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0. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wird versucht, durch die systematische Durchfiihrung und Cha-
rakterisierung von Kristallziichtungsversuchen, einen Beitrag zur Verbesserung des Modified-
Lely-Zichtungsverfahrens zur Herstellung von Siliziumkarbid-Einkristallen zu leisten. Der
Schwerpunkt der Arbeit soll dabei auf das Wachstum zu Ziichtungsbeginn (Ankeimphase) ge-
legt werden. Dazu werden in einer widerstandsbeheizten Hochtemperatur-Ziichtungsanlage
mehrere stickstoffdotierte Kristalle bei unterschiedlichen Ziichtungsparametern geziichtet. Die
Auswirkungen unterschiedlicher Zichtungsdrucke, Abpumpraten und Temperaturen auf das
Kristallwachstum werden untersucht. Zusatzlich werden Keimkristalle unterschiedlicher Modi-
fikation und Polaritat eingesetzt, um den Effekt der Keimqualitat und -struktur auf das Kristall-
wachstum zu berlcksichtigen. Schlielich wird auch die Zichtungszeit variiert, um das Kri-
stallwachstum wahrend einer langeren Zichtungsdauer zu studieren.

Auf diese Weise werden insgesamt 15 SiC-Einkristalle hergestellt, die sich in vier Ver-
suchsreihen gliedern lassen. Die Untersuchung und Charakterisierung der Kristalloberflachen
und der angefertigten Langsschnitte erfolgt im optischen Mikroskop. Die Wachstumsge-
schwindigkeit, das Auftreten und die Verteilung der Modifikationen im Kristall sowie die Bil-
dung von Defekten in Keim und Kristall werden ausfihrlich qualitativ und quantitativ unter-
sucht. C(U)-Messungen an angefertigten Wafern zur Bestimmung der Nettodotierung sowie
Tieftemperatur-Photolumineszenzmessungen zur eindeutigen Identifikation der auftretenden
Modifikationen erganzen dabei die optische Charakterisierung.

Die Versuche zeigen, dal3 die Wachstumsgeschwindigkeit mit steigender Temperatur ex-
ponentiell zunimmt und mit steigendem Zichtungsdruck geringer wird. Eine Abhangigkeit von
der vorgegebenen Modifikation und Polaritat des Keimes kann nicht beobachtet werden. Das
Ansteigen der Kristallhdhe bei einer Zunahme der Abpumpkonstante kann auf ein lineares
Wachstum in der Anfangsphase der Zichtung zurlickgefuhrt werden. Hier zeigt sich jedoch
eine Abhéangigkeit von den ProzefRbedingungen und der Keimvorgabe.

Die Ursachen fiur das Auftreten und die Dichte unterschiedlicher Defekte in SiC-
Einkristallen kdénnen in den meisten Fallen auf bestimmte ProzeRbedingungen und Zich-
tungsparameter reduziert werden. Die unterschiedliche Charakteristik der einzelnen Kristalle
kann so in allgemeinere Aussagen uberfihrt werden. Auch die Auswirkung des Anfangs-
wachstums auf die Defektstruktur des Kristalls wird erdrtert. Es zeigt sich, daf auf diese Wei-
se auch allgemeine Aussagen Uber das Auftreten bestimmter Kristallmodifikationen getroffen
werden kdnnen. Die Diskussion der Oberflichenmorphologie und des Dotierstoffeinbaus kann
dabei zu einem besseren Verstandnis der bei der Zichtung auftretenden thermodynamischen
und kinetischen Prozesse beitragen.

Die Arbeit endet mit einem Ausblick, der die Ergebnisse nochmals beleuchten und in einen
groReren Zusammenhang stellen soll.



Kapitel 1: Einleitung 4

1. Einleitung

1.1 Die Bedeutung von SiC als Halbleiter und Substrat

Siliziumkarbid (chemische Formel: SiC) ist ein Halbleitermaterial, das in den letzten Jahren
bei Forschung und Industrie massives Interesse hervorgerufen hat. Grund dafir sind die far
die Anwendung in der Halbleiterelektronik herausragenden physikalischen, chemischen und
elektrischen Eigenschaften. Die extrem hohe Héarte des Materials (Mohs’sche Hérte 9,4), ver-
bunden mit einer exzellenten chemischen und thermischen Stabilitat [TAI77], lassen den Be-
trieb in Einsatzgebieten zu, die der Halbleitertechnik bis jetzt verschlossen geblieben sind.
Siliziumkarbid ist als Halbleiter dauerhaft bei 600 °C einsetzbar [CHE97] und arbeitet auch in
aggressiver chemischer oder radioaktiver Umgebung stabil.

Das Phasendiagramm (siehe Abb.
1.1) =zeigt die auRBergewohnliche
Temperaturstabilitdét von SiC. Es ist
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die einzige binare Verbindung von
Silizium und Kohlenstoff und zersetzt
sich inkongruent bei 2830 °C (die

Temperaturangaben differieren, siehe
auch [TAI77] und [SCA59]). Im fur die
Herstellung von SiC relevanten Tem-
peraturbereich zwischen 1500 und
2700 °C liegt SiC als Festkorper im
] Gleichgewicht mit festem Kohlenstoff
(Graphit) und flussigem Silizium vor.
AuBBer SiC existieren noch metasta-
bile Verbindungen im Phasensystem
wie SiC,, Si,C etc., die bei der Ziich-
tung von SiC-Kristallen aus der Gas-
phase eine wichtige Rolle spielen.
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Abb. 1.1: Das binédre Phasendiagramm Silizium-Kohlenstoff nach
[KLE93]. Das Diagramm ist fur Temperaturen oberhalb 2000 °C
umestritten und wird in Details unterschiedlich dargestellt.

Elektrisch gehért SiC zu den Halb-
leitermaterialien mit grof3er Bandllicke
(2,4 bis 3,4 eV, je nach Kristallmodifi-
kation). Die Durchbruchfeldstarke ist
mit 44.0° V/icm auRerordentlich hoch, die Sattigungsdriftgeschwindigkeit der Elektronen von
2...2,540’ cm/s mit derjenigen von GaAs vergleichbar. Diese Werte filhren zu einem ausge-
zeichneten Schaltverhalten von Bauelementen in der Leistungs- und Mikrowellenelektronik, in
dem Siliziumkarbid deutliche Vorteile gegentiber Silizium oder Galliumarsenid besitzt; entspre-
chende MESFET-Bauelemente auf wurden bereits 1994 vorgestellt [HOB94] und seither lau-
fend verbessert [PAL97, BRY97, MOO97].
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Ein weiteres Anwendungsgebiet fur SiC ist die blaue Optoelektronik. Obwohl alle SiC-
Kristallmodifikationen einen indirekten Bandiibergang besitzen und daher als blaue Leuchtdi-
oden nur eine aulRerst schlechte Effizienz aufweisen, wurde mangels Alternative die Herstel-
lung von SiC-Leuchtdioden und -Photodioden in den achtziger Jahren erprobt [ZIE83]. Heute
sind blaue Leuchtdioden und Laser aus Halbleitern mit direkter Bandlicke wie ZnSe und GaN
verfligbar, so daf3 SiC auf diesem Markt keine Rolle mehr spielt. Allerdings hier auf anderem
Wege der Durchbruch flr einkristallines SiC gelingen, ndmlich als Substrat fir InGaN/AlGaN-
Heterostukturen fiur blaue Leuchtdioden und Laser [NAK94]. GaN steht als Substratmaterial
nicht zur Verfiigung, und SiC hat eine geringere Gitterfehlpassung als die weitere Alternative
Saphir (Al,O3). Ob sich SiC als Substratmaterial durchsetzt, wird vor allem von der kristallogra-
phischen Qualitat und vom Preis fiir SiC-Wafer abhangig sein.

1.2 Herstellungsverfahren fur SiC-Einkristalle

Obwohl die ausgezeichneten Eigenschaften des Werkstoffs SiC schon lange bekannt sind,
zeichnet sich erst heute der Durchbruch als Halbleiter und Substrat ab. Ein Grund dafir ist die
Verfugbarkeit von einkristallinen Scheiben (sog. Wafern) fir die Halbleiterindustrie, die erst in
den letzten Jahren durch die stetige Verbesserung der Zichtungsverfahren gegeben ist.

Siliziumkarbid, 1830 durch J.J. Berzelius entdeckt, kommt in der Natur nur in Meteoriten-
gestein (sog. Moissanite) vor. An einen Mineralabbau ist daher nicht zu denken. E.G. Acheson
entwickelte und patentierte 1893 als Erster einen grof3technischen Herstellungsprozel3 fur
Siliziumkarbid, in dem er Quarzsand und Kohlenstoffpulver an Luftatmosphére auf Uber
2000°C erhitzte [ACHO0O0]. Die Bildung von SiC erfolgt dabei Uber die Diffusion durch die Gas-
phase ohne zusétzliche chemische Reaktion, so da® man von einem physikalischen Gaspha-
sentransport (physical vapor transport, PVT) sprechen kann. Bei diesem bis heute praktisch
unveréndert durchgefihrten sog. Acheson-Prozel3 entstehen Kérner, die sehr gute abrasive
Eigenschaften besitzen und daher im industriellen Malf3stab als Schleifmittel hergestellt wer-
den.

Ein Zusatz von Tonerde (Aluminium) verbessert die selbstscharfenden Eigenschaften der
SiC-Kdrner, fuhrt aber zusammen mit dem hohen Stickstoffeinbau, der aus der Luftatmosphé-
re stammt, zu einem hohen Kompensationsgrad des Halbleiters. Somit ist das Pulver — auch
als Ausgangsstoff fir eine Kristallziichtung — nicht zu gebrauchen. Einzig Kristallplattchen, die
in Hohlraumen (sog. Drusen) des Reaktionsmaterials wachsen, sind bei der Kristallziichtung
als Substrat (Keim) von Bedeutung. Diese Acheson-Keime sind Plattchen mit {0001}
Oberflachen, selten groRer als 2,5 cm?, hoch aluminium- und stickstoffdotiert und meist in der
Kristallmodifikation 6H gewachsen (siehe unten).

Die mangelnde Reinheit der Acheson-Plattchen veranlal3te 1955 den Mineralogen J.A. Lely,
ein Verfahren zur hochreinen Darstellung von SiC-Kristallen zu entwickeln [LEL55]. Diese sog.
Lely-Verfahren geht von einem dichten Tiegel aus, in dem aus hochreinen, polykristallinen SiC-
Stucken ein Hohlraum geformt wird. In dieser Apparatur, die einer Druse nachgebildet ist,
erfolgt dann beim Erhitzen auf 2300 bis 2700 °C spontane Keimbildung, und es wachsen
{0001}-Plattchen in den Hohlraum im Innern des Tiegels. Die Plattchen haben eine gute Kri-
stallqualitat, sind jedoch meist sehr klein (unter 1 cm? Kristallfliche). SchlieRlich ist die Aus-
beute an guten Lely-Plattchen durch die spontane Keimbildung sehr gering, was die Kristalle
sehr teuer macht.
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Das originale Lely-Verfahren zur Zichtung von SiC-Einkristallen wurde von Tairov und
Tsvetkov 1978 wesentlich verbessert, indem sie das Verfahren so modifizierten, daf? das Kri-
stallwachstum auf einem Keim erfolgt (seeded sublimation growth, sog. Modified-Lely-
Verfahren [TAI78]). Endlich schien die Zeit angebrochen, gréRere Volumenkristalle pulk cry-
stals) zu ziichten und daraus, analog zu den bekannten Halbleitermaterialien Si und GaAs,
Halbleiterscheiben zu fertigen. Leider wurde der Vorteil der kontrollierten Kristallisation mit
einer deutlichen Erhéhung der im Kristall auftretenden Defekte erkauft. Auch weitere Verbes-
serungen des Zichtungsaufbaus von Tairov [TAI81], Ziegler et al. [ZIE83], Barrett et al.
[BAR91, BAR93] und schlie3lich Tairov [TAI95] konnten bis jetzt die Defektdichte nur verrin-
gern. Das Auftreten von technisch relevanten Defekten, darunter den sog. Mikroréhren, konn-
te bisher nicht komplett verhindert werden.

Die Modified-Lely-Methode hat sich in den Labors weitgehend durchgesetzt. Durch die
Verwendung dieser Technik sind seit 1987 erstmals SiC-Wafer in genligender Anzahl kom-
merziell verfigbar (z.B. Firma Cree Inc., Durham, NC, USA). Seitdem steigen die angebotenen
SiC-Wafer stetig im Durchmesser und weisen weniger Defekte auf. Gab es 1978 nur Kristalle
mit einem Durchmesser von 8 mm [TAI78], so werden heute bereits Wafer mit 50 und 75 mm
Durchmesser als Labormuster gezeigt. Die Mikroréhrendichte der Kristalle ist im gleichen Zeit-
raum von 10° cm? auf 10 cm? gefallen. Heute sind 4H-Wafer mit 35 mm Durchmesser und ca.
50 Mikroréhren pro cm? kommerziell erhéltlich [TSV98, ECK98].

Die Tatsache, dal3 Halbleitereinkristalle Gber die Gasphasenziichtung hergestellt werden,
mag Uberraschen. Dies liegt aber vor allem daran, daR3 ,,konventionelle** — also bei anderen
Materialien erprobte und genau bekannte — Zlchtungsverfahren nicht ohne weiteres auf den
Werkstoff SiC ubertragbar sind. Das Phasendiagramm von SiC (siehe [Abb. 1.1) zeigt einen
stark inkongruenten Schmelzpunkt, so daf3 sich bei technisch realisierbaren Temperaturen und
Dricken keine Schmelzziichtung betreiben laft.

Als weiteres gleichgewichtsnahes Verfahren bietet sich die Losungsziichtung an. Ubli-
cherweise wird dabei flussiges Silizium als Losungsmittel bei 1800 — 2000 °C verwendet
[MMU98]. Leider ist die Loslichkeit von Silizium in Kohlenstoff sehr begrenzt (bei 2000 °C nur
etwa 1 At.-%), so dal’ die Wachstumsrate von der Léslichkeit begrenzt wird. Aul3erdem ist der
Dampfdruck Uber dem Lésungsmittel nur schwer beherrschbar. Eine Alternative besteht hier
in der Verwendung von Additiven wie z.B. Scandium, die die Loslichkeit stark heraufsetzen
und eine Kristallisation bei niedrigeren Temperaturen zulassen [YAK96]. Doch die dadurch in
den Kristall eingebrachten Verunreinigungen machen ihn fir die Verwendung als Halbleiter
untauglich. Insgesamt ist die Lésungszichtung von SiC nicht verbreitet und wird fur gewoéhn-
lich nur zur Epitaxie angewendet.

Die chemische Gasphasenabscheidung (chemical vapor deposition, CVD) wird ebenfalls
hauptsachlich fur die Epitaxie verwendet. Im Gegensatz zu den oben beschriebenen PVT-
Verfahren erfolgt hier die Bildung von SiC Uber dem Keim durch eine chemische Reaktion in
der Gasphase bei 1200 — 1600 °C. Fir die Zuchtung von Siliziumkarbid werden heute meist
Propan und Silan verwendet; Wasserstoff dient als Tragergas [LAR97, MAT98, YOS98], selte-
ner wird Trimethylsilan als alleiniger Ausgangsstoff eingesetzt. Auch wenn in letzter Zeit Ver-
suche unternommen wurden, dicke Schichten mittels CVD abzuscheiden, ist diese Methode
fur die Herstellung von SiC-Einkristallen noch ohne Bedeutung.
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1.3 Motivation

Der Erfolg von Siliziumkarbid als Halbleiterwerkstoff wird wesentlich von der erreichbaren
Kristallqualitat bestimmt. Dabei kdnnen sowohl physikalische als auch technologische Ursa-
chen die Kristallqualitat in der Gasphasenziichtung von SiC wesentlich beeinflussen.

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, die Auswirkungen verschiedener, fur die Zichtung nach
dem Modified-Lely-Verfahren wichtiger Versuchsparameter auf die Kristallqualitat zu untersu-
chen. In der Literatur wird unter anderem die Abhangigkeit des Kristallwachstums von Druck
und Temperatur wéhrend der Zichtung diskutiert. Es liegt also nahe, diese beiden Parameter
in einzelnen Versuchsreihen gezielt zu variieren. Die Versuche werden zusétzlich noch mit
Keimen unterschiedlicher Polaritat und Kristallmodifikation durchgeftihrt, um die Abhangigkeit
des Wachstums und der Kristallqualitdt von einem vorgegebenen Keim untersuchen zu kon-
nen. Die Ubrigen Versuchsbedingungen werden dabei mdglichst identisch gestaltet, um eine
Vergleichsmoglichkeit zwischen den Ziichtungen zu erhalten.

Ein Schwerpunkt der Arbeit soll dabei auf die Untersuchung des Anfangswachstums ent-
fallen. In der Literatur wird dazu angegeben, daf? Defekte und Instabilitditen wéhrend der An-
keimphase der Zichtung zu einer Verschlechterung der Kristallqualitéat fiuhren. Es mul} also
davon ausgegangen werden, dal3 neben den Materialvorgaben (Keim, Quellenmaterial) und
Prozel3bedingungen (Druck und Temperatur) auch noch instationdre Bedingungen gerade zu
Zuchtungsbeginn Auswirkungen auf die Kristallqualitéat haben. Diesen instationdren Bedingun-
gen soll durch zwei weiteren Versuchsreihen Rechnung getragen werden, in der gezielt das
Ankeimverhalten auf verschiedenen Keimen und unter verschiedenen Zichtungsbedingungen
untersucht werden soll. Auch die Auswirkungen des Ankeimverhaltens auf das weitere Kri-
stallwachstum soll erforscht werden.

Zuerst werden in|Kapitel 2|dieser Arbeit einige physikalische Grundlagen zum Wachstum
und zur Struktur von SiC-Kristallen sowie experimentelle Beobachtungen anderer Arbeitsgrup-
pen vorgestellt. |Kapitel 3|beschaftigt sich mit dem Aufbau der Ziichtungsanlage und der
Durchfuhrung der Zichtungsversuche einschlie3lich der Probenpréaparation und der Kristallcha-
rakterisierung. Hier werden einzelne Phasen der Zichtung beschrieben und Untersuchungs-
methoden fir die geziichteten SiC-Einkristalle erlautert. Die Auswertung der Versuchsreihen
ist in|Kapitel 4| zusammengefaldt. Die Ergebnisse der Berechnungen der Wachstumsge-
schwindigkeit, die Verteilung der Modifikationen und der Dotierstoffeinbau sind hier darge-
stellt. Die Oberflachenmorphologie der Kristalle, die Hinweise auf Wachstums- und Defektbil-
dungsmechanismen bietet, wird ebenfalls untersucht. Es schlie3t sich eine ausfuhrliche Dis-
kussion der vermuteten Abhéngigkeiten in|Kapitel 5 an, die mit einem Ausblick |(Kapitel 6) en-
det.
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2. Allgemeine Grundlagen

2.1 Zichtung von SiC aus der Gasphase

2.1.1 Warme- und Stofftransport

Die| Abbildung 2.1} zeigt schematisch einen Tiegel, wie er bei der SiC-Kristallzichtung nach
dem Modified-Lely-Verfahren von Barrett [BAR93] und Tairov [TAI95] vorgeschlagen wird. Im
unteren Bereich des - im Idealfall dicht verschlossenen — Tiegels aus Graphit ist ein SiC-
Pulvervorrat angebracht. Der Keim ist oben am Tiegeldeckel befestigt; dazwischen befindet
sich ein Hohlraum, der wahrend der Zichtung als Diffusionsstrecke der Silizium- und Kohlen-
stoffspezies dient.

Der Warmetransport durch Strahlung, Warmeleitung und Konvektion [PON97, HOF97] be-
stimmt die axialen und radialen Temperaturgradienten im Tiegel wahrend der Kristallzlichtung.
In diesem — experimentell nicht zuganglichen — Temperaturfeld wachst der Kristall durch Sub-
limation und chemische Reaktionen des SiC-Pulvers @, Transport der entstehenden Spezies
durch die Gasphase @ und Kristallisation am Keim ® (die Nummern sind in|Abb. 2.1 eingetra-
gen). Dazu kommen noch Reaktionen an der Tiegelwand. Die Uberwiegende Zahl dieser Vor-
gange wird wechselseitig durch den Warme- und den Stofftransport bestimmt und durch zu-
satzliche instationdre Bedingungen zeitlich noch verandert. Insgesamt entsteht so ein aul3erst
komplexes System aus thermodynamisch und kinetisch kontrollierten Prozessen [HOF97].

Der Warmetransport in der Gasphasenziichtung nach
dem Modified-Lely-Verfahren erfolgt bei Zichtungsbe-
dingungen (Temperaturen zwischen 2250 und 2400 °C)
fast ausschlieBBlich durch Strahlung im Hohlraum zwi-

® @ schen Kristall und Pulver und durch Warmeleitung der

/ / \ den Hohlraum umgebenden Materialien. Durch diese
@ Warmedibertragungsmechanismen [ECK98] wird War-

me vom Kristall durch den Tiegeldeckel abgefihrt;
gleichzeitig wird Uber die Tiegelwand der Hohlraum und
das Pulver aufgeheizt. Nimmt man an, dal3 das SiC-
Pulver eine wesentlich schlechtere effektive Warmeleit-
fahigkeit als der Kristall und die Tiegelwand besitzt, so
wird das Kristallwachstum bereits durch den Warme-
transport limitiert [MUL98]. Mit zunehmender Kri-
stallange wird der Warmetransport durch den Kristall
hin zum Tiegeldeckel immer

Abb. 2.1: Schematischer Aufbau eines Ziichtungstiegels nach dem Modified-Lely-
Verfahren (nach [TAI95]). Im Tiegel aus hochreinem Graphit (dunkelgrau) befindet
sich SiC-Pulver (hellgrau), das in verschiedenen Molekiilverbindungen hochsubli-
miert und sich am Kristall niederschlégt. Die Zahlen ©,® und ® werden im Text
beschrieben.
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schwieriger und kommt, wenn die Strahlungswarme und die an der Kristalloberflache durch
den Stofftransport entstehende Sublimationswarme zusammen die in Richtung Tiegeldeckel
abgefihrte Warme Ubersteigen, ganzlich zum Erliegen.

Der Stofftransport 1aRt sich in drei Teile gliedern: Die Sublimation des SiC-Pulvers, den ei-
gentlichen Transport durch die Gasphase und die Kristallisation am Keim. Massenspek-
troskopische Untersuchungen haben ergeben [DRO58], daf? in der Gasphase bei Zich-
tungstemperatur vor allem Si, Si,C und SiC, vorliegen; weitere Komponenten wie C, SiC, Si,,
Si,C, etc. sind fir den Stofftransport vernachlassigbar.

Weil mit der Tiegelwand noch eine zusatzliche Kohlenstoffquelle zur Verfiigung steht
[SAS98], fuhrt dies zum nichtstéchiometrischen Abdampfen (die Abdampfrate der Siliziuma-
tome ist — bezogen auf alle Spezies — hoher als diejenige der Kohlenstoffatome) und schliel3-
lich zur Graphitisierung des Pulvers. Andererseits ist ein wahrend der Zichtung unvermeidlich
auftretender Masseverlust auf die Evaporation von Silizium zurtickzufiihren, das aufgrund sei-
nes hohen Dampfdruckes teilweise aus dem Tiegel entweicht und sich an kélteren Stellen
niederschlagt bzw. mit Graphitmaterialien reagiert [SCH96]. Neben der Degradation dieser
Graphitmaterialien wird so der Kohlenstoffiberschuf? in der Gasphase weiter verstarkt. Man
befindet sich also bei der SiC-Gasphasenziichtung praktisch in einem SiC/C-Materialsystem
[MUL98, VOD97, KAR97].

Im Pulver selbst erfolgt die Sublimation in den Hohlraum Uber viele kleine Umsublimationen
zur Pulveroberflaiche [MUL98c]. Die dabei erfolgende Materialumlagerung fiihrt zu einer zeitli-
chen Veranderung der Korngrof3e und der effektiven Oberfliche des Pulvers. Auch chemische
Reaktionen oder nichtstochiometrisches Abdampfen (oberflachliche Graphitisierung der Pul-
verkorner) kénnen die Evaporationsrate des Pulvers verringern [HEY98]. Man geht davon aus,
daf? durch die Umsublimationsvorgange im Pulver der Stofftransport von der Pulveroberflache
zum Kristall zeitlich abnimmt [ECK98].

Der Stofftransport im Temperaturgradienten zwischen Quelle und Keim erfolgt nun diffusiv,
mit einem geringeren Anteil an advektivem Stofftransport, dem sog. Stefan-FIu3. Ein konvek-
tiver Anteil kann bei den geringen Ziuchtungsdrucken vernachlassigt werden [ECK98]. Ursache
fur eine Abscheidung der Spezies aus der Gasphase und eine Anlagerung am Keim ist die
Ubersattigung in einer Grenzschicht tiber dem Keim (thermodynamisch: Ostwald-Miers-
Bereich), die durch den Temperaturgradienten an der Keimoberflache entsteht. Die Molekiile
werden hier unter Bildung von Kristallisationsenthalpie an den Kristall gebunden [MUL98b].

Auf der Keimoberflache auftreffende Spezies werden mittels kinetisch limitierter Oberfla-
chentransportvorgange (Oberflachendiffusion) eingebaut. Dabei ist nur durch Simulation Le-
kannt, ob und wie sich die Spezies aus der Gasphase auf der Oberflache chemisch zersetzen
und welche Molekiile konkret als Bausteine fur die Kristallisation dienen.

2.1.2 Abschatzung der Wachstumsgeschwindigkeit

Die Wachstumsgeschwindigkeit Rg(t) ist definiert als die Zunahme der Kristallange h¢y mit
der Zeit t. Hier sollen nur integrale Wachstumsgeschwindigkeiten betrachtet werden, die sich
Uber einen langen Zeitraum ergeben, also

Rg = hyglt. (2-1)

In diesem Abschnitt soll die Kristallwachstumsgeschwindigkeit fir den Fall abgeschéatzt
werden, dal3 das Wachstum rein stofftransportlimitiert verlauft. Einflisse aus thermischen
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Randbedingungen bzw. eine Limitierung durch den Wéarmetransport werden nicht bertcksich-
tigt. Die Anwendbarkeit dieser einfachen Modellvorstellung auf die Zichtung soll in dieser
Arbeit untersucht werden.

Das Kristallwachstum erfolgt durch den Stofftransport j(t) von der Quelle zum Keim. Wird das
Wachstum als rein diffusiv angenommen (keine advektiven Flisse — diese Naherung gilt fur
ausreichend hohe Inertgasdriicke), so wird j(t) nach dem Fick’schen Gesetz proportional zum
Diffusionskoeffizienten D(t) der am SiC-Stofftransport beteiligten Molekule Si, Si,C und SiC..
Dies l&Rt sich auch schreiben als

Rq(t) ~ D(t), (2-2)

wobei die zeitlich abhéngige Diffusionskonstante ein Mal} flr die sich zeitlich andernden Ver-
suchsbedingungen darstellt.

Die Diffusion der am Stofftransport beteiligten Molekiile Si, Si,C und SiC, durch ein ideales
Gas, das nur aus Inertgasmolekilen besteht, wird nach der Boltzmannstatistik [ATK87] expo-
nentiell mit der Temperatur ansteigen:

& DE, 0o

D(T) ~ expg- —2=+. 2-3
(M)~ expg- — 2= (23)
Dabei ist DE, die Aktivierungsenergie und k = 1,38 10 J/K die Boltzmannkonstante. In der
sogenannten Arrheniusdarstellung wird In R; Uber 1/T aufgetragen, so daf3 die Steigung der

Geraden -DE,/k wird und sich DE, daraus leicht bestimmen lal3t.
Nach der kinetischen Gastheorie gilt fir die Diffusion im Gasgemisch in erster Nadherung:
D(p) ~ 1/p (2-4)

mit dem Gesamtdruck p, der in diesem Fall ndherungsweise gleich dem Inertgasdruck ist.
Somit wird die Wachstumsgeschwindigkeit reziprok zum Zichtungsdruck ansteigen. In der
doppelt logarithmischen Auftragung In Rz gegen In p wird in dieser Abschatzung eine Gerade
mit der Steigung -1 erwartet.

Bei allen Ziichtungsversuchen wird eine exponentielle Abpumprate nach Tairov und Tsvet-
kov [TAI83, TAI95] eingesetzt. Der zeitliche Verlauf des Drucks in der Abpumpphase (siehe
Abbildung 2.2) wird dabei durch die Gleichung

P(t) = (Pant — Pena) EXP(=t/t) + Peng (2-5)
vorgegeben. Zusammen mit den Gleichungen (2-4) und (2-2) folgt hieraus
Rg(t) ~ exp(t/t), (2-6)

d.h. die Wachstumsgeschwindigkeit nimmt mit der Zeit exponentiell zu, wenn der Druck ex-
ponentiell abnimmt. Voraussetzungen hierfur sind natirlich die oben beschriebenen Modell-
vorstellungen, also stofftransportlimitiertes Wachstum durch reine Diffusion in einem idealen
Gas.
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Um den Zichtungsdruck in endlicher Zeit zu erreichen, wird normalerweise der Enddruck in
Gleichung (2-5) niedriger als der Zichtungsdruck gewahlt. Wenn nach der Abpumpzeitt, = n t
:n 1 [0:¥[ der Zichtungsdruck er-
reicht ist, wird der Druck konstant
gehalten und die Zichtung gestartet.
Die Zahl n = t,/t soll hier als Abpump-
zyklenzahl bezeichnet werden.

100

SchlieRlich soll noch die durch eine
exponentielle Abpumprate in der Ab-
pumpphase entstehende Kristallange
abgeschatzt werden. Das zeitliche
Integral Uber die Wachstumsge-
schwindigkeit bei einer exponentiellen

Abb. 2.2: Schematische Darstellung einer exponentiellen Ab- Abpumprate von 0 bis t, fuhrt, ausge-
pumprate als Funktion der reduzierten Abpumpzeit t/t. Dabei ist  hend von Gleichung (2-6), auf die
t [min] die Abpumpkonstante.

Druck in % des Anfangsdrucke

0 t t t } }
-2 -1 0 1 2 3 4 5
reduzierte Abpumpzeit t/t

wahrend des Abpumpens entstehen-
de Kristallange hyg:

heg(t) ~ |t eXp?t% _ U her(t) ~ t [exp(n) - 1] . (2-7)
t=0

Insgesamt erhélt man so zu eine lineare Abhangigkeit von der Abpumpdauer t, = n t bei kon-
stanter Abpumpzyklenzahl bzw. eine exponentielle Abhéngigkeit von der Abpumpzyklenzahl n
bei konstanter Abpumprate.

2.2 Struktur und Polytypie von SiC

2.2.1 Kristallstruktur

Siliziumkarbid ist nach Tairov und
Vodakov [TAI77] eine Verbindung mit
sehr hohem kovalenten Anteil. Die vier
s- und p-Elektronen der dufR3eren Schale
(0001) des C- bzw. Si-Atoms sind sp*
hybridisiert und bilden tetraedrische
Bindungswinkel fur beide Atomsorten,
wie in Abbildung 2.3 gezeigt ist. Da die
Lage der Si- und C-Atome in der
Nahordnung fest vorgegeben ist, wird
im folgenden nur die Stapelfolge der Si-
(0001)  C-Doppellagen betrachtet.

Bei in dieser Arbeit gezlchteten Kri-
stallen erfolgt das Kristallwachstum
ausschlieBlich entlang der c-Achse

Abb. 2.3: Atomstruktur von SiC (kubische Kristallmodifikati- . . . .
on). Man erkennt die gegenseitigen Tetraederbindungen und ([0001]-Richtung). Die c-Achse ist eine
die relative Position der Siliziumatome (hell) zu den Kohlen- polare Achse und hat deshalb zwei
stoffatomen (dunkel).
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verschiedene Abschlu3flichen; man spricht auch von der Polaritat der Abschluf3flachen. Auf
der (0001)-Seite (Siliziumseite) wird die Oberfliche durch Siliziumatome abgeschlossen, auf
der (0001 )-Seite (Kohlenstoffseite) von Kohlenstoffatomen. Die Polaritat einer Seite kann
nicht gedndert werden und bleibt so bei der Kristallzlichtung erhalten. Dabei besitzen die bei-
den AbschluRflachen eine deutlich unterschiedliche Oberflachenenergie: Es werden 2,2 J/m?
fur die Siliziumseite und 0,3 J/m? fiir die Kohlenstoffseite berechnet [KIM95].

2.2.2 Polytypie und Kristallmodifikationen

Polytypie ist physikalisch definiert als die Eigenschaft einer Verbindung, in mehreren Kri-
stallstrukturen aufzutreten, bei denen die Elementarzelle in zwei Dimensionen identisch ist
und sich in der dritten Dimension nur durch eine unterschiedliche Anzahl und Folge von Basi-
seinheiten unterscheidet. Polytypie ist strukturell als eindimensionale Form des Polymorphis-
mus anzusehen. Sie wurde an Siliziumkarbid entdeckt (Baumhauer 1912); mittlerweile sind
mehr als hundert Kristallmodifikationen des SiC bekannt und werden seit den vierziger Jahren
untersucht [VERG6].

Da sich in den Kristallmodifikationen die Bindungen zu den ndchsten und Ubernédchsten
Nachbarn nicht unterscheiden, sind die Unterschiede in der inneren Energie vernachlassigbar
klein. Mehrere Kristallmodifikationen kénnen unter gleichen physikalischen Bedingungen re-
beneinander koexistieren, ohne eine Phasenumwandlung erster oder zweiter Art zu erleiden.
Denn eine Umwandlung zwischen den Kristallmodifikationen wiirde eine komplette Bindungs-
neuordnung und damit eine Rekristallisation erfordern. Solche Festkdrperumwandlungen
konnten an dinnen Schichten beobachtet werden, sind aber bei SiC-Volumenkristallen aus
energetischen Grinden nicht mdglich. Viele Kristallmodifikationen treten allerdings nur in Kri-
stallen mit speziellen Herstellungsmethoden auf. Man ist sich heute sicher, daf3 die Art und
die Umstande des Kristallwachstums bei der Bildung bestimmter Kristallmodifikationen eine
herausragende Rolle spielen [TAI83].

Bei Siliziumkarbid entsteht die Polytypie durch eine Stapelfolgenvariation von dicht gepack-
ten hexagonalen oder kubischen Strukturen. Das Auftreten unterschiedlicher Kristallmodifika-
tionen ergibt sich unmittelbar aus der Kugeldarstellung mit A-, B- und C-Gitterpléatzen, siehe
Abbildung 2.4.| Wir denken uns dabei fur jede Kugel ein Si-C-Atompaar, das diese Kugel als
senkrechte Hantel besetzt. Es gibt zwei moégliche Positionen B und C, eine neue Lage Uber
Lage A zu beginnen. Man kommt so beispielsweise zur Aufstellung ,,A B A B A B* der
hexagonalen Wurzitstruktur (Raumgruppe P6;mc) und zur Aufstellung ,,A B C A B C* der kubi-
schen zinkblendestruktur (Raumgruppe F43m). Da die Stapelfehlerenergie von Siliziumkarbid
sehr klein ist (ca. 3 eV pro Atom [CHI94)]), ist jede beliebige Sequenz aus den Lagen A, B und
C denkbar — solange nicht zwei gleiche Lagen aufeinanderfolgen wie z.B. ,,A A*, denn eine
solche Anordnung ist nicht mehr dicht gepackt und somit instabil.
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Abb. 2.4: Kugelmodell fur dicht gepackte Struktu-
ren. Die Stapelfolgen ergeben sich aus der Abfol-
ge der Besetzung der Lagen A, B und C (nach

[VER66]).

Die am haufigsten auftretenden Kristallmodifi-
kationen sind mit den wichtigsten physikalischen
Daten in Tabelle 2.1 angefiihrt. In der Nomenkla-
tur folgt diese Arbeit der gebrauchlichen
Ramsdell-Notation [RAM47]. Hier wird die Anzahl
der Si-C-Doppellagen bis zur Wiederholung der
Struktur angegeben, gefolgt von der Holoedrie
des Kristallgitters, (H)exagonal (Raumgruppe
P6;mc oder P3ml), (R)homboedrisch (Raum-
gruppe R3m) oder (C)ubisch (Raumgruppe
F43m). Die haufigsten Kristallmodifikationen in
SiC bezeichnet man folglich als 2H, 3C, 4H, 15R,
6H, 21R, etc. Die rhomboedrischen Gittertypen
sind deshalb so langperiodisch, da aus Symme-
triegriinden drei Grundstrukturen versetzt anein-
andergefigt sind.

Die physikalisch-chemischen Eigenschaften der einzelnen SiC-Kristallmodifikationen wie
Dichte, Harte, mechanische und chemische Stabilitdt unterscheiden sich meist nur gering
voneinander. Interessant sind aber die Abweichungen in den elektrischen Eigenschaften. So
besitzen alle Kristallmodifikationen aufgrund ihrer unterschiedlichen Fernordnung eine unter-
schiedliche Bandstruktur [TAI77]. Alle Kristallmodifikationen von SiC (auf3er 2H und 3C) besit-
zen aulRerdem energetisch unterschiedliche Gitterplatze; wird ein Dotierstoffatom auf einen
Gitterplatz eingebaut (z.B. Stickstoff auf einen Kohlenstoffplatz), so fuhrt das bei unterschiedli-
chen Gitterplatzen zu unterschiedlichen Aktivierungsenergien. Nach Jagodzinski [JAG49] wn-
terscheidet man quasi-kubische und quasi-hexagonale Gitterplatze. Das Verhaltnis der beiden
GrofRen fuhrt zu einer wichtigen GroRe, der ,,Hexagonalitat der Kristallmodifikation* a (quasi-
hexagonale Gitterplatze in Prozent der Gesamtgitterplatze).

Tabelle 2.1: Physikalische und elektrische Eigenschaften der wichtigsten Kristallmodifikationen von SiC

Kristallmodifikation 3C 6H 15R 4H
Hexagonalitat a [%o] 0 33 40 50
kristallographische Raumgruppe F43m P 6;mc R 3m P 6;mc
indquivalente Gitterplatze: 1/0 2/1 3/2 1/1
quasi-kubisch / quasi-hexagonal

Gitterkonstante (hexagon. Aufstellung) a: 0,308269 a: 0,308086 a: 0,308043 a: 0,307997
bei 293 K [nm] [TAI83] c: 0,755124 c:1,51174 c: 3,78014 c: 1,00830
Bandliicke 2,402 3,090 3,02 3,280

bei 2 K [eV] [TAI77]

exzitonische Absorptionskante 2,390 3,023 2,986 3,265

bei 2 K [eV] [TAI77, CHY97]
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Die energetisch unterschiedli-
chen Gitterplatze lassen sich sehr
schon veranschaulichen, wenn
man in der hexagonalen Aufstel-
lung die Struktur in die (1150)-
Ebene projeziert (siehe Abbildung
2.5). Man erkennt nebeneinander
die Lagen A, B und C, die Struktur
der Kristallmodifikationen folgt
einem ,,Zickzackmuster*
[RAMA7]. Es ist der Darstellung
. ; zu entnehmen, dall die Si-C-
LA B CB C4B cé ca4 B CA B CB CB CABC Doppellagen an einem ,,Knick*™

(1700) (hexagonale Lage) dieses Zick-
zackmusters eine andere Ord-

Abb. 2.5: Die ,,Zickzack*-Struktur der Si-C-Doppellagen in der nung zu den uberndchsten Nach-

hexagonalen (1120)-Ebene fir die Kristallmodifikationen 6H (links) barn besitzen als die Si-C-
und 15R (rechts). Weil3e Kugeln gehdren zu Si-, schwarze Kugeln zu D I . . Geraden®
C-Atomen. Man erkennt sofort die quasi-kubischen (k) und die oppeflagen In einer ,,.eraden

quasi-hexagonalen (h) Gitterplatze (aus [VER66]). (kubische Lage). Verschiedene

guasi-hexagonale bzw. quasi-

kubische Lagen untereinander
unterscheiden sich dagegen nur in den dritt- bzw. viertnachsten Nachbarn, so dal3 der energe-
tische Unterschied meist vernachlassigbar klein ist.

(0001)

2.2.3 Theorien zur Entstehung von Kristallmodifikationen

Polytypie ist in ihrem Auftreten und in ihrer Entstehung ein auch heute noch weitgehend
unverstandenes Phdnomen. Man weil3 aus vielen Experimenten, daf? Polytypie durch das Kri-
stallwachstum induziert wird. Unterschiedliche Bedingungen bei der Kristallziichtung férdern
oder behindern nachweislich die Wahrscheinlichkeit fir das Auftreten bestimmter Kristallmo-
difikationen. Doch wahrend man 3C-SiC inzwischen den Rang einer metastabilen Phase zuge-
steht, ist es nicht gelungen, thermodynamische Existenzbereiche der anderen Kristallmodifika-
tionen untereinander abzugrenzen. Das Verstandnis der Kristallmodifikationen ist also eng mit
dem Verstandnis des Herstellungsprozesses und des Wachstumsmechanismus der Kristalle
verknupft.

In seiner Theorie zur Entstehung von Kristallmodifikationen in SiC [FRA51] geht Frank da-
von aus, dall das Wachstum von SiC durch Schraubenversetzungen auf den Wachstumsfla-
chen senkrecht zur [0001]-Richtung erfolgt. Im Gegensatz zur Bildung einzelner Stufen erfolgt
das Wachstum an der Schraubenversetzung stetig in die Hohe, quasi mit immer der gleichen
Schicht. Dies bedeutet, dal3 ein einmal aufgetretener Stapelfehler (aus ,,ABCABC* = 3C wird
»ABCACB* = 6H) sich in jeder neuen Schicht fortsetzt — vorausgesetzt, die Versetzung ist
wirklich eine Elementarzelle hoch, d.h. der Burgersvektor der Versetzung hat z.B. in der 6H-
Modifikation die Hohe von sechs Doppellagen. Eine Stufe einer Wachstumsspirale sollte
demnach die Hohe der Elementarzelle besitzen. Versetzungen solcher Stéarke sind nicht unib-
lich und wurden auch an vielen Acheson-Kristallen beobachtet [VERG6].

Die Theorie wurde in den funfziger Jahren generalisiert und erweitert. Mitchell konnte zei-
gen, dal3 die komplizierter aufgebauten Strukturen durch eine Kooperation von mehreren Ver-
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setzungen ermdglicht werden. Verma Ubertrug dieses Prinzip auch auf rhomboedrische Struk-
turen. Dadurch lassen sich — in der Theorie — alle bekannten Kristallmodifikationen aus drei
Grundstrukturen (4H, 6H, 15R) und einer oder mehreren Schraubenversetzungen ableiten, 2H
und 3C bilden eigenstéandige Sonderfélle. Eine Zusammenfassung der Frank’schen Schrau-
benversetzungstheorie findet man in [VERG66].

Die Versetzungstheorie wurde durch zahlreiche experimentelle Befunde gestiitzt. Trotzdem
kann sie einige Tatsachen nicht erklaren. Zum einen gilt das Auftreten von kompliziert aufge-
bauten Kristallmodifikationen der Theorie nach als unwahrscheinlich, zum anderen sind bei
vielen Kristallmodifikationen nur Wachstumsspiralen zu beobachten, deren Stufenhéhe nicht
mit der Hohe der Einheitszelle korreliert ist. SchlieZlich ist die Bildung von Schraubenverset-
zungen gegenuber der Bildung von partiellen Stufenversetzungen energetisch benachteiligt.
Der groRe Nachteil der Theorie besteht jedoch darin, daf3 das Wachstum eines dreidimensio-
nalen Kristalls nicht ausschlie3lich durch Schraubenversetzungen erklarbar ist. Man nimmt
heute an, dal3 die Spiralen eher die wachsenden Kristallmodifikation wiedergeben, als an sei-
ner Entstehung direkt beteiligt zu sein.

Neben den kinetischen Modellen zur Entstehung von Kristallmodifikationen werden weiter-
hin auch thermodynamische Modelle in der Literatur diskutiert. In der Betrachtung der
Gibbs’schen freien Enthalpie spielt neben der inneren Energie — die bei unterschiedlichen Kri-
stallmodifikationen ja nahezu gleich ist — auch die Entropie des Systems, die Stapelfehler be-
glnstigt, eine wichtige Rolle. Jagodzinski konnte zeigen [JAG54], dal3 geordnete Strukturen
eine grolRere Vibrationsentropie aufweisen als ungeordnete. Neuere Arbeiten beschaftigen
sich mit dem Einflul? von Phononen oder der Wechselwirkung zwischen entfernteren Nach-
barn [CHI94, BEC97]. Ziel ist es jeweils, Aussagen Uber die thermodynamische Stabilitat ein-
zelner Kristallmodifikationen zu gewinnen.

Ein groRes Manko aller thermodynamischen Erklarungsversuche ist, daR sie keine Aussa-
gen Uber die Entstehung der Kristallmodifikationen machen. Die dazu entwickelten Anséatze
wie z.B. der Einbau periodischer Stapelfehler im Kristall aus energetischen Griinden [TAI83,
KNI63, JAG54] sind nicht plausibel. Da die Kristallziichtung nach dem Modified-Lely-Verfahren
nicht im thermodynamischen Gleichgewicht erfolgt, ist eine Stabilitdtsbetrachtung der Kristalle
im Gleichgewicht fiir die Zichtung von nur beschranktem Nutzen.

2.3 Beobachtungen zum Kristallwachstum von SiC
in der Literatur

2.3.1 Beobachtungen zur Morphologie

Durch die dicht gepackte Struktur von SiC und die starke Anisotropie der physikalischen Ei-
genschaften von SiC ergeben sich wichtige Auswirkungen auf das Kristallwachstum, die sich
auch auf der Wachstumsoberflache von geziichteten Kristallen wiederfinden sollten.

Die [0001]-Richtung ist die dichtest gepackte Richtung und besitzt somit die geringste
Wachstumsgeschwindigkeit. Es sollten sich also {0001}-Wachstumsflachen ausbilden. Diese
Aussage wird experimentell durch das oft beobachtete Auftreten einer Facette senkrecht zur
Wachstumsrichtung gestutzt. Auf der Facette selbst erfolgt das Wachstum mit héherer Un-
terkuhlung als auf den anderen, atomar rauhen Oberflachen, da die Facette unterhalb der Iso-
thermen fir die Kristalloberflache liegt. Diese hohe Unterkiihlung ist notwendig, weil die beim
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Wachstum frei werdende Kristallisationsenthalpie auf atomar glatten durch die haufige Fla-
chenkeimbildung gréRRer als auf atomar rauhen Oberflachen ist.

Eine weitere Struktureigenschaft, die Polaritdt der c-Achse, wirkt sich ebenfalls auf die
Oberflachenmorphologie aus. Eine unterschiedliche Oberflachenkinetik (die Oberflachendiffu-
sionsgeschwindigkeit ist auf der Kohlenstoffseite grol3er als auf der Siliziumseite) fuhrt zu un-
terschiedlichen Stufenanordnungen auf den Wachstumsseiten. Es wurde experimentell besta-
tigt, da3 sowohl die Stufenhthe als auch die Rate der zweidimensionalen Nukleation auf der
Kohlenstoffseite viel geringer ist [MAT97]. Somit erfolgt das Wachstum auf der Kohlen-
stoffseite meist in Spiralen mit Makrostufen, auf der Siliziumseite ist eher terassenférmiges
Wachstum und eine inselartige AbschluZfliche mit extrem flacher Spirale zu erkennen
[OHT98, OKA98, YOS93].

In der Literatur wird angegeben, dal3 durch die Gleichberechtigung der drei hexagonalen
Richtungen senkrecht zur c-Achse bei hexagonalen Kristallmodifikationen (z.B. 6H, 4H) eine
sechszahlige Symmetrie entlang der <11 00 >-Richtungen bzw. der <1120 >-Richtungen ent-
steht [MUL98c]. Dies sollte auf den {0001}-Kristalloberflachen im Idealfall zu anisotropen,
sechseckigen Spiralen oder gar zu sechszahligen Kristallmustern (Hexagons) fuihren, die auch
— vor allem auf der Kohlenstoffseite — experimentell beobachtet werden konnten, z.B. bei
[OHT98, OKA98, KIM95].

2.3.2 Beobachtungen zum Dotierstoffeinbau

Der Dotierstoffeinbau hangt nicht nur
von der Art und dem Angebot des Dotier-
stoffs auf der Kristalloberflache ab, sondern
auch in hohem Mal3e von der Wachstums-
richtung des Kristalls. Dies wird am Bei-
spiel des Stickstoffs deutlich, der im SiC-
Gitter auf einen Kohlenstoffplatz eingebaut
wird: Ohtani et al. [OHT98] stellen einen
etwa funf mal héheren Einbau an Stick-
stoffatomen auf der Kohlenstoffseite fest, S - - '
verglichen mit der Siliziumseite (siehe Ab- Goone I GRS
bildung 2.6). Grund dafur sind die unter-

schiedlichen Oberflachenenergien (siehe Abb. 2.6: Einbau von Stickstoff auf unterschiedlichen
Kapitel 2_2_1) die zu einer unterschiedli- Flachen und fir unterschiedliche Kristallmodifikationen
' (nach [OHT98])

=)
]
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lol‘l -

Nitrogen Concentration (cm™)
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Seed Orientation

chen  Oberflachendiffusionsgeschwindig-
keit fuhren.

Dies steht in Ubereinstimmung mit der Beobachtung von Mokhov et al. [MOK97], daR eine
Facettierung zu einem erhéhten Dotierstoffeinbau auf der Kohlenstoffseite fuhrt. Grund dafir
ist der bevorzugte Einbau von Stickstoff auf der (000 1 )-Seite, so daR die Léslichkeit in der
Facette hoher ist als in den atomar rauhen Seitenflachen. Entsprechend wird auf der Facette
der Siliziumseite von Mokhov et al. ein Minimum des Dotierstoffeinbaus vorgefunden. Ohtani
et al. [OHT98] stellt eine Abhangigkeit des Dotierstoffeinbaus auf der Kohlenstoffseite von der
Kristallmodifikation (6H bzw. 4H) fest. Ein unterschiedliches Einbauverhalten auf quasi-
kubischen und quasi-hexagonalen Gitterplatzen kann dabei ausgeschlossen werden. Mogliche
Erklarungsanséatze berufen sich auf eine unterschiedliche Oberflachenkinetik [OHT98] oder auf
die unterschiedliche Bandstruktur [CHN97].
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Abb. 2.7: Partialdriicke von Inertgas, Dotiergas und
Zuchtungsspezies bei verschiedenen Zichtungstem-
peraturen. Arrheniusauftragung, Daten aus [MUL98].
Wechselwirkungen der Gasspezies untereinander

Insgesamt nimmt die Stickstoffdotierung
mit zunehmender Temperatur ab [TSV96].
Dies hat seinen Grund darin, daf} sich mit zu-
nehmender Temperatur die Zusammenset-
zung der Gasphase im Reaktor stark andert.
Durch den exponentiellen Anstieg der Par-
tialdriicke der an der Zichtung beteiligten
Gasspezies wie z.B. Si, Si,C und SiC, bei na-
herungsweise konstantem Inert- und Dotier-
gasfluld (Abb. 2.7) wird der Anteil an Stickstoff
gegenlber den an der Zichtung beteiligten
Spezies auf der Kristalloberflache mit steigen-
der Temperatur abnehmen [KOL96], voraus-
gesetzt, es findet keine Stofftransportlimitie-
rung statt. Bei einem deutlichen Uberangebot
an Kohlenstoff kommt es dann zu einem ver-
minderten Einbau von Stickstoff als Dotierstoff
in den Kristall.

sind nicht berucksichtigt.

2.3.3 Beobachtungen zum Auftreten von Kristallmodifikationen

SchlieRlich sollen noch Verdffentlichungen angesprochen werden, die Voraussetzungen fir
das Wachstum einzelner Kristallmodifikationen untersuchen. Da es hierzu noch keine aussa-
gekréftige Theorie gibt, ist man zur Herstellung von Kristallen mit ausschlie3lich einer Modifi-
kation auf empirisch ermittelte Zusammenhénge angewiesen.

Abb. 2.8: Abhéngigkeit des
Auftretens verschiedener
SiC-Kristallmodifikationen von
der Temperatur. Dargestellt
ist die relative Haufigkeit der
auftretenden Kristallmodifika-
tionen in Acheson-Kristallen
(nach [KNI163]).
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Knippenberg [KNI63] entwickelte aufgrund experimenteller Daten 1963 ein viel beachtetes
Zustandsdiagramm fir Kristallmodifikationen (siehe Abbildung 2.8), in dem das Auftreten einer
Kristallmodifikation in Abhé&ngigkeit von der Temperatur und der N&dhe zum thermodynami-
schen Gleichgewicht betrachtet wird. Auch wenn inzwischen als sicher gilt, da das Dia-
gramm stark vom Zichtungsverfahren und den jeweiligen Zichtungsbedingungen abhangt
und somit nicht verallgemeinert werden kann, so gibt es doch einen groben Anhaltspunkt Gber
die Stabilitdt einzelner Kristallmodifikationen bei verschiedenen Temperaturfeldern. Auch
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neuere Veroffentlichungen beschéftigen sich mit Stabilitatsbereichen einzelner Kristallmodifi-
kationen, so berichten Augustine et al. [AUG97] von einem bevorzugten Wachstum der 4H-
bei niedrigen und der 6H-Modifikation bei hohen Temperaturen.

Stein, Lanig und Leibenzeder [STE92] beobachteten 1992 das ausschlie3liche Wachstum
von 6H-Kristallen auf der Siliziumseite auf Keimen mit beliebiger Kristallmodifikation; entspre-
chend wurden beim Wachstum auf der Kohlenstoffseite ausschlieB3lich 4H-Kristalle vorgefun-
den. Sie stellten dies in Zusammenhang mit den unterschiedlichen Oberflachen- bzw. Aktivie-
rungsenergien der beiden Polaritaten. Mittlerweile zeigen Berechnungen, dal3 die Kristallmodi-
fikation 4H auf der Kohlenstoffseite durch die spezifische Oberflachenkonfiguration praktisch
unabhéngig von der Kristallmodifikation des Keims bevorzugt wird. Tairov [TAI81, TAI95]
schlagt deshalb vor, zur gezielten Herstellung von Kristallmodifikationen einen Keim derselben
Modifikation vorzugeben und dabei die Kohlenstoffseite als Wachstumsseite unbedingt zu
meiden.

Der Befund von Stein et al. wird — betreffend das Wachstum auf 4H-Kristallen — von vielen
Forschergruppen bestéatigt [CHO98, OHT98, AUG97, DOR97, HEY97, MAT97]. So sind in der
Literatur keine Beispiele fur das Wachstum von Kristallen der Kristallmodifikation 4H auf der
Siliziumseite dokumentiert. Dagegen entstehen andere Kristallmodifikationen wie 6H und 15R
offensichtlich unabhangig von der Keimpolaritdt und damit auch auf der Kohlenstoffseite von
Keimen mit beliebiger Kristallmodifikation. Eine allgemeingultige Aussage zur Abhangigkeit der
Kristallmodifikation von der Polaritat steht somit noch aus.

Von mehreren Autoren wird eine Abhangigkeit der stabil wachsenden Kristallmodifikation
von der Zusammensetzung des Gasphase berichtet. So wird nach Tairov und Tsvetkov [TAI83]
ein Kohlenstoffiiberschul? die hexagonale Phase, ein Siliziumlberschul3 dagegen die kubische
Phase stabilisieren. Entsprechend konnten 3C-Einschlisse in Kristallen beobachtet werden,
die in siliziumreicher Gasphase geziichtet wurden [ANI97, MAD97].

- Tairov und Tsvetkov [TAI83, TAI95] geben
an, eine Abhangigkeit der entstehenden Kri-
stallmodifikation vom Verlauf des Abpump-
vorgangs (siehe|Kapitel 3.3) gefunden zu ha-
ben. Sie filhren dazu bei einer exponentiellen
Abpumprate eine Abpumpkonstante t nach
Gleichung (2-5) ein (siehe |Kapitel 2.1.2). Bei
der Zichtung auf 6H-Achseon-Keimen,
(0001 )-Kohlenstoffseite bei 2220 °C und ge-
steuertem Abpumpen von 400 hPa auf 107
hPa Gesamtdruck ermitteln sie fir den Volu-
menanteil der betreffenden Kristallmodifikati-
on einen Ubergang von 4H bei schnellem Ab-
pumpen, Uber 6H nach 3C bei langsamem
Abpumpen (siehe Abb. 2.9). Somit ware die

Abb. 2.9: Abhangigkeit der Bildung bestimmter Kri- entstehende Kristallmodifikation bereits in der

stallmodifikationen von der Abpumprate (nach Ankeimphase festaelegt
[TAI95]). Nach oben ist die Wahrscheinlichkeit in % P gelegt.
fur das Auftreten der Kristallmodifikation aufgetra-

gen.

P %
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2.4 Volumendefektbildung in SiC

Durch die ProzelRbedingungen bei der SiC-Zichtung aus der Gasphase nach dem Modified-
Lely-Verfahren entstehen im entstehenden Kristall eine Vielzahl unterschiedlicher Defekten.
Auf Punktdefekte, Liniendefekte und Stapelfehler kann im Rahmen dieser Arbeit nicht einge-
gangen werden. Da die Volumendefekte in dem aus der Gasphase gezuchteten Siliziumkarbid
derzeit das grof3te Hindernis fur die Anwendung des Halbleiters SiC in der Leistungs- und
Hochfrequenzelektronik darstellen, sollen an dieser Stelle die wichtigsten Volumendefekte
und die in der Literatur diskutierten Vorschlage zu ihrer Verringerung bzw. Vermeidung vorge-
stellt werden. Die entsprechenden Bilder sind im Anhang aufgefuhrt und zeigen Defekte in
Kristallen aus den Zichtungsexperimenten dieser Arbeit, die den in der Literatur beschriebe-
nen Defekten zuzuordnen sind.

2.4.1 Mikro- und Makrordéhren

Mikroréhren sind dinne, hohle Réhren, die ndherungsweise senkrecht zur c-Achse durch
den gesamten Kristall bis zur Kristalloberfliche wachsen. Insofern ist das Auftreten von Mikro-
réhren an eine kristallographische Richtung gebunden [TAK97]. Mikrordhren sind nach Frank
[FRA51, VERG66] direkt mit den Schraubenversetzungen korreliert, die im Kristall auftreten. Ab
einer bestimmten GroRe des Burgersvektors in Richtung der c-Achse nimmt das Spannungs-
feld in der Umgebung der Versetzung stark zu, so dald es energetisch glnstiger wird, eine
hohle Rohre zu bilden. Der Radius der Mikroréhre kann dabei auch aus der Stufenhdhe der
zugehdrigen Spirale auf der Kristalloberfliche bestimmt werden. Dieses Phdnomen wird in
mehreren Materialsystemen beobachtet [SUN81, TAI83], die eine niedrige Oberflachenenergie
und dicht gepackte Ebenen besitzen.

Der Durchmesser der hohlen Réhren wird durch die Frank-Gleichung als Funktion des Bur-
gersvektors der Schraubenversetzung bestimmt. Cabrera und Levine haben die Frank-
Gleichung auf den kinetischen Fall erweitert [HEI97, HEI97a]. Viele der in Kristallen auftreten-
de Mikroréhren weisen Durchmesser auf, die durch diese Gleichungen beschrieben werden
konnen. Uber die Mindestlange des Burgersvektors fiir das auftreten einer hohlen Rohre be-
steht in der Literatur Uneinigkeit, als wahrscheinlicher Wert [OKA97] gilt 1,5 nm. Die ermittel-
te Oberflachenenergie fiir Mikrordhren betragt 0,14 J/m? [HEI97a].

Es kdnnen Unterschiede im Auftreten von Mikroréhren im und auf3erhalb des Facettenbe-
reiches beobachtet werden: Wahrend im ersten Fall keine Abweichung von der c-Achse beob-
achtet wird, ist das Wachstum auf der nicht-facettierten Wachstumsflache offensichtlich von
dem Auftreten eines Stufenanteils in der Versetzung gepragt, und die Mikrordhre liegt, in
Wachstumsrichtung orientiert, schrag zur c-Achse [MUL98a]. In anderen Arbeiten [AUG97]
wird von Mikroréhren berichtet, die schrag zur c-Achse wabhllos orientiert im Kristall auftreten,
meist sehr kurz sind und einen kleinen Durchmesser besitzen.

Neben Mikrorohren werden auch Makrordhren in der Literatur beschrieben, obwohl im
Englischen oftmals das Wort ,,micropipe* fur beide Rohrenarten benutzt wird. Makroréhren
besitzen einen wesentlich gréReren Durchmesser als Mikroréhren, eine feste Abgrenzung ist
jedoch schwierig. Sie kdbnnen mit glatter, facettierter oder rauher (,,ausgefranster*) Oberflache
auftreten und sind nicht an das kristallographische System gebunden, d.h. sie kénnen in belie-
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bigen Richtungen wachsen und ihre Richtung auch wahrend des Wachstums andern (siehe
Abb. A.15b].

Ziegler et al. [ZIE83] und Stein [STE93] vermuten, dall Makroréhren durch Umsublimations-
vorgange an Defekten auf der Keimoberflaiche entstehen. Hohlraume, Partikel oder
Fremdphasen wirden nach der Zichtung im Temperaturfeld des Kristalls ,,hochsublimieren*
und dabei réhrenférmige Hohlrdume, die durch den gesamten Kristall fihren kénnen, hinter-
lassen. Von Madar et al. [MAD97] wird eine verbesserte Praparation durch einen in-situ-
Atzschritt auf der Keimoberflache vorgeschlagen, um die Defektbildung auf der Keimoberfla-
che wesentlich zu verringern.

Die ebenfalls beobachtete Umsublimation von Hohlrdumen an der Grenzflache zwischen
Graphitscheibe und Keim [ANI97, MAD97, TUO97] wird auf eine ungenligende Keimbefesti-
gungstechnik zurlickgefuhrt, die zu Verspannungen im Kristall und damit zu lokalen Hohlrdu-
men fuhrt. Die Umsublimationsvorgange hinterlassen Makroréhren, die durch den gesamten
Keim verlaufen und auch im Kristall wachsen [VOD97, MOK97] (siehe dazu|Abb. A.11bund
A.1llc). Die Réhren wachsen dabei entlang des Temperaturfeldes im Keim hin zur hei3esten
Stelle, d.h. zur Kristalloberflache. Lokale Spannungen oder Gitterverzerrungen kdnnen jedoch
zu Abweichungen von der vorgegebenen Wachstumsrichtung fihren.

Nishino et al. [NIS95] gehen davon aus, daR® ein an der Kristalloberflache adsorbiertes Teil-
chen fur Wachstumsstufen wie ein Haftzentrum wirkt. Vor diesem Teilchen wird ein Aufstau
der Wachstumsstufen beobachtet, der seitlich durch zwei halbkreisférmige Stufenterrassen
begrenzt wird (siehe dazu Bild A.21b). Wenn die Stufenterrassen das Teilchen umschliel3en,
wird die ndchste Stufe Uber das Teilchen wachsen und somit einen Einschluf3 erzeugen (siehe
Abb. A.24b), Wird das Teilchen dagegen immer an der Kristalloberflache festgehalten, so
bleibt bei fortschreitendem Wachstum eine leere Réhre zuriick [AUG97]. Diese Teilchen kén-
nen sowohl aus festen (Kohlenstoffstaub, Verunreinigungen), flissigen (Siliziumtrépfchen)
oder gasformigen Phasen (Gasblasen) bestehen.

Mokhov et al. beobachtet die Entstehung von Mikroréhren an Anderungen der Modifikation
an der Kristalloberflache [MOK97, VOD97] (analog zu|Abb. A.18b). Zuletzt sei noch erwahnt,
dal3 eine Diffusion von Leerstellen hin zu Korngrenzen und Versetzungslinien ebenfalls zur
Bildung von Makroréhren oder Tropfchenformen beitragen kann [AUG97].

Nach Tsvetkov et al. [TSV96, GLA97] kann man die Ursachen fir die Bildung von Mikro-
und Makroroéhren grob unterteilen in wachstumsspezifische und technologische Aspekte. Zu
den wachstumsspezifischen Ursachen gehdren thermodynamische Aspekte wie die Bildung
von Versetzungen; auch eine Abhangigkeit der Mikroréhrenbildung von der Gasphasenzu-
sammensetzung und der Homogenitat des thermischen Feldes wird vermutet. Kinetische
Aspekte setzen die Bildung von Mikro- und Makroréhren mit der GréRe der Ubersattigung, der
konstitutionellen Unterkiihlung und der Oberflaichenmorphologie wahrend der Zichtung in
Zusammenhang. Als technologische Ursachen werden ProzeRinstabilitaten, Verunreinigungen
und mangelnde Keimpraparation genannt.

Mikro- und Makroréhren sind unter dem Mikroskop als dunkle Réhren zu erkennen, die
durch den Kristall im Temperaturfeld wachsen. Eine bessere Charakterisierung ist durch die
Dekoration in Salzschmelzen (z.B. KOH bei 500 °C) [YAK97a] oder elektrolytischen Losungen
[YAK97] mdoglich. Die Identifikation von den Ausstichpunkten der Réhren sowie vorhandener
Versetzungslinien wird so vereinfacht; die entstehenden Muster sind — auRer vom AtzprozeR
selbst — noch von der Polaritit und der Kristallmodifikation der Oberflache abhangig [MUL98].
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Die Zuordnung zu bestimmten thermodynamischen und kinetischen Ursachen ist bei der
Bildung von Mikro- und Makroréhren grof3tenteils nur grob méglich. Eine Unterscheidung zwi-
schen Roéhren, die thermodynamisch generiert, denjenigen, die wahrend der Zichtung auf der
Kristalloberflaiche mitwachsen, und solchen, die sich sekundar im Volumen z.B. durch Rekri-
stallisation (siehe unten) oder Umsublimationsvorgange bilden, ist bei der Kristallcharakterisie-
rung schwierig. Dazu tragen auch Prozesse dhnlich dem Tempern von Kristallen bei, die das
Aussehen der Defekte bei langer Zlichtungsdauer wesentlich verandern kénnen [BAK94].

2.4.2 Planare Defekte

Planare Defekte wurden bereits in Lely-Plattchen nachgewiesen. Es handelt sich um flache
Hohlradume mit anisotropen Seitenflachen, meist in der Form von hexagonalen Parallel-
epipeden [ECK98], die in der {0001}-Ebene liegen und, bei einer Hohe von meist nur wenigen
pm, Durchmesser von 50 bis 500 um erreichen (siehe dazu|Abb. A.16b)|In der aktuellen Lite-
ratur wird davon ausgegangen, dal3 planare Defekte kein Material enthalten, d.h. daf3 es sich
um wirkliche Hohlraume handelt.

Die Terminierung einer durch Umsublimationen gebildeten Makroréhre erfolgt nach Stein
[STE93] sowie Nishino et al. [NIS95] durch eine Aufweitung der an dem Teilchen gebildeten
Stufenterrassen, so dal3 ein groR3er, flacher Hohlraum Uber dem Teilchen entsteht, der dann
von einer Stufe Uberwachsen wird. Diese Abschlu3flachen werden mit den beobachteten
planaren Defekten gleichgesetzt. Auch Glass et al. [GLA97] und Madar et al. [MAD97] ke-
schreiben die Terminierung von Makror6hren im Keim oder im Kristall durch planare Defekte.
Verschiedene Arbeitsgruppen vermuten zudem eine Abhéngigkeit der Anzahl der gebildeten
planaren Defekte von Verunreinigungen [NIS95] bzw. von der Kristallpolaritat [HEY96, HEY98].

2.4.3 Fremdphasen

Neben den in der Zuchtung auftretenden Verunreinigungen fihren vor allem Ausscheidun-
gen von Silizium- und Kohlenstoffverbindungen zur Bildung von Fremdphasen auf der Kristall-
oberflache. Die nicht genau bekannte Zusammensetzung in der Gasphase Uber dem Kristall
kann wahrend der Abscheidung auf dem Keim auf mehrere Arten zur Bildung von Fremdpha-
sen beitragen: Neben der Kondensation und Adsorption von festem Kohlenstoff, fllissigem
Silizium und Préazipitaten unbekannter Zusammensetzung wird auch die Bildung von Gasblasen
auf der Wachstumsoberflache diskutiert [GLA97].

Auf der Kristalloberflache werden die Fremdphasen adsorbiert. Oft besteht keine Mdéglich-
keit, sie stochiometrisch in den Kristall einzubauen, und so werden die Partikel entweder ab-
dampfen oder von Wachstumsstufen tUberwachsen werden. Letzteres fihrt zur Bildung von
Einschliissen oder Hohlrdumen im Kristall, aus denen durch sekundare Sublimation Makroréh-
ren und planare Defekte im Kristall entstehen kdnnen. Schliel3lich kann auch eine vorzeitige
Nukleation von Siliziumkarbid in der Gasphase oder der transport von Pulverpartikeln dazu fiih-
ren, daf} sich auf der Kristalloberflache ein SiC-Korn anderer Orientierung und evtl. anderer
Kristallmodifikation ausbildet.

Im folgenden sollen die wichtigsten in Modified-Lely-Kristallen auftretenden Fremdphasen
kurz besprochen werden. Allgemein sind in der Literatur dazu nur wenige Aussagen verflgbar.
Im Rahmen dieser Arbeit wird versucht, die auch bei anderen Arbeitsgruppen gebrauchlichen
Namen zur Beschreibung der einzelnen Defekte zu verwenden, auch wenn die chemische
Zusammensetzung des Volumendefekts nicht bekannt sein sollte.
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Ein Kohlenstoffprazipitat ist ein dunkler Einschlu3 mit fusselartiger Form (siehe |Abb.
A.17b). Tsvetkov et al. [TSV98] fuhren diese Einschliisse auf ProzelRinstabilitdéten zuriick, die
durch instationare Temperatur- und Druckbedingungen in Verbindung mit einer Limitierung
des Oberflachendiffusion entstanden sind. Auch die Adsorption von Kohlenstoffstaub, der bei
der Degradation des Tiegels und der Graphitisierung des Pulvers entsteht, wird als Ursache flr
die Defektbildung angesehen. Vodakov et al. [VOD97] vermuten, dal3 die Kohlenstoffprazipita-
te aus oberflachlich graphitisierten, mikroskopischen SiC-Partikeln bestehen, Glass et al.
[GLA97] sehen die Einschliisse dagegen als Graphitteilchen an. An einzelnen Kohlenstoffprazi-
pitaten wird die Bildung von Mikroréhren beobachtet [GLA97] (analog zu /Abb. A.13al. Zusatz-
lich wird durch Inomata [INO71] das Auftreten von Kohlenstoffprazipitaten — bis hin zu Berei-
chen mit sehr hoher EinschluRdichte — bei Zlchtungsversuchen mit einem Siliziumdefizit in
der Gasphase beschrieben (siehe dazu|Abb. A.17a).

Siliziumtrépfchen werden von Glass et al. [GLA97, TSV98] ebenfalls als Folge von Prozel3-
instabilititen angesehen (analog zu|Abb. A.14a). Hier entstehen aus einem flachigen Defekt an
der Keimoberflache Makroréhren durch sekundare Umsublimationen. Auch Vodakov [VOD97]
beobachtet solche Strukturen, will sie aber nur allgemein den Fremdphaseneinschliissen zu-
ordnen. In der Literatur finden sich jedoch keine Arbeiten zur chemischen Zusammensetzung
der Tropfchenfiguren, so dafd es sich bei der Annahme von Siliziumausscheidungen um Spe-
kulation handelt. Inomata [INO71] beobachtet bei sehr hohem Siliziumuberschul3 das Auftre-
ten von birnenférmigen Siliziumeinschliissen mit einem Durchmesser von bis zu einem Milli-
meter, wie sie auch bei der Losungsziichtung auftreten [MMU98].

Schlie3lich werden von Glass et al. [GLA97] auch SiC-Einschliisse beschrieben. Durch zwei-
und dreidimensionale Keimbildung wird ein SiC-Fremdkorn erzeugt, das unabhangig vom
Zuchtungskristall zu wachsen beginnt. Wenn sich das Fremdkorn auf der Kristalloberflache
befindet und nicht vom Kristall Giberwachsen bzw. rekristallisiert wird, so entsteht eine Korn-
grenze im Kristall (evtl. zusatzlich mit Anderung der Kristallmodifikation), die zur Defektentste-
hung beitragen kann [VOD97]. Milita [MIL98, MAD97] kommt durch réntgentopographische
Aufnahmen allerdings zu dem Schluf3, dal3 sich nicht orientierte Kérner im Laufe der Zichtung
an die Keimorientierung angleichen und somit die Korngrenzwinkel abnehmen.

2.4.4 Rekristallisation und Tempervorgange

Wenn Hohlrdume durch sekundédre Umsublimationen in Wachstumsrichtung wandern, so
rekristallisiert dieser Kristallbereich hinter dem Hohlraum wieder aus. Triebkraft ist dabei der
Temperaturgradient. Im rekristallisierten Bereich ist sowohl eine Anderung der Dotierung als
auch eine Anderung der Kristallmodifikation moglich. Mokhov et al. [MOK97]. Beobachtet, daR
vor allem HohlrAume an der Grenzfliche zwischen Graphitscheibe und Keimriickseite hoch-
sublimieren und zur Rekristallisation des Keim- und Kristallbereichs fuhren. Jedoch ist auch
eine Umsublimation planaren Defekts oder von Siliziumausscheidungen im Kristall vorstellbar.
In jedem Falle werden die rekristallisierten Bereiche von planaren Defekten nach oben abge-
schlossen [VOD97]. Diese Defekte konnen Durchmesser von mehreren Millimetern erreichen
und sind dadurch charakterisiert, daf? an den Seitenflichen anisotrope vertikale Defekte auftre-
ten (analog zu|Abb. A.16a]. Auch werden keine Makroréhren in der Mitte des Defekts termi-
niert.

Zuletzt sei noch die Temperwirkung einer Ziichtung angesprochen. Bei langen Versuchszei-
ten bei hohen Temperaturen erfolgt im bereits gewachsenen Kristallvolumen automatisch ein
Diffusionsprozef3 zur Minimierung der freien Enthalpie. Dies ist vergleichbar mit einer Tempe-
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rung des Kristalls in einem inhomogenen Temperaturfeld. Daraus ergeben sich einige Effekte,
die Auswirkungen auf den geziichteten Kristall haben; entscheidend ist in jedem Fall der mdg-
liche Stofftransport im Defekt, der von der Temperzeit und der jeweiligen Diffusionskonstante
abhangt.

Die Eigendiffusion von Siliziumkarbid und die Diffusion von Stickstoff im SiC-Festkdrper
sind auch bei hohen Zichtungstemperaturen und langen Versuchszeiten vernachlassigbar. Die
Diffusionsgeschwindigkeit von Aluminiumverunreinigungen, wie sie z.B. in Acheson-Keimen
vorkommen, liegt mit 6.0 cm?/s bei 2300 °C (gegeniiber der Diffusionsgeschwindigkeit von
Stickstoff mit ca. 10 cm?/s) deutlich héher [TAI77], so daR sich mikrometergroRe Bereiche
mit stark unterschiedlicher Dotierung binnen Stunden durch Diffusion ausgleichen. Wesentlich
schneller erfolgt die Diffusion allerdings an der Oberflache und durch den Hohlraum von Ma-
kroréhren. Bakin et al. [BAK94] berechnen hier einen Wert fiir 540° cm?s bei 2300 °C bei
einer Aktivierungsenthalpie von ca. 400 kJ/mol fir Makroréhren mit einem Durchmesser von
Uber 10 pm.

Entsprechend sollte sich die Form von thermodynamisch unginstigen Grenzflachen durch
Volumen und Oberflachendiffusion bei einer Temperung ausgleichen. Bakin et al. [BAK94]
zeigen, dald sich planare Defekte und trépfchenférmige Hohlrdume mit zunehmender Temper-
dauer hin zu anisotropen, hexagonalen Plattchen- und Kristallformen entwickeln. Makroréhren
dagegen spalten sich in mehrere Réhrenabschnitte mit tropfchenférmigen Ende auf und bilden
nach genugend langer Temperzeit weit verteilte Tropfchenketten (analog zu| Abb. A.14c) aus.
Die Auswirkung einer Temperung auf durch Schraubenversetzungen gebildete Mikroréhren ist
in der Literatur nicht dokumentiert.
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3. Experimente

3.1 Der Versuchsaufbau

Die bei den Versuchen verwendete Anlage zur Zichtung von Siliziumkarbid aus der Gas-
phase wurde bereits ausfihrlich in verschiedenen Diplomarbeiten am Institut besprochen
[SCH96, KOL96]. Die Anlage wurde 1991 von der Firma Siemens AG, Erlangen, als For-
schungsreaktor aufgebaut und steht seit 1994 am Lehrstuhl Werkstoffe der Elektrotechnik der
Universitat Erlangen-Nurnberg. Sie funktioniert nach dem Prinzip der Widerstandsbeheizung,
d.h. der Heizer erwdrmt sich und seine Umgebung durch die Verlustleistung bei Stromdurch-
flud. Auf ein weiteres, heute allgemein in den Zichtungsreaktoren zur SiC-
Gasphasenziichtung verwendetes Konzept der Induktionsbeheizung soll in dieser Arbeit nicht
néher eingegangen werden.

Die zur Versuchsdurchfihrung verwendete Anlage besteht aus einem Druckbehdlter als
Zuchtungsreaktor, in dem der Heizeraufbau mit Zichtungstiegel untergebracht ist. Neben der
Steuerung der Heizleistung, die durch zwei Thyristorsteller bewerkstelligt wird, sind in der
Anlage Regelkreise zur Druckiberwachung (mit mehreren Druckmef3dosen), und zur Messung
der aktuellen Heizleistung vorhanden. Die Temperaturmessung der TiegelauRenseite erfolgt
mittels dreier Quotientenpyrometer; die untere Pyrometertemperatur soll den Wert fir eine
Temperatur am unteren Rand des Pulvervorrats, die mittlere den Wert am oberen Rand des
Pulvervorrats und die obere den Wert im Bereich zwischen Keim und Tiegeldeckel reprasen-
tieren.

Der Gesamtdruck im Reaktor kann mittels Gasflu3regler tber die Zufuhr von Helium als
Inertgas und Stickstoff als Dotiergas sowie lUber ein Pumpensystem mit Drehschieber- und
Turbomolekularpumpe frei eingestellt und geregelt werden. Die Reinheit der verwendeten
Gase betragt dabei 6.0 N (das sind 99,9999%). Auch das Evakuieren der Anlage bis ins Hoch-
vakuum (10 hPa) ist moglich. Alle Regelkreise sind dabei vollautomatisch mittels einer Pro-
grammsteuerung ansprechbar. Einzelheiten des Anlagenkonzepts sind in den Arbeiten von
Eckstein [ECK98] und Kolbl [KOL96] detailliert beschrieben.

Alle Teile des Innenaufbaus sind wegen der dort auftretenden hohen Temperaturbelastung
aus Graphit gefertigt. Als Konstruktions- und Isolationsmaterialien werden dabei ausschlie3lich
hochreine Graphite oder Kohlenstoff verwendet, um das Einbringen von Verunreinigungen in
den Zichtungsaufbau zu vermeiden. Der detaillierte Innenaufbau der Anlage ist in|Abb. 3.1
dargestellt. Er wurde mehrfach optimiert, um die Temperaturverteilung im Reaktor sowie die
Stabilitat und Standzeit des Aufbaus zu verbessern. So wurde erreicht, daf? von vorhandenen
Strahlungsléchern oder Heizerzuleitungen keine stdrenden Temperatureinfliisse auf den Tiegel
einwirken [SCH96]. Der fur die Zlichtungsexperimente dieser Arbeit verwendete Aufbau wird
ebenfalls ausfiihrlich von Kélbl [KOL96] beschrieben.
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Das verwendete Tiegelkonzept wurde bereits in besprochen. Es folgt dem von
Barrett [BAR93] und Tairov [TAI95] vorgeschlagenen Aufbau, in dem uber dem SiC-
Pulvervorrat der Kristall am Tiegeldeckel befestigt ist. Das fur den Stofftransport von der pul-
verférmigen Quelle zum Kristall bendtigte Temperaturprofil wird durch eine geeignete Heizer-
anordnung und einen Kiihlungskanal uUber dem Tiegeldeckel realisiert [MUL98b, HOF97,
ECK96]. Alle Tiegelteile sind aus hochreinem und hochdichtem Graphit gefertigt; die Rest-
porositat von ca. 6% ist jedoch ausreichend, um den Tiegel auch geschlossen zu evakuieren
oder mit Inert- und Dotiergas zu befluten. Im benutzten Tiegelaufbau ist es mdglich, Kristalle
mit einer Lange von max. 30 mm bei einem Durchmesser von max. 55 mm herzustellen.

Strahlungsloch

obere Isolation

Durchfuhrungen fur die
Heizerzuleitungen

Heizerzuleitungen

oberer Heizer
Pyrometer-Strahlungsloch
Tiegel

innerer Isolationszylinder

&uBere Isolationszylinder

unterer Heizer

Tiegelfu mit Haltestange

untere Isolation

10 cm

Abb. 3.1: Der Innenaufbau der Ziichtungsanlage (mafR3stabsgetreue Skizze nach [KOL96]). Alle Teile sind — aufgrund
der hohen Temperaturbelastung wahrend der Ziichtung — aus hochreinem Graphit gefertigt.

3.2 Die Probenpraparation

In der SiC-Gasphasenziichtung werden einkristalline SiC-Plattchen aus dem Acheson- oder
dem Lely-Prozel} als Keim verwendet. Auch Wafer aus Modified-Lely-Kristallziichtungen, wie
sie am Lehrstuhl Werkstoffe der Elektrotechnik durchgefihrt werden, finden Verwendung als
Keimkristalle. Die Herstellungsmethoden wurden bereits indargestellt. Nachteile
der Verwendung von Acheson- oder Lely-Plattchen entstehen durch ihre unregelméflige Form
und geringe GrofR3e. Kristalle aus dem Acheson-Prozel3 sind dartiber hinaus noch mit Alumini-
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um verunreinigt und meist von kristallographisch schlechter Qualitat. Wafer aus Modified-Lely-
Zuchtungen weisen dagegen eine groRere einkristalline Flache auf und sind somit fir die
Zuchtung von Kristallen mit groRem Durchmesser besser geeignet. Ein herstellungspezifi-
scher Nachteil der M-Lely-Wafer besteht in ihrer hohen Defektdichte. Mikroréhren und andere
Volumendefekte wachsen meist vom Keim in den Kristall weiter und verhindern so, zumindest
am Zichtungsbeginn, eine Verbesserung der Kristallqualitat. Auch sind nicht alle Wafer frei
von parasitaren Kristallmodifikationen und Kleinwinkelkorngrenzen.

Bei der Auswahl eines Keims ist besonders darauf zu achten, dal® auf der Keimoberflache
moglichst wenig kristallographische Fehler und Defekte sowie keine Anderungen der Kristall-
modifikation auftreten. Auch eine an der Keimoberflaiche homogene Dotierung und Span-
nungsverteilung ist wichtig fur den Zichtungsprozel3 [HEY96].

In den hier beschriebenen Versuchen werden Acheson-Plattchen oder Wafer von am Insti-
tut nach der Modified-Lely-Methode gezilichteten Kristallen als Keime verwendet. Lely-
Plattchen werden mangels Verfiigbarkeit nicht verwendet. Die Keime werden zuerst plan ge-
schliffen und beidseitig auf ¥4 pm Rauhtiefe poliert, um mdglichst glatte und fehlerfreie Ober-
flachen zu erhalten. Zur Bestimmung der Orientierung der Keime wird von den Mutterkristal-
len jeweils eine Laue-Aufnahme angefertigt; die Wachstumsflache liegt bei allen Keimen in
etwa senkrecht zur c-Achse [0001].

Falls die Polaritat der Keime nicht bekannt ist, wird eine Seitenbestimmung durch feuchte
Oxidation [CHR97, HEY97, GOR96] vorgenommen. Dazu wurden die Keime nach der Politur
mit Aceton und Methanol gereinigt und in der institutseigenen Oxidationsanlage funf Stunden
bei 1140 °C in einem an Wasserdampf gesattigten Argon-Gasstrom oxidiert. Da die Oxidati-
onsgeschwindigkeiten fiir die Seiten (0001)Si und (0001 )C sich um den Faktor drei bis zehn
unterscheiden kénnen [CHR97, MEL97], ist danach eine eindeutige Seitenbestimmung mog-
lich. Meist kann man die Dicken der Oxidationsschichten (typisch fir den am Institut durchge-
fhrten Prozel3 sind 150 nm fir die Siliziumseite und 500 nm fir die Kohlenstoffseite) bereits
bei Betrachtung unter Lichteinfall erkennen, da die Dicke der optisch durchlassigen Schicht auf
der Kohlenstoffseite zu Interferenzen fiihrt und deshalb in einer fiur die Dicke und den Blick-
winkel charakteristischen Farbe reflektiert.

Ist auf diesem Wege eine Polaritatsbestimmung ohne Ergebnis, so besteht die Mdglich-
keit, jeweils die Halfte jeder Seite mit einem Spezialharz abzudecken und von der nicht be-
deckten Flache mittels 50%iger Flul3saure die Oxidschicht, die chemisch gesehen aus SiO,
besteht, zu entfernen. Der Kitt wird anschlieBend in Aceton aufgel6st. An der Hohe der so
entstandenen Stufe zwischen den Bereichen mit und ohne Oxidschicht kann man z.B. im In-
terferometer die Dicke der Oxidschicht bestimmen und so eine Seitenbestimmung vorneh-
men [HEY96]. Zur exakten Bestimmung der Dicken ist allerdings entweder das Bedampfen
der Flachen mit Gold oder eine aufwendige mathematische Korrektur unter Beriicksichtigung
der Brechung und Absorption an der Grenzschicht zwischen SiC und SiO, notwendig.

Zuletzt sei noch angemerkt, dal3 auch die Rauhigkeit der Flachen nach der Oxidation einen
Hinweis auf die Polaritat gibt: Wahrend die feuchte Oxidation bei der Kohlenstoffseite die glat-
tende Wirkung einer Polituratze hat (die Oberflachenrauhigkeit geht zurtick), wird auf der Silizi-
umseite die Oberflache an bereits vorhandenen Kratzern weiter aufgerauht, vergleichbar mit
einer Strukturatze. Unterschiedliche Oberflachenenergien auf beiden Seiten flihren hier zu
einer unterschiedlichen Aktivierung der beiden Seitenflachen. Stein et al. geben fur diese Akti-
vierungsenthalpien 110 bis 150 kJ/mol fir die Kohlenstoffseite und 355 kJ/mol fir die Silizi-
umseite an [STE92]. Ein weiteres Verfahren zur Polarititsbestimmung, das Atzen in einer
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Salzschmelze (z.B. KOH bei ca. 500 °C) und Vergleichen der Atzfiguren auf beiden Seiten
[YAK97a], wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht angewandt.

Die eigentliche Keimpréaparation orientiert sich an der Arbeit von Heydemann [HEY96] und
umfal3t folgende Arbeitsschritte: Entfetten durch Abreiben mit Aceton, Kochen in Aceton (5
min.) und anschlieRend in Methanol (2 min.), Atzen in konzentrierter FluRsaure (2 min.), Spiilen
mit deionisiertem Wasser, Kochen in Aceton (5 min.) und zuletzt Kochen in Methanol (2 min.).
Zwischen den einzelnen Arbeitsschritten wird der Keim jeweils mit Stickstoff abgeblasen.
Durch diesen Praparationsprozel3 wird die Keimoberflache von allen Verunreinigungen, Oxid-
schichten, Staub und Fett befreit.

Der so behandelte Keim wird auf dem Keimhalter, einer diinnen Graphitscheibe, nach der
Methode von Heydemann [HEY96] befestigt. Ein optimaler Kontakt zwischen Graphitscheibe
und Keim dabei ist sehr wichtig, da Hohlrdume an dieser Stelle zu Verspannungen fiihren kon-
nen. Auch Umsublimationen wéahrend der Zichtung mit Defektbildung in Keim und Kristall
werden auf diese Hohlraume zurlickgefuhrt [MAD97].

Bei den in beschriebenen Versu-
chen ist oft von Zichtungsversuchen mit
Doppelkeimtechnik die Rede. Hier werden
statt einem Keim gleich zwei Keime auf einen
Keimhalter aufgeklebt, damit im Versuch zwei
Kristalle unter identischen Zichtungsbedin-
gungen gezichtet werden kbnnen. Sinnvol-
lerweise benutzt man als Keime zwei gleich
grolRe Halbscheiben oder Acheson-Plattchen
(siehe Abb. 3.2), die zentrisch nebeneinander
aufgeklebt werden, um die radiale Tempera-
turverteilung bei beiden Keimen vergleichbar

Abb. 3.2: Anwendung der Doppelkeimtechnik. In der
Mitte durchgeségter und beidseitig aufgeklebter
Acheson-Keim (A153). zu halten.

Neben der Keimpraparation ist die Be-
schaffenheit des eingesetzten SiC-Quellmaterials (siehe ebenfalls von hoher
Bedeutung. Hier sind vor allem die benétigten Materialeigenschaften (KorngréRenverteilung,
Rohdichte) und die chemische Zusammensetzung (Kristallmodifikation, Stochiometrie, Rein-
heit, Fremdphasen) zu berlicksichtigen. Die Pulververarbeitung, d.h. das Beflllen des Tiegels
mit anschlieBendem Verdichten, ist nicht prozel3relevant, kann aber zu einer VergrolRerung des
Pulvervorrats beitragen. Die Herstellung von SiC-Pulver als Quellenmaterial erfolgt dabei aus
hochreinem Silizium und Kohlenstoff nach einem am Lehrstuhl Werkstoffe der Elektrotechnik
von Rexer [REX96] entwickelten Pulversyntheseprozel3.

Eine Alternative zur Pulversynthese ist die Weiterverwendung von gebrauchtem Pulvervor-
rat. Dazu wird der Pulvervorrat nach der Zichtung zerkleinert, der Graphit zwolf Stunden bei
1000°C unter Luftzufuhr ausgebrannt und die gebildete Oxidschicht durch einen HF-Atzschritt
beseitigt. Das so gewonnene Pulver ist durch den Gebrauch bei der Ziichtung noch reiner als
das Ausgangsmaterial [MUL98c, ECK98]. Mangels Verfiigbarkeit konnte in der vorliegenden
Arbeit jedoch nicht auf ein solches Pulver zurlickgegriffen werden.
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3.3 Der Ziuchtungsablauf

Nach der Probenpraparation des Keims und des Pulvervorrats wird der Tiegel zusammen-
gesetzt und in die Anlage eingebaut. Abbildung 3.3 zeigt schematisch den Ziichtungsablauf.
Vom Zichtungsprogramm werden der Gesamtdruck, die Heizleistung und die Gasfluimengen
vorgegeben; die Temperatur wird nicht geregelt, sondern nur als Resultat obiger Parameter
gemessen. Die Zeitachse ist nicht durchgehend bemaldt, da die Versuche mit z.T. unter-
schiedlicher Dauer der einzelnen Zichtungsphasen durchgefuhrt wurden.

1000 & —i—
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15 4
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Leistung P in kW

v

2500 4

2000
1500 Temperatur T in °C

1000 >
0 100 300 500 (ab hier gilt eine versuchsspezifische Zeitskala) -
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Abb. 3.3: Schematischer Ablauf der Ziichtung, dargestellt fir den Gesamtdruck, die Heizleistung, die Temperatur
am Pyrometer und den GasfluR3 des Inert- und des Dotierstoffgases. Der Ziichtungsablauf 143t sich in sieben Pha-
sen aufgliedern.

Im folgenden sollen die einzelnen Phasen des Ziichtungsprozesses erldutert werden.

Phase I:  Anfangsphase. Der Reaktor wird mit der Vorpumpe langsam abgepumpt. Diese
Phase dauert bei allen Versuchen 100 Minuten.

Phase Il:  Hochvakuum. Die Turbomolekularpumpe evakuiert 200 Minuten lang den Reaktor-
raum. Dabei wird ein Vakuum von ca. 5X.0° hPa erreicht. Am Ende der Phase wird
die Leistung auf 4 kW hochgeregelt, damit fliichtige Verunreinigungen abdampfen
kdnnen und so die Reinheit im Reaktor nochmals verbessert wird (analog zu
[MAD97, ANI9T7]).

Phase Ill:  Leistungsrampe. Der Reaktor wird mit Inertgas und evtl. auch mit Dotiergas bis
auf 800 hPa Gesamtdruck beflutet. Dann wird die Leistung langsam auf 16...19
kW hochgefahren, so dafl am Ende der Phase nach 200 Minuten etwa 2000 °C an
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der Tiegelwand erreicht werden. Der Zichtungsprozeld wird noch durch den ho-
hen Gesamtdruck in der Anlage unterbunden [TAI81, BAR93].

Phase IV: Abpumpphase. Der Druck im Gasraum von 800 hPa wird in einem kontinuierlichen
Abpumpprozel3 exponentiell mit der Zeit verringert (siehe|Kapitel 2.1.2), bis der
Gesamtdruck gleich dem Zichtungsdruck ist. Dabei steigt die Temperatur im Re-
aktor nochmals um ca. 100°C an; wahrscheinlich nimmt durch eine Vergré3erung
der freien Weglange der Gasspezies die Warmeleitung durch Konvektion in der
Isolation ab (siehe [SCH96]). Die Dauer der Abpumpphase wird bei verschiedenen
Zuchtungen durch die Wahl unterschiedlicher Abpumpkonstanten zwischen 25
und 195 Minuten variiert. Wahrend der Abpumpphase wachsen die ersten Schich-
ten auf dem Keim auf. Die Untersuchung der Vorgange in dieser Anfangsphase
des Kristallwachstums bildet den Schwerpunkt dieser Arbeit.

Phase V:  Zilchtungsphase. Durch konstante Regelung von Heizleistung und Druck bleibt die
Zuchtungstemperatur im allgemeinen konstant. Dabei wird ein Dotiergasflul3 von
0,3 dm?h Stickstoff und ein InertgasfluR von 15 dm®h Helium zum Austausch der
Gasatmosphare im Reaktor aufrechterhalten. Die Zichtungsdauer variiert bei den
durchgefiihrten Versuchen zwischen 2 und 40 Stunden.

Phase VI. Beflutung. Die Zlchtung wird durch die Erhéhung des Gesamtdrucks auf etwa 500
hPa beendet. Durch diese MaRnahme wird der Stofftransport durch die Gasphase
und damit auch das Kristallwachstum stark verringert.

Phase VII: Zilchtungsende. Um thermische Spannungen oder Risse zu vermeiden, wird der
Kristall langsam auf Raumtemperatur heruntergekihlt. Dieser Vorgang dauert in
der widerstandsbeheizten Anlage bis zu acht Stunden.

Die Zlchtung endet mit dem vollstandigen Befluten des Reaktors mit Luft. Danach wird der
Reaktor gedffnet, und der Zichtungstiegel mit dem Kristall wird entnommen.

3.4 Diskussion der Versuchsbedingungen

Die obengenannten Mel3groRen Gasflul3, Heizleistung, Gesamtdruck und die pyrometri-
sche Temperaturmessung geben kein vollsténdiges Bild von den Ablaufen wahrend der Gas-
phasenziichtung wieder. Deshalb sollen hier die einzelnen Mel3groRen diskutiert und Fehler-
maoglichkeiten bestimmt werden.

Die zum Erreichen einer bestimmten Temperatur bendtigte Heizleistung wird — neben der
Abhangigkeit vom Zichtungsdruck — wesentlich von der Degradation der Isolation und vom
Zustand der Heizer bestimmt. So fuhrt eine durch Aufnahme von Silizium degradierte Isolation
Uber die erhohte Warmeleitung zu Warmeverlust. Dagegen verursacht die Verwendung de-
gradierter Heizer, die — z.B. durch Kohlenstoffabtrag aufgrund von entweichendem Silizium -
eine lokal verminderte Querschnittsfliche aufweisen, einen erhdohten elektrischen Widerstand
und damit héhere Temperaturen im Innenaufbau. Im Extremfall kommt es zum Durchschmel-
zen des Heizers, d.h. durch den lokal erhohten Widerstand erhitzt sich die abgetragene Stelle
immer weiter und es verdampft Kohlenstoff, bis sich der Heizer komplett einschniirt und aus-
fallt. Die Stunden bzw. Minuten vor einem solchen Ausfall sind durch ein stark asymmetri-
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sches Temperaturfeld im Reaktor gepragt, das die Zichtungsbedingungen wesentlich veran-
dern und so z.B. zu lokaler Graphitisierung fuhren kann.

Insgesamt ist das Temperaturfeld im Tiegel durch axial und radial unterschiedliche Tempe-
raturgradienten aufgrund der Degeneration von Isolation und Heizelementen nicht exakt ho-
mogen. Auch bei einer genauen Positionierung des Tiegels im Zichtungsaufbau ist so die
Temperatur im Tiegel lokal unterschiedlich und zusétzlich instationdr. Dazu kommt, dal3 die
genauen Temperaturen wahrend der Zichtung nicht meR3bar sind [SCH96]; zum einen ist die
Messung mit Quotientenpyrometern selbst fehlerbehaftet, da das MeRergebnis von der
Emissivitat des Materials und der Form der optisch zu messenden Oberflache abhéangt. Zum
anderen gibt die Temperatur an der Tiegelau3enwand nur einen Anhaltspunkt fir das im Tie-
gel auftretende Temperaturfeld wieder. Es existieren diverse globale Modelle zur Berechnung
der Temperaturverhaltnisse im Tiegel wahrend der Ziichtung [HOF97, KAR97, MUL98b], die
diese Licke in der ProzeRRkontrolle schlieRen wollen.

Potentielle Verunreinigungen kénnen aus dem Synthesepulver, aus den Tiegelteilen, vom
Isolationsmaterial und von der Einleitung des Inert- und des Dotierstoffgases herriihren. Ad-
sorbate und leichtfliichtige Verbindungen werden dagegen wahrend der Hochvakuumphase
aus dem Reaktor entfernt. Massenspektrometrische Untersuchungen an SiC-Pulver, das mit
dem institutseigenen Syntheseprozel3 hergestellt wurde, ergaben eine aulerst niedrige Kon-
zentration an elektrisch aktiven Verunreinigungen im Material [MUL98c]. Durch die mehrmali-
ge Verwendung von Tiegel- und Isolationsteilen, die entsprechend oft ausgeheizt wurden,
sollten die darin enthaltenen Verunreinigungen ebenfalls keine Rolle flir den ZiichtungsprozeRd
mehr spielen.

Einen Spezialfall der Verunreinigungen stellen Kohenstoffstaub und -Prazipitate dar (nicht zu
verwechseln mit molekular gebundenem Kohlenstoff als Stofftransportspezies in der Gaspha-
se). Solche Prézipitate entstehen durch die Degradation der Heizer, des Tiegels und des h-
nenaufbaus. Solche Staube wurden bisher nicht im Gasraum nachgewiesen, sie kénnten aber
die Ursache fur Kohlenstoffeinschliisse im Kristall darstellen (siehe |Kapitel 2.4.3). Es wird
vermutet, da Staube sich im Gasraum des Tiegels relativ lange halten kénnen, da eine Diffu-
sion der Teilchen aus dem Tiegel in den Reaktor durch die offene Porositat des Tiegels be-
grenzt ist.

Die Gasphasenzusammensetzung im Tiegel wird auf Anderungen der Ziichtungsbedingun-
gen, z.B. Zuschalten von Dotierstoffgas, nur mit einer bestimmten Tragheit ansprechen. Ursa-
chen sind die bei Zichtungsdruck stark eingeschrankte Konvektion im Reaktor und der hoch-
dichte Graphittiegel. Versuche von Eckstein [ECK98] und Miiller [MUL98a] mit intermittieren-
dem StickstoffeinlaR zeigen jedoch, daR sich abrupte Anderungen in der Dotierstoffkonzentra-
tion bereits nach wenigen Minuten in der Gasphase im Tiegel bemerkbar machen; die Porosi-
tat des Tiegels ist also fir einen Gasaustausch ausreichend.

Instationdre Ziichtungsbedingungen kénnen starke Auswirkungen auf den Zichtungspro-
zel3 haben. Der Einflu? der zunehmenden Kristallange auf das Temperaturfeld im Gasraum mit
zunehmender Warmetransportlimitierung der Kristallwachstums wurde bereits in|Kapitel 2.1.1
untersucht. Der hohe Dampfdruck von siliziumreichen Spezies wie Si, Si, und Si,C bei den
wahrend der Ziichtung herrschenden Temperaturen fihren zu einem Siliziumverlust mit au-
nehmender Versuchsdauer. Hier spielt auch die Porositdt des Tiegels eine entscheidende
Rolle. Eine Degradation der Tiegelmaterialien kann zu einer Veranderung der Porositat fihren,
die sich wieder auf die Zichtungsbedingungen auswirkt.
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Durch chemische Reaktionen dieser Spezies mit dem Tiegelmaterial wird zuséatzlich noch
Kohlenstoff in den Diffusionsraum eingebracht, so dal3 die Zichtungsatmosphare zunehmend
an Silizium verarmt. Dies fuhrt zu einer Graphitisierung des Pulvers und somit — z.B. aufgrund
einer Anderung der Aktivierungsenergie fiir die Sublimation des Pulvers — zu einer Anderung
des Stofftransports im Tiegel. Es wird daher erwartet, daf3 die Kristallwachstumsgeschwindig-
keit mit zunehmender Zichtungsdauer abnimmt [ECK98]. Im Extremfall graphitisiert das Pul-
ver vollstandig, und schlieB3lich dampft auch Silizium vom Kristall ab, was zu einer Graphitisie-
rung des Kristalls fuhrt.

3.5 Kristallcharakterisierung

Die in der Zuchtung gewonnenen Kristalle werden charakterisiert, um Einblick in die wéh-
rend der Zichtung ablaufenden Prozesse zu gewinnen. Dies wird mittels Mikroskopie der Kri-
stalloberflaiche und des angefertigten Langsschnittes durchgefihrt. C(U)-Messungen zur Be-
stimmung der Nettodotierung und Tieftemperatur-Photolumineszenzmessungen zur Identifi-
zierung von Kristallmodifikationen werden unterstitzend hinzugezogen.

Die gezlchteten Kristalle geben bereits durch ihre Form Auskunft Gber wichtige Zich-
tungsbedingungen. Die Lange der Kristalle wird zur Bestimmung der integralen Wachstums-
geschwindigkeit herangezogen. Die makroskopische Wolbung der Oberflache spiegelt die
Form der Phasengrenze am Zichtungsende wieder und ist damit ein Hinweis auf die axialen
und radialen Temperaturgradienten wahrend der Zichtung: Konvexe Kristalle entstehen in
einem Temperaturfeld, das im Kristallzentrum die kalteste Stelle hat, konkave Oberflachen
deuten auf eine verstarkte Kiihlung am Rande des Kristalls hin.

Ein wesentlich genaueres Bild von der Oberflache bietet die Betrachtung der Kristallober-
fliche mit dem Auflichtmikroskop. Hier kénnen Wachstumsmorphologien, -stufen und
-spiralen beobachtet und Kleinwinkelkorngrenzen sowie Defekte an der Oberflache (z.B. Aus-
stichpunkte von Mikroréhren, Fremdphasen) identifiziert werden. Als vorteilhaft zeigt sich die
Verwendung eine Polarisations-Phasenkontrastes, das einen sehr guten Stufenkontrast er-
zeugt und damit auch noch sehr flache Objekte wie z.B. Wachstumsspiralen tiefenaufgeldst
erscheinen lal3t. Daher werden alle Oberflachenaufnahmen mit Polarisations-Phasenkontrast
durchgefihrt.

Von den geziichteten Kristallen wird auRerdem ein Langsschnitt angefertigt. Dazu wurde
eine ca. 1 mm dicke Kristallscheibe parallel zur Wachstumsrichtung [0001], mdglichst durch
die Kristallachse verlaufend, aus dem Kristall mit einer diamantbesetzten Innenlochsage her-
ausgesagt und anschlieRend beidseitig poliert. Der Langsschnitt bildet eine Ebene senkrecht
zur c-Achse ab, auf eine genaue Orientierung des Langsschnittes wurde im Rahmen dieser
Arbeit verzichtet.

Der Vorteil der Untersuchung eines Langsschnittes besteht in der Maoglichkeit der gleich-
zeitigen Beobachtung aller Wachstumsstadien vom Keim bis zur Kristalloberflache. Somit kann
die Bildung und Terminierung von Defekten, Fremdphasen, Kristallmodifikationen, Dotier-
stoffstreifen etc. in Abhéngigkeit vom Wachstumsstadium verfolgt und ausgewertet werden.
Die Auswertung erfolgt zweckmafigerweise unter einem Durchlichtmikroskop, da die Kristalle
hier auch mit hoher Stickstoffdotierung noch gut transparent sind und das Licht nur wenig
streuen. Durch geeignete Fokussierung kénnen auch kleine Objekte im Langsschnitt noch
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scharf dargestellt werden. So ist es sogar mdglich, bei bekannter Dicke des Langsschnittes an
horizontal verlaufenden Linien Flachendichten von Defekten 0.4. auszuzéhlen. Kristallmodifika-
tionen zeigen sich im Langsschnitt durch ihre charakteristische Farbgebung:

3C-SiC: leuchtend gelb

4H-SiC: rot bis rétlich-braun, in geringer Dotierung grau-blaulich
6H-SIC: grasgrin

15R-SiC:  blaRlich gelb bis hellgelb

Dotierstoffkonzentrationen lassen sich grob Uber die Intensitat der Farbung und die Absorpti-

on im Durchlicht abschatzen. Um die Dotierung genauer bestimmen zu kénnen, werden bei
einigen Kristallen aus den nach dem Lé&ngsschnitt verbleibenden Halbstiicken Wafer
(Kristallscheiben) mit Oberflachen senkrecht zur Wachstumsrichtung herausgeschliffen. Die
etwa 0,75 mm dicken Halbscheiben stammen jeweils aus einem definierten Kristallabschnitt.
Insgesamt fUnf solcher Wafer-Halbscheiben wurden so hergestellt, beidseitig poliert und vom
polykristallinen Rand befreit.

Die so praparierten Halbscheiben werden am Lehrstuhl fiir Angewandte Physik der Univer-
sitat Erlangen-Nurnberg mit Kontaktmasken bedampft und die vorliegende Nettodotierung
Uber Tieftemperatur-C(U)-Messungen bestimmt. Dabei wird im Wechselfeld die periodische
Anderung der Dicke der Raumladungszone gemessen, die sich in einer lateralen MIS-
Halbleiterstruktur in der Probe ausbildet. Fir die Messung wurden Kontaktdurchmesser von
0,5 mm und eine Mel3frequenz von 1 MHz verwendet. Eine genaue Beschreibung der C(U)-
Melmethode findet man z.B. in der Arbeit von Hirt [HIR94].

Eine weitere MelRmethode wurde im Rahmen dieser Arbeit angewandt, um die exakte Kri-
stallmodifikation einer Schicht sicher zu bestimmen. Mittels eines UV-Lasers werden im Silizi-
umkarbid-Festkorper Elektronen vom Valenz- in das Leitungsband angeregt und fallen nach der
Rekombinationszeit wieder ins Valenzband zurtick. Letzteres geschieht aufgrund von strahlen-
der Rekombination unter Aussendung eines charakteristischen Wellenldangenspektrums. Diese
Erscheinung wird als Photolumineszenz (PL) bezeichnet.

Der Nachweis einer bestimmten Kristallmodifikation erfolgt durch die Detektion seiner cha-
rakteristischen stickstoffgebundenen Exzitonlbergange. Eine sehr hohe Dotierung fihrt aller-
dings zu einer nachlassenden Lumineszenz der stickstoffgebundenen Exzitonen [MUL98] — als
Ursache wird die Delokalisierung der exzitonischen Zustédnde vermutet. Bei tiefen Temperatu-
ren (TTPL, weniger thermische Storeffekte) kann man eine Abhangigkeit des ausgestrahlten
Spektrums von der vorherrschenden SiC-Kristallmodifikation beobachten, da die Bandlicke
verschiedener Kristallmodifikationen verschieden grof3 ist, und sich damit auch das Spektrum
der Rekombinationsstrahlung verschiebt.

Die Aufnahme der TTPL-Spektren erfolgt an dem von St. Miller am Lehrstuhl aufgebauten
PhotolumineszenzmeRplatz. Details des Aufbaus werden in [MUL98] beschrieben. Als Resul-
tat der Photolumineszenzmessung erhalt man eine charakteristische Kurve, deren Verlauf —
Uber einen Vergleich mit Referenzmessungen — Auskunft tber die vorliegende Kristallmodifi-
kation gibt. Eine genaue Beschreibung der Tieftemperatur-Photolumineszenz verschiedener
SiC-Kristallmodifikationen findet sich in der Arbeit von Peppermiuiller [PEP97].
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3.6 Ermittlung der experimentellen Daten

Die in der Kristallcharakterisierung gewonnenen Daten sind oftmals noch nicht aussage-
kraftig. Zur Bestimmung wichtiger Parameter des Kristallwachstums mussen sie gewichtet
und gemittelt werden. Auch eine Fehlerabschatzung ist notwendig. Diese Berechnungen wer-
den hier vorgestellt — die Ergebnisse der Auswertung sind im folgenden Kapitel ausfuhrlich
dargestellt.

Die maximale Kristallhéhe wird an einer Stelle im Léngsschnitt mikroskopisch gemessen,
hilfsweise mit dem Melschieber am Kristall selbst. Fiir den Fehler wird die Genauigkeit dieser
Langenmessung angenommen. Alle anderen Hohen h werden an Stitzstellen im Langsschnitt
vermessen, die typischerweise im horizontalen Raster von Dx = 2 mm angelegt werden. Da-
bei werden nur diejenigen Stutzstellen ausgewertet, die auch durch den Keimkristall verlaufen.
Die MeRwerte werden sodann arithmetisch gemittelt, der Fehler nach der Standard-
abweichung berechnet:

h=1§h Dh = Lg(h - h)’ (3-1)
N n=1 " N- lnzl ) .

Die integralen Kristallwachstumsgeschwindigkeiten werden aus der im Langsschnitt ¢e-
messenen Hohe der Schicht und der dazu gehérigen Zeitspanne ermittelt. Fiir DRg"® ist also
die Abpumpzeit t, zu verwenden, fir DR® entsprechend die Ziichtungszeit t. Die Fehler-
rechnung erfolgt nach der Gaul3’schen Fehlerfortpflanzung mit Dh aus Gleichung (3-1) und
dem relativen Fehler Dt/t = 0,05:

.2

L2
R.=N pr.= [@Rs 0 ,&Re 0
S ¢ dh & it o , (3-2)

- %,/th +RSZ D = %\/th +0,0025h?

Die Kristalloberflache wird am Kristall mit dem Mel3schieber abgenommen. Da die Facette
wie auch der einkristalline Bereich nicht exakt rund sind, wird kann hier nur ein ungefahrer
Wert angegeben werden. Hinzu kommt, dal3 die Grenze zwischen einkristallinem Bereich und
den parasitar am Kristallrand gebildeten polykristallinen Kérnern nicht immer eindeutig auszu-
machen ist. Meist wurde in solchen Féllen ein Bereich schlechter Kristallqualitat an der Ober-
flache nicht mehr zum ,,einkristallinen Bereich* gerechnet.

In den geziichteten Kristallen der Versuchsreihen treten unterschiedliche Kristallmodifika-
tionen in variierenden Volumenanteilen auf. Die qualitative Bestimmung der Kristallmodifika-
tionen im Langsschnitt erfolgt dabei durch eine Einteilung aufgrund der charakteristischen
Farbgebung im Durchlichtmikroskop. Die Modifikationen 4H (rot bis braun), 6H (grin), 15R
(blaRgelb, hellgelb) und 3C (leuchtend gelb) werden so eindeutig unterschieden, eventuelle
Mischungen oder Bereiche mit abweichender Farbgebung werden diesen vier Modifikationen
moglichst anteilig zugeschlagen. Die Angabe einer bestimmten Kristallmodifikation fir einen
Bereich ist daher nur als Anhaltspunkt fir die an dieser Stelle hauptséchlich vorliegende Modi-
fikation anzusehen.

Die Verteilung der Kristallmodifikationen wird durch die Hohe der einzelnen Kristallmodifika-
tionen im Kristall an den oben erwéahnten Stitzstellen ermittelt. Hier werden alle Stitzstellen
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im Kristall vermessen, polykristalline Bereiche jedoch nicht mit einbezogen. Man erhélt so flr
jede Stutzstelle x aus den H6hen der Bereichen einzelner Kristallmodifikationen eine prozen-
tuale Verteilung der Modifikationen (Psc; Pay; Pen; Pisg) mit
ar(x)=1 (3-3)
ﬂ}3C,4H,U
1 6H,15RY

Bei der Auswertung geht man von einem radial homogenen Kristall aus und berechnet aus
den beiden Langsschnitt-Halften eine Verteilung der Kristallmodifikationen im gesamten Kri-
stall. Dies wird durch eine zylindrische Gewichtung (Abhangigkeit vom Abstand x des jeweili-
gen Stutzpunkts zur Kristallachse) gewahrleistet:

a P (x)x(x)
p =—xm — mit (3-4)
(2m + l) é x(x)
X(X) = x? - (x+ Dx)” = Dx? +2x Dx. (3-5)

Indem x von -m bis m lauft, werden beide Hélften des Langsschnittes in die Rechnung ein-
bezogen; entsprechend mufd zur Normierung (2m+1) im Nenner von Gleichung (3-4) stehen.
x(x) ist die Wichtungsfunktion und entspricht — bis auf den Vorfaktor p — der Flache zwischen
zwei konzentrischen Kreisen mit dem Radius x und (x+Dx).

Der Fehler in der Berechnung der Verteilung entsteht — neben der Modellvorstellung des
radial homogenen Kristalls — daher, dal3 allein Uber die makroskopische Farbung eines Be-
reichs auf die Kristallmodifikation geschlossen wird. Eventuelle mikroskopische Anteile ande-
rer Modifikationen sowie das Verhaltnis der Kristallmodifikationen in instabilen Wachstumsge-
bieten werden nur grob abgeschétzt und filhren so zu einer Verfalschung des Ergebnisses.

Bei den Kristallen der Versuchsreihe A wird noch die Abpumpzyklenzahl n = t/t angegeben.
Pumpt man bis zu einem bestimmten Zichtungsdruck p; > pg,g Mit exponentieller Abpumpra-
te ab und steigt dann aus dem Abpump-Programm aus, so kann man mit Hilfe von Gleichung
(2-5) die Abpumpzyklenzahl berechnen zu

n=In gew (3-6)

P ant. = Pend@

die Werte sind flr pay,, = 800 hPa und pg,q = 35 hPa entsprechend angegeben.
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4. Auswertung und Ergebnisse

Mit dem in|Kapitel 3 |beschriebenen Ziichtungsprozel3 werden insgesamt vier Versuchsrei-
hen durchgefihrt und ausgewertet. In jeder Versuchsreihe werden jeweils unterschiedliche
Parameter verandert und die Auswirkungen auf die geziichteten Kristalle — unter besonderer
Berlcksichtigung des Anfangswachstums — untersucht. Die Versuchsreihen A bis D bestehen
jeweils aus 3 bis 5 Kristallzichtungsversuchen und variieren das Kristallwachstum bei ver-
schiedenen Zlchtungsdrucken, Abpumpraten zu Zichtungsbeginn und Zichtungstemperatu-
ren. Durch die Anwendung der Doppelkeimtechnik werden zusétzlich verschiedene Polaritaten
bzw. verschiedene Kristallmodifikationen bei ansonsten identischen Zichtungsbedingungen
vorgegeben.

Die Auswertung ist im folgenden nach Versuchsreihen gegliedert, da die Ergebnisse der
Versuche so am besten miteinander zu vergleichen sind. Kristallbilder und mikroskopische
Aufnahmen sind der besseren Ubersichtlichkeit wegen im Anhang zusammengefafit.

4.1 Versuchsreihe A:
Kristallwachstum bei verschiedenen Ziichtungsdrucken

4.1.1 Experimentelle Daten

In der Versuchsreihe A wird das Kristallwachstum bei hohen Ziichtungsdrucken untersucht.
Dazu werden drei Versuche mit jeweils unterschiedlichem Zichtungsdruck durchgefihrt. Allen
Versuchen gemeinsam ist die Zichtung auf rundgeschliffenen Acheson-Keimen der Modifika-
tion 6H (siehe|Abb. A.1a). Die Zichtungsdauer (also die Zeit in der Ziichtungsphase) betragt
bei allen Versuchen 20 Stunden; die experimentellen Daten der Versuche sind in Tabelle 4.1
aufgelistet. Stickstoff als Dotiergas schaltet sich jeweils erst in der Zichtungsphase zu, so dal3
noch undotiert abgepumpt wird und das hier bereits einsetzende Wachstum einen undotierten
Kristallbereich entstehen laf3t.

Die unterschiedlichen Abpumpzeiten entstehen durch die Verwendung einer einheitlichen
Abpumpkonstante bei unterschiedlicher Abpumpzyklenzahl n (siehe|Kapitel 2.1.2], so dal} ein
niedrigerer Zichtungsdruck erst nach langerer Abpumpzeit erreicht wird. In der Tabelle sind
weiterhin die am mittleren Pyrometer gemessenen Temperaturen sowie die gemessenen
zeitlichen und axialen Temperaturdnderungen angegeben. Die Polaritét des Keims
(Wachstumsseite) ist bei keinem der drei Versuche bekannt; auf eine Seitenbestimmung wird
verzichtet. |Abb. A.1b|zeigt exemplarisch den bei einem Druck von 150 hPa gezlichteten Kri-
stall A148.
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Tab. 4.1: Experimentelle Daten zu den Ziichtungsversuchen der Versuchsreihe A.

Versuchsreihe A

Al47 A149 Al148

Keim: Kristallmodifikation, 6H Acheson 6H Acheson  6H Acheson
Herkunft, Durchmesser d A 15 mm A 10 mm A10 mm
Wachstumsseite nicht nicht nicht

bestimmt bestimmt bestimmt
Abpumpkonstante t [min] ca. 35 ca. 35 ca. 35
Ziichtungsdruck p [hPa] 75 100 150
Zlchtungsdauer t; [h] 20 20 20
(jeweils dotiert)
Abpumpzeit t, [min] 95 70 58
(jeweils undotiert)
Heizleistung P pro Heizer 8,8 8,8 8,8
[kW]
Temperatur am mittleren Anf.: 2382 2370 2358
Pyrometer T,, T¢ [°C]* Ende: 2411 2410 2389
Zeitliche Temperaturdifferenz~ min: 21 38 31
Anfang zu Ende DT, [K]? max: 29 42 32
Axiale Temperaturdifferenz M-O: 71 64 (92)
am Zuchtungsende DT, [K]? M-U: 49 43 51

(1 Angegeben ist die Temperatur zu Anfang und am Ende der Ziichtungsphase.
(2 Angegeben ist die minimale und die maximale Differenz der oberen, Unteren und mittleren Pyrome-
tertemperatur zwischen Anfang und Ende der Ziichtungsphase. Diese Werte sind positiv, wenn die

Temperaturen vom Anfang zum Ende der Ziichtungsphase hin zunehmen.
(3 Angegeben ist die Differenz der Pyrometertemperaturen Mitte zu Oben (M-O) bzw. Mitte zu Unten (M-
U). Dieser Wert ist automatisch positiv, da die Tiegelmitte immer am meisten geheizt wird.

Tab. 4.2: Ergebnisse der Auswertung der Langsschnitte der Versuchsreihe A.

Versuchsreihe A

Al147 A149 A148
Kristallwachstum:
Abpumpzyklenzahl 1,89 2,47 2,95
n=t,/t [-]
Lange des Keimkristalls 0,67 £ 0,04 0,36 £ 0,01 0,44 £ 0,02
im Langsschnitt h, [mm]:
Lange der undotierten Schicht 0,56 + 0,06 0,36 + 0,01 0,33+0,01
im Langsschnitt hyg [mm]:
max. Lange des dotiert ge- 11,3 +0,50 9,82 + 0,05 7,85+ 0,05
wachsenen Kristalls h,; [mm]:
integrale KWGH im undotierten 0,35+ 0,04 0,30 + 0,02 0,35+ 0,02
Bereich R;"° [mm/h]:
integrale KWG! im dotierten 0,56 + 0,04 0,49 + 0,01 0,39 + 0,02
Kristallbereich R.*® [mm/h:
Kristalloberflache:
Durchmesser 4 des einkri- 25 10...13 10...13
stallinen Bereichs [mm]:
Durchmesser /& der Facette - - 45
[mm]:
Kristallmodifikationen:
Anteile  4H [%] - e - -
6H [%] 72@ 96 98
15R [%0] 28 @ 4 2

(1 KWG: Kristallwachstumsgeschwindigkeit.
(2 Verteilung in den ersten 5 mm uber dem Keim und nicht im gesamten Kristall.
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100% Von allen Versuchen wird ein Langsschnitt ange-
90% fertigt,| Abb. A.2|zeigt exemplarisch den Langs-
80% T schnitt von Kristall A148. Die Hohe des undotier-
70% T ten Bereichs und die Verteilung der Kristallmodi-
60% O15R fikationen werden ausgewertet, die Ergebnisse
50% 1 B6H sind in Tabelle 4.2 angegeben. Abb. 4.1 zeigt die
40% T Verteilung der Kristallmodifikationen als Grafik.
30% T Es treten im einkristallinen Bereich ausschlieR3-
20% 1 lich die Modifikationen 6H und 15R auf. Die Be-
102/"_ rechnung und die Fehlerbetrachtung zu den in
o 75 100 150 Tabelle 4.2 dargestellten Werten ist im |Kapitel

Ziichtungsdruck in hPa 3.6/hergeleitet worden.

gewichteter Flachenanteil des
Polytyps im Langsschnitt

Abb. 4.1: Die in Tabelle 4.2 ermittelte Verteilung
der Kristallmodifikationen fir die Kristalle der
Versuchsreihe A.

4.1.2 Beobachtungen zum Ankeimverhalten

Bei den Kristallen A148 und A149 ist eine undotierte Schicht iber dem Keim gewachsen.
Sie besteht nur Uber dem Keim — wéchst also nicht parasitar auf dem Graphit auf — und besitzt
eine ebene Abschlul3flache (Abbildung A.9b). Der Kristall A147 zeigt keinen solchen undotier-
ten Bereich; offensichtlich war Stickstoff bereits beim Abpumpen in der Atmosphare vorhan-
den. Ein Abpumpbereich |43t sich dennoch abschéatzen, da sich Gber dem Keim eine Schicht
ohne Kohlenstoffeinschlisse befindet; der restliche Kristall zeigt dagegen eine gleichmafige
EinschluRdichte.

Die untersuchten Kristalle unterscheiden sich auch hinsichtlich ihrer Defektbildung Uber
dem Keim. Bei Kristall A148 entstehen an der Grenzflaiche zwischen Keim und undotierter
Schicht und auch im oberen Bereich der undotierten Schicht viele Kohlenstoffprazipitate mit
einem Durchmesser im pm-Bereich. Hier bilden sich an den Einschlussen einige diinne Mikro-
réhren aus (analog zu|Abb. A.12). Der Kristall A149 hat dagegen eine Ankeimflache ohne Koh-
lenstoffeinschlisse, jedoch ebenfalls mit geringer Mikro- und Makrordéhrenbildung auf der Kri-
stalloberflache.

Im Gegensatz zu diesen beiden Versuchen besitzt der Keim von Kristall A147 eine hohe
Dichte an Makrorohren, die sich auch im Kristall fortsetzen und dort zu einer hohen Defekt-
dichte fuhren. Bei einer Haufung dieser Makror6hren ist der Kristall oftmals — wenn auch nicht
immer — in Keimnahe blaulich-dunkel gefarbt, der dunkelblau-unduchsichtige Keim darunter
zeigt dagegen im Umfeld der Makrorohren hellere Stellen (siehe|Abbildung A.9a’ die Farbe ist
grunlich, evtl. blaulich, konnte aber nicht genau bestimmt werden). Dieses Verhalten soll hier
als Ausdiffusion bezeichnet werden, eine Diskussion erfolgt in Kapitel 5.

4.1.3 Beobachtungen zum Kristallwachstum

Bei der Betrachtung der Langsschnitte (siehe|Abb. A.2 fir Kristall A148) fallt zuerst auf, dai
alle Kristalle mehrheitlich die Modifikation 6H zeigen. 15R-Bereiche treten im Langsschnitt als
Zacken auf, die in den Kristall hineinwachsen, nach kurzer Zeit aber wieder in 6H umschlagen.
Offensichtlich nimmt dabei der Volumenanteil der 15R-Bereiche mit zunehmendem Ziich-
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tungsdruck ab (siehe Tabelle 4.2). Bereiche mit anderen Kristallmodifikationen treten nicht auf.
In der undotierten Schicht sowie in den ersten 300 um des dotierten Kristalls werden keine
Anderungen in der Kristallmodifikation beobachtet, das Wachstum erfolgt ausschlieBlich in der
6H-Modifikation.

Die Dotierung der Kristalle scheint (bei Betrachtung der Farbintensitéat im Durchlicht) homo-
gen zu sein, dunkle Streifen in der Mitte des Langsschnitts von A148 zeigen, dal} die Facette
des Kristalls instabil gewachsen und mehrere Male verschwunden ist. Jedoch kann zumindest
an der Oberflache des gezlichteten Kristalls eine Facette beobachtet werden. Bei den anderen
beiden Kristallen sind weder an der Kristalloberflache noch im Langsschnitt Spuren einer Fa-
cettenbildung zu erkennen.

4.1.4 Bestimmung der Defektdichte durch Mikror6hren-Mapping

Zusétzlich zur Defektcharakterisierung wird bei der Versuchsreihe A ein Mikroréhren-
Mapping vorgenommen, um die Defektdichte in Abh&ngigkeit der lateralen und axialen Entfer-
nung von der Keimmitte erfassen zu kdnnen. Gezahlt werden Mikro- und Makroréhren im ge-
samten einkristallinen Bereich entlang von horizontalen Linien im Langsschnitt im Abstand von
Dy =1 mm und Dx = 2 mm. Dabei werden alle R6hrendefekte, die entlang der Mel3breite Dx,
diese Linie tUberschreiten, ausgezihlt.

Die Abbildung 4.2 zeigt die Dichte an Mikro- und Makroréhren schematisch in der Silhouet-
te der Langsschnitte. Man erkennt, dal3 der Kristall A148 auch im mittleren Bereich, wo sich
die Facette befinden mufte, nicht frei von Mikroréhren ist. Weiter zeigt sich, dal3 in allen
Langsschnitten die Mikroréhrendichte ca. 1-2 mm Uber dem Keim stark zunimmt und darlber,
besonders in der Kristallmitte, moderat abfallt (dies ist bei Kristall A147 nicht mehr zu sehen,
da hier nur die untersten 5 mm des Kiristalls ausgewertet werden).

) _ Abb. 4.2: Lokale Dichte
Anzahl Mikro- und EE Kristall an Mikro- und Makroréh-
Makroréhren pro ren pro Einheitsvolumen
mm?: | Alar N(x;y) der Kristalle A147,
Al148 und A149. Die
0-2 unterste Zeile gibt jeweils
die Dichte direkt {ber
3-7 [ T 1] . T .
8_12 Kristall dem Keim im undotierten
- [ Bereich  wieder, die
| Al148 -
13-17 Wachstumsrichtung
1822 geht jeweils nach oben.
23-27
28-32 L
33-37
<0001>
> 37
— Kristall T
- Al149
I Die  Wachstumsrich-
tung ist gleichzeitig
= l - die <0001>-Achse der
1mm Kristalle.
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Die Anzahl der Mikro- und Makroréhren pro Einheitsvolumen N(x;y) ergibt sich, wenn man
die absolute Anzahl im Beobachtungsfeld n(x;y) durch die MeRbreite der Beobachtungs-Linie
Dx,, und die Dicke des Langsschnitts d, teilt:
n(x;y)

) (4-1)
DX di s

N(x; y) =

Um zu einer mittleren Mikroréhrendichte fur den gesamten Kristall zu kommen, muissen
die einzelnen Werte gewichtet und gemittelt werden. Dazu wird der Kristall als radial homo-
gen angenommen, so dafd aus zwei Langsschnitt-Halften auf die Verteilung im gesamten Kri-
stall geschlossen werden kann. Dies wird durch eine zylindrische Gewichtung in Abhangigkeit
vom Abstand x des Z&hlbereichs zur Kristallachse erreicht:

8
a N(xy)x(x)
N X=-m y=.

n & x(x)

X=-m

i QJOB

[y

(4-2)

Die Wichtungsfunktion x(x) ist identisch mit derjenigen aus Gleichung (3-5). Dabei ist n die
Anzahl der Mefstellen in y-Richtung und m die Anzahl der MefRstellen in x-Richtung, von der
Kristallachse aus gesehen. Indem x von -m bis m lauft, werden beide Halften des Léangsschnit-
tes in die Rechnung einbezogen.

Auf eine Fehlerbetrachtung wird verzichtet, da sich der Fehler hauptsachlich aus der An-
nahme radialer Homogenitat ergeben dirfte und deshalb schwer zu fassen ist. Weil der
Langsschnitt nur einen kleinen Volumenbereich des Kristalls reprasentiert und der Kristall sehr
inhomogen aufgebaut ist, wird der durch die Rechnung eingebrachte Fehler besonders in den
AulBRenbereichen sehr grol3. Fir eine einfache Abschatzung mag diese Betrachtung jedoch
genugen.

Insgesamt findet man folgende mittlere Mikro- und Makroréhrendichten:

Kristall A147 (75 hPa): N = 1539 cm?
Kristall A149 (100 hPa): N = 1398 cm? (4-3)
Kristall A148 (150 hPa): N = 1015 cm?

Eine Vergleichsmessung an einem anderen, analog zu A149 mit einem Zichtungsdruck von
100 hPa gezichteten Kristall ergab eine mittlere R6hrendichte von N= 11,07 mm? fiir den
gesamten Kristall. Die Auswertung der Mikroréhrendichte einer Kristallscheibe des gleichen
Kristalls in 6 mm Hoéhe tber dem Keim erbrachte dagegen eine Mikroréhrendichte von N=6,5
+ 0,5 mm?. Dies laRt darauf schlieRen, daR die subjektive Auswertung durch manuelles Zéh-
len am Mikroskop zu Ergebnissen fuhrt, die stark von der verwendeten Mel3methode abhén-
gen.

4.1.5 Beobachtungen zur Defektbildung

Im Kristall A147 wachsen sehr viele Makroréhren aus dem Keim weiter (siehe|Abb. A.9a).
Die Makroroéhren beginnen dabei meist an der Grenzflache Keim zu Graphitscheibe und fiihren
zu einer hohen Makroréhrendichte im gesamten Keim. Allerdings gibt es die Tendenz, Makro-
réhren durch einen planaren Defekt zu beenden, was zu einer groRen Anzahl dieser Defekte
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im Keim fiihrt. Kohlenstoffprazipitate und Anderungen der Kristallmodifikation beeinflussen die
Mikro- und Makrordhrendichte im Kristall nicht wesentlich.

Bei den Kristallen A148 und A149 wurden im Kristall tiber dem Keim keine Makroréhren ge-
funden. Allerdings wird der Kristallbereich am seitlichen Keimrand durch Makroréhren be-
grenzt, die senkrecht nach oben durch den Kristall wachsen und eher selten durch planare
Defekte beendet werden (siehe |Abbildung A.16bj; so kommt es zu keiner nennenswerten
VergréRerung des Kristalldurchmessers wahrend der Zichtung. Beide Kristalle haben im Vo-
lumen Mikror6éhren, allerdings keine planaren Defekte; alle Mikrordhren wachsen bis zur Kri-
stalloberflaiche weiter. Dazu kommt eine hohe Dichte an Kohlenstoffeinschlissen (siehe| Ab-
bildung A.17b], die auch zum Zichtungsende hin nur leicht abnimmt. An solchen Préazipitaten
wird beobachtet, dal3 sich Mikroréhren aufspalten und als Agglomerat von vier bis sechs Mi-
kroréhren weiterwachsen (analog zu |Abb. A.15al. Die Bildung neuer Mikroréhren erfolgt -
doch nicht vorrangig an den Kohlenstoffprazipitaten, sondern vornehmlich an Umschlagen in
der Kristallmodifikation von 15R nach 6H und umgekehrt (analog zu/Abb. A.18b).

4.2 Versuchsreihen B und C: Anfangswachstum bei verschie-
denen Abpumpraten sowie Kristallmodifikationen und Po-
laritaten des Keims

4.2.1 Versuchsreihe B: Anfangswachstum auf 6H-Keimen

In der Versuchsreihe B werden Versuche in Doppelkeimtechnik durchgefiihrt. Hier wird die
Abhéngigkeit des Kristallwachstums von der Abpumprate (siehe dazu Kapitel 2.1.2] bei unter-
schiedlicher Keimpolaritat untersucht. Als Keim finden beidseitig polierte Acheson-Plattchen
der Kristallmodifikation 6H Verwendung. Bei der Praparation wird eine Polaritatsbestimmung
durchgefihrt. Dann wird der Keim auseinander geségt, eine Seite umgedreht und beide Keim-
héalften auf der Graphitscheibe aufgeklebt. Dadurch werden Kristalle mit beiden Polaritaten —
die (0001)-Siliziumseite und die (000 1 )-Kohlenstoffseite — gleichzeitig geziichtet.|Abbildung
A.3 zeigt den Acheson-Keim einmal vor, einmal nach der Befestigung auf der Graphitscheibe,
sowie den damit gezlichteten Kristall. Insgesamt werden funf Versuche in Doppelkeimtechnik
mit jeweils unterschiedlicher Abpumprate durchgefthrt.

Die Zichtungszeit kann mit zwei Stunden entsprechend kurz gewahlt werden, da sich un-
terschiedliche Abpumpraten bereits in der Ankeimphase der Zichtung auf das Kristallwachs-
tum auswirken. Weiter sind die Heizerleistungen, der Ziichtungsdruck (35 hPa) und die Ab-
pumpzyklenzahl n = 5 bei allen Versuchen identisch, um vergleichbare Bedingungen zu erhal-
ten. In dieser Versuchsreihe wird bereits mit Dotierstoff beflutet (ab Phase Ill), so dal’ im An-
fangswachstum kein undotierter Bereich, sondern eher eine anfanglich erhéhte Dotierung
auftritt. Die ZUchtungsparameter der Versuchsreihe B sind in Tabelle 4.3 aufgefihrt.

Bei den Versuchen treten am Zlchtungsbeginn unterschiedliche Temperaturen auf: Je
schneller abgepumpt wird, desto niedriger ist die Zlchtungstemperatur bei Erreichen des
Zuchtungsdrucks. Grund hierfir ist die Tragheit des Zichtungsaufbaues. Mit sinkendem
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Tab. 4.3: Experimentelle Daten zu den Ziichtungsversuchen der Versuchsreihe B.

Versuchsreihe B

A160 A152 A150 A153 A154
Keim: Kristallmodifikation, 6H Acheson 6H Acheson 6H Acheson 6H Acheson 6H Acheson
Herkunft
Wachstumsseite beide beide beide beide beide
Polaritaiten  Polarititen  Polaritdten Polarititen Polarititen
Abpumpkonstante t [min] 2,5% 5 10 20 40
Zichtungsdruck p [hPa] 35 35 35 35 35
Ziuchtungsdauer t, [h] 2 2 2 2 2
(jeweils dotiert)
Abpumpzeit t, [min] 20 35 55 95 190
(jeweils dotiert)
Heizleistung P pro Heizer 8,5 8,5 8,5 8,5 8,5
[kW]
Temperatur am mittleren Anf.: 2092 2230 2273 2286 2321
Pyrometer T,, T¢ [°C]¢ Ende: 2231 2340 2370 2333 2336
Zeitliche Temperaturdifferenz min: 127 106 95 47 13
Anfang zu Ende DT, [K]? max: 139 110 97 49 15
Axiale Temperaturdifferenz M-O: 43 25 (-) 17 18
am Zlichtungsende DT, [K]? M-U: 39 20 (50) 13 13
(1, (2, (3 siehe Anmerkungen bei Tabelle 4.1.
(4 Unterhalb 200 hPa. Im oberen Druckbereich wird die Abpumprate etwas geringer gehalten, um den
Tiegelaufbau nicht zu geféhrden.
Tab. 4.4: Ergebnis der Auswertung der Langsschnitte der Versuchsreihe B.
Versuchsreihe B
A160 A152 A150 A153 Al54
Kristallwachstum:
Lange des Keimkristalls n. bek. 1,26 £ 0,01 0,88 + 0,01 0,88 + 0,02 0,76 £ 0,04
a» im Langsschnitt h, [mm]:
E max Lange des Kristalls (ohne n. bek. 1,30 £ 0,02 1,88 £ 0,02 1,89 £ 0,02 2,93 +0,02
O Keim) hyg [mm]:
Ul) Kristalloberflache:
E Ausdehnung des einkristalli- 7%x5 9x9 35x7 5x3 13x 12
= _nhen Bereichs [mm]:
N Ausdehnung der Facette - - - - -
= [mm]:
¢ _Kristallmodifikation:
Anteile  4H [%)] n. bek. - - - -
6H [%6] n. bek. 98 68 65 33
15R [%0] n. bek. 2 32 35 67
Kristallwachstum:
o Lange des Keimkristalls n. bek. 1,34+0,03 0,88 £0,01 0,85+ 0,02 0,71+ 0,04
== im Langsschnitt h,z [mm]:
{d) max. Lange des Kristalls (ohne n. bek. 1,41 +0,02 1,88 + 0,02 2,16 + 0,02 2,95+ 0,02
/) Keim) hg [mm]:
tll: Kristalloberfliche:
{3 Ausdehnung des einkristalli- 6x5,5 9x7 9x9 16 x 10 12 x 12
"a nen Bereichs [mm]:
¢ Ausdehnung der Facette - 7x5,5 5x4 5x4 4x3
i) [mm]:
L Kristallmodifikationen:
O Anteile 4H [%)] n. bek. 82 14 - -
A 6H [%6] n. bek. - 81 08 88
15R [%0] n. bek. 18 6 2 12

n. bek. = Nicht bekannt, da kein Langsschnitt vorhanden.
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Druck nimmt die Temperatur grundsatzlich zu (siehe |Kapitel 3.3), bei schnellen Druck-
anderungen geschieht dies jedoch zeitlich verzégert. Nach einer Stunde Zichtungsdauer ha-
ben sich die Temperaturen in jedem Fall wieder angeglichen. Die zeitliche Temperaturdifferenz
DT, zwischen Anfang und Ende der Zichtung nimmt entsprechend mit zunehmender Ab-
pumpkonstante ab. Zusatzlich ist festzustellen, daf Kristall A160 aufgrund seiner niedrigeren
Zuchtungstemperatur nur bedingt mit den anderen Versuchen der Versuchsreihe vergleichbar
ist.

An Langsschnitten der Kristalle aus dieser Versuchsreihe (siehe den Langsschnitt von Kri-
stall A153 in/Abb. A.4] werden die exakte Kristallange und die Verteilung der Kristallmodifika-
tionen ermittelt. Die Ergebnisse der Auswertung sind in Tabelle 4.4 gezeigt, die Verteilung ist
als Diagramm in Abb. 4.3 dargestellt. Bei dieser Versuchsreihe ist, bedingt durch die Dotierung
ab Zichtungsbeginn, ein Wachstum in der Abpumpphase von demjenigen in der Zichtungs-
phase mittels optischer Auswertung nicht unterscheidbar. Da aufgrund der kurzen Ziichtungs-
zeit die Abpumpzeit einen maRgeblichen EinfluR auf die Kristallange besitzt, ist an dieser
Stelle keine integrale Wachstumsgeschwindigkeit angegeben.

Versuchsreihe B, Siliziumseite Versuchsreihe B, Kohlenstoffseite

100% 100%
@ 90% T @ 90% +
o T E
SE go%nt =% 80%f
T < g5
9 70% Sg 0%

[72]
52 60%T O15R  § 2 60% T
2. o O15R
¢ g &2 50%
S s0%t oeH =g ° B4H
w £ 40% + 58 ‘0%7
g2 ° 2o o6H
2e 22 30% T
£& 3%t £=
O o Lo 0 +
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[ 0/ —+
o 10% T+ ® 10%
0% o%
° 5 10 20 40
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Abpumprate t [min
Abpumprate t [min] pump [min]

Abb. 4.3: Verteilung der Kristallmodifikationen nach Flachenanteil im L&ngsschnitt, gewichtet und auf den ge-
samten Kristall extrapoliert. Versuchsreihe B. Linkes Diagramm: Keimhélften mit Siliziumseite, rechtes Dia-
gramm: Keimhélften mit Kohlenstoffseite als Wachstumsseite. Von Kristall A160 (t = 2,5 min.) ist die Verteilung
nicht verfiigbar, da kein Langsschnitt angefertigt wurde.

Von Kristall A160 wird aufgrund seiner geringen Lange kein Langsschnitt angefertigt; des-
halb ist die Verteilung der Kristallmodifikationen und die Lange des Keimkristalls hier nicht
angegeben. Eine qualitative Bestimmung der Kristallmodifikation der einkristallinen Bereiche
erfolgt jedoch Uber die Tieftemperatur-Photolumineszenz (TTPL); zur MeBmethode siehe|Kapi-
tel 3.5.| Mittels TTPL-Spektren kann gezeigt werden, dal3 die einkristallinen Bereiche an der
Oberflache die Modifikation 6H besitzen, und zwar sowohl auf der Siliziumseite als auch auf
der Kohlenstoffseite. Die TTPL-Spektren des Kristalls A160 sind im Anhang in|Abb. A.25| ge-
zeigt.

Die ausgepragte Photolumineszenz in der Probe bei 414,2 nm und 414,5 nm — auf beiden
Polaritaten — stimmt ausgezeichnet mit den beiden stickstoffkorrelierten Nullphononlinien R,
und S, fur 6H [PEP94] Uberein. Anteile anderer Kristallmodifikationen werden nicht beobach-
tet. Eine Kompensation der Proben resultiert in einem hohen Donator-Akzeptor-Paarlibergang,
wie er im Spektrum oberhalb etwa 420 nm beobachtet wird. Die Tatsache, dal3 die Photolu-
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mineszenz auf der Kohlenstoffseite wesentlich schwacher und deshalb auch mehr verrauscht
ist, kann auf eine hohere Dotierung zurlickzufihren sein (siehe unten), die eine exzitonische
Lumineszenz wesentlich behindert (siehe|Kapitel 3.5).

Dotierung der Wafer der Versuchsreihe B Abb. 4.4: Ergebnisse der C(U)-
Messungen. Dotierung der Wafer
der Kristalle A150 und A153 fir
Bereiche verschiedener Kristallmo-
difikationen (in Klammern angege-
ben) auf der Siliziumseite bzw. der
Kohlenstoffseite als Wachstums-
seite.

'_\
o
o

A150
= A—A153

—— -

Siliziumseite Siliziumseite Kohlenstoffseite
(15R-Bereich)  (6H-Bereich)  (6H-Bereich)

Nettodotierung Np-Na (in 108 cm'3)
=Y
o

Des weiteren werden C(U)-Messungen an den Kristallen A150 und A153 durchgefihrt, um
die Nettodotierung zu bestimmen (siehe dazu auch| Kapitel 3.5). Die Messungen sind in Abbil-
dung 4.4 zusammengefal3t. Dazu ist anzumerken, dal3 sich die Mel3punkte von Kristall A150
auf den Facettenflichen befinden, diejenigen von Kristall A153 jedoch nur im einkristallinen
Bereich in der Néhe der Facette. Anscheinend ist die Nettodotierung auf der Kohlenstoffseite
immer hoher als auf der Siliziumseite.|Abb. A.5/zeigt exemplarisch den Wafer A150 mit den
beiden MefRpunkten.

4.2.2 Versuchsreihe C: Anfangswachstum auf 4H-Keimen

Versuchsreihe C knlpft eng an die Versuchsreihe B an und wiederholt die Zichtungsversu-
che mit unterschiedlicher Abpumprate und Keimpolaritat. Auch die Versuchsparameter, insbe-
sondere die Zichtungstemperatur, werden mdoglichst analog zur Versuchsreihe B gehalten.
Nur werden jetzt 4H-Keime eingesetzt, die als Wafer aus Zichtungen nach dem Modified-
Lely-Verfahren am Institut hergestellt werden. Somit ist durch die Versuchsreihen B und C
eine direkte Vergleichsmoglichkeit der Ankeimbedingungen in Abhangigkeit von der Abpum-
prate, der Polaritat und der Kristallmodifikation des Keims gegeben. Tabelle 4.5 zeigt die Ver-
suchsparameter der Versuchsreihe C. Auch hier liegen die gemessenen Temperaturen zu
Zuchtungsbeginn bedingt durch die Tragheit des Zichtungsaufbaus bei kiirzeren Abpumpraten
niedriger und gleichen sich erst wahrend der Ziichtung an die Endtemperaturen an.

Bei dieser Versuchsreihe wird kein Versuch mit t = 2,5 min. (in Analogie zu Kristall A160)
durchgefiihrt. Man kann der Tabelle 4.5 entnehmen, daf} die Endtemperatur Tz und die zeitli-
che Temperaturéanderung DT, sehr gute Ubereinstimmung zeigen, lediglich die axiale Tempera-
turdifferenz DT, unterscheidet sich deutlich von den Werten der Versuchsreihe B. Diese
Nichtlibereinstimmung kann entweder durch einen realen Unterschied der beiden Versuchs-
reihen oder durch ein Artefakt der Temperaturmessung (z.B. unterschiedliche Positionierung
der Pyrometer) entstanden sein.
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Tab. 4.5: Experimentelle Daten zu den Ziichtungsversuchen der Versuchsreihe C.

Versuchsreihe C

15R [%]

A157 A156 A158 A159
Keim: Kristallmodifikation, 4H M-Lely 4H M-Lely  4H M-Lely 4H M-Lely
Herkunft Wafer Wafer Wafer Wafer
Wachstumsseite beide beide beide beide
Polaritaiten = Polarititen Polaritidten Polaritaten
Abpumpkonstante t [min] 5 10 20 40
Zichtungsdruck p [hPa] 35 35 35 35
Ziuchtungsdauer t, [h] 2 2 2 2
(jeweils dotiert)
Abpumpzeit t, [min] 35 55 95 190
(jeweils dotiert)
Heizleistung P pro Heizer 8,5 8,5 8,5 8,5
[kW]
Temperatur am mittleren Anf.: 2208 2246 2287 2320
Pyrometer T,, T¢ [°C]¢ Ende: 2318 2333 2339 2342
Zeitliche Temperaturdifferenz min: 101 84 48 22
Anfang zu Ende DT, [K]? max: 110 87 52 23
Axiale Temperaturdifferenz M-O: 58 51 59 58
am Zlichtungsende DT, [K]? M-U: 46 48 56 50
(1, (2, (3 siehe Anmerkungen bei Tabelle 3.1.
Tab. 4.6: MeRwerte aus der Untersuchung der Langsschnitte der Versuchsreihe C.
Versuchsreihe C
A157 A156 A158 A159
Kristallwachstum:
Lange des Keimkristalls 0,35+0,01 0,53+0,01 0,34 +0,01 0,32+0,01
¢y _im Langsschnitt hye [mm]:
*=  max. Lange des Kristalls (ohne 1,99 + 0,02 2,20+ 0,02 2,92 + 0,02 2,78 £ 0,02
O Keim) hg [mMm]:
Ul) Kristalloberflache:
E Ausdehnung des einkristalli- 20x 10 17x7,5 17,5x9,5 17x9
= _nhen Bereichs [mm]:
N Ausdehnung der Facette - 5x5 - 6x5
== _[mm]:
E,_) Kristallmodifikationen:
Anteile  3C [%] 74 - 31 -
4H [%0] 13 5 15 25
6H [%] 8 64 44 55
15R [%0] 5 31 9 20
Kristallwachstum:
O Lange des Keimkristalls 0,35+0,01 0,53+0,01 0,33+0,01 0,32+0,01
== im L&ngsschnitt h [mm]:
d) max. Lange des Kristalls (ohne 1,71 +£0,02 2,20 £ 0,02 2,99 +£0,02 2,66 £ 0,02
(D Keim) he [mm]:
u': Kristalloberflache:
{3 Ausdehnung des einkristalli- 21x115 17x75 18x 10 17x8,5
o _hen Bereichs [mm]:
€ Ausdehnung der Facette 75x4 6x3 6x45 6x5
D [mm]:
£ Kristallmodifikationen:
QO Anteile  4H [%] 100 99,9 100 100
4 6H [%] - 01 - -
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Die Auswertung der Kristallange und der Verteilung der Kristallmodifikationen erfolgt analog
zur Versuchsreihe B an den Langsschnitten der Kristalle (als Beispiel dient der Langsschnitt
des Kristalls A156 inJAbb. A.6]. Die Ergebnisse der Auswertung sind in Tabelle 4.6 dargestell,
Abb. 4.5 zeigt graphisch die berechnete Verteilung der Kristallmodifikationen fir die einzelnen
Zuchtungsversuche.

Versuchsreihe C, Siliziumseite Versuchsreihe C, Kohlenstoffseite
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Abb. 4.5: Verteilung der Kristallmodifikationen nach Flachenanteil im Langsschnitt, gewichtet und auf den ge-
samten Kristall extrapoliert. Versuchsreihe C. Linkes Diagramm: Keimhalften mit Siliziumseite, rechtes Dia-
gramm: Keimhalften mit Kohlenstoffseite als Wachstumsseite.

Um eine Vorstellung zu erhalten, inwieweit die — durch den Farbeindruck im L&ngsschnitt
gualitativ bestimmten — Modifikationen mit den tatsachlichen Verhaltnissen im Kristall im Ein-
klang stehen, werden verschiedene Bereiche des Léngsschnitts und der Oberflache des Kri-
stalls A157, Siliziumseite, mittels Tieftemperatur-Photolumineszenz untersucht. Die so ge-
wonnenen Spektren sind im Anhang in{Abb. A.26/und|Abb. A.27/dargestellt. Die Auswertung
der Linien erfolgt nach der Arbeit von Peppermiller [PEP94], zur MeRmethode siehe

Der Kristall wird an drei TTPL-Melstellen ausgewertet. Direkt Uber dem 4H-Keim kdénnen in
einem roten Gebiet mit Photolumineszenz nur 4H-charakteristische Linien aufgelost werden.
Also ist dieser Bereich stark von der 4H-Modifikation dominiert. In einem leuchtend gelben
Gebiet, das als ,,3C-Bereich* ausgewertet worden ist, zeigt das Spektrum neben einer Pho-
tolumineszenz, die nur von 3C-SiC herriihren kann, noch wesentliche Anteile der anderen Mo-
difikationen 4H, 6H und 15R. Somit ist dieser Bereich nicht 3C-dominiert, sondern wéachst
instabil in verschiedenen Modifikationen. Knapp unterhalb der Kristalloberflache ist tber dem
,»3C-Bereich* polykristallines Wachstum erfolgt. Das Spektrum zeigt 6H- und 15R-
Lumineszenz ohne 3C- oder 4H-Anteile. Man kann folgern, dal3 das Wachstum hier wieder
stabil erfolgt. Allerdings ist die Ankopplung an den Keim — und damit auch das einkristalline
Wachstum - verlorengegangen.

Auch bei den Kristallen A158 und A159 werden an Wafern C(U)-Messungen durchgeftihrt,
um die Nettodotierung im Kristall zu bestimmen. Die Ergebnisse sind in|Abbildung 4.6|aufge-
tragen. A159 wird nur auf der Kohlenstoffseite vermessen, bei A158 werden auf jeder Seite
zwei Messungen an verschiedenen Stellen durchgefiihrt. Die Messung erfolgt jeweils im ein-
kristallinen Bereich der Wafer, jedoch nicht im Facettenbereich. Wieder zeigt sich auf der
Kohlenstoffseite eine hohere Nettodotierung als auf der Siliziumseite.
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Abb. 4.6: Ergebnis der C(U)-Messungen. Dotie-

Dotierung der Wafer der Versuchsreihe C rung der Wafer der Kristalle A158 und A159
auf der Siliziumseite (Messung auf einem 6H-
100,0 Gebiet) und auf der Kohlenstoffseite (Messung

auf einem 4H-Gebiet). Kristall A158 wurde an
vier MeRpunkten, Kristall A159 an einem
MeRpunkt ausgewertet.

idert

10,0

A158

=
f o A159

Nettodotierung Np-Na (in 108 cm'3)
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Siliziumseite Kohlenstoffseite
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4.2.3 Beobachtungen zum Ankeimverhalten

Die Acheson-Keime der Versuchsreihe B sind auch nach erfolgter Ziichtung frei von Mikro-
und Makroréhren. Es kann — im Gegensatz zu Kristall A147 — an keinem Kristall eine
,»Ausdiffusion* der Keimdotierung beobachtet werden. Die in der Versuchsreihe C als Keime
verwendeten M-Lely-Wafer weisen dagegen Mikro- und Makroréhren auf, die durch den Keim
verlaufen. Diese Defekte kénnen auch nach der Zichtung im Langsschnitt der Keime beob-
achtet werden. Es zeigt sich, da3 die Mehrzahl der im Keim vorhandenen Réhren im Kristall
weiterwdachst (siehe Abb. A.10a und A.10b). Somit wird die Defektdichte des Keims in erster
Naherung in den Kristall Gbertragen.

An der Grenzflache zwischen Graphitscheibe und Keim sind bei den Kristallen A156, A158
und A159 Unebenheiten und Hohlraume im Keimkristall zu erkennen, die bis zu 50 um Hoéhe in
Wachstumsrichtung aufweisen. An diesen Hohlrdumen erfolgt jedoch keine weitere Defekt-
bildung. Bei Kristall A156 sind zusétzlich die Makroréhren im Keim an der Keimriickseite, d.h.
an der Grenze zur Graphitscheibe, im Durchmesser verbreitert, was auf ein Wachstum ausge-
hend von der Graphitscheibe schlieRen laft.

Einige wenige Mikrorohren des Keims werden terminiert — an einem planaren Defekt auf
der Oberflache oder im Inneren des Keims (analog zu|Abb. A.11b}, seltener ohne sichtbaren
Abschlu3 — und wachsen nicht in den Kristall. Die Neubildung von Mikroréhren auf der Ober-
fliche des Keims wird dagegen bei fast allen untersuchten Kristallen beobachtet. Sie erfolgt
Uberwiegend ohne sichtbaren Defekt an der Oberflaiche des Keims und flhrt dort zu einer
leichten Erhéhung der Mikroréhrendichte. An zwei Kristallen (A150, Siliziumseite und A158,
Siliziumseite) kann eine starke lokale Mikroréhrenbildung direkt auf der Oberflache des Keims
beobachtet werden, die Entstehung erfolgt an feinverteilten Trépfchen auf der Keimoberflache
(ProzeRinstabilitat, siehe |Abb. A.11d]. Die betroffenen Gebiete sind jedoch sehr klein
(Durchmesser etwa 500 um).

Ansonsten wird auf der Keimoberflache und im ersten Kristallwachstum tber dem Keim
(etwa 200 um) in keinem Kristall die Bildung von Mikroréhren an Tropfchen oder planaren De-
fekten (z.B. in A153, A154 und A158, jeweils Siliziumseite) beobachtet. Auch in Gebieten mit
einem standigen Wechsel der Kristallmodifikation direkt Gber dem Keim (z.B. Kristall A153,
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Siliziumseite: instabiles Wachstum zwischen 6H und 15R) und an kleineren Kohlenstoffprazipi-
taten, die knapp Uber der Keimoberflache bereits eine hohe Dichte im Kristall erreichen (z.B.
Kristall A153, Kohlenstoffseite), wird keine Bildung von Mikroréhren vorgefunden. Dagegen
treten bei einigen Kristallen (z.B. A150, Kohlenstoffseite und A152, Kohlenstoff- und Silizium-
seite) in einer bestimmten Hohe Uber dem Keim mehrere groRe Kohlenstoffeinschlisse
(Durchmesser grof3er als 10 um) auf; hier entsteht an jedem dieser Einschllsse eine Mikroréh-
re (siehe Abb. A.12).

In der Anfangsphase wachst die Modifikation des Keims auch im Kristall weiter — dies wird
bei allen untersuchten Kristallen der Versuchsreihen B und C vorgefunden. Es kann keine Re-
lation der Defektentstehung in der Anfangsphase des Kristallwachstums mit der vorgegebe-
nen Abpumprate oder der Polaritat und Kristallmodifikation des Keimes festgestellt werden.

4.2.4 Beobachtungen zum Kristallwachstum

Im Gegensatz zum Defektverhalten hangt das Kristallwachstum bei den betrachteten Ver-
suchen stark von der vorgegebenen Polaritdt und Kristallmodifikation des Keims ab. Grund-
satzlich tritt bei Keimen der 6H-Modifikation (Versuchsreihe B) ein 6H-Kristallwachstum mit
einigen 15R-Bereichen auf. Auf der Siliziumseite sind dies auch die einzigen beobachteten
Kristallmodifikationen. Auf der Kohlenstoffseite kann die 6H-Kristallmodifikation zuséatzlich in
4H umschlagen und wéchst dann als 4H-Kristall ohne 15R-Bereiche stabil weiter (z.B. Kristall
A150, A152). Bei Kristall A152 konnte das Verhalten allerdings auf eine 4H-Oberflache des
Keims zurtickzufiihren sein; die Farbung der Keimoberflache im Langsschnitt ist diesbeziglich
nicht eindeutig.

In allen Keimen der Kristallmodifikation 4H (Versuchsreihe C) tritt auf der Kohlenstoffseite
ausschlief3lich 4H-Wachstum auf. Dagegen ist diese Modifikation bei den Keimen mit Silizium-
seite offensichtlich instabil — nach 100 pm (Kristall A156) bis 1500 pm (Kristall A159) Kristallan-
ge geht das 4H-Wachstum vollstdndig in ein einkristallines Wachstum der 6H- und 15R-
Modifikationen bzw. in ein polykristallines 3C-Wachstum uber. In jedem Fall ist die Qualitat
des Kiristalls nach dem Umschlagsgebiet duf3erst schlecht und von dicken Réhren und Hohl-
rdumen gepragt, auch wenn die polykristallinen Bereiche zu einem spéteren Zeitpunkt der
Zuchtung verschwinden und das Wachstum wieder einkristallin verlauft.

Die Anderung der Kristallmodifikation zwischen 15R und 6H erfolgt — analog zu den Kristal-
len der Versuchsreihe A — in schmalen horizontalen Einschiiben, die von den polykristallinen
Seitenbereichen aus in den Kristall hineinwachsen (z.B. Langsschnitt A153, |JAbb. A.4). 15R-
Bereiche in der Mitte des Langsschnitts werden ebenfalls beobachtet, typisch fur einen sol-
chen Kristallbereich ist die flache Dreiecksform im Langsschnitt (beobachtbar z.B. bei den sehr
kleinen Umschlagen in Kristall A153, Kohlenstoffseite). Die Anderung der instabilen 4H-
Modifikation auf der Siliziumseite von Kristallen der Versuchsreihe C setzt dagegen unregel-
maRkig und mit vielen dinnen Einschiben mit anderer Modifikation ein, die an Volumen a-
nehmen und schlie3lich das Wachstum der 4H-Maodifikation terminieren. Dabei handelt es sich
um einen ,,schleichenden* Ubergang; bei Kristallen mit gréRerer Abpumpkonstante t wird
das Verschwinden der 4H-Modifikation im Kristall erst bei einer groReren Kristallange beob-
achtet.

Grundsétzlich erscheinen die Kristalle mit Wachstum auf der Siliziumseite im Durchlicht
heller als diejenigen mit Wachstum auf der Kohlenstoffseite. Dies ist sowohl bei 6H-
Wachstum als auch bei 4H-Wachstum der Fall. In allen L&ngsschnitten und Wafern (siehe
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Abb. A.4/und|Abb. A.5] konnte auf der Kohlenstoffseite auRerdem das Facettenwachstum als
,.Starker eingefarbter Bereich* nachgewiesen werden. Bei der Siliziumseite gibt es dagegen
nur bei Kristall A150 schwache Anzeichen fiir das Vorhandensein eines dunkleren Facettenbe-
reiches in Langsschnitt und Wafer.

4.2.5 Bestimmung der Defektdichte durch Mikror6hren-Mapping

Abb. 4.7. Lokale Siliziumseite | Kohlenstoffseite

Dichte an Mikro- und nahe der Kristalloberflache
Makrorohren der  Kiristall I ) . )
Kristalle A150 bis A150 direkt tber dem Keim
Al159. Die Wachs- im Keim

tumsrichtung  geht

jeweils nach oben. o ) )
Siliziumseite | Kohlenstoffseite

nahe der Kristalloberflache
Kristall -

Dx=2mm direkt Gber dem Keim

E A152 im Keim

Siliziumseite | Kohlenstoffseite

_ - nahe der Kristalloberflache
Anzahl Mikro- und Kristall . .. .
nza IKro- un direkt Gber dem Keim
Makroréhren pro A153 . .
mm?: im Keim
0-1 Siliziumseite | Kohlenstoffseite
2-4 _ I nahe der Kristalloberflache
Kristall . .
5-7 A154 direkt Gber dem Keim
8-10 im Keim
11-13
14-16 Siliziumseite | Kohlenstoffseite
17-19 _ nahe der Kristalloberflache
Kristall . .
20-22 A156 direkt tiber dem Keim
> 22 im Keim
Polykristallines
Wach . . .
achstum Siliziumseite | Kohlenstoffseite
) nahe der Kristalloberflache
Kristall direkt dber d Kei
irekt Uber dem Keim
<0001> A157

T im Keim

Siliziumseite | Kohlenstoffseite

Die  Wachstumsrich- . .
nahe der Kristalloberflache

tung ist gleichzeitig Kristall ) ]
die <0001>-Achse der direkt Gber dem Keim
Kristalle. A158

im Keim

Siliziumseite | Kohlenstoffseite

Kristall . nahe der Kristalloberflache
A159 direkt Gber dem Keim

| im Keim
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Auf der Kohlenstoffseite ist bei jedem Kristall, also unabhdngig von der Modifikation, ein
mehr oder weniger stark ausgepragter Dotierstoffiiberschufd in Form einer dunkleren Ténung
Uber dem Keim auszumachen. Die Ténung ist dabei mit der dunkleren Ténung im Facetten-
wachstum vergleichbar. Sie beginnt entweder direkt auf dem Keim, oder es ist ein unscharfer
dunkler Streifen knapp 100 pm dber dem Keim auszumachen. Die Dotierstofferhéhung Gber
dem Keim scheint nicht mit einer Defektdichte korreliert zu sein. Auf den Siliziumseiten wird
in keinem Fall ein dunklerer Bereich tiber dem Keim beobachtet, der als Dotierstoffliberschufd
zu bewerten ware.

An den Langsschnitten aus den Kristallen der Versuchsreihe B und C wird die Dichte an
Mikro- und Makrordhren in drei verschiedenen Bereichen vermessen: Einmal im Keim selbst,
einmal ca. 100 um Uber dem Keim und einmal ca. 200 bis 500 um unter der Kristalloberflache.
Die Messung der Mikrorohrendichte erfolgt mikroskopisch an einer 1 mm langen horizontalen
Linie und wird nach Gleichung (4-1) in eine Dichte pro 1 mm? umgerechnet. Randbereiche des
Keims und polykristallines Wachstum auf der Graphitscheibe neben dem Keim werden nicht
berticksichtigt. Die Ergebnisse sind grafisch in| Abb. 4.7/ aufgetragen. Die Berechnung einer
mittleren Mikroréhrendichte Uber den ganzen Kristall wie bei Versuchsreihe A erfolgt nicht.
Man beachte auch den gegentiber|Abb. 4.2|gednderten Mal3stab.

Wahrend sich die Dichte der Mikro- und Makroréhren vom Keim zur Kristalloberflache in
den Kristallen der Siliziumseite jeweils deutlich andert (bis hin zum polykristallinen Wachstum
bei den Kristallen der Versuchsreihe C), ist dieser Trend bei den Kristallen der Kohlenstoffseite
nicht ausgepragt. Ausnahmen bilden hier die Kristalle A152 und A150, die beide eine Ande-
rung der Kristallmodifikation von 6H nach 4H erleiden (A150 nur auf der Facette, A152 im gan-
zen Kristall).

Sind nur sehr wenige oder gar keine Mikroréhren nahe der Kristalloberflache vorhanden, so
findet man im darunterliegenden Kristall- und Keimbereich ebenfalls nur wenige oder keine
Mikroréhren vor. Einige, aber nicht alle dieser Bereiche decken sich mit dem Wachstumsbe-
reich der Facette. Dagegen wird die Reduktion einer anfangs vorhandenen Mikroréhrendichte
auf Null wahrend des Kristallwachstums nicht beobachtet.

Bei Kristall A154 ist der Keimkristall im Langsschnitt nicht zu sehen, was zu einer hohen
Mikro- und Makroréhrendichte im Keim und im unteren Kristallbereich flihrt. Zur Kristallober-
flache hin bleibt die Mikroréhrendichte praktisch konstant, es erfolgt aber eine Terminierung
der meisten Makrordhren.

4.2.6 Beobachtungen zur Defektbildung

Im folgenden Abschnitt soll zum Einen das Verhalten von Mikro- und Makroréhren unter-
sucht werden, die an Defekten sowie an Anderungen der Modifikation und Dotierung gene-
riert und terminiert werden kénnen. Dabei wird in diesem Kapitel konsequent davon ausge-
gangen, dal3 die Rohre in Richtung des Kristallwachstums weiterwéchst, ihre Entstehung also
bzgl. der Kristallange unterhalb der Terminierung erfolgt. Zum anderen wird das Auftreten von
Kohlenstoffprazipitaten, Siliziumtrépfchen, Wachstumsinstabilitditen und planaren Defekten
néher erforscht.

Das Wachstum und die Dichte von Mikro- und Makroréhren andert sich haufig an einer An-
derung der Kristallmodifikation. So wird bei einem Umschlag von der 6H- zur 15R-Modifikation
(seltener im umgekehrten Fall) die Aufspaltung von Makroréhren in mehrere Mikroréhren be-
obachtet (z.B. in den Kristallen A156 und A158, jeweils Siliziumseite). Auch der Wechsel des
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6H-Wachstums zum 4H-Facettenwachstum in Kristall A150, Kohlenstoffseite, oder ein plotzli-
cher Anstieg der Dotierstoffkonzentration (wie z.B. beim Eintritt in einen Facettenbereich, sie-
he Abb. A.15a) fuhren zur Aufspaltung von Mikroréhren. In Kristall A152, Siliziumseite, kann an
einem Wechsel der Modifikation von 15R nach 6H auch der umgekehrte Effekt, die Blindelung
mehrerer Mikroréhren zu einer Makrorohre, beobachtet werden.

Insgesamt erfolgt in Bereichen mit haufigem Wechsel der Kristallmodifikation zwischen 6H
und 15R eine starke Erhéhung der Mikroréhrendichte und eine Bildung von Makroréhren aus
Mikrorohren, wie in|/Abb. A.18bjzu sehen ist. Auch im instabilen Bereich des 4H-Wachstums
auf der Siliziumseite bei Kristallen der Versuchsreihe C wird dies beobachtet. Die Bildung der
Mikro- und Makroréhren erfolgt dabei meist an planaren Defekten oder Tropfchenansammlun-
gen direkt im Bereich des Modifikationswechsels, bei einem Wechsel der Modifikation zwi-
schen 6H und 15R bevorzugt im 15R-Kristallbereich (siehe|Abb. A.18bj).

Manchmal ist mit der Anderung der Kristallmodifikation auch eine Anderung der Wachs-
tumsrichtung von Mikro- und Makroréhren verbunden (siehe /Abb. A.15b). Die Beobachtung der
Mikro- und Makroréhren im Kristallvolumen zeigt, da dinne Réhren meist geradlinig und in
der Wachstumsrichtung des Kristalls verlaufen, dicke R6hren aber von dieser Richtung abwei-
chen kénnen (siehe die Rohren injAbb. A.13a und |Abb. A.13b}. AuBerdem werden Makrordh-
ren sowohl mit unregelmaRigem, ausgefranstem, als auch mit glattem Rand beobachtet, wéah-
rend Mikroréhren immer einen glatten Réhrenrand aufweisen.

Einzelne Kohlenstoffprazipitate mit einem Durchmesser von tber 10 um kénnen keimnah
(Abb. A.12) oder im Volumen als Startpunkt fir Mikro- (Abb. A.13al oder Makrordéhren [Abb.
A.13b) dienen. Im Gegensatz dazu wird in Bereichen mit hohen und sehr hohen Kohlenstoff-
EinschluRRdichten (siehe unten) so gut wie keine Neubildung von Mikroréhren beobachtet.

Bei hohen Abpumpkonstanten entstehen die Réhren an einzelnen runden Tropfchen; die
Dichte dieser Tropfchen im Kristallvolumen und die Anzahl der sich daran bildenden Mikroréh-
ren ist vergleichbar. Einige Tropfchen mit Makrordhrenbildung sind nicht rund, sondern laufen
wie Tropfen nach oben spitz zu (siehe|Abb. A.14a). Ein Sonderfall sind die Trépfchenketten,
die im Kristall denselben Verlauf wie Makroréhren (man vergleiche dazu|Abb. A.14b|und
A.14c) nehmen und nur bei Kristallen mit hoher Abpumpkonstante auftreten (beobachtet wur-
den sie an den Kristallen A153, A154 und A158). Der unterste Tropfen hat dabei einen we-
sentlich grélReren Durchmesser als die darlber liegenden Tropfen. Bei der Ermittlung der De-
fektdichte wurden Tropfchenketten zu den Makrordhren gezahlt. Sehr selten entsteht an einer
Tropfchenkette eine Mikroréhre|(Abb. A.14e].

Wachstumsinstabilitdten werden in 15R-Bereichen der Kristalle A153 und Al154, jeweils Sili-
ziumseite, sowie auf der Kohlenstoffseite von Kristall A156 beobachtet. Sie treten lokal auf
und flhren zu einer dunklen Schicht senkrecht zur Wachstumsrichtung (siehe|Abb. A.14ajund
Abb. A.18b| mitte links). Uber dieser Schicht sind feinverteilte Tropfchen anzutreffen, die mit
der Kristallange an Gréf3e zunehmen und zur Bildung von Makroréhren fihren.

Planare Defekte sind im Langsschnitt als flache Hohlrdume sichtbar, deren Abschluf3fla-
chen in kristallographischen Richtungen liegen und in die mindestens eine Makroréhre mindet
(siehe|Abb. A.14b). Seltener wurde die Bildung einer Mikro- oder Makroréhre (mit Wachs-
tumsrichtung zur Kristalloberflache) an einem planaren Defekt beobachtet. Planare Defekte
sind meist breiter als 50 um und kdnnen aufgrund ihrer anisotropen Abschlul3flachen als nega-
tive Kristalle angesehen werden. GroRRere planare Defekte sind meist Komplexe aus einem
System mehrerer anisotroper Hohlrdume und Makroréhren (siehe JAbb. A.14a). Kristalle mit
hoher Abpumpkonstante zeigen mehr und gré3ere planare Defekte als solche mit niedriger
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Abpumpkonstante. Auch in Gebieten mit haufigem Wechsel der Kristallmodifikation sind oft-
mals planare Defekte beobachtbar; dagegen kann keine Abhangigkeit von der Kristallmodifika-
tion oder der Polaritat festgestellt werden.

Ein Vergleich von Makroréhren und planaren Defekten in Kristall A154 zeigt, daR sowohl die
grol3en Makroréhren (Durchmesser grof3er als ca. 25 um) als auch planaren Defektstrukturen
gleichzeitig 1 mm unterhalb der Kristalloberfliche enden. Dies laf3t auf denselben Wachs-
tumsmechanismus fir die beiden Defektarten schlieRen. Die Makrorohren, die in einen plana-
ren Defekt minden, scheinen oftmals véllig spontan zu entstehen; beobachtet werden auch
sich in Keimrichtung veréstelnde Strukturen (analog zu |/Abb. A.14d), die aussehen, als wirde
das Wachstum der Makroréhren am planaren defekt beginnen und gegen die Wachstumsrich-
tung des Kristalls erfolgen.

In mehreren Kristallen tritt wahrend der Ziichtung spontan eine sehr hohe Dichte an Koh-
lenstoffeinschliissen auf [Abb. A.17a] und bildet einen Kohlenstoff-EinschluRbereich. Die
Grenze, ab der die Dichte der Einschlisse zuzunehmen beginnt, kann entweder entlang der
aktuellen Wachstumsfront (z.B. bei Kristall A156, Kohlenstoffseite), ab einer konstanten Kri-
stallange (z.B. Kristalle A153, beide Polaritaten und A157, Kohlenstoffseite) oder nur lokal (z.B.
Kristall A152, Kohlenstoffseite) verlaufen. Die Prazipitatbildung ist nicht an die Polaritat gebun-
den, tritt aber haufiger auf der Kohlenstoffseite des Kristalls auf. In den betroffenen Kristallbe-
reichen bleibt die Prazipitatdichte bis zur Kristalloberflache konstant hoch; eine Verringerung
erfolgt nicht.

Im Kohlenstoff-EinschluBbereich wird die Bildung von planaren Defekten nicht beobachtet.
Mikro- und teilweise auch Makrorohren kénnen im Gebiet weiterwachsen, allerdings erfolgt
offensichtlich keine Neubildung. Auch bei Anderungen der Kristallmodifikation im Kohlenstoff-
EinschluBbereich wird keine Makro- und Mikroréhrenbildung beobachtet; die Réhrendichte
nimmt im Kristall sogar leicht ab, da Mikroréhren teilweise an den Kohlenstoffprazipitaten be-
endet werden.

4.3 Versuchsreihe D: Kristallwachstum
bei verschiedenen Ziichtungstemperaturen

4.3.1 Experimentelle Daten

Versuchsreihe D besteht aus drei Versuchen und variiert bei ansonsten identischen Ziich-
tungsbedingungen (Abpumpkonstante t = 20 min., Abpumpzyklenzahl n = 5, Zichtungsdruck
35 hPa) Uber die Heizleistung die Temperaturen im Tiegel. Die Ziichtungsdauer ist mit 40 bzw.
36 Stunden deutlich langer als bei den vorhergehenden Versuchen. Durch Verwendung der
Doppelkeimtechnik wird in dieser Versuchsreihe die Kohlenstoffseite eines 6H-Keims und die
Kohlenstoffseite eines 4H-Keims gleichzeitig vorgegeben, um die Abhangigkeit von der Kri-
stallmodifikation des Keims in der Ankeimphase beobachten zu kdnnen. Die Dotierstoffzugabe
beginnt bei den Versuchen mit der Abpumpphase, was zu einer verminderten Dotierung wéh-
rend des Ankeimprozesses fuhrt.



Kapitel 4: Auswertung und Ergebnisse 52

Tab. 4.7: Experimentelle Daten zu den Zichtungsversuchen der Versuchsreihe D.

Versuchsreihe D

Al62 Al61 A163
Keim: Kristallmodifikation, 6H und 4H 6H und 4H 6H und 4H
Herkunft Wafer Wafer Wafer
Wachstumsseite Kohlenstoff-  Kohlenstoff-  Kohlenstoff-

seite seite seite
Abpumpkonstante t [min] 20 20 20
Ziuchtungsdruck p [hPa] 35 35 35
Zlchtungsdauer t; [h] 40 40 36
(jeweils dotiert)
Abpumpzeiten t, [min] 95 95 95
(jeweils undotiert)
Heizleistung P pro Heizer 8,2 8,7 9,1
[kW]
Temperatur am mittleren Anf.: 2190 2216 2308%
Pyrometer T,, T¢ [°C]* Ende: 2240 2301 2358
Zeitliche Temperaturdifferenz~ min: 50 83 50¢
Anfang zu Ende DT, [K]® max: 53 85 50¢
Axiale Temperaturdifferenz M-O: 43 53 52¢
am Ziichtungsende DT, [K]® M-U: 42 43 48¢

(1, (2, (3 siehe Anmerkungen bei Tabelle 3.1.
(4 Werte nach 20 Std. Ziichtungsdauer (danach instabiles Verhalten der Heizer mit Temperaturerho-
hung). Die

in der Auswertung verwendete Endtemperatur betréagt 2400 °C.

Tab. 4.7 zeigt die bei den Versuchen verwendeten Zichtungsparameter. Als mittlere Zich-
tungstemperatur wird der Mittelwert aus Anfangs- und Endtemperatur definiert. Somit steigt
die mittlere Temperatur von 2215°C bei Versuch A162 tber 2258°C bei Versuch A161 bis hin
zu 2354°C bei Versuch A163 an. Die unerwartet hohe Temperatur des letzten Versuchs wird
darauf zuriickgefuhrt, daf® die Heizelemente im Reaktor durch die hohe Temperatur degene-
rierten, sich unter Abdampfen von Graphit zusammenschnirten und so immer heifl3er wurden,
bis sie schlie3lich nach 36 Std. Zichtungsdauer an vier Stellen durchschmolzen. Die axialen
Temperaturdifferenzen DT, ist mit denjenigen aus der Zichtungsreihe C vergleichbar; die zeit-
lichen Temperaturdifferenzen DT, sind doppelt so hoch wie diejenigen aus der Versuchsreihe
A, was auf denselben zeitlichen Temperaturgradienten schliel3en laRt.

Zu den Versuchen wurden ebenfalls die Kristallwachstumsgeschwindigkeit und die Vertei-
lung der Kristallmodifikationen im Langsschnitt ausgewertet. Auch die integrale Kristallwachs-
tumsgeschwindigkeit wurde berechnet. Zwar ist, analog zu den Versuchsreihen B und C, kei-
ne Unterscheidung zwischen Abpumpphase und Zichtungsphase mdglich, jedoch ist die Lan-
ge des Wachstums in der Abpumpphase gegeniber dem Wachstum waéhrend der Ziichtung
vernachlassigbar. Abb. A.7|zeigt die drei geziichteten Kristalle, nach Zichtungstemperaturen
angeordnet, in|Abb. A.8list exemplarisch der Langsschnitt des Kristalls A162 zu sehen. Das
Ergebnis der Auswertung zeigt Tabelle 4.8, die Verteilung der Kristallmodifikationen ist als
Diagramm inJAbb. 4.8laufgetragen.
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Versuchsreihe D, 4H-Keime
Versuchsreihe D, 6H-Keime

100% 100%
g 0%t g 90%
S8 70%T £ 0%

82 0wy DR 2 & 60% :15R
5 é 40% T O6H 5 é 40%
22 3% 2 2 30%
298 2%t £8 20%
) 10% + 5 10%
0% - - 0%

2215 2258 2354 2215 2258 2354
mittl. Ziichtungstemperatur T [K] mittl. Ziichtungstemperatur T [K]

Abb. 4.8: Verteilung der Kristallmodifikationen nach Flachenanteil im Langsschnitt, gewichtet und
extrapoliert auf den gesamten Kristall. Versuchsreihe D. Linkes Diagramm: Keimhalften mit der Kri-
stallmodifikation 6H, rechtes Diagramm: Keimhalften mit der Kristallmodifikation 4H.

Tab. 4.8: MeRwerte aus der Untersuchung der Langsschnitte der Versuchsreihe D.

Versuchsreihe D
Al162 Al161 Al163

Kristallwachstum:
Lange des Keimkristalls 0,37 +0,01 0,44 + 0,01 0,43+0,01

Q im Langsschnitt h,e [mm]:
™ Lange des Kristalls (ochne 8,87+0,08 11,46+0,08 21,80+0,10
") Keim) hyg [mm]:
1 integrale Kristallwachstums- 0,22 +0,01 0,29 + 0,01 0,61 £ 0,02
O geschwindigkeit R, [mm/h]:
~ Kristalloberflache:
E Ausdehnung des einkristalli- 28x 20 30x 16 27 x 25
a nen Bereichs [mm]:
\¢ Ausdehnung der Facette £T7 A13 ET
1 [mm]:
L Kristallmodifikationen:
<t TAnteile  4H [%)] 99 94 91
6H [%0] 1 6 1
15R [%0] — — 8
Kristallwachstum:
Lange des Keimkristalls 0,36 + 0,01 0,36 £ 0,01 0,35+0,01
@D im Langsschnitt hy [mm]:
a max. Lange des Kristalls (chne 8,04+0,08 11,68+ 0,08 3,63+0,03
N Keim) hyg [mm]:
i integrale Kristallwachstums- 0,20£0,01 0,29 +0,01 -e
®) geschwindigkeit R; [mm/h]:
-~ Kiristalloberflache:
E Ausdehnung des einkristalli- 21x14 21x12 -
‘@ _hen Bereichs [mm]:*
\¢ Ausdehnung der Facette /165 /6 -
[ [mm]:
I Kristallmodifikationen:
O “Anteile  4H [%] _ 69 4
6H [%6] 83 14 85
15R [%0] 17 18 11
(1 Hier wird nur der einkristalline Bereich gezahlt, der keine gro3en Storstellen und Randeffekte
aufweist.
(2 Kristall wurde wahrend der Ziichtung komplett Gberwachsen. Insofern ist keine Angabe der
Zich-

tungszeit moglich und damit auch keine Kristallwachstumsgeschwindigkeit berechenbar.
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4.3.2 Beobachtungen zum Kristallwachstum

Die Kristalle A161 bis A163 zeigen ein stark unterschiedliches Verhalten bezuglich der auf-
tretenden Kristallmodifikationen. Bei Kristall A162 (niedrige Temperatur) wéachst auf der 6H-
Seite die Modifikation 6H mit einigen 15R-Bereichen auf, auf der 4H-Seite wachst rein 4H. Die
dunkle Féarbung des Langsschnittes (siehe|Abb. A.8] 14t auf eine hohe Dotierung schliel3en.
Beide Seiten haben eine Facette, allerdings wurde die 6H-Facette fast vollstéandig von der 4H-
Facette Uberwachsen. Die Facetten sind als dunklere Farbung gut im L&ngsschnitt zu sehen
und haben offensichtlich zu jeder Zeit der Ziichtung bestanden.

Das Wachstum des Kristalls A161 (mittlere Temperatur) schlagt auf der 4H-Seite direkt
Uber dem Keim in die 6H-Modifikation um. Nach einem erneuten Wechsel der Kristallmodifika-
tion etwa 0,5 bis 1 mm Uber dem Keim wéchst die 4H-Modifikation stabil weiter und bildet
eine Facette aus. Der 6H-Keim wéchst dagegen zuerst in den Modifikationen 6H und 15R wei-
ter, wobei das 15R-Gebiet dominiert. Etwa 3 bis 6 mm tber dem Keim erfolgt ein Wechsel zur
4H-Modifikation und die Ausbildung einer Facette, die an der Keimoberflache die Facette der
anderen Keimhalfte zum Uberwiegenden Teil Gberwachst.

Im Kristall mit der héchsten Zichtungstemperatur, A163, wachsen zu Ziichtungsbeginn auf
der 6H-Seite die Modifikationen 6H und 15R (siehe|Abb. A.18a] sowie auf der 4H-Seite die
Modifikation 4H an. Im Gegensatz zu den anderen Kristallen ist zwischen dem Wachstum auf
den beiden Keimhalften kein heller, offenbar niedrig dotierter Trennbereich sichtbar. Acht Mil-
limeter Uber dem Keim wird das 6H/15R-Gebiet komplett von der 4H-Seite Gberwachsen. Ab
hier wéachst nur noch die 4H-Seite in der 4H-Modifikation, mit einigen vom polykristallinen
Rand in den Kristall wachsenden 15R- und 6H-Bereichen. Die Farbe des Kristalls ist wesentlich
heller als bei den anderen beiden Versuchen, was auf eine geringere Dotierung schliel3en laf3t.
Eine auf Facettenwachstum hindeutende dunklere Féarbung in der Kristallmitte ist nicht vor-
handen.

4.3.3 Beobachtungen zur Defektbildung

Die Kristalle der Versuchsreihne D werden nicht mehr speziell auf Defektbildung und
-charakteristik in der Ankeimphase untersucht, so daf3 an dieser Stelle auch allgemeine Beob-
achtungen zum Ankeimverhalten zu finden sind.

Auch an den Kristallen der Versuchsreihe D ist zu erkennen, dal bereits im Keim vorhan-
dene Mikro- und Makrorohren an der Keimoberflache in den Kristall weiterwachsen (analog zu
den/Abb. A.10alund|A.10b}. Viele der Makroréhren im Keim beginnen jedoch bereits an der
Grenzflache von der Graphitscheibe zum Keim und bilden im Keim planare Defekte aus. Diese
Makroréhren haben sehr unregelméalige Réhrenwande; sie enden teilweise an den planaren
Defekten im Keim (siehe |JAbb. A.11b}, meistens wachsen sie weiter in den Kristall hinein
(siehe|Abb. A.11c|. Die Dichte der Makroréhren im Keim ist dabei lokal stark unterschiedlich
‘Abb. A.11al.

Auf den Keimen selbst werden offensichtlich nur wenige Mikro- und Makroréhren gebildet.
Eine Ausnahme bilden die in Kristall A163 beobachteten Wachstumsinstabilitaten auf der Kei-
moberflache (Abb. A.11d). Im Kristall bilden sich die Mikro- und Makroréhren vornehmlich an
tropfchenférmigen Defekten, meist im 15R-Bereich unmittelbar nach der Anderung der Kri-
stallmodifikation. Der Facettenbereich bleibt in allen drei Kristallen weitgehend frei von Mikro-
und Makrordhren; seitlich in diesen Bereich vorstoRende Makrorohren werden an kleinen
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planaren Defekten terminiert. Es besteht eine Tendenz der Makroréhren, sich mit zunehmen-
der Zichtungsdauer zu grof3en Agglomeraten aufzufachern.

Alle Kristalle besitzen eine lokal unterschiedliche, hohe Dichte an Kohlenstoffeinschliissen.
Bei Kristall A162 ist auf der 6H-Keimseite die hohe Einschlu3dichte auf den Facettenbereich
beschrankt. Die hohe Dichte an groRen Kohlenstoffpartikeln in Kristall A163, die mit der Zich-
tungszeit lokal unterschiedlich stark ausgepragt ist, dirfte dagegen, ebenso wie die asymme-
trische Kristallform, auf die wahrend der Ziichtung stark degradierenden Heizelemente zuriick-
zufiihren sein.

Insgesamt ist eine leichte Zunahme der Defektdichte mit der Temperatur zu beobachten,
jedoch ist die absolute Zahl der Mikro- und Makroréhren im Kristall im wesentlichen von der
Réhrendichte im Keim abhéangig. Weiter wurden in den Kristallen auch planare Defekte, Tropf-
chen und einzelne grof3e Kohlenstoffprazipitate gefunden. Mikro- und Makroréhren bilden sich
im Kristallvolumen jedoch Uberwiegend an Tropfchen und Wachstumsinstabilitdten in 15R-
Bereichen direkt tiber der Anderung der Kristallmodifikation aus [Abb. A.18a].

4.4 Morphologie der Kristalloberflache

Die Morphologie der Kristalloberflache kann wertvolle Hinweise auf den vorherrschenden
Wachstumsmechanismus liefern. Allerdings 1aRt sich damit kein zeitliches Bild des Kristall-
wachstums gewinnen, sondern der letzte Wachstumszustand liegt ,,eingefroren* vor. Die
Oberflache der Kristalle der Versuchsreihen B, C, und D wurde mit einem Auflichtmikroskop
mit Interferenzkontrast qualitativ untersucht; auf eine Vermessung der Oberflache wurde ver-
zichtet. Es zeigt sich, dal3 die Oberflaiche der Kristalle in erster Linie polaritdtsabh&ngig ist.
Offenbar wird die Polaritdt der Wachstumsseite in jedem Fall Gber den gesamten Kristall bei-
behalten.

4.4.1 Wachstum auf der Kohlenstoffseite

Erfolgt das Wachstum auf der Kohlenstoffseite, so kann bei jedem Kristall eine Facette auf
der Oberflache beobachtet werden. Diese Facette ist mit dem bloRen Auge als flache Ab-
schluflaiche auf dem konvex gekrimmten Kristall erkennbar. Im Mikroskop stellt sich die Fa-
cette als terrassenartige Oberflache dar. Die Stufen sind bei Kristallen mit kurzer Zichtungs-
dauer (Versuchsreihe B und C) klar abgegrenzt (siehe JAbb. A.20a) und haben unregelmafige
Terrassenbreiten bis zu 20 um. Dabei nimmt mit zunehmender Abpumpdauer die Stufenhdhe
und -breite offensichtlich ab. Bei Kristallen mit langer Ziichtungsdauer (Versuchsreihe D) er-
kennt man dagegen breite Terrassen mit sehr feiner Abstufung zwischen den einzelnen Ter-
rassenstufen (siehe|Abb. 20b]. Eine Abhangigkeit des Stufenwachstums von der Kristallmodi-
fikation wurde nicht festgestellt.

Die Stufen fuhren zu einer oder mehreren Abschluf3spiralen. Die Spiralen auf der Facette
sind meist mehrzahlig und besitzen unregelmafig geformte Auslaufer (siehe Abb. A.19c). In
der Mitte der Spirale befindet sich immer ein Loch, das einer oder mehreren Mikroréhren zu-
geordnet werden kann. |JAbb. A.19d|zeigt einen dreieckigen Ausstichpunkt einer Makrordhre,
von der aus zwei gegenlaufige Spiralen das Kristallwachstum steuern. Die meisten Abschluf3-
spiralen verlaufen unregelmafig, es ist aber keine Bevorzugung bestimmter Kristallorientie-
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rungen zu erkennen. Anisotrope Abschluf3spiralen — sogenannte Hexagons — waren nur bei
den Kristallen A150|(Abb. A.19a] und A160 (Abb. A.19b) zu erkennen.

Mikro- und Makroréhren treten auf der Keimoberflache als Defekte auf. Die Ausstichpunkte
auf den Facettenflachen kénnen dabei isotrop (rund) oder anisotrop (z.B. dreieckig; siehe |Abb.
A.19d) geformt sein. Abgesehen von den Mikrordhren als Zentren der Abschlul3spiralen konn-
ten nur selten Makrordhren auf den Facettenflichen beobachtet werden. Mikroréhren wirken
als Haftzentren fir Wachstumsstufen und hemmen so das Kristallwachstum (siehe Abb.
A.20a, mitte unten, und|Abb. A.24d| linke Bildhalfte). Auch Fremdkdrner und Einschliisse an-
derer Kristallmodifikationen hemmen das Wachstum, wie an der Bildung von Wachstumsstu-
fen an den Ecken des Fremdkorns aus |Abb. A.21a abgeleitet werden kann. Dies gilt sinnge-
malf auch fir die Siliziumseite (siehe|/Abb. A.21h).

Der Bereich einkristallinen Wachstums aufRerhalb der Facette stellt sich im Mikroskop als
schrage Wachstumsflache dar, auf der meist keine Wachstumsstufen erkennbar sind. Der
Ubergang zur Facette ist im Mikroskop auch aufgrund der gréReren Schrage sehr gut sichtbar.
Diese schrage Flache muf3 makroskopisch nicht unbedingt gleichmafig sein (siehe |Abb.
A.24a]; in jedem Fall sind auch in der Schrage die Ausstichpunkte der Mikroréhren als Haftzen-
tren fur Wachstumsstufen erkennbar|(Abb. A.24c): Zwischen zwei Ausstichpunkten beult sich
die Wachstumsstufe aus, so daf’ ein Einschnitt in die Kristalloberflache auf das Vorhandensein
einer Mikroréhre hinweist. Makrorohren sind grundsatzlich genauso identifizierbar, sie hinter-
lassen ebenfalls deutliche Spuren auf der Wachstumsschrage [Abb. A.24bjund JAbb. A.24c), da
die Stufen erst von der Seite in den Ausstichpunkt hinein laufen und somit das gesamte Kri-
stallwachstum an dieser Stelle zurlickbleibt. Die Bilder in|Abb. A.24zeigen schlielRlich, daf3 bei
langerer Zichtungszeit (Kristall A162, Bilder b und d) die Wachstumsstufen deutlich flacher
und homogener werden als bei einer kirzeren Ziichtungszeit (Kristall A160, Bilder a und c).

4.4.2 Wachstum auf der Siliziumseite

Auch auf der Siliziumseite ist makroskopisch eine ,,Facette* sichtbar. Unter dem Mikro-
skop zeigt sich jedoch, dal} sich diese deutlich von einer Facette auf der Kohlenstoffseite un-
terscheidet. So ist die makroskopisch beobachtbare ,,Facette* nicht von dem Wachstum im
restlichen einkristallinen Bereich abzugrenzen. Das Wachstum erfolgt in mehreren grol3en
Stufen mit grof3en, fast ebenen Terrassenflachen. Stufenhéhen und Terrassenbreiten kdnnen
dabei durchaus jeweils mehrere hundert um betragen. Die Stufen werden durch eine Auf-
schichtung mehrerer kleiner Makrostufen gebildet (siehe|Abb. A.23al, die relativ dicht aufein-
ander folgen. Diese Makrostufen sind bei kurzer Zichtungsdauer und bei kurzer Abpumpdauer
wie z.B. beim Kristall A160 offensichtlich starker ausgepragt.

Bei hoher Auflésung zeigt sich im Mikroskop, dal3 die ebenen Terrassenflachen von &u-
Rerst flachen Wachstumsspiralen gesdumt werden (siehe |/Abb. A.22d]. Auch wird auf den
Terrassenflachen teilweise Inselwachstum beobachtet (siehe |Abb. A.23b); es konnte nicht
geklart werden, ob es sich hierbei um echte Flachenkeimbildung oder nur um eine Ansamm-
lung von feinen Wachstumsstufen handelt, die z.B. durch eine flache Wachstumsspirale gebil-
det wurden.

Die hochste Erhebung auf der Siliziumseite bildet eine Abschlu3flache, die bei jedem Kiri-
stall auf der Siliziumseite vorzufinden ist. Die Abschluf3flaiche, bei der es sich nicht um eine
Facette im herkdmmlichen Sinn handelt, ist meist nicht einmal 0,5 mm? groR und wird durch
eine letzte grof3e Stufe gebildet. Es ist nicht ersichtlich, ob die Stufen durch Flachenkeimbil-
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dung oder durch Spiralwachstum entstanden sind. Die Abschlu3flache selbst ist immer rund-
lich und kann eine isotrop-runde, anisotrop-hexagonale oder eine ausgefranst-runde (Abb.
A.22a] Form annehmen, auch Zwischenstufen sind mdglich (siehe Abb. A.22b]. Bei genauer
Betrachtung ist auch die AbschlufZfliche nicht eben; an einigen Kristallen wird das Auftreten
von Makrostufen und mehreren Wachstumsspiralen, in deren Zentrum sich eine Mikroréhre
befindet, beobachtet [Abb. A.22c). In jedem Fall kann jedoch mindestens eine Abschlul3spirale
an einer Mikroréhre auf der Flache identifiziert werden, die fir das Wachstum der Flache ver-
antwortlich ist. Die Spirale ist nicht immer mehrzéhlig, daflir meist exakt isotrop geformt
(analog zu Abb. A.22d).

Das auf der Siliziumseite der Kristalle der Versuchsreine C aufgetretene polykristalline
Wachstum ist auf der Kristalloberflache an kristallographisch ausgerichteten trigonalen Kri-
stallnadeln zu beobachten, die die Keimoberflache tUberwuchern. Die Morphologie dieser Kri-
stallnadeln wurde nicht weiter untersucht.
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5. Diskussion

5.1 Wachstumsgeschwindigkeiten

Ein Vergleich der Wachstumsgeschwindigkeiten zeigt, daf weder eine bestimmte Polaritat
noch eine bestimmte Kristallmodifikation zu einer hoheren Wachstumsrate fihren. Offensicht-
lich ist die Wachstumsgeschwindigkeit nicht von der Kristallstruktur oder der Oberflachenkine-
tik, sondern durch den Stofftransport der Spezies durch die Gasphase bestimmt. Dies recht-
fertigt die in |Kapitel 2.1.2|beschriebene einfache Modellbildung. Da jede Versuchsreihe einen
anderen Ziuchtungsparameter variiert, kann die Abhé&ngigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit
fur jede Versuchsreihe durch eine Auftragung, die der jeweiligen Problemstellung gerecht
wird, bestimmt werden.

5.1.1 Abhangigkeit vom Ziichtungsdruck (Versuchsreihe A)

Abbildung 5.1 zeigt die Kristallwachs-

-04

5 g 75 hPa tumsgeschwindigkeiten R ® der Kristalle
E g der Versuchsreihe A in Abhangigkeit vom
[ =] . .

g;ﬁ 06 Zuchtungsdruck. Wie man in der Auftra-
22 \ 100 hPa gung gut erkennen kann, ist die gewach-
gg 08 \ sene Kristallinge — und damit auch die
s E integrale Kristallwachstumsgeschwindig-
- . . . .

ﬁ 2 sli)hpa keit — bei doppelt logarithmischer Auftra-
i% 1 gung proportional zum Ziichtungsdruck.
gf Die Auswertung des Diagramms in Abb.
e, 5.1 ergibt

4 4,2 4,4 4,6 4,8 5 5,2
RGKR - 1/pn

Ziichtungsdruck p [hPa] (logarithmische Auftragung)

U InRSS~Inp"
Abb. 5.1: Doppelt logarithmische Auftragung der Kristall- ~
wachstumsgeschwindigkeit Uber dem Zichtungsdruck bei U =-0,60+ 0,02, (5-1)
Kristallen der Versuchsreihe A.
wahrend fur rein diffusionsgesteuertes

Wachstum der Exponent n = -1 sein
miufte. Die Abweichungen sind durch Stofftransportanteile mittels Konvektion, advektive
Flusse etc. zu erklaren. Dieser Sachverhalt wird u.a. in [ECK98] genauer betrachtet. Hier wer-
den Steigungen kleiner und gréf3er -1 sowie druckabhéngige Steigungen beobachtet (siehe
Abb. 5.2}, eine Diskussion der Wachstumsmechanismen erscheint bei der geringen Anzahl der
verfligbaren MeRwerte jedoch nicht angebracht.

Eine Extrapolation der Gleichung (5-1) auf einen Zichtungsdruck von 35 hPa, wie er bei den
anderen Versuchsreihen verwendet wird, ergibt eine theoretische Wachstumsgeschwindigkeit
von 0,92 mm/h. Die in den Versuchsreihen B und C berechnete Wachstumsgeschwindigkeit
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(siehe|Kapitel 5.1.2) wahrend der Zlichtung ist mit 0,6 £ 0,1 mm/h deutlich niedriger, allerdings
werden die Versuche auch bei geringerer Temperatur durchgefthrt.

100: ' ‘ ; Abb. 5.2: Experimentell von ver-
ly g ‘ ‘ schiedenen Autoren ermittelte
1V ‘: Abhéangigkeiten der Wachstums-

= geschwindigkeit vom Zuchtungs-
= druck (nach [Eck98]).
o
D 104
=] ]
5
= A
2 s Koga
% 14 © Barrett
§ ]| ¢ Koga
= # Maltsev
= A Yoo
v Vodakov
0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

Zichtungsdruck p [hPa]

Das undotierte Anfangswachstum sollte auf-
grund der unterschiedlichen Abpumpdauer

35 hpa

0,6 /

E
(unterschiedliche Abpumpzyklenzahl n) eine in %@
Gleichung (2-7) diskutierte exponentielle Abhan- 5 % 0.2
gigkeit von n zeigen. Abb. 5.3 zeigt, dal dies %E 02
nicht alleine aus den MeRpunkten der Versuchs- %% ' ” hpf/
reihe A ersichtlich wird. § E 0,6 V4
Tréagt man jedoch zum Vergleich noch den n- §§ | 150 hyg
terpolierten Wert des Anfangswachstums hg fur 2 = ), 100 hPa
Kristall A154 mit ein (wird in|Kapitel 5.1.2) herge- T a4
1,6 2,6 3,6 4,6 5,6

leitet), so ist es moglich, eine Gerade mit
Abpumpzyklenzahl n = t4t

In hys ~ (0,56 + 0,09) n (5-2)
. . . . . Abb. 5.3: Abhéngigkeit der Hohe der undotierten
ins Diagramm zu legen. Der Kristall A154 ist mit t Schicht hys aus dem Wachstum in der Ab-
= 40 min. und n = 5 noch am besten mit den Ver-  pumpphase (logarithmische Auftragung) von der

. . . Ab ki hl n firt = 35 min.
suchen der Reihe A vergleichbar. Der Wert fir pumpzyrcenzani n tir min

Al149 (100 hPa) fallt im Diagramm etwas aus der
Reihe. Dagegen stimmt der einschluarme Be-
reich in Kristall A147 (75 hPa) mit dem Abpump-
bereich uberein.

5.1.2 Abhangigkeit von der Abpumprate (Versuchsreihen B und C)

Wie bereits in|Kapitel 4 beschrieben, kann bei den Versuchen der Versuchsreihen B und C
keine direkte Wachstumsgeschwindigkeit angegeben werden, da das Wachstum in den Ab-
pumpphase nicht direkt von dem Wachstum wéhrend der Zichtung unterschieden werden
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kann, beide jedoch in derselben Grolienordnung liegen. Deshalb wird die Trennung zwischen
Abpump- und Zichtungsphase hier rechnerisch vorgenommen.

Nimmt man an, daR die integrale Wachstumsgeschwindigkeit R;*® und damit auch die Kri-
stallhéhe hggz wahrend der Zichtungsdauer bei allen Versuchen gleich und das Wachstum in
der Abpumpphase hys entsprechend

Gleichung (2-7) proportional zur Ab-

g 3 pumpdauer t, ist, so erhalt man
£ t=40
3., h=he+Re* 1y (53)
ﬁ i mit h als der gesamten Hohe des Kii-
g , t=10 ; stalls und Rg”® als der integralen
& A A Wachstumsgeschwindigkeit in der
E t=5 Abpumpphase. Somit ist bei einer
gLs | linearen Auftragung von h tiber t, die
21,17 A Steigung der Geraden mit Rg”® und
1 der Schnittpunkt mit der x-Achse mit

0 50 100 150 200 h«r gleichzusetzen. Aus hg lalt sich
ist in Minuten Abpumpdauer ta [min] schlieRlich mit Gleichung (2-1) Rg®
ngegeben. | = Kohlenstoffseite A = Siliziumseite berechnen. Auf diese Weise erhalt

man fur die Kristalle der Versuchsreihe

Abb. 5.4: Auftragung der Kristallinge Uber die Abpumpdauer B (siehe Abb. 5.4):

fur alle Kristalle der Versuchsreihe B. Die Steigung und der
Achsenabschnitt (siehe Text) sind eingezeichnet.

heg = 1,17 + 0,04 mm 0]
Rs"=0,58 £ 0,02 mm/h (5-4a)

und Rs”° = 0,56 + 0,03 mm/h. (5-4b)

Damit ist — in diesem Modell — das integrale Wachstum in der Abpumpphase mit demjeni-
gen in der eigentlichen Ziichtungsphase vergleichbar. Es ist jedoch zu prufen, inwieweit das
Modell den tatsachlichen Wachstumsgeschwindigkeiten gerecht wird, die wéahrend des Ab-
pumpens und der Zichtung auftreten. Dabei wird eine starke zeitliche Abhéngigkeit des
Wachstums vermutet; vor allem die niedrige Temperatur zu Zichtungsbeginn durfte eine Rolle
spielen. Die etwas hdohere Wachstumsgeschwindigkeit der Kristalls A150 dirfte dagegen auf-
grund der um etwa 30°C hoheren Zlchtungstemperatur entstanden sein.

Die Wachstumsgeschwindigkeiten unterscheiden sich fir die Silizium- und die Kohlen-
stoffseite nicht wesentlich. Die Tatsache, daf3 die vier Kristalle der Kohlenstoffseite geringfi-
gig héher gewachsen sind, wird dabei von der Beobachtung Uberlagert, dal3 bei zwei Kristallen
(A150 und A154) die Facette der Siliziumseite die Facette der Kohlenstoffseite leicht Uber-
wachsen hat, bei den beiden Versuchen konnte der umgekehrte Fall beobachtet werden.

Die Ergebnisse aus der Versuchsreihe B sind nicht vollstandig auf Versuchsreihe C Uber-
tragbar. In jedem Fall mul3 bei der Betrachtung der Wachstumsgeschwindigkeiten der Kristall
A159 ausgenommen werden, obwohl bei der Versuchsdurchfihrung (siehe Tabelle 4.5) keine
UnregelmaRigkeiten festgestellt werden konnten. Als Resultat der restlichen drei Kristalle
jeder Seite ergibt sich bei der Berechnung nach Gleichung (5-3):

hkr = 1,19 + 0,20 mm 0] R =0,60 + 0,10 mm/h (5-5a)
und Rs”® =1,14 + 0,14 mm/h. (5-5b)
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Die Abweichungen zur Versuchs-
3 p—r reihe B bestehen vornehmlich in
A einer wesentlich hdheren Wachs-

/ ! tumsgeschwindigkeit in der Ab-

pumpphase, wahrend nach dieser
Rechnung das Kristallwachstum fur
beide Versuchsreihen in etwa kon-
I stant bleibt. Die hohe Wachstums-
geschwindigkeit in der Abpumppha-
se mifte bei t = 40 min. (Kristall
L A159) rechnerisch zu einem Wachs-
0 50 100 150 200 tum von 3,61 mm in der Ab-
Abpumpdauer t [min] pumpphase filhren; dies lalt sich
jedoch nicht mit den Ergebnissen
von| Abb. 5.3/ in Einklang bringen.

N
[&)]
—
1
=
o

Kristallange h [mm] nach der Ziichtung
=
w N
>

t istin Minuten
angegeben. | = Kohlenstoffseite A = Siliziumseite

Abb. 5.5: Auftragung der Kristallinge tber die Abpumpdauer Vermutlich zeigt sich bei dieser Ver-
fur alle Kristalle der Versuchsreihe C. Die Steigung und der suchsreihe der zeitliche EinfluR auf

Achsenabschnitt sind eingezeichnet. das Anfangswachstum deutlicher,

so daRR das einfache Modell des

linearen Wachstums in der Abpumpphase nicht mehr angewendet werden kann. Auch ist die

Basis aus drei Zuchtungsversuchen sicherlich zu klein, um eine eindeutige Abschatzung der

Wachstumsgeschwindigkeit vorzunehmen; dies zeigt bereits die Standardabweichung in Glei-
chung (5-5) die bis zu 17% des Melwertes betragt.

Auch bei Versuchsreihe C wird keine Abhéngigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit von der
Polaritat beobachtet. Da auf der Siliziumseite zum Gberwiegenden Teil 6H und 15R, auf der
Kohlenstoffseite aber ausschlie3lich die 4H-Modifikation wachst, kann auch keine Abhéangig-
keit der Wachstumsgeschwindigkeit von der Kristallmodifikation vorliegen. Die Versuchsreihen
besitzen weitgehend identische Versuchsparameter, eine Abhangigkeit der Wachstumsge-
schwindigkeit von Defekthildung, Keimpréaparation und Keimvorgabe bleibt — analog zur Be-
trachtung der Versuchsreihe B — ausgeschlossen. Der Sachverhalt kann nur durch den Unter-
schied in den axialen Temperaturgradienten erklart werden (vgl. Tab. 4.4 und Tab. 4.6). Wird
das Modell der Stofftransportlimitierung wahrend der Diffusion durch den Hohlraum verwen-
det, dann wirde ein héherer axialer Temperaturgradient im Tiegel zu einer héheren Wachs-
tumsgeschwindigkeit fitlhren. Zur verniinftigen Abschatzung der Auswirkungen einer Ande-
rung der axialen Temperatur wird allerdings eine Computersimulation notwendig, die den
Rahmen dieser Arbeit Uberschreiten wirde.

5.1.3 Abhangigkeit von der Ziichtungstemperatur (Versuchsreihe D)

Abb. 5.6/ zeigt die in |Kapitel 2.1.2| vorgeschlagene Arrheniusauftragung der integralen Kri-
stallwachstumsgeschwindigkeit tGber der mittleren Zichtungstemperatur. Die Steigung des
Arrheniusdiagramms ist mit Gleichung (2-3) gegeben durch

DE, 1 -
AZ DEJ/R = 48,0 K (5-6)
R T

R R ~ exp(~DE/RT) 0] In Rg® ~ -

U DE,=399 + 19 kJ/mol.
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Bei Eckstein [ECK98] sind die von verschiedenen Autoren ermittelten Aktivierungsenthalpie
zusammengefaldt; fur den Zichtungsdruck 35 hPa werden Werte flr DE, von 260 bis 560
kJ/mol angegeben. Es wird allerdings auf eine starke Abhangigkeit von den auf3eren Zich-

tungsbedingungen (Dichtheit des
02 Tiegels, Nahe zum thermodynami-
schen Gleichgewicht etc.) hinge-

A163 | Versuchs- i i . i
N reihen B und C wiesen. In diesem Rahmen ist die

-0,6 %— gefundene Aktivierungsenthalpie
ein sinnvoller Wert. Zuletzt ist

noch anzumerken, dafd die in Glei-
-1 chung (5-4a) und (5-5a) fur die

integrale Kristallwachstumsgeschwind
Re'® [mm/h] (logarithmische Auftragung)

AL6l Versuchsreihen B und C berech-
neten Werte fir die Kristall-

A wachstumsgeschwindigkeiten
?—%L wahrend der Zichtung sich sehr
18 A162 gut in das Diagramm in Abb. 5.6

0375 038 038 039 0395 04 0405 041 einflgen lassen.

reziproke Ziichtungstemperatur 1000/T [1/K] Zusammenfasend laRt sich
X 4H-Keim, C-Seite O 6H-Keim, C-Seite  g@Versuchsreihen B und C sagen, daR die ZUchtungstem-

peratur und der Zichtungsdruck
Abb. 5.6 Arrheniusauftragung der Kristallange Uber der Ziich- . : :
tungstemperatur fiir die Kristalle der Versuchsreihe D. Im Diagramm wesentlich dle_ ) er_ZIEIbare
ist auBerdem ein mittlerer Wert fiir die Versuchsreihen B und C ein-  Wachstumsgeschwindigkeit  be-
getragen (R = 0,6 + 0,1 mm/h, T = 2328 + 15 °C). Dieser wurde  gtimmen. Es konnten keine wei-
jedoch nicht zur Berechnung der Aktivierungsenthalpie herangezo-

gen. teren Zichtungsparameter gefun-

den werden, die die Wachstums-

geschwindigkeit wahrend der
Zuchtung beeinflussen. Dagegen ist das Wachstum in der Abpumpphase und am Anfang der
Zuchtungsphase offensichtlich durch die Prozel3bedingungen und den vorgegebenen Keim
bestimmt. Direkte Beobachtungsmdglichkeiten der Zichtungsbedingungen und der
Wachstumsmechanismen in der Ankeimphase sind nicht mdglich. In der nachfolgenden
Diskussion wird daher versucht, tUber das Auftreten chakateristischer Kristallmerkmale, also
Defekte, Kristallmodifikationen und Dotierstoffkonzentrationen, eventuell vorhandene
unterschiedliche ProzelRbedingungen aufzufinden und zu charakterisieren.

5.2 Defektbildung und -charakterisierung

Die in den untersuchten Kristallen beobachtete Defektbildung in der Ankeimphase und
wahrend des Kristallwachstums wurde bereits in |Kapitel 4 beschrieben. Auch wenn sich die
Kristalle hinsichtlich der Defektbildung und -morphologie teilweise stark unterscheiden, so
kénnen doch allgemeine Aussagen Uber das Auftreten bestimmter Defekte getroffen werden,
die im folgenden kurz diskutiert und mit den Erkenntnissen in der Literatur verglichen werden
sollen.

Die verwendete Keimbefestigungstechnik fuhrt zu der von Madar et al. [MAD97, ANI97]
beobachteten Bildung von Makroréhren und planaren Defektstrukturen an der Grenzflache
zwischen Keim und Graphitscheibe. Durch sekundéare Umsublimationen kénnen diese Defekte
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wahrend der Ziichtung in den Kristall hineinwachsen. Solche Defekte werden in den Kristallen
A147, A161, A162 und A163 beobachtet. Bei den Kristallen der Versuchsreihen B und C ist
zumeist keine Defektbildung auf der Graphitscheibe erkennbar, was aber auch an der kurzen
Zuchtungsdauer und der damit verbundenen geringen Defektsublimation liegen kann. Mit ei-
ner optimierten Keimbefestigungstechnik in Kombination mit einer Verringerung der Tempera-
turgradienten, die auf die Hohlrdume zwischen der Graphitscheibe und der Keimriickseite
einwirken, sollte die Bildung von Makroréhren verhindert werden kénnen. Eine Rekristallisati-
on von Keimbereichen durch die Umsublimation gréerer Hohlraume, wie sie von Vodakov et
al. [VOD97, MOK97] beschrieben wird, ist in keinem der untersuchten Kristalle zu beobachten.

Es ist schwierig, Defekte im Keim, die erst wahrend der Ziichtung gebildet werden, von je-
nen zu unterscheiden, die sich bereits vor der Zichtung im Keimmaterial befunden haben.
Eindeutig dem Wachstum wahrend der Zichtung zuzuordnen sind dabei Makroréhren, die
noch im Keim durch planare Defekte abgeschlossen werden. Bei dem Wachstum auf Ache-
son-Keimen dagegen wird generell jede Mikro- und Makroréhrenbildung auf den Zichtungs-
prozeR zurtickgefiihrt, da Acheson-Keime als solche praktisch keine R6hrendefekte aufweisen.

Die von Ziegler et al. [ZIE83] und Stein [STE93] beobachtete Bildung von Makroréhren auf
der Keimoberflache an Verunreinigungen und Korngrenzen wird bis auf eine Ausnahme nur
vereinzelt beobachtet (siehe |Kapitel 4.3.3]. Auch eine Bildung von Hohlraumen direkt auf der
Keimoberflache tritt nicht auf. Es ist anzunehmen, dafd die bei den Versuchen dieser Arbeit
verwendete Keimpréaparation alle Verunreinigungen von der Keimoberflache entfernen konnte.
Die beschriebenen Ausnahme (siehe|Abb. A.11d| ist vermutlich eine Siliziumkondensation
aufgrund von Prozefinstabilitdten (siehe unten) bei Zichtungsbeginn. Somit handelt es sich
hier nicht um einen typischen Ankeim-, sondern um einen Wachstumsdefekt.

Die beobachtete Bildung von einzelnen Kohlenstoffeinschliissen nahe der Keimoberflache
weist aufgrund der kompakten Form (Abb. A.12 und Abb. A.17b) und dem ausschlief3lichen
Auftreten wahrend einer kurzen Zeitspanne auf eine von Glass et al. [GLA97, TSV98] be-
schriebene Prozelinstabilitdt hin. Vorstellbar ware hier eine lokale Kohlenstoffausscheidung
bzw. Graphitisierung der Kristalloberflache z.B. durch eine zu hohe Wachstumsrate mit resul-
tierendem Siliziummangel, analog zu den Beobachtungen von Nishino et al. [NIS95]. Dafur
spricht vor allem, dafl3 solche Einschliisse, an denen sehr oft Mikroréhren beginnen, nur bei
den Kristallen A150, A152 und A156 beobachtet wurden. Die Ziichtung wurde mit einer nied-
rigen Abpumpkonstante durchgefiihrt, so dal3 das Anfangswachstum mit einem hohen Tem-
peraturgradienten im Tiegel (siehe|Kapitel 4.2.1/ und|4.2.2) und einer hohen Uberséttigung er-
folgt. Unklar ist, ob der Stofftransport von Silizium dabei in der Gasphase oder auf der Kristall-
oberflache limitiert wird.

Die Bildung von Bereichen hoher EinschluRdichte an Kohlenstoffpartikeln mit ,,fussel-
artiger Oberflache (siehe|Kapitel 2.4.3/und|Abb. A.17] erfolgt offensichtlich nicht in der Nahe
der Keimoberflache, sondern erst im weiteren Zichtungsverlauf. Der Zeitpunkt und die Form
des Auftretens sowie die Dichte an Partikeln sind bei allen Kristallen nicht mit den Zichtungs-
parametern korreliert. Einzig eine Zunahme der Dichte sowie des mittleren Durchmessers der
Kohlenstoffpartikel bei starker Heizerdegradation wird (bei den Kristallen A149 und A163) be-
obachtet. Vodakov [VOD97] vermutet, dal3 teilweise oder vollstandig graphitisierte SiC-Partikel
aus dem Pulver zum Keim transportiert werden. Als Transportmechanismus schlagt er Kon-
vektion vor. Eine Anreicherung von Kohlenstoffstaub in der Gasphase, ausgehend von den
degradierenden Tiegelteilen, wird dagegen bei Inomata [INO71] und Nishino et al. [NIS95] dis-
kutiert.
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Eine lokal erhéhte EinschluRdichte bleibt im weiteren Wachstum im wesentlichen unver-
andert erhalten, so daf? sich ein anndhernd stationdrer FluR an Kohlenstoff- oder SiC-
Pulverpartikeln zur Kristalloberflache ausbilden muR3. Die Frage nach der Herkunft der Partikel
wird sich erst durch eine genaue Analyse der Zusammensetzung der Einschlisse klaren las-
sen. AulRerdem ist zu prifen, ob Kohlenstoffpartikel aus dem Innenaufbau (z.B. von degradie-
renden Heizern) durch die Tiegelwand in den Tiegel gelangen kénnen.

Als Ursache fur Siliziumkondensation wird von Glass et al. [GLA97, TSV98] eine Prozefin-
stabilitat angegeben, in deren Verlauf sich Silizium aus der Gasphase auf der Kristalloberflache
abscheidet. Wenn dieser Defekt von SiC Uberwachsen wird, so kommt es im Laufe der Ziich-
tung zu Silizium-Umsublimationen. Als Resultat bilden sich Makroréhren an der Defektoberfla-
che aus, die im Kristall weiter wachsen. Teilweise Rekristallisation Uber der Siliziumkondensa-
tion fuhrt dabei zur Bildung eines trépfchenférmigen Bereichs Uber der Ausscheidung mit aus-
gehenden Makrorohren. Dieses Ablaufschema deckt sich sehr gut mit den beobachteten De-
fektstrukturen (siehe|Abb. A.14a), bedarf jedoch noch einer Verifikation durch die Analyse der
chemischen Zusammensetzung des Materials im Defektbereich und im rekristallisierten SiC-
Material auf das Vorhandensein von Siliziumiuberschuf3. An Siliziumkondensationen wird teil-
weise eine Anderung der Kristallmodifikation beobachtet (siehe Abb. A.18b].

Die gleiche Morphologie wie eine Siliziumkondensation haben die z.B. bei Kristall A159, Si-
liziumseite, auftretenden Kristallbereiche mit polykristallinem Wachstum (,3C-Bereich®). Zur
Zusammensetzung der Kristallmodifikationen in diesem Bereich siehe [Kapitel 4.2.2.| Hochst-
wahrscheinlich erfolgt aufgrund einer Kondensation (mit ungeklarter chemischer Zusammen-
setzung) eine Flachen- oder Volumenkeimbildung tUber der Ausscheidung. Gleichzeitig erfolgt
eine massive Bildung von Makrordhren Uber der Ausscheidung. Da das Auftreten polykristalli-
nen Wachstums offensichtlich auf das Wachstum auf der Siliziumseite von 4H-Keimkristallen
beschrankt ist, kommen nur kinetische Ursachen fir die Ausscheidung in Frage. Diese mif3-
ten zusatzlich noch abhéangig von der Polaritat und der Modifikation sein — erwartet wird der
Einflul? der Oberflachenenergie.

Mikroréhren, die aufgrund von Schraubenversetzungen ein hohles Zentrum besitzen, bilden
sich aufgrund von Spannungen an der Kristalloberflache, die thermodynamisch und kinetisch
bedingt sind. Sie werden an der Oberflache als Mikroréhren mitwachsen, solange die Schrau-
benversetzung durch den Kristall lauft, da allein aus thermodynamischen Griinden das Material
im Zentrum der R6hre verdampft. In den untersuchten Kristallen kann keine Relation zwischen
der Dichte an Mikrorohren und den makroskopisch vorgegebenen Versuchsbedingungen
(Druck, Temperatur, Abpumprate, Keimpolaritat, Kristallmodifikation) gefunden werden, wohl
aber die Abhangigkeit vom Auftreten anderer Defekte.

Die Bildung von Makrorohren erfolgt nach Nishino et al. [NIS95] und Augustine et al.
[AUG97] an Fremdphasen (siehe|Abb. A.21] und Hohlraumen auf der Kristalloberflache. Stein
[STE93] und Vodakov et al. [VOD97] ziehen auRerdem noch sekunddre Umsublimationen im
Kristall in Betracht, die bewirken, da3 Hohlrdume und Siliziumeinschlisse im Temperaturfeld
zur Kristalloberflache wandern und dabei evtl. einen réhrenférmigen Hohlraum hinterlassen.
Da in den untersuchten Kristallen Makroréhren sowohl an einem Defekt (z.B. Kohlenstoffparti-
kel und Siliziumkondensationen, siehe|Abb. A.13b/bzw.|A.14a] als auch spontan im Kristall
(siehe |Abb. A.14d] entstehen, werden beide Wachstumsmechanismen fiir wahrscheinlich
gehalten. Einen Hinweis auf die fur die Makroréhrenbildung verantwortlichen Fremdphasen
konnte dabei die Untersuchung der chemischen Zusammensetzung der Wénde und evtl. des
inneren Bereichs der Makrordhren liefern.
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Die Makrordhrenbildung und -terminierung erfolgt vornehmlich an ProzefZinstabilitaéten und
Wachstumsiibergangen, z.B. an der Anderung der Modifikation oder am Ubergang vom nicht-
facettierten zum facettierten Wachstum. Auch eine Aufspaltung (siehe|Abb. A.15a) oder Ande-
rung der Wachstumsrichtung (Abb. A.15b] kann beobachtet werden. Diese wird entweder
durch eine Anderung der Richtung des Temperaturfeldes oder durch Anderung der kristallo-
graphischen Richtung der c-Achse, z.B. durch Eigenspannungen oder Verkippungen, erzeugt.
Die Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen und Verkippungen an den obengenannten Wachs-
tumsilbergangen wird von mehreren Autoren [MAD97, ANI97, TUO97] erwahnt und fur die
Bildung von Mikro- und Makroréhren an den Wachstumsiibergangen verantwortlich gemacht.
Analog zu den Beobachtungen von Mokhov et al. [MOK97] kann auch bei den im Rahmen
dieser Arbeit untersuchten Kristallen eine starke Bildung von Mikro- und Makroréhren an
Grenzflachen beobachtet werden, die durch eine Anderung der Modifikation (besonders von
15R nach 6H und von 6H nach 4H) gekennzeichnet sind.

Tropfchenketten (siehe|Abb. A.14alund |A.14c) sind durch die Einwirkung der Temperung
wahrend der Zlchtung (siehe |Kapitel 2.4.4kntstandene, gleichgewichtsnahere Formen von
Makroréhren anzusehen [BAK94]. Abb. A.14e|zeigt dabei eine Mikroréhre, die durch die Tropf-
chen hindurchlauft, so daf eine Versetzungslinie im Zentrum der Mikroréhre und damit auch
im Zentrum der Tropfchenkette angenommen werden kann.

Bei der Betrachtung von planaren Defekten mul3 eine Unterscheidung vorgenommen wer-
den zwischen solchen, in deren Mitte eine Makroréhre miindet (Abb. A.16b}, und solchen, die
an den Seiten vertikale anisotrope Strukturen besitzen (siehe/Abb. A.16a). Planare Defekte des
ersten Typs treten nach Nishino et al. [NIS95] ebenso wie Makroréhren durch die Anlagerung
von Fremdphasen an der Kristalloberflache auf. Sie werden ausschlieB3lich zur Terminierung
von Makroréhren beobachtet. Dabei weitet sich die Rohre auf und bildet eine anisotrope Ab-
schlu3flache, die schlie3lich von einer Wachstumsstufe komplett Gberwachsen wird.

Nach Vodakov et al. [VOD97, MAK97] stellen planare Defekte des zweiten Typs die Ab-
schluflaichen von Rekristallisationsbereichen dar. Diese kdnnen aufgrund von sekundarer
Umsublimation z.B. von Hohlraumen an der Grenzflache zwischen Graphitscheibe und Keim-
riickseite, entstehen. Aber nach Tsvetkov et al. [TSV98] ist auch die Bildung eines Volumen-
keims an der Kristalloberflaiche durch die Anlagerung eines SiC-Korns mdglich. Hier wird das
Korn mit dem Kristall mitwachsen, und wenn der Kristall schneller wéchst, so wird das Korn-
wachstum durch Uberwachsen gestoppt. Ist die Kristallorientierung und -qualitat kann zwi-
schen Korn und Einkristall unterschiedlich, so bleiben vertikale anisotrope Hohlrdume mit einer
planaren Abschluf3flaiche zurtick. Die durch Rekristallisation und Fremdkornanlagerung entste-
henden planaren Defekte sind voneinander nach der Zichtung nicht zu unterscheiden.

Das Kristallwachstum Uber der AbschlulZfliche von planaren Defekten des zweiten Typs
verlauft oftmals in einer anderen Kristallmodifikation als das vorhergehende Stufenwachstum
(inlAbb. A.16alnur schwer zu erkennen). Vor allem der Ubergang von 6H nach 15R (siehe |Abb.
A.18a|und |A.18b) wird dabei beobachtet. Anscheinend erfolgt entweder bevorzugt Flachen-
keimwachstum oder die Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen auf der Abschlu3fliche des
planaren Defekts. Die genaue Ursache ist jedoch nicht bekannt.

Zusammenfassend kann man sagen, dal3 eine nicht optimierte Keimbefestigung in der
Ankeimphase zur Bildung von Makrorohren auf der Keimriickseite fihrt, die unter Umstanden
in den Kristall wachsen. Die verwendete Keimpraparation dagegen tragt dazu bei, dafl3 direkt
auf der Keimoberfliche nur vereinzelt Makrorbhren beginnen. Eine zu schnelle
Wachstumsrate ist Ursache fiur die Bildung von einzelnen Kohlenstoffprazipitaten nahe der
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Keimoberflache, an denen Mikroréhren gebildet werden. Die Graphitisierung des SiC-Pulvers
oder die Degradation des Tiegelmaterials kann dagegen zu Bereichen hoher Kohlenstoff-
Prazipitatdichte ohne Mikroréhrenbildung fuhren. Ein durch ProzeRinstabilitdéten verursachter
Siliziumuberschul in der Gasphase aulert sich in Siliziumkondensationen auf der Keim- bzw.
Kristalloberflache, die auch zu einer Anderung der Kristallmodifikation fiihren kann. Mikro- und
Makroréhren kénnen aufgrund von thermodynamischen, kinetischen oder prozef3orientierten
Bedingungen auf der Kiristalloberfliche entstehen und wachsen durch sekundéare
Umsublimationen in Richtung des Temperaturfeldes weiter. Planare Defekte werden durch
Ausweitung von Makroréhren, durch Einschlu und Wachstum von SiC-Kdrnern oder durch
Rekristallisation von Kristallbereichen gebildet; das Uberwachsen eines planaren Defekts kann
zur Anderung der Kristallmodifikation fiihren.

Es steht fest, dal} die Bildung der meisten im Kristall auftretenden Defekte sowohl von
prozefRspezifischen als auch von wachstumsspezifischen Ursachen abhéangig ist. Im
allgemeinen wird sich eine Anderung der Ziichtungsparameter (Druck, Temperatur, Ab-
pumprate) nicht direkt auf die Defektbildung und -dichte auswirken. Vielmehr werden die
wahrend der Zichtung auftretenden thermodynamischen (Stofftransport, chemische
Zusammensetzung der Gasphase) und kinetischen (Oberflachenmorphologie und -diffision,
Fremdphasenbildung) Bedingungen die Defektbildung steuern. Das Verstandnis der
Auswirkung der Zichtungsparameter auf die Prozel3bedingungen ist eine wichtige Bedingung
fur eine vorhersagbare und kontrollierte Defektbildung und -terminierung.

5.3 Das Auftreten bestimmter Kristallmodifikationen

Die Verteilung der Kristallmodifikationen 3C, 4H, 6H und 15R in den untersuchten Kristallen
wurde in|Kapitel 4| bereits vorgestellt. Die Diagramme zeigen ein hochst unterschiedliches
Auftreten von Kristallmodifikationen in den einzelnen Léngsschnitten. Trotzdem lassen sich
einige Beobachtungen zusammenfassen und verallgemeinern.

Es zeigt sich, daR ein einheitliches Wachstum der Kristallmodifikation 6H Gber den gesam-
ten Kristall in keinem der untersuchten Kristalle auftritt. Vielmehr ist das Wachstum immer von
Kristallbereichen mit 15R-Modifikation begleitet. Auf der Siliziumseite wéchst die Modifikation
6H sowohl bei der Vorgabe eines Keimes in der 6H- als auch in der 4H-Modifikation. Anschei-
nend wird — in Ubereinstimmung mit der Arbeit von Stein et al. [STE93] - hier die Modifikation
6H stabilisiert. Ein anfanglich auftretendes Wachstum der 4H-Modifikation auf der Siliziumsei-
te von 4H-Keimen (Versuchsreihe C) ist dagegen instabil und wird in jedem der untersuchten
Kristalle durch ein 6H-Wachstum abgelost. Die Berechnung der gewachsenen Kristallange bis
zum Ende der Abpumpphase (siehe Kapitel 4.1.2) gibt dabei eine Obergrenze fiir die Dicke des
4H-Bereichs im Kristall an, d.h. spatestens in der Zichtungsphase wachst die Modifikation 6H
(evtl. mit 15R-Bereichen) weiter. Ansonsten wird kein stabiles 4H-Wachstum auf der Silizium-
seite wahrend der Zuchtungsphase vorgefunden.

Das Wachstum in der Kristallmodifikation 15R wird in den untersuchten Kristallen nur als
Beimengung eines Wachstums in der 6H-Modifikation beobachtet; es existieren also, bis auf
den Kiristall A163, keine 15R-Bereiche als Einschlisse in einem Wachstum der 4H-
Modifikation. Fur die Bildung der 15R-Modifikation kann die Unterscheidung in drei Falle ge-
troffen werden. Sie erfolgt immer entweder von der Kristalloberflaiche, von der Oberflache
planarer Defekte oder von parasitar Wachsenden SiC-Kristallen am Keimrand aus (dieses Ver-
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halten ist in einem Langsschnitt nicht zu beweisen, kann aber durch die Betrachtung der ange-
fertigten Wafer gestuitzt werden).

Das Auftreten des ersten Falls wird nur beim Wachstum auf der Siliziumseite beobachtet
(Kristalle A152, A153 und A154) und fihrt dort zu groRen 15R-Kristallbereichen, die in der Re-
gel nicht mehr von 6H-Wachstum verdrangt werden. Im zweiten Fall wéare die Bildung von
15R-Bereichen defektkorreliert. Diese Tatsache wird gestitzt durch die Beobachtung, dafl
Kristalle der Versuchsreihen B und C mit hoher Abpumpkonstante sowohl eine héhere Dichte
an planaren Defekten (siehe|Kapitel 4.2.6) als auch einen héheren Volumenanteil an 15R-
Bereichen aufweisen (zumindest bei Versuchsreihe B, das polykristalline Wachstum bei Ver-
suchsreihe C fihrt zu einer Verfalschung des Ergebnisses). Auch die Bildung groRer 15R-
Bereiche bei Kristall A147 ist mit der auftretenden hohen Dichte der planaren Defekte erkléar-
bar.

Fir den dritten Fall wird angenommen, dal3 15R-Bereiche im Kristall durch eine Ubernahme
der Modifikation eines parasitaren Randbereichs in das Kristallwachstum entstehen. Dies wird
durch die Beobachtung verstarkt, dal® in unmittelbarer Nahe zum einkristallinen Kristallbereich
parasitares Wachstum am weitaus haufigsten in der 15R-Modifikation erfolgt. Die Morpholo-
gie eines solchen 15R-Bereichs entspricht dabei einer diinnen, horizontalen Spitze, die weit in
den Kristallbereich hineinragt, aber nur eine geringe Hohe aufweist. Das im Einkristall vorherr-
schende 6H-Kristallwachstum dréangt den 15R-Bereich schnell wieder an den Randbereich
zuriick; dieses Verhalten entspricht der Modellvorstellung des Kristallwachstums mittels
Wachstumsstufen, die von der Kristallmitte aus an den Kristallrand verlaufen. Auffallend ist,
daR bei dem Wachstum auf der Kohlenstoffseite kein 15R-Bereich bis in den Bereich des Fa-
cettenwachstums eindringt.

Auf der Kohlenstoffseite beobachtet man sowohl das Wachstum von Bereichen der 4H-
wie der 6H-Modifikation. Anscheinend ist die Modifikation des Keimkristalls von Bedeutung.
Ein Trend zeichnet sich besonders bei den Versuchsreihen B und C dahingehend ab, daf} die
Modifikation des Keimes wahrend des Kristallwachstums beibehalten wird. Das ausschlief3li-
che Wachstum der 4H-Modifikation auf der Kohlenstoffseite von 4H-Keimen wird bei allen
Versuchen bis auf zwei Ausnahmen beobachtet. In Kristall A162 tritt bei Zichtungsbeginn
Wachstum in der 6H-Modifikation auf, und in Kristall A163 treten wahrend des Kristallwachs-
tums 15R- und 6H-Bereiche auf. Es ist bei beiden Kristallen offensichtlich, daf das Wachstum
dieser Modifikationen vom Kristallrand aus beginnt und in schmalen Bereichen (,,Zacken®) in
den Kristall hinein fortgefuhrt wird.

Das Wachstum auf der Kohlenstoffseite bei vorgegebenen 6H-Kristallen verlauft unter-
schiedlich, beginnt aber immer in der 6H- bzw. der 15R-Modifikation. Bei Kristall A152 ist wah-
rend der Abpumpphase, bei den Kristallen A150 und A161 wahrend der Zichtungsphase eine
Anderung der Modifikation nach 4H zu verzeichnen — wie auch von Stein et al. [STE93] beob-
achtet. Der Umschlag beginnt dabei immer auf der Facettenflaiche und nicht am Kristallrand.
Eine Anderung der Modifikation von 4H nach 6H konnte dagegen nicht beobachtet werden.
Dies laRt den Schluf zu, dal? ein Wechsel in die unter Umstanden energetisch glinstigere Kri-
stallmodifikation 4H nur auf der Facettenflache, also auf einer atomar glatten Oberflache, statt-
finden kann.

Ein Vergleich des Wachstums auf der Kohlenstoffseite der Kristalle der Versuchsreihe B
mit dem Diagramm von Tairov und Tsvetkov [TAI83, TAI95] (Abb. 2.9} ergibt auf den ersten
Blick eine gute Ubereinstimmung: Wahrend bei kleiner Abpumpkonstante das Wachstum
vorwiegend in der Modifikation 4H verlauft, dominiert bei groBen Abpumpraten das 6H-



Kapitel 5: Diskussion 68

Wachstum. Die Aussage ist aber in dieser Konsequenz nur schwer haltbar, denn zum einen
wurde bei den TTPL-Messungen von Kristall A160 (mit sehr kurzer Abpumprate) kein 4H-
Wachstum gefunden, zum anderen beginnt ein 4H-Wachstum in Kristall A150 erst lange nach
der Abpumpphase, so dal3 eine Korrelation nicht gerechtfertigt ist.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dal3 das Auftreten bestimmter Kristallmodifikatio-
nen stark von der Polaritat und der Modifikation des Keims abhangig ist. Auf der Siliziumseite
wird die 6H-Modifikation deutlich bevorzugt, wahrend auf der Kohlenstoffseite, unter leichter
Bevorzugung des 4H-Wachstums, die Modifikation des Keimes meist auch im Kristall zu fin-
den ist. 15R-Bereiche kdnnen nur als Einschlisse in der 6H-Modifikation und im nicht-
facettierten Wachstum beobachtet und an der Keimoberflache, an der Oberflache von plana-
ren Defekten und an parasitiaren Kristallen im Randbereich gebildet werden. Die Ursache flr
dieses Verhalten liegen in den unterschiedlichen Aktivierungsenthalpien fiir die Oberflachen-
diffusion und in einer unterschiedlichen Oberflachenenergie fir Bindung der Teilchen an den
Kristall. Eine Temperatur- und Druckabhangigkeit der Bildung spezieller Kristallmodifikationen
wird nicht vorgefunden.

5.4 Oberflachenmorphologie

Bei der Untersuchung der Morphologie der Kristalloberflachen wurde eine signifikante Ab-
héngigkeit der Stufen- und Facettenstruktur von der Polaritat festgestellt. Die fir die beiden
Wachstumsseiten in Kapitel 4.4|beschriebenen Beobachtungen sollen hier kurz zusammenge-
faf3t und diskutiert werden.

Es zeigt sich, da’ die Morphologie sowohl der facettierten Abschlul3flaichen als auch der
atomar rauhen Wachstumsflachen stark durch die Polaritdt der Kristalloberflache bestimmt
wird. Der wichtigste Unterschied ergibt sich in der Grof3e des Bereichs, auf dem facettiertes
Wachstum stattfindet. Dabei kann auf der Siliziumseite praktisch nicht von einer ,,Facette*
gesprochen werden. Die Stufenhthen auf dem facettierten Wachstum werden nur qualitativ
beobachtet — die Makrostufen auf der Facette der Kohlenstoffseite sind sehr viel héher und
die Terrassen sind breiter als diejenigen auf der Abschlu3flache der Siliziumseite. Doch bei
dem Wachstum auf atomar rauhen Flachen sind fir die Kohlenstoffseite im Mikroskop keine
Strukturen mehr aufzulésen, wahrend das Wachstum auf der Siliziumseite sich nicht andert.

Diese Beobachtungen stimmen mit denen von Okamoto et al. [OKA98, KIM95] Uberein, der
das Wachstum der Abschlu3flaichen ebenfalls qualitativ untersucht hat. Als Ursache fir das
unterschiedliche Verhalten wird die grol3ere Oberflaichenenergie der Siliziumseite gesehen.
Dadurch wird auf der Siliziumseite ein Makrostufenwachstum (step bunching) mit Stufenan-
sammlungen und Terrassen beginstigt [YOS98], wahrend beim atomar rauhen Wachstum der
Kohlenstoffseite ein atomares Stufenwachstum auftritt, das im optischen Mikroskop nicht
mehr sichtbar ist. Die Facette der Kohlenstoffseite wéachst atomar glatt, doch trotz der héhe-
ren Unterkiihlung ist die Aktivierung zur Bildung einer neuen Kristallage so hoch, dal} das late-
rale Wachstum sehr schnell ist und zu sehr hohen Makrostufen fihrt.

Wenn die Hohe der Wachstumsstufen von der Ubersattigung ber dem Kristall und von der
Oberflachenenergie abhéngig ist, so wird erwartet, daf3 sie mit zunehmender Zichtungsdauer
abnimmt, bedingt durch die Graphitisierung des Pulvers (Abnahme der Sublimationsrate des
Pulvers). Mit steigender Temperatur bzw. mit kirzerer Abpumpkonstante sollte dagegen sie
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Ubersattigung zunehmen, was zu héheren Wachstumsstufen fiihrt. Alle Abhangigkeiten konn-
ten auch beobachtet werden, vor allem der Einflu der Ziichtungsdauer und der Abpumpkon-
stante (Siehe dazu Abb. A.20).

Die bei den Kristallen A150 und A160 auf der Kohlenstoffseite auftretende hexagonale Ani-
sotropie der Facette sowie die Bildung von hexagonalen Abschlu3flachen bei Kristall A160 auf
der Siliziumseite sind jeweils Ausdruck fir die auch von anderen Autoren beobachtete sechs-
zahlige Symmetrie entlang der <11 00 >- bzw. der <1120 >-Richtungen. Die Kristallrichtungen
wurden allerdings nicht verifiziert, da keine Orientierung des Kristalls senkrecht zur c-Achse
z.B. mittels Laue-Aufnahme vorgenommen wurde. Bei den untersuchten Kristallen konnte
keine Abhangigkeit der Kristallwachstumsgeschwindigkeit von der Modifikation oder der Pola-
ritit beobachtet werden, was auf eine Stofftransportlimitierung bei der Diffusion der Spezies
durch den Hohlraum schlie3en laRt (die Diskussion ist in|Kapitel 5.1.2|erfolgt).

5.5 Dotierstoffeinbau

Die Untersuchung der Nettodotierung Np—-N, an Halbscheiben der Versuchsreihen B und C
hat ergeben, daf in Kristallen, die unter Verwendung der Doppelkeimtechnik geziichtet wer-
den, die Stickstoffdotierung auf der Kohlenstoffseite hoher ist als auf der Siliziumseite, und
zwar unabhangig von der Kristallmodifikation. Dies deckt sich mit den Beobachtungen anderer
Autoren (siehe |Kapitel 2.3.2]. Die Ursache fur dieses Verhalten liegt nach Ohtani et al.
[OHT98], dalR auf der Kohlenstoffseite auch auf Terrassen, auf der Siliziumseite jedoch nur in
Makrostufen (vor allem in (1 1 00)-Ebenen) der Einbau von Stickstoff erfolgen kann (sieheAbb.
2.6]. Dies folgt unmittelbar aus dem Einbau von Stickstoff auf einen Kohlenstoffplatz im SiC-
Gitter.

Unterschiede zwischen den einzelnen Kristallmodifikationen, wie von Ohtani et al. [OHT98]
angegeben, waren im Rahmen der Mel3genauigkeit und der Vergleichbarkeit der Versuche
weder zu widerlegen noch zu beweisen. Dagegen wurde an den Kristallen A150 und A153 ein
erhohter Stickstoffeinbau auf der Facette der Kohlenstoffseite (gegeniber dem Einbau auf
Seitenflachen) nachgewiesen. Diese auch optisch an Langsschnitten und Wafern einfach
nachvollziehbare Tatsache beruht auf dem erhdhten Einbau von Stickstoff in der atomar glat-
ten (000 1)-Oberflache durch das weitgehende Fehlen von mikroskopischen Wachstumsstu-
fen. In jedem Fall ist die dunklere, auf facettiertes Wachstum hinweisende Flache im L&ngs-
schnitt bzw. im Wafer mit der an der Oberflache gebildeten Facette identisch. Auf der Silizi-
umseite miuRte entsprechend die Dotierung auf einer Facettenflache noch weiter abnehmen,
doch wurden dort keine Facettenflachen beobachtet (siehe oben).
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6. Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde versucht, die bei der Ziichtung von Siliziumkarbid aus der
Gasphase beobachteten Kristalleigenschaften mit Literaturangaben zu vergleichen und daraus
allgemeine Aussagen abzuleiten. Aus der Vielfalt der mdglichen Ziichtungsparameter wurden
die Versuchsdauer, die Temperatur, der Druck und der Druckverlauf zu Ziichtungsbeginn vari-
iert. Die Keimpolaritat und die Kristallmodifikation des Keims wurden als weitere Versuchspa-
rameter in die Zlchtungsexperimente einbezogen. Und schliel3lich wurden alle Kristalle auf
mogliche Korrelationen, insbesondere der Wachstumsgeschwindigkeit, Defektcharakterisie-
rung und des Auftretens von Kristallmodifikationen, mit diesen Versuchsparametern unter-
sucht. Auch die Oberflachenmorphologie und der Dotierstoffeinbau wurden am Rande disku-
tiert.

Es konnte gezeigt werden, dal3 die integrale Kristallwachstumsgeschwindigkeit mittels ein-
facher GesetzmafRigkeiten von Druck, Temperatur und Abpumprate abhangig ist. Das Wachs-
tum auf der Kohlenstoffseite erfolgt mit hoher Wahrscheinlichkeit in der Modifikation, die
durch den Keim vorgegeben wurde, unter leichter Tendenz zum Kristallwachstum in der 4H-
Modifikation. Auf der Siliziumseite wird dagegen offensichtlich immer die Kristallmodifikation
6H stabilisiert. Verschiedene Mechanismen flr die Bildung von 15R-Bereichen in Gebieten mit
6H-Kristallwachstum kdnnen angegeben werden. Die unterschiedlichen, in Keim und Kristall
auftretenden Defekte konnten groRtenteils auf einige wenige ProzeRRbedingungen zurlickge-
fuhrt werden. Zuletzt dient auch das Verstandnis der unterschiedlichen Oberflaichenmorpholo-
gie und des unterschiedlichen Dotierstoffeinbaus einer Optimierung der Zichtungsbedingun-
gen im Hinblick auf Defektfreiheit, Homogenitat und Kristallgrolie.

Es ist klar, daf3 eine Diplomarbeit kein vollstandiges Bild der bei der SiC-Gasphasenziich-
tung ablaufenden Prozesse geben kann. Und doch lie3en sich bei genauer Betrachtung viele
Hinweise auf Verknupfungen und Ablaufschemata gewinnen. Diese Aussagen kdnnen aller-
dings nur Bestand haben, wenn sie auf eine breitere Datenbasis gestellt werden, als dies in
der vorliegenden Arbeit moglich war. Viele Mechanismen sind noch unbekannt und konnten
auch in dieser Arbeit nicht eindeutig zugeordnet werden. Deshalb soll hier abschlieRend ver-
sucht werden, Anregungen fir weitere Untersuchungen zum Einfluf3 von Druck und Tempera-
tur auf die Ankeimbedingungen bei der Ziichtung von SiC-Kristallen aus der Gasphase zu ge-
ben, die im Rahmen dieser Arbeit nicht verwirklicht werden konnten.

Bei der Betrachtung der Kristallwachstumsgeschwindigkeit mul3 zum einen versucht wer-
den, mit besser geeigneten theoretischen Modellen in dieser Arbeit nicht beriicksichtige H-
fekte wie die Warmetransportlimitierung, den advektiven Fluf3, die Temperaturverteilung und
die zeitliche Abhangigkeit der Geschwindigkeit abzuschatzen und gegebenenfalls aufzuneh-
men. Zum anderen waére aber auch von Bedeutung, in welchem Rahmen das einfache Modell
der Stofftransportlimitierung gilt, und wo es effektiv eingesetzt werden kann. Die in dieser
Arbeit gewonnenen Daten werden jedenfalls durch dieses Modell gut beschrieben.

Zur Verteilung der Kristallmodifikationen ist anzumerken, daf3 bis jetzt alle Versuche, eine
experimentell glltige GesetzmaRigkeit flir das Wachstum von Modifikationen aufzustellen, an
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der Nicht-Verfuigbarkeit der dazu gehérigen Theorie gescheitert sind. Solange theoretisch nicht
klar ist, warum sich Modifikationen ausbilden, solange ist das Problem nicht gelost.

Schlie3lich zeigt sich bei der Defektbildung ganz offensichtlich, dal man zwar oft angeben
kann, warum bestimmte Defekte auftreten, aber nicht, wann diese Defekte nicht mehr auftre-
ten. Hier ist es erst einmal nétig, zu klaren, aus welchem Material die einzelnen Defektsorten
bestehen, und welcher Mechanismus fir ihre Bildung verantwortlich ist. Hier spielen auch
experimentell nur schwer bis gar nicht zugéangliche Parameter wie die Temperaturverteilung,
die Gasphasenzusammensetzung und die Prazipitatbildung im Tiegel eine entscheidende Rol-
le.

Das Ankeimverhalten ist ein wesentlicher Bestandteil des Zichtungsablaufes. In diesem
Zuchtungsabschnitt beginnt das Kristallwachstum und geht schlieBlich in einen annahernd
stationaren Zustand Uber. Wenn die Vermeidung einer Defektstruktur wahrend der Ankeim-
phase gelingt, so gelingt sie sicherlich auch wahrend der Ziichtung. Die Untersuchung dieses
so sensiblen Bereiches der Zlichtung ist noch langst nicht abgeschlossen.
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Anhang

A.1 Bilder von Kiristallen, Langsschnitten und Wafern

Abb. A.l: Bilder aus der Ver-
suchsreihe A, Kristall A148.

(a) Fur die Zichtung verwendeter
Acheson-Keim, rundgedreht.

(b) Der gezichtete Kristall A148.
In der Mitte befindet sich die
runde Facette, umgeben von
einkristalinem Bereich. Am
Rand ist parasitares, polykri-
stallines Wachstum aufgetre-
ten.
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Abb. A.2: Langsschnitt des Kristalls A148 (Versuchsreihe A). Man sieht unten mittig den Keim (hellgrau), dariiber die
undotierte Schicht (ebenfalls hell) und den Kristall (griin). Dunkle Réhren zu beiden Seiten des kristallinen Bereichs
begrenzen die einkristalline Flache. Links und rechts am Rand befinden sich polykristalline Bereiche (rot und gelb).
Gelbe Spitzen (15R-Modifikation) wachsen teilweise in den einkristallinen Bereich hinein.
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(28

b)

Abb. A.3: Ziichtung von Kristallen mittels Doppelkeimtechnik am Beispiel des Kristalls A154 (Versuchsreihe B).

(@) Griner Acheson-Keim. (b) Geteilter und aufgeklebter Keim; die obere Hélfte wurde herumgedreht.

(c) Geziichteter Kristall. Oben im Bild ist die Siliziumseite, unten die Kohlenstoffseite zu sehen. Man erkennt deut-
lich die unterschiedliche Morphologie der beiden Kristalloberflachen.

Facette Facette
Siliziumseite Kohlenstoffseite

Abb. A.4: Langsschnitt des Kristalls A153 (Versuchsreihe B). Uber der schwarzen Graphitscheibe befindet sich der
Keim, der aus einer Vielzahl von Schichten unterschiedlicher Kristallmodifikationen besteht. Die Wachstumsseite
ist im linken Kristall die Siliziumseite, im rechten Kristall die Kohlenstoffseite. Der Kristall selbst besitzt in beiden
Fallen die Kristallmodifikation 6H, auch wenn er links etwas heller erscheint als rechts. Die Facetten sind oben
angezeichnet. Der Kristall wird nach auf3en durch polykristallines Wachstum (rote und gelbe Kdérner) begrenzt.

, Abb. A.5: Wafer-Halbscheibe des Kristalls

@ C'SEItE A150 (Versuchsreihe B). Sie reprasentiert

: . den Kristall in der H6he 220 bis 980 um

® SI'SE“‘E 5 mm Uber dem Keim und ist beidseitig poliert.

oy ¥ Die MeRstellen auf der Kohlenstoffseite @

und der Siliziumseite @ fir die C(U)-
Messung sind eingezeichnet.
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Facette Facette
Siliziumseite | | Kohlenstoffseite

5 mm

Abb. A.6: Langsschnitt des Kristalls A156 (Versuchsreihe C). Der Keim lber der schwarzen Graphitscheibe besteht
aus der Kristallmodifikation 4H (rot). Links ist die Siliziumseite Wachstumsseite, rechts die Kohlenstoffseite. Auf
der Siliziumseite wéchst zuerst 4H (rot), dann 6H (griin) mit 15R-Bereichen (hellgelb) und starken Defekten (dunkle
Spuren). Die Kohlenstoffseite zeigt dagegen ausschlieRlich die Kristallmodifikation 4H. Die Facetten sind oben an-

gezeichnet, am Rand sind polykristalline, gelbliche Bereiche zu erkennen.

Kristall A162 Kristall A161

Kristall A163

Abb. A.7: Die drei Kristalle der Versuchsreihe D, nach Ziichtungstemperaturen angeordnet und auf 40 mm Durch-
messer rundgedreht. Auf den Kristallen ist jeweils die Orientierung des Langsschnitts angezeichnet.

Facette 4H-Kristall Facette

6H-Kristall

k. TURETS T

— FTg ,l"#

Abb. A.8: Langsschnitt des Kristalls A162 (Versuchsreihe D). Uber der schwarzen Graphitscheibe ist in Doppel-
keimtechnik links ein Keim der 4H-, rechts ein Keim der 6H-Modifikation angebracht, Wachstumsseite ist jeweils
die Kohlenstoffseite. Auf beiden Seiten wird die Kristallmodifikation des Keims auf den Kristall ibertragen. Der 4H-
Kristall (rot) Gberwéchst dabei teilweise den 6H-Kristall (griin). In der Mitte des linken Kristalls ist das Wachstum

der Facette (dunklerer roter Bereich) des 4H-Kristalls zu beobachten, am linken Rand des rechten Kristalls befindet
sich die Facette (dunklerer griiner Bereich) des 6H-Kristalls.
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A.2 Bilder von Defekten

200 pm

Abb. A.9: Ankeimverhalten in der Versuchsreihe A. In beiden Bildern ist der Keim unten dunkel zu sehen.

(a) Kristall A147: Starke Veranderung in Keim und Kristall in der Nahe von Makroréhren: Der Keim hat hellere Berei-
che, der Kristall farbt sich dunkel (,,Ausdiffusion®).

(b) Kristall A149: Ankeimphase mit undotierter Schicht und Kristallbereich: Es ist keinerlei Defektbildung erkennbar.

Abb. A.10: Ankeimverhalten der Ver-

suchsreihen B und C, exemplarisch an

Kristall A157, Kohlenstoffseite. Unten im

Bild ist der Keim zu sehen, dariiber der

Kristall (beide zeigen die 4H-Modifikation):

(a) Wachstum an einer Keimoberflache
ohne Defekte. Der Kristall beginnt unge-
stort zu wachsen.

(b) Wachstum an einer Stelle, an der lokal
viele Mikroréhren im Keim vorhanden
sind. Die Mikrorohren wachsen alle im
Kristall weiter. Es kommt aber, analog
zu (a), zu keiner Mikrordhrenbildung an
der Keimoberflache.

Anmerkung: Bei allen Bildern ist .01~
die Wachstumsrichtung von un-

ten nach oben. Die Wachstums-

richtung ist gleichzeitig die
<0001>-Achse der Kristalle.
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100 um

Abb. A.11: Verschiedene Defektbil-
der im Keimbereich am Beispiel des
Kristalls A163 (Versuchsreihe D).
Unten (schwarz) befindet sich die
Graphitscheibe, in der Mitte
(dunkelgrau) der Keim und oben
(hellgrau) der Kristall.

(a) Stoérungsfreies  Ankeimverhal-
ten.

(b) Defekte im Keim, die nicht nach
oben weiterwachsen, sondern
durch die Bildung von planaren
Defekten bereits im Keim en-
den.

(c) Defekte im Keim, die nach oben
weiterwachsen.

(d) ProzeRinstabilitat auf der Keim-
oberflache, die zu tropfchen-
formigen Ausscheidungen im
Kristall fuhrt.

Die Bilder a), b) und d) stammen
aus dem Bereich des 6H-Keim-
kristalls, Bild c) zeigt den 4H-Keim,
der etwas hoher ist als der 6H-
Keim.

Abb. A.12: Kohlenstoffausschei-
dungen nahe iber der Keimoberfla-
che (Kristall Al152, Siliziumseite,
6H). An den Ausscheidungen ent-
stehen Mikroréhren, die nach oben
weiterwachsen. Unten im Bild ist
(dunkel) der 6H-Keimkristall zu
sehen.
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Abb. A.13: Bildung von Mi-
kro- und Makroréhren an
Kohlenstoffeinschliissen im

Kristall.

(@) Bildung einer Mikroréhre
(A ca. 2 ym) im Kiristall
A152, Siliziumseite, 6H.

(b) Bildung einer Makrorthre
(4 ca. 16 um) im Kristall
A158, Kohlenstoffseite,
4H.
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Abb. A.14: Charakteristik verschiedener Mikro-, Makroréhren und trépfchenférmiger Defekte im Kristall.

(a) Siliziumkondensation aufgrund einer ProzeRRinstabilitat. Auf der Wachstumsoberflache bilden sich trépfchen-
formige Ausscheidungen, die nach oben weiterwachsen und schlieRlich zu Makroréhren werden. Kristall A156,
Kohlenstoffseite, 4H.

(b) Tropfchenférmige Defekte, an denen jeweils zwei Makroréhren enden. Kristall A150, Siliziumseite, 6H.

(c) Ein &hnliches Bild wie (b), nur sind jetzt Tropfchenformationen an die Stelle der Makrordhren getreten. Der Ver-
lauf der Tropfchenbahnen a3t auf ein Wachstum nach unten schliel3en. Kristall A154, Siliziumseite, 6H.

(d) Spontane Bildung eines Netzwerks aus Makrorohren. Kristall A163, Kohlenstoffseite, 4H.

(e) Tropfchenkette, die oben in eine Mikroréhre tibergeht. Kristall A158, Kohlenstoffseite, 4H.
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Abb. A.15: Beobachtungen zum Wachstum von Mikro- und Makroréhren durch den Kristall.

(a) Aufspaltung von Makrordhren in Blindel aus Mikroréhren beim Eintritt in den Facettenbereich (dunklerer Bereich
oben im Bild). Kristall A159, Kohlenstoffseite, 4H.

(b) Richtungsénderung von Mikroréhren am Ubergang der Kristallmodifikation von 6H (unten, dunkler) nach 15R
(oben, heller). Kristall A154, Siliziumseite.

a) e

Abb. A.16: Terminierung von Makrordhren an planaren Defekten.

(a) Sehr groRer planarer Defekt mit anisotropen Seitenstrukturen unterhalb des planaren Defekts ist Trépfchenbil-
dung erkennbar. Kristall A154, Kohlenstoffseite, 6H.

(b) Planarer Defekt am oberen Ende einer Makrordhre. Kristall A148, 6H, Polaritét nicht bekannt.
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a)

Abb. A.17: Zur Bildung von Kohlenstoffeinschlliissen im Kristall.

(a) Wahrend der Ziichtung erfolgt eine plétzliche Kohlenstoff-Prézipitatbildung. Die Einschludichte bleibt daraufhin
bis zum Ziichtungsende konstant hoch. Kristall A157, Kohlenstoffseite, 4H.

(b) Bild eines groRRen Kohlenstoffpartikels, der sich offensichtlich aus mehreren kleinen Partikel zusammensetzt
und sehr unregelmafig geformt ist. Kristall A149, 6H, Polaritat nicht bekannt.

a)

Abb. A.18: Bildung von Defekten im Zusammenhang mit der Anderung der Kristallmodifikation.

(a) Das Bild zeigt unten schwarz die Graphitscheibe, dariiber dunkelgrau den Keim, eine mittelgraue Schicht der
Kristallmodifikation 6H und schlie3lich eine hellgraue Schicht aus 15R. Aus dem Keim wachsen Makroréhren,
die zum Teil noch im Keim, zum Teil am Ende der 6H-Schicht in planaren Defekten enden. Mikroréhren wachsen
jedoch weiter in das 15R-Gebiet hinein. Man beachte die horizontalen Streifen im Kristall, die die Wachs-
tumsoberflache zu verschiedenen Ziichtungszeiten markieren. Kristall A163, Kohlenstoffseite, Wachstum auf
6H-Keimkristall.

(b) An einem Bereich des Umschlags der Kristallmodifikation von 6H (unten, dunkler) nach 15R (links und oben,
heller) erfolgt eine starke Bildung von Mikro- und Makrordhren. In den 15R-Gebieten kommt es zur Bildung von
planaren Defekten, Hohlrdumen und Siliziumkondensation (links im Bild). Kristall A154, Siliziumseite.
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A.3 Bilder der Kristalloberflache

Abb. A.19: Spitze der Facette bei einem Kristallwachstum auf der Kohlenstoffseite.

(a) Hexagon (hexagonal anisotrope Wachstumsspirale) auf der Facette von Kristall A150. Der Kiristall ist in der
Modifikation 6H gewachsen, die Facette dagegen in 4H.

(b) Eines von zwei Hexagons von Kristall A160, 6H-Wachstum. Die Stufenhohe ist groer als bei (a), deshalb sind
die Stufen sehr gut zu erkennen.

(c) Abschlu3spirale der Facette von Kristall A156, 4H-Wachstum. Die Oberflache des Kristalls zeigt kein Hexagon,
die Wachstumsspirale ist von unregelméaRiger Gestalt.

(d) AbschluRspirale von Kristall A160, 6H-Wachstum. VergroRerter Ausschnitt aus (b). In der Mitte befindet sich
eine Makrordhre mit dreieckigem Ausstichpunkt. Von der Makroréhre aus verlaufen der zwei gegenlaufige
Wachstumsspiralen.
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Abb. A.20: Stufen auf der Facette der Kohlenstoffseite von 4H-Kristallen.

(a) Kristall A157. Man erkennt klare Stufenabgrenzungen (step bunching) mit unregelmafigen Terrassenbreiten. Die
Kristallhéhe nimmt von unten nach oben ab.

(b) Kristall A161, 4H-Wachstum auf dem 4H-Keimkristall. Die Stufen bestehen aus vielen feinen Zwischenstufen,
die Makrostufen sind sehr breit — man beachte den zu (a) unterschiedlichen MaRstab! Die Kristallhdhe nimmt
von links nach rechts ab.

50 pm

b)

Abb. A.21: Kristallwachstum an Fremdphasen.

(a) Ein Fremdkorn unbekannter Kristallmodifikation an der Oberflache des Kristalls A150, Kohlenstoffseite, 6H.

(b) Kristalle der Versuchsreihe C, Siliziumseite, die in einem Bereich zur Modifikation 3C umschlagen, wachsen dort
meist polykristallin weiter. Dies fihrt zu trigonalen Strukturen auf der Kristalloberflache. Hier ist exemplarisch
am Kristall A158 das Wachstum des 4H-Einkristalls am Rande der polykristallinen, trigonalen Struktur (unten
links im Bild) aufgezeigt. Die Kristallhdhe nimmt von unten nach links oben ab.
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1] 0 m

Abb. A.22: Spitze der Facette bei einem Kiristallwachstum auf Siliziumseiten.

(@) Inselartige Abschlu3flache der Facette von Kristall A156, 6H-Wachstum auf einem 4H-Keimkristall. Die
AbschluRflache ist nicht eben, der Rand verlauft sehr unregelmafig.

(b) Eine von acht inselartigen Abschluf3flichen von Kristall A160, 6H-Wachstum. Eine hexagonale Form deutet
sich an, ist aber bei anderen Abschluf3flichen des Kristalls A160 teilweise starker ausgepragt.

(c) Abschluflache von Kristall A150, 6H-Wachstum. Man erkennt mehrere Spiralen, die im Zentrum eine M-
kroréhre besitzen. Ansonsten ist die Abschlu3flache unregelméaRig geformt und nicht eben.

(d) Sehr regelméaRige, isotrope Spirale auf einer Abschluf3flache des Kristalls A157, 6H-Wachstum auf einem
4H-Keimkristall. Die Abschluf3flache liegt im einkristallinen Bereich am Rande des polykristallinen Wachs-
tums (siehe Abb. A.21b).

a)

Abb. A.23: Stufen im Gebiet nahe der inselartigen AbschluRflachen von Siliziumseiten am Beispiel des Kristalls
A160, 6H-Wachstum. Die Kristallhdhe in den Bildern nimmt jeweils von links nach rechts ab.

(@) Stufenansammlung am Fuf3e einer inselartigen Abschlu3flache.

(b) Stufenansammlung mit Terrasse, auf der Inselwachstum mit Flachenkeimbildung beobachtet werden kann.
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Abb. A.24: Ubergang vom Facettenwachstum zum einkristallinen Bereich auf der Kohlenstoffseite sowie Betrach-

tung der Ausstichpunkte von Mikro- und Makroréhren.

(a) Ubergang von der Facette (rechts oben, heller) zum einkristallinen Bereich (links unten, dunkler). Die Stufen sind
im Facettenbereich wesentlich deutlicher zu erkennen. Kristall A160, 6H-Wachstum.

(b) Ubergang von der Facette (oben) zum einkristallinen Bereich (unten). Am Ubergang ist die Auswirkung einer
Makrorohre auf das Kristallwachstum sichtbar. Kristall A162, 4H-Wachstum.

(c) Terassenférmiges 6H-Wachstum im einkristallinen Bereich von A160. Im ganzen Bild sind Mikroréhren zu er-
kennen, die ein Wachstumshindernis darstellen, unten im Bild sieht man zwei Makrordhren.

(d) Ubergang von der Facette zum einkristallinen Bereich im Kristall A162, 4H-Wachstum. Man sieht deutlicher als
in Bild (b) die Ausstichpunkte der Mikroréhren und den Verlauf von Stufen im Facettenbereich. Hier ist auR3er-
dem eine Makroréhre zu sehen, die die Ausbreitung der Stufen behindert.
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A.4 Tieftemperatur-Photolumineszenzspektren

Photonenenergie in eV
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Abb. A.25: Tieftemperatur-Photolumineszenz an der Oberflache des Kristalls A160. Die rote Linie zeigt das Spek-
trum fUr das groRBere Hexagon auf der Kohlenstoffseite (siehe Abb. A.19b), die schwarze Linie zeigt das Spektrum
auf einer Abschlu3flache auf der Siliziumseite (siehe Abb. A.22b). Die Linien sind in der Intensitit unterschiedlich
skaliert und verschoben. Bei 414,2 nm und besonders bei 414,5 nm ist eine ausgeprégte Photolumineszenz zu
verzeichnen, oberhalb von 420 nm beginnt der Donator-Akzeptor-Paartiibergang (DAP) stark zuzunehmen. Dies ist
nach [PEP94] charakteristisch fur stickstoffdotierte 6H-Kristalle.
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Photonenenergie in eV

4 3,5 3 2,5 2
I T I T I T I T I T
0,010 | Al157
T =16 K, P =10...50 mW,
Spalte 1 mm, Schrittweite 1 nm
: Gitter 1200/mm

c -

=

Ll

<

‘2 0,005 |-

£

g

‘»

c L

]

j= knapp unter der Kristalloberflache

——im gelben 3C-Bereich
0,000 ——direkt Gber dem Keim
1 I 1 I 1 I 1 I
300 400 500 600 700

Wellenldnge in nm

Abb. A.26: Tieftemperatur-Photolumineszenz an verschiedenen MeRpunkten im Kristall A157, Siliziumseite.

Die Linien sind in der Intensitdt unterschiedlich skaliert und verschoben.

(a) Die blaue Linie zeigt das Spektrum des polierten Langsschnittes in dem 4H-Kristallbereich direkt tber dem 4H-
Keim. Es ist nur der DAP der Kristallmodifikation 4H nach [PEP94] sichtbar mit dem Spitzen bei 404 nm und 419
nm. Abb. A.27 zeigt auBerdem, sehr schwach ausgepragt, die charakteristische stickstoffgebundene 4H-
Nullphononlinie bei 382 nm.

(b) Die rote Linie zeigt das Spektrum im leuchtend gelben Kristallbereich, der als ,,3C-Bereich* ausgewertet wurde.
Man erkennt den DAP der 4H-Modifikation wie bei (a), stark verrauscht und tberlagert von einem breiten ande-
ren DAP-HUgel, der erst oberhalb 500 nm abklingt und evtl. auf das Vorhandensein von 6H oder 15R hinweist.
Bei 580 nm ist eine Photolumineszenz sichtbar, die aufgrund ihrer Lage nur durch einen DAP in 3C-SiC erklart
werden kann [PEP94]. Die bei diesen Wellenldangen nachlassende Empfindlichkeit des Photomultipliers ist fur
den Rickgang der Intensitét tber 600 nm verantwortlich.

(c) Die schwarze Linie schlieRlich zeigt das
Spektrum im trigonalen, polykristallinen
Bereich an der Oberflaiche Uber dem
,.3C-Bereich*“.  Man erkennt einen
deutlichen Peak bei 414 nm (6H-

direkt Uber dem Keim unter der Kristalloberflache 3C-Gebiet Exzitonen-Ubergang, analog zu Abb.

1,00E+07 s A.25), weitere Peaks bei 426 bis 430
£ 3 nm (evtl. die Phononenspektren von
s D 1.00E+06 § a 15R) und einen DAP mit der Spitze
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