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中 文 摘 要

I

中 文 摘 要

碳化硅(SiC)具有宽禁带、高热导率、高载流子迁移率、高击穿电场等性质，被认为

是制造光电子器件、大功率电力电子器件、固态微波功率器件理想的半导体材料，在雷

达、5G 通信、轨道交通、新能源汽车等领域都有广泛应用。正是由于 SiC材料具有重

要的军事价值和广阔的市场前景，美国对我国进行了技术封锁和产品禁运。“十二五”

以来，我国投入大量科研经费开展研发布局，部分解决了 SiC材料和器件制备的关键技

术问题。“十三五”开局之年，国家多个部委出台政策，以应用为牵引，带动基础材料

研发的快速进步，SiC材料的研究也进入了快车道。

目前市场上经常采用电子辐照在 SiC材料中引入本征缺陷，以调控其半导体特性，

然而关于 SiC材料辐照缺陷结构及性质的研究报道较少。本论文利用低温光致发光光谱

对 4H-SiC晶体辐照缺陷进行了表征，并分析研究了辐照缺陷对测试温度、激发功率、

辐照时间、退火温度的依赖性，以及它们在晶体中的空间分布情况。

结果表明，在 10MeV能量辐照 3t时，4H-SiC晶体可在保持原有晶体结构的前提下

成功引入碳反位-空位对缺陷(VcCSi)+与中性 Si空位缺陷。(VcCSi)+缺陷具有 C3V对称性

的 hh/kk的轴向构型和 C1h对称性的 hk/kh基面构型，不同构型需要的激发能量不同，造

成了沿深度方向的分布也有差异。其中 A1 强度最大值出现在表面处，可延伸至 60μm

深度；而 B3强度最大值位于表面以下 30~40μm处，可延伸至 75μm深度。Si空位在 500℃

强度达到最高而在700℃后消失，一是辐照产生的间隙原子移动至Si空位处复合引起的，

二是 Si空位周围的 C原子占据空位，形成了(VcCSi)+缺陷。

关键词：4H-SiC；缺陷；电子辐照；光致发光
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ABSTRACT

Due to its wide bandgap, high thermal conductivity, high carrier mobility
and high breakdown electric field, silicon carbide (SiC) is considered to be an
ideal semiconducting material for optoelectronic devices, high-power electronic
devices and solid-state microwave power devices that have been widely used in
radar, 5G communications, rail transit, new energy vehicles and other fields. It is
precisely because of the important military value and broad market prospects of
SiC materials that the United States imposed a technical blockade and product
embargo on China. During the Twelfth Five-Year Plan, China has invested a lot
of scientific research funds to develop R&D layout, partially solving the key
technical problems of SiC materials and devices. At the beginning of the
Thirteenth Five-Year Plan, many ministries and commissions issued policies to
promote the rapid progress of research and development of basic materials, and
the research of SiC materials has entered the fast lane.

At present, electron irradiation is often employed to introduce intrinsic
defects into SiC materials in order to adjust their semiconducting properties.
However, there are few reports on the structure and properties of irradiated
defects in SiC materials. In this paper, the irradiated defects of 4H-SiC crystals
were studied by low temperature photoluminescence spectroscopy, and the
dependence of irradiated defects on test temperature, laser power, irradiation
time, annealing temperature and their spatial distribution in crystals were also
investigated and analyzed.

Results showed that after irradiation with 10 MeV energy for 3t holding
time, the carbon vacancy-carbon antisite pair defects (VCCSi)+ and neutral Si
vacancies were successfully introduced into 4H-SiC crystal with maintaining the
original crystal structure. The axial configuration of hh/kk with C3V symmetry
and hk/kh basal surface configuration with C1h symmetry had different
excitation energies for different configurations, resulting in different distribution
along depth direction. Among them, the maximum of A1 strength appeared at
the surface and extended to the depth of 60μm, while the maximum of B3
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strength located at the depth of 30-40μm below the surface and extended to the
depth of 75μm. The strength of Si vacancies reached their maximum at 500℃
and disappeared after 700℃ atoms. The reason was that the interstitials, created
by irradiation recombined with Si vacancies. In addition, the C atoms around the
Si vacancies moved into the position of vacancies to produce the (VCCSi)+

defects.

Key words: 4H-SiC; Defects; Electron irradiation; Photoluminescence
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第一章 引 言

1.1 SiC的发展历史

碳化硅（SiC），俗称金刚砂。180多年前，瑞典科学家 Berzelius在人工合成金刚

石的过程中首先观察到了 SiC的存在，但由于天然存在的 SiC极少，因此人们对其性质

了解甚少。1892年，Acheson通过电炉熔炼技术（包括固体碳和硅酸盐熔体）再次观察

到了这种物质[1] 。该工艺最初是为了寻找金刚石的廉价替代物，但后来被广泛用于硬质、

磨蚀性强碳基化合物的研制方法。SiC 具有很高的硬度，莫氏硬度可高达 9.2-9.5，是一

种优质的高效磨料材料，因此能否实现 SiC的工业化生产成为其发展的关键。

20世纪初，诺贝尔奖得主化学家 Henri Moissan首次发现了天然存在的 SiC，这更

加引起了人们的关注。他在亚利桑那州的迪亚布洛峡谷（Canyon Diablo）发现了非常小

的六角形晶体，据考证这些晶体来源于流星岩石样本，并且在此之前任何天然的陆地标

本中都没有发现该物质，因此认为 SiC是一种外来材料。然而到了 20世纪 50年代后期，

随着全球各地在自然界中都发现了 SiC的存在，证明了以上推论是错误的。即便如此，

SiC在自然界中仍然是十分罕见的。

早期研究发现 SiC具有很多优异的光学特性[2]，在 SiC晶体上施加电压时，会出现

发光现象，这被称为电致发光；Genina 等制成了第一个完全由 SiC组成的发光二极管

（LED）[3]。尽管该材料最终被其他更有效、更直接的带隙材料所取代，但是目前对基

于 SiC发光器件的研究仍在不断进行中。

1955年之后，随着 SiC晶体生长工艺的不断优化，所获得的晶体质量有了很大提高，

这时迎来了 SiC的快速发展。1958年，在马萨诸塞州波士顿举办了第一次 SiC国际会议，

接着出现了一系列 SiC研究和技术的会议与展览。对 SiC材料的研究热点一直持续到了

20世纪 80年代；直到 90年代早期随着高质量单晶 SiC晶片的出现，SiC研究呈现爆炸

式增长，1991年 Cree Research Inc生产出了第一个商用晶圆，并持续至今一直处于商用

SiC晶片的最前沿。2001年德国 Infineon公司率先推出 SiC二极管产品，美国 Cree和意

法半导体等厂商也紧随其后推出了 SiC二极管产品，到 2012年九月，Infineon公司已经

发布了第五代 SiC二极管产品。2013年 3月美国 Cree发布第 2代 SiC MOSFET。与第

1代产品相比，通过缩小芯片面积等手段压缩了成本。以耐压为 1.2kV的品种为例，第

2代芯片面积比第 1代缩小了约 40%。过去的五年内，国内的厂商也开始进入 SiC器件

的研究领域，2018年五月，第一片国产 6英寸 SiCMOSFET晶圆于临港科技城园区企业

上海瞻芯电子科技有限公司诞生。



4H-SiC辐照缺陷的低温光致发光光谱研究

2

1.2 SiC的结构

SiC属于 IV-IV 二元化合物，它的晶体结构中拥有两个 IV 族原子（即碳和硅）。作

为 C与 Si的唯一稳定化合物，SiC的晶格结构是由紧密排列的两个亚晶格组成，每个结

构单元是由 4个 C原子和 1个 Si原子通过共价键结合形成的正四面体结构[4-5]。Si原子

位于四面体的中心位置，每个 Si原子周围有 4个 C原子。Si-C键通过强的 sp3杂化结合，

相邻的两个四面体之间通过共点连接。Si-C键长约为 1.89Å，C-C键长约为 3.08Å。SiC

晶体的原子键结合力很强，从而导致了它的德拜温度很高。通过科学家的验证，SiC晶

体的德拜温度约为 1200~1430K，因此，SiC晶体的熔点很高，这使得 SiC在机械加工、

化工医药等领域拥有无与伦比的优越性[6]。

图 1.1 SiC的正四面体结构

Figure 1.1 Tetrahedron structure of SiC

SiC在晶体结构方面最突出的特点就是具有多种同质异构体，目前已发现 200多种

多晶型物。由于致密堆积的形式不同，SiC大致可分为两类。一种是立方晶型（也称为

β-SiC），这种晶型具有闪锌矿结构；另一类是六方晶系（也称为α-SiC），这种晶型属

于纤锌矿结构，包括六角形和菱形的 SiC。

图 1.2 α-SiC和β-SiC的原子结构

Figure 1.2 Atomic structure of α-SiC and β-SiC
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目前普遍采用 Ramsdell符号来描述各种晶型的 SiC晶体[7]，该符号使用与重复堆叠

序列中出现 Si-C单元的总数量，后跟一个字母，表示其晶体结构（立方体、六角形或

菱形分别用 C、H或 R表示）。例如立方结构（3C-闪锌矿结构）和六边形（2H纤锌矿、

4H和 6H）和菱形多晶型（15R，21R）。事实上，2H晶体结构并不是一种常见的晶型，

因为它只能以非常小的晶须形式生长，而 SiC一般更倾向于结晶形成高阶的六方结构，

其中 4H和 6H是最常见的，目前也 4H-SiC与 6H-SiC才有商业价值并广泛应用于半导

体器件中，而本次实验所使用的正是 4H-SiC。

SiC双层是堆积的基本单位，分别由 A、B和 C表示原子堆积平面。闪锌矿结构堆

垛的顺序为 ABC-ABC，这也就是我们目前常说的 3C-SiC结构；在六晶体系统中，C轴

垂直于三个等轴，相互夹角为 120°的 A轴，B和 D。由于同一层的不同堆叠顺序，每个

结构在轴向上都有其特定的重复周期纤锌矿结构以 AB-AB的顺序堆叠，为 2H-SiC；以

ABAC-ABAC和 ABCACB-ABCACB堆垛顺序，则为 4H-SiC和 6H-SiC[8].。图 1.3说明

了 SiC晶体 2H，3C，4H和 6H等主要晶型的堆叠次序，图中字母 h和 k分别表示六边

形或立方体的晶格点，平面对应于六边形晶体中的 ）（ 0211 平面和立方体形式的（111）

平面。

图1.3 双分子层的堆垛次序

Figure 1.3 Stacking order of bilayer
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1.3 SiC的性能

1.3.1 SiC的物理性能

纯 SiC是一种无色透明的晶体，工业 SiC因含杂质的种类和含量不同，而呈浅黄、

绿、蓝乃至黑色，透明度随其纯度不同而异。目前我国工业生产的 SiC分为黑色 SiC和

绿色 SiC两种。

图1.4 黑色SiC与绿色SiC

Figure 1.4 Black SiC and green SiC

SiC的莫氏硬度达到 9.5级，仅次于世界上最硬的金刚石（10级）。SiC的耐磨性

非常好，比金刚石耐磨性都要高，并且造价便宜。此外，导热性良好也是 SiC的一大特

性，SiC还具有很高的升华温度，大约为 2700 °C。在任何能达到的压力下，它都不会

融化，是一种优良的耐火材料。SiC和 Si的热膨胀系数基本一致，所以它们之间的热应

力非常小，彼此之间可以很好的接触和封装，能够很好地应用于生产工艺中。

1.3.2 SiC的化学性能

SiC具有良好的化学稳定性，这与其优异的抗氧化性息息相关。当 SiC在空气中被

加热时会发生氧化，在 1300 °C时会在表面形成一层二氧化硅保护膜，从而阻止其内部

继续发生氧化反应。但是随着温度升高，当温度到达 1627 °C以上时，保护膜则会被破

坏，因此，我们将 1627 °C 定为在氧化环境中 SiC 可以使用的最高温度[9]。此外，SiC

还具有较强的耐腐蚀性，其耐酸性很强，耐碱性稍弱[10]。

1.3.3 SiC的电学性能

SiC 是一种典型的宽禁带半导体，4H 和 6HSiC 的禁带宽度分别达到了 3.3eV 和

3.0eV[11]。与一代和二代半导体材料相比，SiC作为第三代半导体材料具有很明显的优势。

SiC禁带宽度比 Si高 1~2倍，电子漂移速率则高 1.7倍，击穿场强高 6倍以上，热导率

高出 1.6~2.3 倍。SiC 晶体较大的禁带宽度能提高制作器件的工作温度，据报道称 SiC

材料制备的功率器件能达到 600℃及以上的工作温度[12]。而高热导率可以提高器件的散

热速率，较大的击穿场强则可以提高材料的极限工作电压，SiC还具有极高的抗辐射能

力，因而更适合与制作高温、高频、抗辐射及大功率器件。
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表 1.1SiC与他半导体材料的物理性能

Table 1.1 Physical Properties of SiC and Other Semiconducting Materials

1.3.4 SiC的光学性能

在光学方面，SiC也具有优异特性。长期以来，它被用作高效的发光半导体材料。

通过多年研究，科学家已经了解到，SiC并不是直接带隙半导体，而是一种间接带隙半

导体，即电子从一个状态跃迁至另一个状态时必须改变动量。SiC有效的发光，来自于

杂质能级间的间接复合。

科学家对 SiC 能发射蓝光进行了大量研究。利用离子注入的方法，得到了多孔

3C-SiC，结果发现其具有蓝光发射能力，于是科学家得出结论，即量子的尺寸会影响它

的发光机理，而且该材料稳定性非常强。科学家为了得到 3C-SiC薄膜，在真空条件下

设置非常高的温度，分解聚酞亚胺到衬底上，通过热处理，3C-SiC依然能发出蓝光。即

使现在对其已经做出了许多研究，对它的发光机理却仍然没有明确的认识。当前，基本

提出了两种理论模型：量子限制效应发光模型和硅、氧相关的表面缺陷发光模型。但是

前者对一维 SiC材料叙述的较为完整，而后者更容易解释 3C-SiC纳米晶。因此，为了

深入研究其发光机理，开展 3C-SiC纳米材料的制备工作也是必不可少的。

1.4 SiC的用途

1.4.1 耐磨、耐火、耐腐蚀材料

SiC 在耐磨性、耐火性和耐腐蚀性方面具有广阔的应用前景。例如，可用于制造热

交换器、热电偶管、高温炉组件、SiC 板、热交换器、铝电解槽、铜熔炉炉衬、蒸馏炉

盘、热电偶管、砂轮、砂带、研磨膏、陶瓷产品等。目前，航空航天所需要用到的耐热

性材料很多都是 SiC 的复合材料。

材料 Si GaAs 3C-SiC 6H-SiC 4H-SiC GaN
电子迁移速率

（cm2·V-1·s-1） 1350 8400 1100 450 580 890

禁带宽度

（ev） 1.1 1.4 2.4 3.0 3.3 3.4

击穿场强

（106V·cm-1）
0.29 0.39 2.19 3.90 2.42 5.03

电子漂移速率

（107cm·s-1） 0.9 1.9 2.6 2.6 1.9 1.4

热导率

（W·cm-1·℃-1）
1.4 0.4 4.8 3.6 4.8 1.2
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图1.5 SiC耐火砖和SiC砂轮

Figure 1.5 SiC refractory bricks and SiC grinding wheel

1.4.2 器件材料

SiC可分为半绝缘 SiC和导电型 SiC，这就决定了其作为器件材料的应用，导电 SiC

晶体主要用于大功率电力电子器件，与传统硅基功率电力电子器件相比，SiC基功率器

件可以大大降低能耗，节约电力；而半绝缘 SiC晶体则是射频微波器件的理想衬底材料，

以之为衬底的微波器件其输出功率密度是砷化镓器件的 10 倍以上，工作频率可达到

100GHz 以上，可以显著提高雷达、通信、电子对抗以及智能武器的整体性能，表 1.2

列出了 SiC材料在高温和高功率半导体器件中的主要应用。SiC半导体材料具有高迁移

率、饱和漂移速度和高临界击穿场强，并且它还有高工作温度和高热导率，所以，SiC

半导体材料的优势在军工中体现非常明显。

表 1.2 SiC材料的应用领域

Table 1.2 Application fields of SiC materials

特性 器件 应用

宽带隙

高温电子器件、高温集成电路、短波

长发光器件（蓝、绿光）、蓝光激光、

紫外光敏二极管

高温环境、全彩色显示、

高密度数据存储、发动机

检测、控制

高击穿场强
高性能功率器件、高压器件、高密度

IC封装

各种电子系统、电子控制

系统、节能系统、电力电

子系统

高电子迁移率 微波器件、高速器件
各种电子系统、通信系

统、军用系统、数据处理

高热导率
高集程度 IC、良好热耗散的大功率器

件

各种电子系统、卫星、航

空系统
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短波长发光器件：6H带隙为 2.9eV，为蓝光波段，3C-SiC带隙为 2.2eV，绿光波段。

高亮度蓝光 LED 可用于全色大面积显示。许多大城市都在大规模生产 SiC蓝色和绿色

LED，这一器件的销售额预计将大量增加，在未来几年预计达到数十亿美元。

紫外光敏二极管：用于监测汽车、飞机、火箭等发动机的燃烧状态，并用 SiC高温

集成电路形成闭环控制。这样可以大大提高发动机的效率，还可以节约能源，减少排放。

这对目前越来越差的大气环境来说无疑是一个好消息。

1.4.3 宝石材料

莫桑石，也叫 carborundum，是 SiC的一种。天然的莫桑石很稀少，目前大部分都

是人工合成。下表比较了莫桑石与其他宝石的特性，莫桑石在许多方面都具有优异的特

性，更重要的是它价格相对便宜，尤其是与钻石相比。

表 1.3 莫桑石与其他几种宝石的宝石特性比较

Table 1.3 Comparison of gemstone properties between Mozanite and other gemstones

属性 莫桑石 钻石 红宝石 蓝宝石 绿宝石

亮度（折射率） 2.65-2.69 2.42 1.77 1.77 1.58
火彩（色散） 0.104 0.044 0.018 0.018 0.014
光泽（%） 20.4 17.2 7.4 7.4 4.8
莫氏硬度 9.25 10 9 9 7.5
韧性 优秀 优秀 优秀 优秀 好/差

目前莫桑石已经广泛应用于珠宝行业[13-14]，下图是莫桑石与钻石的图片比较，以及

用莫桑石所制作的戒指。

图1.6 莫桑石钻戒

Figure 1.6 Moissanite ring



4H-SiC辐照缺陷的低温光致发光光谱研究

8

1.5 SiC的合成与制备

在上个世纪，随着技术的进步，晶体生长工艺变得越来越先进，从而能够得到高品

质的晶体。如果要在相对无缺陷的材料上制造 SiC基器件，SiC晶体生长是一个重要的

问题。目前存在的各种 SiC单晶生长技术，主要的区别在于晶体纯度、表面缺陷、掺杂、

生长速率、生长条件和均匀性水平不同。在晶体学上，体相生长和外延生长有一个普遍

的区别：体相生长方法通常以相对快的生长速率实现批量生产，而外延生长通常是在基

底材料上沉积晶体材料，它是一种高度可控的（并且更可重复的）方法。

1.5.1 体相生长

考虑到由于 C和 Si材料体系的相平衡，最常见的生长方法是物理气相传输法。一

般来说，体相生长方法可以生长出大的单晶 SiC锭(或柱)，其形状为圆柱形(直径十几厘

米)，长度为几厘米，确切尺寸取决于所用的生长室和方法。圆柱通常被切成小于 1mm

厚的晶片，这些晶片被抛光并用于电子设备的制作。

SiC体相增长方法最早是由 J.A.Lely于 1955年开始使用的，其中 SiC单晶生长直径

约为 0.5cm。与以前 Acheson方法生长的 SiC晶体相比，该材料的显著特点是纯度较高，

有利于实现 SiC晶体在新型半导体领域的应用。为了实现这种生长，将 SiC源粉末装载

在石墨坩埚和多孔石墨薄壁内筒之间。在施加非常高的温度（大约 2500℃及以上）时，

粉末将发生升华，在反应室中使用氩气作为惰性载气，形成气相传输，并且在几个小时

的时间内，在坩埚壁的内侧上形成 SiC薄片。但是，Lely方法受到生长表面和生长速率

控制不足的限制，导致无法控制多型和晶体厚度。

Tairov等发现了一种基于 Lely生长的新方法[15]，主要区别在于在生长阶段使用单晶

SiC作为籽晶，提供 SiC气相的接触面使其生长。该方法（也就是现在所说的物理气相

传输法）被证明是非常成功的，并且今天使用该技术的变化以实现大量生产。由于使用

了单晶 SiC籽晶，该技术通常被称为种子生长方法，并且在高温（> 2000℃）下能够实

现高生长速率（每小时几百微米）。缺点是由于不易控制气相，因此氮会少量掺入。

PVT生长过程示意图如下图 1.7所示。该装置主要包括 SiC源材料和 SiC单晶籽晶

的热绝缘石墨室。这两种材料保持在稍微不同的温度下，使得升华后的 SiC能够气相传

输到种子表面，并在(0001)面上实现沉积和晶体生长。这些腔室充满惰性气体，并且加

热由围绕密封容器的 RF感应线圈提供。

反应室气相中存在的主要物质包括高温分解 SiC源后的 Si、SiC2、Si2C和 SiC：

)()()(2 2 gCSisCsSiC  (1-1)
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图 1.7 PVT法生长 SiC晶体生长原理示意图

Figure 1.7 Schematic diagram of growth principle of SiC crystal grown by PVT method

原料分解获得气相是一个富硅的气相，Si/C 原子比大于 1。在气相传输过程中 Si2C

和 Si会继续和原料中的 C或者石墨坩埚中的 C元素进行反应。Si2C和原料中的 C反应

会生成 SiC继续留在原料中，和石墨坩埚中的 C反应则会生成气相，反应方程式如下：

)()(2)( gSiCgSisC  (1-2)

气相传输至衬底处，该处温度较低，气相就会在衬底上沉积生成 SiC晶体。沉积过

程会发生如下反应：

)(2)()( 2 sSiCgSiCgSi  (1-3)

PVT方法最初生长速率可高达 1mm/h[16]，其随着晶体的生长源与晶体生长前沿之

间的温度梯度的降低而显著降低。籽晶的取向对晶型形成至关重要[17-18]，并且已经有研

究证明生长温度、掺杂、室压和 C/Si比对晶型结果影响不大，而选择(0001)Si面还是(0001)

C面则是主要影响因素 [19]。

1.5.2 外延生长

为了制造 SiC半导体器件，在衬底材料上外延生长 SiC层是必不可少的，即需要在

SiC晶体表面生长一层或数层 SiC薄膜。为了使商业生产变得可行，这些 SiC层需要具

有良好的品质，也需要大面积均匀、可重复并且无大量缺陷区域。而这些需求通过外延

生长都可以得到很好的实现，这些方法可以在工业规模上用于在未来的某个时间大规模

生产高级 SiC材料。外延生长层（外延层）的主要优点是能够很好地控制掺杂、生长速

率和相组成，并且获得的材料中结构缺陷的量通常远小于 PVT生长的 SiC晶锭。
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Larkin 等[20]研究发现，通过控制反应物组成 C/Si比可以控制外延生长 SiC 晶体的

n-型和 p-型掺杂浓度，这一原理被称为位置竞争外延。在生长过程中，掺杂物与 C或

Si竞争结合到相应的的晶格位置。在掺杂过程中，N原子是占据 C的晶格位置，因此增

加 C/Si则意味着 N会与更多的 C原子竞争晶格位置，从而导致了外延晶体中 N浓度的

降低。同理，该原理也可以解释 p型掺杂 Al原子和 C/Si比之间的关系，这就意味着即

使是高浓度掺杂的 SiC层，也可使其能外延生长出低浓度掺杂的 SiC层。

外延层也可以同质或异质延生长，过去一直使用异质外延生长是因为同质外延生长

需要高质量的 SiC大单晶做衬底，而晶体质量、晶片直径和成本等问题的存在，使得过

去 Si衬底上一般只生长 3C-SiC，这种方法非常有利于在首次生成 SiC表面之后去除平

面缺陷[21]。该工艺通过产生非常薄的 SiC缓冲层，这样可以克服 SiC和 Si之间的晶格

失配（约 20％）。然而，阶梯控制外延技术的发展和晶体外延生长基板离轴取向的使用

[22]，已经成功实现了高质量 SiC晶体的同质外延生长。

SiC的外延生长有很多种，主要有化学气相沉积法（CVD）、分子束外延法（MBE）

和液相外延（LPE）。其中 CVD 是使用范围最广，且能生产出最优质的 SiC晶圆，将

做重点介绍，其他两种做简单讨论。

1.5.2.1 CVD法

众所周知，化学气相沉积（CVD）技术能够很好地控制 SiC薄膜的厚度及掺杂，因

此被认为是最有前途的外延层生长方法[23]。在工业生产中，CVD 工艺也具有良好的产

率，因此也非常适合商业生产。CVD法使用的温度范围很广，这主要取决于技术和生

长工艺的具体情况。一般来说，CVD 是通过在反应池中加热单晶 SiC衬底来进行的，

该衬底一般是没有拓扑缺陷、质量良好的 SiC单晶（因为缺陷也会随着外延层生长），

反应室内含有 Si和 C（通常是硅烷和丙烷）的流动气体发生分解和解离，进而在 SiC基

板上沉积。为了获得理想的 SiC晶体生长条件，可以通过精确地控制气体流速、反应室

温度和压力以及衬底取向来实现。

CVD 法分类主要由反应器的水平或垂直定位确定，即气流是平行还是垂直于晶片

衬底表面。加热器的定位将决定晶体是冷壁或热壁沉积。冷壁装置在石墨基座的下侧具

有加热器，基板位于顶部；在热壁 CVD中，基板位于石墨室中，除了在晶片两端的开

口允许气体流动之外，其四周都被石墨包围，并通过刚性石墨毡热将基板隔离。Wagner

G[24]给出了对热壁 CVD技术的全面回顾。图 1.8显示了用于 SiC单晶外延生长的四种常

见的 CVD装置，并突出了基板布置、加热器布局和气流方向的变化。
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图 1.8 用于 SiC 单晶外延生长的四种常见的 CVD 装置

Fig.1.8 Four common CVD devices for epitaxy growth of SiC single crystals

在所有 CVD技术中，基座通常涂覆有 SiC或 TaC，用来保护生长的晶体免受石墨

基座中的杂质影响，否则石墨基座中的杂质可能会掺入生长阶段。外延生长的生长速率

从每小时几微米到大约 50µm/h不等，生长阶段的温度通常在 1500-1650℃范围内，具体

取决于所采用的 CVD 技术。 CVD 系统有时可用于在大气压条件下或在低压条件（1

mbar）下生长 SiC。更先进的商用 CVD系统通常具有多晶片配置，用于在一次生长运

行期间生长若干不同的晶片。

对于 SiC来说，通常的受主杂质和施主杂质的扩散系数都很低，使得这种技术进行

掺杂的效率很低。通常使用离子注入施主和受主来实现掺杂，而这种处理的辐射损伤可

能很大，会导致深能级的掺杂，且这种深能级掺杂常常不能通过后期退火来去除，从而

会损害器件的性能[25]。杂质的激活，通常需要超过 1700℃的高温才能实现。另一种方

法是在生长过程中进行掺杂。在 CVD过程中，虽然氮是不可避免的杂质[20]，但是还是

可以通过向反应室中添加氮气来实现氮掺杂。N的掺入量可以在一定程度上通过位置竞

争外延来控制。为了获得 p型晶体，在气流中引入三甲基铝（TMA）和二硼烷（B2H6）

等气体源，分别获得掺杂 Al和 B的 SiC层。
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1.5.2.2 MBE法

如果需要非常平坦或者非常薄的 SiC层，分子束外延（MBE）是一种理想的方法。

由于生长速度非常缓慢，大约每小时 1nm，因此该方法可以对生长厚度实现非常精确的

控制。该技术还使用相对较低的生长温度。硅源和碳源在高度真空腔室内加热，直到源

材料蒸发成气体。反应物在腔室中沉积到晶体衬底上，在一定的条件下可以得到单晶

SiC。蒸发的颗粒具有非常大的无均值路径，因此在蒸发时不会发生任何程度的反应，

而是自行排列在基板上。由于原子层的生长速率缓慢，甚至可以通过这种方法实现单层

原子的生长。通过一定的间隔改变生长参数，已经实现了不同多晶型的连续单层生长，

从而制备了复杂的多晶结构[26]。

1.5.2.3 LPE法

液相外延（LPE）的法也叫溶液法，其生长条件比较宽松。SiC晶体的生长是在晶

体生长前沿处从溶液中析出 SiC晶体。其生长温度下限为 Si 单质的熔点，实际生长温

度则要比 PVT法要低很多，一般在 1800℃以下。与其他外延技术相比，LPE的优点是

价格相对便宜，但它会受到碳在熔体中溶解度的限制。而且由于生长环境的关系，其杂

质浓度也相当高。据报道，这种技术多用于生产 SiC蓝色发光二极管[27]，以及封闭 SiC

微管表面缺陷[28]。

1.6 SiC的缺陷

SiC中可能会存在不同种类的缺陷，这对其性能和应用会产生一定的影响[29]。有些

缺陷是生长过程造成的，如微管，多型变化，位错和低角晶界；而有些缺陷是晶格内的

点缺陷，如晶体中的空位和间隙原子可能会进入到深能级中，从而抑制材料的整体性能。

了解缺陷的性质及其形成机制，以及如何去除、防止或者是利用缺陷来提高 SiC材料的

机械、光学和电子性能是 SiC研究的重要方向。

缺陷可分为两类种，一是微米尺度上的大规模扩展缺陷，这些缺陷与生长过程相关。

另一种是点缺陷，这些缺陷可以在生长过程中引入，也可以使用粒子辐照等可控的方式

大量被引入。

1.6.1 扩展缺陷

1.6.1.1 微管

微管缺陷是 SiC生长及应用的主要障碍之一。这是一种大直径的类似于空心管一样

的缺陷，在晶体表面经常可以见到。它对材料的性能会产生不利的影响，完全消除这些

缺陷是 SiC实现商业化的理想条件。Frank提出这些缺陷是由高伯氏矢量（几倍于单位



第一章 引 言

13

胞）的螺型位错引起的，由于与位错相关的应变能正比于伯氏矢量，因此为了降低其应

变能，包含微管的晶体去除了位错的核心，从而微管的中心形成空心管状结构[28]。Cree

Research Inc 等研究发现，SiC PVT生长过程中微管形成的若干因素，例如气相组成和

生长面形貌，以及诸如种子制备和污染等工艺处理问题[19]。微管是难以避免的，如果衬

底晶体的表面存在微管，则会沿着外延层生长，从而贯穿整个晶体。液相外延生长法已

经用于“封闭”表面的微管以减少它们的影响[30]。

1.6.1.2 位错

虽然微管被认为与沿生长方向运动并与表面相交的螺型位错有关，但是边缘位错

(垂直于 C轴)也会对 SiC材料的性质产生重要影响。目前，已经发现边缘位错与螺型位

错影响 SiC材料在各种应用中的性能，例如双极器件的退化[31]。螺纹位错是指边缘或螺

型位错，它本质上是线性的，通常可以通过整个晶体扩散。在用熔融 KOH蚀刻表面后，

在 SiC等材料中往往会看到螺纹位错。在 a面上生长 SiC层而不是在 c面，这种技术使

得 SiC材料中的位错密度得到了的巨大改善[32]。

1.6.1.3 堆垛层错

SiC具有许多不同的稳定多型体，其堆垛层错能较低。由 1.3 节可知，完整的 SiC

晶体是由许多密排面堆垛而成，如果晶体中局部区域的堆垛顺序出现差错，就会出现堆

垛层错的晶体面缺陷。Nakashima等人已经表明，拉曼散射是分析 SiC晶体层错的一种

有效的的非破坏性方法[33]。

1.6.2 点缺陷

点缺陷是 SiC晶体中出现可能性很大的缺陷，除去简单的、孤立的点缺陷外，还可

能存在由两个或两个以上点缺陷组成的复杂缺陷，这种缺陷可以由多种原子构型。

空位：晶体中最基本的点缺陷就是空位。通常是由于组成原子的晶格阵点是空的，

因此造成晶格畸变而导致缺陷特性。在完美的晶体中，只有先形成空位才能形成间隙。

由于 SiC是二元材料，因此由两个子晶格，存在两个单独的简单空位缺陷：碳空位（VC）

和硅空位（VSi）。

间隙原子：间隙原子缺陷是由于晶体内的原子占据了晶体中原子阵点以外的位置所

形成的缺陷。阵点位置由晶体晶胞结构决定，如果原子占据不对应于正常晶体阵点位置

的其他位置，则产生间隙原子。这些缺陷通常以 Ci的形式写出，代表碳间隙原子，目前

已经证明了间隙原子团簇对 SiC晶体中缺陷的形成非常重要的。

杂质原子：外来杂质原子通过置换取代原来晶格中的原子而形成的缺陷被称为杂质

原子缺陷。N和 Al就是典型的杂质原子，通常故意将其掺入 SiC中以改变晶体导电性。
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1.7 电子辐照

电子辐照是在晶体中引入点缺陷所使用的最广泛的方法，其能量可以很好的控制，

并通过改变电子剂量可以产生不同种类的缺陷。比其他粒子（如中子、质子和离子）相

比，电子质量小，其与晶格原子碰撞而造成的损伤比较小，这就意味着利用电子作为辐

照源引入缺陷可以对缺陷的产量实现很好的控制。另外，离子辐照会导致离子杂质进入

晶格，从而形成更加复杂的缺陷[34]，而电子辐照则不会产生这种烦恼。

电子辐照的能量是很容易确定的，赋予晶体最大的辐照能量应足以超过发生键断裂

过程所必需的某个能量值 Ed（阀能），这时候就会产生缺陷。能量越大，置换原子的动

能也越大。在电子辐照中一个很重要的效应是电荷沉积，在低能辐照中，尤其是对于近

阀能电子辐照，每个原子位移所沉积的电荷量将很高。因为在低能量辐照下，位移量会

很低，这会使得辐照区内产生电场，导致载流子扩散出辐照区域，最终载流子可能被缺

陷所束缚。如果复合过程释放的能量足以克服该缺陷的扩散势垒，则束缚态的载流子可

导致迁移，该过程有时被称为辐射增强迁移并且已在硅中观察到[35]。

1.8 研究意义

随着信息产业的快速发展和微电子技术的进步，新型电子元器件正在向微型化、高

频化、高可靠性、高精度化和高集成化方向发展，传统硅材料逐渐不能满足应用要求。

以 SiC为代表的第三代半导体材料受到了越来越多的关注，成为新材料、新器件研究的

热点。由于其具有宽禁带、高热导率、高电子饱和迁移速率、高击穿电场等性质，被认

为是制造光电子器件、大功率电力电子器件、固态微波功率器件理想的半导体材料，在

雷达、5G通信、轨道交通、新能源汽车、白色家电等领域有广泛应用。

目前第三代半导体材料引发全球瞩目，美、日、欧等各国积极进行战略部署，并成

为半导体技术研究前沿和产业竞争新焦点。由于其具有重要的军事价值和未来广阔的市

场前景，美国对我国进行技术封锁和产品禁运，限制了我国 SiC材料的发展。“十二五”

以来，我国投入大量科研经费开展研发布局，部分解决了 SiC材料和器件制备的关键技

术问题。“十三五”开局之年，国家多个部委出台政策，以应用为牵引，带动基础材料

研发的快速进步，SiC材料的研究进入了快车道。

目前市场上经常采用电子辐照在 SiC材料中引入本征缺陷，以调控其半导体特性，

然而关于 SiC材料辐照缺陷结构及性质的研究报道较少。本论文利用低温光致发光光谱

对 4H-SiC晶体辐照缺陷进行了表征，并分析研究了辐照缺陷对测试温度、激发功率、

辐照时间、退火温度的依赖性，以及它们在晶体中的空间分布情况。
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第二章 理论与实验

2.1 理论

2.1.1 晶格

晶格是描述固体结构中原子在晶体中排列规律的一种空间格子，在每个晶格点处，

可以存在原子或者原子团，利用晶格可以更好地理解和解释固体的性质。为了描述晶格，

定义了三个基本晶格矢量。沿这三个矢量方向上，任意整数倍的平移能够使得周围的晶

体不发生变化，即平移不变性。用式 2-1表示：

,r =


r +u1


a +u2


b +u3


c (2-1)

其中


a，


b和


c是矢量晶格常数，u1，u2和 u3是整数。

2.1.2 晶胞

晶胞是可重复的、构成整个晶体的封闭几何单元，图中所示晶胞（由虚线所构成的

六面体）由常用的晶格矢量定义。一旦定义了晶胞结构，就可以完整的描述整个晶体。

图 2.1所示是晶体结构的简单晶胞，则晶体可以通由过矢量


a，


b和


c定义的细胞的重

复单元来描述。

图 2.1 简单晶胞

Figure 2.1 SimpleCell

2.1.3 布里渊区

晶格在空间中是周期性排列的，因此材料中电子所受到的吸引电势也是周期性的，

这是由传导电子与正离子之间的相互作用而产生的。这基本上对“自由电子理论”施加

了条件，即近自由电子模型，该模型假设晶格势是自由电子能量的微小扰动。这种周期

性成为了电子波函数的驻波条件，并且电子波速度在驻波点处达到零。
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对于电子具有波矢值 k的一维周期情况，能量由图 2.2中的实曲线描述。dε/dk的值

在 k＝π/a，2π/a...nπ/a处达到零，其结果是形成了能量间隙。与自由电子模型（虚线

曲线）的情况相比，全曲线显示了一维周期晶格中电子的色散关系。在允许的能量状态

（阴影区域）之间发现禁用的能量状态（能量间隙）。前两个布里渊区（BZ）的位置由

BZ（1）和 BZ（2）表示。不同布里渊区在 k空间中的条件：

第一布里渊区: k <π/a，第二布里渊区: π/a < k < 2π/a，……

图 2.2 一维周期中电子的色散关系

Figure 2.2 Dispersion relation of electrons in one-dimensional period

此模型中可以出现任意数量的布里渊区域，但是因为其具有周期性，通常将其他区

域缩减，利用第一布里渊区就可以描述整个晶体，称为简约布里渊区图示。带状图通常

只显示该区域内的所有波段，这称为称为简约布里渊区图示。

2.1.4 能带理论

晶体中大量原子集合在一起，且原子之间距离很近，致使离原子核较远的壳层发生

交叠，壳层的交叠使得电子不再局限于某个原子上，有可能转移到相邻原子的相似壳层

上，这种现象称之为电子的共有化。晶体中电子共有化，使得晶体内电子的能量状态不

同于孤立原子中的电子。晶体内电子的能量可以处于一些允许的范围之内，这些范围称

之为能带，不能处于能带之间的区域称为禁带。不同的晶体具有不同的导电性，这与晶

体电子在能带中的填充和运动情况有关。原子壳中的内层允带总是被电子先占满，然后

再占据能量更高的外层允许带。图 2.3所示是能带被占据的几个情况。
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图 2.3 能带被占据示意图

Figure 2.3 schematic diagram of energy band occupancy

晶体中最低能带的各个能级都被电子填满，这样的能带称为满带。当满带中的电子

从它原来占据的能级转移到同一能带中其他能级时，因受到泡利不相容原理限制，必有

另一个电子作相反转移，总效果与没有电子转移一样，因此外电场不能改变电子在满带

中的分布，所以满带中的电子不能起导电作用。

由价电子所占据的较高能带中，一般都没有被电子完全填满，该能带称为导带。在

外电场的作用下，导带中的电子可以进入同一能带中未被填充的能级，这个转移过程是

没有反向转移的，因此导带中的电子具有导电作用。

若一个能带中所有的能级都没被电子填入，这样的能带称为空带。与各原子的激发

态能级相对应的能带，在未被激发的正常情况下就是空带。空带中如果有被激发电子进

入，则空带就变成导带。

两个相邻能带之间的间隔称为禁带，禁带宽度对晶体的导电性起着重要的作用。

由价电子能级分裂而成的能带称为价带。通常情况下价带为能量最高的能带，价带

可能被电子填满，成为满带，也可能部分被填充成为不满带或者半满带。在绝缘体中，

价电子刚好填满最低的一系列能带，最上边的满带——价带。在高的各能带都是空带。

导体中，一部分价电子存在于不满带中，这种能带成为导带。

金属、绝缘体、半导体的能带特征如图 2.4所示。

图 2.4 金属、绝缘体、半导体的能带特征图

Figure 2.4 Energy band characteristics of metals, insulators and semiconductors
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2.1.5光致发光

光致发光是在激光激发材料时表现出的现象。材料吸收了激光的能量，导致材料电

子或空穴跃迁到一种更高能量状态，并且经过一段时间后（通常为纳秒级，但对于等电

子中心而言相当高），处于激发态的电子再跃迁回释放态时，就会发光。

在一种材料最初被电磁辐射激发后，常常会发生辐射过程。这种辐射通常是在近红

外到近紫外区域，可以通过光致发光光谱进行表征（即 PL光谱）。PL光谱与拉曼光谱

不同，其入射辐射的偏振通常不保留在光谱中，即激发态的载流子不携带激发光子的偏

振信息。光学吸收使得电子由基态跃迁至激发态，与晶体相比声子的动量很小，所以吸

收过程实际上就是储存电子动量的过程。根据 Lambert定理可知：

)(exp0 xII  (2-2)

其中 I0是激光强度，I 是试样 x深度处的强度，a是光吸收常数。光吸收常数随着

光频率的不同而不同，研究发现它们之间的关系为[36]：

   21g
* EA   (2-3)

其中

*2

2
3

**

**
2

*

2

e

eh

eh

mnch
mm
mme

A










 (2-4)

其中 n为折射率， *
em 与 *

hm 分别为电子与空穴的有效质量，h为普朗克常数，c为光

速，e为电子电量。

2.2 实验

2.2.1晶体的制备

SiC晶体的制备方法主要是以气相沉积为主，本论文研究的 4H-SiC晶体是在中国

电子科技集团第二研究生长的完成的，它是利用 TDS-150SiC单晶生长炉通过 PVT法合

成的。

SiC晶体生长需要保证多方面的条件，在这些苛刻条件中，最重要的是以下几点：

工作温度需要达到 2200℃-2500℃，单是这一点就给实验带来了极大的限制，并且实验
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环境要求温度梯度大，以及需要有一个密封性很高、隔热性很强的实验室。除此之外，

还要保证挥发的 SiC可以迅速冷却结晶。因此设备需满足可以用中频电源感应加热，具

备高效的冷却系统，以及高温条件下密封良好的系统，还需要获得和检测对晶体生长室

高真空度，做到可以精准测量并控制加热温度，还需具备可以调整石墨坩埚与加热磁感

应线圈的相对位置。

2.2.2 SiC晶体处理

在制备 SiC晶体成功后，将进入加工阶段。加工一般分为抛光、酸洗和超声清洗三

个阶段。

抛光：SiC 硬度很高，其抛光速率很低，同时加工时间很长，材料表面很容易被损

伤和破坏，抛光效果非常不好。本论文样品采用浮动抛光法对 SiC 晶体进行抛光。浮动

抛光法是一种非接触式的，它利用纯水和磨料粉混合的悬浮抛光液通过圆盘旋转，在样

品和圆盘间形成薄的液膜，样品漂浮在盘上以保持软接触，样品的表面层与磨料颗粒碰

撞结合，这种方法加工效果好、表面精确、工件可重复使用。

酸洗：在加热的条件下用硫酸对 SiC 晶体进行处理，称为酸洗。目的是去除晶体中

的金属铁、氧化铁等。选用盐酸或硝酸效果更好，但是这两种酸挥发性很强，使用时环

境较差，而且成本也比较高，因此本次实验样品选用硫酸进行酸洗。

超声清洗：清洗介质的化学效应可加速超声波清洗效果，超声功率越高，会使得清

洗的速率变快，也可以使清洗效果达到最好。本论文超声清洗的工作温度为 50℃~70℃，

将 SiC 晶体置于丙酮中，利用超声波清洗 5min，快速用氮气枪吹干，密闭保存。

2.2.3 辐照实验

电子辐照的最大优点就是能够很好地控制辐照能量，还可以通过改变电子流动总量

（电子剂量）来产生不同深度的缺陷。电子剂量 D可通过式 2-5来计算：

D= e
It
2πd

4
(2-5)

其中 I是电流，t是辐照时间，d是辐照区域直径，e是电子电荷。

与其他粒子（如质子、中子、离子等）相比，电子质量小，因此它与晶格原子碰撞

引起的损伤将远远小于其他高质量粒子引起的损伤，也就是说，电子动能小，不会引起

原子的多级碰撞，而只是形成一系列孤立的、简单的点缺陷。本论文实验样品辐照能量

为 10MeV，由于辐照参数涉及企业生产，该论文中辐照时间表示 1t~5t，其中 t代表某

一特定辐照时间。
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2.2.4 低温光致发光光谱

本论文SiC辐照缺陷的表征手段主要是低温光致发光光谱（PL光谱），由加载Linkam

液氮低温台的雷尼绍 inVia共聚焦显微拉曼光谱仪获得。PL技术是研究材料缺陷的一种

重要工具[37]，由于其使用激光能量较低，因此不会对材料表面和整体造成损伤，被认为

是一种非破坏性的检测技术。其原理就是利用激光使得位于基态的缺陷电子跃迁至激发

态，经过很短的时间后，由激发态跃迁回释放态时，就会发光或者发生散射，而分光计

及时有效地收集这些信号，通过光谱的形式显示出来。

2.2.5 退火

退火是在 RT1200退火炉中进行的，如图 2.5所示。本次实验退火温度最高为 900°C，

精确度为 1°C以下，当温度高于 300°C时，需要开启循环水。加热之前先用氩气将舱内

气体排干净，然后设置升温速率、退火温度以及保温时间，每次退火的保温时间都为

30min，升温速率 50°C/min，退火温度则从 300°C~900°C。

图 2.5 退火仪器的照片

Figure 2.5 The photograph of the equipment for annealing



第三章 4H-SiC碳反位-空位的低温光致发光光谱研究

21

第三章 4H-SiC碳反位-空位的低温光致发光光谱研究

3.1 引言

研究 4H-SiC的辐照缺陷，最理想的是从高纯的 4H-SiC晶体开始。4H-SiC晶体辐

照前的低温 PL光谱中除了非常尖锐的 Raman峰外，基本不存在其他杂质的光学中心。

但经过电子辐照后，晶体中形成了大量的间隙原子和空位等缺陷，在低温 PL光谱中会

以尖锐、清晰的零声子线信号反映出来。图 3.1 是 4H-SiC晶体辐照前后的照片，由图

可看出辐照前后晶体颜色并无明显变化，都是无色透明晶体。

图 3.1 4H-SiC辐照前后的照片

Figure 3.1 Optical Images of 4H-SiC crystal without and with irradiation

本论文主要利用低温 PL光谱研究了 4H-SiC晶体经电子辐照形成的光学中心，研究

试样主要有六个，辐照时间分别为 0、t、2t、3t、4t、5t，然后利用 Renishaw inVia激光

共聚焦显微拉曼光谱仪对试样进行低温 PL光谱表征，图 3.2是 4H-SiC在液氮温度下的

共聚焦照片，由图可以看到，晶体表面覆盖着一层小颗粒，这些都是液氮低温台内的水

蒸气凝结成冰块产生的，但这并不影响 4H-SiC材料本身的 PL信号。

图 3.2 4H-SiC在液氮温度下的光学照片

Figure 3.2 Optical image of 4H-SiC at liquid nitrogen temperature
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3.2 Raman峰的特性

图 3.3是 4H-SiC在 532nm激发下的一个典型 PL光谱，其激光功率为 5%，测试温

度为 120K。由图可以看到，在 555.1nm和 560.9nm处存在着两个非常尖锐且明显峰，

其强度达到了 33600CPS与 27100CPS，其半高宽分别为 0.26nm和 0.25nm，属于 4H-SiC

晶体的特征 Raman峰。由于 4H-SiC晶体中含有 C和 Si两种原子，在形成 SiC晶体时，

产生了电荷转移，从而使得晶胞中两个原子相当于一个带正电，一个带负电，这两个原

子结合地比较紧密。如果晶格振动能量比较低，这两个原子就同向振动，即声学支；如

果晶格振动能量高，那么这两个原子就是反向振动的，这种振动模式可以由电磁场（光）

激发，即光学支。因此 555.1nm和 560.9nm这两个峰分别对应着 4H-SiC中光学支的声

子横光学模（TO）与声子纵光学模（LO）[38]。另外光谱中还存在 578.9nm和 584.7nm

等比较弱的振动结构，而除此之外并没有其他的发光峰，这说明该 4H-SiC晶体的结晶

程度较好，没有观察到其他杂质缺陷或本征缺陷。

图 3.3 4H-SiC在 5%激光功率激发下在 120K时的典型 PL光谱

Figure 3.3 A typical PL spectrum obtained at 120K and 5% laser power

Raman峰的位置主要与所使用的激发波长有关，其强度及半高宽则与激光的功率、

SiC的品质有关。图 3.4是 4H-SiC 用 532nm 钛宝石激光器以 0.1%，0.5%，1%，5%，

10%功率激发，在 120K表征温度下所测试的功率对拉曼峰强度的影响。由图可知，激

发功率提高，拉曼峰峰位未发生变化，但强度明显升高，因此本论文可以利用 Raman

峰的强弱代表功率的高低。
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图 3.4 激光功率对拉曼峰强度的影响

Figure 3.4 Effect of laser power onRaman intensity

图 3.5是辐照时间对 4H-SiC的 Raman峰强度的影响，辐照时间分别为 0~5t，表征

温度为 120K，激光功率为 10%。由图可知，随着辐照时间的增加，Raman峰整体趋势

逐渐减弱。这说明高能电子辐照破坏了 4H-SiC晶体结构，产生大量晶体缺陷，随着辐

照时间的延长，晶体结构损伤严重，辐照区域的原子堆积不能再保持 4H-SiC的晶体结

构，使得 4H-SiC的特征 Raman峰迅速减弱。

图 3.5 辐照时间对 4H-SiC特征拉曼峰强度的影响，表征温度为 120K，激光功率为 10%功率

Figure 3.5 Effect of irradiated time on Raman intensity of 4H-SiC with 10% laser power excitation at 120K
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3.3 4H-SiC的 AB零声子线

经过高能电子辐照后，4H-SiC晶体中被成功引入了大量的本征缺陷。图 3.6是高能

辐照 3t后 4H-SiC在 532nm激光激发下的典型 PL光谱，测试温度为 100K。除了特征拉

曼峰 555.1nm和 560.9nm外，PL光谱在 645nm~690nm范围内出现了七个新的零声子线，

分别位于 648.5nm（1.911eV）、651.7nm（1.902eV）、665.2nm(1.885eV)，671.6nm(1.846eV)、

672.85nm(1.842eV)、675.5nm(1.836eV)和 676.8nm(1.911eV)处。

图 3.6 电子辐照 3t后 4H-SiC晶体在 532nm激光激发、100K下的 PL光谱

Figure 3.6 PL spectra of 4H-SiC after 3t electron irradiated at 532 nm laser excitation and 100K

由图 3.6插图可观察到前三个零声子线的线型较为相近，而后四个零声子线具有类

似的不对称轮廓，因此将这七个零声子线分别标记为 A1(648.5nm)、A2(651.7nm)、

A3(665.2nm)和 B1 (671.6nm)、B2(672.85nm)、B3(675.5nm)、B4(676.8nm)，统称 AB零

声子线。除了上述七个零声子线外，Castelletto等还发现了 A4(668.5nm)零声子线[39]，此

外，680nm~725nm范围内还存在复杂的振动结构。

3.4 测试温度对 AB零声子线的影响

随着测试温度的变化 4H-SiC晶体的发光特性也随之变化，大部分发光零声子线强

度都会随着温度升高而减弱，这是因为随着温度的升高，4H-SiC晶格内多声子参与的

热复合概率会大大增加。当然，温度升高，零声子线也发生增宽，并将能量传给其他缺

陷。为了进一步探究 AB零声子线的特性，本论文还研究了测试温度对 AB线的影响。
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图 3.7是 4H-SiC晶体辐照 3t后在 532nm激发下的PL光谱，测试温度为 110K~250K。

由光谱中可以看出 A1、B3 零声子线强度虽然起伏变化较大但是没有消失，但是 A2、

A3、B1、B2和 B4零声子线在测试温度高于 160K后几乎完全消失。当测试温度为 250K

时，在光谱中只能观察到 Raman峰，AB零声子线接近消失，几乎观察不到。另外，随

着测试温度升高，AB零声子线均发生了红移，同时伴随着强度降低与半高宽的增加。

图 3.7 AB零声子线对测试温度的依赖性

Figure 3.7 Temperature dependence of AB zero phonon lines

为探索 AB零声子线半高宽的增宽机制，本论文对 A1、A2、A3和 B1、B2、B3、

B4七个零声子线进行了高斯拟合(Guass)，洛伦兹拟合(Lorentz)以及 Viogt拟合，但是根

据拟合结果，洛伦兹拟合达到了最佳的拟合效果，其拟合精度达到 95%以上。

洛伦兹拟合公式为：

22)(4
2

0 wxx
wAyy
c 




(3-1)

式中：y0——偏移量；xc——峰的中心位置；w——峰的宽度；A——峰的面积。

图 3.8是对 A1零声子线的 Lorentz拟合图，所有的测试温度下的拟合精度都达到了

95%以上。通过 Lorentz拟合得到了不同测试温度下 A1零声子线半高宽的拟合数值。图

3.9是将拟合数据进一步处理，用各个测试温度下的半高宽减去在 110K时的半高宽，进

而作出的散点图，并对图中的散点进行三阶非线性拟合，拟合精确度达到 98%。因此可

以得出，随着测试温度的不断升高，A1零声子线半高宽的展宽速率越来越快。
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图 3.8 A1零声子线在不同测试温度下的 Lorentzian 拟合曲线

Figure 3.8 Lorentzian fitting of A1 line at different testing temperatures

图 3.9 A1零声子线半高宽随测试温度变化的变化曲线

Figure 3.9 FWHM of A1 line at the varied test temperature
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3.5激光功率对 AB零声子线的影响

激光功率会严重影响零声子线的强度，功率过低会导致有些零声子线很弱或不存

在，而激发功率过高会造成造成某些零声子线强调过高，超出设备收集的范围，造成光

谱中出现很多虚线，影响后期实验结果的分析。图 3.10是 4H-SiC经 3t电子辐照后，在

120K下，分别以 0.1%，0.5%，1%，5%，10%的激光功率激发时的典型 PL光谱。

由图可知，当激光功率为 0.1%和 0.5%时，只能观察到特征拉曼峰和 B零声子线，

此时 B3零声子线的强度只有 832CPS和 4120CPS；当激光功率升至 1%，开始出现了 A

零声子线，其中 A1和 B3零声子线的强度分别为 927CPS和 8662CPS。但是此时观察不

到 B零声子线的局部振动模；当激光功率为 5%时，可以很明显的看到清晰的特征拉曼

峰与 AB零声子线，且此时 AB零声子线的强度很易于观察和分析，其中 A1和 B3零声

子线的强度分别达到了 6081CPS和 48721CPS，并且 B零声子线之后的局部振模也比较

明显；激光功率达到 10%时，特征拉曼峰与 AB零声子线及其振动结构清晰可见。因此

本论文实验结果大都是选用 10%激光功率激发下得到的。

图 3.10 激光功率对 AB零声子线的影响

Figure 3.10 Effect of laser power on AB lines

3.6 AB零声子线在深度方向的分布情况

PL光谱中存在许多单一的零声子线，且对探测位置有很强的依赖性，因此简单的

分析某个零声子线的强度往往是片面的，还需要结合其空间分布情况进行研究。本次实

验样品是在表面上进行整体的电子辐照，光束大致垂直于表面。由于所研究的晶体是延

轴外延生长得到的，因此辐照电子束与 C 轴之间有一个小的角度差，通常是 5°。这个
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角度差可以忽略不记，因此可以近似看作电子辐照是沿着[0001]方向进行的，并且辐照

能量较大，为 10MeV，而试样厚度只有 0.3mm，辐照很可能已经穿透整个样品。利用

拉曼光谱仪对辐照 3t实验样品做了深度分析。下图是 A1和 B3 零声子线（在 AB系列

零声子线中，A1和 B3零声子线强度较高，有利于实验进行）随样品深度分布的 3D图，

其中红色代表强度最强，即缺陷浓度最高，绿色次之，黑色最弱。

图 3.11 A1和 B3零声子线在样品深度方向的强度分布

Figure 3.11 Intensity distributions of A1 and B3 lineson the depth orientation

电子辐照不仅会产生本征缺陷，而且经常伴随着电子-空穴对的产生和缺陷的离子

化。电子-空穴对的复合可以在发光的同时，释放足够的能量来促进间隙原子的扩散，

而缺陷的离子化也可被载流子所束缚，这也有利于缺陷的扩散。本次实验是对 4H-SiC

晶体进行整体辐照，并不能研究缺陷沿辐照平面的扩散情况，但是可以研究缺陷沿深度

方向的扩散情况。由图 3.11可以看出，A1零声子线的强度最大值出现在试样表面处，

其强度可高达 3826CPS，之后随着深度逐渐降低，到达大约 60μm深度时，其强度降至

为 1065CPS。这说明 A1 零声子线在辐照过程中被束缚住，难以继续扩散；而 B3 零声

子线的强度最高处位于表面以下 30~40μm处，其强度为 41627CPS。随后沿深度方向逐

渐减弱，到达 75μm深度时，B3零声子线几乎都检测不到了，这说明此时 B3缺陷被束

缚而不能继续扩散。

3.7 辐照时间对 AB零声子线的影响

为了尽可能延长辐照时间以引入更多本征缺陷，进而提高 4H-SiC的载流子浓度与

迁移率，而却不会破坏晶体结构，本论文还研究了辐照时间对 AB零声子线的影响，由

式 2-5可知，其他实验条件不变的情况下，辐照时间对 AB零声子线的影响实际上是电

子剂量对其的影响，之前的研究表明电子剂量对发光峰强度影响很大，下图是辐照时间

对 AB零声子线强度的影响，激光功率选为 10%，测试温度为 120K。
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图 3.12 辐照时间对 AB零声子线的影响

Figure 3.12 Effect of irradiation time on AB lines

由图可知，未辐照时，PL光谱中并没有 AB零声子线出现，说明此时晶体中并未

引入缺陷。辐照 1t 后，开始出现了很微弱的 A1 和 B3 零声子线，其强度只有 754CPS

和 4627CPS。随着辐照时间的增加，AB零声子线逐渐增强，但是 A零声子线的增加速

度明显慢于 B零声子线。A 系列零声子线中 A1增加最快，B系列零声子线中 B3增加

最快，且它们都是在辐照 3t时强度达到最高，其强度分别达到 5213CPS和 43836CPS，

这是因为随着辐照时间的增加形成了缺陷数量增多。同时，随着辐照时间的增加，AB

零声子线的半高宽也发生了变化，辐照时间较短时，其零声子线更窄，对称性也不高；

辐照时间增加，零声子线则更尖锐、对称，该变化有点类似于测试温度对其线形的影响。

但是当辐照时间大于 3t时，AB零声子线随辐照时间的增加逐渐降低，当辐照时间超过

5t时，AB零声子线几乎观察不到，特征拉曼峰强度也显著降低，这说明此时 4H-SiC晶

体结构损伤严重，已经不能保持原来的原子排列方式。

3.8 退火对 AB零声子线的影响

随着退火温度的升高，某些零声子线往往会增强、减弱甚至消失，为了研究 AB零

声子线随着退火温度升高的变化规律，本论文选择了辐照 3t的 4H-SiC晶体进行一系列

温度的快速退火处理，退火时间均为 30min，升温速率为 50°C/min，温差为 100°C。由

300°C开始退火，直至 900°C。该过程会出现很多的 PL光谱，我们选取了 A系列的最

强零声子线 A1，B系列的最强零声子线 B3以及 V1（Si空位缺陷，在第四章会详细介

绍）进行分析，研究它们的强度随退火温度变化规律（见图 3.13）。
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3.13 退火温度对 A1，B3，V1零声子线强度的影响

Figure 3.13 Effect of annealing temperature on the intensity of A1, B3 and V1 lines

由图可以观察到，随着退火温度的升高，各个零声子线的强度变化很大。当退火温

度在 300°C~600°C时，A1零声子线强度基本没变化，保持在 7000CPS左右；当退火温

度到达 700°C，强度达到最高，为 11480CPS；退火温度继续升高到 800°C时，A1零声

子线强度降为 760CPS，说明此时 A1零声子线已经基本消失。B3零声子线的变化趋势

和 A1零声子线大体相同，但是在细微之处稍有不同，虽然二者都是在 700°C时达到最

高，800°C退火后消失，但是 B2零声子线的强度在 300°C~500°C却是随退火温度升高

而降低，之后在 500°C~700°C又随退火温度的升高而升高。由图还可看出，V1与 B3

零声子线的强度变化趋势相反，B3零声子线强度升高时，V1零声子线强度降低；B3

零声子线强度降低时，V1零声子线强度升高。

3.9 结果讨论

本章研究涉及的 4H-SiC 晶体，其低温 PL 光谱中存在两个非常强且尖锐的特征

Raman峰，分别对应着光学支的声子横光学膜（TO）与声子纵光学膜（LO），强度分

别为 33600CPS与 27100CPS，这说明该晶体结晶程度非常好，无明显的杂质或本征缺

陷。改变激光激发功率，发现特征拉曼峰的强度随之增强，而位置并未发生偏移。随着

电子辐照时间的延长，特征拉曼峰逐渐减弱消失，这也意味着 4H-SiC晶体结构逐渐被

破坏，最后已经无法维持 4H-SiC晶体的原子堆垛方式。
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4H-SiC晶体经电子辐照后，低温 PL光谱中出现了强且尖锐的零声子线 A与 B，因

此推测它们与辐照产生的间隙原子或空位有关。随着测试温度的升高，多声子跃迁开始

占据主导地位，导致零声子线 A与 B的振动能量降低[40-41]。由图 3.7可以看出，零声子

线 A与 B都发生了红移与增宽，且 A与 B具有相同的温度依赖性，且具有相同的退火

特性（见图 3.13），因此认为零声子线 A与 B是由同一缺陷引起的，记作 AB零声子线。

零声子线半高宽的增宽机制存在均匀增宽和非均匀增宽两种机制，均匀增宽是晶体

内电子-声子耦合的结果，非均匀增宽则是晶体中缺陷的随机分布与所受应力的影响结

果[42-43]。等效位置的活性离子与声子相互作用具有相同的概率，从而确定了零声子线具

有洛伦兹类型的温度依赖性，这种是均匀增宽机制[44]。根据图 3.8 的拟合结果，A1 零

声子线在 110K时的半高宽仅为 0.23nm，但当温度为 250K时，半高宽扩展到 3.64nm。

随着测试温度的升高，晶体中本征载流子浓度增加，电子-声子耦合变强，表现为均匀

增宽机制。这说明 AB 零声子线是由 4H-SiC晶体中的本征缺陷引起的，而 AB 零声子

线伴随着宽且强的声子边带，这说明该零声子线很可能是由空位相关缺陷引起的[45]。

文献 [46]认为 AB 零声子线是由轴上和轴外碳反位 -空位对 VcCSi 引起的。S.

Castelletto[39]还揭示了 AB 零声子线是由 VcCSi的四种不同构型所引起的，即具有 C3V

对称性的 hh/kk的轴向构型和 C1h对称性的 hk/ kh基面构型（h和 k分别表示晶格中的六

方和立方），且 VcCSi是带正电的。通过研究发现这四种构型每种具有两个零声子线，

其中 B1和 B3，B2和 B4零声子线是较高激发态的两组，其强度较高，两组相隔约 4meV。

该结论与 Steeds[47]等所得到的结论一致，Steeds等研究了 B1，B2，B3 和 B4 零声子线

强度在 7K~100K温度范围的变化趋势，发现 B1与 B3零声子线随测试温度的升高而升

高，B2与 B4零声子线的强度随表征温度的升高而降低。A1与 A2，A3与 A4零声子线

是剩下的两组，因为它们相隔与 B1和 B3，B2和 B4零声子线大致相同的能量。

SiC晶体的 Si和 C的临界离位阈能分别为 250KeV和 100 KeV，因此，在电子辐照

期间产生了碳空位 VC和硅空位 VSi。VC形成的最小辐照能量为 0.3MeV，低于 VSi形成

的最小辐照能量 0.5MeV[47]。VSi并不稳定，临近碳原子离开点阵位置会占据 VSi形成 CSi

并留下一个空位 VC，产生了临近的 VCCSi缺陷[48]。由图 3.13可以看出，V1的变化趋势

与 B3的变化趋势相反，B3强度升高时，V1强度降低；B3 强度降低时，V1升高。结

合 VCCSi缺陷的生成机理，B3中心的生长是以 V1的减少为代价的，因为 VSi并不稳定，

随着退火温度的升高，临近碳原子离开点阵位置会占据 VSi形成 CSi并留下一个空位 VC，

产生了临近的 VCCSi缺陷。该现象也说明了 VCCSi的形成能垒很小，通过退火温度的升

高就可促进其形成。
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通过电子辐照尽可能将（VcCSi）+缺陷引入晶体中，由图 3.12可知，A系列零声子

线中 A1增加最快，B系列零声子线中 B3增加最快，都是在 3t时强度达到最高，强度

分别达到 5213CPS和 43836CPS，然后下降。这是因为辐照时间增加，晶体中形成了更

多缺陷，与 VC-CS竞争发光，从而使得碳反位空位对有效激发的概率下降。当辐照时间

超过 5t时，AB零声子线几乎观察不到，拉曼峰强度也显著降低，这是由于辐照时间过

长，引入缺陷较多，破坏原来的晶体结构，可能使晶体非晶化，所以几乎没有 4H-SiC

特征拉曼峰的出现。因此，当辐照时间为 3t时，引入固有缺陷的辐照效果最好。

激光功率会严重影响零声子线的强度，当功率为 0.1%和 0.5%时，只能观察到 4H-SiC

的特征拉曼峰和 B零声子线；当功率为 1%，已经可以观察到 AB零声子线，但是却观

察不到 B零声子线之后的局部振动模；当功率为 5%时可以很明显的看到特征拉曼峰与

AB零声子线，AB零声子线的强度也达到了很易于观察和分析的强度，并且 B零声子

线之后的局部振模也表现的很明显；功率 10%时观察效果更为明显。

关于 AB零声子线沿样品的深度分布，A1 零声子线的强度最大值出现在试样表面

处，之后随着深度逐渐降低，说明 A1零声子线在辐照过程中被束缚住，难以继续扩散；

B3 零声子线的强度最高处位于表面下一段距离处，说明这些零声子线是由辐照过程中

缺陷扩散形成的。

3.10 本章小结

论文涉及 4H-SiC晶体的低温 PL光谱中，只存在 555.1nm和 560.9nm两个强且尖锐

的特征 Raman峰，分别对应着光学支的声子横光学模与声子纵光学模；PL光谱没有观

察到其他晶体缺陷对应的零声子线存在。改变激光功率时，拉曼峰强度随之增强，而位

置并未发生偏移；但在 10MeV辐照超过 3t后，拉曼峰逐减弱消失。

4H-SiC 晶体经电子辐照后，PL 光谱在 645nm~690nm范围内一系列强且尖锐的零

声子线，根据其线形与性质，将其分为 A与 B两种零声子线；根据 A与 B具有相似的

温度依赖性、振动情况与退火特性，认为它们来源于同一本征缺陷，即轴上和轴外碳反

位-空位对缺陷（VcCSi）+引起的；且 A与 B的两种线型是由 VcCSi的四种不同构型所

引起的，即具有 C3V对称性的 hh/kk的轴向构型和 C1h对称性的 hk/ kh基面构型。

电子辐照可在 4H-SiC晶体中成功引入（VcCSi）+缺陷，利用 10MeV辐照 3t时，效

果最佳；超过此值时，晶体损伤严重，已不能保持原有的晶体结构。研究（VcCSi）+缺

陷在晶体深度方向的分布时发现，不同构型需要的激发能量不同，造成了沿深度方向的

分布也有差异。其中 A1强度最大值出现在表面处，可延伸至 60μm深度；而 B3强度最

大值位于表面以下 30~40μm处，可延伸至 75μm深度。
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第四章 4H-SiC硅空位的低温光致发光光谱研究

硅空位是 4H-SiC晶体中最基本的缺陷之一。与单晶 Si相比，4H-SiC晶体中的本征

缺陷在室温下以及更高的温度下都可以稳定存在[49]。通过电子顺磁共振光谱与理论计算

研究[50]，已经确定了 4H-SiC 中硅空位缺陷( 0
SiV )的存在。Sörman 等研究发现[51]，在

850~920nm波长范围内(见图 4.1是电子辐照 SiC3t后，在 532nm激光以 50%功率激发，

120K测试温度下的典型 PL光谱)，存在着由孤立的中性硅空位缺陷 0
SiV 所引起的三个特

征零声子线，其中 861.3nm处的零声子线对应着 k型不等效位点，且发生了较为明显的

分裂，位于 852.3nm 处，分别被标记为 V1(861.3nm)与 V1’(852.3nm)；而位于 917.2nm

处的零声子线则对应着 h型不等效位点，被标记为 V2(917.2nm)。

除此之外该范围内并没有其他硅空位相关的零声子线。图 4.1中所示的其他发光峰，

很可能是由于“二阶”发光峰所引起的，这是衍射光栅以其实际波长的两倍再现光谱特

征的结果。这些二阶发光峰总是具有比用于产生 PL光谱的入射激光光子(即 532nm激光

线)短的一阶波长。本章节的主要焦点是硅空位相关零声子线以及上述波长范围内的“真

实”(即不是衍射光栅的二阶)零声子线。

图 4.1 电子辐照 3t的 4H-SiC晶体在 532nm激光激发、120K时的典型 PL光谱

Figure 4.1 A typical PL spectrum of 4H-SiC after 3h electron irradiation obtained with 532nm laser

excitation at 120K

4.1 测试温度对 Si空位的影响

图 4.2是电子辐照 3t后 4H-SiC中 Si空位零声子线强度随测试温度的变化图，激发

波长为 532nm，激光功率为 50%，由图可知，随着测试温度升高，零声子线 V1、V1’
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与 V2强度均呈下降趋势。这是因为在低温时缺陷的光致发光只是零声子跃迁，此时观

察到的零声子线强且尖锐，而随着测试温度的升高，多声子受到热激活发生了跃迁，多

声子跃迁与零声子跃迁竞争发光，各个零声子线强度降低。在温度较低时，零声子线

V1强度要高于 V1’，但是随着温度的升高，V1强度下降趋势明显大于 V1’；当温度高

于 150K时，V1’强度已超过 V1，而 V2强度一直都低于 V1和 V1’。

图 4.2 测试温度对 Si空位零声子线强度的影响

Figure 4.2 Effect of testing temperature on the intensity of Si vacancies lines

仪器所显示的测试温度是热电偶接触的样品台的温度，实际上，由于热电偶和样品

之间总是存在一些温度梯度，因此 4H-SiC样品的实际温度并不能达到显示的温度那么

低。在本次研究过程中，不可避免的需要使用不同的样品进行测试，尽管显示器显示温

度完全相同，但是样品实际温度并未达到相同的低温，因此比较不同样品的光谱比较困

难。尤其是绘制零声子线 V1与 V1’的退火依赖性时，发现强度变化很大，并不能直接

绘制。但是可以用 V1与 V1’的相对强度当作样品温度的粗略指示。

这些 PL峰强度遵循玻尔兹曼分布，式（4-1）描述了两个能级的系统：

KT
E

Ge
VI
VI 


)1(
)1( ,

（4-1）

在这个方程中，I是零声子线的强度，G是常数，E是零声子线 V1峰与 V1’之间的

能级差，k是玻尔兹曼常数，T是测试温度。图 4.3是利用图 4.2中的数据根据式（4-1）

所绘制的曲线。由图可以看到观察到很明显的规律性，这是由于温度梯度的存在，实际

温度不是由温度监测设备给出的。
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图 4.3 零声子线 V1’与 V1的相对强度随测试温度的变化曲线

Figure 4.3 Relationship between relative strength of V1、/V1 and testing temperature

4.2 激光功率对 Si空位的影响

图 4.4是激光功率对零声子线 V1、V1’与 V2强度的影响，激光功率分布选为 1%，

5%，10%，50%和 100%，测试温度为 120K。由图可知，随着激光功率的增加，V1、

V1’与 V2强度逐渐升高。当激光功率为 1%时，几乎观察不到任何零声子线；5%时只能

观察到微弱的 V1；当升至 10%时开始出现了其他零声子线；达到 50%时，各个零声子

线已经非常明显，100%功率时强度达到最高。

图 4.4 不同激光功率下的典型 PL光谱

Figure 4.4 Typical PL spectra obtained at different laser power
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通过观察零声子线强度与激光功率的关系，可以了解关于在特定缺陷中发生的光子

激发和弛豫过程的信息。图 4.5是激光功率对零声子线 V1、V1’与 V2强度的影响。由

图可以直观地看出，零声子线强度随激光功率几乎呈线性变化，其中有一点稍微的偏离

线性，可能是由于在较高的功率激发下样品被加热所引起的。零声子线 V1、V1’与 V2

的线性增强趋势也暗示了它们在激发和弛豫过程中的光子比为 1:1[52]。

图 4.5 激光功率对零声子线 V1’、V1与 V2强度的影响

Figure 4.5 Effects of laser power on the intensity ofV1’, V1, and V2 lines

4.3 Si空位深度方向的分布情况

4H-SiC的电子辐照过程中，不但产生了大量本征缺陷，而且经常会产生电子-空穴

对和缺陷的离子化。电子-空穴对的复合可以在发光的同时，释放足够的能量来促进缺

陷的扩散，而缺陷的离子化被载流子所束缚，这也有利于缺陷的扩散。图 4.6是 4H-SiC

晶体中零声子线 V1强度沿样品深度方向的分布情况，试样经 3小时电子辐照，激光功

率为 10%，测试温度为 120K。图中红色表示信号最强，黑色表示信号最弱。由图可知

V1强度最大值出现在试样表面处，之后随着深度增加而逐渐降低，这与 Sullivan[53]所得

出的结论一致，说明 V1在辐照过程中被束缚住，难以继续扩散，并且在整体辐照之后，

V1的强度在水平方向也比较均匀。

4.4 辐照时间对 Si空位的影响

围绕 4H-SiC的一个重要问题是理解晶格中的原子何时变得不稳定，进而导致它们

离开平衡位置，形成原子空位。本论文尝试以合理且确定的辐照条件进行电子辐照而产

生硅空位，以便之后通过零声子线识别来确认形成硅空位。样品都是在表面上进行电子
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辐照，电子束大致垂直于表面。由于所研究的晶体是延轴外生长，因此辐照电子束与 C

轴之间有一个小的角度差，通常是 5°。这个角度差可以忽略不记，因此可以视为辐照是

沿[0001]方向进行的。由式（4-2）可知，其他参数不变的情况下，电子计量 D是随时间

t正比例变化的，则辐照时间对空位的影响本质上是电子剂量对空位的影响。

D=
eπd

4
2

It
（4-2）

其中 I是电流，t是辐照时间，d是辐照区域直径，e是电荷。

图 4.6 零声子线 V1随沿深度方向的强度分布

Figure 4.6 Intensity distribution of V1 line on the depth orientation

图 4.7是辐照时间对零声子线 V1、V1’与 V2强度的影响，激光功率为 10%，辐照

时间为 1~5t。由图可知，辐照时间为 1t，并不能观察到 V2，只能观察到很弱的 V1。当

辐照时间到达 3t，才可观察到明显的 V1、V1’与 V2。

图 4.7 辐照时间对 V1、V1’与 V2峰强度的影响

Figure 4.7 Effects of irradiation time on the intensities of V1, V1’and V2 peaks
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对于 Si空位来说，假设随着辐照时间的增加，辐照电子剂量也是逐渐增加的，4H-SiC

中的空位应该会呈线性增长，当达到一定值后，因为不能再形成孤立的空位而不再增长。

但由图 4.7可以很明显的看出，当辐照时间低于 3t时，Si空位的强度是随辐照时间明显

升高的，当辐照时间为 3t时，V1、V1，
与V2强度均达到最高，分别为 6135、6578、1475CPS；

随着辐照时间增加，强度又逐渐降低。这可能是由于前期随着辐照时间的增加，产生的

孤立空位浓度增加，而之后辐照时间增加时，晶体中形成了更多缺陷，使得空位有效激

发的概率降低[54]。

4.5 退火对 Si空位的影响

研究 4H-SiC的低温 PL光谱还有一种非常有效的手段就是退火。一个完美的晶体经

电子辐照后，形成的空位数量（包括各种电荷的空位）应该与间隙原子的数量相等。每

个缺陷中心都有自己的位移活化能，即缺陷开始移动时所需的能量[55]。退火可能会引起

的一系列的结果，包括间隙原子与空位的复合、形成更稳定的缺陷中心或缺陷的消失。

在较低的温度下，一些缺陷可能会由被杂质原子的束缚态变成释放态，或者是被杂质原

子束缚形成复合缺陷。当然，退火还会导致缺陷的重新调整或电荷状态的变化。本章节

通过对 Si空位缺陷的一系列等时退火，研究了零声子线 V1和 V2随退火温度的变化规

律。退火时间为 30min，升温速率为 50℃/min，退火温度从 300℃到 900℃，PL光谱均

是在 120K下 532nm激光激发获得的。由于样品实际温度并未达到显示器所显示的低温

而使得绘制的曲线非常分散而没有明显的趋势，因此绘制退火曲线会变得很复杂，必须

对零声子线强度进行归一化处理（如图 4.8是退火温度对 V1归一化强度的影响）。

图 4.8 退火温度对 V1零声子线归一化强度的影响

Figure 4.8 Effect of annealing temperature on the normalized intensity of V1 lines
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由图 4.8可知，当退火温度到达 500℃后，V1强度开始降低，700℃后已经基本消

失。V1强度降低和消失的原因可能有两种，一是退火温度升高，辐照产生的间隙原子

移动至 Si空位处复合引起的；二是由于 Si空位周围的 C原子占据空位，形成了第三章

所介绍的碳反位-空位对。

图 4.9是 4H-SiC样品辐照 3t于 700℃退火后 V1沿深度方向的强度分布，光谱是

532nm激光器以 10%功率激发，在 120K测试温度下获得的。由图可知 700℃退火后 V1

强度分布依旧沿深度逐渐降低，但是已经可以很明显的观察到当深度为 0~65μm时其分

布很均匀，并且 V1强度较退火前有很明显的降低，但是 65μm以下分布仍然不是很均

匀，而超过 80μm后 V1已经观查不到。该结果也验证了上述结论。

图 4.9 700℃退火后 V1零声子线沿深度方向的强度分布

Figure 4.9 Intensity distribution of V1 lines on the depth orientation after 700℃annealing

为了消除样品台温度对实验结果的影响，我们用V2/V1强度比值来代表V2的强度。

图 4.10是退火温度对 V2/V1的影响。当退火温度为 300℃时，V2/V1很小，当退火温度

升至 500℃时 V2/V 1达到最大值；之后随着退火温度升高强度而逐渐降低，这可能是由

于当温度高于 500℃时，空位可以自由移动了，随着退火温度的升高，越来越多的空位

与间隙原子发生复合，从而导致 V2/V1强度降低；900℃退火后，V2/V1达到最低，但

仍高于 300℃退火时，且并未完全消失。

4.6 850~950nm范围的其他零声子线

在 850~950nm范围内除了 V1，V1’与 V2以外，还有一些其他的零声子线，这些线

除了系统产生的二阶发光峰外，也存在一些真实的零声子线(见图 4.11)，如 868nm、

878nm、902nm和 927nm等零声子线。
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图 4.10 退火温度对 V2/V1相对强度的影响

Figure 4.10 Effect of annealing temperature on the relative intensity of V2/V1

图 4.11 850-950nm范围内其他零声子线

Figure 4.11 Other zero phonon lines in the range of 850-950nm

对于 868nm零声子线来说，其强度在测试温度 120K时达到最高，之后随着测试温

度的升高逐渐降低。当测试温度高于 150K时，开始发生红移，868nm零声子线缓慢向

能量降低的方向移动，即波长较长的方向；温度为 190K 时强度达到最低，且红移至

870nm，当功率较低时并不能观察到 868nm、878nm、902nm和 927nm等零声子线，只

有激光功率为 10%时才能观察到微弱的零声子线；激光功率为 50%时，零声子线较为明

显。868nm零声子线在 300℃退火后强度增强，而在 500℃退火后消失。

对于 878nm零声子线来说，它也是在 120K时强度达到最高，之后逐渐降低。但是

当测试温度高于 130K时它就发生了红移，最后红移至 881nm处，并且由强且尖锐零声

子线退化为宽峰。该峰强度随退火温度的升高先增强然后逐渐减弱，500℃时达到最高，

退火温度高于 700℃时消失。
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902nm与 927nm是光谱中两个非常明显的零声子线。它们在 120K时它们同时达到

最高强度，170K时又同时减弱至最低强度，并且在测试过程中这两个零声子线一直存

在（见图 4.12）；图 4.13是零声子线 902nm与 927nm强度随退火温度的变化曲线，由

图可以看出，这两个零声子线在 500℃退火后强度达到最高，而在 600℃退火后同时消

失。因此零声子线 902nm 与 927nm 的变化趋势非常类似，因此认为它们很可能是由

4H-SiC中同一个缺陷所引起的。

图 4.12 测试温度对 902nm和 927nm零声子线强度的影响

Fig. 4.12 Effect of testing temperature on the intensities of 902nm and 927 nm lines

图 4.13退火温度对 902nm和 927nm零声子线强度的影响

Fig. 4.13 Effect of annealing temperature on the intensities of 902nm and 927 nm lines
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4.7 结果讨论

4H-SiC晶体经电子辐照后，低温 PL光谱在 850~920nm波长范围内出现了三个明显

的特征零声子线。文献报道 [52]，发现其是由孤立的中性硅空位缺陷 0
SiV 引起的，即

V1(861.3nm)，V1’(852.3nm)与 V2(917.2nm)。为了进一步探究 0
SiV 的发光特性，本论文

首先研究了测试温度对零声子线 V1，、V1与 V2强度的影响，研究发现随着测试温度的

升高，多声子受到热激活发生了跃迁，多声子跃迁与零声子跃迁竞争发光，最终造成各

个零声子线强度降低；同时，研究辐照时间对 V1、V1，
与 V2强度的影响时，发现辐照

时间低于 3t时，零声子线强度随辐照时间延长明显增强，超过 3t后，零声子线强度开

始减弱。这可能是由于前期随着辐照时间的延长，产生的孤立硅空位浓度增加，而之后

辐照时间增加时，晶体中形成了更多缺陷，使得硅空位有效激发的概率降低。

在 4H-SiC晶体中引入本征缺陷可以提高其载流子浓度与迁移率，但是后期的高温

退火是比不可少的，因此本论文还研究了硅空位的退火特性。研究发现，当退火温度到

达 500℃后，V1强度开始降低，700℃后已经基本消失。V1峰强度降低和消失的原因可

能有两种，一是退火温度升高，辐照产生的间隙原子移动至 Si空位处复合引起的；二

是由于 Si空位周围的 C原子占据空位，形成了碳反位-空位对。

4.8 本章小结

4H-SiC 晶体经电子辐照后还出现了中性 Si空位缺陷，即零声子线 V1(861.3nm)、

V1，(852.3nm)与 V2(917nm)。随着测试温度升高，V1、V1，
与 V2 强度均呈下降趋势，

V1与 V1’的相对强度随 1/T线性增长。而 V2强度则一直低于 V1和 V1’。而随着激

光功率的增加，V1，V1’与 V2强度逐渐升高，且几乎都呈线性变化，即激发和弛豫过

程中光子比为 1:1。研究还发现辐照时间为 3t时，V1、V1’与 V2 强度达到最大值，这

也说明 10MeV辐照 3t时，4H-SiC中可在保持原有晶体结构的前提下引入 Si空位缺陷。

退火结果表明，硅空位在 500℃达到最高而在 700℃后消失，一是辐照产生的间隙原子

移动至空位处复合引起的，二 Si空位周围的 C原子占据空位，形成了（VcCSi）+缺陷。

研究还发现，零声子线 868nm与 878nm都在 120K时达到最高，之后随着测试温度

的升高逐渐减弱；零声子线 868nm在 300℃退火时增强，500℃后消失，而零声子线 878nm

在 500℃时增强，而在 700℃后消失。零声子线 902nm与 927nm具有相似的测试温度与

退火温度依赖性，因此它们很可能来源于 4H-SiC晶体的同一个本征缺陷。
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第五章 结论

本论文利用低温 PL光谱进行 4H-SiC晶体辐照缺陷进行了研究，并分析研究了碳反

位-空位对缺陷（VCCSi）和硅空位缺陷（ 0
SiV ）对测试温度、激发功率、退火温度的依赖

性，以及它们在晶体中的空间分布情况。结论如下：

(1) 论文涉及 4H-SiC晶体的低温 PL光谱中，只存在 555.1nm和 560.9nm两个强且

尖锐的特征 Raman峰，分别对应着光学支的声子横光学模与声子纵光学模；PL光谱没

有观察到其他晶体缺陷对应的零声子线存在。改变激光功率时，拉曼峰强度随之增强，

而位置并未发生偏移；但在 10MeV辐照超过 3t后，拉曼峰逐减弱消失。

(2) 4H-SiC晶体经电子辐照后，PL光谱在 645nm~690nm范围内一系列强且尖锐的

零声子线，根据其线形与性质，将其分为 A与 B两种零声子线；根据 A与 B具有相似

的温度依赖性、振动情况与退火特性，认为它们来源于同一本征缺陷，即轴上和轴外碳

反位-空位对缺陷（VcCSi）+引起的；且 A与 B的两种线型是由 VcCSi的四种不同构型

所引起的，即具有 C3V对称性的 hh/kk的轴向构型和 C1h对称性的 hk/ kh基面构型。

(3) 电子辐照可在 4H-SiC晶体中成功引入（VcCSi）+缺陷，利用 10MeV辐照 3t时，

效果最佳；超过此值时，晶体损伤严重，已不能保持原有的晶体结构。研究（VcCSi）+

缺陷在晶体深度方向的分布时发现，不同构型需要的激发能量不同，造成了沿深度方向

的分布也有差异。其中 A1强度最大值出现在表面处，可延伸至 60μm深度；而 B3强度

最大值位于表面以下 30~40μm处，可延伸至 75μm深度。

(4) 4H-SiC晶体经电子辐照后还出现了中性 Si空位缺陷，即零声子线 V1(861.3nm)、

V1，(852.3nm)与 V2(917nm)。随着测试温度升高，V1、V1，与 V2强度均呈下降趋势，

V1与 V1’的相对强度随 1/T线性增长。而 V2强度则一直低于 V1和 V1’。而随着激

光功率的增加，V1，V1’与 V2强度逐渐升高，且几乎都呈线性变化，即激发和弛豫过

程中光子比为 1:1。研究还发现辐照时间为 3t时，V1、V1’与 V2强度达到最大值，这

也说明 10MeV辐照 3t时，4H-SiC中可在保持原有晶体结构的前提下引入 Si空位缺陷。

退火结果表明，硅空位在 500℃达到最高而在 700℃后消失，一是辐照产生的间隙原子

移动至空位处复合引起的，二 Si空位周围的 C原子占据空位，形成了（VcCSi）+缺陷。

(5) 研究还发现，零声子线 868nm与 878nm都在 120K时达到最高，之后随着测试

温度的升高逐渐减弱；零声子线 868nm在 300℃退火时增强，500℃后消失，而零声子

线 878nm 在 500℃时增强，而在 700℃后消失。零声子线 902nm与 927nm具有相似的

测试温度与退火温度依赖性，因此它们很可能来源于 4H-SiC晶体的同一个本征缺陷。



4H-SiC辐照缺陷的低温光致发光光谱研究

44

本论文创新点： 碳化硅在生长过程中以及后期的半导体器件的辐照处理中都会产

生一些微观缺陷，这对器件的宏观性能影响很大。目前市场上经常采用电子辐照在 SiC

材料中引入本征缺陷，以调控其半导体特性，然而关于 SiC 材料辐照缺陷结构及性质的

研究报道较少，本论文则细致研究了 4H-SiC 辐照缺陷的低温光致发光光谱，对该方面

做了适当的补充。

下一步工作展望：本论文只是研究了纯 4H-SiC 晶体辐照缺陷的低温光致发光光谱，

而碳化硅在实际生产应用中还有其他掺杂型晶体，例如 Al 掺杂和 B 掺杂，下一步工作

展望则是对掺杂型 4H-SiC 晶体做辐照缺陷的低温光致发光光谱研究。
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一、项目： 主持山西省研究生教育创新项目 1项，参与国家自然科学基金项目 1项。

[1] 山西省教育厅、山西省研究生优秀创新项目、砷离子注入金刚石的光致发光表

征及退火演变机理研究、No.2018SY086、2018.11-2019.12、0.5万元（主持）

[2] 国家自然科学基金委、青年科学基金项目、金刚石本征间隙原子相关缺陷的光致
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[1] Wang K Y, Wang H J, Zhou Y, et al. Preparation and characterization of low-cost
high-performance mullite -quartz ceramic proppants for coal bed methane wells,Science
and Engineering of Composite Materials 25 (2018) 957-961(SCI)

[2] Wang K Y, Wang H J, Zhou Y, et al. Effect of sintering temperature on the

microstructure and mechanical properties of low-cost light-weight proppant ceramics, IOP

Conference Series: Materials Science and Engineering 230 (2017) 012022 (EI)
[3] Wang K Y,Zhang Y F,Wang H J,et al. Temperature dependence of optical centers in

transmission electron microscope irradia -ted natural IIa diamond, Materials Letters 234
(2019) 45-48(SCI)

[4]“Photoluminescence characterization of intrinsic defects in electron irradiated 4H-SiC”

has been received by Applied Physics A(在投)

三、学术会议：参加国际会议 2次。

[1] 2017年 4月 15号~16号：在厦门参加了国际会议“5th International Conference On
Metallurgy Technology and Materials”；

[2] 2018 年 6 月 9 号~12 号：在西安交通大学参加了国际会议“the 5th International
Symposium on Single Crystal Diamond and Electronics”。

四、学术专著：参与 1部学术专著的出版。

[1] 宽禁带半导体金刚石辐照缺陷的光致发光与光致变色，科学出版社，2018年 6月

（参与文献收集、图表绘制和文字编辑工作等工作）


	中文摘要
	ABSTRACT
	第一章 引言
	1.1 SiC的发展历史
	1.2 SiC的结构
	1.3 SiC的性能
	1.3.1 SiC的物理性能
	1.3.2 SiC的化学性能
	1.3.3 SiC的电学性能
	1.3.4 SiC的光学性能

	1.4 SiC的用途
	1.4.1 耐磨、耐火、耐腐蚀材料
	1.4.2 器件材料
	1.4.3 宝石材料

	1.5 SiC的合成与制备
	1.5.1 体相生长
	1.5.2 外延生长

	1.6 SiC的缺陷
	1.6.1 扩展缺陷
	1.6.2 点缺陷

	1.7 电子辐照
	1.8 研究意义

	第二章 理论与实验
	2.1 理论
	2.1.1 晶格
	2.1.2 晶胞
	2.1.3 布里渊区
	2.1.4 能带理论
	2.1.5 光致发光

	2.2 实验
	2.2.1 晶体的制备
	2.2.2 SiC晶体处理
	2.2.3 辐照实验
	2.2.4 低温光致发光光谱
	2.2.5 退火


	第三章 4H-SiC碳反位-空位的低温光致发光光谱研究
	3.1 引言
	3.2 Raman峰的特性
	3.3 4H-SiC的 AB零声子线
	3.4 测试温度对AB零声子线的影响
	3.5 激光功率对AB零声子线的影响
	3.6 AB零声子线在深度方向的分布情况
	3.7 辐照时间对AB零声子线的影响
	3.8 退火对AB零声子线的影响
	3.9 结果讨论
	3.10 本章小结

	第四章 4H-SiC硅空位的低温光致发光光谱研究
	4.1 测试温度对Si空位的影响
	4.2 激光功率对Si空位的影响
	4.3 Si空位深度方向的分布情况
	4.4 辐照时间对Si空位的影响
	4.5 退火对Si空位的影响
	4.6 850~950nm范围的其他零声子线
	4.7 结果讨论
	4.8 本章小结

	第五章 结论
	参考文献
	致谢
	攻读学位期间的学术成果

