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МЕТАЛЛИЧЕСКИЕ НАНОПЛЕНКИ 
НА МОНОКРИСТАЛЛИЧЕСКОМ КРЕМНИИ: 

РОСТ, СВОЙСТВА И ПРИМЕНЕНИЕ
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Тонкопленочная система металл — 
кремний является неизоструктурной 
и, кроме того, характеризуется ярко 
выраженными процессами взаимо-
диффузии и химическими реакциями. 
Поэтому рост металлических нано-
пленок на кремнии сопровождается 
высоким уровнем дефектности пленки, 
особенно ее границы раздела с под-
ложкой. Также присутствуют напря-
жения и образуется переходный слой, 
состоящий из сплавов или соединений 
(силицидов). 
Рассмотрены теоретические представ-
ления и дан обзор экспериментальных 
результатов по росту и свойствам 
металлических нанопленок (включая 
многослойные) на кремнии, а также 
краткий обзор их применения. Плен-
ки состоят как из атомно−тонких или 
субквантово−размерных, так и из 
квантово−размерных слоев. Пред-
ложен процесс низкотемпературного 
роста пленки, основанный на замора-
живании растущих слоев в процессе 
осаждения, путем поддержания по-
ниженной температуры подложки и 
использования атомного пучка с пони-
женной тепловой мощностью. В этом 
процессе использована специальная 
геометрия системы осаждения, в ко-
торой расстояние между источником 
и подложкой сопоставимо или меньше 
их размеров. Кроме того, применена 
временнáя последовательность осаж-
дения, которая обеспечивает под-
держание пониженной температуры 
поверхности подложки за счет дли-
тельной выдержки между порциями 
осаждения. Такой рост атомно−тонких 
пленок и многослойных нанопленок 
предотвращает взаимодиффузию 
между слоями, ослабляет трехмерный 
рост и усиливает по отношению к этим 
процессам латеральный слоевой рост. 

Ключевые слова: металл, кремний, 
силицид, пленка, монокристалли-
ческая подложка, взаимодиффузия, 
реакция, рост, молекулярно−лучевой 
поток, низкотемпературный рост, ме-
тоды роста. 

Введение

Монокристаллический крем-
ний как подложка для интеграль-
ных схем остается до настоящего 
времени главным материалом 
микроэлектроники [1, 2]. Дело в 
том, что он, вместе с растущим 
на нем диоксидом кремния, — 
очень технологичен и совместим 
с рядом новых материалов. Это 
позволяет создавать гибридные 
тонкопленочные структуры. Кро-
ме того, кремний — дешевый ма-
териал, производство которого 
в промышленности налажено в 
огромных объемах. Тем не менее 
применение кремния для эпитак-
сиального выращивания на нем 
различных гетероструктур вы-
сокого кристаллического качества 
ограничено отсутствием полупро-
водниковых (кроме разбавлен-
ных твердых растворов Si—X, где 
Х — C, Ge, Sn) и металлических 
(в частности, ферромагнитных) 
материалов, изоструктурных 
кремнию. Другая особенность — 
это то, что кремний не является 
прямозонным полупроводником. 
Вследствие сказанного выше, 
технологии кремниевой микро− и 
наноэлектроники, основанные на 
кремнии и полупроводниках ти-
па AIIIBV и AIIBVI, специфически 
отличаются друг от друга. Тра-
диционно кремниевые приборные 
структуры строятся в объеме 
кремния в виде легированных об-

ластей, а на поверхности — в виде 
тонкопленочных слоев. Отсюда и 
поиск различных решений, позво-
ляющих преодолеть недостатки 
кремния. Например, используют 
напряженные слои кремния, в 
которых он становится прямозон-
ным полупроводником, или вы-
ращивают на нем напряженные 
гетероструктуры [3] (в том числе, 
многослойные) из материалов с 
близкими параметрами решетки, 
например из германия [4] или си-
лицидов [5]. 

Другой подход состоит в по-
иске специфических «ниш» для 
кремния, в которых он проявлял 
бы себя как более «выгодный» ма-
териал. Приведем примеры таких 
«ниш»: 

− интегральная спинтроника 
[6, 7], где кремний не имеет кон-
курентов по длине когерентности 
спина [8];

− интегральная оптоэлектро-
ника [9—11], где кремний может 
быть использован как интеграль-
ный оптический волновод; 

− интегральная наноплаз-
моника [12], где проводящие ме-
таллические шины в окружении 
кремния являются хорошими 
плазмонными нановолноводами. 

В рамках этих направлений 
получают различные гибридные 
тонкопленочные гетероструктуры 
из металлических, диэлектриче-
ских и полупроводниковых пленок 
на кремнии. 

Плюснин Николай Иннокентьевич — доктор физ.−мат. наук, доцент, главный научный 
сотрудник, e−mail: plusnin@iacp.dvo.ru. 
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Если говорить о тонкопленочных гетерострук-
турах на основе многослойных металлических 
пленок, то одни из наиболее перспективных среди 
них — это структуры, сочетающие в себе метал-
лические ферромагнитные и проводящие слои, в 
которых выражен эффект гигантского магнитосо-
противления [13—15]. Металлы в слоях этих струк-
тур, как, впрочем, и в ряде других тонкопленочных 
структур, в основном сосредоточены в группе 3d 
Периодической системы элементов. Они характе-
ризуются малым атомным радиусом и обладают 
высокой реактивностью по отношению к атомам 
кремния. Взаимодействие этих металлов с крем-
нием выражается в диффузии кремния в пленку, 
образовании силицидов на границе раздела, сегре-
гации кремния [16], а также в разрушении пригра-
ничного слоя кремния [17] в процессе релаксации 
накопленных напряжений в пленке. Механизм этих 
процессов, по−видимому, связан со структурными 
превращениями растущего силицида, подобно тому, 
как это показывает моделирование образования 
многослойных периодических пленок из аморфных 
металлов и кремния [18]. 

Таким образом, для создания тонкопленочных 
структур из металлических пленок необходимо 
выращивать тонкие слои металлов на кремнии без 
взаимодиффузии и роста силицидов и без наруше-
ния приповерхностной области кремния. В целом, 
металлические мультиатомные и наномульти слои — 
это пленки с субнаноразмерными или квантово−
размерными слоями металлов (см., например, работу 
[19]). Проблемы их роста на кремнии — это пробле-
мы формирования атомно−резких границ раздела 
металл—кремний и металл—металл. Для решения 
этих проблем ниже предложена новая концепция 
технологии кремниевых тонкопленочных приборов 
— концепция низкотемпературного роста (НТР) 
ультратонких слоев металлов и структур из этих 
слоев. 

Существующие технологии молекулярно−
лучевой эпитаксии (МЛЭ) и твердофазной экстрак-
ции (ТФЭ) направлены на формирование достаточно 
толстых пленок, находящихся в равновесном со-
стоянии в виде объемных фаз. Это подразумевает 
при достаточной массивности пленок сравнительно 
высокую температуру процесса. При этом в каче-
стве регуляторов роста в основном используют два 
фактора: достаточно высокие скорость осаждения и 
температуру подложки при осаждении или отжиге. 
Эти МЛЭ− и ТФЭ−технологии хорошо подходят для 
гомо− и гетероэпитаксии массивных и тонкопле-
ночных изоструктурных материалов. Но для роста 
ультратонких пленок неизоструктурных материа-
лов, таких как субнаноразмерные слои металлов на 
кремнии, необходим учет ряда других факторов. Для 
этого процесса требуется разработка новой техноло-
гии с использованием низких температур не толь-
ко подложки, но и атомного пучка, а также других 

регуляторов роста (временная последовательность 
осаждения, угол осаждения и т. д.), позволяющих 
создавать заданное неравновесное состояние уль-
тратонких пленок. 

Что касается свойств субнаноразмерных слоев, 
то они еще практически не изучены, но уже понятно, 
что это свойства некоторых неравновесных двухмер-
ных фаз толщиной в один или нескольких монослоев 
(для металлов это ~0,1—1,0 нм), где проявляются не 
только квантово−размерные, но и, в большей степе-
ни, граничные эффекты. В частности, это свойства 
двухмерных металлических/полуметаллических и 
ферромагнитных слоев на диэлектрической/полу-
проводниковой (в частности, кремниевой) подложке. 
Области их применения, как и в случае объемных 
фаз, основаны на распространении электромаг-
нитной, спиновой волны или заряда в металличе-
ской (Ме) пленке, на границе (или вблизи) раздела 
«Ме−пленка — полупроводниковая подложка» и 
из пленки в подложку и наоборот. К сожалению, на 
сегодняшний день, говоря об областях применения 
этих нанослоев и наномультислоев, мы иногда вы-
нуждены лишь предполагать, что они состоят из 
объемных фаз. 

Цель работы — показать актуальность практи-
ческого применения металлических нанопленок на 
монокристаллическом кремнии и продемонстриро-
вать новые возможности по их росту и свойствам, 
собрав вместе и обобщив полученные ранее тео-
ретические и экспериментальные результаты, по−
возможности, в виде новой концепции. 

Ниже предложена теоретическая концепция 
НТР, проанализированы полученные авторами ре-
зультаты по исследованию механизма НТР субнано−, 
наноразмерных и мультислоев на основе Cr, Co, Fe, 
Cu, а также ряда их свойств, рассмотрены возмож-
ные области применения многослойных металличе-
ских пленок с субнаноразмерными или квантово−
размерными слоями металлов на кремнии. 

Теоретическая концепция роста 

В общем случае объемная фаза металла тол-
щиной в один или несколько монослоев на подложке 
из монокристаллического кремния не может быть 
получена в виде эпитаксиальной и/или монокри-
сталлической пленки из−за почти двухкратной 
разницы атомной плотности объемных фаз металла 
и кремния. 

Но гипотетически сплошную и гладкую плен-
ку толщиной в один или несколько монослоев (МС) 
можно представить, если ее состояние и состояние 
ее границы раздела с подложкой неравновесные. В 
этом случае пленка металла аморфная либо имеет 
некоторую степень упорядочения и/или несоразмер-
ную сверхструктуру (например, фаза Cu со струк-
турой 5,55 × 5,55 [20]). В двухмерном (2D) состоянии 
она менее плотная по сравнению с объемной (3D) 
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фазой и имеет градиент плотности, реализованный 
за счет деформации, поворота межатомных связей и 
межатомных вакансий. При этом дефекты в пленке 
и подложке вдоль границы раздела распределены 
достаточно равномерно (рис. 1, а). В объемном (3D) 
или квазиобъемном состоянии пленка состоит из 
кластеров или островков, латеральный размер кото-
рых зависит от степени сверхструрного сопряжения 
решеток (см. рис. 1, б). 

В процессе роста пленки в ней происходят фа-
зовые 2D—2D− и 2D—3D−переходы. На рис. 1, в ка-
чественно показана зависимость объемной атомной 
плотности в пленке от ее толщины, которая иллю-
стрирует эти фазовые переходы. В процессе каж-
дого фазового перехода скачкообразно изменяется 
атомная плотность, при этом выделяется теплота 
этого перехода. Поскольку при переходе 2D—3D из-
менение плотности максимально, то выделяемая при 
этом теплота также максимальна. 

На рис. 1, г схематически показана структура 
различных типов фаз по мере изменения толщины 
пленки при фазовых переходах. В образующихся 
фазах поверхностные (s) монослои связаны с объем-
ными (b) слоями пленки или подложки. Разделение 
на s− и b−слои определяется толщиной, равной дли-
не экранирования Дебая (серая область). Типы фаз 
условно можно разделить на следующие:

− 2D−фаза подложки — A {s−Si/b−Si};
− 2D−фазы пленки — B {s1−Me/s−Si}, C {s2−Me/

s−Si}, D {s3−Me/s−Si};
− E {s−Me/s3−Me} и 3D−фаза пленки F {s−Me/

b−Me}. 
Одно из необходимых условий формирования 

неравновесного состояния пленки — достаточно 
низкая, а для тугоплавких металлов — комнатная 
температура подложки. Но даже при этой темпера-
туре поверхность пленки нагревается из−за взаимо-
действия (в том числе химического) с молекулярным 

Рис. 1. Теоретические представления об ультратонких слоях металла на кремнии и фазовых переходах:
а, б — расположение атомов в неравновесной 2D−фазе (а) и квазиравновесной 3D−фазе в виде кластеров или островков 
объемной фазы (б); в — изменение атомной плотности при фазовых переходах 2D—2D и 2D—3D; г — область (выделено 
серым цветом) химических связей в приповерхностном слое различных типов двухмерных (2D) и объемных (3D) фаз пленки 
и подложки. 
Типы фаз (см. текст): A — {s−Si/b−Si}; B — {s1−Me/s−Si}; C — {s2−Me/s−Si}; D — {s3−Me/s−Si}; E — {b−Me/s−Si}; 
F — {b−Me/b−Me}

Fig. 1. Theoretical Viewpoints on Ultrathin Metal Layers on Silicon and Phase Transitions:
Atomic positions (a) in the metastable 2D phase and (b) in the quasiequilibrium 3D phase in the form of clusters or 3D phase islands; 
(c) change in the atomic density as a result of 2D—2D and 2D—3D phase transitions; (d) region of chemical bonds (marked with grey) 
in the superficial layer of different types of two− (2D) and three−dimensional (3D) phases of the film and the substrate. 
Phase types (see text): A: {s−Si/b−Si}; B: {s1−Me/s−Si}; C: {s2−Me/s−Si}; D: {s3−Me/s−Si}; E: {b−Me/s−Si}; F: {b−Me/b−Me}
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пучком, а также за счет действия излучения, идуще-
го из источника молекулярного пучка. Это приводит 
к псевдоравновесному состоянию пленки: формиро-
ванию в ней островков и/или ее перемешиванию с 
верхними атомными слоями подложки. 

Рассмотрим взаимодействие между молекуляр-
ным пучком и подложкой (рис. 2, а). Согласно теории 
химической адсорбции, на поверхности кристалла 
возможны два случая [21].

1. Атом адсорбированного вещества (адсорбата) 
отдает электрон подложке, и между ним и подлож-
кой возникают притягивающие кулоновские силы.

2. Атом адсорбата обменивается электроном с 
подложкой, и образуется ковалентная связь, создаю-
щая притягивающие силы парного корреляционного 
взаимодействия. 

Эти силы, ускоряют движение атома в глубь под-
ложки и повышают способность атомов преодолевать 
потенциальный барьер возле узлов 5 и междоузлий 

или вакансий 6 (см. рис. 2, а) для проникновения атома 
внутрь решетки. При этом атомы проникают в под-
ложку тем глубже, чем выше их кинетическая энер-
гия и выше нагрев поверхности подложки. В резуль-
тате образуется граничный слой, где атомы адсорбата 
и подложки перемешаны между собой [22—25]. 

На рис. 2, а схематически показано движение 
атома от источника атомов к поверхности подложки, 
поясняющее процесс осаждения−адсорбции, с уче-
том кинетики движения атома. Атомы адсорбата 1, 
двигаясь от источника к подложке по направлению 
2 и имея уровень кинетической энергии 3 по отно-
шению к потенциалу уровня бесконечно удаленной 
точки 4, наталкиваются на атомы 7 подложки в узлах 
решетки. Далее часть атомов адсорбата 1, не способ-
ных преодолеть энергетический барьер 5, рассеива-
ется обратно и отдает некоторую долю своей энергии 
на нагрев поверхности подложки. В результате этого 
атомы адсорбата «сваливаются» вниз по энергети-

Рис. 2. Теоретические представления о механизме перемешивания:
а — взаимодействие атома с подложкой (1 — атом адсорбата; 2 — направление движения атома 1 от источника к подложке; 
3 — уровень кинетической энергии атома 1 по отношению к потенциалу 4 уровня бесконечно удаленной точки; 5 — энергети-
ческий барьер, соответствующий атомам в узлах решетки; 6 — минимальный энергетический барьер, соответствующий меж-
доузлиям решетки или вакансиям; 7 — атомы подложки; 8 — вакансия; 9 — междоузлие решетки); 
б—д — режимы осаждения в зависимости от температуры пара Тп и скорости осаждения r. 
Вставка — фронтальное изображение участка поверхности подложки в ячейки максимума поверхностного барьера

Fig. 2. Theoretical Viewpoints on Mixing Mechanism:
(a) atom interaction with the substrate (1 is the adsorbed atom, 2 is the atom 1 movement direction from the source to the substrate, 
3 is the kinetic energy of atom 1 relative to potential 4 of a point taken at infinity, 5 is the energy barrier corresponding to atoms in 
lattice sites, 6 is the minimum kinetic barrier corresponding to lattice interstitial atoms or vacancies, 7 are the substrate atoms, 8 is the 
vacancy and 9 is the lattice interstitial atom), (b—e) are deposition modes depending on vapor temperature Tv and deposition rate r.
Inset: front view of a substrate surface area in the maximum surface barrier cell
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ческому уровню в адсорбционные поверхностные 
состояния в пределах поверхностной потенциаль-
ной ямы. Находясь в этих состояниях, осажденные 
атомы возбуждены и двигаются в пределах ямы, 
образуя слой перегретых атомов. При некоторой 
скорости осаждения поверхностный слой решетки 
нагревается этим слоем перегретых атомов до такой 
степени, что в нем диффузионная подвижность ста-
новится высокой. При этом атомы имеют вероятность 
преодолеть барьер для диффузии из ямы внутрь 
подложки. Одновременно повышается вероятность 
образования устойчивых зародышей из нескольких 
атомов на поверхности, от которых далее идет рост 
островков пленки. 

В случае же, когда атом преодолевает энерге-
тический барьер 6, он или сразу внедрятся в объем 
решетки через вакансию 8, или, свалившись вниз и 
сохраняя траекторию движения, перескакивает че-
рез барьер 6 и также проникает в объем подложки 
с некоторой вероятностью. При попадании атомов 
внутрь решетки поверхностный барьер понижается, 
что дополнительно способствует проникновению в 
объем осаждаемых атомов. 

Тип взаимодействия атомов адсорбата с подлож-
кой — конденсация на поверхности или перемешива-
ние. Это зависит от соотношения кинетической энер-
гии E атомов адсорбата, испаренных из источника, 
и некоторого критического значения кинетической 
энергии Eкр. Кроме того, это взаимодействие опреде-
ляется скоростью осаждения (плотностью пучка). 
Кинетическая энергия E атомов адсорбата и плот-
ность пучка вместе определяют значение тепловой 
мощности, подводимой к поверхности подложки. Эта 
мощность, при большой ее величине, вызывает рост 
пленки с перемешиваним адсорбата с подложкой, а 
при малой — рост пленки без перемешивания. 

В результате различного соотношения кине-
тических энергий и плотности пучка возможны 
четыре уровня тепловой мощности, подводимой к 
подложке, и четыре режима роста−перемешивания 
(см. рис. 2, б—д).

1. Низкая температура пара и плотность пучка 
(НТП—НПП).

2. Высокая температура пара и низкая плот-
ность пучка (ВТП—НПП).

3. Низкая температура пара и высокая плот-
ность пучка (НТП—ВПП).

4. Высокая температура пара и плотность пучка 
(ВТП—ВПП). 

В этой последовательности режимов фактор те-
пловой мощности увеличивается от первого режима 
(НТП—НПП) к четвертому (ВТП—ВПП). 

Процесс образования пленки смеси атомов ад-
сорбата и подложки при осаждении адсорбата на 
холодную подложку получил в литературе название 
«процесс атомного перемешивания» [23—25]. Но этот 
процесс рассматривали просто как результат диф-
фузии или/и химической реакции между адсорбатом 

как твердым слоем и подложкой. Поэтому при тео-
ретической интерпретации этого процесса не учи-
тывали роль кинетической энергии атомного потока 
адсорбата и не было попыток снизить температуру 
источника и кинетическую энергию атомов в потоке. 
Это не позволяло дополнительно оптимизировать 
условия роста пленок и за счет этого уменьшить в 
них перемешивание и агрегацию — образование 
островков. Только в последние годы появились ра-
боты по компьютерному моделированию атомного 
перемешивания и роли в этом процессе кинетической 
энергии атомного пучка [26, 27]. 

Действительно, в традиционной концепции 
МЛЭ−роста формируют поток атомов, плотность ко-
торого, по мере удаления от источника, уменьшается 
обратно пропорционально расстоянию. Поэтому для 
обеспечения заданной скорости осаждения вблизи 
подложки формируют избыточно высокую кинети-
ческую энергию атомов, исходящих из источника. 
Но эта энергия (и энергия реакции), как было ска-
зано выше, является причиной прямого внедрения 
атомов в подложку, а также создает слой перегре-
тых атомов вблизи поверхности подложки, который 
перемешивается с атомами подложки в результате 
диффузии. 

Если рост осуществляется при комнатной или 
очень низкой (равной или ниже температуры жид-
кого азота) температуре подложки, то это приводит 
к «замораживанию» пленки, из−за чего полученная 
пленка становится очень напряженной. Дальнейшее 
же повышение температуры (при нагреве через те-
плопроводящие пути или от молекулярного пучка) 
приводит к высвобождению в пленке энергии на-
пряжений (релаксации накопленных напряжений) в 
виде теплоты, что приводит к перемешиванию плен-
ки с подложкой [28]. Кроме того, непрерывно, по мере 
зарождения и роста пленки, происходит высвобож-
дение теплоты при объединении атомов в кластеры. 
Это может быть другой причиной перемешивания 
[29]. Таким образом, все эти процессы выделения теп-
ла вызывают перемешивание пленки с подложкой. 
В целом в результате процессов выделения тепла и 
охлаждения за счет теплоотвода в подложку в плен-
ке происходит формирование аморфных сначала 
двухмерных (2D), а затем и объемных (3D) фаз и, 
следовательно, 2D—3D−переход. Последний также 
сопровождается выделением тепла и приводит к до-
полнительному перемешиванию, агрегации пленки 
(формированию островковой пленки) и сегрегации 
малорастворимых примесей.

В процессе фазовых переходов и релаксации 
напряжений в пленке в ней выделяется теплота 
энергии замороженного состояния. Поэтому задача 
технолога — минимизировать энергию замороженно-
го состояния в пленке. Многоступенчатое осаждение 
— монослой за монослоем со значительными про-
межутками между осаждениями — один из путей 
уменьшения энергии замороженного состояния [30]. 
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В целом понижение температуры пучка сни-
жает давление паров в источнике. Важно, чтобы это 
давление паров существенно (обычно на 3 порядка) 
превышало давление остаточной атмосферы, а дав-
ление паров вблизи подложки несильно отличалось 
от давления в источнике. Это подразумевает мини-
мальное расстояние от источника до подложки и 
такие же, или бóльшие, размеры и форму источника. 
Так, для прямоугольной пластины кремния исполь-

Рис. 3. Механизм роста (относительная интенсивность Оже−пиков в ЭОС) пленок, полученных НТП−осаждением слоев Fe 
и Cu (а, в—е) и ВТП−осаждением слоев Fe, Cu и Co (б, д):
а, б — однослойные пленки Fe; в—е — многослойные металлические пленки на Si(001)2×1; 
Пунктирные кривые — модели псевдопослойного роста; I — стадия роста 2D−фазы металла; II, III — 3D−фаз силицида 
и металла соответственно

Fig. 3. Growth mechanism (relative intensities of Auger and XPS peaks) of films grown by (a, c—f) low temperature deposition 
of Fe and Cu layers and (b, e) high temperature deposition of Fe, Cu and Co layers:
(a, b) single−layer Fe films, (c—f) multilayer metallic films on Si(001)2×1; dotted curves: pseudo−layerwise growth models, 
(I) 2D metal phase growth stage and (II, III) 3D silicide and metal phase growth stages, respectively

зовали прямоугольный ленточный источник в виде 
Ta−ленты (0,05 × 10 × 30 мм3) с напыленной на нее 
пленкой металла, который имел бóльшие размеры, 
чем подложка кремния (~0,3 × 5 × 20 мм3), и находился 
от подложки на расстоянии, меньшем, чем попереч-
ные размеры пластины [31, 32]. 

Важно также увеличить длину поверхностной 
диффузии по отношению к объемной, что позволя-
ет увеличить скорость латерального роста пленки 

а б
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по отношению к трехмерному росту и диффузии в 
объем. Один из возможных вариантов — это моди-
фикация электронной структуры поверхности под-
ложки или пленки, например с помощью вещества−
сурфактанта. Так, формирование поверхностной фа-
зы путем отжига субмонослойного покрытия металла 
существенно увеличивает вероятность послойного 
роста без перемешивания [31]. Другой возможный 
вариант увеличения поверхностной диффузии — это 
узконаправленное осаждение под малым углом. 

Все эти методы легли в основу ранее разрабо-
танной технологии НТР [33], которая позволила вы-
растить монослои и нанослои Cr, Fe, Co и Cu на под-
ложках Si (001) и (111) и многослойные структуры на 
их основе. 

Исследование механизма роста 
и морфологии пленок 

При НТР механизм роста становится лока ль-
но−псевдопослойным без перемешивания (сравним 
рис. 3, а и в—е с рис. 3, б и д). То есть пленка растет 
латерально (послойно) от центров зарождения, об-
разующихся с высокой плотностью по всей поверх-
ности. При этом рост последующего слоя может 
происходить еще до окончания роста предыдущего 
слоя в пределах одного зерна, островка или класте-
ра. Это приводит к тому, что Оже−сигнал затухает 
(возрастает) по зависимостям, близким к экспонен-
циальной (рис. 3, в—е). А на изображениях, получен-
ных методом атомно−силовой микроскопии (АСМ), 
пленок Fe (рис. 4, а и б), Cu (рис. 4, в и г), Co (рис. 4, д) 
и Cr (рис. 4, е) наблюдаются наноостровки−кластеры 
этих металлов, плотно заполняющие поверхность 
подложки. 

В процессе роста при образовании 2D−фазы 
металла в первом и втором режиме НТР (см. рис. 
2, б) имеет место некоторое перемешивание металла 
с поверхностными s−атомами кремния, которые сла-
бо связаны с объемными b−атомами кремния (см. от-
клонение от наклона теоретической кривой роста на 
рис. 3, а и б). Эти перемешанные атомы кремния на 
первой стадии (см. рис. 3, а и б, I стадия) стабилизи-
руют 2D−фазу металла, которая имеет более низ-
кую атомную плотность по отношению к плотности 
3D−фазы металла. Но, когда имеет место переход к 
3D−фазе (см. рис. 3, а и б, II стадия), растворимость 
кремния в пленке резко падает, и атомы кремния 
сегрегируют на поверхности пленки и, возможно, 
ее границе раздела с подложкой, а также на грани-
цах раздела зерен самой пленки. Если имеет место 
второй режим НТР, то идет интенсивное пороговое 
2D—3D−перемешивание, и образуется силицидная 
прослойка (см. рис. 3, б, II стадия), а после нее идет 
рост металла (см. рис. 3, б, III стадия). 

Если пленка многослойная (см. рис. 3, в—е), то 
морфология и состав первого слоя определяют мор-
фологию (см. рис. 4, ж, з) и состав (см. рис. 3, в—е) по-

следующих слоев. При этом, если механизм роста 
первого слоя псевдопослойный, то в составе пленки 
(в первом слое) отсутствует кремний из подложки. 
Это приводит к тому, что механизм роста последую-
щих слоев также псевдопослойный, и в них кремний 
отсутствует (см. рис. 3, в и г). Если же первый слой 
перемешивается с подложкой (см. рис. 3, д), то в по-
следующих слоях также присутствует кремний (см. 
рис. 3, е). 

Исследование свойств

Субквантово− и квантово−размерная толщи-
на металлических слоев на кремнии и структур на 
их основе подразумевает проявление граничных и 
квантовых явлений в полученных слоях и на гра-
нице раздела с кремнием. Эти явления могут быть 
использованы при создании наноприборов кремние-
вой электроники. Поскольку технология НТР имеет 
преимущество перед традиционными технологиями 
в уменьшении толщины металлических слоев до 
субквантово− и субнаноразмерной, то использование 
технологии НТР дает возможность получения спек-
тра новых свойств в одно− или многослойной пленке 
металла на кремнии. 

Если толщина металлических слоев меньше 
длины волны де Бройля, то очевидно, что будет 
взаимное проникновение валентных электронов, 
участвующих в образовании химической связи, из 
одного слоя в другой. Поэтому в спектрах характе-
ристических потерь энергии (рис. 5, а) наблюдаются 
2D−фазы с энергетическим положением пика объ-
емных плазмонных потерь (A, B, C, D), значитель-
но меньшим по величине, чем в объемном металле 
(E). Это положение отражает плотность валентных 
электронов, а значит, тип и плотность химических 
связей. Действительно, из−за перераспределения 
валентных электронов на границу раздела из плен-
ки в подложку, при образовании химической связи 
между пленкой и подложкой, интенсивность потерь 
существенно меньше теоретического значения для 
роста пленки без химической связи с подложкой 
(рис. 5, б, пунктир). 

Для случая Fe на Si(001) 2D−фазы (рис. 5, в) 
с увеличением их толщины становятся все менее 
стабильными, накапливают большую энергию, и 
поэтому легче перемешиваются с кремнием подлож-
ки. Кроме того, для случая Cu на Si(001) эти 2D−фазы 
(рис. 5, г) имеют меньшую высоту островков по срав-
нению с объемными фазами, формирующимися из 
них, возможно, из−за более высокой смачиваемости 
ими подложки, в том числе из−за влияния квантово−
размерного эффекта [34]. 

В случае толщины слоев, соизмеримой с длиной 
экранирования валентных электронов, нельзя рас-
сматривать эти слои отдельно, и такая многослойная 
пленка играет роль искусственного 2D−материала со 
своими свойствами, отличными от свойств объемных 
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металлов. При этом слой, граничащий с подложкой 
кремния, может оказаться более видоизмененным 
по своим свойствам, так как его атомы могут иметь 
ковалентную или даже ионную химическую связь с 
подложкой. При этом удельная проводимость первого 
слоя может быть значительно выше, чем у объемного 
металла, а характер намагниченности и магнитная 
анизотропия могут быть изменены.

Так, поскольку d−электроны слоя могут быть 
смещены на границу раздела с подложкой [35], то 
монослои переходного (в частности, ферромагнитно-

го) металла могут проявлять свойства благородного 
металла. Например они могут демонстрировать более 
высокие проводимость и коэффициент отражения 
в ИК−области. Действительно, как показали ис-
следования, пленка Fe на Si(001) толщиной в 1,5 МС 
(0,12 нм), имея меньший коэффициент пропускания 
и отражения, в ИК− (рис. 6, а) и УФ− (рис. 6, б) об-
ласти света соответственно, характеризуется боль-
шим коэффициентом отражения в ИК− (рис. 6, б) 
области света и аномально большой степенью пер-
пендикулярного намагничивания по сравнению с 
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покрытиями меньшей (0,03 нм) и большей (0,3 нм) 
толщины [36]. Пленка Cr толщиной 0,3 нм также 
имеет наибольшую удельную проводимость по срав-
нению с пленками Cr большей толщины и объемным 
Cr [31]. А пленка Co при толщине 0,2 нм показывает 
ярко выраженный минимум слоевого сопротивле-
ния в зависимости от толщины [35] (рис. 6, г). Все это 
можно объяснить как указанным выше смещением 
d−электронов в подложку, так и тем, что пленки 
толщиной 0,1—0,3 нм более стабильны, в меньшей 
степени перемешиваются с подложкой и не образу-
ют силицид.

Что касается многослойных металлических 
пленок с ферромагнитными слоями (Fe, Ni, Co и их 
сплавы), разделенных немагнитной прослойкой (Au, 
Cu и др.), то эти пленки с момента открытия эффекта 
гигантского магнитосопротивления (ГМС) получают 
уже более 25 лет [37]. Однако такого рода пленки, но 
с монослойными или квантово−размерными (≤ 5 МС) 
прослойками Cu не удавалось получить из−за про-
блемы перемешивания слоев на границе раздела. 
Одна из причин этого — использование достаточно 
высокоэнергетического магнетронного распыления 
[38]. Авторам удалось получить пленки Cu на Si(001) 
методом НТР и значительно уменьшить их переме-
шивание Si [39]. Затем этим же методом вырастили 
многослойные пленки Fe—Cu—Co на Si(001) и на Cu 
(5 MC)/Si(001) и покрыли их сверху Cu (5—8 MC). 
Оказалось, что такие пленки показывают техни-
ческий уровень намагничивания по данным маг-
нитооптических измерений. Причем в зависимости 
от условий получения они могут иметь как узкую 
(рис. 6, д), так и широкую (рис. 6, е) прямоугольную 
петлю намагничивания [40]. Это позволяет говорить 
о возможности их применения как новых магнитных 

нанопленочных материалов в наномагнитоэлектро-
нике и наноспинтронике. 

Применение нанопленок, полученных 
с помощью низкотемпературного роста

В целом металлические нанопленки на полу-
проводниках находят применение в следующих об-
ластях: 

− наноэлектронике — в качестве металлических 
электродов (NiSi2 [41], ErSi2 [42]) МОП полевых тран-
зисторов (в том числе, с нанопроволочным каналом 
[43, 44]); 

− спинтронике — в качестве ферромагнитного и 
немагнитного слоев базы вертикального [45, 46] и ла-
терального [47] спин−вентильного транзистора, фер-
ромагнитных электродов полевого спин−вентильного 
транзистора [48]; 

− элементах магнитной памяти — в качестве 
ГМС−датчиков [7, 45, 49, 50]; 

− интегральной оптоэлектронике и наноплаз-
монике — в качестве интегральных плазмонных 
волноводов и модуляторов [51];

− новых областях применения, таких как нано-
магнитоплазмоника [52], в которой используются ги-
бридные структуры на основе многослойных пленок 
с проводящими и ферромагнитными нанослоями. 

Области возможного применения металличе-
ских наномультислоев на кремнии с субнанораз-
мерными толщинами слоев — это прежде всего 
сфера кремниевой тонкопленочной электроники 
сверхглубокого уровня микроминиатюризации. Так, 
сохранение планарности кремниевых схем предпо-
лагает, что латеральные размеры приборов должны 
более чем десятикратно превышать вертикальные 

Рис. 4. Морфология (АСМ−изображение) поверхностного рельефа исследованных пленок: 
а, б — пленки Fe толщиной 1,2 (а) и 12 МС (б) соответственно; в, г —пленки Cu 14 МС (в) и 10 МС (г) на Si(100), полученных при 
угле осаждения 0° (в) и 15° (г); д, е — пленки Co (28 МС) (д) и Cr(~20 МС)/Co(2—3 МС) (е) на S(111); ж, з — многослойные плен-
ки Fe(16 МС)/Cu(5 МС)/Co(10 МС) (ж) и Co(МС)/Cu(МС)/Fe(МС)/Cu(МС) (з) на Si(100), покрытые слоем Cu (d = 5—8 МС)

Fig. 4. Morphology (AFM image) of surface structure of the films: 
(a, b) Fe films with (a) 1.2 and (b) 12 ML thicknesses, (c, d) Cu 14 ML and 10 ML respectively on Si(100) for deposition angle (c) 
0 arc deg and (d) 15 arc deg, (e, f) Co 28 ML and Cr(~20 ML)/Co(2—3 ML) films, respectively, on Si(111), (g, h) multilayered Fe(16 ML)/
Cu(5 ML)/Co(10 ML) and Co(ML)/Cu( ML)/Fe( ML)/Cu( ML) films, respectively, on Si(111) covered with a Cu layer (d = 5—8 ML)
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размеры слоев. Если принять толщину слоя метал-
ла равной длине волны де Бройля, то минимальные 
латеральные размеры металлического слоя будут 
равны 3—4 нм. А это уже уровень фотолитографии 
глубокого ультрафиолета, к которому стремиться со-
временная микро− (нано−) электроника. 

Другая область применения — это функцио-
нальные наноматериалы с новыми свойствами. По-
добно фотонным кристаллам, возможно создание 
искусственных двухмерных металлов, в частности, 

на основе аморфных металлических мультиатомных 
слоев и наномультислоев на кремнии, в которых мо-
гут быть реализованы свойства, не существующие в 
природе, в том числе и ферромагнитные. Конечно, во-
прос о стабильности таких неравновесных наномате-
риалов открыт. Тем не менее, как показали недавние 
исследования, проведенные авторами, температур-
ная стабильность пленок Fe на кремнии в диапазоне 
от одного до двух монослоев достаточно высокая, по 
крайней мере до 250 °C [53]. 

Рис. 5. 2D–3D переход: 
а — зависимость энергетического положения пиков объемных плазмонных потерь в электронном дифференциальном 
(вычтен вклад подложки) спектре характеристических потерь энергии электронов; б — зависимость интенсивности этих 
потерь от толщины пленки Co на Si(111); в — изменение отношения Оже−пиков ISi/IFe в пленках Fe на Si(001) в зависимости 
от температуры отжига; г — изменение высоты островков Cu на Si(001) в зависимости от толщины пленки Cu

Fig. 5. 2D−3D transition:
(a) volume plasmon loss peak energies in the electron differential characteristic electron energy loss spectrum (substrate 
contribution subtracted), (b) loss intensity as a function of the thickness of Co film on Si(111), (c) change in the ratio of Auger peak 
intensities ISi/IFe in Fe films on Si(001) as a function of annealing temperature, (d) change in Cu island height on Si(001) as a function 
of Cu film thickness

а б
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Рис. 6. Физические свойства пленок Fe на Si(001) (а—в), Co на Si(111) (г) и многослойных пленок 
с защитным слоем Cu (d = 8 MC) (ж, з): 
а, б — коэффициенты пропускания (а) и отражения (б) света через пленку; в — перпендикулярное намагничивание 
по данным магнитооптического эффекта Керра (МОКЭ); г — проводимость пленок Co на Si(111); д, е — петля гистерезиса, 
полученная методом МОКЭ при осаждении металлов под углом 15° и 0 соответственно

Fig. 6. Physical properties of (a−c) Fe films on Si(001), (d) Co films on Si(111) and (g, h) multilayered films with Cu protective layer 
(d = 8 ML):
(a, b) film light transmission and reflection coefficients, respectively, (c) transverse magnetization as per the magneto−optic Kerr 
effect (MOKE) data, (d) conductivity of Co films on Si(111), (e, f) hysteresis loop by MOKE method for metal deposition angles 
of 15 and 0 arc deg, respectively
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Заключение 

Разработана концепция и технология низкотем-
пературного роста металлических мультиатомных 
и наномультислоев на кремнии, которые опробова-
ны на ряде одно− и многослойных наноструктур на 
основе Cr, Co, Fe и Cu, выращенных на гранях (111) 
и (001) монокристаллического кремния. Исследован 
механизм роста, морфология, а также оптические, 
электрические и магнитные свойства некоторых 
из этих структур. Показано, что разработанные 
методы могут лечь в основу технологии получения 
наноструктур и наноматериалов, которые найдут 
применение в наноэлектронике, наноспинтронике, 
нанооптоэлектронике и наноплазмонике. 
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Abstract. The metal–silicon thin−film system is not isostructural and 
furthermore exhibits pronounced interdiffusion and chemical reac-
tions. Therefore the growth of metallic films on silicon leads to a high 
concentration of defects in the film, especially at its substrate interface. 
The material also contains stress and a transition layer consisting of 
melts or compounds (silicides).
We have considered theoretical viewpoints and reviewed experimental 
data on the growth and properties of metallic nanofilms (including 
multilayered ones) on silicon, and also provided a brief review of their 
applications. The films consist either of atomic−sized, quabquantum 
sized and quantum sized layers. We have suggested a low tempera-
ture film growth technology based on freezing growing layers during 
deposition by maintaining a low temperature of the substrate and us-
ing an atomic beam with a reduced heat power. The technology uses 
a specially shaped deposition system in which the distance between 
the source and the substrate is comparable to their size or smaller. Fur-
thermore, we use a special time sequence of deposition that provides 
for a reduced substrate surface temperature due to greater intervals 
between deposition pulses. This growth method of atomically thin 
films and multilayered nanofilms excludes interdiffusion between the 
layers, reduces three−dimensional growth rate and relatively increases 
lateral layer growth rate.

Keywords: metal, silicon, silicide film, single crystal substrate, in-
terdiffusion, reaction, growth, molecular beam flow, low temperature 
growth, growth methods.
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Впервые методом направленной кри-
сталлизации с использованием погру-
женного в расплав нагревателя вы-
ращен слиток мультикристаллического 
кремния. Для изучения взаимодей-
ствия материала корпуса нагревателя 
с расплавленным кремнием использо-
ван макет нагревателя в виде графи-
товой пластины, покрытой защитным 
слоем SiC специальной структуры. 
В процессе кристаллизации пластина 
находилась на поверхности расплава 
и практически полностью перекрывала 
зеркало расплава. Это существенно 
снизило интенсивность газообмена 
между расплавом и атмосферой в 
печи. В отсутствие свободной поверх-
ности у расплава конвекция Марангони 
не возникала. Кристалл рос в условиях 
ослабленной конвекции расплава, 
особенно на завершающей стадии 
кристаллизации, когда толщина слоя 
расплава была значительно меньше 
поперечного размера тигля. Установ-
лено, что полученный кристалл имеет 
ярко выраженную столбчатую структу-
ру. Измеренное удельное сопротивле-
ние меняется с высотой слитка от 1 до 
1,3 Ом ⋅ см, а время жизни неосновных 
носителей заряда достигает 3,7 мкс. 
С помощью Фурье−ИК−спектроскопии 
проведено исследование распреде-
ления кислорода и углерода по слитку. 
Показан принципиально иной характер 
изменения концентрации углерода 
по высоте слитка по сравнению с ти-
пичной линейной зависимостью для 
метода направленной кристаллизации.

Ключевые слова: направленная кри-
сталлизация, погруженный в расплав 
нагреватель, мультикристаллический 
кремний, характеризация, содержание 
кислорода и углерода.

Введение

Эффективность солнечных 
элементов напрямую связана 
с качеством используемого крем-
ния. Чем меньше кристаллических 
дефектов присутствует в материа-
ле, тем выше КПД получаемого 
элемента. Вместе с тем стоимость 
производства совершенных мо-
нокристаллов значительно вы-
ше, чем мультикристаллических 
слитков и лент. Учитывая этот 
показатель, качество полученно-
го материала, а также потенциал 
технологии для ее дальнейшего 
развития, можно ожидать, что 
мультикристаллический кремний 
будет играть всевозрастающую 
роль. Сказанное подтверждает 
и современное состояние рынка: 
~45—55 % занимает мультикри-
сталлический кремний и 35—45 % 
— монокристаллический. При 
этом одной из важнейших задач 
становится разработка технологий 
получения мультикристалличе-
ского материала из очищенного 

исходного металлургического 
кремния.

Рост кристаллов многоком-
понентных систем является по 
своей сути сложным процессом, 
так как включает в себя нели-
нейное взаимодействие течения 
жидкости, тепло− и массоперенос, 
учет фазовой диаграммы, а также 
взаимодействия на микро− и ма-
кроуровне. Большинство из этих 
процессов осложнено действием 
гравитации. 

Аналогично и в процессах 
очистки при сегрегации компонент 
конвекция играет крайне важную 
роль. Конвекцией необходимо 
управлять. Это поможет макси-
мально усилить эффект очистки 
в процессе сегрегации, избежать 
внедрения посторонних фаз, кото-
рые присутствуют в металлурги-
ческом кремнии, и металлических 
включений в объем кристаллизуе-
мого материала.

Течения в расплаве могут как 
улучшать, так и ухудшать одно-
родность распределения приме-
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си в выращиваемом кристалле. С одной стороны, 
конвекция, способствуя перемешиванию примеси в 
расплаве, повышает однородность ее распределения. 
С другой — течения в расплаве переносят примесь 
и способны нарушить однородность ее распределе-
ния в выращиваемых кристаллах, создавая области 
с локальным избытком или недостатком примеси. 
В этом смысле течения вредны, и их нужно эф-
фективно подавлять. Особенно вредны колебатель-
ные течения в расплаве, так как при таком течении 
примесь перераспределяется непредсказуемым 
образом.

Диапазон скоростей течения расплава может 
меняться от весьма незначительных по величине до 
турбулентной вынужденной конвекции. В первом 
случае очень сильные магнитные поля используют 
для подавления какой−либо конвекции [1] и создания 
условий, благоприятствующих установлению режи-
ма диффузионного переноса. Второй вид конвекции 
иногда применяют при очистке за счет увеличения 
массопереноса и, следовательно, сегрегации вблизи 
фронта кристаллизации. 

В последнее время электромагнитное поле ис-
пользуют и при выращивании мультикристалли-
ческого кремния для создания и управления вы-
нужденными конвективными течениями [2]. Этим 
добиваются определенной гомогенизации расплава 
и отвода нежелательных примесей и включений, 
таких как углерод и металлические элементы, от 
фронта кристаллизации. Вместе с тем теоретиче-
ские исследования [3, 4] и проведенные на их основе 
эксперименты [5] показали, что можно повысить 
качество выращиваемого кристалла за счет значи-
тельного подавления свободной конвекции. Более 
того, в методе Бриджмена [5] наблюдали устойчивый 
монокристаллический рост кремния за счет зароды-
шеобразования в центре плоского дна тигля и форми-
рования кристалла в направлении к периферии дна. 
А распределение примесей в слитке мультикристал-
лического кремния существенным образом зависело 
от скорости кристаллизации. Таким образом, вопрос 
об альтернативных подходах, позволяющих снизить 
уровень включений и других дефектов в кристалле, 
по−прежнему остается открытым и требует специ-
альных исследований. 

Их проведение в последнее время стало возмож-
ным благодаря реализации метода осевого теплово-
го потока на фронте кристаллизации (ОТФ−метода) 
для выращивания моно− [6] и мультикристалличе-
ского кремния [7]. Речь идет о росте кристалла из 
тонкого слоя расплава. Такой слой создается за счет 
использования погруженного в расплав нагревателя 
[8, 9] и протекает в условиях практически полностью 
подавленной естественной конвекции и контроля 
за распределением примесей вблизи фронта кри-
сталлизации. Численное моделирование процесса 
кристаллизации [10], проведенное для кристалла 
диаметром 300 мм, показало, что при выращивании 

кремния ОТФ−методом может быть достигнуто удо-
влетворительное радиальное распределение (< 3 %) 
кислорода и легирующей примеси. Как следует 
из расчетов теплопереноса при получении слитка 
кремния размером 800 × 800 × 400 мм3 методом на-
правленной кристаллизации [11], использование по-
груженного ОТФ−нагревателя позволяет не только 
получить благоприятную форму фронта кристал-
лизации, но и более высокое значение осевого гра-
диента вдоль него. В условиях однородного распре-
деления примеси в расплаве и слабой ламинарной 
конвекции вблизи фронта кристаллизации можно 
ожидать низкого уровня включений и дефектов в 
самóм кристалле кремния.

Общей проблемой при получении мультикри-
сталлического кремния является высокое содержа-
ние в нем кислорода и углеродсодержащих элемен-
тов, которые снижают эффективность солнечных 
батарей [12]. Их присутствие и окончательное рас-
пределение в слитке существенным образом обу-
словлены газообменом соединений SiO и CO между 
расплавом кремния, выращиваемого в тиглях из 
плавленого кварца, и рабочей средой камеры [13]. 
Графитовые части печи после взаимодействия с мо-
нооксидом кремния являются главным источником 
углерода в выросшем кристалле. Для предотвраще-
ния интенсивного потока CO к поверхности расплава 
в последнее время применяют крышки различных 
конструкций. Чем меньше расстояние между крыш-
кой и зеркалом расплава, т. е. чем меньше зазор, через 
который поступает монооксид углерода, тем меньше 
концентрация углерода в расплаве [14]. Однако даль-
нейшее уменьшение этого расстояния лимитировано 
тепловым расширением кремния при затвердевании 
расплава.

Ниже представлены результаты выращивания 
мультикристаллического кремния методом направ-
ленной кристаллизации в присутствии погруженного 
нагревателя. В такой конфигурации кремний полу-
чен впервые. Поэтому основное внимание уделено в 
первую очередь подготовке и проведению экспери-
мента. При реализации эксперимента были созданы 
условия пониженного газообмена между расплавом 
в тигле и рабочей средой. Интенсивность конвекции 
в процессе кристаллизации менялась. Поэтому по-
лученный материал отличался от стандартного.

Аппаратура и техника эксперимента

На рис. 1, а (см. вторую стр. обложки) представ-
лена схема ОТФ−метода, который детально был 
описан ранее в работах [9, 15]. Идея его реализации 
для выращивания мультикристаллического кремния 
заключается в установке погруженного нагревателя 
непосредственно на пластину кремния. Эта пласти-
на размещена на дне тигля и служит затравочным 
материалом, а перед началом кристаллизации она 
контролируемо подплавляется. Рост осуществля-
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ется из шихты кремния, загруженной в тигель по-
верх ОТФ−нагревателя и расплавленной до начала 
кристаллизации.

Эксперимент проводили в Институте Фра-
унгофера ISE (г. Фрайбург, Германия) на печи 
MultiCrystallizer VGF 732 Si производства компа-
нии PVA TePla. Для кристаллизации использова-
ли кварцевый тигель формата G1 фирмы Vesuvius 
(рис. 2), изнутри защищенный стандартным Si3N4−
покрытием. В качестве ОТФ−нагревателя использо-
вали его макет в виде сплошной графитовой пласти-
ны высотой 30 мм, которая была покрыта защитным 
слоем SiC, имеющим особую нанокристаллическую 
структуру [16]. Загрузка кремния, который дополни-
тельно легировали бором до концентрации, обеспечи-
вающей удельное сопротивление в слитке на уровне 
1 Ом ⋅ см, составила ~ 14 кг. Макет ОТФ−нагревателя 
(см. рис. 1, а, вторая стр. обложки) укладывали на две 
подставки из пористого Si3N4, чтобы обеспечить на-
чальный зазор от дна тигля в 30 мм, который запол-
няли мелкой фракцией кремния. Поверх пластины 
был загружен кремний большими кусками.

Направленную кристаллизацию осуществляли 
в вертикальном градиенте температуры (с преиму-
щественным выделением мощности на верхнем 
плоском нагревателе печи) по стандартной схеме без 
специального учета в реализованном температур-
ном режиме наличия пластины. После расплавле-
ния всей шихты пластина всплыла, перекрыв собой 
практически все зеркало расплава (см. рис. 1, в, вто-
рая стр. обложки). Высота расплава в тигле составила 
~100 мм. Транспорт газообразного монооксида крем-
ния и кислорода из расплава в окружающую среду 
(и обратно) осуществлялся через предусмотренный 
между пластиной и тиглем зазор, составлявший 
~15 мм по всему периметру тигля.

Для сравнения характера тепло− и массопере-
носа в процессе кристаллизации проводили числен-
ные расчеты с использованием пакета RealSIM для 
реальной геометрии эксперимента и двух случаев: 
с ОТФ−пластиной и без нее.

Полученный слиток был сначала раскроен на 
две половины вдоль направления роста для визу-
ального изучения его структуры. Дефекты в объеме 
исследовали с помощью ИК−спектров пропускания, 
также проводили измерения электропроводности 
материала и времени жизни неосновных носителей 
заряда. Содержание углерода и кислорода в крем-
нии определяли методом ИК−Фурье−анализа. Для 
этого слиток был дополнительно разрезан вдоль и 
поперек на блоки толщиной 20 мм, из которых были 
приготовлены пластины толщиной 2 мм.

Результаты и их обсуждение

На рис. 3 приведены изображения слитка 
мультикристаллического кремния, выращенного с 
использованием графитовой пластины в качестве 
макета ОТФ−нагревателя. Внешний осмотр графи-
товой пластины, освобожденной местами от кремния 
(см. рис. 3, в), не показал каких−либо изменений каче-
ства ее поверхности. Не наблюдается никаких следов 
возможных химических процессов и в графите под 
защитным слоем. 

Слиток кремния (рис. 4, а, вторая стр. обложки) 
имеет ярко выраженную столбчатую структуру с 
достаточно большим размером зерна. На дне тигля 
хорошо видны подставки из нитрида кремния, а в 
самой верхней части слитка — трещины (см. рис. 4, б, 
вторая стр. обложки). Последние, по−видимому, свя-
заны с присутствием пластины при затвердевании 
последней порции кремния. На высоте 40 мм видна 
небольшая область включений, возможно, карбида 
кремния. Измеренные параметры слитка соответ-
ствуют среднему качеству мультикристаллического 
кремния. Удельное сопротивление — в диапазоне от 
1 до 1,3 Ом ⋅ см, а время жизни неосновных носителей 
достигало 3,7 мкс в его верхней части.

Содержание кислорода и углерода в объеме 
кристалла можно проследить по данным таблицы, 
построенной по результатам работы [17]. Измерения 
проводили в пластинах, вырезанных из средней 

Рис. 2. Процедура загрузки в тигель шихты и подставок (а), пластины (б), кусков кремния (в)

Fig. 2. Loading of (a) Charge and Supports, (b) Plate and (c) Silicon Pieces into the Crucible
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части слитка кремния вертикально и из верхней 
его части горизонтально. На рис. 5, а представлены 
данные по содержанию кислорода и углерода по вы-
соте слитка для его центральной зоны. Содержание 
кислорода в выращенном слитке незначительно 
выше, чем в «образцовом» (наилучшем) слитке, по-
лученном в ISE. Концентрация углерода в выращен-
ном слитке также выше. Это было ожидаемо, так 
как в расплаве находилась испытуемая пластина, 
являющаяся потенциальным источником углерода. 
Однако характер распределения углерода по высоте 
слитка нетипичен для роста кремния методом на-
правленной кристаллизации, когда концентрация 
от дна слитка до его вершины возрастает почти на 
порядок [13].

Измеренная концентрация углерода первое вре-
мя почти не менялась, а потом с высоты кристалла 
примерно в 40 мм слегка падала, достигая в конце 
роста значений, близких к образцовому слитку. Ска-
занное может быть проиллюстрировано рис. 5, в, на 
котором, помимо исходных данных для углерода 

(кривые 1 и 2), показана кривая 3, представляющая 
собой набор значений, вычисленных как разница 
между соответствующими данными кривых 1 и 2. 

Очевидно, что кривая 3 определяет вклад в об-
щее содержание углерода в слитке графитовой пла-
стины, покрытой защитным слоем SiC, по мере роста 
кристалла кремния. На первом этапе (примерно до 
30 мм выросшего кристалла) поступление углеродо-
содержащих продуктов в расплав и, следовательно, 
в кристалл из пластины значительно (см. рис. 5, б), 
превышая обычное содержание углерода в кремнии 
в ~5 раз. Однако в дальнейшем поступление углеро-
да из пластины резко снижается. Оно не превышает 
самый минимальный уровень углерода в слитке, 
достигнутый когда−либо на этой печи при исполь-
зуемой технологии направленной кристаллизации. 
Иными словами, первое время пластина является 
интенсивным источником поступления углерода в 
расплав. Затем происходит ее «пассивация», и по-
ступление углеродосодержащих продуктов из нее 
практически прекращается. 

Рис. 3. Слиток кремния до (а) и после (б) раскроя и графитовая пластина (в)

Fig. 3. Silicon Ingot (a) Before and (b) After Cutting and (c) Graphite Plate

Содержания кислорода и углерода в пластинах, вырезанных из средней части слитка кремния 
вертикально и из верхней его части горизонтально

[Oxygena dn Carbon Concentrations in Plates Cut from Silicon Ingot Middle Part in the Vertical Direction and 
from Ingot Top Part in the Horizontal Direction]

Положе-
ние на 

пластине, 
мм

Вертикальная пластина Горизонтальная пластина

Кислород, ppma Углерод, ppma Кислород, ppma Углерод, ppma

Правый 
край

Левый 
край

Правый 
край

Левый 
край

Правый 
край Сере дина Левый 

край
Правый 

край Сере дина Левый 
край

0 Верх слитка Внутренняя область слитка

1 4,1394 4,1915 11,3293 12,1929 5,5673 5,6333 5,6734 13,4298 14,7031 14,1798

2 4,3830 4,1876 12,0563 11,9878 5,4403 5,6108 5,6823 14,9599 13,8603 14,5061

3 4,6616 4,7010 11,2349 11,4046 5,5494 5,6116 5,6909 13,5242 13,8533 15,3862

4 4,6894 4,6433 14,4920 13,5110 5,5496 5,6643 5,7835 13,9589 13,9968 14,8655

5 5,5971 5,5964 14,4309 14,7147 5,5201 5,6273 5,7089 13,9490 15,0134 14,1822

6 6,2362 6.2633 16,1463 16,3780 5,6118 5,7441 5,7876 14,6088 15,4487 14,7347

7 7,8037 7,6904 14,6400 14,0491 5,5747 5,7332 5,7989 15,2367 15,1113 14,6485

8 11,1986 11,1707 14,2335 13,883

Внешняя сторона слитка8,5 13,2625 14,9223 12,0421 11,1846

8,7 Низ слитка

а б в
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При таких обстоятельствах можно предполо-
жить, что повторное применение пластины уже не 
будет влиять каким−либо образом на общий фон 
углерода в кремнии. Подобный эффект пассивации, 
например для материалов тигля, хорошо известен. 
В частности, для драгоценных металлов (платина, 
платина—родий) является установленным фактом 
значительное снижение поступления кислорода и 
других загрязняющих элементов из тиглей при мно-
гократном выращивании в них монокристаллов. 

Результаты расчетов тепло− и массопереноса в 
процессе кристаллизации указывают на незначи-
тельное отличие формы фазовой границы и харак-
тера теплообмена в расплаве и тигле на начальной 
стадии роста [7]. Аналогично несильно отличаются 
и потоки в расплаве. Некоторое снижение скорости 

течения наблюдается вблизи свободной поверхно-
сти расплава, что вызвано присутствием пластины. 
Безусловно, ближе к концу цикла характер течения 
существенно изменился. Рост осуществлялся из 
тонкого слоя расплава с практически закрытой сво-
бодной поверхностью, исключающей возникновение 
конвекции Марангони. Разница по затрате мощно-
сти при кристаллизации составила менее 1 %. Это 
и подтверждает факт благоприятного результата 
кристаллизации без каких−либо изменений в стан-
дартном режиме. 

Расчеты не показали заметного снижения содер-
жания включений карбида кремния в кремнии, что 
можно было ожидать благодаря существенному сни-
жению газообмена между рабочей средой в камере и 
расплавом, почти полностью перекрытым пластиной. 
Такой результат может быть объяснен тем, что при 
моделировании использовали стандартные значе-
ния растворения карбида кремния в расплавленном 
кремнии. Тогда как для нанесенной на пластину 
структуры SiC следует брать более низкие значе-
ния растворимости. В целом, чтобы получить полное 
представление об эффекте перекрытия зеркала рас-
плава от потока CO плавающей пластиной, необхо-
димо на следующем шаге расчетов учесть в модели 
газообмен между расплавом и пространством печи.

Вместе с тем нет никаких оснований говорить о 
явном внедрении примесных элементов из пластины 
в кремний. Косвенно это подтверждают результа-
ты исследования образцов монокристаллического 
кремния [18], выращенного модифицированным 
методом плавающей зоны [15]. В этом методе приме-
няется ОТФ−нагреватель, изготовленный также из 
графита и покрытый аналогичным образом карби-
дом кремния. Об отсутствии посторонних примесей 
говорят результаты фотолюминесцентной спек-
троскопии. Качество выращенных монокристаллов 
кремния выше по сравнению с материалом затрав-
ки, приготовленной из монокристалла, полученного 
стандартным методом Чохральского. Содержание в 
кремнии кислорода и углерода, определенное с по-
мощью Фурье−ИК−спектроскопии, составило [Oi] <
< 0,5 ppma и [C] = 5,2÷6 ppma соответственно. Это 
лишь немногим превышает уровень этих примесей 
в монокристаллах кремния, выращенных методом 
вертикальной зонной плавки. 

Можно сделать однозначный вывод о пригод-
ности испытанного покрытия при выращивании 
мультикристаллического кремния для защиты гра-
фитовой оснастки ОТФ−нагревателя от агрессивного 
воздействия расплава. Более того, можно считать 
перспективным использование такого карбидокрем-
ниевого покрытия и для изготовления тигля. При 
положительном результате возможно получение 
кремния с существенно более низким содержанием 
кислорода в кремнии, что весьма актуально. Сегодня 
многие исследователи работают над решением этой 
проблемы. 

Рис. 5. Изменение по высоте слитка кремния концентрации 
кислорода (а) и углерода (б), а также вклад испытывае-
мой пластины в содержание углерода:
в: 1 — эксперимент; 2 — «образцовый» слиток; 3 — раз-
ница этих значений

Fig. 5. Change in (a) Oxygen and (Carbon) Concentrations in 
Silicon Ingot Height and Test Plate Contribution to Carbon 
Concentration:
(c): (1) experiment, (2) reference ingot and (3) difference)
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Качество выращенного мультикристалличе-
ского кристалла по своим параметрам вполне удо-
влетворяет спецификации на солнечный кремний 
(SEMI PV 17−0611). Однако надо отметить, что в сред-
нем по слитку оно уступает кремнию, полученному 
методом направленной кристаллизации из шихты 
электронного качества. В большей части слитка вре-
мя жизни неосновных носителей заряда составило 
~1 мкс. Это примерно на порядок ниже типичных 
характеристик кремния, предлагаемого рынком. По−
видимому, это связано с возможным загрязнением 
расплава материалом подставок, на которые перво-
начально устанавливали графитовые пластины. Они 
находились в расплаве и могли загрязнять его от 
момента расплавления шихты до кристаллизации 
нижней части слитка. Так, например, в работе [19] 
было непосредственно установлено влияние азота 
в кремнии, поступающего из нитрида кремния, на 
деградацию времени жизни неосновных носителей 
заряда. Кроме того, время жизни в верхней части 
слитка (см. рис. 4, вторая стр. обложки) примерно в 
5 раз выше, чем в нижней половине. Это никогда не 
наблюдается в мультикристаллическом кремнии, 
полученном традиционным способом. Единственным 
объяснением этому может быть заметное улучшение 
самой структуры кристалла, который сформиро-
вался в условиях ослабленной конвекции по мере 
уменьшения слоя расплава между фронтом кристал-
лизации и пластиной, находящейся на поверхности 
расплава. Эта часть кристалла составила послед-
ние 30—40 мм слитка, т. е. ~1/3 его общей высоты. 
Число Грасгофа, характеризующее интенсивность 
естественной конвекции, определяется кубиче-
ской функцией от высоты слоя расплава. Учитывая 
это, можем заключить, что интенсивность конвек-
ции на завершающем этапе кристаллизации была 
в ~20—100 раз слабее, чем в начале кристаллизации. 
В случае конвекции Рэлея—Бенара она возникает 
при нагреве плоского слоя снизу под действием вер-
тикального градиента температуры. А в рассматри-
ваемом случае движущей силой появления неустой-
чивости при нагреве сверху является радиальный 
перепад температуры [20]. Применение погруженного 
нагревателя позволяет эффективно контролировать 
эту величину и, таким образом, еще больше снизить 
вклад естественной конвекции в теплоперенос при 
выращивании мультикристаллического кремния 
ОТФ−методом.

Заключение

Методом направленной кристаллизации впер-
вые с использованием погруженного нагревателя 
получен слиток мультикристаллического кремния. 
Взятая в качестве макета ОТФ−нагревателя графи-
товая пластина была покрыта карбидокремниевым 
защитным слоем специальной структуры. В процес-
се кристаллизации она находилась на поверхности 

зеркала расплава, перекрывая его почти полностью 
и снижая тем самым газообмен между расплавом 
и рабочей средой печи. Установлено, что интенсив-
ность конвекции в расплаве была снижена в первую 
очередь за счет отсутствия конвекции Марангони на 
поверхности расплава. Кроме того, последняя порция 
слитка кристаллизовалась в условиях слабой кон-
векции, так как происходила в тонком слое расплава 
между фронтом кристаллизации и дном пластины. 
Обнаружено, что эта часть слитка характеризуется 
существенно более высокими значениями времени 
жизни неосновных носителей заряда. Это связано с 
более благоприятными условиями кристаллизации 
в условиях слабой ламинарной конвекции. Получен-
ные результаты позволили оценить оптимальную 
высоту слоя расплава при росте кремния с исполь-
зованием погруженного нагревателя в 30—40 мм и 
рекомендовать ее для тигля формата G1 с размером 
в поперечнике 220 мм.

Установлено, что уровень содержания кислорода 
и углерода в слитке несколько превышает их кон-
центрацию в эталонных образцах, полученных на 
этой же печи без использования ОТФ−нагревателя. 
Однако он находится в пределах требований, предъ-
являемых к материалу для солнечной энергетики на 
основе кремния. Интересным является принципи-
ально иной характер изменения концентрации угле-
рода по высоте слитка. Она, в отличие от типичной 
для метода направленной кристаллизации, не только 
не растет с высотой, но даже несколько снижается. 
Это говорит об ином механизме физико−химических 
процессов, протекающих в условиях существенно 
пониженного газообмена между расплавом и рабочей 
средой камеры. 

На следующем этапе работы предполагается 
провести эксперименты с действующим ОТФ−
нагревателем, чтобы обеспечить рост мультикри-
сталлического кремния из тонкого слоя расплава 
на протяжении всего цикла кристаллизации. Для 
снижения поступления из материала корпуса нагре-
вателя примесей в расплав, в том числе содержащих 
углерод, нагреватель будет предварительно выдер-
жан в расплавленном кремнии до начала ростового 
эксперимента.
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Abstract. For the first time silicon was grown by means of directional 
crystallization and using the submerged into the melt heater multi−crys-
talline. To study interaction of the heater casing material with molten 
silicon we used the model of the heater in the form of a graphite plate 
coated with a protective layer of SiC of the special structure. During 
the crystallization, the plate was on the melt surface and almost com-
pletely overlaid the surface of the melt, thereby significantly reducing 
the intensity of gas exchange between the melt and the atmosphere 
in the furnace. The absence of a free surface of the melt resulted in 
the absence of Marangoni convection, and the crystal grew under the 
conditions of reduced melt convection, especially at the final stages 
of crystallization, when the thickness of the melt layer was much less 
than the cross size of the crucible. The crystal structure has a strongly 
pronounced columnar structure; measured data on resistivity varies 
over the ingot height from 1 to 1.3 Ω⋅cm, and the lifetime of minority 
carriers is about 3.7 µs. FTIR studies of a carbon content showed the 
longitudinal distribution to fundamentally differ from the linear depend-
ence typical for the method of directional crystallization.

Keywords: directional crystallization, the submerged into the melt 
heater, multi−crystalline silicon, characterization, oxygen and carbon 
content.
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ОПТИМИЗАЦИЯ УРОВНЯ ЛЕГИРОВАНИЯ 
КРЕМНИЯ «СОЛНЕЧНОГО» КАЧЕСТВА 

ДЛЯ ПОВЫШЕНИЯ ПРИГОДНОГО ОБЪЕМА СЛИТКОВ 
И КПД СОЛНЕЧНЫХ ЭЛЕМЕНТОВ

© 2015 г. А. А. Бетекбаев1, Б. Н. Мукашев1, Л. Пеллисер2, 
Ф. Лай2, Г. Фортин2, Л. Бунас2, Д. М. Скаков1, А. А. Павлов1
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2ECM Greentech, ул. Илер де Шардонне, д 109, Гренобль, 38100, Франция

В ближайшем будущем поликристал-
лический кремний (ПК) «солнечного» 
качества (SoG) станет основным ма-
териалом для выращивания слитков 
мультикристаллического кремния 
(МКК), предназначенных для фото-
вольтаического (ФВ) производства, 
так как требует гораздо меньше энер-
гии для очистки по сравнению с ПК, 
полученным в Сименс−процессе (ПК 
электронного качества).
Рассмотрено несколько видов ПК 
с различным уровнем содержания 
примесей (преимущественно бора и 
фосфора). Для каждого из этих видов 
ПК при выращивании их них слитков 
МКК в промышленном масштабе с ис-
пользованием примесей бора и галлия 
оптимизированы выход годного крем-
ния и эффективность солнечных эле-
ментов. Уровень легирования рассчи-
тан таким образом, чтобы увеличить 
выход годного кремния из слитка МКК. 
После получения слитков проверено 
их качество (изменение удельного 
сопротивления по высоте кремниевых 
блоков, время жизни неосновных но-
сителей заряда) и затем из пластин 
созданы солнечные элементы.
За счет оптимизации уровня легиро-
вания выращены сопоставимые по 
выходу годного кремния слитки МКК 
из ПК SoG и ПК, полученного Сименс−
процессом, а также изготовлены 
солнечные элементы, сопостовимые 
по эффективности преобразования 
солнечной энергии (КПД).
Исследование проведено на за-
воде Kazakhstan Solar Silicon в 
Усть−Каменогорске, с применением 
казахстанского и европейского ПК 
SoG, а также ПК, полученного Сименс−
процессом. Печи для направленной 
кристаллизации для выращивания МКК 
изготовлены французской компанией 
ECM Technologies.

Ключевые слова: фотовольтаика, 
кремний, бор, галлий, направленная 
кристаллизация, солнечные элементы.

Введение

Сегодня в качестве исходного 
сырья для производства крем-
ниевых солнечных элементов ис-
пользуют, как и в электронной 
промышленности, поликристалли-
ческий кремний (ПК), полученный 
Сименс−процессом [1].

Производство монокристалли-
ческого кремния «электронного» 
качества (EG) требует крайне вы-
сокой степени очистки исходного 
ПК, что реализуется с помощью 
химических процессов в Сименс−
процессе.

Такие процессы хорошо кон-
тролируются, но они требуют 
больших инвестиций с точки зре-
ния затрат и энергопотребления. 
Для фотовольтаической промыш-
ленности нужен ПК высокой чи-
стоты (примеси и кристаллические 
дефекты отрицательно влияют 
на транспортные характеристики 
носителей заряда в кремнии [2]). 
Однако его качество может быть 
ниже, чем у ПК, используемого для 
электронной промышленности. 
Это обуславливает большой инте-
рес к разработке новых способов 

технологической очистки кремния, 
достаточной для фотовольтаиче-
ского (ФВ) производства.

Альтернативная технология 
— очистка металлургическим 
методом — дает возможность 
производить ПК SoG с меньши-
ми рисками и затратами по срав-
нению с использованием ПК EG. 
Однако существующие на сегодня 
технические барьеры, связанные 
с уровнем легирования и нали-
чием металлических примесей, 
ограничивают применение этого 
материала для производства в 
промышленных масштабах из−за 
несоответствия технологическим 
требованиям. 

Ниже исследовано влияние 
концентрации примесей в МКК 
SoG, а также концентрации леги-
рующих и металлических приме-
сей на эффективность солнечных 
элементов, полученных из различ-
ного кремниевого сырья.

Образцы и методы 
исследования

Исследовали два вида ПК 
SoG: очищенный металлургиче-
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ским путем и сверхчистый ПК EG как эталонный 
для сравнения.

Концентрацию примесей определяли методом 
химического анализа с использованием оборудования 
для масс−спектроскопии и оптическо−эмиссионной 
спектроскопии с индуктивно связанной плазмой 
(ICP−MS и ICP−OES соответственно). Данные мето-
дики позволяют определять концентрации элемен-
тов с погрешностью ±10 % [3]. В табл. 1 приведены 
полученные значения концентрации легирующих 
примесей и металлов. Для более точного контроля 
измерения концентрации легирующих примесей и 
металлов в «казахстанском» кремнии [4, 5] проводи-
ли на всех этапах производства, начиная с исходного 
кварцевого сырья и заканчивая готовым ПК SoG. По-
лученные результаты представлены в табл. 2. 

Процесс направленной кристаллизации. Слитки 
МКК весом ~450 кг выращивали методом «направ-
ленной кристаллизации» в печи PV 600 по техно-
логии фирмы ECM [6]. Наружный слой печи — это 
двухлойная стенка с водяным охлажденинем. Вну-
тренний слой стенки представляет собой рабочую 
часть печи, которая состоит из горячей зоны, изо-
лированной графитным материалом. В верхней 
части печи находится кремний в тигле из оксида 
кремния, окруженном графитовыми нагревателями 
в боковой и верхней частях. В нижней части располо-
жены нижние нагревательные элементы, которые 
предназначены для плавки кремния. Кроме того, в 
печи имеется теплообменник, защищенный изоли-
рующими задвижками из радиальных графитовых 
блоков.

Процесс выращивания слитков МКК занимает 
63 ч и состоит из четырех этапов. 

1. Разогрев кремния до температуры плавления 
1423 °С.

2. Полное расплавление кремния.
3. Процесс кристаллизации от нижней до верх-

ней части (происходит с применением теплового 
рассеивания, которое осуществляется при помощи 
водного охлаждения в нижней части слитка).

4. Процесс охлаждения слитка кремния в усло-
виях гомогенизированной температуры печи для 
ограничения тепловых деформаций.

Весь процесс производства от кристаллизации 
слитков МКК с распилкой их на блоки до процесса 
распила блоков на пластины реализован на заводе 
Kazakhstan Solar Silicon в Усть−Каменогорске.

Исследование солнечных элементов и пластин 
кремния. Как уже говорилось выше, исследовали 
влияние чистоты ПК на время жизни неосновных 
носителей заряда путем сравнения ПК SoG с эта-
лонным ПК EG. Также рассматривали влияние 
процесса диффузии фосфора, который оказывает 
эффект внешнего геттерирования металлических 
примесей [7].

Эксперименты по измерению времени жизни 
неосновных носителей заряда на пластинах кремния 
проводили в несколько этапов.

1. Первый этап — травление пластин кремния 
размером 156 × 156 мм2 в растворе кислот HF/HNO3 
/CH3COOH для удаления областей, поврежденных 
пилой, и микротрещин.

2. Второй этап — диффузия фосфора для ис-
следования влияния геттерирования на время жизни 
неосновных носителей заряда. На некоторых образ-
цах был создан n+−слой из газовой фазы POCl3 на 
каждой стороне пластины, в то время как на осталь-
ных пластинах диффузию фосфора не проводили. 
Затем n+−слой стравливали аналогичным раство-
ром кислот HF/HNO3/CH3COOH. Следует заметить, 
что пластины, на которых диффузию не проводили, 
были также подвержены травлению для получения 
идентичной толщины для всех образцов.

Таблица 1

Концентрации (в ppm wt) легирующих примесей 
и металлов в исследованном кремнии

[Table 1. Concentrations (ppm wt) of Doping 
Impurities and Metals in Silicon]

Легирующая 
примесь

ПК SoG

Сверх-
чистый 

Доступный 
на мировом 

рынке

«казахстан-
ский» 

Бор 0,00004 0,26 0,20

Фосфор 0,0004 0,68 0,40

Металл 0,002 0,05 0,05

Общая сумма 
металлов — — —/0,5

ПК SoG — поликристаллический кремний «солнечно-
го» качества.

Таблица 2

Усредненные концентрации легирующих 
примесей в кварцитах и «казахстанском» 
кремнии после всех этапов производства*
[Table 2. Average Concentrations of Doping 

Impurities in Quartzites and Kazakhstan Silicon 
after Final Production Stages]

Тип материала
Концентрация примесей, ppm wt

Бор Фосфор Металлы

Кварциты 1,3 0,32 125

Металлургический 
кремний (MG) 15,4 68 400

Очищенный MG 
(UMG) <5 8 2500

ПК SoG 0,2 0,57 <3

* Анализы проведены в сертифицированных лаборато-
риях Schmid Pilot Production (SPP, Германия) и Нацио-
нальной лаборатории возобновляемой энергии Депар-
тамента энергетики США (National Renewable Energy 
Laboratory, NREL).
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3. Третий этап — кратковременная RCA−
очистка поверхности пластин от возможного за-
грязнения с последующим осаждением на обе сто-
роны пластины антиотражающего покрытия (ARC) 
методом плазмохимического осаждения из газовой 
фазы (PECVD).

4. Четвертый этап — измерение эффективного 
времени жизни τэфф неосновных носителей заряда на 
пластинах по методике измерения спада фотопрово-
димости в квазистабильном состоянии (QssPC) [8].

Сравнение МКК, выращенного на основе ПК 
SoG, и эталонного ПК EG проводили в процессе из-
готовления солнечных элементов [9].

Солнечные элементы изготавливали, используя 
стандартную архитектуру Al−BSF. Согласно этой 
архитектуре, на верхней части солнечного элемента 
расположен однородный фосфорный эмиттер. Кро-
ме того, верхняя часть электрически пассивирована 
слоем аморфного гидрогенезированного нитрида 
кремния (SiNx : H), выступющего также в каче-
стве антиотражающего покрытия. Задняя сторона 
солнечных элементов за счет трафаретной печати 
и вжигания тыльного контакта из алюминиевой 
пасты пассивирована р+−областью, называемой 
BSF (back surface field — поле на тыльной поверх-
ности). Носители заряда собираются на сплошном 
алюминиевом тыльном контакте и на Н−образном 
серебрянном лицевом контакте, выполненном в 
виде сетки. Этапы создания солнечных элементов 
по Al−BSF−технологии показаны на рис. 1.

Результаты и их обсуждение

Исследования свойств слитков мультикристал-
лического кремния. Перед выращиванием МКК не-
обходима дополнительная очистка «казахстанского» 
ПК для соответсвия требованиям, предъявляемым в 
фотовольтаической промышленности по концентра-
ции бора и фосфора (0,15 и 0,3 ppm wt соответствен-
но). На рис. 2 показана кривая изменения удельного 
электрического сопротивления ρ по высоте слитка.

Рис. 2. Сравнение изменения удельного электрического со-
противления по высоте слитков :
1 — нелегированный материал; 2 — легированный бором 
(0,085 ppm wt)

Fig. 2. Comparison of Electrical resistivity in Ingot Height (1) 
Undoped, (2) Boron Doped (0.085 ppm wt)

Рис. 1. Процесс производства солнечных элементов с архи-
тектурой Al−BSF

Fig. 1. Al−BSF Solar Cell Technology

Наконец, исследовали влияние используемого 
кремниевого сырья на КПД солнечных элементов 
путем сравнения вольт−амперных характеристик 
(ВАХ) СЭ, изготовленных из пластин МКК, выра-
щенного из ПК SoG, доступного на мировом рынке, 
и ПК SoG, произведенного в Казахстане (ПК SoG−A 
и ПК SoG−Б соответственно). Солнечные элементы 
были изготовлены на производственной линии в 
50 МВт. 

Известно, что концентрация примеси значи-
тельно изменяется по высоте слитка из−за эффекта 
сегрегации. Сегрегация примесей между жидкой и 
твердой фазой кремния зависит от коэффициента 
сегрегации k. При заданной температуре T равновес-
ный коэффициент сегрегации определяется отноше-
нием концентрации растворенной примеси в твердой 
фазе Cs(T) к концентрации примеси в жидкой фазе 
CL(T) и может быть описан уравнением [10]

 
 (1)

Зная коэффициент сегрегации, распределение 
концентрации примесей [I] по высоте направленно−
кристаллизованного слитка может быть рассчитано 
с использованием уравнения Шейла [11]:

 
 (2)

где [I]fs — концентрация примеси для соответствую-
щей высоты слитка; [I]0 — начальная концентрация 
примеси в расплаве кремния.

Для моделирования изменения и получения бо-
лее однородного удельного сопротивления по высоте 
слитка рассчитывали концентрации бора, фосфора 
и галлия (см. уравнение (2)). Из полученных концен-
траций бора, фосфора и галлия по модели Ароры [12] 
затем рассчитывали подвижность основных носите-
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лей заряда µ. Из полученных значений подвижности 
и концентраций легирующих примесей определяли 
удельное сопротивление по формуле

 
 (3)

где p0 — эффективная концентрация носителей за-
ряда, равная разнице концентраций акцепторных и 
донорных примесей (NB + NGa − NP).

Мониторинг изменения удельного сопротивления 
для металлургически−очищенного слитка показал, 
что основное удельное сопротивление (~1,7 Ом ⋅ см) 
резко увеличивается с увеличением высоты слитка 
до достижения изменения в типе легирования. Этот 
физический эффект основан на хорошо известном 
явлении сегрегации легирующих примесей в за-
висимости от следующих коэффициентов: kB = 0,8 
kР = 0,35 для бора и фосфора соответственно. Дан-
ное явление вызывает потери материала, связанные 
с наличием зоны p—n−перехода, показанной на рис. 
3. Кремниевые пластины, вырезанные из этой зоны, 
не могут быть использованы для создания солнечных 
элементов. Однако описанное выше явление может 
быть ограничено путем регулировки содержания бо-
ра в слитке, как показано на рис. 2. Добавление бора 
приводит к сдвигу p—n−перехода на 95 % высоты 
слитка. Однако следует учитывать отрицательное 
влияние уровня легирования из−за уменьшения 
удельного сопротивления в нижней части слитка 
(0,8 Ом ⋅ см). Известно, что высокий уровень легиро-
вания приводит к снижению КПД, которое, в свою 
очередь, происходит из−за уменьшения тока корот-
кого замыкания.

Галлий известен как акцепторная примесь 
р−типа проводимости, коэффициент сегрегации 
которой составляет k = 0,0086. В работе [13] было 
подтверждено, что галлий не оказывает негативно-
го влияния не только на продолжительность вре-
мени жизни носителей заряда в кремнии, но и на 
структурные дефекты кристаллического кремния. 
На рис. 4 показано расчетное изменение уровня ле-
гирования слитка галлием. Данные, приведенные на 
рис. 4, свидетельствуют о том, что только с галлием 
может быть достигнуто, с одной стороны, началь-
ное удельное сопротивление порядка 1,5 Ом ⋅ см, 
а с другой, — стабильность удельного сопротивле-
ния до 95 % высоты слитка без изменения типа про-
водимости МКК.

Преимущество легирования галлием заключа-
ется в полной компенсации фосфора, содержащегося 
в кремниевом материале, несмотря на его высокую 
концентрацию [14]. Для сравнения: компенсация при-
месью бора, при которой необходима более высокая 
чистота очищенного металлургического кремния 
по фосфору, приводит к дополнительным расходам 
по очистке. Кроме того, как показано на рис. 5, МКК 
на основе ПК SoG, легированный галлием, име-
ет стабильное значение удельного сопротивления 

Рис. 3. Потери материала, связанные с наличием зоны 
p—n−перехода

Fig. 3. Material Losses due to p—n−Junction

Рис. 4. Сравнение изменения удельного электрического со-
противления по высоте слитков МКК:
1 — нелегированный материал; 2 — легированный галли-
ем (8 ppm wt)

Fig. 4. Comparison of Electrical resistivity in Multicrystalline 
Silicon Ingot Height: (1) Undoped, (2) Gallium Doped (8 ppm 
wt)

Рис. 5. Сравнение изменения удельного электрического со-
противления по высоте слитков МКК, легированных бо-
ром и галлием:
1 — EG−Si, легированный бором; 2 — SoG−Si, легирован-
ный галлием 

Fig. 5. Comparison of Electrical resistivity in Boron and Gallium 
Doped Multicrystalline Silicon Ingot Height: (1) Boron Doped 
EG−Si, (2) Gallium Doped SoG−Si

n−тип

p−тип

p—n−
переход
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практически по всей высоте слитка (~1,5 Ом ⋅ см для 
0—90 % высоты слитка) в сравнении с МКК на основе 
ПК EG, легированным бором (изменение удельного 
сопротивления от 1 до 2 Ом ⋅ см). Полученные ре-
зультаты имеют важное значение для производства 
солнечных элементов. Принимая во внимание тот 
факт, что большинство технологий по производству 
солнечных элементов оптимизированы для крем-
ниевых пластин с ρ ~ 1÷2,5 Ом ⋅ см, на рис. 2 показано, 
что добавление бора (кривая 2) увеличивает выход 
годного кремния по высоте (95 % вместо 75 % высоты 
слитка) по отношению к максимально допустимому 
удельному сопротивлению. Тем не менее ρ стано-
вится меньше 1 Ом ⋅ см, что приводит к потере КПД 
солнечного элемента.

При использование галлия для регулировки 
уровня легирования (см. рис. 4, кривая 2) полезная 
высота соответствует 95 % общей высоты слитка при 
ρ от 1 до 2,5 Ом ⋅ см.

По полученным результатам можно сделать за-
ключение, что используемые части слитков МКК, 
изготовленных из ПК EG и ПК SoG, практически 
идентичны при явном, более равномерном распреде-
лении удельного сопротивления по высоте слитков, 
выращенных из ПК SoG (см. рис. 2 и 4).

Кроме того, показано, что при правильно по-
добранных условиях кристаллизации эксперимен-
тально полученные значения удельного сопротив-

Таблица 3

Влияние сырья кремния на электрические 
характеристики пластин кремния 

[Table 3. Effect of Raw Silicon on Electrical 
Properties of Silicon Plates]

Тип материала
τэфф, мкс

без геттериро-
вания 

с геттерирова-
нием 

EG 139 207

SoG 91 151
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Рис. 6. Изменение удельного сопротивления по высоте слитка 
в МКК:
а — ожидаемые расчетные значения; б — эксперимен-
тально полученные значения для трех блоков слитка 
SoG−Si, легированного галлием

Fig. 6. Comparison of Electrical resistivity in Multicrystalline 
Silicon Ingot Height: (a) Expected Calculated Values, (b) 
Experimental Data for Three Blocks of Gallium Doped SoG−Si

ления хорошо согласуются с расчетными данными 
(рис. 6, а). На рис. 6, б представлены эксперимен-
тальные значения удельного сопротивления, из-
меренные на трех блоках, вырезанных из слитка, 
выращенного из «казахстанского» кремния и легиро-
ванного галлием. Из результатов измерений видно, 
что изменение удельного сопротивления достаточно 
однородно для разных частей слитка, выращенного 
по новой технологии с использованием галлия.

Исследование пластин мультикристаллического 
кремния и солнечных элементов. Электрофизические 
свойства пластин МКК исследовали путем измере-
ния эффективного времени жизни неосновных носи-
телей заряда [8] в пяти разных точках на образцах. В 
табл. 3 приведены средние значения времени жизни 
неосновных носителей заряда τэфф до и после гет-
терирования при диффузии фосфора для пластин 
МКК, полученного из ПК EG и ПК SoG. Пластины 
из МКК на основе ПК EG показывают более высо-
кие значения τэфф, поскольку содержат меньше при-
месей, которые ограничивают общее «электронное» 
качество кремния. Однако из результатов измерений 
видно, что эффект геттерирования, вызванный диф-
фузией фосфора, оказывает положительное воздей-
ствие на время жизни в пластинах МКК на основе 
как ПК SoG, так и ПК EG (см. табл. 3). Наблюдаемое 
увеличение времени жизни является следствием 
удаления примесей металлов из объема кремниевой 
пластины в результате гетеррирования [15]. Кроме 
того, наблюдаемый эффект более выражен для МКК 
на основе ПК SoG, так как увеличение времени жиз-
ни значительно выше.

Известно, что КПД солнечных элементов за-
висит от длины диффузии электронов L, которую 
можно рассчитать, используя уравнение

  (4)

Из уравнения (4) видно, что повышение τэфф в 
пластинах из МКК на основе ПК EG не окажет зна-
чительного эффекта на КПД солнечных элементов, 
так как диффузионная длина электронов значи-
тельно больше толщины пластин МКК, что было 
подтверждено последующими экспериментальными 
результатами.
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Солнечные элементы изготавливали при после-
довательной обработке пластин (см. рис. 1). ВАХ сол-
нечных элементов измеряли с использованием ими-
татора солнечного излучения. Анализ усредненных 
результатов для более чем 20 солнечных элементов 
(табл. 4) показал, что, несмотря на более низкое вре-
мя жизни неосновных носителей заряда в пластинах 
МКК на основе ПК SoG, можно получить солнечные 
элементы с более высоким КПД. Разница в основном 
связана с более высоким коэффициентом заполнения 
ВАХ (FF) [16]. Вопрос, почему FF в солнечных эле-
ментах на пластинах МКК на основе ПК SoG выше, 
чем на пластинах МКК на основе ПК EG, требует до-
полнительных исследований. Следует отметить, что 
солнечный элемент с наивысшим КПД (17,2 %) был 
получен на пластинах МКК на основе ПК SoG.

Также сравнивали КПД солнечных элементов, 
изготовленных на пластинах МКК на основе ПК SoG 
двух видов: SoG−A и SoG−Б, используя данные, ко-
торые были получены из производственных линий 
солнечных элементов. Усредненные данные, при-
веденные в табл. 4, показывают практически иден-
тичные КПД солнечных элементов, изготовленных 
на пластинах МКК на основе ПК SoG−A и SoG−Б. 
Таким образом, ПК SoG, произведенный в Казахста-
не, показывает хороший потенциал для производства 
солнечных элементов с высоким КПД.

Заключение

Показана возможность создания промышлен-
ной технологии выращивания МКК методом на-
правленной кристаллизации (слитки весом 450 кг) 
из ПК, полученного в Казахстане, при которой КПД 
солнечных элементов не будет чувствителен к нали-
чию примесей в ПК в диапазоне 0,2 ppm wt по бору 
и 0,4—0,6 ppm wt по фосфору. Благодаря наличию 
галлия, который компенсирует присутствие фос-
фора, полезная высота слитков МКК для резки на 
пластины при использовании полученного в Казах-
стане ПК SoG и сверхчистого ПК SoG эквивалентна. 
КПД солнечных элементов, изготовленных из этих 
материалов, также идентичны.

Так как для получения ПК SoG требуется гораз-
до меньше энергии, чем для ПК EG, то это является 
положительной тенденцией для снижения стоимости 
солнечных элементов. 
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Таблица 4

Влияние кремниевого сырья 
на электрические характеристики солнечных 

элементов для EG– и SoG–материалов 
[Table 4. Effect of Raw Silicon on Electrical 

Properties of Solar cells for EG and SoG]

Тип материала Vхх, мВ Iкз, мА FF, % η, %

EG 621 8443 76,5 16,5

SoG 621 8405 77,9 16,7

SoG−А 613 8393 77,2 16,3

SoG−Б 618 8349 77,4 16,4



 109

Azat A. Betekbaev1 — Chairman of the Supervisory Board of «MC 
“KazSilicon”» LLP, Kazatomprom (abetekbaev@kazatomprom.kz); 
Bulat N. Mukashev1 — Professor, Doctor of science, Academician 
of NAS RK (mukashev2005@mail.ru); Laurent Pelissier2 — CEO 
(l.pelissier@ecmtech.fr); Philippe Lay2 — PhD, Technical Director 
(p.lay@ecmtech.fr); Gautier Fortin2 — R&D Engineer (g.fortin@
ecmtech.fr); Lotfi Bounaas2 — PhD, R&D Engineer (l.bounaas@ec-
mtech.fr); Danel M. Skakov1 — General manager (skakovdm@gmail.
com); Artem A. Pavlov1 — Engineer of PTD (art_roll@mail.ru).

1«MC «KazSilicon» LLP.,
Bastobe, 041011 Kazakhstan,

2ECM Greentech, 
109 Rue Hilaire de Chardonnet, 38100 Grenoble, France

Abstract. In the close future, use of SoG should become prominent 
for photovoltaic ingot production as it requires much less energy for 
purification compared to Silicon grades using gas transformation 
and purification (usually Siemens process or equivalent also used for 
electronic−grade preparation). During this study, several kinds of silicon 
were compared with different rates of dopant content (mainly boron and 
phosphorus). Ingot yield and cell efficiency were optimized for each 
source of silicon at a production level (450 kg ingots) using boron or 
gallium doping. Starting from the resistivity specification given by the 
cell process, the doping level was adjusted in order to maximize the 
ingot silicon yield (weight of silicon bricks used for wafer cutting/ weight 
of Silicon ingot). After doping adjustment, ingot quality was checked: 
brick resistivity, lifetime of minority carriers and wafers were processed 
into solar cells. Optimizing of doping led to get comparable ingot yields 
and cell efficiencies using SoG and silicon purified by Siemens proc-
ess or equivalent. The study was implemented at Kazakhstan Solar 
Silicon plant in Ust−Kamenogorsk using Kazakhstan SoG, SoG from a 
European manufacturer and polycrystalline Silicon purified by Siemens 
process. Directional solidification furnaces were manufactured by the 
French company ECM Technologies.

Keywords: photovoltaic, silicon, boron, gallium, direct crystallization 
solar cells. 
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К перспективным радиопогло-
щающим материалам, наряду с 
Ni—Zn−ферритами, относятся Mg—Zn−
ферриты. Эти материалы интенсивно 
поглощают электромагнитные волны 
в интервале частот от 50 до 1000 МГц. 
Основным преимуществом Mg—Zn−
ферритов является использование 
в качестве сырья недорогого оксида 
магния. Изучено влияние легирующих 
добавок ТiO2 и Bi2O3, а также примесей 
на микроструктуру и свойства радио-
поглощающих Mg—Zn−ферритов.
Установлено влияние легирующих 
добавок и примесей на магнитную и 
диэлектрическую проницаемость Mg—
Zn−ферритовых радиопоглощающих 
материалов. Добавка оксидов висмута 
приводит к некоторому снижению ди-
электрической и магнитной проницае-
мостей Mg—Zn−феррита в диапазоне 
до 1000 МГц. Добавка оксида титана 
увеличивает диэлектрическую прони-
цаемость в диапазоне до 1000 МГц, что 
важно для уменьшения длины электро-
магнитной волны радиопоглощающих 
ферритовых материалов. Добавка 
оксида титана приводит к сдвигу ча-
стоты поглощения поликристалличе-
ского Mg—Zn−ферритового материала 
в сторону нижних частот, а висмута — 
в сторону верхних частот.
Показано, что легирующие добавки 
можно рассматривать как инструмент, 
регулирующий длину волны и диапа-
зон поглощения радиопоглощающих 
ферритовых материалов.

Ключевые слова: магний−цинковые 
ферриты, спекание, легирующие 
добавки, микрохимический анализ, 
магнитная проницаемость, диэлек-
трическая проницаемость, спектр по-
глощения. 

Введение

В настоящее время продол-
жаются исследования, направлен-
ные на повышение уровня свойств 
ферритовых радиопоглощающих 
материалов, в частности по рас-
ширению частотного диапазона 
поглощения электромагнитного 
излучения [1—3]. В области частот 
электромагнитного излучения 
менее 1 ГГц применяют Ni—Zn− и 
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Mg—Zn−ферритовые материалы, 
[4—6]. Свойства материала опреде-
ляются базовым составом ферри-
та, а также примесями, размером 
зерен, характером распределения 
атомов по микроструктуре мате-
риала. На формирование микро-
структуры в процессе спекания 
в значительной степени влияют 
примеси и физические свойства 
исходного сырья (дисперсность, 
форма частиц, агрегированность) 
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[5]. Постоянно продолжается поиск оптимального 
базового состава, легирующих добавок и техноло-
гии изготовления, обеспечивающих высокие экс-
плуатационные свойства поглотителей электромаг-
нитных волн [3]. Так, установлено, что уменьшение 
количества Fe2O3 по отношению к базовому составу 
приводит к увеличению удельного электрического 
сопротивления Mg—Zn−ферритов и сдвигу часто-
ты поглощения в сторону высоких значений [4, 5]. 
В свою очередь, увеличение содержания Fe2O3 по 
отношению к стехиометрическому составу способ-
ствует росту магнитной проницаемости и темпера-
туры Кюри у высокопроницаемых Ni—Zn−ферритов 
и сдвигу частоты поглощения в сторону меньших 
значений [6, 7].

Основное преимущество Mg—Zn−ферритов 
перед Ni—Zn− ферритами — это доступность сы-
рьевых компонентов и более низкая их цена. По 
сравнению с Ni—Zn−ферритами, Mg—Zn−ферриты 
более просты в изготовлении: для их производства 
не требуется инертная среда.

Технология получения ферритовых материалов 
включает следующие основные операции, харак-
терные для керамических технологий: измельчение 
смеси исходных ферритообразующих оксидов, син-
тез смеси оксидов, измельчение синтезированной 
шихты, прессование и спекание. 

Качество ферритового материала определяется 
качеством выполнения промежуточных операций и 
химическим составом сырьевых компонентов. При-
меси, неизбежно присутствующие в исходных ок-
сидах, влияют на свойства ферритов. Как правило, 
примеси WО3 и CaО содержатся в сырье MgO, MgО 
— в Fe2O3 и Ni2O3, MnО — в Fe2O3 [8—10]. Содержание 
основного вещества в исходных компонентах может 
изменяться в пределах от 93 до 99,5 % (масс). Каждая 
партия поставляемого сырья подвергается входному 
контролю, в ходе которого проводят его химический 
анализ и контролируют физико−химические свой-
ства (удельную поверхность, активность, насыпную 
плотность) [11—14]. В ряде случаев заявленное со-
держание базового оксида бывает ниже обычного, и 
технологам приходится вводить поправки в разра-
ботанный ранее технологический процесс с целью 
снижения влияния нежелательных компонентов. 
Некоторые примеси содержатся в количестве сотых 
долей процента, но существенно ухудшают электро-
магнитные характеристики готовых материалов 
[14—17]. К ним относятся примеси серы, хлора, крем-
ния, хрома, натрия и алюминия [7].

Большую проблему представляет высокая сте-
пень агрегированности исходного сырья. Требуется 
более длительный помол для разрушения агрега-
тов и повышения насыпной плотности порошков. 
Полиэлектролиты, используемые в качестве ПАВ, 
снижают трение между частицами и способствуют 
более быстрому разрушению агрегатов при помоле, 
а при прессовании позволяют получить однород-

ные по плотности сырые заготовки. Таким образом, 
можно избежать развития зонального обособления 
при спекании и образования микротрещин. Спека-
ние активируют увеличением длительности и тем-
пературы спекания или использованием присадок, 
активирующих спекание. Традиционно в качестве 
присадок применяют легкоплавкие эвтектики — ок-
сиды меди, ванадия, вольфрама или висмута. Если 
процесс спекания не завершен, это приводит к по-
вышенному содержанию пор и снижению магнитной 
проницаемости.

Однако присадки, используемые для активи-
рования спекания и получения материала с более 
крупнозернистой структурой, влияют на диэлектри-
ческую и магнитную проницаемости, а также сдви-
гают резонансную частоту поглощения ферритового 
материала. Важно установить, какие легирующие 
добавки наиболее эффективно активируют спекание 
Mg—Zn−ферритовых радиопоглощающих материа-
лов и как они влияют на частоту поглощения. 

Важнейшим параметром радиопоглощающих 
ферритовых пластин является коэффициент ослаб-
ления отраженного электромагнитного излучения. 
В значительной степени он зависит от интерферен-
ционных явлений при отражении электромагнитных 
волн, а также от процессов поглощения электро-
магнитного излучения в результате резонансных 
явлений в феррите. Интерференционный минимум 
отражения соответствует толщине ферритовой пла-
стины, равной четверти длины электромагнитной 
волны в феррите:

  (1)

где λ0 — длина волны в вакууме; ε, µ — диэлектри-
ческая и магнитная проницаемости феррита соот-
ветственно.

Увеличение магнитной и диэлектрической про-
ницаемостей феррита снижает длину электромаг-
нитной волны в феррите и позволяет уменьшить 
толщину ферритовых пластин, что особенно важно 
при низких частотах. 

Ранее [7] было установлено влияние параметров 
микроструктуры на диэлектрическую проницае-
мость εф феррита:

  (2)

где εг — диэлектрическая проницаемость границы 
зерна; D — размер зерна; d — толщина зерногра-
ничных прослоек.

Из выражения (2) следует, что использование 
таких микродобавок, которые сегрегируются по 
границам зерен, приводит к образованию прослойки 
с большим значением диэлектрической проницае-
мости εг.

Цель работы — исследование свойств Mg—Zn−
ферритов как перспективных радиопоглощающих 
материалов мегагерцового диапазона. 
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Образцы и методы исследования

Для проверки влияния легирующих добавок 
ТiO2 и Bi2O3 на структуру и свойства радиопогло-
щающих Mg—Zn−ферритов были изготовлены три 
экспериментальные партии ферритовых радиопо-
глощающих материалов (MgО)0,4(ZnО)0,6(Fe2O3)1+δ, где 
0 ≤ δ ≤ 0,03. Первая партия соответствовала базовому 
составу. Вторая и третья содержали добавки оксидов 
ТiO2 и Bi2O3 соответственно, вводимые на операции 
второго измельчения. Ферриты изготавливали по 
стандартной керамической технологии, включающей 
следующие основные технологические операции: 

− смешение исходных оксидов в заданных про-
порциях;

− измельчение смеси в вибромельнице (I из-
мельчение);

− синтез ферритовой шихты при температуре 
920 °С;

− измельчение синтезированной шихты в вибро-
мельнице (II измельчение),

− введение связки, 
− прессование колец, 
− спекание. 
С целью исследования влияния примесей на 

микроструктуру и свойства исследуемых ферритов 
в рамках первой партии использовали сырье от раз-
ных производителей. 

Образцы Mg—Zn−ферритов опытных партий 
изготавливали в форме колец 16 × 7 × 4,4 мм. Микро-
структурный анализ проводили на сканирующем 
рентгеновском микроскопе фирмы «Карл Цейс Йе-
на», рентгеноструктурный анализ — на установке 
«Дрон−3». Для проведения исследований из каждой 
партии было отобрано по 5 образцов. 

Для определения электромагнитных свойств из 
каждой партии также было отобрано по 5 образцов. 
Разброс экспериментальных данных внутри выборки 
не превышал 5 %.

Измерения магнитной и диэлектрической про-
ницаемостей, коэффициентов отражения в режиме 
короткого замыкания образцов на металлической 
пластине в диапазоне частот 0,3—1000 МГц прово-
дили на лабораторном стенде, созданном на базе из-
мерителя комплексных коэффициентов передачи 
«Обзор−103», который был сопряжен с компьютерной 
системой регистрации и обработки сигнала. Образцы 
помещали в коаксиальную измерительную ячейку 
с рабочим сечением в области размещения образца 
16/7 мм, согласованную с коаксиальным измеритель-
ным трактом. 

Результаты и их обсуждение

Как показали исследования, все сырьевые ком-
поненты содержат примеси, и механизм их влия-
ния на структуру, физические параметры и свой-
ства ферритовых материалов пока мало изучены. 

На рис. 1, а и в табл. 1 представлены типичная микро-
структура и элементный состав, полученный в от-
дельных точках образца базовой партии. В основном 
примеси расположены по границам зерен. Крупные 
зерна практически соответствуют базовому хи-
мическому составу (см. рис. 1, а, спектры 2, 5, 7, 8). 
Напротив, более разнообразный химический состав 
характеризует мелкие зерна и межзеренные про-
межутки. 

Сырьевые оксиды содержат примеси, каждому 
металлу свойственны свои компоненты примесей. На-
пример, если сравнить спектры Mg—Zn−ферритов со 
спектрами Ni—Zn−ферритов (см. табл. 1 и 2 и рис. 1), 
то можно отметить различия по химическому соста-
ву примесей: образцы Ni—Zn−ферритов содержат 
примеси вольфрама и натрия, в то время как образ-
цы Mg—Zn−ферритов — примеси кальция. Оксид 
вольфрама WO3 используется в ферритовом произ-
водстве как активатор спекания (в качестве легко-
плавкой эвтектики), и его присутствие не ухудшает 
электромагнитных характеристик ферритов [7].

Присутствие ионов натрия приводит к заметному 
снижению диэлектрической и магнитной проницае-
мостей. Натрий — это активный щелочной элемент 
с малым радиусом, который проникает в решетку 
феррита, искажая ее, что приводит к снижению диэ-
лектрической и магнитной проницаемостей. Из рис. 1 
видно, что атомы натрия, в отличие от атомов воль-
фрама, расположены не только по границам зерен, а 
повсеместно и равномерно. Различие в спектрах по-
зволяет сделать вывод, что ионы натрия и вольфрама 
изначально присутствуют в сырье оксида никеля 
NiO, тогда как сырье MgO указанных примесей не 
содержит. Из данных табл. 2 и рис. 1, б видно, что 
примеси расположены или в мелких зернах, или по 
межзеренным границам (спектры 1, 3, 5, 6).

На рис. 2 приведена микроструктура образца 
базового состава Mg—Zn−феррита. В образце наб-
людаются небольшие поры в ~2—3 мкм, размер 
зерна составляет 10—20 мкм, образец по своей струк-
туре однородный.

Результаты рентгеноспектрального анализа 
партии 3, легированной оксидом висмута, показа-
ли отсутствие висмута внутри зерен и его наличие 
вдоль межзеренных границ (рис. 3, третья стр. об-
ложки). 

Из фотографий микроструктуры, представлен-
ных на рис. 4, а видно, что эвтектика оксида висмута 
вытянута вдоль межзеренных границ. По−видимому, 
значения поверхностного натяжения для оксида вис-
мута и феррита близки, и оксид висмута смачивает 
поверхность феррита. 

Примечательно, что атомы разных примесей, 
располагаясь по границам зерен, по−разному прояв-
ляют свои свойства. Это видно из сравнения фотогра-
фий микроструктуры образцов партий, легирован-
ных разными добавками — оксидом висмута и меди 
(см. рис 4). Результаты рентгеноспектрального ана-
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Таблица 2

Результаты рентгеноспектрального микроанализа (в %) образца Ni—Zn–феррита базового состава
[Table 2. X−Ray Spectral Data for Ni—Zn−Ferrite of Basic Composition (%)]

Но-
мер 
точ-
ки

C O F Na Mg Al Si S Cl Ca Mn Fe Ni Cu Zn W

1 35,62 30,10 — 1,48 — 0,08* 0,06** — 0,10* — — 19,44 3,65** — 9,26 0,21

2 33,90 30,26 — 1,40 — — — — — — — 19,04 3,93 — 11,14 0,33*

3 39,32* 24,20 — 0,99 — 0,05** 0,07* — — 0,05 0,13** 22,70 4,65 — 7,83 —

4 33,95 26,87 — 1,22 — — — 0,07 — — — 24,45 4,64 — 8,65 0,15

 5 30,95 28,20 — 1,69 — — — — 0,07** 0,05 0,19 23,59 4,60 0,58** 10,08 —

6 38,37 20,96 1,55 2,10* 0,05** — — — — — — 4,42** 16,04* — 16,37* 0,13**

7 28,99 31,52* — 1,61 — 0,06 0,06** — — — — 22,30 4,81 — 10,66 —

8 14,56** 9,60** — 0,96** 0,09* — — — — — 0,24* 56,79* 10,74 0,88* 6,14** —

Таблица 1

Результаты рентгеноспектрального микроанализа (в %) образца Mg—Zn–феррита базового состава
[Table 1. X−Ray Spectral Data for Mg—Zn−Ferrite of Basic Composition (%)]

Но-
мер 
точ-
ки

C O F Mg Al Si S Cl Ca Mn Fe Ni Cu Zn W

1 65,03 13,83 — 1,01 0,08 0,06 0,07 0,06 0,07 1,06 12,25 — 0,29** 4,52 0,31

2 36,42 30,73 — 2,00* — — — 0,05 — 1,66 18,14 — 0,54 10,14* 0,23**

3 59,94 15,01 — 1,58 0,05 0,07 0,13* 0,11* 1,63* 0,99 13,34 0,42* 0,70* 4,88 0,34

4 73,60* 12,11** 1,85 0,25** — — 0,11 0,06 0,38 0,42** 7,51** — — 1,34** 1,36*

5 38,89 29,13 — 1,76 — — — — — 1,71 18,74 — 0,62 8,97 —

6 52,19 23,51 — 0,98 — — 0,05** 0,04** 0,09 1,18 14,56 0,12** 0,55 5,76 0,25

7 35,71** 31,26* — 1,89 0,06 0,06 — — 0,06** 1,72 18,73 — 0,66 9,73 —

8 52,25 15,11 — 0,70 — — — — 0,12 2,24* 25,57* — — 2,84 0,85

Здесь и далее: «*» — максимальное содержание элемента; «**» —минимальное.

Рис. 1. Микроструктура образца Mg—Zn− (а) и Ni—Zn−ферритов (б). Показаны точки, в которых проводили микрорентгеноспек-
тральный анализ (спектры 1—8)

Fig. 1. Microstructure of (a) Mg—Zn− and (b) Ni—Zn−Ferrites. 
Shown are Points where Selected Area X−Ray Spectra were Taken (Spectra 1—8)
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Рис. 2. Микроструктура образца базового состава 
Mg—Zn−феррита

Fig. 2. Microstructure of Basic Composition Mg—Zn−Ferrite

Рис. 4. Микроструктура образцов Mg—Zn−феррита, 
легированного оксидом висмута Bi2O3 (а) и оксидом меди 
CuO (б)

Fig. 4. Microstructure of Mg—Zn−Ferrite Doped with (a) Bi2O3 
and (b) CuO

Рис. 5. Микроструктура образцов Mg—Zn−феррита, 
легированного оксидом висмута Bi2O3 (а) и оксидом меди 
CuO (б)

Fig. 5. Microstructure of Mg—Zn−Ferrite Doped with (a) Bi2O3 
and (b) CuO

лиза показали, что небольшие образования вокруг 
канальных пор в виде глобул (см. рис 3, б) содержат 
в основном атомы меди и кислорода. Эти небольшие 
глобулы размером порядка 0,3—1 мкм расположены 
вдоль линий межзеренных границ — в углах изло-
мов этих линий. Вероятно, поверхностное натяжение 
этой фазы превышает поверхностное натяжение 
материала зерен, и оксид меди не смачивает поверх-
ность зерен.

а

2 мкм

10 мкм

2 мкм

б

Оксид меди так же, как и висмут, играет роль 
легкоплавкой эвтектики. Поэтому можно было 
ожидать, что он будет способствовать увеличе-
нию среднего размера зерна. Однако исследования 
микроструктуры (рис. 5) показали, что это не со-
всем так. На рис. 5, а видны отдельные зерна фер-
рита, легированного оксидом висмута, тогда как 
на рис. 5, б наблюдается практически монолитная 
структура. В ранее проведенных исследованиях [8] 
было обнаружено, что даже незначительное (порядка 
0,5 %) добавление оксида меди снижает магнитную и 
диэлектрическую проницаемости феррита, что дела-
ет непригодным использование меди в ферритовом 
производстве в качестве присадки.

В целом образец, легированный оксидом вис-
мута, однородный, имеет небольшие поры порядка 
2—2,5 мкм, размер зерна составляет 20—60 мкм, 
наблюдаются канальные поры и микротрещины. 
Причиной последнего может быть развитие зональ-
ного обособления из−за агрегированности исходного 
сырья или недостаток температуры спекания. 

Результаты рентгеноспектрального анализа 
образцов, легированных добавками оксида титана, 
показали, что атомы титана также расположены 
по межзеренным границам (рис. 6). Наблюдается 
большой разброс по размеру (5—60 мкм) и ярко вы-

а

б

10 мкм

10 мкм
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Рис. 6. Микроструктура образца Mg—Zn−феррита, легиро-
ванного оксидом титана Тi2O3

Fig. 6. Microstructure of Mg—Zn−Ferrite Doped with Тi2O3

20 мкм

Рис. 8. Результаты измерений магнитной (а, в, д) и диэлектрической (б, г, е) проницаемостей образцов Mg—Zn−ферритов из раз-
ных партий: а, б — без присадок; в, г— с добавкой оксида висмута; д, е — с добавкой оксида титана

Fig. 8. (a, c, e) Magnetic and (b, d, f) Dielectric Permeabilities for Various Ferrite Batches:
(a, b) no Additives, (c, d) Bismuth Oxide Doped, (e, f) Titanium Oxide Doped

раженный раздробленный и изломанный рельеф 
поверхности.

Образцы, содержащие титан, имеют более круп-
ные поры (5—8 мкм) и более высокую их концентра-
цию. Это означает, что спекание не завершилось, и 
добавка оксида титана не способствует активирова-
нию спекания. Известно, что поры ухудшают элек-
тромагнитные параметры ферритового материала. 
Поэтому в случае использования оксида титана в 



116 Известия вузов. Материалы электронной техники. 2015. Т. 18, № 2.     ISSN 1609–3577

качестве присадки необходимо повысить темпера-
туру спекания. 

Коэффициенты отражения образцов на ме-
таллической пластине выявили сдвиг частоты по-
глощения у материалов, легированных оксидами. 
У образцов, легированных оксидом титана, на-
блюдается сдвиг пика поглощения в сторону более 
низких частот, а у образцов, легированных оксидом 
висмута, — сдвиг в область более высоких частот по 
сравнению с образцом базовой партии (рис. 7, третья 
стр. обложки).

Результаты измерений магнитной и диэлектри-
ческой проницаемостей представлены на рис. 8. До-
бавка оксида висмута несколько снижает магнитную 
и диэлектрическую проницаемости, а добавка титана 
увеличивает диэлектрическую проницаемость фер-
рита. Существенное увеличение диэлектрической 
проницаемости можно объяснить формированием 
межзеренных прослоек с высоким значением εг. 

Вероятно, ионы кальция Ca2+, содержащиеся в 
феррите базового состава (см. табл. 1), вступают во 
взаимодействие с ионами титана Ti4+ и образуют 
CaTiO4, имеющий высокое значение диэлектриче-
ской проницаемости.

Оксид висмута способствует образованию более 
крупнозернистой структуры с более подвижными 
доменными границами, т. е. происходит уменьше-
ние эффективной массы доменных границ. Согласно 
исследованиям, проведенным ранее [5], это приво-
дит к смещению пика поглощения в область более 
высоких частот. Большое количество пор образца, 
содержащего оксид титана, способствует снижению 
подвижности доменных границ, т. е. увеличению их 
эффективной массы, благодаря чему уменьшается 
резонансная частота доменных границ [5].

Заключение

Установлено, что в исследованных образцах 
магний−цинковых ферритов примесные атомы рас-
положены вдоль межзеренных границ. Характер 
образований определяется типом атомов: Bi об-
разует продолговатые прослойки между зернами, 
Cu — включения в виде островков возле выхода 
канальных пор. 

Показано, что оксид титана не является актива-
тором спекания. Добавка оксида висмута активирует 
спекание и приводит к образованию крупнозерни-
стой и однородной структуры. 

Добавка оксидов висмута обуславливает неко-
торое снижение диэлектрической и магнитной про-
ницаемостей Mg—Zn−феррита в диапазоне частот 
до 1000 МГц. Добавка оксида титана увеличивает ди-
электрическую проницаемость в диапазоне частот до 
1000 МГц, что важно для уменьшения длины волны 
радиопоглощающих ферритовых материалов.

Выявлено, что добавка оксида титана приводит 
к сдвигу частоты поглощения поликристаллического 

Mg—Zn−ферритового материала в сторону нижних 
частот, а висмута — в сторону верхних частот. 

Показано, что легирующие добавки можно рас-
сматривать как инструмент, регулирующий длину 
волны и диапазон поглощения радиопоглощающих 
ферритовых материалов. 
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Abstract. Promising absorbing materials along with Ni−Zn−ferrites are 
Mg—Zn−ferrites, as they are also intensively absorb electromagnetic 
waves in the frequency range from 50 MHz to 1000 MHz. The main 
advantage of the Mg−Zn−ferrite is that it is an inexpensive raw mate-
rial magnesium oxide. The aim of this work was to study the effect of 
alloying elements — TiO2 and Bi2O3, — as well as impurities on the 
microstructure and properties of radar Mg—Zn−ferrite. The influence 
of alloying elements and impurities on the magnetic and dielectric 
constant of Mg—Zn−ferrite absorbing materials has been revealed. 
The addition of bismuth oxide causes a reduction of the permittivity and 
permeability Mg—Zn−ferrite in the range of up to 1000 MHz. Addition 
of titanium oxide increases the dielectric constant in the range of up 
to 1000 MHz, which is important to reduce the wavelength of radar 
ferrite materials. Addition of titanium oxide leads to a frequency shift 
of the absorption Mg—Zn−polycrystalline ferrite material towards lower 
frequencies, and bismuth — towards high frequencies.
Thus, the dopant can be regarded as a tool to regulate the wavelength 
range of the absorption of radar and ferrite materials.

Keywords: sintering, dopants, microchemical analysis, magnetic 
permeability, dielectric permeability, absorption spectrum.
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МОДЕЛИРОВАНИЕ 
ПРОЦЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

SIMULATION OF PROCESSES AND MATERIALS

Исследовано структурное совершен-
ство кристалла GaSb : Te, выращенного 
во время беспилотного китайского 
космического эксперимента. Методом 
количественной рентгеновской топо-
графии показано высокое структурное 
совершенство этого кристалла, в боль-
шей его области, которая соответство-
вала кристаллизации округлого фрон-
та. В то же время выявлены дефекты, 
связанные с образованием области 
роста грани через некоторое время по-
сле начала кристаллизации. Контроль 
параметров во время ростового про-
цесса отсутствовал. Проведен анализ 
возможных факторов, повлиявших на 
особенности роста данного кристалла. 
Исследования выполнены с использо-
ванием двухмерной карты измеренных 
концентраций Te в кристалле и резуль-
татов математического моделирова-
ния ростового процесса. 

Ключевые слова: микрогравитация, 
рост кристаллов, GaSb : Te, метод 
Бриджмена, тепломассоперенос, кон-
векция, численное моделирование, 
распределение примеси. 

Введение

В отличие от методологии 
подготовки, проведения и анализа 
космического эксперимента, из-
ложенной в работе [1], выращива-
ние кристалла GaSb : Te методом 
Бриджмена во время экспедиции 
китайского автоматического кос-
мического аппарата было про-
ведено при полном отсутствии 
контроля параметров роста [2]. 
Однако предварительное изучение 
образцов этого кристалла показало 
в целом его высокое совершенство 
и ряд важных отличий от кристал-
лов, выращенных на космических 
аппаратах серии «Фотон»: отсут-
ствие явно выраженной слоистой 
неоднородности, более высокий 
уровень однородности слитка по 
диаметру. 

По мнению авторов, наряду 
с традиционной методологией [1] 
представляет интерес подход по 

экспериментальному выявлению 
высокоточными методами росто-
вых особенностей, мешающих 
росту совершенного кристалла, 
с последующим теоретическим 
осмыслением этих данных и прак-
тическими рекомендациями. Поэ-
тому анализ образцов в работе [3] 
стал основой для развития тео-
ретических моделей и восстанов-
ления условий роста различных 
зон кристалла, влияния на них 
конвективных потоков в ходе ро-
стового процесса. Применительно 
к условиям микрогравитации ин-
терес представляет исследование 
закономерностей термогравита-
ционной и термокапиллярной кон-
векций и их влияния на вхождение 
легирующей примеси в растущий 
кристалл. В частности, вызыва-
ет интерес анализ природы по-
лосчатой микронеоднородности 
кристалла в области роста грани, 
причиной которой могли быть 
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микрогравитационные осцилляции и флуктуации 
температуры, вызванные нарушением штатной ра-
боты технологической установки. 

В процессе теоретического анализа применяли 
расчетные модели различной сложности: 

− cопряженные — с учетом компоновки, мате-
риалов и кристаллизации вещества в космической 
ампуле;

− упрощенные (гидродинамические) для моде-
лирования тепломассопереноса в расплаве с учетом 
оттеснения примеси на фронте кристаллизации 
(ФК). 

Все эти модели разработаны на основе как ба-
зовой версии пакета программ AnsysFluent [4], так и 
ряда написанных авторами пользовательских UDF−
подпрограмм на языке C++, позволивших расширить 
базовые возможности этого пакета для конкретных 
задач (например, для описания оттеснения приме-
си на ФК, учета осцилляций — микрогравитации и 
температуры нагревателя). 

Результаты космического эксперимента 
и рентгеновской топографии выращенного 

кристалла 

Результаты космического эксперимента опубли-
кованы в работе [5], но относительно условий роста 
кристалла во время космического полета нет полной 
ясности. В ходе эксперимента контроль температуры 
не проводили, а результаты наземных испытаний по-
лучены на пустой ампуле и не дают представления 
о реальном распределении температуры в процессе 
роста кристалла. Ростовая установка представляла 
собой центральный нагреватель, окруженный слоем 
теплоизолятора, в полостях которого ближе к пери-
ферии размещались ампулы с загрузками вещества. 
Таким образом, эксперимент проводили в условиях 
асимметричного теплового поля. Установка не была 
снабжена датчиками контроля температуры, режим 
эксперимента (мощность нагревателя и время на-
грева) был подобран на Земле и повторен в космосе. 
Через определенное время после начала экспери-
мента подачу электропитания на нагреватель пре-
кращали, и охлаждение печи протекало естествен-
ным путем. Плавление и кристаллизация успешно 
прошли только на одном из четырех загруженных 
образцов. На остальных образцах наблюдали полное 
расплавление затравок, неориентированный рост и, 
как следствие, сильную блочность образцов. Именно 
этот единственный образец был ранее исследован 
авторами в работе [3]. 

Весь эксперимент, включая нагрев и полное 
охлаждение, длился 8 ч, из которых на рост кристал-
ла пришлось 1—2 ч. При этом осевой температурный 
градиент оценивали в интервале 500—1000 К/м. 
Длина закристаллизовавшейся части образца со-
ставила 0,025 м, скорость роста — 0,012—0,025 м/ч. 
Исходный образец для исследований методами одно-

кристальной проекционной и количественной двух-
кристальной рентгеновской топографии представлял 
собой продольный срез кристалла, сделанный вдоль 
оси слитка параллельно плоскости (110). Этот образец 
имел форму полуцилиндра длиной 0,03 м, шириной 
0,006 м и толщиной ~0,003 м. 

В результате исследования образца методом 
количественной рентгеновской топографии [6, 7] 
построена двухмерная карта распределения Te в 
кристалле, на основе которой были выявлены харак-
терные области кристаллизации — округлого фронта 
(А) и грани (В) (рис. 1, а). Кроме того, построены рас-
пределения Te в трех продольных сечениях образца 
(a—a), (b—b), (c—c) по данным измерения параметра 
решетки с учетом его корреляции с концентрацией 
Te (см. рис. 1, б—г). 

Распределение Te имеет характерные отличия 
для разных продольных сечений, по−разному отли-
чаясь от ожидаемого концентрационного профиля в 
невесомости. Имеет место неоднородность, сильнее 
выраженная в радиальном направлении. Так, в се-
чении (a—a) на начальном участке, соответствую-
щем выращиванию в течение ~1 ч, наблюдается рост 
концентрации примеси в диффузионном режиме, но 
в последующем происходит ее снижение. В сечении 
(b—b) это снижение проявляется раньше и заметнее. 
В сечении (c—c) выявлены существенные немонотон-
ности в распределении примеси, которые вызваны 
ростом грани (111), что объясняет наличие концен-
трационного максимума Te между 0,010 и 0,014 м. 

Наличие этих экспериментальных данных по-
служило основой для анализа условий роста кри-
сталла GaSb : Te в космическом эксперименте и объ-
яснения возникающих особенностей распределения 
Te в образце. В методическом плане потребовалось 
применить модельные представления, адекватно 
описывающие влияние условий роста кристалла на 
вхождение в него примеси. С этой целью использова-
ли математические модели тепломассопереноса раз-
ной степени сложности: гидродинамическую модель 
(для конвективного тепломассопереноса в расплаве) и 
сопряженную (для кондуктивно−конвективных про-
цессов переноса для полной ростовой сборки). 

Принципиальная схема и сопряженная модель 
кристаллизационного процесса

Технические детали эксперимента по выра-
щиванию в космосе кристалла GaSb : Te методом 
Бриджмена (конструкция печи и расположение в ней 
4 ампул с образцами) приведены в работе [5]. Прин-
ципиальная схема и соответствующая сопряженная 
модель процесса приведены на рис. 2. Внутри нагре-
вателя 1, поддерживающего заданный продольный 
(вдоль оси x) температурный градиент, расположена 
кварцевая ампула 2, которая содержит исходную ци-
линдрическую заготовку монокристалла GaSb : Te 6, 
выращенного методом Чохральского, закрепленную 
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графитовыми вставка-
ми 3. Наличие радиально-
го градиента температуры, 
обусловленного исходной 
асимметрией теплового 
поля в ростовой установке, 
не учитывали для более 
отчетливого выявления 
влияния на тепловое поле 
конвективного движения 
расплава. Если из−за уве-
личения длины образца 
при кристаллизации пра-
вая вставка 4 сломается, то 
расплав будет вытеснен в 
резервную пустоту и бло-
кирован вставкой 5. Раз-
меры ампулы — диаметр 
0,010 м, длина 0,065 м; об-
разца — диаметр 0,006 м, 
длина 0,03 м. 

ФК перемещается сле-
ва направо со скоростью 
VS вследствие охлажде-
ния ампулы с постоянной 
скоростью. В начальный 
момент после расплавления исходной заготовки изо-
терма кристаллизации Tm соответствует координате 
x = 0, слева от которой находится нерасплавленная 
затравка 6, справа — расплав 7, не полностью запол-
няющий ампулу. Его ограничивает свободная поверх-
ность 8, которая по мере кристаллизации приближа-
ется и затем полностью соприкасается со вставкой 4. 
Эту особенность процесса 
моделировали следующим 
образом: предполагали, 
что ампула полностью за-
полнена расплавом, а на 
обтекаемой стороне 4 вы-
полняется условие сколь-
жения. После соприкосно-
вения расплава и вставки 4 
оно изменяется на условие 
прилипания, что приводит 
к замедлению течения рас-
плава. 

Хо тя экспери мен т 
изначально проводили в 

условиях асимметрии теплового поля, изменение 
скорости движения расплава может менять величи-
ну этой асимметрии. По данным рис. 1, а, первое уве-
личение размера грани В произошло на расстоянии 
~0,006 м от затравки, что соответствовало моменту 

Рис. 1. Карта распределения Te в кристалле GaSb : Те с харак-
терными областями кристаллизации — округлого фронта А 
и грани В (а) и распределения концентрации Te (б—г) вдоль 
линий (a—a), (b—b) и (c—c) в кристалле соответственно: 
б—г: 1 — измерения выполнены методами 
пространственно−разрешающей фотолюминесценции; 
2 — методом количественной рентгеновской топографии

Fig. 1. GaSb : Те Crystal Data:
(a) Te distribution map in GaSb : Те crystal with typical 
crystallization regions: (A) rounded inreface and (B) edge; (b, c, 
d) Te distribution along the (a—a), (b—b) and (c—c) lines in the 
crystal measured by (1) spatial resolution photoluminescence 
and (2) quantitative X−ray topography

Рис. 2. Схема сопряженной модели кристаллизации GaSb : Te методом Бриджмена: 
1 — нагреватель; 2 — кварцевая ампула; 3—5 — графитовые вставки; 6 — кристаллическая 
затравка; 7 — расплав GaSb : Te; 8 — свободная граница расплава в начале кристаллиза-
ции; 9 — участок свободной поверхности, возникающий в процессе кристаллизации 
при x ≈ 0,008 м. Стрелка — направление движения ФК со скоростью VS 

Fig. 2. Conjugate Bridgman GaSb : Те Crystal Growth Setup:
(1) heater, (2) quartz ampoule, (3—5) graphite inserts, (6) crystalline seed, (7) GaSb : Те melt, 
(8) free melt inreface at crystallization onsetl, (9) free surface area formed during crystallization 
at x ~ 0.008 m. Arrow shows crystallization front movement direction at speed VS
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соприкосновения расплава и вставки 4 и, возможно, 
оно вызвано именно этим воздействием.

Перенос тепла и примеси в расплаве обусловлен 
действием термогравитационной и термокапилляр-
ной конвекций. В данном случае рассмотрен вариант 
ориентации вектора микрогравитации µg перпен-
дикулярно к оси ампулы. Термокапиллярную кон-
векцию учитывали на участке 9 и не учитывали на 
свободной границе 8. 

Сопряженная модель позволяет рассчитывать 
динамические изменения формы и скорости движе-
ния ФК при охлаждении ампулы. Для твердых тел 
различных материалов (кварца, графита, кристалли-
ческого GaSb) решают уравнения теплопровод ности 
относительно энтальпии h = CpT. Уравнения тепло-
проводности в расплаве и кристалле GaSb решают 
с учетом процесса кристаллизации. Предполагают, 
что между кристаллом (твердой фазой) и расплавом 
(жидкой фазой) существует промежуточная фаза — 
область кристаллизации при значениях температу-
ры T, больших температуры солидуса Tsol и меньших 
температуры ликвидуса Tliq, в которой задается ли-
нейное изменение доли жидкой фракции посредством 
коэффициента β = (T − Tsol)/(Tliq − Tsol). Поле изотерм 
в расплаве и кристалле при Tsol = 984 К < T < Tliq =
= 985 К соответствует области кристаллизации 
между расплавом и кристаллом: 

  (1) 

где Cp — теплоемкость задается постоянной вели-
чиной; ρ(T), λ(T) — плотность и теплопроводность 
соответственно, зависящие от температуры; VS =
= (VS, 0) — вектор скорости движения ампулы; 
Q = βHL — объемный источник, учитывающий вы-
деление скрытой теплоты кристаллизации HL в об-
ласти кристаллизации, β = 0 при T < Tsol в кристалле. 
Положение ФК соответствует изотерме ликвидуса. 

При T > Tliq решают следующую систему урав-
нений конвективного тепломассопереноса в распла-
ве: 

 ∂(ρV)/∂t + ∇(ρVV) = −∇p + ∇(µ∇V) + ρg; (2)

 div(ρV) = 0; (3)

 ∂(ρh)/∂t +∇(Vρh) = ∇(λ∇T); (4)

 ∂С/∂t + ∇(VС) = ∇(D∇С), (5)

где V = (Vx, Vy) — вектор скорости; p — давление; 
g = (0, µg) — вектор гравитации; µ(T) — динамиче-
ская вязкость. 

Изменение теплового поля вследствие охлаж-
дения ампулы моделировали путем задания изме-
няющегося во времени t линейного распределения 
температуры T(t) на ее внешних боковых стенках: 

 T(t) = 903 + 13,7(x − VSt), (6)

где VS = 3 · 10−6 м/с — скорость кристаллизации. 
На торцевых поверхностях ампулы задавали адиа-
батические условия, на контактных твердых по-
верхностях — условия сопряжения по температуре. 
На границах расплава задавали условие прилипа-
ния: V = 0. 

Начальная концентрация примеси в расплаве 
C = С0. Граничные условия для концентрации имели 
следующий вид: 

− на ФК (при T = Tliq) 

D∇C = (1 − K0) VC; 

− на боковых стенках ампулы (y = 0 и y = H)

∇C = 0; 

− на правом торце (x = L)

C = С0. 

Теплофизические параметры задавали с учетом 
данных работ [8, 9] (таблица). 

Оценки макронеоднородности распределения 
примеси на фронте кристаллизации 

Возможность определения условий роста ис-
следуемого кристалла по данным о неоднородности 
его состава основана на существовании зависимости 
эффективного коэффициента распределения приме-
си Keff от скорости роста кристалла и интенсивности 
перемешивания жидкой фазы. 

Для изучения зависимости Keff от величины 
микрогравитации, геометрии области расплава и 
тепловых условий применяли упрощенную модель 
[10]. В рамках этой модели рассматривается кри-
сталлизация с постоянной скоростью VS плоского 
слоя расплава GaSb : Te толщиной Н и длиной L, на-
ходящегося в гравитационном поле µg и продольном 
температурном градиенте (см. рис. 2). 

В системе координат, связанной c движущимся 
ФК, решают уравнения (1)—(5) без учета процесса 
кристаллизации. На границах расплава выполняют-
ся условия прилипания (V = 0); задаются следующие 
значения температуры: T = Tsol при x = 0 (на ФК), 
T = TW при x = L (на правом торце) и адиабатические 
условия на боковых границах. Начальная концентра-
ция примеси в расплаве составляет C = С0. Гранич-
ные условия для концентрации имеют вид

D∇C = (1 − K0)VSC, при x = 0; 

C = С0, при x = L; 

∇C = 0 при y = 0 и y = H (на боковых границах). 
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Расчеты проводили при двух скоростях кри-
сталлизации: VS = 3 · 10−6 и 6 · 10−6 м/с; значение 
микрогравитации варьировали в пределах µg/g0 =
= 1,6 · 10−5÷2,2 · 10−3, где g0 = 9,8 м/с2. Искомое значе-
ние Keff рассчитывали по следующей формуле: 

Keff = , 

где <C> — среднее значение расчетной концентра-
ции примеси на ФК. Расчеты выполнены для следую-
щих размеров области расплава H · L [м × м]: 0,006 ×
× 0,015; 0,015 × 0,04; 0,03 × 0,09; 0,05 × 0,15 и 0,1 × 0,4. 

Анализ данных концентрационного расслоения 
(радиальной неоднородности) расплава, выражаемо-
го отношением максимального CLmax и минимального 
CLmin значений концентрации примеси на ФК (рис. 3) 
показал следующее. Во всех случаях, даже при наи-
меньших скоростях конвекции V∞, распределение 
примеси в расплаве характеризуется существенной 
радиальной (вдоль оси y) неоднородностью. Здесь и 
далее по тексту обозначение V∞ имеет смысл ско-
рости конвекции вдали от ФК. Значения V∞ берут 
равными максимальной величине модуля скорости 

 по данным 2D−моделирования [10]. 
При высоких скоростях конвекции сильное переме-
шивание расплава приводит к вымыванию примеси 
из диффузионного слоя и увеличению ее концентра-
ции в объеме расплава. 

Для ячеек малого объема (0,006 × 0,03 и 0,015 ×
× 0,04 м2) повышение концентрации в центральной 
части объясняется накоплением примеси за время 
процесса и ее переносом конвективным потоком. Ра-
диальная неоднородность в расплаве присутствует 
практически всегда (даже при V∞ ~ VS) и ее зависи-
мость от скорости конвекции характеризуется нали-
чием максимума. Начиная с размера 0,03 × 0,09 м2, 
наблюдается заметное увеличение максимального 
значения CLmax/CLmin и, по−видимому, его смещение 
по мере увеличения размера ячейки. 

Ниже приведены значения V∞ в зависимости от 
остаточной микрогравитации µg/g0, полученные в 
результате 2D−моделирования для ячейки размером 
0,006 × 0,03 м2 при осевом градиенте температуры 
10 К/см. 

µg/g0  V∞, м/с 
6,0 · 10−5  2,0 · 10−7 
4,8 · 10−4  1,5 · 10−6 
6,0 · 10−4  1,9 · 10−6 
9,6 · 10−4  2,9 · 10−6 
4,8 · 10−3  1,5 · 10−5 
1,6 · 10−2  4,9 · 10−5 
2,6 · 10−2  8,3 · 10−5 
5,3 · 10−2  1,4 · 10−4 
9,6 · 10−2  2,8 · 10−4 

Уровень µg для различных космических аппа-
ратов составляет ~10−5—10−4, что в рассматриваемом 
случае должно вызывать конвекцию со скоростью 
порядка ~10−8—10−6 м/с. 

В условиях бесконтактного роста кристалла, 
когда его диаметр меньше внутреннего диаметра 
ростового контейнера, вблизи ФК образуется уча-

Рис. 3. Отношение максимального (CLmax) и минимального 
(CLmin) значений концентрации примеси в расплаве на ФК 
по результатам 2D−численного моделирования для скоро-
сти кристаллизации VS 3 · 10−6 м/с (1–5) и 6 · 10−6 м/с (6) 
и для ячеек разного размера H × L, м2: 
1 — 0,006 × 0,015; 2 — 0,015 × 0,04; 3 — 0,03 × 0,09; 
4 — 0,05 × 0,15; 5 — 0,1 × 0,4; 6 — 0,015 × 0,04 

Fig. 3. Ratios of (CLmax) Maximum and (CLmin) Minimum Impurity 
Concentrations in the Melt at the Crystallization Front as per 
2D Numerical Simulation for Crystallization Speed VS: (1—5) 
3 · 10−6 m/s and (6) 6 · 10−6 m/s for different cell sizes H × L, m2:
(1) 0.006 × 0.015; (2) 0.015 × 0.04; (3) 0.03 × 0.09; 
(4) 0.05 × 0.15; (5) 0.1 × 0.4; (6) 0.015 × 0.04

Теплофизические параметры для построения 
модели кристаллизационного процесса

[Thermophysical Parameters for Crystallization 
Model]

Параметр GaSb Графит Кварц

Температура 
плавления (TS), К 985 — —

Плотность (ρ), кг/м3 5610 (885 К)
6060 (1000 К) 2000 2200 

Динамическая 
вязкость (µ), Па ⋅ c 0,192 (1000 К) — —

Кинематическая 
вязкость (ν), м2/с 0,32 ⋅ 10−6 — —

Коэффициент 
теплового расширения 
(βT), К−1

9,6 ⋅ 10−5 — —

Теплопроводность (λ), 
Дж/(м ⋅ с ⋅ К)

7,81 (885 К)
10,2 (985 К)
21,7 (1000 К)

20 2,32 

Теплоемкость (CP), 
Дж/(кг ⋅ К)

330 837 1460 

Изменение 
поверхностного 
натяжения (σТ), Н/м ⋅ К

1,5 ⋅ 10−5 — —

Скрытая теплота 
кристаллизации (HL), 
Дж/кг

3,36 ⋅ 105 — —

Коэффициент 
диффузии Te (D), м2/с 5 ⋅ 10−9 — —

Равновесный 
коэффициент 
распределения Te (K0)

0,37 — —
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сток свободной поверхности расплава, называемый 
мениском (основная часть расплава находится в 
контакте со стенками контейнера). В процессе роста 
кристалла мениск движется вместе с ФК. Такая мо-
дель обсуждалась в работе [11], главным образом в 
плане происхождения мениска. Высота мениска за-
висит от его формы, расстояния между кристаллом 
и стенкой контейнера δl, угла смачивания расплавом 
стенки контейнера αm и угла роста ε. Для роста кри-
сталла постоянного диаметра справедлива следую-
щая формула: 

  (7) 

Было выполнено 2D−моделирование движения 
расплава в условиях наличия свободной поверх-
ности вблизи ФК. Расчеты для ячейки размером 
0,006 × 0,03 м2 проводили по методике, описанной 
в работе [10] при отсутствии гравитации, скорости 
роста кристалла VS = 3 · 10−6 м/с и осевом градиенте 
температуры G = 370 К/м. Значение δl принимали 
равным 10−4, 2 · 10−4, 3 · 10−4 и 5 · 10−4 м. 

Мениск моделировали двумя симметричными 
участками боковой поверхности расплава высотой 
hm, которую определяли по формуле (7) при значени-
ях углов αm = 121°, ε = 28° [3]. Результаты 2D−расчета 
удовлетворительно описываются квадратичной ап-
проксимацией: 

 V∞ = 20 δl2. (8)

На рис. 4 представлена зависимость V∞(δl), из 
которой видно, что при µg/g0 < 10−3, даже при не-
высоком градиенте температуры 370 К/м, значения 
скорости потока на порядок превышают скорость 
термогравитационной конвекции (см. выше). Таким 
образом, при малых значениях остаточной гравита-
ции превосходящий вклад в конвективное переме-
шивание расплава будет вносить термокапиллярная 
конвекция (конвекция Марангони), обусловленная 
градиентом поверхностного натяжения расплава в 
условиях неоднородного теплового поля. 

Оценка внешних воздействий 
на рост и микронеоднородность кристалла 

в области грани 

Распределение концентрации Te как для округ-
лого ФК (см. область A, рис. 1, а), так и в зоне роста 
грани (см. область B, рис. 1, а) измеряли путем усред-
нения вдоль линий, параллельных ФК (рис. 5). 

Известно, что даже очень слабые силы могут вы-
звать небольшие (несколько десятков микрометров) 
периодические перемещения ампулы, а следователь-
но, и колебания температуры на ФК, которые заметно 
влияют на микронеоднородность кристалла. Иссле-
дованию влияния нестационарных воздействий на 
рост кристалла был посвящен ряд расчетных работ. 
В работе [12] рассчитано влияние осцилляций ско-

рости роста на концентрационную микронеоднород-
ность в приближении пограничного слоя. Аналогично 
модели Бартона—Прима—Слихтера [10] решали 
уравнение диффузии примеси в пределах погранич-
ного слоя постоянной толщины δ, но скорость роста 
задавали синусоидальной зависимостью от времени. 
Эти расчетные данные хорошо согласуются (в преде-
лах 10—15 %) с измеренными значениями примесной 
микронеоднородности [13]. 

Более сложное моделирование выполнено в 
работе [14] на основе сопряженного 2D−решения 
уравнений Навье—Стокса, тепломассопереноса 
в расплаве и уравнения теплопроводности в кри-
сталле. Исследовали влияние на скорость роста 
и примесную микронеоднородность кристалла 
GaAs : Si синусоидальных флуктуаций (с частотой 
f при постоянной амплитуде A = 0,5) температуры 
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Рис. 4. Зависимость скорости конвективного потока V∞ от за-
зора δl между боковой поверхностью кристалла и стенкой 
контейнера по результатам 2D−моделирования с учетом 
конвекции Марангони (1) и при аппроксимации (2) по 
формуле (8)

Fig. 4. Convective Flow Speed V∞ as a Function of Gap δl between 
the Crystal Side Edge and Container Wall 
as per 2D Simulation Taking into Account (1) Marangoni 
Convection and (2) Approximation with Eq. 8

Рис. 5. Распределение концентрации теллура CTe в областях 
округлого фронта (1) и роста грани (2) на участке роста 
кристалла 6,9 · 10−3 < x < 9,9 · 10−3 м (см. рис. 1, а)

Figure 5. CTe Tellurium Concentration Distributions in (1) Rounded 
Front Regions and (2) Edge Growth for Crystal Growth Range 
6.9 · 10−3 < x < 9.9 · 10−3 m (Fig. 1, a)
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на боковых стенках ампулы TW: T(t) =
= TW + 0,5sin(2πft). Эти расчеты показа-
ли, что осцилляции на средних частотах 
(f ~ 0,1 Гц) вызывают малую примесную 
микронеоднородность (~10−4—10−3), но при 
низких частотах (f ~ 0,001 Гц) ее уровень 
становится неприемлемо высоким (~10−2). 

В работе [15] показано, что влияние на 
микронеоднородность высокочастотных 
колебаний, обусловленных вибрацией 
установки, малó по сравнению с низкоча-
стотными воздействиями из−за преры-
вистого перемещения ампулы или неста-
бильного поддержания температуры на 
нагревателе. 

В исследованном авторами данной работы образ-
це GaSb : Te наличие примесных полос роста обнару-
жено в области роста грани. Их возникновение может 
быть обусловлено прерывистым низкочастотным 
(с частотой ниже 0,01 Гц) перемещением образца в 
неоднородном температурном поле ростовой камеры, 
что вызывает изменение переохлаждения на ФК и, 
как следствие, изменение скорости роста (об этом 
однозначно говорит меняющийся размер грани). 

Проведенные предварительные оценки пока-
зали, что даже малый шаг перемещения ампулы 
(~50 мкм) при осевом градиенте 600 К/м вызывает 
ощутимые колебания температуры. Более деталь-
ный анализ выполнен на основе ряда оценочных 
расчетов по сопряженной модели кристаллизации, 
представленной выше. 

Стационарный (без рывков) рост кристалла соот-
ветствует остыванию ампулы с некоторой заданной 
скоростью. Это сопровождается ростом кристал-
лической фазы и уменьшением области расплава. 
Расчетное положение ФК отслеживают по изотер-
ме ликвидуса Tliq = 985 К. Если в начале процесса 
кристаллизации на торцах ампулы максимальная 
и минимальная температуры составляли 1025 и 
935 К соответственно, то с течением времени их 
значения понижаются. Температурный градиент на 
нагревателе поддерживали на уровне 1300 К/м, но 
на боковых границах расплава он несколько меньше 
(~1000 К/м). 

Изменения поля температуры и картины те-
чения расплава при µg/g0 = 10−2 показаны на рис. 6. 
Для начальной стадии учитывается только термо-
гравитационная конвекция, при которой максималь-
ная скорость расплава достигает Vmax = 1,2 · 10−4 м/с 
(см. рис. 6, а), а для промежуточной стадии дополни-
тельно учитывается термокапиллярная конвекция 
на участке свободной поверхности 9 (см. рис. 2), при 
которой скорость конвекции возрастает до Vmax =
= 5,7 · 10−4 м/с (см. рис. 6, б). Можно сделать вывод, что 
рост кристалла от начальной стадии сопровождается 
продольным сплющиванием вихря под действием 
термогравитационной конвекции и уменьшением 
максимального значения модуля скорости до момента 

образования участка свободной поверхности, когда 
начинает действовать термокапиллярная конвекция, 
и скорость увеличивается примерно в 5 раз. 

По сопряженной модели кристаллизации сдела-
на оценка влияния возможных внешних нестацио-
нарных воздействий на скорость кристаллизации: 
осциллирующего поля микрогравитации и принуди-
тельной модуляции температуры нагревателя. 

В условиях космического полета микрогравита-
ция может менять свою величину и пространствен-
ную ориентацию. Это воздействие было оценено при 
µg/g0 = 10−2 (данная величина обеспечивает скорость 
перемешивания, сопоставимую с интенсивностью 
термокапиллярной конвекции) и значительной ам-
плитуде (~20 %) ее осцилляций при среднем уровне 
частоты (f = 0,1 Гц), задаваемых по формуле 

 µg(t) = 9,81[1 + 0,2sin(2πft)].  (9) 

Оценка влияния этого воздействия на колеба-
ния модуля скорости Vmax и среднюю концентрацию 
примеси Cf на ФК показала, что при средней вели-

Рис. 7. Колебания модуля скорости Vf вблизи ФК, вызванные 
совместным действием осцилляций микрогравитации и 
температурного профиля на стенке ампулы в соответствии 
с формулами (9) и (10)

Figure 7. Speed Vf Absolute Value Variation at the Crystallization 
Front Caused by Joint Action of Microgravity Oscillations and 
Temperature Profile at the Ampoule Wall as per Eqs. (9) and (10)

Рис. 6. Изотермы ([K]) и линии тока при µg/g0 = 10−2 для двух стадий кристал-
лизации, которым отвечают максимальные скорости расплава Vmax, м/с:
а — 1,2 · 10−4; б — 5,7 · 10−4

Fig. 6. Isotherms ([K]) and Current Lines for µg/g0 = 10−2 at Two Crystallization 
Stages with the Highest Melt Speeds Vmax, m/s: (а) 1.2 · 10−4; (b) 5.7 · 10−4

а

б

Т 
=

 9
7

3
 К

9
4

5

965

9
81

985

985

9
4

5

1003

1011

1022

1014

9
7

7



 125МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

чине Vmax = 1,2 · 10−4 м/с достигается значительная 
амплитуда колебаний скорости (~20 %), но амплитуда 
колебаний концентрации примеси от среднего уров-
ня Cf ~ 1,47 мала (~2 %). 

Более существенными оказались осцилляции 
продольного профиля температуры на боковой стен-
ке ампулы, которые вызывали изменение тепловых 
условий (перегрев или переохлаждение) вблизи ФК. 
Эти осцилляции задавали при более низкой частоте. 
Можно сказать, что такое воздействие моделиру-
ет продольно−прерывистое перемещение ампулы 
в печи для классического метода Бриджмена или 
учитывает возможные тепловые осцилляции при 
охлаждении ампулы в рассматриваемом космиче-
ском эксперименте. Его задавали по модифициро-
ванной формуле (6) в следующем виде: 

 TW(t) = [903 + 13,7(x − VSt)] [1 + Asin(2πft)],  (10)

где f = 0,01 Гц — частота; A = 0,005 — амплитуда 
осцилляций температуры (~4,5 К). 

Результаты расчетов, приведенные на рис. 7, 
показывают, что даже незначительная амплитуда 
колебаний температуры TW(t) вызывает значитель-
ные колебания модуля скорости Vf вблизи ФК. При 
этом более высокочастотные микрогравитационные 
осцилляции с частотой f = 0,1 Гц проявляются сла-
бее, и их амплитуда модулируется колебаниями 
продольного градиента температуры. 

Эти результаты позволяют выделить колебания 
температуры вблизи ФК как наиболее значимые не-
стационарные возмущения ростового процесса. Это 
подтверждается также анализом на основе теоре-
тических представлений об образовании грани на 
округлом ФК [16]. Так, для роста округлого (атомно−
шероховатого) фронта требуется малое переохлаж-
дение (∆T/T ~ 10−3), и приближенно можно считать, 
что округлый ФК соответствует изотерме кристал-
лизации. Однако рост грани происходит по послойно-
му механизму, при котором переохлаждение должно 
быть на несколько порядков больше (∆T/T ~ 0,1). При 
этом скорость роста атомно−шероховатой поверх-
ности (округлый фронт) зависит от переохлаждения 
линейно, тогда как зависимость скорости роста грани 
от переохлаждения — квадратичная или более вы-
сокой степени (в зависимости от механизма роста). 
Таким образом, колебания переохлаждения на ФК 
оказывают на рост грани значительно более сильное 
воздействие. 

Заключение

С применением методов рентгеновской топогра-
фии построена двухмерная карта распределения 
примеси в кристалле GaSb : Te, выращенном в усло-
виях микрогравитации. Эта карта послужила осно-
вой для выявления особенностей роста кристалла и 
объяснения механизмов формирования в нем при-

месной неоднородности. Данные о распределении 
примеси в образце — экспериментальная основа для 
анализа параметров кристаллизации (скорости ро-
ста кристалла и максимальной скорости конвекции) 
и адекватного применения теоретических моделей 
(аналитических и численных).

Проанализирован ряд факторов, которые с 
высокой долей вероятности влияют на параметры, 
характеризующие качество выращенного в космосе 
кристалла: Keff, особенности роста граней и радиаль-
ную неоднородность примеси на ФК. Установлено, 
что главными факторами, повлиявшими на качество 
кристалла, являются тепловые условия (значения 
осевого и радиального градиентов температуры, 
скорость охлаждения) и поперечный размер ампу-
лы. Наиболее сильное воздействие на неоднородное 
вхождение примеси в кристалл оказывают низкоча-
стотные (f ~ 0,01 Гц) колебания температуры на ФК, 
которые могут возникать, в частности, из−за перио-
дических смещений ростовой ампулы относительно 
теплового поля. Это воздействие является особенно 
сильным при росте кристалла по послойному меха-
низму, что объясняет выявленные особенности рас-
пределения примеси в области роста граней. 
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Abstract. Quantitative X−ray topography of GaSb : Te crystal, grown 
during unmanned Chinese space experiment has showed a high 
structural perfection in its greater area, which corresponds to the 
crystallization of a rounded interface. At the same time, the defects 
in the field of a face growth have been revealed after some time of 
the crystallization onset. The control of parameters during the growth 
process was absent. It was a reason for a reconstruction of the crys-
tal growth history using a two−dimensional map of the measured Te 
concentrations in the crystal and mathematical modeling of the growth 
process, and taking into account the analysis of possible factors that 
influenced the growth crystal characteristics. 
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В рамках квазистатической не-
связанной задачи термоупругости 
рассмотрен односторонний нагрев 
пластины со свободной поверхностью 
непрерывным лазерным излучением и 
обоснован метод определения нераз-
рушающих режимов лазерного отжига 
диэлектрических и полупроводниковых 
пластин. Получено аналитическое со-
отношение, являющееся критерием 
термостойкости пластины и позво-
ляющее определять неразрушающие 
режимы лазерной обработки. Модель 
расчета получена при допущении о 
независимости теплофизических, ме-
ханических и оптических свойств мате-
риалов от температуры. Показано, что 
для ряда диэлектрических и полупро-
водниковых материалов существует 
область изменения безразмерного 
параметра τ, в которой возможно раз-
рушение термоупругими напряже-
ниями пластин из этих материалов в 
процессе лазерного отжига. Проведе-
на экспериментальная проверка адек-
ватности модели расчета на примере 
оптического стекла ЛК3, показавшая 
вполне удовлетворительное согласо-
вание расчетных и экспериментальных 
данных.

Ключевые слова: лазерная обработ-
ка, пластина, квазистатическая задача 
термоупругости, неразрушающие 
режимы, диэлектрические и полупро-
водниковые материалы.

Введение

В лазерной технике широко 
применяются пластины из диэ-
лектрических и полупроводнико-
вых материалов. При их изготов-
лении под действием абразива при 
полировке в приповерхностном 
слое диэлектрических и полупро-
водниковых пластин могут воз-
никать остаточные напряжения, 
которые ухудшают оптические 
свойства поверхностей и снижа-
ют их лучевую стойкость [1]. Для 
устранения этого явления приме-
няют традиционный высокотемпе-
ратурный [1] или лазерный отжиг 
поверхностного слоя материалов 
[2—7]. При традиционном отжи-
ге пластины нагревают в печи 
до температуры отжига, выдер-
живают некоторое время, затем 
медленно охлаждают до комнат-
ной температуры. При лазерном 
отжиге поверхность пластины 
нагревают импульсным или не-
прерывным лазерным излучением 
[5—8] до требуемой температуры. 
Прогрев всего объема пластины 
не требуется. Быстрый нагрев по-
верхности пластины лазерным из-
лучением до температуры отжига 
и медленное ее охлаждение при-
водят к релаксации остаточных 

напряжений в приповерхностном 
слое пластины. 

При одностороннем нагреве 
пластины могут возникать такие 
режимы обработки, при которых 
термоупругие напряжения будут 
определяющими в технологиче-
ском процессе. Задача определе-
ния неразрушающих режимов 
лазерного отжига свободно защем-
ленной пластины поверхностным 
источником решена в работах [6, 
8]. В работе [7] рассмотрены нераз-
рушающие режимы импульсного 
лазерного отжига пластин из ди-
электрических и полупроводнико-
вых материалов. При импульсном 
лазерном отжиге глубина про-
никновения температурного поля 
определяется показателем по-
глощения материала пластины на 
длине волны воздействующего из-
лучения. При отжиге в непрерыв-
ном режиме воздействия глубина 
проникновения температурного 
поля определяется временем воз-
действия лазерного излучения, и 
ее можно варьировать в широких 
пределах. С целью определения 
неразрушающих режимов лазер-
ной обработки рассмотрим реше-
ние несвязанной квазистатической 
задачи термоупругости для пла-
стины со свободной поверхностью, 
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обладающей поверхностным поглощением лазерного 
излучения. Такие режимы реализуются при воздей-
ствии непрерывных лазеров, работающих в видимом 
и ближнем ИК−диапазоне длин волн, на полупро-
водниковые материалы или при воздействии излу-
чения СО2−лазера на многие монокристаллические, 
керамические и стеклообразные материалы. Будем 
считать пластину термостойкой, если она не разру-
шается термоупругими напряжениями при нагреве 
ее поверхности до температуры отжига. 

Модель расчета

Рассмотрим пластину со свободной поверхно-
стью толщиной h, ограниченную двумя плоскостями 
±h/2 и цилиндрической поверхностью с замкнутой 
направляющей. Теплофизические, механические и 
оптические свойства пластины примем независимы-
ми от температуры. На поверхность h/2 воздействует 
излучение непрерывного лазера.

Для случая одностороннего воздействия лазер-
ного излучения на пластину температурное поле в 
ней будет изменяться только по толщине и может 
быть найдено из решения уравнения теплопровод-
ности [9]:

  (1)

при следующих начальных и граничных условиях:

 t = 0; T(z, 0) = T0; (2)

 z = h/2;  q − σεT4 (h/2, t); (3)

 z = −h/2;  (4)

где T(z,t) — температура; T0 — начальная темпера-
тура; z — координата; t — время воздействия; а — 
коэффициент температуропроводности материала 
пластины; h — толщина пластины; λ — коэффициент 
теплопроводности материала пластины; q — плот-
ность потока лазерного излучения, поглощенного 
поверхностью пластины, q = q0(1 − R); q0 — плотность 
потока лазерного излучения, падающего на поверх-
ность пластины; R — коэффициент отражения; 
σ — постоянная Стефана—Больцмана; ε — степень 
черноты материала.

Из−за нелинейности граничных условий (3), 
температурное поле в пластине может быть найдено 
путем решения системы уравнений (1)—(4) только 
численным методом. Если пренебречь радиацион-
ными потерями с поверхности z = h/2, то темпера-
турное поле может быть найдено решением уравне-
ний (1)—(4) методом интегрального преобразования 
Лапласа [9]

  (5)

где ξ = z/h — безразмерная координата; τ = аt/h2 — 
критерий Фурье.

Наличие градиента температуры по толщине 
пластины вызывает в ней термоупругие напряжения. 
Для пластины, имеющей свободную поверхность, в 
соответствии с принципом Сен−Венана, равнодей-
ствующее усилие и равнодействующий момент на 
контуре должны быть равны нулю [10]. Поэтому тер-
моупругие напряжения, возникающие в пластине, 
определяются соотношением [10]

 
 (6)

где

  (7)

  (8)

Е — модуль Юнга; ν — коэффициент Пуассона; αТ 
— средний в интервале температур коэффициент 
линейного расширения пластины.

Подставив выражение (5) в уравнения (7) и (8) и 
выполнив интегрирование, получим уравнение для 
расчета термоупругих напряжений в пластине:

 

 (9)

Исследование на экстремум уравнения (9) пока-
зало, что максимальные растягивающие напряже-
ния возникают в сечении, определяемом из решения 
трансцендентного уравнения

 
 (10)

Зависимость безразмерной координаты макси-
мальных растягивающих напряжений ξmax от пара-
метра τ представлена на рис. 1. Из рис. 1 видно, что 
увеличение τ приводит к смещению координаты мак-
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симальных растягивающих напряжений от облучае-
мой поверхности к срединной плоскости пластины.

Сечения, в которых термоупругие напряже-
ния равны нулю, определяют из трансцендентного 
уравнения

 
 (11)

На рис. 2 представлены значения температуры 
и термоупругих напряжений в пластине из опти-
ческого стекла ЛК3 толщиной 1 см, рассчитанные 
по соотношениям (5) и (9) соответственно, для плот-
ности мощности излучения СО2−лазера 50 Вт/см2 и 
времени воздействия 1,7 с. Из рис. 2 видно, что в об-
ласти высоких температур термоупругие напряже-
ния являются сжимающими. По мере уменьшения 
температуры они уменьшаются до нуля, переходят 
в растягивающие напряжения, возрастают до мак-

симального значения, затем уменьшаются до нуля 
и переходят в растягивающие. Так как хрупкие ма-
териалы имеют предел прочности на растяжение 
примерно в 5—10 раз меньше, чем на сжатие [11], 
дальнейший анализ проведем для растягивающих 
напряжений.

Плотность мощности лазерного излучения, вы-
зывающую разрушение пластины термоупругими 
напряжениями, определяют из уравнения (9) после 
подстановки в него координаты ξmax, рассчитанной 
по соотношению (10):

  (12)

где

 

  (13)

Плотность мощности лазерного излучения, не-
обходимую для достижения поверхностью пластины 
температуры отжига, определяют из уравнения (5) 
при ξ = 1/2

  

 (14)

где

  (15)

Разделив уравнение (12) на уравнение (14) и по-
ставив условие qT/qf ≥ 1, получим

 
 (16)

Неравенство (16) является критерием термо-
стойкости пластин со свободной поверхностью при 
одностороннем их нагреве поверхностным источни-
ком. Как и неравенство в работе [6], полученное для 
свободно защемленных по контуру пластин, нера-

МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

Рис. 1. Зависимость ξmax от безразмерного параметра τ
Figure 1. ξmax as a Function of Dimensionless Parameter τ

Рис. 2. Распределение температуры T (1) и термоупругих на-
пряжений σ (2) по толщине пластины

Figure 2. Distributions of (1) temperature and (2) Thermal Elastic 
Stresses σ Across Plate Thickness
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венство (16) позволяет определять неразрушающие 
режимы лазерного отжига и предъявлять требо-
вания по термостойкости к существующим и вновь 
разрабатываемым материалам. 

Результаты и их обсуждение

Проведем анализ полученных результатов. 
Левая часть неравенства (16) является константой, 
характеризующей отношение предела прочности на 
растяжение материала пластины к максимальным 
растягивающим напряжениям, и не зависит от пара-
метра τ. Правая часть неравенства — функция без-
размерного параметра τ (критерия Фурье). Функция 
f(τ) является выпуклой, возрастает по мере увели-
чения τ, достигая максимального значения, равного 
0,174 при τ ≈ 2 ⋅ 10−2, затем уменьшается. Максимум 
функции f(τ) по сравнению с аналогичной функци-
ей, полученной в работе [6] для пластины, свободно 
защемленной по контуру, уменьшается в 1,57 раза 
и смещается в область меньших значений τ на по-
рядок. На рис. 3 показано графическое решение не-
равенства (16) для пластины из оптического стекла 
ЛК3. Можно выделить три области. В области I τ <
< τ1, и неравенство (16) выполняется. Следовательно, 
можно осуществлять лазерный отжиг, не опасаясь 
разрушения пластины термоупругими напряже-
ниями. В области II τ1 < τ < τ2, неравенство (16) не 
выполняется. Разрушение пластины термоупругими 
напряжениями произойдет при меньшей плотности 
мощности лазерного излучения, чем требуется для 
достижения ее поверхностью температуры отжига. 
В области III параметр τ > τ2, и неравенство (16) вновь 
выполняется. Следовательно, можно осуществлять 
лазерный отжиг пластин. Так как толщина пластины 
может быть фиксированной, необходимо выбирать 
время воздействия технологического лазера таким 
образом, чтобы безразмерный параметр τ позволял 

осуществлять отжиг в областях, где неравенство (16) 
выполняется. 

Анализ свойств ряда материалов показал, что 
для оптических стекол [12] (кроме кварцевых), опти-
ческой керамики КО3 и КО4, полупроводниковых 
материалов Ge, ZnSe, GaAs, Si [6—8, 13] и др. левая 
часть неравенства (16) меньше 0,174. Следовательно, 
существует область изменения параметра τ, в кото-
рой возможно разрушение пластины термоупругими 
напряжениями. Если свойства материала пластины 
такие, что левая часть неравенства (16) больше 0,174, 
то критерий термостойкости выполняется при любых 
значениях параметра τ. Это означает, что пластина 
не будет разрушена термоупругими напряжениями. 
Например, для кварцевых стекол левая часть нера-
венства (16) составляет 0,83 [6—8, 14]. 

Из уравнений (12) и (14) путем несложных мате-
матических преобразований получим следующие 
уравнения:

− для расчета плотности энергии, вызывающей 
разрушение пластины термоупругими напряже-
ниями,

  (17)

− для расчета плотности энергии, необходимой 
для достижения поверхностью пластины темпера-
туры отжига,

  (18)

где c, ρ — удельная теплоемкость и плотность мате-
риала пластины соответственно.

Экспериментальная проверка 
адекватности модели расчета

С целью проверки адекватности модели рас-
чета проведены экспериментальные исследования 
воздействия излучения непрерывного СО2−лазера 
ИЛГН−709 мощностью 100 Вт на пластины из опти-
ческого стекла ЛК3 толщиной от 0,2 до 1 см и диа-
метром 1,5 см. В эксперименте пластины полностью 
накрывали лазерным излучением. Поверхность об-
разцов была свободной. Плотность мощности лазер-
ного излучения на образцах изменяли посредством 
расфокусировки лазерного пучка. В ходе экспери-
мента измеряли следующие параметры:

− мощность излучения лазера (измерителем 
мощности ИМО−2Н);

− диаметр пятна излучения в плоскости иссле-
дуемого образца; 

− длительность воздействия лазерного излуче-
ния на исследуемые образцы;

− температуру поверхности пластины (пироме-
тром ADA TemPro 1600).

Разрушение пластин термоупругими напряже-
ниями контролировали визуально. По измеренным 

Рис. 3. Графическое решение неравенства (16) для оптическо-
го стекла ЛК3:
1 — f(τ); 2 — ЛК3

Figure 3. Graphical Solution of Eq. (16) for LK3 Optical Glass: 
(1) f(τ); (2) LK3
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величинам рассчитывали плотность энергии ла-
зерного излучения, необходимую для достижения 
поверхностью пластины температуры отжига или 
вызывающую ее разрушение термоупругими на-
пряжениями.

На рис. 4 показаны результаты расчетов по урав-
нениям (17) и (18) и экспериментальные данные. Каж-
дая экспериментальная точка получена статистиче-
ской обработкой десяти измерений. Из рис. 4 видно, 
что температуру поверхности пластин толщиной 0,2, 
0,4 и 0,6 см удалось довести до температуры отжига 
без разрушения пластин термоупругими напряже-
ниями. Пластины толщиной более 0,6 см разруше-
ны термоупругими напряжениями при плотности 
энергии меньшей, чем требуется для достижения 
поверхностью пластины температуры отжига. Ре-
зультаты эксперимента вполне удовлетворительно 
согласуются с результатами расчетов. К сожалению, 
мощность излучения экспериментальной установки 
позволила проверить адекватность расчетной модели 
только для тонких пластин.

Заключение

В рамках квазистатической несвязанной задачи 
термоупругости для изотропной пластины получено 
аналитическое соотношение, являющееся критерием 
термостойкости при ее отжиге лазерным излучени-
ем в непрерывном режиме воздействия. Получены 
аналитические соотношения для расчета плотности 

мощности и плотности энергии лазерного излучения, 
необходимых для достижения поверхностью пласти-
ны температуры отжига или вызывающих ее раз-
рушение термоупругими напряжениями. Показано, 
что для ряда диэлектрических и полупроводниковых 
материалов существует диапазон изменения безраз-
мерного параметра τ, в котором возможно разруше-
ние пластины термоупругими напряжениями. Про-
ведена экспериментальная проверка адекватности 
модели расчета.
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Рис. 4. Расчетные зависимости плотности энергии WT (1) 
и Wf (2) от толщины пластины и экспериментальные дан-
ные (3)

Figure 4. Calculated Energy Densities (1) WT and (2) Wf as 
Functions of Plate Thickness and (3) experimental data
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Abstract. One−sided heating of plate with a free surface with con-
tinuous laser emission has been examined within the framework of 
quasistatic unbound problem of thermoelasticity. The method for 
determination of nondestructive conditions of laser annealing of di-
electric and semiconductor plates has been validated. This relationship 
allows one to generate nondestructive conditions of laser process-
ing. The calculation model has been obtained in the assumption of 
the independence of thermal, mechanical and optical properties of 
materials on temperature. We show that for a number of dielectric and 
semiconductor materials there is a region of change of the dimension-
less parameter τ, in fracture of plates of these materials during laser 
annealing may occur due to thermoelastic stresses. Experimental 
verification of the adequacy of the calculation model has been made 
for the example of LK3 optical glass which showed quite a satisfactory 
agreement between the calculated and experimental data.

Keywords: laser processing, plate, quasistatic problem of thermoe-
lasticity, nondestructive conditions, dielectric and semiconductor 
materials.
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Дислокационные скопления важны в 
процессах зарождения и распростра-
нения деформации в моно− и поли-
кристаллах. Именно они, в основном, 
приводят к образованию и росту тре-
щин. С дислокационными скоплениями 
часто связывают прерывистость пла-
стической деформации и деградацию 
внешней квантовой эффективности 
ультрафиолетовых светодиодов.
Представлена динамическая матема-
тическая модель образования дис-
локационного скопления источником 
Франка—Рида. Модель построена в 
вязкой, изотропной среде с использо-
ванием методов континуальной тео-
рии, и позволяет, кроме структурных 
свойств, определить временные харак-
теристики образующихся скоплений. 
Приведены результаты исследования 
полученных скоплений дислокаций: 
конфигурации дислокаций в скопле-
нии, зависимости числа дислокаций 
в заблокированном скоплении от 
внешнего напряжения, время об-
разования новых дислокационных 
петель, а также время до блокировки 
источника обратным напряжением, 
дислокаций скопления. Проведено 
сравнение полученных результатов для 
скоплений, образованных источником 
Франка—Рида, с результатами для 
скоплений прямолинейных краевых 
дислокаций. Учет взаимодействия 
дислокаций скопления требует зна-
чительных вычислительных ресурсов. 
Для ускорения расчетов применено 
распараллеливание вычислений 
с использованием вычислительного 
38 ядерного кластера Т−Edge−10.

Ключевые слова: моделирование, 
кристалл, дефект, дислокации, ско-
пление, взаимодействие, источник 
Франка—Рида.

Введение

Дислокационные скопления 
важны в процессах зарождения 
и распространения деформации в 
моно− и поликристаллах. Именно 
они в основном приводят к образо-
ванию и росту трещин. В работах 
[1, 2] рассмотрены скопления пря-
молинейных краевых дислокаций. 
Отмечено сходство этого процесса 
с образованием больших сдвиго-
вых напряжений в земной коре 
перед землетрясением. В работе 
[3] рассчитаны скопления прямо-
линейных краевых дислокаций в 
неоднородом поле приложенного 
напряжения, когда есть градиент. 
Показано, что образование трещи-
ны при этом облегчается.

Впервые образование дисло-
кационного скопления источником 
Франка—Рида (ФР) рассмотрено в 
работе [4] при расчете акустическо-
го излучения, сопровождающего 
образование источника. Теорети-
чески вычисленные таким образом 
сигналы сравнивали с эксперимен-
тальными данными. Но в работе 
[4] исследовали только начальную 
стадию образования скопления, 
задолго до самоблокировки ско-
пления обратным напряжением 
образовавшихся дислокаций.

Дислокационные скопления 
представляют интерес, поскольку 

с ними часто связывают прерыви-
стость пластической деформации 
[5, 6], а также, например, дегра-
дацию внешней квантовой эф-
фективности ультрафиолетовых 
светодиодов [7].

В то же время представляют 
интерес такие параметры дисло-
кационного скопления, произво-
димого источником ФР, как число 
заблокированных дислокаций при 
различном внешнем напряжении, 
время образования дислокацион-
ных петель при воздействии на 
них дислокаций скопления, поля 
упругих напряжений, создавае-
мых дислокациями.

Цель работы — показать ре-
зультаты математического моде-
лирования движения концентри-
ческих дислокаций вокруг источ-
ника ФР при их взаимном влиянии 
друг на друга. Построенная модель 
дает возможность получения зави-
симостей числа дислокаций и вре-
мени образования дислокационных 
петель в скоплении от внешнего 
приложенного напряжения.

Модель образования 
дислокационного скопления 
источником Франка—Рида

Движение всех дислокацион-
ных сегментов источника в модели 
задается уравнением
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  (1)

где p = B/Gb2; S = σ/Gb; t — время, G — модуль 
сдвига; b — модуль вектора Бюргерса; B — коэффи-
циент динамической вязкости; U — смещение точек 
дислокационного сегмента; R(λ) — радиус кривиз-
ны сегмента в точке λ; σ — внешнее напряжение; 
λ — криволинейная координата вдоль сегмента; 
L — длина сегмента в криволинейных координа-
тах (L0 — расстояние между точками закрепления); 
q — сила воздействия со стороны других дислока-
ций. Уравнение (1) справедливо для таких смещений 
U сегмента, когда U << L на каждом временном шаге 
(рис. 1).

Уравнение движения каждой дислокации в мо-
дели (1) решается численно методом сеток [8—10]. 
При этом, помимо внешнего приложенного напря-
жения, учитывается взаимодействие между всеми 
дислокациями скопления, которое играет в данном 
случае значительную роль. Для расчета взаимо-
действия между дислокациями в правую часть 
уравнения (1) введено дополнительное слагаемое q. 
Величина q — это усилие, создаваемое в точке λ 
данного дислокационного сегмента со стороны всех 

Рис. 1. Движение дислокационного сегмента, закрепленного 
в точках А и В:
1, 2 — последовательные конфигурации движения сег-
мента

Figure 1. Movement of Dislocation Segment Pinned 
at Points A and B:
(1 and 2) sequential segment movement configurations

уже испущенных источником дислокационных пе-
тель:

где σyz — скалывающее напряжение в точке с коор-
динатами (x, y), которое определяет взаимодействие 
дислокаций между собой; σкр — критическое на-
пряжение (минимальное напряжение, при котором 
происходит образование источником ФР петли дис-
локации без учета воздействия со стороны других 
дислокаций). Суммирование выполняется по всем 
прямолинейным отрезкам дислокаций, с помощью 
которых представляются все дислокационные ли-
нии в модели.

Поле напряжений в точке с координатами (x, y), 
создаваемое отрезком дислокации с координатами 
концов (x1, y1) и (x2, y2) определяли в работе [1]: 

 
 (2)

где ν — коэффициент Пуассона;

 

Именно эта компонента σyz поля напряжений опре-
деляет взаимодействие дислокаций в плоскости 
скольжения.

Головная дислокация, испущенная источником 
(рис. 2, а), закрепляется на некотором расстоянии от 
него, как будто встретив на своем пути непреодоли-
мое препятствие. Следующая дислокация, прибли-
жаясь к первой, испытывает на себе ее воздействие. 
Оно возрастает по мере приближения к ней и пре-
пятствует дальнейшему продвижению дислокации, 

Рис. 2. Скопления, образовавшиеся при различных внешних напряжениях:
а — σ/σкр = 1,1; б — 2; в — 4

Figure 2. Pileups Formed at Different External Stresses:
σ/σcr = (a) 1.1; (b) 2 and (c) 4

а б в
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вплоть до полной остановки. Таким образом, начи-
нает образовываться дислокационное скопление, в 
котором все дислокационные линии действуют друг 
на друга. Все последующие дислокации, испущен-
ные источником, испытывают на себе воздействие 
со стороны скопления. Процесс генерации петель 
источником прекращается, когда сумма внешнего 
напряжения и напряжения образовавшегося скопле-
ния становится меньше критического напряжения 
срабатывания источника σкр. 

При решении системы линейных уравнений, 
полученных для численного решения уравнения (1) 
движения дислокаций без учета воздействия со сто-
роны других дислокаций, применяют метод прогонки 
[8]. Но в рассматриваемом случае при учете данного 
воздействия он неприемлем. Это связано с тем, что 

появляются ненулевые элементы, не лежащие на 
одной из трех диагоналей системы уравнений, и ма-
трица коэффициентов перестает быть чисто трех-
диагональной. Поэтому применяется метод Гаусса—
Зейделя, для которого, во−первых, выполняется 
условие сходимости, а во−вторых, обеспечивается 
заданная точность.

Необходимо заметить, что учет взаимодействия 
дислокаций при образовании скопления требует зна-
чительных вычислительных ресурсов, поэтому для 
ускорения расчетов применено распараллеливание 
вычислений, проводимое с использованием вычисли-
тельного 38−ядерного кластера Т−Edge−10 Костром-
ского государственного университета им. Н. А. Не-
красова и позволившее свести время вычислений к 
приемлемым величинам. 

Результаты и их обсуждение

Образующиеся в результате расчетов скопления 
дислокаций при различных внешних усилиях пред-
ставлены на рис. 2. Можно отметить очевидное свой-
ство образующихся скоплений. Чем больше внешнее 
напряжение, тем больше количество дислокаций в 
скоплении. Источник может быть заблокирован как 
до достижения сегментом критической конфигура-
ции (см. рис. 2, а), так и после (см. рис. 2, б и в).

На рис. 3 построены две зависимости числа дис-
локаций в скоплении от внешнего приложенного 
напряжения. Первая из них — для скопления пря-
молинейных дислокаций, рассчитанная по формуле, 
приведенной в работе [1]:

где l — длина скопления. Вторая кривая — по резуль-
татам работы представленной модели. Из рис. 3 вид-
но, что источник ФР дает меньшее число дислокаций 
в скоплении по сравнению с данными работы [1]. Это 
можно объяснить уменьшением действия внешнего 
напряжения за счет противоположного воздействия 
линейного натяжения криволинейных дислокаций, 
продуцируемых источником ФР. В результате дисло-
кационные скопления получаются более «рыхлыми», 
чем для прямолинейных дислокаций [1, 11].

На рис. 4 представлены зависимости времени об-
разования дислокационных петель в скоплении при 
различном внешнем напряжении. Очевидно, что чем 
больше внешнее напряжение, тем время образова-
ния петель с одинаковым номером меньше. Кривые 
имеют асимптотическое поведение из−за блокировки 
источника обратными напряжениями. 

Заключение

Представлены математическая модель форми-
рования дислокационного скопления, образованно-
го источником ФР, и результаты ее исследования. 

МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

Рис. 3. Зависимости числа (N) дислокаций в скоплении 
от внешнего напряжения (σ/σкр):
1 — расчет, согласно работе [1]; 
2 — расчет, согласно рассматриваемой модели

Fig. 3. Number of Dislocations in a Pileup (N) as a Function 
of External Stress (σ/σcr):
(1) calculation according to [1], (2) calculation using the 
present model

Рис. 4. Зависимости времени образования петель 
от номера дислокации скопления (K = σ/σкр):
1 — K = 1,5; 2 — 1,8; 3 — 2

Fig. 4. Loop Formation Time as a Function of Pileup Dislocation 
Number (K = σ/σcr):
(1) K = 1.5, (2) 1.8, and (3) 2
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Показано, что наиболее значимый результат рабо-
ты — моделирование движения концентрических 
дислокаций вокруг источника ФР при их взаимном 
влиянии друг на друга. Благодаря этому получена 
возможность визуального отображения скопления 
круговых дислокаций вокруг источника ФР и их ис-
следования.

Дислокационные скопления, образованные ис-
точником ФР и имеющие вид замкнутых петель, 
обладают меньшей плотностью дислокаций, явля-
ются более «рыхлыми» по сравнению со скопления-
ми прямолинейных дислокаций, исследованными 
ранее [1].
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Abstract. Dislocation pileups play an important role in the formation 
and propagation of strain in single crystals and polycrystals. They are 
the main source of cracking. Dislocation pileups are often referred to 
as the cause of serrated plastic strain pattern and degradation of the 
external quantum efficiency of UV LEDs. A dynamic physical model 
describing the formation of dislocation pileup by Frank–Read source 
has been presented that allows characterizing not only the structure 
but also time parameters of pileups. We provide data on the dislocation 
pile−ups e.g. dislocation configuration in a pileup, number of disloca-
tions in a pile−up as a function of external stress, formation time of new 
dislocation loops and time to source blocking by the opposite strain 
generated by pileup dislocations. We compare our experimental results 
for pileups formed by Frank–Read source with results for pileups of 
straight edge dislocations. A large calculation effort is required to take 
into account the interaction of pileup dislocations. To accelerate our 
calculations we conducted them in parallel runs using a Т−Edge−10 
38−nuclei cluster.

Keywords: modeling, crystal, dislocation, pileups, defect, interaction, 
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ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ПАССИВИРУЮЩИХ СЛОЕВ 
НА ЕМКОСТНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
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Исследованы гетероструктуры AlGaN/
GaN, выращенные методом МOCVD 
на сапфировых и кремниевых под-
ложках. Проведены измерения 
вольт−фарадных характеристик при 
планарном расположении ртутного 
зонда и второго электрода на поверх-
ности образцов в диапазоне частот 
от 200 Гц до 1 МГц. Проанализирован 
вид типичных С—V−характеристик для 
гетероструктур с верхними нелегиро-
ванными слоями i−AlGaN и i−GaN при 
толщине верхних слоев 1,5—2,5 нм. 
В ходе исследований при работе на 
низких частотах (f < 50÷200 кГц) для 
ряда структур с толщиной слоя i−GaN 
5,0 нм при переходе из области обе-
днения в область обогащения зафик-
сировано появление на С—V− кривых 
характерного пика. Высота этого пика 
увеличивалась с уменьшением часто-
ты. Экспериментально показано, что 
частота, при которой фиксировали 
этот пик, может зависеть от плотности 
дислокаций в гетероструктурах. Дано 
возможное объяснение причин по-
явления пиков с учетом модификации 
зонной диаграммы таких структур при 
наложении внешних электрических 
полей. Показано, что использование 
пассивирующего слоя Si3N4 приводит 
к возникновению дополнительного 
положительного заряда в барьерном 
слое.

Ключевые слова: гетероструктуры 
AlGaN/GaN, вольт−фарадные характе-
ристики, зонная диаграмма, частотные 
измерения, пассивирующий слой, 
двухмерный электронный газ, дис-
локация, резерфордовское обратное 
рассеяние.

Введение

Практика создания AlGaN/
GaN−НЕМТ−транзисторов (high 
electron mobility transistor  — 
НЕМТ,  транзистор с высокой 
подвижностью электронов) по-
казала, что для приборов, сфор-
мированных на реальных гете-
роструктурах, характерно нали-
чие ряда ограничений, которые 
препятствуют получению тео-
ретически расчетных параме-
тров приборов. В частности, в 
НЕMT−транзисторах наблюда-
ется снижение выходных токов 
из−за эффекта «отставание на 
затворе» (gate−lag effect).  Для 
технологии AlGaN/GaN−НЕМТ−
транзисторов характерно неже-
лательное частотно−зависимое 
явление резкого падения или 
даже коллапса тока истока [1]. По 
мнению ряда исследователей, при-
чиной этих недостатков является 
наличие медленных поверхност-
ных состояний, в частности между 
затвором и истоком прибора [2]. 
Появление таких состояний может 

быть обусловлено наличием по-
верхностных оборванных связей 
(dangling bonds), винтовых дис-
локаций, ионов, адсорбированных 
на поверхностях гетероструктур 
[2]. С этих ловушек электроны 
инжектируются затвором, и соз-
дается слой заряда на/или вбли-
зи поверхности. Однако из−за 
малых временных постоянных 
ловушек электроны невозможно 
удержать в поверхностном слое 
для полной корректировки заря-
да в канале при большом сигна-
ле ВЧ−диапазона. В результате 
и наблюдаются колебания тока 
и выходной мощности. Кроме то-
го, возникающая проводимость 
и ионизация вдоль поверхности 
ограничивают пробивные на-
пряжения приборов [1]. Помимо 
поверхностных состояний, элек-
тронные ловушки могут локали-
зоваться и в самом объеме гетеро-
структуры, включая барьерный и 
канальные слои, а также на всех 
границах, в частности на границе 
металл—полупроводник в при-
борных структурах. Природа и 
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формирование таких мест зависят от качества ис-
ходной гетероструктуры и уровня технологии [2]. 

Для решения проблемы поверхностных ловушек 
в технологии AlGaN/GaN−НЕМТ−транзисторов ис-
пользуют пассивирующие слои. На данном этапе уже 
известен эффект от применения некоторых пассиви-
рующих технологий. В частности, используют ряд 
поверхностных слоев (SiO2, Si3N4), а также так назы-
ваемые сар−слои (i−GaN на AlGaN/GaN и InGaN на 
АlGaN/GaN). Наличие этих слоев может улучшить 
такие транзисторные характеристики, как уровень 
тока насыщения, повышение пробивных напряже-
ний, снижение уровня шумов [3, 4]. В настоящее 
время также используют in situ способ формирова-
ния пассивирующего слоя Si3N4 в процессе эпитак-
сиального роста самой гетероструктуры методом 
МОСVD [5]. Такая технология позиционируется как 
средство, ослабляющее механизм влияния поверх-
ностных состояний, которые могут ограничивать 
ток насыщения и уменьшать напряжение пробоя 
[1]. Хотя технологический эффект от использования 
пассивирующих слоев уже известен, некоторые 
детали самого механизма улучшения (влияние раз-
личных технологических особенностей, например 
толщины пассивирующего слоя) еще продолжают 
дискутироваться.

Снятие вольт−фарадных характеристик (ВФХ) 
продолжает оставаться наиболее эффективным 
методом оценки электрофизических особенностей 
нитридных гетероструктур. Метод дает возмож-
ность получать информацию о количестве заряда, 
захваченного в канале, о наличии положительного 
заряда в барьерном слое и концентрации легирую-
щей примеси в канальном слое [6].

Ниже рассмотрены результаты исследования 
влияния верхних слоев i−GaN и Si3N4 на частотные 
емкостные параметры гетероструктур AlGaN/GaN 
с целью большего понимания механизма работы та-
ких слоев. 

Образцы и методы исследования

Анализируемые гетероструктуры с верхним не-
легированным слоем i−AlGaN и i−GaN выращивали 
методом газофазной эпитаксии МOCVD с буферным 
слоем GaN толщиной 2—3 мкм. В качестве подложек 
использовали сапфировые пластины с ориентацией 
рабочих поверхностей (0001). В качестве барьерно-
го у этих анализируемых структур выступал слой 
AlхGa(х−1)N толщиной 25—30 нм с х = 0,25÷0,3, при-
чем особенности этого слоя варьировали. В част-
ности, выращивали структуры с нелегированным 
барьерным слоем AlGaN (табл. 1). Гетероструктуры 
на сапфире в основном имели следующий состав: 

− спейсер толщиной 2,5−5,0 нм;
− барьерный легированный слой толщиной 10−

20 нм с уровнем легирования кремнием (0,1÷1,5) ×
× 1019 см−3;

− верхний нелегированный слой i−AlGaN или 
i−GaN толщиной 2,5—5 нм.

Кроме того, анализировали еще гетерострукту-
ры AlGaN/GaN, выращенные на пластинах кремния 
с ориентацией (111) и с верхним пассивирующим сло-
ем Si3N4 толщиной 50 нм. В табл. 1 показаны особен-
ности строения анализируемых гетероструктур. 

Измерение ВФХ проводили на установке CSM/
WIN System в диапазоне частот от 200 Гц до 1 МГц 
с помощью ртутного зонда. Основные измерения 
выполняли при планарном расположении измери-
тельного зонда и второго электрода в виде ртутного 
кольца на поверхности образцов. Площадь контакта 
этого электрода значительно превышала (в 38 раз) 
площадь ртутного зонда. Емкостные зависимости 
снимали как по параллельной (индекс−р), так и по 
последовательной (индекс−s) схемам замещения. 
Для оценки влияния пассивирующего слоя непо-
средственно на емкостные характеристики гете-
роструктур последовательно послойно утоняли 
пассивирующий слой Si3N4 с удалением на каждом 
этапе слоя толщиной 2,5—3 нм. После каждого 
удаления снимали высокочастотные (ВЧ) С—V−
характеристики. 

Поверхностные слои i−AlGaN и i−GaN, а также 
особенности границы раздела Si3N4—AlGaN иссле-
довали с помощью спектроскопии резерфордовского 
обратного рассеяния (РОР−метод). Этот метод осно-
ван на измерении энергораспределения обратно-
рассеянных ионов [7]. В качестве первичных частиц 
использовали ионы гелия Не++ с энергией 2 МэВ. 
Спектры РОР снимали в скользящей геометрии. Для 
анализа тонких приповерхностных слоев детектор 
был расположен относительно падающего пучка под 
углом 100—110°. Толщина слоя, с которого снимали 
информацию, составляла 0,5—0,6 мкм. Энергетиче-
ское распределение рассеянных ионов гелия изме-
ряли при двух ориентациях образца относительно 
падающего пучка: 

− при произвольном направлении падающего 
пучка ионов относительно кристаллографической 
оси образца;

− при направлении движения входящих ионов, 
совпадающем с осью высокой симметрии кристалла 
(эффект каналирования).

Результаты и их обсуждение

Структуры с верхним слоем i−GaN. На рис. 1 
представлены типичные ВЧ ВФХ гетероструктур 
при стандартных измерениях по последовательной 
схеме замещения, снятые на разных частотах при 
расположении двух ртутных электродов на поверх-
ности гетероструктуры. 

Такой характер С—V−кривых наблюдается для 
гетероструктур как с легированным, так и с неле-
гированным барьерным слоем AlGaN. Необходимо 
отметить, что Сsmax

 практически равна расчетной 
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величине емкости барьерного слоя AlGaN: Сsmax
 =

= Сsрасч
. Расчетное значение емкости барьерного слоя 

определяли по формуле

где h — толщина слоя AlGaN.
Для всех анализируемых структур, у которых 

толщина слоя AlGaN составляла 25—30 нм, Сsmax
 =

= (1,3÷1,5) · 103 пФ. При смещении в сторону отрица-
тельных значений для всех структур характерно 
наличие на С—V−кривой отрезка практически с по-
стоянным значением емкости Сs1 (квазипостоянная 
емкость), где поле, формируемое зарядом электро-
нов двухмерного газа, компенсируется приложен-
ным полем. Таким образом, в емкости структуры 
преобладает емкостная составляющая, связанная 
с двухмерным электронным газом (2DEG) в канале 
[8]. Кроме того, определенный вклад в Vнас(0), вероят-
но, могут давать заряды дефектов в барьерном слое. 
Наконец, при сильном отрицательном смещении на 
С—V−кривой наблюдается участок, где измеряемая 
емкость минимальна. В данном случае рассматри-
вали гетероструктуры, выращенные на сапфире и 
частично связанные паразитными емкостями, у ко-
торых Сsmin

 = 2÷3 пФ при всех частотах. Эти данные 

подтверждают тот факт, что при малых напряже-
ниях смещения 2DEG выступает в качестве второго 
электрода, а прикладываемое напряжение почти 
полностью падает на барьерном слое AlGaN. 

Практически для всех анализируемых ге-
тероструктур с верхним нелегированным слоем 
i−AlGaN на высоких частотах наблюдается более 
пологий подъем емкостной кривой при напряжени-
ях смещения Vсмещ от Vотс до Vнас — так называемая 
дисперсия емкости (рис. 2, а). Для гетероструктур 
с верхним нелегированным слоем i−GaN той же 
толщины (2 нм) свойственно резкое уменьшение, 
а для некоторых структур почти полное отсут-
ствие дисперсии емкости при частотных измерениях 
(рис. 2, б). Однако проведенные исследования по-
казали, что при измерении на более низких часто-
тах при больших толщинах верхнего слоя i−GaN 
(5 нм) характер емкостных зависимостей может 
меняться. В частности, для ряда гетероструктур с 
толщиной слоя i−GaN 5 нм при работе на частотах 
f < 70÷500 кГц на С—V−кривых при переходе из 
области обеднения в область обогащения (Vсмещ =
= −7 … −3 В) фиксировали появление характерного 
пика, причем с уменьшением частоты высота пика 
возрастала (рис. 3, четвертая стр. обложки). При 
этом при Vсмещ = 0 на низких и высоких частотах 

Таблица 1

Характеристики подложки анализируемых гетероструктур
[Table 1. Parameters of Test Heterostructures]

Образец

Толщина пассиви-
рующего слоя, нм Параметры барьерного и буферного слоев гетероструктур

Материал 
подложки

Si3N4 i−GaN i−AlхGa1−хN AlхGa(1−х)N
i−AlхGa1−хN−

спейсер
AlN, 
нм

Канальный 
и буферный слои

V−1009(4) — — 4,7 нм, 
х = 0,28

20,7 нм, х = 0,28,
NSi = 1,5 · 1018 см−3

2,6 нм, 
х = 0,28 — GaN, 3 мкм

Al2O3
(0001)

V−1486−1 — 2,5 − 13,0 нм, x = 0,26,
NSi = 3,0 · 1018 см−3

2,0 нм, 
х = 0,26 1,3 GaN, 2,5 мкм

V−1000(6) — − 4,8 нм,
x = 0,28

21,5 нм, x = 0,28,
NSi = 1,5 · 1018 см−3

2,7 нм, 
х = 0,28 GaN, 2,5 мкм

V−1124(2) — 5,0 — 20,0 нм, x = 0,26,
NSi = 2,0 · 1018 см−3

3,0 нм, 
х = 0,26 1,0 GaN, 2—3 мкм

V−1001(3) — − 4,5 нм,
x = 0,28

20,0 нм, x = 0,28,
NSi = 1,5·1018 см−3

2,5 нм, 
х = 0,28 GaN, 2—3 мкм

V−1121(1) — 5,0 — 20,0 нм, x = 0,26,
NSi = 1,5 · 1018 см−3

3,0 нм, 
х = 0,26 1,0 GaN, 2—3 мкм

ЕР12201286 50,0 — — 20,0 нм, х = 0,25,
нелегированный − —

150,0 нм GaN (ка-
нальный слой) + 
2,5 мкм AlGaN 

(базовый буфер-
ный слой) + заро-

дышевый cлой
Si (111)

ЕР12201286 50,0 — — 23,0 нм, х = 0,26,
нелегированный

— —

150,0 нм GaN (ка-
нальный слой) + 
2,5 мкм AlGaN 

(базовый буфер-
ный слой + заро-
дышевый слой)

NSi — концентрация легирующей примеси.
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Рис. 1. Используемая (а) и эквивалентная (б) схема замещения при измерении ВФХ и типичные С−V−характеристики структур 
AlGaN/GaN при разных частотах (в):
1 — f = 10 кГц; 2 — 50; 3 — 100; 4 — 200; 5 — 500.
Сsmin — постоянная емкость в области глубокого обеднения; Vотс — напряжение отсечки — напряжение смещения Vсмещ, ког-
да начинается рост измеряемой емкости; Vнас — напряжение насыщения — напряжение смещения, соответствующее выхо-
ду из области обогащения; Сsmax — емкость в области обогащения; Сsmax (0) — емкость в области обогащения при Vсмещ = 0 

Fig. 1. (a) Experimental and (b) Equivalent Substitution Diagram for Capacity−Voltage Characteristics and (c) Typical C−V Curves of the 
AlGaN/GaN Structures at Different Frequencies:
f = (1) 10 kHz, (2) 50 kHz, (3) 100 kHz, (4) 200 kHz and (5) 500 kHz
Сsmin is the constant capacity in the deep depletion region, Vcut is the cutoff voltage, which is the bias voltage Vbs when the measured 
capacity starts growing, Vsat is the saturation voltage which is the bias voltage at which the accumulation region ends, Сsmax is the 
capacity in the accumulation region and Сsmax (0) is the capacity in the accumulation region at Vbs = 0

Рис. 2. С—V−характеристики, полученные для гетероструктур i−AlGaN/AlGaN(Si)/GaN (а) и i−GaN/AlGaN(Si)/GaN (б) при разных 
частотах измерения:
1 — f = 10 кГц; 2 — 50; 3 — 100; 4 — 1000.
Толщина верхних слоев i−AlGaN и i−GaN составляет 2,0 нм

Fig. 2. С—V Curves of (a) i−AlGaN/AlGaN(Si)/GaN and (b) i−GaN/AlGaN(Si)/GaN Heterostructures at Different Frequencies:
f = (1) 10 kHz, (2) 50 kHz, (3) 100 kHz and (4) 1000 kHz.
The thickness of the upper i−AlGaN and i−GaN layers is 2.0 nm
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AlGaN/GaN
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i–AlGaN

AlGaN h
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значения Сsmax
 совпадали. Для двух анализируемых 

гетероструктур, выращенных на одной установке 
MOCVD с одинаковым по составу и толщине верхним 
слоем i−GaN (5 нм), частота, при которой фиксиро-
вали появление характерного пика на С—V−кривых, 
оказалась разной. В одном случае пик появлялся при 
частоте 60 кГц и ниже (см. рис. 3, а), в другом — при 
700 кГц и ниже (см. рис. 3, б). Дальнейшие исследо-
вания показали, что гетероструктуры отличаются по 
плотности дислокаций на порядок (см. рис. 3, в и г).

Анализ барьеров Шотки, формируемых ртут-
ным зондом с поверхностью гетероструктуры, не 
выявил ощутимой разницы в вольт−амперных ха-
рактеристиках (ВАХ) для гетероструктур с верх-
ними нелегированными слоями i−GaN и i−AlGaN 
ни в характере кривых, ни в значениях токов утечек. 
При смещениях менее V < 0,2 В практически у всех 
анализируемых кривых прямая и обратная ветви 
совпадали; наблюдали ВАХ как симметричного, так 
и несимметричного вида (рис. 4). Ощутимая разница, 
в частности в значениях обратных токов, была за-
фиксирована только для гетероструктуры с верхним 
слоем i−GaN толщиной 5 нм, у которой характерный 
пик при смещениях Vсмещ = −10 … −4 В появлялся 
уже при высоких частотах измерения (см. рис. 3, б) 
и для которой характерна более высокая плотность 
дислокаций (см. рис. 3, д). 

В табл. 2 приведены результаты расчетов по 
спектрам РОР количества атомов, находящихся в 
смещенных позициях относительно узлов кристал-
лической решетки приповерхностных областей ге-
тероструктур с верхними слоями i−AlGaN и i−GaN 
для таких элементов, как Gа, Al, N, O. Указанные в 
табл. 2 величины оценивали по количеству ионов 
гелия, рассеянных смещенными из узлов решетки 
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Рис. 4. ВАХ барьеров Шотки «ртутный зонд — поверхность 
гетероструктур» с верхним слоем i−GaN при различной 
толщине верхнего слоя d: 
1 — d = 5 нм, плотности дислокаций Nд = 2 · 107 cм−2; 
2 — d = 5 нм, Nд= 5 · 106 cм−2; 3 — d =2 нм

Fig. 4. I−A Curves of Mercury Probe / Heterostructure Surface 
Shottky Barriers with Different Thicknesses of Upper i−GaN 
Layer d:
(1) d = 5 nm, dislocation density Nd = 2 · 107 cm−2; 
(2) d = 5 nm, Nd = 5 · 106 cm−2; (3) d = 2 nm

атомами. Они определяются в основном смещенны-
ми атомами в самых верхних слоях гетероструктур 
(1—2 нм). Как видно из данных табл. 2, для гетеро-
структур с разными верхними слоями характерна 
разная степень упорядоченности кристаллической 
решетки и разная «насыщенность» кислородом 
приповерхностных областей. В частности, для ге-
тероструктур с «сар» i−GaN характерно более упо-
рядоченное строение верхних субмикронных слоев. 
Кроме того, поверхность такой гетероструктуры 
менее обогащена кислородом (см. табл. 2).

Структуры со слоем Si3N4. На рис. 5 (четвертая 
стр. обложки) представлены ВФХ гетероструктур с 
пассивирующим слоем Si3N4 при послойном удале-
нии пассивирующего слоя травлением cо снятием 
3 нм на каждом этапе. Емкость Сmax исходной струк-
туры определяется из соотношения

При этом наблюдается хорошее соответствие 
полученных величин расчетным. По мере удаления 
пассивирующего слоя значение Сmax структуры рас-
тет. Сдвиг С—V−характеристик в сторону положи-
тельных значений при травлении свидетельствует 
о наличии в пассивирующем слое или на границе 
раздела Si3N4—AlGaN положительного заряда 
(см. рис. 5). Однако измерение концентрации носите-
лей заряда по глубине в барьерном и канальном слое 
показывает, что характер распределения и плотность 
заряда в 2DEG не меняются. Меняется только ме-
сто расположения 2DEG относительно поверхности 
структуры (см. рис. 5, вставка).

Исследование гетероструктур со слоем Si3N4 

методом POP показало, что выращенный непосред-
ственно в процессе эпитаксиального роста (in−situ) 
слоев AlGaN/GaN пассивирующий слой нитрида — 
псевдомонокристалл. После химического удаления 
этого слоя получается строго упорядоченная по-
верхность AlGaN, где плотность смещенных атомов 
как основных элементов материала, так и кислорода 

Таблица 2

Количество смещенных атомов 
в приповерхностных слоях анализируемых 

структур с верхними нелегированными слоями 
i−GaN и i−AlGaN

[Table 2. Number of Shifted Atoms in Superficial 
Layers of Test Structures with Upper Undoped 

i−AlGaN and i−GaN Layers]

Верхний 
слой струк-

туры

Концентрация основных и примесных 
элементов, 1015 см−2

Ga Al О N

i−GaN 1,9 2,2 1,5 2,0

i−AlGaN 3,5 5,4 6,5 41,0
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ниже разрешающей способности метода РОР при ис-
пользовании каналированного пучка.

Определяющим в образовании 2DEG в струк-
турах AlGaN/GaN является, помимо разрыва зон, 
постоянно действующее электрическое поле, возни-
кающее благодаря наличию в таких структурах неэ-
кранированного поляризационного диполя (рис. 6, а). 
Если барьерный слой AlGaN имеет Gа−полярность 
(как выращены практически все анализируемые 
гетероструктуры), то поляризационные действую-
щие поля как в барьерном слое, так и в канальном 
GaN имеют направленность, показанную на рис. 6, а 
[9]. Согласно работам [9—11], источником электронов 
в 2DEG являются поверхностные донороподобные 
состояния барьерного слоя, которые нейтральны, 
когда они заняты электронами, и положительны, 
когда не заняты из−за перехода электронов в GaN. 
Электрическое поле, вызванное спонтанной и пье-
зоэлектрической поляризацией, может уменьшать 
среднюю работу выхода электронов из барьерного 
слоя. Это проявляется в значительном изгибе зон 
и переходе части инжектируемых электронов, ока-
завшихся выше уровня Ферми, в зону проводимости 
GaN с образованием эффективной квантовой ямы. 
Таким образом, необходимое значение изгиба зон 
определяется (косвенно) поляризационным заря-
дом, который, в свою очередь, зависит от толщины 
и мольной составляющей алюминия в слое AlGaN. 
В результате в AlGaN формируется положитель-
но заряженный слой, а в GaN у границы раздела 
— электронный газ (см. рис. 6, a). В работе [12] было 
высказано предположение, что нежелательная дис-
персия емкости гетероструктур AlGaN/GaN, которая 
в ВЧ−диапазоне является причиной эффекта «от-
ставания на затворе» (gate−lag effect), не может быть 
объяснена действием традиционного ловушечного 
механизма (наличие электрически активных при-
месей). Наличие дисперсии можно объяснить с по-
мощью модели релаксации пьезоэлектрических по-
ляризационных полей в слое AlGaN. Авторы работы 
[12] утверждают, что когда переориентация пьезоэ-
лектрического поля происходит достаточно быстро 
и успевает следовать за изменяющимся приложен-
ным электрическим полем при частотах измерений 
fизм < f*поляр, пьезоэлектрическая поляризация дает 
полный вклад в появление поляризационного за-
ряда. В этом случае значения емкости при ВЧ− и 
НЧ−измерениях совпадают. Если же переориен-
тация «пьезополя» в этом слое занимает большее 
время, т. е. fизм > f*поляр, то наблюдается уменьшение 
ВЧ ВАХ относительно НЧ ВАХ. Таким образом, по 
мнению авторов работы [12], имеет место частотная 
зависимость диэлектрической проницаемости ма-
териала. 

По−видимому, полученные авторами результа-
ты в определенной степени согласуются с утверж-
дениями, высказанными в работе [12]. В частности, 
наблюдаемое резкое уменьшение дисперсии у гете-

роструктур с верхним слоем i−GaN можно связать 
с изменением эпюры механических напряжений в 
барьерном слое AlGaN из−за наличия верхнего слоя 
из другого материала. Это, в свою очередь, приво-
дит к частичной компенсации и уменьшению пье-
зоэлектрического поляризационного заряда и, как 
следствие, к уменьшению Сmax. Скорее всего при 
толщине верхнего слоя i−GaN порядка 1,5—2,0 нм 
из−за большой разницы значений поляризационных 
пьезосоставляющих в барьерном слое и верхнем слое 
i−GaN образование слоя электронов у второй гете-
рограницы может не происходить или происходит 
очень слабо. Однако при толщине верхнего слоя 
i−GaN порядка 5 нм, соизмеримой с толщиной барьер-
ного слоя, может происходить образование второго 
канала (диполя) на верхней границе AlGaN−i−GaN. 
Тогда зонная диаграмма при нулевом смещении бу-
дет иметь вид, показанный на рис. 6, б [11]. 

Зонная диаграмма с учетом перераспределения 
внутренних электрических полей в процессе нало-
жения внешнего напряжения смещения различной 
величины должна меняться, как показано на рис. 7. 
Возможен вариант, когда суммарные электриче-
ские поля (внутреннее поляризационное и внешнее 
приложенное в процессе смещения V*смещ) в слоях 
AlGaN и i−GaN окажутся равными по модулю слева 
и справа (см. рис. 7, точка В−4). В этом случае центр 
оси диполя у верхней гетерограницы совпадет с гео-
метрической границей гетероструктур. Тогда из−за 
равенства по модулю внутренних суммарных элек-
трических полей на границе i−GaN—AlGaN (Е1 и 
Е2), по−видимому, может наблюдаться возрастание 
эффективного поляризационного заряда диполя при 
понижении частотных колебаний для частот fизм ≤ 
≤ f*поляр. Это, в свою очередь, может приводить к ха-
рактерному возрастанию емкости при Vсмещ = V*смещ 
на С—V−кривых при измерении на этих частотах. 
При дальнейшем изменении внешнего поля относи-
тельно V*смещ нарушается равенство Е1 = Е2, центр 
диполя смещается относительно границы раздела 
гетероструктуры, частота колебаний снижается и 
значение измеряемой емкости уменьшается.

Возможно также и другое объяснение факта по-
явления характерных пиков на С—V−кривых при из-
мерении гетероструктуры с верхним, более толстым 
слоем i−GaN за счет работы двух каналов 2DEG на 
двух гетерограницах. Таким образом, происходит как 
бы наложение двух встречных С—V−характеристик. 
Это, в свою очередь, при определенных смещениях 
может приводить к появлению наблюдаемых пиков. 
Дополнительным подтверждением того, что транс-
формация поляризационных зарядов практически 
определяет электронные свойства структур, явля-
ются экспериментальные данные, приведенные на 
рис. 3 (см. четвертую стр. обложки). Исследовали две 
одинаковые по составу и толщине слоев структуры с 
верхним слоем i−GaN толщиной 5 нм, выращенные 
на одной установке при одинаковых режимах. Часто-
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Рис. 7. Зонные диаграммы гетероструктуры i−GaN/AlxGa(1−x)N(Si)/GaN с толщиной верхнего слоя 5 нм при различных 
напряжениях смещения (а), строение гетероструктуры (б) и ВАХ (в): 
в: 1 — ВЧ−измерения; 2 — НЧ−измерения

Fig. 7. (a) Zone Diagrams of i−GaN/AlxGa(1−x)N(Si)/GaN Heterostructures with 5 nm upper layer for Different Bias Voltages, 
(b) Appearance of Heterostructures and (c) I−A Curves:
(1) HF Measurements and (2) LF Measurements

Рис. 6. Зонные диаграммы гетероструктур: 
а — AlxGa(1−x)N(Si)/GaN [9, 10]; б — i−GaN/ AlxGa(1−x)N(Si)/GaN с толщиной верхнего слоя 5 нм [11]

Fig. 6. Zone Diagrams of Heterostructures:
(a) AlxGa(1−x)N(Si)/GaN [9, 10]; (b) i−GaN/ AlxGa(1−x)N(Si)/GaN with 5 nm upper layer [11]

ты, при которых фиксировали появление характер-
ного пика на С—V−кривых, оказались разными. Для 
одной пик появлялся при частотах 100 кГц и ниже, 
для другой — при 100—500 кГц и ниже (см. рис. 3, а 
и б). Как указывалось выше, исследования показали, 
что эти структуры отличаются плотностью дисло-
каций (см. рис. 3, в и г) практически на порядок. Из-
вестно, что с дислокациями связано наличие упру-
гих локальных полей, которые могут менять эпюру 

напряжений в барьерном слое [9]. Более высокая 
плотность дислокаций свидетельствует о том, что 
в данных эпитаксиальных слоях произошла более 
сильная релаксация упругих напряжений. То есть 
для этих двух гетероструктур (см. рис. 3) характерна 
разная по величине трансформация упругих полей 
и, как следствие, может быть разная трансформа-
ция пьезоэлектрического поляризационного заряда. 
Это может приводить к разной картине семейства 
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частотных С—V−характеристик для этих двух ге-
тероструктур. Кроме того, упругие поля отдельных 
дислокаций, по−видимому, могут компенсировать 
друг друга. Однако для более аргументированного 
объяснения наблюдаемой модуляции емкостей у 
этих образцов на низких частотах требуется про-
ведение дальнейших исследований. 

Таким образом, наличие «сар» i−GaN может 
быть полезно в борьбе с таким негативным явле-
нием, как дисперсия емкости при высокочастот-
ных измерениях. При этом толщина такого слоя не 
должна превышать 2,0—2,5 нм. Экспериментально 
установлено, что наличие слоя «сар» i−GaN приво-
дит к очень незначительному уменьшению плотно-
сти поляризационного заряда в канале двухмерного 
электронного газа. Кроме того, как видно из данных 
табл. 2, приповерхностные слои i−AlGaN имеют ме-
нее упорядоченную структуру по сравнению с по-
верхностью слоя i−GaN: имеют большее количество 
смещенных атомов галлия и алюминия, а главное 
— азота (соотношение смещенных атомов Ga : N =
= 1 : 5) и сильнее обогащены кислородом. Большее 
количество азотных вакансий может приводить 
к росту донороподобных поверхностных ловушек. 
К тому же с учетом большего количества кислоро-
да в качестве доноров могут выступать атомы кис-
лорода, севшие в вакансии азота ON из−за низкой 
энергии их образования [3]. Таким образом, струк-
туры с так называемым сар−слоем i−GaN имеют 
меньшую плотность поверхностных состояний и 
должны быть более устойчивы к различным внеш-
ним воздействиям.

Что касается пассивирующего слоя Si3N4, фор-
мируемого непосредственно в процессе эпитаксиаль-
ного выращивания гетероструктур, то прежде всего 
необходимо отметить в этом слое наличие большего 
положительного заряда (см. рис. 5). Эти заряды мо-
гут формировать как поверхностные состояния на 
границах Si3N4—воздух и Si3N4—AlGaN, так и де-
фекты в объеме самого слоя. Исследования методом 
РОР показали, что после химического удаления слоя 
Si3N4 обнажившаяся поверхность барьерного слоя 
AlGaN оказывается структурно упорядоченной с 
минимальным присутствием кислорода. Следова-
тельно, сильной химической связи в процессе роста 
пассивирующего слоя между Si3N4 и AlGaN не об-
разуется, поскольку такое состояние поверхности 
барьерного слоя на границе Si3N4—AlGaN должно, 
по−видимому, исключать или уменьшать плотность 
медленных ловушечных поверхностных состояний. 
Эти состояния, как было показано выше [2], могут яв-
ляться, находясь между затвором и истоком прибора, 
причиной коллапса тока истока. Из−за временных 
постоянных этих ловушек (временнáя постоянная 
этих ловушечных состояний) электроны невозможно 
удержать в поверхностном слое для полной коррек-
тировки заряда в канале в течение большего сигнала 
в ВЧ−диапазоне. 

Таким образом, использование пассивирующего 
слоя Si3N4 может позволить контролировать неже-
лательные частотные зависимости тока прибора и 
приводить к уменьшению пробивных напряжений, 
связанных со слоем ловушечных электронов вблизи 
поверхности. Также было показано, что концентра-
ция электронов в канале 2DEG при удалении пасси-
вирующего слоя практически не меняется, а большой 
положительный заряд на границе Si3N4−AlGaN при-
водит к еще более высокой слоевой концентрации 
носителей заряда в канале. Считается также, что 
пассивация слоем Si3N4 меняет термостойкость при-
бора в достаточной степени, что обеспечивает воз-
можность роста тока насыщения [5].

Заключение

Показано, что наличие верхнего слоя i−GAN 
в гетероструктурах AlGaN/GaN может быть по-
лезно в борьбе с таким негативным явлением, как 
дисперсия емкости в ВЧ−диапазоне. При этом тол-
щина этого слоя не должна превышать 1,5—2,5 нм. 
Наличие такого слоя, практически, не приводит к 
уменьшению плотности поляризационного заряда 
в канале 2DEG. 

Установлено, что увеличение толщины верхне-
го слоя i−GaN до толщин, соизмеримых с толщиной 
барьерного слоя гетероструктур, может приводить 
к появлению на ВФХ, измеряемых на низкой часто-
те, характерного пика емкости при переходе из об-
ласти обеднения в область обогащения. Высказано 
предположение, что этот эффект связан с влиянием 
внутренних электрических полей на положение цен-
тра диполя поляризационного заряда относительно 
гетерограницы i−GaN—AlGaN.

Выявлено, что высокие плотности дислокаций 
в барьерном и канальном слоях гетероструктур 
приводят к более резкому изменению емкостных 
характеристик и получению более высоких обрат-
ных токов барьеров Шотки, формируемых на таких 
структурах.

Показано, что формируемый в процессе эпи-
таксиального роста пассивирующий слой вносит 
большой положительный заряд. Такой слой может 
ослаблять отрицательное влияние медленных по-
верхностных состояний барьерного слоя, не умень-
шая при этом концентрации носителей заряда в 
канале двухмерного газа.
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Abstract. AlGaN/GaN heterostructures grown by MOCVD method 
on sapphire and silicon substrates were test subjects. The capacity−
voltage characteristic measurements have been run in 200Hz — 1MHz 
frequency range at planar disposition of mercury and second probe 
on the sample surface. The shape of typical C−V curves for the het-
erostructures with the upper undoped i−AlGaN and i−GaN layers at 
thickness 15—25 A have been analyzed. The appearance of a typical 
peak on the C−V curves at changing from depletion region to accu-
mulation region has been registered for some structures with thick-
ness of i−GaN layer 50A at low frequencies (f < 50—200 kHz). The 
height of this peak increased with reduction of frequency. It has been 
found experimentally that frequency at which the peak is registered 
can depend on the dislocation density in heterostructures. Possible 
explanation of the peak formation and band diagram modifications in 
these structures under an applied electric field have been presented. 
We show that using a Si3N4 passivation layer results in the formation 
of additional positive charge. 

Кeywords: AlGaN/GaN heterostructures, capacity−voltage charac-
teristic, frequency measurement, band diagram, 2D electron gas, 
dislocation, Rutherford backscattering.
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Фотолюминесценция с максимумом, 
соответствующим желтому цвету 
свечения видимого спектра (так на-
зываемая желтая люминесценция), 
определяется глубокими уровнями 
в буферном слое GaN гетерооструктур 
и зависит от условий роста гетеро-
структур. В свою очередь, глубокие 
уровни влияют на сопротивление оми-
ческих контактов СВЧ−транзисторов, 
изготовленных на таких гетерострук-
турах. Это обуславливает надежность 
работы СВЧ−транзисторов на основе 
GaN.
Разработаны два типа установок для 
контроля фотолюминесценции c мак-
симумом в желтой части видимого 
спектра, предназначенные для харак-
теризации качества гетероструктур 
AlGaN/GaN/SiC и AlGaN/GaN/Al2O3. 
Одна их представленных установок 
позволяет проводить «экспресс−
контроль» желтой фотолюминесцен-
ции, а другая — снимать «карты» фото-
люминесценции по площади пластин 
с гетероструктурами. Приведены при-
меры «карт» фотолюминесценции для 
структур, выращенных на различных 
подложках.

Ключевые слова: «желтая» фотолю-
минесценция гетероструктур AlGaN/
GaN, «экспересс−контроль» фото-
люминесценции, построение «карт» 
фотолюминесценции, гетероструктуры 
AlGaN/GaN/SiC и AlGaN/GaN/Al2O3.

Введение

Качество широкозонных мате-
риалов и структур можно эффек-
тивно контролировать методами 
фотолюминесценции [1—3].

Фотолюминесценция (ФЛ) с 
максимумом, соответствующим 
желтому цвету свечения видимого 
спектра (так называемая желтая 
ФЛ), соответствует диапазону энер-
гий 2,0—2,5 эВ (∆λ = 496÷620 нм).

В работе [1] идентификацию 
мелких фоновых примесей и опре-
деление относительной концентра-
ции дефектов в выращенных плен-
ках проводили методом низкотем-
пературной ФЛ. Спектры ФЛ сни-
мали для слоев GaN, выращенных 
в установке молекулярно−лучевой 
эпитаксии без заливки жидкого 
азота в криопанели и в установке 
с криопанелями, заполненными 
жидким азотом. В спектрах ФЛ 
наблюдали линии, обусловленные 
двумя видами рекомбинаций: 

− с участием примесей (груп-
па линий с максимумом в области 
3,29 эВ);

−  через уровни дефектов 
(линия с максимумом в области 
2,3 эВ). 

Одним из акцепторов, создаю-
щих глубокие уровни, может быть 

примесь марганца в GaN. В работе 
[1] было отмечено, что отношение 
интенсивностей линий краевой и 
«дефектной» ФЛ в спектре пленок 
GaN может служить критерием 
их совершенства. В спектре ФЛ 
слоя, выращенного без заливки 
жидкого азота в криопанели, при 
прочих одинаковых условиях ин-
тенсивность линий, связанных с 
дефектами (и, следовательно, кон-
центрация дефектов), по крайней 
мере на порядок величины была 
больше, чем в спектре слоя, вы-
ращенного в установке с криопа-
нелями, заполненными жидким 
азотом.

В работе [2] было показано, 
что в эпитаксиальных слоях GaN−
HEMT возникает сильная «жел-
тая» люминесценция. Она концен-
трируется в GaN−буфере эпитак-
сиальных слоев GaN−HEMT и свя-
зана с вакансиями Ga и примесями 
углерода, которые способствуют 
образованию глубоких ловушек 
для электронов. 

Ниже рассмотрены резуль-
таты, полученные на образцах, 
выращенных при изменении усло-
вий роста эпитаксиальных слоев. 
Это привело к уменьшению жел-
той ФЛ и, следовательно, к росту 
быстродействия GaN−HEMT.
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Как указано в работе [3], наличие желтой 
ФЛ непосредственно связано с уменьшением на-
дежности СВЧ−транзисторов на основе GaN.

Таким образом, необходимо создание аппа-
ратуры для контроля «желтой» ФЛ.

Аппаратура для контроля «желтой» 
фотолюминесценции

Аппаратура для «экспресс–контроля» сигнала 
желтой фотолюминесценции гетероструктур. 
Схема установки для входного контроля желтой 
ФЛ гетероструктур представлена на рис. 1.

Исследования ФЛ при возбуждении им-
пульсами светодиода с длиной волны 280 нм по-
казали, что интенсивность сигнала падает при 
увеличении частоты ее возбуждения. Поэтому 
для входного контроля ФЛ контролировали на 
постоянном токе. Интенсивность ФЛ сильно 
уменьшается при нагреве образца, и ФЛ прак-
тически исчезает при нагреве образца до 200 °С.

Исследования показали, что сигнал, связан-
ный с желтой ФЛ, сильно изменяется по площади 
образцов. В качестве примера в таблице приведе-
ны данные измерений сигнала ФЛ для образцов 
AlGaN/GaN/SiC и AlGaN/GaN/Al2O3. Следует 
отметить, что диаметр луча ультрафиолетового 
(УФ) светодиода, возбуждающего люминесцен-
цию, составлял 4 мм.

Из данных таблицы видно, что образцы на 
подложках карбида кремния более неоднородны 
по уровню ФЛ по сравнению с образцами гете-
роструктур на сапфировых подложках. Кроме 
того, в большинстве случаев интенсивность ФЛ 
на краях образцов гетероструктур на подлож-
ках карбида кремния меньше, чем в центре об-
разцов. Причина неоднородности ФЛ в образцах 
пока не установлена. Однако ee неоднородность 
свидетельствует о неоднородности свойств гете-
роструктур по их площади.

Интенсивность желтой ФЛ гетероструктур 
на сапфировых подложках при обработке бы-
ла уменьшена в 2 раза, так как возбуждающие 
люминесценцию УФ−лучи проходят через сап-
фировую подложку, отражаются от зеркала 7 
(см. рис. 1) и снова возбуждают ФЛ в нитридной 
гетероструктуре. Для гетероструктур, располо-
женных на SiC−подложке, УФ−лучи полностью 
поглощаются в слое карбида кремния, и двух-
кратное возбуждение ФЛ не реализуется.

Аппаратура для построения «карт» фото-
люминесценции по площади образцов. Блок−схема 
аппаратуры для снятия «карт» ФЛ приведена 
на рис. 2.

В установке предусмотрено программируе-
мое сканирование, позволяющее проводить из-
мерения в следующих режимах: 10 × 10, 25 × 25, 
50 × 50 и 100 × 100 точек. Кроме того, при изме-
рении каждой последующей точки после бо-

Разброс уровня сигнала желтой фотолюминесценции 
по площади исследованных гетероструктур

[Scatter of Yellow Photoluminescence Signal Across the 
Area of Test Heterostructures]

№ партии Подложка
Фотолюминесценция, 

усл. ед (Vмакс − Vмин)/
/Vср, %

в центре на краях

V−1983−3 C 2850−11* 58 68, 75, 49, 58 12,8

V−1913−3 A 3317−12* 50 16, 75, 62, 42 120

V−1913−6 C 2769−15* 43 18, 72, 45, 29 130

V−1913−5 C 2776−14* 40 17, 65, 32, 24 134

V− 2196−3 C−3092−12* 67 36, 42, 56, 90 93

V−2225−3 A −3512−15* 57 38, 74, 40, 47 70

V−2226−2 C−3028−12* 56 57, 38, 38, 72 65

V−2226−5 C−3058−12* 58 53, 45, 56, 63 34

HT2Z00679 Al2O3 43 51, 51, 53, 59 31

HT2Z00690 Al2O3 42 47, 52, 51, 47 21

HT2Z00678 Al2O3 43 50, 53, 54, 59 32

* Подложка SiC; V — фотолюминесценция.

Рис. 1. Схема аппаратуры для входного контроля желтой ФЛ гетеро-
структур:
1 — исследуемый образец гетероструктуры; 2 — УФ−светодиод 
с фокусирующей системой; 3 — стеклянная линза, фокусирую-
щая ФЛ−излучение исследуемого образца на фотодиод; 
4 — кремниевый фотодиод; 5, 6 — два сменных фильтра, 
пропускающих ФЛ−излучение при длинах волн в диапазонах 
530—550 и 340—360 нм соответственно; 7 — зеркало, располо-
женное за обратной стороной исследуемого образца и отражаю-
щее идущее к обратной стороне образца гетероструктуры 
ФЛ−излучение к линзе 3 и фотодиоду 4; 8 — система питания 
УФ светодиода; 9 — система, регистрирующая сигнал 
ФЛ−приемника 4

Fig. 1. Instrument for Input Control of PL Heterostrutures:
(1) Test Heterostructure Specimen, (2) UV LED with Focusing System, 
(3) Glass Lens Focusing PL Radiation of Sample to Photocell, 
(4) Silicon Photocell, (5) and (6) Two Changeable Filters Transmitting 
PL Radiation, (7) Mirror at the Back Side of the Test Specimen 
for Reflecting PL Radiation Emitted Towards the Back Side of the 
Heterostructure Specimen to Lens 3 and Photocell 4, (8) UV LED 
Power Unit and (9) System Detecting Signal of PL Receiver 4

ЭПИТАКСИАЛЬНЫЕ СЛОИ И МНОГОСЛОЙНЫЕ КОМПОЗИЦИИ
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лее быстрого перемеще-
ния каретка с пластиной 
останавливается пример-
но на 100 мс (за это время 
реализуется режим из-
мерения тока фотодиода, 
при котором достигается 
сигнал, соответствующий 
сигналу измерения ФЛ 
при стационарных усло-
виях).

На рис. 3 (см. третью 
стр. обложки) приведены 
«карты» желтой ФЛ для 
двух образцов, выращен-
ных на подложках сап-
фира и карбида кремния. 
Измерения проведены в 
2500 точках.

Из рис. 3 видно, что 
для образца гетероструктуры на сапфировой под-
ложке сигнал ФЛ в центре достаточно однородный и 
по величине меньше, чем сигнал на краю пластины. 
Вместе с тем для образца, выращенного на подложке 
карбида кремния, повышенная величина сигнала ФЛ 
наблюдается в левой половине образца (базовый срез 
находится внизу рис. 3, а).

Заключение

Разработано два вида аппаратуры для входного 
контроля гетероструктур AlGaN/GaN/SiC и AlGaN/
GaN/Al2O3. Проведены измерения «желтой» ФЛ гете-
роструктур, выращенных на указанных подложках. 
В дальнейшем предполагается сопоставлять величи-
ну и однородность «желтой» ФЛ с технологией роста 
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Abstract. Photoluminescence with the peak corresponding to yellow 
light in the visible spectrum (the so−called yellow luminescence) is 
generated by deep levels in the buffer GaN layer of the ehterostruc-
tures and depeonds on heterostructure growth conditions. In turn, the 
deep levels affect the resistivity of the ohimic contacts of RF transis-
tors based on these heterostructures. This determines the reliability 
of GaN HF transistor operation. Two types of instruments have been 
developed for controlling photoluminescence with the peak in the 
yellow spectral region for characterizing the quality of AlGaN/GaN/SiC 
and AlGaN/GaN/Al2O3 heterostructures. One of them provides for rapid 
control of yellow photoluminescence and the other allows mapping 

of photoluminescence across the heterostructure area. Examples of 
photoluminescence maps for experimental structures grown on dif-
ferent substrates have been given.

Keywords: yellow photoluminescence of AlGaN/GaN heterostruc-
tures, rapid photoluminescence control, photoluminescence mapping, 
AlGaN/GaN/SiC and AlGaN/GaN/Al2O3 heterostructures.
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Control of Yellow Photoluminescence in AlGaN/GaN Heterostructures

гетероструктур и с параметрами СВЧ−транзисторов, 
изготовленных на гетероструктурах с различными 
подложками.
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Рис. 2. Блок−схема аппаратуры для построения «карт» желтой фотолюминесценции гетеро-
структур AlGaN/GaN:
1 — УФ−светодиод; 2 — исследуемая пластина с гетероструктурой AlGaN/GaN; 3 — зеркало; 
4 — кремниевый фотодиод; 5 — стеклянная линза; 6 — светофильтр, выделяющий диапазон 
длин волн, соответствующий «желтой» ФЛ; 7 — блок питания УФ−светодиода; 8 — усилитель 
тока фотодиода; 9 — компьютер; 10 — блок Х—Y−сканирования

Fig. 2. Unit Diagram of Instrument for Mapping of Photoluminescence of AlGaN/GaN Heterostructures:
(1) UV LED, (2) Test Plate with AlGaN/GaN Heterostructure, (3) Mirror, (4) Silicon Photocell, 
(5) Glass Lens, (6) Filter Separating Wavelengths Corresponding to Yellow PL, (7) UV LED Power 
Unit, (8) Photocell Current Amplifier, (9) PC and (10) X−Y Scanning Unit
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КУЗНЕЦОВ ГЕННАДИЙ ДМИТРИЕВИЧ
(к 75−летию со дня рождения)

21 апреля 2015 г. исполни-
лось 75 лет со дня рождения 
и более 50 лет практической, 
научной и педагогической 
деятельности широко извест-
ного специалиста в области 
физики и технологии тонких 
пленок, профессора, доктора 
технических наук, академика 
РАЕН Геннадия Дмитриевича 
Кузнецова.

Геннадий Дмитриевич 
Кузнецов в 1963 г. окончил с 
красным дипломом Москов-
ский институт стали и спла-
вов (МИСиС). С 1963 по 1970 г. 
он работал на предприятиях 
среднего машиностроения 
СССР. В 1967 г. Г. Д. Кузнецов 
защитил кандидатскую дис-
сертацию в области разработ-
ки новых ионно−плазменных 
процессов формирования высокотемпературных по-
крытий со специальными свойствами.

В 1970 г. Геннадий Дмитриевич перешел на работу 
в МИСиС на факультет полупроводниковых мате-
риалов и приборов на кафедру «Физическая химия и 
технология полупроводниковых материалов и особо 
чистых металлов», которой руководили профессор 
А. Н. Крестовников, а затем профессор В. В. Крапу-
хин. 

В МИСиС Г. Д. Кузнецов энергично взялся за 
организацию научного и учебно−методического на-
правления подготовки специалистов в области ис-
следования и использования эффектов, возникающих 
в твердом теле и тонкопленочных гетерокомпози-
циях при низкоэнергетическом ионном и электрон-
ном взаимодействиях, а также при плазмохими-
ческих процессах формирования гетероструктур. 
В учебно−методической работе значительное вни-
мание Г. Д. Кузнецов уделил атомно−молекулярным 
процессам получения микро− и наноразмерных 
гетероструктур. Под его руководством была созда-
на научная и специализированная лаборатория по 
вакуум−плазменным процессам в технологии микро− 
и наноиндустрии. 

В 1983 г. Г. Д. Кузнецов защитил докторскую дис-
сертацию по ионно−плазменным процессам получе-
ния гетероструктур для устройств преобразования 
энергии и информации; в 1986 г. ему присвоено звание 
профессора. Все годы работы в МИСиС Г. Д. Кузнецов 
уделял внимание подбору и созданию профессиональ-
ной работоспособной группы по возглавляемой им на-
учной и учебно−методической тематике.

В 1986 г. Геннадий Дмитрие-
вич избран деканом факультета 
полупроводниковых материалов 
и приборов. За время работы в де-
канате, являясь членом секции по 
материаловедению и технологии 
полупроводниковых материалов 
учебно−методического объеди-
нения вузов России, он укрепил 
авторитет факультета в области 
учебно−методической работы 
по подготовке специалистов−
материаловедов и технологов, про-
ведя первое заседание в секции в 
МИСиС с представителями более 
чем 30 вузов страны. По инициа-
тиве и при непосредственном уча-
стии профессора Г. Д. Кузнецова 
в МИСиС с 1994 г. открыта подго-
товка специалистов по многоуров-
невой системе с созданием новых 
учебных планов и программ для 

бакалавров и магистров по специализации «Процессы 
микро− и нанотехнологий».

С 1990 по 1998 г. Г. Д. Кузнецов успешно возглав-
лял созданную на факультете полупроводниковых 
материалов и приборов кафедру «Микротехнология 
компонентов электронной техники», основной зада-
чей которой была подготовка бакалавров, магистров 
и инженеров по физике и технологии тонких пленок 
полупроводников, металлов и диэлектриков для 
микроэлектроники. За эти же годы было выпущено 
более 150 специалистов.

За время работы в университете Г. Д. Кузнецо-
вым создана научно−педагогическая школа в об-
ласти физики и элионной технологии тонкопленоч-
ных устройств преобразования энергии. В рамках 
созданного научного направления под руководством 
профессора Г. Д. Кузнецова подготовлено 3 доктора и 
16 кандидатов наук, 26 магистров, включая магистров 
из Союза Мьянма, более 40 бакалавров, свыше 80 ин-
женеров. Опубликовано более 300 научных работ, в 
соавторстве изданы 3 монографии и учебник по тех-
нологии материалов электронной техники, 18 учебно−
ме то дических пособий.

Научная деятельность Геннадия Дмитриевича 
в настоящее время направлена на теоретическое и 
экспериментальное обоснование возможности исполь-
зования ионных процессов для создания микро− и на-
норазмерных гетероструктур и устройств на основе 
твердых растворов карбида кремния для экстремаль-
ной электроники.

Г. Д. Кузнецов является членом двух специали-
зированных ученых советов по защите кандидатских 
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и докторских диссертаций, членом секции РАН по 
прямому преобразованию энергии, членом секции по 
нанотехнологии и микросистемной техники научно−
методического совета по автоматике и электронике, 
членом редколлегии журнала «Известия вузов. Ма-
териалы электронной техники», ведущим экспертом 
Центра энергоэффективности НИТУ «МИСиС». 

К 80−летию СО ДНЯ РОЖДЕНИЯ 
ЛЕОНИДА МИХАЙЛОВИЧА ЛЕТЮКА (1935—2007 гг.)

За значительный вклад в развитие науки и ме-
тодического обеспечения подготовки специалистов 
Г. Д. Кузнецов неоднократно отмечен грамотами и зна-
ками Министерства образования и науки Российской 
Федерации; является почетным работником высшего 
профессионального образования России.

Руководство НИТУ «МИСиС», ИНМиН и редколлегия журнала 
«Известия высших учебных заведений. Материалы электронной 

техники» поздравляют профессора Геннадия Дмитриевича Кузнецова 
с юбилеем и желают ему здоровья и дальнейших творческих успехов

3 мая 2015 г. видному уче-
ному, крупному специалисту в 
области материаловедения и тех-
нологии ферритовых материалов, 
доктору технических наук, про-
фессору Леониду Михайловичу 
Летюку исполнилось бы 80 лет. 

Леонид Михайлович родил-
ся 3 мая 1935 г. В 1963 г. окончил 
физико−химический факультет 
Московского института стали и 
сплавов (МИСиС).

По окончании МИСиС Лео-
нид Михайлович с 1961 по 1964 г. 
работал инженером, а затем стар-
шим инженером во ВНИИ твер-
дых сплавов (г. Москва). В 1964 г. 
Л. М. Летюк поступает в МИСиС 
в аспирантуру к профессору 
Б. Е. Левину. В то время в МИСиС 
как раз начал формироваться 
коллектив специалистов, чьи на-
учные интересы были прикованы 
к активно развивающемуся классу новых магнитных 
материалов — ферритам. Именно этим коллективом 
позже была создана единственная в вузах СССР учеб-
ная специализация по подготовке специалистов для 
ферритовой отрасли. Специализация была не только 
единственной, но и уникальной, так как позволяла 
будущим инженерам получить комплекс знаний по 
основам магнетизма твердых тел, технологии и мате-
риаловедению ферритов, а также устройству и прин-
ципам работы приборов на базе этих материалов. 

В 1967 г. Л. М. Летюк защитил кандидатскую дис-
сертацию, а в 1977 г. — докторскую. В 1980 г. ему было 
присвоено ученое звание профессора.

С 1980 по 1982 г. Леонид Михайлович возглавлял 
физико−химический факультет МИСиС, а с 1982 по 
1987 г. — факультет полупроводниковых материалов 
и приборов. В 1984 г. проф. Л. М. Летюк был избран 
заведующим кафедрой физической химии и техноло-
гии полупроводниковых материалов и особо чистых 
металлов (ныне кафедра технологии материалов 

электроники), которой он заве-
довал по 1998 г.

В 1987 г. проф. Л. М. Летюку 
была присуждена Государствен-
ная премия за работу «Разработ-
ка принципов легирования маг-
нитотвердых ферритов, создание 
на их основе новых высокоэнер-
гетических бескобальтовых ок-
сидных магнитов, организация 
их массового автоматизирован-
ного производства и внедрение 
в народное хозяйство», а в 1995 г. 
присвоено почетное звание «За-
служенный деятель науки и 
техники Российской Федера-
ции». В 1997 г. Л. М. Летюк был 
избран действительным членом 
Академии минерального сырья 
и ресурсов.

Леонид Михайлович по пра-
ву считается одним из создате-
лей в СССР научной школы в 

области материаловедения и технологии оксидных 
магнетиков — ферритов. Возглавляемое этой школой 
научное направление связано с исследованием меха-
низмов формирования кристаллической структуры и 
микроструктуры ферритов различных структурных 
классов, изучением характера влияния на проявление 
этих механизмов изоморфных замещений, легирова-
ния, предыстории исходных компонентов, различного 
рода физических и технологических воздействий с 
последующим установлением коррелятивных свя-
зей «реальная кристаллическая структура и микро-
структура — свойства — технология» и определением 
основных путей использования этих связей в управ-
лении технологией производства оксидных изделий 
магнитоэлектроники.

Значительный вклад Л. М. Летюк внес в разра-
ботку ресурсосберегающих и малоотходных техноло-
гий (переработка отходов ферритового производства, 
утилизация оксида железа из отработанных травиль-
ных растворов металлургических производств путем 
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использования новых катионных флокулянтов и не-
стехиометрических полиэлектролитных комплексов, 
создание новых составов ферритовых материалов и 
связующих веществ для управления реологическими 
свойствами ферритовых порошков).

По результатам проведенных исследований 
Л. М. Летюком опубликовано пять монографий, более 
250 статей, получено порядка 60 авторских свиде-
тельств и патентов. В соавторстве опубликованы шесть 
учебников по технологии производства материалов 
магнитоэлектроники и физике магнитных явлений в 
твердых телах, а также более 15 учебных пособий.

Под руководством Л. М. Летюка защищены 4 док-
торские и порядка 40 кандидатских диссертаций. 

Леонид Михайлович успешно сочетал научно−
исследовательскую и преподавательскую работу с 
научно−организационной. Он входил в состав секции 
по постоянным магнитам при Научном совете РАН 
по проблеме «Магнетизм», являлся руководителем 

межведомственного научного семинара «Проблемы 
технологии материалов магнитоэлектроники», членом 
редколлегии журнала «Известия вузов. Материа-
лы электронной техники». В рамках созданного им 
Научно−исследовательского центра материалове-
дения ферритов, научным руководителем которого 
он бессменно являлся, решались проблемы по на-
учному направлению «Физика магнитных явлений, 
разработка магнитных материалов и технологий их 
производства».

Ученики проф. Л.М. Летюка стали главными 
инженерами предприятий (О. Ф. Вережак), заведую-
щими кафедр (д. т. н. В. Г. Андреев, д. ф.−м. н. В. Г. Ко-
стишин), проректорами вузов (д. т. н. М. Н. Шипко), 
крупными бизнесменами (к. т. н. А. В. Гончар), руково-
дителями крупнейших производств России (к. ф.−м. н. 
И. Г. Кудряшкин). Многие из них активно продолжают 
развивать научные направления, заложенные своим 
учителем проф. Л. М. Летюком

Коллектив кафедры технологии материалов электроники 
Института новых материалов и нанотехнологий НИТУ «МИСиС», 

коллеги по научной работе, друзья, ученики

К 100−летию СО ДНЯ РОЖДЕНИЯ 
ВСЕВОЛОДА ВАЛЕРЬЕВИЧА КРАПУХИНА (1915—2009 гг.)

«Инженер от Бога! Сви-
детель становления всех тех-
нологий... Великолепный орга-
низатор… Человек, знающий, 
что и когда надо делать», — так 
говорили о профессоре Всеволо-
де Валерьевиче Крапухине его 
коллеги по работе, друзья.

Родился В. В. Крапухин в 
1915 г. в Калуге, в семье врача. 
В старших классах он посещал 
секцию дирижаблестроения 
в кружке «Осоавиахим» под 
руководством К. Э. Циолков-
ского. После окончания школы 
В. В. Крапухин поступил в тех-
никум по строительству дорог 
и мостов, который закончил в 
1933 г.

Свою трудовую деятель-
ность В. В. Крапухин начал в 
проектной организации в Мо-
скве, проектирующей мосты на пересечении канала 
Волга—Москва с шоссейными дорогами. Ему поручи-
ли выполнение сложных расчетов конструкций тонне-
ля под каналом на Волоколамском шоссе. Консультан-
том проектных работ был профессор генерал−майор 
В. М. Келдыш, отец будущего президента АН СССР.

В 1935 г. В. В. Крапухин поступил в Московский 
институт стали, где проучился 3 года. Как сына ре-

прессированного отца его пере-
водят в 1938 г. в Минцветметзо-
лото, который он закончил с от-
личием в 1940 г. и был оставлен 
на работу в должности младше-
го научного сотрудника.

В качестве темы дипломной 
работы его научный руководи-
тель член−корреспондент АН 
СССР Д. М. Чижиков предло-
жил создать проект цеха по-
лучения сверхчистого цинка 
методом ректификации. Такой 
проект в стране выполнялся 
впервые.

С началом Великой Отече-
ственной войны и эвакуацией 
института Всеволод Валерьевич 
вышел на работу в должности 
начальника смены рафини-
ровочного цеха Чимкентского 
свинцового завода.

Захват немцами юга страны, где располагался за-
вод, выпускающий чистый цинк, определил дефицит 
в таком металле. Строить в Сибири электролитный 
завод было невозможно из−за дефицита электроэнер-
гии. Тогда вспомнили о процессе ректификации, не 
требующем большого расхода электроэнергии.

На Чимкентский завод пришла правительствен-
ная телеграмма министра цветной металлургии 
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П. Ф. Ломако о срочном откомандировании В. В. Кра-
пухина в Сибирь, на Беловский цинковый завод. Ему 
поручили проектировать, строить и пустить цех 
ректификации. В декабре 1943 г. Завод рапортовал 
о получении первой партии высокочистого цинка, с 
маркой «экстра». Уральский патронный завод прислал 
телеграмму с высокой оценкой качества металла. 

После войны, в 1946 г., устав от однообразия за-
водской работы, В. В. Крапухин попросился в Москву 
продолжать научную деятельность. Он пришел на 
родную кафедру, где ему посоветовали поступить в 
аспирантуру. По стечению обстоятельств его пере-
вели на кафедру печей. За год с небольшим Всеволод 
Валерьевич подготовился к досрочной защите диссер-
тации. После защиты он остался работать в институте 
доцентом, продолжая преподавательскую деятель-
ность, перестроил курс по металлургическим печам, 
больше внимания уделяя электропечам как наиболее 
перспективным..

На этом этапе В. В. Крапухин стал сотрудничать 
с доцентом кафедры электротехники Г. Н. Зайченко. 
Электропечи необходимо было обеспечить электро-
питанием. На Московском заводе твердых сплавов 
совместными усилиями добились ликвидации вы-
хода бракованных изделий и значительной экономии 
электроэнергии. Модернизировали несколько видов 
электропечей, за что получили премию от Министер-
ства цветной металлургии. А накопленный им опыт 
работы нашел отражение в изданном учебнике по 
металлургическим печам.

На кафедру обратился представитель Мин-
обороны с просьбой определить, почему на северных 
складах у солдатских сапог отскакивают подошвы, 
прибитые латунными гвоздями. На кафедре эту ра-
боту поручили В. В. Крапухину. Проанализировав 
существующий процесс термообработки в камерных 
печах, он убедился, что латунная проволока местами 
остается хрупкой на морозе. Поставил эксперимент 
по термообработке проволоки в протяжных печах, 
уменьшив время обработки с десятков часов до 1 мин. 
На заводах страны внедрили новую технологию, про-
должительность обработки резко сократилась, а по-
дошвы у сапог больше не отскакивали.

В 1956 г. вышло постановление правительства о 
создании проблемных лабораторий при институтах. 
По инициативе проф. Н. Н. Сироты и проф. Н. Н. Му-
рача в Министерстве цветной металлургии была соз-
дана первая среди вузов лаборатория по технологии 
получения чистых металлов и полупроводниковых 
материалов. Всеволода Валерьевича назначили за-
ведующим лабораторией.

К работе в лаборатории активно привлекали 
студентов−старшекурсников. Но тут выявилась по-
требность их специальной подготовки в области полу-
проводников. Сначала сотрудники лаборатории уча-
ствовали в переподготовке студентов−металлургов, 

потом получили разрешение Минобразования набрать 
целевую группу ПМ (полупроводниковая металлур-
гия) и готовить ее с первого курса. Когда в 1962 г. 
правительство решило создать факультет полупро-
водниковых материалов и приборов в МИСиС, вся 
лаборатория В. В. Крапухина и учебная группа ПМ 
вошли в состав факультета, став одной из его основ с 
наработанным опытом и готовым учебным планом.

В 1962 г. В. В. Крапухин переходит работать на 
кафедру производства чистых металлов и полупро-
водниковых материалов, заведовал которой член−
корреспондент АН СССР проф. А. И. Беляев.

В 1967 г. Всеволод Валерьевич защитил доктор-
скую диссертацию, в которой он обобщил результаты 
работ по получению чистых металлов и полупрово-
дников.

После защиты В. В. Крапухина назначили про-
ректором по строительству нового корпуса МИСиС. 
В это же время началась его долгая, более чем 15−лет-
няя работа заведующим кафедрой.

Тесная связь с промышленностью завершилась 
созданием филиала кафедры во ВНИИМЭТ (г. Калу-
га), где он организовал и лично вел целевой прием на 
кафедру выпускников школ г. Калуги. Иногда до 40 % 
набора групп составляли калужане.

Среди ряда направлений работы филиала сфор-
мировалась, в частности, тематика исследований по 
экологии процессов получения полупроводниковых 
материалов. Это направление В. В. Крапухин поднял 
на необходимый инженерный уровень, был поставлен 
курс, написано учебное пособие, выпущено около де-
сятка дипломников.

В. В. Крапухин создал ряд новых учебных курсов. 
Его учебник «Теория процессов получения материа-
лов электроники» выдержал два издания, выпущено 
много методических пособий. Всеволод Валерьевич 
воспитал и подготовил более 50 кандидатов и несколь-
ко докторов наук.

Следует отметить, что профессор В. В. Крапухин 
учился всю свою жизнь. С присущей ему энергией 
В. В. Крапухин в последние годы жизни возглавил 
два абсолютно новых направления полупроводнико-
вой технологии: получение приборных структур на 
непланарных (цилиндрических) подложках и синтез 
углеродно−композитных наноструктурных слоев с 
фуллереноподобным строением. 

Многие из учеников проф. В. В. Крапухина до-
стигли больших высот и продолжают активно ра-
ботать на благо родного МИСиС. Так, проф. Л. В. Ко-
житов 15 лет проработал проректором по научной 
работе НИТУ «МИСиС», 10 лет заведовал кафедрой 
технологии материалов электроники. Активно помо-
гают Л. В. Кожитову «покорять тайны нанотехнологий 
и наноматериалов» ученики Всеволода Валерьевича 
— доктор техн. наук, доцент В. В. Козлов и канд. техн. 
наук, старший научный сотрудник Д. Г. Муратов.

Дело В. В. Крапухина продолжается.

Ректорат НИТУ «МИСиС», Институт нанотехнологий и новых материалов», 
кафедра технологии материалов электроники, коллеги, друзья, ученики


