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МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ И ТЕХНОЛОГИЯ. 
ПОЛУПРОВОДНИКИ

УДК 621.315.592

ВЛИЯНИЕ УСЛОВИЙ ВЫРАЩИВАНИЯ 
И ЛЕГИРОВАНИЯ ДОНОРНЫМИ ПРИМЕСЯМИ 

НА МЕХАНИЗМ ПРОВОДИМОСТИ И СПЕКТРЫ
ГЛУБОКИХ УРОВНЕЙ В КРИСТАЛЛАХ TlBr

© 2013 г. Н. Б. Смирнов, А. В. Говорков, 
Е. А. Кожухова, И. С. Лисицкий, М. С. Кузнецов, 

К. С. Зараменских, А. Я. Поляков
ОАО «Гиредмет»

Исследованы электрические характе-
ристики, спектры глубоких ловушек, 
спектры микрокатодолюминесценции 
(МКЛ) нелегированных и легированных 
донорами (Pb, Ca) кристаллов TlBr и 
изучено влияние на эти характеристи-
ки условий выращивания (противо-
давление брома, противодавление 
аргона, выращивание на воздухе). 
Показано, что в исследованном ин-
тервале температур (85—320 К) про-
водимость кристаллов определяется 
концентрацией электронов и дырок 
в разрешенных зонах, а не ионной 
проводимостью. В процессах реком-
бинации неравновесных носителей 
основную роль играют центры с энер-
гией активации 1,0—1,2 эВ, на которых 
закреплен уровень Ферми в легиро-
ванных донорами кристаллах. В неле-
гированных кристаллах уровень Ферми 
закреплен на центрах с уровнем около 
Ev+0,8 эВ, которые также участвуют в 
рекомбинации и ответственны за по-
лосу МКЛ с энергией 1,85 эВ. В тем-
пературных зависимостях фототока 
нелегированных кристаллов большую 
роль играет прилипание электронов на 
мелких электронных ловушках с энер-
гией 0,1—0,2 эВ и на более глубоких 
электронных ловушках. В спектрах 
глубоких центров обнаружены ловушки 
с энергиями 0,36, 0,45 и 0,6 эВ, кон-
центрация которых растет при леги-
ровании донорами. Легирование Pb 
или Ca позволяет на порядок повысить 
удельное сопротивление материала, 
но легирование Pb приводит к боль-
шей концентрации глубоких ловушек, 
что неблагоприятно для использова-
ния материала в радиационных детек-
торах.

Ключевые слова: таллия бромид, 
глубокие уровни, фотоэлектронная ре-
лаксационная спектроскопия глубоких 
уровней, микрокатодолюминесценция, 
радиационные детекторы, ионная 
проводимость, электронная прово-
димость.

Введение

В последние годы наблюдается 
серьезный рост интереса к иссле-
дованиям свойств бромида таллия 
(TlBr). Этот интерес подогревается 
широкими перспективами исполь-
зования TlBr в радиационных де-
текторах, работающих при комнат-
ной температуре. Большой атом-
ный вес компонентов соединения 
(для таллия 81 ат. ед., для брома 
35 ат. ед.) при плотности 7,56 г/см3

обуславливает эффективное взаи-
модействие с гамма−квантами и 
заряженными частицами. Запре-
щенная зона 2,68 эВ и возможность 
сравнительно легко получать до-
статочно чистые и совершенные 
кристаллы с удельным электри-
ческим сопротивлением выше 
1010 Ом · см очень благоприятны 
для работы приборов при комнат-
ной и более высоких температурах. 
Значение произведения подвиж-
ности на время жизни µτ, дости-
гающее 10−3 см2/В, способствует 
эффективному собиранию заряда, 
созданного в рабочей области де-
тектора высокоэнергетическими 
частицами, и хорошему спектраль-

ному разрешению детекторов из 
TlBr (см., например [1—3]. В то 
же время ряд факторов все еще 
серьезно ограничивают широкое 
применение TlBr в практических 
устройствах. 

Первый и главный из этих 
факторов — деградация параме-
тров детекторов при длительной 
эксплуатации под рабочим на-
пряжением, в особенности при 
температурах выше комнатной. 
Большинство исследователей счи-
тают эту деградацию параметров 
проявлением ионной проводимо-
сти в TlBr. Бромид таллия — это 
соединение с ярко выраженным 
ионным характером связи. Теоре-
тические расчеты (см., например, 
работы [4—6]) и результаты экспе-
риментальных исследований [7, 8] 
указывают на преобладание среди 
собственных точечных дефектов в 
TlBr положительно заряженных 
вакансий брома V+

Br и отрицатель-
но заряженных вакансий таллия 
V−

Tl, образующихся по реакции 
Шотки с очень низкой энталь-
пией образования 0,91 эВ [4—8]. 
Поскольку энергии миграции V+

Br 
и V−

Tl тоже невелики (0,2—0,3 эВ 
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для первых, 0,5—0,6 эВ для вторых [4—8]), ионная 
проводимость при комнатной и более высоких тем-
пературах может играть заметную роль и приво-
дить к измеримому переносу вещества, в результате 
которого происходит экранизация внешнего элек-
трического поля, ведущая к потере эффективности 
собирания заряда (так называемая поляризация), 
а при повышенных температурах — и к серьезным 
структурным изменениям в приконтактных обла-
стях [9, 10]. В то же время среди различных иссле-
дователей отсутствует единодушие в вопросах о том, 
начиная с каких температур ионная проводимость 
становится определяющей в полной проводимости, 
как влияет на ионную проводимость легирование 
донорными и акцепторными примесями, каковы 
возможные пути снижения влияния ионной прово-
димости. Так, в работе [9] утверждается, что влияние 
ионной проводимости становится незначительным 
при температурах ниже ~250 К. Данные же авторов 
работы [8] указывают на то, что ионная проводи-
мость в нелегированных кристаллах, скорее всего, 
доминирует лишь при температурах выше ~350 К, а 
при более низких температурах преобладает только 
для кристаллов с сильным легированием донорами 
или акцепторами. Влияние легирования оценивается 
также неоднозначно. Одни авторы предполагают, что 
при легировании происходит эффективное связыва-
ние доноров с V−

Tl, а акцепторов с V+
Br. Это связывание 

даже предлагается в качестве средства снижения 
влияния ионной проводимости [5—8]. В других ра-
ботах отмечается, что из−за большого значения 
диэлектрической проницаемости TlBr энергия связи 
разноименно заряженных дефектов очень невелика 
(~0,1 эВ) и эффективное комплексообразование не 
происходит [4]. Влияние же легирования проявля-
ется лишь через изменение энтальпии образования 
вакансий, хотя и может в определенном интервале 
концентраций способствовать уменьшению влияния 
ионной проводимости [4]. Дополнительным осложне-
нием в TlBr является малость энергии миграции всех 
дефектов, что позволяет устанавливаться термо-
динамически равновесной концентрации дефектов 
при всех температурах выше комнатной [4—6], в 
результате чего связывание вакансий в комплексы 
с легирующей примесью в любом случае не имеет 
значения, поскольку нарушенное равновесие всег-
да может быть восстановлено. Поэтому в качестве 
меры, способствующей снижению влияния ионной 
проводимости, предлагалось также использование 
двойного легирования донорами и акцепторами [5, 
6]. Однако, поскольку и энергия миграции примесей 
также невелика, при понижении температуры мож-
но ожидать выпадения доноров и акцепторов в пре-
ципитаты, так что различие между легированными 
и нелегированными кристаллами будет невелико 
[5—8]. Таким образом, по−видимому, при повышен-
ных температурах ионная проводимость преобла-
дает над электронной, при температуре ниже 250 К 

роль ионной проводимости невелика (об этом свиде-
тельствует и успех в достижении стабильной работы 
детекторов из TlBr при их умеренном охлаждении 
до 250 К [2]), но для промежуточных температур 
250—350 К, наиболее важных с точки зрения работы 
неохлаждаемых детекторов, вопрос о вкладе ионной 
проводимости и способах влияния на нее требует еще 
серьезного изучения.

Второй проблемой для детекторов из TlBr явля-
ется очень слабое понимание структуры электрон-
ных состояний в запрещенной зоне материала и вли-
яния на нее условий выращивания. Теоретические 
расчеты, проведенные в работах [5, 6, 11], показали, 
что собственные точечные дефекты в бромиде тал-
лия, по−видимому, не создают глубоких состояний в 
запрещенной зоне, за исключением междоузельного 
брома Bri, который является глубоким акцептором с 
уровнем около Ev+1,2 эВ, но при этом имеет высокую 
энтальпию образования и не должен наблюдаться 
при равновесных условиях [11]. (в работе [11], правда, 
отмечается, что VTl может быть глубоким центром с 
сильным поляронным взаимодействием, а авторы 
работы [12] приписывают таким вакансиям уровень 
около Ev+1,1 эВ, наблюдаемый в фотолюминесцен-
ции.). Из этих расчетов даже делается вывод, что 
высокие значения µτ, наблюдаемые в TlBr, можно 
объяснить отсутствием захвата неравновесных 
носителей заряда глубокими центрами. Эта точка 
зрения, однако, совершенно не подтверждается экс-
периментом, который показывает, что и время жиз-
ни, и µτ в TlBr сильно растут с повышением чистоты 
материала. Например, в работе [13] с ростом степени 
очистки материала время жизни возрастало с 1—2 
до 70—100 мкс. По поводу природы глубоких лову-
шек, ответственных за эффект, никакой ясности нет. 
Теоретические расчеты, проведенные в работе [14] 
для различных актуальных примесей замещения, 
показали, следующее: Mg, Ca, Sr, Ba, Pb создают 
в TlBr мелкие донорные уровни; S, Se — мелкие 
акцепторные уровни, S — глубокие акцепторы 
с уровнем около Ev+0,8 эВ; Cu — глубокий донорный 
уровень вблизи Ev+0,49 эВ; Fe — глубокий донор 
с уровнем около Ev+0,36 эВ, Si — глубокие доноры 
с уровнями около Ec−1,29 эВ и Ec−1,49 эВ; Al — глу-
бокий донор с уровнем вблизи Ec−0,13 эВ. 

Экспериментально спектр глубоких ловушек в 
бромиде таллия авторы изучали в работах [15—17]. 
Полученные данные удовлетворительно согласуются 
друг с другом, при этом преимущественно наблюдае-
мые ловушки имели энергии ~0,45 эВ (предположи-
тельно, дырочная ловушка), 0,1—0,2 эВ (вероятно, 
электронные ловушки) и 0,75 эВ (по−видимому, ды-
рочная ловушка). Происхождение этих ловушек и их 
связь с чувствительностью детекторов пока практи-
чески не изучены.

Ниже сделана попытка выяснить, каков меха-
низм проводимости (электронный или ионный) в не-
легированных и легированных мелкими донорами 
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кристаллах TlBr для наиболее актуального с точки 
зрения работы радиационных детекторов интер-
вала температур 250—320 К. Изучен также вопрос 
о влиянии стехиометрии и легирования на спектр 
глубоких ловушек в бромиде таллия, что позволит 
идентифицировать класс точечных дефектов, от-
ветственных за ловушки, и сопоставить эти данные 
с предсказаниями теории. 

Методика эксперимента

Для выращивания кристаллов TlBr исполь-
зовали соли TlBr, полученные прямым синтезом 
из элементов и подвергнутые глубокой очистке, 
включающей 7 чередующихся процессов вакуум-
ной дистилляции и направленной кристаллизации. 
В результате был получен материал с суммарным 
содержанием 70 примесных элементов (<1 · 10−4 % 
(масс.) по данным искрового масс−спектрального 
анализа) и сопутствующих галогенов (Cl, I, F, < 5 ×
× 10−4 % (масс.)). Материал усреднили, разделили на 
5 партий по 220 г и загрузили в ампулы диаметром 
22 мм. В ампулах после вакуумирования создавали 
одну из исследуемых атмосфер.

Кристаллы выращивали методом Бриджме-
на, при одинаковых оптимальных температурных 
условиях, обеспечивающих получение кристаллов с 
минимальной дефектностью. Исследованные образ-
цы были крупноблочными, с характерным размером 
блоков более 1 см и разориентацией блоков 1—2°.

Влияние атмосферы на электрофизические 
характеристики кристаллов TlBr исследовали на 
образцах размером 5 × 5 × 1 мм3, вырезанных из раз-
личных частей слитка и подвергнутых механической 
шлифовке и полировке с последующей химической 
полировкой в HBr—H2O2. Влияние атмосферы вы-
ращивания изучали для случаев выращивания в 
вакууме, в парах брома, под давлением аргона, под 
давлением водорода, а также на воздухе при атмос-
ферном давлении. Легирование кристаллов свин-
цом проводили с помощью добавки в расплав PbBr2 
(концентрации 1, 5, 10, 100 ppm) или CaBr2 (в сходных 
концентрациях).

Электрические характеристики кристаллов 
изучали с помощью измерения температурных 
зависимостей темнового тока между омическими 
контактами при напряжении 20—100 В в диапазо-
не температур 85—330 К и с помощью измерения 
спектров глубоких ловушек методом фотоэлектри-
ческой релаксационной спектроскопии (ФЭРС, в 
английской аббревиатуре PICTS [15, 18, 19]). В ходе 
этих измерений определяли и температурные за-
висимости стационарного фототока. Тип темновой 
проводимости образцов находили из знака напряже-
ния холостого хода вольт−амперных характеристик 
(ВАХ) диодов Шотки при комнатной температуре. 
Концентрацию, подвижность и тип фотоносителей 
при комнатной температуре вычисляли из измере-

ний сопротивления и эффекта Холла при освещении. 
Омические контакты для измерений спектров ФЭРС, 
фото−Холла и температурной зависимости проводи-
мости готовили напылением индия или золота. Как 
правило, использовали одни и те же контакты для 
всех этих измерений. Диоды Шотки получали на-
пылением золота в вакууме после предварительной 
выдержки поверхности образца на воздухе в течение 
24 ч (омические контакты получали напылением на 
свежетравленые образцы). В измерениях ФЭРС и 
фото−Холла использовали для возбуждения синий 
светодиод GaN/InGaN с пиком в энергии излучения 
~2,7 эВ. 

В дополнение к этому измеряли при комнатной 
температуре и при температуре 95 К спектры микро-
катодолюминесценции (МКЛ) в диапазоне энергий 
фотонов 1,6—3,2 эВ. При этом ускоряющее напряже-
ние для электронного зонда составляло 25 кВ, а пучок 
был сильно расфокусирован (диаметр ~100 мкм) для 
уменьшения влияния подзарядки образца. Подроб-
нее методика выращивания образцов и методики 
измерения были описаны ранее [15, 18, 20].

Результаты и их обсуждение

Рассмотрим прежде всего некоторые основные 
электрические характеристики исследованных 
кристаллов. В табл. 1 представлены данные о тем-
новом удельном электрическом сопротивлении ρт, 
энергии активации Еа в температурной зависимо-
сти сопротивления, типе проводимости в темноте и 
при освещении синим светодиодом, концентрации 
фотоэлектронов или фотодырок n(p) и подвижности 
фотоносителей µ для группы номинально нелегиро-
ванных образцов, выращенных в разных атмосфе-
рах, а также для образцов, легированных Pb (доноры) 
с различной концентрацией. Результаты приведены 
для температуры 291 К. Тип проводимости в темноте 
определен из знака напряжения холостого хода для 
диодов Шотки при освещении собственным светом. 
Тип, концентрация и подвижность фотоносителей 
найдены из измерений удельного сопротивления 
и эффекта Холла образцов при освещении светом 
2,7 эВ. Из табл. 1 видно, что все нелегированные 
кристаллы имели проводимость дырочного типа с 
удельным сопротивлением (1—3) · 1010 Ом · см и энер-
гией активации проводимости 0,79—0,86 эВ. Рост в 
атмосфере, препятствующей испарению брома и об-
разованию вакансий брома, приводил к увеличению 
удельного сопротивления и некоторому росту энер-
гии активации проводимости (см. табл. 1 для случая 
выращивания с противодавлением брома, роста на 
воздухе, а также роста с противодавлением аргона). 
Важно понять, связана ли измеренная энергия ак-
тивации проводимости в изученном температурном 
диапазоне (85—330 К) с ионной или электронной про-
водимостью. Для ионной проводимости в случае при-
мерного равенства концентраций вакансий таллия и 
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Таблица 1

Электрические характеристики исследованных образцов TlBr

Образец Атмосфера 
роста

Легирова-
ние Pb, ppm

ρт, 1010

Ом · см
Еа, эВ

Тип проводимости n(p)(фото), 
109 см−3

µ, 
см2/(В · с)в темноте на свету

Lis1 Вакуум — 1,3 0,79 p p 75 4,7

Lis3 Br, 0,02 атм. — 2,3 0,86 p p 7,8 5,8

Lis8 Br, 0,06 атм. — 1.4 0,83 p p 30 8,2

Lis13 Ar, 1,3 атм. — 1,7 0,86 p p 31 11

Lis5 Воздух — 1,4 0,81 p p 8 17

Lis10 — 1 7,4 1,1 . . . n 23 26,5

Lis11 — 5 10 1,2 . . . n 15 23,6

Lis9 — 10 35 1,2 . . . n 23 47

Lis7 — 100 7,3 0,6 n n 8,6 25

Рис. 1. Спектры МКЛ, измеренные при 95 К для нелегирован-
ных кристаллов TlBr, выращенных в вакууме (1), 
аргоне (2), на воздухе (3), при давлении брома 0,02 (4) 
и 0,06 (5) атм:
1 — образец Lis1; 2 — Lis13; 3 — Lis5; 4 — Lis3; 5 — Lis8

брома энергия активации проводимости будет равна 
сумме половины энтальпии образования дефекта 
Шотки и энергии миграции вакансий брома (0,45 эВ 
+ 0,3 эВ) [4, 5]. Полученное значение 0,75 эВ доста-
точно близко к энергии активации проводимости, 
найденной в эксперименте. Но тенденция изменения 
последней при уменьшении концентрации вакансий 
брома совершенно не соответствует ожидаемой. Дей-
ствительно, с понижением концентрации вакансий 
брома должен становиться преобладающим вклад в 
проводимость вакансий таллия с барьером миграции 
0,6 эВ, и суммарная энергия активации должна со-
ставить 1,05 эВ. Полученные данные гораздо лучше 
описываются дырочной проводимостью с участием 
глубоких центров около Ev+0,8 эВ, степень компен-
сации которых растет при понижении концентрации 
вакансий брома. Аналогичные изменения наблюдали 
во многих широкозонных полупроводниках. Напри-
мер, в работе [21] описано влияние степени компенса-
ции на энергию активации проводимости в полуизо-
лирующих кристаллах GaAs(Cr). 

Измерение спектров МКЛ нелегированных 
кристаллов (рис. 1) показало, что в них неизменно 
присутствует интенсивная примесная полоса с пи-
ком ~1,85—1,9 эВ. Энергия этой полосы хорошо со-
ответствует переходам с уровня около Ev+0,8 эВ в 
зону проводимости. Природа такого центра пока не 
выяснена. В работе [16] сделано предположение, что 
за центр могла бы быть ответственной вакансия тал-
лия, но концентрация таких вакансий должна расти с 
уменьшением концентрации вакансий брома. Можно 
предположить, что мы имеем дело с предсказанным 
в работе [14] глубоким акцептором, связанным с се-
рой, замещающей вакансии брома. Их концентрация, 
как ожидается, будет уменьшаться с уменьшением 
концентрации вакансий брома, но здесь, конечно, 
требуется более серьезная проверка гипотезы.

В нелегированных образцах концентрация фо-
тодырок самая высокая для образца, выращенного 
в вакууме, что отчасти объясняется при анализе 

температурных зависимостей фототока образцов на 
рис. 2. Нетрудно заметить, что во всех образцах при 
низких температурах наблюдается сильное гашение 
фототока, которое в работе [15] авторы связали с за-
хватом неосновных носителей заряда (электронов) 
на мелкие ловушки с уровнями ~0,1—0,2 эВ от края 
зоны проводимости. При этом для всех образцов с 
достаточно высокой концентрацией фотодырок при 
комнатной температуре наблюдаются и дополни-
тельные одна или две ступени гашения фототока, 
связанные с прилипанием электронов на более глу-
бокие электронные ловушки. Отметим также, что 
подвижность фотодырок в целом заметно ниже для 
образца, выращенного в вакууме. Теоретический 
анализ [5, 6] указывает на преобладание в бромиде 
таллия при комнатной температуре рассеяния элек-
тронов и дырок на фононах. Поэтому наблюдаемые в 
табл. 1 изменения подвижности дырок в разных об-
разцах связаны, по−видимому, с присутствием в них 
крупномасштабных флуктуаций электростатическо-
го потенциала, вызванных локальными вариациями 
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плотности заряженных глубоких центров, а также 
возможным присутствием барьеров для протекания 
тока на границах блоков.

С помощью измерений спектров ФЭРС нелеги-
рованных образцов (рис. 3) выявило присутствие в 
образцах глубоких ловушек типа A, B, C и D, энер-
гии активации и сечения захвата σ которых приве-
дены в табл. 2, и широких полос состояний, связан-
ных с наложением большого числа уровней или же 
присутствием дефектов с непрерывным спектром 
состояний. Такими дефектами предположительно 
могли бы быть преципитаты таллия, образующие-
ся из−за сильного пересыщения вакансиями брома 
вблизи фронта кристаллизации [18, 20]. Ловушки B 
с энергией активации 0,36 эВ похожи на электрон-
ные ловушки Ec−0,35 эВ, а ловушки C с энерги-
ей активации 0,5 эВ — на дырочные ловушки 
Ev+0,45 эВ, описанные в работе [17]. Последние 
могут быть связаны с глубокими донорными со-
стояниями меди или железа на основании сходства 
полученных экспериментально энергий перехода 
с вычисленными в работе [14], но здесь нужны до-
полнительные исследования. Отметим, что сдвиг 
стехиометрии в сторону преобладания брома при-
водит в целом к снижению суммарной амплитуды 
сигнала в спектрах ФЭРС (см. рис. 3). 

Анализ механизма протекания тока в образцах, 
легированных свинцом, также требует многосторон-
него анализа. Предположительно такое легирование 
должно уменьшать концентрацию вакансий брома 
вследствие увеличения энтальпии их образования 
[4]. Тогда в ионной проводимости будут преобладать 
вакансии таллия с энергией миграции ~0,6 эВ, и пол-
ная энергия активации будет составлять 0,45 эВ +
+ 0,6 эВ = 1,05 эВ, т. е. будет достаточно близка к 
экспериментально измеренной энергии активации 
проводимости в образцах с умеренным легированием 
Pb. При сильном же легировании, следуя аргумен-
там работ [7, 8], концентрация вакансий таллия при 
низких температурах стабилизируется образовани-
ем комплексов с донорами. Миграция в этом случае 
происходит за счет разрыва связи в комплексе и 
перескока вакансий таллия, концентрация которых 
в некотором температурном интервале постоянна 
и близка к концентрации доноров. В этом случае 
энергия активации ионной проводимости близка к 
энергии миграции вакансий таллия (~0,6 эВ, посколь-
ку энергия связи комплекса не должна превышать 
~0,1 эВ [4]). Такая энергия активации действительно 
наблюдается для самого сильнолегированного образ-
ца Lis7 (см. табл. 1). Однако более систематический 
анализ показал, что, как и в случае с нелегированны-
ми образцами, сходство энергий активации полной 
проводимости с ожидаемыми энергиями активации 
ионной проводимости чисто внешнее. На рис. 4 по-
казаны экспериментально измеренные температур-
ные зависимости темнового тока (пропорциональ-
ного проводимости) для образцов, легированных Pb 

с концентрацией в расплаве 5 ppm и выращенных 
в вакууме при двух значениях противодавления 
брома в ампуле, различающихся в три раза. Из 
рис. 4 видно, что и энергии активации, и значения 

Таблица 2

Энергии активации и сечения захвата носителей 
ловушек, обнаруженных в спектрах ФЭРС 

исследованных образцов TlBr

Ло-
вушка Еa, эВ σ, см2 Примечания

A 0,2 2 · 10−17 —

B 0,36 2 · 10−14 Электронная 
ловушка [17]

C 0,45—0,5 (1—3) · 10−14 Дырочная 
ловушка [17]

D 0,6 (3—10) · 10−16 —

Рис. 2. Температурные зависимости фототока при возбуж-
дении синим светодиодом нелегированных кристаллов, 
выращенных в вакууме (1), при давлении брома 0,02 (2) и 
0,06 (3) атм., в аргоне (4) и на воздухе (5):
1 — образец Lis1; 2 — Lis3; 3 — Lis8; 4 — Lis13; 5 — Lis5

Рис. 3. Спектры ФЭРС, измеренные для нелегированных кри-
сталлов, выращенных в различной атмосфере, при на-
пряжении 20 В и возбуждении импульсом света синего 
светодиода (20 мВт, длительность 5 с) приведены для 
временных окон 150 мс/1500 мс:
1 —вакуум; 2 — Br, 0,02 атм.; 3 — Br, 0,06 атм.; 4 —аргон; 
5 — на воздухе
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темнового тока при комнатной температуре близки. 
Но этого не должно было быть в случае ионной про-
водимости. Действительно, противодавление брома 
повышает концентрацию вакансий таллия и, следо-
вательно, должно уменьшать удельное сопротивле-
ние для ионной проводимости, чего не происходит. 
Таким образом, увеличение энергии активации про-
водимости в образцах с умеренным легированием 
свинцом обусловлено электронной проводимостью с 
уровнем Ферми, закрепленным выше в запрещенной 
зоне, чем в случае нелегированных образцов. К со-
жалению, определить тип проводимости для слабо 
и умеренно легированных свинцом кристаллов из 
знака напряжения холостого хода оказалось очень 
трудно из−за чрезвычайно высокого сопротивления 
образцов. Однако для сильнолегированного образца 
Lis7 (см. табл. 1) проводимость, определенная таким 
образом, была электронной.

Измерения эффекта Холла и проводимости при 
освещении также указывают на очень серьезное 
отличие образцов, легированных Pb, от нелегиро-

ванных. Во−первых, основными фотоносителями 
являются электроны (см. табл. 1). По−видимому, это 
связано с сильным изменением зарядового состоя-
ния центров, через которые идет рекомбинация, при 
перемещении уровня Ферми вверх по сравнению 
с нелегированными образцами. Детальная модель 
рекомбинации в настоящее время отсутствует, но 
наблюдаемые явления хорошо объясняются, если 
предположить, что основным рекомбинационным 
уровнем во всех случаях является центр, на котором 
закреплен уровень Ферми в слабо и умеренно леги-
рованных свинцом образцах. К сожалению, нельзя 
с уверенностью поместить его около Ес−1 эВ или 
Еv+1 эВ на основании полученных авторами данных. 
Важно, однако, что в нелегированном материале на 
этом центре отсутствуют электроны (уровень Ферми 
вблизи Еv+0,8 эВ). Поэтому рекомбинация через него 
идет посредством захвата электрона из зоны прово-
димости с последующей рекомбинацией с дыркой 
в валентной зоне. Если электроны эффективно за-
хватываются электронными ловушками в верхней 
половине запрещенной зоны, темп рекомбинации 
будет невысоким. В случае, когда уровень Ферми на-
ходится вблизи рассматриваемого рекомбинационно-
го уровня (примерно 1 эВ от края зоны проводимости 
или края валентной зоны), электроны присутствуют 
на центре рекомбинации и в равновесном состоянии. 
Если заполнение электронами лишь частичное (уро-
вень Ферми проходит вблизи рекомбинационного 
уровня), рекомбинационный уровень конкурирует 
с электронными ловушками в верхней половине за-
прещенной зоны за захват электрона. В результате 
эффект гашения фототока при низких температурах 
становится для образцов, легированных Pb, значи-
тельно менее выраженным, чем для нелегированных 
образцов (рис. 5). В сильно легированном Pb образце 
Lis7 уровень Ферми закреплен, по−видимому, вблизи 
Ec−0,6 эВ, т. е. значительно выше рекомбинационного 
уровня, который, следовательно, целиком заполнен 
электронами. В этом случае электроны, «залипшие» 
на уровнях прилипания в верхней половине запре-
щенной зоны, не приводят к увеличению времени 
жизни дырок, но снижают время жизни электронов 
и, следовательно, фотопроводимость. Вместо темпе-
ратурного гашения фотопроводимости мы наблюда-
ем температурное разгорание фотопроводимости, 
связанное с уменьшением эффективного времени 
пребывания электронов на электронных ловушках 
(см. рис. 5). 

В спектрах ФЭРС образцов, легированных 
свинцом, наблюдали примерно те же ловушки, что 
и в спектрах нелегированных кристаллов. На рис. 6 
представлены спектры ловушек, обнаруженных 
в кристалле Lis10 (см. табл. 1), для трех образцов, 
вырезанных из начала, середины и конца слитка. 
Из рис. 6 хорошо видно присутствие ловушек B, C 
и D (см. табл. 2). Амплитуда сигнала пиков B и C 
уменьшается к концу слитка вместе с возрастанием 

Рис. 4. Температурные зависимости темнового тока, изме-
ренные при напряжении на образце 20 В на кристаллах, 
легированных свинцом (5 ppm) и выращенных в вакууме 
(1) и при давлении брома 0,03 атм. (2)

Рис. 5 . Температурная зависимость фототока, измеренного 
при возбуждении синим светодиодом и напряжении 
на образце 20 В, для образцов, легированных свинцом 
с концентрацией 100 (1), 10 (2), 5 (3) и 1 (4) ppm:
1 — образец Lis7; 2 — Lis19; 3 — Lis11; 4 — Lis10
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концентрации Pb в твердой фазе. В то же время к 
концу слитка растет амплитуда пика D и широкой 
ступеньки 100—200 К, что, по−видимому, связано с 
образованием более сложных преципитатов дефек-
тов в области с более высокой концентрацией Pb. 
Результаты измерения спектров ФЭРС для образцов 
с разным уровнем легирования свинцом в целом под-
тверждают это наблюдение.

Важным, разумеется, является вопрос о том, 
присутствуют ли в кристаллах, легированных свин-
цом, глубокие ловушки Ev+0,8 эВ, на которых закре-
плен уровень Ферми в нелегированном TlBr. Изме-
рение спектров МКЛ (рис. 7) легированных образцов 
показало, что эти глубокие акцепторы по−прежнему 
присутствуют в TlBr(Pb). В спектрах люминесценции 
слабо− и умереннолегированных кристаллов Lis10
(1 ppm Pb) и Lis9 (10 ppm Pb) преобладает полоса 
люминесценции 2,25 эВ, по−видимому, связанная 
с переходами из зоны проводимости на уровень C 
(Ev+0,45 эВ) [17]. Помимо нее, наблюдается широкое 

«плечо», связанное с переходами с участием цен-
тров Ev+0,8 эВ, а также полосы люминесценции ~2,7 
и 3 эВ (непрямой и прямой межзонный переход со-
ответственно). Интенсивность полосы, связанной с 
переходом на уровень C, с ростом концентрации Pb 
в расплаве падает, как это следует и из измерения 
спектров ФЭРС. Для сильнолегированного образца 
Lis7 (100 ppm Pb) в спектре МКЛ полоса 1,85 эВ, свя-
занная с переходом на центр Ev+0,8 эВ, абсолютно 
преобладает. Наряду с ней наблюдается интенсивная 
полоса ~2, 1 эВ, энергия которой хорошо соответству-
ет энергии перехода на ловушки D. Помимо этого, 
наблюдается в виде плеча переход 2,25 эВ на уровни 
C, широкая околокраевая полоса 2,5—2,7 эВ, опреде-
ляемая переходами с мелких ловушек около краев 
запрещенной зоны, и прямозонный переход ~3 эВ. 

Приведенные данные показывают, что легиро-
вание TlBr донорными атомами Pb способно заметно 
сдвинуть уровень Ферми ближе к середине запре-
щенной зоны и повысить удельное сопротивление 
материала, что, конечно, благоприятно для работы 
радиационного детектора при комнатной темпера-
туре. В то же время уровень Ферми оказывается 
закреплен на основном рекомбинационном уровне 
в материале, что серьезно снижает время жизни 
как электронов, так и дырок. К тому же возрастает 
и рекомбинационная активность центров Ev+0,8 эВ. 
В дополнение к этому с сильным ростом концентра-
ции Pb повышается и концентрация центров D, кото-
рые также являются рекомбинационно−активными 
(см. выше обсуждение спектров МКЛ). Таким об-
разом, легирование Pb вряд ли позволит получить 
хорошие значения µτ и высокое спектральное раз-
решение детекторов на основе TlBr.

В заключение остановимся кратко на пред-
варительных результатах влияния легирования 
кальцием на электрические свойства TlBr. В прин-
ципе, влияние этих доноров на удельное сопротив-
ление должно быть сходно с влиянием легирования 
свинцом. Действительно, измеренная энергия акти-
вации в температурной зависимости проводимости 
составляет 1—1,2 эВ, а удельное сопротивление 
при комнатной температуре возрастает с (1—2) ×
× 1010 Ом · см для нелегированных образцов до (1—
1,5) · 1011 Ом · см для образцов, легированных каль-
цием. При этом положительным моментом по срав-
нению со случаем легирования свинцом, является 
уменьшение сигнала ФЭРС (рис. 8). Таким образом, 
есть надежда, что наряду с повышением удельно-
го сопротивления легирование кальцием позволит 
обеспечить и достаточно высокое время жизни. 
В настоящее время ведутся соответствующие ис-
следования.

Вопросы, которые остаются пока без ответа, 
— это природа центров с энергией активации 0,8 и 
1,2 эВ, на которых закреплен уровень Ферми в не-
легированных и легированных донорами кристаллах 
TlBr соответственно. Центры 0,8 эВ в литературе ас-

Рис. 7. Измеренные при 95 К спектры МКЛ для кристаллов 
TlBr(Pb) с концентрацией 1 (1), 10 (2) и 100 (3) ppm

Рис. 6. Спектры ФЭРС, измеренные на кристалле TlBr(Pb) 
(1 ppm Pb) для образцов, вырезанных из начала (1), 
середины (2) и конца (3) слитка (концентрация свинца 
растет от начала к концу слитка) при 20 В и возбуждении 
синим светодиодом (мощность 20 мВт, длительность 
импульса 5 с).
Спектры показаны для временных окон 150 мс/1500 мс 
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социировались с глубокими акцепторами замещения 
S или с вакансиями таллия. Для центров 1,2 эВ вы-
сказывалось предположение, что они могли бы быть 
связаны с вакансиями таллия [12]. Если уровень, о 
котором идет речь, находится в верхней половине за-
прещенной зоны, то теория [14] позволяет приписать 
его переходу Si 3+/+ [14]. Что касается природы более 
мелких центров, то электронные ловушки вблизи 
Ec−0,11 эВ можно отнести к переходу Al 2+/0 [14], а 
дырочные ловушки Ev+0,45 эВ — переходам Cu +/0 
[14]. В то же время есть данные, что концентрация 
электронных ловушек Ec−0,35 эВ возрастает при 
легировании акцепторной примесью (селеном). Как 
видно, некоторые альтернативные идентификации 
могут быть подтверждены или опровергнуты с по-
мощью детальных измерений примесного состава 
легированных и нелегированных кристаллов и со-
поставления результатов этих измерений с данными 
измерений электрической проводимости, спектров 
ФЭРС и времени жизни неравновесных носителей 
тока. Такие комплексные исследования сейчас про-
водятся авторами. Исходя из предыдущего опыта, 
можно ожидать, что именно примесный состав кри-
сталлов будет определять концентрацию основных 
рекомбинационных центров и центров прилипания 
электронов и дырок [13, 17], но вопрос о том, за какими 
именно примесями нужно следить, требует дальней-
шего изучения. Кроме того, необходимо принимать 
во внимание, что практически для всех примесей и 
дефектов в TlBr энергии миграции невелики и необ-
ходимо обращать внимание на условия охлаждения 
выращенных кристаллов. Отметим также, что для 
температур выше 350 К преобладание ионной прово-
димости в TlBr, по−видимому, не вызывает сомнений. 
Поэтому диапазон рабочих температур детекторов 
из бромида таллия должен по необходимости быть 
ограничен температурами, не превышающими ком-
натную больше, чем на 50 К. 

Заключение

Показано, что при температурах, не слишком 
превышающих комнатную (до ~320 К), проводимость 
в кристаллах TlBr определяется переносом электро-
нов и дырок, генерированных с глубоких уровней 
в запрещенной зоне, а не ионной проводимостью. 
В нелегированных кристаллах уровень Ферми за-
креплен вблизи дефектов с уровнем Ev+0,8 эВ, сте-
пень компенсации которых заметно растет при росте 
в условиях, способствующих обогащению по брому 
(противодавление брома, противодавление аргона, 
выращивание на воздухе). Эти условия также обу-
славливают уменьшение концентрации всех глубо-
ких ловушек, среди которых наиболее важными 
являются электронные ловушки с энергиями акти-
вации 0,1—0,2 эВ (центры прилипания для электро-
нов) и 0,36 эВ, а также дырочные ловушки с энергией 
активации 0,45 и 0,6 эВ. Легирование донорной при-

месью Pb позволяет заметно сместить уровень Фер-
ми в кристаллах к Ev+(1—1,2) эВ или Ec−(1—1,2) эВ 
(полученные авторами данные не позволяют раз-
личить эти состояния), а при высокой концентрации 
Pb — и к Ec−0,6 эВ. Уровни с энергией активации 
1,2 эВ являются, по−видимому, основными реком-
бинационными центрами как в нелегированных, так 
и в легированных свинцом кристаллах. Легирование 
донорной примесью способствует увеличению темно-
вого сопротивления кристаллов примерно на порядок 
величины, но также приводит к росту концентрации 
глубоких ловушек, который становится все более 
выраженным с повышением концентрации доноров. 
Поэтому такие легированные свинцом кристаллы не 
слишком интересны для изготовления радиацион-
ных детекторов. Согласно предварительным данным, 
в случае легирования другими донорами (кальцием) 
уровень Ферми в TlBr(Ca) закреплен там же, где и в 
TlBr(Pb), а темновое сопротивление также достигает 
(1—2) · 1011 Ом · см при комнатной температуре. В то 
же время концентрация глубоких ловушек в иссле-
дованных кристаллах TlBr(Ca) заметно ниже, чем в 
TlBr(Pb), и этот материал может оказаться перспек-
тивным для использования в детекторах. 
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Разработан метод бестигельного выра-
щивания монокристаллов кремния и его 
соединений с германием — метод осе-
вого теплового потока вблизи фронта 
кристаллизации (ОТФ). Для его реализа-
ции использована установка получения 
кристаллов методом плавающей зоны, 
в которой дополнительно использует-
ся так называемый ОТФ−нагреватель. 
Нагреватель формирует вокруг себя 
зону расплава, который удерживает-
ся силами поверхностного натяжения 
между растущим кристаллом, питаю-
щим стержнем и нижней и верхней по-
верхностями ОТФ−нагревателя соот-
ветственно. Для защиты графитового 
корпуса нагревателя от агрессивного 
действия расплавленного кремния 
его поверхность покрыта слоем SiC, 
имеющим специальную нанокристал-

лическую структуру. Описана система 
автоматического управления процессом 
ОТФ−кристаллизации, обеспечивающая 
поддержание температурного поля 
вблизи растущего кристалла с точно-
стью 0,05—0,1 К. Проведено численное 
моделирование тепломассопереноса 
при росте соединения SixGe1−x, содер-
жащего 2 % Si , а также моделирование 
формообразования свободной поверх-
ности расплава Si—Ge при вытягивании 
кристалла. Показана возможность по-
лучения однородных по сечению и длине 
объемных монокристаллов, найден 
диапазон максимально достижимой 
высоты слоя расплава, составляющий 
10—20 мм, при котором еще сохраняет-
ся устойчивость процесса капиллярного 
формообразования. Выращены легиро-
ванные сурьмой монокристаллы крем-

ния, характеризующиеся сильным двой-
никованием, которое непосредственно 
связано с обнаруженными включениями 
частиц SiC в кристаллическом кремнии. 
Подтверждена возможность форми-
рования с помощью ОТФ−нагревателя 
выпуклой и близкой к плоской формы 
фронта кристаллизации. Установлено, 
что при выращивании на затравку в на-
правлении [111] реализуется послойный 
механизм роста кремния, причем об-
ласть гранного роста при определенных 
условиях занимает почти все сечение 
кристалла. 
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Введение

Твердые растворы SixGe1−x располагают набо-
ром многообещающих свойств, поскольку зонная 
структура и, следовательно, эффективная масса 
электронов и дырок и их подвижность существенно 
зависят от состава, температуры и приложенной 
нагрузки. Например, введение небольшого количе-
ства германия в кремний значительно увеличивает 
подвижность носителей заряда, т. е. ведет к возмож-
ности создания приборов с повышенными частот-
ными характеристиками, определяющими скорость 
вычислений. И, что более важно, состав материала 
полностью определяет его желаемые оптические и 
электрические свойства, необходимые для обеспече-
ния целевых характеристик при их использовании в 
конечных приборах. Причем структуры на базе твер-
дых растворов SixGe1−x способны обеспечить вполне 
реальную интеграцию в хорошо разработанные и 
давно налаженные кремниевые технологии.

Такие особенности системы SixGe1−x делают ее 
чрезвычайно перспективной в плане применения в 
приборах микро− и оптоэлектроники. Эти приложе-
ния, в частности, включают использование SixGe1−x 
в качестве подложек для изготовления биполяр-
ных транзисторов на базе гетеропереходов Si/SiGe 
[1] и солнечных элементов [2] на гетероструктурах 
GaAs/SiGe, обеспечивая их более высокую эффек-
тивность.

Во всех этих приложениях необходимы моно-
кристаллические подложки на основе SixGe1−x за-
данной концентрации x. Однако вырастить моно-
кристалл SixGe1−x, однородный по своему составу и с 
малой плотностью дислокаций, чрезвычайно трудно, 
так как соединение характеризуется широкой зоной 
растворимости, а его компоненты (Si и Ge) имеют 
значительную разницу по своим физическим свой-
ствам (плотность, температура плавления, параме-
тры решетки). Из−за большой ширины области рас-
творимости даже небольшие изменения в скорости 
затвердевания ведут к значительным изменениям в 
составе и полосам роста [3, 4]. 

Реализовать с помощью наиболее распростра-
ненных методов необходимые для роста условия не 
так просто, поскольку для предотвращения концен-
трационного переохлаждения требуется создание 
больших по величине градиентов температуры по 
оси кристалла в сочетании с малыми радиальными 
градиентами температуры, позволяющими умень-
шить термоупругие напряжения в растущем кри-
сталле. 

Поставленная задача может быть успешно ре-
шена с помощью погруженного в расплав нагревате-
ля [5]. Реализуемая в виде метода осевого теплового 
потока вблизи фронта кристаллизации (ОТФ−метод) 
[6] такая техника позволяет менять характер конвек-
ции в жидкости, а также обеспечивать поддержание 
в заданном диапазоне основных параметров, опреде-

ляющих рост во время всего цикла кристаллизации. 
При этом улучшение макрооднородности сочетается 
с существенным снижением микронеоднородности 
монокристалла. Непосредственно проведенные для 
Ge—2 % Si эксперименты [7] показали возможность 
получения монокристаллов без полос роста даже в 
наземных условиях.

В последние годы интенсивно развиваются ме-
тоды роста, в том числе для сплавов Ge—Si [8], в 
условиях отсутствия контакта растущего кристалла 
со стенкой тигля. Реализуемые с помощью так назы-
ваемого «detached Bridgman»−метода, они позволяют 
существенно улучшить качество материала. Одна-
ко неустойчивость процесса, приводящая к срыву 
условий бесконтактного роста в наземных условиях, 
препятствует получению совершенных кристаллов 
большого размера. Предложенный авторами ранее 
бестигельный вариант ОТФ−метода [9] позволяет 
преодолеть указанные трудности и исключить не-
достатки кристаллизации в тигле. Такой подход вы-
глядит особенно актуальным для роста соединений 
SixGe1−x, обогащенных со стороны Si (x > 70—80 %), 
так как такие монокристаллы в тигле получить не-
возможно. 

Ниже описана конструкция кристаллизатора 
для реализации бестигельного варианта ОТФ−
метода и результаты ее испытания при выращива-
нии монокристаллов кремния. Этот материал выбран 
как тестовый, поскольку ростом кремния занима-
ются давно и успешно. С другой стороны, положи-
тельные результаты при работе с этим материалом, 
являющимся наиболее агрессивным и имеющим 
максимальную температуру плавления (кристалли-
зации) по сравнению с его соединением с германием, 
предопределяют успех в техническом плане всей 
проблемы в целом.

Ростовая аппаратура и метод 

Схема ОТФ−метода представлена на рис. 1. 
Основной его особенностью является использование 
дополнительного нагревателя, который вместе с тер-
мопарами внутри герметичного корпуса размещается 
близи фронта растущего кристалла. Конфигурацию, 
в которой этот нагреватель в тигле делит расплав 
на две зоны (см. рис. 1, а): область перед фронтом 
кристаллизации (I), ограниченную сверху нагрева-
телем, и область над ним (II), можно рассматривать 
как модифицированный метод Бриджмена. Область 
расплава перед фронтом имеет небольшую высоту, 
как правило, ~ 1 см и меньше. Поэтому естественная 
тепловая конвекция в ней существенно подавлена. 
Во второй зоне размещается остальной расплав, и 
эта область служит фактически резервуаром для пи-
тающего расплава. Две зоны расплава соединяются 
между собой кольцевой щелью малого сечения, кото-
рую образует зазор между боковой стенкой корпуса 
ОТФ−нагревателя и стенкой тигля.

МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ И ТЕХНОЛОГИЯ. ПОЛУПРОВОДНИКИ
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Если тигель убрать, то слой расплава под ОТФ−
нагревателем будет удерживаться силами поверх-
ностного натяжения при смачивании поверхности 
корпуса нагревателя (см. рис. 1, б). В такой конфи-
гурации метод можно назвать модифицированным 
методом бестигельной зонной плавки, в котором кри-
сталлизуемый материал подается не в виде шихты, 
а в форме питающего стержня. Недостатком тради-
ционного метода плавающей зоны является то, что 
управление формой расплавленной зоны осущест-
вляется не в полном объеме. В частности, форма фа-
зовой границы практически не управляема: создать 
плоский фронт кристаллизации на всем сечении 
кристалла, как правило, не удается; плохо поддается 
контролю температурный градиент на фронте кри-
сталлизации, в котором растет кристалл, и величина 
которого во многом определяет его качество.

При замене дополнительного нагревателя в виде 
витка погруженным в расплав ОТФ−нагревателем 
управление формой фронта и величиной градиента 
температуры в процессе кристаллизации достигает-
ся за счет сочетания тепловыделения фоновых нагре-
вателей, размещенных в печи, и ОТФ−нагревателя. 
Последний при достаточных его размерах также мо-
жет иметь несколько секций, а именно: центральную 
и на периферии.

Для выращивания кристаллов этим методом 
ОТФ−нагреватель закрепляют по оси ростовой ка-
меры, а кристалл на подставке с помощью нижнего 
штока опускают в холодную зону ростовой камеры в 
процессе выращивания. В подставке находятся тер-
мопары в точках, температуру которых изменяют по 
определенному закону с помощью секций фонового 
нагревателя.

ОТФ−нагреватель одновременно является фор-
мообразующим элементом. Поэтому расплавленная 
зона наследует форму его поперечного сечения за 
счет капиллярных эффектов, а растущий кристалл 
наследует (воспроизводит) форму поперечного сече-
ния расплавленной зоны за счет тех же эффектов. 

Рост кристаллов осуществляли в лабораторной 
установке (рис. 2, а), в которой для создания расплав-
ленной зоны используют биэллипсоидный концен-
тратор света, фокусирующий пучок инфракрасного 
излучения (ширина пучка составляет ~10 мм) на 
боковой поверхности ОТФ−нагревателя (рис. 2, б)
высотой 8 мм. Благодаря высокой поглощающей 
способности графита, из которого сделан корпус на-
гревателя, последний разогревался до температуры, 
обеспечивающей плавление затравочного кристалла 
и питающего стержня. Сам корпус ОТФ−нагревателя 
(диаметром 12 мм) имел сквозные отверстия диаме-
тром 0,8 мм и канавки размером 0,5 мм на боковой по-
верхности, которые служили для улучшения подачи 
расплава к поверхности растущего кристалла.

В камере предусмотрены вакуумные вводы под 
электроды и термопары. Для наблюдения за процес-
сом использовали фотообъектив, который позволяет 
спроектировать изображение на экране в увеличен-
ном примерно в 8 раз масштабе.

Успех реализации бестигельного варианта 
ОТФ−метода определен возможностью исполь-
зования в качестве защитного слоя графитового 
корпуса ОТФ−нагревателя наноструктурирован-
ного карбидокремниевого покрытия, разработанного 
в ИФТТ РАН [10]. Этот способ покрытия позволяет 
в широких пределах менять размер зерна покры-
тия (от микрокристаллического до наномасштаб-

Рис. 1. Схема тигельного (а) и бестигельного (б) вариантов ОТФ−метода: 
T1—T10, Н1—Н2 — порядковые номера термопар и нагревателей соответственно
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ного), степень пористости, атомарную структуру 
межзеренных границ, а также управлять составом 
политипов и морфологией SiC. Покрытие обеспечи-
вает полную защиту графита от взаимодействия с 
агрессивным расплавом кремния, а также хорошую 
смачиваемость поверхности ОТФ−нагревателя рас-
плавом.

В ростовых экспериментах в качестве питаю-
щего и затравочного материала использовали моно-
кристаллический кремний диаметром 10 мм, выра-
щенный методом Чохральского в направлении [111] 
и содержащий в качестве примеси мышьяк. Перед 
началом процесса стержни из кремния (рис. 3, а) 
устанавливали вблизи ОТФ−нагревателя. После 
разогрева ОТФ−нагревателя до температуры, пре-
вышающей температуру плавления материала, пи-
тающий стержень вводили в контакт с верхней по-
верхностью нагревателя, после чего часть стержня 
плавилась и образовывала столб расплава высотой 
~5 мм (рис. 3, б). После касания нижней поверхности 
ОТФ−нагревателя затравочным кристаллом и рас-

плавления его небольшой части расплав перерас-
пределяется между верхней и нижней расплавлен-
ными зонами, быстро перетекая в его нижнюю часть 
(рис. 3, в). Поэтому перед началом роста требуется 
дополнительно настроить тепловой режим в печи, 
обеспечивая слой питающего расплава ~3 мм по вы-
соте. Высоту слоя расплава между кристаллом и 
ОТФ−нагревателем варьировали от 2 до 10 мм.

Рост вели в токе аргона при избыточном давле-
нии 0,25 атм после достижения в камере вакуума 
не хуже 1 · 10−5 мм рт. ст. В первом эксперименте 
кристалл сначала вытягивали вниз и опускали пи-
тающий стержень с одинаковой скоростью, равной 
2 мм/мин. Через 15 мин с целью увеличить диаметр 
выращиваемого кристалла (рис. 3, д) скорость вы-
тягивания снизили вдвое. Второй кристалл выра-
щивали со скоростью 2 мм/мин. В третьем ростовом 
эксперименте (рис. 3, г) проверяли возможность 
уменьшения диаметра кристалла до 3—4 мм (как это 
делается при выращивании методом Чохральского) 
для формирования шейки с целью снижения числа 

Рис. 2. Внешний вид установки (а) и ОТФ−нагревателя (б)

Рис. 3. Стадии ростового эксперимента: 
а — исходное положение; б, в — затравливание; г — формирование шейки; д — разращивание кристалла
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дислокаций в растущем кристалле. Для этого при 
скорости вытягивания кристалла, равной 4 мм/мин, 
питающий стержень опускали сначала со скоростью 
1 мм/мин, а затем 0,4 мм/мин. 

Выращенные кристаллы разрезали вдоль оси и 
шлифовали. Структуру материала изучали по изо-
бражению кристалла в микроскопе, полученному 
методом Nomarski Differential Interference Contrast 
(NDIC) в отраженном свете.

Управление процессом роста

Реализация режима ОТФ−кристаллизации 
достигается с помощью разработанного авторами 
аппаратного и программного комплексов на базе обо-
рудования и программного обеспечения компаний 
Agelent и National Instruments, работающего в среде 
LabView [11].

Прецизионные измерения обеспечивали с по-
мощью устройства сбора данных и коммутации 
HP34970A. Автоматическая система (рис. 4, см. вто-
рую стр. обложки) позволяет измерять до 40 зна-
чений температур в разных точках установки с 
помощью термопар четырех видов с точностью от-
носительных измерений 0,01 °С, и до 20 значений 
переменных напряжений с точностью 0,005—0,01 В. 
Минимальный период сканирования всех каналов 
составляет 10 с. Полученная информация переда-
ется в компьютер по шине GPIB или RS−232 с при-
менением устройств преобразования в стандартные 
для компьютеров PCI, USB, RS−232 интерфейсы. 
Выделяемая мощность на нагревателях формиру-
ется с помощью тиристорных блоков. Напряжение 
открытия блоков подается от компьютера через 
плату аналогового выхода PCI 6703. Перемеще-
ние подвижных частей обеспечивается с помощью 
управляемых приводов. В качестве приводов для 
рабочих установок используют асинхронный двига-
тель и частотный преобразователь (инвертор) KEB 
COMBIVERT. Для макетной установки применя-
ют шаговый двигатель ДШИ−200 с контроллером 
MD1−VL. Инвертор KEB и контроллер MD1 обме-
ниваются с компьютером данными по протоколам 
RS−232 и RS−485 с применением конвертера интер-
фейсов в USB и RS−232. Для контроля за перемеще-
нием используют датчик оптических перемещений 
ЛИР7 с индикатором, соединяющийся с компьюте-
ром по RS−232. Для сбора визуальной информации 
используют видео− или фотокамеры разных произ-
водителей, передающие данные в компьютер шинам 
USB или IEEE1394.

Разработанный с использованием локальной 
тепловой модели роста, работающей в режиме 
реального времени, многомерный цифровой про-
порционально−интегрально−дифференциальный 
(ПИД) регулятор [12] обеспечивает управление тем-
пературным полем вблизи растущего кристалла с 
точностью 0,05—0,1 К на всех его стадиях.

Для контроля диаметра растущего кристалла 
введена обратная связь в контуре подачи питающего 
стержня по изменению формы мениска [13]. Измере-
ние его геометрических параметров осуществляется 
с использованием инженерной библиотеки пакета 
LabView.

Моделирование тепломассопереноса 
и устойчивости формообразования

Качество кристалла зависит от многих физиче-
ских явлений, таких как теплоперенос, гидродинами-
ка, перенос компонент, а также термомеханических 
напряжений. Одним из факторов, определяющих 
протекание этих процессов и, в свою очередь, за-
висящих от них, является форма фронта кристал-
лизации. В настоящее время практически для всех 
методов роста разработаны и успешно применяются 
численные модели, которые позволяют найти свой-
ства кристаллов, выращенных в известных условиях 
кристаллизации для априори заданной конструкции 
ростовой установки. Однако решению обратной за-
дачи, когда, в зависимости от требуемого качества 
кристалла, необходимо оптимизировать ростовую 
аппаратуру и найти параметры кристаллизации, 
посвящено небольшое количество работ. При этом 
авторам приходится жертвовать точностью при 
описании модели роста или существенно упрощать 
алгоритмы самой системы управления процессом 
выращивания. И то и другое приводит к невозмож-
ности на практике применить полученные при моде-
лировании результаты.

С использованием погруженного в расплав на-
гревателя, когда рост кристалла осуществляется 
из тонкого слоя и тепловая гравитационная конвек-
ция подавлена, описание теплопереноса при росте 
ОТФ−методом может быть значительно упрощено. 
Это позволяет не только резко сократить объем 
вычислений при глобальном моделировании, но 
и предложить 2D−модель, обеспечивающую вы-
полнение численных расчетов в режиме реального 
времени [14]. 

Численное моделирование процесса роста 
сплава SixGe1−x, содержащего 2 % Si, показало [15], 
что ОТФ−метод позволяет создать тепловые усло-
вия, обеспечивающие положительный радиальный 
градиент температуры. Как следствие, формиру-
ется близкий к плоскому выпуклый фронт кри-
сталлизации (рис. 5, а, см. вторую стр. обложки), 
который поддерживается на всем протяжении 
цикла кристаллизации. Возможность влияния на 
характер конвекции в слое расплава вблизи фа-
зовой границы (рис. 5, б, см. вторую стр. обложки) 
позволяет сформировать конвективный поток, на-
правленный от центра кристалла к его периферии, 
и тем самым обеспечить однородное распределение 
второй компоненты вдоль фронта кристаллизации 
для случая положительного градиента температу-
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ры Grad3T (пред ставлено на нижних эпюрах на 
рис. 5, см. вторую стр. обложки).

Чем больше капиллярная постоянная расплава, 
тем большей высоты можно создать зону расплава 
под ОТФ−нагревателем, тем более интенсивной мо-
жет быть создана конвекция в таком слое. Это имеет 
особое значение, если речь идет о росте кристаллов, 
например полупроводников, легируемых примесью, 
или твердых растворов. В этом случае более интен-
сивная конвекция обеспечивает более равномерное 
распределение второй компоненты в расплаве и, 
следовательно, получение более однородных по се-
чению кристаллов.

Однако в предложенном авторами методе, в 
отличие от методов Степанова и EFG (EFG — ele-
ment−free Galerkin), мениск расплава непосред-
ственно не цепляется за формообразователь (ОТФ−
нагреватель), а отделен от него стекающей пленкой, 
что может существенно изменить условия формоо-
бразования. Необходимо указать еще на одну особен-
ность ОТФ−метода. В отличие от упомянутых выше 
методов, в нем имеется два управляющих параме-
тра: скорость вытягивания кристалла и величина 
расхода расплава в пленке или, другими словами, 
скорость подачи расплава в мениск. В этом смысле 
ОТФ−метод близок к методу плавающей зоны. 

Разработке модели капиллярного формообра-
зования кристалла в ОТФ−методе, исследованию 
зависимости радиуса кристалла и толщины пленки 
расплава от параметров процесса, а также анализу 
капиллярной устойчивости процесса вытягивания 
была специально посвящена работа [15]. Ее резуль-
таты использованы для анализа кристаллизации 
сплава Si—Ge.

Схема процесса вытягивания рассмотрена выше 
(см. рис. 1, а). В модели формообразования на верх-
нюю поверхность ОТФ−нагревателя подается шихта, 
которая там плавится и стекает вниз по его боковой 
поверхности, заполняя зазор между нагревателем и 
кристаллом, который, в свою очередь, тянется вниз. 
Расчетная схема этого процесса представлена на рис. 
6, а. Предполагается, что тепловые условия в про-
цессе роста остаются неизменными, а межфазная 
граница «кристалл — расплав» является плоской и 
перпендикулярной направлению вытягивания.

В нижней части области, занятой расплавом, 
между кристаллом и ОТФ−нагревателем (x < d) 
движением жидкости пренебрегали, поскольку оно 
не оказывает заметного влияния на распределение 
давления. На другой стороне, в верхней части об-
ласти при x > d, там, где расплав стекает по боковой 
поверхности нагревателя, для определения толщины 
пленки расплава достаточно воспользоваться урав-
нениями теории смазки.

Численное исследование формы свободной по-
верхности расплава, результаты которого представ-
лены на рис. 6, б и в для различных случаев толщины 
d слоя расплава и радиусов кристалла, равных или 

превышающих радиус ОТФ−нагревателя RH, по-
зволило на основе рассмотренной модели сделать 
следующие выводы. Во−первых, в отличие от мето-
дов Степанова и EFG, радиус ОТФ−нагревателя и 
толщина слоя расплава не определяют однозначно 

Рис. 6. Расчетная область (а) и изменение профиля свободной 
поверхности расплава в процессе вытягивания кристал-
ла для случаев, когда слой расплава d меньше или боль-
ше (б, в) капиллярной постоянной α.
RH — радиус ОТФ−нагревателя
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радиус кристалла, который зависит еще от величины 
расхода расплава в пленке и скорости вытягивания 
кристалла. Капиллярная устойчивость процесса 
вытягивания может сохраняться при больших тол-
щинах слоя расплава между кристаллом и нагрева-
телем, существенно превышающих капиллярную 
постоянную α, и для Si—Ge может достигать 10—
20 мм. Таким образом, процесс вытягивания целе-
сообразно вести так, чтобы радиус кристалла слегка 
превышал радиус ОТФ−нагревателя. В этом случае 
можно одновременно обеспечить равномерную тол-
щину пленки и большую толщину расплава между 
кристаллом и нагревателем.

Результаты и их обсуждение

В отличие от кристаллов кремния, получен-
ных традиционным методом бестигельной зонной 
плавки [16], которые характеризуются существенно 
вогнутым фронтом кристаллизации, выращенные 
авторами кристаллы (рис. 7, а) имели выпуклую 
форму фронта. Это хорошо видно на рис. 7, б по фор-
ме границы, разделяющей твердую и жидкую фазы 
кремния при подплавлении затравочного кристалла. 
Проследить в дальнейшем форму фронта кристал-
лизации, которая остается выпуклой до самого за-
вершения процесса выращивания, позволяют появ-
ляющиеся с определенного момента полосы роста. По 
мере уменьшения толщины слоя расплава кривизна 
фронта уменьшается, и граница между расплавом 
и кристаллом уплощается. Сказанное можно про-
следить на рис. 7, б. Используя данные о высоте слоя 
расплава, приведенные в таблице, можно, начиная 
примерно с середины кристалла, увидеть падение 
толщины слоя расплава с 9—10 до 3—4 мм. Малый 

прогиб кривой фронта кристаллизации способствует 
формированию послойного механизма роста кри-
сталла кремния. Появление таких областей (рис. 7, б) 
можно наблюдать уже в начальной трети кристалла. 
А к его концу область гранного роста охватывает 
практически все сечение кристалла. 

Интенсивность свободной конвекции в слое рас-
плава существенно зависит от его толщины h и опре-
деляется радиальным числом Грасгофа, являющим-
ся кубической функцией отношения h/2RH, которое 
для ОТФ−метода существенно меньше 1. Также при 
уменьшении толщины слоя расплава значительно 
меньше сказывается влияние термокапиллярной 
конвекции на тепло− и массоперенос в нем, так как 
в этом случае уменьшается глубина проникновения 
вихревого течения Марангони, возникающего на 
свободной боковой поверхности расплавленной зо-
ны. Сказанное объясняет отсутствие полос роста в 
начале выращивания кристалла, что является, как 
уже отмечалось выше, типичным для ОТФ−метода, 
появление их по мере увеличения толщины слоя 
и последующего снижения их интенсивности при 

Рис. 7. Внешний вид выращенных кристаллов (а), изображение NDIC продольного разреза одного из кристаллов (б) и наблюдае-
мые в микроскопе линейные и точечные дефекты (в)
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постепенном его уменьшении. При этом, объясняя 
характер формирования полос роста, следует учи-
тывать и нарастание концентрации As в процессе се-
грегации этой примеси в расплаве кремния, которая 
минимальна в начале роста.

Во время выращивания кристалла во втором 
эксперименте (см. кристалл слева на рис. 7, а) наблю-
дали ростовую полосу, характерную для роста моно-
кристалла кремния в направлении [111]. Через 4 мин 
роста, что соответствует длине кристалла в 8 мм, 
она пропала. Предположение о нарушении монокри-
сталлической структуры кристалла подтвердилось 
при изучении уже выросших кристаллов, которые 
характеризуются большим количеством двойни-
ков. Увеличение разрешения показало (см. рис. 7, в), 
что в кристалле присутствуют крупные включения, 
по−видимому, частиц SiС, захваченных расплавом 
кремния с поверхности ОТФ−нагревателя, кото-
рые, в свою очередь, являются источниками линей-
ных и точечных дефектов. В первую очередь видны 
значительные скопления дислокаций вокруг этих 
включений, которые порождают затем появление 
двойников. 

Заключение

Показана возможность выращивания кристал-
лов кремния модифицированным методом плаваю-
щей зоны, в котором используется погруженный в 
расплав ОТФ−нагреватель. В отличие от традици-
онного, метод позволяет сформировать выпуклый и 
близкий к плоскому фронт кристаллизации.

Выращенные кристаллы представляют собой 
монокристаллические образования, о чем свидетель-
ствуют присутствие в их объеме значительных по 
размеру областей с гранным ростом. В дальнейшем 
можно ожидать исключения дефектных областей, 
в том числе поликристаллических, наблюдаемых на 
периферии кристаллов, по мере совершенствования 
тепловых условий роста и поддержания их неизмен-
ными в течение всего ростового цикла.

На следующем этапе работы предполагается 
разместить активные нагревательные элементы 
вблизи верхней и нижней поверхностей герметичного 
корпуса, что позволит независимо поддерживать за-
данную на них температуру. Последнее необходимо 
для выращивания кристаллов SixGe1−x, посколь-
ку вблизи нижней и верхней поверхностей ОТФ−
нагревателя требуется поддерживать температуру, 
близкую к значениям солидуса и ликвидуса, соответ-
ственно, на фазовой диаграмме этого соединения для 
заданной концентрации второй компоненты.
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Изучены закономерности полимор-
физма в высокочистых кристалличе-
ских три−(8−оксихинолятах) алюминия, 
галлия и индия (Meq3) в интервале 
температур от 300 до 712 К. По резуль-
татам анализа спектров фотолюминес-
ценции, спектров комбинационного 
рассеяния света и рентгенофазового 
анализа построена обобщенная карти-
на, согласно которой последователь-
ность полиморфных переходов для всех 
изученных соединений одинакова: 
β → α → δ → γ → ε. 
На основе высокочистых однофазных 
препаратов изученных металлоком-
плексов и оксида бора синтезированы 
новые гибридные материалы: объем-
ные образцы (методом сплавления), 
тонкие пленки (вакуумным термиче-
ским испарением). Изучены фото− 
и электролюминесцентные свойства 
гибридных материалов при комнат-
ной температуре. Установлено, что 
для объемных гибридных материалов 
увеличение времени синтеза c 5 до 
60 мин приводит к смещению макси-
мума спектра фотолюминесценции 
от значения, характерного для чистого 
δ(γ)−Meq3 в коротковолновую область 
спектра на 40 нм для Alq3, 15 нм для 
Gaq3 и 10 нм для Inq3.

Ключевые слова: металлокомплексы, 
органические люминофоры, полимор-
физм, гибридные материалы, электро-
люминесценция.

Введение

Органические полупроводни-
ковые материалы к настоящему 
времени стремительно вытесняют 
классические полупроводники во 
многих технологиях оптоэлектрон-
ных приборов. В первую очередь 
это относится к наноразмерным 
пленочным люминофорам в связи с 
бурным развитием технологий ор-
ганических светоизлучающих ди-
одов (ОСИД—OLED) [1, 2]. Вместе с 
тем перспектива развития нового 
поколения энергосберегающих 
осветительных устройств связана 
с разработкой стабильных и де-
шевых материалов и технологий 
на их основе. К таким материалам 
относятся и гибридные органо−
неорганические материалы, инте-
рес к которым постоянно растет [3]. 
Ниже рассмотрена возможность 
создания гибридных материалов 
на основе боратной неорганической 
матрицы и металлорганических 
люминофоров для электролюми-
несцентных устройств. При этом 
особое внимание уделено примес-
ной и фазовой чистоте препаратов, 
так как именно эти параметры 
играют существенную роль в по-
лупроводниковых устройствах.

Экспериментальная часть

Методика исследования по-
лиморфных  переходов  в  три‒
(8‒оксихинолятах) алюминия, гал-
лия, индия. Известно, что молекулы 
три−(8−оксихинолятов) алюминия, 
галлия и индия (Alq3, Gaq3, Inq3) 

могут существовать в виде двух 
изомеров: меридионального (mer−) 
и фронтального (fac−) [4], которые в 
твердой фазе образуют от четырех 
до пяти полиморфных модифика-
ций. При этом данные об условиях 
получения и трансформации одной 
модификации в другую противо-
речивы [5—13].

Meq3 (Me = Al, Ga, In) подвер-
жены окислению на воздухе и в 
парах воды. Поэтому для изуче-
ния полиморфизма в структурах 
Meq3 была разработана методика 
измерений, исключающая взаи-
модействие порошковых препа-
ратов с атмосферой (рис. 1). Особо 
чистый порошковый препарат 
(>99,995 % (масс.) для всех пре-
паратов) в количестве 20 мг за-
гружали в ампулы из кварцевого 
стекла с плоским дном из кварце-
вой мембраны толщиной 0,3 мм. 
Кварцевая мембрана позволяла 
без искажений снимать спектры 
фотолюминесценции (ФЛ) и ком-
бинированного рассеяния света 
(КРС) в режиме обратного отраже-
ния. Ампулы откачивали до давле-
ния остаточных газов ~10−5 торр и 
отпаивали или сразу после ва-
куумирования, или после напуска 
аргона ос.ч. (250 торр, 1 торр =
= 133,322 Па). Ампулы с препара-
том отжигали в однозонной печи в 
интервале температур 300—720 К 
при точности поддержания темпе-
ратуры ±1 К. После выдежки при 
заданной температуре (0,5 или 1 ч) 
проводили закалку ампулы с пре-
паратом в воде со льдом. 
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Спектральные измерения проводили, помещая 
ампулы с препаратом в специально изготовленную 
осесимметричную измерительную ячейку. Ампулу в 
ячейке фиксировали и центрировали специальными 
уплотняющими кольцами.

Регистрацию спектров ФЛ и КРС органических 
препаратов проводили при комнатной температу-
ре на спектрометре Ocean Optics (QE65000). Спек-
тры ФЛ измеряли в диапазоне длин волн от 400 до 
800 нм с шагом 0,79 нм при возбужении диодным 
лазером (370 нм). Спектры КРС регистрировали при 
возбуждении полупроводниковым лазером (с длиной 
волны λ = 785 нм) в диапазоне частот 20—2000 см−1 
с шагом 2,5 см−1. Излучение регистрировали детек-
тором на основе двухмерной ПЗС−матрицы раз-
мером 1044 × 64 пикселов с покадровым переносом 
(FFT−CCD) Hamamatsu S7031−1006. Отношение 
сигнал/шум составляло >1000 : 1. Время интегри-
рования — 30 с. 

Воспроизводимость результатов 
спектральных измерений на одной и 
той же ампуле с одним препаратом 
была не хуже 5 % (отн.). Длительность 
экспозиции и атмосфера ампулы не 
оказывали влияния в пределах 5 % 
(отн.) на результаты измерений.

Рентгенофазовый анализ (РФА) 
порошковых препаратов проводили 
на дифрактометре Bruker Advance, 
изучение CuKα (λ = 0,154184 нм), 
с шагом 0,05° в режиме накопления 
импульсов по 2,5 с на точку. В каче-
стве подложки использовали пласти-
ну Si (100), которая не давала гало и 
отражения на малых углах. Съемку 
проводили в вакууме (10−2 торр).

Синтез гибридных материалов. 
Гибридные материалы (ГМ) на осно-
ве стеклянной боратной матрицы 
(B2O3) и комплексов Meq3 были синте-
зированы в виде объемных образцов 
и тонких пленок. Содержание Meq3 в 

гибридных материалах составляло ~1 %. Объемные 
образцы ГМ получали сплавлением обезвоженного 
B2O3 с высокочистым Meq3 с последующим вытяги-
ванием «стеклянных» гибридных материалов (СГМ) 
пластин и нитей. Пленочные образцы гибридных ма-
териалов (ПГМ) получали вакуумным термическим 
напылением B2O3 и Alq3 из независимых испарителей 
на стеклянные подложки с прозрачным проводящим 
слоем ITO, выполняющим функцию анода. Толщину 
осаждаемых пленок варьировали от 100 до 300 нм. Для 
анализа электролюминесцентных свойств в качестве 
катода на ПГМ наносили слой Al толщиной 50 нм.

Результаты и их обсуждение

Анализ спектров ФЛ порошковых препаратов 
Meq3 показал, что при повышении температуры мак-
симум фотолюминесценции λP

m
L
ax сначала смещается 

в коротковолновую область, а затем возвращается в 
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Рис. 1. Схема методики изучения полиморфных переходов 
в три−(8−оксихинолятах) алюминия, галлия, индия

Рис. 2. Спектры ФЛ высокочистых порошковых препаратов Alq3 (а), Gaq3 (б) и Inq3 (в), закаленных после отжига в вакууме 
при различных температурах (λвозб = 370 нм)
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область длинных волн с одновременным заметным 
снижением интенсивности ФЛ (рис. 2). Обработка 
полученных данных в приведенных координатах по-
казала, что для всех Meq3 изменение ФЛ−харак те рис -
тик подчиняется единой закономерности (рис. 3). 

Сопоставление данных по ФЛ с данными КРС 
и РФА показало, что в интервале от комнатной 
температуры Ткомн до температуры плавления Тпл 
препараты Meq3 последовательно формируют пять 
структурных модификаций (β → α → δ → γ → ε) на 
базе меридиональных (β, α, ε) и фронтальных (δ, γ) 
изомеров (см. рис. 4).

Экспериментально определенные температуры 
полиморфных переходов были нормированы отно-
сительно измеренных температур 
плавления индивидуальных препа-
ратов. При этом было получено удо-
влетворительное согласие приведен-
ных температур переходов для всех 
изученных соединений (таблица). 

Изготовленные гибридные ма-
териалы обладали прозрачностью в 
интервале длин волн 250—2700 нм. 
СГМ не содержали в объеме видимых 
включений и пузырей. Анализ ФЛ 
СГМ показал, что для всех изучен-
ных материалов наблюдали один 

асимметричный максимум λP
m

L
ax в интервале длин 

волн 350—700 нм (рис. 5). Положение λP
m

L
ax смеща-

лось в сторону коротких длин волн при увеличении 
времени синтеза СГМ. Фиксировали смещение на 
10—40 нм в коротковолновую область относительно 
полиморфных модификаций Meq3 с наиболее высо-
коэнергетичной люминесценцией. 

Анализ ФЛ ПГМ показал, что даже при концен-
трации Alq3 в пленке на уровне 1 % все образцы обла-
дали ФЛ с максимумом 508 нм, что соответствовало 
образцам СГМ с наименьшим временем синтеза.

Электролюминесценция ПГМ была получена 
без дополнительной оптимизации структуры транс-
портными и блокирующими слоями, как это принято 
в традиционных OLED−структурах [13]. Увеличе-
ние толщины слоев со 150 до 300 мкм приводило к 
возрастанию электролюминесценции до значения 
100 кД/м2 при токе 0,01 А.

Заключение

Показано, что в интервале температур от Ткомн 
до Тпл металлокомлексы Alq3, Gaq3, Inq3 последова-
тельно формируют по пять структурных модифи-
каций (β → α → δ → γ → ε) на базе меридиональных 
(β, α, ε) и фронтальных (δ, γ) изомеров.

Установлено, что для всех СГМ увеличение дли-
тельности синтеза приводит к линейному изменению 
координат цветности в системе МКО согласно сле-
дующим уравнениям:

Alq3/B2O3: Y = 2,4715X − 0,1883; 

Gaq3/B2O3: Y = 1,2451X + 0,1096; 

Inq3/B2O3: Y = 1,4022X + 0,0484.

Наибольшее изменение наблюдали для СГМ на 
основе Alq3. Конечные точки уравнения для ГСМ с 
участием Alq3 формируют ребро GB на треугольни-
ке цветности RGB. Таким образом, используя только 
СГМ на основе Alq3, синтезированные при различ-
ных условиях, можно формировать ребро GB полно-
цветного устройства.

Рис. 3. Зависимость относительной интенсивности макси-
мума ФЛ от относительной температуры для различных 
полиморфных модификаций Meq3 (Me = Al, Ga, In)

Рис. 4. Схема полиморфных переходов с указанием длины волны максимума люми-
несценции для высокочистых порошковых препаратов Meq3 (Me = Al, Ga, In). 
Температуры соответствующих полиморфных переходов приведены в таблице

Характеристические температуры 
полиморфных переходов в Meq3 (Me = Al, Ga, In)

Переход
Химическое соединение

Alq3 Gaq3 Inq3 Meq3

β → α:
Т1, К
T1/Tпл

520
0,730

500
0,726

490
0,723

—
0,726

α → δ:
Т2, К
T2/Tпл

619
0,869

588
0,853

570
0,841

—
0,855

δ → γ:
Т3, К
T3/Tпл

649
0,912

639
0,927

629
0,928

—
0,922

γ → ε:
Т4, К
T4/Tпл

699
0,982

680
0,987

669
0,987

—
0,985

Тпл, К 712 689 678 —

δ (P1–)
fac–Meq3

λPL
max

481 нм
501 нм
498 нм

β (P1–)
mer–Meq3

λPL
max

519 нм
534 нм
531 нм

α (P1–)
mer–Meq3

λPL
max

515 нм
530 нм
522 нм

γ (P3–)
fac–Meq3

λPL
max

483 нм
505 нм
503 нм

ε (P1–)
mer–Meq3

λPL
max

537 нм
541 нм
573 нм

Alq3

Gaq3

Inq3

T3 T4T2T1
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ных температурах в течении 1 ч:
а — 400 °С, Alq3; б, в — 390 °С, Gaq3 и Inq3 соответственно
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радиотехники, электроники и автоматики

Представлены результаты возможного 
применения сегнетоэлектрических 
кристаллов LiTaO3 в акусто− и опто-
электронике. Высокие значения пье-
зоэлектрических констант позволяют 
создавать резонаторы на объемных 
акустических волнах. Возможность 
прямой электронно−лучевой перепо-
ляризации кристалла LiTaO3 позволяет 
формировать доменные структуры с 
шириной доменов от десятков наноме-
тров до десятков микрометров. Перио-
дические сегнетоэлектрические до-
менные структуры в кристалле LiTaO3 
использованы в качестве оптической 
дифракционной решетки и для гене-
рации второй гармоники оптического 
излучения.

Ключевые слова: сегнетоэлектриче-
ский кристалл LiTaO3, 
электронно−лучевая переполяризация, 
ОАВ−резонаторы

Введение

Развитие современных теле-
коммуникационных систем связа-
но с развитием акусто− и оптоэлек-
тронных устройств, позволяющих 
передавать и обрабатывать аку-
стические и оптические сигна-
лы в режиме реального времени 
[1—6]. Большое значение имеет 
поиск соответствующих материа-
лов, которые обладают хорошими 
оптическими и акустическими 
свойствами. В этом случае боль-
шие перспективы имеют сегнето-
электрические кристаллы LiNbO3 
и LiTaO3. Данные материалы об-
ладают хорошими оптическими 
свойствами, большими значения-
ми пьезоэлектрических констант, 
что позволяет использовать эти 
материалы для опто− и акусто-
электронных устройств. Большое 
значение имеет совершенство кри-
сталлической структуры. Сегнето-
электрические кристаллы LiNbO3 
и LiTaO3 выращивают методом 
Чохральского, однако в процессе 
роста формируется полидоменный 
кристалл, что является энергети-
чески выгодным состоянием для 
сегнетоэлектрического кристалла. 

Для формирования монодоменного 
кристалла синтезированный по-
лидоменный кристалл нагревают 
до температуры Кюри и прикла-
дывают электрическое поле вдоль 
направления полярной оси Z, осу-
ществляя процесс монодомени-
зации. Далее кристалл медленно 
охлаждают в условиях приложе-
ния внешнего электрического по-
ля, что позволяет в итоге получить 
монодоменный монокристалл с 
равномерными оптическими и пье-
зоэлектрическими свойствами.

Большие перспективы при-
менения кристаллов LiTaO3 от-
крываются с возможностью фор-
мирования доменных структур 
с заданными размерами от не-
скольких нанометров до несколь-
ких миллиметров. Среди методов 
переполяризации и формирования 
сегнетоэлектрических доменных 
структур следует отметить метод 
послеростовой термоэлектриче-
ской обработки вблизи температу-
ры Кюри в условиях приложения 
к кристаллу знакопеременного 
электрического поля [7], который 
позволяет получать объемные 
доменные структуры с шириной 
доменов от 10 мкм до нескольких 
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миллиметров, и метод прямой электронно−лучевой 
переполяризации [8], с помощью которого в тонких 
кристаллах можно формировать доменные структу-
ры с размерами доменов от нескольких нанометров 
до нескольких микрометров. Возможность форми-
рования периодических доменных структур с за-
данной шириной доменов позволяет находить новые 
перспективные виды применения в опто− и акусто-
электронике. Прежде всего это возможность удвое-
ния частоты оптического излучения [9] и генерации 
поверхностных акустических волн [10]. 

Ниже представлены результаты исследования 
кристалла LiTaO3, выращенного методом Чохраль-
ского. Рассмотрена возможность применения пье-
зоэлементов из кристалла LiTaO3 для резонаторов 
на объемных акустических волнах (ОАВ).

Для проведения исследований оптических 
свойств в кристалле LiTaO3 сегнетоэлектрические 
доменные структуры сформировали методом прямой 
электронно−лучевой переполяризации. Эти домен-
ные структуры использовали в качестве оптических 
дифракционных решеток и для генерации второй 
гармоники оптического излучения.

Синтез кристаллов LiTaO3

Сегнетоэлектрические кристаллы LiTaO3 вы-
ращивают из расплава методом Чохральского при 
температуре Tпл = 1660 °С. В качестве материала 
тигля используют тугоплавкий Ir. Кристалл LiTaO3 
характеризуется температурой Кюри TC = 660 °С, 
при которой происходит переход из парафазы в 
сегнетофазу. При комнатной температуре значение 
вектора спонтанной поляризации кристалла LiTaO3 
составляет PS = 60 мкКл/см2. На рис. 1 приведено 
изображение синтезированного кристалла LiTaO3. 
После процесса роста кристалл является полидомен-
ным, так как такое состояние соответствует миниму-
му энергии полярного кристалла. В опто− и акусто-
электронике используют кристаллы с совершенной 
кристаллической структурой, поэтому необходимо 
осуществить процесс монодоменизации.

Для процесса монодоменизации кристалла 
LiTaO3 на полярные Z−поверхности кристалла на-

носят иридиевые (или плати-
новые) электроды и помещают 
кристалл в печь. В печи кри-
сталл нагревают до темпера-
туры Кюри, прикладывают к 
кристаллу внешнее электриче-
ское поле, которое превышает 
соответствующее значение 
спонтанной поляризации PS и 
затем медленно охлаждают до 
комнатной температуры. Та-
кой процесс монодоменизации 
позволяет получить монокри-
сталл LiTaO3 с практически 
совершенной кристаллической 
структурой.

Резонаторы на объемных 
акустических волнах

Пьезоэлектрические константы кристалла 
LiTaO3 на порядок превышают значения пьезокон-
стант в кристалле пьезокварца SiO2 при хорошей 
термостабильности акустических свойств. Поэтому 
применение кристаллов LiTaO3 весьма привлека-
тельно для изготовления резонаторных структур на 
ОАВ. На рис. 2 приведена микрофотография полоско-
вого ОАВ−резонатора на основе X−среза кристалла 
LiTaO3 со специальной структурой Ag−электродов. 
Для визуализации акустического волнового поля 
в резонаторе в режиме реального времени исполь-
зовали метод растровой электронной микроскопии 
(РЭМ) в режиме регистрации низкоэнергетичных 
вторичных электронов [11—13].

На рис. 2 на свободной поверхности резонатора 
представлено изображение акустического волно-
вого поля в резонаторе при возбуждении попереч-
ной объемной волны на резонансной частоте f0 =
= 15,3635 МГц.

Формирование периодических доменных 
структур в кристаллах LiTaO3 

и исследование их оптических свойств

Для исследования процесса переполяризации 
кристалла LiTaO3 были изготовлены пластины 
127°−ого Y′−среза (плоскости (104) параллельны по-
верхности кристалла) толщиной 300 мкм с двусторон-
ней полировкой поверхности. В Y′−срезе кристалла 
LiTaO3 полярная ось Z составляет 37° с поверхностью 
подложки. Процесс электронно−лучевой переполя-
ризации осуществляют на –Z′−поверхности подлож-
ки. На +Z′−поверхность подложки напыляют слой Al 
толщиной 100 нм и данную поверхность заземляют. 

Рис. 1. Кристалл LiTaO3, выращенный вдоль полярной оси Z 
{00.1}

Рис. 2. РЭМ−микрофотография по-
лоскового резонатора на осно-
ве X−среза кристалла LiTaO3 
(f0 = 15,3635 МГц)

МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ И ТЕХНОЛОГИЯ. ДИЭЛЕКТРИКИ

500 мкм

Акустическое
волновое поле
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Особенностью процесса электронно−лучевой пере-
поляризации кристалла LiTaO3 является то, что до-
менная структура прорастает от отрицательной 
поверхности к положительной, и процесс переполя-
ризации является контролируемым. В кристаллах 
LiNbO3 процесс переполяризации осуществляют 
также путем электронно−лучевой литографии 
на отрицательной поверхности подложки; процесс 
переполяризации начинают с положительной по-
верхности и идут к отрицательной поверхности.

На рис. 3 представлены сегнетоэлектриче-
ские доменные структуры, сформированные ме-
тодом электронно−лучевой литографии в 127°−ном 
Y′−срезе кристалла LiTaO3 с шириной доменов 1, 5 
и 10 мкм. Площадь доменной структуры составляет 
400 × 400 мкм2. Следует отметить, что при форми-
ровании доменных структур в 127°−ном Y′−срезе 
кристалла LiTaO3 домены прорастают не по нормали 
к поверхности подложки, а под углом 37° к поверхно-
сти вдоль направления вектора спонтанной поляри-
зации PS вдоль полярной оси Z. Небольшая величина 
PS позволяет осуществлять контролируемый про-
цесс электронно−лучевой переполяризации (кон-
троль методом РЭМ в процессе переполяризации).

Для исследования сегнетоэлектрических домен-
ных структур использовали оптические дифракци-
онные методы. На рис. 4 представлена дифракция 
оптического излучения на сегнетоэлектрической 
доменной структуре при нормальном падении. В этом 
случае доменная структура является эффективной 
дифракционной решеткой. 

Также исследовали процесс оптического излуче-
ния на сегнетоэлектрической доменной структуре с 
шириной доменов 5 мкм. Для исследования процесса 

генерации второй гармоники использовали фемто-
секундный титан−сапфировый лазер с частотой по-
вторения импульсов 100 МГц и шириной импульсов 
90 фс. В ходе эксперимента использовали длину 
волны накачки 800 нм. Средняя выходная мощность 
с длиной волны 400 нм (вторая гармоника оптиче-
ского излучения с длиной волны 800 нм) составляла 
0,3 Вт (рис. 5). 

Рис. 5. Генерация второй гармоники оптического излучения с 
длиной волны 800 нм на доменной структуре в кристалле 
LiTaO3 с шириной доменов 5 мкм:
а, б — двухмерное и поперечное распределение выхода 
второй гармоники оптического излучения соответственно

Рис. 3. Сегнетоэлектрические доменные структуры, сформированные методом прямой электронно−лучевой переполяризации 
в кристалле LiTaO3 с различной шириной доменов:
а — 1 мкм; б — 5; в — 10

Рис. 4. Дифракция оптического излучения на доменной струк-
туре с шириной доменов 5 мкм

20 мкм а

б

а б в
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Заключение

Представлены результаты синтеза и приме-
нения сегнетоэлектрического кристалла LiTaO3 в 
опто− и акустоэлектронике. Показано, что кристаллы 
LiTaO3 могут быть использованы при создании резо-
наторов на ОАВ. Продемонстрирована возможность 
формирования 180°−ных сегнетоэлектрических до-
менных структур в кристаллах LiTaO3 методом пря-
мой электронно−лучевой переполяризации. Показа-
но, что метод электронно−лучевой переполяризации 
позволяет формировать большие массивы 180°−ных 
сегнетоэлектрических доменов с заданной шириной 
доменов. Сформированные доменные структуры мо-
гут быть использованы в качестве дифракционных 
решеток и для удвоения частоты оптического из-
лучения (генерация второй гармоники оптического 
излучения).

Библиографический список
1. Campbell, C. Surface acoustic wave devices and their sig-

nal processing applications / C. Campbell. − L. : Acad. Press, 1989. 
− 470 p.

2. Dieulesaint, E. Ondes elastique dans les solids / E. Dieule-
saint, D. Royer. − Paris: Masson, 1974. − 339 p.

3. Oliner, A. Poverhnostnye akusticheskie volny / A. Oliner. 
− M. : Mir, 1981. − 390 p.

4. Rechickii, V. I. Akusticheskie radiokomponenty / V. I. Re-
chickii. − M. : Radio i svyaz’, 1987. − 193 p.

5. Kaino, G. Akusticheskie volny / G. Kaino. − M. : Mir, 1990. 
− 652 p.

6. Yariv, A. Opticheskie volny v kristallah. / A. Yariv, P. Yuh. 
− M. : Mir, 1987. − 616 s.

7. Antipov, V. V. Formation of regular structures in the ferro-
electric LiNbO3 and LiTaO3 near the phase transition / V. V. Antipov, 
A. A. Blistanov, N. G. Sorokin // Sov. Phys. Crystallogr. − 1985. − V. 30. 
− P. 428—430.

8. Gupta, M. C. Second−harmonic generation in bulk and 
waveguide LiTaO3 with domain inversion induced by electron beam 
scanning / M. C. Gupta, W. Kozlovsky, A. C. G. Nutt // Ibid. − 1994. 
− V. 64, N 24. − P. 3210—3212.

9. Yamada, N. First−order quasi−phase matched LiNbO3 
wavequide periodically poled by applying an external field for effi-
cient blue second−harmonic generation / N. Yamada, N. Nada, M. Sai-
toh, K. Watanabe // Ibid. − 1993. − V. 62, N 1. − P. 435—436.

10. Roshchupkin, D. V. Scanning electron microscopy observa-
tion of excitation of the surface acoustic waves by the regular domain 
structures in the LiNbO3 crystals / D. V. Roshchupkin, Th. Fournier, 
M. Brunel, O. A. Plotitsyna, N. G. Sorokin // Ibid. − 1992. − V. 60, N 19. 
− P. 2330—2331.

11. Roshchupkin, D. V. Scanning electron microscopy observa-
tion of the interaction between the surface acoustic waves and regu-
lar domain structures in the LiNbO3 crystals / D. V. Roshchupkin, 
Th. Fournier, M. Brunel., O. A. Plotitsyna, N. G. Sorokin // Scanning 
Microscopy. − 1992. − V. 6, N 4. − P. 993—996.

12. Dremova, N. N. Zaryadovyi mehanizm formirovaniya 
metastabil’nogo potencial’nogo kontrasta poverhnostnoi akus-
ticheskoi volny v REM / N. N. Dremova, A. I. Erko, D. V. Roshupkin 
// Zhurn. tehn. fiziki. − 1988. − T. 58, N 9. − S. 1763—1766.

13. Roshchupkin, D. V. Scanning electron microscopy visu-
alization of surface acoustic wave propagation in a LiNbO3 crystal / 
D. V. Roshchupkin, M. Brunel // Acustica. − 1995. − V. 81. − P. 173—
176.

УДК 621.318
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Разработан метод создания бидомен-
ной структуры в пластинах монокри-
сталлов ниобата лития, основанный 
на формировании заданного распре-
деления градиента температуры по 
толщине образца путем стационарного 
внешнего нагрева. Нагрев пластины 
LiNbO3, которая помещается между 
двумя пластинами кремния, осущест-
вляют за счет поглощения кремнием 
световой энергии ламп установки све-
тового отжига. Схема технологической 
ячейки позволяет формировать и регу-
лировать мощности тепловых потоков, 
входящих в сегнетоэлектрическую 
пластину с обеих сторон, создавая 

градиенты температур, необходимые для 
управляемого процесса образования двух 
доменов с направленными друг к другу 
векторами поляризации (доменная струк-
тура «голова к голове»). Эксперименталь-
но подтверждена эффективность приме-
нения светового поглощения для форми-
рования внешних тепловых источников, 
при помощи которых можно осуществлять 
как симметричный, так и асимметрич-
ный нагрев, определяющий положение 
условной поверхности с нулевым темпе-
ратурным градиентом и, следовательно, 
положение междоменной границы.
В пластине LiNbO3 толщиной 1,6 мм и 
длиной 60 мм сформирована симметрич-

ная бидоменная структура с противопо-
ложно направленными векторами поляри-
зации. Исследована зависимость изгиб-
ной деформации консольно закрепленно-
го образца от электрического напряжения 
в интервале от −300 до +300 В амплитуда 
деформации составила более 35 мкм. 
Показана высокая линейность и повто-
ряемость характеристики «электрическое 
напряжение — изгибная деформация».

Ключевые слова: бидоменная структу-
ра, монокристалл ниобата лития, нагрев 
световым излучением, стационарные 
тепловые потоки, электромеханические 
актюаторы.
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Введение

Монодоменные и полидоменные монокри-
сталлы ниобата лития достаточно давно и широко 
используют в различных областях оптики, оптоэ-
лектроники, в структурах на основе поверхностно−
акустических волн благодаря их нелинейно−
оптическим, электрооптическим и пьезоэлектри-
ческим свойствам [1]. Вместе с тем в работах [2—4] 
была предложена идея применения этих и других 
сегнетоэлектрических монокристаллов в качестве 
рабочих элементов прецизионных электромехани-
ческих актюаторов. 

Вопрос о применении монокристаллических 
пьезоэлектриков в качестве рабочих элементов 
точного позиционирования возник в связи с тем, 
что используемые в настоящее время пьезокерами-
ческие материалы на основе цирконата−титаната 
свинца (PZT) обладают рядом недостатков, главные 
из которых — большой гистерезис обратного пье-
зоэффекта, сильная зависимость пьезоэлектриче-
ских модулей от температуры, а также ползучесть 
и эффект старения, от которых в значительной 
степени свободны монокристаллы [5—9]. Однако 
функционировать монокристаллические пьезо-
электрики в устройствах позиционирования мо-
гут только по биморфной схеме (с использованием 
изгибной деформации), поскольку они обладают 
недостаточными для «обычного» применения зна-
чениями пьезомодулей. 

Для получения деформаций от единиц до не-
скольких десятков микрометров требуется в пла-
стинах толщиной от десятых долей до 2—2,5 мм 
и длиной до нескольких десятков миллиметров 
сформировать бидоменные структуры, что явля-
ется технологически сложной и еще не решенной 
задачей.

В работе [9] авторами предложен метод соз-
дания бидоменной структуры в пластинах сегне-
тоэлектрических монокристаллов, основанный на 
формировании стационарных тепловых потоков 
и, следовательно, стационарном распределении 
температуры за счет поглощения светового излу-
чения в предварительно «зачерненных» образцах. 
Из решения уравнения теплопроводности при на-
личии распределенного внутреннего источника 
тепла найдены условия, при которых формируется 
двухсторонний градиент температур, необходи-
мый для создания доменов с разнонаправленными 
векторами поляризации. Показано, что положение 
междоменной границы определяется параметрами, 
характеризующими условия вхождения световых 
потоков и теплоотвода с обеих сторон пластины. 
По предложенной методике получена бидоменная 
структура в пластинах монокристаллов ниобата 
лития с четко выраженной междоменной грани-
цей. Однако проведенные эксперименты показали 
и недостаток этого метода, состоящий в том, что 

положение междоменной границы в значительной 
степени зависит от случайных факторов, напри-
мер: от расположения образца в ячейке, его гео-
метрических параметров, а также от параметров 
светового воздействия. Поэтому были продолжены 
поиски оптимальных способов формирования бидо-
менной структуры в пластинах ниобата лития.

Ниже предложен метод создания бидоменных 
структур в пластинах ниобата лития путем стацио-
нарного внешнего нагрева. Идея метода заключает-
ся в нагреве пластины LiNbO3, помещенной между 
двумя пластинами кремния, в которых происходит 
превращение световой энергии в тепловую. Пред-
ложенная авторами схема позволяет формировать 
и регулировать мощности тепловых потоков, вхо-
дящих в сегнетоэлектрическую пластину с обеих 
сторон, создавая тем самым градиенты темпера-
тур, необходимые для управляемого процесса об-
разования двух доменов с направленными друг к 
другу векторами поляризации.

Схема формирования температурных полей 
в пластинах ниобата лития

Для создания температурных полей, способ-
ствующих управляемому распределению темпе-
ратуры в пластинах ниобата лития толщиной от 
0,5 до 2,5 мм, использовали установку фотонного 
нагрева/охлаждения образцов в инертной атмос-
фере с регулируемой в широких пределах скоро-
стью процесса (фирма ULVAC, Япония). Схема ра-
бочей ячейки, расположенной в камере установки, 
представлена на рис. 1. Пластину ниобата лития 
помещают между пластинами кремния, световой 
поток на которые попадает через набор сапфиро-
вых пластин, применяемых для формирования 
асимметричного светового потока. Число сапфиро-
вых пластин задается условиями эксперимента, и в 
случае симметричного нагрева они служат только 
для выравнивания световых потоков. Пластины 
кремния отделены от ниобата лития сапфировыми 
проставками диаметром ~1 мм для предотвраще-
ния взаимодействия при высоких температурах.

В отличие от условий создания бидоменной 
структуры, описанной в работе [9], где формиро-
вание температурных градиентов осуществляли 
за счет выделения тепла непосредственно внутри 
зачерненного образца, в представленном ниже ме-
тоде градиент температур формируется внешними 
источниками тепла — кремниевыми пластинами, 
поглощающими световое излучение. Вне пределов 
кремниевых пластин ячейка прозрачна для свето-
вого излучения установки. 

На рис. 2 представлены спектры излучения 
ламп установки в зависимости от уровня зада-
ваемой мощности. В соответствии со спектрами 
обозначим интенсивность излучения, падающего 
на обе поверхности ячейки, через Ii, где i = 1, 2, 3 
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соответствует номерам кривых на рис. 2. Для оцен-
ки степени поглощения предварительно ослаблен-
ного сапфировыми отражателями светового из-
лучения в пластинах кремния рассчитаем средне-
взвешенный (по спектру) коэффициент поглощения 
кремния αсвi: 

 

  (1)

где λmin, λmax, λSi — минимальная и максималь-
ная длины волн излучателя и красная граница 
поглощения кремния соответственно; интеграл в 
знаменателе берется по спектральным характери-
стикам излучателя, представленных кривыми 1—3 

(i = 1, 2, 3) на рис. 2. Величина  

представляет собой долю интенсивности Ii(λ) (см. 
рис. 2) на длине волны λ в интервале dλ при i−том 
уровне мощности, α(λ) — зависимость коэффици-
ента поглощения кремния (в см−1) от длины волны 
λ (в мкм) [10]:

 
 ( )1,11 0.α λ ≥ =  (2)

Проведя численное интегрирование, получим 
средневзвешенные по спектру коэффициенты по-
глощения для режимов, соответствующих кривым 
1—3 на рис. 2 (пределы интегрирования λmin =
= 0,25 мкм, λmax = 5 мкм и λSi = 1,11 мкм): α−1

св1
 =

= 4 · 10−3 см, α−1
св2

 = 7,5 · 10−3 см, α−1
св3

 = 2,4 · 10−2 см. 
Из этого следует, что в пластинах кремния тол-
щиной 300 мкм, которые использовали в настоя-
щей работе, при уровнях мощностей 1 и 2 свет 
полностью поглощается, при уроне мощности 3 
(см. рис. 2) поглощается в несколько меньшей сте-
пени, но также почти полностью. В экспериментах 
использовали два первых уровня мощности. Схе-
матичное изменение энергии светового потока по 
мере продвижения в сторону образца 7 показано 
на рис. 1 в виде кривых I1 и I2. Таким образом, вну-
три пластин кремния световая энергия полностью 
трансформируется в тепловую, переходя в таком 
виде в образец, в отличие от работы [9], где нагрев 
осуществляли за счет выделения тепла только 
внутри пластины ниобата лития.

Расчет распределения 
температуры в образце

Поскольку в пластине LiNbO3 выделение тепла 
не происходит, то распределение температуры T 
определяется стационарным уравнением тепло-
проводности (см., например, работу [11]) без источ-
ника тепла:

 ∆T = 0. (3)

Систему координат поместим в центр 0 прямо-
угольной пластины (см. 7 на рис. 1), направив ось Z 
вертикально, а оси X и Y перпендикулярно к торцам 
пластины. Грани пластины, через которые тепло-
вые потоки заходят в нее, являются квадратами со 
стороной m, находящимися на расстоянии ±h/2 от 

Рис. 1. Схема нагрева пластины ниобата лития:
1 — световые потоки; 2 — тепловые потоки, выходящие 
из системы; 3 — сапфировые пластины; 4 — кремниевые 
пластины толщиной ~300 мкм; 5 — сапфировые простав-
ки диаметром ~1 мм; 6 — тепловые потоки, направлен-
ные в сторону образца; 7 — пластина ниобата лития (об-
разец); 8 — тепловые потоки, выходящие из образца по 
осям X и Y через боковые грани площадью m × h см2; 
I1, I2 — плотности световых потоков в сапфировых и крем-
ниевых пластинах

Рис. 2. Спектральные зависимости излучения ламп установки 
светового отжига от уровня мощности, подаваемого на 
лампы: 
1 — 100 %; 2 — 50 %; 3 — 25 %
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центра, где h — толщина пластины. Выход тепла 
осуществляется через боковые грани, являющиеся 
прямоугольниками размером m × h. Вообще гово-
ря, через верхнюю и нижнюю грани возможен как 
вход, так и выход тепла, а также частичный вход и 
выход в пределах одной и той же грани. В рамках 
данного рассмотрения эти случаи не исследуются. 
Решение уравнения (3) ищем в виде степенного ря-
да, удовлетворяющего, помимо уравнения (3), еще 
и условиям симметрии:

T(x, y, z) = T(−x, y, z); 

T(x, −y, z) = T(x, y, z).

После наложения этих условий имеем в тре-
тьем порядке по X, Y, Z:

 

 (4)

где l1, c1, c, T0 — некоторые постоянные. В данной 
постановке, как и в работе [1], мы не решаем крае-
вую задачу для уравнения (3), а используем лишь 
следствия из закона сохранения тепловой энергии, 
обеспечиваемые выполнением уравнения (3). Отка-
зываясь от решения краевой задачи, мы не можем 
определить абсолютную величину температуры T, 
но получаем возможность связать относительное 
изменение T(x, y, z) − T0 с потоками тепла, входя-
щими в пластину. Таким образом, постоянную T0 
исключаем из рассмотрения. Такая формулировка 
позволяет также избежать рассмотрения пробле-
мы граничных условий, в которых существенную 
роль играет излучение [1]. В силу симметрии, одной 
из постоянных величин является разность темпе-
ратур между верхней и нижней гранями:

 
 (5)

где ∆T — независимая величина, которую можно 
регулировать, меняя тепловые сопротивления для 
потоков, выходящих сверху и снизу из сапфировых 
пластин (см. рис. 1). Помимо ∆T, система нагрева 
имеет два независимых параметра Φ↓ и Φ↑, пред-
ставляющих потоки тепла, входящие в пластину 
сверху (z = h/2) и снизу (z = −h/2):

 

 

 (6)

где  — теплопроводность LiNbO3, а интегрирова-
ние ведется по верхней и нижней (z = ±h/2) граням 

параллелепипеда (см. рис. 1), имеющим площадь 
m2. Из уравнений (4) и (6) получим

 
 (7)

В дальнейшем вместо независимых потоков Φ↓ 
и Φ↑ удобнее будет пользоваться их суммой и раз-
ностью ∆Φ = Φ↓ − Φ↑, которую можно определить 
из уравнений (4) и (6):

 
 (8)

Из уравнений (5) и (8) получим

 
 (9)

Уравнения (9) вместе с выражением (7) дают 
связь между независимыми параметрами и рас-
пределением температуры, отсчитываемым от 
T(0, 0, 0). 

Моделирование положения поверхности с разно-
направленными градиентами температуры. Систе-
ма нагрева, представленная на рис. 1, сводится, по 
сути, к созданию двух тепловых потоков, идущих 
от нагревателей (пластин кремния 4) к образцу 7. 
При достаточной симметрии картины посередине 
между нагревателями существует некоторая по-
верхность, которую потоки тепла не пересекают, а 
расходятся в стороны, уходя через боковые грани. 
Координаты этой поверхности найдем из условия 
∂T/∂z = 0:

   

 (10)

В уравнении (10) мы не рассматриваем отри-
цательное значение перед радикалом, не пред-
ставляющее физический интерес. Для выяснения 
возможностей перехода в уравнении (10) к плоской 
границе раздела перепишем формулу (4) в виде

 

 (11)

где H = z/h; . При 1
1 1 1l hc−  уравне-

ние (11) имеет вид

 
 (12)

Из уравнения (12) следует, что поверхность, 
задаваемая уравнением (10), на которой ∂T/∂z = 0, 
переходит в плоскость с координатой 
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 (13)

Для оценки условий перехода к плоской по-
верхности раздела тепловых потоков в формуле 
(13) выразим через независимые параметры ∆T, 
Φ↑ + Φ↓, ∆Φ, используя систему уравнений (9):

   

 (14)

Определим также безразмерную координату 
плоскости z0 в единицах полувысоты пластины:

 

 (15)

Поскольку ∆Φ и ∆T независимы, то вместо них 
удобнее пользоваться безразмерным отношением

 
 (16)

С учетом выражения (16) перепишем уравне-
ния (14) и (15) в виде

 

 (17)

При k  m последнее соотношение принимает 
вид

При соблюдении условий k ≈ 1, 
∆Φ(Φ↑ + Φ↓)−1  1 имеем 1

1 1 1l hc−  
и 2z0h−1  1. Таким образом, поверх-
ность раздела тепловых потоков яв-
ляется плоскостью, лежащей вбли-
зи середины пластины. Компонен-
ты ∂T/∂z градиента температуры по 
разные стороны от этой плоскости 
направлены противоположно друг 
другу. Если сегнетоэлектрическую 
пластину с осью спонтанной по-
ляризации Z нагреть до темпера-
туры T > TC (точка Кюри) (рис. 3), 
то, начиная от момента времени 
t = t1, дипольный момент P = 0. При 
последующем охлаждении весь 
образец перейдет в сегнетофазу с 
векторами поляризации, направ-
ленными навстречу друг другу, в 
сторону уменьшения температуры. 
Нагревание необходимо проводить 

достаточно медленно, чтобы температурное поле 
соответствовало стационарному, определяемому 
выражением (10). Понятие медленного нагрева 
уточнено в работе [1].

Рассмотрим режим, при котором соблюдается 
условие плоской границы раздела 1

1 1 1l hc− , но 
при этом 2z0h−1 = 1. В этом случае за счет сильного 
потока сверху Φ↓ плоскость ∂T/∂z = 0 смещается 
к краю пластины z = −h/2, т. е. внутри пластины 
всегда выполнимо условие ∂T/∂z > 0 (потоки тепла 
направлены в сторону z = −h/2). Соответствующая 
структура бидоменов представлена на рис. 4 и ана-
логична предыдущей (см. рис. 3). Если направление 
вектора P0 (см. рис. 4, а) поменять на обратное, то 
в конечной стадии (см. рис. 4, в) оба вектора будут 
иметь одно и то же направление, в отличие от 
преды дущего режима (см. рис. 3), в котором бидо-
менная структура получается независимо от ис-
ходного направления P0.

Таким образом, меняя интенсивность световых 
потоков, падающих на пластины кремния, являю-
щиеся источником тепловых потоков, можно найти 
условия, при которых в пластинах монокристаллов 
ниобата лития градиенты температур, формирую-
щих доменную поляризацию, будут направлены в 
противоположные стороны. Причем граница с ну-
левым градиентом, являющаяся междоменной гра-
ницей, может быть расположена как симметрично, 
так и смещена к одной из граней пластины.

Определение зависимости «электрическое 
напряжение — изгибная деформация» 

бидоменной структуры

Согласно разработанной модели, в условиях 
симметричного нагрева проведены эксперименты 
по формированию бидоменной структуры в пла-

Рис. 3. Зависимость направления вектора поляризации в пластине LiNbO3 от темпе-
ратуры T:
а — зависимость максимальной температуры пластины Tmax от времени t; 
б—г — распределения температуры по оси Z для плоской границы раздела 
тепловых потоков, расположенной вблизи Z = 0 (б — t < t1, T < TC — вся пластина 
находится в сегнетофазе, P0 — исходный вектор поляризации; в — t1 < t < t2, 
T > TC — пластина в парафазе, Р = 0; г — t > t2, T < TC — пластина переходит в 
сегнетофазу; вновь образующиеся векторы поляризации Р1 и Р2 направлены 
навстречу друг другу независимо от направления исходного вектора P0

а б в г

0

P0 P = 0 P1

−h/2 h/2

TC

T

t1

P2

zt2 t

Tmax

0−h/2 h/2 0−h/2 h/2
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стинах монокристаллов ниобата лития толщиной 
от 0,5 до 1,6 мм и длиной от 40 до 60 мм. Типичная 
сформированная бидоменная структура, выяв-
ленная селективным травлением, представлена 
на рис. 5.

На консольно−закрепленном образце бидо-
менной пластины ниобата лития толщиной 1,6 мм 
и длиной 60 мм проведены электромеханические 
испытания: определена зависимость деформации 
свободного конца от напряжения на электродах, 
нанесенных на противоположные поверхности 
пластины. 

Измерение зависимости деформации от напря-
жения проводили двумя способами: при помощи 
атомно−силового и оптического микроскопов. Пер-
вым из этих способов измеряли малые деформации 
— примерно до 3 мкм, вторым — «большие». Общий 
диапазон подаваемых на электроды напряжений 
находился в пределах от −300 до +300 В. 

Исследования на атомно−силовом микроскопе 
проводили следующим образом. Образец устанав-
ливали в держателе специально изготовленной 
приставки таким образом, чтобы свободный конец 
верхней поверхности биморфа находился под кан-
тилевером микроскопа. Площадкой взаимодей-
ствия кантилевера с образцом служила тонкая по-
лированная пластина кремния, которую приклеи-
вали к пластине ниобата лития у незакрепленного 
конца для исключения влияния электрических на-
водок от электродов, поляризации и шероховатости 
поверхности биморфа на результаты измерений. 
Приставку устанавливали на измерительном сто-
лике атомно−силового микроскопа NTEGRA Prima 
(NT−MDT, г. Москва). Измерения деформации 
проводили в одной точке — без сканирования — 
в контактной моде АСМ. Пьезотрубку сканера 
микроскопа устанавливали приблизительно на 
половине ее полного перемещения при нулевом 
напряжении на образце с тем, чтобы в одном ци-

кле измерить деформацию при обеих полярностях 
приложенного напряжения.

Напряжение на образец подавали ступенчато с 
шагом 10 В от стабилизированного источника с не-
которым разрывом во времени, шаг во времени под-
бирали экспериментально. Главными критериями 
являлись различимость «ступеньки» на графике 
перемещения и стабилизация положения пьезо-
датчика на данной высоте. Идентичные измерения 
проводили в двух полярностях, процесс повторяли 
несколько раз в различных точках поверхности 
для минимизации ошибок. Точность измерения 
деформации составляла ~10 нм. Результаты из-
мерения с помощью атомно−силового микроскопа 
представлены на рис. 6 (треугольные метки). 

Область больших деформаций (более ~3 мкм) 
исследовали при помощи оптического микроскопа 
высокого разрешения Axio Imager D1 фирмы Carl 
Zeiss. 

Образец закрепляли в держателе, изготовлен-
ном из изолирующего материала, и помещали на 
предметный столик микроскопа. Плоскость бидо-
менной структуры выставляли перпендикулярно к 
плоскости предметного столика, объектив микро-
скопа фокусировали на торцевую часть свободного 
конца образца. Напряжение подавали на электро-
ды бидоменной пластины ступенчато с шагом 50 В 
от стабилизированного источника. Перемещение 
изображения в фокусе объектива фиксировали 
видеокамерой. Деформацию определяли по смеще-
нию изображения (выбирали некоторую выделяю-
щуюся часть, например царапину) с увеличением 
напряжения на электродах от нулевого значения 
при двух полярностях и многократно. Результаты 
измерений представлены на рис. 6. Из рис. 6 видно, 
что точность измерения на оптическом микроскопе 

Рис. 4. Получение бидоменной структуры при асимметричном 
распределении температуры T внутри пластины LiNbO3. 
При выполнении условий 2z0h−1 ≈ 1 и l1hc1

−1  1 внутри 
пластины всегда ∂T/∂z > 0; при t < t1, T < TC (см. рис. 3) век-
тор поляризации P0 ≠ 0 (см. рис. 4, а); при t1 < t < t2, Р0 = 0 
только в верхней части пластины, для которой T > TC (см. 
рис. 4, б); если максимальному нагреву образца соответ-
ствует случай 4, б, то при охлаждении ниже температуры 
Кюри в пластине формируется бидоменная структура 
(см. рис. 4, в)

Рис. 5. Бидоменная структура в пластине ниобата лития:
a, в — на торцах образца; б — вдоль пластины
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ниже, чем на атомно−силовом, но при этом показа-
но, что зависимость «напряжение — деформация» 
носит линейный характер и может быть аппрокси-
мирована прямой y = 54,95x + 97,07 нм.

Заключение

Разработан метод создания бидоменной струк-
туры в пластинах одноосных сегнетоэлектриче-
ских монокристаллов, основанный на формиро-
вании тепловых потоков в образце, вызванных 
стационарным внешним двухсторонним нагревом 
пластинами кремния, в которых происходит пре-
вращение световой энергии в тепловую.

Расчет по предложенной модели показал, что 
внешним нагревом пластин сегнетоэлектрика мож-
но сформировать тепловые потоки в образце таким 
образом, чтобы градиенты температур по толщине 
образца были направлены в противоположные сто-
роны, способствуя образованию двух монодомен-
ных областей, векторы поляризации в которых на-
правлены навстречу друг другу, т. е. сформировать 
бидоменную структуру «голова к голове».

Использование в качестве источников тепло-
вых потоков пластин монокристаллов кремния 
продиктовано спектральными характеристиками 
источников света используемой установки и обла-
стью поглощения кремния.

Экспериментально подтверждена эффектив-
ность применения светового поглощения для фор-
мирования внешних тепловых источников. Этот 
способ имеет, в частности, те преимущества, что с 
помощью стопы сапфировых пластин, устанавли-
ваемой между излучателями и пластинами крем-
ния, можно, используя френелевское отражение, 
балансировать мощность тепловых источников, 
создавая как симметричный, так и асимметричный 

нагрев. Условия нагрева определяют положение 
условной поверхности с нулевым температурным 
градиентом и, следовательно, положение междо-
менной границы. Эта теоретическая модель полно-
стью подтверждена экспериментально на образцах 
монокристаллических пластин ниобата лития.

Создана технология формирования бидомен-
ных структур в пластинах монокристаллов нио-
бата лития, предназначенных для применения в 
прецизионных электромеханических системах. 
Показана высокая линейность и повторяемость 
характеристики «электрическое напряжение — 
изгибная деформация». Причем при размерах пла-
стин толщиной 1,6 мм и длиной 60 мм и изменении 
напряжения от −300 до +300 В величина дефор-
мации составила более 35 мкм. Такой результат 
получен впервые.

Следует отметить, что полученные характе-
ристики не являются предельными, а сам метод 
применим для широкого класса одноосных моно-
кристаллических сегнетоэлектриков.
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Рис. 6. Зависимость деформации свободного конца 
консольно–закрепленного образца бидоменной пласти-
ны ниобата лития от напряжения:
1 — результаты измерений на атомно−силовом микро-
скопе; 2 — на оптическом; 3 — линейная аппроксимация 
(y = 54,95x + 97,07 нм)
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механизмов адсорбции атомарного и 
молекулярного водорода на поверхно-
сти современного полимерного мате-
риала — пиролизованного полиакри-
лонитрила (ППАН). Рассмотрено три 
варианта ориентации атома водорода 
относительно поверхности монослоя 
ППАН и пять вариантов ориентации 
молекулы водорода относительно 
поверхности одно− и двухслойного 
ППАН, различающиеся наличием ато-
мов азота в ближайшем окружении 
выбранного адсорбционного центра 
полимера. Построены и проанализи-
рованы профили поверхности потен-
циальных энергий адсорбции атома 
и молекулы водорода, определены 
основные энергетические и геоме-
трические характеристики процессов: 
энергии и расстояния адсорбции, а 
также зарядовые перераспределения 
в системах. Доказано, что ни атом, ни 
молекула водорода не могут адсор-
бироваться над центром гексагона 
поверхности однослойного ППАН, в 
остальных случаях реализуется хи-
мическая адсорбция. Для адсорбции 
над поверхностью двухслойного ППАН 
адсорбция возможна для всех вариан-
тов ориентации молекулы водорода. 
Установлено негативное влияние 
атома азота поверхности полимера на 
эффективность адсорбции атомарного 
водорода и позитивное влияние на 
адсорбцию молекулярного водорода. 

Ключевые слова: пиролизованный 
полиакрилонитрил, атомарный водо-
род, молекулярный водород, гидроге-
низация, адсорбция, профиль поверх-
ности потенциальной энергии.

Введение

Настоящий период развития 
человеческого общества часто 
называют полимерным, так как 
полимеры широко используют 
во всех областях техники и быта: 
в медицине, сельском хозяйстве, 
машино− и приборостроении, 
строительстве, электротехнике, 
электронике, оптоэлектронике и 
на транспорте. Одним из наибо-
лее распространенных полиме-
ров является полиакрилонитрил 
(ПАН). В состоянии пиролизации 
ПАН меняет свои свойства [1—3]. 
Например, проводимость пиро-
лизованного полиакрилонитрила 
(ППАН) может изменяться от 
металлической до полупроводни-
ковой и даже диэлектрической 
в зависимости от способов его 
модифицирования различны-
ми атомами и молекулами [4, 5]. 
Поэтому ППАН является при-
влекательным материалом для 
создания новых элементов на-
ноэлекроники.

На сегодняшний день вы-
полнено большое число экспери-
ментальных исследований ППАН 
[6—9]. Однако далеко не все из 
них теоретически обоснованы. 
Ранее были изучены особенно-

сти строения ППАН и выявлена 
наиболее вероятная его конфи-
гурация [10—12]. Ниже рассмо-
трены вопросы теоретического 
изучения механизмов адсорбции 
атомарного и молекулярного во-
дорода на поверхности ППАН с 
целью определения свойств по-
лучаемой наносистемы, полезных 
для применения в различных 
областях. В качестве объектов 
исследования были выбраны 
одно− и двухслойный ППАН, со-
держащий атомы углерода и азо-
та, расстояние между которыми 
составляет 0,14 нм. 

Исследование процесса 
адсорбции атомарного 

водорода на поверхность 
монослоя пиролизованного 

полиакрилонитрила

На первом этапе исследова-
ния был изучен процесс адсорб-
ции атома водорода на поверх-
ность монослоя ППАН. Рассмо-
трены три варианта ориентации 
атома водорода на поверхности 
монослоя полимера: 

− над атомом углерода; 
− над центром связи С—С;
− над центром углеродного 

гексагона. 
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Расчеты были проведены с использованием 
модели молекулярного кластера в рамках расчет-
ной схемы MNDO [13—15] и метода функционала 
плотности DFT с потенциалом B3LYP [16].

В первом случае (вариант 1) адсорбирующийся 
атом (адатом) водорода присоединялся к поверх-
ностному атому углерода, находящемуся пример-
но в середине кластера полимера, что позволило 
исключить влияние краевых эффектов. Процесс 
адсорбции моделировали пошаговым приближе-
нием адсорбирующегося атома водорода к атому 
углерода поверхности слоя вдоль перпендикуля-
ра, проведенного через выбранный атом углерода. 
Геометрию системы «ППАН — атом водорода» 
оптимизировали на каждом шаге. Были построе-
ны профили поверхности потенциальной энергии 
процесса (рис. 1). Анализ энергетических кривых, 
полученных в результате расчетов, установил, 
что атом водорода адсорбируется на поверхно-
сти ППАН. Это подтверждается наличием мини-

мума на энергетической кривой, иллюстрирую-
щего факт образования химической связи между 
атомом водорода и атомом углерода поверхности 
(см. рис. 1, а). Реализуется так называемая хими-
ческая адсорбция. 

Аналогично моделировали процессы адсорб-
ции для вариантов 2 и 3 ориентации адатомов над 
поверхностью пиролизованного полиакрилонитри-
ла. Адатомы пошагово приближались к фиктивно-
му атому, находящемуся либо над центром связи 
С—С, либо над центром гексагона поверхности. На 
энергетической кривой взаимодействия атома во-
дорода и поверхности ППАН для варианта 2 взаим-
ной ориентации имеется минимум (см. рис. 1, б), но 
образовавшийся адсорбционный комплекс «поли-
мер — атом водорода» является метастабильным, 
так как минимум энергетической кривой, описы-
вающей процесс, лежит в положительной области 
значений (табл. 1). Для варианта 3 (над центром 
углеродного гексагона) адсорбция атома водорода 
невозможна (см. рис. 1, в). Для подтверждения ре-
зультатов MNDO−расчетов дополнительно выпол-
нены исследования процесса адсорбции атомарного 
водорода методом DFT. Результаты представлены в 
табл. 1. Анализ зарядового распределения в систе-
ме обнаружил, что при адсорбции атомов водорода 
во всех случаях имеет место перенос электронной 
плотности ∆ρад с адатома на поверхность ППАН. 

Исследование процесса адсорбции 
молекулярного водорода на поверхность 

монослоя пиролизованного полиакрилонитрила

Далее был рассмотрен процесс адсорбции 
молекулы водорода на монослой ППАН. Исследо-
вана параллельная ориентация молекулы H2 от-
носительно поверхности. Рассмотрены следующие 
варианты расположения молекулы относительно 
поверхности.

1. Один атом водорода молекулы H2 ориен-
тирован на атом углерода поверхности ППАН, в 
ближайшем окружении которого (на расстоянии 
до второго соседа включительно) имеются четыре 
атома азота (рис. 2, атом 1); молекула H2 расположе-
на параллельно связи С—С (обозначена номерами 
1—1′ на рис. 2).

Таблица 1

Основные характеристики процесса адсорбции 
атома водорода на поверхность двухслойного 

пиролизованного полиакрилонитрила

№ вари-
анта

MNDO DFT/B3LYP

Еад, эВ Rад, нм Еад, эВ Rад, нм

1 −0,59 0,12 −0,67 0,12

2 0,95 0,13 1,06 0,13

Рис. 1. Профили поверхности потенциальной энергии 
процесса адсорбции атома водорода на поверхности 
монослоя ППАН для различных вариантов ориентации 
атома водорода относительно поверхности ППАН: 
а — вариант 1; б — вариант 2; в — вариант 3
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2. Атом водорода молекулы H2 ориентирован 
на атом углерода поверхности, в ближайшем окру-
жении которого (до второго соседа включительно) 
имеются три атома азота (рис. 2, атом 2); молекула 
H2 параллельна связи С—С (обозначена номерами 
2—2′ (см. рис. 2).

3. Атом водорода молекулы H2 ориентиро-
ван на середину связи С—N монослоя (точка 3 на 
рис. 2); молекула водорода параллельна связи и 
направлена в сторону атома углерода (см. направ-
ление 3—3′ на рис. 2).

4. Атом водорода молекулы H2 ориентирован 
на фиктивный атом в центре углеродного гекса-
гона (точка 4 на рис. 2); молекула H2 параллельна 
направлению от центра гексагона к атому угле-
рода, т. е. ориентирована в направлении 4—4′ 
(см. рис. 2).

5. Атом водорода молекулы H2 ориентирован 
на атом азота (см. точку 5 на рис. 1); молекула H2 
параллельна направлению от атома азота к центру 
гексагона, т. е. в направлении 5—5′ на рис. 2.

Выполненные в рамках схемы MNDO расчеты 
позволили построить профили поверхности по-
тенциальных энергий процессов адсорбции моле-
кулы водорода для каждого варианта ориентации 
(рис. 3).

Для вариантов 1 и 2 профили потенциальных 
энергий представлены на рис. 3. Анализ кривых 
обнаружил факт химической адсорбции молекулы 
H2 на расстоянии 0,19 нм от поверхности для обоих 
вариантов ориентации, энергии адсорбции при этом 
составили 6,98 и 6,55 эВ соответственно. 

Анализ результатов расчетов, выполненных 
для варианта 3 ориентации молекулы H2 (на точку 3 
на рис. 2.), обнаружил, что молекула H2 при прибли-
жении к плоскости ППАН начинает сдвигаться в 
сторону атома азота монослоя. В непосредственной 
близости к поверхности ППАН происходит диссо-
циация молекулы H2 на атомы водорода, которые 
образуют отдельные химические связи с атомами 
углерода и азота монослоя. При этом каждый атом 
водорода образует химические связи с соответ-
ствующими атомами поверхности на расстоянии 
0,15 нм, энергия адсорбции при этом составля-

ет 1,49 эВ. Профиль поверхности потенциальной 
энергии данного взаимодействия представлен на 
рис. 3. 

Для варианта 4 ориентации молекулы водорода 
относительно поверхности монослоя ППАН (рас-
стояние 4—4′ на рис. 2) также был построен про-
филь потенциальной энергии процесса адсорбции 
Н2 на поверхность (см. рис. 3). Отсутствие миниму-
ма на этой кривой свидетельствует, что адсорбция 
молекулы H2 в этом случае не происходит.

Итак, сравнение результатов процесса адсорб-
ции молекулы H2 на поверхности монослоя ППАН 
для четырех вариантов ориентации молекулы от-
носительно поверхности ППАН позволило сделать 
следующий вывод: атом азота является своего рода 
«катализатором» для адсорбции молекулы водо-
рода на монослой ППАН, стимулирующим данный 
процесс (варианты 1, 2, 3). Это подтверждается 
большими значениями энергий адсорбции для тех 
вариантов ориентации молекулярного водорода, 
когда центр адсорбции находится вблизи атома 
азота ППАН. 

Учитывая обнаруженное положительное влия-
ние атома азота на процесс адсорбции, можно пред-
положить, что на атом азота монослоя ППАН водо-
род будет адсорбироваться еще активнее. Для дока-
зательства справедливости этого предположения 
был смоделирован вариант адсорбции молекулы H2 
на атом азота поверхности ППАН — вариант 5. По-
ложение молекулы относительно монослоя ППАН 
для данного случая изображено на рис. 2 (молекула 
ориентирована в направлении 5—5′). Результаты 
расчетов позволили построить профиль потенци-
альной энергии процесса адсорбционного взаимо-
действия (см. рис. 3). Анализ кривой обнаружил 
факт химической адсорбции на расстоянии 0,15 нм, 
энергия адсорбции составила 6,1 эВ. 

В табл. 2 представлены полученные характе-
ристики процесса адсорбции молекулы водорода 

Рис. 2. Варианты расположения молекулы водорода относи-
тельно монослоя ППАН при ее параллельной ориентации

Рис. 3. Профили поверхности потенциальных энергий про-
цесса адсорбции молекулы H2 на монослой ППАН для 
различных вариантов ориентации молекулы относитель-
но поверхности:
1 — вариант 1 (направление 1—1′); 2 — вариант 2 (направ-
ление 2—2′); 3 — вариант 3 (направление 3—3′); 4 — ва-
риант 4 (направление 4—4′); 5 — вариант 5 (направление 
5—5′)

1′

1

3′

5′

2′

4′

2
5

3
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на поверхности монослоя ППАН для всех рассмо-
тренных вариантов 1—5 расположения Н2. Срав-
нение значений энергий адсорбции установило, 
что наличие атомов азота обеспечивает высокую 
эффективность процесса.

Исследование процесса адсорбции 
молекулярного водорода на поверхность 

двухслойного пиролизованного 
полиакрилонитрила

Рассмотрен процесс адсорбции молекулы водо-
рода H2 на поверхность двухслойного ППАН, слои 
которого параллельны друг другу и не смещены 
друг относительно друга (рис. 4). Были смоделиро-
ваны и рассчитаны пять вариантов параллельной 
ориентации молекулы водорода над одной из по-
верхностей двухслойного ПАН, описанные выше.

Все пять вариантов моделировали пошаговым 
приближением молекулы водорода с шагом 0,01 нм 
к выбранным местам (центрам) адсорбции на по-
верхности одного слоя ППАН. Нормированный 
профиль потенциальной энергии, полученный при 
моделировании варианта 1 ориентации, изображен 
на рис. 4. Анализ кривой обнаружил факт хими-
ческой адсорбции на расстоянии 0,17 нм, энергия 
адсорбции составила 7,95 эВ. 

С помощью расчетов процесса адсорбции для 
варианта 2 ориентации молекулы водорода на 
поверхность двухслойного ППАН выявлен факт 
химической адсорбции на расстоянии 0,13 нм с 
энергией адсорбции 7,95 эВ. Профиль поверхности 
потенциальной энергии изображен на рис. 5. Ана-
лиз кривой показал, что при приближении к по-
верхности ППАН молекула H2 сначала испытывает 
физическую адсорбцию на расстоянии 0,25 нм от 
поверхности (Eадс= −8,3 эВ), а затем, преодолевая 
небольшой потенциальный барьер высотой 1,6 эВ, 
попадает во второй минимум на расстоянии 0,13 нм, 
где и происходит образование химической связи 
молекулы H2 с поверхностью ППАН.

Изучение и анализ варианта 3 адсорбции мо-
лекулы водорода обнаружили факт химической 
адсорбции молекулы на расстоянии 0,15 нм от по-
верхности двухслойного ППАН, энергия адсорбции 

составила 9,49 эВ. Энергетическая кривая процесса 
адсорбции молекулярного водорода представлена 
на рис. 5. 

Для варианта 4 был смоделирован процесс ад-
сорбции молекулы H2 на центр углеродного гекса-
гона одного слоя двухслойного ППАН. Установлен 
факт химической адсорбции на расстоянии 0,13 нм 
с энергией адсорбции 1,67 эВ (профиль потенци-
альной энергии изображен на рис. 5). Кроме того, 

Рис. 5. Профили поверхности потенциальных энергий про-
цесса адсорбции молекулы H2 на двухслойный ППАН для 
различных вариантов ориентации молекулы относитель-
но слоя:
1 — вариант 1 (направление 1—1′); 2 — вариант 2 (направ-
ление 2—2′); 3 — вариант 3 (направление 3—3′); 4 — ва-
риант 4 (направление 4—4′); 5 — вариант 5 (направление 
5—5′)

Таблица 3

Основные характеристики процесса адсорбции 
молекулы Н2 на поверхность двухслойного 

пиролизованного полиакрилонитрила 
для различных вариантов ориентации Н2 

относительно поверхности слоя

Варианты Rад, нм Eадс, эВ

1 0,17 7,95

2 0,13 9,03

3 0,15 9,49

4 0,13 1,67

5 0,38 4,48

Таблица 2

Основные характеристики процесса адсорбции 
молекулы водорода на поверхности монослоя 

пиролизованного полиакрилонитрила

Варианты Rад, нм Eадс, эВ

1 0,19 6,98

2 0,19 6,55

3 0,15 1,49

4 — —

5 0,15 6,1

Рис. 4. Модель двухслойного ППАН
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на кривой наблюдается небольшой энергетический 
барьер на расстоянии 0,22 нм. Высота этого барьера 
довольно мала (0,8 эВ), что делает возможным его 
преодоление классическим путем.

Для варианта 5 ориентации молекулы водорода 
относительно одного слоя двухслойного ППАН ана-
лиз результатов расчета выявил факт физической 
адсорбции на расстоянии 0,38 нм с энергией 4,48 эВ 
(см. рис. 5). В табл. 3 представлены основные рас-
четные характеристики процессов адсорбции для 
всех рассмотренных вариантов 1—5. 

Заключение

Выполнены исследования адсорбции атомар-
ного и молекулярного водорода на поверхности 
одно− и двухслойного ППАН для различных ва-
риантов ориентации атома водорода или молекулы 
Н2 относительно поверхности. 

Установлено, что адсорбция атомарного водо-
рода на поверхности монослоя ППАН возможна 
только для вариантов 1 (над атомом углерода) и 
2 (над серединой связи С—С) ориентации атома 
водорода относительно монослоя ППАН, однако 
во втором случае адсорбционный комплекс ме-
тастабилен. Следовательно, для осуществления 
процесса адсорбции в этом варианте необходи-
мо наличие дополнительных внешних условий, 
например дополнительного внешнего давления. 
Для варианта 1 реализуется устойчивое химиче-
ское взаимодействие атома водорода с монослоем 
ППАН, т. е. реализуется химическая адсорбция 
атомарного водорода.

Установлено, что атом азота негативно влияет 
на процесс адсорбции атома водорода, что выража-
ется в уменьшении значения энергии адсорбции по 
сравнению со случаем, когда атом водорода присо-
единяется к атому углерода поверхности, не имею-
щему в ближайшем окружении атомов азота.

Установлено, что для вариантов 1 (атом водо-
рода молекулы Н2 ориентирован на атом углерода 
поверхности ППАН, в ближайшем окружении ко-
торого имеются четыре атома азота), 2 (атом водо-
рода молекулы Н2 ориентирован на атом углерода 
поверхности, в ближайшем окружении которого 
имеются три атома азота), 3 (атом водорода моле-
кулы Н2 ориентирован на середину связи С—N 
монослоя), 5 (атом водорода молекулы Н2 ориен-
тирован на атом азота) ориентации молекулы Н2 
относительно поверхности однослойного ППАН 
наблюдается химическая адсорбция. Для варианта 
4, когда атом водорода молекулы Н2 ориентиро-
ван на центр углеродного гексагона поверхности, 
адсорбция молекулярного водорода невозможна. 
Для вариантов 1—4 ориентации молекул Н2 отно-

сительно поверхности двухслойного ППАН реа-
лизуется химическая адсорбция, а для варианта 
5 — физическая адсорбция (расстояние адсорбции 
составляет 0,38 нм). Атом азота, входящий в состав 
гексагона поверхности ППАН, стимулирует про-
цесс адсорбции молекулярного водорода. 
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Впервые с использованием полуэм-
пирической квантово−химической 
расчетной схемы MNDO для струк-
туры углеродного материала (УМ) 
на основе термообработанного по-
лиакрилонитрила (ПАН) установлено, 
что увеличение содержания азота 
от 14 до 18 атомов в монослоях УМ 
C46N14H10, C44N16H12, C42N18H14 и водо-
рода от 12 до 22 атомов в монослоях 
УМ C44N16H12, C44N16H22 приводит к 
уменьшению энергии связи, увеличе-
нию разности между максимальными 
и минимальными значениями длины 
связи, валентного угла и локального 
заряда, а также способствует ис-
кривлению структуры УМ. Результаты 
квантово−химического моделирования 
подтверждены с помощью данных 
элементного анализа образцов УМ и 
нанокомпозита FeNi3/C. Рост темпе-
ратуры ИК−нагрева от 30 до 500 °С 
способствует снижению концентраций 
азота и водорода в УМ и нанокомпози-
те FeNi3/C.

Ключевые слова: полиакрилонитрил, 
моделирование, структура, нагрев, 
азот, углерод.

Введение 

В последние годы для созда-
ния функциональных углеродных 
нанокристаллических материалов 
на основе полимеров используют 
экономически эффективный ме-
тод с применением ИК−нагрева. 
При взаимодействии электромаг-
нитного излучения с полимером 
в ИК−диапазоне наблюдается 
синергетический эффект, уско-
ряющий превращения в полимере 
на основе принципа самооргани-
зации [1]. Одним из наиболее рас-
пространенных полимеров, обла-
дающих широчайшим спектром 
физико−химических свойств и 
разнообразнейшим применени-
ем, является полиакрилонитрил 
(ПАН) [2, 3]. При ИК−нагреве в 
ПАН происходят химические и 
структурные превращения, и при 

увеличении интенсивности нагре-
ва возникает полисопряженная 
система. Уменьшаются и исчеза-
ют кристаллическая и аморфная 
фазы структуры ПАН, и образу-
ется углеродный материал (УМ) с 
полупроводниковыми свойствами 
(рис. 1) [1]. Предполагают, что типы 
sp1−, sp2− и sp3−гибридизации хи-
мических связей атомов углерода, 
присутствие атомов азота в УМ на 
основе ПАН и модификация УМ 
наночастицами металлов долж-
ны обуславливать возникновение 
новых физических и химических 
свойств, таких как электрическая 
проводимость, оптоэлектронные 
свойства, плотность, адсорбция, 
работа выхода электронов, элек-
тромагнитное поглощение, ката-
литические и сенсорные свойства. 
Такие свойства перспективны для 
низкотемпературного соединения 
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Рис. 1. Структурные химические превращения в ПАН при ИК−нагреве
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диодных, триодных структур с молибденовыми тер-
мокомпенсаторами при создании силовых полупро-
водниковых приборов, для изготовления сенсоров с 
высокой чувствительностью к рН среды и присут-
ствию СО2 в газовой атмосфере, быстродействующих 
оптических переключателей, индикаторов, катали-
заторов окисления для изготовления топливного эле-
мента, эффективных теплоотводов, систем с плот-
ностью записи и хранения информации (равной 1012 
бит/см2), холодных катодов с интенсивной эмиссией 
электронов (∼106 см−2), низким порогом напряжения 
(V < 1,5 В/мм) и высокой плотностью эмиссионного 
тока (> 100 мА/см2), скользящих электрических 
контактов в силовых установках электростанций, 
эффективных электромагнитных экранов, испол-
нительных устройств (актуаторов) робототехники, 
изменяющих форму и размеры при подаче напря-
жения [1—8].

Однако до настоящего времени не существует 
данных о количественном и качественном влиянии 
атомов углерода, азота, водорода или металла на ста-
бильность и конфигурацию структуры УМ на основе 
ПАН. Цель работы — выявление оптимальной про-
странственной структуры и геометрических параме-
тров монослоя УМ, полученного путем ИК−нагрева 
ПАН, влияния содержания атомов азота и водорода 
на структурирование УМ и анализ распределения 
зарядовой плотности в системе.

Образцы и методы исследования

Моделирование структуры УМ выполняли с 
использованием модели молекулярного кластера и 
полуэмпирической квантово−химической расчетной 
схемы MNDO (модифицированного пренебрежения 
двухатомным перекрыванием) [9, 10] в рамках про-
граммного пакета GAUSSIAN 03.

Для создания УМ использовали ПАН (Mη = 1 ×
× 105), синтезированный по окислительно−восста-
но вительной методике, который подвергали тер-
мообработке с помощью ИК−нагрева на установке 
QHC−P610CP.

Элементный анализ образцов проводили с по-
мощью методов атомно−абсорбционной спектроско-
пии и пиролизной хроматографии на спектрометре 
AAS−30 и хроматографе Carlo Erba соответственно.

Результаты и их обсуждение

Для контролируемого синтеза УМ с перспек-
тивными физико−химическими свойствами пред-
ставляет интерес моделирование структуры УМ 
термообработанного ПАН и исследование влияния 
на структуру УМ содержания атомов азота и водо-
рода (см. рис. 1) [11, 12]. Рассмотрены четыре возмож-
ных варианта структур монослоев УМ: C46N14H10, 
C44N16H12, C44N16H22 и C42N18H14, содержащих раз-
личное количество атомов азота и водорода и состав-

ленных согласно значениям ковалентности атомов, 
присутствующих в этих структурах (рис. 2).

С использованием полуэмпирической квантово−
химической расчетной схемы MNDO были рассчита-
ны энергии связи в структурах этих четырех вари-
антов по формулам 

Eсв = Eобр/Nобщ;

Eобр = Eполн − NCEC − NNEN − NHEH,

где Eсв — энергия связи; Eобр — энергия образования 
структуры; Nобщ — общее количество атомов в струк-
туре; Eполн — полная энергия структуры; NC, NN, 
NH — количество атомов углерода, азота и водорода 
соответственно; EC, EN, EH — энергия атома углерода, 
азота и водорода соответственно.

В результате MNDO−расчетов, выполненных 
с полной оптимизацией параметров систем рассмо-
тренных четырех вариантов, определены значения 
длин связи l, валентных углов θ, локальных зарядов 
q и энергии связи Eсв. Для оценки отклонения струк-
туры от плоского варианта, составленного только из 
атомов углерода, и определения кривизны структуры 
УМ (таблица) вычислена разность между максималь-
ными и минимальными значениями длины связи ∆l, 
валентного угла ∆θ и локального заряда ∆q для струк-
тур C46N14H10, C44N16H12, C44N16H22 и C42N18H14.

Установлено, что повышение содержания азота 
от 14 до 18 атомов (см. рис. 2, а, б, г, д, е, з) и содержа-
ния водорода от 12 до 22 атомов (см. рис. 2, б, в, е, ж) 
в структуре УМ приводит к увеличению изменения 
разности длин связи, валентных углов и локальных 
зарядов, характеризующих различие в энергии 
сродства атомов к электрону, и способствует искрив-
лению структуры УМ и уменьшению энергии связи 
(см. рис. 2 и таблицу). Возникновение локальных 
зарядов в системе способствует повышению хими-
ческой активности УМ, увеличению адсорбционной 
способности и предполагает возможность появления 
особых сенсорных свойств. Квантово−химические 
расчеты показали (см. таблицу), что увеличение со-
держания в УМ азота от 14 до 18 атомов и водорода 
от 12 до 22 атомов приводит к уменьшению энергии 
связи структуры:

− от 7,40 до 6,88 эВ (для азота);
− от 7,12 до 6,25 эВ (для водорода).

Зависимость разности длин связи, валентных 
углов и локальных зарядов и энергии 

связи структуры углеродного материала от 
химического состава 

Структура ∆l, нм ∆θ, угл. 
град.

∆q, отн. 
ед.

Eобр, 
эВ

Eсв, 
эВ

C46N14H10 0,0176 12,0 0,487 517,95 7,40

C44N16H12 0,0234 15,0 0,607 512,54 7,12

C44N16H22 0,0230 17,0 0,547 512,21 6,25

C42N18H14 0,0238 20,8 0,613 508,91 6,88
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Результаты квантово−химического моделиро-
вания подтверждены с помощью данных элемент-
ного анализа образцов УМ и нанокомпозита FeNi3/C 
(рис. 3). Рост температуры ИК−нагрева от 30 до 
500 °С способствует снижению концентраций ато-
мов азота СN и водорода СH в нанокомпозите FeNi3/C 
и УМ:

МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

Структура

C46N14H10

C44N16H12

C44N16H22

C42N18H14

до оптимизации после оптимизации

Углеродный
материал

Рис. 2. Структуры УМ до (а—г) и после (д—з) оптимизации с использованием квантово−химической полуэмпирической 
схемы MNDO:
а, д — вариант 1; б, е — 2; в, ж — 3; г, з — 3;   — атом C;   — атом N;  — атом H

− для атомов водорода от 6 до 0,5 % (масс.) в на-
нокомпозите FeNi3/C и от 6 до 1 % (масс.) в УМ (см. 
рис. 3, кривые 1 и 2);

− для атомов азота от 27 до 10 % (масс.) в нано-
композите FeNi3/C и от 27 до 18 % (масс.) в УМ (см. 
рис. 3, кривые 3 и 4).

а

б

в

г

д

е

ж

з
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Уменьшение СN и СH в нанокомпозите FeNi3/C 
происходит быстрее по сравнению с УМ. Введение 
атомов железа и никеля в ПАН приводит к снижению 
температуры фазовых превращений до 140 оС [3]. Это 
может быть связано как с каталитическим действием 
металлов, так и с возможностью комплексообразова-
ния металла с нитрильными группами полимера, что 
существенным образом меняет характер химических 
превращений в ПАН при ИК−нагреве [1].

Заключение

Впервые с помощью квантово−химического 
моделирования с использованием адаптированной 
квантово−химической полуэмпирической схемы 
MNDO структуры УМ на основе термообработан-
ного ПАН установлено, что увеличение содержания 
атомов азота в УМ от 14 до 18 атомов приводит к 
уменьшению Ecв структуры и увеличению ∆l, ∆θ и ∆q, 
а также способствует искривлению структуры УМ. 
Увеличение содержания атомов водорода в УМ от 12 
до 22 атомов приводит к изменению Ecв, ∆l, ∆θ и ∆q.

Результаты квантово−химического моделирова-
ния подтверждены с помощью данных элементного 

анализа методами атомно−абсорбционной спектро-
скопии и пиролизной хроматографии образцов 
УМ и нанокомпозита FeNi3/C. Рост температуры 
ИК−нагрева от 30 до 500 °С способствует снижению 
концентрации атомов азота и водорода в УМ и на-
нокомпозите FeNi3/C.
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ИССЛЕДОВАНИЕ ПРОЦЕССА ТЕРМИЧЕСКОЙ 
АКТИВАЦИИ АКЦЕПТОРНОЙ ПРИМЕСИ 
В ЭПИТАКСИАЛЬНЫХ СЛОЯХ GaN : Mg
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Исследовано влияние условий терми-
ческого отжига эпитаксиальных слоев 
GaN : Mg на активацию атомов акцеп-
торной примеси. По результатам изме-
рений методом Холла установлено, что 
с увеличением температуры отжига 
концентрация дырок возрастает, а под-
вижность уменьшается. Наименьшее 
значение удельного электрического 
сопротивления получено на образцах, 
отожженных при температуре 1000 oC.
Быстрый термический отжиг (отжиг с 
высокой скоростью нагрева) позволяет 
существенно повысить эффективность 
процесса активации атомов магния в 
эпитаксиальных слоях GaN. Оптималь-
ное время указанного процесса при 
температуре 1000 oC составило 1 мин. 
Показано, что концентрация дырок 
возросла в 4 раза по сравнению с об-
разцами, подвергнутыми стандартно-
му термическому отжигу.

Ключевые слова: нитрид галлия, 
GaN, МОС−гидридная эпитаксия, 
быстрый термический отжиг, бисци-
клопентадиенил магния, легирование, 
p−тип.

Введение

Полупроводниковые соеди-
нения на основе нитридов элемен-
тов III группы активно исполь-
зуют в различных оптических и 
электронных приборах [1]. Одной 
из проблем при создании гетеро-
структур приборного назначения 
на основе GaN является получе-
ние эпитаксиальных слоев (ЭС) 
p−типа проводимости, поскольку 
традиционное для полупровод-
ников AIIIBV легирование акцеп-
торными примесями (Zn, Cd) не 
дает ожидаемого результата. В 
качестве легирующей примеси для 
GaN обычно используют магний 
[2]. При этом для эффективной ра-
боты многих приборных структур 
необходимо получение высоких 
концентраций свободных носите-
лей заряда в слоях p−GaN. Так, 
для формирования высококаче-
ственного омического контакта 
необходимая концентрация дырок 
в приповерхностном слое должна 
быть не ниже 1 · 1018 см−3 [3].

Однако получение p−типа 
проводимости при легировании 
ЭС GaN магнием в условиях МОС−
гидридной эпитаксии осложнено 
тем, что водород образует с атома-

ми магния электрически нейтраль-
ные комплексы (Mg−—H+)0. Пред-
ложено несколько подходов к ак-
тивации атомов магния, таких, как 
облучение низкоэнергетическим 
электронным пучком, воздействие 
микроволновым, радиочастотным 
и лазерным излучением, терми-
ческий отжиг. Одним из наиболее 
эффективных и технологичных 
методов активации магния явля-
ется постростовой термический 
отжиг в атмосфере азота. При этом 
происходит разрушение комплек-
сов Mg—H и удаление водорода 
H+ посредством диффузии к по-
верхности образца [4]. 

Одним из препятствий на пути 
к созданию высокой концентрации 
дырок в p−GaN является большая 
энергия ионизации атомов магния 
[1]. Это приводит к тому, что при 
комнатной температуре лишь 
ограниченная доля акцепторной 
примеси участвует в генерации 
носителей заряда. Вследствие 
этого для получения низкого зна-
чения удельного электрического 
сопротивления слоев p−GaN не-
обходимо обеспечить высокую 
концентрацию атомов магния в 
ЭС. Однако избыточное количество 
магния увеличивает вероятность 

ЭПИТАКСИАЛЬНЫЕ СЛОИ 
И МНОГОСЛОЙНЫЕ КОМПОЗИЦИИ
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образования структурных дефектов донорного ти-
па, которые отрицательно влияют на электрофизи-
ческие характеристики материала [5]. Поэтому для 
получения низкоомных ЭС p−GaN очень важным 
является выбор оптимальных условий легирования 
и термической активации. 

Несмотря на то, что в литературе встречается 
довольно много упоминаний о получении высоко-
легированного p−GaN, не существует единой точки 
зрения относительно выбора оптимальных режимов 
отжига.

Цель работы — исследование влияния условий 
термического отжига ЭС GaN: Mg на активацию ато-
мов акцепторной примеси. 

Образцы и методы исследования

Рост ЭС проводили на установке МОС−гидридной 
эпитаксии AIX2400G3−HT [6, 7]. Источники галлия, 
азота и легирующей примеси (триметилгаллия 
(TMGa), NH3 и бисциклопентадиенил магния (Cp2Mg) 
соответственно) подавали в реактор в потоке водо-
рода. Выращивание ЭС p−GaN толщиной 0,5 мкм 
осуществляли на двухдюймовых подложках α−Al2O3 
(0001) с предварительно осажденным буферным 
слоем i−GaN толщиной 2 мкм. Расход легирующей 
примеси составлял 5,4 · 10−7 моль/мин. Скорость и 
температура роста GaN для всех образцов была 
одинаковой. 

Постростовой термический отжиг образцов про-
водили двумя способами. Часть образцов отжигали 
при температурах 800—1000 °C в реакторе эпитакси-
альной установки в течение 7 мин. в атмосфере азота. 
Другая часть образцов была отожжена при 1000 °C 
в установке быстрого термического отжига с ИК−
нагревом при варьировании времени отжига от 0,5 до 
3 мин. Нагрев до заданных температур осуществля-
ли за время 5—7 с. Во всех случаях отжиг проводили 
в атмосфере азота при давлении 0,1 атм. 

Электрофизические параметры образцов (кон-
центрация и подвижность носителей заряда, удель-
ное электрическое сопротивление) определяли ме-
тодом ван−дер−Пау при комнатной температуре на 
установке HL5500PC. Омические контакты формиро-

вали путем вжигания индия при температуре 300 °C. 
Результаты измерений электрофизических параме-
тров и режимы отжига представлены в таблице. 

Результаты и их обсуждение

Важным моментом при выборе условий отжига 
ЭС GaN : Mg для термической активации акцептор-
ной примеси является контроль за состоянием по-
верхности ЭС. В определенных режимах термообра-
ботка может приводить к испарению азота с поверх-
ности, что приводит к генерации дефектов донорного 
типа [8]. В нашем случае для всего исследованного 
температурного диапазона давление азота в камере 
для отжига превышало равновесное давление паров 
азота над GaN (рисунок, [9]), что в значительной сте-
пени подавляло разложение нитрида. Это коррели-
рует с данными других авторов, которые указывают 
на отсутствие термического разложения ЭС GaN при 
отжиге в азоте при температурах не превышающих 
1000 °С [10, 11]. Необходимо отметить, что использо-
вание при термообработке атмосферы аммиака для 
предотвращения разложения ЭС GaN (по аналогии с 
другими соединениями АIIIВV) в данном случае недо-
пустимо, так как в процессе нагрева аммиак разла-
гается с образованием атомарного водорода, который 
препятствует активации примеси. 

Первоначально исследовали образцы, подвер-
гнутые термическому отжигу при различных тем-
пературах в реакторе эпитаксиальной установки. 
Измерения электрофизических параметров образца 
N1, отожженного при 800 °C, показали низкую кон-
центрацию носителей заряда и высокое удельное 
сопротивление (см. таблицу). Это свидетельствует 
о низкой степени активации атомов магния. Увели-
чение температуры отжига (образец N2, Т = 900 °C) 
позволило повысить концентрацию носителей заряда 
в 7 раз по сравнению с образцом N1 (см. таблицу). 

Повышение температуры отжига еще на 100 °C 
(образец N3) позволило дополнительно увеличить 
концентрацию дырок примерно в 4 раза. Очевидно, 
что при более высокой температуре отжига все боль-
шее количество комплексов (Mg−—H+)0 разлагает-
ся с образованием электрически активного магния. 

Параметры термического отжига и результаты измерений 
электрофизических параметров образцов p−GaN

Режим отжига Образец tотж, мин Tотж, °C
Удельное электрическое 
сопротивление, Ом · см

Концентрация
дырок, 1017см−3

Подвижность 
дырок, см2/(В · с)

Термический 
отжиг

N1 7 800 44,0 0,12 11,9

N2 7 900 9,3 0,88 7,6

N3 7 1000 4,0 3,8 4,0

Быстрый 
термический

отжиг

N4 0,5 1000 2,4 4,4 6,3

N5 1 1000 1,8 16 2,3

N6 2 1000 2,9 8,7 2,4

N7 3 1000 3,8 7,1 2,5
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При этом закономерно наблюдается уменьшение 
подвижности носителей заряда из−за рассеяния 
на отрицательно заряженных ионах. Дальнейшее 
повышение температуры отжига до 1100 °C приве-
ло к ухудшению электрофизических параметров, 
поэтому такие образцы из рассмотрения исклю-
чены. Исходя из результатов измерений образцов, 
обработанных при различных температурах (см. 
таблицу), наиболее эффективным оказался отжиг 
при 1000 °C.

Известно, что быстрый термический отжиг (при 
котором время нагрева до заданной температуры су-
щественно превышает время самого отжига) в ряде 
случаев позволяет добиться более высоких результа-
тов по сравнению с традиционным термическим от-
жигом [12]. Для оценки применимости этого подхода 
для решения данной задачи ряд образцов подвергали 
обработке при температуре 1000 °C в установке бы-
строго термического отжига. Температура отжига 
была выбрана по результатам предыдущей серии 
экспериментов, а время отжига варьировали от 0,5 
до 3 мин. Максимальную концентрацию носителей 
заряда наблюдали в образце N5 при времени отжига, 
равном 1 мин. При увеличении времени отжига до 
3 мин (образец N7) концентрация носителей заря-
да уменьшилась почти в два раза. Это может быть 
связано с тем, что при превышении оптимального 
времени отжига возрастает концентрация дефек-
тов донорного типа (VN, Mgi—VN, MgGa—VN), при-
водящая к компенсации дырок [8]. При этом вполне 
ожидаемыми являются низкая концентрация и вы-

сокая подвижность носителей заряда в образце N4, 
отожженном в течение 0,5 мин. За столь короткое 
время не все атомы магния успевают стать электри-
чески активными. 

Наименьшее значение удельного электриче-
ского сопротивления наблюдали для образца N5, 
подвергнутого быстрому термическому отжигу в 
течение 1 мин. Видимо, именно эти условия явля-
ются оптимальными для активации акцепторной 
примеси в исследованной серии образцов p−GaN : 
Mg. Важно отметить, что подвижность дырок в об-
разце N4 заметно выше по сравнению с образцом 
N3. При этом указанные образцы обладают близкой 
концентрацией дырок, а следовательно, ожидались и 
близкие значения подвижности дырок. Наблюдаемое 
отличие может указывать на меньшее количество 
структурных дефектов [8], возникающих во время 
кратковременного высокотемпературного отжига по 
сравнению с традиционной термообработкой. Этот 
момент является дополнительным фактором в поль-
зу выбора быстрого термического отжига в качестве 
метода эффективной активации акцепторной при-
меси в эпитаксиальных слоях p−GaN : Mg.

Заключение

Показано сильное изменение электрофизиче-
ских свойств образцов p−GaN : Mg в результате 
варьирования температуры отжига. Прежде всего, 
отмечено существенное существенное (примерно в 
30 раз) увеличение концентрации дырок в образцах, 
отожженных при 1000 °С, по сравнению с образцами, 
отожженными при 800 °С, что, вероятно, связано с 
увеличением степени активации акцепторов. При 
этом выявлено закономерное снижение подвижности 
носителей заряда из−за рассеяния на ионах активи-
рованной примеси. 

Установлено, что быстрый термический отжиг 
позволил увеличить концентрацию носителей за-
ряда более чем в 4 раза по сравнению с уровнем, 
достигнутым для тех же образцов при стандартном 
термическом отжиге. При сравнимых концентраци-
ях более высокая подвижность дырок наблюдали в 
образцах, подвергнутых быстрому термическому 
отжигу. Наименьшее значение удельного элек-
трического сопротивления эпитаксиальных слоев 
GaN : Mg достигнуто путем их быстрого термическо-
го отжига при температуре 1000 °С в течение 1 мин.

Показано, что быстрый термический отжиг по-
зволяет существенно повысить эффективность про-
цесса активации атомов магния в эпитаксиальных 
слоях p−GaN : Mg.
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Представлены результаты моделиро-
вания фотоэлектрических преобразо-
вателей в системе со спектральным 
расщеплением солнечной энергии, 
в которой солнечное излучение разде-
ляется с помощью дихроичных филь-
тров на три спектральных диапазона 
(∆λ1 < 500 нм, ∆λ2 = 500÷725 нм, 
∆λ3 > 725 нм) и затем преобразуется в 
электроэнергию фотоэлектрическими 
преобразователями на основе одно-
переходных гетероструктур 
InGaN/GaN, GaAs/AlGaAs и монокри-
сталлического кремния c−Si. Особое 
внимание уделено исследованию рас-
ширения спектрального диапазона 
поглощения системы за счет более 
эффективного преобразования уль-
трафиолетовой части спектра. Сум-
марный КПД системы на всем спектре 
варьируется от 21 до 37 % в зависимо-
сти от дизайна гетероструктур одно-
переходных фотоэлектрических пре-
образователей и вариантов оптических 
систем.

Ключевые слова: солнечный элемент, 
спектральное расщепление, нитрид 
галлия, арсенид галлия, фотоэлектри-
ческий преобразователь, линза Фре-
неля, дихроичный фильтр.

Введение

В настоящее время основными 
направлениями развития концен-
траторной солнечной энергетики 
является использование моно-
литных каскадных фотоэлектри-
ческих преобразователей (ФЭП) 
на основе AIIIBV−структур [1—4]. 
При создании таких ФЭП часто 
возникают проблемы, связанные 
с необходимостью обеспечения 
близости значений постоянной ре-
шетки полупроводниковых мате-
риалов в структуре ФЭП и согла-
сования различных каскадов ФЭП 
по току. В связи с этим рабочий 
диапазон монолитных каскадных 
ФЭП является довольно узким (не 
покрывает значительную часть 
инфракрасного участка спектра и 
практически не задействует уль-
трафиолетовую часть спектра), 
что ограничивает возможность 

достижения высокого КПД в таких 
структурах. Кроме того, созда-
ние монолитных каскадных ФЭП 
является технологически слож-
ным процессом, так как наличие 
нескольких каскадов приводит к 
увеличению числа гетерограниц 
и коммутационных туннельных 
диодов, что влечет за собой воз-
растание внутренних потерь и, в 
частности, увеличение последова-
тельного сопротивления ФЭП.

Для решения указанных вы-
ше проблем разрабатываются 
системы со спектральным расще-
плением солнечного излучения с 
последующим преобразованием 
пространственно−разнесенных 
лучей однопереходными солнеч-
ными элементами [5—8]. Приме-
нение принципа спектрального 
расщепления света обеспечивает 
свободу выбора полупроводни-
ковых материалов и позволяет 
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создавать каскад из элементов с различной шири-
ной запрещенной зоны на основе структур с одним 
p—n−переходом, позволяя существенно расширить 
спектральный диапазон преобразования солнечного 
излучения в электричество и в конечном счете до-
биться увеличения КПД. Кроме того, это дает воз-
можность упростить как сами ФЭП, так и способы их 
коммутации. Данный подход, который использовали 
и в настоящей работе, также позволяет значительно 
продвинуться в решении проблемы потерь на терма-
лизацию носителей.

Описание модели для расчета 
фотоэлектрического преобразователя

Проведены расчеты оптической системы (рис. 1) 
с расщеплением светового потока, состоящей из 
линзы Френеля, концентрирующей солнечное из-
лучение, и дихроичных фильтров (зеркал), про-
странственно разделяющих сконцентрированное 
излучение на три световых потока с интервалами 
длин волн (энергий) ∆λ1 < 500 нм (∆E1 > 2,48 эВ), 
∆λ2 = 500÷725 нм (∆E2 = 1,7÷2,48 эВ), ∆λ3 > 725 нм 
(∆E3 < 1,7 эВ). Для преобразования коротковолно-
вого участка спектра (∆λ1 < 500 нм) выбран ФЭП на 
основе гетероструктуры InGaN/GaN с одним p—n−
переходом. Следует отметить, что в работах (напри-
мер [9—11]), посвященных системам со спектраль-
ным расщеплением солнечного излучения, вопрос 

Рис. 1. Схема фотоэлектрических преобразователей в системе со спектральынм 
расщеплением солнечной энергии

преобразования ультрафиолетовой 
(УФ) части спектра практически не 
затрагивается. Между тем нитриды 
металлов III группы являются един-
ственным полупроводниковым ма-
териалом, потенциально способным 
эффективно преобразовывать сол-
нечное излучение УФ−диапазона в 
электрическую энергию. Для пре-
образования двух длинноволновых 
участков спектра (∆λ2 = 500÷725 нм 
и ∆λ3 > 725 нм) выбраны ФЭП на 
основе гетероструктуры GaAs/
AlGaAs с одним p—n−переходом 
и монокристаллического кремния 
c−Si соответственно.

Расчет КПД ФЭП проводили 
с использованием исследователь-
ского кода, в основе которого лежит 
метод конечных элементов. Пред-
полагали, что гетероструктуры 
ФЭП выращены псевдоморфно. 
При моделировании за основу был 
взят спектр солнечного излучения 
AM1.5− Global (плотность мощ-
ности 1002,9 Вт/м2). При описании 
модели поглощения света предпо-
лагали, что свет падал нормально 
на поверхность ФЭП. Согласно мо-

дели, концентрации электронов и дырок подчиня-
лись статистике Ферми—Дирака. Темп генерации 
электронно−дырочных пар Gj(z) в точке с координа-
той z эпитаксиального слоя j описывали следующим 
выражением:

где M — концентрация солнечного излучения; 
αj(z) — коэффициент поглощения в точке с коорди-
натой z эпитаксиального слоя j; nj(z) — коэффициент 
преломления в точке с координатой z эпитаксиаль-
ного слоя j; Ij(z, E) — интенсивность света с энергией 
E в точке с координатой z эпитаксиального слоя j; 
P(E) — спектральная плотность мощности, соответ-
ствующая спектру AM1.5−Global.

Моделирование работы ФЭП проводили на 
основе дрейф−диффузионного подхода к описанию 
транспорта неравновесных электронов и дырок. 
Численное решение уравнений непрерывности и 
уравнения Пуассона выполняли с использованием 
различных граничных условий (свободная поверх-
ность, омический контакт) и внешних воздействий 
(приложенное напряжение).

Все расчеты проводили без учета оптических 
потерь и при концентрации солнечного излучения 
M = 1000. При моделировании спектр солнечного из-
лучения разбивали на три интервала: ∆E1 > 2,48 эВ, 
∆E2 = 1,7÷2,48 эВ и ∆E3 < 1,7 эВ (рис. 2).
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В табл. 1 приведены основные параметры по-
лупроводниковых материалов InGaN/GaN, GaAs/
AlGaAs, c−Si, принятые при моделировании. При 
выборе параметров использовали данные из источ-
ников [9, 12—14].

Результаты моделирования

Для однопереходного ФЭП на основе гетеро-
структуры InGaN/GaN в качестве базовой была взя-
та гетероструктура, представленная в табл. 2.

Для данной гетероструктуры была подобрана 
оптимальная толщина слоя In0,16Ga0,84N (1370 нм), 
обеспечивающая максимальный КПД на всем спек-

тре излучения. Последующая оптимизация проис-
ходила путем введения линейного изменения состава 
твердого раствора InxGa1−xN на интерфейсах GaN/
InGaN и InGaN/GaN с целью устранения характер-
ных для нитридов особенностей на зонной диаграмме 
(разрывов валентной зоны и зоны проводимости), 
препятствующих свободному движению носителей 
заряда по гетероструктуре (аналогичный подход 
рассмотрен также в работе [12]). После оптимизации 
структура имела вид, представленный в табл. 3.

Оптимизированная гетероструктура ФЭП 
InGaN/GaN продемонстрировала КПД 45,1 % в диа-
пазоне энергий ∆E1 > 2,48 эВ, а на полном спектре — 
8,25 %. Зависимость КПД от напряжения приведена 
на рис. 3. 

Кроме того, исследовали однопереходный ФЭП 
на основе гетероструктуры GaAs/AlGaAs, параме-
тры которой приведены в табл. 4.

Данный ФЭП показал максимальный КПД 
53,9 % в спектральном диапазоне ∆E2 = 1,7÷2,48 эВ. 
На полном спектре КПД составил 36,4 %. Зависимость 
КПД от напряжения приведена на рис. 4.

Для ФЭП на основе c−Si в качестве базовой была 
выбрана структура p−Si/n−Si с толщиной слоя p−Si 
25 мкм (табл. 5). При этом характеристики ФЭП с 
толщиной слоя p−Si, соответствующей стандартной 

Таблица 1 

Основные параметры полупроводниковых 
материалов, принятые при моделировании

Параметр

Полупроводниковый 
материал

InGaN/
GaN

GaAs/
AlGaAs c−Si

Подвижность электронов, 
см2/(В · с) 400 6000 1350

Подвижность дырок, см2/(В · с) 50 400 400

Плотность дислокаций, см−2 108 105 108

Таблица 2

Базовая гетероструктура ФЭП InGaN/GaN

Состав слоя Толщина 
слоя, нм

Атомные концентрации 
легирующих примесей, см−3

GaN 130 Na = 1020

In0,16Ga0,84N 900 Nd = 1016

GaN 270 Nd = 9 ⋅ 1018

Примечание. Здесь и далее: Na, Nd — обозначены атом-
ные концентрации акцепторной и донорной примеси 
соответственно

Таблица 3

Оптимизированная гетероструктура ФЭП 
InGaN/GaN

Состав слоя Толщина 
слоя, нм

Атомные концентрации 
легирующих примесей, см−3

p−InxGa1−xN
(0,16 ≥ x ≥ 0)

130 Na = 1020

In0,16Ga0,84N 1370 Nd = 1016

n−InxGa1−xN
(0 ≤ x ≤ 0,16)

30 Nd = 9 ⋅ 1018

n−GaN 240 Nd = 9 ⋅ 1018

Рис. 3. Зависимость КПД ФЭП на основе InGaN/GaN от напря-
жения

Рис. 2. Разбиение спектра AM1.5−Global на три части
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Таблица 4

Гетероструктура ФЭП GaAs/AlGaAs

Состав слоя Толщина 
слоя, нм

Атомные концентрации 
легирующих примесей, см−3

p−Al0,9Ga0,1As 50 Na = 7 ⋅ 1020

GaAs 750 Nd = 7 ⋅ 1016

n−GaAs 3500 Nd = 9 ⋅ 1018

n−Al0,1Ga0,9As 3500 Nd = 9 ⋅ 1018

Рис. 4. Зависимость КПД ФЭП на основе GaAs/AlGaAs от на-
пряжения

толщине подложки p−Si 495 мкм, практически не от-
личались от характеристик базового ФЭП.

Важно отметить, что из−за низкого коэффи-
циента поглощения c−Si в диапазоне энергий ∆E3 <
< 1,7 эВ КПД данного ФЭП в указанном диапазоне 
был также низким — порядка 2,6 %. Зависимость 
КПД от напряжения приведена на рис. 5. Максималь-
ный КПД 18,9 % для c−Si был достигнут в диапазоне 

Таблица 6

Расчет полного КПД системы из трех ФЭП

ФЭП (i)
Рабочий диапазон 

∆λ, нм
КПД при концентрации

M = 1000 (ηi), %
Доля интегральной плотности 

мощности излучения (ki), %
Произведение

(ηi ⋅ ki), %

InGaN/GaN <500 45,1 18,3 8,3

GaAs/AlGaAs 500—725 53,9 32,8 17,7

c−Si >725 2,6 48,9 1,3

Суммарный КПД ( ) ,i i
i

k
 

η  ∑  % 27,3

Таблица 5

Базовая структура ФЭП c−Si

Состав слоя Толщина 
слоя, нм

Атомные концентрации 
легирующих примесей, см−3

n−Si 20 Nd = 8 ⋅ 1019

p−Si 25000 Na = 7 ⋅ 1020

Рис. 5. Зависимость КПД ФЭП на основе c−Si от напряжения

∆E1 > 2,48 эВ. Для аналогичной структуры, рассма-
триваемой на полном спектре, КПД составил 10,2 %, 
поэтому для спектрального диапазона ∆E3 < 1,7 эВ 
целесообразнее использовать ФЭП на основе других 
узкозонных полупроводников, например германия 
или антимонидов.

Суммарный КПД η был рассчитан как сумма 
произведений КПД отдельных ФЭП при концентра-
ции M = 1000 (ηi,i = InGaN/GaN, GaAs/AlGaAs, c−Si) 
на соответствующую долю интегральной плотно-
сти мощности излучения (ki,i = InGaN/GaN, GaAs/
AlGaAs, c−Si), приходящуюся на рабочий спектраль-
ный диапазон каждого ФЭП:

Расчет суммарного КПД приведен в табл. 6.
На рис. 6 представлены результаты моделирова-

ния ВАХ трех ФЭП на основе гетероструктур InGaN/
GaN, GaAs/AlGaAs и c−Si, установленных в модуль 
со спектральным расщеплением света.

В случае использования неоптимизированных 
ФЭП на основе гетероструктур InGaN/GaN и GaAs/
AlGaAs, а также c−Si суммарный КПД снизился до 
21 %. После замены ФЭП c−Si на ФЭП GaAs/AlGaAs 
(аналогичный рассмотренному в диапазоне ∆E2 =
= 1,7÷2,48 эВ) КПД увеличился до 37 %. Таким об-
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разом, в зависимости от дизайна гетероструктур 
однокаскадных ФЭП и вариантов оптических си-
стем суммарный КПД (на всем спектре) системы со 
спектральным расщеплением солнечного излучения 
варьировался от 21 до 37 %.

Заключение

Исследованы однокаскадные ФЭП на основе 
гетероструктур InGaN/GaN, GaAs/AlGaAs и c−Si. 
После оптимизации дизайна гетероструктур ФЭП 
получены следующие максимальные КПД: в диапа-
зоне ∆E1 > 2,48 эВ (InGaN/GaN) — 45,1 %; в диапазоне 
∆E2 = 1,7÷2,48 эВ (GaAs/AlGaAs) — 53,9 %; в диапазоне 
∆E3 < 1,7 эВ (c−Si) — 2,6 %. Суммарный КПД (на всем 
спектре) для рассматриваемой системы составил 
27,3 %. Низкий КПД c−Si обусловлен низким коэффи-
циентом поглощения данного материала в указанном 
диапазоне (максимальный КПД 18,9 % для c−Si был 
достигнут в диапазоне > 2,48 эВ). После замены c−Si 
на гетероструктуру GaAs/AlGaAs (аналогичную рас-
смотренной в диапазоне ∆E2 = 1,7÷2,48 эВ) КПД уве-
личился до 37 %. Установлено, что в диапазоне ∆E3 <
< 1,7 эВ целесообразнее использовать ФЭП на основе 
германия или антимонидов.
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Проанализированы возможные техно-
логические варианты утонения полу-
проводниковых подложек. Проведена 
экспериментальная оценка эффектив-
ности плазмохимического травления 
подложек монокристаллического 
германия с кристаллографической 
ориентацией (100), применяемых для 
выращивания гетероэпитаксиальных 
структур многокаскадных солнечных 
элементов на основе полупроводни-
ковых соединений АIIIВV. Травление 
выполнено на установке реактивно−
ионного травления с источником высо-
коплотной плазмы индукционного типа 
в газовой смеси (SF6 : Ar = 2 : 1) через 
различные фоторезистивные маски. 
Для масок на основе фоторезиста 
ФП−383 с шириной окна 2, 4 и 6,5 мкм 
травление выполнено на глубину 
20 мкм. Для маски на основе фото-
резиста ФН−11 с шириной окна 95 
мкм травление выполнено на глубину 
58 мкм. Отмечено уменьшение тол-
щины маски на основе ФП−383 с 1,5 
до 0,87 мкм, а также толщины маски на 
основе ФН−11 с 10 до 8 мкм.
Установлено, что скорость травления, 
значения которой составили 2,1—
3,3 мкм/мин, снижается с увеличени-
ем ширины окна маски по степенному 
закону. Сделан вывод о перспектив-
ности применения плазмохимического 
травления на заключительной стадии 
технологического процесса изготов-
ления многокаскадных солнечных эле-
ментов традиционной и метаморфной 
конструкций для улучшения энерго-
массовых характеристик. 

Ключевые слова: германий, много-
каскадный солнечный элемент, плаз-
мохимическое травление, скорость 
травления.

Введение

Наиболее эффективными 
преобразователями солнечного 
излучения в электричество явля-
ются многокаскадные солнечные 
элементы (МСЭ) на основе полу-
проводниковых соединений типа 
АIIIВV. МСЭ представляют собой 
последовательно включенные 
p—n−переходы, сформированные 
в эпитаксиальных слоях с различ-
ной шириной запрещенной зоны. 
Соединение отдельных каскадов 
(p—n−переходов) обеспечивается 
с помощью туннельных p—n−
переходов [1, 2]. 

По данным лаборатории NREL 
на июнь 2013 г. рекордные значения 
эффективности для 5−каскадного 
МСЭ на уровне 37,8 % в условиях 
неконцентрированного излучения 
достигнуты компанией Spectrolab 
(Boeing) и для 3−каскадного МСЭ 
на уровне 44 % в условиях концен-
трированного (942×) излучения — 
компанией Solar Junction [3]. 

Для коммерчески доступ-
ных 3−каскадных МСЭ при цене 
250—400 долл/Вт значения эф-
фективности составляют 29,5 и 
28,3 % в зависимости от варианта 
исполнения. Площадь, занимаемая 
одним элементом, составляет 26,62 
или 29,85 см2. Один такой МСЭ 
вырабатывает мощность 1 Вт при 
напряжении 2,3 В, спектре АМ0 и 
температуре 28 °С [4].

Толщина солнечного элемен-
та с учетом контактов — ~160 мкм. 
При этом 150 мкм толщины со-
ставляет германиевая подложка, 
на которой выращивается много-

слойная гетероэпитаксиальная 
структура толщиной ~5 мкм. 
Повысить эффективность МСЭ 
и улучшить его энергомассовые 
характеристики представляется 
возможным за счет уменьшения 
толщины подложки в конце тех-
нологического цикла после выра-
щивания гетероэпитаксиальной 
структуры. Для этой цели могут 
быть использованы различные 
процессы: химико−механическая 
подшлифовка, жидкостное трав-
ление, плазмохимическое травле-
ние, аналог процесса SmartCut [5]. 
Каждый из этих подходов имеет 
свои преимущества и ограниче-
ния. Подшлифовка не позволяет 
получить слишком тонкие струк-
туры, жидкостное травление ха-
рактеризуется подтравом боковой 
поверхности при использовании 
маски (примерно на 2/3 от глу-
бины травления [6]), «протонная 
резка» с последующим «термо-
сколом» в данном случае требует 
больших значений энергии при 
малом разбросе флюенса про-
тонов и, как следствие, сложного 
ускорительного оборудования. 
В связи с этим перспективным 
представляется применение плаз-
мохимического травления (ПХТ), 
обеспечивающего высокую произ-
водительность и управляемость 
процесса глубокого анизотропного 
травления. Этот процесс в послед-
ние годы активно развивается, и 
успешно апробирован при созда-
нии наноразмерных кремниевых 
структур [6, 7]. Отдельные работы 
выполнены по травлению герма-
ния [8]. 
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Процесс ПХТ перспективен при создании так 
называемых метаморфных МСЭ [2], которые отли-
чаются тем, что сначала на поверхности подложки 
выращивается широкозонный каскад, а затем ка-
скады на основе соединений с меньшей шириной за-
прещенной зоны (так называемый обратный рост). 
Далее структура помещается на гибкий носитель, а 
исходную подложку удаляют, открывая таким об-
разом наиболее широкозонный каскад солнечному 
излучению. Создание качественного омического кон-
такта к широкозонным материалам — это сложная 
технологическая задача, и наиболее интересным 
вариантом является гетероструктурный контакт на 
основе германия типа n−GaAs—n+−Ge—Au [9], кото-
рый может быть сформирован с применением ПХТ.

Цель работы — определение скорости процесса 
травления монокристаллического германия и оценка 
возможности его применения в технологии изготов-
ления многокаскадных солнечных элементов.

Образцы и методы исследования

В качестве образцов при проведении экспери-
ментов использовали подложки монокристалличе-
ского германия диаметром 100 мм толщиной 150 мкм 
с кристаллографической ориентацией (100). На обра-
зец германия 1 был нанесен фоторезист ФН−11 тол-
щиной 10 мкм, на образец 2 — фоторезист ФП−383 

толщиной 1,5 мкм. Затем с помощью фотолитографии 
на образце 1 были сформированы окна шириной W =
= 95 мкм, а на образце 2 — окна шириной 2, 4 и 
6,5 мкм. ПХТ было реализовано на установке 
реактивно−ионного травления с источником высо-
коплотной плазмы индукционного типа «Плазма-
ком−203». В качестве технологического газа была 
использована смесь Ar и SF6 в соотношении 2 : 1. 

Экспериментальные результаты 
и их обсуждение

Изображения сколов микроструктур образцов 
1 и 2, полученные на электронном микроскопе Zeiss, 
представлены на рис. 1.

Из полученных изображений следует, что глу-
бина канавки у образца 1 — 58,3 мкм. Длительность 
процесса травления — 12 мин (без учета загрузки−
выгрузки и откачки), откуда можно заключить, что 
скорость травления составляет ~4,8 мкм/мин. От-
метим, что толщина фоторезиста при этом умень-
шилась до 8 мкм.

Как следует из полученных результатов, с 
уменьшением ширины окна от 6,5 до 2 мкм усилива-
ется травление боковой поверхности стенок герма-
ния. Кроме того, наблюдается уменьшение толщины 
фоторезиста с 1,5 до 0,87 мкм (см. рис. 1, г). Экспери-
ментальные результаты, включая расчетную ско-

Рис. 1. Изображения сколов микроструктур образцов германия после ПХТ:
а — образец 1, W = 95 мкм; б — образец 2, W = 2 мкм; в — образец 2, W = 4 мкм; г — образец 2, W = 6,5 мкм

а б3 мкм30 мкм

в г10 мкм2 мкм
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рость травления, сведены в таблицу. Зависимость 
скорости травления германия от ширины окна маски 
представлена на рис. 2.

Из полученных результатов следует, что ПХТ 
германия является достаточно хорошо управляемым 
процессом и характеризуется высокой скоростью 
травления. Следовательно, после некоторой дора-
ботки технологических режимов его можно исполь-
зовать для утонения подложек после формирования 
многослойной эпитаксиальной структуры МСЭ на 
основе полупроводниковых соединений АIIIВV, т. е. на 
завершающей стадии технологического процесса. 

Применение технологии утонения подложек по-
зволит значительно улучшить энергомассовые ха-
рактеристики МСЭ. Так, например, уменьшение тол-
щины германиевой подложки МСЭ со 150 до 50 мкм 
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позволит уменьшить массу 1 м2 МСЭ не менее чем 
на 0,5 кг. Скорость сплошного травления (без приме-
нения маски) на основе полученных результатов 
можно оценить на уровне 2 мкм/мин. Таким образом, 
для удаления 100 мкм потребуется ~50 мин чистого 
травления без учета загрузки−выгрузки, что также 
приемлемо для технологического применения.

Заключение

В результате экспериментальной оценки эф-
фективности ПХТ монокристаллического герма-
ния установлено, что скорость травления, значения 
которой составили 2,1—3,3 мкм/мин, снижается с 
увеличением ширины окна маски по степенному 
закону. Отмечено уменьшение толщины маски на 
основе ФП−383 с 1,5 до 0,87 мкм при травлении гер-
мания на глубину 20 мкм и толщины маски на основе 
ФН−11 с 10 до 8 мкм при травлении на глубину 
58 мкм. В связи с этим ПХТ перспективно для 
использования в технологии изготовления много-
каскадных солнечных элементов традиционной и 
метаморфной конструкций с целью улучшения их 
энергомассовых характеристик.
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Экспериментальные результаты 
по плазмохимическому травлению 

образцов германия 

Ширина об-
ласти трав-
ления, мкм

Глубина 
травления, 

мкм

Длитель-
ность трав-
ления, сек

Скорость 
травления, 

мкм/мин
1,982 16,44 300 3,29

3,928 20,11 400 3,02

6,514 19,91 420 2,84

95 58,32 1650 2,12

*  *  *
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© 2013 г. Е. А. Скрылева, Н. Ю. Табачкова, К. Д. Щербачев, М. И. Воронова
Национальный исследовательский технологический университет «МИСиС»

Проведены исследования влияния об-
работки в магнитном поле на структуру 
и химический состав порошков вос-
становленного железа. Использованы 
методы просвечивающей электронной 
микроскопии, рентгеновской дифрак-
ции и рентгеновской фотоэлектронной 
спектроскопии, проведены измере-
ния скорости коррозии. Показано, 
что обработка порошков в установке 
переменного магнитного поля при 
напряженности магнитного поля 
0,1 Тл и частоте 21 Гц не привела к 
каким−либо изменениям в структуре и 
фазовом составе. Форма частиц по-
рошка восстановленного железа сфе-
рическая, средний диаметр составляет 
2—3 мкм, частицы покрыты аморфной 
оболочкой. В результате исследования 
химического состава поверхности ча-
стиц установлено, что оболочка пред-
ставляет собой слой образовавшегося 
на воздухе естественного оксида/
гидроксида трехвалентного железа. 
Разработана методика определения 
толщины оксидной оболочки для 
сферических частиц по отношению 
интенсивностей фотоэлектронных 
линий железа с нулевой валентностью 
и окисленного железа. Показано, что в 
образцах, обработанных в магнитном 
поле, толщина оболочки на 10—20 % 
меньше, чем в необработанном по-
рошке. Обнаружено, что магнитная 
обработка существенно уменьшает 
скорость окисления порошков в агрес-
сивной среде: чем больше время обра-
ботки, тем меньше скорость коррозии.

Ключевые слова: порошки железа, 
обработка в магнитном поле, струк-
турные характеристики, химический 
состав, оксидная оболочка.

Введение

Влияние магнитного поля 
(МП) на физико−химические и 
механические свойства материа-
лов — тема многих научных работ 
и дискуссий. Парадоксальность 
этого направления состоит в том, 
что эффекты, индуцированные 
магнитным полем, или магнитные 
структурные эффекты (МСЭ), об-
наруживают как в магнитных, так 
и в немагнитных материалах, при 
этом используют довольно слабые 
магнитные поля (менее 1 Тл). 

Движение дислокаций под 
действием слабых магнитных по-
лей, получившее название маг-
нитопластического эффекта, об-
наружено в щелочно−галоидных 
кристаллах, алюминии, цинке, 
полимерах и других немагнитных 
материалах [1—3]. В работах [4, 
5] установили увеличение интен-
сивности фото− и электролюми-
несценции монокристаллов ZnS 
в результате действия МП. Обна-
ружены изменения механических 
свойств (микротвердости и модуля 
Юнга) и электрофизических (вре-
мени релаксации фотопроводимо-
сти) приповерхностных слоев кри-
сталлов кремния [6, 7]. Достаточно 
резкие и очевидные изменения 
кристаллографической структуры 

и морфологии поверхности, вы-
званные МП, были обнаружены на 
пленках оксида марганца Mn3O4, 
которые получали электрохими-
ческим осаждением в условиях 
действия внешнего МП и без по-
ля [8]. Также было обнаружено 
влияние МП на текстуру пленки 
NiFe, растущей на многослойной 
композиции CoPt/Ru/NiFe/Ta [9]. 

С помощью метода мессбауэ-
ровской спектроскопии получены 
результаты по перестройке де-
фектной структуры порошков маг-
нитных оксидов Co3O4 и Fe3O4 при 
их обработке в вихревом МП [10, 11]. 
Для магнетита Fe3O4 установлены 
экспериментальные зависимости 
степени дефектности от времени 
обработки в МП, выявлен немоно-
тонно осциллирующий характер 
в интервале времени 0—100 с 
и релаксационный переход к ново-
му постоянному значению функ-
ции после 300 с обработки. Сде-
лан вывод о существовании в МП 
сложных и очень быстрых процес-
сов в кристаллической структуре, 
в результате которых необратимо 
изменяется дефектная структура 
магнетита.

Приведенные выше примеры 
охватывают широкий спектр самых 
различных материалов и свиде-
тельствуют о наличии в них МСЭ.
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Это создает перспективы получения энергоэффек-
тивного и экологически безопасного способа управ-
ления структурными характеристиками данных 
материалов и стимулирует исследования МСЭ в 
других объектах, например в порошках металлов. 
Практический и научный интерес с точки зрения 
применения и исследования МСЭ представляют на-
но− и микропорошки железа. Цель работы — провер-
ка наличия любого (структурного или химического) 
магнитоиндуцированного эффекта в порошках желе-
за, восстановленных из нанопорошков оксида железа 
в водороде и обработанных в МП в условиях, прибли-
женных к экспериментам с магнетитом в работе [11]. 
Задача состояла в выработке методологии поиска и 
измерений тех изменений (структурных или химиче-
ских), которые возникают в материале в результате 
магнитной обработки. 

Образцы и методы исследования

Порошок Fe синтезировали восстановлением по-
рошков α−Fe2O3 (образец 1) водородом при температу-
ре 900 °С. Магнитную обработку (МО) образцов вос-
становленного Fe проводили в установке переменного 
МП при напряженности 0,1 Тл и частоте 21 Гц. Время 
обработки составляло 40, 90 и 180 с (образцы 5, 6 и 7 
соответственно). Образец 2 не обрабатывали в МП.

Исследования методом рентгеновской диф-
ракции проводили на рентгеновском дифрактоме-
тре Bruker D8 Discover (Bruker−AXS, Германия) в 
геометрии параллельного пучка. Для уменьшения 
вклада рентггеновской флюоресценции от атомов 
Fe, возникающей при облучении рентгеновским из-
лучением с длиной волны CuKα, измерения прово-
дили с вторичным графитовым монохроматором на 
дифрагированном пучке. Определяли фазовый со-
став, размер областей когерентного рассеяния (ОКР) 
и параметр решетки.

Размеры частиц и структуру образцов порошков 
Fe исследовали методом просвечивающей электрон-
ной микроскопии (ПЭМ) на электронном микроскопе 
JEM 2100 фирмы JEOL при ускоряющем напряжении 
200 кВ.

Химический состав поверхности порошков Fe 
изучали методом рентгеновской фотоэлектронной 
спектроскопии (РФЭС) на рентгеновском фото-
электронном спектрометре PHI 5500 ESCA фирмы 
Physical Electronics. Для возбуждения фотоэмис-
сии использовали монохроматизированное AlKα−
излучение (hν = 1486,6 эВ) мощностью 210 Вт. Образец 
для анализа готовили прессованием порошка в под-
ложку из индиевой фольги, получали сплошной слой 
с линейными размерами ~5 × 5 мм2. Диаметр области 
анализа составлял от 0,6 до 1,1 мм. Спектры высоко-
го разрешения (ВР) снимали при энергии пропуска-
ния анализатора 11,75 или 23,5 эВ и плотности сбора 
данных 0,1 или 0,2 эВ/шаг. Обработку спектров ВР 
проводили их аппроксимацией нелинейным методом 

наименьших квадратов. Для аппроксимации спектра 
Fe2p, обусловленного атомами окисленного железа, 
использовали мультиплетную структуру, теоретиче-
ски рассчитанную в работе [12], — GS мультиплет.

Скорость коррозии определяли в НИФХИ им. 
Л. Я. Карпова в электрохимической установке для 
непрерывного определения скорости кислородной 
коррозии металлических материалов.

Результаты и их обсуждение

Методом ПЭМ ВР было показано, что исходный 
оксид железа α−Fe2O3 представляет порошок со сред-
ним размером частиц ~500 нм. Размер частиц вос-
становленного порошка превышает размер частиц 
исходного оксида и составляет в среднем 2—3 мкм 
при общем диапазоне от 0,1 до 5 мкм. Форма частиц 
порошка железа в основном сферическая, на от-
дельных частицах видна поверхностная аморфная 
оболочка (рис. 1). 

На рис. 2 показаны дифрактограммы исходного 
порошка оксида железа и порошка после процесса 
восстановления. Дифрактограмма исходного порош-
ка состоит из отражений фазы гематита (α−Fe2O3). 
На дифрактограмме, снятой с образца после процес-
са восстановления, присутствуют дифракционные 
пики, соответствующие фазе α−Fe. Рефлексов от 
оксидной фазы не выявлено, что свидетельствует 
о полном восстановлении оксида и подтверждает 
аморфный характер оболочки, наблюдаемой на ПЭМ−
изображениях.

В образцах восстановленного железа после МО 
также не было обнаружено рефлексов от других фаз, 
кроме α−Fe.

В табл. 1 приведены параметры решетки и разме-
ры ОКР исходного образца оксида железа и образцов 
порошков восстановленного железа до и после МО.

Из данных, представленных в табл. 1, следу-
ет, что в результате восстановления нанопорошка 

Рис. 1. Изображение частицы порошка железа с аморфной 
оболочкой, полученное методом ПЭМ ВР

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

50 нм
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α−Fe2O3 получается чистое железо, параметр решет-
ки которого с учетом неопределенности эксперимента 
соответствует табличному значению по базе данных 
ICDD PDF−2 (a = 0,28664 нм). Методом рентгеновской 
дифрактометрии было установлено, что прошло пол-
ное восстановление железа, и на выходе получился 
порошок с размером ОКР ~90 нм. Значительное рас-
хождение данных по размеру частиц в порошках по 
данным ПЭМ и по размерам ОКР говорит о том, что 
размер ОКР характеризует внутреннюю структуру 
частиц, т. е. средний размер нанокристаллитов.

Различия в кристаллической структуре между 
образцами порошков до и после МО не обнаружены.

На обзорных спектрах, полученных методом 
РФЭС, всех четырех образцов восстановленного же-
леза присутствуют интенсивные линии кислорода. 
Анализ спектров ВР Fe2p показал, что железо на 
поверхности окислено. Энергия связи максимумов 
спектров 2p3/2 составляла 710,8 эВ, что характерно 
для ионов Fe3+. Спектры восстановленного железа по 
форме и положению пиков подобны тем, которые бы-
ли получены на исходном порошке α−Fe2O3. Отличие 
состоит в небольшом наплыве с низкоэнергетической 
стороны спектра, который наиболее выражен в об-

разце после МО и который связан с металлическим 
железом. Для выявления спектра от Fe0 аппроксими-
ровали пик 2p3/2. Часть спектра Fe2p3/2, обусловлен-
ную атомами окисленного железа, аппроксимирова-
ли GS−мультиплетом, состоящим из четырех пиков 
(709,9, 710,9, 712,5 и 713,8 эВ), сателлита 718,5 эВ и 
пика поверхностной структуры 715,5 эВ. Использова-
ние такого метода аппроксимации [12] связано с уши-
рением пика из−за сильной связи между 2p дыркой 
и неспаренными 3d электронами в состояниях Fe3+ и 

Fe2+ с высоким значением спина. Для 
пика от металла использовали смесь 
функций Гаусса и Лоренца с добавле-
нием асимметрии. 

Результаты аппроксимации 
представлены на рис. 3. На всех при-
веденных на рис. 3 спектрах, кроме 
пиков окисленного железа, которые 
можно отнести к Fe3+ в оксиде и ги-
дроксиде железа, присутствует асим-
метричный пик Fe0 от металличе-
ского железа. Это означает, что ядро 
частиц порошка состоит из железа 
с нулевой валентностью, а оболочка 

Таблица 1

Структурные параметры порошков Fe, 
восстановленных из нанопорошка α−Fe2O3

Об-
разец Материал Длительность 

обработки в МП, с Параметры решетки, нм Размер 
ОКР, нм

1 α−Fe2O3 — a = 0,50345 ± 0,00004
с = 1,3741 ± 0,0001

70 ± 2

2

α−Fe

— a = 0,28662 ± 0,00008 90 ± 2

5 40 a = 0,28659 ± 0,00007 91 ± 3

6 90 a = 0,28660 ± 0,00006 91 ± 4

7 180 a = 0,28658 ± 0,00007 90 ± 3

Рис. 3. РФЭС−спектры Fe2p3/2 образцов восстановленного 
железа:
а — образец 2 до МО; б, в — образцы 5 и 7 после МО 
в течение 90 и 180 с соответственно

а

б

в

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы исходного порошка 
α−Fe2O3 (а) и восстановленного порошка α−Fe (б)

а

б



 57

представляет собой оксид/гидроксид трехвалентного 
железа, и толщина покрытия оксидом не превышает 
глубину зондирования РФЭС.

Различить оксид и гидроксид можно по спектрам 
кислорода O1s. Гидроксильные группы в FeOOH дают 
пик кислорода на 531 эВ, а оксидный пик располо-
жен на 530 эВ. В спектрах O1s образцов до и после 
МО присутствуют оба пика, кроме того, можно вы-
делить и пик малой интенсивности (532,1—532,5 эВ), 
который связывают с адсорбированными группами 
–OH. Исходя из этих данных, можно предположить 
слоистую структуру окисленного слоя: Fe2O3 +
+ FeOOH. 

Сравнение образцов до и после МО разной дли-
тельности выявило хотя и слабую, но различимую 
тенденцию роста доли пика Fe0 с увеличением вре-
мени обработки. Одновременно с этим было замечено 
изменение соотношения пиков, соответствующих 
оксидным и гидроксильным группам кислорода, 
I(OH−)/I(O2−): при увеличении доли пика Fe0 отно-
шение I(OH−)/I(O2−) также возрастало. В табл. 2 при-
ведены отношения интенсивностей I(Fe0)/I(Feox) и 
I(OH−)/I(O2−) для всех четырех образцов. Исключение 
в общей тенденции уменьшения доли окисленного 
железа в образцах после МО составил образец 6: в 
нем не выявлено изменений по сравнению с образцом 
до обработки.

Непонятное увеличение отношения I(OH−)/I(O2−) 
в образцах с увеличенной долей металла удалось 
объяснить после анализа результатов работы [13] 
по изучению окисления железа в парах воды, там 
наблюдали похожие тенденции. Реактивные гидро-
ксильные группы покрывают оксид сверху, в про-
цессе окисления они теряют водород, и кислород свя-
зывается с металлом. Чем толще оксид, тем меньше 
соотношение I(OH−)/I(O2−).

Максимальное увеличение доли Fe0 получено в 
образце 7 с самой длительной МО: среднее значение 
I(Fe0)/I(Feox) увеличилось в 2,7 раза, но, насколько 
при этом изменилась толщина оболочки окисленного 
железа.

Интенсивность фотоэлектронной линии экспо-
ненциально затухает с увеличением глубины залега-
ния атомов, из которых эмитируются соответствую-
щие этой линии фотоэлектроны. В общем случае 
плоскопараллельной модели «подложка — сплош-
ной слой» интенсивности фотоэлектронных линий 
элемента i от подложки и элемента j от слоя можно 
определить выражениями [14]

  (1)

 
 (2)

где Ii
B, Ij

S — интегральные интенсивности спектров 
элементов i и j соответственно; Ni

B, Nj
S — атомная 

плотность элемента i в объеме (подложке) и элемен-

та j в слое соответственно; λi
B, λi

S — средняя длина 
свободного пробега фотоэлектронов (эмиссия из ато-
мов элемента i) в подложке и в слое; λj

S — средняя 
длина свободного пробега фотоэлектронов (эмиссия 
из атомов элемента j) в слое; θ — угол между нор-
малью к поверхности образца и направлением на 
анализатор.

Из отношения интенсивностей Ij
S и Ii

B, зная зна-
чения λ в подложке и слое легко определить толщину 
слоя.

В рассматриваемом случае такой подход невозмо-
жен, так как объекты — порошки, которые, по данным 
ПЭМ, состоят из сферических частиц. Из различных 
участков поверхности частицы электроны выходят 
в направлении анализатора под разными углами с 
поверхностью. Формулы (1) и (2) для определения ин-
тенсивности сигнала необходимо проинтегрировать 
по различным углам θ. В работе [15], посвященной 
определению толщины верхних слоев изогнутых по-
верхностей, предложено сделать это численно, раз-
деляя поверхность верхней полусферы на множество 
сегментов с присущим им средним углом.

Авторы настоящей работы использовали другой 
прием, который значительно упростил интегрирова-
ние. Так же, как и в работе [15], за основу геометри-
ческой модели брали плотноупакованные сферы, 
состоящие из ядра и оболочки, но делили сферу не 
на сегменты, а на кольца с одинаковым углом θ, пло-
скостями, перпендикулярными к направлению на 
анализатор. То есть, по сути, повторили метод инте-
грирования сферы Архимеда, при котором кольца на 
сфере, отрезаемые равноудаленными плоскостями, 
имеют одинаковую площадь независимо от их ради-
уса. Тогда cos θ = у/R, где у — координата вдоль оси 
из центра сферы на анализатор; R — радиус сферы. 
Интенсивности фотоэлектронных линий элемента i 
от ядра частицы и элемента j от оболочки определя-
ются выражениями

   (3)

Таблица 2

Отношение интенсивностей пиков 
в спектре Fe2p3/2 и O1s в образцах 

восстановленного железа

Обра-
зец

Длительность 
МО, с I(Fe0)/I(Feox) I(OH−)/I(O2−)

2 — 0,02–0,04 0,65

5 40 0,04–0,06 0,75

6 90 0,02–0,04 0,65

7 180 0,07–0,09 1,25

Обозначения: Feox — все пики окисленного железа.
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 (4)

В качестве Ij
S и Ii

B берем интегральные интен-
сивности компонент спектра Fe2p: I(Feox) и I(Fe0) 
соответственно. Средняя длина свободного пробега 
электронов λ зависит от кинетической энергии фо-
тоэлектронов и от плотности матрицы. В рассматри-
ваемом случае, когда величина химического сдвига 
между положениями линий Fe0 и Feox не превышает 
нескольких эВ, кинетические энергии фотоэлектро-
нов, эмитированных из атомов окисленного и неокис-
ленного металла, фактически равны и равны λi и λj 
соответственно.

Расчеты λ по известной формуле TPP−2M [16] 
с помощью программы QUASES−Tougaard IMFP 
для матриц Fe и Fe2O3 дают значения для ядра λB =
= 1,362 нм и для оболочки λS = 1,653 нм. Подставив 
значения λ, плотности атомов железа в ядре и обо-
лочке, определенные через молекулярные массы и 
плотности железа и его оксида, значение R = 1 мкм 

(по данным ПЭМ), получили численную зависимость 
I(Fe0)/I(Feox) от толщины оболочки. 

На рис. 4 показан участок этой зависимости, 
ограниченный интересующими нас значениями 
I(Fe0)/I(Feox). Как видно из табл. 2, значения I(Fe0)/
I(Feox) меняются в диапазоне от 0,02 до 0,09, а тол-
щина оболочки — от 7,8 до 5,8 нм. Диапазон толщин 
в образце 2 составил 6,9—7,8 нм, в образце 5 — 6,3—
6,9 нм и в образце 7 — 5,8—6,1 нм. Толщина оксида 
в образцах 5 и 6, обработанных в МП (40 и 180 с), ока-
залась меньше, чем в образце 2 без МО, на 10 и 20 % 
соответственно.

Конечно, получены некие усредненные по пло-
щади анализа значения толщин. Диаметр области 
анализа при съемке спектров составлял 1,1 мм, на 
такой площади находится огромное множество ча-
стиц порошка с разными диаметрами и различными 
толщинами оболочки. Магнитные свойства порошка 
железа мешали проведению детального исследова-
ния структуры частиц в электронном микроскопе, но 
различия в толщине оболочек наблюдались.

Учитывая определенную условность предло-
женной модели (гладкая сфера и сплошная оболочка, 
плотная упаковка и др.) и относительную погреш-
ность определения относительных интенсивностей 
компонент спектра Fe2p (~30 %), можно было бы не 
считать полученные результаты по уменьшению 
толщины естественного оксида в результате МО 
значимыми, если бы не результаты измерения ско-
рости коррозии.

В отличие от естественного поверхностного 
окисления, к которому чувствителен метод РФЭС, 
используемый метод измерения скорости коррозии 
характеризует принудительное окисление порош-
ка в агрессивных средах. Это окисление носит как 
поверхностный, так и объемный характер. Резуль-
таты, представленные в табл. 3, показывают явное 
уменьшение скорости коррозии после МО: чем боль-
ше длительность обработки, тем меньше скорость 
коррозии.

В целом полученные авторами данные по относи-
тельной интенсивности пиков Fe0 в спектре Fe2p3/2 
(см. табл. 2) коррелируют с данными табл. 3, за ис-
ключением образца 6. Однако изменения интенсив-
ности окисления, наблюдаемые при естественном 
окислении поверхности, значительно меньше, чем 
при объемном принудительном окислении. Возмож-
но, это связано с тем, что, как было показано выше, 
частицы порошка имеют внутреннюю структуру на-
нокристаллитов, по границам которых интенсивно 
происходит принудительное окисление.

Анализируя результаты по естественному окис-
лению поверхности на воздухе, нельзя не отметить, 
что образцы до момента измерений прошли несколько 
стадий изготовления, обработки и хранения: 1) вос-
становление в водороде; 2) извлечение из реактора на 
воздух; 3) хранение в герметичной таре; 4) магнитная 
обработка на воздухе; 5) хранение в герметичной таре; 

Таблица 3

Результаты измерений скорости коррозии 
образцов восстановленного железа

Образец Длительность МО, с Скорость коррозии, 
10−3 мА/г

2 — 10,0

5 40 8,5

6 90 7,5

7 180 4,0

Рис. 4. Зависимость I(Fe0)/I(Feox) от толщины оболочки для 
сферической частицы с радиусом 1 мкм
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6) измерения. Промежуток времени между 2−й и 6−й 
стадией составлял 3—4 дня. Очевидно, что основной 
процесс окисления произошел уже на 2−й стадии, по-
следующее окисление протекает более медленно. Ве-
роятно, именно на этом этапе окисления произошли 
те изменения, которые были зафиксированы методом 
РФЭС и которые логично связать с действием МП.

Заключение 

Установлено, что порошок железа, полученный 
восстановлением из нанопорошков α−Fe2O3, представ-
ляет собой чистую фазу α−Fe с размером ОКР = 90 нм. 
Обработка порошков в МП не привела к каким−либо 
изменениям в структуре и фазовом составе.

Установлено, что частицы порошка представля-
ют собой сферические частицы, покрытые аморфной 
оболочкой, химический состав оболочки — Fe2O3/
FeOОH. 

Разработана методика определения толщины 
оболочки по отношению интенсивностей фотоэлек-
тронных линий Fe0 и Feox для сферических частиц. 

Толщина оболочки в исходном образце порошка 
железа составила 6,9—7,8 нм, в образцах после об-
работки значения толщин оказались меньше на 10 % 
(40 с МО) и 20 % (180 с МО). Так как толщина есте-
ственного оксида характеризует интенсивность про-
цесса окисления на воздухе, то можно предположить, 
что обработка в МП замедляет процессы окисления.

Исследования скорости коррозии показали, что 
МО уменьшает скорость окисления в агрессивной 
среде: чем больше время обработки, тем меньше ско-
рость коррозии.
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ИССЛЕДОВАНИЕ СТРУКТУРЫ И МОРФОЛОГИИ 
ПОВЕРХНОСТИ ДВУХСЛОЙНОЙ КОНТАКТНОЙ 

МЕТАЛЛИЗАЦИИ Ti/Al

 2012 г. К. Д. Ванюхин, Р. В. Захарченко, 
Н. И. Каргин, М. В. Пашков, Л. А. Сейдман

Национальный исследовательский 
ядерный университет «МИФИ»

Широко распространенная в техноло-
гии приборов на основе GaN металли-
зация Ti/Al/Ni/Au имеет существенный 
недостаток: грубую шероховатую 
поверхность. Существуют различные 
мнения о причинах этого недостатка: 
агломерация расплавленного алюми-
ния при высоких температурах отжига 
или возникновение расплава интерме-
таллидных соединений Au—Al, образу-
ющихся в результате взаимодействия 
алюминия с золотом через промежу-
точный слой барьерного металла, в 
частности никеля. 
С целью проверки влияния первой 
причины исследована возможность 
образования шероховатой поверхно-
сти после отжига у двухслойной метал-
лизации титан—алюминий Ti(12 нм)
/Al(135 нм), которую наносили на 
пластины кремния с пленкой нитрида 
кремния толщиной 0,15 мкм. После на-
несения металлизации подложки под-
вергали отжигу в потоке азота. Дли-
тельность отжига составляла 300 с при 
различных температурах в диапазоне 
400—700 °С или 30 с при температуре 
850 °С. После каждого отжига образ-
цов оценивали результаты термообра-
ботки по поверхностному сопротивле-
нию металлизации, внешнему виду 
и морфологии ее поверхности.
Показано, что во время отжига двух-
слойной металлизации Ti/Al в ней про-
исходят взаимная диффузия металлов 
и их активное взаимодействие с обра-
зованием их химических соединений, 
формирующих интерметаллидные 
фазы, которые делают металлизацию 
более стойкой к последующим бо-
лее высокотемпературным отжигам, 
окислению и химическому травлению. 
Обнаружено, что после отжига двух-
слойной металлизации Ti/Al возрас-
тает шероховатость ее поверхности, 
что приводит к тому, что поверхность 
металлизации становится слегка ма-
товой. Но образование крупных полу-
сферических выпуклостей, как это про-
исходит у многослойной металлизации 
Ti/Al/Ni/Au, не выявлено. Таким обра-
зом, гипотеза о возникновении грубой 
шероховатости в виде большого числа 
куполообразных выступов на поверх-
ности контактной металлизации из−за 
каплеобразования в слое алюминия в 
результате его плавления при высоких 
температурах отжига не подтвержена. 

Ключевые слова: омические кон-
такты, контактная металлизация, 
нитрид галлия, металлизация титан—
алюминий, электронно−лучевое ис-
парение, термический отжиг металли-
зации.

Введение 

Большинство омических кон-
тактов к областям n−типа прово-
димости гетероструктур AlGaN/
GaN изготавливают из многослой-
ной металлизации, включающей 
в себя, как правило, два нижних 
слоя металлов Ti/Al [1—8]. Во 
время отжига начинает форми-
роваться омический контакт к 
нитриду галлия, для завершения 
формирования которого необхо-
димы сравнительно высокие тем-
пературы в диапазоне 800—900 °С 
[7]. В результате отжига эти два 
нижних слоя металлизации (Ti/Al) 
обеспечивают низкое контактное 
сопротивление, взаимодействуя 
с полупроводником с образова-
нием тонких слоев нитридов TiN 
и Al—Ti—N. Работа выхода этих 
образовавшихся слоев близка к 
работе выхода нитрида галлия. 
Эти слои при своем формировании 
создают много азотных вакансий 
в полупроводнике, действующих 
как доноры [1, 2, 9]. 

Наиболее популярна много-
слойная система Ti/Al/Ni/Au, в 
других вариантах этой металлиза-
ции никель заменен на тугоплав-
кие металлы или соединения [1—6, 
9]. За нанесением многослойной 
металлизации следует формиро-
вание нужного рисунка металли-
зации с помощью технологии lift−
off, и далее быстрый термический 
отжиг при высоких температурах 
800—900 °С, во время которого 
формируются омические контакты 
к структурам AlGaN/GaN.

Четкость линий контура и 
морфология поверхности — два 
важных аспекта металлизации, 
которые влияют на ход оставшейся 
части технологического процес-
са. Если четкость линий контура 
плохая, то невозможно получе-
ние малого промежутка между 
затвором и истоком транзистора 
[10]. Кроме того, если поверхность 
металлизации слишком грубая, 
то получение хорошего контраста 
маркерных знаков при совмещении 
в процессе фото− или электронной 
литографии затруднено [3, 10]. На 
рис. 1 показана морфология по-
верхности типичных контактов Ti/
Al/Ni/Au после их отжига Из рис. 1 
видно, что поверхность не гладкая, 
а бугорчатая, измеренная разность 
высот неровностей превышала 
300 нм. Такую же картину наблю-
дали в работах [1, 3, 4, 6, 10, 11].

Таким образом, при исполь-
зовании металлизации Ti/Al/Ni/
Au возникает проблема — грубая 
шероховатость поверхности, со-
стоящая из крупных полусфери-
ческих выпуклостей. Существуют 
различные мнения о причине этой 
проблемы: агломерация расплав-
ленного алюминия при высоких 
температурах отжига [2, 3, 5, 6, 12] 
или возникновение расплава неко-
торых интерметаллидных соеди-
нений Au—Al [1, 5, 10], образую-
щихся в результате взаимодей-
ствия алюминия с золотом через 
промежуточный слой барьерного 
металла, в частности никеля. 

Для проверки, какой из ме-
ханизмов превалирует, в данной 
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работе исследовали возможность образования ше-
роховатой поверхности после отжига у двухслой-
ной металлизации титан—алюминий, являющейся 
основой подавляющего числа систем металлизации 
к n−области GaN. 

Образцы и методы исследования

В качестве подложек использовали пластины 
кремния диаметром 76 мм с пленкой нитрида крем-
ния толщиной 0,15 мкм, нанесенной методом CVD на 
установке SPTS LPX CVD. Пленка нитрида кремния 
нужна была для исключения взаимодействия си-
стемы металлизации с материалом подложки, что 
позволяло исследовать в чистом виде результаты 
взаимодействия пленок титана и алюминия. На эти 
подложки наносили двухслойную металлизацию 
Ti(12 нм)/Al(135 нм). Такое большое соотношение 
толщин пленок было выбрано для оценки влияния 
относительно небольшой концентрации титана в 
металлизации. Для сравнения были изготовлены об-
разцы с нанесенной однослойной пленкой алюминия 
толщиной 135 нм.

Нанесение металлизации проводили в установке 
Kurt J. Lesker PVD 75. Испарение металлов вели из 
вольфрамовых лодочек. Расстояние от испарителя 
до подложек составляло 215 мм. Подложки во время 
нанесения не нагревали. Скорость нанесения поддер-
живали постоянной с помощью кварцевого датчика 
скорости нанесения и толщины пленки. Испарение 
останавливали по достижении заданной толщины 
пленки. После нанесения металлизации подложки 
затем подвергали отжигу в потоке азота в печи RTP−
600. Длительность отжига — 300 с при различных 
температурах в диапазоне 400—700 °С или 30 с при 
температуре 850 °С. После каждого отжига образцов 
оценивали результаты термообработки по поверх-
ностному сопротивлению металлизации, матовости 
ее поверхности, оцениваемой на глаз, и морфологии 
поверхности металлизации.

Толщину пленок проверяли на профилометре 
DektalXT Stylus Profiling System (фирмы Bruker 

Nano GmbH, Германия). Поверхностное сопротив-
ление металлизации измеряли на четырехзондовой 
установке RMS−EL. Морфологию поверхности полу-
ченных систем металлизации оценивали на лазерном 
микроскопе 3D Measuring Laser Microscope OLS4000. 
Контроль фазового состава проводили рентгенов-
ским методом на однокристальном многофункцио-
нальном дифрактометре ХМД−30, оснащенном по-
ликапиллярной оптикой Кумахова.

Результаты эксперимента и их обсуждение

Кремниевые подложки, покрытые нитридом 
кремния, с нанесенной на них металлизацией Ti/Al 
отжигали сначала в течение 300 с при температурах 
в диапазоне 400—750 °С (первая стадия отжига). По-
сле отжига контролировали поверхностное сопро-
тивление металлизации; полученные результаты 
сведены в табл. 1. Затем образцы подвергали второй 
стадии: быстрому отжигу (30 с) при 850 °С и снова 
измеряли поверхностное сопротивление металлиза-
ции. Полученные результаты также представлены 
в табл. 1. 

Во время первой стадии отжига длительностью 
300 с поверхностное сопротивление металлизации 
росло с ростом температуры отжига (см. табл. 1). 
Это обусловлено взаимной диффузией металлов, 
ростом степени их взаимодействия с образованием 
их различных химических соединений, имеющих 
существенно большее удельное сопротивление, чем 
чистый алюминий [13]. Как видно из данных табл. 1, 
взаимодействие начинается при 400 °С, что проявля-
ется в незначительном росте поверхностного сопро-
тивления покрытия до 0,8 Ом/кв. Но взаимодействие 
металлов еще не успевает пройти до конца, что под-
тверждается результатами работ [8, 12]. Более высо-
кая степень взаимодействия достигается при темпе-
ратуре отжига 500 °С, после которого сопротивление 
возрастает до 1,62 Ом/кв. При более высоких темпе-
ратурах 600—850 °С одностадийный отжиг приводит 

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Таблица 1

Поверхностное сопротивление металлизации 
Ti/Al после первой и второй стадий отжига

Темпера-
тура обра-
ботки, °С

Поверхностное 
сопротивле-
ние, Ом/кв

Темпера-
тура обра-
ботки, °С

Поверхностное 
сопротивле-
ние, Ом/кв

Первая стадия, 300 с Вторая стадия, 30 с
400 0,65—0,8 850 390
500 1,62 850 350
600 140 850 140
700 228 850 350
750 334 — —

—− —− 850 342
Примечание. Исходное поверхностное сопротивление 
металлизации Ti/Al составляло 0,43 Ом/кв.

Рис. 1. Морфология поверхности контактов Ti/Al/Ni/Au, полу-
ченная на сканирующем электронном микроскопе [3]

10 мкм
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к значительному возрастанию поверхностного сопро-
тивления металлизации до 140—334 Ом/кв. 

Вторая стадия отжига длительностью 30 с при 
850 °С, как это видно из табл. 1, сопровождается даль-
нейшим увеличением поверхностного сопротивления 
металлизации до предельного для данной конструк-
ции металлизации значения 340—390 Ом/кв, т. е. 
в 790—900 раз больше по отношению к величине 
после нанесения, независимо от наличия или отсут-
ствия первой стадии отжига (исключение составляет 
образец, отожженный на первой стадии при 600 °С). 
Следовательно, взаимодействие металлов в метал-
лизации продолжается во время кратковременной 
второй стадии отжига и заканчивается практически 
полным завершением реакции титана с алюминием. 
Это проявилось также в том, что отожженное двух-
слойное покрытие перестало растворяться в горячей 
(80 °С) ортофосфорной кислоте (H3PO4), в которой 
чистая алюминиевая пленка растворялась в течение 
нескольких секунд.

В двухслойной металлизации после отжига ин-
терметаллические соединения титана с алюминием 

образуют соответствующие фазы. Это было под-
тверждено с помощью рентгеновской дифрактоме-
трии (рис. 2), выявившей, что после отжига при 850 °С 
в течение 30 с сформировались следующие фазы: 
преобладающая TiAl3 (201) 2θ = 40,20° и менее вы-
раженная фаза AlTi (002) или/и Al2Ti (002) (600) 2θ =
= 46,85° (см. рис. 2, а). А после двухступенчатого от-
жига (700 °С, 300 с + 850 °С, 30 с) была дополнительно 
обнаружена фаза AlTi3 (201) 2θ = 41,17° (см. рис. 2, б). 
Таким образом, процесс образования фаз прошел 
более глубоко во время сравнительно длительного 
отжига на первой стадии, чем во время короткой вто-
рой, хотя и более высокотемпературной стадии.

Особый режим — отжиг на первой стадии при 
600 °С: сопротивление образца, прошедшего отжиг 
при этой температуре в течение 300 с, составляло 
140 Ом/кв, и после второй стадии отжига оно не 
изменилось. Таким образом, после двухстадийного 
отжига металлизация имеет наименьшее сопротив-
ление, если на первой стадии температура отжига 
была 600 °С (см. табл. 1).

Одновременно с изменениями сопротивления ме-
таллизации в результате отжига следили 
за изменениями внешнего вида и морфо-
логии поверхности металлизации (рис. 3 
и 4, четвертая стр. обложки). Практика 
показывает, что после нанесения на не-
нагретые подложки исследуемых систем 
металлизации Al, Ti/Al и Ti/Al/Ni/Au
их поверхности всегда были зеркально 
гладкие. Ростовую шероховатость по-
верхности, понимаемую в данном случае 
как разность высот между выступами и 
впадинами на поверхности металлизации, 
была измерена на лазерном микроскопе. 
Она не превышала 12—15 нм. Видимая 
матовость поверхности возникала только 
после отжига. Например, после односта-
дийного отжига при 850 °С поверхность 
системы Ti/Al/Ni/Au приобретала харак-
терный шероховатый вид (см. рис. 1). 

У исследуемой здесь двухслойной 
металлизации после первой стадии от-
жига при 600 °С и выше поверхность 
становилась на вид слегка матовой, при-
чем после отжига при 700 и 750 °С более 
матовой, чем после отжига при 600 °С. Эту 
матовость можно объяснить шероховато-
стью поверхности, увеличившейся из−за 
прошедших во время отжига процессов 
рекристаллизации. После отжига шерохо-
ватость поверхности различных образцов 
составляла 80—130 нм. Такая шерохова-
тость способна рассеивать свет и создать 
впечатление легкой матовости.

Кроме того, матовость была обуслов-
лена впадинами на поверхности метал-
лизации (рис. 5, четвертая стр. обложки), 

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы двух образцов после отжига в тече-
ние 30 с при 850 °С (а) и после двухступенчатого отжига в течение 300 с 
при 700 °С и 30 с при 850 °С (б). 
Стрелка — пик, соответствующий фазе AlTi3
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видимыми как темные участки на фотографиях 
поверхности образцов (см. рис. 3 и 4, четвертая стр. 
обложки). Их глубина достигала толщины метал-
лизации примерно 140—150 нм, эти впадины также 
способны рассеивать свет. Таким образом, после от-
жига в различных режимах поверхность металлиза-
ции Ti/Al отличается от поверхности металлизации 
Ti/Al/Ni/Au (см. рис. 1), матовость которой была 
обусловлена полусферическими выступами, а не 
впадинами или шероховатостью.

Различная цветность отдельных областей по-
верхности металлизации, видимая на каждой из 
полученных в сканирующем лазерном микроскопе 
фотографий (см. рис. 3—5, четвертая стр. обложки), 
свидетельствует о различиях в составе и структуре 
этих областей. Видимые на фотографиях удлинен-
ные образования среди фона другого цвета — это 
кристаллы (дендриты) интерметаллидной фазы, и в 
промежутках между ними видны другие интерме-
таллидные фазы [14]. 

Сравнение морфологии поверхности образцов 
после одностадийного отжига длительностью 300 с 
показало, что после отжига при 400 °С изменений 
морфологии поверхности не было заметно. Для об-
разования дендритов необходимы были более вы-
сокие температуры (см. рис. 3, а—в, четвертая стр. 
обложки). Причем размер дендритов после отжига в 
течении 300 с при 600 °С был самый крупный, тогда 
как после отжига в течении 300 с при 700 и 750 °С их 
размеры меньше, чем после отжига 300 с при 600 °С. 
На рис. 3, г (см. четвертую стр. обложки) показана 
морфология поверхности двухслойной металлиза-
ции Ti/Al после одностадийного быстрого отжига при 
850 °С в течение 30 с. Из рис. 3, г (см. четвертую стр. 
обложки) видно, что во время этого кратковремен-
ного отжига при высокой температуре образование 
дендритов только началось.

Когда быстрый отжиг (30 с при 850 °С) исполь-
зовали в качестве второй стадии отжига, то размер 
дендритов немного увеличился, т. е. процесс роста 
кристаллов продолжился (см. рис. 4, в и г, четвертая 

стр. обложки). Размер и концентрация дендритов при 
двухстадийном отжиге изменялись с ростом темпе-
ратуры первой стадии отжига (см. рис. 4, четвертая 
стр. обложки). Если после первой стадии отжига при 
400 °С образование дендритов не наблюдали, то после 
второй стадии быстрого отжига при 850 °С оно толь-
ко начинается (см. рис. 4, а, четвертая стр. обложки), 
также, как это было только после одного быстрого 
отжига (см. рис. 3, г, четвертая стр. обложки). Если 
на первой стадии температура отжига составляла 
500—700 °С, то дендриты формировались по всей ме-
таллизации (рис. 4, б—г, четвертая стр. обложки). Это 
означает, что вторая стадия отжига слишком корот-
кая, чтобы в ней прошли процессы роста дендритов, 
приводящие структуру пленок к одинаковому виду, 
не зависящему от режима отжига на первой стадии. 
То есть дендритная структура металлизации форми-
руется в основном на первой более длительной ста-
дии отжига при температурах 500—700 °С уже после 
образования интерметаллидных соединений.

Для того, чтобы сильнее выявить роль титана в 
формировании структуры двухслойной металлиза-
ции Ti/Al, провели отжиг однослойной металлизации 
из пленки Al той же толщины, нанесенной на такую 
же инертную подложку из кремния с покрытием из 
нитрида кремния. Оказалось, что здесь тоже имеют 
место изменения сопротивления пленки и морфо-
логии ее поверхности. Результаты сведены в табл. 2 
и показаны на рис. 6 (см. четвертую стр. обложки). 
Однако, в отличие от двухслойной металлизации 
титан—алюминий, у которой изменения начина-
ются при 500 °С и практически заканчивается при 
600 °С (см. табл. 1), изменения в пленке алюминия 
начинаются после отжига только при температурах 
не менее 600 оС (см. табл. 2).

Пленка алюминия после нанесения имела зер-
кальную поверхность, на которой не было видно 
неровностей при увеличении до ×4000. Из данных 
табл. 2 и рис. 6, а (см. четвертую стр. обложки) видно, 
что отжиг даже при температуре 500 °С не меняет 
вида поверхности пленки алюминия. После отжи-
га при 600 °С, т. е. ниже, но вблизи температуры 
плавления алюминия, наблюдается процесс обра-
зования невысоких бугров на поверхности в резуль-
тате поверхностной диффузии атомов алюминия, 
приводящий к агломерации алюминия (см. рис. 6, б, 
четвертая стр. обложки). При этом сопротивление 
пленки изменилось незначительно. А после отжига 
при температурах 700 °С и выше, т. е. превышающих 
температуру плавления, образовались причудливые 
выступы (см. рис. 6, в—г, четвертая стр. обложки).

Исследование последствий отжига пленок алю-
миния показало, что заметные изменения сопротив-
ления пленки и морфологии ее поверхности начина-
ются лишь после отжига в течение 300 с при 600 °С, 
после которого пленка стала матовой. Более суще-
ственные изменения произошли после отжига при 
температурах выше 700 °С, т. е. выше температуры 
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Таблица 2

Результаты отжига однослойной металлизации 
из алюминиевой пленки, нанесенной на 

подложку кремния с покрытием из нитрида 
кремния

Режим 
обработки

Поверхностное 
сопротивление после 

отжига, Ом/кв

Вид 
поверхности

Без обработки 0,85 Зеркальная 

500 °С, 300 с 0,43 Зеркальная

600 °С, 300 с 0,74 Матовая

700 °С, 300 с 4 Очень матовая

850 °С, 30 с 5,5 Матовая 
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плавления алюминия: пленка стала очень матовой 
из−за образования выступов (см. рис. 6, б—г, четвер-
тая стр. обложки). Одновременно поверхностное со-
противление пленки возросло почти на порядок, что 
объясняется рассеянием электронов на шероховатой 
поверхности пленки и утончением пленки в областях 
между выступами. Таким образом, при отжиге выше 
температуры плавления алюминия происходит про-
цесс расплавления и последующей кристаллизации 
алюминия, проявляющейся в образовании высоких 
выступов на поверхности (см. рис. 6, четвертая стр. 
обложки). Такие наблюдения позволили авторам 
работ [2, 3, 5, 6, 12] утверждать, что возникновение 
шероховатости поверхности металлизации Ti/Al/
Ni/Au после отжига тоже есть результат плавления 
слоя алюминия. 

Во всех случаях пленки алюминия после отжи-
га, по данным лазерной микроскопии, не демонстри-
ровали цветности отдельных участков поверхности 
пленки, как это было свойственно отожженному 
двухслойному покрытию титан—алюминий. Это 
говорит о фазовой однородности пленок алюминия 
и об отсутствии в них дендритов. Это значит, что в 
предыдущих экспериментах с отжигом двухслойного 
покрытия Ti/Al образование дендритов и увеличение 
сопротивления в сотни раз было связано именно с об-
разованием новых интерметаллидных фаз в системе 
титан—алюминий.

Действительно, в экспериментах с двухслойным 
покрытием Ti/Al во время отжига имеет место вза-
имная диффузия металлов [8, 12—14], в результате 
которой алюминий образует с титаном различные 
химические соединения со строго определенным со-
отношением компонентов в каждом. Так, в системе 
титан—алюминий образуются два основных интер-
металлидных соединения: TiAl и Al3Ti [12, 15], плавя-
щихся при соответствующих постоянных темпера-
турах ~1450 и ~1350 °С [14, 16], которые существенно 
выше температуры плавления алюминия (660 °С) и 
температур отжига. Это делает металлизацию более 
стабильной и надежной, так как интерметаллидные 
соединения более стойки к окислению и химическо-
му травлению, чем по отдельности алюминий или 
титан, и их температура плавления выше, чем у алю-
миния. Поэтому в последующей более высокотемпе-
ратурной стадии отжига двухслойное покрытие уже 
не плавится и не образует выступов, существенно 
портящих морфологию поверхности металлизации. 
После образования интерметаллидных соедине-
ний во время отжига имеет место формирование 
интерметаллидных фаз, проявляющееся в росте 
дендритов. Одновременно происходит образование 
шероховатости и впадин на поверхности покрытия, 
ответственных за легкую матовость поверхности 
этих покрытий.

То, что вторая высокотемпературная стадия от-
жига не сформировала такую же дендритную струк-
туру в покрытии (см. рис. 5, четвертая стр. обложки), 

как в образце после одностадийного отжига в том 
же режиме (см. рис. 4, г, четвертая стр. обложки), 
говорит о том, что во время первой стадии отжига 
при температурах 400 °С и выше покрытие уже ста-
билизировалось за счет взаимной диффузии титана 
и алюминия и образования их соединений. То есть 
процессы взаимной диффузии и образования ин-
терметаллидных соединений предваряют процессы 
роста дендритов. Эти эксперименты подтверждают 
идеи, заявленные в работах [9, 17], о положительном 
влиянии предварительного отжига при температу-
рах 400—600 °С на результаты окончательной стадии 
отжига при высоких температурах 800—900 °С. Та-
ким образом, в двухслойной металлизации титан—
алюминий при отжиге в течение 300 с образование 
дендритов начинается при 400 °С и практически за-
канчивается при 500—700 °С, и последующий крат-
ковременный отжиг в течение 30 с при 850 °С не ока-
зывает существенного влияния. Появление жидкой 
фазы не отмечено ни в одном режиме отжига. 

Заключение 

Показано, что кристаллическая структура 
двухслойной металлизации и морфология ее по-
верхности определяются температурой отжига 
в азоте и его длительностью. Установлено, что в 
двухслойной металлизации Ti/Al даже со сравни-
тельно низким содержанием титана во время ее 
отжига происходят взаимная диффузия металлов 
и их активное взаимодействие с образованием их 
химических соединений. Затем из этих соединений 
формируются интерметаллидные фазы, которые де-
лают металлизацию более стойкой к последующим 
более высокотемпературным отжигам, окислению и 
химическому травлению. Процессы рекристаллиза-
ции сопровождаются увеличением поверхностного 
сопротивления металлизации в сотни раз. После 
отжига двухслойной металлизации Ti/Al возрастает 
ростовая шероховатость ее поверхности и образуют-
ся отдельные неровности в виде впадин, которые рас-
сеивают свет, что приводит к тому, что поверхность 
металлизации становится слегка матовой. А круп-
ные полусферические выпуклости, как это проис-
ходит у многослойной металлизации Ti/Al/Ni/Au,
не образуются. Таким образом, гипотеза о возник-
новении большой шероховатости в виде большого 
числа куполообразных выступов на поверхности 
контактной металлизации приборов на основе GaN 
из−за каплеобразования в слое алюминия в резуль-
тате его плавления при высоких температурах от-
жига не подтвердилась. Следовательно, в возникно-
вении куполообразных выпуклостей на поверхности 
многослойной металлизации Ti/Al/Ni/Au большую 
роль играют слои никеля и золота. Как эти слои 
влияют на морфологию поверхности многослойной 
металлизации Ti/Al/Ni/Au после отжига, будет ис-
следовано в следующей работе. 
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Исследован процесс трансформации 
радиационных дефектов, форми-
руемых имплантацией протонов в 
кристаллы кремния n−типа прово-
димости с удельным сопротивлением 
100 Ом ⋅ см. Измерения проведены 
методом высокоразрешающей рент-
геновской дифрактометрии. Показано, 
что последовательная имплантация 
протонов с энергией 100 + 200 + 
+ 300 кэВ и флюенсом 2 ⋅ 1016 см−2 
приводит к образованию нарушенного 
слоя толщиной 2,4 мкм с увеличенным 
параметром кристаллической решет-
ки, который формируется одновремен-
но присутствующими комплексами ра-
диационных дефектов вакансионного 
и междоузельного типов. Установлено, 
что в результате отжига облученных 
кристаллов в вакууме при температуре 
600 °С происходит укрупнение радиа-
ционных дефектов обоих типов при 
одновременном уменьшении их коли-
чества. После отжига при температуре 
1100 °С преобладают дефекты меж-
доузельного типа. На каждой стадии 
трансформации дефектов оценена их 
мощность. 

Ключевые слова: кремний, имплан-
тация протонов, термообработка, 
высокоразрешающая рентгеновская 
дифрактометрия.

Введение

Радиационное модифицирова-
ние полупроводников осуществля-
ют путем контролируемого введе-
ния собственных структурных и 
примесных дефектов. Традицион-
но легирование радиационными 
дефектами является эффектив-
ным для управления временем 
жизни неравновесных носителей 
заряда в локальных областях при-
боров на основе кремния, а также 
для реализации механизмов об-
ратимого лавинного пробоя через 
уровни радиационных дефектов 
[1]. Требуемых характеристик на-
рушенных слоев обычно достигают 
с помощью постимплантационной 
термообработки. В последнее вре-
мя появились новые направления 
использования протонного облуче-
ния в кремниевой технологии. Так, 
в работе [2] показана возможность 
создания тонких диэлектрических 
слоев в поверхностных областях 
пластин кремния с помощью облу-
чения низкоэнергетическими про-
тонами. Авторами работы [3] уста-
новлен заметный рост фотолюми-
несценции в кремнии, облученном 
протонами, который связывают 
с формированием особых стержне-

образных комплексов радиацион-
ных дефектов междоузельной при-
роды. При этом следует отметить, 
что большинство ранее выполнен-
ных исследований направлено на 
изучение электрофизических и 
оптических свойств материалов, 
а структурным характеристи-
кам дефектов посвящено гораздо 
меньшее количество публикаций. 
Возможность наблюдать комплек-
сы радиационных микродефектов 
обеспечивают методы трансмисси-
онной электронной микроскопии, 
однако определение их интеграль-
ных характеристик и концентра-
ции может быть проведено только 
методами высокоразрешающей 
рентгеновской дифрактометрии [4]. 
Цель работы — изучение природы 
структурных дефектов, возникаю-
щих при облучении кристаллов 
кремния протонами средних энер-
гий (сотни кэВ), и определение их 
характеристик на разных стадиях 
термической обработки методом 
трехкристальной рентгеновской 
дифрактометрии (ТРД). 

Экспериментальная часть

В работе исследовали выра-
щенные методом Чохральского в 
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виде слитков диаметром 40 мм кристаллы кремния 
n−типа проводимости с удельным сопротивлением 
100 Ом ⋅ см. Образцы для исследований размером 
20 × 20 × 2 мм3 вырезали перпендикулярно к направ-
лению [111]. Подготовку поверхности рабочей грани 
заканчивали химико−динамической полировкой. 
Кристаллы были последовательно имплантированы 
по всей поверхности протонами с энергиями E = 100, 
200 и 300 кэВ и дозой D = 2 ⋅ 1016 см−2 и подвергнуты 
термической обработке в вакууме при температуре 
600 и 1100 °С в течение 2 ч. 

Съемку образцов методом рентгеновской диф-
рактометрии в трехкристальной схеме осущест-
вляли по стандартной методике [4] путем измерения 
интенсивности рассеяния в обратном пространстве 
вдоль составляющих qz и qx, параллельных и перпен-
дикулярных соответствующему вектору обратной 
решетки. Для исключения вклада от динамического 
пика измерения проводили с фиксированной угло-
вой отстройкой qx = +30″, превышающей ширину 
главного пика в сечениях qz = const. Дополнительные 
сечения окрестностей узла обратной решетки сни-

мали вращением анализатора при углах отклонения 
образца от точного брэгговского положения, соответ-
ствующих положениям пиков интенсивности рассея-
ния от имплантированных слоев. Для всех образцов 
измерения проводили при следующих параметрах: 
съемка вдоль qx — максимальный угол отворота об-
разца 200″, шаг отворота образца 1″; съемка вдоль qz 
— максимальный угол отворота анализатора 300″, 
шаг отворота анализатора 2—10″. В этих условиях 
площадка, зондируемая рентгеновским пучком, 
находилась в пределах 5 × 0,5 мм2. Время набора 
импульсов выбирали, исходя из условия, чтобы в 
каждой точке регистрировалось N ≥ 1000 имп., при 
этом относительная погрешность измерений, равная 

 не превышала 3 %. 
Все спектры состоят из трех пиков, которые, 

согласно сложившейся терминологии, называют 
главным, диффузным и псевдопиками. Угловые по-
ложения пиков определяются величиной угла откло-
нения образца от брэгговского положения α. Главный 
пик связан с центральной частью пучка, отраженной 
монохроматором, и «хвостами» собственной кривой 
отражения образца. В нем содержится информация 
о структуре исследуемого монокристалла. Если обра-
зец является совершенным монокристаллом, интен-
сивности главного и псевдопика соизмеримы (рис. 1). 
В случае, если поверхностный слой кристалла имеет 
измененный период решетки по отношению к со-
вершенной матрице, соотношение интенсивностей 
главного и псевдопиков меняется (рис. 2). 

Различного рода дефекты вызывают появле-
ние на ТРД−спектрах диффузных максимумов. Их 
интенсивность, угловое положение, форма целиком 
определяются сортом дефектов. Так, если дефекты 
представлены кластерами сферической формы, рас-
пределенными статистически, то диффузное рассея-
ние будет сосредоточено в пике, положение которого 
определяется формулой [4]

 θk = 2α sin2 θB, (1)

где θk — угловое положение максимума пика диф-
фузного рассеяния; θB — угол Вульфа−Брэгга для 
данного отражения; α — угол отворота образца от 
точного брэгговского положения. 

Как показано в работе [5], интенсивность асимп-
тотического диффузного рассеяния, обусловленная 
присутствием дефектов, зависит от их концентрации 
и мощности:

 
 (2)

где Nd — общее число рассеивающих центров; f — 
структурная амплитуда; Н — вектор дифракции; 
q = H − G (G — ближайший к Н вектор обратной 
решетки); ψ — функция, зависящая от угла между 
q и H; m, n — орты q и H соответственно; V — объем 
элементарной ячейки; С — мощность дефекта, кото-

АТОМНЫЕ СТРУКТУРЫ И МЕТОДЫ СТРУКТУРНЫХ ИССЛЕДОВАНИЙ

Рис. 1. Кривая ТРД от исходного кристалла кремния (α = +18″)

Рис. 2. Угловые зависимости интенсивности диффузного рас-
сеяния вдоль направления qz = (∆θcosθB)/λ для кристал-
лов Si, облученных протонами с энергией Е = 100 + 200 +
+ 300 кэВ и дозой D = 2 ⋅ 1016 см−2:
1 — после облучения D = 2 ⋅ 1016 см−2; 2, 3 — после облуче-
ния и отжига при Т = 600 и 1100 °С соответственно
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рая характеризует вызываемое дефектом изменение 
объема кристалла и для конкретного типа микроде-
фекта может быть выражена через его параметры. 
Например, для дислокационных петель с вектором 
Бюргерса b и радиусом R0 C = πbR0

2.

Результаты и их обсуждение

Была исследована зависимость интенсивности 
главного пика от угла поворота образца α (рис. 3). На-
блюдаемое периодическое изменение интенсивности 
обусловлено наличием слоя с увеличенным периодом 
решетки. Интерференция лучей, рассеянных этим 
слоем и совершенной частью кристалла, создает 
систему периодических осцилляций, аналогичных 
полосам «равной толщины» в оптике видимого диа-
пазона. По периоду этих осцилляций можно опреде-
лить толщину нарушенного слоя t:

 
 (3)

где λ — длина волны рентгеновского излучения; θB — 
угол Брэгга для системы отражающих плоскостей; 
∆θ — расстояние между двумя соседними максиму-
мами осцилляций. 

Для образца, подвергнутого последовательной 
имплантации протонами с энергией Ep = 100 + 200 +
+ 300 кэВ, эта толщина составила Lнс = 2,4 мкм. Это 
значение хорошо коррелирует с ранее сделанными 
оценками [6] и свидетельствует о том, что такая мно-
гоступенчатая имплантация позволяет формировать 
толстые нарушенные слои с достаточно однородным 
распределением радиационных дефектов и вызван-
ных ими деформаций. Наличие такого слоя позволи-
ло провести измерения интенсивности диффузного 
рассеяния, связанного с дефектами.

Зафиксированные в экспериментах авторов пи-
ки диффузного рассеяния в большинстве случаев не 
подчиняются зависимости (1), что свидетельствует об 
их более сложном строении или об упорядоченном 
расположении анизотропных кластеров радиаци-
онных дефектов.

Для определения количественных характери-
стик дефектов были построены зависимости интен-
сивности диффузного рассеяния от знака и величи-
ны qz−составляющей вектора рассеяния (рис. 4).

Из рис. 4 следует, что во всех изученных случаях 
в образцах присутствуют дефекты с противополож-
ным знаком дилатации (вакансионного и междоу-
зельного типа). Область отрицательных qz соответ-
ствует рассеянию дефектами вакансионного типа, 
а область положительных qz — междоузельного. 
Непосредственно после облучения преобладающей 
является интенсивность диффузного рассеяния на 
дефектах вакансионного типа. Если считать, что 
количество введенных облучением междоузлий и 
вакансий одинаково, то это может быть связано с 
очень малой мощностью дефектов межузельного ти-

па. Можно предположить, что это мелкие кластеры 
междоузельных атомов. В этом состоянии образца 
менее подвижные вакансионные дефекты сосредо-
точены в области формирования каскада смещений. 
Концентрация таких областей значительно мень-
ше, однако они обладают большей мощностью, что 
обуславливает высокую интенсивность диффузного 
рассеяния в области отрицательных qz. Это обстоя-
тельство позволяет выделить на зависимости Iq3(−qz) 
серию осцилляций. В соответствии с теорией, разви-
той в работе [7], появление таких осцилляций связа-
но с интерференцией лучей, диффузно−рассеянных 
на дефектах характерного размера. Период этих 
осцилляций определяет мощность дефектов:

  (4)

где qi, i = 1, 2 — координаты двух соседних максиму-
мов на графике Iq3 = f(q).

Рис. 4. Угловая зависимость интенсивности диффузного 
рассеяния в окрестности узла обратной решетки [[111]] 
вдоль направления qz = (∆θcosθB)/λ для кристаллов Si, об-
лученных протонами с энергией Е = 100 + 200 + 300 кэВ и 
D = 2 ⋅ 1016 см−2:
1 — сразу после облучения; 2, 3 — после облучения и ото-
жига при Т = 600 и 1100 °С соответственно

Рис. 3. Экспериментально измеренная зависимость интен-
сивности главного пика вдоль направления qz в окрест-
ности узла [[333]] обратной решетки для кристалла крем-
ния, облученного протонами с энергией Еp = 100 + 200 +
+ 300 кэВ и дозой D = 2 ⋅ 1016 см−2
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Для кривой (1) на рис. 4 это соответствует мощ-
ности 3 ⋅ 10−5 мкм3.

Кривая (2) на рис. 4 относится к тому же образцу, 
подвергнутому отжигу при температуре 600 °С. Оче-
видно, что в результате отжига происходит перерас-
пределение интенсивности диффузного рассеяния 
в областях qz разных знаков. Общая интенсивность, 
связанная с дефектами вакансионного типа, умень-
шилась и выросла интенсивность диффузного рас-
сеяния на дефектах междоузельного типа. Умень-
шение интенсивности диффузного рассеяния свя-
зано с исчезновением определенной доли дефектов 
в результате отжига и одновременным изменением 
их размеров, а может быть и формы. Так, для де-
фектов вакансионного типа мощность, оцениваемая 
из периода осцилляций интенсивности диффузного 
рассеяния, увеличилась до значения 8 ⋅ 10−3 мкм3. 
Интенсивность диффузного рассеяния для дефектов 
междоузельного типа возросла вследствие увеличе-
ния их мощности. На зависимости Iq3(+qz) появились 
три осцилляции, период которых отвечает мощности 
7 ⋅ 10−4 мкм3 . Для оценки геометрических размеров 
дефектов преобладающего типа необходимы допол-
нительные данные об их природе. По−видимому, та-
кие данные можно получить с помощью электронной 
микроскопии высокого разрешения. 

При повышении температуры отжига до 1100 °С 
(см. рис. 4, кривая 3) интенсивность диффузного рас-
сеяния на вакансионных дефектах резко падает, а 
период осцилляций уменьшается, отражая дальней-
шее увеличение мощности этих дефектов при сни-
жении их концентрации. Интенсивность диффузного 
рассеяния на междоузельных дефектах изменяется 
слабо. По сравнению с исходным состоянием рассея-
ние на этом типе дефектов начинает превалировать. 
Мощность дефектов этого типа растет, достигая 
значения 6 ⋅ 10−3 мкм3. Известно [8], что в импланти-
рованных кристаллах кремния в результате отжига 
формируются дислокационные петли междоузель-
ного типа. Очевидно, что наблюдаемые изменения 
интенсивности диффузного рассеяния в области +qz 
связаны с процессами роста таких петель.

Заключение

Методом ТРД показано, что в результате по-
следовательного облучения протонами с энергией 

Исследование осуществлено в рамках программы фундаменталь-
ных исследований НИУ ВШЭ в 2012 г.

АТОМНЫЕ СТРУКТУРЫ И МЕТОДЫ СТРУКТУРНЫХ ИССЛЕДОВАНИЙ

Е = 100 + 200 + 300 кэВ и дозой D = 2 ⋅ 1016 см−2 в ис-
следованных кристаллах кремния формируется слой 
с увеличенным параметром кристаллической решет-
ки, толщина которого составляет 2,4 мкм.

На основе анализа угловых зависимостей ин-
тенсивности диффузного рассеяния рентгеновских 
лучей показано, что после облучения в кристалле 
одновременно присутствуют комплексы радиаци-
онных дефектов вакансионного и междоузельного 
типов. Мощность преобладающих вакансионных 
дефектов составила 3 ⋅ 10−5 мкм3. 

Установлено, что в результате отжига облучен-
ных кристаллов в вакууме при температуре 600 °С 
происходит трансформация радиационных дефектов. 
Мощность вакансионных дефектов увеличивается до 
8 ⋅ 10−3 мкм3, а междоузельных — до 7 ⋅ 10−4 мкм3. 

В результате отжига облученных кристаллов 
при температуре 1100 °С преобладающими становят-
ся дефекты междоузельного типа, мощность которых 
достигает 6 ⋅ 10−3 мкм3. Предположительно, такими 
дефектами являются дислокационные петли.
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bulk HM an increase in the synthesis duration resulted in the shift of the 
maximum luminescence peak towards short wavelengths relative to that of 
pure δ(γ)−Meq3 by 40 nm for Alq3, 15 nm for Gaq3, and 10 nm for Inq3.

Key words: metal complex, organic luminophor, polymorphism, hybrid 
material, electroluminescence.
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O. A. Buzanov, S. A. Sakharov, D. V. Roshchupkin1, E. V. Emelin1 
and S. D. Lavrov2, FOMOS Materials Co., 1Institute of Microelectronics 
Technology and High−Purity Materials of the Russian Academy of Sci-
ences, 2Moscow State Technological University of Radio Engineering, 
Electronics and Automatics

LiTaO3: a Multifunctional Crystal for Opto– 
and Acoustoelectronics ................................................... 24

Results of application of a ferroelectric LiTaO3 crystal in opto− and acous-
toelectronics are presented. The large values of the piezoelectric constants 
in the LiTaO3 crystal are favorable for designing bulk acoustic wave resona-
tors. The possibility of direct electron beam repolarization of LiTaO3 crystals 
was used for the fabrication of ferroelectric domain structures sizing from 
few nanometers to tenth micrometers. The regular domain structures in 
the LiTaO3 crystal were used as an optical diffraction grating and for the 
generation of second−harmonic optical radiation.

Key words: ferroelectric LiTaO3 crystal, electron−beam repolarization, 
BAW−resonators

A. S. Bykov, S. G. Grigoryan, R. N. Zhukov, D. A. Kiselev, 
S. V. Ksenich, I. V. Kubasov, M. D. Malinkovich 
and Yu. N. Parhomenko, 
National University of Science and Technology «MISIS»

Formation of Bidomain Structure in Single Crystal Lithium 
Niobate Qafers Using Steady-State External Heating Method ... 27

The method of bidomain structure synthesis in lithium niobate single crystal 
wafers based on the formation of a specific temperature gradient across 
the sample thickness has been developed. The lithium niobate wafer 
placed between two silicon wafers was heated due to the absorption of 
light annealing system radiation by silicon. The work cell design allows one 
to form and control the power of thermal fluxes entering the ferroelectric 
wafer thus creating temperature gradients required for a controlled process 
of formation of two domains with opposite polarization vectors («head to 
head» domain structure). The efficiency of light absorption for the forma-
tion of external thermal sources that allow one to implement symmetric and 
asymmetric heating, determining the position of the conditional surface 
with the zero temperature gradient and consequently the position of the 
domain boundary is experimentally confirmed.
In a lithium niobate wafer 1.6 mm in thickness and 60 mm in length, a 
symmetrical bidomain structure with opposite polarization vectors was 
formed. The bending strain of cantilevered samples vs applied voltage 
was investigated in the -300 to +300 V voltage range, the strain amplitude 
being more than 35 µm. The measurements showed a high linearity and 
repeatability of the bias voltage vs bending strain curve.

Key words: bidomain structure, lithium niobate single crystal, light heating, 
stationary thermal fluxes, electromechanical actuators.
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I. V. Zaporotskova, N. A. Anikeev, L. V. Kozhitov* 
and A. V. Popkova*, Volgograd State University, 
*National University of Science and Technology «MISIS»

Theoretical Investigation of the Hydrogenation Process in Single- 
and Double-Layered Pyrolized Acryl-Nitril Nanopolymer .......... 34

The article reports a theoretical quantum chemical study of the adsorp-
tion mechanisms in atomic and molecular hydrogen on the surface of an 
advanced polymeric material – pyrolized polyacrylonitrile (PPAN). Three 
variants of atomic hydrogen orientation and five variants of molecular 
hydrogen orientation over one− and two−layer PPAN surface have been 
considered. The variants differed in the positions of nitrogen atoms in 
the close vicinity of a selected adsorption center in the polymer. Potential 
adsorption energy profiles of atomic hydrogen and hydrogen molecules 
have been constructed and analyzed, and the main power and geometrical 
characteristics of the processes have been defined. Charge redistribu-
tions in the systems have been studied. We show that neither a hydrogen 
atom, nor a hydrogen molecule can be adsorbed over the hexagon center 
of single−layer PPAN surfaces, and in other cases chemical adsorption 
occurs. For adsorption over the surface of two−layer PPAN, any orienta-
tion variants of a hydrogen molecule are possible. A negative influence of 
nitrogen atom of the polymer surface on the efficiency of atomic hydrogen 
adsorption has been established, whereas its influence on the adsorption 
of molecular hydrogen is positive.

MATERIALS SCIENCE AND TECHNOLOGY. 
SEMICONDUCTORS

N. B. Smirnov, A. V. Govorkov, E. A. Kozhukhova, I. S. Lisitsky, 
M. S. Kuznetsov, K. S. Zaramenskih and A. Y. Polyakov, 
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The Influence of Growth Conditions and Donor Doping 
on Conductivity Mode and Deep Traps Spectra 
in TlBr Single Crystals .......................................................4

Studies of electrical characteristics, deep traps spectra, microcathodo-
luminescence (MCL) spectra of undoped and donor (Pb, Ca) doped TlBr 
crystals as influenced by growth conditions (Br pressure, Ar pressure, 
growth in air) are presented. It is shown that, for the 85−320 K temperature 
range, the crystal conductivity was determined not by ionic conductance 
but by the density of electrons and holes supplied by the ionization of 
deep centers. Centers with activation energies of 1−1.2 eV that pin the 
Fermi level in donor doped crystals are shown to play a prominent role in 
the recombination of nonequilibrium charge carriers. In undoped crystals 
the Fermi level is pinned near Ev+0.8 eV and these centers are also active 
in the recombination of charge carriers and are responsible for the MCL 
band peak near 1.85 eV. The temperature dependence of photocurrent in 
undoped crystals is strongly influenced by electron trapping on relatively 
shallow centers located 0.1−0.2 eV below the conduction band edge. Deep 
traps spectra revealed the presence of centers with activation energies 0.36, 
0.45, 0.6 eV whose concentration increases with donor doping. Doping with 
Pb or Ca increases the dark resistivity of the crystals by about an order of 
magnitude, but Pb doping enhances the density of deep traps, which is not 
favorable for use of this material in radiation detectors. 
Key words: TlBr, deep levels, photoinduced current transient spectros-
copy of deep traps, microcathodoluminescence, radiation detectors, ionic 
conductance, electronic conductance.
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Possibility of Growing Bulk Si—Ge Crystals Using Axial 
Heat Flow Method near the Crystallization Front .................... 12

A technique for crucibleless growth of single−crystal silicon and its al-
loys with germanium is developed. For this purpose, the setup of floating 
zone method was used, which was equipped with additional so−called 
AHP heater. The heater forms around itself a melt zone that is suspended 
between the growing crystal, the feeding rod and correspondingly the bot-
tom and the top surfaces of the AHP heater by forces of surface tension. 
To protect the graphite casing of the heater against the aggressive action 
of molten silicon, the casing surface was coated with SiC having a special 
nano−crystalline structure. The system of automation control of the AHP 
crystallization mode is described. It allows controlling the thermal field 
near the growing crystal with an accuracy of about 0.05−0.1 K. Numerical 
computations of heat and mass transfer during the solidification of SixGe1−x 
alloy with a 2% Si content, as well as shaping of the free Si−Ge melt surface 
during the crystal pulling were performed. Uniform bulk crystals were ob-
tained. The range of the highest melt layer at which the shaping process 
remains stable was found to be 10−20 mm. The grown As−doped Si single 
crystals showed to have strong twining directly caused by presence of 
the SiC inclusions revealed in the crystal bulk. The possibility to achieve a 
convex and nearly flat shape of the interface by means of the AHP heater 
was proved. The layered mechanism of Si crystallization was found to be 
present during crystal growth on a seed in the [111] direction, with the 
faceted area under certain conditions occupying almost the entire crystal 
cross section. 
Key words: floating zone device and method, in−melt heater, silicon, 
faceted growth, linear and point defects
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R. R. Saifutyarov, A. G. Cherednichenko, T. B. Sagalova*, 
N. A. Makarov and I. Ch. Avetissov, D. I. Mendeleeev Russian Uni-
versity of Chemical Technology, *National University of Science and 
Technology «MISIS»

New Hybrid Materiala for Organic Lightemitting Diod Devices ... 20

We studied regularities of polymorphous transitions in high−purity powder 
preparations of metal complex of 8−hydroxyquinoline with aluminum, 
gallium and indium (Meq3, where Me= Al, Ga, In) in the 300−712 K 
temperature range. According to the results of luminescent and Raman 
spectra measurements combined with XRD analysis, the general pat-
tern of the polymorphous transitions in all the investigated compounds is 
β → α→ δ→ γ → ε. 
Hybrid materials (HM) were synthesized based on borate glass matrix with 
0.02–0.1 wt % Meq3. Bulk samples were obtained by melting, and HM thin 
films were produced by high vacuum deposition. The luminescent prop-
erties of the hybrid materials were studied at room temperature. For the 
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Key words: pyrolized polyacrylonitrile, atomic hydrogen, molecular hydro-
gen, hydrogenation, adsorption, potential energy profile.

L. V. Kozhitov1, N.Ch. V’et1, A. V. Kostikova1, I. V. Zaporotskova2, 
and V. V. Kozlov3, 1National University of Science and Technology 
«MISIS», 2 Volgograd State University, 3Institute for Petrochemical Syn-
thesis, Russian Academy of Sciences

The Simulation of Carbon Material Structure Based 
on Polyacrylonitrile Obtained under IR Heating...................... 39

We have for the first time determined using the MNDO semiempirical 
quantum chemical model for a carbon material (CM) structure based 
on heat treated polyacrylonitrile (PAN) that an increase in the N content 
from 14 to 18 atoms in CM monoatomic layers C46N14H10, C44N16H12, and 
C42N18H14 and in the H content from 12 to 22 atoms in CM monoatomic 
layers C44N16H12 and C44N16H22 leads to a decrease in the binding energy 
(EB) from 7,40 and 7,12 to 6,88 and 6,25 eV, respectively, and to an increase 
in the difference between the maximum and minimum bond length (∆l), 
between the maximum and minimum valence angle (∆θ), and between 
the maximum and minimum local charge (∆q) from 0,176 Е, 12,0°, and 
0,487 to 0,238 Е, 20,8°, and 0,613, respectively, and promotes curving of 
the CM structure. Quantum chemical simulation results are confirmed by 
the element analysis of the CM specimens and FeNi3/C nanocomposite. 
When the IR heating temperature was increased from 30 to 500 °С, the 
concentrations of N (СN) and H (СH) in the CM and in the FeNi3/C nano-
composite decreased from 27 to 18 and 10 wt. % and from 6 to 1 and 0.5 
wt. %, respectively.

Key words: polyacrylonitrile, simulation, structure, heating, nitrogen, 
carbon

EPITAXIAL LAYERS AND MULTILAYERED COMPOSITIONS

A. V. Mazalov1, D. R. Sabitov1, V. A. Kureshov1, A. A. Padalitsa1,
 A. A. Marmalyuk1,2 and R. Kh. Akchurin2, 1Sigm Plus Co., 
2Moscow State University of Fine Chemical Technologies

Research of Acceptor Impurity Thermal Activation 
in GaN :  Mg Epitaxial Layers ............................................. 43

The effect of thermal annealing of GaN:Mg layers on acceptor impurity 
activation has been investigated. Hole concentration increased and mobility 
decreased with an increase in thermal annealing temperature. The sample 
annealed at 1000 oC demonstrated the lowest value of resistivity. 
Rapid thermal annealing (annealing with high heating speed) considerably 
improved the efficiency of Mg activation in the GaN layers. The optimum 
time of annealing at 1000 oC has been determined. The hole concentra-
tion increased by up to 4 times compared to specimens after conventional 
annealing.

Key words: gallium nitride, GaN, MOCVD, Metal−organic chemical vapor 
deposition, rapid thermal annealing, magnesium bis−cyclopentadienyl, 
(Cp2Mg), doping, p−type.
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H. Helava4, M. I. Voronova5, A. S. Usikov1, Yu. N. Makarov1,4 
and K. B. Eidel’man5, 1GaN−Crystals Ltd., 2National Research Nuclear 
University «MEPhi», 3National Research University «ITMO», 4Nitride 
Crystals Inc., 5National University of Science and Technology «MISIS»

Photoconverters in Solar Splitting System ............................ 46

This paper presents results on the simulation of photo converters in a spec-
tral splitting system where solar radiation is separated into three spectral 
ranges (∆λ1<500 nm, ∆λ2 = 500−725 nm and ∆λ3>725 nm) by means of 
dichroic filters and then converted to electrical energy by photoconverters 
based on InGaN/GaN, GaAs/AlGaAs single−junction heterostructures and 
monocrystalline silicon c−Si. Special attention is paid to the absorption 
spectrum spreading due to more efficient conversion of the ultraviolet part 
of the spectrum. The total efficiency of the system varies from 21% to 37% 
depending on the design of heterostructures.
Key words: solar cell, spectral splitting, gallium nitride, gallium arsenide, 
photoconverter, Fresnel lens, dichroic filter.

P. B. Lagov, A. S. Drenin, E. S. Rogovskii and A. M. Lednev, 
National University of Science and Technology «MISIS»

Research of Possibilities for Improving the Energy and Mass Pa-
rameters of Solar Cells Using Plasma-Chemical Etching .......... 51

Possible process options for thinning semiconductor substrates have been 
analyzed. Experiments have been conducted to assess the efficiency of 
plasma−chemical etching of (100) orientation single crystal germanium 
substrates used for growing heteroepitaxial structures of multi−cascade 
solar cells based on A3B5 semiconductor compounds. The specimens 
were etched on a reactive ion etching instrument with an induction type 
high−density plasma source in (SF6 : Ar = 2 : 1) gas mixture through vari-
ous photoresist masks. For FP−383 photoresist masks with 2, 4 and 6.5 
µm windows, the etched layer was 20 µm in depth. For a FN−11 photoresist 
mask with a 95 µm window, etching reached a depth of 58 µm. The FP−
383 masks exhibited thinning from 1.5 to 0.87 µm, and the FN−11 mask 
thinned from 10 to 8 µm.

We show that the etching rate which was 2.1−3.3 µm/min decreases with an 
increase in mask window width following a power law. We have concluded 
that plasma−chemical etching is a promising tool for improving the energy 
and mass parameters of multi−cascade solar cells with conventional and 
metamorphic structures at the final stage of their fabrication.

Keywords: germanium, multi−cascade solar cell, plasma−chemical etch-
ing, etching rate.

PHYSICAL CHARACTERISTICS AND THEIR STUDY

E. A. Skryleva, N. Yu. Tabachkova, K. D. Scherbachev 
and M. I. Voronova, National University of Science and Technology 
«MISIS»

Investigation of Effects Induced by Weak Magnetic Fields 
in Iron Powders .............................................................. 54

The effect of magnetic field treatment on the structure and chemical com-
position of reduced iron powders has been studied. The methods of trans-
mission electron microscopy, X−ray diffraction and X−ray photoelectron 
spectroscopy have been used, and corrosion rate has been measured. We 
show that the processing of powders in an installation having an alternat-
ing magnetic field of 0.1 T and a frequency of 21 Hz does not result in any 
changes to the structure and phase composition. 
Reduced iron powder particles are spherical; the average diameter is of 
2−3 microns, the particles being covered with an amorphous shell. Surface 
chemical composition studies have shown the shell to be a layer of natural 
ferric oxide/hydroxide forming in air. A method has been developed for 
determining the thickness of the oxide shell covering the spherical particles 
based on the relation of photoelectron lines intensities of the zero−valent 
and oxidized iron. We show that the shell thickness in magnetic field treated 
specimens is by 10−20% less than that in untreated powder. Corrosion 
rate measurements in a corrosive environment have shown that magnetic 
treatment significantly reduces the oxidation rate of the powders: the more 
the processing time, the lower the corrosion rate.

Key words: iron powders, magnetic field treatment, structural parameters, 
chemical composition, oxide coating.

K. D. Vanyukhin, R. V. Zakharchenko, N. I. Kargin, M. V. Pashcov 
and L. A. Seidman, IFNE NRNU «MEPHI»

Research of Structure and Surface Morphology 
of Two–Layer Contact Ti/Al Metallization ............................. 60

Ti/Al/Ni/Au metallization widely used in the technology of GaN base devices 
have a very important imperfection: rough surface. There are different 
opinions about the causes of this imperfection: balling−up of molten alu-
minum or the appearance intermetallic melt phases in the Au–Al system. 
To check the effect of the former cause, we have studied the formation 
of rough surface after annealing of Ti/Al metallization which is used as a 
basis of many metallization systems for GaN. The substrates were made 
from silicon wafers covered with Si3N4 films (0.15 microns). On these 
substrates we deposited the Ti(12 nm)/Al(135 nm) metallization system. 
After this deposition the substrates were annealed in nitrogen for 30 s at 
850 оС. The as−annealed specimens were tested for metallization sheet 
resistivity, appearance and surface morphology.
We have shown that during annealing of the Ti/Al metallization system, 
mutual diffusion of metals and active interaction with the formation of 
intermetallic phases occur. This makes the metallization system more 
resistant to following anneals, oxidation and chemical etching. After 
annealing the surface of the Ti/Al metallization system becomes gently 
matted. However, large hemispherical convex areas (as in the Ti/Al/Ni/Au 
metallization system) do not form. Thus, the hypothesis on the balling−up 
of molten aluminum on the surface of the Ti/Al metallization system has 
not been confirmed.
Key words: ohmic contacts, contact metallizations, GaN, titanium− alu-
minium metallization, electron beam deposition method, thermal annealing 
of metallization. 

ATOMIC STRUCTURES AND METHODS 
OF STRUCTURAL INVESTIGATIONS

I. S. Smirnov, I. G. Dyachkova and E. G. Novoselova, Moscow Insti-
tute of Electronics and Mathematic, Higher School of Economics

High–Resolution X–ray Diffractometry 
of Proton Irradiated Silicon ............................................... 66

We have studied the transformation of radiation defects gener-
ated by proton implantation in n−type silicon crystals with a resistivity of 
100 Ohm · cm. The measurements were conducted using high−definition 
X−ray diffraction (HDD). We show that sequential implantation of protons 
with energies of 100 + 200 + 300 keV and a fluence of 2 · 1016sm−2 results 
in the formation of a damaged layer with an increased lattice parameter and 
a thickness of 2.4 mm. This layer is formed by radiation−induced defects 
both of vacancy and interstitial types. Vacuum annealing of the irradiated 
crystals at 600 °C enlarges the radiation−induced defects while reducing 
their number. After annealing at 1100 °C interstitial type defects prevail. 

Key words: silicon, H+ implantation, annealing, high−definition X−ray 
difractometry.


