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摘要　 用气态源分子束外延 (GSM BE)法研究了 Gex Si1- x合金的低温 (≤500℃)生长动力学问

题, 所使用的源分别是乙硅烷和固态锗. 在恒定的乙硅烷流量 (4sccm ) Ge 源炉温度 (1200℃)

下, 合金中的 Ge 组分 x 随衬底温度的降低而升高; 另一方面, 当衬底温度 (500℃) 和乙硅烷流

量 (4sccm )保持恒定时, 合金中的 Ge 组分 x 最初随 Ge 源炉温度的升高而增大, 当 Ge 源炉温

度升高到一定值以上时, x 值不再随 Ge 源炉温度的升高而增大, 而趋向于饱和在 0145 附近.

基于乙硅烷及H 原子在 Si 原子和 Ge 原子表面上不同的吸附和脱附过程, 我们定性地解释了

上述生长动力学现象.
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近来, 气态源分子束外延法 (GSM BE) 生长 Gex Si1- x öSi 异质结合金受到国际上广泛重

视[ 1 ] , 这种方法的主要优点在于它能够克服M BE 生长中产生的分裂缺陷以及较难控制的

N 型掺杂, 又能自由地交换生长源而不需将生长室暴露于大气以及能够进行选择外延. 由于

所使用的源中含有氢化物, 因而能够利用氢化物裂解后生产的氢原子覆盖于 Si 衬底表面这

一特点, 达到抑制锗原子表面分凝的作用[ 2 ]. 然而, GSM BE 生长法具有与M BE 和U HV ö

CVD 不同的生长动力学过程.

在以乙硅烷 (Si2H 6)和锗烷 (GeH 4)为源的 GSM BE 生长系统中, 其生长动力学过程已有

许多报道[ 3～ 5 ], 在这种组合中, Ge 合金的组分通常只取决于气态源中 Si2H 6 与 GeH 4 的相对

流量比, 而与衬底温度关系不大, 其组分变化范围可以从 0 变化至 1. 研究发现, 若以固态锗

(Ge)源替代气态 GeH 4, SiGe 合金中的组分与异质结界面的控制更加容易实现[ 6, 7 ]. 然而, 这

种组合源的 GSM BE 生长动力学过程却少有报道[ 8 ] , F. C. Zhang 等曾报道过 SiGe 合金生

长在 630℃时, 随着 Ge 束流的增加, Ge 组分从 0 变化至 1, 其生长过程类似于用双气源氢化

物. 在更低的衬底温度 (≤500℃)下, 有关 GSM BE 的生长动力学过程未见报道. 然而低温生

长对控制高组分 SiGe 合金的应力分布及界面平坦性十分重要, 因此有必要对低温生长动力



学过程进行研究, 以便更好地控制材料的质量.

实验是在自己组建的 GSM BE 系统中进行的, 系统及生长过程的详细介绍参见文献

[7 ], 生长源为 Si2H 6 和固态 Ge. 使用的衬底为掺B 的 Si (100)单面抛光晶片, 电阻率为 3～

158 ·cm. 实验分两组进行, 首先, 设定 Si2H 6 流量为 4sccm , Ge 炉温度为 1200℃, 合金的生

长温度变化为 400～ 600℃; 在另一组实验中, Si2H 6 的流量仍为 4sccm , 生长温度恒定为

500℃, Ge 炉温度变化为 1160～ 1270℃. 生长样品的组分与厚度由卢瑟福背散射 (RBS) 和

俄歇电子能谱 (A ES)测定, 部分样品的生长层厚度由透射电子显微镜 (T EM ) 验证, 所有样

品的 GeSi 合金层厚度均大于 100nm , X 射线双晶衍射结果表明, 所生长的 GeSi 合金处于完

全弛豫状态.

图 1 为 GeSi 合金中 Ge 组分随生长温度的变化关系, 在恒定的乙硅烷的流量和 Ge 炉

温度下, GeSi 合金的组分 x 随生长温度的降低而增大, 为了更清晰地考察 Ge 与 Si 单独随

生长温度的变化关系, 我们将总的生长速率 R 分解为 Si 的生长速率 (R Si) 和 Ge 的生长速

率 (R Ge)之和[ 4 ] , 即,

R Si = x R (1a)

R Ge = (1 - x ) R (1b)

由此得到 R , R Si和R Ge随生长温度的变化关系, 见图 2, 其中, R , R Si随衬底温度的升高而单调

增大, 而R Ge几乎不随衬底温度的变化而变化, 由于 Ge 具有较高的脱附能 (215eV ) [ 9 ] , 在我

们研究的生长温度范围内可以认为 Ge 在 Si 衬底上的粘着系数为 1 并不随衬底温度的变化

而变化, 因此, R Ge仅仅取决于 Ge 炉温度的变化. 另一方面, 由于 Si2H 6 热分解过程产生的H

原子在 Si 衬底晶格上的吸附和脱附强烈地依赖于衬底温度的变化[ 10 ] , 故随着衬底温度的升

高, H 的脱附增强, 参与生长的 Si 原子增多, 从而 Si 的生长速率增加.

图 1　GeSi合金中 Ge 组分随

生长温度的变化关系

乙硅烷的流量为 4sccm , Ge 炉温度为 1200℃.

图 2　总的 GeSi 合金生长速率R 和相应的 Si

长速率R Si, Ge 生长速率 R Ge

随生长温度的变化关系

值得一提的是, Ge 合金的组分随衬底温度的降低而增大, 这一点在生长高组分渐变

GeSi 合金中极为有利, 通常降低衬底温度生长高组分 GeSi 合金有利于抑制由失配而产生

的岛状生长及获得更大范围的共格生长区域.

图 3 为 Ge 组分随 Ge 炉温度的变化关系曲线, 在恒定的乙硅烷流量和衬底温度下, Ge
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组分 x 首先随 Ge 炉温度的升高而增大, 然而当炉温超过 1220℃时, Ge 组分稳定在 0145 附

近, Ge 组分随 Ge 炉温度升高而趋于饱和这一现象在以前的文献中未见报道, 在这里需要

明确的是, 增加 Ge 炉温度确实增大了 Ge 束流, 否则就观察不到如图 4 所示R Ge的增加. 图 4

为R , R Si和R Ge随 Ge 炉温度的变化关系, 随着 Ge 炉温度的升高, R , R Si和R Ge单调增大, 其中

R Ge的变化更显著, 图 4 中的实线为 Ge 原子的蒸气压随温度的变化曲线, 它与 R Ge具有相同

的变化趋势, 表明R Ge的生长速率仅仅取决于 Ge 炉温度的变化.

图 3　Ge 组分随 Ge 炉温度的变化关系

乙硅烷的流量为 4sccm , 衬底温度为 1200℃.

图 4　R , R Si和 R Ge随 Ge 炉温度的变化关系

实线为 Ge 原子的蒸气压随温度的变化曲线.

为理解上述不同的生长动力学过程, 我们考察 Si2H 6 及H 原子在衬底表面的吸附与脱

附过程. 在 GSM BE 中, 当使用 Si2H 6 与 GeH 4 双气源时, R Si和 R Ge主要取决于它们之间的竞

争吸附过程, H 原子的脱附虽影响合金的生长速率, 但导致 R Si和 R Ge的差异并不起主要作

用[ 4 ] , 由于 Si2H 6 与 GeH 4 的吸附能差异并不大[ 5 ] , 由此, Ge 合金的组分随衬底温度的变化

关系不大, 而仅仅取决于其流量比. 用固态 Ge 替代 GeH 4 后, GeSi 合金的 Ge 组分仅仅取决

于 Ge 炉的温度, 且 Si2H 6 在 Si 或 Ge 原子上的吸附能差异并不大[ 11 ] , 而H 原子的脱附强烈

地依赖于衬底温度, 因此, 低温下 H 原子的脱附将大大影响 R Si. 并且, 在有 Ge 原子存在时

H 原子的脱附会进一步增强[ 12 ] , 因此R Si及 x 将同时取决于衬底温度和 Ge 束流.

为了研究H 原子在不同的原子上的脱附过程, 我们采用 Zaim ai 等提出的方程式来描述

其具体的脱附过程[ 13 ] , 将H 原子的脱附分解成二部分, 其一为 Si2H 6 吸附在 Si 原子上, 另一

为 Si2H 6 吸附在 Ge 原子上, 因此, R Si可表达为

R Si = (1 - Η)R SiöSi + ΗR SiöGe (2)

这里　Η是 Ge 原子的表面覆盖率; R SiöSi和 R SiöGe分别是 Si 原子在 Si 位和 Si 原子在 Ge 位上

的生长速率, 该生长速率正比于 Si2H 6 中 H 原子在 Si 位和 Ge 位上的脱附速率, 即 K Si和

K Ge
[ 14 ].

在乙硅烷流量和 Ge 炉温度一定时, R Ge为一定值, R Si随生长温度呈指数关系, 亦即 K Si

和 K Ge与也温度呈指数关系, 因此, 当衬底温度升高时, R Si增加, 而合金中的 Ge 组分 x 可以

表达为 R Geö(R Ge+ R Si) , 故当R Si增加时, x 值减小.

在乙硅烷流量和衬底温度一定时, R Si的值取决于 Si 衬底上 Ge 原子的表面覆盖率 Η, 在

Ge 炉温度较底的情况下, 随着 Ge 炉温度的升高, R Ge增加, Η值增加, 由于在 500℃下 K Ge是
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K Si的 100 倍左右[ 14 ] , 因而 R Si中来自于 R SiöGe的部分占主导作用, R SiöSi部分的降低可以忽略

不计, R Si在一定程度上增加. 而合金中的 Ge 组分值 x 可以表达为 1ö(1+ R SiöR Ge) , 显然, 合

金组分值 x 的变化趋势将取决于R Si和 R Ge的相对变化大小, R Ge增加时, 导致了 R Si在一定程

度的增加, 但由于 R Si的增加率没有 R Ge大, 故总体上 x 值增加. 然而当 Ge 炉温度达到一定

值以上时, R SiöGe与 R SiöSi都有较为明显的增加, 我们认为产生 R SiöSi较为明显增加的原因是, Η
值增大后, Si2H 6 中 H 的脱附速率增大, 从而导致了 R SiöGe和 R SiöSi的增长速率增大, 并且 R Si

的增长速率赶上了 R Ge的增加, 因而合金中的 Ge 组分趋于饱和. 事实上, N ing 和C row ell 在

研究氘在清洁的覆盖着 Ge 原子的 Si (100) 面上观察到, 当 Ge 原子的表面覆盖率从 0 增加

到 916% 时, 激活能 K Si减小了 213 kcalöm o l[ 2 ].

综合上述, 我们研究了低温 (≤500℃) 下 GeSi 合金的生长动力学过程, 结果表明, 在恒

定的乙硅烷流量和 Ge 炉温度下, 合金中的 Ge 组分 x 随衬底温度的降低而升高; 另一方面,

当衬底温度和乙硅烷流量保持恒定时, 合金中的 Ge 组分 x 最初随 Ge 炉温度的升高而增

大, 继续升高 Ge 炉温度, x 值趋向于一饱和值. 基于乙硅烷及由其裂解产生的H 原子在衬

底表面上不同的吸附和脱附过程, 对上述生长动力学现象进行了解释. 研究结果对用

GSM BE 法低温生长高组分 GeSi 合金具有较好的指导意义.
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Abstract　L ow tem pera tu re (≤500℃) g row th k inet ics of SiGe alloys by disilane and ger2
m an ium m o lecu lar beam ep itaxy has been stud ied. It is found tha t the germ an ium com po si2
t ion x increases w ith the decrease of sub stra te tem pera tu re in SiGe layers grow n w ith con2
stan t d isilane flow ra te and fixed germ an ium cell tem pera tu re. O n the o ther hand, in SiGe

layers grow n at a sub stra te tem pera tu re of 500℃ and a con stan t d isilane flow ra te, germ a2
n ium com po sit ion x f irst increases w ith germ an ium cell tem pera tu res, and then sa tu ra tes

a t abou t 0. 45 w hen fu rther increase w ith germ an ium cell tem pera tu res. T h is com po sit ion

dependence behavio r on sub stra te tem pera tu re and germ an ium cell tem pera tu re is d ifferen t

from that of SiGe grow n u sing disilane and germ ane, w h ich m ay be exp la ined by the H

atom s deso rp t ion lim ited grow th k inet ics.

PACC: 6855, 6860
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