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1 Einleitung

1 Einleitung

»Silicon Carbide is not a stranger to our universe, having been generated in the atmospheres
of stars for billons of years® [Cho 97]. Dieses Zitat besagt, da3 Siliziumkarbid eine
natdrlich vorkommende Verbindung ist, die sich unter bestimmten Voraussetzungen wegen
der Affinitéat zwischen Silizium und Kohlenstoff bildet. Gegenstand dieser Arbeit ist die
Herstellung von kubischem Siliziumkarbid auf Silizium durch Epitaxie mit einem LPCVD
ProzelR mit dem Gas Methylsilan bei niedrigeren Abscheidetemperaturen als diese mit dem
Standardgas Silan notwendig sind.

Zunachst werden die Eigenschaften, die Anwendungsfelder und die Verfligbarkeit von
Siliziumkarbid beschrieben und darauf basierend die Wege fiir die Weiterentwicklung des
Materials hinsichtlich der Anwendung bei Sensoren in chemisch aggressiven Medien und bei
hohen Temperaturen. Dieses Anwendungsfeld wird bei DaimlerChrysler als Robuste
Sensorik bezeichnet.

1.1 Eigenschaften von kubischem SiC

Siliziumkarbid existiert als Einkristall in mehr @30 Polytypen mit kubischer, hexagonaler

und rhomboedrischer Struktur. Der einzige Polytyp, der mit kubischer Gitterstruktur
vorkommt, wird al§3-SiC oder 3C-SiC bezeichnet. Alle anderen sind unter dem Nemen

SiC zusammengefalt.

Im folgenden ist mit der Bezeichnung Si@mer kubisches SiC gemeint, da nur dieses
Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist.

Tabelle 1 zeigt die physikalischen Eigenschaften von kubischem Siliziumkarbid im Vergleich
mit Silizium [Dst 91], [Lan 82], [Sze 81], [Pow 89]. SiC besitzt eine indirekte und im
Vergleich zu Silizium doppelt so grof3e Bandliicke mit einer Energie von 2.2eV. Wegen der
damit erst spater einsetzenden Eigenleitung ist die maximale Betriebstemperatur fur
elektronische Anwendungen wesentlich héher als bei Silizium. Die guten mechanischen
Eigenschaften wie grol3e Harte, hoher Schmelzpunkt, hohe kritische Bruchzahigkeit, groRes
Eleastizitatsmodul und gute Warmeleitfahigkeit sind fur Anwendungen in der Robusten
Sensorik geeignet. SIiC besitzt auch gute elektronische Eigenschaften hinsichtlich der
Sattigungsdriftgeschwindigkeit der Elektronen und Durchbruchfeldstarke. Der fur die
Drucksensorik, die auf dem piezoresistiven Effekt basiert, wichtige K-Faktor ist bei
Raumtemperatur zwar kleiner, bleibt dafir aber auch im Gegensatz zu Silizium bei hohen
Temperaturen erhalten. Es besitzt auch eine hohe Resistenz in chemisch aggressiven
Medien. Alle diese Eigenschaften machen SiC sehr interessant fur viele Anwendungen bei
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1 Einleitung

hohen Temperaturen und in aggressiven Medien, verlangt aber auch neue Entwicklungen

beim Prozessieren, wie z.B. bei der Epitaxie von kubischen SiC oder bei der Atztechnik.
Insgesamt ist zu bemerken, dal3 die elektronischen Eigenschaften von dinnen SiC Standard
Schichten (<Am) aufgrund von nicht zu vermeidenden Kristalldefekten am SiC-Si Interface

zum Teil wesentlich schlechter sind als die in der Tabelle aufgefuhrten.

Kubisches Siliziumkarbid Silizium
Struktur G o "'"" o
2k v -":h ‘ | ..
] - Y 1 P
=N ‘ L. ®
i S oy
R s K »
= g L
[~ _i."l . .
Brechungsindex 2,6 3,6
Gitterkonstante [nm] 0,43596 0,54310
Indirekte Bandliicke [eV] 2,22 (300K) 1,110 (300K)
Direkte Bandliicke [eV] 6.0 (300K) 3,4 (77K)
Maximale Betriebstemperatur 1100 K 570K
Hiirte [kg/mm’] 3300 1000
Schmelzpunkt [K] 3103 1685
krit. Bruchziihigkeit [MPa"] 4 0.4
Elastizititskonstanten (€11,C12,C44) 352,140,233 GPa 167,65,81 GPa
Wiirmeleitfihigkeit [W/cmK] 4.9 1.45
K-Faktor (n-Dotierung)) -31.8 bis-102
Atzrate in 30% KOH bei 80°C <0,008nm/min 1317 nm/min
Elektronenbeweglichkeit (300K) 890 cm?/V's (n=10"cm®) 1450 cm?/V's (n=10"cm’®)
Licherbeweglichkeit (300K) 20 cm?/Vs ( p=10""cm®) 500 cm*/V's (p=10""cm)
Durchbruchfeldstirke [V/em] 410 310
Sittigungsdriftgeschwindigkeit (¢) 2.5¢10cm/s 10cm/s

Tabelle 1: Physikalische Eigenschaften von kubischem SiC im Vergleich mit Silizium
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1.2 Industrielle Anwendung

Heutzutage besteht ein groRer Bedarf an Halbleitern fir Anwendungen in der
Hochtemperatur-, Hochstfrequenz- und Hochleistungselektronik, der mit Silizium alleine
nicht abgedeckt werden kann. Das High Temperature Electronics Network of Excellence
(HITEN) schatzt den heutigen Markt fir Hochtemperaturanwendungen auf 9.5 Milliarden
Dollar und prognostiziert ein Wachstum auf $17.8lidviden Dollar bis zum Jah2005.

Derzeit sind nur ca. 5% dieses Marktes abgedeckt.

SiIC ist ein geeignetes Material fur Hochtemperatur-, Hochstfrequenz- und
Hochleistungselektronik. Hierfir werden hexagonale, homoepitaktisch gewachsene
Polytypen wie 4H- und 6H-SIC verwendet. Die technologische Entwicklung dieser
Polytypen ist momentan am weitesten fortgeschritten. Hierbei wird in einem
Homoepitaxieprozeld SiC auf SiC Substrate aufgewachsen. Diese werden nach dem Lely
Prozel3 in einem Sublimationsverfahren mit einem Saatkristall hergestellt [Lel 55]. Die
Polytypie ist stark abhangig von den ProzelRparametern. Die Kontrolle der Polytypie ist
gegenwartig bei der Herstellung von hexagonalen Substraten gezielt mdglich. Problematisch
ist die Bildung von ,Micropipes” und die hohe intrinsische n-Dotierung von mindestens
10"%cm?®, verursacht durch Stickstoff im System. Fur elektronische Anwendungen sind aber
hochwertigere SiC Schichten notwendig. Diese werden homoepitaktisch auf SiC Substrate
aufgewachsen. Zudem sind SiC Substrate noch relativ kleinflachig und teuer (ca. 1000US$
pro 1.5 Zoll Substrat). Die Entwicklung macht aber groRe Fortschritte. Momentan sind
Substrate schon mit 2 Zoll Durchmesser kommerziell erhaltlich, 3 Zoll sollen bis zur
Jahrtausendwende verfiigbar sein. Die ,Micropipe* Dichte ist von I00eni993 auf
0.8cn in 1997gesunken [Tsv 97] und mit Hilfe der ,Site Competition Epitaxy* hat man die
Grunddotierung bei Epitaxieschichten auf weniger al&ct® reduziert [Kim 94]. P- und n-
Dotierung sind moglich.

Kubische SiC Substrate sind derzeit nicht reproduzierbar herstellbar. Daher verwendet man
Silizium als Substrat. Aufgrund der grofR3en Gitterfehlanpassung zwischen SiC und Si von
21.9% ist dieses heteroepitaktische Wachstum schwierig. Die damit bisher erreichten
elektronischen Eigenschaften waren fir elektronische Anwendungen nicht ausreichend, so
dafld man das Interesse an kubischem SiC auf Si zeitweise verloren hat.

Zur Zeit wachst jedoch wieder das Interesse an kubischem SiC auf Si als Basismaterial fur
Robuste Sensoren, wegen den guten sensorischen, mechanischen und chemischen
Eigenschaften von SiC bei hohen Temperaturen und in aggressiven Medien [iKrfkes]

96]y. Die Kombination von SIiC mit Siliziumsubstraten erlaubt die Anwendung der
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kostengunstigen Standard Silizium Technologien der Mikromechanik fur die Herstellung
der Chips. Das ist interessant, da Sensoren fir die Massenanwendung billig sein miissen (ca.
0.5 bis 1 US$ pro Chip). Daher ist kubisches SiC bei gleich guten sensorischen
Eigenschaften den wesentlich teureren hexagonalen Polytypen in der Robusten Sensorik
uberlegen

Fur die Hochtemperatursensorik ist eine ausreichende elektrische Isolierung der SiC Schicht
zum Si Substrat notwendig. Hierfur verwendet man SOI Qileon On Insulator)
Substrate. Das sind Siliziumsubstrate mit einer elektrisch isolierenden Siliziumdioxidschicht
und dariber einer sehr dinnen kristalinen Siliziumschicht zur Weitergabe der
Kristallinformation an das aufzuwachsende SiC. Wie in dieser Arbeiigt wird, ist das

auf diese SOI Substrate aufgewachsene kristalline SiC, genannt SICOikt¢r Carbide

On Insulator), zum Substrat elektrisch isoliert. Selbst bei hohen Einsatztemperaturen behélt
das Siliziumdioxid seine guten dielektrischen Eigenschaften. Damit ist der Weg frei fur die
Anwendung von SiCOIN Filmen als Material fir Hochtemperatursensoren.

Abbildung 1-1 stellt verschiedene Drucksensorkonzepte (Gehausung / Chip-Technology) in
Abhangigkeit von der maximalen Betriebstemperatur dar. Die Darstellung zeigt, dafd
SICOIN hinsichtlich Preis, Lebensdauer und Zuverlassigkeit fur Temperaturen zwischen
350°C und 500°C ein sehr geeignetes Materialsystem ist. Riéaien®echnologie ist nur

bis zu einer Chiptemperatur von 150°C einsetzbar, da bei hoheren Temperaturen die
isolierende Wirkung von pn-Ubergangen als Sperrschicht nicht mehr funktioniert.
Verwendet man SOI, so erhoht sich die maximale Einsatztemperatur um mindestens 200°C,
da das Siliziumdioxid als elektrische Isolierschicht dient. Ab3&®°C werden auch die
sensorischen Eigenschaften des Siliziums signifikant schlechter. Dagegen kénnen SiCOIN
Sensoren bis 500°C betrieben werden. Bei noch htéheren Temperaturen wiilizidas S
Tragersubstrat mechanisch instabil. Durch entsprechende Aufbau- und Verbindungstechnik
(Stahlmembran, mechanisches  Ubertragerelement) laRt sich die  maximale
Betriebstemperatur bei allen Chip Technologien erhéhen. Nachteilig ist der héhere Preis pro
Sensor, mit ca. 1.50 DM zusatzlich pro mechanischem Bauteil [Cav 1997]. Die
Metallisierung und Kontaktierung beschrankt die maximale Betriebstemperatur fir Sensoren
mit SICOIN Technologie. Diese Problematik trifft jedoch fur alle hochtemperaturfahigen
Halbleiter zu. Hier besteht ein groRer Entwicklungsbedarf.

Die Zuverlassigkeit und die Lebensdauer des Sensors steigen, je groRer der Abstand der
Einsatztemperatur zur maximalen Betriebstemperatur ist. Daher sind Sensoren basierend auf
SICOIN Material bei Temperaturen zwischen 350°C und 450°C hinsichtlich Preis,
Lebensdauer und Zuverlassigkeit nach entsprechender Weiterentwicklung der SiC
Technologie optimal. Beispielsweise treten solche Temperaturen in Brennkammern von
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Kraftfahrzeugmotoren auf.

Bei DaimlerChrysler sind Drucksensoren basierend auf kubischem SiC fur kommerzielle
Anwendungen in dem Brennraum von Kraftfahrzeugen und im Hochdruckverdichter in

Turbinen von Flugzeugen in Entwicklung. Sie sollen bei Temperaturen von mehr als 400°C
und bei Driicken von Uber 100bar in chemisch aggressiver Umgebung eingesetzt werden.

_

Gehausung Chip direkt dem Stahl-Membran Stahl-Membran mit
Medium ausgeset zt mechanischem U ber tr agungsel ement
Chip- EE= —
T echnologe
Si 150°C 200°C -250°C 450°C - 500°C
SOl 350°C 400°C -450°C 650°C - 700°C
SiCOIN 500°C 550°C - 600°C 800°C - 850°C

Abbildung 1-1: Vergleich unterschiedlicher Drucksensorkonzepte [Kr¢ 98]

1.3 Herstellung und Verfiigbarkeit von kubischem SiC

Die Herstellung von kubischem SiC auf Siliziumsubstraten geschieht standardmafig nach
dem von Nishino entwickelten Prozel3 [Nis 83]. Zuerst erfolgt auf dem Si-Substrat ein
Karbonisierungsschritt mit kohlenstoffhaltigen Gasen wie Ethan oder Ethen, der fir die
Kristallqualitat der Epitaxieschicht entscheidend ist. Die Epitaxie erfolgt dann mit
siliziumhaltigen Gasen (wie SIHSICLH,, SiCl) und Kohlenstofftragern (wie 84, CsHs,

CCl,, GHi4). Diese werden verdinnt in Wasserstoff oder Argon in die Reaktorkammer
eingelassen. Dieser Prozel} findet bei sehr hohen Temperaturen (ca. 1360°C) statt, nahe beim
Schmelzpunkt des Siliziums.

Dies ist fur mikromechanische Anwendungen nachteilig. Bei den hohen Temperaturen
entstehen im Substrat wéahrend der Abscheidung Kristalldefekte. Durch die verschiedenen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si und SiC entstehen weitere mechanische
Verspannungen im Substrat, die zu Versetzungen im Si und einer Verbiegung des Substrats
wahrend der Abkihlphase fiihren. Ein weiteres Problem bei hohen Temperaturen ist das

10
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homogene Heizen von grof3en Substraten. Dennoch fuhrt der Prozel3 zu SiC Schichten mit
hoher SiC Kristallqualitat.

Cree Research [Cre 96] verfugt tGber den am weitest entwickelten Prozel3 und hat auch das
Material kommerziell vertrieben. Die Schichten waren sowohl n- als auch p-dotiert lieferbar,
der Preis war allerdings sehr hoch (ca. 1000$ pro 1 Zoll Substrat) und die Substrate nur
sehr klein (1 Zoll). 1996 hat Cree die Produktion von kubischem SiC eingestellt und sich auf
die profitablere 4H- und 6H-Produktion konzentriert.

Die Nachteile des Nishino Prozesses fihrten bald zur Entwicklung von
Niedertemperaturabscheidungen. Zahlreiche neue ,Precursor‘ Gase wurden entwickelt und
erprobt. Golecki [Gol 92] berichtet 1992 Uber die Entwicklung eines Prozesses fur die
Epitaxie von kristalinem SiC bei7r50°C Prozel3temperatur mit Methylsilan ohne
Karbonisierung, er konnte jedoch von anderen Arbeitsgruppen nicht reproduziert werden.
Die SiC Schichten waren bei einer Abscheidetemperatur von 7&@t€r polykristallin.

Auch bei DaimlerChrysler wurde dieser Prozel3 verfolgt und es gelang, b&is@cC
kubisch texturiertes SiC herzustellen. Die Schichten waren extrem rauh, die Kristallqualitat
und damit die sensorischen Eigenschaften waren entsprechend nicht gut.

Hoya Research verfligt Uber ein Niedertemperaturverfahren fur SiC auf 4 und 6 Zoll
Substraten [Nag 97]. An SICOIN Filmen von Hoya, die im Rahmen dieser Arbeit analysiert
wurden, konnte keine brauchbare Qualitat festgestellt werden. Die Schichten waren zwar
glatt und die Schichtdicke lateral extrem homogen, das SiC war aber fast ausschlie3lich
polykristallin (vgl. Kapitel 6.2). Aul3erdem waren die Schichten nur nominell undotiert
erhaltlich.

Da im Moment brauchbare SiC Schichten kommerziell nicht erhdltlich sind, wurde im
Rahmen dieser Arbeit der Prozel3 mit Methylsilan bei mdglichst niedrigen
Abscheidetemperaturen weiterentwickelt. Durch die Entwicklung eines schnellen
Karbonisierungsschritts in Kombination mit geeigneten ProzefRRbedingungen fir die SiC
Abscheidung gelang es mit Methylsilan, kristallines SiC auf SOI Substraten herzustellen.
Die Qualitat entspricht der von SiC, das mit Hochtemperaturprozessen hergestellt wurde
und ist fur sensorische Anwendungen ausreichend. Die Charakterisierung der Schichten
erfolgte durch den Einsatz von verschiedenartigen Analysemethoden wie Réntgen, Hall,
PDS, TEM, AFM und Raman. Zugleich wurde auch eine geeignete In-situ Dotierung fur
den Prozel3 entwickelt und untersucht. Eine Vielzahl von Experimenten und die
ProzeRRsimulation mit dem kommerziellen FVM Programm PHOENICS haben dazu gefihrt,
dalR die Mechanismen fir das Wachstum geklart werden konnten. Um die Verfugbarkeit
von grof3flachigem SIiC zu gewahrleisten, wurde in der vorliegenden Arbeit ein LPCVD
System fiir die Abscheidung von SiC auf 4 Zoll Substraten aufgebaut. Uber erste Ergebnisse
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1 Einleitung

mit der neuen Anlage wird berichtet und Verbesserungsméglichkeiten unter Verwendung
der numerischen Simulation abgeschétzt. Die Eignung des Materials fir Sensoren wird
demonstriert.

Die Ergebnisse dieser Arbeit versetzen DaimlerChrysler vorerst als einzige Firma in die
Lage, SICOIN Material fir kommerzielle Hochtemperatur-Anwendungen herzustellen.
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2 LPCVD Prozel3 mit Methylsilan

2 LPCVD ProzeR mit Methylsilan

2.1 LPCVD Prozesse

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist die Epitaxie von SiC in einem LPCVD Prozel3 mit
dem Gas Methyisilan. Allgemein findet bei CVDHemicalVapourDeposition) Prozessen

eine Gasphasenreaktion an einer heillen Oberflaiche unter Abscheidung einer
Festkoérperkomponente stafium einen unterscheidet man nach dem Prozel3druck:

* Prozel3 bei atmospharischem Druck (APCVD = Atmospheric Pressure CVD)
* Prozel3 bei Unterdruck (LPCVD = Low Pressure CVD, p < 100mbar).

Zum anderen unterscheidet man nach der Art der Energiezufiihrung zum Substrat:

» Thermisch: Zufuhrung der Energie durch Strahlungs-, Direkt- oder HF-Induktions-
heizung.

» Plasmaunterstitzt: Zufihrung der Energie durch Gasentladung. Freie Elektronen
wandeln Molekile in reaktionsfreudige lonen um (PECVD = Plasma enhanced
CVD).

» Laser: Zufuhrung der Energie durch selektive Anregung von Gasmolekilen oder
durch direkte Zufuihrung auf das Substrat (LECVD = Laser enhanced CVD).

Fur kommerzielle Schichtherstellung werden hauptsachlich Plasma- und thermisch aktivierte
Prozesse verwendet. Der Laser kommt bei Spezialanwendungen zum Einsatz.
Bei jedem CVD Prozel’3 werden folgende Schritte durchlaufen:

» Transport der Edukte zur Substratoberflache (1)

» Adsorption der Reagenzien an der Substratoberflache (2)

» Vorgéange an der Oberflache (chemische Reaktion, Oberflachendiffusion, Einbau ins
Kristallgitter) (3)

» Desorption der Reaktionsedukte (4)

» Abtransport der Reaktionsprodukte (5)

Der langsamste Schritt bestimmt die Wachstumsrate. Diese ist entweder reaktionslimitiert
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2 LPCVD Prozel3 mit Methylsilan

(3) und dann exponentiell von der Temperatur abhéngig oder transportlimitiert (1 und 5)
und somit schwach von der Temperatur abhéngig.

CVD Prozesse werden durch den Massentransport, die Temperaturverteilung, die
Reaktionschemie und dem eigentlichen Wachstum (Vorgange an der Substratoberflache)
beschrieben.

2.2 LPCVD Versuchsreaktor

Abbildung 2-1zeigt den schematischen Aufbau des verwendeten LPCVD Reaktors. Es
handelt sich um einen Querstrom-Kaltwandreaktor.

_— Pyromete
Quarzfenster

\ Graphitheize
e

=

|
L e

L —Suszeptor
SE% R
GaseinlaR——— \ \ Gasausla
\ \ T
\ |
Graphit-
E@ Q Warmeschilder

Abbildung 2-1: Schematischer Aufbau des LPCVD Reaktors

Die notwendige Prozel3temperatur gewahrleistet ein maanderférmiger Graphitheizer mit
einer Leistung von 8 kW und gegeniberliegenden Graphitwdrmeschildern als
Warmereflektoren. Es handelt sich um eine Strahlungsheizung, das Substrat hat keinen
direkten Kontakt mit dem Heizer. Die Temperatur wird durch ein Quarzfenster kontaktlos
mit einem Pyrometer gemessen. Das Gas wird Uber einen Rechen seitlich in die Kammer
eingefuihrt. Um eine groRtmdgliche laterale Homogenitat bei der Abscheidung zu erreichen,
wird der Suszeptor mit dem Substrat wahrend der Abscheidung mit 5 Umdrehungen pro
Minute gedreht. Die maximale SubstratgréRe betragt 44 x 44Bendas Substrat nur am
Rand gehaltert ist, findet eine Abscheidung auf beiden Seiten statt. Die Nutzschicht ist
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2 LPCVD Prozel3 mit Methylsilan

hierbei immer auf der dem Heizer abgewandten Seite.

Eine Drehschieberpumpe erzeugt das Vorvakuum. Eine Turbomolekularpumpe TPS 330

von Balzers erzeugt den Basisdruck von 10°mbar. Die Drehschieberpumpe ist gleichzeitig

auch die Prozel3pumpe. Der ProzelRdruck wird mit einem Schmetterlingsventil, das sich
direkt vor der ProzelRpumpe befindet eingestellt. Das Saugvermégen wird durch Einengung
des Querschnitts variiert. Die Druckregeleinheit der Firma MKS gewahrleistet einen
konstanten ProzelRdruck. Der Gasflul3 der einzelnen Gase wird durch MassenfluRregler der
Firma MKS bestimmt, wodurch sich die Partialdriicke der einzelnen Gase einstellen lassen.

2.3 ProzeRfiihrung

Fur die Herstellung von kubischem SiC wurden in dieser Arbeit [100] orientierte Si
Substrate verwendet. Auf [110] und [111] orientierte Si-Substrate aufgewachsene SiC
Filme neigen weit mehr zur RiBbildung [Nis 95] wegen der doppelt so grol3en thermischen
Verspannungen gegenuber [100] Substraten [Mat 88][Lia 84]. Ursache sind die
unterschiedlichen kristallrichtungsabhangigen elastischen Konstanten. Die thermische
Verspannung o ergibt sich aufgrund der  unterschiedlichen  thermischen
Ausdehnungskoeffizientanvon Si und SiC zu [Sch 68]:

UZAOUAT%LQ

o= thermische Verspannung, Aa= 100° T ™ = mittlerer Unterschied der thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von Si und SiC, E =Young Modul, V = Poissonzahl, [xxx] =
Kristallrichtung, (E/(1-V))jog = 1.441 00" N/m® (E/(1-V))115 = 2.572 00" N/m’

Gleichung 2-1

Bei einer Abscheidetemperatur von 1200°C ergibt sich aufgrund der unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten nach Gleichung 2-1 bei der Verwendung von [100]
Siliziumsubstraten im SiC eine Zugspannung von OPR/ny [Lia 84].

Die thermische Verspannung wird durch eine geringere Abscheidetemperatur verkleinert, da
sie proportional zur Abscheidetemperatur ist. Bei hohen Temperaturen nahe dem
Schmelzpunkt von Silizium treten in Kombination mit thermischen Verspannungen
Kristalldefekte im Si (Versetzungen) auf und das Substrat verbiegt sich wahrend der
Abkuhlphase. Dies macht es fiir mikromechanische Anwendungen unbrauchbar und
begrundet die Entwicklung eines Niedertemperaturepitaxieprozesses.
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2 LPCVD Prozel3 mit Methylsilan

Im folgenden wird der in dieser Arbeit entwickelte Prozel3ablauf beschrieben: Die Substrate
werden durch einen zehnminitigen Reinigungsprozel in 120°C heil3er Caroischer Saure
(Schwefelsaure:Wasserstoffperoxid = 2:1) [Vos 78] von organischen Ruckstanden befreit.
Danach wird das maximal 4nm dicke natirliche Oxid [Nic 82] auf dem Silizium durch einen
einminitigen HF-Dip (Fa. Merck: Siliziumdioxid Atzmischung, Nr.07944) bei
Raumtemperatur entfernt. Nach dem Spilen in destiliertem Wasser werden die nun
hydrophoben Substrate durch Abblasen mit Stickstoff von restlicher Feuchtigkeit befreit und
sofort in den Reaktor eingebats wird in der Kammer ein Basisdruck voA@ mbar

hergestellt.
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Abbildung 2-2: SiC Abscheideprozel}

Abbildung 2-2 zeigt schematisch den eigentlichen ProzeRablauf, fir die Herstellung von
optimalen, undotierten heteroepitaktisch gewachsenen SiC Schichten auf Silizium. Zuerst
wird ein Karbonisierungsschritt mit Ethylen @) verdinnt in Argon ausgefuhrt, um eine
ganzflachige Nukleation des Substrats zu erreichen [vgl. Kap. 4.1.1]. Dieser ist fur die
Qualitat der SIiC Schichten entscheidend. Bei der Karbonisierung werden die Gase bei
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2 LPCVD Prozel3 mit Methylsilan

Raumtemperatur in die Reaktorkammer eingelassen. Es stellt sich ein Kammerdruck von
0.25mbar ein. Das Substrat wird dann in 75s auf 1220°C aufgeheizt und fir 30s auf dieser
Temperatur gehalten. Dann beginnt bei 1200°C der eigentliche Abscheideprozel3 mit dem
.Precursor-Gas Methylsilan @€-SiH;) verdinnt im Tragergas Wasserstoff bei 0.5mbar
Kammerdruck. Die Wachstumsrate betragt 4.6um pro Stunde. Die Abfolge der
Prozel3schritte ist sehr exakt einzuhalten, das Parameterfeld ist sehr eng. Neu in dieser
Arbeit ist der sehr schnelle Karbonisierungsschritt unter Verwendung von Argon als
Tragergas an Stelle von Wasserstoff.

Der Herstellungsprozeld von hochreinem Methylsilan wurde von der Firma Epichem im
Rahmen des EU Projektes SICOIN entwickelt und charakterisiert. Im Rahmen der
vorliegenden Arbeit wurde es getestet und von Epichem weiterentwickelt. Es ist
mittlerweile in sehr hoher Reinheit erhaltlich. Technische Daten und Daten Uber die
Restverunreinigungen sind im Anhang 11.4 dargestelit.

Die Entwicklung des dargestelliten Prozel3 geschah durch eine breit angelegte Serie von
Abscheidungen, bei der die ProzelRRparameter (Gaszusammensetzung, Gesamtdruck,
Partialdruck und Temperatur) variiert und der EinfluR auf die Kristallqualitat ermittelt
wurde. Die Teilschritte der Entwicklung und die Charakterisierung der SiC Schichten sind
in den Kapiteln 4,5 und 6 beschrieben.

Im folgenden ist, wenn nichts anderes erwahnt wird, immer dieser Prozel3 gemeint.
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3 MeRtechnik

Tabelle 2 gibt einen Uberblick tiber die angewandten Analyseverfahren:

Meflverfahren

MefBgrifie

Bestimmte Grofle

Riéntgen (Polfiguren)

3D-Verteilung der konstruktiven
Interferenzen

Textur (Kristallinitat)

Rontgen (Rocking Kurve)

Halbwertsbreite

Kristallqualitat

Optische Mikroskopie

Farbiges Bild

Schichtqualitat
grof3e Hohlraume

Rasterelektronenmikroskopie
(REM)

Bild in Graustufen von
mittelenergetischen Elektronen

Schichtdicke
Beschaffenheit von Ober-
flachen

Korngrenzen

Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM)

Bild in Graustufen von hoch-
energetischen Elektronen

Schichtdicke dinner Filme
Kristalldefekte
Kristallstruktur

Rasterkraftmikroskop (AFM)

Auslenkung eines Cantilevers

Oberflachenrauhigkeit

Optische Spektroskopie Lage benachbarter Intensitats- |« Schichtdicke
minima / -maxima
RAMAN Spektroskopie Streuung von Licht an Phononen « Verspannung
« Kiristallqualitat
PDS Absorption an diinnen Schichten|« Defektdichten
Leitfihigkeitsmessungen Strom/Spannung o Leitfahigkeit
* Leckstréme

Hall-Messungen

Strom/Spannung bei angelegten
Magnetfeld

Ladungstragerkonzentration
Ladungstragertyp
Ladungstragerbeweglichkeit
Aktivierungsenergie

Tabelle 2: MeRtechnik - Ubersicht

3.1 Roéntgenbeugung

Bei der Analyse von Epitaxieschichten mit Rontgenstrahlen, deren Wellenléange kleiner als
die zu untersuchenden Gitterkonstanten ist, kann aufgrund von konstruktiven Interferenzen
auf die Kristallstruktur und -qualitdt geschlossen werden. Fir die Rontgenanalyse wird ein
Gerat der Firma Seifert verwendet. Es besteht aus dem Generator ID 3000, der Elektronen
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3 MeRtechnik

auf 35keV beschleunigt und einem PTS Goniometer. Es wird die Kupfer Ky Linie = 1.54
Angstrom und als Filter Nickel verwendet.

3.1.1 Polfiguren

Die Textur von Kristallgittern wird aus Polfiguren bestimmt. Polfigur-Aufnahmen sind eine
zweidimensionale Darstellung einer dreidimensionalen Orientierungsverteilung der
Kristallite [Gri 95]. Man stellt den Detektor auf den Bragg-Winkel der zu untersuchenden
Netzebene und dreht die Probe um zwei zueinander senkrechte Achsen, um die raumliche
Verteilung dieser Netzebenen zu ermitteln. Sind alle Kristallite gleich ausgerichtet, erhalt
man scharf begrenzte Reflexe im Poldiagramm. Stehp-@iechachse senkrecht auf einer
Netzebene, erhalt man genau einen Reflex im Zentrum {100}. Verlauft die
Netzebenennormale nicht parallel zur Drehachse, so treten mehrere scharf lokalisierte
Reflexe zwischen Zentrum und Peripherie in der Polfigur auf. Die Anordnung der Reflexe
spiegelt die Symmetrie des Kristalls wider. Bei einem kubischen Kristall miissen, wenn man
die {111} Ebene untersucht, aus Symmetriegrinden 4 Reflexe entstehen. Treten weitere
Reflexe ¢ a’ leutet dies auf anders o b) “zrte Kristallbereiche hin. Abbildung 3-1 zeigt die
Polfigur emer {100} Netzebene.

s
s

Probe = T \
Na s

Polfi
[100] Reflex aur

Abbildung 3-1a,b: Schematische Darstellung der fur die Erstellung einer Polfigur notwendigen
Dreh- und Kipprichtung eines Kristalls (a); Polfigur einer {100} Netzebene, die senkrecht zur
Drehachse steht (b)

3.1.2 Rocking-Kurven

Die Verkippung einzelner Kristallite wird mit dem Rocking-Verfahren (X-Ray Rocking

Curve = XRC) bestimmt. Hierbei wird die Rontgenquelle und der Detektor auf einen festen
Winkel eingestellt, der fir den entsprechenden Reflex die Bragg-Bedingung erfiillt. Die
Probe wird dann verkippt. Die Halbwertsbreite des Rontgenreflexes wird als Mal3 fir die
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3 MeRtechnik

Kristallqualitat  hinsichtlich der Verkippung der Netzebenen senkrecht zur
Substratoberflache verwendet. Fur kubisches SiC ist dies eine relevante Mel3methode, da
hier Verkippungsfehler der einzelnen einkiigtan Bereiche die haufigsten Fehler sind.

Die instrumentelle Verbreiterung bei dem Rocking-Verfahren ist bei der verwendeten
Apparatur kleiner als 0.09° [Gri 95].

Weiterfihrende Literatur zur Analyse mittels Rontgenstrahlen 1aRt sich z.B. in [Klu 74],
[War 69] und [Bun 86] finden.

3.2 Mikroskopie

3.2.1 Optische Mikroskopie (VIS)

Fur die schnelle optische Analyse von SiC Schichten wurde ein optisches Mikroskop der
Firma Leica mit einer maximalen Vergré3erung von 250 fach verwendet.

3.2.2 Rasterelektronenmikroskop (REM)

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein REM S2700 der Firma Hitachi verwendet. Es besteht
aus der Probenkammer mit einem Basisdruck votmbar, in der sich die Probe und die
technischen Bauteile befinden. Die Elektronen treten aus einer Elektronenkanone (LAB 6 =
Lanthanhexaborid Kathode) mit einer einstellbaren Energie von 0.2keV bis 30keV aus und
werden durch mehrere Kondensor-Linsen zu einem Strahl mit einem Durchmesser von
minimal 3nm (bei 30keV) fokussiert. Dieser wird durch elektromagnetische Spulen
abgelenkt und tastet die Probe Punkt fur Punkt ab. Der auf die Probe einfallende
Elektronenstrahl 16st aus der Oberflache niederenergetische Sekundarelektronen aus.
Synchron zu dem hochenergetischen Elektronenstrahl wird ein Elektronenstrahl in einer
Bildréhre abgelenkt, dessen Intensitat mit der Intensitat der in einem Detektor gesammelten
Sekundarelektronen moduliert wird. Man erhdlt ein vergroRertes Bild der Oberflache im
Verhaltnis der abgetasteten Strecke auf der Probe zur abgebildeten Strecke auf dem
Bildschirm. Die maximale VergroRerung betragt 100000 fach bei 30keV. Die maximale
Aufldsung ist determiniert durch den Fokus des Elektronenstrahls und wird vom Hersteller
mit 4nm angegeben. Die tatséchliche Auflésung hangt stark vom Kontrast der zu
untersuchenden Struktur und der Justage des Mikroskops ab und betragt bei SiC-Si
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3 MeRtechnik

Strukturen ca. 25nm.
Um eine Aufladung der Schicht zu verhindern, wird auf diese eine 20nm dicke Goldschicht
durch ,Sputtern” aufgebracht. Eine weitere Probenpraparation ist nicht notwendig.

3.2.3 Transmissions Elektronen Mikroskop (TEM)

Die strukturellen Eigenschaften und Kristalldefekte von SiC Proben wurden mit einem
120kV Transmissions Elektronen Mikroskop (TEM) von Jeol an der Aristoteles Universitat
Thessaloniki analysiert. Dieses Gerat bietet bei optimaler Justierung samtlicher optischer
Teile eine maximale Auflésung von 0.5nm.

Da die maximale Schichtdicke der Proben kleiner als 200nm sein muf3, ist eine sehr
zeitaufwendige Probenpraparation notwendig. Die Préparationstechnik flir planare bzw.
Querschnittsaufnahmen ist unterschiedlich.

Fur planare Aufnahmen (Plane View Transmission Electron Microscope = PV-TEM) sind
folgende Praparationsschritte durchzufiihren: Die Probe wird auf einen Trager aufgeklebt
und dann das Silizium mechanisch abgedinnt und poliert. Danach wird sie in einen Ring
geklebt und in einen lonenstrahlatzer eingebaut. In die rotierende Probe wird mit einem
schrag einfallenden lonenstrahl ein Krater geatzt, bis selbige in der Mitte durchsichtig wird.
Am Rand des Kraters entsteht eine Ringflache, in der die Probendicke kleiner als 200nm ist.
Der Elektronenstrahl kann selbige durchleuchten und ein Bild von der SiC Oberflache
erzeugen. Abbildung 3-2 zeigt schematisch den Praparationsprozel3 fur eine PV-TEM
Aufnahme der Oberflache.

<200nm ‘

v

SiC — > A

S | / | ]
Ar** lonengrahl Symmetrieachse
des Atzkraters

Abbildung 3-2: Praparationsprozel fur PV-TEM Aufnahmen

Abbildung 3-3 zeigt die notwendige Probenpraperation fir Querschnittsaufnahmen (X-TEM
= Cross-section Transmission Electron Microscope). Zuerst werden zwei Teile der Probe
aufeinander und auf einen Halter geklebt. Dann werden sie seitlich mechanisch abgedinnt
und poliert. AnschlieRend wird die Probe vom Halter entfernt, in einen Ring geklebt und in
einen Argon lonenstrahlatzer eingebaut. In die rotierende Probe wird mit einem schrag
einfallenden lonenstrahl ein Krater geatzt, bis selbige in der Mitte durchsichtig wird. Es ist
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3 MeRtechnik

ein rotationssymmetrischer Krater entstanden, welcher einen Kreisring entlang des
Querschnitts der Probe aufweist, dessen Durchmesser kleiner als 200nm ist und somit TEM
Aufnahmen ermdglicht.

/ Ar Atzstrahl
Si
Kleber
200nm
. e > /<=
SIC y/< o Symmetrieachse des
SiC Atzkraters
mechanisches lonenstrahl
Atzen+Polieren Atzen
S _— > _— >

Abbildung 3-3: Praparationsprozel’ fir X-TEM Aufnahmen

Durch Anderung der Optik kann man auch die Bragg-Reflexe der Gitterstruktur erhalten.
Dieses kann zur Bestimmung der Gitterart und Orientierung genutzt werden. Der
wesentliche Vorteil gegentber Strukturanalysen mit Rontgenstrahlen besteht in der
Maglichkeit, sehr kleine Kristallbereiche bis hinab zu einer Ausdehnung von 50-200nm zu
analysieren. Die Zuordnung der einzelnen Reflexe zu den jeweiligen Gitterstukturen
geschieht mit Hilfe eines Computerprogramms.

Weiterfihrende Literatur zur Probenpraparation, zum Funktionsprinzip und zur Auswertung
lassen sich z.B. in [Rei 93] oder [Ame 97] finden.

3.2.4 Rasterkraftmikroskop (AFM)

Das Rasterkraftmikroskop (engl. Atomic Force Microscope = AFM) bietet die Mdglichkeit,
die Topographie von Festkdrperoberflachen quantitativ zu ermitteln. Die Funktionsweise
des AFM beruht auf der Wechselwirkung einer sehr diinnen Spitze (Radius <50nm) mit dem
Potential der Oberflache.

Die genaue Funktionsweise von Rasterkraftmikroskopen wird z.B. in [Ma 87] oder [Sch
97] erklart. Mit der AFM-Methode kann unter atmospharischen Bedingungen eine laterale
Aufldsung von 3nm und eine vertikale von weniger als 0.1nm erzielt werden [Bi 86].

Aus der durch diese Methode erhaltenen Topographie laf3t sich die mittlere Rauhigkeit der
Oberflache einer Epitaxieschicht bestimmen. Diese kann man aus den einzelnen Ho6hen
Z(X;Y) durch verschiedene Mittelungsverfahren erhalten, z.B.:
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Res = \/% i (z - 7)2

Gleichung 3-1

N = Anzahl der Mef3punkte, Z; = Hohe des i-ten Mefipunktes, Z = mittlere Hohe der
Oberfldche

Weiterfihrende Literatur zur Bestimmung der Oberflachenrauhigkeit und -gute laft sich
z.B. in [Ple 97] oder [Fan 96] finden.

3.3 Spektroskopie

3.3.1 Optische Spektroskopie

Zur Bestimmung der Schichtdicke von dinnen SiC Filmen auf dicken Si Substraten wird ein
optisches Spektrometer der Firma Bruins Instruments im Reflexionsmodus verwendet. Die
Schichtdicke d ergibt sich durch Auswertung N benachbarter Interferenz-Minima bzw.
Maxima des reflektierten Strahls zu:

1 A,
ﬁ; 2@(/\)[@\ A)

Gleichung 3-2

n(A) = mittlerer optischer Brechungsindex von ApAy; A;, Ay = Wellenidngen benachbarte

Interferenz-Minima bzw. -Maxima

Der Brechungsindex N} im Wellenlangenbereich zwischen 467nm und 691nm ergibt sich
nach [Jep 83] zu:

n(\) = 2.55378 + (3.417 1PA*; [A\] =nm

Gleichung 3-3

3.3.2 Photothermal Deflection Spectroscopy (PDS)

Die PhotothermalDeflection Spectroscopy (PDS) mif3t schwache Absorption sowohl von

Kristalldefekten als auch von Elektronenplasmen [Jac 81] [Cur 88]. Die zu untersuchende

Probe wird mit monochromatischem Licht bestrahlt. Die Energie des absorbierten Lichtes
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wird in Warme dissipiert. Dieses fuhrt zu Warmewellen, die von der Probenoberflache
ausgehen und Anderungen des Brechungsindexes in dem die Probe umgebenden Medium
(Tetrachlorkohlenstoff = C@) auslésen. Ein Laserstrahl, der an der Oberflache der Probe

vorbeigefuhrt wird, wird durch den sich &ndernden Brechungsindex abgelenkt. Diese
Ablenkung wird mit einen Quadrantendetektor gemessen und ist direkt proportional zur
absorbierten Energie. Das PDS-Signal istoftir<< 1 (d = Schichtdicke) proportional zur
Absorptiona. Zur Bestimmung des Proportionalitatsfaktors mufd das PDS-Spektrum fur
SiC mit einer Transmissionsmessung geeicht werdenaklir> 1 wird das PDS-Signal
konstant und ist nicht mehr proportional zur optischen Absorption. Abbildung 3-4 zeigt den
schematischen Aufbau des PDS-Mel3platzes.

HeNe Laser

Probe

Breitbandlicht-
quelle (Xe Lampe)

Kuvette, gefullt
mit Tetrachlor-
M onochromator kohlensto ff

Chopper

—— |

Quadrantendetektor

Lock-in Verstarker

Abbildung 3-4: Schematischer Aufbau dB®S-Mel3patzes

Die hier verwendete PDS-MeRapperatur kann bei Schichtdicken von ca. 2.3um
Absorptionskoeffizienten von Fem' bis fast 16cmi' messen, also Uber fast 5
GrofRenordnungen.

PDS Messungen kdnnen nur an freistehenden SiC Membranen erfolgen, da Silizium
aufgrund der kleineren Bandliicke und der groR3eren Schichtdicke wesentlich starker
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absorbiert als das diinne SiC.

SiC Membran fiir PDS Messung

— Silizium
ﬁq ]
SiC auf der Ruckseite

Abbildung 3-5: Freistehende SiIC Membran

Die Herstellung der freistehenden SIC Membran erfolgt durch Strukturierung der SIC

Schicht auf der Rickseite der Probe mit Aluminium. AnschlieRend wird die SiC Schicht in
einem Plasmaatzproze3 [Ric 97] geotffnet und das darunterliegende Si in einem
nachfolgenden anisotropen nafRchemischen Atzschritt in 30% KOH bei 85°C entfernt. Da
SiC atzresistent gegen KOH ist, bleibt die SIC Membran stehen. Eine detaillierte
Beschreibung der Probenpraparation und Auswertung der Defektdichte aus der PDS Kurve
findet man in der Diplomarbeit des Autors [M6l 95].

3.3.3 Raman Streuung

Die Raman Streuung ist zur Bestimmung der Kristallqualitat und von Verspannungen im
Kristall geeignet. Die Lage, die Intensitat und die Halbwertsbreite der Ramanlinien sind ein
Malf3 fur die Gitterqualitat [Nak 97].

Da kubisches SIiC zwei Atome pro Elementarzelle besitzt, existieren 3 optische
Phononenmoden, eine longitudinal optische LO bei 973amd eine 2-fach entartete
transversal optische TO bei 796.5tnVergleicht man die bekannte Wellenzahl eines
idealen Kristalls mit der gemessenen Wellenzahl der Ramanlinien, kann man auf die
Anderung der Gitterkonstante und somit auf die Verspannung der Schichten schlieRBen.

Aus der Verschiebung der Wellenzahl der transversal optischen Phononen laf3t sich die
relative Anderung der Gitterkonstante berechnen durch [Ole 88]:

A
W(TO) = 7965cm ™ +3734cm™(-—)

dy

Gleichung 3-4

ay = Gilterkonstante im ungedehnten Zustand; Aa = Anderung der Gitterkonstanten
Eine spezielle Probenpraparation fir Ramanmessungen ist nicht erforderlich. Das Substrat
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hat keinen stérenden EinfluR auf die Messung, da die Phononenmoden des Siliziums
(521cnt) weit genug von denen des SiC entfernt liegen. Die Raman Messungen fiir die
vorliegende Arbeit wurden an der Universitat von Montpellier durchgefihrt.

3.4 Elektrische MefRmethoden

Zur Durchfihrung von elektrischen Messungen ist eine spezielle Probenpraparation
notwendig. Elektrische Messungen sind nur an SiC auf SOI Substraten (SICOIN) sinnvoll,
da nur hier eine Isolation zum Substrat vorliegt.

3.4.1 Probenpriparation

Fur elektrische Messungen sind zwei wesentliche Punkte zu beachten:

» die Kontakte missen eine Ohmsche Kennlinie aufzeigen (1)
» elektrische Kurzschlisse durch das Substrat missen vermieden werden (2)

zu (1)
Nominell undotiertes Siliziumkarbid zeigt genauso wie n-dotiertes Siliziumkarbid mit
400nm dicken Aluminiumkontakten eine Ohmsche Kennlinie.

zu (2)

SiC, welches am Rand der Probe unbeabsichtigt abgeschieden wird, verursacht elektrische
Kurzschliisse. Daher sind fir elektrische Messungen die in Abbildung 3-6 dargestellten
ProzelRRschritte notwendig: Zuerst wird Aluminium mit einer Schattenmaske als
Atzmaskierung aufgedampft. Danach wird an den freien Stellen das SiC und Si bis auf das
Oxid in einem NBEO, Plasma abgeatzt. Die Aluminiummaske wird entfernt und die
Aluminiumkontakte aufgedampft.

Al

SC——70 SC—7—mo0 1o SC—km 1 o

S — Si—

Si-oxid

S —
Si-oxid Si-oxid
SI-Bulk

SI-Bulk SI-Bulk

Abbildung 3-6: Probenpriiparation fiir elektrische Messungen

Fur Leckstrommessungen tber das Oxid wird auf der unteren Seite des Siliziumsubstrats ein
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Aluminiumkontakt aufgebracht.

3.4.2 Leitfahigkeits- und Leckstrommessungen

Die temperaturabhangigen Leitfahigkeits- und Leckstrommessungen wurden bei einem
Druck von 10'mbar durchgefihrt, um eine Anlagerung von Wasserdampf und eine

Oxidation der Kontakte zu verhindern. Der Strom wird mit einem Pikoampermeter Hewlett
Packard 4140b gemessen. Fir die Leitfahigkeit gilt folgende Beziehung:

I _ 1
D= G
U Ldl
Gleichung 3-5

I = Strom, U = Spannung, b = Probenbreite, d = Probendicke, | = Probenldnge, T =
Temperatur

Die Messungen wurden von Raumtemperatur bis 350°C durchgefihrt.

3.4.3 Hallmessungen

Zur Bestimmung der Ladungstragerkonzentration, des Ladungstragertyps und der
Ladungstragerbeweglichkeit wurden Hallmessungen durchgefiihrt. Diese wurden mit einem
HallmeRplatz der Firma Biorad bei Raumtemperatur durchgefiihrt.  Die
temperaturabhangigen Messungen wurden an einem Hallmef3platz mit einem Kryostaten der
Firma Kryovac in Kombination mit Kethley Instrumenten an der Technischen Universitat
Berlin durchgefiihrt. Der Temperaturbereich dieser Hallmessungen erstreckte sich von -
150°C bis 450°C.
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

4 SiC Epitaxie auf Silizium

In diesem Kapitel werden zuerst die zum Verstandnis der Ergebnisse notwendigen
Grundlagen der Epitaxie erklart. Dann werden die kristallografischen Eigenschaften der
Epitaxieschichten analysiert, die EinfluRparameter der einzelnen Prozel3schritte auf die
Kristallqualitat aufgezeigt und der Wachstumsprozel3 geklart. Der Fortschritt des im
Rahmen dieser Arbeit weiterentwickelten Prozesses wird zum einen durch einen Vergleich
mit SiC, welches bei DaimlerChrysler mit Methylsilan ohne Karbonisierungsschritt
hergestellt wurde als auch durch Vergleich mit SiC anderer Hersteller aufgezeigt.

Am Schlu? wird das ausschlie3lich in Kombination mit dem hier entwickelten Prozel}
funktionierende selektive Wachstum von SiC auf lateralen Si-Sikturen auf Silizium
Substraten beschrieben.

Fur die Epitaxie werden immeBOOum dicke, beidseitig polierte Bor-dotierte [100]
Chochalszki-Silizium Substrate [Zul 84] der Firma Okmetic mit einem spezifischen
Widerstand von 3G0Qcm verwendet.

4.1 Epitaxie - Grundlagen

Bei epitaktischem Wachstum hat die gebildete Schicht dieselbe Gitterstruktur wie das
Substrat. Hierbei unterscheidet man zwischen Homo- und Heteroepitaxie. Im ersten Fall ist
das Material der aufgewachsenen Schicht mit dem des Substrats identisch, im zweiten Fall
nicht. Heteroepitaktisches Wachstum wird um so schwieriger, je unterschiedlicher die
Gitterkonstanten sind. Die daraus resultierende Gitterfehlanpadswirg definiert als die
Differenz der Gitterkonstanten bezogen auf ihren Mittelwert:

A= kl_kZ
1
Emkl"'kz)

Gleichung 4-1
k1. k> = Gitterkonstanten

Bei der Heteroepitaxie von SIiC auf Si betragt die Gitterfehlanpassung 21.9%, dies macht
epitaktische Wachstum schwierig.
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

4.1.1 Wachstum

Molekule, die auf eine Oberflache treffen, werden aufgrund von van der Waals Kréaften von
dieser adsorbiert, ohne eine chemische Bindung einzugehen. Sie diffundieren solange tber
die Oberflache, bis sie entweder einen freien Gitterplatz finden oder die Oberflache wieder
verlassen. Im ersten Fall gehen sie dann eine kovalente (chemische) Bindung, d.h. mit
Elektronenaustausch ein, die wesentlich starker ist als die physikalische van der Waals
Bindung. Dies zeigt Abbildung 4-1.:

E

Physikalische Adsorption und Oberflachendiffusion Chemische Bindung

Abbildung 4-1: Oberflaichenvorgénge bei CVD Prozessen

Die mdogliche Diffusion der adsorbierten Molekile Uber die Oberflache ist einer der
wichtigsten Vorgange, der Uber epitaktisches Wachstum entscheidet. Die zufallig
auftreffenden Molekile werden durch Diffusion an einen freien Platz im Kristallgitter
transportiert. Direkte Untersuchungen der Oberflachendiffusion sind erst in jungster Zeit mit
Tunnelmikroskopen (STM) durchgefihrt worden. StandardmaRig wird die
Oberflachendiffusion indirekt durch die strukturellen Eigenschaften von Epitaxiefimen
bestimmt. Die Oberflachendiffusionslangeist die mittlere Weglange, die einem Molekl
zur Verfigung steht, bis es im Kristallgitter Einbau findet. Sieilnest sich zu:
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E

- 8

k.T N 2B,T

AN=alQ/N, =aQ/kt =a B~ [ B
o ’ h R(T)

Gleichung 4-2

a = Entfernung zwischen zwei Ubergangspldtzen auf der Oberfliche, Ny = mittlere Anzahl
der Spriinge eines Molekiils auf der Oberfldche, bevor es ins Kristallgitter eingebaut wird, t
= mittlere Verweilzeit, k, = Wahrscheinlichkeit eines Sprunges pro Zeit, E; = (physikalische)

Adsorptionsenergie, kg = Boltzmann Konstante, h = Plancksche Konstante, T =
Abscheidetemperatur, R(T) = Abscheiderate [nm/s], N = Anzahl der Atome pro nm in der
Schicht

Eine detaillierte Herleitung der Diffusionslangefindet sich z. B. in [Smi 95, S.129-135].

Aus der obigen Gleichung geht hervor, dal3 die Oberflachendiffusionsléange im wesentlichen
exponentiell von der Abscheidetemperatur abhangt. Fir epitaktisches Wachstum muf3 eine
gewisse Temperatur vorhanden sein, um eine hinreichend hohe Oberflachendiffusionslange
zu bekommen. Sie mul3 in der GrélRenordnung einiger Gitterkonstanten liegen. Da die
Oberflachendiffusionslange mit zunehmender Abscheiderate kleiner wird, darf diese bei
gegebener Abscheidetemperatur eine bestimmte Hohe nicht Gbersteigen, damit epitaktisches
Wachstum stattfinden kann.

4.1.2 Nukleation

Der erste Schritt des Wachstums einer Schicht ist die Nukleation der blanken
Substratoberflache. Man unterscheidet zwei Falle:

» Die Oberflachendiffusionslange < a; (1)
» Die Oberflachendiffusionslange >>a; (2)

Im ersten Fall (1) ist die Nukleation unproblematisch. Die Molekille missen an dem Ort, an
dem sie auftreffen, auch eine Bindung eingehen oder die Oberflache wieder verlassen.
Epitaktisches Wachstum ist aufgrund der zu kleinen Diffusionsl@ngdcht moglich (=
guenched growth mode).

Im zweiten Fall (2) haben die adsorbierten Molekiile die Mdglichkeit, sich eine Zeitlang frei
Uber die Oberflache zu bewegen. Die Oberflache bildet sich nach thermodynamischen
Gesichtspunkten aus, d.h. die gesamte Energie der Oberflache wird minimiert. Man spricht
von der Benetzung des Substrats durch den aufwachsenden Film [Smil48f.]S Das
Verhaltnis der Oberflachenenergie des Substygtdes aufwachsenden Filngs und des
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

Interface zwischen Film und Substrat vi entscheidet Gber die Benetzung. Man unterscheidet
zwei Félle:

* VintVYe<Ys (a)
* VintYe>Ys (D)

Im Fall (a) ist das Aufwachsen des Fims energetisch ginstig, dies fihrt zu einem
gleichmaRigen, zweidimensionalen Wachstum und einer geschlossenen, glatten Schicht
(Franck van der Merwe Wachstum). Im Fall (b) ist die Energie des Interface und die
Energie der aufwachsenden Schicht groRer als die der Substratoberflache. Somit ist die
Bildung einer geschlossenen Schicht nicht mdglich. Es kann sich nur dreidimensionales
Inselwachstum einstellen (Volmer-Weber-Wachstum). Die gesamte freie Energie ist hierbei
geringer als bei der Bildung einer geschlossenen Oberflache, da durch Inselwachstum die
Kontaktflache zwischen Schicht und Substrat verkleinert wird.

Bei der Heteroepitaxie von SiC auf Si ist aufgrund des grof3en Unterschieds der
Gitterkonstanten und der rekonstruierten Oberflache von Silizium die freie Energie des
Interfaces yinscsy plus die des Epitaxieflmsysc grofBer als die der blanken
Siliziumoberflacheys und damit thermodynamisch unginstig. Daher ist die Benetzung der
Substratoberflache bei der SiC-Si Heteroepitaxie ein kritischer Punkt. Ein Losungsansatz ist
das vorherige Aufbringen einer dinnen Karbonisierungsschicht, die die Oberflache des
Substrates (bei geringeren Temperaturen, bei denen die Oberflachendiffusionslange sehr
klein ist) ganzflachig bekeimt und so als Grundlage fiir zweidimensionales Wachstum dient.
Das anschlieRende Wachstum von SIiC auf dieser SiC Karbonisierungsschicht ist
unproblematisch, da hier keine Gitterfehlanpassung und damit keine erhdhte
Interfaceenergieyfxab-sic)) auftritt. Zudem ist die durch die Karbonisierung gebildete SiC
Oberflache rauh und bietet viele Nukleationszentygaf). Es gilt dann der Fall (a), d.h.
Vinkab-sic) T Yrsio) < Ykat- Man erhélt das gewtinschte, zweidimensionale Franck van der
Merwe Schichtwachstum.

4.1.3 Kiristalldefekte

Bei der Heteroepitaxie von SiC auf Si bilden sich aufgrund der Gitterfehlanpassung immer
Kristalldefekte aus. In der Nahe des Interfaces tritt eine hohe Versetzungsdichte auf, die die
Gitterfehlanpassung ausgleicht. In kubischem SiC werden dadurch 19% der
Gitterfehlanpassung von den insgesamt 21.9% ausgeglichen [Pec 95], [Ryu 85].
Desweiteren treten Stapelfehler (SF = Stacking Fault) auf. Hierbei ist die Stapelfolge,
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normalerweise ABCABC, gestort [Nut 87]. Zudem konnen C- und Si- Atome jeweils
gegeneinander vertauscht sein, was als Antiphasengrenzen (APB = Antiphase Boundary)
bezeichnet wird [Hol 69], [Pir 87]. Eine weitere Defektart sind Kristdlimgee (T =

Twins). Hierbei wachsen kubische SiC Bereiche auf einer falschen Netzebene auf. Eine
andere Art von Defekten, die bei der Heteroepitaxie von SIiC auf Si auftreten, sind
Hohlraume (Voids, Cavites, Lécher) im Silizium. Sie entstehen zu Beginn des Wachstums
durch Verdampfung von siizium aus dem Substrat [Seo 98].

4.2 Charakterisierung

Im folgenden werden die strukturellen Eigenschaften der SiC Epitaxieschichten analysiert.
Sie wurden unter Standardbedingungen (T = 1200°C) mit dem in Kapitel 2.3 beschriebenen
und im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Prozel3 hergestellt.

Die optisch gemessene Schichtdicke betragt+t@Iim. Sie wurde Uber 100 mal
reproduziert und es wurden nur minimale Abweichungen von Schicht zu Schicht
festgestellt. Der Prozel3 erweist sich danach als sehr stabil und reproduzierbar.

Die Kiristallstruktur der SiC-Schichten wurde bei allen Proben mit der Rontgen
Polfiguranalyse festgestellt. Abbildung 4-2 zeigt die Textur ( = dreidimensionale Darstellung
der Verteilung der Orientierung der Kristalle). Man erhalt in [100] Richtung (a) genau
einen, in [111] Richtung (b) genau 4 Reflexe. Es traten keine weiteren Reflexe von
Kristallbaufehlern auf. Dieses zeigt, dalR die Kristallstruktur kubisch und kristallin ist.

w10 w10
10 3
.:l.
Zahl- 5 Zahl- {
rate rate | | I
ai i
0 Q. | Gt
0 2 | 0
M= .I'
- i
270 o 240
]

3

Abbildung 4-2 a,b: Textur in [100] (a) und [111] (b) Richtung
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Abbildung 4-3: Rocking-Kurve des [200] Reflexes

Die Qualitdt der kristalinen Schichten hinsichtlich Vegdng erhédlt man aus der
Halbwertsbreite der Rocking-Kurve. Abbildung 4-3 zeigt die Rocking-Kurve des [200]
Reflexes einer 2|8n dicken SiC Schicht. Die Halbwertsbreite betragt £0201°. Dies
entspricht bei einer 218n dicken SIiC Schicht dem Stand der Technik (vgl. Abbildung 4-
17). Im Vergleich zum friheren Prozel3 bei DaimlerChrysler mit Methylsilan ohne
Karbonisierungsschritt konnte die Halbwertsbreite von 0.54° auf 0.27° gesenkt und somit
die Kristallqualitat stark gesteigert werden.

Das Qualitatsmerkmal Oberflachenrauhigkeit wurde durch AFM Aufnahmen ermittelt.
Abbildung 4-4 zeigt diese von einer unpolierten Standard SiC Schicht. Sie zeigt eine
geschlossene, glatte Oberflache. Man erhélt eine mittlere Rauhigkeitzmerr R8.47 nm.

Die gemessene Flache betragt 20x28pDie Schicht erscheint auch optisch glatt und zeigt
eine spiegelnde Oberflache, was die hohe Qualitat des gewachsenen SiC widerspiegelt.
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Abbildung 4-4: AFM Messung und MelRergebnisse der Rauhigkeit einer unpolierten SiC Oberflache

Die strukturelle Analyse der Epitaxieschichten wurde mit einem Transmissions Elektronen
Mikroskop durchgefihrt. Abbildung 4-5a zeigt den Querschnitt (X-TEM) der SiC Schicht.
In dieser VergroRerung wird die gesamte SiC Schicht und der obere Teil des Silizium
Substrats gezeigt. Imili@ium hat sich wahrend des Wachstums unter der SiC Schicht ein
Hohlraum (Loch, Cavity, Void) gebildet. Er besitzt die Form einer inversen Pyramide, deren
Schenkel sich entlang der {111} Ebene erstrecken und deren HohemOl@tragt. Die
Ursache der Hohlraume sind Diffusionsvorgange vom Silizium aus dem Substrat wahrend
des Prozesses [Fer 96] [Bjo 97].

Die Auswertung der planaren PV-TEM Aufnahme (Abbildung 4-5b) am SiC-Si Interface
ergibt, dalR die laterale Ausdehnung der Hohlraume ca. 3% der gesamten Flache am
Interface ausmacht. Die Hohlraumdichte ist eine Funktion der Abscheidetemperatur. Beim
Wachstum von kristallinen Schichten H200°C sind Hohlrdume schwer zu vermeiden
[Seo 98]. Weitere Untersuchungen und die entwickelten Mdglichkeiten zur Vermeidung
dieser Hohlraume bei dem SIiC Wachstum auf SOI Substraten sind in Kapitel 6.3.1
beschrieben.
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Abbildung 4-5a,b: X-TEM Aufnahme von der SIC Schicht; PV-TEM Aufnahme vom SIC-S
Interface

defektfreies SiCy

Abbildung 4-6: Oberflaichennahe hochauflésende X-TEM Aufnahme

Typische strukturelle Defekte werden erst in einer hoheren Auflosung sichtbar. Dies zeigt
Abbildung 4-6. Nahe der Oberflache sind nur Stapelfehler (SFs) und Antiphasengrenzen
(APBs) in begrenzter Anzahl zu erkennen. Zwilingswachstum laRt sich hier nicht
beobachten, da die meisten Defekte des Interfaces an der Oberflache ausgewachsen sind.
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Dies geschieht, wenn zwei Defekte zusammentreffen und sich dadurch gegenseitig
ausloschen. Detaillierte Untersuchungen und Eigenschaften solcher Defekte lassen sich z.B.
in [Pir 87], [Nut 87] und [Zyw 98] finden.

In einer planaren Aufnahme der SiC Oberflache (PV-TEM), dargestellt in Abbildung 4-7,
erkennt man Stapelfehler und Antiphasengrenzen. Stapelfehler laufen entlang den
Kristallrichtungen und sind zueinander rechtwinklig, Antiphasengrenzen kénnen allen
Richtungen folgen. Antiphasengrenzen lassen sich zwischen Kristallbereichen finden, bei
denen Si und C Atome jeweils gegeneinander vertauscht sind [Hol 69]. Diese Defekte sind
wohlbekannt fur kristallines Siliziumkarbid. Ansonsten ist die Oberflache in grof3en
Bereichen defektfrei, es lassen sich keine polykristallinen Einschlisse finden.

. ] SiC Oberflache

= : i defektfreies SiC

2 [
-
Vs . &
!0.5 m SFs . 3 F !

"‘ i
L S = . = !
e _ APBs 1 =l -
| BL { -
' -
I W
In;. e r II H

Abbildung 4-7: PV-TEM Aufnahme der SiC Oberflache

Quantitativ 148t sich an der Oberfliche die Stapelfehlerdichte zu ca&c¥l0nd die

Antiphasengrenzendichte zu cal®cni® bestimmen. An kommerziellen Schichten von

Cree wurden &hnliche Defektdichten gefunden (SES’ &%, APBs: 410°cni?) [Sto 94]

[Sto 95].

Im Interfacebereich SiC-Si erkennt man in Abbildung 4-8 eine grol3e Dichte an

Stapelfehlern, ein starkes Zwilingswachstum (T) und Versetzungen. Die Dichte der

Kristallzwilinge am Interfice betragt 20’cni®. Bei Schichten von Cree I&Rt sich dagegen

kein Zwillingswachstum finden.

Die Kristallqualitat ist in diesem Bereich schlecht. Dieses ist das Resultat der

Gitterfehlanpassung von 21.9% zwischen Siliziumkarbid und Silizium. Der gro3te Teil
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dieser Fehlanpassung wird durch Kristalldefekte (vor allem Versetzungen [ Pec 95][Ryu 85])
ausgeglichen. Das Interface erstreckt sich Uber einen Bereich vonufastDes zeigt

sowohl die spater diskutierte Schichtdickenabhangigkeit der Kristallqualitat als auch die der
elektrischen Eigenschaften. Dennoch bessern sich die strukturellen Eigenschaften nach den
ersten 200nm der Schicht, die Defektdichtamt ab und es lassen sich fehlerfreie Bereiche
finden.

Abbildung 4-8: Interfacenahe hochauflésende X-TEM Aufnahme

Die Kristallqualitat und mechanische Verspannung der Schicht kdnnen ortsaufgelost mit
Raman Messungen bestimmt werden (Abbildung 4-9).
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Abbildung 4-9: Raman Spektrum an SIC: Verschiebung der Wellenzahlen der transversal optischen
Phononen (TO) am Interface al's Indikator von mechanischen Verspannungen

Die Verschiebung der Raman Linie am Si-SiC Interface der transversal optischen Phononen
zu kleineren Frequenzen beschreibt eine Zugspannung in der SIC Schicht am Interface [Blu
98]. Diese kénnen aus der Gitterfehlanpassung und den unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zwischen SIiC und Silizium resultieren. Die Intensitat der
Ramanlinie nimmt am Inteate stark ab, d.h. die Halbwertsbreite steigt an. Dies spiegelt die
schlechte Kristallqualitat in diesem Bereich wider. An der Oberflache steigt die Intensitéat an
und die Halbwertsbreite nimmt ab. Die Verschiebung der Ramanlinie geht zurtck, d.h. die
mechanische Spannung vom Interface hat sich hier abgebaut.
Die Veranderung der Gitterkonstante vom SiC am Interface laRt sich durch die
Verschiebung der Raman Linie der transversal optischen Phononen mit Gleichung 3-4 zu
0.075% abschéatzen. Verwendet man fur SiC eine effektive elastische Konstaniggg/1-
gleich 1.44T10"'N/n? [Li 84], so ergibt sich in der SiC Schicht aus der Anderung der
Gitterkonstante eine Verspannung von TIO8N/n?. Dieser Wert ist sogar etwas kleiner
als der errechnete Verspannungswert, der aus den unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten resultiert (siche Kapitel 2.3: A0/R/m?). Daher wird der
Hauptteil der Gitterfehlanpassung von 21.9% nicht durch mechanische Spannungen,
sondern durch Kiristalldefekte am Interface ausgeglichen, woraus die schlechten
strukturellen Eigenschaften in diesem Bereich resultieren. Wie aus der Literatur [Pec 95]
bekannt, werden ca. 19% durch Versetzungen ausgeglichen. Der Rest, 2.9% wird folglich
bei dem Methylsilanprozel3 durch andere Kristalldefekte wie Stapelfehler und
Zwilingswachstum aufgenommen. Die Verspannung am baterérgibt sich alleine aus den
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten.
Der im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Niedertemperaturprozel3 in Verbindung mit dem
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neuen schnellen Karbonisierungsschritt unter Verwendung von Ethylen verdinnt in Argon
liefert kubisches SiC, das von den strukturellen Eigenschaften her dem Stand der Technik
entspricht, aber hinsichtlich der niedrigeren Abscheidetemperatur eine Weiterentwicklung
darstellt. Das schlechte Interface resultiert aus der groRen Gitterfehlanpassung zwischen
SiC und Si und ist durch einfache Epitaxie nicht zu verbessern.

4.3 Untersuchung des Wachstumsvorgangs

4.3.1 Karbonisierung

Voraussetzung fur die Herstellung von SiC Schichten mit hoher Qualitat ist die
Durchfuihrung des in dieser Arbeit entwickelten und optimierten schnellen
Karbonisierungsschrittes. Wird der Prozel3 zwar mit Methylsilan aber ohne
Karbonisierungsschritt durchgefiihrt, wie bisher bei [Gol 89] oder [Krd 95], fuhrt dies bei
zu niedrigen Temperaturen (T < 1100°C) zu orientiert polyMmsta Proben und bei
hohen Temperaturen (T > 1100°C) zu extrem rauhen Schichten.

Eine gute Karbonisierungsschicht (,Bufferlayer”) mul3 wegen der notwendigen
Kristallinformation fur das anschlieBende SiC Wachstum kristallin sein. AuRerdem muf3 das
Substrat ganzflachig benetzt werden, sonst entsteht Inselwachstum. Abgesehen von der
Schaffung von Nukleationszentren mindert eine im Vergleich zur sonst tblichen hohen SiC
Wachstumsrate kleine Karbonisierungsrate die Defektbildung.

Im Gegensatz zur eigentlichen SiC Beschichtung wird bei der Karbonisierung nur der
Kohlenstofftrager Ethylen () verwendet. Als Siliziumquelle dient hier das Substrat, so
dalR sich an der Oberflache SiC bilden kann. Als Tragergas fur Ethylen wird Argon
verwendet, da der sonst ubliche heil3e Wasserstoff das blanke Siliziumsubstrat atzt und die
Oberflache schadigt.

Abbildung 4-10 zeigt eine X-TEM (a) und PV-TEM (b) Aufnahme der so hergestellten
Karbonisierungsschicht. Sie ist ganzflachig, 7nm dick und das darunterliegende
Siliziumsubstrat ist frei von Hohlraumen. Dies steht im Gegensatz zu vielen bisherigen
Veroffentlichungen, welche die Karbonisierungsphase als Zeitpunkt der Hohlraumbildung
ansehen [Li 95]. Vermieden wird die Hohlraumbildung in dieser Arbeit durch die geeignete
Wahl der Gase und der ProzeRBparameter, d.h. vor allem durch eine schnelle und
dunnschichtige Karbonisierung mit Ethylen. Eine neueste Verotffentlichung zu diesem
Thema berichtet Uber die Herstellung von extrem dunnen (3nm) hohlraumfreien
Karbonisierungsschichten bei bestimmten Parameterfeldern mit anderen Gasen [Sch 98].
Uber die Qualitat des aufwachsenden SiC wird jedoch nicht berichtet. Weitere
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Untersuchungen zur Hohlraumbildung sind im Kapitel 6 zu finden.

Die PV-TEM Aufnahme der Oberflache der Karbonisierungsschicht (Abbildung 4-10b)
zeigt eine groRe Oberflachenrauhigkeit, die sich mit dem AFMgzid R 4nm bestimmen

lakt. Diese schafft Nukleationszentren und beglnstigt das gleichmaRRige und
zweidimensionale SiC Wachstum. Die zugehoérige Diffraktions-Aufnahme (Abbildung 4-
10b) zeigt neben den [220] Reflexen detizi@msubstrats solche vom kubischem
kristalinem SIiC mit 4° Fehlorientierung. Reflexe von SiC Zwilingen (T) sind auch
vorhanden. Die kubische Struktur des Kristallgitters der Karbonisierungsschicht ist fur die
Weiterg abe der Kristallinformation an die aufzuwachsende SiC Schicht wichtig.

50nm
<+—>

Karbonisi erungsschicht

Abbildung 4-10a,b: Karbonisierungsschicht: X-TEM (a) und PV-TEM (b) Aufnahme mit
zugehoriger Diffraktions Aufnahme

Wie aus Abbildung 2-2 hervorgeht, wird der Karbonisierungsprozeld bei Raumtemperatur
gestartet. Die ProzefRtemperatur wird mit einer steilen Heizrampe in 75s auf 1220°C
hochgefahren und 30s konstant gehalten. Im Anstiegsbereich der Temperatur bildet sich
héchstwahrscheinlich un-stéchiometrisches, polykristallines Si-C, welches einen langsamen
Ubergang zum stochiometrischen SiC ermdglicht. Da die Oberflachendiffusionslange (vgl.
Gleichung 4-2) bei den erst noch niedrigen Temperaturen sehr gering ist, wird das Substrat
trotz der hohen freien Energie des Interfaces ganzflachig benetzt. Mit steigender
Temperatur und Zeit bildet sich an der Oberflache immer mehr kristallines SiC. Die
Karbonisierungsrate muf3 einerseits niedrig genug sein, um Inselwachstum zu vermeiden,
andererseits mul3 die Schicht schnell genug geschlossen werden, um die Hohlraumbildung
zu vermeiden. Dieses erreicht man mit einer mittleren Karbonisierungsrate von 0,07nm/s.
Die hohe Endtemperatur von 1220°C ist notig, damit sich kinets SiC an der Oberflache

der Karbonisierungsschicht bildet.

Der Einflud der Endtemperatur des Karbonisierungsschrittes auf die Kristallqualitat der
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darauf aufwachsenden SIC Schicht ist aus Abbildung 4-11 ersichtlich.

0.6

04 -

XRC Halbwertsbreite des [200] Reflexes [°]

0'2 1 1 ‘ 1 1 1 1 ‘ 1 1 1 1 ‘ 1 1
1180 1200 1220 1240 1260 1280 1300

Endtemperatur wahrend der Karbonisierung [°C]

Abbildung 4-11: Kristallqualitdt einer 2.3um dicken SiC Schicht in Abh&ngigkeit der
Endtemperatur des Karbonisierungsschrittes bestimmt tber die Halbwertsbreite des [200] Reflexes
der Rocking-Kurve

Diese zeigt die Kristallqualitét einer bei 1200°C gewachsenen 2.3um dicken SiC Schicht in
Abhangigkeit der Endtemperatur des Karbonisierungsschrittes. Sie wird durch die
Halbwertsbreite des [200] Reflexes der Rocking-Kurve imest Bei 1220°C
Endtemperatur des Karbonisierungsschritts ist das Optimum der SiC Qualitat erreicht. Eine
mogliche Erklarung ist, dafd eine bestimmte Temperatur notwendig ist, um dem bei niedriger
Temperatur wahrend der Aufheizphase gebildeten polykristalinen Si-C soviel thermische
Energie zuzufihren, damit sie sich in kristallin@8(] orientiertes SiIC umwandeln kann.

Dies geschieht bei 1220°C. H6here Temperaturen zeigen keine weiteren Verbesserungen.
Senkt man die Temperatur deutlich ab, z.B. auf 1000°C, bleibt die Karbonisierungsschicht
polykristallin und das SiC wéchst ebenso polykristallin. Weiterhin ist entscheidend, die
Karbonisierung nach 30sec abzubrechen, um zu verhindern, da? mehr Si ausdiffundiert als
SiC gebildet wird, was erst eine Ldcherbildung, dann aber die Zerstérung der
Karbonisierungsschicht zur Folge hat. Dies sieht man sofort daran, dal’3 die eigentliche
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Epitaxieschicht dann matt und rauh wird. Demzufolge muf3 sofort nach der Karbonisierung
mit einem schnellen Wachstum von SiC begonnen werden. Dies geschieht durch schnelles
Einleiten von Methylsilan und unter Erhéhung des Prozef3drucks. Die SIC Wachstumsrate
betragt dann 1.3nm/sec. Wahrend des eigentlichen Abscheideprozesses wird Wasserstoff als
Tragergas verwendet, da die 7nm dicke SiC Schicht des Karbonisierungsschrittes das
Substrat vor dem aggressiven Wasserstoff schiitzt.

Abbildung 4-12 zeigt an Hand von Raster Elektronen Mikroskop (REM) Aufnahmen die
Oberflachen von drei SiC Schichten, hergestellt mit Karbonisierungsschritt mit Ethylen
verdinnt in Argon (a), mit Ethylen verdinnt in Wasserstoff (b) und ohne
Karbonisierungsschritt (c).

Im Fall (a) erhadlt man eine sehr glatte kristalline Schicht mit grof3en, fehlerfreien und
einkristallinen Bereichen von mehr als u®% Flache. Verwendet man wéhrend des
Karbonisierungsschrittes hingegen Wasserstoff zur Verdiinnung, sinkt die Kristallqualitat.
Die GroRRe der kristallinen Bereiche wird geringer, man erkennt Risse und Micropipes (b).
Diese resultieren aus Atzangriffen des Wasserstoffs an der Siliziumschicht und an der ersten
Monolagen der  SiC-Schicht  wahrend der  Karbonisierungsphase. Ohne
Karbonisierungsschritt (c) und unter sonst gleichen Bedingungen wachsen nur SiC-Kérner,
die keine geschlossene Schicht bilden. Die strukturellen und elektrischen Eigenschaften
solcher Schichten sind schlecht und mit Modellen von polykristallinen Halbleitern zu
beschreiben. Auch optisch erscheint die Oberflache von diesem SiC, das bei 1200°C
gewachsen wurde, rauh und matt. Die Oberflachenrauhigkeit 1&R3t sich mit dem AFM zu
Rrms=350nm besinmen.
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b)

Abbildung 4-12a,b,c: REM Aufnahmen der Oberflichen von unbehandelten SiC Schichten,
hergestellt mit Karbonisierungsschritt mit Ethylen verdiinnt in Argon (a), in Wasserstoff (b) und
ohne Karbonisierungsschritt (c).
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Dieses zeigt, dal3 die wichtigste Funktion der Karbonisierungsschicht die ganzflachige
Benetzung des Siliziums ist, um dreidimensionales Inselwachstum zu vermeiden. Aufgrund
der hohen Gitterfehlanpassung ist die Interfaceenergie zwischen Si und SiC extrem hoch.
AulRerdem ist die Oberflachenenergie der glatten, rekonstruierten Siliziumoberflache
niedrig. Das Prinzip der Minimierung der freien Energie kann ohne Karbonisierung nur zu
dreidimensionalem Wachstum fiihren, da dadurch die Interfaceenergaentinwird. Die

bei geringer Temperatur gebildete Karbonisierungsschicht schafft genlgend
Nukleationszentren und sorgt somit fiir eine ganzflachige Benetzung. Das
Benetzungsverhalten von SiC auf der rauhen, kristallinen Karbonisierungsschicht ist fir ein
ganzflachiges, zweidimensionales Wachstum energetisch gunstig (vgl. Kapitel 4.1.2:
Nukleation).

Weiterfuhrende Abhandlungen Uber die Funktion und Vorschlage Uber die Bildung von
.Bufferlayern“ mit verschiedenen Gasen lassen sich in vielen Vero6ffentlichungen finden, z.B.
[Che 89][Yua 94][lwa 89][Bec 93]. Ein umfassendes Modell ist jedoch nicht zu finden. Die
Ergebnisse sind stark von den verwendeten Prozel3parametern abhangig. Die positive
Wirkung der Karbonisierungsschicht fiir die Benetzung ist jedoch unumstritten. Desweiteren
wird fur gutes SIC Wachstum die Kristallinitat der Karbonisierungsschicht vorausgesetzt
und immer von einer relativ hohen Rauhigkeit der Karbonisierungsschicht berichtet.

Damit ist die Karbonisierung der wichtigste Teilschritt der SiC Abscheidung, der Uber die
Qualitat der SiC Schicht entscheidet. Der Parameterbereich ist extrem eng und darf von
Abscheidung zu Abscheidung nicht variieren.

4.3.2 Abscheidetemperatur

Den Einflu der Prozel3temperatur auf die Textur der SiC Schichten zeigt Abbildung 4-13.
Das SiC Wachstum l&aRt sich in drei Bereiche einteilen:

e T < 1050°C: polykristiines Wachstum

* 1050°C < T < 1150°C: Kristide wachsen gerichtet, Fehlorientierungen sind
vorhanden

e T > 1150°C: kristblines Wachstum
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Bei kristalinem Wachstum erwartet man einen Reflex bei 0°L@0] und 4 Reflexe bei

54.4° in [111] Richtung. Genau diese Textur erhalt man bei einer Abscheidetemperatur von
1200°C (c). Bei Temperaturen im Bereich von 1050°C bis 1150°C treten im Poldiagramm 4
weitere Reflexe auf (b). Diese liegen auf derselben Achse wie die vier [111] Reflexe. Das
bedeutet, dal als erste Kristalldefekte kubische SIiC Bereiche auf einer falschen
Kristallebene aufwachsen. Durch Bestimmung der Winkel aus dem Poldiagramm kann man
die Kristallebenen unter Verwendung eines Tabellenwerks Uber kubische Kristallgitter [Kas
59] indizieren. Die ersten Reflexe von Kristallfehlern treten bei 15.46° auf, dies entspricht
kubischen Kristallzwilingen, welche auf d¢bl1l} Netzebene aufgewachsen sind. Bei
Abscheidetemperaturen unter 1050°C erhalt man keine ausgepragte kubische Textur mehr
(Abbildung 4-13a). Die Reflexe des Zwilingswachstum sind ebenso stark wie die der
gewulnschten Kristallorientierung. Die Schichten sind nicht texturiert und polykristallin.

REM Aufnahmen (Abbildung 4-14) von den Oberflachen der obigen Proben machen die
Kristallqualitéat auch optisch sichtbar. Bei einer Abscheidetemperatur von 950°C zeigt die
Oberflache keine orientierte Struktur (a). Bei einer Wachstumstemperatur von 1200°C ist
die Kristallqualitat der Schicht optimal. Sie ist glatt und hat grol3e defektfreie Flachen (b).
REM Aufnahmen zeigen demzufolge dieselbe Temperaturabhangigkeit des
Wachstumsprozesses wie die Réntgenstrukturanalyse.

Abbildung 4-14a,b: REM Aufnahmen von SiC Oberflachen: polykristallin (a), kristallin (b)

Eine weitere, noch genauere Aussage Uber die Qualitat der kristallinen SiC Schicht erhalt
man aus der Halbwertsbreite des [200] Reflexes der Rocking-Kurve. Abbildung 4-15 zeigt
die Halbwertsbreite des [200] Reflexes in Abhéangigkeit von der Abscheidetemperatur. Die
Schichten haben ungefahr gleiche Dicke (2.1 biqu®)6und sind mit vergleichbaren
Wachstumsraten von 4.2-pu®/h hergestellt. Man erkennt die schlagartige
Qualitatssteigerung im Bereich von 1170°C bis 1200°C. Hohere Temperaturen bewirken

46
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dann keine weitere Qualitatssteigerung.

Dies laRt sich wie folgt erklaren: Moleklle, die auf das Substrat treffen, werden zuerst
physikalisch adsorbiert und diffundieren tber die Oberflache (vgl. Kap 4.1.1). Dabei ist die
Oberflachendiffusionslang® exponentiell von der Temperatur abhangig (vgl. Gleichung 4-

2). Bei niedrigen Substrattemperaturen ist sie gering. Die Molekile gehen mehr oder
weniger an dem Ort des Auftreffens eine chemische Bindung ein. Ab 1175°C ist die
Oberflachendiffusionslange so grof3, dal3 alle Molekile die Mdéglichkeit haben, in den
richtigen Platz im kubischen Kristallgitter eingebaut zu werden. Ab 1220°C findet kein
falscher Einbau mehr statt. Hier Uberwiegen strukturelle Defekte aufgrund der
Gitterfehlanpassung zwischen Si und SiC. Hohere Temperaturen als 1220°C bewirken daher
keine Steigerung der Kristallqualitdt mehr. Wegen der héheren Verspannung aufgrund der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten geht die Qualitat sogar leicht
zurick.

0.6 T I T I T I T I T I T I T I T I T

0.3 -

0.2 -

XRC Halbwertsbreite des [200] Reflexes [°]

O.l 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1
1080 1100 1120 1140 1160 1180 1200 1220 1240 1260

Abscheidetemperatur [°C]

Abbildung 4-15 XRC Halbwertsbreite des [200] Reflexes in Abhangigkeit der Abscheidetemperatur

Dal3 die freie Oberflachendiffusionslangeiber die Qualitat des Wachstums entscheidet,
wird durch eine weitere Versuchsserie bestatigt: Hierzu wird die Kristallqualitat in
Abhangigkeit von der Wachstumsrate bei der konstanten Abscheidetemperatur 1200°C
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bestimmt. Die Dicke der SiC Schichten betragt aus technologischen Griinden der Anlage
nur 1.2um. Die Ergebnisse zeigt Tabelle 3.

Wachstumsrateym/h] 2.3 4.6 9.2

XRC FWHMo0; [°] 0.319 0.375 0.526

Tabelle 3: Kristallqualitéat in Abhangigkeit der Wachstumsrate amut2licken SiC Schichten

Halbiert man die Wachstumsrate (2.3um/h), andert sich die Kristallqualitat vom SiC kaum.

Bei einer Verdopplung der standardmafligen Wachstumsrate vam/A.Gauf 9.2am/h
verschlechtert sich dagegen die Kristallqualitat enorm. Dies erklart sich, da die
Oberflachendiffusionslang& indirekt proportional zur Wurzel der Wachstumsrate ist (vgl.
Gleichung 4-2). Zwischen 1170°C und 1200°C ist diese bei einer Wachstumsrate von
4.6um/h gerade fir epitaktisches Wachstum ausreichend (vgl. Abbildung 4-15). Der Einfluf3
der Verkleinerung der Oberflachendiffussionslange auf die Kristallqualitat durch die
Verdopplung der Wachstumsrate bei gleicher Abscheidetemperatur bestatigt, daf3 diese Uber
die Moglichkeit von epitaktischem Wachstum entscheidet.

Unabhangig von der Abscheidetemperatur der eigentlichen SiC Schicht wurde der
Karbonisierungsschritt immer b&R220°C durchgefuhrt, was optimal fir das anschlieRende
Wachstum ist. Ohne den Karbonisierungsschritt werden die SiC Schichten wesentlich
schlechter. Man erhalt erst ab 1200°C Abscheidetemperatur eindlimeistaxtur, die
jedoch mit vielen Defekten behaftet ist. Sie entspricht der Textur einer bei 100°C tiefer
gewachsenen Schicht mit Karbonisierung. Dies ist aus den Polfiguren der Abbildung 4-16
gut ersichtlich, die die Texturen von Proben zeigen, die ohne Karbonisierung bei 1200°C
bzw. bei 1150°C hergestellt wurden. Man erkennt ein deutlichéngswachstum bei
1200°C, bei 1150°C treten weitere Defekte auf, die eigentlichen Reflexe von SiC sind kaum
noch starker als die der Kristallfehler. Die Halbwertsbreite des [200] Reflexes betragt 0.54°
bei 1200°C. Diese starke Verkippung ist auch direkt aus der REM Aufnahme der SiC
Schicht ohne Karbonisierungsschritt optisch zu erkennen (Abbildung 4-12b).
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Abbildung 4-16a,b: Textur von SIC auf Silizium, gewachsen mit Methylsilan aber ohne
Karbonisierungsschritt bei 1150°C (a) bzw. 1200°C (b)

4.3.3 Schichtdicke
Abbildung 4-17 zeigt die Kristallqualitdt von SiC in Abhangigkeit von der Schichtdicke. Bei

den in der vorliegenden Arbeit gewachsenen Schichten ist die Kristallqualitat bisyeu 3
dicken Filme wegen der Intadendhe eine starke Funktion der Schichtdicke.
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Abbildung 4-17: Halbwertsbreite des [200] Reflexes in Abhangigkeit der Schichtdicke; Vergleich:
vorliegende Arbeit - Literatur

Dies ist in guter Ubereinstimmung mit der strukturellen Analyse in Kapitel 4.3. Die
Interfaceregion erstreckt sich Uber die erstam2ler Schicht. Danach nimmt ihr Einflul3
stark ab. Ab Bm Schichtdicke bewirkt eine weitere Erhéhung kaum noch eine
Qualitatssteigerung.

Abbildung 4-17 vergleicht auch die Daten der Schichten dieser Arbeit mit Literaturdaten.
Insgesamt ergibt sich folgendes Bild: Die Qualitéat der in dieser Arbeit hergesteliten SiC
Schichten hat den aktuellen Standard erreicht. Sie ist vergleichbar mit den besten Schichten
von Cree [Cre 96], die jedoch bei mindestens 1360°C hergestellt wurden. Der
Qualitatssprung der Schichten dieser Arbeit zu den ersten Schichten mit Methylsilan [Kr6
95], die in derselben LPCVD Anlage bei DaimlerChrysler hergestellt wurden, ist
betrachtlich und ein Ergebnis der ProzelRRoptimierung und der Entwicklung des schnellen
Karbonisierungsschrittes.

Eine weitere sehr gute Methode zur Analyse der Qualitat von SiC Schichten ist das optische
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Spektroskopieverfahren PDS. Es ist besonders sensitiv auf Kristalldefekte. Das PDS-Signal

unterhalb der Bandkante ist direkt proportional zur Defektdichte. Im IR Bereich spiegelt es

die Absorption an freien Ladungstrdgern wider. Eine detaillierte Beschreibung der
Auswertung von PDS-Signalen laf3t sich in der Diplomarbeit des Autors der vorliegenden
Arbeit - Defektspektroskopie an SiC Membranen - finden [Mol 95].

Abbildung 4-18 zeigt das gemessene PDS-Spektrum an verschiedenen SiC Proben. Der
starke Anstieg des Signals oberhalb von 2.3eV eingestrahlter Photonenenergie bei allen
Proben spiegelt die Band-Band Absorption an der indirekten Bandliicke wider, die bei
Raumtemperatur 2.22eV betragt. Ab ca. 4eV wird fast alles Licht in der Schicht absorbiert,
das PDS-Signal wird konstant und ist damit nicht mehr eine lineare Funktion der

Absorption.
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Abbildung 4-18: Vergleich der Defektdichte durch PDS - Messungen

Um die Interfacedefektdichte von Proben verschiedener Schichtdicken zu vergleichen, muf3
die PDS-Absorption auf die Interfacedicke normiert werden, da PDS die Defektdichte der
gesamten Schicht mif3t, bzw. Uber die Schichtdicke mittelt. Hierzu geht man von einer
defektreichen Interfaceregionp(@) und einer dartberliegenden defektarmen Schicht aus,
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

deren Beitrag zur Absorption zu vernachlassigen ist:

PDS ~ Signal O Defektdichte = ([nterfacedefe&le + Schlchz‘defekz‘e)
Schichtdicke

Gleichung 4-3

Definiert man die Gesamtdefektdichte dem®6 dicken Cree Probe zu 1, kann man die
Defektdichten anhand des PDS-Signals direkt vergleichen. Dieses setzt die Annahme
voraus, dal3 die Form der Zustandsdichten der relevanten Defekte in den verglichenen
Schichten gleich ist. Die Auswertung der gesamten Defektdichte und der errechneten
Interfacedefektdichte ist in Abbildung 4-19 dargestelit.

[ gesamte Defektdichte
30 - .| Interfacedefektdichte —|

N
o

Relative Defektdichte [a.u.]

[any
o

ohne Karb. mit Karb. mit Karb. Probe von Cree
2.3um SiC 2.3um SiC 4.4um SiC 6um SiC

Abbildung 4-19: Vergleich der rdativen Defektdichten der gesamten SIC Schicht und die
I nterfacedefektdichte unterschiedlicher SIC Proben - ermittelt aus PDS Messungen

Die relativ dicke SIC Schicht von Cree zeigt die geringste Defektabsorption. Diese ist um
den Faktor 3.3, die Interfacedefektdichte um 2.4 besser als die beste Schicht der
vorliegenden Arbeit. Dies stimmt mit den Ergebnissen der X-TEM Analyse des Interface
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

Uberein. An SiC von Cree wurde kein Zwillingswachstum am laterfestgestellt.

Vergleicht man die SiC Schichten der vorliegenden Arbeit, so erkennt man, daf} sich bei
halber Schichtdicke die Defektabsorption etwas mehr als verdoppelt. Vergleicht man die
errechnete Interfacedefektdichten, so ist die dgur2.Schicht nur unbedeutend héher als

die der 4.4m Schicht. Der geringe Unterschied ergibt sich aus der Tatsache, dafl} die
Interfaceregion bei |Z2m nicht schlagartig aufhdrt, sondern langsam abklingt. Ohne die
Karbonisierung verdreifacht sich die Defektabsorption bei gleicher Schichtdicke. Das
Interface und die aufwachsende Schicht sind sehr schlecht. Es bilden sich Korngrenzen, da
aufgrund der nicht vorhandenen vollstandigen Benetzung kein geschlossenes
Schichtwachstum stattfinden kann. An Korngrenzen wird aufgrund der hier vorhandenen
zusatzlichen Zustandsdichten vermehrt Licht absorbiert und das PDS-Signal steigt an.
Dasselbe trifft fur die Ladungstragerdichte zu, die im PDS die IR-Absorption widerspiegelt
(vgl. Abbildung 4-18). Vergleicht man die 42 Schicht mit der 2{8m Schicht, ist die
Absorption von Licht unterhalb 1.5eV bei der dickeren Schicht wesentlich geringer als bei
der dinneren. Dies folgt auch aus einem defektreichen Interface und einer daran
anschlielenden sehr guten Schicht. Am Interface ist die Ladungstragerkonzentration stark
erhoht, da hier Dangling Bonds und in diesem Bereich vermehrt eingebaute Fremdatome
Ladungstrager generieren (vgl. Kapitel 6.4: Elektrische Eigenschaften). Bei einer gréf3eren
Schichtdicke sinkt die Gber die Schichtdicke gemittelte Ladungstragerdichte und somit das
PDS-Signal. In dem guten Bereich kommen nur unwesentlich neue Ladungstrager hinzu.

4.4 Selektives Wachstum von SiC

4.4.1 Problemstellung

Aufgrund der hohen chemischen Resistenz und mechanischen Harte von SiC ist die
Prozessierung und Strukturierung von SiC schwierig. Die Strukturierung, die bei Silizium
durch naRchemisches Atzen erfolgt, ist bei SiC unter normalen Bedingungen nicht moglich.
Nur in Salzschmelzen von KOH, KN©@der KCLGQ werden merkliche Atzraten berichtet

[Mar 73]. Da es hier kein Maskenmaterial fir die Strukturierung gibt, ist diese Methode fir
die Herstellung von Bauelementen unbrauchbar. Trockenchemisches Atzen in einem SF
Plasma ergibt hohe Atzraten und Aluminium kann als Maskenmaterial verwendet werden
[Sho 92]. Aufgrund fehlender oder nur geringer Selektivitat der Atzraten von SiC und
Si/SIQ; ist dieser Prozel3 schwierig und zeitaufwendig. Insbesondere deshalb, da am SiC-Si
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4 SIC Epitaxie auf Silizium

Interface die Kristallqualitat schlechter wird und sich die Atzrate andert. Die hochsten
Selektivitaten zwischen SiC und Si/SiOwurden in einem trockenchemischen ;NI
Prozel3 gefunden [Ric 97]. Die Selektivitat betragt hier 5:1.

Aufgrund der schwierigen Prozessierung ware ein selektives Aufwachsen von SiC auf das
Substrat von groRer Bedeutung, da ein schwieriger, zeitaufwendiger und fir die Probe oft
Lodlicher” Schritt entfallen wirde.

Selektives Wachstum bietet fir die Heteroepitaxie einen weiteren Vorteil, da hiermit die
Moglichkeit entsteht, auf sehr groBen Substraten abzuscheiden. Aufgrund der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen SiC und Si fuhrt dies
normalerweise bei grof3en Substraten zu Durchbiegungen. Da meistens keine ganzflachige
Abscheidung sondern nur SiC Strukturen bendtigt werden, kann ein selektives Wachstum
die Abscheidung von Strukturen auf sehr grof3en Substraten ermdglichen.

Die vorliegende Arbeit beschreibt eine einfache Mdglichkeit des selektiven Wachstums von
SiC mit dem Methylsilanprozel3.

4.4.2 Phinomen

Bei dem Standardproze3 mit Methylsilan bei 1200°C stellte sich heraus, dal3 auf
Siliziumdioxid kein SiC Wachstum stattfindet. Es wurde dagegen eine Abnahme der
Oxiddicke um ca. 8nm/min festgestellt. Genauere Untersuchungen zeigen jedoch, daf3 bis
1150°C SiC polykristén auf SiO, wachst. Somit kann auf einfachen Si - S8rukturen
selektives SiC Wachstum stattfinden.

4.4.3 Probenpriparation

Fur die Probenpréaperation ist eine thermische Oxidation der Oberflache des
Siliziumsubstrats mit  anschlieBender  Strukturierung  erforderlich. In  einem
Feuchtoxidationsprozeld wird bei 1050°C von der Oberflache itaanSsubstrats300nm

in SiO, umgewandelt. Anschlielend wird Photolack aufgebracht, die Probe belichtet und
entwickelt. An den geoffneten Stellen wird das Sédtfernt. Dies kann zwar in einem
nalBchemischen Atzschritt mit FluRsaure geschehen. Hierbei ergeben sich aber flache
Atzflanken. Um annahernd senkrechte Kanten (85°-88°) zu erhalten, muR die
Strukturierung in einem trockenchemischen AtzprozeR erfolgen. Dies geschieht in einer
Trockenatzanlage der Firma Tegal.
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4.4.4 Ergebnisse

Abbildung 4-20 zeigt REM Bilder, die verschiedene selektiv gewachsene Proben als
Querschnittsaufnahme darstellen. Auf der jewelligen linken Seite des Bildes seht man das
kristallin gewachsene SiC, dann folgt nach rechts hin der Interfacebereich. Ganz rechts ist
die SIO, Schicht zu sehen, auf der kein SIC Wachstum stattgefunden hat.

TREET

I : e W

| kristalline SIC Schicht | 5io, Schicht | [ e o\ o

e e L Ty
Vw2 Interface Rgion SiC TR, T P

ol

Abbildung 4-20a,b,c,d: REM Aufnahmen von selektiv abgeschiedenem SiC (links: kristallines SiC
Wachstum - rechts: kein SiC Wachstum): flache Atzflanken vom @i steile Atzflanken vom

Si0O, (b), VergroRerung des Interfaces bei steilen Atzflanken (c), SiC-Si nach Entfernen ger SiO
Maskierung in HF (d)

Abbildung 4-20a zeigt das selektive Wachstum bei einer nal3chemisch strukturierten SiO
Maske, die eine diinne SiGchicht mit flachen Atzflanken aufweist. Man sieht, da? das
SiC Uber einen weiten Bereich von capfPlateral Uber das Sihinauswachst. Dies ist fur

die Herstellung von Mikrostrukturen schlecht. Daher wurde eine dickere Sifiicht in

einem trockenchemischen Prozel3 mit sehr steilen Flanken strukturiert. Das Ergebnis mit
dieser Strukturierung zeigt Abbildung 4-20b,c in verschiedenen Vergrél3erungen. Man
erkennt, daf3 das SiC nur noch um gamiiber das Siglateral hinauswachst.
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Um zu zeigen, dalR kein SiC Wachstum auf dem Oxid stattgefunden hat, wurde die Probe
der Abbildung 4-20b,c in SiDAtze (HF Atzmischung) gegeben. Abbildung 4-20d zeigt,
dalR auf der rechten Seite die S&hicht vollstandig entfernt werden konnte. Es hat also
dort kein SIC Wachstum stattgefunden.

Als Anwendung wurde mit diesem Verfahren des selektiven Wachstums ein gut
funktionierender Drucksensorchip hergestellt und damit das Potential dieser vereinfachten
Strukturierungsmethode fir sensorische Anwendungen aufgezeigt [fic 98]
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5 Experimentelle Untersuchungen und Modellierung der
Reaktions- und Gaskinetik

In diesem Kapitel wird der Einflul der Prozel3parameter (Temperatur, Druck,
Gaskonzentration) auf die Abscheidekinetik von SiC mit Methylsilan untersucht. Zur
Bewertung wird das Simulationsprogramm Phoenix eingesetzt. Daher werden zuerst die
theoretischen Grundlagen der Reaktions- und Gaskinetik und deren Umsetzung in dem
Simulationsprogramm erlautert. Dann wird der Einflu? der ProzelRparameter auf die
Schichten untersucht und mit den Modellrechnungen verglichen und erklart.

5.1 CVD - Grundlagen

Die Reaktions- und Gaskinetik in einem CVD Proze3 ist vom Massen- und
Energietransport sowie von den chemischen Reaktionen abhangig.

5.1.1 Massentransport

Allgemeine Massentransportgleichungen

Der Bewegungszustand eines stromenden Gases wird durch Angabe des
Geschwindigkeitsvektors’ (x,y,z,t) charakterisiert. Man nennt eine Stromung stationar,
wenn samtliche Stromungsgréf3en zeitunabhangig sind.

Der Geschwindigkeitsvektor ergibt sich aus der Kontinuitatsgleichung (Massenerhaltung)
[Lan 91]:

aJo -
—+0UpFE)=0
5 TOUPT)

Gleichung 5-1
v = Gasgeschwindigkeit, p = Dichte, t = Zeit

und der Navier-Stokes Gleichung (Impulserhaltung) [Lan 91]:
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_, . |:| .
d(gv):—pmvm])aﬁ+va—Du>+pEg

Gleichung 5-2

u
T = Spannungstensor 2. Stufe, p = Dichte, P = Druck, g= FErdbeschleunigung, v =

Gasgeschwindigkeit, t = Zeit

Nur fur Spezialfélle ist eine exakte Losung dieser partiellen Differentialgleichungen mdglich
[Pre 92, S.141]. Im allgemeinen muf3 man numerische Methoden verwenden. Als Ergebnis
erhalt man unter den gegebenen Randbedingungen die Druck- und
Geschwindigkeitsverteilung des Gases an jedem Ort sowohl von laminaren als auch von
turbulenten Stromungen, allerdings nur fir Newtonsche Gase. Zu beachten ist, dal’3 Dichte
und Viskositat auch Funktionen der Temperatur sind [Kle 95]. Die Viskositat ist eine
Funktion der Molekulgeschwindigkeit und der mittleren freien Weglange, bei idealen Gasen
nimmt sie mit P° zu [Str 91].

Im folgenden werden die einzelnen Transportphdnomene besprochen, die sich aus den
Massentransportgleichungen (Gleichung 5-1 und Gleichung 5-2) ergeben, um die relevanten
Einflu3faktoren zu erkennen und die Gultigkeit der numerischen Losung in Kapitel 5.2 zu
untersuchen.

Druck, Flufl und Geschwindigkeit von Gasen
Der FluR 0 wird in Standardkubikzentimetern pro Minute unter Normalbedingungen

angegeben. Flul3 und Stromungsgeschwindigkeit von idealen Gasen sind verbunden:

I'py 1 =
pEToG/lT@

v =

Gleichung 5-3
v = Gasgeschwindigkeit, A = durchstromte Querschnittsfliche, O = Fluf, T = Temperatur,
p = Druck, pg, Ty = Temperatur und Druck unter Normalbedingungen

Die Stromungsgeschwindigkeit ist direkt proportional zum Fluf3, zur Temperatur und
indirekt proportional zum Querschnitt und Systemdruck.

Mittlere freie Weglinge
Die mittlere freie Weglange | eines Gases im Verhaltnis zur lateralen Ausdehnung L des zu
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untersuchenden Gasraums bestimmt, ob dieses als Kontinuum behandelt werden kann oder
die einzelnen Gasmolekiile berticksichtigt werden miussen. Dieses Verhdltnis ist die Knudsen
Zahl [Smi 95, S.24f]:

RT

/
Kn=—=
"L 2mw v, P

Gleichung 5-4

R = Gaskonstante, T = Temperatur, a = Molekiildurchmesser, L. = laterale Ausdehnung des

Gasraums, N, = Avogadrosche Zahl, P = Druck

Fur Kn < 0.1 kann das Gas als Kontinuum betrachtet werden [Cor 93]. Dies ist fur die
verwendeten Reaktoren immer gewahrleistet. Driicke von 1lmbar lassen Geometrieen bis
minimal 1mm zu (T = 293K, a = 0.3+m).

Laminare Stromungen

Fur analytische Untersuchungen von Gasstromungen ist entscheidend, ob diese laminar (d.h.
zeitlich invariant) oder turbulent sind. Die dimensionslose Reynolds Zahl, die das Verhaltnis
von Beharrungskraften zu Zahigkeitskraften in einer Rohrstromung darstellt, gibt an, ob
eine Stromung turbulent oder laminar ist. FUr eine Rohrstromung ergibt sich die Reynolds
Zahl Re zu [Smi 95]:

Lo L@@PEM
Re= =
7% n OROY

v = mittlere Gasgeschwindigkeit, L = charakteristische Ldnge, 1 = Zdhigkeit, p = Dichte, R

Gleichung 5-5
= Gaskonstante, T = Temperatur, M = molare Masse, P = Druck

Der Umschlag laminar-turbulent liegt je nach Geometrie bei Reynoldszahlen > 2300 [Str 91,
S.155]. L ist die charakteristische Lange im durchstromten System, im Fall einer
Rohrstromung der Rohrdurchmesser. Bei einem Druck von 1mbar ist der FluR in LPCVD
Reaktoren immer laminar [Pie 92].

Freie Konvektion
Dichteunterschiede im Gas aufgrund von Temperaturunterschieden fiihren zur Ausbildung
von Gasstromen, die diesem Dichteunterschied entgegenwirken. Es bilden sich
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Zirkulationszellen aus. Ein MaR fur den Auftrieb ist die dimensionslose Grashof Zahl Gr.

WIAT
Gr = —'B E >

v

Gleichung 5-6
V = n/p= kinematische Zdhigkeit (Viskositdt), n = Zdhigkeit, p = Dichte,
B = Wdrmeausdehnungskoeffizient, T = Temperatur, g = FErdbeschleunigung, L’ =

charakteristische Ldange

Nach Rosenberger [Ros 87] ist ein geeignetes Kriterium fir einen merklichen Anteil von
Auftriebskréaften in CVD Reaktoren, wenn das Verhdltnis Grashof zu Reynolds Zahl groR3er
6.2 ist. Das trifft fur die in dieser Arbeit verwendeten Kaltwandniederdruckreaktoren zu.

Somit mul3 die freie Konvektion durch Auftrieb berechnet werden. Dies geschieht durch die
Berucksichtigung der Temperatur bei der Dichte und Viskositat. Den Auftrieb erhéalt man
dann durch iteratives Losen der Warmeleitungs- (Gleichung 5-11) und Navier-Stokes
Gleichung (Gleichung 5-2).

Grenzschichten

An der Substratoberflaiche ist wegen der Haftbedingung an der Wand die
Gasgeschwindigkeit null. Durch die so gebildete Grenzschicht missen die Edukte und die
sich bildenden Reaktionsprodukte hindurchdiffundieren. Die Dicke der Grenzschiit d
abhangig von der Gasgeschwindigkeit und dem Druck, die Diffusionsgeschwindigkeit durch
die Grenzschicht ist abhéngig von der Temperatur. Selbiges gilt auch an den Wéanden des
Systems. Da es sich in dieser Arbeit um Kaltwandreaktoren handelt, findet an den Wéanden
keine Reaktion statt und der Nettomassenfluf3 an der Wand ist null.

Diffusion
Bei CVD Prozessen mit mehreren Gassorten sind drei Arten von Diffusion von Bedeutung.

» Die immer zu kachtende Ficksche Diffusion, die Konzentrationsunterschieden
entgegenwirkt.

» Bei groRen Temperaturgradienten ist die Thermodiffusion [Gre 52] wichtig, welche
in Flussigkeiten als Sorét Diffusion bekannt ist. Sie bewirkt, daf3 leichtere Molekiile
vermehrt in warmere und schwerere in kaltere Gebiete diffundieren.

» Die Knudsen Diffusion beschreibt Phdnomene in Bereichen, in denen die mittlere
freie Weglange des Gases in der Grof3enordnung der geometrischen Abmessungen
des zur Verfigung stehenden Raumes liegt, wie z.B. bei der Infiltration kleiner

60



5 Experimentelle Untersuchungen und Modellierung der Reaktions- und Gaskinetik

Poren. Da dies in dieser Arbeit nicht vorliegt, werden im folgendem nur die
Ficksche und die Thermodiffusion beschrieben.
Der Gesamtdiffusionsstrom setzt sich dann aus zwei Einzelkomponenten zusammen:

= <F

g= g+ gt

Gleichung 5-7

J; = Massenfluf3 der Gassorte i

Bel Gasgemischen, die aus zwel Komponenten bestehen, lautet die Ficksche
Diffusionsgleichung:

—F _ —
i =-pm,0w,
Gleichung 5-8

p = Dichte, Dy = Diffusionskoeffizient (Berechnung: siehe Anhang), « = molarer
Massenanteil der Gassorte i

Die Ficksche Diffusion in Gasgemischen, die aus beliebig vielen Komponenten bestehen,
beschreibt die Stefan-Maxwell Gleichung [Bir 60]:

z

m 1 <F -F
— —(Ww. ], —W. ]
p 2 m].D..( Jp Tw;)

)

Dw, +w0(nm) =

Gleichung 5-9
m = mittlere molare Masse des Gasgemisches, p = Dichte, m; = molare Masse der Gassorte j,
Dy = Diffusionskoeffizient (Berechnung: siehe Anhang), jl = Massenflufs, @ = molarer

Massenanteil der Gassorte i

Der Thermodiffusionsstrom ergibt sich zu:

jr=-D" I(n7)

Gleichung 5-10
T = lokale Temperatur, D;" = Thermodiffusionskoeffizient (Berechnung: siehe Anhang)
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5.1.2 Energietransport / Temperaturverteilung

Die Kenntnis der Temperaturverteilung und der damit verbundene Warmeflul3 ist in LPCVD
Prozessen von grundlegender Bedeutung. Vier Mechanismen beschreiben den
Warmetransport in LPCVD Reaktoren:

Warmeleitung des Gases

Konvektion

Warmeleitung durch Phononen im Festkorper

Temperaturstrahlung

Die Temperaturverteilung T(X,y,z,t) erhalt man aus der Warmeleitungsgleichung:

c [—l@:w+/\mT

p o

Gleichung 5-11

¢, = spezifische Wdrmekapazitdt, p= Massendichte, T = Temperatur, A=

Wérmeleitfihigkeit, w(x,y,z,t) = pro Volumenelement und Zeit erzeugte/vernichtete Wdirme

Sie ist eine partielle inhomogene Differentialgleichung und &Rt sich im allgemeinen nur
iterativ numerisch l6sen. Sie beschreibt, daR die Anderung der inneren Energie pro Volumen
und Zeiteinheit gleich der Differenz der hinein- und heraustransportierten Warmemenge sein
mul3 plus der in diesem Volumen durch eventuell vorhandener Warmequellen /-senken pro
Zeiteinheit erzeugten / vernichteten Warme.

Die Erfassung und Berechnung der Temperaturstrahlung von CVD Prozessen gestaltet sich
als aufRerst schwierig, da fur den Reaktorraum die temperatur- und geometrieabhangigen
Strahlungsparameter nicht vorliegen bzw. schwierig zu ermitteln sind. Zum Beispiel andert
sich die Emissivitéat des Substrats zeitabhéngig mit der aufwachsenden Schicht.

Ansatze zur gesamten Berechnung von Temperaturstrahlungen in CVD Systemen lassen
sich z.B. in [Ker 95] finden. Bei Temperaturen, wie sie bei CVD Prozessen auftreten, ist die
Verlustleistung durch Temperaturstrahlung ein nicht vernachlassigbarer Faktor. Da in den
spateren Berechnungen nur die Temperaturen an den Wanden und am Substrat vorgegeben
werden, mul3 auf die Temperaturstrahlung nicht weiter eingegangen werden.
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5.1.3 Chemische Reaktion

Fur die Beschreibung von chemischen Reaktionen bei CVD Prozessen, die bei konstanter
Temperatur und Druck stattfinden, ist die freie Energie mal3gebend. Voraussetzung fur eine
Reaktion nach dem ersten und zweiten Hauptsatz der Thermodynamik ist, daf} die
Anderung der freien Energie G (Gibbspotential) negativ sein muB. Im
Gleichgewichtszustand nimmt sie ein Minimum an.

Die freie Energie G setzt sich aus den chemischen Potentialen der einzelnen
Reaktionskomponenten zusammen:

G=Y N, I,

i

Gleichung 5-12
N,,; = Molzahl der Sorte i, u; = chemisches Potential der Sorte i.

Im allgemeinen ist das chemische Potential eine Funktion der ProzelR3temperatur, des
ProzelRRdruckes, des molaren Verhdaltnisses der Reaktionspartner und der Art der
Reaktionspartner.

Fur ein System aus idealen Gasen gilt:

m=u%n+RTm%-

0

Gleichung 5-13

pi = Partialdruck, R = allgemeine Gaskonstante, T = Temperatur, ,UI.O = chemisches Potential

beim Druck py= 10°Pa

In CVD Prozessen gibt es zwei Arten von Reaktionen:

* Reaktionen in der Gasphase (1)
* Reaktionen auf der Substratoberflache (2)

Bei LPCVD Prozessen spielen die Reaktionen in der Gasphase (1) eine untergeordnete

63



5 Experimentelle Untersuchungen und Modellierung der Reaktions- und Gaskinetik

Rolle und werden daher nicht weiter betrachtet [Kui 95]. Bezuglich der Reaktionen auf der
Substratoberflache (2) ist die Abscheiderate von Interesse. Diese erhalt man im Fall des
thermodynamischen Gleichgewichts durch Minimierung der gesamten freien Energie aller
Reaktionskandle. Allerdings befindet sich bei LPCVD Prozessen das System nicht im
thermodynamischen Gleichgewicht, da die mittlere Verweilzeit im Reaktor sehr kurz ist.
Man bezeichnet solche Reaktionen als kinetiisatiert .

5.2 CVD Simulation - Umsetzung

5.2.1 Motivation

Ziel der Simulation des Siliziumkarbid LPCVD Prozesses sind quantitative Aussagen Uber
die Stromungsmechanik, die Gasverteilung und die lokale Abscheiderate zur Erzielung von
stabilen, vorhersagbaren und reproduzierbaren Prozessen. Dies sind Grundvoraussetzungen
fur die kommerzielle Anwendung. Die als Ergebnis der Simulation erhaltenen
ProzelRRparameter sind mel3technisch schlecht zugéanglich, aber auf3erordentlich wichtig. Sie
bilden ein unentbehrliches Werkzeug fiir die Ursachenfindung bei Anderungen der
Schichtqualitéat. AufRerdem sind sie nutzlich bei der Konstruktion und Optimierung von
Reaktoren fur CVD Prozesse. Hierbei ist die ,ab-initio“ Simulation billiger und schneller als
die experimentelle ,try and error* Methode. Weiterhin erhalt man ein Bild Uber das
Zusammenspiel der Prozel3parameter. Ein Beispiel hierfir ist die Berechnung der
Konzentration der ProzeRgase am Substrat, die Uber die MassenflulRBregler am
Reaktoreingang vorgegeben wird. Diese kann sich von der vorgegebenen Konzentration am
Einla3 aufgrund von Diffusionseffekten und Gasverbrauch erheblich unterscheiden.

Weiter soll mit Hilfe der Simulation herausgefunden werden, bei welchen Prozel3parametern
und welcher Geometrie sich eine stabile Stromung ohne Walzen und AbriBkanten ausbildet.
Dies ist fur die Vorhersage von Zustanden im Reaktor wichtig. Dadurch kann der
Transportweg des Prozel3gases und dessen Konzentration ermittelt und optimiert werden.

Durch die Berechnung der Abscheiderate mit einem geeigneten chemischen Modell kann
man zum einen die laterale Homogenitat der Abscheidung optimieren. Zum anderen erhalt
man dartber hinaus rickwirkend eine Aussage Uber den chemischen Prozel3, indem man die
Simulationsergebnisse mit den Mel3ergebnissen vergleicht und damit den Glltigkeitsbereich
des verwendeten Modells evaluiert.

Um die Simulation zu einem sinnvollen Werkzeug zu machen, ist ein standiger Vergleich
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von Experiment und Rechnung notwendig, wie in Abbildung 5-1 dargestellt ist. Erst dann

erhalt man ein Modell, welches zuverlassige Vorhersagen gestattet. So wird auch in dieser
Arbeit vorgegangen, indem die Simulation von verschiedenen Abscheidebedingungen
(Abscheidetemperatur, ProzefRdruck, Prozel3gaskonzentration) in zwei unterschiedlichen
Reaktoren durchgefiihrt wird. Die sehr gute Ubereinstimmung von gerechneter und
gemessener Abscheiderate in allen Anwendungen erlaubt die Verwendung des erstellten
Modells fur die ,ab initio“ Optimierung des LPCVD Reaktors und bestétigt das
angenommenen chemische Modell.

| I —
| Literatur | [ Parameter |
; \ 4 i
‘Simulation ‘ ‘ Experiment ‘
Ergebnis Messung
|
v v
\ Modell }—»\ Technologie }7
v

| Wissenschaft |

Abbildung 5-1: Einsatz und Nutzen von CVD Simulationsprogrammen

5.2.2 Simulationsbasis

Die Simulation erfolgte durch das kommerziell verfugbare Stromungsberechnungs-
programm PHOENICS Parabolic, Hyperbolic Or Elliptic Numerical Integration and
Calculation System) von der englischen Firma CHAM. Die Berechnungen erfolgten auf
einem Intel Pentium 133MHz Prozessor. Dabei sind 64MB RAM fiir ein ,stabiles” Laufen
notwendig.

Diese Simulationsbasis wurde ausgewahlt, da sie erprobt ist, eine sehr flexible Benutzung
gestattet und die verschiedenen Einflul3faktoren (Massenstrom, Temperatur etc.) gekoppelt
behandeln kann.

PHOENICS lost simultan Systeme patrtieller, gekoppelter Differentialgleichungen des Typs
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5 Experimentelle Untersuchungen und Modellierung der Reaktions- und Gaskinetik

Navier-Stokes Gleichung [Gleichung 5-2] und Warmetransportgleichung [Gleichung 5-11]
numerisch. Man erhalt mit geeigneter Wahl der Randbedingungen die komplette Gas- und
Temperaturverteilung im Reaktor. Durch ein geeignetes Reaktionsmodells 1&3t sich dann die
Abscheiderate ermitteln.

Die Losung der Gleichungen geschieht unter Verwendung der ,Finiten Volumen*

Simulationstechnik. Eine Analyse der numerischen Methode, die ahnlich der ,Finiten
Elemente Methode” ist, wird im Rahmen dieser Arbeit nicht vorgenommen. Entsprechende
Literatur findet man in [Pat 80] oder [Tay 81].

PHOENICS ist aus drei Teilprogrammschritten aufgebaut: dem Steuerungsteil, dem
eigentlichen Rechenprogramm und dem Ausgabeteil.

Zunachst wird eine Steuerungsdatei in ASCII (Q1) erstellt, indem die Simulationsparameter
(Gitternetz, Randbedingungen, Gasdaten, Reaktionen) eingegeben werden. Dann wird diese
mit dem Preprozessor SATELLITE in eine maschinenlesbare Datei (EARDAT) Ubersetzt.
Danach wird EARTH, der eigentliche Hauptprozessor gestartet, der die
Differentialgleichungen I6st und das Ergebnis in der Datei PHI ablegt. Fir die Auswertung
der Daten stehen zwei Grafikprogramme (Postprozessoren) AUTOPLOT und PHOTON
zur Verfigung.

AulRerdem ist die Entwicklung spezifischer Modelle (z.B. Temperaturabhangigkeit der
Stoffdaten) fur den jeweiligen Prozel3 mdglich. Diese werden in FORTRAN programmiert
und werden nach Ubersetzung in die auszufiihrenden Programmteile des Hauptprozessors
EARTH eingebunden.

Bei der Anwendung von PHOENICS missen generell folgende Bedingungen erfiillt sein
[Kle, S.405]:

» Das Gas muf} sich als Einheit verhalten [vgl. Kap. 5.1.1].

* Der Gasflu muf3 laminar sein [vgl. Kap. 5.1.1].

» Die Temperaturerhéhung aufgrund von Reibungskraften muf3 vernachlassigbar
sein.

» Das Gasgemisch mul3 im infraroten Spektralbereich transparent sein.

» Das Newtonsche Gesetz fir die Viskositat von Gasen muf3 gelten. [Str. S.19]

66



5 Experimentelle Untersuchungen und Modellierung der Reaktions- und Gaskinetik

5.2.3 Simulationsmodelle

Geometrisches Modell

Die verwendeten geometrischen Modelle werden in den Kapiteln, in denen die Simulation

zur Anwendung kommt, beschrieben. Im algemeinen wird versucht, die Reaktorgeometrie

auf ein zweidimensionales Modell zu reduzieren, um die Simulationszeit in einem
vertretbaren Rahmen zu halten. Der Reaktionsraum wird in Zellen unterteilt. Diese missen
an kritischen Stellen klein genug gewahlt werden, um die gewinschte Information zu
erhalten. Die Konvergenz der Simulation hangt wesentlich von einer geeigneten Wahl des
Gitternetzes ab.

Massentransport

Fur die Berechnung des Massentransportes wird die Navier-Stokes- und
Kontinuitatsgleichung mit Randbedingungen unter Einbeziehung der Fickschen und der
Thermodiffusion gelost.

Die erforderlichen Gasparameter, d.h. die temperaturabhangige Diffusionskonstante, die
Viskositat und die Warmeleitfahigkeit werden aus dem Lennard-Jones Potéfijal
bestimmt.

Wir) = 4s %gz - %g

r = Entfernung der Molekiile, & = Maximum der potentiellen FEnergie zwischen den

I

Gleichung 5-14

Molekiilen, 0= Ldnge des Stofiparameters

Dies ist eine gebrauchliche Berechnungsmethode fur die erforderlichen Gasparameter und
weist nur geringe Fehler auf [Kle 95]. Die Lennard-Jones Paramatetc berechnet man

aus den kritischen Daten des Gases. Die Berechnung der Lennard-Jones Parameter und der
daraus abgeleiteten GrofRen (temperaturabhéngige Diffusionskoeffizienten und Viskositat)
sind im Anhang 11.1.2 dieser Arbeit beschrieben [Kle 95][Rei 77]. Der Gasverbrauch durch
chemische Reaktionen muf3 in der Rechnung bericksichtigt werden.

Energietransport
Den Energietransport und somit die Temperaturverteilung erhalt man durch numerisches
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Losen der Warmeleitungsgleichung (vgl. Gleichung 5-11). Die Berechnung der thermischen
Leitfahigkeit A ist im Anhang der vorliegenden Arbeit beschrieben. Hierfur missen die
spezifischen Warmekapazitaten bekannt sein. Fur die Simulation werden die Temperaturen
der Heizung und der kiihlenden Wande als konstante Randbedingungen vorgeben. Dies ist
gerechtfertigt, da die Heizertemperatur durch Regelung und die Temperatur an den Wanden
durch Wasserkiuhlung nahezu konstant gehalten werden. Im 4 Zoll Reaktor wurde von einer
Simulation der Strahlungsheizung abgesehen, da der Aufwand den Rahmen dieser Arbeit
Uberschreiten wirde. Obwohl der Energieverlust durch Strahlung erheblich ist, muf3 dieser
nicht bertcksichtigt werden, da in der Rechnung nur Temperaturen und nicht die
erforderliche Leistung als Randbedingungen vorgegeben werden.

Chemisches Modell

Das bei der Simulation verwendete chemische Modell basiert auf dem ,Reactive Sticking
Koeffizient*,  welches die  Oberflachenreaktionen = semiempirisch  beschreibt.
Voraussetzungen fur dieses Modell sind, daR man den Prozel3 als irreversibel betrachten
kann, dieser reaktionslimitiert ist und nur gasférmigeilEe eine Rolle spielen [Kui 95]. Es
beschreibt auch keine Gasphasenreaktionen, die bei LPCVD Prozessen nur eine
untergeordnete Rolle spielen [Mey 95].

Bei dem auf den ,Reactive Sticking Koeffizient" basierenden Modell geht man von der
Annahme aus, dafl3 bei einer Maxwellschen Geschwindigkeitsverteilung ein Teilchentrom J

P

J=N B—n
A "\ 2mOn RT

Gleichung 5-15

P = Partialdruck des Reaktionsgases, m = molare Masse von MeSi, R = Gaskonstante, T =

Temperatur, No= Avogadrosche Zahl

die zu beschichtende Substratoberflache trifft. Der relativeyTdiér abreagiert, bildet das
gewulnschte Produkt und wird als ,Reactive Sticking” Koeffizient bezeichnet. Dieser ist im
allgemeinen temperaturabhangig und eine Funktion der Aktivierungsenergie. Die
Abscheiderate &, erhalt man dann aus:
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_ mdepo v

depo
P depoNA
Gleichung 5-16

Mgepo = molare Masse von SiC, Pip, = Dichte von SiC, N, = Avogadrosche Zahl, y=
Reactive Sticking Koeffizient, J = Teilchenfluf3, der die Oberfldche trifft

Die Reaktion des Edukts Methylsilan zum Produkt SIC lautet:

HC-SiH, —...... - SiC +3H

3 3 2

Gleichung 5-17

Diese Reaktion besteht aus vielen Teilschritten, von denen einer die Reaktionsrate bestimmt
[Joh 95]. Die Aktivierungsenergie E, dieses Teilschrittes wurde im Rahmen dieser Arbeit
flr niedrige Abscheidetemperaturen bis 950°C zu£0(EeV bestimmt. Daraus ergibt sich
der Reactive Sticking Koeffizient zu:

_Ea
y=k& "’
Gleichung 5-18
T = Substrattemperatur, FE,, = Aktivierungsenergie, k=Reaktionskonstante, kg =
Boltzmannkonstante

Durch Einsetzen der Gleichung 5-15 und Gleichung 5-18 in Gleichung 5-16 erhalt man fur
die Abscheiderate schlief3lich:
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R=km oo oy P
dep PupN, | \2nmRT
Gleichung 5-19

Raepo = Abscheiderate [m/s], R = Gaskonstante, mgep, = molare Masse von SiC, Pyp, = Dichte
von SiC, m = molare Masse von MeSi, P = Partialdruck von MeSi, T = Substrattemperatur,
Ew = Aktivierungsenergie, k = Reaktionskonstante, N, = Avogadrosche Zahl, kg =

Boltzmannkonstante, R = Gaskonstante

Die Reaktionskonstante k wurde in dieser Arbeit fiir diesen ProzeR 0° béstimmt. Es

hat sich gezeigt, da? die ermittelten Werte der Reaktionskonstanten k und der damit
verbundenen AktivierungsenergigqdE= 2.05:0.1eV fir alle Prozel3bedingungen sowohl im
Versuchs- als auch im 4 Zoll Reaktor gelten, d.h. die gerechneten und im Experiment
ermittelten Abscheideraten stimmen sehr gut Uberein. Notwendigerweise geht in die
Berechnung der Abscheiderate auch der Massentransport, der Energietransport und der
Gasverbrauch tber den lokalen Partialdruck P vom Methyisilan (vgl. Gleichung 5-19) ein.

5.3 Experimentelle Ergebnisse

Der EinfluR der Prozel3parameter auf die Schichten wird in diesem Kapitel untersucht und
mit der Simulation erlautert. Die Herstellung der Schichten wurden in dem im Kapitel 2
beschriebenen Versuchsreaktor mit dem Standardprozeld durchgefihrt.

Fur die Simulation wird als geometrisches Modell ein vereinfachtes zweidimensionales
Modell mit Z = 86, Y = 46 und X = 1 Zellen verwendet. Damit wird die Simulationszeit
kurz gehalten (ca. 90min. pro Simulation). Die Vereinfachung ist gerechtfertigt, da sich der
Suszeptor mit der Probe dreht und damit keine Abhangigkeit in der dritten Dimension X
vorliegt. Bei der Simulation der Abscheiderate wird auch die Abscheidung auf den
Graphitteilen und der damit verbundene Gasverbrauch bertcksichtigt.

5.3.1 Abhiingigkeit von der Temperatur

Abbildung 5-2 zeigt die Abhangigkeit der Abscheiderate von der Temperatur im Bereich
von 850°C bis 1225°C bei StandardprozeR3bedingungeg.et? 0.5mbar, Cyes/Chz =
(3sccm/min) / (300sccmy/min) = 1%).
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Abbildung 5-2: Abscheiderate Is Funktion der Temperatur bei Standardprozef3bedingusigesn (P
= 0.5mbar, Cyesi = 1%, DPpesi = 3sccm/min, dp, = 300sccm/min); Vergleich: Experiment -
Simulation

Bei niedrigen Abscheidetemperaturen erhalt man den erwarteten exponentiellen Verlauf mit
einer Aktivierungsenergie von 266.1eV. Bei Temperaturen, die héher als 950°C sind,
weicht die Abscheiderate von diesem Verlauf ab, der Prozel} ist transport- und nicht mehr
reaktionslimitiert. Bei Abscheidetemperaturen hoher @€°C findet das vereinfachte
chemische Modell (vgl. Gleichung 5-19), basierend auf dem ,Reactive Sticking*
Koeffizienten, dennoch Anwendung, wie die gute Ubereinstimmung von Simulation und
Experiment zeigt. Die Abweichung vom exponentiellen Verlauf ist die Folge einer
Verarmung von Methylsilan aufgrund des Gasverbrauchs und der Thermodiffusion an der
Substratoberflache. Dies gilt mit wachsender ProzelRtemperatur, da hier die Tendenz der
Gasentmischung  aufgrund  der  Thermodiffusion  zunimmt. Die  schweren
Methylsilanmolekiile (Masersor/Muenyisian = 2/46) diffundieren vom hei3en Heizer und
Substrat weg zu den gekihlten Wéanden hin. Aus der Rechnung ohne Abscheidung ergibt
sich eine Reduktion der Konzentration des Prozel3gases um 40% an der Substratoberflache
aufgrund der Thermodiffusion. Durch die hohe Temperatur wird aul3erdem der gréf3te Teil
des Gases fur die Abscheidung verbraucht und es ergibt sich eine verbleibende
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Konzentration von nur noch 16% Methylsilan an der guten Seite des Substrats (= dem

Heizer abgewandte Seite). Auf der Substratseite, die dem Heizer zugewandt ist, ergibt sich

nur noch eine Gaskonzentration von 12%, da durch Abscheidung am heil3en Heizer auch
Gas verbraucht wird. Aufgrund dieser Konzentrationsunterschiede wachst SiC auf der
Substratseite, die dem Heizer zugewandt ist, immer dinner als auf der anderen Seite des
Substrats. Abbildung 5-3 zeigt die gerechnete Methylsilankonzentration im relevanten
Bereich im Reaktor.

Substrat

FinlaR 1009 — Auslal? 60%

e 1% |

Graohitwarmeschild

40%

Graohitwarmeschild

Graohitwarmeschild
50%

100%

Abbildung 5-3: Gerechnete Methylsilankonzentration bei Standardproze3bedingungen (T=1200°C,
Porozer = 0.5mbar, Cyesi= 1%, Pyesi= 3sccm/min, @y, = 300sccm/min)

Die Verarmung des ProzelR3gases am Substrat erklart auch die Abnahme der Abscheiderate
mit steigender Prozel3temperatur tber 1175°C . Die geringfligigen Abweichung zwischen
Experiment und Simulation in der Abscheiderate kann zum einen aus MefRfehlern der
Schichtdicke und zum anderen aus nicht exakt in der Simulation zu beriicksichtigenden
Randbedingungen im Reaktor erklart werden. Z.B. ist bei hohen Temperaturen die
Wandtemperatur eine Funktion der Zeit, was in dem stationaren Modell nicht bertcksichtigt
werden kann.

5.3.2 Abhiingigkeit vom Prozefidruck

Abbildung 5-4 zeigt die Abhéngigkeit der Abscheiderate vom (Gesamt-) Prozel3druck.
Hierbei betrug die Substrattemperatur 1200°C und die Methylsilangaskonzentration 1%
(Prmes = 3scecm Methyisilanflu® verdinnt ¢, = 300sccm Wasserdtitul? als Tragergas).

Es zeigt sich, dal3 die Abscheiderate keine lineare Funktion vom Prozel3druck ist. Bis ca.
2mbar steigt die Abscheiderate mit dem Prozel3druck, da nach der kinetischen Gastheorie
die Wahrscheinlichkeit, daf’ ein Molekul die Oberflache trifft, mit dem Druck zunimmt (vgl.
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Gleichung 5-15). Erh6ht man den Druck weiter (Uber 2mbar) nimmt die Wachstumsrate ab.
Das Gas verarmt auf der Substratoberflache. Es reagiert alles ab, da die mittlere Verweilzeit
des Gases im Reaktor bei gleichem Flu? mit steigendem Druck steigt (Gleichung 5-3).

Die Druckabhéngigkeit der Abscheiderate samt Umschlagspunkt bei ca. 2mbar gibt die
Simulation gut wieder.

Abscheiderate [um/h]
N
\

3 - —
—A— Experiment |
2+ . . —
—@— Simulation
1 \ \ \ \
0 1 2 3 4

Prozel3druck [mbar]

Abbildung  5-4: Abscheiderate als Funktion des Gesamtprozel3druckes bei
StandardprozeRbedingungen (T = 1200°GesG 1% ausdyes=3sccm/min,®y, = 300sccm/min);
Vergleich: Experiment - Simulation

5.3.3 Abhiingigkeit von der Methylsilankonzentration

Den Einflul? der Methylsilankonzentration auf die Abscheiderate zeigt Abbildung 5-5. Die
ProzelRgaskonzentration wird durch das FluRverhéltnis von Methylsilan zum Tréagergas
Wasserstoff mit den MassenfluRreglern im Gassystem vorgegeben. Hierbei wird der
Wasserstofffluld konstant b800sccm/min gehalten, wahrend der Methylsilanfluld zwischen
1.5sccm/min (0.5%) und 7.5sccm/min (2.5%) variiert wird.
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Abbildung 5-5: Abscheiderate as  Funktion der  Methylsilankonzentration  bel
Standardprozef3bedingungen (T = 1200°Ge.& = 0.5mbar, @, = 300sccm/min); Vergleich:
Experiment - Simulation

Die Abscheiderate ist eine lineare Funktion der Methylsilankonzentration, sowohl nach
Experiment als auch nach Simulation. Dies laRt sich erklaren, da mit dem hdheren
Gasangebot die Abscheiderate linear steigt. Auch die Thermodiffusion ist keine Funktion
der Methylsilankonzentration. Die Existenz eines linearen Zusammenhangs zwischen
Abscheiderate und Konzentration ist fur die ProzeRoptimierung wichtig. Dies wird zum
Beispiel bei der Epitaxie von SiC auf SOl Substraten (vgl. Kapitel 6) ausgenitzt, um durch
eine hohere Abscheidegeschwindigkeit am Anfang des Prozesses die Hohlraumbildung zu
minimieren.

AbschlieBend bleibt zu bemerken, dal3 mit steigender Wachstumsrate die Kristallqualitat
vom SiC sinkt und die Oberflachenrauhigkeit steigt, wie die in Abbildung 5-5 aufgefihrten
Werte der XRC Halbwertsbreite und Oberflachenrauhigkeit bei der Wachstumsrate von
9.2um/h zeigen.
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5.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde experimentell und rechnerisch der Einflul3 der Prozel3parameter auf
die Abscheiderate untersucht und die Abhangigkeiten erklart. So ergibt sich, dal3 die
Simulation die Verhéltnisse im Reaktor exakt widerspiegelt. Das angenommene chemische
Modell basierend auf dem ,Reactive Sticking” Koeffizienten erweist sich Uber den
Temperaturbereich von 850°C bis 1225°C und im Druckbereich von 0.4mbar bis 4mbar
ebenfalls als anwendbar. Im fir die Epitaxie relevanten Temperatur- und Druckbereich
(1100°C - 1220°C, 0.5 - 1mbar) ist der Prozel3 transport- und nicht reékiiers. Die

mit diesen Modellen und Experimenten erzielten Ergebnisse kénnen damit allgemein fiir die
Dimensionierung von LPCVD Reaktoren und fur die ProzelRoptimierung von LPCVD
Prozessen fur die SiC Epitaxie mit Methylsilan herangezogen werden. Ein derartiges
Hilfsmittel war bisher nicht vorhanden.
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6 SiC Epitaxie auf SOl Substraten

Fur die Anwendung von SIiC als piezoresistive Sensorelemente in der
Hochtemperatursensorik ist eine elektrische Isolierung zwischen dem SiC und dem Substrat
unabdingbar. Daher erfolgt die Epitaxie von SiC auf SO$ilitcen On Insulator)
Substraten. Bei SOI Substraten handelt es sich um Siliziumsubstrate, bei denen eine obere,
dunne einkristalline Siliziumschicht (SOL Silicon Over Layer) durch eine vergrabene
Siliziumdioxidschicht (Si@Q) vom Substrat elektrisch getrennt ist. Die dunne kristalline
Siliziumschicht dient zur Weitergabe der Richtungsinformation fir das epitaktische SiC
Wachstum.

6.1 Silicon on Insulator (SOI)

Fur die Herstellung von SOI Substraten gibt es drei Technologien: SIMOX [Wan 66]
(Synthesis byimplantedOxygen), BESOI [lye 94] (Bond endetch backSOI) und Smart

Cut [Mal 96]. Diese unterscheiden sich hinsichtlich der elektrischen Qualitdt der
Oxidschicht, der kristalinen Qualitat der Siliziumschicht (SOL) und deren minimal
erreichbaren Dicke.

Die verwendeten SOl Substrate der Firma SOITEC [SOI] gestatten durch ihr
Herstellungsverfahren ,Smart Cut“ eine sehr geringe SOL-Dicke, eine gute Kristallqualitat
und eine relativ thermisch stabile Oxidschicht [Asp 94].

Beim Smart Cut Prozel3 (Abbildung 6-1) wird das Siliziumsubstrat oxidiert und danach in
der gewinschten Tiefe Wasserstoff im Silizium implantiert. Dieser bildet die sogenannte
Smart Cut Schicht. Das implantierte Substrat wird mit der Oxidschicht auf ein zweites
Siliziumsubstrat thermisch ,gebondet”. Das oxidierte Substrat wird an der mit Wasserstoff
implantierten Schicht in einem thermischen Prozel3 durch schnelles Erhitzen abgetrennt
(,Smart Cut”). Das hierdurch entstandene SOI Substrat wird bei 1100°C ausgeheilt und
danach poliert.
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Silizium Substrate \ \

Oxidation \ \

"Smart Cut" Implantation e |

Bonden der Substrate

"Smart Cut" -

Ausheilen und Polieren

Abbildung 6-1: Herstellung von SOI Substraten mit dem Smart Cut Prozef3 [Mal 96]

In dieser Arbeit verwendetes SOI besteht aus dem 500um dicken Silizium Substrat mit einer
200nm dicken p-Typ [100] Siliziumschicht (SOL). Diese besitzt einen spezifischen
Widerstand von 15-22 Qcm. Die vergrabene Oxidschicht ist 400nm dick.

6.2 Strukturelle Charakterisierung des SiC

Fur die strukturelle Charakterisierung des SiC auf SOI Substraten werden ebeniatis 2.3
dicke Epitaxieschichten verwendet, um die Ergebnisse direkt mit SiC auf Si Substraten
vergleichen zu kénnen. Die untersuchten SiC auf SOI Proben wurden mit dem SiC ProzeR3,
der in Kapitel 2.3 beschrieben ist, hergestellt.

Die Rontgenaufnahmen, die die Texturen (vgl. Abbildung 6-2) in [100] (a) und [111] (b)
Richtung darstellen, zeigen, dal3 es sich um kristallines Material handelt. Man erkennt keine
Reflexe von fehlgewachsenen Kristallbereichen, die Zahlrate ist bei gleicher Mel3zeit
vergleichbar mit der Zahlrate, die an SiC auf Si gemessen wurde.
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Abbildung 6-2a,b: Textur einer 2.3um SIC Schicht aufgewachsen auf einem SOl Substrat in [100]
(@) und [111] (b) Richtung

Zum genaueren Vergleich der Kristallqualitdt wurden Rocking-Kurven des [200] Reflexes
aufgenommen. Die Halbwertsbreite der Rocking-Kurve des [200] Reflexes von einem
2.3um dicken SiC Film, gewachsen auf eir#0nm dicken Bzium (SOL), betragt 0.3°.

Sie ist damit minimal breiter als SiC, gewachsen auf ,Bulk” Silizium. Die Rauhigkeit der
Oberflache ergibt sich mit AFM Messungen zxR= 59nm. Dieser Wert ist fast doppelt so
grof3 wie bei SiC auf Si Substraten.

Abbildung 6-3 zeigt den Querschnitt (X-TEM) der 228 dicken SiC Schicht, des 200nm
dicken SOL, der 400nm dicken Oxidschicht und den Anfang des ,Buliziugs. Am
Interface sind viele Versetzungen, Kristaliimge und Stapelfehler zu finden. Ab einer
Entfernung von @im dominieren die reinen kristallinen SiC Bereiche.
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,BUlk” Si

Abbildung 6-3: X-TEM Aufnahme einer SiC Schicht, gewachsen auf SOI Substraten

Die PV-TEM Aufnahme der SiC Oberflache (Abbildung 6-4) zeigt grofR3e, gut kristallin
gewachsene Bereiche durchzogen von Antiphasengrenzen (APBs) und Stapelfehlern (SFs).

Abbildung 6-4: PV-TEM Aufnahme der SiC-Oberflache , gewachsen auf SOI Substraten

Vergleicht man die strukturellen Eigenschaften der in dieser Arbeit hergestellten Schichten
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auf Si und auf SOI mit denen von anderen Herstellern, so ergibt sich folgendes Bild (Tabelle

4): Die strukturellen Defekte der SiC Schichten der vorliegenden Arbeit sind annahernd
unabhangig von der Art des Substrats. Vergleicht man die Defektdichte mit SiC auf SOI
von Cree, gewachsen bei hohen Temperaturen (1360°C), ist bei der Defektdichte an der
Oberflache fast kein Unterschied festzustellen. Anders am Interface: Bei Schichten der
vorliegenden Arbeit ist das Zwilingswachstum, welches bei niedrigen Temperaturen
bevorzugt in Erscheinung tritt, wesentlich héher als bei Cree. SiC auf SOI, welches
hingegen bei 1000°C von Hoya im Auftrag voniblarChrysler hergestellt wurde, weist

bei allen Defektarten eine signifikant héhere Dichte auf. Der polykristalline Anteil ist gro3er
als 50%, die Interfacedefekte wachsen sich nicht aus. Dies geht auch aus der
Halbwertsbreite des [200] Reflexes der Rocking-Kurve hervor, welche 0.95° betragt.
Texturaufnahmen zeichnen dasselbe Bild von diesen Hoya Schichten. Der Standardprozel
von HOYA auf Slizium ist in [Nag 93] beschrieben.

vorliegende Arbeit | vorliegende Arbeit Hoya Cree
SiC auf SOI SiC auf Si SiC auf SOI | SiC auf SOI

Abscheidetemperatur | 1150°C - 1200°C 1200°C ca. 1000°C  ca. 1360fC
FWHM|3; [°] 0.31(2.3um) 0.27 (2.8m) 0.95 (2um) n.m.
Poly-Antei [%o] 1 1 50-100 0
Zwillinge [em™ 5x10 3x10 1x10 0
(am Interface)
SF [em?] 7x10 7x10 1x10° (5-9)x10
APB [em?] 5x10° 5x10° 8x10 4x10°

Tabelle 4: Strukturelle Eigenschaften von SiC auf SOI und Si: Vergleich: vorliegende Arbeit - Hoya
Research Inc. - Cree Research Inc.

6.3 Untersuchung des SiC-SOI Systems

6.3.1 Entstehung von Hohlriumen

Hohlraume (Cavities, Voids) im Silizium entstehen bei der Abscheidung von SiC auf SOI
Substraten in besonders grofRer Zahl. Abbildung 6-5a zeigt den Querschnitt einer SiC-SOI
Schicht. Man erkennt die typischen interfacenahen Kristalldefekte (z.B. Stapelfehler,
Versetzungen) und einen typischen Hohlraum (,Cavity”). In diesem Fall ist er keine inverse
Pyramide wie bei Silizium als Substrat (vgl. Abbildung 4-5), da er die darunterliegende SiO
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Schicht nicht durchdringen kann. Dies ist insofern wichtig, daf3 dadurch die isolierende
Wirkung des Si@ nicht beeintrachtigt wird und die Schicht trotz ,Cavities” brauchbar ist
(vgl. Kapitel 6.3.3). Dennoch ist die Existenz von Hohlraumen im Silizium fir spatere
Anwendungen extrem unerwinscht, da sie die Homogenitat beim Prozessieren stéren, wie
z.B. beim Atzen. So atzt man z.B. an Stellen, an denen im Silizium Hohlrdume sind, schon
das SiQ, wahrend man an anderen Stellen noch das gewunschte Silizium atzt.

Aus der planaren PV-TEM Aufnahme (Abbildung 6-5b) am SiC-Si Interface lafl3t sich die
Hohlraumflachendichte quantitativ durch Abzéhlen und Ausmessen bestimmen. Bei dem
Standardabscheideprozel’ von SiC auf SOI betragt sie@&9%6.

SIO,
Sl -

Abbildung 6-5a,b: Hochauflésende X-TEM Aufnahme vom SiC - Si - gi@terface: Darstellung
des Hohlraums (a); Planare PV-TEM Aufnahme vom der Si Schicht nach erfolgter SiC Abscheidung
und anschlieRender Entfernung der SiC Schicht (b)

Der in der Literatur oft als Ursache und Entstehungszeitpunkt der Hohlrdume angesehene
Karbonisierungsschritt ist in dem Prozel3 der vorliegenden Arbeit auch bei der Verwendung
von SOI Substraten nicht die Ursache. Zwar dient auch hier wahrend der Karbonisierung
die oberste Schicht als Siliziumquelle. Da aber eine sehr schnell gewachsene, dinne
Karbonisierungsschicht hergestellt wird, wird nur die oberste Siliziumschicht herangezogen
und in SIC umgewandelt. Dies wird eindeutig ersichtlich aus TEM Aufnahmen an einer
Probe, bei der der Prozel3 nach der Karbonisierung abgebrochen wurde. Abbildung 6-6
zeigt diese kristalline 7nm dicke SiC Schicht, sowohl im Querschnitt (a) als auch die
Oberflache (b). Es lassen sich keine Hohlraume finden.
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6 SiC Epitaxie auf SOI Substraten

Abbildung 6-6a,b: Karbonisierungsschicht auf dem SOl Substrat: X-TEM Aufnahme (a) und PV-
TEM Aufnahme (b) mit zugehdériger Diffraktions Aufnahme

Um den Entstehungszeitpunkt der Hohlrdume zu bestimmen, wurde eine Serie von SiC
Abscheidungen mit unterschiedlicher Dauer durchgefuhrt. Die Hohlraumflachendichte
wurde mit PV-TEM Untersuchungen am SiC-Si Interface ermittelt. Abbildung 6-7 zeigt die
Hohlraumflachendichte in Abhéngigkeit der SiC Dicke (Karbonisierungsschicht +
Epitaxieschicht). Die angegebenen Zeiten enthalten die Karbonisierungszeit (30s) ohne
Aufheizphase (75s) und die Epitaxiezeit.

Direkt nach dem Karbonisierungsschritt sind keine Hohlrdume zu finden. Diese entstehen
dann aber sehr schnell in den ersten 150s des SiC Wachstums. Danach bleibt die
Hohlraumdichte konstant, d.h. ab einer Schichtdicke von ca. 200nm SiC entstehen keine
weiteren Hohlraume. Das aufgewachsene SiC dient demnach als Schutzschicht fir das
darunterliegenden Silizium. Um diese Annahme zu bestatigen, wurde ein unbeschichtetes
SOI Substrat, ein SOI Substrat mit Karbonisierungsschicht und ein SOI Substrat mit 250nm
SiC 30 Minuten lang im Reaktor ohne Prozel3gas im Vakuum getempert. Wahrend sowohl
beim unbeschichteten SOL als auch beim SOL mit Karbonisierungsschicht nach dem
Tempern von der SOI Struktur (SIGBOL) nichts mehr vorhanden ist, schitzt die 250nm
dicke SiC Schicht das Substrat. Es zeigt sich keine Erh6hung der Hohlraumdichte durch das
Tempern.
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Abbildung 6-7: Hohlraumflachendichte in Abhangigkeit der SiC - Schichtdicke

Abbildung 6-8 zeigt die Ergebnisse. Sie zeigt auch, daf} die 250nm dicke SiC Schicht noch
sehr rauh ist. Fur eine geschlossene SiC Schicht braucht man schatzungsweise mindestens
eine Dicke von 150nm. Daher kann nur in der Anfangsphase des Wachstumsprozesses Si
durch Loécher in der SiC Schicht austreten, wodurch die Hohlraume im Silizium entstehen
bzw. schon vorhandene sich vergré3ern.
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Abbildung 6-8: X-TEM Aufnahme nach 30min Tempern bei 1200°C: Karbonisierungsschicht auf
SOl (a); Karbonisierungsschicht + 250nm SiC auf SOI (b)

Aus den Untersuchungen ergibt sich folgendes Bild Uber die Form der Hohlrdume:

Bei Si Substraten ist die Form der Hohlrdume eine inverse Pyramide mit einer H6he von
0.6um (vgl. Abbildung 4-5). Sie ergibt aus den unterschiedlichen Abdampfraten der {111}
und {100} Ebenen im Silzium, wie eine aktuelle systematische Untersuchung der
Abdampfraten gezeigt hat [Hof 98].

Bei SOI Substraten sind die Hohlrdume am Anfang ebenfalls invers pyramidenférmig, bis sie
wahrend ihres Wachstums die $iSchicht erreichen (vgl. Abbildung 6-8b). Die $iO
Schicht wird nicht beschadigt. Der Hohlraum breitet sich lateral aus. Es entsteht die in
Abbildung 6-5a,b dargestelite Form. Um die beschriebene Funktion derSSiiht als
Schutzschicht fiir das Si zu verifizieren, wurde in einem Hochvakuum-Ofen Hhebad

und 1000°C eine unbehandelte SOI Probe und eine SOI Probe mit 50nm thermischen Oxid
auf der oberen Siliziumschicht fur 15min getempert. Wahrend die unbehandelte SOI Probe
eine grol3e Anzahl an Hohlrdumen aufwies, konnte an der Probe mit der schitzenden
Oxidschicht keine Beschadigung des Siliziums festgestellt werden. Die Ergebnisse dieses
Experiments sind in Abbildung 6-9 dargestellt. Sie zeigt eine Aufnahme der getemperten Si
Oberflachen der Proben mit dem optischen Mikroskop in 100facher Vergré3erung. Das
schutzende Oxid wurde vor der Aufnahme entfernt.
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Abbildung 6-9a,b: Si Oberflache zweier bei 1000°C fur 15min getemperten SOl Proben in 100
facher VergréBerung ohne (a) und mit (b) 50nm Siliziumdioxidschicht (nach Entfernen der SiO
Schicht)
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Abbildung 6-10: Hohlraumdichte im Si in Abh&éngigkeit der Wachstumsrate von SiC; Vergleich: Si
- SOI Substrate

Mit den Erkenntnissen Uber den Entstehungszeitpunkt und die Ursache der
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Hohlraumbildung wird untersucht, ob ein schnelleres SIC Wachstum eine Reduktion der
Hohlraumdichte bewirkt. Die Wachstumsgeschwindigkeit wurde hierbei Uber das
FluRverhaltnis von Methylsilan zu Wasserstoff eingestellt. Die Hohlraumdichte am SiC-Si
Interface in Abhangigkeit von der SiC Wachstumsrate bei der Verwendung von SOI und Si
Substraten zeigt Abbildung 6-10. Sie nimmt bei beiden Substratarten mit steigender
Wachstumsrate ab. Sie kann bei der SiC Abscheidung auf SOI Substraten auf unter 2% und
auf Si Substraten auf unter 0.05% gesenkt werden. Als nachteilig erweist sich allerdings bei
hohen Wachstumsraten die schlechte Kristallqualitéat. So steigt die mittlere Rauhigkeit auf
Rrvs=113nm an und die Verkippung der Kristalllnmt stark zu (FWHM =&26°).

Die wesentlich hohere Hohlraumdichte bei SOl Substraten ist Folge der
thermisch/chemischen Instabilitdt des Si-S89stems. Im Abschnitt 6.3.2 werden mégliche
Ursachen dargestellt.
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Abbildung 6-11: Modifizierter Abscheideprozeld mit u&/h Wachstumsrate am Anfang zur
Unterdrickung der Hohlraumbildung

Zur Reduktion der Hohlraumdichte bei gleichzeitiger Erhaltung der Kristallqualitat wurde
bei SOl Substraten der Wachstumsproze? modifizieRirekt nach dem
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Karbonisierungsschritt wird 3 Minuten mit einer doppelten Wachstumsrate von 9.2um/h
aufgewachsen, um mit dieser SIC Schicht das Substrat schnell zu versiegeln. Danach wird

die Rate auf den Standardwert von 4.6um/h gesenkt und die eigentliche SiC Schicht in 30
Minuten abgeschieden. Den modifizierten Abscheideprozell zeigt Abbildung 6-11. Durch
diese Prozef3fuhrung ergibt sich bei SiC auf SOl Substraten eine sehr gute Kristallqualitat
(FWHM[20q; = 0.32°), eine geringe Oberflachenrauhigkeikf&56nm) und eine von 6%

auf 1.7% stark reduzierte Hohlraumdichte.

Tabelle 5 zeigt die eigenen Ergebnisse im Vergleich zu SiC, das von Cree und Hoya
hergestellt wurde. Die Hohlraumdichte lafl3t sich durch das schnelle Wachstum am Anfang
bei gleichbleibend hoher Kristallqualitdt drastisch reduzieren. Im Vergleich zu kristallinen
Proben von Cree ist die Hohlraumdichte durch den modifizierten Prozel3 um den Faktor 3
niedriger.

SiC/Si | SiC/Si |SiC/SO1|  SiC/SOI SiC/SOI | SiC/SOI
Hersteller vorliegende Arbeit Cree Hoya
Temperatur 1200°C| 1200°C| 1200°d 1200°C 1360°C 1000°C
Herstellung | standard 9.2um/h | standard 9.2um/h (3min) ? [Nag 93]
4.6um/h (30min)
Hohlraumdichte | 2.3% 0.05% 6% 1.7% 6% 0.5%
Rauhigkeit Rgys
28nm 113nm 59nm 56nm glatt sehr glat
Kristallqualitiit sehr mittel sehr sehr extrem sehr
gut gut gut gut schlecht
FWHM [200] 0.27 0.526 0.3 0.32 0.2 0.95

Tabelle 5: Vergleich der Schichtqualitdt und Hohlraumdichte von SiC bei verschiedenen Prozessen
und Substratarten

6.3.2 Abhiingigkeit der SiC Qualitiit von der SOL Dicke

Die Abhangigkeit der Qualitat des aufgewachsenen SiC von der Schichtdicke des
darunterliegenden SOL wird im Bereich von 18nm bis 200nm untersucht. Da SOI Substrate
nur mit einer SOL Schicht von mindestens 200nm Dicke lieferbar sind, muf3 diese auf die
gewlnschte Dicke abgediinnt werden. Hierfur wird die Siliziumoberflache in einem
Feuchtoxidationsprozeld bei 1050°C oxidiert. Die Oxiddicke d(t) in Abhangigkeit von der
Oxidationszeit ergibt sich in diesem Prozel zu:
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d(1) = 45455 3°%

Gleichung 6-1
d(t) = Oxiddicke [nm]; t = Oxidationszeit [min]

Bel einer thermischen Oxidation werden vom Silizium 44% der Dicke des gebildeten
Siliziumdioxids verbraucht. D.h. um eine Dicke x atfdnnen, muf? die Oxiddicke d = x /

0.44 betragen.

Das gebildete Si© laRt sich durch einen naRchemischen AtzprozeR mit eines SiO
Atzmischung, bestehend aus gepufferter FluRsaure, entfernen. Abbildung 6-12 zeigt diese
Prozel3schritte.

d Sig,
Si v 200nm Si D+ Si
Sio,  400nm] sio, t sio,
A
500pnPl Si Si
SOITEC SOI Substrat SOI Substrat: D = 200-(d / 0.44)
— —
Feuchtoxidation von Si zu SjO SiO, Atzen in HF

Abbildung 6-12: Prozef3schritte zur Abdiinnung des SOL von SOI Substraten

Es lassen sich Siliziumschichtdicken auf Siliziumdioxid mit Schichtdicken zwischen 15nm

und 200nm reproduzierbar herstellen. Um die Qualitat und iizu@schichtdicke des
abgedunnten Siliziums zu bestimmen, wurden die abgedinnten Proben mit X-TEM und PV-
TEM analysiert. Abbildung 6-13 zeigt die X-TEM Aufnahmen dieser Siliziumschichten.
Man erkennt die 400nm dicke isolierende Si&chicht und das obere Ende des Si
Substrates. Es lassen sich keine Hohlrdume erkennen.
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400nm SiQ

Si Suhstre Si Suhstre Si Suhstre
Abbildung 6-13: X-TEM Aufnahme von abgediinnten SOL Schichten (13nm, 26nm und 58nm)

Eine genauere Analyse der Oberflache der abgediinnten Schichten zeigen die AFM-
Messungen in Abbildung 6-14. Bei einer SOL Dicke von 200nm bis 40nm ist die
Oberflachenrauhigkeit konstant, bei dinneren Schichten steigt sie stark an. Der Anstieg ist
zuruckzufuhren auf die Druckspannung, die die darunterliegendeSgiht auf die diinne

SOL Schicht austibt. Der Anstieg der Oberflachenrauhigkeit durch Druckspannung ist bei
Silizium Germanium Strukturen bekannt [Xie 94][Kim 98]. Die Auswirkung an der
Oberflache ist um so gréf3er, je dinner die Siliziumschicht (SOL) ist.
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Abbildung 6-14: Oberflaichenrauhigkeit dgs der Siliziumschicht (SOL) in Abhangigkeit ihrer
Dicke [Vog 99]

Die grol3e Oberflachenrauhigkeit kann auch auf eine Verschlechterung der Si Kristallqualitat
von SOLs, die dinner als 50nm sind, hindeuten.

Um den Einflu des Siliziums auf das SiC so gering wie mdglich zu halten, will man auf eine
moglichst diinne SOL Schicht SiC abzuscheiden,. Das ist besonders wichtig, wenn man das
Materialsystem SiCOIN bei sehr hohen Temperaturen verwenden will. Ein Fernziel ist die
Abscheidung von SiC auf so dinnen SOL Schichten, daf3 diese wahrend der Karbonisierung
komplett in SiIC umgewandelt werden und somit die Gitterfehlanpassung zwischen SiC und
Si entfallt.

Die Kristallqualitat der aufgewachsenen ih8dicken SiC Schichten in Abhéngigkeit der

SOL Dicke wurde durch die Halbwertsbreite der Rocking-Kurve des [200] Reflexes
bestimmt. Abbildung 6-15 zeigt, daf3 bei der Verwendung von SOL Dicken zwischen
200nm und 50nm die SIiC Schichtqualitat etwa gleich bleibt bzw. etwas besser wird.
Dagegen fallt bei noch diinneren SOL Schichten die Kristallqualitéat des SiC stark ab, d.h.
die Halbwertsbreite nimmt zu.
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Abbildung 6-15: Kristallgualitéat des SiC in Abhéngigkeit der SOL Dicke

Dies kann mit der oben beschriebenen starken Zunahme der Oberflachenrauhigkeit
(Abbildung 6-14) und der damit verbundenen Verschlechterung der Kristallqualitat bei sehr
dinnen SOL Schichten erklart werden.

Desweiteren steigt die Hohlraumdichte im Si mit sinkender SOL Dicke. Diese beeinflu3t das
gleichmaRige SiC Wachstum negativ und fihrt zu einer Erhéhung der Verkippung der
Kristalle. Die Kombination dieser Effekte (Rauhigkeit, Kristallqualitdt des SOL, hohe
Hohlraumdichte im SOL) fuhren zu einer Verschlechterung der SiC Qualitat.

Die Hohlraumdichte am Si-SiC Interface bei verschiedenen SOL Dicken ist in Abbildung 6-
16 dargestellt. Bei der Verwendung von nur 50nm dicken SOLs ist mehr als die Halfte der
Flache des Siliziums verschwunden.
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Abbildung 6-16: Hohlraumdichte im SOL bei verschiedenen SOL Dicken nach der SiC
Abscheidung und anschlieRendem Entfernen des SiC.

Die starke laterale Ausdehnung der Hohlraume mit abnehmender SOL Schichtdicke kann
durch vier ineinandergreifende Mechanismen erklart werden:

(1) Bei konstanter Diffusionsrate erschopft sich mit dinner werdendem SOL das
Siliziumreservoir schneller. Die Hohlrdume kdnnen sich nur in lateraler Richtung
ausdehnen, da das darunterliegende Oxid wie beschrieben eine Diffusionbarriere darstellt.

(2) Die starke Zunahme der Hohlraumdichte bei ultradiinnen SOLs erklart sich durch die
schlechte Benetzung von Si@nit Silizium. Bei Temperaturen, die héher als 2/3 der
Schmelzpunkttemperatur liegen, gleicht das Benetzungsverhalten dem einer Flissigkeit
[Beh 66]. Das Benetzungsverhalten von Oberflachen folgt aus dem Prinzip der
Minimierung der freien Energie und wird in der Young Gleichung durch den
Benetzungswinke® beschrieben (vgl. Anhang, Gleichung 11-9). Der Benetzungswinkel
von Si auf SiQ betragt nahe dem Schmelzpunkt von Silizium 87° [Yab 84]. Ab einem
Winkel von 90° ist die Bildung einer stabilen Oberflache nicht mehr méglich [Yab 84].
Aufgrund des schlechten Benetzungsverhaltens zeigt die Siliziumschicht bei
Temperaturen tber 1000°C die Tendenz, die Kontaktflache zumzBi@erkleinern.
Schon vorhandene Hohlrdumen vergroRern sich, da Silizum aus dem SOL
wegtransportiert wird.

(3) Die starke mechanische Verspannung zwischen der Siliziumdioxid- und Siliziumschicht,
hervorgerufen durch die sehr unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von Si und SiQ (0g = 3.9°10°K™; o = 5¢10°K™ [Hu 91]) fordern die Bildung von
Hohlrdumen. Diese Bildung von Hohlrdumen baut die mechanische Spannung ab. Dieses
Verhalten ist bekannt bei metallischen und polykristallinen (defektreichen) Dunnfilmen
bei hohen Temperaturen [Smi 95, p. 194].

(4) Aufgrund des rauhen Interfaces ist die Rauhigkeit der aufwachsenden SiC Schicht
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groRRer und diese versiegelt damit die darunterliegende SOL Schicht erst spater. Es bleibt
mehr Zeit zur Hohlraumbildung.

Abbildung 6-17 zeigt zusammenfassend die Griinde flr die sinkende Kristallqualitat bei der

Abscheidung auf SOLs, die diinner als 50nm sind.

SiC Kristallqualitat sinkt bei SOLs < 50nm

A

T

Prozentuale Hohlraumdi chte steigt

SiO, Diffusions-
barriere fihrt zu
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Ausdehnung de
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Schlechtes

Benetzungst

verhalten
von Si auf
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SiC Schicht
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ket steigt

Kristalldefekte und mechanische Spannungen am Si - SiO, Interface

Abbildung 6-17: Ursachen fir die schlechte Qualitat von SiC, das auf SOLs aufgewachsen ist, das
dunner als 50nm ist

Zusammenfassend a3t sich feststellen, dal’ die Epitaxie von SiC auf SOL Schichten, die
dicker als 50nm sind, unproblematisch ist. Fur die Abscheidung auf ultradiinnen SOLs muf3
die Qualitdt der Siliziumschicht (Rauhigkeit, Stabilitat, Kristallqualitdt) noch verbessert
werden.

Erste Versuche zur Stabilisierung des SOl Systems durch Nitridimplantation wurden
durchgefihrt. Es wurde Stickstoff gewéhlt, da das Benetzungsverhalten;Maau8iSOI
wesentlich besser ist. Es ergibt sich ein Benetzungswinkel von 25° [Yab 84]. Aus ersten
Experimenten ergaben sich Hinweise, daf} Stickstoff das System stabilisiert [M{@] 99b]
[Zap 98)s. Jedoch ruft die Implantation Schaden im Silizium hervor, woraus sich Probleme
bei der SIC Abscheidung ergeben. Die Implantation (Energie, Dosis), das Ausheilen der
Strukturen und die Interpretation der Ergebnisse muld in einer separaten Arbeit im Detail
untersucht werden. Erst danach ist es sinnvoll, eine komplette Umwandlung des SOL in SiC
wahrend der Karbonisierungsphase zu versuchen. Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit
bilden eine gute Grundlage fur diese weitergehenden Forschungen.
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6.3.3 Isolierende Eigenschaften des SiC- SOI Systems

Im folgenden wird die elektrische Isolierung in den SOI Substraten untersucht. Es wird ein
unbehandeltes SOI Substrat (ohne SIC) und ein Substrat mit 2.3um dickem SiC
temperaturabhangig elektrisch vermessen. Die temperaturabhéngige Leitfahigkeit Gber das
Oxid fur Proben mit und ohne SiC Abscheidung zeigt Abbildung 6-18.
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Abbildung 6-18: Temperaturabhangige Leitfahigkeit Uber das vergrabene Siliziumdioxid;
Vergleich: SOI ohne SiC Schicht - SOI mit g8 SiC

Es zeigt sich, dal3 das aufgewachsene SiC sowohl bei Raumtemperatur als auch bei hohen
Temperaturen die isolierenden Eigenschaften nicht beeinflul3t. Die Leitfahigkeit Gber das
Siliziumdioxid steigt von @0'*°(Qcm)* bei Raumtemperatur aufI®™(Qcm)* bei 600°C
(extrapoliert) an. Dies entspricht einem guten Dielektrikum und ist damit fir Anwendungen
von SiC als Piezowiderstande in Hochtemperatursensoren geeignet.

Die thermisch aktivierte Leitfahigkeit Gber das Oxid zeigt ein Arrhenius Verhalten mit einer
Aktivierungsenergie von &= 396t47meV.
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6 SiC Epitaxie auf SOI Substraten

Die gleich guten isolierenden Eigenschaften der Probe mit und ohne SiC bestatigen, dal3 die
wahrend der SiC Abscheidung im SOL gebildeten Hohlrdume dasaBi@®einer Stelle
verletzen, wie auch die X-TEM Aufnahmen exemplarisch gezeigt haben (vgl. Abbildung 6-
5(a), Abbildung 6-8(b)).

6.4 Elektrische Eigenschaften

6.4.1 Intrinsische Schichten

Nominell undotierte kubische SiC Schichten besitzen immer Elektronen als
Majoritatsladungstrager, d.h. sie sind n-leitend. Abbildung 6-19 zeigt die Ladungstrager-
konzentration und Beweglichkeit einer @8 dicken SiC Schicht, abgeschieden auf einem
200nm dicken SOL, im Temperaturbereich von -150°C bis +450°C.

Man erhdlt bei Raumtemperatur an einer puf3 dicken Schicht eine
Ladungstragerkonzentration von 4¥0n°® und eine Beweglichkeit von 143&Vs.

Daraus ergibt sich eine spezifische Leitfahigkeit von 0®&1)*. Die Schwankungen der
Leitfahigkeit bei undotierten Proben sind relativ grof3, da sie eine starke Funktion der Pump-
und Bellftungszeiten des Reaktors sind. Bei Raumtemperatur wurden an undotierten SiC
Proben Leitfahigkeiten zwischen 0.98{m)' und 3Qcm)' gemessen. Desgleichen
schwankt die Ladungstragerkonzentration zwischen'2et und 1.5¢16cmi® und die
Beweglichkeit zwischen 130¢fvs und 145cifiVs. Die Hohe der Leitfahigkeit rechtfertigt

die bisherige Annahme, dal3 der SOL die elektrischen Eigenschaften des Systems nicht
beeinfluRt, da dessen spezifische Leitfahigkeit mit @@&{)* wesentlich kleiner ist als die

von undotiertem SiC. AuRerdem ist die SiC Schicht um eine Gréf3enordnung dicker als der
SOL. Daher ist der EinfluR des SOL an den elektrischen Eigenschaften auf jeden Fall kleiner
als 0.2%.
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Abbildung 6-19: Temperaturabhéngige Ladungstragerkonzentration und -Beweglichkeit einer
undotierten, 2.8m dicken SiC Schicht, bestimmt durch Hall-Messungen

Die Andyse der in Abbildung 6-19 aufgezeigten Abhangigkeit der
Ladungstragerkonzentration von der Temperatur bei nominell undotierten SiC Schichten
ergibt, dal restlicher Stickstoff und wahrscheinlich Sauerstoff im System, im Graphit und im
Dotiergas dafur verantwortlich sind. Unter der Annahme, dal} aufgrund der grof3en
Bandliicke von SiC im relevanten Temperaturbereich der Messung nur Ladungstrager, die
durch Fremdatome, die als Donatoren wirken, erzeugt werden, lat sich die
temperaturabhangige Ladungstragerkonzentration N unter der Annahme eines nicht
kompensierten Halbleiters mit folgender Gleichung bestimmen [Kop &9153.
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6 SiC Epitaxie auf SOI Substraten

N= 2Ny

Ep

1+ 1+40 Yo gu

i)

N = Ladungstrdgerkonzentration, Np = Donatorkonzentration, Ep = Donatorniveau, k =

Boltzmannkonstante ,T = 293K, i = Plancksches Wirkungsquantum, m*, = 0.37m, [Suz 88]

Gleichung 6-2

= effektive Elektronenmasse

Eventuell vorhandene Akzeptoren werden in der Rechnung nicht berticksichtigt. Dies ist
gerechtfertigt, da Fremdatome, die als Akzeptoren in SiC wirken, eine sehr hohe
Aktivierungsenergie besitzen (Bor = 735meV, Al = 260meV, Ga = 343meV [Dst 91]) und
gezielte Experimente zur p-Dotierung mit Trimethylaluminium und Diboran gezeigt haben,
daR fur eine Kompensation eine sehr hohe Zugabe von Dotiergas notwendig ist und sich
Akzeptoratome nur schlecht in das Kristallgitter einbauen. Daher wird eine mogliche
Kompensation hauptsachlich von Kristalldefekte verursacht, die als Akzeptor wirken. Da
die vorliegende Messung fir eine Bestimmung des Kompensationsgrads nicht ausreicht,
wird dies in der Rechnung nicht bericksichtigt. Die tatséchlich vorhandene
Donatorenkonzentration ist modglicherweise hoher als die aus der Hall-Messung ermittelte.
Berechnet man mit Gleichung 6-2 die temperaturabhéangige Ladungstragerkonzentration
von Stickstoff mit 5= 53.6meV [Bor 82], so erhalt man mit einer Donatorenkonzentration
Np von 310°%m?® die in der Abbildung diunn dargestelite Ladungstragerdichte. Bei
niedrigen Temperaturen sind nicht alle Donatoren ionisiert, mit wachsender Temperatur
erhoht sich deshalb die Ladungstragerkonzentration. Ab -50°C ergibt sich ein Unterschied
zwischen der durch die Stickstoffdonatoren berechneten Ladungstragerkonzentration und
der gemessenen. Eine weitere Donatorsorte mit einer héheren Aktivierungsenergie als
Stickstoff mu3 demnach in SiC vorhanden sein. Die Berechnung der Mel3kurve bei hohen
Temperaturen ergibt eine Donatorenkonzentration von “i® und eine
Aktivierungsenergie von ca.pE 200meV. Es kdnnte sich um Sauerstoffatome handeln, da
das Donatorniveau von Sauerstoff in 3C-SiC ahnlich wie bei 6H- SiC vermutet wird und in
gualitativen SIMS Messungen Sauerstoff in den vorliegenden SiC Schichten nachgewiesen
werden konnte [Koc 99]. Die Summenkurve (durchgezogene, fette Kurve) aus den
Ladungstragerkonzentrationen von beiden Donatoren stimmt mit der gemessenen freien
Ladungstragerkonzentration Uber den gesamten Temperaturbereich Uberein. Die einzelne
Berechnung und nachfolgende Addition der Ladungstragerdichten ist mit den weit
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auseinanderliegenden Donatorenniveaus zu begrinden. Aufgrund des einfachen Modells
(keine Berlcksichtigung der Kompensation, Donatorniveaus unabhangig von der
Ladungstragerkonzentration, keine Bertcksichtigung von evtl. vorhandenen sehr flachen
Donatoren) sind die angegebenen Zahlenwerte kritisch zu betrachen. Die
temperaturabhangigen Ladungstragerkonzentration ergibt jedoch qualitativ eine
Restverunreinigung mit Stickstoff und die Existenz eines zweiten Donators mit hdherer
Aktivierungsenergie als Stickstoff. Genauere Untersuchungen waren zu einer sicheren
guantitativen Analyse notwendig.

Das Temperaturverhalten der Ladungstragerbeweglichkeit entspricht dem eines kristallinen
Materials. Bei tiefen Temperaturen steigt die Beweglichkeit mit steigender Temperatur an.
Dies entspricht dem Streumechanismus von Ladungstragern an ionisierten Stérstellen. Das
Maximum der Beweglichkeit ist bei -50°C erreicht. Erhéht man die Temperatur weiter,
sinkt die Beweglichkeit, da hier die Streuung an Phononen dominant wird [Sze 81].
Vergleicht man die elektrischen Eigenschaften von intrinsischem SiC, das mit dem in dieser
Arbeit entwickelten Prozel3 hergestellt wurde, mit SiC, welches friher ohne
Karbonisierungsschritt mit Methylsilan bei DaimlerChrysler hergestellt wurde, ist ein
deutlicher Fortschritt erkennbar: Die alten Schichten besalRen eine intrinsische
Ladungstragerkonzentration von mindeste@0%cm® und eine Elektronenbeweglichkeit

von weniger als 10ctfVs [M6l 96].

Die elektronischen Eigenschaften von diinnen nominell undotiertgrmluhd 0.7um

dicken SiC Schichten, ermittelt durch Hall Messungen, zeigt Abbildung 6-20. Die
Ladungstragerkonzentration erhéht sich mit abnehmender Schichtdicke. Dies a3t sich wie
folgt erklaren: In dinnen Schichten, bei denen der Einflul des SiC/Si Interfaces dominant
ist, macht sich die sehr hohe strukturelle Defektdiche (vgl. Abbildung 4-8) aufgrund der
Gitterfehlanpassung und der Unterschiede der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
starker bemerkbar. In diesen nicht idealen Bereichen kdnnen sich zum einen Fremdatome
leicht einbauen, zum anderen generieren ,Dangling Bonds" an den Korngrenzen und
Versetzungen freie Ladungstrager. Dies ist wichtig fur die Epitaxie, da sich demzufolge
Fremdatomen bevorzugt in schlechte Kristallbereiche einbauen. Die intrinsische
Ladungstragerkonzentration ist somit ein Mal3 fur die Kristallqualitdt. Betrachtet man die
Temperaturabhéngigkeit der freien Ladungstragerkonzentration in diinnen Schichten ergibt
sich bei tiefen Temperaturen kein klassisches Verhalten, wie man es von
Stickstoffdonatoren erwarten wirde. Daher kdnnen in diesem Temperaturbereich fir die
hohe Ladungstragerkonzentration nur Effekte von Kristalldefekten mit einer sehr viel
geringeren Aktivierungsenergie in Frage kommen. Dieser Effekt steigt mit abnehmender
Schichtdicke an. Die in der Abbildung erkennbare leichte Abnahme der Ladungstrager mit
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steigender Temperatur bel tiefen Temperaturen bel der 0.7um dicken Schicht ist auf
Mel3fehler aufgrund des geringen Hall Signals an ,schlechten* Proben zurtickzufiihren. Bei
hohen Temperaturen laR3t sich ein starker Anstieg der intrinsischen Leitfahigkeit feststellen.
Die am Interface stark eingebauten Fremdatome, z.B. Sauerstoff, sind hier fur die hohe
Ladungstragerdichte verantwortlich.
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Abbildung 6-20: Temperaturabhéangige Elektronenkonzentration und Beweglichkeit bei undotierten
0.7um bzw. 1.4u1m dicken SiC Schichten

Die Beweglichkeit bei dinnen Schichten (vgl. Abbildung 6-20) wird nicht mehr durch
Streuprozesse im Kristall, sondern durch Defekte wie z.B. Korngrenzen bestimmt. Daher
nimmt die Beweglichkeit mit sinkender Schichtdicke drastisch ab. Ein Modell fir den
Transportmechanismus tber Korngrenzen bei polykristallinem SiC wird in [Hel 95] und [Eic
99] beschrieben.

Abbildung 6-21 stellt die Abhéngigkeit der Elektronenbeweglichkeit von der SiC
Schichtdicke bei Raumtemperatur und bei einer Elektronenkonzentration vort'cai*10

dar. Sie ist ein Kriterium fir die elektrische Gite des Materials. Es zeigt sich, da’3 SiC erst
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ab einer 1.4um dicken Schicht akzeptable elektrische Eigenschaften aufweist. Das SIC der
vorliegenden Arbeit besitzt ahnliche elektrische Eigenschaften wie das SiC aus der Literatur.
Bei einer SiC Schichtdicke voruf [Nie 95] ist das Maximum der Beweglichkeit mit ca.
350cni/Vs erreicht, das SiC besitzt gute elektrische Eigenschaften.
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Abbildung 6-21: Elektronenbeweglichkeit in Abh&ngigkeit der Schichtdicke bei Raumtemperatur;
Vergleich: vorliegende Arbeit - Literatur

6.4.2 N-dotierte Schichten

Fur den Einsatz eines Halbleitermaterial zur Herstellung von mikromechanischen Sensoren
ist eine gezielte Dotierung unabdingbar. Das bei Silizium gebrauchlichste Verfahren,
basierend auf der thermischen Eindiffusion von Dotieratomen, ist bei SiC nicht anwendbar,
da unterhalb von 1800°C keine merklichen Diffusionsraten auftreten [Har 94]. Dotierung
mittels Implantation ist eine gangige, aber relativ aufwendige Methode. Sie ist derzeit die
einzige Maoglichkeit fur flachenselektives Dotieren. Nach der Implantation missen jedoch
Gitterschaden ausgeheilt und die Akzeptoren bzw. Donatoren bei hohen Temperaturen

100



6 SiC Epitaxie auf SOI Substraten

aktiviert werden. Dies schrankt die Anwendung bei kubischem, auf Si aufgewachsenen SiC
ein, da durch die hohen Temperaturen das Substrat dauerhaften Schaden nehmen kann und
fur mikromechanische Anwendungen nicht mehr geeignet ist. Im Silizium entstehen durch
die vorhandenen mechanischen Spannungen bei hohen Temperaturen starke strukturelle
Defekte wie Versetzungen.

Dagegen sind In-situ Dotierungsverfahren fir Epitaxieschichten sehr effizient. Durch
Zugabe des entsprechenden Dotiergas wahrend der SiC Abscheidung bauen sich die
Dotieratome gleich mit in die Schicht ein. Ein nachtragliches Ausheilen oder Aktivieren ist
nicht notwendig. Problematisch hierbei kann die Dotierverschleppung sein. Au3erdem sind
viele Donatoren/Akzeptoren nicht oder nur bedingt als stabiles Gas erhdltlich. In dieser
Arbeit wurde die In-situ n-Dotierung von SiC wahrend der Abscheidung untersucht, da fur
die Anwendung von SiC als Sensormaterial hauptsachlich n-Dotierung notwendig ist.
Stickstoff, der Kohlenstoffatome substituiert, ist in SiC ein flacher Donator mit 53.6meV
lonisationsenergie [Bor 82].

Abbildung 6-22 zeigt die Leitfahigkeit in Abhangigkeit von der Dotiergaskonzentration N
bzw. NHs. Die Dotiergaskonzentration bezieht sich immer auf das Verhdaltnis des
Dotiergases zu Methylsilan am Einlal3. Die Verwendung von reinem Stickstg)ffa(®
Stickstofftrager erweist sich aufgrund seiner hohen Dissoziationsenergie von 946kJ/mol
[Hol 85] fiir einen Niedertemperaturprozeld als unpraktikabel. Erst ab einer sehr hohen
Konzentration (3%) ergibt sich eine leichte Erhéhung der Leitfahigkeit und &ndert sich
kaum selbst bei einer Erhéhung der Konzentration um zwei GrofRenordnungen. Eine
mogliche Erklarung fur den konzentrationsunabhéngigen Einbau von Stickstoff, dsts N

dalR heiRe Metallteile im Reaktor als Katalysator wirken und proportional zu ihrer Flache
und unabhéngig von der Konzentration dags 2érlegen und reaktiv machen. Die
katalytische Wirkung von Metallen auf den Zerfall von Stickstoff ist in der Chemie
wohlbekannt und wird bei der Synthese von Ammoniak aus Stickstoff ausgenitzt. Der
schlechte Einbau von Stickstoff in Form von, Noei dem Niedertemperatur
Methylsilanprozel3 erweist sich dennoch fir die Herstellung von hochohmigen Schichten als
positiv. Die Reinheit des Reaktorsystems muf3 nicht hoch sein, d.h. der Basisdruck des
Reaktors ist fur die intrinsische Leitfahigkeit nicht entscheidend. Dies ist auch der Grund fur
die geringe intrinsische Ladungstragerkonzentration, beschrieben in Kapitel 6.4.1.

Mit Ammoniak (NHs), welches aufgrund der fehlenden Dreifachbindung eine wesentlich
geringere Dissoziationsenergie aufweist (390kJ/mol [Mar 92]), ergibt sich eine brauchbare
und reproduzierbare Dotierung Uber einen groRen Bereich. Die Leitfahigkeit lat sich bei
2.3um dicken Schichten zwischen 0.93"cni* und 48@ ™cni* einstellen, wie Abbildung

6-22 zeigt. Um Uber diesen weiten Bereich den Ammoniakflu3 gezielt regeln zu kdénnen,
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wird mit ener Mischkammer gearbeitet, in der das Ammoniak entsprechend der
gewulnschten Dotierkonzentration mit Wasserstoff verdtinnt wird.

3
10

3 ~10
] NH_dotiert NH dotiert [
1 3 3 L
i . 3
T o
— r €
g 102*: 6
S . i —
5 ] 5
E‘ - 2 2
= ] r o
: 3
.:..J‘:E 1:O - | g
= 7] (&)
o ] ) - 2
- ] N, dotiert S
i (]
o
4 1, 0
0 undotiert
10— a
J 3
I T T T 10
0 0.01 0.10 1.00

Dotiergaskonzentration NHg [%0]

1.0 10.0 100.0
Dotiergaskonzentration N 2 [%6]

Abbildung 6-22: Leitfahigkeit bzw. spezifischer Widerstand in Abh&ngigkeit der; N#w. N
Konzentration bei einer 248n dicken SiC Schicht

Abbildung 6-23 zeigt die Elektronenkonzentration (a) und die Elektronenbeweglichkeit (b)
als Funktion der Ammoniak Konzentration bei Raumtemperatur. Wahrend die
Elektronenkonzentration mit steigender Dotiergaskonzentration steigt, sinkt die
Elektronenbeweglichkeit aufgrund zunehmender Streuung an geladenen Storstellen.
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Die Konzentration der eingebauten Stickstoffatome Np laft sich mit Gleichung 6-2
berechnen. Fur kleine Temperaturen und hohe Donatorkonzentration laf3t sich Gleichung 6-
2 vereinfachen und nach,Muflosen [Kop 89, S146]:

Gleichung 6-3
Np = Donatorkonzentration, N = Ladungstrdgerkonzentration, Ep = 53.6mel” =

Donatorniveau, k = Boltzmannkonstante, T = 293K, fi = Planchsches Wirkungsquantum,

m*,= 0.37m, [Suz 88] = effektive Elektronenmasse

Der Giltigkeitsbereich dieser Berechnung beginnt fir Stickstoff als Donator bei
Raumtemperatur ab einer Donatorenkonzentration va®'®*8m?®. Fir Stickstoff als
Donator in SiC erhalt man fir die Donatorenkonzentratigrichh®] in Abhangigkeit der
freien Ladungstragerdichte bei Raumtemperatur:

N2
No=——
P 6300Yem™
Gleichung 6-4

N = Ladungstragerkonzentration bei Raumtemperatur [cm™]

Die aus der gemessenen Ladungstragerkonzentration N (vgl. Abbildung 6-23a) mit
Gleichung 6-4 berechnete Donatorenkonzentratiorpb N Abhangigkeit der
Ammoniakkonzentration c[N#i zeigt Abbildung 6-24.

Da die gemessene Ladungstragerkonzentraton N mit der Wurzel der
Ammoniakkonzentration c[Nil zunimmt und die Donatorenkonzentration, Nach
Gleichung 6-4 eine quadratische Funktion der Elektronenkonzentration N ist, besteht ein
linearer Zusammenhang zwischen der Dotiergaskonzentration zjc[Nid der
Donatordichte .

104



6 SiC Epitaxie auf SOI Substraten

seheText —»

[c(NHs)]

Donatorkonzentration
8
T T T T TT1T
I

10 Lo | Ll Ll
0.01 0.10 1.00

Dotiergaskonzentration NH3 [%0]

Abbildung 6-24: Berechnete Donatoren Konzentration als Funktion der Dotiergaskonzentration
Ammoniak (NHz)

Der Einbau von Stickstoff ins Kristalgitter ist von der Einbaurate, der
Dotiergaskonzentration und der Reaktionsrate des Dotiergases abhéngig. Die Konzentration
von Stickstoffatomen im Kristallgitter beschreibt folgende Gleichung semi-empirsch:

Np = c(NHg)[R(T)R(T)

Gleichung 6-5

Np = Stickstoffdonatorenkonzentration, c¢(NH;) = Konzentration von NH; , k1) =
Reaktionsrate, R(T) = Einbaurate, T = Temperatur

Das Produkt k(1473KR(1473K) betragt A0%cni®. Bis zu einer Donatorenkonzentration
von 416°%m® (1% NH;) gibt diese Funktion den Einbau von Stickstoffatomen gut wieder.
Bei einer Donatorenkonzentration héher a@0dcm?® ergibt sich eine Abweichung
zwischen Gleichung 6-5 und der Hall Messung. Die daraus ermittelte
Donatorenkonzentration von fast®d@n® ist unrealistisch. Die Ursache hierfiir ist, daR bei
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einem sehr starken Einbau von Stickstoff die Kristallqualitat sinkt und damit sich die
Einbaurate von Stickstoff an Fehlstellen wie z.B. Korngrenzen erhdht. Der hier eingebaute
Stickstoff weist eine andere Aktivierungsenergie auf als der im Kristallgitter eingebaute.
Desweiteren gibt es bei schlechtem Material weitere Quellen fir freie Ladungstrager, wie
zum Beispiel solche, die durch ,Dangling Bonds* an Korngrenzen generiert werden. Die
tatsachlich vorhandene Stickstoff-Donatorenkonzentration liegt bei der sehr hoch dotierten
Schicht weit unter dem errechneten Wert. Dieses Verhalten stimmt sehr gut mit der starken
Erh6éhung der intrinsischen Ladungstragerdichte bei dinnen, strukturell schlechten SiC
Schichten Uberein (vgl. Abbildung 6-20). Gleichung 6-5 kann folglich nur fur die
Berechnung von Donatorenkonzentrationen in gut kristalinem Material angewandt werden.
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Abbildung 6-25: Kristallqualitét in Abhangigkeit der Leitfahigkeit

Die experimentelle Bestimmung der Kristallqualitdt von dotierten Schichten bestéatigt die
vorherige Diskussion der Ergebnisse. Abbildung 6-25 zeigt die XRC Halbwertsbreite des
[200] Reflexes in Abhangigkeit der Leitfahigkeit. Es zeigt sich, daf} die Dotierung bis zu
einer Leitfahigkeit von 198fcm)’ keinen EinfluR auf die Kristallqualitat hat. Erst bei
héheren Dotierkonzentrationen verschlechtert sich die Qualitat der Schicht, da die starke
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Konzentration von Fremdatomen im Kristall dessen Qualitat herabsetzt.

Abschlieend wird die Kontamination des Reaktors durch die In-situ Dotierung untersucht,

die die Prozelergebnisse und damit die Reproduzierbarkeit beeintrachtigen kann. Die
Dotierverschleppung mit Ammoniak wird ermittelt, indem nach einer Dotierserie solange

Proben ohne Dotiergas hergestellt werden, bis diese wieder die Leitfahigkeit vor Beginn
der Dotierserie erreicht haben. Abbildung 6-26 zeigt, da? mindestens drei Abscheidungen
nach einem Dotierproze3 notwendig sind, um die urspringliche Leitfahigkeit wieder

herzustellen und damit der Reaktor wieder sauber ist.

\
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Abbildung 6-26: Dotierverschleppung nach Dotierung mit Ammoniak
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7 SiC auf 4 Zoll Substraten

Fur eine Kommerzialisierung von SiC durch Einsatz in Sensoren ist die Bereitstellung der in
dieser Arbeit im Versuchsreaktor entwickelten Technologie auf mindestens 4 Zoll
Substraten unabdingbar. Nur so kann eine Kompatibilitdt zu bestehenden
mikromechanischen Fertigungslinien hergestellt und marktkonforme Stlckkosten erzielt
werden. Daher wurde in der vorliegenden Arbeit ein Reaktor fiir 4 Zoll Substrate aufgebaut.

Zunachst wird das Anforderungsprofil an den Reaktor aufgestellt und die sich daraus
ergebende Grundkonstruktion beschrieben. Daran schlief3t sich die Erprobung des Reaktors
an. Nach den ersten Abscheidungen und Simulationsrechnungen (Entwicklungsphase 1)
werden Anderungen zur Erhéhung der Temperatur am Substrat und zur Vermeidung des
Beschlagens der Quarzglocken vorgenommen (Entwicklungsphae 2). Diese Konfiguration
wird dann nochmals verbessert (Entwicklungsphase 3). Simulationsrechnungen dieser
endgultigen Version zeigen, dal3 diese allen Anforderungen entspricht. Darauf ist Verlal3, da
die in dieser Arbeit durchgefiihrten Simulationsrechnungen allgemein und auch in den
Entwicklunsphasen (1) und (2) im 4 Zoll Reaktor sehr gute Ubereinstimmung mit dem
Experiment zeigten.

Auf eine Realisierung dieser endgultigen Version in dieser Arbeit kann verzichtet werden,

da sie keine neuen physikalischen Erkenntnisse bringt. Jedoch gibt es auch zeitliche und
wirtschaftliche Griinde, die einer Realisierung in dieser Arbeit entgegenstehen: Es handelt
sich um einen sehr zeit- und geldaufwendigen Umbau (ca. 1 Jahr, ca. 70.000 DM). Eine
Realisierung dieser endgultigen Version ware jedoch nur gerechtfertigt, wenn ein Auftrag

fur eine groRere Stickzahl von SIC Sensoren vorlage, z.B. ein interner DaimlerChrysler

Auftrag.

7.1 Kaltwandreaktor fiir 4 Zoll Substrate

Es wurde ein rechnergesteuerter Niederdruckreaktor fir 4 Zoll Substrate, basierend auf der
Grundkonstruktion von W. Legner aufgebaut. Die komplette Steuerung wurde entwickelt
und programmiert. Die Gesamtentwicklung der Anlage stand unter dem Aspekt des
Einsatzes dieser Anlage fir die kommerzielle Herstellung von SiC Sensormaterial, was
niedrige Stuckkosten und hohe Zuverlassigkeit bedeutet:
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» Hohe Reproduzierbarkeit

» GrolRe Wartungsintervalle

» Schneller Prozel3 (hoher Durchsatz, hohe Abscheiderate)

» Gute Schichtqualitat

» Geringe Betriebskosten (Prozel3gasdurchsatz, Verbrauchsteile)
» Grol3e nutzbare Substratflache (4 Zoll, lateral homogen)

Abbildung 7-1 zeigt den schematischen Aufbau des LPCVD Reaktors:

Abbildung 7-1: 4 Zoll LPCVD Reaktor: Reaktorkammer (1), Schleuse (2), Vakuum Roboter (3),
Plattenschieberventil (4), Strahlungsheizung (Lampen) (5), Vakuum- Dreh- und Hubdurchfiihrung
(6), Gaseinlal (7); Substrat (8), Quarzglocken (9)

Der speziell fur die SiC Epitaxie entwickelte Reaktor besteht aus einer Schleuse (2), der
eigentlichen Reaktorkammer (1), dem Steuerungssystem und der Gasversorgung. Die
Schleuse (2) ist als Stahlkammer mit ca. 60 cm Durchmesser ausgefiihrt. Sie verhindert ein
Beliiften und somit eine Kontamination der Reaktorkammer wé&hrend des Einbaus der
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Proben. Um das Substrat in die Schleuse und von dieser in den Reaktor zu transportieren,
wird ein Vakuum ,Server® (3) von der Firma ASYS verwendet. Fur die
Vakuumdurchfiihrungen sind Plattenschieberventile (4) eingebaut.

Um einen schnellen Gasaustausch zu erméglichen, wurde bei der Dimensionierung der
Reaktorkammer (1) auf ein sehr kleines Volumen geachtet. Dieses gestattet dennoch spéater
die Bestiickung mit 6 Zoll Substraten. Der Substrathalter kann im Vakuum gedreht und in
vertikaler Richtung positioniert werden. Dies geschieht mit einer Vakuum- Dreh- und
Hubdurchfihrung (6), welche die Ubernahme/Ubergabe des Substrats vom
Schleusenroboter ermdglicht. Wahrend der Abscheidung ermdglicht das Drehen ein
Hochstmal? an lateraler Homogenitat.

Geheizt wird das Substrat durch eine Strahlungsheizung (5) mit einer Maximalleistung von
36 kW, welche von 18 IR Lampen (Typ PN 255860, Fa. XY-CARB Ceramics), die
aulRerhalb der Kammer angebracht sind, bereitgestellt wird. Zwei luftgekihite Quarzglocken
(9) ermdglichen den Strahlungseintritt. Die Kidhlung der Lampensockel hat sich als sehr
kritisch herausgestellt, da die Sockeltemperatur 350°C nicht Uberschreiten darf. Deshalb
wurde an jedem Lampensockel ein Kuhlkérper angebracht. Aul3erdem wurden die Sockel
mit Blenden versehen, die eine Zerstérung der Lampen durch gegenseitiges Anstrahlen
verhindern.

Aufgrund der hohen Heizleistung und der starken Kihlung konnen sehr steile
Temperaturprofile gefahren werden. Fir einen Dauerbetrieb sind alle Metallteile an einer
Wasserkiihlung angeschlossen.

Der Basisdruck von B0‘mbar in der Kammer wird mit einer magnetgelagerten
Turbopumpe der Firma Leybold (Turbovac 430M) erreicht, die mit einen Enddruck von
10°mbar spezifiziert ist. Der Vorteil der magnetgelagerten Turbomelekularpumpe
gegenuber einer dlgelagerten Turbopumpe liegt in der héheren Reinheit. Es kdnnen keine
Schmierstoffe in die Kammer diffundieren. Der Basisdruck von &¥ibar kann aufgrund

der vielen O-Ring Dichtungen nicht unterschritten werden.

Der Gaseinlaf3 (7) ist so ausgebildet, daf3 er einen axialsymmetrischen GasfluR erlaubt. Die
Gasauslasse sind ringformig um die Kammer angebracht. Jedoch kann der Reaktor mit nur
geringen Umbauten auch als Querstromreaktor betrieben werden. Die Prozel3gase werden
Uber MassenflulRregler eingelassen, die Uber das FluRverhdltnis die gewlnschten
Partialdricke der Gase einstellen.

Der Unterdruck wahrend des Prozesses wird durch eine Trockenlaufer-Pumpe der Firma
Leybold (Dryvac 251S) erzeugt und dieser mit einem dazwischen liegenden
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,Schmetterlingsventil* geregelt. Die Pumpe besitzt ein Saugvermégen vofifh50nd
erreicht einen Enddruck vorlI®°mbar. Der Vorteil der Trockenlduferpumpe gegeniiber
herkdommlichen Drehschieberpumpen, die Ol als Arbeitsmedium verwenden, liegt wiederum
in der Reinheit. Die Pumpe ist an ein Gasreinigungssystem angeschlossen, um mit den
ProzelRgasen nicht die Umwelt zu belasten.

Da mit toxischen, explosiven und leicht entziindlichen Gasen gearbeitet wird, sind
Sicherheitsaspekte von grofRer Bedeutung. Neben den Schutzfunktionen im
Computerprogramm wurden folgende SicherheitsmalRnahmen getroffen:

» Samtliche Gasventile sind stromlos geschlossen

» Druckabschalter: bei Druckanstieg (ber 10mbar werden Heizung und
Gaszufuhrung ausgeschaltet

» Wasserwachter: bei Storungen im Kuihlwasserkreislauf wird die Heizung
abgeschaltet

* FI-Schutzschalter

» Luftabsaugung Uber der Kammer: bei Kammerbruch wird das Gas in das
Abluftsystem des Reinraums gesaugt

» Gaswarnanlage im Reinraum

Die Temperaturmessung geschieht mit einem Pyrometer, das im spektralen Bereich von
0.8um bis 1.2um empfindlich ist. Wie aus Abbildung 11-1 (Anhang) hervorgeht, ist die
Emissivitat von Silizium im Empfindlichkeitsbereich des Pyrometers Uber den zu messenden
Temperaturbereich konstant und betragt 0.68. Dies rechtfertigt dieses MelR3verfahren.

Um ein héchstmégliches MalR an Reproduzierbarkeit des gesamten Prozesses zu erreichen,
wurde fur die gesamte Anlage ein vollautomatisches Steuerungssystem konzipiert. Kern
dieses System bildet ein MMI (Man Machinelnterface) System der Firma OPTO 22. Es
besteht aus einem eigenen Rechner, der mit einem PC frei programmiert und bedient werden
kann. Es stellt analoge und digitale Ein- und Ausgange flexibel zur Verfigung. Hiermit
werden alle Ventile, Druck-, Temperaturmessgerate und die Heizungssteuerung bedient.
Die Steuerungssysteme fur die Hub-Drehvorrichtung und den Vakuum Roboter sind Uber
serielle Schnittstellen mit OPTO 22 verbunden.

Abbildung 7-2 zeigt den Reaktor in Betrieb. Es zeigt die Schleuse (1) mit dem Plattenventil
(2) fur den Einbau des Substrats. Im oberen und unteren Bereich der Reaktorkammer (3)
sind die hell leuchtenden Lampenkrdnze (4) zu sehen: die Strahlungsheizung fir das
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Substrat. Die hohe Verlustleistung wird tber die Kihlkanale mit Wasser (5) und Luft (6) als
Medium abgefuhrt. Das Pyrometer (7) mi3t durch ein Quarzfenster die Temperatur des
Substrats in der Kammer.

Abbildung 7-2: Bild des 4 Zoll SiC Reaktors wahrend einer Abscheidung: Schleuse (1),
Plattenschieberventil (2), Reaktorkammer (3), Strahlungsheizung (Lampen) (4), Kihlkanale mit
Wasser (5) und Luft (6), Pyrometer (7)

7.2 Simulationsmodell

Fur die Simulationen wurde exakt dasselbe chemische Modell wie in Kapitel 5 am
Versuchsreaktor  verwendet. Als geometrisches Modell wurde hier ein
rotationssymmetrisches, zweidimensionales Gitterdmt 1, Y = 27 und Z = 73 Zellen
verwendet. Abbildung 7-3 zeigt das Gitternetz. Zur Orientierung ist daneben die technische
Zeichnung der Reaktorkammer abgebildet. Bei der Wahl des Gitternetzes ist es wichtig, an
kritischen Stellen (z.B. Substratoberflache) die Zellenstruktur sehr klein zu wahlen, da die
Ergebnisse ansonsten unbrauchbar werden und die Rechnung nicht konvergiert. Die Form
der Quarzglocken wurde durch 12 Rechtecklinien aproximiert.
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Abbildung 7-3: Konkretiserung der  Reaktorkammer in  én  zwedimensionales,
rotationssymmetrisches Zellennetz fir BMM Simuation

7.3 Ergebnisse

7.3.1 Entwicklungsphase 1

Als erste Version wurde die Reaktorkammer ohne Einbauteile betrieben. Das Substrat liegt

auf drei Quarzfingern. Die Vortelle dieser Konstruktion sind extrem hohe Reinheit und die
Maglichkeit, aufgrund sehr geringer thermischer Massen sehr schnelle Temperaturrampen
(30°C/s) zu durchfahren. In dieser Version erreicht das Substrat Temperaturen bis zu ca.
1000°C. Es wurden ca. 30 Abscheidungen durchgefuhrt. Abbildung 7-4 zeigt die
Temperaturabhéngigkeit der Abscheiderate. Die Simulation stimmt sehr gut mit den
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gemessenen Werten Uberein. Das chemische Modell basierend auf den Reactive Sticking
Koeffizienten mit einer Aktivierungsenergie von 2.05eV erweist sich auch in diesem
Reaktor als gultig (vgl. Kapitel 5). Die Abweichung von dem Arrhenius Verhalten bei hohen
Temperaturen resultiert aus dem Gasverbrauch und der Thermodiffusion. Das heil3t ab
900°C und einem ProzelRRdruck von 1mbar ist die Abscheiderate transport- und nicht mehr
reaktionslimitiert.

1
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Abbildung 7-4: Abscheiderate als Funktion der Temperatur bei StandardprozeRbedingungen (P
= Imbar, Cyesi= 1%, Pyesi= 3scecm/min, @, = 300sccm/min); Vergleich: Experiment - Simulation

Der starke Einflu? der Thermodiffusion auf die Abscheiderate ergibt sich aufgrund der in
dieser Entwicklungsphase 1 verwendeten Anordnung, die ein heil3es Substrat, kalte Wéande
und keine aktive Gasfuihrung beinhaltet. Bei 1200°C betragt die Konzentration des
ProzelRgases Methylsilan (gerechnet ohne Abscheidung am Substrat) am Substrat nur noch
42% von dem ursprunglichen am EinlaR (100% entspricht 3sccm MeSi). Bei der
Abscheidung verarmt das Gas am Substrat weiter, die Proze3gaskonzentration betragt dann
am Substrat weniger als 8% der urspriinglichen Konzentration. Dies spiegelt Abbildung 7-5
wider. Sie zeigt die Gasverteilung im Reaktor einmal ohne Gasverbrauch und einmal mit
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Gasverbrauch  durch  Abscheidung. Die Thermodiffuson bewirkt eine hohe
Methylsilankonzentration an den Glocken und fuhrt dort zu Ablagerungen, welche extrem
unerwuinscht sind, da diese viel thermische Leistung absorbieren. Nach ca. 3 Abscheidungen
ist ein Belag sichtbar, nach 10 Abscheidungen missen die Glocken ausgetauscht werden.

100% MeSi am Gaseinlal: 3sccm/min MeSi verdiinnt in 300sccmimin H

100%
100%
l'-““———— 0,
0, e
~ 50%
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0
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12.5%
8.3%
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8.3%

57%

25%

Gasauslaiy \

GasauslaR
12.5%

Substrat Substrat

"

Abbildung 7-5a,b: Verteilung der Methylsilankonzentration im Reaktor bei 1200°C: ohne
Gasverbrauch (a); mit Gasverbrauch durch Abscheidung (b)

7

Ein wichtiges Kriterium fur die Brauchbarkeit des Reaktors ist die laterale Homogenitat der
SiC Schichtdicke, dargestellt in Abbildung 7-6. Da das Substrat rotiert, sind die Schichten
rotationssymmetrisch. Aufgrund der offenen Gasfiihrung ist die Methylsilankonzentration
Uber das Substrat ziemlich konstant, am Rand fiuhrt die Gasverarmung zu einer leichten
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Abnahme der Schichtdicke. Bei hoheren Abscheidetemperaturen (T=1200°C, Simulation),
die eine hohere Diffusionsrate bewirken, verbessert sich die zu erwartende Homogenitat.
Die Diskrepanz zwischen Rechnung und Experiment am Rande des Substrats resultiert aus
lateralen Temperaturunterschieden, die in der Rechnung nicht beriicksichtigt werden. Die
Simulation spiegelt also die Tendenz der lateralen Homogenitat sehr gut wider. In einem
Bereich von 40mm um das Zentrum herum ist das SiC gut brauchbar, wenn man maximal
20% Schichtdickenschwankung zulaf3t. Diese Schwankungen in der Wachstumsrate
beeinflussen die Schichtqualitat nicht maf3geblich. Damit sind 64% der Flache des SiC
nutzbar, das sind 50ém

Abnahme der Schichtdicke [%0]

—&A— Experiment (T=1000°C, p=1mbar)

- —@— Simulation (T=1000°C, p=1mbar) T
—#— Simulation (T=1200°C, p=1mbar)

_30 1 I 1 I 1 I 1 I 1
0 10 20 30 40 50

Abstand von der Substratmitte [mm]

Abbildung 7-6: Prozentuale Abnahme der Schichtdicke in Abh&ngigkeit vom Abstand von der
Substratmitte: Vergleich Experiment - Simulation bei 1000°C, erwartete Homogenitat bei 1200°C

Die Stromungsmechanik im Reaktor stellt Abbildung 7-7 dar. Es ist ersichtlich, daf3 bei
Driucken kleiner 1mbar der GasfluR laminar ist und sich der Reaktorgeometrie sehr gut
anpaldt. Der Auftrieb des erhitzten Gases ist aufgrund des geringen Druckes bei 1mbar noch
zu vernachlassigen. Ab 4 mbar bilden sich Walzen aus, unerwiinschte Auftriebseffekte sind
deutlich zu erkennen. Die Gasflihrung ist nicht mehr gezielt determinierbar, das heif3t die
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Homogenitat der Abscheidung ist nicht mehr sichergestellt. Der Prozel3druck mul3 bei dieser
Reaktorkonfiguration unter 1mbar liegen. Weiterhin sieht man am Stromungsbild, daf3
Jrisches* Gas die gesamte Oberflache des Substrates trifft, woraus sich die gute laterale
Homogenitat der Schichtdicke ergibt.
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Abbildung 7-7a,b: Stromungsbild bei 1200°C und 1mbar (a) bzw. 4mbar (b) Gesamtdruck

Allerdings trifft bei dieser Anordnung ,frisches” Gas auch die Glocken, wie aus der
Simulation ersichtlich trifft. Dartiber hinaus erhdhen Diffusionseffekte die Konzentration
von Methylsilan an den im Verhéltnis zum Substrat kihleren Glocken und kalten Wanden.
Da das Gas sich im Reaktor erwarmt, fihrt dies zu einer betrachtlichen unerwinschten
Ablagerung von SiC auf den Glocken.
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Ein weiteres Problem bei dieser Anordnung ist, dal3 durch das Beschlagen der Glocken und
durch die geringe Absorption des Substrates die gewtinschte Temperatur von 1200°C nicht
erreicht wird.

Zur Vermeidung dieser Nachteile wurde eine aktive Gasfuhrung und die Verwendung von
Graphit als schwarzer Strahlungsabsorber angedacht und dieses in der folgenden
Entwicklungsphase 2 verwirklicht.

7.3.2 Entwicklungsphase 2

Abbildung 7-8 zeigt die Modifikationen in der Reaktorkammer gegeniber der
Entwicklungsphase 1. Der Graphitkafig dient zur Erhéhung der Temperatur am Substrat
und zur Abschirmung der Quarzglocken. Die Gasfiihrung durch das Quarzrohr ermdglicht
die direkte Uberstromung des Substrats mit dem ProzeRRgas und vermindert die Diffusion zu
den Quarzglocken.

Gaseinla

\ |

< Metallblende

< Quarzrohr

Graphit

;ﬁ ] I I i IéI-Substrat

Abbildung 7-8: Skizze der Graphit-, Quarz- und Metallteile in der Reaktorkammer

Die Simulation ergibt dann folgendes Stromungsbild (siehe Abbildung 7-9a): Das Gas wird
durch das Quarzrohr direkt zum Substrat geleitet und erst dort erhitzt. Trotz der geringen
Abmessungen des Quarzrohres und der scharfen Kanten ist bei 0.5mbar ProzefRdruck das
Stromungsverhalten in der Nahe des Substrates laminar. Das parabelférmige
Geschwindigkeitsprofil in der Nahe des Substrats ist gut erkennbar, das Stromungsbild ist
frei von Walzen und Wirbeln.
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Abbildung 7-9a,b: Gerechnete Stromungs- (a) und Methylsilanverteilung (b) im Reaktor mit
Graphiteinbau bei 1050°C, 0.5mbar

Es wurde in dieser Entwicklungsphase eine maximale Temperatur von 1060°C erreicht.
Abbildung 7-10 zeigt die laterale Abscheiderate Uber das Substrat bei einer Temperatur von
1050°C und einem ProzelRdruck von 0.5mbar.
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Abbildung 7-10: Laterale Abscheiderate in Abh&ngigkeit vom Abstand von der Substratmitte;
Vergleich: Experiment - Simulation bei 1050°C und 0.5mbar

Die laterale Schichtdicke ist auRerst inhomogen, die Abscheiderate variiert zwigohién 3

in der Mitte und 0.@am/h am Substratrand. Die FVM Simulation bestatigt dieses Verhalten
sehr gut. Die sehr hohe Abscheiderate in der Substratmitte resultiert aus der hohen
Methylsilankonzentration, die zum Rand hin stark abnimmt (vgl. Abbildung 7-9b). Dadurch
wird in der Mitte das meiste Gas verbraucht und am Rand ist fast nichts mehr tbrig. Auf der
Ruckseite des Substrats betragt die Wachstumsrate nur nopimth36Vie die Simulation

der Gasverteilung bestatigt, ist die Anordnung bezlglich der Ausnutzung des Gases sehr
effizient. Weniger als 13% vom Methylsilan verla3t die Kammer. An den Glocken sind nur
noch 6% Methylsilankonzentration vorhanden. Dies ist eine deutliche Reduktion im
Vergleich zu 33% Methylsilan ohne Graphiteinbauten und Quarzrohr. Folglich beschlagen
in dieser Konfiguration auch die Glocken wesentlich weniger.

Bei der Simulation wurde auch bericksichtigt, da3 sich SiC an den Graphitteilen, die
genauso hei3 wie das Substrat werden, abscheidet. Dieses Aufwachsen von SiC auf den
Graphitteilen stellt technologisch kein Problem dar. Es ist sogar erwinscht, da SiC das
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Graphit versiegelt und somit die Reinheit des Systems erhoht.

Die kleine Differenz in den Absolutwerten der gerechneten und experimentellen
Abscheiderate ergibt sich aus der nur ungenau zu bestimmenden Temperatur und nicht zu
simulierenden Lecks in der Metallblende am Gaseinlal3, die ohne Dichtungen eingebaut ist.
Positiv an dieser Variante ist der Gasverbrauch und das Nichtbeschlagen der Glocken. Die
grol3e laterale Variation der Abscheiderate und die immer noch zu geringe Temperatur am
Substrat machen aber noch weitere grofRere Modifikationen fur die Herstellung von SiC auf
4 Zoll Substraten notwendig.

7.3.3 Entwicklungsphase 3 - Planung

Die Ergebnisse der Versionen 1 und 2 zeigen besonderen Handlungsbedarf bei zwei
Punkten:

* Eine hohere Substrattemperatur.
» Eine bessere laterale Homogenitét der Schichtdicke bei den Einbauten der Phase 2.

Die Leistungsdichte der Lampenheizung zwecks Erhéhung der Temperatur am Substrat ist
nicht mehr steigerungsfahig. Es muf3 ein neues Heizungskonzept entwickelt werden.
Denkbar ware ein zusatzlicher Graphitheizer in der Kammer, der als Widerstandsheizer die
fir die Temperatur notwendige Leistung direkt ,vor Ort* erbringt. Dieser Einbau war vor
allem aus finanziellen Griinden im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr mdglich.

Bezuglich der lateralen Homogenitat der Schichtdicke haben die Versuchsergebnisse der
Phase 1 gezeigt, dal3 eine freie Gasfuhrung ein Héchstmal? an Homogenitat hervorruft. Die
Gasfuihrung der Phase 2 verhindert zwar die Abscheidung auf den Quarzglocken, verursacht
aber nicht akzeptable laterale Inhomogenitaten in der Abscheiderate. Daher wurde ein
Konzept fur die Gasfuhrung entwickelt, das eine gleichmaRige Konzentration von
Methylsilan Uber das gesamte Substrat gewahrleistet. Wie Abbildung 7-11 zeigt, besteht das
Konzept darin, das Gas durch drei konzentrische Quarzrohrringe zum Substrat zu fuhren.
Da das Substrat wahrend der Beschichtung rotiert, waren aus Symmetriegriinden auch drei
Quarzrohre, die in einer Linie Uber dem Substrat angebracht sind, aquivalent. Die
Simulation dieser Anordnung hat Uber das gesamte Substrat eine gleichmafige
Abscheiderate ergeben, wie im folgenden detailliert dargestellt ist.

Das Substrat wird in Entwicklungsphase 3 durch den in den Graphitkéfig eingebrachten
Graphitheizer zusétzlich beheizt (Abbildung 7-11). Die Graphitwarmeschilder unterstitzen
die Temperaturbildung. Méglich ware auch, da? man auf die externe Strahlungsheizung
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7 SiC auf 4 Zoll Substraten

durch Lampen bei entsprechender Dimensionierung des Graphitheizers ganzlich verzichten
kann.

Bezuglich der Gasfiihrung ist noch zu bemerken, daf3 mit wachsendem Abstand von der
Substratmitte auch der Querschnitt der Quarzrohre steigen muf3, entsprechend der zu
beschichtenden Substratflache.

konzentrische Quarzrohre e
i Substrat
® ; i /
Y i Graphitwarmeschilder
‘ﬁ z 4 |
Graphitheizer

Abbildung 7-11: Skizze der Graphit-, Quarz- und Metalltelle in der Reaktorkammer
(Entwicklungsphase 3 - Planung)

Abbildung 7-12 zeigt den gerechneten GasfluR und die Gasverteilung im modifizierten
Reaktor bei 1200°C Abscheidetemperatur. Wie man sieht, stromt aufgrund des geringen
Prozel3druckes von 0.5mbar das Gas laminar um alle Ecken. Jedoch treten am Ende des
kleinsten, mittleren Rohres starke Uberhéhungen der Gasgeschwindigkeit auf. Daher darf
der Prozel3druck nicht gré3er als der dieser Rechnung zugrundegelegte Druck von 0.5mbar
sein. Weiterhin ist bei diesem Konzept die Konzentration des Methyisilans direkt an der
Substratoberflache konstant (8%). Auch der Gasverbrauch ist effizient, wie die
Konzentration von nur 14% am Auslal3 zeigt.
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Abbildung 7-12: Gerechnete Strémungs- (a) und Methylsilanverteilung (b) im Reaktor mit
Graphitwarmeschildern, Graphitheizer und drei Gasfihrungsrohren bei 1200°C, 0.5mbar
ProzefRdruck und 9sccm/min Methylsilanfluf3

Abbildung 7-13 zeigt die berechnete Abscheiderate des neuen Konzepts im Vergleich zur

Entwicklungsphase 2. Es wird eine sehr gute laterale Homogenitat erreicht. Allerdings muf3,

um Uber die ganze Flache die bendtigte Abscheiderate vam 4 Stunde zu erreichen,

die Konzentration vom Methylsilan im Gasgemisch gesteigert werden. Dies geschieht durch

eine Erhéhung des Methyisilanflusses von 3sccm auf 9sccm pro Minute am Einla3. In

diesem Bereich ist die laterale Homogenitat keine Funktion der Abscheiderate bzw. des

Methylsilanflusses.

Die Ergebnisse aus den Experimenten und Simulationen der Entwicklungsphasen 1 und 2

und die Ergebnisse der Simulationen der in Entwicklungsphase 3 verbesserten Anlage
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7 SiC auf 4 Zoll Substraten

rechtfertigen den groReren Umbau und lassen lateral homogenes SiC auf 4 Zoll Substraten
in hoher Qualitat erwarten.

—— 1 Quarzrohr, 3sccm MeSi
—&@— 3 Quarzrohre, 3sccm MeSi

—&A— 3 Quarzrohre, 9sccm MeSi

1
10

Abscheiderate [um/h]

0
10

0 10 20 30 40 50
Abstand von der Substratmitte

Abbildung 7-13: Berechnete Abscheiderate in Abh&ngigkeit vom Abstand von der Substratmitte bei
3 Quarzrohren als GaseinlalR im Vergleich zu 1 Quarzrohr; 1200°C Abscheidetemperatur und
0.5mbar Druck

7.4 Zusammenfassung

Es wurde die Konstruktion des Reaktors fur 4 Zoll Substrate, erweiterbar auf 6 Zoll
vorgestellt und erste Abscheidungen vorgenommen. Die positiven Ergebnisse der
Entwicklungsphasen 1 und 2 sind aufgezeigt und die physikalischen Grundlagen durch
Experimente und Rechnungen erklart worden. Hieraus wurde ein drittes Konzept
entwickelt, welches die geforderte Temperatur erzeugt und die gewinschte Gasverteilung
und damit laterale Homogenitdt der Abscheiderate gewahrleistet. Auch die gute
Kristallqualitat, die im Versuchsreaktor erreicht worden ist, durfte im neuen Konzept
gewahrleistet sein: Die grundliche Analyse des Kristallwachstums in Kapitel 4 und 6, die
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7 SiC auf 4 Zoll Substraten

zahlreichen Experimente und Rechnungen und deren gute Ubereinstimmung sowohl im
Testreaktor als auch im 4 Zoll Reaktor garantieren diese Annahme.

Das auf der Basis von Phoenics erstellte Simulationsmodell hat sich demnach auch beim 4
Zoll Reaktor bewahrt und bestétigt erneut seine Eignung als ein wertvolles Werkzeug fur

weitere Entwicklungen von SiC Reaktoren.
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8 Realisierung von Sensoren mit SiC

Hauptanwendungsgebiet der SIC Technologie ist die Sensorik bei hohen Temperaturen,
Drucken und chemisch aggressiven Medien. Die aktuellen Anwendungsfelder werden
aufgezeigt. Dann wird speziell Uber die Realisierung und die Ergebnisse eines
Brennraumdrucksensors basierend auf SiC-SOI Technologie berichtet. Anzumerken ist, daf3
in dieser Arbeit das Ausgangsmaterial fir die Sensoren hergestellt wurde, nicht aber die
Sensoren. Die Sensorentwicklung basierend auf SiC wurde mit dem BMBF Projekt
HOMSIC begonnen. Mittlerweile gibt es hierfir weitere Forderprojekte, z.B. das EU
Projekt SICOIN und DaimlerChrysler interne Auftrdge fur das Projektfeld Robuste
Sensorik.

Folgende Themen werden zur Zeit auf dem Gebiet Robuste Sensorik basierend auf SiC
Technologie bearbeitet:

MefBgrifie Anwendungsfeld Kunde Spezifikation
Druck Brennraum von Otto und Diesdl Mercedes-Benz 200 - 450°C
Motoren 80bar (Diesel)
6000h
Bohrldcher bei der Olférderung Schlumberger 400°C
[Bon 98][Zap 99} 2000bar
1000h
Abgasstrang-Turbolader Mercedes-Benz 400°C - 650°C
Nutzfahrzeuge 12bar
10000h
Turbinen MTU Minchen 550°C - 800°C
(Hochdruckverdichter) 70 bar
Beschleunigung |  Vibrationen des Bohrkopfs in Schlumberger 250°C
Bohrléchern bei der Olférderung
Gassensoren Gassensorik im Abgasstrang Mercedes-Benz

Tabelle 6: Anwendungsfelder fir SiC in der Robusten Sensorik

Die Entwicklung eines Brennraumdrucksensors und eines Hochdrucksensors fir die
Olforderung ist zur Zeit am weitesten fortgeschritten. Die anderen Sensoren stehen am
Anfang der Entwicklung. Im folgenden wird deshalb der Brennraumdrucksensor aus SiC
genauer beleuchtet.

In Verbrennungsmotoren ist der Druck ein sehr wichtiger Betriebsparameter. Er ist relevant
bei der Klopferkennung, Zundzeitpunktregelung, Luftmassenbestimmung,
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8 Realisierung von Sensoren mit SIC

Laufruheregelung, Spitzendruckerfassung, Aussetzererkennung und Drehmomenten-
erfassung. Ein brennraumdruckgeregeltes Motormanagement erhéht damit die Lebensdauer
und die Zuverlassigkeit von Motoren, den Fahrspal3, spart Kraftstoff und reduziert damit die
Umweltbelastung. Stand der Technik ist, dalR das Motormanagement auf Daten aus einem
festgelegten Kennfeld basiert. Die Erstellung des Kennfeldes ist teuer. Zudem spiegelt es
die Realitdt nur im Durchschnitt wieder. Dagegen kann man bei der direkten Messung des
Druckes den Motor direkt in einem geschlossenen Regelkreis betreiben (,Brennraumdruck
basiertes Motormanagement").

Material- Methylsilan | Methylsilan + Karbonisierungsschritt Cree
herstellung (alter Prozef3))(in dieser Arbeit entwickelter Prozel3) | Material
k-Faktor in [100]
Richtung bei +8 -22.5 -17 -20.8 -32
Raumtemperatur
Bemerkung polykristallin| kristallin kristallin kristallin kristallin
selektiv
abgeschieden [Zir 97]
[Str 96] [Eic 99] [Eic 98]m [Zap 99, |[Ber 98]

Tabelle 7: K-Faktoren in [100] Richtung von SIC

Die Druckmessung mit Hilfe des SiC Sensormaterials basiert auf dem piezoresistiven Effekt.
Der sogenannte K-Faktor gibt die Anderung des Widerstandes bei einer Dehnung des
Materials an. Tabelle 7 zeigt bei Raumtemperatur die K-Faktoren von kubischem SiC bei
einer Dotierung von ca. 5-f@m?®. Die K-Faktoren des in dieser Arbeit hergestellte SiC
korrespondieren sehr gut mit Daten aus der Literatur und von an Cree Schichten
gemessenen. Insbesondere geht aus der Tabelle hervor, dal} die piezoresistiven
Eigenschaften des polykristalinen SiC (Methylsilan = alter Prozel3) im Vergleich mit
kristalinem SiC (Methylsilan + Karbonisierungsschritt = neuer ProzeR) sich sehr stark
unterscheiden.

Es zeigt sich, daRR erst durch die in dieser Arbeit durchgefiihrten Entwicklungen die
notwendige Qualitdt von SIiC auf SOI erreicht wurde, um dieses in piezoresistiven
Sensorelementen einsetzen zu kénnen. Eine genaue Abhandlung Uber den piezoresistiven
Effekt in polykristalinem und kristalinem Siliziumkarbid und die piezoresistive
Charakterisierung des Materials der vorliegenden Arbeit 1a3t sich in [Eic 99] finden.

127



8 Realisierung von Sensoren mit SIC

Abbildung 8-la zeigt den Drucksensorchip mit Piezowiderstdnden, hergestellt aus
kubischem SiC. Abbildung 8-1b zeigt die relative Widerstandséanderung in Abhéngigkeit
vom Druck gemessen im Laborprifstand. Die Ergebnisse verdeutlichen die Funktionalitat
von SiC als Sensormaterial.

0.000

-0.001

SIC Aezowderstand

-0.002

-0.0031

-0.004

Relative Widerstandsanderung

-0.005

T T 1
0 1000 2000 3000
Druck [mbar]

Abbildung 8-1a,b: SIC auf SOI Sensorchip [Eic 98]y und Mel3werte im Labor [Eic 93]

Fur den Einsatz im Brennraum von Motoren muf3 der Chip in ein Gehduse eingebaut
werden. Dies geschieht in Kooperation mit dem Sensorhersteller Firma Kistler AG.
Abbildung 8-2 zeigt einen gehausten SiC Sensor und die Ergebnisse von Druckmessungen
in Abhangigkeit vom Kurbelwellenwinkel in einem Motorenpriifstand bei der Firma TRW.
Hierbei wird der ungekihlte SiC Sensor mit einem wassergekihlten Sensor von Kistler
verglichen. Die absoluten Druckmef3kurven beider Sensoren fallen zusammen (untere
Kurve, Ordinate links). Die Differenzkurve (obere Kurve, Ordinate rechts) zeigt, da’ der
SiC Sensor im Vergleich zu dem teuren wassergekihlten Sensor weniger als 5% Fehler Uber
den Lastwechselvorgang aufweist. Dies zeigt das Potential der Sensortechnologie basierend
auf SiC.
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Abbildung 8-2a,b: Gehdauster SiC Sensor (Fa. Kistler) und Ergebnisse im Motorprifstand [Kr6 98

129



9 Zusammenfassung

9 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde erstmalig ein Niedertemperatur-LPCVD Prozel3 mit
Methylsilan als ,Precursor” Gas entwickelt, der hinsichtlich Kristallqualitat und elektrischen
Eigenschaften der hergestellten Siliziumkarbidschichten dem Stand der Technik entspricht.
Aufgrund der um 160°C geringeren Prozel3temperatur stellt dieser ProzelR eine
Weiterentwicklung in der SiC Epitaxie dar.

Die SIiC Qualitdt in Abhangigkeit der verwendeten ProzelRRparameter und die
Wachstumsvorgange der Schicht wurden mit zahlreichen Charakterisierungsmethoden wie
Rontgen, REM ,TEM, AFM, Hall, Raman und PDS systematisch untersucht. Zahlreiche
Aspekte des Wachstums konnten geklart werden.

Von grundlegender Bedeutung war die Entwicklung eines schnellen Karbonisierungs-
schrittes mit einem Ethylen/Argon Gemisch, um mit diesem Niedertemperaturprozel3 SiC
mit hoher Qualitéat herzustellen. Die Karbonisierungsschicht ist kristallin, 7nm dinn und

geschlossen und vermeidet vor allem im Siliziumsubstrat die sonst schon wahrend der
Karbonisierungsphase entstehenden Hohlraume.

Durch die Verwendung von SOI Substraten (Silizium auf Oxid) wurde unter Beibehaltung
der guten SiC Qualitéat eine gute elektrische Isolierung zum Substrat selbst bei hohen
Temperaturen erreicht. Die Leitfahigkeit ber das Oxid betragt ndr(Q6m)* bei
Raumtemperatur und®**(Qcm)* bei 350°C. Die SiC Epitaxie beeinflut die Isolierung
nicht signifikant.

Das SOI System erméglicht zugleich ein gutes kristallines Wachstum von SiC auf der sehr
dunnen obersten Siliziumschicht, genannt SOL ( = Silicon Over Layer). Der Einflu der
Dicke des SOL auf die SiC Qualitat wurde ausfihrlich untersucht: Bei einer SOL Dicke von
mehr als 50nm ergibt sich in der Kristallqualitdt des SiC kein Unterschied zur Verwendung
von Silizium als Substrat. Prinzipiell war das Wachstum von kubischem SiC auf nur 20nm
dunnen SOLs moglich. Die Entstehung der Hohlraume (Voids) in der SOL Schicht wurde
analysiert. Es zeigte sich, da? Hohlraume nicht wahrend der Karbonisierungsphase sondern
im frihen Stadium des SiC Wachstums entstehen. Eine sehr diinne SiC Schicht von weniger
als 200nm Dicke reicht als Schutzschicht fur das darunterliegetiiens aus. Deshalb
reduziert eine hohe SIiC Wachstumsgeschwindigkeit die Hohlraumdichte. Diese
Erkenntnisse haben zu einer Prozel3modifikation gefuhrt, die eine deutliche Reduktion der
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Hohlraumdichte um mehr als ein Drittel bei gleichbleibender Kristallqualitat im Vergleich zu
in dieser Arbeit unter Standardprozel3bedingungen hergestellten Schichten bewirkt hat.

Die elektrischen Eigenschaften von SiC wurden im Temperaturbereich von -150°C bis
+450°C untersucht. Eine Zu81 dicke SiC Schicht zeigte bei Raumtemperatur eine
intrinsische Ladungstragerkonzentration von 24%d®° und eine Beweglichkeit von
143cni/Vs. Ein In-situ Dotierungsverfahren mit Ammoniak wurde etabliert, um die
Leitfahigkeit im Bereich von 0.@fcm)’ bis 480Qcm)’ einstellen zu kénnen. Die
Kristallqualitéat der dotierten Schichten und die Dotierverschleppung wurden analysiert. Bis
zu einer Leitfahigkeit von 198(cm)™ ergab sich keine Verschlechterung der Kristallqualitat
des SiC.

Im Zusammenhang mit dem Abscheideprozel3 wurde die Mdoglichkeit von selektivem
Wachstum von SiC auf lateralen Si-giStrukturen entwickelt. Siliziumkarbid wéachst
oberhalb von 1150°C kridtia auf Silizium, wahrend auf Siliziumdioxid Uberhaupt kein
Wachstum festgestellt werden konnte. Substrate mit lateralen Si-St@ukturen
ermoglichen daher ein flachenselektives Wachstum von SiC. Dies vereinfacht die
Prozel3technologie fur spatere Anwendungen wesentlich, da kritische und zeitaufwendige
ProzeRschritte, wie z.B. das trockenchemische Atzen entfallen.

Die gesamte Prozef3entwicklung wurde in einem Versuchsreaktor durchgefuhrt. Fir die
Herstellung von SIiC auf 4 Zoll Substraten wurde ein neuer Reaktor aufgebaut. Erste
vielversprechende Ergebnisse bezlglich der Funktionalitdt des Systems, z.B. Gasfuhrung
wurden erzielt, wie die laterale Homogenitat von SiC beschichteten 4 Zoll Substraten zeigt.

Zur Beschreibung der CVD Prozesse sowohl im Versuchsreaktor als auch in dem neu
aufgebauten 4 Zoll Reaktor wurde das CVD Simulationsprogramm PHOENICS eingesetzt,
um Uber die Stromungsmechanik und die Gaskonzentration die Abscheiderate zu ermitteln.
Fur die Berechnung der Abscheiderate wurde ein Modell, basierend auf dem Reactive
Sticking Koeffizienten fir das Prozel3gas Methylsilan eingesetzt, welches sich in beiden
Reaktoren fur alle ProzelBparameter als anwendbar erwies. Der Einfluld der
ProzeRparameter (Temperatur, Gesamtdruck, Methylsilankonzentration) auf die
Abscheiderate wurde untersucht. Eine sehr gute Ubereinstimmung von Simulation und
Experiment konnte festgestellt werden. Der Abscheideprozel3 ist bei epitaktischem
Wachstum transport- und nicht reaktionslimitiert.

Die Simulationsergebnisse erméglichen eine Erhéhung der Reproduzierbarkeit und geben
zuverlassige Informationen fur die Konstruktion und Modifikation von LPCVD Reaktoren
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und fur die Prozel3fuhrung bei der SiC Herstellung.

Die Eignung des mit Methylsilan hergestelliten SiC als Basismaterial fir Sensoren wurde
durch den Einsatz in Drucksensorchips demonstriert [Eig,[2&p 99)u.
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Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit bilden eine technologische Grundlage fur auf SiC
Technologien basierende Sensoren. Der entwickelte Prozel} ist einfach, schnell und liefert
das Material in der bendétigten Qualitat reproduzierbar. Jedoch setzt die Weiterfihrung der
SiC Technologie in der DaimlerChrysler Forschung die Anwendung in einedul®ro
voraus.

Aktuell sind Pilotanwendungen von Drucksensoren in Kraftfahrzeugmotoren und Turbinen.
AulRerdem stehen weitere Prototypen flr andere Anwendungen von robusten Sensoren mit
dem vorliegenden Material in Entwicklung und werden dessen Funktionalitat zeigen. Zum
Beispiel wird ein langzeitstabiler Hochdruck- und Hochtemperatursensor entwickelt [Zap
99]. Erste Einsatze bei der Olférderung werden die Akzeptanz von SiC als Sensormaterial
verstarken und weitere Impulse fiir die Materialentwicklung in der Industrie geben.

Falit eine Entscheidung in diese Richtung, sind die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit flr
die Herstellung von SiC auf 4 Zoll SOI Substraten von groRem Nutzen. Hierzu missen
noch einige technologische Punkte abgearbeitet werden. Im wesentlichen muf3 der neue 4
Zoll Reaktor auch fur epitaktisches Wachstum funktionstauglich gemacht werden,
insbesondere mul eine aufwendige Widerstandsheizung installiert werden, ein reibungsloser
Dauerbetrieb muf3 gewahrleistet sein.

Forschungsthemen mit dem Ziel einer weiteren Qualitatssteigerung von heteroepitaktisch
gewachsenen SiC Dunnfilmen lassen sich aus der vorliegenden Arbeit deduzieren.

Fur die Anwendung sind vor allem SiC Schichten, die dinnenuatssihd, interessant, um

die Prozessierung (z.B. das Aufbringen von Leiterbahnen) zu erméglichen. Andererseits
erreicht eine SiC Schicht erst ab einer Dicke vomurh.®ine hinreichende Kristallqualitat.
Daher ware eine Verbesserung des Interface notwendig und konnte durch folgende
Veréanderungen erreicht werden:

Als Nahziel konnte durch gezielte Dotierung der grof3te Teil des Strompfads in den guten,
oberen Teil der SIC Schicht gelegt werden. Hierzu mul3 die Leitfahigkeit in dem oberen Tell
der SiC Schicht groRRer sein als am Interface. Realisiert werden kénnte dies, indem man erst
mit dem Dotieren anfangt, wenn die erstenuin5SiC - diese entsprechen der
Interfaceregion - aufgewachsen sind. Problematisch hierbei ist die standardmaflig hohe
Ladungstragerkonzentration am Interface. Systematische Untersuchungen zu diesem Thema
muten durchgefuhrt werden.

Um von der hohen Defektdichte am Interface génzlich wegzukommen, bietet sich als
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weitere  Mdoglichkeit, eine ultradinne  Siliziumschicht (SOL) wahrend der
Karbonisierungsphase komplett in SIiC umzuwandeln. Wie die vorliegende Arbeit zeigt, darf
die Siliziumschicht (SOL) hierbei nur 7nm dick sein. Jedoch wird Silizium auf Oxid (SOL),
welches dinner als 50nm ist, thermisch instabil, besitzt keine gute Kristallqualitat und
demzufolge ist die Epitaxie von hochwertigem SiC nicht mehr mdglich. Erste Versuche
haben Hinweise ergeben, dafl} implantierter Stickstoff, der zu einer Siliziumnitridschicht
fuhrt, das Silizium-Siliziumdioxid Intesice stalisiert [Zap 98], [M6l 99]y. Diese
Technologie erfordert noch viele Entwicklungsschritte bei der Implantation, dem Tempern
und dem Abdiinnen des Siliziums.

Eine dritte Moglichkeit, dinne SiC Filme mit hoher Qualitat herzustellen, ist die Methode
des ,Waferbondens”. Hierbei wird eine dicke SiC Schicht auf Silizium gewachsen.
Anschlieend werden die obersten 100nm thermisch oxidiert und poliert. Dann wird das SiC
auf ein oxidiertes Siliziumsubstrat thermisch gebondet. Das Silizium, welches als Substrat
fur das SiC Wachstum diente, wird durch einen KOH Atzschritt und das SiC-Interface
durch einen Plasmaatzschritt entfernt. Zurtick bleibt das SiC auf dem neuen Siliziumsubstrat
als dunne, qualitativ hochwertige kristalline Schicht. Problematisch hierbei sind zum einen
die vielen Arbeitsschritte, die das Material wesentlich verteuern. Zum anderen muf3 ein Teil
dieser Arbeitsschritte erst noch entwickelt werden, wie z.B. das Polieren von SiC oder das
.Bonden®. Erste Versuche bei DaimlerChrysler haben ergeben, daf} SiC erst bei sehr hohen
Temperaturen (T = 1100°C) und hohen Driicken (P 2Ni6°) bondet. An der
Entwicklung eines ganzflachigen Bondverfahrens und dem Aufbau eines Hochtemperatur-
und Hochdruck-Bondreaktors wird momentan gearbeitet [Zer 98].

Als Tragermaterial fur Drucksensorchips in Einsatzbereichen Uber 550°C sind
Siliziumsubstrate nicht geeignet, da sich Silizum bei so hohen Temperaturen plastisch
verformt. Um von dem Tragermaterial wegzukommen, kénnte man kubisches SiC,
gewachsen auf Si, mit der SiC Seite auf Poly-SiC Substrate, welche in 4 Zoll GroRRe
kommerziell erhaltlich sind, bonden. Nach Entfernen des Siliziums erhalt man kristallines
SiC auf Poly-SiC Substraten. Diese halten mechanisch eine wesentlich hdhere Temperatur
als Siliziumsubstrate aus. Die Technologie hierfir ist in Entwicklung.

Der Ausblick zeigt, dal3 durch die vorliegende Arbeit zwar ein groRer Schritt hinsichtlich
der kommerziellen Anwendung von SiC getatigt wurde, fir eine tatsachliche Anwendung
der SiC Technologie in einem Produkt aber noch viele offene Fragen bestehen und viel
Entwicklungsaufwand notwendig ist.
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11.1 Berechnung von Gasparametern

11.1.1 Abschiitzung der Lennard-Jones Parameter

Acentric Faktor [Rel]

w=-log(P(07T. )~ 1

Gleichung 11-1
P = Druck, T, = kritische Temperatur

Lange des StoRRparameters

-

0 =(2.3551-0.087w) [+ .

'Y

c

Gleichung 11-2
T, = kritische Temperatur, P, = kritischer Druck

Maximum der Potentiellen Energie zwischen den Molekitlen

£=(0.7915+0.1693a) T [k

Gleichung 11-3

T, = kritische Temperatur, k = Boltzmannkonstante
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11.1.2 Berechnung von Gasparametern aus dem Lennard-Jones Potential

[Kui 95],[Kle 958]

Viskositat

u = 2669300° L
QT )

Gleichung 11-4

= Gassorte, T = aktuelle Gastemperatur;, m; = molare Masse, Q,( 1) tabellierte

Integralfunktion [Hir, S.1126], T, = T/&gk) ;€& =

i

Lennard-Jones Parameter, k =

Boltzmannkonstante

Thermische Leitfahigkeit

) =2
m

]

Gleichung 11-5

i = i. Gassorte, m; = molare Masse, u; = Viskositit, R = Gaskonstante, c¢,; = Spezifische

Wérmekapazitct

Fick’sche Diffusionskoeffizienten

] m. U T3/2 m +m.
=D.0214 - 000492D i B O
ln, 0 PO z,)

ij = Gassorten, T = aktuelle Gastemperatur, Q,(1,,)= tabellierte Integralfunktion [Hir,

Gleichung 11-6

S.1126], T:j: T/(€k);;, mi; = molare Masse, &0 = Lennard-Jones Parameter, O;; =
0.5(o+0;); P =Druck, (ek); = [(/k); (éﬂc)jaj , k = Boltzmannkonstante
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Thermische Diffusionskoeffizienten [Hir, S.538-543]
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10 10 11 11
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Gleichung 11-7

my, = molare Masse, R = Gaskonstante, dj = Kronecker Symbol, x; = molarer Anteil der

Gassorte i
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11 Anhang

2 N 15 2 25 2 _ 2 n* *
4x 2xx (S n +Zm, —3m B +4mm A )

L]] - _ i n_in n”in
ii 2 4%
/‘i n=I (mi +mn) Az’n/‘in
n#i
0 2x,x,m, o . . o
I = ($-3B,-4C;) (i# )

Yo(motm ) AN,

T m,+m ;
T,(T;)  mm,

)

A, =0.0831

T

O-i 'Qp(zz )

1
=
m;
Gleichung 11-8

A*,B*, C" = tabellierte Funktionen von T [Hir, S.1128-1129]
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11 Anhang

11.2 Young Gleichung

Das Benetzungsverhalten einer Oberflache mit einer Flissigkeit beschreibt die Young
Gleichung [Smi 95, S.154ff):

Film Vi
6
Interface < > —

Substrat Yint Ys

Yin + Yr COSO) = Vs
Gleichung 11-9

Vi = fireie Energie des Interface, Y= freie Energie der Oberfldche des benetzenden Films, Vs

= freie Energie der unbenetzten Oberfldche

Der Benetzungswinked gibt Auskunft Gber den Zusammenhang der freien Energie des
gebildeten Interface der beiden Materiafgp der unbenetzten Oberflache des Substgats

und des benetzenden FilppsFur eine vollstandige Benetzung der Oberflache éhglgich

0° sein. In diesem Fall ist die freie Energie des Interface klein. Ist der neue Zystang (

> VYo energetisch ungulnstig, iBtgrol3 und eine geschlossene Benetzung ist nicht moglich.
Die Schicht bildet keine geschlossene Oberflache aus, die Kontaktflache wird durch
Kugelbildung minimiert (vgl. Wassertropfen auf einer heil3en Herdplatte).
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11 Anhang

11.3 Emissivitat von Silizium

Emissivity
o
N
|

Si 800K
-3 Si 1000K
-~ Si 1200K
o —

Si 1500K

Sensitivity of
the Pyrometer

Wavenumber [1/cm]

Abbildung 11-1 Emissivitat von Silizium [Pal 85]

140

IIII|
1050



11 Anhang

11.4 Technische Daten von Methylsilan

Chemische Zusammensetzung:

Molekulare Masse; 46

Physikalische Daten:

Siedepunkt:
Dampfdruck:

-57°C

240 mmHg bei -80°C
Dichte (Flussigkeit): 0.628 bei -58°C

Restverunreinigungen in hochgereinigtem;SiH; [Rus 98]:

Element

H

02/ Ar

N>

CG,

CH,

CO

Menge

950ppm

<0.5ppn

<0.5pp

m

0.7pp

m

<0.5p

pm

<0.5]

pm
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