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摘  要：碳化硅(SiC)作为第三代半导体材料，不仅在化学性能上相对稳定，而且具有一系列突出的物理性能优势，如器件极

限工作温度高、临界击穿电场强度大及热导率高等，是目前相对成熟且应用最广的宽禁带材料。为满足 SiC 在新能源汽车、

太阳能光伏及风力发电等领域的大规模应用需求，高质量、大尺寸、低成本的 SiC 单晶生长工艺仍是未来研究重点。其中，

高温溶液生长法(HTSG)获得的 SiC 单晶具有晶体位错少、易扩径且易实现 P 型掺杂、成本低等优势，弥补了物理气相传输法

(PVT)生长出的晶体缺陷多且高能耗、高成本等不足。在 HTSG 法生长 SiC 单晶中，助溶剂的合理选择是提高 SiC 晶体生长

效率与生长质量的关键因素；目前，常用的助溶液体系为 Si–Cr 二元或 Si–Cr–Al 三元体系。4H 碳化硅(4H–SiC)作为一种典

型的 SiC 晶体结构，存在一个六方格点和一个立方格点，且双原子层以 ABCB–ABCB 形式连接，这种排列方式使得 4H–SiC
晶体具有较高硬度及热稳定性。本文首先总结了 HTSG 法生长 4H–SiC 单晶中助溶剂的研究历程，然后从热力学角度分析了

助溶液体系对晶体生长的影响，并归纳总结了针对助溶剂的研究所采用的不同方法，最后提出了 HTSG 法生长 4H–SiC 单晶

中助溶剂研究的重点和难点。 
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第三代半导体材料碳化硅(SiC)以其较高的饱

和漂移速度和临界击穿电压，而被应用于大功率、

高温、高频、强辐射等严苛环境下的关键电力电

子器件上。综合来看，SiC 的耐高压能力是 Si 的
10 倍，耐高温及高频能力也均达到了 Si 的 2 倍[1–2]。

目前，在“双碳”背景下，发展新能源与低碳技术

成为价值链中的重中之重，SiC 凭借其优异的性能

特点在高频高压、高耗能等领域具有广阔的应用

前景。 
截至目前，常用的 SiC 晶体生长方法有物理

气相传输法 (PVT)[3] 、高温化学气相沉积法

(HTCVD)[4]和高温溶液生长法(HTSG)[5]，图 1 为

对应装置示意图。其中，PVT 法长晶工艺相对成

熟，已达到大规模量产 SiC 单晶的要求；然而，

随着各行业对 SiC 单晶质量和能效的要求越来越

高，PVT 法的劣势日渐凸显。首先，PVT 法对 SiC

晶体的长晶温度要求过高，带来了大量的能源和

成本消耗；其次，PVT 法生长的 SiC 单晶存在位

错和微管等缺陷，严重影响 SiC 单晶质量[3,6–8]。

相比之下，同样依靠气相传输的 HTCVD 法主要

存在以下优势：制备出的 SiC 纯度高，Si/C 原子

比例能够被有效控制；并且生长原料可以获得持

续供应，而特殊的弯曲形状石墨件(见图 1b)，能

有效优化原料传输和化学反应过程。尽管如此，

HTCVD 法在长晶中对高温和特殊气体(如 SiH4、

C3H8、H2 等)的需求提高了 SiC 晶体的生产成   
本[4, 9–10]。综合比较来看，HTSG 法的优势在于不

仅能够在温度相对较低、近热力学平衡的状态下

生长出 SiC 单晶，而且在长晶过程中晶体中的位

错缺陷可以得到有效转化[5,11–13]；HTSG 法保证了

晶体生长的质量、且降低了生产成本，因此 HTSG
法势必会成为 SiC 单晶生长工艺研究的重点。 
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图 1  3 种不同 SiC 晶体生长方法对应的装置示意图 

Fig. 1  Schematic of the device for three different SiC crystal growth methods 

在 HTSG 中，助溶剂的选择是决定晶体生长质

量和生长速度的关键因素。其中助溶剂元素的溶 C
能力尤为重要，溶 C 能力的提升可以进一步促进晶

体的快速且高质量生长。由于 C 在 Si 溶液中的溶解

度极低，在 3 073 K 的包晶状态下仅为 13%，且 Si
在 2 273 K 以上就会直接气化，因此应选择在 Si 溶液

中添加其它过渡元素或稀土元素来提升 C 的溶解能

力。早在 20 世纪 60 年代，在 Si 溶液中添加 Fe、Cr、
Sc、Tb 和 Pr 等元素进行 SiC 晶体生长的研究就已被

报道[14–16]；在此期间，HTSG 法开始得到了学者们的

广泛关注。然而，在 20 世纪 70 年代，德国研究人员

提出了一种新的溶液法生长 SiC 单晶，被称为“Lely
法”[17–18]；随后到了 20 世纪 80 年代，一些研究人员

开始在SiC衬底上尝试采用PVT法来生长SiC单晶。

由于改良的 Lely 技术[19–21]和 PVT 法的突破性进展，

使得对 HTSG 法的关注度逐渐降低，针对溶液法生

长 SiC 晶体的溶剂方面的研究也逐渐减少。直到   
20世纪90年代，学者们采用HTSG法得到了高质量、

无多晶掺杂的 SiC 单晶，研究结果表明，该方法在

生长 SiC 单晶时可以封闭微管，减少晶体缺陷的产

生[22–23]。20 世纪末，德国埃尔兰根大学的 Hofmann
等[24]结合 SiC 液相结晶原理和当时技术手段，系统

研究了影响 SiC 晶体生长的热力学数据、相图、溶

质溶解度和饱和蒸汽压等相关热力学条件。进入  
21 世纪之后，日本、韩国和中国相继开始了大规模

的 HTSG 法生长 SiC 单晶的研究，其中针对助溶剂

的研究是其关注的重点之一，相关方面的研究历程

如表 1 所示；不难发现，国内外学者不断进行模拟计

算与实验验证，试图从晶体生长热力学角度分析助溶

体系对晶体生长的影响，从而获得最佳的助溶体系。 

表 1  21 世纪以来关于 HTSG 法生长 SiC 单晶助溶剂的关键研究历程 
Table 1  Key research history of solvents for the growth of SiC by HTSG mothed since the 21st century 

Year Team Solvent system Research Reference 

2004 Nippon Keiyo Metals Si–Ti Ternary phase diagrams by the CALPHAD method [25] 

2014 
Tokyo University, Japan Si–Cr, Si–Ti, Si–Fe Phase diagrams for thermodynamic analysis [26] 

Nagoya University and Tokyo 
University, Japan 

Si–Cr, Si–Cr–Al Observation of crystal surface morphology [27] 

2017 Nagoya University, Japan Si–Y Improvement of crystal purity [28] 

2018 Team Hyun, Korea 

Si0.56Cr0.4M0.04 
(M = Sc, Ti, V, Cr, Mn, 
Fe, Co, Ni, Cu, Rh, and 

Pd) 

Experimental determination of carbon solubility in these 
high-temperature solutions 

[29] 

2019 Tokyo University, Japan Si–Fe, Si–Ni, Si–Cr–Fe 
Different models to calculate carbon solubility in 

different systems and compare with experimental results 
[30] 

2020 Tohoku University, Japan Si–Cr, Si–Ti, and Si–Fe 
Relationship between crystal growth rate and growth 

temperature 
[31] 

2021 Tokyo University, Japan Si–Cr 
Experimental measurements of thermophysical 

parameters for different proportioned solvent systems 
[32] 

2022 
Institute of Physics, Chinese 

Academy of Sciences 
Si–Cr–Ce 

Carbon solubility calculations by the CALPHAD 
methods 

[33] 
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1  助溶剂元素的选择 
助溶剂的选择在晶体生长过程中起到了关键作

用。关于助溶剂元素的选择应遵循以下几点： 
1) 溶 C 能力强。较高的溶 C 能力能为实验提

供更加稳定的长晶环境，且相对较低的生长温度能

有效降低实验成本及能耗； 
2) 传质能力强。助溶元素(过渡金属元素或稀

土元素)加入后，能使溶液黏度降低并表现出优良的

流动性能，从而加快 C 溶质在溶液中的输送； 
3) 对 SiC 润湿性良好。籽晶面与溶液接触时能

保证其被充分润湿； 
4) 在自然界中普遍存在，且易获得； 
5) 在高温下不会形成除 SiC 以外其他稳定存

在的高温相。 
以上是选择助溶剂元素的重要依据，但是，同

样要避免 SiC 晶体中助溶剂元素的过度掺杂。有研

究发现过渡金属元素 Cr、Ti、V 和 Hf 相比其他过

渡金属元素更容易掺入 SiC 晶体中，而选用 Si0.7Y0.3

溶液体系可以抑制金属杂质的掺入，实现高纯度的

SiC 晶体生长[28]。 
为了探索出 HTSG 法生长 SiC 单晶最佳的助溶

剂体系，多年来科研工作者们对过渡金属元素、稀

土元素等作为助溶剂元素进行了深入的理论与实验

研究。其中，针对二元助溶剂体系的研究较为常见，

主要为 Ti–Si[25, 34–37]、Cr–Si[26–27, 31–32]、Fe–Si[38–39]

和Co–Si[40]体系；另外，由稀土元素Nd构成的 Si–Nd
二元助溶剂体系可实现低温下高 C 溶解度的目  
的[41]。随着对助溶剂体系研究的深入，在二元体系

的基础上选择增加少量 Al[27, 42]、Sn[43]、Ni、Ce 或

Co[44]等金属元素后，能有效降低晶体生长的台阶高

度，保证晶体表面的平整度。综合分析前人的研究

结果可知，Si–Cr、Si–Cr–Al 和 Si–Cr–Al–Ce[33, 45]

等作为助溶剂体系在 HTSG 法生长 SiC 单晶上仍有

广阔的研究前景。 
1.1  助溶剂元素对 C 溶解度的影响 

HTSG 法生长 SiC 单晶的 C 源来自承载溶液的

石墨坩埚(见图 1c)。然而，C 在 Si 溶液中的溶解度

极低，即使在包晶状态下也只有 13% (见图 2a)，且

Si 在 2 273 K 以上直接发生气化，因此有必要通过

在Si溶剂中添加其他过渡或稀土元素来增加C在溶

液中的溶解度。 
图 2b 为 C 溶解度随温度的变化关系，由图 2b

可见，A、B 点所在的曲线将整个区域分为两个部分，

曲线之上为过饱和区即不稳定区，曲线之下为欠饱

和区即稳定区。在 HTSG 法中，C 的过饱和度是晶

体生长的驱动力，同时也决定了晶体生长速率。虽

然 C 的过饱和状态在热力学上表现为不稳定的，但

其不稳定程度不同。研究发现，A1B1 曲线下方区域

为亚稳态过饱和区(见图 2b)，在该区域内能排除外

来杂质的影响，助溶液本身基本不会发生自发形核

析出 SiC 晶体，能稳定的在晶体生长面(坩埚内低温

区)处生长出晶体。相反，A1B1 与 AB 曲线之间区域

为不稳定过饱和区，该区域 C 过饱和度较大，即使

没有外来杂质的加入，溶液内非高温区也可能出现

大量的自发形核。因此，在 HTSG 法进行晶体生长

过程中，需要控制溶液的温度和过饱和度，避免自

发成核，确保高质量的晶体生长。 

 

图 2  Si–C 相图[46]和温度–溶解度曲线 
Fig. 2  Phase diagram of Si–C[46] and temperature–solubility curve 
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目前，HTSG 法生长 SiC 单晶主要的二元溶液

体系有：Si–Cr、Si–Ti 及 Si–Fe。东京大学 Narumi
等[26]通过对 Si–Cr、Si–Ti 及 Si–Fe 溶液体系的研究

发现(见图 3)，当 Si 的摩尔分数为 80%的情况下，C
在 Si–Ti 体系中溶解度最高。另外，在温度为 2 073 K
时，Cr 的摩尔分数为 40%的 Si–Cr 体系中 C 的溶解

度和其对温度的依赖性均达到了最大值。 
2014 年，日本 Mitani 等[27]采用 CALPHAD 方

法探索了不同 Si/Cr 比下 C 的平衡浓度变化及其对

温度的依懒情况(见图 4a)，随着 Cr 含量和长晶温度

的升高，C 的平衡浓度及其对温度的依赖性明显提

升。晶体生长速率取决于溶液中温度梯度和 C 过饱

和度，因此，可以推断，随着 Cr 含量的升高，晶体

生长速率也将明显加快。虽然，Si–Cr 溶液体系在 C
溶解度与长晶速率方面相比于 Si 溶液有很大的改

善，但是在溶 C 能力上还有待进一步提升。随着学

者们研究的深入，2016 年日本 Harada 等[28]通过实

验测定了 2 073 K 下 Si–X (X=Cr, Ti, Fe, Zr, Co, Mo, 

W, Y 和 Ni)体系中 C 的溶解度变化(见图 4b)。结果

表明：Si–Zr、Si–Ti体系中C溶解度要明显高于Si–Cr
体系，且在助溶元素的摩尔分数超过 30%之后 Si–Y
体系中 C 溶解度最高；另外，采用 Si0.7Y0.3 溶液体

系生长出的晶体，助溶元素在晶体中的掺杂量要明

显低于 Si0.6Cr0.4溶液体系所带来的掺杂量。2018 年，

日本 Hyun 等[29]为了进一步提高溶液体系对 C 的溶

解度，设计了组成配比为 Si0.56Cr0.4M0.04 (M=Sc, Ti, 
V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Rh 和 Pd)的一系列高温溶

液体系，通过实验测定了这些溶液体系中 C 的溶解

度，图 4c 为实验结果，由图 4c 可见， Si0.56Cr0.4Co0.04

对 C 的溶解度最高，达到摩尔分数为 8.37 %，大约

是 Si0.6Cr0.4的 2.5 倍；然而，加入少量 Al 元素之后，

Si0.56Cr0.4Al0.04 溶液体系中的 C 浓度出现了小幅降

低。虽然 Al 元素无法进一步增加溶液中的 C 浓度，

但是由于其活泼的化学性质，可以明显提高晶体的

生长速率。在 2020 年，Hyun 等 [44]随即采用

Si0.56Cr0.4Co0.04 溶液体系进行了晶体生长，实验发现 

 
图 3  不同溶液中 C 在 SiC 饱和状态下的溶解度[26] 

Fig. 3  Carbon solubility in solution saturated with SiC[26] 

 
图 4  不同温度及不同溶液体系下的 C 溶解度 

Fig. 4  Solubility of carbon at different temperatures and solution systems 
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在加入少量的 Co 元素之后，不仅 C 溶解度有明显

提升，晶体表面形貌也更加光滑，同时生长出的 SiC
单晶中没有 Co 溶剂的夹杂。在上述的众多助溶元

素中，Cr 单质的熔点很高，因此 Si–Cr 体系需要较

高的晶体生长温度才能获得适宜的 C 溶解度。为解

决以上问题，Li 等[41]使用 Si–Nd 溶液体系，该体系

能实现 C 在较低温度下的高溶解度。 
1.2  助溶剂元素对溶液热物理性能参数的影响 

助溶剂元素除了影响 C 溶解度以外，对溶液的

液相线温度、密度、黏度、电导率、热导率、表面张

力等各项热物理性能参数均起到调控作用。在晶体生

长过程中，溶液的相关热物理性能会随溶液的温度和

成分发生变化。表 2 列举了常见溶液体系的液相线温

度，这里所述的液相线温度指的是固、液混合物完全

转变为液相时的温度。如表 2 所示，溶液的液相线温

度随着 Cr 和 Ti 含量的增加而升高；相比之下，Si–Cr
体系的液相线温度上升平稳且总体温度较低，当在该

体系中继续添加 Al 元素后，液相线温度进一步降低，

预示着采用该体系进行 HTSG 法生长 SiC 单晶的长

晶温度也将降低，凸显出 HTSG 法低能耗的优势。 

表 2  常见溶液体系的液相线温度 
Table 2  Liquidus temperatures of common solvent systems 

Si–Cr Liquidus temperature/K Si–Ti Liquidus temperature/K Si–Cr–Al Liquidus temperature/K 

Si0.8Cr0.2 1 657.69 Si0.8Ti0.2 1 689.94 Si0.56Cr0.4Al0.04 1 694.61 

Si0.7Cr0.3 1 714.17 Si0.7Ti0.3 1 771.63 Si0.5Cr0.4Al0.1 1 679.65 

Si0.6Cr0.4 1 701.32 Si0.6Ti0.4 1 903.00 Si0.35Cr0.5Al0.15 1 731.56 

Si0.5Cr0.5 1 770.48 Si0.5Ti0.5 2 168.97   

Si0.4Cr0.6 1 921.13 Si0.4Ti0.6 2 538.70   
 

在晶体生长过程中，由于石墨坩埚的部分溶解

和少量溶剂的蒸发，导致溶液的密度发生变化。这

种密度的变化可表示为温度和成分的函数，记为 

L L i( , )T xρ ρ= 。随着温度的升高，溶液体积膨胀， 
密度逐渐降低。助溶液密度的变化是导致助溶液发

生浮力对流的根本原因。 
助溶液的粘度可以采用动力黏度 η和运动黏度

ν 两种表达形式。在实验过程中，溶液黏度随着温

度的升高而降低[47]。在常见的助溶液元素中，Cr 溶
液的黏度是 Si 的 10 倍左右，因此在晶体生长过程

中随着 Si 溶液的挥发和消耗，溶液粘度逐渐增加，

C 的传质逐渐减慢。助溶液的黏度在强制对流状态

下对溶液中的对流起控制作用，从而对 C 的传输速

率和晶体生长速率都有着重要的影响。 
导热系数即热导率作为助溶液重要的热物理性

能参数对坩埚内温度场的调控起到了关键作用，随

着热导率的增大，溶液中的温度愈加均匀。电导率

也是助溶液中重要的热物性参数，当助溶液具有一

定的电导率时，可以利用电磁场对溶液对流过程进

行控制。此外，利用助溶液导电过程的热效应可以

对溶液进行温度场的控制[48–49]。由于溶液中电荷的

迁移伴随着离子的迁移，因此电场也可用于驱动溶

质的传输并控制晶体生长。 
日本学者Daikoku等[32]指出在 Si熔体中加入助

溶元素 Cr 会增大助溶剂的熔体密度，使得溶液的电

磁搅拌更加强烈。图 5 为 Si 溶剂和 Si0.6Cr0.4 溶剂的

模拟温度场。虽然两者温度差异不大，但是 Si0.6Cr0.4

溶液的轴向和径向温差明显减小，尤其是轴向温差

减小了 25%，这表明在 HTSG 法中合理调控热物理

性能参数可以对温度场进行更精准的预测，实现晶

体的高质量生长。 
另外，东京大学 Daikuko 等[32]通过实验和理论

计算获得了不同温度下 Si–Cr 体系的表面张力变

化，结果见图 6a，溶液的表面张力随着温度的升高

略有下降。但在相同温度下，随着体系中 Cr 含量的

升高，溶液的表面张力有明显提升，Si0.5Cr0.5 的溶

液表面张力可达 Si0.82Cr0.18 的 2 倍。图 6b 给出了在

Si–Cr 溶液体系基础上，继续添加第 3 种助熔剂元

素后对其表面张力的影响，从图 6b 可见，当 Al、
Sn 和 Ni 分别添加到 Si0.6Cr0.4 溶液中时，其表面张

力随着 Ni 含量的增加而逐渐增大；相反，随着 Al
及 Sn 含量的增加逐渐减小，并且当 Sn 的摩尔分数

小于 0.05%时，其下降幅度可达 Al 的 3 倍。中科院

王国宾等[50]研究了助溶液液滴在 SiC 基板上的接

触角，直观地比较了 Si–Cr 溶液体系与 Si–Cr–Al
溶液体系的润湿性(见图 6c 和图 6d)。未添加 Al 的
溶液液滴在 2 023 K 时的平均接触角为 74.051°，在
2 123 K 时为 49.673°；而添加 Al 的溶液液滴的平均

接触角在 2 023 K 时为 59.371°，在 2 123 K 时为

39.570°。并且，在所研究的任一温度下，Si–Cr–Al
液滴与基板的接触角均小于 Si–Cr 液滴，且这两种

体系液滴与基板的润湿角均随着温度的升高而降
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低。根据接触角越小，润湿性越好，表面张力越小

的原理可知，Al 的添加降低了溶液体系的表面张

力，并且随着温度的升高，Si–Cr 溶液体系和

Si–Cr–Al 溶液体系的表面张力均逐渐减小。 

 
图 5  Si 溶液和 Si0.6Cr0.4溶液温度分布以及晶体生长面的径向温差和溶液轴向温差[32] 

Fig. 5  Distributions of temperature field for Si solvent and Si0.6Cr0.4 solvent, and horizontal temperature difference at the crystal 
growth surface and axial temperature difference in solution[32] 

 
图 6  不同含量的助溶剂元素对溶液表面张力及界面能的影响[32, 43]、以及不同溶液体系分别在 2 023 K 和 2 123 K 下在 4H–SiC 

的(000 1 )面上的接触角和其对应的直方图[50] 

Fig. 6  Effect of different contents of solvent elements on the surface tension and surface energy of solutions[32, 43], as well as the 
contact angles and corresponding histogram of different solution systems on the (000 1 ) plane of 4H–SiC at temperatures of 
2 023 K and 2 123 K, respectively[50] 
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1.3  助溶剂元素对晶体生长形貌的影响 
国内外学者研究发现助溶元素的组成不仅决定

了溶液的热力学性质，而且对晶体生长形貌也产生

影响。中科院团队[45]前期通过实验研究了助溶元素

对晶体生产形貌的影响，结果见图 7。其中，溶液

中不含助溶剂 Al 生长出的晶体表面不平整(见图

7a)，存在较多的自发形核出的 SiC 小颗粒，且其中

包含着大量的溶剂夹杂；加 Al 之后(见图 7b)，晶体

生长面的平整度有了明显改善，晶体周边的多晶

SiC 的数量明显减少。从其纵切片可以明显看出添

加 Al 元素之后，溶剂夹杂得到了抑制，晶体质量获

得改观。经对比发现，见图 7b 和 7c，在高 Cr 下生

长出的晶体表面更加平整，并且晶体具有六方形貌。

然而，图 7c 中显示的晶体表面的溶剂夹杂物明显多于

图 7b。通过计算得到摩尔比例为 n(Si):n(Cr):n(Al)= 
49.5: 40.5:10 体系熔点为 1 676.8 K，摩尔比例为

n(Si):n(Cr):n(Al)=35:50:15 体系熔点为 1 731.56 K，

因此熔点高的助溶液在籽晶表面形核结晶时，其晶

体表面附着的助溶液更易凝固，进而难以排出导致

助溶液的大量夹杂，降低了晶体质量。 

 

图 7  不同溶液体系下生长出的晶体俯视图和纵向切面图[45] 
Fig. 7  Top view and vertical section of crystals grown in the different solution systems[45] 

另外，使用 Si0.6Cr0.4 溶液体系生长出的晶体其

宏观台阶高，且存在大量的台阶聚束[44, 51–55]。由于

晶体表面的宏观台阶常伴随着带有溶剂夹杂物的沟

槽状缺陷，严重影响晶体质量，研究者们尝试在

Si–Cr 溶液体系中引入第 3 组元来降低晶体表面的

台阶高度，进而促使台阶流密集稳定。由图 8a~图 8c
可见，添加 Al、Sc、Ge、Co、Sn、B 和 Mo 等第        
3 组元后，晶体表面的平均和总体台阶高度均得到

降低，其中加入 Al 和 Sc 可以完全抑制高于 200 nm
的台阶。相比之下，Fe、V、Ni、Ti、Nb 和 Mn 的

添加反而增加了整体台阶高度[52]。综合来看，采用

Si0.56Cr0.4Co0.04、Si0.56Cr0.4Al0.04 和 Si0.56Cr0.4Sc0.04 溶

液体系生长出的晶体表面光滑，台阶高度呈阶梯式

增长[44]。 
在晶体生长过程中，籽晶与溶液接触的固液界

面能可表示为公式(1)，二维形核的吉布斯自由能可

表示为公式(2)[43]。 

solid liquid solid liquid cosσ σ σ θ− = −               (1) 
2

2D solid liquid2 σhrG rh
v

μ
−

πΔ = − + πΔ            (2) 

其中：σsolid是固体的界面能；σliquid是溶液的表面张

力(界面能)；σsolid–σliquid 是籽晶与溶液接触的界面

能；θ是溶液在晶体生长表面上的接触角。这里 σsolid

对应于籽晶生长面的表面能，由于 σsolid 几乎不受

液态合金化学成分的影响，因此将 σsolid 视为常数。

式(2)中 h、r 和 V 分别是 2D 原子核的高度、半径

和体积，Δμ 是化学势的变化。假定助溶液在籽晶

上的接触角 θ 几乎不发生改变，结合式(1)和(2)以
及图 6b，可以得出籽晶与溶液接触的固液界面能

随着 Al、Sn 含量的增加而增加；因此，Al 和 Sn
的添加降低了二维成核的频率。由图 8d 可见，使

用 Si0.6Cr0.4 溶液体系会导致晶体生长表面粗糙，形

成几微米高的宏观台阶；而 Sn 和 Al 的添加有效降

低了平均宏观台阶高度，如用 Si0.58Cr0.4Al0.02 溶液
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生长出的晶体平均宏观台阶高度约为 30 nm，比用

Si0.6Cr0.4溶液生长出的晶体平均宏观台阶高度小两

个数量级。前期研究表明，宏观台阶高度的降低实

则归因于溶液的粘度和表面能的降低，进而增加了

固/液界面能和二维成核能，抑制了二维形核；二

维成核频率的降低可以有效抑制晶体生长表面沟

槽状缺陷和多晶附着的产生，从而增强晶体生长的

稳定性。 

 
图 8  不同溶液体系下生长出的晶体表面光学显微照片和其对应的横截面曲面轮廓、宏观台阶高度 [52]，以及不同溶液体系下

生长出的晶体表面形貌[44]和在 Si0.6Cr0.4溶液体系中加入不同含量的 Sn 和 Al 后生长出的晶体表面形貌和多晶体类型(箭
头所指为沟状缺陷)[43] 

Fig. 8  Optical micrographs of crystal surfaces grown in different solution systems and the corresponding cross-sectional surface 
profiles, as well as macroscopic step heights[52], and surface morphology of crystals grown in different solution systems[44] 
and the surface morphology and polycrystalline types of crystals grown by adding different contents of Sn and Al in the 
Si0.6Cr0.4 solution system, with arrows pointing to trench-like defects[43] 

2  助溶剂相关研究方法 
2.1  助溶剂热物理性能参数测定 

目前，确定助溶剂的热物理性能参数主要有两

种方法：热力学计算和实验测定。在热力学计算方

面，Naoyoshi 等[43]利用 Butler[56]和 Toop[57]方程计算

了 Si–Cr–Sn、Si–Cr–Al 和 Si–Cr–Ni 三元合金熔体的

表面张力。其中，Butler 方程常用于计算二元合金
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熔体的表面张力，而 Toop 方程为经验模型，常用于

表示三元合金中纯组分及二元组分的表面张力。另

外，Zhuang 等[58]通过修改 Guggenheim 公式中的系

数来预测液体密度分布，并用 Clausius-Clapeyron 方

程计算了熔体的饱和蒸汽压力。除此之外，使用缩

放定律可计算出溶液比热的变化[59–60]。在理想状态

下，Si–M (M=Cr, Ti, Fe, Zr, Co, Mo, Nd, Y 和 Ni)溶
液体系的热物性参数可按成分比例进行计算，见表 3。 

表 3  Si–M 溶液体系的热物性参数 
Table 3  Thermophysical parameters of Si–M solution system 

Property Value Reference 

Density/(g·cm–3) 
Cr Cr Si Si

Cr Si
Cr Cr Si Si

Cr Si

M X M Xd M X M X
d d

−
+=
+

 
[32] 

 3
Si (3005 0.269? ) 10d T −= − ×  [32] 

Viscosity/(mPa·S) Cr Si Cr Cr si Silg lg lgX Xγ γ γ− = +   

 Si
819lg 0.727
T

γ = −  [61] 

Heat capacity/(J·mol–1·K–1) p,Cr Si p,Cr Cr p,Si SiC C X C X− = +   

 p,Si 27.196C =  [32] 

Thermal conductivity/(W·m–1·K–1) 
1 1Cr Cr Si Si si si cr cr

Cr Si Cr si
cr cr Si si si si cr cr

(1 ) (1 )d M X d M X
M X d M X d

β ββ β β
β β

− −
− = + +  [62] 

 ( )4
si 5.71 10 1685 58.6Tβ −= × − +  [63] 

 

在热物理性能参数实验测定方面，东京大学

Daikoku等[32]采用静电悬浮法测量了Cr摩尔分数分

别为 18%、40%和 50%的液态 Si–Cr 合金体系的密

度、表面张力及粘度，实验示意图见图 9a。其中，

助溶剂合金样品的密度是通过高分辨率的相机对合

金表面形貌观察后经计算获得，表面张力则根据施

加的正弦电场激发时的振荡频率来确定，另外，根

据切断电场后振荡的衰减情况可确定溶液的黏度。

在静电悬浮法测量过程中，由于所测溶液样品的质

量、体积不确定，加之振荡频率和样品旋转的不稳

定等因素均会给所测参数带来偏差。为验证实验结

果，Daikoku 等随后采用修正的 Butler 模型对样品

的热物性参数进行计算，对比发现计算的表面张力

与实际实验测得的结果相同，而模拟计算的密度和

黏度与实测数据存在偏差。这表明 Si 与 Cr 之间的

相互作用会影响 Si–Cr 溶液的热物理性质，使最终

结果偏离理论状态。除此之外，Narumi 等[64]利用经

典的分子动力学原理(MD)[65]来模拟计算 Si–C 熔体

的表面张力，经与修正后的 Butler 模型相比，两种

模型计算出的表面张力值在低碳状态下保持一致。 
由于溶液内部存在温度分布及对流，熔体本身

热物性参数的准确性不容忽视，然而实际值往往与

理论值相差甚远。为了确保数值模拟长晶过程的准

确性，Kawanishi 等[51]采用静电悬浮法和激光闪射

法测定了 Si–Cr 和 Si–Fe 熔体的热物理性质。其中，

熔体的恒压热容采用静电悬浮法测定，实验装置示

意图见图 9b，首先在感应炉中制得合金样品，然后

将样品放入静电悬浮系统中，校准探测器后，在真

空气氛中用 CO2 激光器加热合金样品，测量悬浮合

金在液相线温度下的辐射强度。样品的总辐射强度

与黑体的总辐射强度之比就是所测样品的总半球发

射率 εT，样品的恒压热容可以通过以下公式获得[66]， 
4 4

p T SB w
d ( )
d

m TC A T T
M t

ε σ= − −             (3) 

其中：m 是样品质量(kg)；A 是样品的表面积(m2)；
σSB是 Stefan-Boltzmann 常数(5.670×10−8 W∙m−2∙K−4)；
TW和 T 分别是腔室壁温和样品温度(K)。 

样品的热扩散率采用激光闪射法测定，装置示

意图见图 9c。具体测试过程是首先将样品放置在真

空气氛(<0.007 Pa)中加热，然后使用脉冲激光从顶

部照射样品，再利用 InSb 红外探测器通过 CaF2 窗

口进行测温。最终，热扩散系数则由测得的温度响

应曲线的半衰期 t0.5(s)计算得出，公式如下[67–69]： 
2

0.5

IK
t

α =                              (4) 

其中：K 是校正辐射热损失的系数[67–70]；I 是样品

厚度(m)。 
除了上述的热物理性能参数实验测定方法以

外，中科院物理所团队[39]为探究 Si–Cr–Ce 溶液体系

的热容，先将 Si、Cr 及 Ce 按摩尔比为 2:2:1 制成合

金，再利用 Labsys Evo 分析仪(Setaram)，并以 Al2O3

为基准，通过标准比较方法测量了该溶液体系的恒

压热容。此外，该团队[50]还使用接触角计(SL 250，
KINO 科学仪器公司，美国)测量了助溶液液滴与

SiC 的(000 1 )面之间的高温接触角，并由此判断助

溶液的润湿性，分析确定其表面张力。 
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图 9   静电悬浮炉[32]、静电悬浮器的光谱发射率测量系统和激光闪射装置示意图 

Fig. 9  Schematic of the electrostatic levitation furnace, the spectral emissivity measurement system for the electrostatic levitator and 
the laser flash apparatus 

2.2  助溶剂中 C 溶解度测定 
根据现有文献报道，通过实验测定 C 溶解度的

设备多为碳硫仪，其分析方式大致分为两种。一种

是在碳坩埚中直接熔料，利用碳硫仪测定凝固后坩

埚内样品中的含碳量。例如，日本 Hyun 等[29]采用

上述方式，将助溶剂(Si0.56Cr0.4M0.04)的混合物(0.3 g)
置于碳坩埚(内径 6 mm，深 10 mm，IGS-744，Nippon 
Techno-Carbon，Japan)中加热至 2 073 K，示意图见

图 10a，在高纯 Ar (99.9995%)下保温 5~30 min，以

确定达到恒定 C 含量所需的最佳时间；然后，将碳

坩埚淬火，通过在 1 173 K 的空气气氛下分解，从

而将固化的样品与碳坩埚分离，再用蒸馏水对样品

进行超声清洗，随后在 373 K 的真空干燥箱中干燥

24 h 后，研磨成粉末；最后使用碳硫分析仪

(EMIA-920V)进行测定 C 溶解度。Li 等[41]同样将水

冷铜坩埚制备的合金块料放置在石墨坩埚中进行了

高温化学热平衡实验。首先将 Si−Nd 合金在含 H2

量为 10%的Ar、H2混合气氛中熔化，并在(1 823±20) K
或(1 923±20) K 保持 2 h，在 C 达到溶解平衡后，将

C饱和熔体 Si−Nd−C快速淬火；随后将 Si−Nd−C 合
金沿样品的纵轴切开，随机选取小块(1~3 mm)样品，

使用碳硫分析仪(COREY-200)测量 C 浓度。 
使用碳硫仪测定 C 含量的另一种方式是将小块

助溶液合金放置在石墨或 SiC 基板上，待助溶液达

到设定温度且处于 C 饱和状态后，用钽滴管吸取样

品，冷却后用碳硫仪测定其 C 浓度。日本 Daikoku
等[30]采取上述方式将助溶液放置在 SiC 基板上进行

C 溶解度测定实验，装置示意图见图 10b。首先将

相关溶剂合金在氧化镁坩埚中熔化，再将熔滴滴在

SiC 或石墨基底上，随后将石英管抽真空至 0.1 Pa
以下后，将样品加热至 1 273 K，使用单色高温计测量

石墨坩埚底部基材的温度；然后将含 H2 量为 20%的

Ar、H2 混合气体(H2 经气体净化柱去除水分和氧气)
引入反应管，随即将样品加热至 2 073 K 直至凝固液
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滴熔化。初步测定以确保液滴中 SiC 达到饱和，合金

液滴通过与钽箔接触而被吸入其中，收集的合金重量

由钽箔的增重计算，最后使用碳硫仪测定钽箔收集到

的合金中的 C 浓度。另外，东京大学 Daikoku 等[71]

使用配备石英管的感应炉进行上述操作(见图 10c)，
将助溶液合金放置在石墨坩埚中的 4H–SiC单晶上，

样品在含 H2 量为 10%的 Ar、H2 混合气氛中加热至

1 773~2 273 K；然后使用单色高温计测量 4H–SiC
单晶正下方的温度，在温度测量之前，使用 Si、Fe、
Pt 和 Al2O3 的熔点对其进行校准。最后使用钽毛细

管收集样品液滴，并对粘附在钽上的样品进行燃烧

红外吸收，以确定 SiC 饱和状态下溶液中的 C 浓度。 

 
图 10  C 含量分析装置示意图 

Fig. 10  Schematic diagram of device for the analysis of C content 

以上两种方式都采用了碳硫仪进行 C 浓度的测

定，但在具体操作步骤、实验条件和设备设置上存

在一些差异。例如，第一种方式直接在碳坩埚中熔

化样品，而第二种则是通过助溶液在石墨基板上达

到饱和状态后吸取样品；此外，实验温度、气氛和

设备细节也有所不同。通常情况下，通过直接在碳

坩埚中熔化样品的方法测定 C 溶解度误差会更小。

这是因为在该方法中，样品在碳坩埚中处于密封状

态，可以更好地控制样品的加热和冷却过程，有利

于减小外部因素对实验结果的影响。另外，直接测

定凝固后坩埚内样品中的含 C 量，避免了提取助溶

液样品时可能存在的取样误差。 
2.3  助溶剂其他相关热力学计算 

除了上述通过仪器设备测定 C 溶解度以外，准

化学溶液模型和亚正规溶液模型[72–75]也常被用来

进行助溶剂的热力学计算，尤其在 C 溶解度计算方

面，这两种模型对计算的准确度至关重要。在计算

过程中，通过亚正规溶液模型可以获得液相的剩余

吉布斯自由能，并推导出 C 的活度系数，随后根据

SiC 生成反应的吉布斯自由能估算出 SiC 或石墨饱

和状态下合金中的 C 溶解度，具体计算公式如下； 
假设体系有 A，B 2 种组元，该溶体相的吉布

斯自由能表达式可以写成： 

Liquid Liquid Liquid
m A BA,0 B,0

E,Liquid
A A B B m( ln ln )

G X G X G

RT X x X x G

= + +

+ + Δ
         (5) 

其中：XA是元素 A 的摩尔分数； Liquid
A,0G 是纯组分 A

在液相中的吉布斯自由能；R 是气体常数； ,LiquidE
mG  

是剩余吉布斯自由能；存在以下等式关系： 
,Liquid

A B A B,Liquid

A B A B,Liquid A B0{ ( )( ) }

E
m

n m m
m

G X X L

X X L T X X

−

−=

Δ = =

−
    (6) 

其中： A B,LiquidL − 为液相中组分 A 和 B 的相互作用 

参数，表 4 中列出的为常见助溶剂组分间的相互作

用参数。通过以上公式推算出 C 的活度系数，最后，

根据 SiC 生成反应的吉布斯自由能计算合金 SiC 或

石墨饱和状态下的 C 溶解度[30]： 
Si(l) C(l) SiC(s)+ →                     (7) 

233100 61.01 (J / mol)G TΔ = − +           (8) 

SiC(s)
Si(l) C(l) C

Si(l) C(l)
ln ln( )

a
G RT RT a X

a a
γ⋅

⋅
= − ⋅Δ =  (9) 

si C
C

lnln G RT aX
RT

γΔ −
=                  (10) 

其中：αi 是组分 i 的活度；γi 是组分 i 的活度系数；

αi(s)和 αi(l)分别是 i 在纯固体和纯液体的标准状态

下的活度；Xc是 SiC 饱和状态下 C 的溶解度。 
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表 4  常见助溶剂组分间相互作用参数 
Table 4  Interaction parameters of common solution 

components 
Solution system Parameters A B,LiquidL − /(J·mol–1) Reference 

C–Cr 

0
C Cr 127 957 7.669 5L T− = − −  

1
C Cr 79 574L − =  
2
C Cr 86 315L − =  

[76] 

C–Fe 

0
C Fe 124 320 28.5L T− = − +  

1
C Fe 19 300L − =  

2
C Fe 49 260 19L T− = −  

[77] 

C–Si 0
C Si 8 700L − =  [78] 

Fe–Cr 
0
Fe Cr 17 737 7.996 546L T− = − +  

1
Fe Cr 1 331L − = −  

[79] 

Si–Cr 
0
Si Cr 19 216.57 16.114 45L T− = − +  
1
Si Cr 47 614.70 12.173 63L T− = − +  

[80] 

Si–Fe 

0
Fe SiL − = =151 127.73+29.125T 
1
Fe Si 33 882.38 2.5015L T− = − −  

2
Fe Si 33 954.71 11.255L T− = −  
3
Fe Si 21 289.56 0.865L T− = −  

[81] 

 

另外，在准化学溶液模型中，根据晶体结构的

相邻原子间距，将 Si(2.48 Å)，Cr(2.55 Å)，Fe(2.53 Å)
和 Ni(2.58 Å)全都视为溶液中的溶剂原子结构；考

虑到 C(1.32 Å)原子半径的差异，假设 C 是溶液中仅

有的溶质原子且以间隙原子的形式存在[82–85]。其

中，通过高温 X 射线衍射分析仪可以确定 Fe–C 合

金中的 C 是以间隙原子形式存在[82]。除了上述两种

模型外，Jacob 和 Alcock[86]提出了一个模型，假设

溶质–溶剂原子键破坏了一些溶剂–溶剂键，通过该

模型可以计算出 C 在溶液体系中的活度系数，随后

和亚正规溶液模型一样，根据 SiC 的反应生成吉布斯

自由能估算出 SiC 或石墨饱和时合金中的 C 溶解度。 
日本 Kawanishi 团队[30]通过实验验证了上述两

种模型的准确性。首先，通过实验测得了在 2 073 K
下含有摩尔分数分别为 24.1%~70.1%的 Fe 和 30.0%~ 
85.0%的 Ni 的 Si–Fe 及 Si–Ni 合金、以及 Si–Fe–Cr
合金(其中 Fe 的摩尔分数为 9.9%~39.6%、Cr 的摩尔

分数为 10.4%~40.1%)中 C 的溶解度，随后采用准化

学溶液模型和亚正规溶液模型描述了 Si–M (M=Fe, 
Ni 和 Cr–Fe)中的 C 溶解度变化，将实验结果与热力

学模型进行对比，结果见图 11。2 073 K 时，在上

述的 Si–Fe 体系中测得的 C 溶解度(摩尔分数)为 
0.19%~6.60%，Si–Ni 体系中 C 溶解度为 0.061%~ 
5.200%，Si–Fe–Cr 体系中 C 溶解度为 1.1%~3.9%。

实验结果表明，采用准化学溶液模型可以再现实验

测得的 C 溶解度趋势，但是采用亚正规溶液模型算

得的 C 溶解度总体偏高。 

 
图 11  在 2 073 K 下 Si–Fe 合金、Si–Ni 合金和 Si–Cr–Fe 合金中实验测得与模拟计算的 C 溶解度对比；QC：准化学溶液模型，

SR：亚正规溶液模型[30] 
Fig. 11  Measured and estimated carbon solubility in Si–Fe alloys, Si–Ni alloys and Si–Cr–Fe alloys at 2 073 K. QC: Quasi-chemical 

modeling, SR: Sub-regular solution modeling[30] 

除上述研究外，Kawanishi 团队[31]用准二元体

系模拟计算 C 在 SiC 饱和状态下的溶解度，温度范

围为 1 923 K 至 2 223 K。该温度范围内的 C 溶解度

从 6.9%到 11.8 %不等。对于每个准二元体系模型，

SiC 饱和状态下 C 溶解度的对数和温度的倒数呈现

出线性关系，对应关系式如下： 

C
1785ln 0.608 5(Cr SiC system)X

T
= − − −   (11) 

C
6811ln 0.8613

((Cr 37.5%Si) SiC system)

X
T

= − −

− −
           (12) 

C
20012ln 5.377 8

((Cr 60%Si) SiC system)

X
T

= − −

− −
            (13) 

其中：XC是合金中 C 的摩尔分数；T 是以 K 为单位

的温度。 
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除了上述几种标准模型以外，相图是描述物质

各相平衡状态的一个图像，其中包括物质成分、温

度及压力等参数，通过相图可以得出不同助溶剂生

长 SiC 单晶的最佳热力学条件。相图的建立通常由

实验测定和热力学计算 2 种方法实现。例如，Qiu
等[87]通过高温热平衡实验获得 Si–La–C 和 Si–Pr–C
的熔体样品，首先利用电子探针 X 射线显微分析仪

(EPMA)观察出物相的形貌，然后用EPMA–WDS 定
量分析并结合相图，判断出具体物质，最后用面扫

描进行验证。在了解相应各区域的成分后，通过不

同温度成分和相的变化推算出 Si–La–C 三元相图。

由图 12a 可见，1 723 K 和 1 823 K 时 C 在 Si–La–C
熔体中的最大溶解度(摩尔分数)分别为 6.06%和

10.41%，SiC 可在熔体中稳定存在，且是唯一含 C
稳定相。采用该成分的熔体生长的 SiC 单晶中不会

产生其他碳化物的夹杂相。 
与实验方法相比，热力学计算方法则可大大减

少实验时间和成本。根据物质的热力学性质和相变

条件，利用 CALPHAD 等热力学软件进行计算能，

从理论上预测物质在不同温度、成分和压力下各相

的存在状态和稳定性[88]。使用合适的热力学计算软

件不仅有助于避免较大的实验误差，还能节省时间

和人力。在溶剂的研究中，学者们普遍使用 FactSage
来绘制相图。如日本学者Kawanishi等[31]用 FactSage 
6.3 计算得到了三元 Cr–Si–C 助溶体系在 1 933 K 处

的等温截面(见图 12b)，红色、绿色和蓝色实线分别

表示 Cr–SiC、以及 Si 摩尔分数分别为 37.5%和 60%
的 Cr–Si–SiC 体系中的 C 溶解度。A1(Cr)、A2(Si
摩尔分数为 37.5%的 Cr–Si)和 A3(Si 摩尔分数为

60%的 Cr–Si)对应用于溶解度测量的初始 Cr–Si 合

金成分；红色、绿色和蓝色虚线分别表示 C 溶解

对这些溶剂的成分变化方向。图 12c 为 2 273 K 等

温条件下的 Si–Cr–Al 三元相图及 Si–Cr0.9Ce0.1–C
四元相图[33]，该团队采用化合物代替双组元，实现

在三元等温截面上进行四元相图的绘制，通过相图

对比发现，在 2 273 K 等温条件下加入少量 Ce 元

素之后，Si–Cr–C 三元相图和 Si–Cr0.9Ce0.1–C 四元

相图没有明显差异，几乎相同；在 SiC 饱和状态下

C 的最大溶解度(摩尔分数)都在 32%左右。该图说

明当 Cr:Ce 原子比为 9:1 时，可以在高温条件下避

免高温相的产生。综上所述，热力学相图计算可以

直观地观察到 C 在溶液中的最大溶解度及在高温

下是否存在除 SiC 以外的稳定相，由此来进行溶液

体系的优化。 

 
图 12  不同多元相图在不同温度下的等温截面图[31, 33, 87] 

Fig. 12  Isothermal cross sections of different solution systems at different temperatures[31, 33, 87] 

3  总结与展望 
高温溶液法(HTSG)生长 SiC 单晶技术，相比目

前主流的 PVT 法具有明显优势，包括较低的生长温

度、较低的能耗、较高的晶体质量以及实现 P 型掺

杂的能力。在该方法中助溶液的研究在实现晶体高
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质量生长方面起到了至关重要的作用。近年来，各

个科研团队通过多种方法对 HTSG 法生长 SiC 单晶

的助溶液进行了研究，并得到了显著进展。助溶剂

的研究范围涉及热物理性能参数、C 溶解度、热化

学性质、热力学性质等方面。目前研究还未从理论

角度指出最佳的助溶体系、以及各溶液体系元素配

比对晶体生长的实质影响。 
针对以上问题，助溶液的研究还存在以下几方

面难点： 
1) 助溶剂混合溶液的热物理性能参数研究。由

于 HTSG 法的实验温度过高，因此对混合溶液的测

试难度大。目前通过理论计算可以对溶液的热物理

性能参数进行大致的预测，但是能进行实验测试的

设备还未普及，造价也十分高昂。深入研究助溶液

热物理性能参数的变化能有效提高模拟仿真的准确

性，对实验进行精准预测。 
2) 助溶液中 C 溶解度的实时检测。助溶液中的

C 浓度是影响晶体生长质量的关键，目前学者对 C
浓度的研究不管是理论计算还是实验测定都是建立

在热平衡的理想条件下。在晶体生长的回熔过程中，

溶液中 C 浓度过小，籽晶会出现熔穿的现象；溶液

中 C 浓度太大，很有可能在籽晶表面的杂质还未完

全熔化的时候就出现结晶。以上情况都会严重影响

长晶质量。实时检测坩埚内 C 浓度变化对提高晶体

质量有着重要意义。 
3) 助溶液对石墨坩埚的腐蚀过程。目前 HTSG

法通常以石墨坩埚作为晶体生长的 C 源，随着坩埚

内温度的升高，石墨坩埚不断被溶液腐蚀，呈现出

不同的形状，不同形状的坩埚会严重影响坩埚内流

场的稳定性，甚至会改变流场的运动轨迹。深入研

究助溶液对石墨坩埚的腐蚀过程可以有效避免生长

后期因流场、温度场变化而带来的负面影响。 
HTSG 法生长 SiC 单晶的助溶剂研究虽然还存

在许多难以攻克困难，但是在众多研究团队的不断

努力下，关键问题、核心要点等不断被提出和解决。

助溶剂的研究也将加快 HTSG 法生长 SiC 单晶的步

伐，推开低成本、低能耗生长 SiC 单晶的大门。 
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Extended Abstract 

Silicon carbide (SiC) as a third-generation semiconductor material with stable chemical properties is currently the most widely 
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used wide-band material. Moreover, SiC has significant advantages such as a high device limit temperature, a high critical breakdown 
field strength, and a high thermal conductivity. SiC single crystals with high-quality, large-size, low-cost can be used in large-scale 
SiC applications. 

The high-temperature solution growth method (HTSG) for growing SiC offers some advantages such as reduced crystal 
dislocations, ease of operation, feasibility of P-type doping, and low cost. These advantages can compensate for the drawbacks of high 
energy consumption, poor crystal quality, and high costs associated with the crystal growth process of the physical vapor transport 
(PVT) method. Nevertheless, the selection of solvents in the HTSG method is a key factor in improving the crystal growth efficiency 
and growth quality. The existing mainstream systems of the HTSG method are Si–Cr binary system and Si–Cr–Al ternary system. 

4H–SiC has a hexagonal lattice point and a cubic lattice point, and the diatomic layers are connected in the form of 
ABCB–ABCB. Therefore, a regular atomic arrangement is needed to avoid the entrapment of other solvent atoms. For a deeper 
understanding of advances in solvents for the growth of 4H–SiC single crystals by HTSG technique, this review firstly summarized 
the research history of the solvent, analyzed the influence of the solvent system on the crystal growth from different perspectives of 
thermodynamics, and gave different methods used for solvent research. Finally, this review represented the crucial points and 
difficulties in the research of solvents in the growth of 4H–SiC single crystals by high-temperature solution growth method. 

Summary and prospects  Recent research on co solutions for the growth of SiC single crystals by HTSG method through various 
methods is represented. The research scope of solvents involves thermal physical performance parameters, C dissolution, 
thermochemical properties, thermodynamic properties, and other aspects. However, the existing research has not yet identified the 
optimal solubilizing system from a theoretical perspective, as well as the substantial impact of element ratios in various solution 
systems on crystal growth. There are still several difficulties in the research of solutions as follows:  

1) It is difficult to test the mixed solution due to the high experimental temperature of the HTSG method. At present, it is 
possible to roughly predict the thermal and physical performance parameters of solutions through theoretical calculations, but 
equipment for the related experiments is unavailable and the cost is also high. Effectively improving the accuracy of simulation and 
conducing accurate predictions for experiments can be achieved via in-depth research on the changes in thermal and physical 
performance parameters of solutions.  

2) The concentration of C in the solution is a key factor affecting the quality of crystal growth. The concentration of C is 
investigated both theoretically and experimentally under ideal conditions of thermal equilibrium. The seed crystals can experience 
melt-through during the remelting process of crystal growth, if the concentration of C in the solution is too low. On the contrary, if the 
concentration of C in the solution is too high, it is likely that crystallization can occur before the impurities on the surface of the seed 
crystal are completely melted. The situations above could seriously affect the quality of the crystal growth. It plays an important role 
in improving crystal quality via in-situ detecting the changes in C concentration inside the crucible. 

3) The existing HTSG method usually uses graphite crucibles as a C source for crystal growth. As the temperature inside the 
crucible increases, graphite crucible is continuously corroded by the solution, presenting different shapes. Different shaped crucibles 
can seriously affect the stability of the flow field inside the crucible, and even change the trajectory of the flow field. In-depth 
research on the corrosion process of graphite crucibles by auxiliary solutions can effectively avoid negative effects caused by changes 
in flow field and temperature field in the later stage of growth. 

Although there are still some difficulties to overcome in the study of solvents for the growth of SiC single crystals by the HTSG 
method with the continuous efforts of numerous research teams, some key issues are constantly proposed and solved. The research on 
solvents can also accelerate the pace of HTSG method for growing SiC single crystals, opening a door to low-cost and low-energy 
SiC single crystal growth. 
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