigkeit in Abhéngigkeit vom Ns-Partialdruck (vq -
hochste ermittelte Rate)

Die relativ grole Streuung der Werte kommt durch die Summation iiber beide
Orientierungen zustande. Dennoch 148t sich erkennen, daf§ die Wachstumsgeschwin-
digkeit auf ca. die Hilfte abfillt. Dies steht im Einklang mit dem site-competition-
Mechanismus. Wenn Stickstoff Kohlenstoffpléitze besetzt, ist der Einbau C-tragender
Spezies gebremst, was zur Reduzierung der Rate fiihrt. Leider existieren keine einge-
henden Publikationen dazu, da die Wachstumsgeschwindigkeit zu den technologischen
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Parametern gezihlt wird.

Auf der C-Seite wird mehr Stickstoff eingebaut als auf der Si-Seite. In Abhén-
gigkeit von Polytyp und von den verwendeten Ziichtungsbedingungen ergeben sich
jedoch Unterschiede das Verhiltnis cx(0001)/cx(0001) betreffend. Der Wert 4 von
Ohtani et al. ist relativ hoch, diirfte jedoch stark von den Ziichtungsbedingungen
sowie dem Stickstofflevel abhingen, der bei Ohtani et al. mit 1-4-10' cm™ leicht
iiber dem in der vorliegenden Arbeit untersuchten Bereich liegt. So liegt das Ver-
h&ltnis der oben dargestellten Versuche zwischen 2 und 2.5, was mit den Ergebnissen
von Heydemann vergleichbar ist [84]. Im Bereich von 4.1-10'" < cx(cm™?)< 1.5-10%
stellte er fest, dafl sich cx(0001)/cx(0001) mit zunehmender Stickstoffkonzentration
von 2.2 auf 5 erhoht. Diese Kristalle waren jedoch stark kompensiert. Ein systemati-
scher Gang bzw. eine Abhéingigkeit des Verhéltnisses zwischen C- und Si-terminierter
Wachstumsfléiche von der Stickstoffkonzentration wurde im Rahmen der vorliegenden
Arbeit nicht gefunden.

Im Dotierbereich 6-10'7 < ¢y < 3.5-10'® ¢cm™ wurden zusitzlich Doppelkeimver-
suche mit on-orientierten bzw. 3° off-orientierten (0001)-Keimen durchgefiihrt. Es
konnte kein Unterschied hinsichtlich der Stickstoffkonzentration festgestellt werden.

Weiterfithrend wurden die radiale, also orientierungsabhéingige, sowie die axiale
Homogenitét untersucht. Sieben Scheiben eines 6H(0001)-Kristalls wurden mittels
SIMS gemessen. Jede Scheibe wurde an 11 Punkten gemessen, entsprechend der
Richtungen <1210> und <1010>. Eine reprisentative Scheibe ist in Abb. 6.11 her-
ausgegriffen worden.
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Abb. 6.11: Radiale Stickstoffverteilung iiber einer Kristallscheibe (A10171)
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Aus den Messungen [é3t sich kein systematischer Gang erkennen. Die sehr gute
radiale Homogenitit in diesem Dotierbereich, die Stickstoffkonzentration aller Mef3-
punkte betrigt 1.2-10% < cy(em3) < 2.1:10*®, wird von der Orientierung nur un-
wesentlich beeinflult. Die Standardabweichung ist fiir den gesamten Kristall < 16 %.
Auf die Darstellung des axialen Verlaufs wird fiir diesen Versuch verzichtet, da die
Schwankungen noch geringer ausfallen (1.67-10'® < ¢y axia(cm™) < 2.05-1018).

Bei unveriinderten Kontrollparametern (Ziichtungstemperatur, Druck, No-
Partialdruck) wurde der axiale Einbau eingehender studiert. Abgesehen von mef-
technischen Schwankungen bei der C-V-Methode aufgrund der Kontaktdurchmesser,
nimmt die Stickstoffkonzentration im Kristall mit zunehmender Ziichtungszeit ab (s.
Abb. 6.12 A10170). Diese Abnahme kann mehrere Ursachen haben. Wenn der Kristall
wichst, bewegt sich die Phasengrenze in Gebiete hsherer Temperatur, die Phasen-
grenztemperatur steigt. Einerseits sinkt dadurch der Abstand Quelle-Kristall, wobei
dieser Einflufl im diffusionslimitierten Transportregime vernachléssigbar ist, wenn die
Abstandsédnderung klein im Verhéltnis zum Abstand selbst ist. Andererseits nimmt
das effektive AT ab, d.h. die Triebkraft fiir den Transport wird kleiner. Dies steht
in Ubereinstimmung mit der Beobachtung, dafl die Wachstumsgeschwindigkeit eben-
falls sinkt. Die sich zeitlich &ndernde Zusammensetzung der Gasphase (Abnahme der
Konzentration von Si bzw. Si-tragenden Spezies aufgrund portser Tiegelmaterialien)
miifite zusitzlich eine Ratenabnahme bewirken. Da die Gasphase relativ reicher an
C-tragenden Spezies wird, ist nach dem site-competition-Modell mit einem Absinken
der Stickstoftkonzentration zu rechnen.

Um die verschiedenen Einfliisse besser beurteilen zu kénnen, wurde im Versuch
A10213 die Wachstumstemperatur geéindert. Im Gegensatz zum, bei der Tempera-
tur Ty durchgefiihrten, Versuch A10170 wurde dieser Versuch bei fiinf verschiedenen
Temperaturen durchgefiihrt (7(;-40, T-20, Ta, To+20, T+40). Eine rdumliche Zu-
ordnung der einzelnen Zeitsegmente ist am Kristall leider nicht moglich, da keine
Stickstoffmarken verwendet wurden. Diese Dotierstoffimpulse héitten moglicherwei-
se zu einer Verfilschung des Ergebnisses gefithrt. Im wesentlichen liegt der Stick-
stoffgehalt beider Proben in einem engen Konzentrationsbereich zwischen 1-10'® und
2:10"® cm™3 (s. Abb. 6.12). Da die Wachstumsgeschwindigkeit in A10213 einen anstei-
genden Verlauf aufgrund der ansteigenden Wachstumstemperatur haben miifite (vgl.
Abschnitt 4.4), 1Bt sich in Ubereinstimmung mit den o.g. Erkenntnissen kein deutli-
cher Einflul der Rate auf die Stickstoffkonzentration nachweisen. Erst in den zuletzt
gewachsenen Kristallbereichen (hochste Temperatur) ist ein Absinken der Konzen-
tration zu konstatieren, was mit der sich &ndernden Zusammensetzung der Gasphase
erkldrt werden kann.
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Abb. 6.12: Axiale Stickstoffkonzentration bei konstanter (A10170) und variierter
(A10213, obere x-Achse, s. Text ) Ziichtungstemperatur

Insgesamt gesehen iiben sowohl die Ziichtungstemperatur als auch die Wachs-
tumsgeschwindigkeit fiir den hier untersuchten Bereich einen sehr geringen Einflufl
auf die Stickstoffdotierung aus. Folglich sind Riickschliisse auf den Zahlenwert der
Gasphasenzusammensetzung in den verschiedenen Stadien des Ziichtungsprozesses
kaum moglich.

6.4 Einbaukinetik

Wie im vorigen Abschnitt gezeigt werden konnte, existiert im Bereich Tg-
40 < Tg(K) < T+40 kein wesentlicher EinfluB der Wachstumstemperatur auf
die Stickstoftkonzentration im Kristall. Da sich aber die Wachstumsgeschwindigkeit
rund um den Faktor zwei dndert, stehen die Ergebnisse in Einklang mit Onoue et al..
Der Stickstoffeinbau ist demnach im hier untersuchten Temperatur- und Dotierbereich
nicht durch oberflichenkinetische Prozesse determiniert.

Zu Beginn dieses Kapitels wurde diskutiert, dafl der Stickstoffpartialdruck sowie
das Verhiltnis px,/(px,+par) die ausschlaggebenden Groflen fiir ey kristan sind. In
Abbildung 6.13 sind alle Versuche auf 6H(0001)-Keimen zusammengefa§t. Der Do-
tierbereich umfat die Konzentrationen 5-10'7 < ¢y < 2:10'. Der exponentielle
Fit aller Daten zeigt, daf§ die Stickstoffkonzentration nur ungefihr proportional zur
Wurzel des Partialdruckes ist, wie mehrfach in der Literatur beschrieben [23,95,96].
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Betrachtet man nur die Werte mit pn,/(px,+par) < 0.02, ist der Exponent sogar
noch kleiner. Lely hatte angenommen, dafl Stickstoff bei den hohen Ziichtungstem-
peraturen dissoziiert vorliegt und somit die Dissoziationsreaktion die Ursache fiir die
Wurzelabhiéingigkeit darstellt. Bereits 1912 berechnete jedoch Langmuir aus dem
Energieverlust von Ny an glithenden Wolframdrihten (3500 °C), daf§ Stickstoff ma-
ximal zu 5 % dissoziiert vorliegt [97]. Folglich ist die Konstante des Dissoziations-
gleichgewichts K = cx2/ex, nur 5:10719 bei 2500 °C [98]. Aufgrund dieser Werte ist
eine thermische Zersetzung des duflerst stabilen Stickstoffmolekiils nicht zu erwarten.
Dies erkldrt auch die Abweichung des Exponenten von 1/2 (s. Abb. 6.13). Der an-
gegebene Exponent von 0.44 ist mit einem groflen Fehler behaftet, da Versuche mit
unterschiedlichen Ziichtungsbedingungen zu Grunde liegen. Fiir jeden einzelnen Ver-
such liegt dieser Wert noch deutlich darunter, zwischen 0.27 und 0.37. Somit kommt
der Stickstoffeinbau direkt iiber eine Dissoziationsreaktion nicht in Frage. Da in der
Literatur iiber eine Clusterung bzw. den Einbau als Molekiil Ny trotz einer Reihe von
Untersuchungen bisher nicht berichtet wurde, mufl davon ausgegangen werden, dafl
der Stickstoffeinbau in das Gitter iiber vorangegangene chemische Reaktionen erfolgt.
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Abb. 6.13: Stickstoffkonzentration als Funktion des Stickstoffpartialdruckes (SIMS-
Messungen bzw. Fit)

Die Tendenz der Sittigung der Stickstoffkonzentration mit steigendem Partial-
druck kann im Sinne eines Adsorptionsgleichgewichts aufgefalt werden, was durch
Ohtani et al. erfolgte [99]. Dieses beobachtete Verhalten lé8t sich durch eine Adsorp-
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6. STICKSTOFFEINBAU IN SIC

Orientierung Kug Exponent

(0001) 22.5+4.5 1
0.6+0.4 0.5

nur A10130

(0001) 36.24+9.6 1
2.5+0.9 0.5

(0001) 46.7+17.2 1
2.9+1.3 0.5

Tab. 6.1: Fit-Werte fiir Adsorptionsisothermen

tionsisotherme nach Langmuir beschreiben, die fiir ein dynamisches Gleichgewicht
zwischen adsorbierten und Gasmolekiilen giiltig ist (vgl. Abschnitt 2.3). Demnach
betréigt der kinetische Parameter K, fiir die in Abbildung 6.13 dargestellten Versuche
ungefihr 22.5. Da mit diesem Parameter das Verhiiltnis der Reaktionskonstanten von
Adsorption bzw. Desorption beschrieben wird, bedeutet ein grofles K,4, daf3 die Mo-
lekiile leichter adsorbiert werden bzw. schlechter desorbieren. Folglich ist die Adsorp-
tionsgeschwindigkeit hoch und der Belegungsgrad ¢ erreicht fiir Ny /(Ny+Ar) = 0.29
einen Wert von 0.86. In Tabelle 6.1 sind die Fitparameter angegeben, die der Formel

 (Kua o)
T+ (Kt - )7

geniigen. Nach der Langmuirschen Theorie kommen als Exponent exp die Werte 1 fiir
den nicht-dissoziativen und 0.5 fiir den dissoziativen Fall in Frage. Die Berechnungen
zeigen, daf} fiir den Exponenten 0.5 der prozentuale Fehler von K,4, wie auch von 9,
immer grofer ist als fiir die nicht-dissoziative Adsorption. Die experimentellen Ergeb-
nisse lassen sich demnach besser durch eine Adsorptionsisotherme ohne Dissoziation
beschreiben. Da, wie bereits erwihnt, bisher kein Nachweis iiber die Bindungsver-
héltnisse von Stickstoff im 6H-SiC existiert bzw. ein molekularer Einbau noch nicht
nachgewiesen werden konnte, scheint diese Ubereinstimmung der Ergebnisse mit der
Adsorptionstheorie zumindest fragwiirdig und bedarf zusétzlicher Untersuchungen.
Die aus Tabelle 6.1 zu ersehenden, teilweise hohe Werte fiir K,; widerspiegeln
die im Abschnitt 6.2 phdnomenologisch gewonnene Erkenntnis, daf3 die Methode der
zeitlich begrenzten Stickstoffdotierung gut fiir eine Sichtbarmachung der jeweiligen
Position der Phasengrenze geeignet ist. Trotz der hohen Ziichtungstemperaturen ist
die Diffusion von Stickstoff gering, was in mehreren Versuchen beobachtet wurde.
Da im Versuch A10130 gleichzeitig die Si- und die C-terminierte Seite als Wachs-
tumsfléiche zum Einsatz kamen, sind diese Werte gesondert aufgefiihrt (s. Tab. 6.1).
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6.4 Einbaukinetik

Abb. 6.14: Basalflichen (Lichtmikroskop, Auflicht) der C-terminierten (links) bzw.
Si-terminierten Fliche (A10130)

FEinerseits ergeben sich fiir die Si-Seite groflere Parameter K,; im Vergleich zu allen
anderen Versuchen, andererseits ist K, 4 auf der C-Seite geringer als auf der Si-Seite.
Dies bedeutet, dafl auf der (0001)-Fliche die Sittigung der Oberflichenbelegung schon
bei geringeren Partialdriicken einsetzt und somit die Stickstoffkonzentration nicht so
hohe Werte wie auf der C-terminierten Seite erreicht. Die Unterschiede in der Stick-
stoffkonzentration zwischen den beiden Basalebenen lassen sich relativ gut verstehen.
Die polare Achse beim SiC fiihrt zu verschiedenen Bindungszustinden an den jewei-
ligen Oberfléichen. Im Gegensatz dazu ist die von Ohtani et al. beobachtete Differenz
zwischen 6H- bzw. 4H-(0001)-Flichen auf kristallographisch fquivalenten Flichen
gefunden worden. Da eine Bevorzugung bestimmter Gitterplitze fiir den Stickstoff-
einbau nicht vorlag, wurde die unterschiedliche Oberflichenmorphologie als Ursache
angegeben.

Untersucht man die Oberfléichen des Doppelkeimversuchs A10130 (s. Abb. 6.14),
findet man signifikante Unterschiede zwischen der Si- bzw. C-terminierten Fliche.
Die (0001)-Fliche ist durch Makrostufen gekennzeichnet, zwischen denen sich relativ
weite Terrassen von ungefihr 30 ym befinden. Auf der (0001)-Fliche sind keine Stu-
fen erkennbar. Die Oberfléche ist glatt und nur durch Defekte gestort. In Abb. 6.15
sind die Hohendifferenz der Oberfliichen entlang ausgewéhlter Linien dargestellt. Die
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Abb. 6.15: Oberfléichenprofil senkrecht zu den Stufen auf der Si- bzw. C-terminierten
Wachstumsfléiche (A10130, vgl. Abb. 6.14)

Makrostufen auf der Si-Seite erreichen eine Hohe von 1 pym. Auf den weiten Ter-
rassen konnen unter dem Mikroskop keine Stufen festgestellt werden. Demzufolge
ist der Anteil von Basal- bzw. Vicinalflichen auf der Si-terminierten Fliche gerin-
ger als auf der C-terminierten. Daraus kann geschluflfolgert werden, dafl nicht nur
die chemische Natur der Oberfléiche sondern auch die Morphologie einen Einflufl auf
den Fremdstoffeinbau ausiiben. Der von Takahashi et al. gefundene Nachweis des
Morphologieeinflusses beim Vergleich von 4H(0001)- bzw. 6H(0001)-Fléichen 148t sich
erweitern auf Si- bzw. C-terminierte Flichen beim 6H-Polytyp.

Der Stickstoffeinbau nimmt generell zwischen zwei atomar dicht gepackten Flichen
zuerst ab und erreicht danach einen weiteren Extrempunkt, was in einer Vielzahl
von Versuchen zwischen der (0001) und (1100) beobachtet wurde. Deshalb sind die
Verbindungslinien zwischen den Mefiwerten fiir 6H in Abbildung 6.1, insbesondere
zwischen (0001) und (1100), nicht zulsssig.
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Kapitel 7
Zusammenfassung

Wachstumsphénomene in den frithen Stadien der Volumenkristallziichtung und das
Einbauverhalten von Stickstoff wurden analysiert. Defektarme 6H-Siliciumcarbid-
Einkristalle wurden dazu mit dem modifizierten Lely-Verfahren geziichtet.

Insbesondere der Einflufl der Quellmaterialzusammensetzung auf die Ausbildung
der Oberflichenmorphologie und auf die Entstehung von Defekten am Ubergang
Keim-Kristall wurde studiert. Fiir Untersuchungen des Einbauverhaltens von Stick-
stoff wurden Ziichtungsversuche auf C- bzw. Si-terminierten 6H(0001)-Keimen durch-
gefiihrt.

Bereits in den ersten Stadien des Kristallwachstums muf3 das Entstehen von Kri-
stalldefekten verhindert werden, die in erster Linie ihre Ursache in der durch die
mechanische Keimpréparation hervorgerufenen Storschicht haben. Es konnte gezeigt
werden, daf8 nur durch den Einsatz von Si-Uberschuf8 im Quellmaterial ein ungestor-
tes Anwachsen moglich ist. Fiir die in den konkreten Experimenten vorherrschenden
thermodynamischen Bedingungen sind weder eine der Keimpréiparation nachfolgen-
de Oxidation noch der Einsatz einer definierten Orientierungsabweichung des Keimes
in der Lage, storschichtinduzierte Defekte zu verhindern. Dies wurde sowohl durch
die Untersuchung der Oberflichenmorphologie mittels optischer Mikroskopie als auch
durch Transmissionselektronenmikroskopie nachgewiesen.

Wachstum wurde unter Anwesenheit von Quellmaterial bereits bei Temperaturen
von ca. 1900 °C und hohem Inertgasdruck beobachtet.

Im Stickstoffkonzentrationsbereich von 1-10'® < cx(ecm™) < 3-10' wurden do-
tierte 6H-Einkristalle mit guter axialer und radialer Homogenitéit geziichtet. Auf
Grund des site-competition-Mechanismus sank die Wachstumsgeschwindigkeit bei Zu-
gabe von Stickstoff. Das Séttigungsverhalten der Stickstoffkonzentration im Kristall
in Abhéngigkeit vom Ny /Ar-Verhéltnis liefl sich mit einer Adsorptionisotherme nach



7. ZUSAMMENFASSUNG

Langmuir beschreiben. Daraus 148t sich schlufifolgern, dal die thermische Disso-
ziation von molekularem Stickstoff bei der Sublimationsziichtung von SiC nur eine
untergeordnete Rolle spielt. Die Anwendung der Langmuir’schen Theorie wurde u.a.
dadurch sinnvoll, da Prozesse, wie z.B. die Oberflichendiffusion, bei den verwendeten
Ziichtungstemperaturen keinen temperaturabhingigen Einflufl auf die Stickstoffkon-
zentration im Kristall haben. Weiterhin wurde eine starke Orientierungsabhéingigkeit
des Stickstoffeinbaus beobachtet, wobei die C-terminierte Fliche mehr als doppelt so-
viel Stickstoff einbaut wie die Si-terminierte Seite. Auf Grund der unterschiedlichen
Oberflichenmorphologie der geziichteten Kristalle besteht Grund zu der Annahme,
dafl der Wachstumsmechanismus zusétzlich zur Polaritédt Auswirkungen auf den Ein-
bau von Stickstoff hat.

Weitere Versuche in Verbindung mit thermodynamischen Berechnungen sind er-
forderlich, um auch die Einfliisse anderer Parameter, wie AT und Ubersittigung,
in die Uberlegungen einzubeziehen. Fiir die Verbesserung der Homogenitiit ist eine
Kontrolle der Phasengrenzmorphologie in Verbindung mit der Eichung der Stickstoff-
zufuhr notwendig. Obwohl der heutige Erkenntnisstand keine endgiiltige Erklérung
zuldflt, wie Stickstoff aus der Gasphase in die Siliciumcarbidkristalle gelangt, konnten
hochwertige 6H-Kristalle mit homogener Stickstoffdotierung reproduzierbar geziichtet
werden. Dies war u.a. eine Folge der Verbesserung des Anwachsverhaltens durch den
Einsatz Si-reichen Quellmaterials.
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Symbolverzeichnis

Silicium-Uberschuf8 im Quellmaterial
Stickstoftkonzentration im Kristall
charakteristische Dimension, z.B. Offnung eines Rohres
Molekiildurchmesser

Durchmesser des Wachstumsraumes
Frequenz des Wechselfeldes
Fallbeschleunigung

mittlere Rauhigkeit
Boltzmann-Konstante
Ratenkonstante fiir Adsorption
Ratenkonstante fiir Desorption
Masse

Druck

Wachstumsdruck

Ausheizdruck

Sattigungsdampfdruck
Wachstumsgeschwindigkeit
Ortskoordinate

Diffusionskoeffizient

Grashof-Zahl, Verhiltnis von Auftriebs- zu Reibungskraft
Sublimationsenthalpie

. Verdampfungsenthalpie

Teilchenflufl

konvektiver Anteil am Stofftransport, Klosse-Zahl

Verhiiltnis der Ratenkonstanten von Adsorption und Desorption
Knudsen-Zahl

Abstand Quelle-Keim

Anzahl der vorhandenen Adsorptionspliitze

Gesamtdruck



SYMBOLVERZEICHNIS

Pr Prandtl-Zahl, Verhiltnis von Impuls- zu Wirmetransport durch Diffusions-
prozesse

R molare Gaskonstante

Ry Radius eines Tropfens

Ra Rayleigh-Zahl, Verhiltnis von Wirmetransport durch Konvektion zu Wér-
meleitung

Sm molare Mischungsentropie

Sc Schmidt-Zahl, Verhéltnis von Impuls- zu Stoffdiffusion

T Temperatur

Ta Wachstumstemperatur

Tp Ausheiztemperatur

U advektive Geschwindigkeit

V Volumen

Verd Verdampfungskoeffizient

I} Ausdehnungskoeffizient

0 Skintiefe

n dynamische Viskositét

A mittlere freie Wegléinge

L chemisches Potential

Lo Permeabilitdtskonstante

T relative Permeabilitét

v kinematische Viskositét

w Kreisfrequenz

p spezifischer elektrischer Widerstand
o StoB3querschnitt

Oo Oberflichenenergie

T Zeitkonstante fiir exponentiellen Abfall des Druckes
9 Belegungsgrad einer Oberfléiche

Q Stofintegral

Q4 Atomvolumen
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