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摘  要 

碳化硅(SiC)作为重要的第三代半导体材料之一，在高温、高频、高功率、

抗辐射等方面具有优秀的性能。SiC 基器件已经在军事、民事、航空航天等多领

域得到了广泛应用，是各国科学技术竞争的重点领域。SiC 衬底晶片作为 SiC 产

业链的基石有着至关重要的地位。目前国际上主流的 SiC 衬底晶片生长方法是物

理气相传输法(PVT)。但近些年来，液相法生长 SiC 晶体由于生长技术的特点，

有望实现高质量 p 型 SiC 衬底晶片的生长而备受关注。国外已经开展了大量的相

关研究并取得了很大进展，然而国内有关技术研究尚未见较好报道。对于液相法

的研究亟需攻关，以缩小与国际前沿之间的差距。本论文系统地研究了液相法生

长 SiC 晶体的特点，对液相法生长的 SiC 晶体的相关性质进行了表征，同时，还

研究了 SiC 衬底晶片中划痕的表征方法。本论文的主要内容如下： 

首先，对液相法生长 SiC 晶体中的一些关键问题进行了研究。对液相法生长

中所用的助溶液体系进行了探索，寻找出适合 SiC 晶体生长的助溶液组成成分以

及各成分的合理占比。通过设计保温条件在径向与轴向上实现了生长温场的合理

分布。对生长过程中籽晶的粘接、旋转、提拉等重要参数进行了探索与优化。同

时，还对 SiC 晶体生长过程中的气体压强与失重等相关参数进行了研究，实现了

晶体生长的超长时间稳定。另外，还建立了生长过程的基本理论模型，使得对液

相法生长 SiC 晶体的物理过程有了深入理解。最终，成功实现了 SiC 晶体的高质

量、长时间稳定生长，已经获得了直径 2 英寸，厚度 10 mm 的 SiC 晶体。 

其次，对液相法生长的 SiC 晶体进行了性质表征。其拉曼数据表示助溶液中

Al 的加入可以将 SiC 晶型稳定为 4H 晶型。电学与二次离子质谱(SIMS)数据显示

晶体中实现了 Al 原子的高浓度掺杂，其载流子类型为空穴，表明通过液相法获

得了 p 型的 SiC 晶体。Cr 与 Ce 在晶体中掺杂浓度很低，均低于 SIMS 下限。同

时，还发现生长的晶体表现出稀磁半导体性质。SiC 晶体在 35 K 以下表现出铁

磁特性。我们首次对 Al 掺杂 SiC 晶体的磁晶各向异性进行了测量，确定了其易

磁化轴在(0 0 0 1)平面内。我们也研究了 Al 浓度变化对铁磁性强度与磁晶各向异
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性的影响。结合实验数据并通过第一性原理计算发现晶体中的 Si 空位数量对于

SiC 中铁磁性的产生起着至关重要的作用。 

最后，提出了一种采用皮秒脉冲激光表征 SiC 衬底晶片表面亚损伤层不可见

划痕的方法。采用波长为 355 nm 的皮秒脉冲激光以 10 mm/s 的速度滑动辐照 SiC

晶片表面后，在光学显微镜下就可以清楚地看到原本不可见的划痕。通过扫描电

子显微镜、透射电子显微镜和原子力显微镜等微观表征手段，发现当激光辐照晶

体表面后，由于激光瞬间的高能作用，会使得晶体表面出现一层约 20 nm 厚的非

晶 SiC 和非晶 SiO 薄层。划痕处由于富集了更多的缺陷，在激光辐照下其深度会

从 1 nm 被放大到 70 nm，从而光学显微可见。另外，还确定了不同晶型的激光

辐照的损伤阈值能量密度，对于 4H-SiC 和 6H-SiC 分别为 1.70 J/cm2(85 GW/cm2)

和 1.28 J/cm2(64 GW/cm2)。实验表明阈值能量密度即为激光表征不可见划痕的最

优能量密度。该方案相比于传统方法对设备要求低、对样品损伤小，且实施方便

快捷，具有良好的应用前景。 

 

关键词：碳化硅，液相法，Al 掺杂，稀磁半导体，划痕表征 
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Abstract 

Silicon carbide (SiC) is one of the most important third-generation 

semiconductors, which exhibits excellent performance in fabricating high temperature, 

high frequency and high power devices that are widely used in military, civil, 

aerospace and other fields. Growing high-quality SiC single crystal is vital for the 

foundation of SiC industry. At present, the main method for growing SiC single 

crystal is the physical vapor transport (PVT) method that involves the vapor of Si, C 

and SixCy. In recent years, growth of SiC crystal by high-temperature solution growth 

method has attracted much attention since it can grow high quality p-type SiC single 

crystal that are difficult to be obtained by previous PVT method. Nowadays, a lot of 

researches have been carried out and great progresses have been achieved. However, 

no good technical research has been reported in China. In this thesis, the 

characteristics of the solution growth method are systematically studied and the 

properties of SiC crystal grown by the solution growth method are studied. 

Meanwhile, the method for characterizing invisible scratches on SiC substrate wafers 

is also studied. 

First, we investigate some key issues in the growth of SiC crystal by 

high-temperature solution growth method. We have studied the auxiliary solution 

system used in liquid phase growth, and determined the auxiliary solution 

composition and the suitable proportion of each component. By designing the thermal 

insulation conditions, reasonable distributions of the growth temperature field is 

achieved in the radial and axial directions, respectively. During the growth process, 

important parameters such as the bonding of seed crystal, seed crystal rotation and 

lifting of the seed crystal are studied and optimized. At the same time, we also study 

the relevant parameters such as gas pressure and weight loss during growth. We have 

established a basic theoretical model of the growth process, which helps us further 

understand the physical process of crystal growth by the solution growth method. We 
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successfully obtain a SiC single crystal with a diameter of 2 inches and a thickness of 

10 mm. 

Secondly, we characterize the properties of SiC crystals grown by the solution 

growth method. The Raman spectrum indicates that the addition of Al in the auxiliary 

solution can selectively stabilize the polytype to be 4H-SiC. Electrical and secondary 

ion mass spectrometry (SIMS) data show that high concentration doping of Al atoms 

is doped into the crystal and the free carrier type is hole, which demonstrate that we 

successfully obtain p-type SiC crystals by the solution growth method. The doping 

concentration of Cr and Ce in the crystal is very low, which are under their limit of 

detections of SIMS. We also find that the grown crystals exhibit the characteristics of 

dilute magnetic semiconductors. The Cuire temperature of Al-doped SiC is 30-35 K 

and doesn’t change with Al-concentration. For the first time, we measure the magnetic 

anisotropy of the Al-doped SiC single crystal and determine that its easy 

magnetization axis is in (0 0 0 1) plane. Combining with first-principles calculations, 

we identify that Si vacancies plusing Al doping plays a vital role in the formation of 

ferromagnetism. 

Finally, we have studied a method to characterize invisible scratches on the 

surface of SiC wafers using lasers. After irradiated by picosecond pulse laser with a 

wavelength of 355 nm at a speed of 10 mm/s, many invisible scratches can be clearly 

seen under optical microscope. Through the multiple tools, like scanning electron 

microscopy, transmission electron microscopy and atomic force microscopy, we find 

that laser irradiation can form a thin layer of amorphous SiC and amorphous SiO on 

the surface of the wafer with a thickness of 20 nm. Because the scratches are enriched 

with more defects, they are more unstable. Under laser irradiation, the depth of 

invisible scratches will be enlarged from 1 nm to 70 nm, making them visible by 

optical microscopy. We also determine the damage threshold energy density of laser 

irradiation for different polymorphism. The threshold energy densities for 4H-SiC and 

6H-SiC are 1.70 J / cm2 (85 GW / cm2) and 1.28 J / cm2 (64 GW / cm2) respectively. 
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Experimental datas show that the threshold energy density is the optimal energy 

density for laser characterizing invisible scratches. Compared with the traditional 

method, this method is easy, fast and has good application prospects. 

 

Key Words ： SiC, Solution growth method, Al-doped, Dilute magnetic 

semiconductor, Scratch characterization 
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第 1 章  绪论 

1.1  引言 

自第三次工业革命以来，半导体技术的快速发展推动了计算机技术、电子通

讯技术、太阳能电池技术、LED 照明技术等多领域多学科的快速发展，将人类

社会带入了信息时代，提高了社会效率，促进了社会发展。随着科学技术的不断

发展更新和第四次工业革命的到来，人们对于半导体产业技术的要求也变得越来

越苛刻。以硅(Si)为代表的第一代半导体和以砷化镓(GaAs)为代表的第二代半导

体逐渐难以满足不断发展的经济社会需求[1]。传统半导体主要是受到其自身性质

的限制，在一些性能参数方面已经接近了其理论上限，难以进一步提高，特别是

在高频高功率等领域，表现尤为突出。经过科学家的不断探索，以碳化硅(SiC)

和氮化镓(GaN)为代表的第三代半导体开始逐渐引起人们的重视。第三代半导体

相比于传统半导体最大的特点就是其禁带宽度较宽，通常在 2.3 eV 以上，所以

又可称为宽禁带半导体。SiC 和其他半导体材料的主要特性如表 1.1 所示，可见

SiC 作为第三代半导体家族的重要一员，其具有高热导率、高击穿场、高饱和电

子迁移率、抗辐射和稳定的化学性质等突出优点[2-6]。SiC 器件具有开关频率高、

功率密度高、损耗低、尺寸小等优点，可以在高功率、高频以及极端特殊环境下

应用，例如在清洁能源汽车、车载充电器、城市轨道交通、城市输电等领域已经

得到应用，并显示出良好的特征[7-11]。同时 SiC 与 GaN 具有相近的晶格常数与热

膨胀系数，是 GaN 薄膜异质外延生长的理想衬底材料，可以在半绝缘的 SiC 衬

底上外延 GaN 薄膜制备一系列的微波射频器件，其研发生产将会推动 5G 技术

的快速发展与应用。图 1.1 所示为 SiC 器件的具体应用领域。 

由于 SiC 优良的性质与巨大的市场应用前景，各国政府自二十世纪八十年代

以来不断加大投入用以研究开发 SiC 相关技术与产业，以支撑其在航天、军工、

民用等领域的强国地位，并取得了良好的效果。经过近三十年的广泛且深入科学

研究，SiC 技术已逐步成为保障电子装备现代化的必要技术之一。美国早在 1997

年就制订了“国防与科学计划”，确立了发展宽禁带半导体的目标，而后又在 2002
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年启动了为期八年的宽禁带半导体技术的相关研究计划，总耗资高达数亿美元。

2014 年初又成立了以 SiC 为代表的第三代半导体产业联盟，并宣布将全力支持

以 SiC 为代表的第三代半导体技术的发展，计划主要针对下一代电子电力制造业。

日本政府自 1998 年以来，先后斥资资助了“超低损耗功率器件技术”、“功率电

子逆变器”、“新一代功率电子器件”、“创建低碳环境的 SiC 功率器件的创新研究”、

“实现低碳环境的功率半导体新材料研究计划”等一系列有关 SiC 的科研项目，

并在 2013 年将 SiC 材料体系纳入“首相战略”，显示出日本政府对 SiC 产业的重

视程度。欧盟在 2014 年启动了关于应用于高效电力系统的 SiC 电力技术的研究

计划，为期三年，总投入达 1858 万欧元，参与国家 7 个，研究机构达 12 个之多。

2015 年德国联邦研究部资助卡尔斯鲁厄理工学院和相关合作伙伴开展 SiC 开关

器件研究，以提升高频电源能效，进而提高工业生产过程中的电源效率，降低能

源消耗与二氧化碳排放。 

表 1.1  室温下几种半导体材料的特性对比[6, 12] 

Table 1.1 properties of several semiconductor materials at room temperature 

参数 Si GaAs 

SiC 

4H-SiC 6H-SiC 3C-SiC 

带隙 Eg(eV) 1.12 1.42 3.26 3.02 2.36 

能带类型 间接 直接 间接 间接 间接 

临界击穿电场 Ecr(MV/cm) 0.3 0.6 2.2 2.5 2.12 

电子迁移率 μe(cm2/V·s) 1200 6500 800 400 750 

空穴迁移率 μh(cm2/V·s) 420 320 115 90 40 

饱和电子迁移率 Vs×107(cm/s) 1.0 1.2 2.0 2.0 2.5 

介电常数 ε 11.9 13.1 9.6 9.66 9.72 

熔点 Tm(K) 1690 1510 3100 3100 3100 

德拜温度 TD(K) 645 400 1200 1200 1430 

工作温度 Tw(K) 410 570 — 1200 840 

导热系数 K(W/cm·K) 1.5 0.46 3-5 3-5 3-5 
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图 1.1  SiC 主要应用领域的示意图 

Figure 1.1 Main application fields of SiC 

我国在 SiC 领域的相关研究起步较晚，但经过我国科研工作者二十多年的研

究，相关工作也已取得突破性的进展。一系列重大项目的快速推进，如科技部

863 计划 2002 年启动的“碳化硅单晶衬底制备”项目、2006 年启动的“2 英寸

以上半绝缘碳化硅材料与功率电子器件”项目、2011 年启动的“高压大容量碳

化硅功率器件的研发”项目等，使得国内 SiC 行业快速发展，在我国军事、航天、

通讯等各领域得到应用[13]。 

1.2  SiC 晶体的性质 

1.2.1  SiC 晶体的结构特征 

SiC 作为一种 Si 元素和 C 元素以 1:1 比例形成的二元化合物，其基本结构单

元为 Si-C 四面体。在 Si-C 四面体中 Si 原子与 C 原子均发生 sp3 杂化，并通过稳

定的共价键键合到一起，键合后的 Si-C 四面体具有一定的极性[14]，如图 1.2 所

示。将 Si 原子和 C 原子组成的双原子团视为空间重复单元，这些双原子团在平

面内按照六方密排的排列方式组成 Si-C 双原子面。Si-C 双原子面在空间上有 3

种不同的排列方式，可分别用 A、B、C 表示，如图 1.3 所示。在双原子层堆垛

过程中，相同站位的双原子层不能相邻，根据排列顺序的不同就分别形成了六方

纤锌矿结构(α)的 SiC 晶体和立方闪锌矿结构(β)的 SiC 晶体。 
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图 1.2  SiC 的 Si-C 四面体结构示意图 

Figure 1.2 Si-C tetrahedral structure of SiC 

 

图 1.3  SiC 晶体在密排层上的堆垛位置示意图[15] 

Figure 1.3 Stacking position of SiC crystals on close layer 

由于双原子层采用不同排列方式所形成的 SiC 晶体的结合能差异较小，SiC

晶体的排列组合形式十分丰富，目前已发现的 SiC 晶型达 200 多个[16]。为了区

分 SiC 的不同晶型，目前主要采用 Ramsdell 方法进行标记。该方法采用字母与

数字相结合的方法来表示 SiC 的不同晶型。其中字母放在前面，用来表示晶体的

晶胞类型。C 代表立方晶型。H 代表六方晶型。R 代表菱形晶型。数字放在后面，

用来表示基本重复单元的 Si-C 双原子层的层数。除 2H-SiC 与 3C-SiC 外，其它

晶型均可视为闪锌矿与纤锌矿结构的混合体，类似于一种一维超胞的结构[17, 18]。

常见的 SiC 晶型有 4H-SiC、6H-SiC、15R-SiC 等，它们在 c 轴方向的堆垛顺序如

图 1.4 所示[19]。其中 4H-SiC 的基本堆垛顺序为 ABCB…；6H-SiC 的基本堆垛顺

序为 ABCACB…；15R-SiC 的基本堆垛顺序为 ABCACBCABACABCB…。这些

常见 SiC 晶型的基本晶胞参数如表 1.2 所示[20]。这里还要指出 SiC 晶体不同晶型
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虽然具有相同的化学配比和基本重复单元，但由于排列方式的的不同，其物理性

质，如带隙、载流子迁移速度、击穿场等具有较大差异，具体见表 1.1。 

 

图 1.4  4H、6H 和 15R-SiC 沿[0 0 0 1]方向的堆垛方式[19] 

Figure 1.4 The stacking order of 4H, 6H and 15R-SiC in [0 0 0 1] direction 

表 1.2  几种常见 SiC 晶型的晶胞参数和空间群[20] 

Table 1.2 Unit cell parameters and space groups of several SiC polytypes 

晶型 a(Å) b(Å) c(Å) α β γ 空间群 

3C 4.349 4.349 4.349 90° 90° 90° F4̅3m 

4H 3.073 3.073 10.053 90° 90° 120° P63mc 

6H 3.073 3.073 15.079 90° 90° 120° P63mc 

15R 3.073 3.073 37.700 90° 90° 120° R3m 

1.2.2  SiC 晶体的物理化学性质 

SiC 晶体内部的原子均由共价键所连接，使得 SiC 具有高达 1200 K-1430 K

的德拜温度[21]，这也就决定了 SiC 具有极高的稳定性，在力学、热学、化学等

方面具有优良的性质，具体表现如下： 

(1) 力学性质：SiC 晶体具有极高的硬度与良好的耐磨性质。其莫氏硬度在

9.2-9.3 之间，克氏硬度在 2900-3100 Kg/mm2 之间，是目前已发现的材料中仅次

于金刚石的晶体[22]。由于 SiC 力学上的优秀性质，粉晶 SiC 常被用于切割或磨

抛工业，年需求量高达上百万吨。一些工件上的耐磨涂层也会采用 SiC 涂层，例

如山东舰甲板上的耐磨涂层就是由 SiC 构成的。 
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(2) 热学性质：SiC 的导热系数可达 3-5 W/cm·K，是传统半导体 Si 的 3 倍，

GaAs 的 8 倍。采用 SiC 制备的器件产热可以快速被传导出去，由此 SiC 器件对

散热条件的要求相对较宽松，更适合制备大功率器件。SiC 具有稳定的热力学性

质。在常压条件下，SiC 会在较高温度下直接分解为含 Si 与 C 的蒸气，而不会

发生熔化。 

(3) 化学性质：SiC 具有稳定的化学性质，耐腐蚀性能良好，室温条件下不

与任何已知的酸发生反应[23]。SiC 长时间置于空气中会缓慢的形成一层致密 SiO2

薄层，阻止进一步的氧化反应。当温度升高到 1700℃以上后，SiO2 薄层熔化并

迅速发生氧化反应。SiC 可以与熔融的氧化剂或者碱发生缓慢的氧化反应，通常

将 SiC 晶片置于熔融的 KOH 与 Na2O2 熔液中腐蚀，用于表征 SiC 晶体中的位错

[24]。 

(4) 电学性质：SiC 作为宽禁带半导体的代表材料，6H-SiC 和 4H-SiC 的禁

带宽度分别为 3.0 eV 和 3.2 eV，是 Si 的 3 倍，GaAs 的 2 倍。采用 SiC 制备的半

导体器件具有较小的漏电电流，较大的击穿电场，所以 SiC 被认为是大功率器件

的理想材料。SiC 的饱和电子迁移率也比 Si 要高 2 倍，在制备高频器件上也具有

明显优势[6, 12]。通过晶体中杂质原子的掺杂可以获得 p 型 SiC 晶体或者 N 型 SiC

晶体。目前实现 p 型 SiC 晶体主要通过 Al、B、Be、O、Ga、Sc 等原子的掺杂，

N 型主要通过 N 原子掺杂[25]。掺杂浓度与类型的不同将对 SiC 的物理化学性能

产生巨大影响。同时通过 V 等深能级掺杂还可以对自由载流子实现钉扎，提高

电阻率，得到具有半绝缘性能的 SiC 晶体[26]。 

(5) 光学性质[27, 28]：由于具有较宽带隙，无掺杂的 SiC 晶体呈无色透明。掺

杂后的 SiC 晶体由于其性质的不同表现出不同颜色，例如：掺杂 N 后，6H-SiC

呈现绿色；4H-SiC 呈现棕色；15R-SiC 呈现黄色。掺杂 Al 后，4H-SiC 呈现蓝色。

通过观察颜色的不同来确定晶型，是一种较直观的分辨 SiC 晶型的方法。 

1.3  SiC 晶体的生长历史 

1905 年，Henri Moissan 博士在陨石坑中发现了天然 SiC 晶体，他发现这种

晶体酷似金刚石，并将其命名为莫桑钻。其实更早的在 1885 年 Acheson[29]就通
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过将焦炭与硅石混合后在电熔炉中加热的方法获得了 SiC。当时人们误认为这是

一种钻石的混合物，并称之为金刚砂。到了 1892 年，Acheson 改进了合成工艺，

他将石英砂、焦炭、少量木屑和 NaCl 混合均匀后放在电弧炉中加热到 2700℃，

并成功的获得了鳞片状的 SiC 晶体[30]。这种合成 SiC 晶体的方法被称为 Acheson

法，至今依然是工业上生产 SiC 磨料的主流方法。Acheson 法由于合成原料纯度

低，合成过程粗糙，其生产的 SiC 杂质较多，结晶完整性差，晶体直径小，难以

满足半导体行业对于大尺寸、高纯度、高质量晶体的要求，不能用于制造电子器

件。 

飞利浦实验室的 Lely 于 1955 年提出了一种新的生长 SiC 单晶的方法[31]。

该方法采用石墨坩埚作为生长容器，SiC 粉晶作为生长 SiC 晶体的原料，使用多

孔石墨将生长原料中心隔离出一个空心区域。生长时在 Ar 或 H2 的气氛条件下

将石墨坩埚加热到 2500℃，外围的 SiC 粉料受热升华分解为 Si、C 气相物质，

并随着气体流动穿过多孔石墨被传输到空心区域内后，在中间的空心区域内进行

SiC 晶体生长。Lely 法生长结构示意图如图 1.5(a)所示，其生长的晶体如图 1.5(b)

所示[31-34]。由于采用 SiC 粉晶作为生长原料，生长时气氛中 Si : C 更接近 1 : 1，

其生长晶体纯度更高，可以对生长晶体进行有效的掺杂，掺杂浓度可以达到

1018-1019 /cm3。由于采用多孔石墨结构将生长原料与生长晶体分开，其生长的单

晶质量与晶体直径有了很大提高。虽然 Lely法相比较 Acheson 法有了明显改善，

但由于生长晶体在中心空心区域内随机出现，其生长晶体尺寸也是呈现随机大小，

且很难进一步继续扩大，还不能满足实际应用的需求。 

前苏联科学家 Tairov 和 Tsvetkov 在 1978 年首次将籽晶引入到 SiC 晶体生长

过程中，成功对 Lely 法进行了改进，如图 1.6(a)所示。这种新生长方法被称为“改

进 Lely 法”(modified Lely method) 或物理气相传输法(Physical Vapor Transport 

method，PVT)[35]。在 PVT 法生长过程中，将 SiC 粉料置于高温区间，待 SiC 粉

料受热分解为气相物质(主要成分为 Si，Si2C，SiC2 等)后，随着气体对流被传输

到籽晶所处的低温区间，并在籽晶上再次凝结，实现同质外延生长，从而获得大

尺寸的 SiC 晶体。由于在 PVT 法中籽晶的存在，生长过程中升华的气相成分会

优先的在籽晶处结晶，从而解决了 Lely 法中空间随机成核生长的问题，使得生
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长晶体尺寸更大、质量更好，同时籽晶的存在还兼具有稳定晶型的作用。Ziegler

和 Augustine 等人先后对 Tairov 和 Tsvetkov 的方法做了改进，使之更适合生长大

尺寸、高质量的 SiC 晶体[32, 36]。Ziegler 和 Augustine 改进后的 PVT 法生长法示

意图分别如图 1.6(b)和如图 1.6(c)所示。PVT 法的提出成为 SiC 晶体生长历史上

的里程碑事件，使制备满足工业需求的大尺寸高质量的 SiC 晶体变得可能，从此

SiC 晶体的生长及其性能研究逐步成为全世界材料科学研究的热点。 

 

图 1.5  (a) Lely 法生长示意图。(b) Lely 法生长的晶体[15, 32] 

Figure 1.5 (a) Lely method growth structure. (b) Crystals grown by Lely method 

 

图 1.6  (a) Tairov 和 Tsvetkov 提出的 PVT 法生长室结构示意图。(b) Ziegler 等改进后的生

长室结构示意图。(c) Augustine 等改进后的生长室结构示意图[32] 

Figure 1.6 (a) Structure of the PVT method proposed by Tairov and Tsvetkov. (b) Ziegler's 

improved structure. (c) Augustine's improved structure 
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1.4  SiC 晶体的生长方法 

SiC 的本身特性决定了其单晶生长难度较大。这主要是由于在常压下没有化

学计量比为 Si : C = 1 : 1 的液相存在，并不能采用目前半导体工业主流所采用的

生长工艺较成熟的生长法——直拉法、降坩埚法等方法进行生长。经理论计算，

只有当压强大于 105 atm，温度高于 3200℃的情况下，才可以得到化学计量比为

Si : C = 1 : 1 的溶液[37]。为了克服这一难题，科学家们经过不懈努力提出了各种

方法以获得高结晶质量、大尺寸、廉价的 SiC 晶体。目前比较主流的方法有 PVT

法、液相法以及高温气相化学沉积法等。 

1.4.1  物理气相传输法 

物理气相传输法作为发展最早的 SiC 晶体生长方法，是目前生长 SiC 晶体最

为主流的生长方法。该方法相较其它方法对生长设备要求低，生长过程简单，可

控性强，发展研究较为透彻，已经实现了产业化应用。目前主流的 PVT 法生长

晶体的结构如图 1.7 所示。通过控制石墨坩埚外部保温条件可以实现对轴向与径

向温场的调控。将 SiC 粉料置于温度较高的石墨坩埚底端，SiC 籽晶固定在温度

较低的石墨坩埚顶。一般控制粉料与籽晶之间的距离为数十毫米以避免生长的单

晶晶体与粉料接触。温度梯度通常在 15-35℃/cm区间范围内。炉内会保留 50-5000 

Pa 压强的惰性气体以便增加对流。这样在通过感应加热的方法将 SiC 粉料加热

到 2000-2500℃后，SiC 粉料会升华分解为 Si、Si2C、SiC2 等气相成分，随着气

体对流被运输到籽晶端，并在籽晶上结晶出 SiC 晶体，实现单晶生长。其典型的

生长速率为 0.1-2 mm/h[38-41]。 

经过数十年的不断努力，目前 PVT 法生长 SiC 衬底晶片的市场已经十分巨

大，每年 SiC衬底晶片产量可达几十万片，其尺寸正逐步从 4英寸换代到 6英寸，

并已经开发出了 8 英寸 SiC 衬底晶片样品。然而 PVT 法生长 SiC 晶体依然存在

一些问题，主要表现为[42]： 

(1) 大尺寸 SiC 衬底晶片制备技术仍不成熟。由于 PVT 法生长晶体只能在纵

向进行长厚，很难实现晶体的扩径。要获得直径更大的 SiC 晶片往往需要投入巨

大的资金与精力，且随着目前 SiC 晶片尺寸的不断扩大，这一难度只会逐渐递增。
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目前商品化的 SiC 衬底晶片最大只有 6 英寸，与生长技术成熟的 Si 衬底晶片相

比，衬底晶片的尺寸仍然偏小。更大尺寸的衬底晶片是市场迫切所需。 

(2) 市面上出售的 PVT 法生长的 SiC 衬底晶片缺陷水平仍然偏高。位错的存

在会降低 SiC 器件的阻断电压，增大其漏电流，严重影响 SiC 器件的应用。获得

更高质量低位错密度的 SiC 衬底晶片不仅可以更好地体现 SiC 的性能优势，还可

以提高器件成品率，有效提高收益。 

(3) p 型衬底技术的研发较为滞后。目前商业化的 SiC 器件产品依然主要是

单极型器件。未来高压双极型器件(如 IGBT、PIN 等)将需要 p 型衬底。采用 p

型衬底可以实现外延反型生长 N 型 SiC 薄膜，其外延生长的 N 型 SiC 薄膜相比

在 N 型衬底上外延的 p 薄膜具有更高的载流子迁移率，可以进一步提升 SiC 器

件性能。但目前 p 型 SiC 衬底晶片缺陷较高、电阻率较高，其基础科学问题尚未

得到突破，技术开发滞后。 

 

图 1.7  PVT 法晶体生长 SiC 晶体示意图[15] 

Figure 1.7 Structure of growing SiC by PVT method 

1.4.2  液相法 

液相法生长 SiC 晶体由于更接近热力学平衡条件，有望生长出质量更好的

SiC 晶体。近年来日美等高校与公司开展了大量 SiC 晶体液相法生长的研究，名

古屋大学、东京大学和丰田、新日铁住金、LG 等企业公司相继投入了大量资金

进行相关的技术产业研发，使得液相法生长 SiC 晶体技术不断推进，受到更多的

关注[43-50]。目前液相法已经成功实现了 2 英寸 SiC 单晶的生长，其生长晶体质量
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与 PVT 法生长的晶体质量相当。采用液相法 4 英寸 SiC 晶体的研究也在快速推

进中。液相生长中的一些关键问题，如助溶液包裹、生长面不稳定等温蒂也逐步

的到了改善。图 1.8(a)是日本丰田公司顶部籽晶液相法生长 SiC 晶体炉内结构示

意图。炉内的加热方法采用感应加热，生长温度约为 2000℃。生长压力为 150 KPa。

采用 Si 与 Cr 按照摩尔比为 4 : 6 的混合溶液作为助溶液。其获得的 4H-SiC 晶体

直径为 2 英寸，厚度可达 10 mm，如图 1.8(b)所示[44]。 

液相法生长 SiC 晶体时，助溶液内部的温度与对流分布如图 1.9 所示。可见

助溶液内靠近坩埚壁处的温度较高，而籽晶处的温度较低。在生长过程中，石墨

坩埚为晶体生长提供 C 源。由于坩埚壁处的温度高，C 的溶解度大，溶解速度快，

所以在坩埚壁处就会进行 C 的大量溶解，形成 C 的饱和溶液。这些溶解了大量

C 的溶液会随着助溶液内的对流被传输到籽晶下方。由于籽晶端的温度较低，对

应 C 的溶解度相应降低，原本 C 饱和的溶液被传输到低温端后在该条件下就形

成了 C 的过饱和溶液。溶液中过饱和的 C 结合助溶液中的 Si 就可以在籽晶上外

延生长 SiC 晶体。当过饱和部分的 C 析出后，溶液随着对流回到坩埚壁处的高

温端，并再次的溶解 C，形成饱和溶液。整个过程循环反复，进行着 SiC 晶体的

生长。在液相法生长过程中，C 在溶液中的溶解与析出是生长进行中一个十分重

要的指标。若想保证晶体生长可以稳定的进行，需要 C 在坩埚壁处的溶解与在

籽晶端的析出保持平衡。若 C 溶解大于 C 析出，则晶体中 C 逐渐富集，就会产

生 SiC 自发成核；若 C 溶解小于 C 析出，晶体生长就会由于溶质不足而难以进

行。同时，对流对于 C 的运输同样会影响生长过程中 C 的供应。若要生长出晶

体质量足够好且厚度足够的 SiC 晶体就需要保证以上三项相互平衡，这也就极大

地增加了 SiC 液相生长的难度。但随着相关理论与技术的逐步完善与改进，液相

法生长 SiC 晶体的优势将逐步展现。 

相比传统 PVT 法生长中遇到的困难，液相法生长 SiC 具有以下优点： 

(1) 位错密度低。SiC 衬底晶片中的位错问题一直是制约 SiC 器件性能的关

键。衬底中的穿透式位错与微管会传递到外延生长的 SiC 中，增加器件的漏电流，

降低阻断电压和击穿电场[51-55]。采用液相法生长一方面可以大幅度的降低生长温

度，减少从高温状态降温冷却过程中由于热应力导致的位错，有效抑制生长过程
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中位错的产生，另一方面在液相法生长 SiC 晶体过程中还能实现不同位错之间的

转换[56-62]，如图 1.10 所示，螺位错(Threading Screw Dislocation，TSD)或刃位错 

(Threading Edge Dislocation，TED)在生长过程中转变为层错(stacking fault，SF)，

改变传播方向，最后排出到晶体外，实现生长晶体中位错密度的下降。从而获得

无微管、低位错密度的高质量 SiC 晶体，提高 SiC 基器件的性能。 

(2) 易于实现扩径[63, 64]。传统 PVT 法生长 SiC 晶体时，晶体直径的扩大需

要多代生长不断继承才能实现缓慢的扩径，其过程对成本以及时间的消耗巨大，

而液相法生长 SiC 可以通过放肩技术相对简单的进行扩径生长。液相法扩径技术

的进一步成熟将有助于快速地获得更大尺寸的 SiC 晶体。 

(3) 可以获得 p 型晶体[65-67]。液相法由于生长气压高，温度相对较低，在该

条件下 Al 不容易挥发而流失，液相法采用的助熔液中增加 Al 可以较容易的获得

高载流子浓度的 p 型 SiC 晶体。这是液相法生长 SiC 晶体的又一亮点。 

 

图 1.8  (a) 液相法生长 SiC 晶体示意图。(b) 液相法生长的 SiC 晶体[44] 

Figure 1.8 (a) Structure of growing SiC by solution growth method. (b) SiC crystal grown by 

solution growth method 

 

图 1.9  液相法生长 SiC 晶体时，助溶液内部温度与对流分布图[68] 

Figure 1.9 The temperature and solution convection distribution of the auxiliary solution in 

solution growth method 
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图 1.10  液相法生长 SiC 晶体时，位错的转变示意图[58] 

Figure 1.10 Schematic illustration of solution growth process on off-axis seed crystals in 

cross-sectional view 

虽然液相法生长 SiC 晶体具有以上优势，但对其研究还有待进一步加深，一

些重要问题亟待解决，如：助熔液在高温下的升华、生长晶体中杂质浓度控制、

助熔液包裹、浮晶形成等。但随着液相法生长 SiC 晶体技术的不断成熟，未来其

对整个 SiC 行业的推进将表现出巨大潜力，很可能是 SiC 晶体生长的新突破点。

目前，日本已经可以实现 2 英寸 SiC 晶体的液相生长，4 英寸晶体的液相生长也

正在研发中[69, 70]。国内相关研究目前尚未见较好成果，相关研究工作的跟进十

分必要。 

1.4.3  高温化学气相沉积法 

高温化学气相沉积法(High Temperature Chemical Vapor Deposition，HTCVD)

是一种基于化学气相沉积法(Chemical Vapor Deposition，CVD)的改进方案。该方

法首先由瑞典 Linköping 大学的 Kordina 等人于 1995 年提出[71]。其生长结构示

意图如图 1.11 所示。生长时通过感应线圈将生长室加热到 1800℃-2300℃，通过

向生长室内稳定地通入 SiH4+C3H8 或 SiH4+C2H4 气体为晶体生长提供 Si 源与 C

源。这些气相物质通常以 He 或 H2 作为载气，发生化学反应后生成 SiC，并在籽

晶处实现 SiC 晶体的生长。HTCVD 法作为一种采用气相源供料的生长方法可以

很好地控制生长过程中的气相成分，保证原料供应充足，同时相比于一般的 CVD

法具有更高的生长速度，可达 0.3-0.6 mm/h，可以满足块体 SiC 晶体生长需要。

但是使用气相原料大大提高了生长成本。相关研究的不充分也使得目前生长工艺

尚不成熟，晶体缺陷较高。采用 HTCVD 法生长 SiC 晶体依然处于研发阶段，在

未来该方法有望成为一种大尺寸高质量 SiC 晶体的生长方法。 
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图 1.11  HTCVD 法生长 SiC 晶体示意图[72] 

Figure 1.11 Structure of growing SiC by HTCVD method 

1.5  SiC 晶体的缺陷研究 

SiC 晶体中的缺陷一直是 SiC 晶体生长研究的重要问题。目前 SiC 晶体中的

微观缺陷主要有螺位错(Threading Screw Dislocation，TSD)、刃位错(Threading 

Edge Dislocation，TED)、基平面位错(Base Plane Dislocation，BPD)等[73, 74]，这

些缺陷都是原子在原子层面上排列偏离理想位置所导致的。SiC 晶体中的宏观位

错主要有 Si 或者 C 的包裹物[75-79]、微管[80-88]、六方空洞[89-91]、多型性[16, 92-99]等，

这些缺陷尺寸较大，宏观可见。 

其中微管是 SiC 晶体中所特有一种常见缺陷，其主要表现为晶体中的微米尺

寸的空心管道。根据 Frank 的理论认为微管是由于伯氏矢量(Burgers vector，b)

较大的位错为了实现降低能量所形成的[85]。该理论认为若晶体中螺位错的柏氏

矢量满足条件 b>n*c (其中 n 对于 6H-SiC 和 4H-SiC 分别为 2 和 3，c 代表晶体在

c 轴方向上的晶格常数)，在螺位错中心的原子就会在生长过程中被蒸发掉，从而

在原来位错线的位置上形成新的空心管道，因其直径方向的尺寸为微米量级，故

称之为微管。根据微管的尺寸和特征可将微管分为 I 型微管和 II 型微管两种。I

型微管在延伸过程中可以贯穿整个晶锭；直径方向的尺寸也较大，在 1 μm 以上；

且具有明显的沿着[0 0 0 1]方向的方向特征。II 型微管的产生与消失存在很大的
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不确定性，其在晶体中的延伸距离较短，不会贯穿；微管的直径通常也较小，在

亚微米级别；在延伸方向方面，其与 c 轴会形成较大的倾斜角。 

根据六方 SiC 晶体的生长习性，生长过程中通常延平行于 c 轴或与 c 轴成小

夹角方向进行生长，所以 c 面又可称之为基平面。晶体中的缺陷主要根据位错的

位错线与伯氏矢量和基平面之间的关系来划分。当位错线方向与基平面垂直时，

籽晶中的位错就会继承到外延生长的晶体中，这样的位错称为穿透式位错。对于

穿透式位错又可以根据伯氏矢量与位错线的平行或者垂直将其分为刃位错与螺

位错。对于其它位错线与伯氏矢量均在基平面内的位错称之为基平面位错。当然

在 SiC 晶体中还存在以上几种位错组合而成的复合式位错。 

这些缺陷虽然存在于SiC衬底晶片中却会继承到在SiC衬底晶片上外延生长

的薄膜中，对制备的 SiC 器件的性质产生致命的破坏，使 SiC 高击穿场、高反向

电压、低漏电流等优势丧失，同时会降低产品合格率与可靠性，是 SiC 产业化的

巨大阻碍[51-55]。目前市场上的衬底晶片中的缺陷虽然已经得到了有效控制，但对

于位错产生、继承、消除等相关问题的研究与探索还需要不断深入。 

除了以上在晶体生长过程中产生的缺陷以外，SiC 衬底晶片中还存在由于加

工问题引入的缺陷，这些缺陷同样会导致 SiC 器件性能下降。采用 PVT 法生长

SiC 晶体只能进行等径生长。生长结束后获得一个和籽晶基本直径相等的扁圆柱

晶锭。需要对晶锭进行滚圆、定向、切割、抛光、清洗、封装等一系列操作后才

能获得开袋即用的 SiC 衬底晶片商品。在这些后序加工过程中也会引入缺陷，破

坏晶体质量，特别是在磨抛过程中这一问题尤为严重。由于 SiC 硬度高，在机械

抛光(mechanical polishing，MP)过程中需要采用金刚石抛光液，坚硬的金刚石颗

粒极易对晶体表面产生损伤，形成富集缺陷的亚损伤层。由于 SiC 性质稳定，在

后续的化学机械抛光(Chemical mechanical polish，CMP)过程中去除速率低，又难

以将亚损伤层完全去除[100-104]。近年来随着技术的不断进步，由加工导致的缺陷

被大量抑制，但仍有少量残存于样品表面，对 SiC 器件质量、成品率产生不良影

响，更加完善的加工艺术还有待不断研发。 

在有关缺陷的研究过程中，缺陷的表征一直是个比较棘手的问题。对于宏观

缺陷可以较容易的通过光学显微镜或肉眼观察到，但微观缺陷的表征相对复杂。
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目前主要有白光形貌术、透射电子显微镜、KOH 腐蚀、高温 H2 刻蚀等方法[104-109]。

这些方法由于操作复杂、对设备要求高、对样品产生不可逆损伤等限制条件使研

究微观缺陷难度进一步加大。若能开发出更加快捷、方便的表征手段，将可以加

深对缺陷产生的理解，有助于提高晶体质量，推进 SiC 器件产业化。 

1.6  SiC 的磁性研究 

1.6.1  稀磁半导体简介 

半导体器件主要利用电子的电荷属性进行信息的处理与传输，而信息存储功

能则是利用铁磁性，即电子的自旋属性实现的。随着信息技术的不断发展，处理

与传输速度的快速提升，现有半导体集成电路难以满足人们的需要。如果能将电

子的电荷与自旋属性相结合，无疑将产生巨大的技术突破[110, 111]。基于将这一理

想变为现实，自旋电子学应运而生，主要研究自旋源的产生、自旋注入、自旋传

输、自旋检测和自旋控制等领域，实现自旋电子器件的应用。与传统器件相比，

自旋电子器件预计将拥有以下优点[112]：(1)速度快：由于器件主要基于电子自旋

方向的改变实现信息传输，每秒变化可实现上亿次，远超传统电子器件。(2)体

积小：由于不涉及电子波粒二象性问题，其尺寸理论预计最小可达到 1 nm。(3)

低能耗：改变电子自旋的能量相比电荷移动的能量只有千分之一。(4)非易失性：

自旋状态不会由于电场的关闭改变，可用于非易失性存储。在自旋电子学领域中，

稀磁半导体(Diluted Magnetic Semiconductors，DMSs)和半金属是至关重要的自旋

电子材料。稀磁半导体指在非磁性半导体中通过磁性过渡金属或稀土金属离子部

分取代非磁性离子后形成兼具半导体与磁性的新型材料。 

(Ga, Mn)As 和(In, Mn)As 的发现使得稀磁半导体的研究逐步活跃了起来

[113-115]。经过几十年的不断研究，Chen 等人在 2011 年通过将 Mn 的掺杂浓度提

升到 15%，使得 GaMnAs 的铁磁转变温度提高到 200 K[116]。Nguyen Thanh Tu 等

人在(Ga, Fe)Sb 中将 Fe 含量提高到 25%后，其铁磁转变温度更是高达 340K[117]。

目前比较主流的稀磁半导体可分为三大体系，分别为以 Li(Zn, Mn)As 和 Li(Zn, 

Mn)P 为代表的“111”体系[118, 119]，以(Ba, K)(Zn, Mn)2As2，Ba(Zn, Co)2As2 和(Sr, 

Na)(Zn, Mn)2As2 为代表的“122”体系[120-122]，以(La, Ba)(Zn, Mn)AsO，(Ba, K)F(Zn, 
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Mn)As 和(La, Sr)(Cu, Mn)SO 为代表的 “1111”体系[123-125]。这些材料的发现极大

地丰富了稀磁半导体家族，帮助人们更加深入的理解了半导体中磁性产生的物理

机制，将稀磁半导体向实际应用又推进了一步。 

目前稀磁半导体还存在一些关键问题有待解决，主要包括以下几个方面：(1)

居里温度较低：室温铁磁实现困难，虽然在一些材料中观察到了室温铁磁现象，

但其来源还需要进一步明确。(2)晶体质量低：制备样品中常有杂质，大尺寸单

晶报道较少。(3)可重复性较差。(4)相关磁性产生的机理还不完善，有待进一步

分析。 

1.6.2  SiC 基稀磁半导体 

SiC 作为一种性能优异的第三代半导体，其在高频、高功率器件等领域具有

良好的应用前景。若能在 SiC 晶体中实现铁磁性转变，获得 SiC 基的稀磁半导体

将具有重要的科研价值。近些年来，众多科研组对 SiC 掺杂以获得铁磁性转变进

行了大量的科学研究。2002 年 N. Theodoropoulou 等人[126]通过离子注入的方法将

Ni、Fe、Mo 注入 6H-SiC 中，并发现当离子注入浓度达到一定阈值后均可实现

铁磁性转变，其中当注射 Fe 含量达到 5%后，其居里转变温度高达 270 K。2006

年，W. Wang 等人[127]在 Mn 掺杂的 4H-SiC 薄膜中发现了 300 K 的铁磁相变。2007

年，S.B. Ma 等人[128]进一步通过改变多晶 3C-SiC 中 Mn 含量(从 1%-5%)实现了

居里温度从 205 K 到 250 K 的转变。Z. Huang 等人[129]通过 Cr 掺杂，在 6H-SiC

中也实现了铁磁相变。宋波等人[130, 131]发现通过固相合成法制备的 Co 掺杂的 SiC

晶体可以在室温条件下表现出铁磁性，Fe掺杂的SiC的居里温度更是高达 438 K。

更特别的是宋波等人[132]还发现非磁性的 Al 掺杂 SiC 同样可以诱导铁磁性，且在

室温条件下仍能检测到样品的磁滞。Al 作为第二周期非磁性元素，能在 SiC 中

能诱导如此强的铁磁性备受科学界瞩目。随后的研究中发现(Al、Cr)和(Al、Fe)

等双元素掺杂也可以诱导铁磁性[133, 134]。 

虽然有关 SiC 基稀磁半导体的研究已经取得了众多成果，居里温度在室温以

上的样品也有报道，但 SiC 中铁磁性的来源依然尚不完全明确。宋波等人发现

SiC 基稀磁半导体可以在居里温度以上很高温度依然发现磁滞[135]。有研究报道

发现 SiC 中的磁性与晶体中的缺陷有密切联系。刘宇等人[136]报道，在经中子辐
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照后的 SiC 晶体中存在 Si 空位与 C 空位组成的双空位对是导致辐照后 SiC 晶体

中磁性产生的原因，其第一性原理计算结果支持这一构想。L. Yu 等人[137]通过第

一性原理计算发现单独的 Al 掺杂并不能引起 SiC 晶体中磁性的产生，需要 Si 空

位与 Al 原子组成的配位体才能产生铁磁性。SiC 中磁性起源的更深入的理论研

究还有待进一步开展。同时我们发现实验报道的大部分样品晶体质量欠佳，离实

际应用还存在很大差距。大尺寸、高质量的 SiC 基稀磁半导体晶体亟需制备以推

动相关领域后续研究的进行。 

1.7  SiC 产业化发展现状 

随着近二十多年来对 SiC 相关领域的不断研究，相关技术取得了巨大的突破。

目前 SiC 产业已经日趋完善，从衬底晶片、外延片到器件制作、封装，整条产业

链已经成熟，可以向市场供应 SiC 相关产品。目前，国外主要的 SiC 衬底晶片生

长公司有美国 Cree 公司、美国Ⅱ-Ⅵ公司、德国 SiCrystal 公司、日本 Nippon steel

公司等。国内相关产业虽然起步较晚，但经过科研人员的不断刻苦攻关，突破外

国的技术封锁，也涌现了一大批拥有自主知识产权、技术处于国际领先水平的公

司，主要有天科合达[138]、山东天岳、世纪金光等公司，年产晶片规模可达上万

片。Cree 公司[139]作为 SiC 晶体生长行业的领导者，其 SiC 衬底晶片的尺寸与质

量都处于领先地位。目前 Cree 公司的年产 SiC 衬底晶片数量达 30 万片，占全球

出货量的 80%以上。2019 年 9 月，Cree 宣布将在美国纽约州增建新工厂，该工

厂将采用最先进的技术用以生长直径 200 mm 的功率和射频 SiC 衬底晶片，表明

其 200 mm SiC 衬底晶片材料制备技术已日趋成熟。 

目前市场上 SiC 衬底晶片的主流产品以 2-6 英寸的 4H-SiC 和 6H-SiC 导电型

和半绝缘型为主。2015 年 10 月，Cree 率先推出了 N 型和 LED 用的 200 mm SiC

衬底晶片，标志着 8 英寸 SiC 衬底晶片开始向市场化推进。在晶片质量方面主要

有多型性、微管、位错、加工质量等指标。多型性问题已经得到了较好的解决，

主流产品可实现无多型区。微管密度也得到了有效的控制，多家公司已经相继推

出了“零微管”产品，有效的保证了 SiC 晶片质量。由于 SiC 晶体生长过程中生

长条件的不稳定以及位错具有继承性，特别是螺位错与刃位错等穿透式位错等继
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承性较强，使得位错的消除具有较大的技术难度。目前主流产品的位错密度依然

较高，其中基平面位错和螺位错的密度通常在 103/cm2 量级，刃位错密度略高，

通常在 103-104/cm2 量级[42, 109]。未来随着 SiC 产业的发展与技术的成熟，位错密

度有望进一步下降。对于晶片加工过程中的主要指标有总厚度变化、弯曲度、翘

曲度、表面粗糙度以及可见划痕等，总厚度变化、弯曲度、翘曲度、表面粗糙度

通常可以分别做到 15 μm、 40 μm、60 μm、0.5 nm 以下，可见痕数则可以完全

消除。 

2016 年，罗姆公司开始赞助 Venturi 车队，并在赛车中率先使用了 IGBT + SiC

的 SBD 组合以取代传统 200 kW 逆变器中的 IGBT + Si 的 FRD 方案。改进后，

逆变器在保持功率不变的前提下，重量降低 2 kg，尺寸减小 19%。2017 年进一

步采用 SiC 的 MOS + SiC 的 SBD 后，不但重量降低了 6 kg，尺寸减小 43%，逆

变器功率也由此前的 200 kW 上升至 220 kW[140]。2018 年特斯拉(Tesla)公司在其

Model 3 产品的主驱逆变器中采用了 SiC 基器件之后，示范效应被迅速放大，使

xEV 汽车市场很快成为 SiC 市场兴奋的源泉[141]。随着 SiC 的成功应用，其相关

市场产值也快速崛起。2018 年全球 SiC 功率器件(主要是 SiC JBS 和 MOSFET)

的市场接近 24 亿元人民币。Yole 公司预测[142, 143]，2020 年 SiC 市场规模将达到

41 亿元人民币，并以超过 40%的复合年均增长率继续快速增长。预计到 2025 年，

全球 SiC 功率器件市场规模将超过 220 亿元人民币，到 2030 年，全球 SiC 功率

器件市场规模将超过 1000 亿元人民币。国内 SiC 器件的市场约占国际市场的

40%-50%。 

随着 SiC 相关产业技术的不断完善，其成品率、可靠性将会进一步提高，SiC

器件价格也将得到降低，SiC 的市场竞争力将得到更加明显的体现。未来，SiC

器件将更广泛地被应用到汽车、通讯、电网、交通等各个领域，产品市场将更加

宽广，市场规模也会进一步扩大，成为国民经济的重要支撑。 

1.8  本论文研究意义与研究内容 

以 SiC 为代表的第三代半导体材料可以满足以 Si 为代表的第一代半导体和

以 GaAs 为代表的第二代半导体无法满足的现代电子技术对高温、高频、高功率
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以及抗辐射的新要求。由于 SiC 器件功率密度高、开关频率高、尺寸小、损耗低、

电路结构简单、对散热等环境要求低等特点，在电子电力器件、微波射频器件、

高亮度 LED 等领域具有良好的性能优势，可广泛应用于光伏逆变器、新能源汽

车、智能电网、轨道交通和 5G 通信等各个领域。同时 SiC 器件在军事领域也有

广泛应用，其在雷达、航空母舰的电磁弹射等领域有着不可替代的地位，是各国

重点研发、重点保护的核心技术[9-11]。目前国际上随着相关产业技术的不断突破，

SiC 器件的成品率、可靠性、性能指标均得到较大提高，产品价格逐步降低，市

场应用前景看好，SiC 整体产业链已形成一定规模，相关产品已经逐步应用到民

生领域。国内虽然基础相对薄弱，起步较晚，且存在国外的技术封锁，但经过二

十多年的不懈努力，SiC 相关产业也得到了较快发展，相关产业链已经初具规模，

有上百家企业和科研院所从事着从衬底晶片生长到外延片生产再到器件制备等

各环节的技术研发，实现了 SiC 相关产业链的全面国产化。Yole 公司预测到 2030

年，全球 SiC 功率器件市场规模将超过 1000 亿元人民币[142]。国内 SiC 器件的市

场约占国际市场的 40%-50%。为了抢占如此巨大的市场，国内相关技术还需要

不断进步，努力实现技术领先。 

液相法作为 SiC 晶体获得的重要方法，是一种有望突破传统 PVT 法的技术

限制，获得高质量、低位错密度、大尺寸、p 型掺杂晶体的有效长晶方法。特别

是由于传统 PVT 方法难以生长 p 型晶体，采用液相法制备的 p 型衬底晶片可以

应用于制备 IGBT 器件和双极性器件，解决 SiC 产业 p 型衬底缺失的问题。目前

国外在该领域已经取得了巨大突破，采用该方法生长 2 英寸 SiC 晶体已经和 PVT

法生长的晶体质量相当，且在扩径、低位错密度、p 型掺杂等领域也取得了一定

的突破[56-67]。随着技术经验的积累，其在尺寸更大、质量更好的晶体生长方面很

快将会有进一步突破。国内在该技术领域进展缓慢，依然处于起步阶段。液相法

很可能成为一种取代 PVT 法获得 SiC 晶体的方法，国内若抓紧机遇进行跟进研

究，很可能实现相关技术上的领先，成为 SiC 行业的领跑者。通过液相法制备技

术可以获得高 Al 掺杂的 SiC 晶体，不仅可以实现了 p 型晶体的制备，还为研究

Al 掺杂 SiC 基稀磁半导体中的磁性提供了单晶样品，相关研究对理解 SiC 中磁

性起源很有帮助，可以推动相关自旋电子学的应用。此外 SiC 中缺陷一直是阻碍
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SiC 产业发展的一个技术难题，获得快速、简单的表征缺陷的方法将有助于人们

对其产生与形成原因进行探索，有利于缺陷的消除。 

基于以上思路，本论文主要在以下几个方向进行了研究： 

(1) 通过液相法生长 SiC 晶体。我们对液相法晶体生长过程中的助溶液组成

成分、生长室内的温场分布、籽晶在生长中的相关参数、生长可持续性等多个方

面进行了综合探索分析。初步建立了液相法 SiC 晶体生长的理论基础，为液相法

生长 SiC 晶体提供理论指导。目前已经可以成功生长 2 英寸的 SiC 晶体。本工作

是国内首次关于液相法生长 SiC 晶体的较为综合的研究报道，对液相法生长的各

个方面进行了全面研究，为国内进行相关工作的开展奠定了基础。 

(2) 对液相法生长的 Al 掺杂的 SiC 晶体样品进行了表征，重点研究了样品

的铁磁性。利用液相法生长的单晶样品，我们对其磁晶各向异性、霍尔特性、原

子掺杂浓度等进行了细致表征，并通过理论计算给出了磁性产生原因，加深了对

SiC 中磁性产生原因的理解。为将来进行其它元素掺杂 SiC，获得更高居里温度、

更强磁性的 SiC 基稀磁半导体单晶打下了基础。 

(3) 将超短脉冲激光成功应用到 SiC 衬底晶片表面划痕的表征中，实现了衬

底晶片划痕的简单、快速、可靠表征。我们还对激光表征划痕的物理过程进行了

探索，总结出激光表征划痕的最优条件。 
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第 2 章  实验方法及原理 

本章将简要介绍液相法生长 SiC 晶体的生长设备及其工作原理，液相法生长

晶体的实验方法以及样品表征方法和原理。主要的表征与分析方法有电子显微镜、

电子能谱、原子力显微镜、拉曼光谱、紫外分光光度计、霍尔测试、二次离子质

谱、PPMS 综合物性测量系统、第一性原理计算等。 

2.1  SiC 晶体生长 

本论文 SiC 晶体的生长方法采用液相法，由于生长过程中籽晶处于助溶液顶

端，故也称为顶部籽晶法(Top Seeded Solution Growth，TSSG)。采用的生长设备

是本实验组自主研发的单晶生长炉。本节将简要介绍晶体生长设备与方法。 

2.1.1  SiC 晶体生长设备 

本组自主研发的单晶生长炉如图 2.1 所示。该单晶炉主要分为加热系统、真

空系统、提拉旋转系统、测温系统四个部分。简要介绍如下： 

(1) 加热系统：本设备采用中频感应加热方法。交变电磁场的产生电路由感

应线圈、中频电源、谐振电容三部分组成。中频频率在 2 kHz 左右。通过感生电

场在石墨坩埚内形成感生电流，从而加热整个生长体系。该设备可实现程序控制，

功率连续变化控温。 

(2) 真空系统：生长晶体的炉腔即为真空腔室，由不锈钢构成真空腔主体，

在不锈钢壁上通有循环水冷却，各部件之间由橡胶 O 圈或无氧铜圈密封。真空

机组由机械泵和分子泵构成。空腔室的极限真空度可达 1×10-5 Pa。真空腔内配

有薄膜规、电阻规、冷规等真空测量单元。当去除背地后，空腔室内可回充 Ar

气等惰性气体。 

(3) 提拉旋转系统：提拉旋转装置分为籽晶旋转与提拉和坩埚旋转与提拉两

部分，分别控制籽晶与坩埚的提拉和旋转操作。其中旋转装置可实现 0-30 转/

分的双向旋转。提拉装置分为快慢两档，可分别实现籽晶与坩埚的快速定位与生

长过程中的缓慢提拉。转动部分采用磁流体密封。 
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(4) 测温系统：真空炉上方留有石英玻璃的观察口并配有红外测温仪，可对

生长过程中液面温度与形貌进行实时监控。 

本生长设备可以满足液相法生长 SiC 晶体对真空、温度、提拉、温度观测等

方面的需求，实现 SiC 晶体的液相生长。 

 

图 2.1  采用液相法生长 SiC 晶体的设备 

Figure 2.1 Equipment for growing SiC single crystal by solution growth method 

2.1.2  SiC 晶体生长方法 

生长炉内部结构如图 2.2 所示。在生长过程中将所需物品按图 2.2 所示结构

放置于真空腔室内。将炉腔密封后，开启真空泵，将炉内压强抽至 1×10-4 Pa 以

下。去除背景气体后，充入 50000 Pa-100000 Pa 的 Ar 气。开启中频电源，对炉

内坩埚按照设定功率进行加热。当达到预定温度，助溶液融化后，先将籽晶降至

液面上 5 mm 处进行预热 1 h 后，再将籽晶与助溶液相接触。当籽晶与助溶液接

触后，籽晶按照设定转速与提拉速度进行运动，坩埚按相反方向转动。当晶体生

长结束后，以较快速度将晶体拉离液面。按程序设定缓慢降温后即生长过程结束。 
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图 2.2  液相法生长 SiC 晶体的炉内结构示意图 

Figure 2.2 Structure of growing SiC crystal by solution growth method 

2.2  样品的表征与分析方法 

2.2.1  电子显微镜分析[144] 

电子显微镜是将电子加速后，利用电子的波动性，将电子作为光源制成的显

微镜，可以在更高的分辨尺度上研究物质表面形貌与内部原子排列。 

扫描电子显微镜(Scanning Electron Microscope，SEM)主要通过收集电子轰击

样品表面后产生的二次电子、背景散射与吸收电子三种信号进行成像。一般由电

子枪、聚光镜、电子束偏转线圈、信号探测器等部分组成。测试时电子束在样品

表面扫描，通过探测器接受产生的电子信号，调制后显像管上的亮度即可得到样

品形貌。扫描电镜的分辨率一般可达 50-100 Å。通常在 SEM 上配备有电子色散

能谱仪(Energy Dispersive X-ray Spectroscopy，EDS)，可对样品表层成分进行定

性、半定量或定量分析。 

透射电子显微镜(Transmission Electron Microscopy，TEM)可以将电子加速到

更高速度后去轰击较薄的样品，电子通过样品后发生散射或者干涉，通过电磁透
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镜实现聚焦成相。其放大尺寸范围可以扩大到原子级甚至更大级别。成像过程中

需要调节球差、色差和像散来提高分辨率，从而获得更清楚的原子结构信息。 

2.2.2  原子力显微镜分析 

原子力显微镜(Atomic Force Microscopy，AFM)可以在亚纳米尺度范围内探

测样品的表面，是研究表面形态的有效测试工具。AFM 主要由针尖的悬臂、压

电陶瓷扫描管、控制系统、四象限的光电探测器以及计算机五部分组成，如图

2.3 所示。当 AFM 工作时，激光器发出的激光照射到光滑的悬臂上并发生反射，

光电探测器接收到反射的激光。样品在压电陶瓷的带动下相对于针尖进行扫描运

动，这时探测器上接收激光的位置发生改变，通过偏移量的计算就可获得样品表

面的形貌信息[145]。本论文中使用的原子力显微镜为美国 Bruke 公司生产的

MultiMode 8 型号的原子力显微镜。该设备采用了 ScanAsyst 成像模式，同时还

集成了轻敲模式、接触模式、电磁以及力学性质探测等多种表征模块[146]。 

 

图 2.3  AFM 基本工作原理示意图[145] 

Figure 2.3 Schematic diagram of AFM 

2.2.3  拉曼光谱分析[147] 

当一束光与物质相互作用时，可以根据光散射类型的不同将其分为弹性散射

与非弹性散射。在弹性散射的过程中，光子不会损失能量，其频率不变，又称为



    

第 2 章  实验方法及原理 

27 
 

瑞利散射。在非弹性散射过程中，光子与原子发生能量交换，获得或者损失一部

分能量，其频率发生改变，称之为拉曼散射(Raman Scattering)。根据光子频率的

升高或者下降，又可分为斯托克斯拉曼散射与反斯托克斯拉曼散射。实验过程中，

用激光辐照样品，发生 Raman 散射，对散射光光强与光波位移的探测得到的谱

图即为 Raman 光谱。Raman 光谱作为一种非接触、无损伤的表征手段可以反映

样品内部原子震动信息，分析样品性质。在 SiC 晶体检测中，Raman 光谱分析由

于可以无损地提供大量 SiC 晶体的结构信息，确定 SiC 晶体的晶型与结晶质量，

已经被广泛应用到SiC晶体检测过程中。如表2.1为几种常见的SiC晶体的Raman

频谱表。 

表 2.1  几种常见 SiC 晶型的 Raman 光谱频率[148] 

Table 2.1 Raman spectrum frequency table of several dirrerent SiC polytypes 

晶型 

简约波矢 

频率(cm-1) 

折叠横声学 折叠横光学 折叠纵声学 折叠纵光学 

𝒙 = 𝒒/𝒒𝑩 FTA FTO FLA FLO 

3C 0 — 796 — 972 

2H 

0 — 799 — 968 

1 264 764 — — 

4H 

0 — 796 — 964 

2/4 196，204 776 — — 

4/4 266 — 610 838 

6H 

0 — 797 — 965 

2/6 145，150 789 — — 

4/6 236，241 — 504，514 889 

6/6 266 767 — — 

15R 

0 — 797 — 965 

2/5 167，173 785 331，337 932，938 

4/5 255，256 769 569，577 860 
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2.2.4  霍尔测试分析 

霍尔效应(Hall Effect)的基本原理如图 2.4 所示。测试时，在 x 轴方向通电流

𝑰 = 𝑛𝑒𝒗𝑏𝑑，其中 b、d 分别为样品的宽度与厚度。在 z 轴方向施加磁场 B。电荷

运动过程中受到磁场的洛伦兹力向 y 轴方向偏转。电荷在 y 轴方向上不断聚集后

形成 y 轴方向的电场(称为霍尔电场)。当电场对电荷施加的力和磁场对电荷施加

的力相等时，即𝑒𝑬 = 𝑒𝒗 × 𝑩，整个体系达到平衡。若测出 y 轴方向的电压𝑉𝐻(霍

尔电压)，则可求出样品的载流子浓度𝑛 = 𝑰𝑩/(𝑉𝐻𝑑𝑒) = 1/(𝑅𝐻𝑒)，其中𝑅𝐻 =

𝑉𝐻𝑑/(𝑰𝑩)称为霍尔系数[149, 150]。霍尔测试是测量样品中载流子浓度的重要手段。

本论文Hall测试使用的是英国ACCENT公司生产的HL5500PC型号Hall测量仪。

该设备采用范德堡法进行样品的霍尔测量，其原理如图 2.4(b)和图 2.4(c)所示。

通过该方法可以获得半导体的霍尔系数、导电类型、电阻率、载流子迁移率以及

载流子浓度等重要信息。有关其具体的原理与方法的详细解释参见相关文献报道

[151, 152]。 

 

图 2.4  (a) 霍尔效应原理示意图。(b) 范德堡法电阻测试示意图。(c) 范德堡法霍尔测试示

意图。图中 A、B、C、D 表示电极位置[151] 

Figure 2.4 (a) Schematic diagram of Hall effect. (b) Schematic diagram of the van der Pauw 

method for testing resistance. (c) Schematic diagram of the van der Pauw method for testing 

the Hall effect. A, B, C, D represent electrode positions 

2.2.5  紫外分光光度计分析 

紫外分光光度计可以对材料的光学吸收谱、透过光谱以及反射光谱进行测量。

光度计的主要组成部件包括白光光源、单色器、样品托以及光强探测器等。检测

时通过测量不同波长透过样品后的强度，然后比对无样品情况下在探测器上接受
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的光强，得到样品的透过率。也可增加反射积分球套件，测量不同波长情况下光

照射样品后的反射光强，并对比基底光强得到样品的反射光谱[153-155]。本论文中

使用的紫外分光光度计为日本岛津公司生产的 UV-3600 Plus，最高分辨率可达

0.1 nm。 

2.2.6  二次离子质谱分析[156, 157] 

二次离子质谱(Secondary Ion Mass Spectroscopy，SIMS)是一种可以准确测定

表面化学组成的表面元素分析技术手段，其精度可高达 ppm 量级，被广泛应用

于微电子技术、化学技术、纳米技术以及生命科学等多领域学科。其工作原理主

要是采用离子束轰击样品表面，被轰击的样品表面的原子、分子或原子团被二次

发射出来，形成粒子溅射。溅射的粒子一般以中性为主，其中也有一小部分带有

正电荷或负电荷，即为二次离子。然后采用磁分析器或四极滤质器所组成的质谱

仪分析可获得二次离子的荷/质比信息，从而得到二次离子质谱，通过与标准样

品比对可确定元素的具体含量。本论文中二次离子质谱数据为委托埃文斯分析集

团(Evans Analytical Group)测得数据。 

2.2.7  综合物性测量系统分析 

本论文中的综合物性测量系统(Physics Property Measurement System，PPMS)

是 Quantum Design 公司生产的对样品性能进行综合测量的多功能测试设备。可

以实现低温、强场条件下样品的电学、磁学、比热等性质的综合测量。实验中使

用设备的型号是 PPMS-9 T，其温度可变范围为 1.9 K ~ 400 K，磁场可变范围为

-9 T ~ 9 T，扫描温度速度最快为 12 K/min。 

本设备采用振动样品磁强计附件(Vibrating Sample Magnetometer，VSM)进行

磁性测量。VSM 可以对样品磁矩进行高灵敏度的精确测量。测量时将样品放入

一组探测线圈的中心并以固定的频率与振幅进行微振动。由电磁感应原理可知，

当样品足够小时，可以认为其在探测线圈内震动的幅度、频率、磁矩与感生电压

成正比。在确定振幅与震动频率的情况下，通过锁相放大器测量这一感生电压，

即可得到样品的磁矩。测量时，粉末样品需装入无磁胶囊内进行测量，单晶样品

则将单晶粘在无磁石英杆上测量。 
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2.2.8  第一性原理计算 

凝聚态物理中的第一性原理主要是指不依赖于经验和实验的参数而仅仅依

靠一些最基本的物理常数和基本理论(如量子力学)，从而进行对材料性质进行预

测的理论计算方法。常见的第一型原理计算方法有 Hartree Fock, 密度泛函理论，

以及分子动力学等[158]。尽管有了量子力学手段，然而在实际的计算当中，我们

通常面对的是具有 1023/cm3 量级的量子多体对象，对这样一个体系求解量子力

学的薛定谔方程是非常困难的。因此我们必须做一系列近似才能进行求解。首先

是波恩-奥本海默近似，由于电子和原子核质量相去甚远造成电子速度远远大于

原子核速度，因此我们可以将电子和原子核的波函数去耦合，即求解电子的薛定

谔方程即可求解体系的基本电子性质。然而这个方程由于电子-电子相互作用项

的存在还是难以求解，Hartree 把多电子的波函数做了进一步近似，电子的波函

数是每个电子波函数的乘积，这样就没有相互作用项了。Fock 进一步考虑波函

数电子交换的反对称性，由此薛定谔方程变为了单电子的 Hartree-Fock 方程。然

而 Hartree-Fock 近似忽略了电子-电子之间的相互作用，导致计算结果常常和实

验偏差较大。密度泛函理论给出了解决方法，它的发展基于 Hohenberg-Kohn 的

两个定理：体系的基态能量是电子密度函数的唯一泛函；能量泛函在离子束不变

的条件下对正确的粒子数密度函数取极小值，并等于基态能量。由此得到了密度

泛函的 Kohn-Sham 方程。在这个方程中，多体问题同样转换成了单电子问题，

且考虑了电子之间的关联作用。然而这个关联项的具体形式是未知的，常常需要

一些近似，常见的有局域密度近似(LDA)和广义梯度近似(GGA)。求解密度泛函

的 Kohn-Sham 方程，主要是用自洽的方法，得到体系的电荷密度，从而可以得

到材料的本征能量值、能带结构、电子态密度、声子谱、电荷密度、热焓、体模

量等一系列物理性能的基本相关参数。为了在保证计算有效性的前提下简化计算

量，通常将原子核的势能分为内壳层电子势能与外层电子赝势能两部分，其中内

壳层电子的作用可以忽略不计，只考虑外层价电子的赝势能作用，这样可以有效

的减少其平面波函数的基底数目，使平面波较快收敛。计算过程中一般选用截断

能来表示其平面波函数的基底数目。在选择合适的收敛参数、截断能和赝势后，
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通过求解 Kohn-Sham 方程，可以得到材料的本征值和波函数，进而得到材料的

各种性能参数。 

本论文中主要采用 Vienna Ab-initio Simulation Package (VASP)软件进行第一

性原理计算[159]。VASP 软件中，采用 Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE)交换关联函

数和 projector augmented wave (PAW)赝势，其平面波截断能为 500 eV[160, 161]。倒

格矢 k 空间划分的选取采用 Monkhorst-Pack 方法，自洽采用 4×4×3 网格，态密

度计算采用 8×8×7 网格[162]。为了得到可靠的结果，我们通过优化原子的位子来

降低总能和减小原子受力。原子受力阈值为 10-2 eV/Å，自洽场收敛值为 10-6 eV。 
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第 3 章  SiC 晶体液相生长中关键问题的研究 

3.1  引言 

以 SiC 为代表的第三代半导体材料具有高热导率、高击穿场强、高饱和电子

漂移速率和高键合能以及稳定的物理化学性能等优点，可以满足第一代半导体

(以 Si为代表)和第二代半导体(以GaAs为代表)无法满足的现代电子技术对高温、

高频、高功率以及抗辐射等新要求，可极大地提高现有能源的转换效率，对高效

能源转换领域产生重大而深远的影响[1-3]。 

目前国际上生长 SiC 晶体的主流方法为物理气相传输法(PVT 法)，且已经实

现了 SiC 衬底晶片的产业化，其尺寸正逐步从 4 英寸换代到 6 英寸。然而 PVT

法生长 SiC 晶体依然存在一些问题，例如：大尺寸 SiC 衬底晶片制备技术仍不成

熟；衬底晶片的缺陷水平仍然偏高；p 型衬底晶片制备技术的研发较为滞后等。

液相法作为一种研究历史最长、技术最成熟的长晶方法，被成功用于大尺寸零位

错单晶硅的生长。助溶剂法是液相法的一种，也成功地被用于许多单晶的生长，

如 BaB2O4、BaTiO3 晶体等。因此，利用助溶剂法来生长 SiC 晶体也是一种很有

前景的长晶方法。根据目前报道的文献，液相法生长 SiC 晶体由于更接近热力学

平衡条件，可以有效地弥补 PVT 法的缺点，获得质量优异的 SiC 晶体，同时由

于该生长方法的条件特点，在扩径与 p 型晶体生长方面也有明显的优势[56-67]。 

目前国外的很多公司以及高校已经开展液相法生长 SiC 晶体相关研究长达

十多年[44, 48, 49]，但国内尚未有相关较好的工作报道，对液相法生长 SiC 晶体缺

乏相关知识与技术的储备。本章工作将全面的研究液相法生长 SiC 晶体的物理机

理以及晶体生长中的关键科学和技术问题，例如，助熔剂成分以及各成分的占比、

温场的分布对晶体生长的影响、籽晶相关参数对晶体生长的影响以及整体的生长

过程中的其它问题。在通过对液相法生长 Si 晶体的理论问题以及技术和生长参

数的不断优化之后，我们成功地通过液相法生长出直径 2 英寸，厚度达到 10 mm

的 SiC 晶体。 



 

液相法碳化硅晶体生长及其物性研究 

34 
 

3.2  液相法生长 SiC 晶体的理论分析 

SiC 晶体液相生长时的温场与对流分布示意图如图 3.1 所示。通过控制保温

条件，我们设计温场使坩埚底部温度较高，顶部温度较低。由于采用感应加热的

方法，加热源为外部坩埚，热量从外向内传递，导致坩埚外侧温度较高，内侧籽

晶处温度较低。由于以上两点，最终形成一个坩埚底靠外侧温度最高，液面处中

心温度最低的温场分布。由于助溶液内的温差，导致各部分的密度不同，加之坩

埚与籽晶的自转，在助溶液内形成一个循环的对流。 

在液相法生长 SiC 晶体的过程中，可以宏观地将晶体生长分为 3 个阶段。 

阶段一：未饱和的助溶液在坩埚壁(温度较高处)进行 C 的溶解，其溶解速度

可近似用如下公式表示： 

𝑉溶解 = 𝑘1 ∗ 𝑆1 ∗ 𝑇1 ∗ (𝐶𝑇1
− 𝐶1)                   ... (3.1) 

其中𝑉溶解代表助溶液溶解 C 的速度；𝑘1是助溶液溶解 C 的能力系数，只与

助溶液本身性质有关；𝑆1代表助溶液与坩埚的接触面积；𝑇1代表坩埚壁处温度；

𝐶𝑇1
代表𝑇1温度下助溶液的饱和 C 浓度；𝐶1坩埚壁处实际的 C 浓度。由式(3.1)可

以看出，当增加坩埚壁接触面积、坩埚壁温度和该温度下助溶液的饱和 C 浓度

时，助溶液的溶 C 速度都会得到相应的增大。 

阶段二：经过 C 的溶解，溶液的 C 浓度达到𝐶2。这些高 C 浓度的溶液借助

于助溶液的对流开始向籽晶端传输，其运输速度可以表示为：  

𝑉运输 = 𝑘2 ∗ (𝑇1 − 𝑇2) ∗ (𝐶2 − 𝐶1)                ... (3.2) 

其中𝑉运输代表助溶液运输 C 的速度；𝑘2是助溶液运输 C 能力系数，只与助

溶液本身性质有关； 𝑇2代表液面处温度。由式(3.2)可以看出，当增加坩埚底与液

面处的温差后，由于助溶液内的对流增强，C 的传输能力将提高。 

阶段三：当 C 浓度为𝐶2的助溶液被传输到籽晶端后，由于籽晶端温度为𝑇2，

对应的 C 的饱和浓度降为𝐶𝑇2
。此时助溶液相对于此温度变为过饱和溶液，过饱

和的 C 结合助溶液中的 Si 结晶生成 SiC 晶体。这个过程 C 的消耗速度可以表示

为： 

𝑉消耗 = 𝑘3 ∗ 𝑆2 ∗ (𝐶2 − 𝐶𝑇2
)                    ... (3.3) 
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其中𝑉消耗代表 SiC 结晶消耗 C 的速度；𝑘3是 C 的消耗系数，只与助溶液本

身性质有关；𝑆2代表籽晶面积。由式(3.3)可以看出，当降低液面饱和 C 浓度后，

C 的消耗能力将提高。 

 

图 3.1  助溶液内部温场与对流分布示意图 

Figure 3.1 Temperature field and solution flow distribution in the auxiliary solution 

当晶体生长稳定进行时，需要满足 C 的溶解速度、C 的运输速度和 C 的消

耗速度均相等，即： 

𝑉溶解 = 𝑉运输 = 𝑉消耗 = 𝑉生长                     ... (3.4) 

其中𝑉生长代表 SiC 晶体的生长速度。若 C 的溶解与运输速度难以满足晶体

生长所消耗的 C 的速度，在晶体生长时就难以保证 SiC 晶体的质量，导致晶体

中产生助溶液的包裹，具体情况我们将在实验中详细讨论。若 C 的溶解、运输

速度大于晶体生长消耗 C 的速度，将导致液面处 C 的浓度逐渐增加，过大的过

饱和度导致液面处产生 SiC 的自发成核的多晶生长，自发成核的 SiC 晶粒一旦形

成就不会消失，其出现将破坏整个晶体生长过程，具体情况我们在实验中详细讨

论。 

进一步地分析晶体生长过程中的 C 的运输，将𝐶𝑇1
和𝐶𝑇2

与温度做近似的线性

相关，表示如下： 

𝐶𝑇1
= 𝑘4 ∗ 𝑇1                      ... (3.5) 

𝐶𝑇2
= 𝑘4 ∗ 𝑇2                      ... (3.6) 
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其中𝑘4为饱和溶解度𝐶𝑇与温度的相关系数。将式(3.1)、式(3.2)、式(3.3)和式

(3.4)连列并代入式(3.5)和式(3.6)，得到： 

𝐶1 =
𝑘1𝑆1[𝑘2𝑘4(𝑇1

3−𝑇2𝑇1
2)−𝑘3𝑘4𝑆2𝑇1

2]+𝑘2𝑘3𝑘4𝑆2(𝑇2𝑇1−𝑇2
2)

𝑘1𝑆1[(𝑇1
2−𝑇1𝑇2)𝑘2−𝑘3𝑆2𝑇1]+𝑘2𝑘3𝑆2(𝑇1−𝑇2)

        ... (3.7) 

𝐶2 =
𝑘1𝑆1[𝑘2𝑘4(𝑇1

3−𝑇2𝑇1
2)−𝑘3𝑘4𝑆2𝑇1𝑇2]+𝑘2𝑘3𝑘4𝑆2(𝑇2𝑇1−𝑇2

2)

𝑘1𝑆1[(𝑇1
2−𝑇1𝑇2)𝑘2−𝑘3𝑆2𝑇1]+𝑘2𝑘3𝑆2(𝑇1−𝑇2)

       ... (3.8) 

将式(3.7)和式(3.8)代回(3.4)得到： 

𝑉生长 =
𝑘1𝑘2𝑘3𝑘4𝑆1𝑆2(𝑇1

3−2𝑇1
2𝑇2+𝑇1𝑇2

2)

𝑘1𝑘2𝑆1𝑇1
2−𝑘1𝑘2𝑆1𝑇1𝑇2−𝑘1𝑘3𝑆1𝑆2𝑇1+𝑘2𝑘3𝑆2𝑇1−𝑘2𝑘3𝑆2𝑇2

    ... (3.9) 

从式(3.9)可以看出，晶体生长速度受到温度(𝑇1、𝑇2 )、助溶液性质(𝑘1、

𝑘2、𝑘3、𝑘4)和坩埚与籽晶结构(𝑆1、𝑆2)等参数的共同影响，其生长过程需要各个

阶段相互平衡、相互协调才能进行稳定的 SiC 晶体生长，难度巨大。 

若假设助溶液溶解 C 的能力和长晶时消耗 C 的能力相等，即𝑘1 = 𝑘3。此时

式(3.9)可以化为 

𝑉生长 =
𝑘1𝑘2𝑘4𝑆1𝑆2(𝑇1

3−2𝑇1
2𝑇2+𝑇1𝑇2

2)

𝑘2𝑆1𝑇1
2−𝑘2𝑆1𝑇1𝑇2−𝑘1𝑆1𝑆2𝑇1+𝑘2𝑆2𝑇1−𝑘2𝑆2𝑇2

            ... (3.10) 

式(3.10)的分子随着𝑘1的增大而增大，分母随着𝑘1的增大而减小，则整体的𝑉生长随

之增大。这说明助溶液的活性的提高会使助溶液溶 C 与消耗 C 的速度都得到提

升，从而提高生长速度。从式(3.10)还可以看出，晶体生长速度与助溶液 C 的饱

和浓度随着温度变化的系数𝑘4成正相关关系。所以若要提高生长速度需要选用 C

的饱和浓度随着温度变化大的助溶液。 

 若假设助溶液内温场分布均匀，没有温度梯度，即𝑇1 = 𝑇2。此时𝑉生长 = 0。

可见助溶液内溶解 C 的坩埚壁处的温度与晶体生长处的温度之差是晶体生长进

行的主要动力，提高这两者之间的温度差可以有效的促进生长的进行，提高生长

速度。 

 以上模型是极其简化后的结果，有关液相法生长 SiC 晶体相关理论的更加精

确与深入的研究，还有待进一步进行。 

3.3  助溶液对晶体生长的影响  

在液相法生长 SiC 晶体的过程中，助溶液的性质对晶体生长起着至关重要的

作用。根据液相法生长的物理机制，我们初步认为好的助溶液应具备以下性质： 
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(1) 较高的溶 C 能力，以便于在生长过程中有足够的溶质供应。(2) 较大的固液

界面张力，以保证在高过饱和度时不会产生 SiC 的自发成核。(3) 较低的熔点，

有利于助溶液顺利排出晶体，减少晶体内部助溶液的包裹。(4) 较小的饱和蒸气

压，不易挥发，在生长过程中有效减少失重。结合目前已有的文献报道，我们认

为 Cr 基助溶液具有良好的溶 C 能力，同时饱和蒸气压低，且在目前已报道的液

相法生长 SiC 晶体实验中，采用 Cr 作为助溶液生长的晶体质量最佳，生长直径

最大[44, 49]。鉴于以上文献报道，本节我们在 Cr 基助溶液的基础上，进一步进行

成份与比例的调控，使其更满足于条件(1)-(4)，提高晶体生长质量。 

3.3.1  Cr 对晶体生长的影响 

在 Cr 基助溶液体系中，Cr 作为整个助溶液体系的主要元素最为重要，为此，

我们首先在本节中讨论 Cr 对晶体生长的影响。我们选用的助溶液组成成份为 Cr、

Si、Al。其中 Cr 主要是增加助溶液的溶 C 能力，为生长提供溶质；Si 为 SiC 晶

体生长提供 Si 源，虽然 Si 具有一定的溶 C 能力，但其溶 C 能力十分有限，可以

不略不计；Al 对晶体生长的作用我们将在下一节中进行详细讨论。 

 

图 3.2  液相法生长晶体的俯视图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15 时

生长的晶体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 35 : 50 : 15 时生长的晶体俯视

图 

Figure 3.2 Top view of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the crystal 

when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15. (b) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 35 :50 :15 
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我们采用助溶液摩尔比例为 Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15 和 Si : Cr : Al = 35 : 50 : 

15 的配比进行 SiC 晶体的液相生长，其生长结果如图 3.2 和图 3.3 所示。图 3.2

为生长晶体的俯视图对比，其中图 3.2(a)所示为低 Cr 含量助溶液的生长结果，

图 3.2(b)所示为高 Cr 含量助溶液的生长结果。从图 3.2(a)中可以看出，采用低

Cr 助溶液生长的晶体表面有大量的沿着[1 1 -2 0]方向的条纹，条纹中间夹杂着银

白色的溶液。生长中心区域相对周边较平，晶体边缘可以观察到大量的自发成核

点，呈多晶生长形貌。从图 3.2(b)中可以看出，增加 Cr 含量后，晶体的表面变

得更加平整，图 3.2(a)中观察到的夹杂着助溶液的条纹被抑制，其数量明显减少。

晶体四周与中心都有着较好的平整度，且由于晶体生长质量的提升，已经可以明

显地看出生长晶体表现出正六边形型貌，这符合沿着[0 0 0 1]方向生长 SiC 的结

晶学特性。将所生长晶体沿着[0 0 0 1]方向进行切割，获得其纵切片如图 3.3 所

示，切片的下部分为石墨籽晶托，上部为生长晶体，在本论文以后的晶体纵切片

图片中也是如此。其中图 3.3(a)所示为低 Cr 含量助溶液生长的 SiC 晶体照片，

图 3.3(b)所示为高 Cr 含量助溶液生长的 SiC 晶体照片。从其纵切片可以更明显

的看出，低 Cr 生长时，晶体中心较平整，而其边缘明显较高且平整度变差；Cr

含量提高之后，晶体从中心到两侧都有较好的平整度。同时可以看出图 3.3(b)所

展示的晶体内部裂纹与白色助溶液包裹物相比于图 3.3(a)中的晶体有大量的减少，

这说明增加 Cr 的比例后，晶体质量得到了提高。 

 

图 3.3  液相法生长晶体的纵切片图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15

时生长的晶体纵切片图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 35 : 50 : 15 时生长的晶体

纵切片图 

Figure 3.3 Vertical sections of crystals grown by solution growth method. (a) Vertical section 

of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15. (b) 

Vertical section of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 

35 : 50 : 15 
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从上述实验中可以得出，适当地增加 Cr 含量之后，所生长的晶体质量有了

明显的改善。由于 Cr 在助溶液中的主要作用是提高助溶液的溶 C 能力，为 SiC

晶体生长提供溶质。我们分析认为，在低 Cr 助溶液生长时，其助溶液并不能为

SiC 晶体生长提供足够多的 C，由此结晶过程中不能析出足够的 SiC 晶体，这样

生长缺 C 的地方就会由于缺少溶质而形成助溶液的包裹，严重影响晶体生长质

量；增加 Cr 含量之后，助溶液的溶 C 能力(𝑘1)与溶解 C 的速度(𝑉溶解)得到了大幅

度的提高，在生长过程中的溶质供应变得充足，助溶液的包裹就被抑制，晶体质

量得到了明显的提高。虽然加入 Cr 主要作用是提高助溶液的溶 C 能力，保证晶

体生长过程中有充足的溶质供应，但另一方面应当注意的是 Cr 的熔点高达

1907℃，Cr 含量的提高意味着助溶液整体熔点升高。当助溶液熔点升高时，需

要将晶体生长温度同步适当提高。但这样会丧失了低温生长可以降低位错密度的

优势，同时又会增加生长过程中助溶液的失重；若不提高生长温度，助溶液熔点

升高将增大助溶液的粘稠性，导致助溶液难以及时地从晶体生长区中排出，形成

助溶液包裹。所以调控 Cr 的含量在一个合理区间，是晶体生长稳定进行的必要

保证。 

3.3.2  Al 对晶体生长的影响 

助溶液中加入 Al 主要从以下三点进行考虑。(1) Al 作为第三主族金属元素，

其外层电子数为 3。掺杂 Al 于 SiC 晶体中，可以实现空穴掺杂，获得气相法难

以获得的 p 型 SiC 晶体。(2) Al 具有相对较低的熔点(660℃)，助溶液中 Al 的加

入可以降低助溶液熔点，将生长温度进一步降低。(3) Al 具有相对较活泼的化学

性质(𝑘1较高)，加入 Al 会提高助溶液的溶 C 速度(𝑉溶解)。同时也有很多关于 Al

对 SiC 晶体生长影响的报道，例如，Takeshi Mitani 等人[47, 48]报道 Al 的加入可以

减少 SiC 台阶的“硬度”，从而对生长晶体的台阶尺寸进行优化，晶面的裂纹尺

寸也得到了有效的限制，提高了晶体质量。宋波等人[132]指出，Al 在 SiC 晶体生

长过程中可以实现 4H 晶型的稳定。Takayuki Shirai 等人[67]还指出，Al 的加入可

以提高助溶液的溶 C 能力，保证晶体生长过程中的溶质供应，从而实现 SiC 晶

体的快速生长同时保证晶体质量。 
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3.3.2.1  Al 对溶碳速度的影响 

为了验证 Al 对 SiC 晶体生长的影响，我们进行助溶液摩尔比例分别为 Si : Cr 

= 55 : 45 和 Si : Cr : Al = 49.5 : 40.5 : 10 的对照实验，即在不改变 Si、Cr 比例的

前提下，在助溶液中加入 10 at.%的 Al。其生长晶体俯视图如图 3.4 所示，其中

图 3.4(a)所示为不加 Al 的助溶液的生长结果，图 3.4(b)所示为加 10 at.%Al 的助

溶液的生长结果。从中可以看出，无 Al 助溶液生长的晶体生长界面不平整，有

明显的自发成核的 SiC 小粒凸出，且其中夹杂着大量的白色助溶液；加 Al 之后，

晶体生长界面的平整度有了明显改善，晶体周边的多晶 SiC 的数量明显减少，助

溶液夹杂量也得到了有效的抑制。将所得晶体沿[0 0 0 l]方向纵切，获得其纵切

片如图 3.5 所示，其中图 3.5(a)为无 Al 的助溶液的生长结果，图 3.5(b)所示为加

10 at.%Al 的助溶液的生长结果。从其纵切片可以更直观的看出，加 Al 助溶液生

长的晶体相比无 Al 助溶液生长的晶体生长界面更为平整，白色助溶液的量得到

了抑制，晶体质量得到改观。 

 

图 3.4  液相法生长晶体的俯视图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr = 55 : 45 时生长的晶

体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 49.5 : 40.5 : 10 时生长的晶体俯视图 

Figure 3.4 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr = 55 : 45. (b) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 49.5 : 40.5 : 10 
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图 3.5  液相法生长晶体的纵切片图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr = 55 : 45 时生长的

晶体纵切片图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 49.5 : 40.5 : 10 时生长的晶体纵切

片图 

Figure 3.5 Vertical sections of crystals grown by solution growth method. (a) Vertical section 

of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr = 55 : 45. (b) Vertical 

section of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 49.5 : 

40.5 : 10 

进一步提高 Al 在助溶液中的占比，采用摩尔比例为 Si : Cr : Al = 50 : 35 : 15

的助溶液进行 SiC 晶体的生长，所得晶体的俯视图与纵切片图分别如图 3.2(a)和

图 3.3(a)所示。从其晶体结果可以看出，进一步增加 Al 后，其结晶质量并没有

明显地提高，其助溶液包裹、裂痕、多晶成核问题依然存在，与 10 at.%Al 的生

长情况基本一致。 

根据以上实验结果我们认为，增加 Al 后，助溶液的化学活性发生了明显的

改变，助溶液溶解 C 能力系数(𝑘1)得到了提高，助溶液的溶 C 速度(𝑉溶解)得到了

明显的提高。由于助溶液供 C 不足导致的助溶液包裹以及多晶生长得到了有效

的抑制，晶体质量有所提升。然而进一步的增加 Al 浓度对于𝑘1的提高影响不大，

𝑉溶解没有得到进一步的提高，虽然𝑉溶解与𝑉消耗之差在逐渐缩小，但是依然存在，

晶体内部的助溶液包裹并没有被完全消除。 

3.3.2.2  Al 对助溶液熔点的影响 

在相对较低温条件(液面温度 1750℃)下进行 SiC 晶体生长过程中，我们发现

Al 的含量对生长的影响表现出另一种特点。我们采用摩尔比例分别为 Si : Cr : Al : 

Ce = 33 : 52 : 10 : 5 和 Si : Cr : Al : Ce = 37 : 56 : 2 : 5 的助溶液进行晶体生长，其

生长晶体的俯视图如图 3.6 所示。从图中可以看出，当助溶液中含有较高的 Al

成分时，生长晶体质量较好，晶面平整，光亮，晶体上没有多晶粒粘附。当 Al



 

液相法碳化硅晶体生长及其物性研究 

42 
 

含量降低之后，晶体质量明显降低。生长晶体周围可观察到多晶型貌，晶体中间

出现沟壑，沟壑中附着大量白色的助溶液。当升高晶体生长温度后，摩尔比例为

Si : Cr : Al : Ce = 37 : 56 : 2 : 5 的助溶液生长的晶体质量将提升到与图 3.6(a)所示

晶体相当。 

我们分析这种现象主要是由于 Al 使助溶液熔点降低所导致的。当助溶液中

Al 含量较高时，能有效的降低助溶液的熔点，提高助溶液流动性，使助溶液在

生长过程中可以快速的被排出到晶体外，提高晶体质量。当 Al 含量减少后，助

溶液的熔点升高，变得易于凝固，难以排出，导致了助溶液的大量夹杂，降低了

晶体质量。关于生长温度对晶体生长的影响我们将在温场对晶体生长的影响章节

进行详细讨论。 

 
图 3.6  液相法生长晶体的俯视图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 33 : 52 : 10 : 

5 时生长的晶体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 37 : 56 : 2 : 5 时生长

的晶体俯视图 

Figure 3.6 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 33 : 52 : 10 : 5. (b) 

Top view of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 37 : 

56 : 2 : 5 

3.3.3  Ce 对晶体生长的影响  

影响晶体质量的一个主要原因就是助溶液在生长过程中是否能提供足够多

的 C。提高 Cr 的含量固然可以提高助溶液的溶 C，但是 Cr 的熔点过高，Cr 占比
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的提高意味着生长温度需要相应提高，这会产生更多的失重以及位错。为了在不

提高生长温度的前提下提高助溶液的溶 C 能力，我们尝试增加第四种助溶液成

分。Ce 作为地球上含量第二多的稀土元素，有着相对较多的储备，且从相图(图

3.7[163, 164])中可以发现，在 1800℃的情况下，Cr 的溶 C 极限为 5%(atm)，而 Ce

却有 55%(atm)。同时 Ce 具有相对较低的熔点(798℃)，其加入反而会降低助溶液

的熔点，提高助溶液流动性，有利于助溶液排出晶体外。因此，尝试 Ce 为助溶

液组分的液相生长预期可以取得良好实验结果。 

我们采用摩尔成分比例为 Si : Cr : Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1 的助溶液进行单晶

生长，其生长晶体的俯视图与纵切片图如图 3.8 所示。从图 3.8(a)，生长晶体的

俯视图中可以看出，其生长晶体整体较光亮，但是中间有少量的自发成核点。这

些自发成核点中杂着白色助溶液。图 3.8(b)为其纵切片型貌，整体晶体生长质量

较好，在切片的大部分区域没有助溶液的包裹且生长界面平整，但中间区域有较

多的助溶液包裹，对应着俯视图中的多晶生长位置。对比无 Ce 情况，图 3.9 为

摩尔比例为Si : Cr : Al = 35 : 50 : 15和Si : Cr : Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1的助溶液生

长的晶体横切片图。可以看出，增加 1 at.%Ce 后，晶体横切片里的助溶液包裹、

裂纹有了明显的减少，晶体质量得到了明显的提高。 

 

图 3.7  (a) Cr-C 二元相图。(b) Ce-C 二元相图[163, 164] 

Figure 3.7 (a) Cr-C phase diagram. (b) Ce-C phase diagram 
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图3.8  助溶液成分摩尔比例为Si : Cr : Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1时生长的晶体。(a) 俯视图。

(b) 纵切片图 

Figure 3.8 The crystal grown by solution growth method when the molar ratio of the 

auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1. (a) Top view. (b) Vertical slice 

 

图 3.9  液相法生长晶体的横切片图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al = 35 : 50 : 15

时生长的晶体横切片图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1 时生长

的晶体横切片图 

Figure 3.9 Transverse slices of crystals grown by solution growth method. (a) Transverse 

slice of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al = 35 : 50 : 15. 

(b) Transverse slice of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : 

Al : Ce = 35 : 50 : 14 : 1 

为了进一步的提高晶体质量，继续提高 Ce 含量，以保证 SiC 晶体生长过程

中溶质供应。分别采用摩尔成分比例为 Si : Cr : Al : Ce = 33 : 52 : 10 : 5 和 Si : Cr : 

Al : Ce = 30 : 50 : 10 : 10 的助溶液进行晶体生长实验，其生长晶体如图 3.10 所示。
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图 3.10(a)为 Ce 含量为 5 at.%的助溶液生长晶体的俯视图，可以看出，当 Ce 进

一步增加后，其晶体质量再次得到提高，其晶生长界面光亮、平整，整体表面未

见自发成核与多晶生长，在中心偏右侧有一凸出为生长结束后的助溶液附着。图

3.10(b)为 Ce 含量 10 at.%的助溶液生长晶体的侧视图。当 Ce 含量增加到 10 at.%

之后，并没有生长出完整的单晶，而是在籽晶托上附着了大量的附着物。我们对

其成分进行 XRD 测试，发现其中主要成分为助溶液的 Si、Cr 化合物以及 SiC。 

 

图 3.10  液相法生长晶体的形貌图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 33 : 52 : 

10 : 5 时生长的晶体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 30 : 50 : 10 : 10

时生长的晶体侧视图 

Figure 3.10 Crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the crystal when the 

molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 33 : 52 : 10 : 5. (b) Side view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 30 : 50 : 10 : 10 

综合以上实验结果，我们分析认为，在 SiC 晶体生长过程中，需要助溶液不

断的提供溶质，Si 作为助溶液主要成分，其原子占比在 35 at.%以上，在生长过

程中并不缺少，而与之相比，C 在助溶液中的量全部依靠于助溶液从坩埚壁上的

溶解，而助溶液的溶 C 能力往往有限，难以维持 SiC 晶体优质生长。而增加 Ce

后，助溶液的溶 C 能力(𝑘1与𝐶𝑇1
)得到了提升，溶 C 速度变快。充足的溶质供应

使得生长的晶体质量也得到了提升，所以我们发现随着 Ce 的含量不断提升(从

0%到 5%)，SiC 晶体质量也逐步地提高。但是当 Ce 的含量进一步上升之后(到达
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10 at.%)，助溶液的溶 C 能力过大，使得从坩埚壁上溶解 C 的速度大于在籽晶上

外延生长所消耗 C 的速率，即𝑉溶解 > 𝑉消耗，导致了助溶液中 C 的过饱和度提高，

多余的 C 就会以自发成核的 SiC 小颗粒的形式析出。此时，助溶液中产生大量

的SiC小颗粒，阻断了籽晶处单晶的正常生长，并且SiC小晶粒附着在籽晶托上，

在冷却过程中夹杂着助溶液一起被拉出，就形成了图 3.10(b)的形状。总的来说，

Ce 可以有效的提高助溶液的溶 C 能力，在生长晶体的过程中保证溶质的供应，

提高晶体质量。但是当 Ce 含量过高时，由于过快的溶 C 速度导致了助溶液中 C

含量的富集，继而引发了大量的自发成核，使得籽晶处的外延生长难以继续进行。

可见在采用 Ce 增加助溶液的溶 C 能力的同时，还应兼顾籽晶生长过程中消耗 C

的速度，使 C 的溶解与消耗达到平衡，维持助溶液体系内的 C 平衡，才能获得

高质量的 SiC 晶体。 

3.3.4  其它助溶液成分对晶体生长的影响 

从以上实验结果可以看出，在助溶液体系中添加多种元素，有利于提高助溶

液溶 C 速度，降低助溶液熔点，改善助溶液性质，提高 SiC 晶体质量。由此，

我们尝试在助溶液加中入其它过渡金属，以期望获得高品质的晶体。 

在助溶液中分别加入 Cu、Ga、Fe 试图寻找更适合 SiC 晶体生长的助溶液体

系。采用摩尔配比分别为 Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 10 : 5；Si : Cr : Ga : Al = 45 : 

40 : 10 : 5 和 Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 的助溶液进行 SiC 晶体的液相生长，

其生长晶体结果如图 3.11、图 3.12 所示。图 3.11 为生长晶体的俯视图，其中(a)、

(b)、(c)分别对应于助溶液摩尔比例为 Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 10 : 5、Si : Cr : Ga : 

Al = 45 : 40 : 10 : 5 和 Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 生长的晶体俯视图。如图所

示，增加了其它过渡金属作为助溶液生长的晶体的生长面十分不平整，总体表现

出条状晶块的形貌，且其间夹杂着大量的助溶液。对这三组晶体的纵切片进行观

察，如图 3.12 所示，其中(a)、(b)、(c)分别对应于助溶液摩尔比例为 Si : Cr : Cu : 

Al = 45 : 40 : 10 : 5、Si : Cr : Ga : Al = 45 : 40 : 10 : 5和Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 

10 生长的晶体纵切片。从纵切片可以看出，生长的晶体中夹杂的助溶液较多，

生长晶体较小且不连续，与图 3.11 所示结果一致。 
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图 3.11  液相法生长晶体的俯视图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 

10 : 5 时生长的晶体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Ga : Al = 45 : 40 : 10 : 5 时

生长的晶体俯视图。(c) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 时生长的晶

体俯视图 

Figure 3.11 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 10 : 5. (b) 

Top view of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Ga : Al = 45 : 

40 : 10 : 5. (c) Top view of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : 

Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 

 
图 3.12  液相法生长晶体的纵切片图。(a)助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 

10 : 5 时生长的晶体纵切片图。(b)助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Ga : Al = 45 : 40 : 10 : 5

时生长的晶体纵切片图。(c)助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 时生长

的晶体纵切片图 

Figure 3.12 Vertical slices of crystals grown by solution growth method. (a) Vertical slice of 

the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Cu : Al = 45 : 40 : 10 : 5. 

(b) Vertical slice of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Ga : 

Al = 45 : 40 : 10 : 5. (a) Vertical slice of the crystal when the molar ratio of the auxiliary 

solution is Si : Cr : Fe : Al = 45 : 40 : 5 : 10 
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在助溶液体系内添加了 Cu、Ga、Fe 之后，生长晶体的质量下降，这可能是

Cu、Ga、Fe 的加入导致了助溶溶 C 能力变弱导致的，同时，Cu、Ga、Fe 对助

溶液性质的改变也可能是导致这一结果的原因。对于其它过渡金属是否能克服这

一问题以及添加这些助溶液的量的调控等问题还有待于进一步的实验研究。 

3.4  温场对晶体生长的影响 

在晶体生长的过程中，温场是一个十分重要的参数。温度的高低、温度梯度

的大小以及变化都对晶体质量产生着决定性的影响。由式(3.1)、式(3.2)和式(3.3)

可知，一个合适的温场对晶体生长过程中 C 的溶解、运输以及消耗有着直接影

响，是生长过程中保证 C 平衡的根本条件。在液相法生长 SiC 晶体的过程中温

场调控比较困难，主要由于以下三点：(1) 由于采用感应加热的方法，温场的调

控只能通过改变磁感线的分布间接地调控。(2) 生长温度较高(1800℃左右)，难

以准确监控。(3) 生长过程中石墨毡被挥发的助溶液气相物质腐蚀导致保温能力

的不断改变。在本节中，我们将对温场的轴向分布、温场的径向分布、生长温度

的相对大小、生长温度的变化等对晶体生长的影响进行研究和分析，以寻找更适

合液相法生长 SiC 晶体的温场。 

3.4.1  轴向温场对晶体生长的影响 

在本论文的实验中，由于生长温度较高，普通的电阻加热方式难以对生长体

系进行稳定的加热，所以我们采用中频感应线圈的方法对生长坩埚进行加热。该

方法示意图如图 2.2 所示。首先，通过最外层的交流线圈产生一个中频的交变电

磁场。然后在具有良好导电能力的石墨坩埚中感生出交变电流，从而作为热源将

坩埚内的助溶液加热到目标温度。由于线圈内的电磁场分布不均匀(中间密集，

两端相对稀疏)，导致在坩埚内产生的电流大小也呈现中间大，上下两侧小的分

布。这样坩埚电流大的区域会产生更多的热量，达到更高的温度，而其他位置的

温度则相比电磁场密集处的温度会有所降低。我们将温度最高处的水平线称为高

温线。在生长过程中，通过调节坩埚在线圈内的相对位置，可以改变高温线在坩

埚中的位置，这对晶体生长的温场分布影响巨大，是调节坩埚内轴向温场分布的

主要的方法。 
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高温线处温度最高，此处具有较高的𝐶𝑇1
。由式(3.1)可知，此处助溶液具有

较大的𝑉溶解，对应坩埚腐蚀最严重的地方。如图 3.13 所示为高温线在不同位置

时对应的坩埚被助溶液腐蚀的情况。图 3.13 (a)对应为高温线在坩埚底部的情况。

此时坩埚底的温度最高，溶 C 能力最佳，此处坩埚腐蚀是最严重的；坩埚顶部

温度相对较低，溶 C 能力较弱，腐蚀的不是很明显。图 3.13 (b)对应为高温线在

助溶液液面处的情况，此时液面处的温度较高，具有较强的溶 C 能力，腐蚀较

深；坩埚底温度较低，腐蚀的相对变浅。 

不同高温线位置对于助溶液液面的 SiC 自发成核情况的影响也是十分不同

的。如图 3.14 所示为生长后期(40h 之后)助溶液液面形貌。图 3.14 (a)对应为高温

线在坩埚底处时，生长后期助溶液液面形貌。可以看出，在原本干净的助溶液液

面上出现大量异物，这些杂质堆积到一起，将液面覆盖。待助溶液冷却后，对液

面上层物质进行粉晶 XRD 分析表明，其主要成分为 SiC。图 3.14 (b)为高温线在

液面处时，生长后期助溶液液面形貌。可以看出，相比高温线在坩埚底时的情况，

上移高温线之后，液面上的浮晶数量明显减少，只有少数几点依然存在，浮晶的

尺寸也有了明显的减少。 

 
图 3.13  晶体生长后的坩埚壁腐蚀情况。(a) 高温线在坩埚底处时坩埚壁的腐蚀相貌。(b) 高

温线在助溶液液面处时坩埚壁的腐蚀相貌 

Figure 3.13 Appearance of the crucible wall after crystal growth. (a) Appearance of the 

crucible wall when the high temperature line is at the bottom of the crucible. (b) Appearance 

of the crucible wall when the high temperature line is at the upper surface of the auxiliary 

solution 
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图 3.14  生长后期助溶液液面形貌。(a) 高温线在坩埚底处时生长后期助溶液液面形貌。(b) 

高温线在助溶液液面处时生长后期助溶液液面形貌 

Figure 3.14 Morphology of the surface of the auxiliary solution in the later stage of growth. 

(a) When the high temperature line is at the bottom of the crucible, the surface morphology 

of the auxiliary solution in the late growth stage. (b) When the high temperature line is at the 

upper surface of the auxiliary solution, the surface morphology of the auxiliary solution in 

the late stage of growth 

不同高温线位置对于晶体生长的质量影响也是十分明显的。如图 3.15 所示

为高温线在不同位置时生长 SiC 晶体的俯视图对比。图 3.15(a)对应高温线在坩

埚底处时，生长晶体的俯视图。可以看出这种温场分布条件下，生长晶体的质量

较差，晶体外围上附着了大量的多晶小颗粒。图 3.15(b)对应高温线在液面处时，

生长晶体的俯视图。从图中可以看出，高温线位置提高后，我们生长的晶体质量

得到了明显提升，晶体表面更加平整，四周的多晶附着物消失不见，在晶体中间

位置附近出现一个圆点，为晶体与助溶液断开后，留在晶体上的助溶液团聚所形

成。如图 3.16 为不同高温线位置生长晶体的切片图对比。图 3.16(a)为高温线在

坩埚底时，生长晶体的横切片的低倍放大图，可以看出晶体的切片中夹杂着很多

小颗粒为自发成核 SiC 的小粒；图 3.16(b)为高温线在液面处时生长晶体的横切

片的低倍放大图，可以看出其中自发成核的 SiC 小粒的数量明显减少，晶体质量

得到提高。同时我们测量出图 3.15(a)所示晶体的其生长速度为 150 μm/h；图

3.15(b)所示晶体的生长速度为 100 μm/h，说明上移高温线位置后，晶体生长的速

度变慢。 
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图 3.15  液相法生长晶体俯视图。(a) 高温线在坩埚底处时生长晶体的俯视图。(b) 高温线

在助溶液液面处时生长晶体的俯视图 

Figure 3.15 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal when the high temperature line is at the bottom of the crucible. (b) Top view of the 

crystal when the high temperature line is at the upper surface of the auxiliary solution 

 
图 3.16  液相法生长晶体的横切片图貌。(a) 高温线在坩埚底处时生长晶体的横切片图。(b) 

高温线在助溶液液面处时生长晶体的横切片图 

Figure 3.16 Transverse slices of crystals grown by solution growth method. (a) Transverse 

slice of the crystal when the high temperature line is at the bottom of the crucible. (b) 

Transverse slice of the crystal when the high temperature line is at the upper surface of the 

auxiliary solution 

从以上实验结果我们可以看出，通过调节坩埚在发热筒中的位置，可以改变

高温线的位置，从而对液相法生长 SiC 晶体实验中的轴向温场进行调控。其调控

结果使得晶体生长过程中液面自发成核情况、晶体生长质量、晶体生长速度得到
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改善。当高温线从坩埚底部位置上移到助溶液液面位置处后，提高了液面温度𝑇2，

从而提高了液面处 C 的饱和浓度𝐶𝑇2
。这样液面处的过饱和度(𝐶2 − 𝐶𝑇2

)变小，液

面处的自发成核被抑制。自发成核被抑制后，晶体生长过程中就不会沾附这些自

发成核的 SiC 小粒，晶体表面变得更平整，晶体内部也变得更加干净。同时由于

被自发成核所消耗的 C 减少，使得晶体生长过程中的 C 供应变充足，晶体质量

自然也得到提高。当高温线上移后，坩埚底与液面之间的温差(𝑇1 − 𝑇2)变小，由

式(3.2)可知，这会导致溶质运输速度减慢，晶体生长速度变低。合理地安排晶体

生长过程中的高温线位置，一方面需要抑制自发成核，提高晶体质量；另一方面

应当兼顾生长速度，考虑实际应用前景。 

3.4.2  径向温场对晶体生长的影响 

在液相法生长 SiC 晶体的时候，在石墨保温毡上留有一长孔作为观察口，如

图 2.2 所示。观察口可以在降籽晶时，实时观测籽晶位置，准确发现籽晶与液面

接触位置；可以实时地检测炉内温度；还可以观察生长过程中液面情况，为生长

过程中炉内情况变化提供更多有效数据。而观察口处由于缺少石墨毡，保温能力

差，相对温度低，导致了炉内温场分布的径向的不对称，其对晶体生长将产生不

良影响。 

 

图 3.17  助溶液冷却后俯视图。(a) 观察口直径为 30 mm 时冷却后的助溶液俯视图。(b) 观

察口直径为 15 mm 时冷却后的助溶液俯视图 

Figure 3.17 Top views of the auxiliary solution after cooling. (a) Top view of the auxiliary 

solution after cooling when the observation port diameter is 30 mm. (b) Top view of the 

auxiliary solution after cooling when the observation port diameter is 15 mm 
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在液相法生长 SiC 晶体的实验中，往往能在观察口下方最早发现大量的 SiC

自发成核的小颗粒。在助溶液冷却后，也能明显地观察自发成核在径向的分布不

对称。如图 3.17(a)所示，为观察口直径为 30 mm 时，助溶液冷却后的俯视图。

图中可以看出凝结后的助溶液呈现出明显的轴向不对称的形貌。在俯视图的下方

呈现出小颗粒富集的相对粗糙不平的形貌，而上方相对较平整光亮。小颗粒富集

区域的小颗粒经粉晶 XRD 表征，证实其成份的主相为 SiC。这些 SiC 晶粒富集

的区域正在观察口正下方。这主要就是由于观察口的存在导致了该侧温度降低，

最容易产生自发成核的 SiC 浮晶，破坏了晶体生长体系的平衡。为了解决这一问

题，我们尝试将观察口的直径缩小。如图 3.17(b)为将观察口直径缩小到 15 mm

的助溶液冷却后的俯视图，可以看到由于温场不对称导致的浮晶分布不均匀已经

观察不到了，凝固后的液面相对平整，同时浮晶的数量也有了大量的减少。我们

认为观察口的直径应该尽可能地小，以降低由于保温不对称导致的温场分布的径

向不对称，能有效防止浮晶的产生。但观察口过小也将给测量温度与观察液面情

况带来巨大的困难。 

3.4.3  生长温度高低对晶体生长的影响 

通过调节高温线的位置以及改变观察口的保温效果可以分别对温场的轴向

梯度与径向梯度进行调控。在生长过程中，生长温度的绝对高低对 SiC 晶体生长

质量也是很重要的。在 3.3.2.2 节中，我们曾讨论过，低 Al 含量助溶剂生长的 SiC

晶体由于助溶液熔点升高，粘度变大，难以排出晶体外，导致生长晶体含有大量

的助溶液包裹，晶体质量下降，但在升温后低 Al 助溶液生长的晶体质量会有提

高。图 3.6(b)显示的是成分为 Si : Cr : Al : Ce = 37 : 56 : 2 : 5 的助溶液在 1750℃生

长的晶体俯视图。采用相同助溶液配比，将液面生长温度提高到 1800℃和 1850℃，

其生长晶体的俯视图如图 3.18(a)和 3.18(b)所示。当液面温度提高到 1800℃时，

生长晶体周围依然存在多晶团聚，但其数量相较 1750℃生长的结果有了明显的

减少，晶体表面虽然存在夹杂着助溶液的沟壑，但其数量与尺寸相比 1750℃生

长晶体得到了抑制。当液面温度提高到 1850℃时，可以看出晶体质量有了进一

步的提升，晶体表面较光滑，呈现出明显的六边形外形，附着的多晶粒基本不见，

表面沟壑基本消失。 
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图 3.18  液相法生长晶体的俯视图。(a) 1800℃生长晶体的俯视图。(b) 1850℃生长晶体的俯

视图 

Figure 3.18 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal grown at 1800℃. (b) Top view of the crystal grown at 1850℃ 

对液面温度 1750℃、1800℃、1850℃生长晶体进行厚度测试，并处以其生

长时间，我们最后得到三种情况下生长晶体的速度分别为 160 μm/h、200 μm/h、

230 μm/h，可以看出随着晶体生长温度的提高，晶体的生长速度也得到了进一步

的提高。 

如图 3.19 展示了不同生长温度下，生长 40 h 后，助溶液液面的情况。从图

中可以看出，在 1750℃时，助溶液表面没有观察到浮晶的产生，液面干净，没

有杂物。随着生长晶体温度逐步上升到 1800℃，助溶液液面产生了浮晶，其数

量相对较少。当温度继续升高到 1850℃之后，助溶液表面的浮晶数量进一步的

增多。可以设想，如果进一步的升高晶体生长温度，浮晶会继续增加，严重降低

生长晶体的质量。 

以上实验表明提高生长温度后，晶体质量得到了明显改进，这主要是由于升

温可以缓解助溶液高熔点带来的流动性差的缺点，从而在生长过程中助溶液容易

被排除晶体外，使晶体质量得到了提高。同时，我们分析认为，随着生长温度的

提高，坩埚处温度𝑇1也得到了相应的提高，由式(3.1)可知，这会使得溶C速度(𝑉溶解)

同样得到提高，最终表现在 SiC 晶体生长速度变快。当然，𝑉溶解的提高导致的溶
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质供应充足也是晶体质量升高的另一方面原因。然而𝑉溶解提高后，液面处的 C

的过饱和度提高，SiC 自发成核概率变大，液面浮晶增多。所以在液相法生长 SiC

晶体时，一方面可以通过提高生长温度改善 SiC 晶体生长质量，另一方面，也应

当注意溶 C 过多，产生浮晶的负面影响。 

 
图 3.19  不同温度下生长晶体，生长 40 h 后液面情况。(a) 1750℃生长晶体，生长 40 h 后

液面情况。(b) 1800℃生长晶体，生长 40 h 后液面情况。(c) 1850℃生长晶体，生长 40 h 后

液面情况 

Figure 3.19 The morphology of the auxiliary liquid surface after 40 h of crystal growth at 

different temperatures. (a) Auxiliary liquid surface morphology after growing for 40 h at 

1750℃. (b) Auxiliary liquid surface morphology after growing for 40 h at 1800℃. (c) 

Auxiliary liquid surface morphology after growing for 40 h at 1850℃ 

3.4.4  生长过程中温度变化对晶体生长的影响 

由于我们采用的是中频感应加热的方法，在晶体生长过程中，只能对炉子的

功率进行调节从而间接控制生长温度，不能对升温速度以及生长温度进行直接调

控。这使得对生长温度的控制具有较大难度，很难按照预期精确控制。如图 3.20

所示为我们实验所采用单晶炉的升温曲线。图 3.20(a)为在 5.5 kW 功率，半个大

气压条件下，炉内的升温曲线，其中测温仪的测温下限为 1000℃。可以看出 5 h

后，炉内温度就基本已经稳定，但是炉内温度依然有 10℃/h 的缓慢升高，如图

3.20(a)内的小图所示。图 3.20(b)为实际生长过程中，籽晶在接触助溶液前后的温

度变化。可以看出，在籽晶接触助溶液后，由于导热条件的突变，籽晶处温度产

生一个 9℃左右的突然提高。 



 

液相法碳化硅晶体生长及其物性研究 

56 
 

 

图 3.20  (a) 5.5 kW，半个大气压条件下，炉内的升温曲线。(b) 籽晶在与助溶液接触前后

的温度变化曲线 

Figure 3.20 (a) Temperature curve of the furnace at 5.5 kW and half atmospheric pressure. 

(b) Temperature curve of the seed crystal before and after contact with auxiliary liquid 

surface 

我们一般的选择在 5-6 h 内将籽晶与助溶液液面相接触，主要是由于一方面

过早接触炉内温度没有稳定，不利于晶体生长；另一方面过晚接触则由于没有籽

晶会导致助溶液内 C 含量升高超过临界饱和点，形成 SiC 浮晶。然而 5-6 h 时，

炉内温度并没有完全稳定住，且降籽晶时温度也有所提高，这会导致晶体生长过

程中温度上升，并不是恒定不变的。根据晶体生长的一般规律认为温度的变化并

不利于晶体生长质量的提高。为了解决这一问题，我们尝试在降籽晶后 20 min

内将炉子功率降低 200 W，以抵消以上原因带来的温度上升。降低功率后，籽晶

与助溶液接触后炉温的上升的情况得到了明显的改观。籽晶与助溶液接触前后，

炉内温度基本保持一致。如图 3.21(a)所示为采用该方案生长的籽晶俯视图。采

用相同实验条件，恒功率生长的晶体的俯视图如图 3.6(a)所示。对比两次生长的

晶体，我们发现，降功率以保证恒温生长的晶体表面平整度反而下降，晶体质量

变差。将该晶体置于空气中，室温条件下放置 1 个月之后，我们发现晶体碎裂，

如图 3.21(b)所示。将类似的晶体放置在真空罐或惰性气体的手套箱中，则晶体

不会产生碎裂，因此我们分析这一现象与氧化过程有密切关系。 
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图 3.21  恒温度生长晶体结果。(a) 生长的晶体俯视图。(b) 空气中放置 1 个月后晶体型貌 

Figure 3.21 Crystal grown at a constant temperature. (a) Top view of the crystal. (b) Crystal 

morphology after 1 month in air 

综合以上试验结果，我们认为籽晶与液面接触后温度适当提升有利于晶体质

量的提高。我们推测，适当的温度提升可以使籽晶反溶，有利于接长，从而提高

晶体质量。若晶体与助溶液接触后保持温度不变，反溶过程被抑制，接长质量变

差，导致生长的晶体中出现大量的晶界，同时在晶界中夹杂助溶液。这些含 Ce

助溶液长时间在空气中放置后发生氧化，导致晶体碎裂。但是若接触后温度提高

过多，会使籽晶溶穿，同质外延生长将难以继续进行。 

3.5  籽晶对晶体生长的影响 

本论文中采用顶部籽晶的液相生长法生长 SiC 晶体。生长时将籽晶置于助溶

液液面处，在籽晶上同质外延生长 SiC 晶体。籽晶的存在为后续的晶体生长提供

了一个比较容易继续生长晶体的中心。籽晶中存在的问题往往会遗传到后续生长

的晶体中，籽晶的质量、尺寸对生长晶体的质量、尺寸有着至关重要的影响；晶

体的提拉速度、旋转速度等指标也对晶体生长有着巨大的影响。在本节中我们将

具体研究籽晶的粘接工艺，籽晶的提拉速度，籽晶的旋转等相关的参数是如何影

响 SiC 晶体的液相生长的。 

3.5.1  籽晶粘接工艺对晶体生长的影响 

在液相法生长 SiC 晶体的过程中，籽晶的粘接是至关重要的一环。在粘接籽

晶时，要将籽晶与石墨籽晶托用高温胶粘接在一起，使其在 2000℃以上的高温
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条件下不会脱落。粘胶过程中，高温胶要涂抹的尽量均匀，以确保籽晶背向导热

均匀，温度均一，从而使晶体生长在各个位置不会产生过大的差异。根据 PVT

法生长 SiC 晶体的经验，我们设计了有石墨纸和无石墨纸的两种结构进行籽晶的

粘接，如图 3.22 所示。其中图 3.22(a)所示为在石墨托与籽晶之间插入了一层石

墨纸的结构设计。插入石墨纸一方面是由于石墨纸较柔软，可以缓解籽晶与石墨

托之间由于硬粘接产生的应力，另一方面可以更好的使石墨托与籽晶接触，弥补

两者之间的空隙，使粘接更加紧密。如图 3.23(a)为采用有石墨纸粘接工艺生长

的晶体背面型貌，我们可以清楚地看到，助溶液侵入到籽晶背面，并在冷却过程

中形成针状结晶。图 3.24(a)为其纵切片型貌，可以看到由于石墨纸疏松多孔的

结构，导致助溶液易于浸入到石墨纸中。这些浸入的助溶液会从背向腐蚀籽晶，

破坏籽晶引导外延生长 SiC 晶体的能力。为了去除石墨纸带来的弊端，我们尝试

采用如图 3.22(b)所示的结构，直接将籽晶用高温胶粘到籽晶托上。如图 3.23(b)

所示为采用无石墨纸粘接工艺生长的晶体背面型貌，可以看到籽晶背向没有助溶

液的浸入，生长结束之后籽晶背向依然保持生长前的平整光滑。如图 3.24(b)为

其纵切片型貌，可以看到籽晶与石墨托接合的位置干净，无杂物。虽然采用直接

粘合的工艺可以避免助溶液背向腐蚀，但由于没有了石墨纸的帮助，石墨托高度

的微小变化都会导致粘胶不均匀及不牢靠，最终会导致籽晶在生长过程中脱落。

我们认为这对石墨籽晶托的加工提出了新的要求，其总厚度变化建议控制在 50 

μm 以内。 

 
图 3.22  籽晶粘接结构示意图。(a) 有石墨纸插层的结构。(b) 无石墨纸插层的结构 

Figure 3.22 Schematic diagram of seed bonding structure. (a) Structure with graphite paper. 

(b) Structure without graphite paper 
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图 3.23  长晶结束后，籽晶背面型貌。(a) 粘接籽晶时采用石墨纸，长晶结束后，籽晶背面

型貌。(b) 粘接籽晶时不采用石墨纸，长晶结束后，籽晶背面型貌 

Figure 3.23 The morphologies of the back surface of the seed crystals. (a) The morphology of 

the back surface of the seed crystal when the structure with graphite paper is used bonding 

the seed crystal. (b) The morphology of the back surface of the seed crystal when the 

structure without graphite paper is used bonding the seed crystal 

 

图 3.24  不同粘接工艺生长晶体的纵切图。(a) 带有石墨纸的粘接工艺生长晶体的纵切图。

(b) 不带石墨纸的粘接工艺生长晶体的纵切图 

Figure 3.24 Vertical slices of crystals grown by different bonding structures. (a) Vertical slice 

of the crystal grown by the bonding structure with graphite paper. (b) Vertical slice of the 

crystal grown by the bonding structure without graphite paper 

3.5.2  籽晶提拉速度对晶体生长的影响 

在顶部籽晶液相生长法的生长过程中，籽晶的相对运动参数对生长晶体的结

果至关重要。籽晶的主要运动参数有提拉速度与转动速度，我们在本节中首先对

提拉速度进行讨论。 
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根据提拉法生长晶体的一般规律可知，当晶体提拉速度增大时，晶体表现出

缩径趋势，当晶体提拉速度减小时，晶体表现出扩径趋势[165]。我们在不同提拉

速度下，对液相生长 SiC 晶体生长的规律进行了研究。总结大量的实验数据，我

们发现提拉速度对晶体生长的影响与高温线位置密切相关。我们首先在高温线处

于液面位置时，采用相对较低的提拉速度(50 μm/h)，进行生长，其生长晶体结果

如图 3.25(a)所示。晶体表现出完整的正六方结构，生长可持续时间超过 100 h，

晶体生长厚度可达 10 mm。当晶体提拉速度升高到 100 μm/h 后，生长的晶体如

图 3.25(b)所示。晶体的六方形特征变得不甚明显，更趋向于圆形。晶体生长速

度有所提升，但提高量不超过 10 μm/h。延长生长时间后，晶体会出现小幅缩径，

最终甚至与助溶液面拉脱。下移高温线到助溶液中部位置，以 100 μm/h 的速度

提拉籽晶，其生长结果如图 3.25(c)所示。生长晶体表现出明显的分区现象，晶

体右半部分生长的晶体厚度相对较薄，晶体质量较好，晶体左半边生长厚度提升，

但其生长质量明显下降。保持提拉速度不变，进一步下移高温线到坩埚底处进行

生长，生长晶体结果如图 3.25(d)所示。可以看出整个晶体生长已经成多晶生长

形态。 

从以上结果可以看出，当高温线较高时，过快提拉使晶体的规则几何外形消

失，最终与助溶液拉脱；当高温线较低时，过快提拉将导致晶体生长过程中出现

多晶生长。我们分析，这主要与液面处的温度梯度有关。在晶体生长过程中，固

液界面往往高于助溶液的液面，从而形成一个半月牙形状的弯面。半月牙弯面高

度用 h 表示。当晶体提拉速度超过晶体生长速度后，半月牙弯面高度 h 随之逐渐

增大，固液界面处温度(𝑇2)也相应降低。由公式(3.3)可知，这会导致𝐶𝑇2
变小，使

晶体生长远离近平衡条件。由晶体生长规律可知，当生长条件远离近平衡条件后，

规则的几何六方外形将表现得不再明显。同时由于 C 供应速度的限制，晶体趋

向于减小𝑆2以降低𝑉消耗，所以晶体表现出缩径现象。根据感应加热的一般规律，

远离高温线处的温度梯度变大。当高温线远离液面处后，增加相同的Δh 会使得

液面处降低的温度Δ𝑇2变大，液面处的过饱和度改变量也随之进一步增大。过大

的 C 的饱和度使得液面处的多晶生长更加容易，籽晶上的外延同质生长被破坏，

产生大量多晶。 
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图 3.25  不同提拉速度生长晶体结果。(a) 高温线在助溶液液面处，50 μm/h 速度提拉籽晶，

生长的晶体俯视图。(b) 高温线在助溶液液面处，100 μm/h 速度提拉籽晶，生长的晶体俯

视图。(c) 高温线在助溶液中部，100 μm/h 速度提拉籽晶，生长的晶体侧视图。(d) 高温线

在坩埚底处，100 μm/h 速度提拉籽晶，生长的晶体俯视图 

Figure 3.25 Crystals grown at different pulling seed speeds. (a) Top view of the crystal when 

the high temperature line is at the surface of the auxiliary solution and the seed crystal is 

pulled at a rate of 50 μm/h. (b) Top view of the crystal when the high temperature line is at 

the surface of the auxiliary solution and the seed crystal is pulled at a rate of 100 μm/h. (c) 

Side view of the crystal when the high temperature line is at the middle of the auxiliary 

solution and the seed crystal is pulled at a rate of 100 μm/h. (d) Top view of the crystal when 

the high temperature line is at the bottom of the crucible and the seed crystal is pulled at a 

rate of 100 μm/h 
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3.5.3  籽晶自转速度对晶体生长的影响 

在上一节中我们讨论了提拉速度对晶体生长的影响，本节我们将比较不同籽

晶自传速度对晶体生长的影响。如图 3.26 为籽晶的旋转速度为 30 转/分条件下

生长的晶体。相同条件，籽晶转速为 10 转/分生长的晶体如图 3.2(b)所示。两者

生长的情况并没有发现明显的不同，其晶体生长界面相对较平整，晶体周围有多

晶生长的小粒，生长厚度也没有明显的变化。这说明在 10-30 转/分的范围内，

提高籽晶的自传速度并不能对晶体生长质量、速度等参数造成明显的改变。也许

进一步提高转动速度可以对晶体生长产生改变，但限于实验设备性能，关于进一

步提高转动速度对晶体生长的影响还有待于更深入地探索。 

 

图 3.26  籽晶转速为 30 转/分生长晶体的俯视图 

Figure 3.26 Top view of the crystal grown at a seed rotation speed of 30 rpm 

3.6  其它生长工艺对晶体生长的影响 

在以上几节中，我们分别研究了助溶液种类、温场分布、籽晶特征对晶体生

长的影响。在生长过程中，还有一些其他的生长参数对晶体生长起着重要的影响。

在本节中，我们将对生长过程随时间的稳定性、生长过程中气压条件与失重等因

素进行研究。 

3.6.1  生长时间对晶体生长的影响 

在晶体生长过程中，生长稳定是个很重要的问题。生长的稳定性决定了晶体

生长的可持续时间，影响着晶体生长厚度。如若能延长稳定生长时间，获得更厚
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的晶体将意味着晶体生长成本的降低，提高液相法生长 SiC 晶体的应用潜力。在

SiC 晶体的液相生长的过程中，实现生长的稳定性是十分困难的，这主要受到生

长模式的限制。由式(3.4)可知，若要晶体生长稳定，就需要 C 的供应与消耗相平

衡，即𝑉溶解 = 𝑉消耗。若𝑉溶解 > 𝑉消耗，则 C 会在助溶液中富集，当富集到 C 浓度

大于其在助溶液中的临界过饱和极限时，就会自发成核形成 SiC 浮晶颗粒，这些

浮晶吸附到生长的单晶上，影响晶体质量，严重的破坏了生长的稳定性。若𝑉溶解 <

𝑉消耗，将会在生长的晶体内产生助溶液的包裹。如何保证生长过程中 C 的供应

满足式(3.4)是维持生长稳定的最关键问题。 

长时间稳定的液相法生长 SiC 晶体的一般规律可作如下总结。当高温线处于

较低位置时，生长的持续时间一般相对较短，不超过 60 h。通常在生长前期，液

面不会发生自发成核，但是当生长一段时间之后，液面的自发成核逐渐增多，最

后使得晶体生长难以进行。这主要是由于 C 在助溶液中通过对流运输，然而通

过对流传输的 C 有一部分并没有到达籽晶端，而是直接到达液面无籽晶处。由

于液面远离高温线使得其温度过低，易于直接在液面处形成自发核 SiC 浮晶。当

高温线处于较高位置时，液面温度提升，自发核变得困难，平衡不易被打破，可

持续生长时间延长。采用这种温场分布并配合适当的助溶液体系，我们成功的实

现了溶质供应与消耗之间的平衡，可以在保证晶体质量的前提下进行更长时间的

晶体生长，最长时间可达 150 h。如图 3.27(a)为高温线位置较高时，生长 150 h

的晶体侧视图。可以看出持续了 150 h 后，晶体生长依然处于平衡状态，其生长

的晶体界面平整、光滑且无多晶产生，厚度可达 10 mm，为目前生长晶体的最优

结果。如图 3.27(b)为高温线位置较高时，生长 300 h 的晶体侧视图。当晶体生长

达到 300 h 后，晶体的平衡被打破。从侧视图可以看出，早期的晶体生长质量较

好，晶体依然光亮；到生长后期，生长开始从单晶生长向多晶生长转变，单晶生

长被破坏，在晶体最上端出现大量杂晶与助溶液包裹。同时我们还发现经过 300 

h 的持续生长之后，厚达 20 mm 的石墨坩埚被溶穿，这也许是导致后期晶体生长

的平衡被破坏的原因之一。石墨坩埚的溶穿意味着 C 供应能力将下降，同时也

会使晶体生长的内部温场遭到破坏。进一步对生长工艺的探索，不断优化生长时

坩埚内部温场的分布，改变助溶液对流路线以及热传输方式等有待于更加深入地
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研究。延长晶体生长时间，获得更厚的 SiC 晶体将会使 SiC 晶体生长成本下降，

有利于液相法生长 SiC 晶体的实际应用。 

 

图 3.27  高温线位置较高时，生长晶体的侧视图。(a) 生长 150 h 晶体的侧视图。(b) 生长

300 h 晶体的侧视图 

Figure 3.27 Side views of the crystals grown for different growth times when the high 

temperature line is high. (a) Side view of the crystal grown for 150 h. (b) Side view of the 

crystal grown for 300 h 

3.6.2  压强对晶体生长的影响 

压强在生长过程中对晶体生长的影响鲜有文献报道。文献报道的生长气氛一

般采用 1.5 atm 的惰性气体。这主要目的是借助于高压强来抑制助溶液的挥发。

压强除了对助溶液挥发有影响，还对液面以上的气体对流有着重要影响。如果增

大压强，从而增大籽晶背向传热，理论上可以提高晶体生长速度[165]。鉴于我们

现有生长设备能承受的最大压强，我们分别采用0.5 atm与1 atm的Ar气氛条件，

在其它条件不变的前提下进行晶体生长实验，其生长结果俯视图如图 3.28所示。

晶体生长的形貌没有明显变化，都呈现出一定的六方外形，生长界面平整度欠佳，

且在晶体周边有少量的自发成核的 SiC。两块晶体的生长速度分别是 106.5 μm/h

和 109.5 μm/h，其生长速度也没有明显的提升。这说明改变气压并不能使晶体生

长速度变快。同时我们发现气压升高后，生长失重从 6.3 g 提高到 9.3 g，其失重

反而变大，且更多的挥发助溶液附着在炉壁上，使炉壁明显变黑。这可能是由于

气体对流增大后，气体对流将挥发出的助溶液带出了坩埚，使得其附着在炉壁上，
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增加了失重。鉴于以上实验结果，我们认为 0.5 atm 的生长气压更适合液相法生

长 SiC 晶体。 

 
图 3.28  不同压强下晶体生长俯视图。(a) 0.5 atm 的 Ar 气氛下晶体生长俯视图。(b) 1 atm

的 Ar 气氛下晶体生长俯视图 

Figure 3.28 Top views of crystals grown at different pressures. (a) Top view of the crystal 

grown in an Ar atmosphere at 0.5 atm. (b) Top view of the crystal grown in an Ar 

atmosphere of 1 atm 

3.7  本章小结 

在本章中我们对液相法生长 SiC 晶体的若干关键问题进行了系统的探索研

究，总结了液相法生长 SiC 晶体的基本物理规律，对助溶液体系、温场分布、籽

晶系统等对晶体生长的影响进行了系统的分析。主要包括：(1) 对于助溶液体系，

最主要的问题是 C 的溶解和助溶液熔点。在 Cr 基助溶液中合理的增加 Al、Ce

的量可以有效地提高助溶液中的 C 含量，降低熔点。在保证晶体生长有足够的

溶质供应后，晶体生长质量得到保证。(2) 对于晶体生长的温场，要同时从对温

场的轴向分布与径向分布两个方面综合考虑。轴向温度梯度的提高有利于生长速

度的提高但会引发自发成核；径向温场应在条件允许的范围内尽量减小。生长温

度应与助溶液的熔点相协调，以保证助溶液具有足够的流动性。生长过程中适当

的升温有利于接长，提高晶体质量。(3) 对于籽晶系统，我们的实验结果证明在

籽晶粘接时不加石墨纸更有利于晶体生长。籽晶的提拉速度应与晶体生长速度应
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当匹配。籽晶自转对晶体生长影响不大。(4) 维持生长过程中的 C 供应与消耗平

衡是实现稳定生长的重要前提。高温线位置较高更有利于稳定生长。(5) 适当低

的压强更有利于减小生长过程中助溶液挥发导致的失重。 
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第 4 章  Al 掺杂 p 型 SiC 单晶的性质研究 

4.1  引言 

稀磁半导体(DMS) 可以同时利用电子的电荷属性与自旋属性，兼具半导体

材料和磁性材料的优点，可以在数据处理的同时进行信息的存储，其应用将会推

动电子信息技术的发展。采用稀磁半导体材料制备的自旋电子器件理论上将具有

速度快、体积小、能耗低等优点[110-112]。然而，早期发现的稀磁半导体材料的居

里转变温度远低于室温，导致难以进行实际应用[113-115]。2001 年 Matsumoto 等人

[166]在掺杂浓度为 8 at.%Co的TiO2薄膜中发现了居里温度在 400 K以上的铁磁转

变。该发现极大的激发了科学家对稀磁半导体领域的研究热情。在随后的研究中，

一系列 3d 金属被掺杂到不同的半导体薄膜或纳米材料中，成功制备了一系列具

有高居里转变温度的稀磁半导体材料[167-172]。进一步的研究发现，稀磁半导体材

料中磁性的产生与界面态、表面态和缺陷具有密切关系，甚至并不一定需要 3d

金属的参与就可以实现铁磁性转变[173-178]。由于宽禁带半导体具有广阔的应用前

景，以宽禁带半导体为母体的稀磁半导体也受到了人们的广泛关注。Dietl等人[179]

通过 Zener 模型预测宽禁带半导体具有室温以上的居里转变温度。后续大量的实

验研究也证明了通过 3d 金属掺杂宽禁带半导体可以成功实现铁磁性转变[126, 168, 

171, 180, 181]。 

SiC 作为宽禁带半导体，具有高导热性、高击穿场和高饱和电子迁移率等优

异特性。若能通过原子掺杂在 SiC 晶体内实现铁磁性转变，将进一步扩大 SiC 的

应用范围，使 SiC 成为一种具备巨大潜力的稀磁半导体材料。在过去几十年的研

究中，Mn、Fe、Co、Cr、Ni 等过渡金属(TM)通过离子注入、薄膜制备工艺、固

相合成等方法被成功的掺杂到 SiC 中，并实现了铁磁转变[126-131, 135]。宋波等人[132]

还在非磁性金属 Al 掺杂的 SiC 中发现了铁磁性与自旋玻璃共存的现象，并且还

发现 Al 可以有效的稳定 SiC 的晶型为 4H-SiC。Al 掺杂 SiC 可以诱导 SiC 中的磁

性使人们联想到是否可以通过 Al 和另一种过渡金属共掺杂 SiC，从而获得具有

更高铁磁转变温度(Tc)的 SiC 基稀磁半导体。随后(Al，Cr)和(Al，Fe)等双掺杂
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SiC 的实验也证明了共掺杂同样会引起 SiC 的铁磁转变，但其转变温度与铁磁强

度并没有由于 Al 的加入而明显提高[133, 134]。以上有关 Al 掺杂 SiC 的实验均是在

粉晶中进行的，很难排除磁性不是来自于 SiC 合成过程中产生的其它杂相团簇，

同时由于粉晶的局限性，一些例如磁晶各向异性、Hall 测试等表征方法难以进行，

不能对样品进行更细致的分析。获得 Al 掺杂单晶 SiC 样品对进一步分析理解 Al

掺杂 SiC 中磁性的形成有着重要意义。目前 SiC 单晶的生长方法以物理气相传输

法(PVT)为主。由于 PVT 法生长晶体时，温度高(2300℃以上)、气压低(500 Pa)，

Al 在该条件下饱和蒸气压大，很快挥发，难以在生长的晶体中实现高浓度的 Al

掺杂[38, 39, 41]。相比较液相法生长温度低、生长压强高，Al 作为助溶液成分可以

大量且稳定的掺杂到 SiC 晶体中，是合成高 Al 掺杂的 SiC 单晶的理想手段[44]。 

在本章工作中，我们采用液相法生长 SiC 单晶并结合第三章中的生长规律成

功的获得了高质量的重掺 Al 的 SiC 单晶。对 Al 掺杂 SiC 单晶的掺杂浓度、电阻

率、拉曼光谱、吸收光谱等一系列物理参数进行表征，测量了不同晶体取向下的

磁化强度，并通过第一性原理计算解释了 Al 掺杂 SiC 单晶中的磁性起源，为进

一步的理解半导体中磁性的产生提供了有力的数据支撑，将有助于我们进一步的

探索更高转变温度，更强磁性的稀磁半导体。 

4.2  实验方法 

我们采用助溶液摩尔比例分别为 Si : Cr : Al : Ce = 43 : 50 : 2 : 5、Si : Cr : Al : 

Ce = 40 : 50 : 5 : 5 和 Si : Cr : Al : Ce = 36 : 50 : 9 : 5 的助溶液，按照第二章所示方

法，在 Ar 气氛条件下进行 SiC 单晶的液相生长。对所得样品进行编号，助溶液

中 Al 浓度为 2 at.%、5 at.%、9 at.%所生长的晶体标号依次为 S1、S2、S3。采用

不同助溶液成分生长的 SiC 单晶如图 4.1 所示。从生长晶体的图片中可以看出我

们生长的 2 英寸 SiC 单晶成规则的六面体外形，其中六方侧面为(1 0 -1 0)晶面。

晶体表面光滑，这说明生长晶体质量较佳。晶体表面的白色附着物为晶体拉脱液

面时黏着在晶面上的助溶液。我们采用金刚石线切割技术对液相法生长得到的 2

英寸 SiC 单晶进行切割，以便于后续的测量工作。在对样品进行 Hall 测试时，

我们通过磁控溅射的方法在样品表面制备电极。电极结构为 Ta/Pt/Ta 三层膜结构，
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三层薄膜厚度分别为 10 nm、50 nm、10 nm，制备的电极需要在真空 900℃退火

10 min 后才会从肖脱基接触转变为欧姆接触[182]。 

 

图 4.1  液相法生长晶体的俯视图。(a) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 43 : 50 : 2 : 

5 时生长的晶体俯视图。(b) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 40 : 50 : 5 : 5 时生长

的晶体俯视图。(c) 助溶液成分摩尔比例为 Si : Cr : Al : Ce = 36 : 50 : 9 : 5 时生长的晶体俯

视图 

Figure 4.1 Top views of crystals grown by solution growth method. (a) Top view of the 

crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 43 : 50 : 2 : 5. (b) 

Top view of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : Al : Ce = 40 : 

50 : 5 : 5. (c) Top view of the crystal when the molar ratio of the auxiliary solution is Si : Cr : 

Al : Ce = 36 : 50 : 9 : 5 

4.3  实验结果与分析  

在本节中我们将对不同Al比例助溶液生长的SiC单晶的性质进行综合表征。

由于单晶重掺杂 Al 的 SiC 单晶的成功制备，使得我们可以对样品的光学、Hall、

磁晶各向异性等性质进行测量，得到更全面准确的实验数据。我们还结合第一性

原理计算建立了 SiC 单晶内部原子模型，解释了 SiC 中铁磁性的产生。 

4.3.1  拉曼光谱 

如图 4.2 所示为三种不同组分助溶液生长的 SiC 单晶的 Raman 光谱。其中在

838 cm-1 附近出现的峰为 4H-SiC 的 A1 峰。在其他 SiC 的晶型中，838 cm-1 附近

并没有 Raman 峰的出现，所以此特征 Raman 峰的出现代表着我们生长的晶体为

4H 晶型。这与宋波等人[132]报道的 Al 可以稳定 SiC 晶型为 4H 晶型的实验结果
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相一致。我们还发现随着助溶液中 Al 含量的增加，SiC 单晶的 Raman 峰的相对

强度变弱。这说明晶体质量随着晶体内部 Al 掺杂浓度的提高正在逐步下降。同

时我们还认为质量的好坏可能与 SiC 单晶内部铁磁性的产生有密切关系，更进一

步的研究将结合第一性原理计算进行具体讨论。 

 

图 4.2  Al 掺杂 SiC 样品的 Raman 光谱 

Figure 4.2 Raman spectra of Al-doped SiC for sample S1, S2 and S3 respectively 

4.3.3  二次离子质谱与霍尔 

为了更加准确的确定晶体内部的掺杂浓度，我们对所得晶体进行了 SIMS 表

征。同时为了确定晶体的载流子浓度，我们用 Van der Pauw 方法对晶体进行了

Hall 测量，其结果如表 4.1 所示。在 SIMS 测试中，Cr 与 Ce 的含量均低于 SIMS

表征的下限(1.00×1014/cm3)，说明 Cr 与 Ce 由于原子直径过大，在 SiC 单晶中不

易掺杂。该结果说明采用 Cr 与 Ce 作为 SiC 单晶液相生长的助溶液可以有效地

抑制杂质原子掺杂到晶体中，是一种理想的助溶液组成成分。由表 4.1 数据可以

看出，晶体内部的 Al 掺杂浓度随着助溶液中 Al 比例的提高不断增加，最高掺杂

浓度可达 2.03×1020/cm3。随着晶体内 Al 掺杂浓度的不断提升，自由载流子的数

目也在不断提升，晶体的电阻率在逐步的下降，电子迁移率也在不断地下降。迁

移率的下降说明晶体内部的 Al 原子与缺陷的增加对空穴迁移起到十分巨大的阻

碍作用。同时我们还发现在样品 S2 和样品 S3 中自由载流子的浓度高于 Al 掺杂
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浓度。在样品 S3 中自由载流子浓度已经接近 1×1021 /cm3，更是远超晶体中 Al 掺

杂浓度。以上实验数据说明晶体中存在其它因素为晶体提供了自由载流子。我们

认为很可能是Al的掺杂引发了晶体内部的 Si空位或C空位的存在为晶体内部提

供了大量的自由载流子。而且已有文献报道从实验与理论上验证了 Si 空位和 C

空位都可以为 SiC 单晶提供空穴载流子[183-186]。根据 Raman 数据显示，样品 S3

的 Raman 峰相对峰强较弱，也暗示着质量相对较差的 S3 晶体内部可能存在大量

的 Si 空位或 C 空位。 

表 4.1  Al 掺杂 SiC 样品的掺杂浓度与 Hall 测试结果 

Table 4.1 Doping concentrations and Hall results of Al-doped SiC samples 

样品编号 

Al 掺杂浓度 

(/cm3) 

自由载流子浓度 

(/cm3) 

电阻率 

(Ω•cm) 

载流子迁移率 

(cm²/V•s) 

S1 9.62×1019 5.115×1019 0.22380 0.625 

S2 1.78×1020 4.791×1020 0.04745 0.366 

S3 2.03×1020 9.832×1020 0.02283 0.278 

4.3.4  紫外-可见吸收光谱 

采用紫外分光光度计对所得样品进行吸收光谱的测量，所得三块样品的从

220 nm 至 1200 nm 的吸收光谱如图 4.3 所示。样品 S1 的吸收光谱在 250 nm 附近 

存在吸收值的快速上升，这可能是由于电子从价带或低于价带的更低能带跃迁到

导带或高于导带的能带而引起的。在 700 nm 附近的吸收值的快速提升则可能是

由从低于价带的更低能带跃迁到杂质能级的电子跃迁产生的。随着助溶液中 Al

含量的不断增加，这两个吸收跃迁逐渐变弱。样品 S2 位于 250 nm 处的吸收上翘

首先消失。不过在 700 nm 处依旧可以观察到小幅度的上翘。而对于样品 S3 的吸

收光谱只是一条在短波长处吸收值略低的平滑曲线，整个吸收光谱中表现出金属

特征。以上现象可能是由于晶体内部 Al 浓度的增加，杂质能级不断展宽使得 SiC

的禁带被填充，导致了吸收光谱的改变。同时以上实验结果也表明随着 Al 掺杂

浓度的不断提高，SiC 的能带结构正从半导体向金属转变。在吸收光谱中并没有

发现 390 nm 附近的禁带吸收边，说明重掺杂 Al 的 SiC 内部的能带结构已经发生

了巨大改变。 
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图 4.3  Al 掺杂 SiC 样品的吸收光谱 

Figure 4.3 The absorption spectra of Al-doped SiC 

4.3.2  晶体生长质量 

为了进一步分析液相法生长的 SiC 晶体的晶体质量，了解液相法生长晶体技

术中的不足之处，我们对生长的 SiC 晶体中位错密度以及晶体的摇摆曲线等相关

晶体质量的参数进行了分析。将样品 S3 采用线切割技术延 c 面切成薄片，并通

过机械抛光和化学机械抛光等技术依次对样品表面进行处理。由于我们生长的晶

体晶型为 4H-SiC，我们对样品(0 0 0 4)衍射峰进行摇摆曲线测试，其测试结果如

图 4.4 所示，晶体的半高宽为 72 arcsec。这说明生长的晶体质量还是不错的，但

是相对于单晶的摇摆曲线，其半高宽依然略高，我们认为这可能是由于晶体内部

Al 原子掺杂浓度过高，破坏了晶体结晶质量所导致的。在测量位错密度的时候，

将抛光好的晶片放置于 500℃熔融的 KOH 中腐蚀 15 min 后取出。先用盐酸将附

着在晶体表面的 KOH 清洗干净，再依次采用丙酮、酒精、去离子水等对晶片进

行超声清洗，去除表面附着物。清洗后的晶片表面光学显微形貌如图 4.5 所示。

其中较大的用红色六方圈出的为螺位错，较小的用绿色圆圈圈出的为刃位错。在

晶体表面随机任取样 10 个点并取平均值，我们发现螺位错与刃位错的位错密度

分别为 720/cm2 和 1640/cm2，未发现基平面位错与微管。该位错密度远低于籽晶
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中的位错密度 104/cm2量级。这说明在通过液相法生长 SiC 单晶的过程中，晶体

内发生了大量的位错转变，位错线方向从平行于 c 轴转变为垂直于 c 轴，从而排

出晶体外，实现了位错密度的降低，与已报道的实验结果一致[56-61]。以上实验结

果说明通过液相法这种位错转变机制可以获得高质量、低位错密度的 SiC 单晶，

进一步发展液相法生长SiC单晶技术将对提高SiC基电子电力器件性能有巨大帮

助。 

 

图 4.4  样品 S3(0 0 0 4)峰的 X 射线衍射摇摆曲线 

Figure4.4 X-ray diffraction rocking curve of sample S3’s (0 0 0 4) peak  

 

图 4.5  样品 S3的 KOH 腐蚀后晶体表面光学显微形貌 

Figure4.5 Crystal surface of sample S3 after KOH corrosion 
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4.3.5  磁性研究 

将采用液相法生长的 SiC 单晶沿着垂直于 c 轴和平行于 c 轴的方向切割成 2 

mm 左右的单晶小块以方便进一步分析样品的磁性特征。图 4.6(a)为样品 S3在 1 

kOe 磁场条件下的场冷(FC)和零场冷(ZFC)磁化强度随温度的变化曲线(M-T 曲

线)。从实验结果中可以看出，样品在不同晶向上的场冷曲线与零场冷曲线很好

地重合在一起，这说明晶体中不存在自旋玻璃或超顺磁现象。两个方向的 M-T

曲线都在 35 K 处出现了快速的上升，表示着 SiC 的铁磁转变温度在 35 K 附近。

我们采用 Arrott 图的方法进一步确定样品的居里温度。由金兹堡-朗道方程对于

磁性的平均场理论分析，在自由能极小的情况下有 

M2 =
1

4b

H

M
−

a

2b
𝜖                    ... (4.1) 

其中 

𝜖 =
𝑇−𝑇𝑐

𝑇𝑐
                         ... (4.2) 

a、b 是与材料性质相关的常数。这样在不同的温度下，测量样品 M-H 曲线并根

据实验数据进行绘制 M2 相关于 M/H 的曲线，中间一条通过原点的直线对应的

温度即为居里温度[187]。高于该温度的曲线和低于该温度的曲线分别位于该直线

的两侧。这种关于 M2和 M/H 的曲线称之为 Arrott 图，采用 Arrott 图可以更准

确的确定样品的居里温度。如图 4.6(d)所示为 S3的 Arrott 图。根据图 4.6(d)可确

定该样品的居里温度在 30-35 K 之间。图 4.6(b)和图 4.6(c)为不同方向上的 M-H

曲线随温度的变化，可以看出晶体的磁性随着温度的升高逐渐减弱，符合物理学

一般规律。 

图 4.7 和图 4.8 分别为样品 S2 和样品 S1 的磁性测量结果。我们看到对于这

两个样品在 35 K 处也存在磁化强度的快速上升，但是随着 Al 含量的逐渐减小，

这种上升变得相对缓和。从 Arrott 图上同样可以确定样品的铁磁转变温度在

30-35 K 之间。这里我们要指出由于样品 S1的磁化强度相对较弱，且由样品本征

的抗磁性，这导致了图 4.8(d)所示的 Arrott 图在高场与低场部分出现了严重的变

形，这里我们只取中间部分，不过依然可以确定居里温度在 30-35 K 之间。在这

两个样品中同样也没有发现自旋玻璃的现象，但是随着 Al 掺杂浓度的降低，晶

体的磁晶各向异性明显减弱。样品 S1 基本上观察不到磁各向异性。 
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图 4.6  样品 S3的磁性。(a) 5-300 K 时，在不同晶向上的 FC 和 ZFC 曲线。(b) 当 H∥(0 0 

0 1)面时，不同温度下 S3的 M-H 曲线。(c) 当 H⊥(0 0 0 1)面时，不同温度下 S3的 M-H 曲

线。(d) S3的 Arrott 图。其中横坐标为 H/M，纵坐标为 M2 

Figure 4.6 Magnetic properties of sample S3. (a) FC and ZFC curves at different directions 

from 5-300 K. (b) M-H curves of S3 when H∥(0 0 0 1) at different temperatures. (c) M-H 

curves of S3 when H⊥(0 0 0 1) at different temperatures. (d) Arrott plots for S3. The x 

ordinate is H/M and the y ordinate is M2 

如图 4.9(a)所示为在 5 K 温度下，0±6000 Oe 的磁场范围内，测得的三个不

同 Al 掺杂浓度的 SiC 单晶样品在不同方向上的磁化强度与磁场强度之间的关系

曲线(M-H 曲线)。图 4.9(b)-(d)分别显示了三个样品在低磁场范围内的磁滞回线，

即图 4.9(a)所示的磁滞回线的放大图。从 M-H 曲线的测量结果可以看出三种不同

Al 掺杂浓度的 SiC 单晶在 5 K 条件下均有磁滞的存在，表现出铁磁特性，且铁

磁性随着晶体中 Al 含量的增大而不断变强。表 4.2 列出了 5 K 时三个样品不同

晶向的矫顽力与剩磁。我们发现，当助溶液中 Al 逐步从 2 at.%增加到 9 at.%时，
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所生长的晶体在平行于 c 轴方向的矫顽力逐渐增强，从 12 Oe 增强到 47 Oe；而

垂直于 c 轴方向的矫顽力却在下降，从 23 Oe 降低到 7 Oe。剩磁在这两个方向上

都是随着 Al 含量的增加而增加的。这说明样品中磁性的变化与晶体取向密切相

关。对于样品 S2 和 S3，我们发现当磁场平行于(0 0 0 1)面时，其磁化强度随着外

界施加场的增加明显快于磁性垂直于(0 0 0 1)面的情况，这说明他们的易磁化轴

位于(0 0 0 1)面内。而样品 S1 的磁各向异性相对较弱，在垂于(0 0 0 1)平面和平

行于(0 0 0 1)平面方向上的磁化强度区别不明显。 

 

图 4.7  样品 S2的磁性。(a) 5-300 K 时，在不同晶向上的 FC 和 ZFC 曲线。(b) 当 H

∥(0 0 0 1)面时，不同温度下 S2的 M-H 曲线。(c) 当 H⊥(0 0 0 1)面时，不同温度下 S2的

M-H 曲线。(d) S2的 Arrott 图。其中横坐标为 H/M，纵坐标为 M2 

Figure 4.7 Magnetic properties of sample S2. (a) FC and ZFC curves at different 

directions from 10-300 K. (b) M-H curves of S2 for H∥(0 0 0 1) plane at different 

temperatures. (c) M-H curves of S2 for H⊥(0 0 0 1) plane at different temperatures. (d) 

Arrott plots for S2. The x ordinate is H/M and the y ordinate is M2 
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图 4.8  样品 S1的磁性。(a) 5-300 K 时，在不同晶向上的 FC 和 ZFC 曲线。(b) 当 H

∥(0 0 0 1)面时，不同温度下 S1的 M-H 曲线。(c) 当 H⊥(0 0 0 1)面时，不同温度下 S1的

M-H 曲线。(d) S1的 Arrott 图。其中横坐标为 H/M，纵坐标为 M2 

Figure 4.8 Magnetic properties of sample S1. (a) FC and ZFC curves at different 

directions from 5-300 K. (b) M-H curves of S1 for H∥(0 0 0 1) plane at different 

temperatures. (c) M-H curves of S1 for H⊥(0 0 0 1) plane at different temperatures. (d) 

Arrott plots for S1. The x ordinate is H/M and the y ordinate is M2 

由于我们采用液相法生长的样品为 SiC 单晶，所测磁信号中不含有其它物质

杂相的干扰，所以可以确定以上磁性数据只来自于 Al 掺杂 SiC 单晶本身，其中

铁磁性的出现说明 Al 掺杂可以实现 SiC 基稀磁半导体的制备。由于单晶样品中

界面态与表面态十分少，我们的数据更接近 Al 掺杂 SiC 的本征磁性。同时明显

的磁晶各向异性的存在也说明磁性与SiC的晶向有密切联系，是SiC的本征性质，

排除了杂质的可能。磁性测量的数据结果显示，随着晶体中 Al 掺杂含量的逐渐

增大，SiC 单晶中的铁磁性强度也逐渐的增强，同时还表现出明显的磁晶各向异

性，且易磁化轴在(0 0 0 1)平面内。但 Al 含量的变化并没有对样品的 Tc 有明显
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影响，依然在 30-35 K 之间。结合已有文献，我们认为无论是 Al 掺杂的 SiC[132]

还是(Al，Cr)双掺杂的 SiC，其 M-T 曲线都会在 35 K 附近会迅速上升，具有相

似的上升趋势。由于未掺杂的本征 SiC 具有抗磁性性质而且掺杂 SiC 中的铁磁性

也相对较弱，在这两个条件共同制约作用下，使确定 Al 掺杂 SiC 中居里温度变

得十分困难，同时不同文献中报道确定 Tc 的方法也各不相同，这使得不同实验

测量的 Tc 有所差异，但是在本实验中，我们通过结合 M-T 曲线和 Arrott 图的数

据认为，准确的 Tc 应当位于 30-35 K，且与 Al 含量无明显关系。 

 

图 4.9  (a) 在 0 ± 6000 Oe 的磁场范围内，样品 S1、S2 和 S3在不同方向的 5 K 的磁滞回线。 

(b) S1 在 0±40 Oe 的低磁场范围内 5 K 的磁滞回线。 (c) S2 在 0 ± 50 Oe 的低磁场范围内 5 K

的磁滞回线。 (d) S3在 0 ± 60 Oe 的低磁场范围内在 5 K 的磁滞回线 

Figure 4.9 (a) Magnetization loops of sample S1, S2 and S3 along different directions in the 

field range of 0 ± 6000 Oe at 5 K. (b) Magnetization loops of S1 at 5 K in the low field range 

of ± 40 Oe. (c) Magnetization loops of S2 at 5 K in the low field range of ± 50 Oe. (d) 

Magnetization loops of S3 at 5 K in the low field range of ± 60 Oe 
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表 4.2  Al 掺杂 SiC 样品的剩磁与矫顽力 

Table 4.2 The coercive force and remanence of Al-doped SiC single crystals 

样品编号 S1 S2 S3 

H∥c 

Hc(Oe) 14 16 47 

Mr(10-4 emu/g) 0.2 1.3 3.6 

H∥ab 

Hc(Oe) 24 12 7 

Mr(10-4 emu/g) 0.6 2.9 2.9 

4.3.6  第一性原理计算 

为了更好地的理解 SiC 单晶中磁性的起源，采用第一性原理计算的方法对样

品磁性进行理论计算。我们建立了一个 3×3×1 的包含着 72 个原子的 4H-SiC 的

超胞模型，如图 4.10 所示。我们假设中间 1 位置处的 Si 原子被 Al 原子所取代。

根据已知文献报道[137]，空位在 SiC 中磁性的产生十分重要，单纯的 Al 原子并不

能诱导铁磁性，所以进一步的假设该 Al 原子周围存在 Si 空位或者 C 空位。我们

设计了如表 4.3 所示的 5 种空位的组合。可以看到 Al 原子与近邻 C 空位的两种

组合(模型#1 和模型#2)的计算结果并没有出现自旋极化，这说明 Al 原子和 C 空

位的组合不能诱发 SiC 的铁磁性转变。 

我们尝试 Al 原子与近邻 Si 空位的组合，设计了 3 种不同 Si 空位数量的模

型(模型#3，模型#4，模型#5)。对于 Al 原子的近邻 Si 空位数量只有 1 个的情况(模

型#3)，我们也没有发现铁磁性的产生。当增加 Al 原子周围 Si 空位数量到 2 个

的时候(模型#4)，晶体中开始出现铁磁性，其有效磁矩为 0.45 𝜇B。继续增加 Si

空位数量到达 3 个(模型#5)后，计算结果表明同样可以在晶体中产生铁磁性，且

其有效磁矩为 3.00 𝜇B，较模型#4 有明显增加。模型#3、模型#4、模型#5 的分波

态密度与总态密度的分布如图 4.11 所示。从其态密度结果可以看出，Al 原子和

Si 空位产生的有效磁矩主要来自于 SiC 中的 C 原子。进一步的详细分析有效磁

矩最大的情况(模型#5)。其自旋密度分布的空间示意图如图 4.12(a)所示，可见铁

磁性主要来源于Si空位附近的C原子。图4.12(b)所示为C原子的分波态密度图，

可以看出铁磁性主要由 C 原子的 2p 电子贡献。图 4.12(c)所示为该模型的能带分

布图，其费米能级位于价带顶，杂质能级的展宽使其带隙只有 0.22 eV。这种类
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似于金属的能带结构可以很好的解释了为什么吸收光谱中，S3 样品的测试结果只

是一条平滑的曲线。 

结合能带结构，分析 Al 掺杂 SiC 居里温度较低的原因，我们认为这可能一

方面是由于 C 原子产生的杂质能级使得原本较宽的带隙变窄，失去了作为宽禁

带半导体具有较高居里转变温度的优势；另一方面我们看到费米能级位于导带顶，

没有穿过劈裂的轨道，在磁性的产生过程中少了巡游电子的帮助，使居里温度较

低。 

 

图 4.10  第一性原理计算使用的超胞模型 

Figure 4.10 The supercell model of Al-doped 4H-SiC used for the first principles calculations 

表 4.3  不同模型的 Al 原子、Si 空位、C 空位位置以及有效磁矩 

Table 4.3 Al atoms, Si vacancies, C vacancies position and effective magnetic moment for 

different models 

编号 Al 原子位置 Si 空位位置 C 空位位置 有效磁矩 (𝜇B) 

模型#1 1  2 0.00 

模型#2 1  3、4、5 0.00 

模型#3 1 6  0.00 

模型#4 1 6、7  0.45 

模型#5 1 6、7、8  3.00 
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我们还利用第一性原理计算，对不同模型的磁晶各向异性能进行研究，其结

果如图 4.13 所示。模型#4 的磁晶各向异性能如图 4.13(a)所示，可以看出其在各

个方向上的能量变化并不大，没有明显的磁晶各向异性。模型#5 的磁晶各向异

性能如图 4.13(b)所示，说明当 Al 原子周围 Si 空位数量增加到 3 个后，晶体内已

经产生明显的磁晶各向异性，其易磁化方向在(0 0 0 1)平面内，且在(0 0 01)平面

内的磁性表现出各同异性，与实验观察到的现象一致。 

从以上第一性原理计算结果可以看出，SiC 中磁性的产生不仅与 Al 的掺杂

有关，还与 Si 空位的数量有着密切联系。我们的计算结果表明 Al 原子周围的 C

空位并不能诱发 SiC 中铁磁性相变。Al 与周围不少于 2 个 Si 空位配合才能产生

铁磁性。晶体中的铁磁性会随着 Si 空位数目的增加逐渐变强，并开始表现出磁

晶各向异性。只有 3 个 Si 空位与 1 个 Al 原子的共同组合才能产生易磁轴在(0 0 0 

1)平面内的铁磁性。这也意味着晶体内部的空位数量远远大于 Al 原子数量，这

些空位为晶体提供了大量的自由载流子，也就很好地解释了晶体内部自由载流子

数目大于 Al 掺杂浓度的实验现象。 

对比宋波等人[132]的 Al 掺杂 SiC 多晶磁性的研究，我们发现，我们试验样品

的磁性相对较小，基本与(Al，Cr)双掺杂的 SiC 的磁性强度相当[134]。一方面这

可能是由于依然有少量助溶液中的 Cr 掺杂到晶体中，虽然 Cr 的掺杂浓度很低但

依旧导致了磁性的大幅度衰减。更有可能的原因是由于单晶样品相比于粉晶样品

表面态大量减少，同时也导致了缺陷数目的减少。已经由第一性原理计算表明，

缺陷对于磁性的产生十分重要，只有当样品中 Si 空位的数量是 Al 原子数量的 3

倍的时候才能形成较强的铁磁性和磁晶各向异性。单晶 SiC 样品相对粉晶 SiC 空

位数量大量减少，才使得其磁性强度相比宋波等人制备的 Al 掺杂 SiC 的磁性有

明显减弱。(Al，Cr)双掺杂的 SiC 的实验也证明随着 Cr 的逐步增加，(Al，Cr)

双掺杂 SiC 的 Raman 光谱的半峰宽在不断的缩小，SiC 的磁性在逐渐的变弱[134]。

Raman 光谱的半峰宽变小可能正是代表着 SiC 中位错与空位的减少，由此导致了

磁性的减弱。没有了表面态等缺陷的影响，我们测量的单晶数据更加接近 Al 掺

杂 SiC 的本征性质。 
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图 4.11  (a) 模型#3 的分波态密度与总态密度的分布图。(b) 模型#4 的分波态密度与总态密

度的分布图。(c) 模型#5 的分波态密度与总态密度的分布图 

Figure 4.11 (a) Calculated total/partial DOS of model #3. (b) Calculated total/partial DOS of 

model #4. (c) Calculated total/partial DOS of model #5 
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图 4.12  (a) 模型#5 的自旋密度分布图。其中黄色和蓝色等值面分别代表自旋向上和自旋

向下。(b) 模型#5 的 C 原子分波态密度图。(c) 模型#5 的能带结构示意图 

Figure 4.12 (a) Spin density distribution of model #5. The yellow isosurface means spin up 

electrons and the blue means spin down electrons. (b) The PDOS of model #5. (c) The band 

structure of model #5 

 

图 4.13  (a) 模型#4 和(b) 模型#5 的磁晶各向异性能在不同平面内随角度变化图。右侧插图

表示(0 1 -1 0)、(2 -1 -1 0)和(0 0 0 1)面上的自旋矢量 S 分别绕[0 0 0 1]和[2 -1 -1 0]方向旋转了

角度θ 

Figure 4.13 Angular dependence of the magnetocrystalline anisotropy energy (MAE) of (a) 

model #4 and (b) model #5. The right figure legend illustrates that the spin vector S in (0 1 -1 

0), (2 -1 -1 0) and (0 0 0 1) planes is rotated with an angle θ about [0 0 0 1] and [2 -1 -1 0] 

directions, respectively 

4.4  本章小结 

在本章我们首次通过液相法获得了不同 Al 掺杂浓度的 4H-SiC 单晶，并对其

相关性质进行了综合研究。由于试验采用的样品为单晶样品，成功避免了杂相的
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影响，并得到了如下研究结论：(1) Al 掺杂浓度随着助溶液中 Al 的比例的提高

而提高。掺杂 Al 的 SiC 单晶中出现了铁磁性转变，且铁磁性强度随 Al 掺杂浓度

的提高而提高，但是 Tc 并没有发生显著变化。(2) 确定了 Al 掺杂 SiC 的易磁化

轴在(0 0 0 1)平面内，且磁晶各向异性随着 Al 浓度的提高而越发明显。(3) Al 掺

杂 SiC 单晶的矫顽力随 Al 浓度的变化在垂直(0 0 0 1)平面与平行(0 0 0 1)平面两

个方向上表现出不同规律。剩磁在两个方向都随 Al 浓度的增加而增加。(4) 在

SiC 单晶产生铁磁性的过程中，Si 空位十分重要。只有当 Si 空位数量多于 Al 原

子数量 3 倍时才能产生相对较强且具有各向异性的铁磁性。(5) 由 SiC 单晶的吸

收光谱与第一性原理计算可知，重掺杂 Al 的 SiC 中的带隙已经被杂质能级彻底

改变。本实验为解释 SiC 中磁性的起源提供了重要的理论与实验数据支持，加深

了对铁磁起源的理解。 
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第 5 章  SiC 晶片亚表面划痕的激光辐照表征研究 

5.1  引言 

经过几十年的发展，SiC 相关产业技术已经相对成熟，SiC 高功率器件和高

频率器件已经得到了越来越广泛的应用。在 SiC 应用过程中，需要首先制备 SiC

衬底晶片，然后在 SiC 衬底晶片上同质外延或异质外延半导体薄膜获得外延片，

最后再在外延片上设计结构以制备相关器件。在外延薄膜生长与器件制作过程中

存在着继承性问题，衬底晶片中的缺陷会遗传到外延层与器件中，破坏器件性能。

例如：微管会使 SiC 器件的漏电流增加，降低击穿电压与阻断电压；基平面位错

会退化二极管的正向偏压[55]。因此 SiC 衬底片的结晶质量直接影响着外延层的

质量，对器件的性能与可靠性有决定性的影响。衬底晶片中的缺陷又可以分为生

长过程中产生的缺陷和加工过程中产生的缺陷两大类。生长过程中产生的缺陷主

要指由于生长过程中生长条件因素导致的结晶问题，如包裹物、微管、位错、层

错等[73, 74, 78, 83, 88, 188]。加工过程产生的缺陷主要指晶体加工过程中(例如切割与抛

光)导致的晶体损伤，如翘曲度、表面粗糙度、划痕等[100-104]。由于 SiC 晶体硬度

高，是仅次于金刚石的晶体，在抛光时一般采用金刚石磨料进行加工。划痕就是

在抛光过程中金刚石磨料对晶体表面造成的划伤。近十几年来，随着抛光工艺的

不断改进，SiC 衬底晶片上的划痕已经大幅度的减少，大部分在光学显微镜下已

经观察不到。但是在外延生长薄膜之前往往需要将衬底晶片置于 H2 气氛下进行

高温刻蚀，刻蚀后的衬底晶片表面会出现光学显微可见的划痕，并对外延薄膜的

生长质量造成严重的破坏[108]。这些划痕处生长的外延薄膜中通常包含着大量的

位错，是 SiC 器件性能的致命杀手。后续的研究表明，这是由于在晶体抛光加工

过程中金刚石颗粒划过晶体表面不仅产生划痕，还会对划痕下方的晶体结构产生

破坏[107]。如图 5.1 所示为抛光过程中划痕的产生示意图[108]。在抛光初期，采用

直径较大的金刚石进行抛光，在此过程中晶面会留下大量的划痕以及划痕下方的

位错与应力残留区，如图 5.1(a)所示。这些存在划痕、位错与应力残留的晶体表

层称之为亚损伤层。在后续的加工过程中，随着抛光选用的金刚石颗粒直径的不
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断减小以及最后化学机械抛光(CMP)工序对晶体抛光质量的提高，亚损伤层逐渐

变薄，亚损伤层上的划痕被大量的消除，晶体表面变得平整无划痕，如图 5.1(b)

所示。但是由于 SiC 的高硬度以及稳定的化学性质，这些后续的抛光过程的去除

亚损伤层深度往往有限，并没有将其完全去除，在晶体表面依然存在残留的位错

与应力区。这些残留在亚损伤层的位错与应力残留的区域成划痕状分布且在光学

显微镜下不可见，所以称为不可见划痕。正是由于这些不可见划痕的化学性质相

较于完美晶体更加不稳定，被 H2 刻蚀的速度更快，先被刻蚀掉，最后又表现出

来划痕，影响了外延薄膜的质量，如图 5.1(c)所示。 

 

图 5.1  抛光与刻蚀过程中划痕的变化示意图。(a) 抛光初期，划痕处的形貌。 (b) 抛光后

期，划痕处的形貌。(c) H2刻蚀后，划痕处的形貌。阴影部分代表应力与位错富集区[108] 

Figure 5.1 Schematic of scratch changing during polishing and etching. (a) The appearance 

of the scratches in the early stage of polishing. (b) The appearance of the scratches in the late 

stage of polishing. (b) The appearance of the scratch after H2 etching. The shaded areas 

represent dislocations and stress-enriched areas 

目前亚损伤层的不可见划痕除了可以通过 H2 刻蚀的方法表征，还可以通过

KOH 腐蚀、TEM 和白光形貌术的方法进行表征[104-109]。但是这些方法操作起来

都相对复杂，H2 刻蚀、KOH 腐蚀和 TEM 还会对晶体造成不可逆的影响，白光

形貌术和 TEM 对设备又有较高的要求。近几十年来，激光由于易于导向和聚焦、

热影响区小、精密高等特点，在焊接、打孔、切割领域被广泛应用。但是关于应

用激光表征晶片缺陷的研究还很少，甘弟博士曾提出采用激光表征 SiC 缺陷的方

法[189]。本章将对激光辐照用以表征 SiC 晶面划痕的方法进行进一步研究，系统

分析激光辐照对晶体表面的影响，提出最优化的辐照表征方法。 

5.2  实验方法 

本章实验选用的SiC晶片为从天科合达半导体股份公司采购的SiC衬底晶片。

晶片为掺 N 的 N 型 4H-SiC 和 6H-SiC。晶面为 SiC 晶体的(0 0 0 1)面。晶体表面
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经过 CMP 抛光。我们将晶片切成 10×10 mm2的小方块以方便使用。由于在外延

生长过程一般选用 Si 面进行外延生长，Si 面的抛光质量更加受到人们关注，本

实验采用 Si 面进行激光辐照实验。我们采用的激光光源为 Nd：YAG 脉冲激光

(EKSPLA PL2210A)。激光波长为 355 nm，脉冲持续时间为 20 Ps，频率为1000 Hz，

单脉冲能量(Ep)在 10 μJ -400 μJ 之间变化，激光束腰为 3 mm。激光辐照的光路图

如图 5.2 所示。激光经凸透镜汇聚后辐照到 SiC 晶体的 Si 面上。SiC 晶体固定在

步进电机上。当激光辐照晶体时，步进电机以 10 mm/s 的速度水平移动。激光辐

照后在晶片表面留下一条激光的辐照带。通过调节固定在步进电机上的千分尺，

可以调节晶片的垂直高度。实验过程中，在改变样品高度的同时调节激光能量，

可在晶片上留下若干水平的不同能量激光辐照后形成的辐照带。 

 

图 5.2  激光辐照 SiC 晶体表面光路示意图 

Figure 5.2 Laser light path for irradiating the surface of SiC wafer 

5.3  实验结果与分析 

在本节中，我们将系统研究激光辐照 SiC 晶片对晶体表面产生的影响。实验

结果显示皮秒脉冲激光照射 SiC 晶片表面后可以增加亚损伤层中划痕的宽度和

深度，放大这些损伤，使它们在光学显微镜下可见。这种新方法操作简单、方便

快捷、对样品损伤小、对设备要求低，在 SiC 晶片的检测应用中具有巨大的潜力。 

5.3.1  激光辐照后晶体光学显微形貌 

我们首先在光学显微镜下检测 CMP 抛光后的 SiC 晶片的 Si 面，未发现任何

划痕。采用不同脉冲能量辐照 4H-SiC 晶体表面。辐照后的晶体表面的光学显微
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形貌如图 5.3 所示。当 Ep = 12 μJ 时，晶体表面未发现任何可见变化(图 5.3(a))，

和辐照前一致。当提高 Ep = 23 μJ 后，激光辐照后的晶体表面如图 5.3(b)所示。

在晶体本来平整光滑的表面上开始出现了黑线。虽然出现的黑线数量有限，轮廓

也不是很明显，但是却足以证明当单脉冲能量达到 23 μJ 后就足以对 4H-SiC 的

表面产生可见破坏。5.3(c)所示为分别用单脉冲能量为 99 μJ 和 117 μJ 的激光照

射后的晶片光学显微图像。可以看出，当能量足够高后，晶体表面出现了特征明

显的带状的损坏区域。当单脉冲能量为 99 μJ 时，这个损伤区域的宽度为 35 μm。

在该区域上还可以清楚地看到一些直线。此后随着单脉冲能量的逐渐增加，晶片

上损坏区域的宽度逐渐变大。当 Ep 增加到 370μJ 时，晶面的形貌如图 5.3(d)所

示。晶面上的损伤的宽度已经达到 110 μm。同时我们发现损伤带上依然存在一

些直线，但其辨识度相对下降。 

 

图 5.3  不同脉冲能量的激光辐照 SiC 晶片后的光学显微形貌。(a) Ep = 12 μJ 的激光辐照

SiC 晶片后的光学显微形貌。(b) Ep = 23 μJ 的激光辐照 SiC 晶片后的光学显微形貌。(c) Ep = 

99 μJ 和 Ep = 117 μJ 的激光辐照 SiC 晶片后的光学显微形貌。(d) Ep = 370 μJ 的激光辐照

SiC 晶片后的光学显微形貌 

Figure 5.3 Optical microscopy morphology of the sample surface after laser irradiation with 

different pulse energies: (a) 12 μJ; (b) 23 μJ; (c) 99 μJ and 117 μJ; (d) 370 μJ 
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当一个脉冲激光照射到晶体表面上时，由于激光的单脉冲持续时间仅为 20 

Ps，可以近似认为晶片在此时是静止的。激光能量密度在空间上呈高斯分布，当

激光能量密度足够高后，就可以在晶体表面上留下一个圆形的损伤斑点。随着晶

片的匀速移动，激光在衬底晶片上留下一排连串的圆形损伤。由 SiC 衬底晶片移

动速度为 10 mm/s，激光频率为 1 kHz 可知，这些圆形损伤间距 10 μm，他们连

起来形成了我们所观察到的损伤带，示意图如图 5.4。在图 5.3 所示的损伤带中，

我们也可以观察到圆斑被下一个脉冲辐照后留下的残缺半圆，这进一步验证了我

们的推论。我们规定产生圆形斑点最边缘处激光能量密度即为 SiC 的损伤阈值

Eth，即高于此能量密度才可对完美的 SiC 晶体产生光学显微可见的损伤。当激

光能量密度达不到 Eth时，在晶体表面不能形成损伤带，但是我们依然能在激光

辐照后的晶体表面发现原本没有的黑色线条损伤。这说明存在这些地方的损伤阈

值相对于完美晶体更低，更容易被激光损伤。 

 

图 5.4  损伤带形成过程示意图 

Figure 5.4 Damage ribbon formation process 

5.3.2  激光辐照后损伤带上直线起源研究 

我们发现损伤带上存在着一些直线。不同损伤带上的直线可以完美的链接到

一起，如图 5.3(c)中虚线所示。这让我们意识到，这些直线应当是由晶体本身性

质引起的，很可能是晶体表面的亚损伤层内的不可见划痕。为了进一步的确定损

伤带出现的直线就是不可见划痕，我们计划实验证明损伤带上的直线和通过

KOH 表征的不可见划痕是同一晶体损伤。 

将一块原本完整的晶体分为左右两块，如图 5.5(a)所示。对左侧部分靠近分

割边缘处进行激光辐照，如图 5.5(a)中红色虚线所示。对右半部分晶片进行浸泡

于 500℃的 KOH 腐蚀中腐蚀 15 min 后取出。先用盐酸将附着在晶体表面的 KOH
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清洗干净，再依次采用丙酮、酒精、去离子水等对衬底晶片进行超声清洗，去除

衬底晶片的表面附着物。最后再将左右两块拼接到一起。实验结果如图 5.5(b)所

示。可以看到激光辐照损伤带上的直线与 KOH 腐蚀表征的不可见划痕恰好连接

到一起了，这证明损伤带的直线就是晶体表面的不可见划痕。 

 

图 5.5  (a) 同一晶片左侧被激光照射，右侧被 KOH 腐蚀的实验示意图。 (b) 左侧被激光

照射，右侧被 KOH 腐蚀后晶片表面的光学显微形态 

Figure 5.5 (a) the schematic diagram of the experiment that the left side of the wafer is 

irradiated by laser and the right side is etched by KOH. (b) Optical microscopy morphology 

of the wafer surface after laser irradiation and KOH etching. The left half is the half after 

laser irradiation. The right half is the half after KOH etching 

5.3.3  激光辐照后晶体表面 SEM 形貌与 EDX  

为了进一步的分析激光辐照对晶体表面的影响，我们采用 SEM 将辐照后的

晶体表面放大到更高倍数进行观察，如图 5.6 所示。图 5.6(a)为激光辐照后损伤

带边缘的形貌。图 5.6(a)左侧是损伤外侧，可以看出其形貌还相对较平整，右侧

为损伤带上形貌，可以看到损伤带上存在更加细小的波纹。有关波纹的形成与波

纹周期已经有许多报道[190-195]，这里就不再继续讨论了。我们还发现划痕产生的

损伤可以一直延伸到损伤带外侧，与光学显微镜观察的结果一致。这说明划痕处

由于应力与位错的存在，比完美的 SiC 晶体更容易被激光破坏，可以在更小激光

能量密度条件下被表征出来。通过 EDX 测试损伤带上的原子比例为 Si : C : O = 

52.5 : 43.5 : 4，这说明激光辐照使得 SiC 被氧化，所以 EDX 测试中才出现了 4%

的 O 含量。由于 SiC 在常温下不与任何酸反应，我们使用 HNO3 : HF (atm) = 1 : 2
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的混合酸溶液浸泡被辐照后的衬底晶片 1 小时，以去除表面的非 SiC 晶体物质。

酸腐后晶片表面的 SEM 形貌如图 5.6(b)所示。被酸腐蚀后的衬底晶片表面变得

相对干净，损伤带上的波纹变模糊。EDX 测试其原子比例为 Si : C = 50.8 : 49.2，

部分偏离 50 : 50 主要是由于 EDX 精度导致。结合以上结果，我们认为激光辐照

后在 SiC 晶体表面形成一层非晶 SiC 和非晶 SiO 的薄层，它们使晶体表面 C : Si

偏离 1 : 1 并在酸腐后消失。划痕处由于富集了大量的位错与应力更加不稳定，

其损伤所需的能量密度更低，损伤深度更大，在辐照后被放大，可以轻易被光学

显微镜识别。 

 

图 5.6  (a) 损伤带的 SEM 图。 (b) 酸腐后的损伤带的 SEM 图 

Figure 5.6 (a) SEM image of the damage ribbon. (b) SEM image of the damage ribbon after 

acid corrosion 

5.3.4  激光辐照后晶体表面 AFM 形貌 

为了研究激光辐照后晶体表面的高度变化，我们对样品进行 AFM 表征。激

光辐照后的损伤带 AFM 形貌如图 5.7(a)所示。图 5.7(a)中划痕圆圈位置处的深度

变化如图 5.7(c)所示。激光辐照后使得划痕深度扩大到 70 nm。这也证明不可见

划痕下方的应力与位错层的深度大约为 70 nm，与文献中通过 TEM 观察的结果

一致[106]。将样品置于 HNO3 : HF (atm) = 1 : 2 的混合酸溶液中浸泡 1 小时，对同

一位置进行 AFM 表征如图 5.7(b)所示。此时划痕的深度减小到 50 nm。由此推

测被酸腐蚀掉的非晶 SiC 和非晶 SiO 的薄层的厚度大约在 20 nm 左右。 

在两条损伤带中间位置，我们可以根据图 5.3(c)所示做连线的方法确定未被

激光辐照的不可见划痕的位置。对这些未被辐照的划痕进行 AFM 测试，结果显

示部分未被辐照的划痕处没有观测到高度的变化，不过依然有一些划痕可以检测
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到 1 nm 的深度变化，如图 5.8 所示。这说明辐照前的不可见划痕的深度只有 1 nm

深或更小到在 AFM 下都难以被发现。 

 

图 5.7  (a) 损伤带的 AFM 图。 (b) 酸腐后的损伤带的 AFM 图。(c) 图(a)中圆圈处的高度

图。(d) 图(b)中圆圈处的高度图 

Figure 5.7 (a) AFM image of the damage ribbon. (b) AFM image of the damage ribbon after 

acid corrosion. (c) Crosssectional depth profile at the position indicated by a black circle in 

(a). (d) Crosssectional depth profile at the position indicated by a black circle in (b) 

 

图 5.8  (a) 未辐照前划痕的 AFM 图。 (b) 圆圈处的高度图 

Figure 5.8 (a) AFM image of the wafer surface at the extension line of the scratch exposed to 

laser and (b) cross-sectional depth profile at the position indicated by a black circle in (a) 
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5.3.5  激光辐照后晶体表面 TEM 形貌 

我们利用 FIB 将激光辐照表征出的划痕沿[1 1 -2 0]方向切片并减薄制成

TEM 样品进行观察，其 TEM 形貌如图 5.9 所示。在图 5.9 的下方，我们可以清

楚的看到完整的晶格条纹相，证明这部分的 SiC 晶体没有被破坏。在图 5.9 的最

上面的黑色部分是为了保护晶体表面不会在 FIB 制样过程中被破坏而热蒸镀的

Au 薄层。中间 10-20 nm 厚的无序层正是激光辐照所导致的非晶 SiC 和非晶 SiO

的薄层，该结果与 AFM 推测的厚度结果一致。 

 

图 5.9  激光辐照后的划痕的纵切片的 TEM 图像 

Figure 5.9 Cross-sectional TEM image of the scratch irradiated by laser, observed at the [1 1 

-2 0] zone axis 

5.3.6  激光辐照阈值计算 

在激光辐照表征 SiC 晶体表面的不可见划痕过程中，我们发现若激光能量过

低则晶体表面不会出现损伤，或损伤过浅；若激光能量过高则被损伤带的形貌所

覆盖，不好辨认。当晶片上刚出现损伤带时，晶面的划痕被表征得最明显，最容

易识别。这说明完美晶体的损伤阈值能量密度 Eth 正是划痕表征的理想能量密度。

在本节我们将确定不同晶型的损伤阈值能量密度 Eth。 

我们知道激光的能量密度在空间中满足高斯分布： 

E(𝑟) = 𝐸0𝑒𝑥𝑝 (−
𝑟2

𝜌2
)                      ... (5.1) 
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其中 E(𝑟)代表距离辐照中心 𝑟处的能量密度，𝐸0为辐照中心的能量密度，𝜌为

尺度参数常数。由实验现象可知，在损伤带边缘处𝑟𝑡ℎ处的能量密度为 Eth，即表

示为： 

Eth = 𝐸0𝑒𝑥𝑝 (−
𝑟𝑡ℎ

2

𝜌2 )                      ... (5.2) 

则由式(5.2)可得： 

𝑟𝑡ℎ
2 = 𝜌2 · (ln 𝐸0 −ln Eth)                    ... (5.3) 

 

图 5.10  激光中心能量密度与损伤带宽度平方的半对数关系图。其中■代表 6H-SiC，●代

表 4H-SiC 

Figure 5.10 Semi-log plots of the energy dependence of the half width of the damaged ribbon 

on the (0001) 6H-SiC surface (■) and the (0001) 4H-SiC surface (●) 

从式(5.3)可以看出，ln 𝐸0与𝑟𝑡ℎ
2 成线性相关关系[196]。带入试验数据，对其进

行线性拟合，结果如图 5.10 所示。当损伤带宽为零时对应的能量密度正是损伤

阈值能量密度。我们可以看出 4H-SiC 和 6H-SiC 晶体的激光损伤阈值能量密度

分别为 1.70 J/cm2 和 1.28 J/cm2，对应的功率密度为 85 GW/cm2 和 64 GW/cm2，

这与已知的数据十分接近[197]。我们猜测可能是由于 4H-SiC 的带隙较宽，因此损

伤阈值能量密度更高。由此我们推荐采用功率密度为 1.70 J/cm2 和 1.28 J/cm2 的

激光对 4H-SiC 和 6H-SiC 衬底晶片进行不可见划痕的表征。 
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5.4  本章小结 

在本章我们开发了一种通过激光辐照快速表征 SiC 衬底晶片表面不可见划

痕的方法。该方法采用 355 nm 的皮秒脉冲激光以 10mm/s 的速度扫描辐照 SiC

衬底晶片表面后，在光学显微镜下就可以清楚地看到不可见划痕。我们发现 CMP

抛光的 SiC 衬底晶片表面的不可见划痕的深度为 1 nm 或更低。在这些不可见划

痕区域富集了大量的位错与应力，在激光辐照之后会加快该区域的氧化反应速度

从而将划痕放大。辐照后的划痕深度可达 70 nm，在光学显微镜下可见。被激光

辐照后的晶体表面会形成一层厚 20 nm 的非晶 SiC 和非晶 SiO 的薄层。我们还确

定了 4H-SiC 和 6H-SiC 晶片激光照射的阈值能量密度分别为 1.70 J/cm2(85 

GW/cm2)和 1.28 J/cm2(64 GW/cm2)，以上能量密度同时为激光表征不可见划痕的

最优能量密度。相比于传统方法，本方案对设备要求低、实施方便快捷、对样品

损伤小，在 SiC 晶片质量控制中具有巨大的实际应用潜力。 
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第 6 章  结论与展望 

本论文研究了液相法生长 SiC 晶体过程中的一系列关键技术问题，实现了 2

英寸 SiC 晶体的液相生长；对液相法生长的 Al 掺杂的 SiC 晶体的性质进行了系

统分析，证明了 Al 掺杂 SiC 晶体的磁性与杂相无关，并结合第一性原理计算提

出了 SiC 晶体中磁性的产生原因；此外，还提出了一种激光表征 SiC 衬底晶片表

面划痕的方法。所得主要结论如下： 

1、对 SiC 晶体液相生长过程中的一些关键技术问题进行了研究：(1) 提出

液相法生长晶体的溶质供应理论，指出在采用液相法生长SiC晶体时，C的溶解、

运输与消耗是整个生长问题的核心，在生长时要保持三者相互平衡。助溶液的性

质、石墨坩埚处温度和籽晶处温度对晶体生长的平衡能否建立起着至关重要的作

用。(2) 在助溶液选取过程中，应当重点考虑溶液的溶 C 问题。在 Cr 基助溶液

中加入适量的 Al、Ce 可以有效的提高助溶液的溶 C 能力，提高晶体质量，还可

实现 SiC 晶体的 p 型掺杂。(3) 对于生长温场设计方面，我们发现改变高温线在

助溶液中的位置可以对生长过程中的轴向温场进行调控。适当的提高温度梯度可

以提高晶体的生长速度，但过大的温度梯度会在液面上产生 SiC 的自发成核。观

察口的大小应当适中，以保证晶体生长过程中径向温场足够对称。生长过程中适

当升温可以实现籽晶的反溶，有利于提高晶体质量。(4) 籽晶的粘接是晶体生长

的重要技术问题。我们发现没有石墨纸参与粘接能避免籽晶的背向腐蚀。籽晶的

提拉速度应当与 C 的消耗速度相匹配才能保证生长晶体的质量。籽晶的旋转对

晶体质量的影响不大。(5) 保持生长过程中 C 的平衡是实现晶体生长长时间稳定

进行的根本保证。(6) 气压对晶体生长没有直接影响，但低压有利于失重减少。

通过液相法生长工艺的不断优化，我们成功的获得了直径 2 英寸，厚度 10 mm

的 SiC 晶体。 

2、对液相法生长的 SiC 晶体的相关性质进行研究：(1) 由于助溶液中 Al 的

存在，液相法生长的 SiC 晶体均稳定为 4H 晶型。(2) 重掺杂 Al 的 SiC 晶体的能

带结构发生明显转变，其光吸收谱表现出金属特征。(3) 助溶液中 Al 会替代 Si



 

液相法碳化硅晶体生长及其物性研究 

98 
 

原子掺杂到 SiC 晶体中，实现低阻 p 型 SiC 晶体的获得，其掺杂浓度最高接近

1021 /cm3；Cr 和 Ce 在 SiC 晶体中的掺杂量很少。(4) Al 掺杂的 SiC 晶体存在铁

磁性转变。由于测试采用单晶样品，可以证明铁磁性与杂相无关。随着 Al 掺杂

浓度的提高，居里温度 Tc 不发生大的改变，但铁磁性强度会增强，并开始表现

出易磁轴在(0 0 0 1)面内的磁晶各向异性。矫顽力在平行 c 轴与垂直 c 轴的方向

随 Al 浓度表现出不同的变化规律。(5) 结合第一性原理计算 SiC 晶体中铁磁性

的产生不仅与 Al 浓度密切相关，还与晶体中 Si 空位浓度有密切关系，只有当

Si 空位浓度是 Al 掺杂浓度的 3 倍时才表现出较强的铁磁性与磁晶各向异性。 

3、对激光辐照表征 SiC 衬底晶片表面的不可见划痕的方法进行研究。我们

发现采用 355 nm 的皮秒脉冲激光以 10 mm/s 的速度扫描辐照晶片表面后，在光

学显微镜下就可以清楚地看到原本不可见的划痕。这些被表征的划痕是 CMP 抛

光后的 SiC 衬底晶片表面的深度为 1 nm 或更小的细小划痕。由于划痕的位置富

集了大量的位错与应力，在激光辐照之后会被破坏从而被放大后，辐照后的划痕

深度可达 70 nm，从而在光学显微镜下可见。我们发现当激光辐照的能量足够的

大后，会在辐照后的 SiC 衬底晶片表面形成损伤带。损伤带的表面是一层 20 nm

厚的非晶 SiC 和非晶 SiO 薄层。我们还确定了 4H-SiC 和 6H-SiC 衬底晶片的激

光辐照的损伤阈值能量密度分别为 1.70 J/cm2(85 GW/cm2) 和 1.28 J/cm2(64 

GW/cm2)。该能量密度也为激光表征不可见划痕的最优能量密度。该方案相比于

传统方法具有对设备要求低、实施方便快捷、对样品损伤小等特点，在 SiC 晶片

的质量控制中有良好的应用前景。 

展望 SiC 行业的未来，我们认为随着 SiC 基微波射频器及 SiC 基电子电力器

件等相关方向研究的快速发展，将推动 5G 技术和新能源汽车的快速推广应用，

使人们的生活方式发生天翻地覆的变革。然而这一切都需要质量更高、性能更优

异、价格更便宜的 SiC 器件。SiC 衬底晶片作为整个行业的基础，其研发与技术

的突破将会带领下游产业快速崛起。液相法生长 SiC 晶体作为一种新兴的 SiC 晶

体生长技术表现出巨大潜力。随着后续研究的深入，液相生长 SiC 晶体预计将会

在以下几个方面得到凸显：(1) 位错密度低：生长出低位错密度的 SiC 衬底晶片

一直是科研工作者梦寐以求的目标。液相法生长晶体过程中由于存在位错转变，
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可以有效的减少晶体中的位错密度。如果进一步的扩大这种优势，生长出位错密

度在 100/cm2 甚至更低的晶片，无疑将使得 SiC 基器件性能得到极大的提高，展

现出 SiC 的真正实力。(2) 大尺寸晶体的生长：扩径一直是 PVT 法生长 SiC 晶体

的难点。虽然目前 SiC 衬底晶片的直径已经扩大到了 6 英寸，但相对于目前半导

体行业的主流材料 Si 的 12 英寸还是有很大的差距的，且随着目前 SiC 晶体直径

的不断扩大，扩径难度也将成指数递增。若能生长出直径更大的 SiC 衬底晶片不

仅将有助于 SiC 与传统 Si 基产业链相对接，还可以降低 SiC 器件的制造成本。

研究液相法生长 SiC 晶体中的放肩过程，将有助于人们获得更大尺寸的 SiC 衬底

晶片，降低 SiC 器件价格，提高 SiC 产量。(3) 晶体的导电类型：由于生长条件

上的优势，液相法生长 p 型 SiC 晶体将具有巨大潜力。SiC 基的 MOSFET、IGBT

器件的研发将在此基础上进一步展开，可以有效的扩大 SiC 电子电力器件的应用

领域。同时 N 型、半绝缘、高电阻等不同类型的 SiC 晶体是否可以通过液相法

更容易的获得也需要进一步的探索，这些方面的新突破都将使整个 SiC 行业得到

快速发展。(4) 产品价格：目前制约 SiC 应用市场快速发展的一个重要原因就是

SiC 器件高昂的价格，其中衬底晶片的价格又占了整个器件价格的大部分。液相

生长温度低，就降低了能源成本。未来液相法在高速生长、长时间生长方面优势

的体现将进一步降低时间成本。液相法生长不需要提前合成高纯的 SiC 粉晶原料，

而高纯的 SiC粉晶原料的价格在 5000元/kg以上，每次使用费用更是高达上万元，

若能进一步改进工艺实现助溶液的重复利用，有望将原料成本降低到千元以下。

具备价格优势后将进一步扩大 SiC 的市场规模，同时使其在更多的领域具有竞争

优势。 

虽然本论文对 SiC 晶体的液相生长、液相生长的 SiC 晶体的相关性质与激光

表征划痕的方法进行了较为系统的研究，但是还有很多方面的研究需要更进一步

的深入。(1) 由于液相法生长 SiC 晶体的整个过程较为复杂，在晶体生长的过程

中依然有一些问题需要解决。例如液相法生长晶体的厚度、尺寸、速度相比较已

经成熟的 PVT 法还有一定差距，应当进一步改进生长工艺，以获得更大尺寸，

更厚的 SiC 晶锭；液相法生长的晶体的质量依旧需要进一步的提高，自发成核、

助溶剂包裹、位错等问题还需要进一步的完善；如何降低液相法生长的成本，以
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获得更加经济的 SiC 衬底晶片等依然需要后续探索。(2) 我们的实验结果更深一

步理解了Al掺杂 SiC 中磁性的产生，但是如何进一步加强 SiC晶体中的铁磁性，

提高 Tc 依然是稀磁半导体发展的重要难点，通过液相法掺杂其它可以实现铁磁

性的原子于 SiC 晶体中的实验还有待完善，有关的研究还需要进一步发掘才能推

进稀磁半导体的应用。(3) 虽然激光可以有效的表征抛光过程中的不可见划痕，

但是能否进一步扩大激光在表征 SiC 中缺陷的应用，如果能通过优化激光辐照工

艺实现激光对 SiC 晶体中位错、小角境界等更加微观缺陷的表征，扩大激光作为

表征手段的应用将更有利于促进相关检测行业的发展。 
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