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В настоящем выпуске журнала собраны обзоры
и статьи, объединенные одной тематикой – иссле-
дованиями материалов методами электронной
микроскопии и микроанализа. Такой выбор ре-
дакции связан с желанием представить те значи-
тельные изменения в технике и методах электрон-
ной микроскопии, которые произошли за послед-
ние 15 лет. Безусловно, развитие электронной
микроскопии сопутствует прогрессу в разработках
новых материалов, технологий и устройств в обла-
сти материаловедения, химии, физики и, может
быть еще в большей степени, молекулярной био-
логии, включающей в себя протеомику, вирусоло-
гию, генетику и цитологию.

В начале 2000-х годов разработкой интернаци-
ональной группы TEAM началось производство
просвечивающих и просвечивающих растровых
электронных микроскопов (ПЭМ и ПРЭМ соот-
ветственно) TITAN 80-300 с коррекцией сфери-
ческой аберрации осветительной (конденсорной)
системы и объективной линзы. Это позволило
улучшить пространственное разрешение ПЭМ и
ПРЭМ до 0.047 нм. Такое разрешение достаточно
для получения изображений с атомным разреше-
нием практически всех неорганических кристал-
лов во всех низкоиндексных кристаллографиче-
ских проекциях. Следующий значительный шаг –
использование высококогерентных источников
электронов, в частности монохроматоров элек-
тронной пушки. Кроме значительного повыше-
ния контраста и пространственного разрешения
монохроматор позволяет улучшить энергетиче-
ские характеристики аналитических методов, в
том числе спектрометрии энергетических потерь
энергии электронов. Исследования, выполнен-
ные этим методом, рассмотрены в статье При-
ходько и др. “Применение спектрометрии энер-
гетических потерь энергии электронов для анали-
за микроструктуры реакторных материалов”.
Используя современные приборы, стало возмож-
ным, например, определять не только сорт атомных
колонок, но и их электронные характеристики, в
частности валентность. Благодаря разработке но-
вых быстродействующих пленочных кремниевых
детекторов большой площади и новой электрон-
ной оптики пространственное разрешение энер-
годисперсионной рентгеновской спектроскопии
также достигло атомного разрешения. Необхо-
димо отметить и развитие широкоугловых циф-

ровых камер с высоким быстродействием. Ис-
пользование таких камер позволило полностью
отказаться от “мокрой” химии в электронной
микроскопии, применяемой с момента разработки
электронного микроскопа Э. Руской и М. Кноллем
в 30-х годах прошлого века. Высокая чувстви-
тельность и быстродействие камер оказались
необходимыми параметрами в микроскопии
биологических объектов, главным образом в
криоэлектронной микроскопии, определяющи-
ми пространственное разрешение и размеры ис-
следуемых биологических объектов.

Технические достижения подтолкнули к раз-
работке нескольких новых методов, один из кото-
рых – определение точечных дефектов и оценка
их плотности. Появились возможности трехмер-
ной реконструкции объектов исследования с
атомным разрешением. Такие работы выполня-
ются в НИЦ “Курчатовский институт”.

Еще один новый метод – времяразрешающая
электронная микроскопия. Достижения в этой
области подробно рассмотрены в обзоре Асеева и
др. “Ультрабыстрая электронная микроскопия –
инструмент XXI века”. По-прежнему актуальной
остается отражательная электронная микроско-
пия, представленная в обзоре Рогило и др. (Ин-
ститут физики полупроводников СО РАН) “In situ
отражательная электронная микроскопия для
анализа на поверхности кремния: сублимации,
электромиграции, адсорбции примесных ато-
мов”. К сожалению, объем и направленность на
оригинальные исследования настоящего выпуска
не позволяют представить все новые методы, ис-
пользуемые мировым научным сообществом.
Так, в отдельном выпуске будут собраны работы
по криоэлектронной микроскопии, которая сей-
час стремительно развивается: пространственное
разрешение достигло атомного уровня (0.19 нм),
количество расшифрованных белков, согласно
данным банка данных трехмерных структур, по-
добралось к 7000.

Еще одним импульсом развития исследований
в области электронной микроскопии послужили
разработка и коммерческое производство двухлу-
чевых электронно-ионных микроскопов, в кото-
рых растровая электронная микроскопия (РЭМ)
сочетается с растровой ионной микроскопией
(РИМ). Оказалось, что такие приборы часто не-
обходимы и незаменимы для прецизионного



508

КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

КОЛОНКА ГЛАВНОГО РЕДАКТОРА

приготовления образцов для ПЭМ/ПРЭМ.
В частности, метод фокусированного ионного
пучка (ФИП) в РИМ–РЭМ используется для из-
готовления образцов из многофазных, неодно-
родных образцов, пористых, волокнистых объек-
тов, т.е. материалов, подготовка которых другим
методом практически невозможна. В представ-
ленном вашему вниманию выпуске такая методи-
ка подготовки образцов применялась и описана,
например, в работах Мохова и др. “Электронная
микроскопия в исследованиях лунного реголи-
та”, Шкловера и др. “Исследование морфологии
и кристаллической структуры природных крем-
неземов методами электронной микроскопии и
электронографии”, в ряде других статей.

Технологические достижения значительно по-
влияли и на РЭМ. Благодаря источникам элек-
тронов с полевой эмиссией, новой электронной
оптике и появлению разнообразных детекторов
стало возможным проводить исследования мате-
риалов с пониженным ускоряющим напряжени-
ем. Это существенно расширило спектр исследу-
емых материалов. Одна из представленных работ
(Орехов и др.) представляет результаты исследо-
вания методом РЭМ при пониженном ускоряю-
щем напряжении микроструктуры композицион-
ного гидрогеля поли-n-винилпирролидона. Ра-

нее такие образцы изучать методом РЭМ было
невозможно. Безусловно, нельзя обойти сторо-
ной традиционные методы исследования, связан-
ные с РЭМ. Е.Б. Якимовым представлен обзор
“Исследования широкозонных полупроводни-
ков методом наведенного тока”, в котором об-
суждается классический метод исследования
электрически активных дефектов в полупровод-
никах. В работе Мальцева и др. “Применение ме-
тода EBSD для исследования механизмов разру-
шения сталей корпусов реактора под действием
эксплуатационных факторов” обсуждается ис-
пользование метода дифракции обратно рассеян-
ных электронов в РЭМ для исследования кон-
струкционных сталей.

Надеемся, что выпуск вызовет интерес у чита-
телей широкой научной направленности, а авто-
ров призываем к участию в подобных изданиях
журнала ”Кристаллография”.

Главный редактор журнала “Кристаллография”
член-корреспондент РАН

Профессор М.В. Ковальчук
Приглашенный редактор

кандидат физико-математических наук
А.Л. Васильев
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Ультрабыстрая электронная микроскопия (УЭМ) открыла возможность исследования лазерно-ин-
дуцированных нестационарных процессов в веществе с высоким пространственно-временным раз-
решением в режиме визуализации. Этот метод основан на возбуждении (накачке) образца импульс-
ным лазерным излучением и его зондировании синхронизованными во времени фотоэлектронны-
ми сгустками в колонне просвечивающего электронного микроскопа. Использование цифрового
2D-детектора в экспериментальном комплексе позволяет регистрировать “молекулярное кино” в
виде последовательности изображений, отвечающих поведению исследуемого вещества в про-
странственно-временном континууме. Высокое временное разрешение представляет особый инте-
рес для решения задач, связанных с детальным исследованием разнообразных лазерно-индуциро-
ванных быстропротекающих процессов в тонких пленках, наблюдением отклика адсорбированных
молекул на неравновесные структурные изменения поверхности, поверхностной и объемной дина-
мики в полупроводниках, генерации когерентных акустических и оптических фононов, поверх-
ностного плавления наночастиц, неравновесной структурной динамики фазовых превращений.
В обзоре представлено современное состояние метода УЭМ при использовании зондирующих им-
пульсов пикосекундной, фемтосекундной и субфемтосекундной длительности для детектирования
структурной динамики вещества в конденсированном состоянии.

DOI: 10.31857/S0023476121040044
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ВВЕДЕНИЕ
“Научные открытия редко делаются сразу,

обыкновенно первые провозвестники не успева-
ют убедить в истине найденного, время вызывает
действительного творца, обладающего всеми
средствами для проведения истины во всеобщее
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сознание, однако не должно забывать, что он мо-
жет являться только благодаря труду многих и на-
копившейся сумме данных”.

Д.И. Менделеев

Открытие электронной дифракции (Дж.П. Том-
сон, Дж. Дэвиссон, 1926 г.) и изобретение элек-
тронного микроскопа (Р. Руденберг, 1931 г.,
М. Кнолль, Э. Руска, 1932 г.) заложили основу
исключительно мощного метода исследования
структуры вещества с помощью электронных
пучков [1]. В результате появились два замеча-
тельных прибора: электронограф и электронный
микроскоп. Оба прибора позволили наблюдать
дифракцию электронов на образце и при реше-
нии обратной структурной задачи определять
межъядерные расстояния, параметры кристалли-
ческой решетки и средние амплитуды тепловых
колебаний атомов.

Электронный микроскоп в отличие от элек-
тронографа позволяет проводить измерения, не
связанные с электронной дифракцией, и в этом
режиме его пространственное разрешение дости-
гает субнанометрового диапазона даже в случае
сравнительно недорогих моделей, применяемых
сейчас для решения биофизических задач. Абер-
рации магнитных линз существенно ограничива-
ют возможности такой техники. В связи с этим
напомним, что блестящая идея голографии, вы-
сказанная выдающимся ученым Габором, была
связана с попыткой улучшить пространственное
разрешение в электронной микроскопии, но, как
известно, изначально получила свое развитие в
оптике. Использование компенсатора сфериче-
ской аберрации в просвечивающем электронном
микроскопе (ПЭМ) позволило вплотную подой-
ти к пространственному разрешению ∼1 Å, а в не-
которых случаях преодолеть и этот предел, т.е. ис-
следовать вещество на уровне разрешения от-
дельных атомов и молекул без наблюдения
электронной дифракции [2].

Однако для изучения движения атомов и мо-
лекул необходимы средства их зондирования, в
которых кроме высокого пространственного раз-
решения осуществляется временное разрешение
для регистрации структурной динамики вещества
[3–8]. Исследование образцов с высоким про-
странственно-временным разрешением пред-
ставляет большой интерес в области физики твер-
дого тела, молекулярной физики, химии, биоло-
гии, науке о материалах. В природе существует
много примеров фазовых переходов в конденсиро-
ванных средах и множество различных процессов
в свободных молекулах, которые характеризуются
нано-, пико- и фемтосекундными временными
масштабами. В качестве иллюстрации укажем на-
блюдение сверхбыстрого, субпикосекундного плав-
ления кристаллического висмута под действием

фемтосекундного лазерного излучения, которое
вызвало широкое обсуждение в научных кругах [9].

Изначально в электронной дифракции и мик-
роскопии использовались, а в большинстве слу-
чаев и сейчас применяются, непрерывные пучки
электронов. Однако в такой технике эксперимен-
та практически невозможно исследовать динами-
ческие процессы, происходящие на коротких
временных интервалах. Для того чтобы проводить
подобные наблюдения, нужны временная моду-
ляция электронного пучка и синхронизация им-
пульсов электронов с процессами, протекающи-
ми в образце [7]. К сожалению, очевидный спо-
соб деления непрерывного электронного пучка
на короткие электронные сгустки методами им-
пульсной электроники оказался недостаточно
эффективным для этих задач. Эксперименталь-
ным прорывом стало использование ультрако-
ротких лазерных импульсов как для возбуждения
образца, так и для активации фотокатода1.

В [3–5] предложена новая парадигма метода
дифракции электронов и проведены первые
успешные эксперименты. В этой схеме один из
синхронизованных друг с другом импульсных ла-
зерных пучков направляется на катод для созда-
ния фотоэлектронных сгустков за счет процесса
фотоэмиссии, а другой фокусируется в область
образца для его возбуждения. Временную задерж-
ку ∆τ между лазерными импульсами эксперимен-
тально можно изменять контролируемым обра-
зом с помощью оптической линии задержки [5].

Концепция использования фемтосекундной
лазерной техники в сочетании с электронной оп-
тикой создала важные предпосылки для достиже-
ния в будущем временного разрешения на уровне
нескольких десятков фемтосекунд, что сопоста-
вимо с характерным периодом колебаний атомов
в молекулах. Преодоление этого рубежа делает
реалистичным создание “молекулярного кино” –
наблюдения динамики атомно-молекулярных
структур в пространственно-временном конти-
нууме, что помимо фундаментального интереса
имеет огромное практическое значение.

Временное разрешение, определяемое прежде
всего длительностью электронных импульсов,
является ключевым параметром абсолютно всех
экспериментальных установок по наблюдению
быстропротекающих процессов методами сверх-
быстрой электронографии и электронной 4D-
микроскопии [7, 10]. При этом основные экспе-
риментальные трудности заключаются как в фор-
мировании и последующей транспортировке уль-
тракоротких электронных сгустков, так и в на-

1 В экспериментах, выполненных в 80-х годах XX века в Рос-
сии и США [3, 4], была поставлена важная веха в развитии
время-разрешенной электронной дифракции, фотоэлек-
тронные импульсы стали применяться для зондирования
структурной динамики вещества.
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дежном измерении их длительности. Напомним,
что кулоновское расталкивание, а также различие
в скоростях ускоренных электронов в электронном
сгустке серьезно затрудняют формирование элек-
тронных импульсов фемтосекундной длительно-
сти. Без применения дополнительных компресси-
рующих устройств эти обстоятельства ограничива-
ют возможности обсуждаемой методики для
нерелятивистских электронов, в лучшем случае,
уровнем сотен фемтосекунд. Для преодоления ба-
рьера 100 фс разрабатываются системы компрессии
на основе радиочастотного поля [11]. Также для
этого может быть использована ускорительная тех-
ника, позволяющая кардинально уменьшить время
пролета электронов до образца [12].

В настоящее время методы, основанные на
ультрабыстрой электронной дифракции (УЭД),
интенсивно развиваются. Последние достижения
в формировании сверхкоротких импульсов элек-
тронов позволяют использовать разрешение в ат-
тосекундном диапазоне и подойти к наблюдению
когерентной динамики электронов в молекулах.

В обзоре представлено современное состояние
метода ультрабыстрой электронной микроско-
пии (УЭМ) при использовании электронных
сгустков пикосекундной, фемтосекундной и суб-
фемтосекундной длительности для исследования
структурной динамики вещества в конденсиро-
ванном состоянии.

1. РАЗВИТИЕ МЕТОДА ЭЛЕКТРОННОЙ 
МИКРОСКОПИИ ОТ КЛАССИЧЕСКИХ 

3D-ИЗМЕРЕНИЙ К 4D-ДЕТЕКТИРОВАНИЮ

1.1. Просвечивающая и сканирующая
электронная микроскопия

В электронной микроскопии для формирова-
ния изображений используют не световые пучки,
как в оптической, а сфокусированные электрон-
ные пучки. В классической микроскопии исполь-
зуются два основных метода получения изобра-
жений:

– “на просвет” – образец просвечивается зон-
дирующим пучком, и с помощью набора специ-
фических линз прошедший пучок формирует
изображение образца на детекторе2;

– “на отражение” – регистрируется либо отра-
женный от образца пучок, либо генерированные
этим пучком в образце частицы (или фотоны), и
формируется изображение поверхности образца
и его тонкой приповерхностной области [13].

2 В просвечивающей электронной микроскопии можно по-
лучать изображения только очень тонких срезов, приго-
товленных с помощью ультрамикротомов, или пленок тол-
щиной гораздо меньше 1 мкм (обычно толщина исследуе-
мых пленок порядка нескольких десятков нанометров)
[14].

Существуют два способа регистрации изобра-
жений: “все сразу” – т.е. образец облучается све-
товым или электронным пучком, и на позицион-
но-чувствительном детекторе3 регистрируется
сразу весь прошедший или отраженный пучок
либо образец сканируется пучком, сфокусиро-
ванным в пятно малого диаметра, и получается
картина (изображение) “точка за точкой” – это
так называемая сканирующая или растровая мик-
роскопия.

В ПЭМ электроны с помощью электростати-
ческих и магнитных линз формируют изображе-
ние тонкого образца на детекторе [15–17]. В 1931 г.
первый такой прибор продемонстрировали
М. Кноль и Э. Руска [18]. Они получили изобра-
жение металлической сетки в проходящем элек-
тронном пучке с помощью специфической
“бронированной” магнитной электронной осе-
симметричной линзы (катушка с током в ферро-
магнитном экране с узким кольцевым зазором и
резким “всплеском” магнитного поля на оси).
Первый промышленный ПЭМ разработан и вы-
пущен фирмой “Сименс” в 1939 г. под руковод-
ством Э. Руска, получившего в 1986 г. за изобрете-
ние электронного микроскопа Нобелевскую пре-
мию по физике.

ПЭМ, как правило, работает при ускоряющих
напряжениях до 200 кВ [19]. Его оптическая си-
стема аналогична оптической системе обычного
светового микроскопа, создающего изображение
прозрачного образца в проходящем сквозь него
световом пучке. Основные узлы оптического
просвечивающего и растрового (сканирующего)
электронных микроскопов указаны на рис. 1.

ПЭМ состоит из электронной пушки и систе-
мы электромагнитных линз. На рис. 1б показан
ход лучей в микроскопе с двухлинзовым конден-
сором и одной ступенью увеличения. В режиме
получения изображения плоскость образца со-
прягается с экраном детектора в предположении,
что толщина исследуемого материала мала по
сравнению с фокусным расстоянием формирую-
щей изображение объективной линзы. В режиме
микродифракции с образцом сопряжена задняя
фокальная плоскость объективной линзы, где
распределение амплитуд соответствует картине
дифракции Фраунгофера, т.е. электронной ди-
фракционной картине на бесконечно удаленном
экране. Расшифровывая полученную электроно-
грамму, можно определить структуру и фазовый
состав образца [20].

Термин “микродифракция” означает, что ди-
фракционную картину регистрируют с малого
участка образца, выбор которого осуществляют
либо специальной селекторной диафрагмой в

3 В качестве такого детектора может выступать фотографи-
ческая пленка, изображающие пластины или ПЗС-камера.
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плоскости первого промежуточного изображения
(рис. 1б), либо использованием сфокусированно-
го до диаметра ~1 мкм электронного пучка. В ре-
жиме получения изображения для ограничения
апертуры электронного пучка и, соответственно,
подавления сферической аберрации в фокальной
плоскости объектива устанавливается апертурная
диафрагма.

Современные микроскопы обычно снабжены
двухлинзовым конденсором, которого бывает до-
статочно для достижения высокой интенсивно-
сти облучения объекта на небольшой площади с
характерным размером 1–5 мкм. Тем самым ис-
ключают рост пленок углеводородных загрязне-
ний из-за полимеризации паров масла при элек-
тронной бомбардировке ненаблюдаемых участ-
ков образца в случае откачки колонны
микроскопа паромасляными диффузионными
насосами.

“Стандартных” просвечивающих микроскопов
с ускоряющими напряжениями до U = 80–100 кВ
изготовлено десятки тысяч. Для исследования
более толстых объектов толщиной до 10 мкм вы-
пущено несколько сот приборов с U от 200 до
500 кВ и несколько десятков установок с напря-
жениями от 1 до 3.5 МВ.

Для стандартного ПЭМ при U = 100 кВ длина
волны де Бройля λdB ≈ 3.7 пм, что существенно
меньше эффективного диаметра атома водорода,
равного 100 пм. Если бы в этом случае по анало-

гии со световым микроскопом разрешение опре-
делялось соответствующей длиной волны, то на-
блюдение атомов не представляло бы проблемы.
В действительности детектирование отдельных
атомов является чрезвычайно сложной задачей,
так как аберрации линз, обеспечивающих фор-
мирование электронных пучков, практически на
2 порядка превышают аберрации соответствую-
щих оптических элементов [17, 22].

При кинетической энергии электронов 100 эВ
λdB ≈ 100 пм, что фактически совпадает с разме-
ром атома водорода. Такие электроны испытыва-
ют дифракцию на кристаллической решетке, что
является основой метода дифракции медленных
электронов для изучения структуры и состава по-
верхностных и приповерхностных слоев, так как
глубина проникновения электронов с такой
энергией весьма мала [17, 22].

1.2. Четырехмерная (4D) ультрабыстрая 
электронная микроскопия

В настоящее время развитие методов создания
фильмов о движении атомов в молекулах, быст-
рых динамических процессах в биологических
системах или изменениях геометрических струк-
тур в наносистемах представляет огромный науч-
ный интерес. Чтобы оценить величины характер-
ных временных масштабов, удобно экстраполи-
ровать наблюдения макроскопических объектов,

Рис. 1. Схемы оптического (a), просвечивающего (б) и растрового (в) электронных микроскопов [21].
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используя в качестве характерной скорости ско-
рость звука. Таким образом, если требуется разре-
шение 1 мкс для “заморозки” движения образца
размером ∼1 мм, то в системе с характерным на-
номасштабом длины подходящим является пико-
секундное (10–12 с) временное разрешение. Для
разрешения движений отдельных атомов и функ-
циональных групп в молекулярных системах тре-
буется временное разрешение в фемтосекундном
(10–15 c) диапазоне, а для электронов в атоме или
молекуле – аттосекундное (10–18 c). Отметим, что
в настоящем обзоре 4D означает четырехмерное
пространство: x, y, z и t. Данный термин примени-
тельно к электронной микроскопии введен Нобе-
левским лауреатом в области химии (1999 г.)
Ahmed H. Zewail.

1.2.1. Фемтосекундная электронная
дифракция и УЭМ

Начиная с 80-х годов XX века предпринимают-
ся интенсивные попытки снять атомное кино –
движение атомов в молекулах и быстропротекаю-
щие динамические процессы в биологических
тканях и клетках, а также изменение во времени
структур твердого тела в нанообъеме. Ультра-
быстрый электронный микроскоп, построенный
в Калифорнийском технологическом институте
[10], был предназначен для решения именно та-
кого класса задач.

Для иллюстрации основных компонентов
сверхбыстрого электронного микроскопа на рис. 2
показана схема такого прибора. Работу микро-
скопа удобно условно разбить на три основных
блока:

– формирование субпикосекундного электрон-
ного пучка;

– блок возбуждения образца лазерными им-
пульсами и зондированием пространственно-
временной структуры электронными сгустками;

– позиционно-чувствительная 2D-регистра-
ция электронов.

Использование электронных пучков субпико-
секундной длительности накладывает достаточно
жесткие требования на систему регистрации, так
как в этом случае электронный сгусток не может
содержать большое количество электронов, т.е.
регистрируемый сигнал будет очень слабым. По-
этому эффективность детектирования электро-
нов в таком приборе должна быть максимально
возможной, что особенно важно для визуализа-
ции биологических образцов.

Ультракороткий электронный сгусток являет-
ся “изюминкой” электронного 4D-микроскопа.
Продолжительность фотоэмиссии электронов с
поверхности твердотельного катода и, соответ-
ственно, начальная длительность фотоэлектрон-
ного сгустка определяются, как правило, дли-

тельностью самого лазерного импульса. Но при
распространении от фотокатода к мишени-об-
разцу электронный пучок удлиняется во времени.
Рассмотрим три основных фактора, приводящих
к размытию электронного сгустка [24].

Во-первых, ускорение фотоэлектронов в ста-
тическом электрическом поле вблизи катода вы-
зывает полевое удлинение фотоэлектронного им-
пульса на величину времяпролетной хроматиче-
ской аберрации:

(1)
где me, e – масса и заряд электрона, ΔEe – разброс
в кинетической энергии электрона, F – напря-
женность электрического поля в ускоряющем
промежутке. При ΔEe = 0.3 эВ и F ≈ 108 В/м, что
приблизительно соответствует максимально до-
пустимой величине поля без вакуумного пробоя
для промежутка с электродами, прошедшими
тщательную механическую, а также электронно-
ионную обработки,  ≈ 60 фс.

Во-вторых, движение электронов, обладающих
различными кинетическими энергиями, сопро-
вождается времяпролетным удлинением, равным

(2)

где  – время движения до мишени ускорен-
ных до кинетической энергии K фотоэлектронов.
При K = 30 кэВ, ΔEe = 0.3 эВ и  ≈ 0.1 нс, что со-
ответствует длине пролета 10 мм, получаем

≈ 0.5 фс.

Δτ = ΔÖ[ ( )] (/ ,)2EF e em E eF

ΔτEF

≈ ΔΔ / 2 ,τ ( )TOF TOF eE Kt

TOFt

TOFt

ΔτTOF

Рис. 2. Схема сверхбыстрого электронного микроско-
па [23]. Коммерчески-доступный просвечивающий
электронный микроскоп, работающий в непрерыв-
ном режиме, может быть взят за основу для создания
такого устройства. Чтобы адаптировать его к УЭМ,
требуется задающий фемтосекундный лазер для им-
пульсного возбуждения образца (канал возбужде-
ния), а также для генерации импульсного фотоэлек-
тронного пучка сверхкороткой длительности (II гар-
моника).

Фемтосекундный
лазер Линия

задержки

II гармоника

Канал
возбуждения
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В-третьих, это – кулоновское расталкивание.
Для оценки влияния этого механизма на расплы-
вание электронного импульса рассмотрим про-
стую модель, когда сгусток, состоящий из N элек-
тронов, распространяется в бесполевой области.
Его полная энергия сохраняется:

(3)

Характерную величину разброса в скоростях
электронов δv можно оценить из выражения

(4)
где δr – начальный размер фотоэлектронного об-
лака. В данной модели разброс по скоростям
обусловливает удлинение электронного импуль-
са по порядку величины, равное  ≈ ,
где – скорость распространения пучка. По-
следнее выражение можно переписать в виде

(5)

При  ≈ 108 м/с, N ≈ 104 и δr ≈ 10 мкм, что по по-
рядку величины совпадает с размером фокального
пятна остросфокусированного лазерного пучка,
данный вклад приблизительно равен ΔτC ≈ 140 фс.
Следовательно, кулоновское расталкивание в
сгустке нерелятивистских электронов является
основным фактором, ограничивающим возможно-
сти сверхбыстрой электронной дифракции. Есте-
ственно, что использование более высокого уско-
ряющего напряжения, например 200–300 кВ вме-
сто 30 кВ, позволяет уменьшить размывание
электронного сгустка из-за кулоновского растал-
кивания, но может привести к разрушению об-
разца [25, 26]. Использование очень быстрых
электронов в диапазоне мегаэлектронвольт поз-
воляет фактически устранить влияние кулонов-
ского отталкивания, что связано с релятивист-
скими эффектами сжатия пространственного за-
ряда [12, 25, 26].

Прямая визуализация перемещений атомов в
молекулярных и конденсированных средах тре-
бует разрешения пикометрических смещений на
10 фс по временной шкале. Решение этой важной
проблемы зависит от возможности использова-
ния зондирующих сгустков, содержащих в сред-
нем по одному электрону, что после усреднения
большого количества таких импульсов позволяет
детектировать обратимые лазерно-индуцирован-
ные процессы. В [27] продемонстрировано сжа-
тие 25 кэВ одноэлектронных импульсов до 28 фс,
полученное при усреднении большого числа им-
пульсов, что существенно меньше характерных
периодов фононных осцилляций и нормальных
мод колебаний молекул.

Важной задачей в области УЭМ остается реа-
лизация возможности изучать сверхбыстрые не-
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обратимые процессы, для чего необходимы
короткие зондирующие сгустки, содержащие
большое число электронов. Для электронных им-
пульсов наносекундной длительности это было
достигнуто с использованием обычных ускоряю-
щих напряжений [28]. Расширение таких воз-
можностей на пико- и фемтосекундный времен-
ной масштаб представляет собой проблему.
Определенный успех был достигнут при сотруд-
ничестве ученых из Университета Брауна и Стен-
фордского университета (США) на установке
SLAC (Stanford Linear Accelerator Center), где оди-
ночные ультракороткие импульсы электронов с
энергией 5.4 МэВ были использованы для реги-
страции дифракционных картин от пленок алю-
миния толщиной 160 нм [12, 29]. Эти работы пока-
зали, что электроны с энергией несколько мега-
электронвольт позволяют достигать временного
разрешения ~100 фс. Впоследствии физики Япо-
нии, применяя магнитный сектор для сжатия
электронных сгустков, смогли получить дифрак-
ционные картины тонких пленок золота от оди-
ночных электронных сгустков субпикосекундной
длительности на настольном электронографе
[30]. В связи с этим отметим, что для компрессии
электронных сгустков разрабатывается система
на основе времяпролетного рефлектрона [31].
В настоящее время для этой цели используется
радиочастотное сжатие.

1.2.2. Примеры конструкций приборов

Электронная микроскопия высокого разреше-
ния возникла благодаря двум из трех основных
свойств электрона: малой длине волны электрона
и наличию электрического заряда, позволяюще-
му легко управлять его движением с помощью
электрических и магнитных полей [13]. Около
60 лет назад начали эффективно использовать
третье свойство – малую массу электрона, благо-
даря чему возникла так называемая стробоскопи-
ческая электронная микроскопия для исследова-
ния периодических процессов в образцах [32].
Суть метода довольно проста: образец с периоди-
чески меняющимися во времени свойствами (ча-
стота изменений фиксирована) нужно облучать
короткими электронными импульсами с той же
частотой и фиксированной фазой – тогда полу-
ченное изображение “замрет” и будет фиксиро-
вать состояние образца в моменты прихода элек-
тронных импульсов.

В начале 60-х годов в СССР [33, 34] и в других
странах стробоскопические методики были раз-
работаны для всех основных типов электронных
микроскопов: просвечивающих, растровых, эмис-
сионных, зеркальных. Эти методики позволили
исследовать различные динамические процессы в
тонких пленках (с помощью просвечивающих
микроскопов) и в приповерхностных слоях твер-
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дых тел (с помощью растровых, эмиссионных и
зеркальных микроскопов). В частности, удалось
изучить переполяризацию разных сегнетоэлек-
триков, особенности доменной структуры при
перемагничивании тонких магнитных пленок и
неоднородности переменных полей магнитных
головок, локальные дефекты p–n-переходов при
быстром переключении их в запертое или откры-
тое состояние [35].

Первые работы методом стробоскопической
электронной микроскопии были выполнены с
микро- и наносекундным разрешением, затем в
нескольких лабораториях были изучены перио-
дические процессы с пикосекундным временным
разрешением (обычно на растровых стробоско-
пических электронных микроскопах).

Основные трудности возникали при стробиро-
вании (прерывании, модуляции) электронного
пучка. Обычно используют один из двух методов:
либо меняют интенсивность пучка (запирают или
отпирают его), когда непосредственно в элек-
тронной пушке микроскопа подают соответству-
ющие импульсы напряжения на катод или моду-
лятор, либо сформированный электронный пу-
чок отклоняют электрическим или магнитным
полем мимо пропускающей (отсекающей) диа-
фрагмы малого диаметра. Нужно хорошо синхро-
низировать бланкирующие (запирающие или отпи-
рающие) импульсы с частотой прихода электрон-
ных сгустков на образец и жестко фиксировать
фазу этих импульсов – избегать джиттера (дрожа-
ния).

Очевидно, что чем больше скважность блан-
кирующих импульсов (отношение периода к дли-
тельности открывающего импульса), тем лучше
временнóе разрешение стробоскопического мик-
роскопа, но тем меньше яркость изображения.
Поэтому нужно подбирать оптимальный режим в
каждом конкретном случае. К тому же при очень
коротких открывающих импульсах ухудшается
разрешение микроскопа из-за неидеальности
фронтов этих импульсов, появления хроматиче-
ской аберрации (в просвечивающих микроско-
пах) и проявления эффекта Бёрша [36] (перехода
части продольной составляющей скорости элек-
тронов в поперечную компоненту из-за кулонов-
ского отталкивания).

Возможности стробоскопической электрон-
ной микроскопии далеко не исчерпаны. Напри-
мер, теоретически возможно исследование мик-
роструктуры растворов (гелей) в периодических
реакциях типа реакции Белоусова–Жаботинско-
го, исследование (при малых энергиях электро-
нов – менее 100 эВ) периодических процессов
сорбции–десорбции, процессов катализа [35].

Заметим, что стробоскопический подход на
основе УЭМ применим исключительно для визуа-
лизации обратимых процессов в исследуемом ве-

ществе. При этом он способен обеспечить доста-
точно высокое временное разрешение. Другой ме-
тод, называемый динамической просвечивающей
электронной микроскопией (ДПЭМ), является
более универсальным, не ограниченным регистра-
цией только обратимых процессов, но обладает
умеренным временным разрешением из-за куло-
новского расталкивания зондирующего импульса,
содержащего большое число электронов.

В обзоре [37] и монографии [10] описывается
разработка методов УЭМ и ДПЭМ. Важным тре-
бованием к прибору ДПЭМ является минимиза-
ция пространственно-зарядовых взаимодействий
при необходимости иметь в достаточном количе-
стве электроны для получения изображения без
необходимости накапливать сигнал и усреднять
его по многим зондирующим импульсам. Обычно
это достигается за счет работы микроскопа с оди-
ночными наносекундными электронными сгуст-
ками, содержащими порядка 108 электронов. Еще
один важный аспект связан с регистрацией сиг-
нала, которая должна обеспечивать высокую ско-
рость считывания. Для решения этой проблемы
целесообразно использовать отклоняющую си-
стему для переброски изображений на разные ча-
сти детектора, так что для получения нескольких
снимков можно использовать ПЗС-камеру в ре-
жиме прямого детектирования. Как показано
ниже, метод ДПЭМ может быть использован для
широкого класса явлений в материаловедении,
например таких как распространение фронтов
плавления при импульсном локальном нагреве.
Привлекательность метода заключается в воз-
можности регистрации последовательности кад-
ров, отвечающих различным стадиям необрати-
мых процессов на наносекундной временной
шкале.

Пикосекундное временное разрешение пред-
ставляет несомненный интерес для решения за-
дач, связанных с исследованием разнообразных
лазерно-индуцированных быстропротекающих
процессов в тонких пленках. В качестве примера
можно обозначить изучение сверхбыстрой по-
верхностной и объемной динамики в полупро-
водниках, генерацию когерентных акустических
фононов, поверхностное плавление наночастиц,
неравновесную структурную динамику фазовых
превращений и наблюдение отклика адсорбиро-
ванных молекул на неравновесные структурные
изменения поверхности.

Наблюдение сверхбыстрой электронной ди-
фракции может быть реализовано с помощью ла-
бораторного экспериментального инструмента-
рия, например компактного фемтосекундного
электронографа с одиночной магнитной линзой
для формирования в области образца плоскопа-
раллельного фотоэлектронного пучка. Заметим,
что в [38] для этих целей был разработан компакт-
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ный прибор с временным разрешением ∼300 фс,
не содержащий систему радиочастотного сжатия
электронного пучка. Использование компактно-
го электронографа ограничено возможностью де-
тектирования структурной динамики в обратном
пространстве. В [39] для проведения прямых из-
мерений в режиме изображения создан сверх-
быстрый ПЭМ.

Для реконструкции ПЭМ Hitachi H-300 (рис. 3а),
изначально рассчитанного на работу с непрерыв-
ным электронным пучком с энергией до 75 кэВ и
обеспечивающего пространственное разрешение
5.4 Å в режиме микроскопии, необходимо было
решить ряд важных задач. Прежде всего это ввод
лазерного излучения внутрь микроскопа, что в
значительной степени затруднено конструкцией
серийного прибора. Кроме того, в условиях огра-
ниченного свободного пространства необходимо
обеспечить контроль пространственно-времен-
ного совмещения фотоэлектронных и лазерных
импульсов на поверхности образца в вакууме и
найти так называемую нулевую точку отсчета, т.е.
решить “t = 0 problem” [40]. Отметим, что ультра-
короткие оптические/электронные импульсы, с
одной стороны, обеспечивают высокое времен-
ное разрешение, но с другой – создают трудности
при нахождении нулевой точки отсчета, особен-
но при отсутствии прямого визуального доступа к
образцу.

В рамках реконструкции прибора осуществле-
но успешное решение перечисленных выше за-
дач, включая замену фотографической регистра-
ции электронов на позиционно-чувствительный
детектор на основе люминофора и ПЗС-камеры
[39]. На рис. 3б представлены изображения и ди-
фрактограммы, полученные в фотоэмиссионном
и термоэмиссионном режимах работы. Для акти-
вации фотокатода использовалось УФ-излучение
II гармоники фемтосекундного лазера “Mai-Tai”
с flaser = 80 МГц. Отметим, что экспериментальные
данные, полученные в обоих режимах, оказались
фактически идентичными друг другу (за исключе-
нием уровня сигнала), что послужило подтвержде-
нием работоспособности реконструированного
микроскопа. Из численного анализа распростра-
нения фотоэлектронного пучка в колонне прибора
следовало, что при ~300 электронах в сгустке дли-
тельность электронного импульса в районе образ-
ца составила τe ≈ 7 пс; это позволило проводить из-
мерения с пикосекундным временным разреше-
нием [39].

Методом “накачка–зондирование” (“pump–
probe”) осуществлена визуализация сверхбыстро-
го взаимодействия 75 кэВ фотоэлектронного пуч-
ка с плотным ансамблем медленных электронов.
В качестве образца-источника медленных элек-
тронов использован медный цилиндр диаметром
0.5 мм и длиной 3 мм, закрепленный на пересече-

нии двух ортогональных медных пластин с проре-
зями шириной 0.1 мм (рис. 3в). Излучение воло-
конного лазера (ANTAUS, Авеста-Проект, flaser =
= 250 Гц–500 кГц) на длине волны 1050 нм с
энергией в импульсе до ~1.6 мкДж и длительно-
стью импульса ∼300 фс преобразовывалось во II и
IV гармоники. После их разделения УФ-излуче-
ние активировало Ag-фотокатод, а II гармоника
облучала образец. Изменяя задержку между II и
IV гармониками, удалось проследить за динами-
кой пролета сквозь электронное облако 75 кэВ
электронного пучка, формирующегося в результате
фотоэффекта под действием мощных (∼5 мДж/см2)
лазерных импульсов (рис. 3г).

В рамках анализа экспериментальных данных
ширину контура сигнала целесообразно связать с
характерным временем пролета медленными
электронами области взаимодействия с 75 кэВ
фотоэлектронным пучком. Найденная из этих со-
ображений величина ~39 мкм близка к измерен-
ному диаметру 75 кэВ пучка электронов [39].
С другой стороны, согласно популярному подхо-
ду в УЭД нулевая точка отсчета (t = 0) определяет-
ся пересечением двух прямых, одна из которых
соответствует плато, а другая – фронту измене-
ния сигнала, полученному при импульсном воз-
действии на электроны [41] (две сплошные линии
на рис. 3г). Найденное таким образом положение
“t = 0” размыто на величину  ≈ 10.5 пс, что
оказалось близким к численной оценке τe [39].

Таким образом, при реконструкции прибора
Hitachi H-300 достигнуто ∼10 пс временное раз-
решение. В сочетании с высоким пространствен-
ным разрешением электронной микроскопии это
открывает возможности исследования лазерно-
стимулированной структурной динамики в слож-
ных органических системах методами УЭД/УЭМ.

2. ПРИМЕНЕНИЕ ЭЛЕКТРОНННОЙ 
МИКРОСКОПИИ С ВРЕМЕННЫМ 

РАЗРЕШЕНИЕМ

2.1. Нетепловое плавление твердого тела
при облучении фемтосекундным лазером

Исследование ультрабыстрых фазовых пере-
ходов в конденсированных средах является од-
ним из интереснейших направлений электрон-
ной 4D-микроскопии, ультрабыстрой электрон-
ной кристаллографии и нанокристаллографии
[42]. Напомним, что для осуществления ультра-
быстрого фазового перехода в твердом теле и его
плавления необходимо вложить в решетку доста-
точно много энергии за малый промежуток вре-
мени для того, чтобы как можно быстрее достичь
критической температуры. Наиболее подходя-
щим для этого является фемтосекундное лазер-
ное излучение.

Δ 0t
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В металлах и полупроводниках лазерное излу-
чение возбуждает электроны (и дырки) в высоко-
лежащие электронные состояния, в результате
чего происходит изменение зарядовой плотно-
сти. Первоначально поглощенная энергия акку-
мулируется в электронных степенях свободы. По
мере уменьшения электронной плотности между
атомами связи в системе ослабевают, и при неко-
торой степени возбуждения решетка перестает
быть связанной. Такие дезинтегрирующие про-
цессы могут привести к нетепловому плавлению
твердого тела при условии, что они происходят
быстрее, чем релаксация электронной энергии в
колебания решетки (фононы). Предварительное
исследование алюминия методом фемтосекунд-
ного лазерного возбуждения–зондирования по-

казало, что для этого материала фазовый переход
от твердого состояния к жидкой фазе мог бы про-
исходить в течение 500 фс, т.е. быстрее, чем про-
цесс передачи энергии от возбужденных электро-
нов к фононам, что стимулировало дальнейшее
изучение этого металла.

Прямое наблюдение процесса плавления Al с
субпикосекундным временным разрешением
осуществлено методом сверхбыстрой электрон-
ной дифракции [41]. Объектом исследования по-
служила пленка толщиной 20 нм поликристалли-
ческого алюминия. Результаты исследования по-
казаны на рис. 4.

Из рис. 4 видно, что решетка нагревается и
остается в твердой фазе (видна отчетливая ди-
фракционная картина) на временном масштабе

Рис. 3. Пикосекундный просвечивающий электронный микроскоп (Москва, Троицк, ИСАН) (а). Изображения от-
верстия в углеродной пленке и дифракционные картины от Al-микрочастиц на углеродной подложке, полученные в
фотоэмиссионном (левая панель) и термоэмиссионном (правая панель) режиме работы прибора (б). Конструкция уз-
ла, использованного для сведения электронных и оптических импульсов, а также нахождения нулевой точки отсчета
t = 0 (в). Зависимость электронного сигнала S от задержки t между оптическим и электронным импульсами (на врезке
зависимость S на начальной стадии эволюции): аппроксимация экспериментальных данных показана сплошной ли-
нией (г).
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1.5–2.5 пс после возбуждающего лазерного им-
пульса, что вполне согласуется с тепловым харак-
тером плавления. В настоящее время продолжа-
ются исследования в этом направлении.

2.2. Лазерно-индуцированные фазовые переходы

Диоксид ванадия, VO2, испытывает фазовый
переход первого рода из низкотемпературной мо-
ноклинной фазы (М) в высокотемпературную
тетрагональную фазу рутила (R) при ∼67°С. С мо-
мента своего открытия (почти полвека назад)
этот фазовый переход был предметом интенсив-
ных исследований. В [23] впервые получены ре-
зультаты с использованием метода УЭМ в режиме
одиночных электронов. В этом случае отсутствует
эффект удлинения импульса электронов вслед-
ствие их кулоновского (пространственного) от-
талкивания. Показана возможность получения
последовательности снимков (“кино”) в атомном
масштабе пространственного разрешения с уль-
тракоротким временным разрешением. В частно-
сти, показано, что можно исследовать сверхбыст-
рые фазовые переходы “металл–диэлектрик” в
VO2. В дифракционных картинах (атомный мас-
штаб) и прямых изображениях (наномасштаб)
проявляется структурный фазовый переход в на-
ночастицах VO2 с характерным гистерезисом при
временном разрешении ∼100 фс (рис. 5).

В настоящей работе было зарегистрировано
движение атомов при облучении образца фемто-

секундным лазерным излучением. С помощью
УЭМ осуществлено наблюдение фазового пере-
хода в пространственно-временном континууме.

Подобные материалы перспективны в плане
создания на их основе устройств хранения дан-
ных с высокой скоростью записи. Важным фун-
даментальным вопросом является определение
их возможной производительности, связанной с
предельной скоростью преобразования между
различными структурами. В [43] сообщается о на-
блюдении с атомно-масштабным разрешением
переходных структур нанопленок кристалличе-
ского теллурида германия с использованием
УЭМ. Было обнаружено, что нетепловое преоб-
разование из начальной ромбоэдрической фазы в
кубическую структуру происходит примерно в те-
чение 12 пс. На более длинном временном мас-
штабе (сотни пикосекунд) достигается равновес-
ный нагрев образца, приводящий систему к амор-
физации. Таким образом, можно визуализировать

Рис. 4. Электронные дифрактограммы от пленки по-
ликристаллического Al, зарегистрированные в раз-
ные моменты времени после воздействия возбуждаю-
щего фемтосекундного лазерного импульса с плотно-
стью энергии 70 мДж/см2 [41].

T = 0.5 пс T = 1.5 пс

T = 2.5 пс T = 3.5 пс

Рис. 5. Изображения, полученные методом УЭМ до
фазового перехода в пленках VO2 (слева) и после фа-
зового перехода (справа). Увеличение ×42 000. Эти
изображения не будут наблюдаться, если генерация
фемтосекундных импульсов фотоэлектронов забло-
кирована (а). Электронограммы VO2 в образце до
фaзового перехода (справа) и после него (слева). Ди-
фракционные картины двух фаз (моноклинной (М) и
высокотемпературной тетрагональной фазы рутила
(R)), наблюдаемые экспериментально (слева) и по-
строенные в результате расчета (справа) (б). Анализ
описан в [23].

100 нм 100 нм
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элементарные этапы, определяющие структурный
путь в кристалло-аморфных фазовых переходах.

2.3. Лазерно-индуцированная кристаллизация
Съемка фильмов о структурной динамике на-

нообъектов, подвергающихся необратимым ди-
намическим процессам, является одной из важ-
нейших задач электронной микроскопии с вре-
менным разрешением. Динамический ПЭМ
позволяет записывать последовательности мгно-
венных изображений, которые могут быть затем
собраны в фильм. В [28] описано наблюдение не-
обратимых фазовых переходов, возникающих в
результате быстрого нагревания образца корот-
ким лазерным импульсом. В частности, сообща-
лось о наблюдении кристаллизации в GeTe (рис. 6).
Последовательность изображений охватывает
временной интервал до ∼2.5 мкс после облучения
образца. За это время лазерный импульс нагрева-
ет образец до температуры, превышающей 800 К
(в центре профиля лазерного луча), что сопро-
вождается фазовым переходом с образованием
кристаллизованного GeTe на микросекундном
масштабе времени. Поскольку эта временная
шкала намного длиннее длительности каждого
электронного импульса (∼17.5 нс), каждая экспо-
зиция “замораживает” движения во времени, что
позволяет получить изображения с хорошим про-
странственным разрешением [28].

Недавний прогресс в развитии технологии
сверхбыстрых и ультраярких источников элек-
тронов и рентгеновских лучей позволяет расши-
рить кристаллографию до фемтосекундной вре-
менной области, чтобы буквально осветить атом-
ные движения, связанные с первичными
процессами структурных переходов [44]. Дости-
жения в этой области позволяют исследовать
структурную динамику с атомным разрешением
все более сложных систем. Определенные усилия
исследователей фокусируются на достижении до-
статочной яркости источников в экспериментах
типа “накачка–зондирование” для разрешения
далеких от равновесия состояний системы и их
структурной динамики, направляющей химиче-
ские процессы, что сопровождается необратимы-
ми изменениями в образцах.

2.4. Музыкальные инструменты в наномасштабе: 
от барабана – к арфе и пианино

Сверхтонкие пластины графита, золота или
другого материала, подвергнутые импульсному
лазерному нагреву, испытывают ультрабыстрые
деформации (изгибы), обусловленные расшире-
нием атомной структуры. Как оказалось, сопут-
ствующие этим деформациям колебания могут
быть интересны с совершенно неожиданной сто-
роны.

В [45] с помощью фотоэлектронных 200 кэВ
сгустков были визуализированы механические
колебания нанолиста графита толщиной всего
75 нм в субмиллисекундном интервале времени
после воздействия на него импульсного лазерного
излучения с длиной волны 532 нм и частотой им-
пульсов 5 кГц. Плотность энергии в сфокусиро-
ванном лазерном импульсе достигала ∼7 мДж/см2.

Первоначально сразу после импульсного ла-
зерного нагрева отдельные группы атомов угле-
рода в мембране (соответствующие моды) вибри-
ровали хаотически. Но по истечении нескольких
десятков микросекунд моды этой графитовой
мембраны начали синхронизироваться (рис. 7),
что в результате превратилось в “бой барабанов”
c частотой в области 1 МГц.

При обработке полученных изображений
(рис. 7) использована кросскорреляционная
функция, которая определяется следующим об-
разом:

(6)

где контраст

(7)

Nx,y(t) – количество отсчетов, соответствующее
элементу изображения (пикселю) с координата-
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Рис. 6. Трансформация аморфного GeTe (А) в кри-
сталлические структуры (К) после воздействия лазер-
ных импульсов с энергией 4.7 мДж при разных вре-
менных задержках. Времяразрешенная кристаллиза-
ция образца наблюдалась в [28] с использованием
электронных импульсов длительностью 17.5 нс.
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ми (x, y), а N(t) – усредненное количество отсче-
тов. Для подготовки данных, приведенных на
рис. 7, использовано 2000 изображений, получен-
ных с интервалом 50 нс. Микрофотограмма гра-
фитовой мембраны представлена в левом нижнем
углу рисунка.

Успех с графитовым нанолистом вдохновил
исследователей на поиск других музыкальных на-

ноинструментов. Так, арфа и пианино, испол-
ненные в наномасштабе, представляли собой
массивы кантилеверов (рис. 8). Они были приго-
товлены путем микроструктурирования много-
слойной заготовки Ni/Ti/Si3N4 с помощью
остросфокусированного ионного пучка [45]. Са-
ма заготовка состояла из 30 слоев никеля и титана
(толщина каждого слоя 1 нм), попеременно нане-
сенных на пленку Si3N4 толщиной 15 нм. Для пи-
анино кантилеверы имели практически одинако-
вую длину, приблизительно равную 4.6 мкм, а их
ширина изменялась от ∼400 нм до 2.3 мкм. Для
арфы длины и ширины отдельных элементов ва-
рьировались в диапазонах 1.2–9.1 мкм и ~300–
600 нм соответственно.

В эксперименте образец (арфа либо пианино)
нагревался наносекундными 519 нм (или 532 нм)
импульсами Nd : YAG-лазера с частотой повторе-
ния 1 кГц. Плотность энергии в импульсе дости-
гала 2 мДж/см2. В результате нагревания образца,
состоящего из слоев с разным коэффициентом
теплового расширения, происходила механиче-
ская деформация кантилевера, что запускало его
колебания. Зондирование механического пере-
мещения осуществлялось фотоэлектронными

Рис. 7. Временная зависимость кросскорреляционной функции. Выделены пять областей с различной начальной ди-
намикой. Переход от хаотического поведения к резонансному “битью барабанов” продемонстрирован в панелях I, II,
III. Они соответствуют различным временным интервалам, указанным вверху рисунка [45].
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Рис. 8. Наномузыкальные инструменты, кадры полу-
чены с помощью сканирующего электронного мик-
роскопа. Два самых тонких кантилевера p7 и p8 на
изображении слева и две пары кантилеверов h1/h2 и
h3/h4 на изображении справа частично расплавлены
в центральной части в результате микроструктуриро-
вания материалов сфокусированным ионным пуч-
ком [45].
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Рис. 9. Принципиальная схема электронной 4D-томографии (а). Серия двумерных электронных изображений, полу-
ченных при различных углах α и временных задержках. В [47] угол наклона изменялся в диапазоне от –58° до + 58° с
шагом в 1°. Общее число проекций достигало 4000 (б).
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сгустками, полученными при облучении фотока-
тода IV гармоникой Nd : YAG-лазера.

В следующей серии экспериментов примене-
ние фемтосекундного лазерного излучения с ме-
гагерцовой частотой импульсов позволило “иг-
рать на инструменте”. Для этого был использован
волоконный лазерный генератор с частотой им-
пульсов ∼25 МГц. Плотность энергии в импульсе
составляла ∼20–30 мкДж/см2.

Помимо академического интереса рассмот-
ренные музыкальные наносистемы могут иметь
вполне конкретные приложения. Например, в
[45] отмечено, что подобные слоистые нано-
структуры могут быть использованы для преци-
зионного измерения температуры с простран-
ственным разрешением на уровне 10 мкм и мик-
росекундным временным разрешением.

3. ЭЛЕКТРОННАЯ 4D-ТОМОГРАФИЯ
Электронная томография начала развиваться с

60-х годов прошлого века [46]. Прогресс в этом
направлении в основном определялся развитием
электронно-вычислительной базы (компьюте-
ров), так как необходимо было обрабатывать
большое количество двумерных электронограмм
и сводить их в единую картину. Использование
современной лазерной техники позволило встро-
ить в электронную томографию четвертое изме-
рение – время, и тем самым создать совершенно
уникальный прибор (рис. 9).

В [47] методом 4D-томографии исследовалось
нестационарное поведение углеродной нано-
трубки. Образец был скручен в виде браслета. Из-
меренная длина нанотрубки составляла величину
L ≈ 4.4 мкм. Снимки, представленные на рис. 10 и 11,

были получены с помощью электронных импуль-
сов 200 кэВ. Возбуждение фемтосекундным лазе-
ром приводило к нагреву нанотрубки, что вызы-
вало последующие структурные изменения, ко-
торые начинались на пикосекундной временной
шкале.

Особый интерес у достаточно широкой ауди-
тории вызывает возможность создать видеоро-
лик, а в перспективе и настоящее атомное кино,
используя результаты электронной 4D-томогра-
фии. Подчеркнем, что демонстрационный экспери-
мент [47] не вносил необратимых изменений в
структуру нанотрубки. Суммарная доза, которую
получал углеродный образец за время экспери-
мента, была на ∼2 порядка меньше значения, при
котором могла произойти его необратимая де-
формация. Во многом это является заслугой пре-
дельно высокой эффективности детектирования,
достигнутой в УЭМ.

4. ПЛАЗМОНИКА, НАНОФОТОНИКА
И ТОПОЛОГИЧЕСКАЯ ФАЗА ВЕЩЕСТВА

Понимание взаимодействия света с веществом
на атомном масштабе как в пространстве, так и во
времени имеет решающее значение для различ-
ных применений, включая плазмонику и нано-
фотонику. Хорошо известно, что быстро меняю-
щиеся электромагнитные поля являются основой
работы практически любого фотонного или элек-
тронного устройства. Эти области обещают про-
движение как в направлении увеличения скоро-
сти компьютеров, так и в разработке способов со-
здания нового поколения сверхчувствительных
молекулярных биосенсоров.
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Рис. 10. 3D-снимки многостенной углеродной нанотрубки в разные моменты времени; L1 и L2 – длины соответству-
ющих сегментов вокруг закрепленной области (а). Поперечный срез 3D-изображений. Показаны двумерные срезы в
плоскости xy. Толщина среза 4.6 нм. Темные области, указанные стрелками, соответствуют углеродным стенкам на-
нометровой толщины. Пространственного разрешения метода вполне достаточно для корректного отображения ка-
налов с диаметром ∼10 нм (б). Снимок, полученный с помощью ПЭМ (в) [47].
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Рис. 11. Механические колебания углеродного нанобраслета. Стрелки указывают направления движения отдельных
участков углеродной нанотрубки. Вставки указывают на временную задержку [47].
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Сверхбыстрая электронная микроскопия от-
крывает уникальное окно в сверхбыструю дина-
мику в наномасштабе – внутренняя структурная,

объемная электронная и поверхностная динами-
ка ближнего поля этих устройств может быть по-
лучена с нано- и фемтосекундным разрешением.
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Это позволяет сопоставить эволюцию связанных
с фотоникой явлений [48]. Установление времен-
ных масштабов различных переходных структур
позволяет определить возможный предел произ-
водительности, что имеет решающее значение
для создания новых устройств.

Понимание динамики электронов и простран-
ственно-временной эволюции электромагнит-
ных полей внутри материала или устройства ча-
сто является ключом к оптимизации их функцио-
нальной эффективности. В [49] показано, что
электронная микроскопия может использоваться
для измерения движения коллективных носите-
лей заряда и электромагнитных полей с субцик-
ловым временным и субволновым простран-
ственным разрешением. В качестве примера была
использована последовательность сжатых 80 фс
электронных импульсов для детальной визуализа-
ции электромагнитного возбуждения в метаматери-
але. Концепция электронной микроскопии элек-
тромагнитных волн [49] представлена на рис. 12.

Сверхбыстрый электронный микроскоп (рис. 12)
может быть использован для визуализации элек-
тродинамических явлений в миниатюрных ультра-
быстрых устройствах. С помощью этого метода в
[49] наблюдали движение коллективных носителей
заряда и поля с высоким пространственно-вре-
менным разрешением. Коллимированный элек-
тронный пучок фемтосекундной длительности
проходит через метамагнитный резонатор, воз-
буждаемый одноцикловым электромагнитным
импульсом. Если зондирующий импульс короче
полупериода электромагнитного поля, то “замо-
роженные” во времени силы Лоренца искажают
изображения. В результате появляется возмож-
ность детектирования электромагнитного поля
внутри образца с определением фазы, амплитуды
и поляризации.

Электронная и структурная динамика в топо-
логическом изоляторе Bi2Te3 при сильном фото-
возбуждении была охарактеризована электрон-
ной 4D-микроскопией и сверхбыстрой ИК-ла-
зерной спектроскопией [50]. Исследованный
образец – объемный изолятор с электронной по-
верхностной проводимостью – продемонстриро-
вал ряд экзотических эффектов, связанных с
электронным транспортом, которые наблюда-
лись в условиях высокого давления, магнитного
поля или облучения циркулярно-поляризован-
ным светом. Ранее атомные движения и их корре-
ляция с электронными системами в таком типе
твердых тел при интенсивном лазерном возбуж-
дении не изучались. Искусственная и временная
модификация электронных структур в топологи-
ческом изоляторе посредством фотоиндуциро-
ванных атомных движений представляет собой
новый механизм обеспечения сопоставимого
уровня контроля запрещенной зоны. Результаты

кристаллографических исследований с времен-
ным разрешением указывают на то, что фотовоз-
буждение индуцирует двухступенчатые атомные
движения: сначала висмут, а затем центрально-
симметричные смещения теллура. Эти атомные
движения в Bi2Te3 вызывают 10%-ное сужение
ширины запрещенной зоны, что согласуется с ре-
зультатами ультрабыстрой ИК-спектроскопии.

5. ДЕТЕКТИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ 
ИЗОЛИРОВАННЫХ МОЛЕКУЛ

Пространственная ориентация (выстраива-
ние) молекул интенсивным импульсным лазер-

Рис. 12. Принципиальная схема электронной микро-
скопии электромагнитных волн. Фемтосекундный
лазер формирует одноцикловые терагерцовые им-
пульсы и пучок фемтосекундных электронных сгуст-
ков. Терагерцовое излучение осуществляет компрес-
сию электронных импульсов, а также индуцирует
электромагнитный резонанс в образце. Магнитные
линзы формируют практически плоскопараллельный
электронный пучок. Электронные импульсы позво-
ляют детектировать электродинамику образца в про-
странственно-временном континууме [49].
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ным излучением является эффектом, в равной
мере относящимся к лазерной физике и химиче-
ской динамике и имеющим перспективу приме-
нения от генерации высоких гармоник и нанооб-
работки до стереодинамики и контроля химиче-
ских реакций [51].

Интенсивное линейно-поляризованное излу-
чение индуцирует дипольную силу, которая вы-
страивает анизотропные молекулы в направлении
поляризации поля [52, 53]. Используя фемтосе-
кундную лазерную технологию, можно поворачи-
вать анизотропные молекулы контролируемым
образом [54, 55]. Вращение плоскости поляриза-
ции лазерного излучения заставляет молекулу
вращаться: при высокой скорости вращения хи-
мическая связь может быть разрушена, и молеку-
лы диссоциируют [54].

Отображение структуры молекул в возбужден-
ных состояниях остается проблемой из-за высоких
требований к пространственно-временному раз-
решению. Ультрабыстрая дифракция электронов
на выстроенных молекулах обеспечивает атомное
разрешение и позволяет извлекать структурную
информацию из эксперимента [56–58].

6. БУДУЩЕЕ НАПРАВЛЕНИЕ – 
ЭЛЕКТРОННАЯ 5D-МИКРОСКОПИЯ

Сочетание пространственного наноразреше-
ния и субпикосекундного временного, а в пер-
спективе фемтосекундного разрешения является
основой атомного кино. Естественно, что изме-

рение в 4D-пространстве еще и энергии прошед-
шего сквозь образец электронного пучка откры-
вает дополнительный и весьма важный канал
информации. Для большинства современных на-
учных лабораторий подобное исследование пред-
ставляет достаточно серьезный вызов в экспери-
ментальном плане. Поэтому прецедент в этом на-
правлении играет немаловажную роль.

В [59] идея была реализована на примере оди-
ночной металлической наноструктуры. В этом
эксперименте частица серебра треугольной фор-
мы с характерными длиной 130 нм и толщиной
20 нм, помещенная на подложку из графена
(рис. 13), облучалась фемтосекундными лазерны-
ми импульсами с энергией кванта 2.4 эВ. Плаз-
монные колебания в серебре, возбуждаемые оп-
тическим излучением, зондировались ультрако-
ротким электронным пучком диаметром 10 нм,
который мог перемещаться по поверхности об-
разца. В дополнение к пространственно-времен-
ным характеристикам измерялось приращение
энергии электронов.

Важно подчеркнуть, что в результате действия
локализованного на поверхности металлической
частицы поля электроны могли не только терять
кинетическую энергию, как было бы в случае с
обычным просвечивающим микроскопом, но и
приобретать ее (рис. 14). Отметим, что в принци-
пе, меняя энергию кванта, т.е. перестраивая дли-
ну волны лазерного излучения, этим процессом
можно управлять. Точность при этом определяет-

Рис. 13. На пути к электронной 5D-микроскопии, когда в едином экспериментальном цикле реализовано детектиро-
вание пространственных, временных и спектральных свойств вещества. Электронный 10 нм пучок сканировал сереб-
ряную частицу, предварительно возбуждаемую фемтосекундным лазерным излучением. Для каждого положения ре-
гистрировался спектр (изменение кинетической энергии) электронов в зависимости от задержки между возбуждаю-
щим (оптическим) и зондирующим (электронным) импульсами. Приращение энергии электронов в пучке измерялось
в единицах кванта лазерного излучения (hν = 2.4 эВ) [59].

Кадры с пространственно-временным
энергетическим разрешением

t = +100 фс

t = +200 фс

E поле

Графеновая подложка

Нанометры

Single nanoparticle

Фемтосекундный
электронный зонд

Фемтосекундное
возбуждение

–500

–2h� –1h� 0
Энергия

В
ре

м
я,

 ф
с

+2h� +2h�

0
500

1

1
2

3

2
3



КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

УЛЬТРАБЫСТРАЯ ЭЛЕКТРОННАЯ МИКРОСКОПИЯ 525

ся спектральной шириной лазерного импульса и
может достигать ∼1 мэВ.

Результаты измерений созданного на поверх-
ности серебра плазменного “рельефа” представ-
лены на рис. 15, где видно, что поле плазмонных
колебаний, возбуждаемое лазерным излучением,
концентрируется вблизи вершин (заострений)
треугольной частицы. Это достаточно хорошо со-
гласуется с теорией. Качественно похожие ре-
зультаты были получены вблизи острой кромки
частицы из меди, облучаемой лазером.

Достижения УЭМ в области наноплазмоники
и нанофотоники позволили в атомном масшта-
бе наблюдать в режиме визуализации за дина-
микой взаимодействий фотонов и вещества в
дифракционном и энергетическом пространстве
[60]. В этой работе переход энергии электромаг-
нитной волны в кинетическую энергию электро-

нов на поверхности специальной наноструктуры
был зарегистрирован методом лазерно-индуци-
рованной ближнепольной электронной микро-
скопии в пространстве изображений и энергии.
Подчеркнем, что этот метод открывает путь для
изучения структурной динамики в обратном и
энергетическом пространстве со сверхвысоким
временным разрешением.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Ультрабыстрая и динамическая просвечиваю-
щая электронная микроскопии с высоким про-
странственно-временным разрешением открыли
возможность непосредственного наблюдения
процессов, происходящих в нестационарных со-
стояниях материалов. Временное разрешение
~100 фс соответствует временному масштабу пе-
реходов квантовой системы через энергетиче-

Рис. 14. Спектрально-временные характеристики наночастицы серебра. Внизу представлен электронный спектр, по-
лученный при задержке 100 фс после фемтосекундного оптического импульса. Схематично указано положение элек-
тронного пучка относительно треугольной частицы Ag, которая обозначена треугольником [59].
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Рис. 15. Визуализация плазмонных колебаний, возбуждаемых оптическим способом в наноструктуре Ag, выполнен-
ная с помощью электронного 10 нм пучка. Интенсивность электронного сигнала пропорциональна высоте соответ-
ствующего цилиндра. На каждой панели энергия, приобретенная электронами в результате взаимодействия с наноло-
кализованными полями, указана в правом нижнем углу [59].
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ский барьер потенциальной поверхности и обра-
зованию или распаду химических связей при хи-
мической реакции.

За последние два десятилетия стало возмож-
ным наблюдать движения ядер на временных ин-
тервалах, соответствующих периоду колебаний
ядер. Возможность контроля изменения в ядерной
системе в течение этих временных интервалов со-
здает фундаментальные основы для перехода от
макроскопической кинетики химической системы
к динамике фазовой траектории одной молекулы –
молекулярной квантовой томографии.

В настоящее время как разработка соответ-
ствующей технологии, так и исследование новых
явлений продолжаются быстрыми темпами. Ме-
тоды сверхбыстрой электронной кристаллогра-
фии и электронной микроскопии с временным
разрешением от микро- до фемтосекунд открыва-
ют большие возможности для изучения 4D-струк-
турной динамики. Недавние успехи в разработке
методов формирования ультракоротких электрон-
ных импульсов позволяют достичь аттосекундного
временного разрешения и наблюдать когерентную
динамику электронов в молекулах. Совершенно
очевидно, что захватывающие события в этой об-
ласти будут продолжаться и в будущем.

В мире существует несколько исследователь-
ских лабораторий, которые проводят (или близки
к тому, чтобы проводить) эксперименты методом
сверхбыстрой дифракции электронов и обладают
электронными микроскопами, приспособленны-
ми для работы с ультракороткими электронными
пучками. Подчеркнем, что создание электронно-
го микроскопа нового поколения имеет перво-
степенное значение, поскольку успешная реали-
зация этого проекта продемонстрирует потенци-
ал ведущих национальных исследовательских
центров и их способность работать на переднем
крае современной науки.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го фонда фундаментальных исследований (грант
№ 20-02-00146 A) и Министерства науки и выс-
шего образования РФ в рамках Государственного
задания ФНИЦ “Кристаллография и фотоника”
РАН (грант FZZW-2020-0007).
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Представлены результаты недавних исследований структурно-морфологических трансформаций
поверхностей Si(111) и Si(100) методом in situ сверхвысоковакуумной отражательной электронной
микроскопии. Обнаружено, что высокотемпературная сублимация с экстремально широких террас
Si(111) происходит с меньшей энергией активации (3.77 эВ), чем с вицинальной поверхности
(4.04 эВ). Зарегистрировано немонотонное изменение кинетики эшелонирования атомных ступе-
ней в условиях плавного перехода от сублимации к росту на поверхности Si(100). Продемонстриро-
ваны структурные трансформации, вызванные электромиграцией положительно заряженных ада-
томов олова на реконструированной поверхности Si(111). Показано, что при воздействии молеку-
лярного пучка селена травление поверхности Si(111) происходит в послойном режиме за счет
десорбции молекул SiSe2 с энергией активации 2.65 эВ.
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ВВЕДЕНИЕ
Одним из основных методов создания низко-

размерных полупроводниковых структур для со-
временной электроники и фотоники является
молекулярно-лучевая эпитаксия [1]. Ключевую
роль в обеспечении предельных характеристик
рабочих структур играет прецизионный контроль
атомных процессов, происходящих на поверхно-
сти кристалла и в приповерхностном слое на всех
стадиях создания структуры [2]. При этом значи-

тельное влияние на структурно-морфологиче-
ское совершенство эпитаксиальных слоев оказы-
вают процедуры подготовки подложки, посколь-
ку даже отдельные атомные ступени могут
способствовать формированию протяженных де-
фектов в пленке [3], а концентрация, ориентация
и распределение ступеней оказывают значитель-
ное влияние на шероховатость поверхности при
гомоэпитаксии [4] и равномерность зарождения
пленки при гетероэпитаксии [5]. В связи с этим
востребованы методы, способные диагностиро-
вать трансформации структуры и морфологии
поверхности непосредственно в процессе подго-
товки подложки и разнообразных обработок (ро-
ста, травления, адсорбции примесных атомов и
других) в широком диапазоне температур. Методом
in situ просвечивающей электронной микроско-
пии высокого разрешения показана возможность
получения важной информации о движении
атомных ступеней в процессе эпитаксиального
роста нановискеров GaAs и о структурных пере-
ходах на границе с каталитической каплей Au [6].
Для изучения в реальном времени атомных про-
цессов на пространственных масштабах, сопоста-
вимых с размерами подложки, эффективным ме-
тодом является in situ сверхвысоковакуумная от-

УДК 539.211
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ражательная электронная микроскопия [7].
Данный метод обладает достаточной чувстви-
тельностью для анализа структуры поверхности
подложки и визуализации ее морфологии на
уровне моноатомных ступеней и в то же время яв-
ляется универсальным, позволяя проводить in situ
экспериментальные исследования широкого
спектра процессов на поверхности кристалла,
обеспечивая их наблюдение в реальном времени.
В данной работе представлены результаты недав-
них исследований процессов на поверхности
Si(111) и Si(100) при сублимации, гомоэпитакси-
альном росте, осаждении Au, Sn и Se.

1. МЕТОД И ПОДХОДЫ

Метод отражательной электронной микроско-
пии (ОЭМ) был предложен в одно время с про-
свечивающей электронной микроскопией изоб-
ретателем и нобелевским лауреатом Эрнстом
Руска [8]. Основным ограничением развития
ОЭМ в то время стали вакуумные условия вблизи
образца (∼10–4 Па), при которых поверхность под
диагностирующим электронным пучком зараста-
ла пленкой углеродсодержащих соединений, не
позволявшей исследовать процессы на поверхно-
сти. Первоначально в ОЭМ использовался тене-
вой контраст диффузно рассеянных электронов
от рельефа поверхности, что не позволяло до-
стичь высокого пространственного разрешения.
Развитие сверхвысоковакуумных (СВВ) техноло-
гий [9] позволило использовать брэгговские пуч-
ки для получения изображения [10], что значи-
тельно улучшило разрешение метода.

Метод СВВ ОЭМ, входящий в состав ЦКП
“Наноструктуры” (г. Новосибирск, Россия), рас-

считан на проведение in situ-исследований про-
цессов морфологических трансформаций по-
верхности кристаллов при сублимации (вплоть до
температуры плавления подложки), гомо- и гете-
роэпитаксиальном росте, осаждении металлов
(Au, Sn и других), взаимодействии с газовой атмо-
сферой [7]. Метод позволяет получать как карти-
ны дифракции быстрых электронов на отражение
(100 кэВ), так и электронно-микроскопические
изображения в брэгговском контрасте, что обес-
печивает высокую чувствительность к структуре
поверхности, позволяет визуализировать атом-
ные ступени на поверхности кристаллов [11] и об-
ласти с разной сверхструктурной реконструкцией
[12]. Особенностью изображения, получаемого
методом СВВ ОЭМ, является сильное сжатие
(∼50 раз) в направлении падения электронного
пучка при латеральном разрешении в перпенди-
кулярном направлении ∼30 нм. На рис. 1а и 1б
представлены ОЭМ-изображения вицинальных
поверхностей Si(111) и Si(100) соответственно, со-
держащих регулярные атомные ступени. На по-
верхности Si(111) атомная ступень является би-
слойной и обладает высотой 0.31 нм, при этом
край ступени имеет достаточно сильный дефор-
мационный потенциал, что позволяет визуализи-
ровать отдельные атомные ступени, используя
основные брэгговские рефлексы. На рис. 1а тон-
кие линии темного контраста являются атомны-
ми ступенями. На поверхности Si(100) атомная
ступень является монослойной с высотой 0.14 нм,
а деформация на краю ступени крайне мала из-за
наличия сверхструктурной реконструкции 1 × 2.
Для визуализации атомных ступеней использова-
ли сверхструктурный рефлекс, а так как смежные
террасы Si(100), разделенные атомной ступенью,
характеризуются наличием сверхструктур 1 × 2 и
2 × 1 [13], то атомной ступенью на ОЭМ-изобра-
жении (рис. 1б) является граница между светлым
и темным контрастом.

Для проведения in situ экспериментальных ис-
следований методом СВВ ОЭМ использовали об-
разцы размером 8 × 1.1 × 0.3 мм, вырезанные из
пластин кремния с отклонением поверхности от
грани (111) или (100) на угол <0.1°. Перед экспе-
риментом образцы очищали химически. Осажде-
ние материалов (Si, Sn и других) осуществляли из
специально разработанных заменяемых испари-
телей. Нагрев образца осуществляли посредством
пропускания через него постоянного или пере-
менного электрического тока. Для очистки об-
разца от естественного оксида перед началом экс-
периментов проводили кратковременный отжиг
(<10 мин) при температурах выше 1300°С. После
окончания экспериментов образцы быстро охла-
ждали до комнатной температуры и проводили де-
тальный анализ морфологии их поверхности мето-
дом ex situ атомно-силовой микроскопии (АСМ).

Рис. 1. ОЭМ-изображения вицинальной поверхности
Si(111) (а) и Si(100) (б) с регулярными атомными сту-
пенями. Изображение б получено в сверхструктур-
ном рефлексе.

0.5 мкм

1 мкм 20

(б)

(а)
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2. ЭКСТРЕМАЛЬНО ШИРОКИЕ ТЕРРАСЫ 
НА ПОВЕРХНОСТЯХ Si(111) И Si(100)

ПРИ СУБЛИМАЦИИ
Термический отжиг при высоких температу-

рах является неотъемлемой частью процесса под-
готовки Si-подложек для последующей эпитак-
сии и сопровождается сублимацией атомов с по-
верхности. Как и гомоэпитаксиальный рост,
процесс сублимации на поверхности кремния
может происходить по двум механизмам: ступен-
чато-слоевому и двумерно-островковому. Пер-
вый хорошо изучен в начале 1990-х годов с при-
менением метода СВВ ОЭМ [7, 14]. Второй меха-
низм практически не реализовывается на
поверхностях Si(111) и Si(100), так как длина ми-
грации адатомов по террасе на данных поверхно-
стях значительно больше, чем характерное расстоя-
ние между регулярными ступенями на вициналь-
ной поверхности. Для увеличения расстояния
между террасами и реализации двумерно-остров-
кового механизма сублимации использовали ме-
тод формирования экстремально широких террас
(диаметром 10–100 мкм), описанный в [15]. В
процессе высокотемпературного отжига образца
с углублением формируется система концентри-
ческих атомных ступеней, разделенных широки-
ми террасами, по своей морфологии напоминаю-
щая древнегреческий амфитеатр. На рис. 2 пред-
ставлены ОЭМ-изображения широких террас и
атомных ступеней на поверхности Si(111) (рис. 2а)
и Si(100) (рис. 2б, 2в) в момент сублимации, когда
диаметр нижней террасы превышает критическое
значение Dcrit и в центре зарождается вакансион-
ный двумерный (2D) островок, а также темпера-
турные зависимости D t(T) для обеих ориента-
ций (рис. 2г). Из-за сжатия ОЭМ-изображений
широкие круглые террасы визуализируются в ви-
де сильно сжатых эллипсов, выходящих за преде-
лы изображения.

С использованием in situ СВВ ОЭМ и деталь-
ного анализа АСМ-изображений впервые экспе-
риментально получено распределение концен-
трации адатомов на круглой атомно-гладкой тер-
расе диаметром 58 мкм [16]. Показано, что при
T = 1000°С концентрация адатомов в централь-
ной части террас имеет существенно меньшие
значения (около 0.23 МС), чем равновесная кон-
центрация вблизи ступеней (около 0.28 МС). На
основе этих экспериментальных данных получе-
но значение длины диффузии адатомов xs = 31 ±
± 2 мкм. В процессе сублимации диаметр террасы
увеличивается, а концентрация адатомов в центре –
уменьшается, что приводит к зарождению вакан-
сионного 2D-островка по достижении критиче-
ского диаметра террасы Dcrit, значения которого
могут достигать ∼100 мкм (рис. 2г), чего достаточ-
но для реализации двумерно-островкового за-
рождения в условиях эпитаксиального роста [17].

2
crit

Температурные зависимости критических диа-
метров террас Si(111) и Si(100) D t(T) (рис. 2г),
при превышении которых в их центре происходит
зарождение вакансионного островка, показыва-
ют, что в обоих случаях эти зависимости характе-
ризуются одинаковым наклоном с эффективной
энергией активации 2.6 ± 0.2 эВ вплоть до крити-
ческих значений температур Тcrit ∼ 1130°C для
Si(100) и Тcrit ∼ 1180°C для Si(111), выше которых
появляются сильные неаррениусовские нелиней-
ности. Можно видеть, что небольшие различия в
активационной энергии наблюдаются для террас
Si(100) со сверхструктурой 2 × 1 и 1 × 2. Для объ-
яснения этого различия необходимо учитывать не
только ориентацию димерных рядов относитель-
но ступени и связанную с ней анизотропию диф-
фузии адатомов, но и их поток на выше и ниже
лежащую террасы, пропорциональный градиенту
концентрации адатомов от ступени. Причем, как
предсказывает расширенная теория Бартона–Ка-
бреры–Франка (БКФ) [18], чем шире терраса, тем
больше градиент концентрации и, соответствен-
но, больше поток адатомов от ступени. В началь-
ный момент времени, когда вакансионный 2D-
островок мал, поток адатомов из ступени на верх-
нюю террасу будет больше, чем на нижнюю, и
ускоренная диффузия вдоль димерных рядов на
этой террасе обеспечит островку эллиптическую
форму [19]. С увеличением размеров островка по-
ток на нижнюю террасу начнет расти и обеспечит
повышение скорости движения ступени в на-
правлении, перпендикулярном димерным рядам.
В результате вытянутый в начальный момент ва-
кансионный островок будет уменьшать свою эл-
липтичность до тех пор, пока в центре не зародит-
ся новый вакансионный островок. Важно отме-
тить, что с момента образования вакансионного
островка концентрация адатомов в его центре бу-
дет определяться процессом их диффузии вдоль
направления быстрой диффузии (вдоль димер-
ных рядов). Поэтому Dcrit для зарождения нового
островка на поверхности Si(100) определяется
размером террасы 1 × 2 вдоль димерных рядов с
энергией активации 2.6 ± 0.2 эВ.

Измерение Dcrit для Si(100) выше Т ≈ 1180°C
становится невозможным из-за исчезновения
контраста ступеней вследствие разупорядочения
поверхности, чему предшествует множественное
формирование вакансионных островков начиная
с Тcrit ≈ 1130°C [19–22], и Dcrit, построенная в арре-
ниусовских координатах, начинает отклоняться
от линейной зависимости. В то же время при T >
> 1180°C появляется сильная нелинейность D (T)
для поверхности Si(111). Появление участков не-
линейности D (T) на обеих террасах Si(111) и
Si(100) с разницей всего 50°C указывает на общий
характер их появления, связанный с началом ин-

2
crit

2
crit

2
crit
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тенсивной генерации вакансий. Оценка энергии
активации в области нелинейности D (T) для
Si(100) имеет значение ∼10 эВ, тогда как по изме-
рениям зависимости скорости движения ступени
от ширины террасы [23] показывает ∼21 эВ. Для

поверхности Si(111) нелинейность D (Т) при Т >
> 1180°C характеризуется энергией ∼6.2 эВ. Оче-
видно, что в обоих случаях в переходной области
сублимация осуществляется за счет вклада де-
сорбции адатомов, эмитируемых ступенью, и
прямой десорбции атомов с террасы, при которой
возникают поверхностные вакансии. На поверх-
ности Si(111) сдвиг начала нелинейности на 50°C
в область более высоких температур указывает на
затрудненную генерацию вакансий (либо их повы-
шенную рекомбинацию) по сравнению с поверхно-
стью Si(100), однако количественные параметры
генерации вакансий из этих нелинейностей вряд

2
crit

2
crit

ли можно получить, используя современные тео-
ретические подходы.

Как видно из рис. 2г, после резкого неаррениу-
совского роста в интервале Т = 1180–1250°C зави-
симость (Т) для террасы Si(111) начинает спа-
дать пропорционально exp(–0.9 эВ/kT). Для ана-
лиза зависимости (Т) в интервале Т = 1250–
1330°C воспользуемся модифицированной теоре-
тической моделью скоростей зародышеобразова-
ния [24]:

2
critD
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Рис. 2. ОЭМ-изображения единичного вакансионного 2D-островка (короткие темные и белые отрезки) в центре экс-
тремально широких террас Si(111) при 1150°C (a) и Si(100) при 1025°C (б, в). Временной интервал между б и в – 200 с.
Температурные зависимости критического диаметра террас Si(111) и Si(100) для зарождения нового вакансионного
2D-островка в центре террасы (г). Температурные зависимости частоты сублимации ν на широких террасах Si(111) и
Si(100) (д) и вицинальной поверхности Si(111) (е).
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где  ∝ exp(−Esub/kT) – частота зарождения вакан-
сионных 2D-островков, Esub = 4.04 эВ – энергия
сублимации (рис. 2д), i = 4 [24] – размер критиче-
ского зародыша вакансионного островка, Ei – его

энергия диссоциации,  ≈ 1.5 эВ [24, 25] – энер-
гетический барьер для взаимодействия вакансии
с атомной ступенью, Ed – энергия активации
диффузии поверхностных вакансий. Тогда, при-
нимая, что Ei – порядка энергии связи Si–Si
1.15 эВ [26] на основе E2D ≈ 0.9 эВ, можно оценить
Ed ≈ 1.1 эВ в интервале 1250–1330°C.

С высокой точностью измерены температур-
ные зависимости частоты сублимации для широ-
ких террас Si(111) и Si(100) (рис. 2д) и вициналь-
ной поверхности Si(111) (рис. 2е). Можно видеть,
что вплоть до Тcrit ∼ 1180°C скорости сублимации
на обеих ориентациях совпадают и характеризу-
ются энергией активации Esub = 4.04 эВ, а при T >
> Tcrit, когда для поверхности Si(100) наступает
разупорядочение, сублимация с поверхности
Si(111) описывается энергией активации 3.77 эВ.
В то же время, как следует из рис. 2е, на вици-
нальной поверхности Si(111) частота сублимации
во всем интервале температур характеризуется
Esub = 4.04 эВ. Таким образом, несмотря на мно-
голетние экспериментальные исследования про-
цесса сублимации с поверхности кристаллов,
впервые показано, что при высоких температурах
скорость сублимации зависит от локальной мор-
фологии поверхности и на экстремально широ-
ких террасах данный процесс происходит мед-
леннее.

3. ЭШЕЛОНИРОВАНИЕ АТОМНЫХ 
СТУПЕНЕЙ НА ПОВЕРХНОСТЯХ

Si(111) И Si(100)
В процессе сублимации распределение атом-

ных ступеней на вицинальных поверхностях кри-
сталла не всегда остается регулярным. В частно-
сти при in situ-исследованиях поверхностей
Si(111) и Si(100) при нагреве образца пропускани-
ем постоянного электрического тока было обна-
ружено, что система регулярных атомных ступе-
ней (рис. 3а) нестабильна и ступени перераспре-
деляются в эшелоны близко расположенных
ступеней, разделенных участками с пониженной
плотностью атомных ступеней (рис. 3б) [27–30].
Эшелонирование происходит под действием
электрического тока вследствие эффекта элек-
тромиграции – дрейфа адатомов, приобретаю-
щих эффективный электрический заряд в элек-
трическом поле, вдоль тока [30–32]. В [30] пока-
зано, что для поверхности Si(111) существуют
четыре температурных интервала, в которых рас-
пределение атомных ступеней различно. Два ин-

= − − − + +v

2D 2( ( 1) )/( 3),sub i d attE iE E iE i E i
v

v

attE

тервала, где эшелонирование ступеней вызывает
ток, направленный в сторону лежащих ниже тер-
рас (830–1050 и 1250–1350°C), и два – где эшело-
нирование ступеней вызывается током, пропус-
каемым в противоположном направлении (1050–
1250°C и > 1350°C) (рис. 3в). При этом эшелони-
рование ступеней является обратимым: при сме-
не направления электрического тока либо про-
пускании переменного тока происходит развал
эшелонов ступеней до системы регулярных сту-
пеней. Опубликованная в 1989 г. А.В. Латышевым
и соавторами работа вызвала огромный интерес в
области исследования процессов на поверхности
и была названа одной из ключевых для развития
теории БКФ [33]. Несмотря на это, полного при-
знанного теоретического описания сложной тем-
пературной зависимости процесса эшелонирова-
ния атомных ступеней до сих пор не представлено.

Эшелонирование атомных ступеней на по-
верхности Si(100) значительно отличается от про-
цесса на поверхности Si(111) в силу наличия
сверхструктуры 2 × 1, за счет которой на поверх-
ности наблюдается анизотропия диффузии ада-
томов и свойств атомных ступеней. В [34] показа-
но, что при направлении электрического тока по-
перек атомных ступеней существует критическое
расстояние между ступенями lcrit = 75–92 нм, при
котором изменяется зависимость распределения
ступеней от направления электрического тока,
нагревающего кристалл. Если l > lcrit, то эшелони-
рование ступеней происходит при любом из на-
правлений постоянного электрического тока, но
при одном направлении тока преобладают 1 × 2-
террасы (ряды димеров сверхструктуры парал-
лельны электрическому току) (рис. 3д), а при дру-
гом – 2 × 1 (рис. 3е). Размеры преобладающих
террас зависят от времени и температуры отжига
исследуемого кристалла. Если l < lcrit, то преобла-
дают террасы с реконструкцией 2 × 1, разделен-
ные эшелонами ступеней, которые сформирова-
лись при направлении тока в сторону более высо-
ких террас. При противоположном направлении
тока распределение ступеней является почти од-
нородным [35]. Подробные исследования кине-
тики эшелонирования атомных ступеней на по-
верхности Si(100) в интервале температур 950–
1150°С показали, что распределение ступеней
между эшелонами и форма эшелонов зависят от
температуры отжига. Обнаружена их крайне сла-
бая зависимость от температуры при электриче-
ском токе, направленном вниз по ступеням, а при
противоположном направлении тока зависи-
мость более выражена с эффективной энергией
активации ∼0.24 эВ [36, 37].

Осаждение Si также может оказывать нетриви-
альное влияние на процесс эшелонирования сту-
пеней на поверхности Si(111) в условиях, когда
сублимационный отток Si с поверхности очень мал
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и создает значительное недосыщение адсорбцион-
ного слоя. Изменение недосыщения на поверхно-
сти за счет осаждения Si из внешнего источника
приводит к увеличению скорости формирования
эшелонов при приближении недосыщения к нуле-
вому значению [36]. Важно заметить, что скорость
формирования эшелонов ступеней в условиях
эпитаксиального роста также возрастает вблизи
нулевых значений пересыщения адсорбционного
слоя. В соответствии с теорией БКФ [18] скорость
движения ступени уменьшается с уменьшением
пересыщения, следовательно, смещение атомных
ступеней является стабилизирующим фактором
для процесса их эшелонирования. Однако было
обнаружено, что с увеличением пересыщения в
процессе роста на поверхности Si(100) при темпе-
ратуре 1100°С кинетика эшелонирования ступе-
ней имеет немонотонную зависимость с макси-
мумом при скорости роста ∼0.3 МС/с (1 МС для
поверхности Si(100) равен 6.78 × 1014 см–2). Это
указывает на наличие дополнительного дестаби-
лизирующего фактора, конкурирующего со сме-

щением ступени. Вероятно, этим фактором явля-
ется сильное отклонение условий на поверхности
от равновесных, при которых локальные измене-
ния концентрации адатомов вдали от ступеней
запаздывают из-за быстрого движения атомных
ступеней и распределение концентрации стано-
вится несимметричным относительно центра
террасы. Отметим, что вицинальная поверхность
Si(111)–7 × 7 в условиях гомоэпитаксиального ро-
ста при температурах ∼650°C устойчива только
при малых углах разориентации относительно
сингулярной грани [38]. Однако если при боль-
ших углах разориентации среднее расстояние
между ступенями становится меньше ∼30 нм (за-
висит от температуры подложки), наблюдается
эшелонирование атомных ступеней, причем в
температурном интервале 650–800°C обнаруже-
ны три режима кинетики с различающимися па-
раметрами масштабирования. Если среднее рас-
стояние между ступенями превышает 100 нм, в
данном температурном диапазоне наблюдается
формирование пирамидальных морфологиче-

Рис. 3. ОЭМ-изображения поверхности Si(111) при 1250°С с регулярным распределением ступеней (а) и эшелонами
ступеней (б). Температурные интервалы эшелонирования ступеней в зависимости от направления нагревающего
электрического тока (в). ОЭМ-изображения участка поверхности Si(100) при 1100°С при различных направлениях
электрического тока: г – переменный, д – в сторону лежащих выше террас, е – в сторону лежащих ниже террас.
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ских структур как на ступенчато-эшелонирован-
ной поверхности [39], так и на сингулярных тер-
расах, исходно не содержавших ступени [40].

Эффект эшелонирования атомных ступеней в
результате электромиграции адатомов наблюдал-
ся и в процессе осаждения атомов Au [41]. Обна-
ружено, что в первом температурном интервале
всего 0.008 МС Au (1 МС для поверхности Si(111)
равен 7.8 × 1014 см–2) приводят к инверсии интер-
вала эшелонирования ступеней 830–1050°C, оса-
ждение бóльших покрытий Au приводит к инвер-
сии остальных интервалов эшелонирования [42,
43]. Показано также, что кроме температурных
интервалов эшелонирования ступеней существу-
ют интервалы по концентрации Au, при переходе
между которыми наблюдается смена режима
эшелонирования на регулярные ступени или на-
оборот (в зависимости от направления электри-
ческого тока). Только с применением in situ СВВ
ОЭМ было показано, что золото активно диф-
фундирует в объем и по механизму kick-out фор-
мирует в объеме кристалла избыточную концен-
трацию межузельных атомов, которые взаимо-
действуют с поверхностью как с активным
стоком [44]. Такая совокупность многочислен-
ных атомных процессов приводит к эксперимен-
тально наблюдаемым многочисленным явлени-
ям. В [45] предложена общая модель, описываю-
щая эффект эшелонирования ступеней на
поверхности Si(111) при сублимации, эпитакси-
альном росте и адсорбции золота и учитывающая
многочисленные атомные процессы на поверх-
ности, в объеме и приповерхностном слое. Из-за
большого количества включенных в данную мо-
дель процессов она требует тщательной теорети-
ческой и экспериментальной проверки.

4. АДСОРБЦИЯ И ЭЛЕКТРОМИГРАЦИЯ 
ОЛОВА НА ПОВЕРХНОСТИ Si(111)

Осаждение примесных атомов на поверхность
Si обычно приводит к значительным трансфор-
мациям ее структуры и морфологии [46, 47]. Из-
менения в процессах, происходящих на поверх-
ности Si, наблюдаются даже при адсорбции эле-
ментов четвертой группы (Ge, Sn), структурные
свойства твердых растворов которых во многом
аналогичны Si, а электрофизические – представ-
ляют интерес для приложений микро- и фотоэлек-
троники [48, 49]. В частности, с применением СВВ
ОЭМ обнаружены нетривиальные особенности
массопереноса атомов Sn на ступенчатой поверх-
ности Si(111) в условиях нагрева подложки пропус-
канием постоянного электрического тока. При тем-
пературе 700°С и скорости осаждения Sn 0.01 МС/с
на ОЭМ-изображениях вблизи ступеней и на тер-
расах появляются области более темного контра-
ста (обозначены белыми стрелками на рис. 4), со-

ответствующие доменам сверхструктуры  × –Sn.
Аналогичное зарождение доменов примесно-ин-
дуцированных структур вблизи атомных ступеней
наблюдается при осаждении Ge [50], Au [51], Cu
[52] и других материалов. Равномерно расширяясь
во все стороны, домены сверхструктуры  × –Sn
заполняют всю площадь террас в течение 21 с
(рис. 4г), что соответствует покрытию Sn около
0.2 МС. Поскольку для формирования структуры

 × –Sn требуется покрытие 1/3 МС [53], оса-
жденного количества атомов Sn достаточно для
заполнения лишь 60% площади поверхности.
Возникает вопрос – откуда берутся дополнитель-
ные 0.13 МС атомов? Полученные методом in situ
ОЭМ-изображения показывают, что моноатом-
ная ступень, обозначенная на рис. 4а черной
стрелкой, сдвигается на 5–7% от первоначальной
ширины лежащей выше террасы по завершении
сверхструктурного перехода, что соответствует
выходу из ступени 0.10–0.14 МС атомов Si. Дан-
ный факт указывает на то, что именно ступень яв-
ляется источником дополнительных 0.13 МС ато-
мов, требуемых для формирования сверхструкту-
ры  × , а сама сверхструктура формируется из
смеси атомов Si и Sn. Подобный сдвиг ступеней и
формирование сверхструктуры  ×  при по-
крытиях Sn менее 0.33 МС наблюдались только
при T > 650°С. Данный вывод подтверждается ре-
зультатами [53, 54], согласно которым отжиг при
T ≥ 630°С поверхности Si(111) с покрытием Sn 1.5 МС,
осажденным при комнатной температуре, приводит
к образованию мозаичной структуры  × –Sn,
состоящей из адатомов Sn и Si в соотношении 1 : 1.

В процессе осаждения покрытий олова более
0.33 МС на ОЭМ-изображениях поверхности
Si(111) вблизи моноатомных ступеней и эшелонов
ступеней начинают зарождаться домены более
темного контраста (обозначены черными стрел-
ками на рис. 5), которые, разрастаясь, заполняют
всю площадь террас (рис. 5в–5д, 5к–5м). На ди-
фракционной картине разрастание этих доменов
соответствует уменьшению интенсивности ре-
флексов сверхструктуры  × –Sn вплоть до
полного исчезновения при покрытии >1 МС, что
соответствует формированию разупорядоченной
(аморфной) фазы “1 × 1”–Sn [55]. Направление
разрастания доменов фазы “1 × 1”–Sn относи-
тельно ступеней поверхности Si(111) зависит от
направления пропускания электрического тока.
При пропускании электрического тока в направле-
нии лежащих выше террас домены фазы “1 × 1”–Sn
зарождаются вблизи одиночных ступеней и эше-
лонов ступеней исключительно со стороны лежа-
щих ниже террас (рис. 5в). Это указывает на пре-
имущественный дрейф адатомов Sn на поверхно-
сти Si(111)–  × –Sn в сторону лежащих выше
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террас (по направлению электрического поля) в
условиях, когда восходящие ступени и эшелоны
ступеней выступают эффективными барьерами
на пути дрейфа адатомов Sn. Такие барьеры спо-
собствуют увеличению концентрации адатомов Sn
вблизи ступеней со стороны лежащих ниже тер-
рас, что в итоге приводит к образованию доменов
фазы “1 × 1”–Sn (рис. 5в). По мере увеличения
суммарного покрытия олова домены разрастают-
ся в нисходящем направлении (обозначено за-
штрихованной стрелкой на рис. 5в, 5г) и заполня-
ют всю площадь террас. Момент времени t =
= 27 с (рис. 5д), когда все террасы полностью по-
крыты фазой “1 × 1”–Sn, соответствует покры-
тию 1 МС.

При противоположном направлении электри-
ческого тока домены фазы “1 × 1”–Sn зарожда-
ются вблизи эшелонов ступеней и некоторых сту-
пеней со стороны лежащих выше террас (рис. 5к).
Однако домены разрастаются медленнее, чем в
предыдущем случае: в момент времени t = 27 с,

соответствующий покрытию 1 МС, на террасах
все еще присутствуют области со структурой  ×
× –Sn. Данный факт свидетельствует о том, что
значительная часть атомов Sn дрейфует в направ-
лении электрического поля не только по террасам
поверхности Si(111)–  × –Sn, но и через атом-
ные ступени за пределы поля зрения. После 31 с
осаждения оставшиеся участки поверхности со
структурой  × –Sn замещаются фазой “1 ×
× 1”–Sn. Из-за нестрогой перпендикулярности
вектора электрического поля атомным ступеням
на ОЭМ-изображении (рис. 5л) этот процесс на-
чинается снизу (фронт распространения обозна-
чен заштрихованной стрелкой). В итоге только
после 34 с осаждения в момент, соответствующий
покрытию 1.2 МС Sn (рис. 5м), на поверхности не
остается областей со структурой  × –Sn. По-
скольку адатомы Sn дрейфуют в направлении
электрического поля, эффективный заряд адато-
мов Sn на реконструированной поверхности
Si(111)–  × –Sn положительный, что согласу-
ется с результатами, полученными с использова-
нием оже-спектроскопии в [56].

Несмотря на заметные трансформации струк-
туры поверхности Si(111) в присутствии покры-
тий Sn и значительную электромиграцию атомов
Sn по поверхности, существенного перераспреде-
ления атомных ступеней, сопоставимого, напри-
мер, с трансформациями, индуцированными оса-
ждением Au, не наблюдалось ни в процессе оса-
ждения Sn на поверхность, ни после отключения
потока Sn. Однако в отсутствие внешнего притока
атомов Sn отжиг образцов пропусканием посто-
янного электрического тока приводит к перерас-
пределению самого покрытия Sn. На поверхно-
сти образуются области с локальной концентра-
цией Sn < 1 МС, где появляются домены
сверхструктуры  × –Sn, соответствующей
покрытию 1/3 МС, и постепенно исчезают доме-
ны фазы “1 × 1”–Sn (заштрихованные стрелки на
рис. 5е, 5ж, 5н, 5о), что соответствует сверхструк-
турному переходу “1 × 1”–Sn ⇒  × –Sn. Из-
менение направления протекания постоянного
электрического тока в ходе данного структурного
перехода приводит к повторному заполнению
всей поверхности фазой “1 × 1”–Sn, что указыва-
ет на сохранение суммарного покрытия Sn на по-
верхности образцов (≥1 МС) и демонстрирует ма-
лость потока десорбции Sn при температурах
∼700°С. В частности, при протекании постоянно-
го тока в направлении лежащих выше террас
(рис. 5е, 5ж) домены фазы “1 × 1”–Sn, перемеща-
ясь в направлении электрического поля, задер-
живаются восходящими ступенями в полном со-
ответствии с аналогичными процессами, наблю-
давшимися при осаждении Sn (рис. 5в, 5г). При
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Рис. 4. ОЭМ-изображения поверхности Si(111) на на-
чальных стадиях осаждения Sn при 700°С и скорости
осаждения 0.01 МС/с. Пунктирная линия указывает
на начальное положение моноатомной ступени, обо-
значенной черной стрелкой. Белыми стрелками обо-
значены зарождающиеся домены сверхструктуры

× –Sn.
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противоположном направлении электрического
поля (рис. 5н, 5о) структурный переход “1 × 1”–
Sn ⇒  × –Sn начинается раньше по времени,
а фронт исчезновения фазы “1 × 1”–Sn сонаправ-
лен с электрическим полем на поверхности об-
разца. В случае нагрева образца пропусканием
переменного электрического тока (т.е. в отсут-
ствие дрейфа адатомов) переход “1 × 1”–Sn ⇒
⇒  × –Sn начинается только после продол-
жительного (более 400 с) отжига. Это подтвер-

3 3

3 3

ждает, что наблюдаемый при пропускании посто-
янного электрического тока структурный переход
“1 × 1”–Sn ⇒  × –Sn связан исключительно
с эффектом электромиграции.

5. ТРАВЛЕНИЕ ПОВЕРХНОСТИ Si(111) 
МОЛЕКУЛЯРНЫМ ПУЧКОМ СЕЛЕНА

Изучение физических свойств, способов син-
теза и потенциала применения углеродных нано-
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Рис. 5. ОЭМ-изображения поверхности Si(111) в процессе осаждении Sn при температуре 700°С и скорости осаждения
0.037 МС/с. На верхних изображениях показано направление пропускаемого через подложку электрического тока.
Белыми стрелками обозначены домены структуры  × , черными – домены аморфной фазы “1 × 1”–Sn. Заштри-
хованная стрелка указывает направление распространения границы области полного покрытия поверхности фазой
“1 × 1”–Sn.
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материалов, сформировавшееся как одно из
крупнейших направлений физики конденсиро-
ванного состояния в 2000-е годы, в 2010-е расши-
рилось на другие низкоразмерные материалы, в
частности на слоистые халькогениды металлов.
Однако синтез высококачественных эпитакси-
альных слоев данных материалов на подложках Si
является проблемой, которая препятствует их
применению в полупроводниковой электронике
[57]. Структурное совершенство и электронные
свойства слоистых материалов сильно зависят от
морфологии поверхности полупроводниковой
подложки [58]. В целях расширения возможно-
стей подготовки Si-подложек в атмосфере халько-
генов (S, Se, Te) методом in situ ОЭМ исследованы
морфологические трансформации, происходящие
на поверхности Si(111) при взаимодействии с мо-
лекулярным пучком селена [59].

На вицинальной или ступенчато-эшелониро-
ванной поверхности Si(111) при температурах вы-
ше 830°C осаждение Se увеличивает скорость
движения ступеней в направлении лежащих вы-
ше террас, что соответствует травлению поверх-
ности по ступенчато-слоевому механизму. Это
согласуется с результатами [60], где методом тер-
модесорбционной спектроскопии при 600–800°C
наблюдалась десорбция Si-содержащих молекул
SiSe2 с поверхности Si(111), покрытой тонкой
пленкой Se. Согласно in situ ОЭМ-изображениям,
полученным в процессе постепенного охлажде-
ния образцов Si(111), травление молекулярным
пучком Se переходит в двумерно-островковый
режим при использовании подложек с большой
шириной террас (более 10 мкм) либо на рекон-

струированной поверхности Si(111)–7 × 7 с терра-
сами шириной ∼1 мкм в температурном диапазо-
не 600–830°C. В таких условиях на террасах про-
исходят периодическое зарождение, рост и
коалесценция вакансионных островков.

В процессе длительного травления поверхно-
сти Si(111) ( 10 МС) вблизи эшелонов ступеней
травление происходило с меньшей (до 5%) скоро-
стью по сравнению с сингулярными и вициналь-
ными участками поверхности вдали от эшелонов
ступеней. Такая неоднородность травления при-
водит к постепенному углублению областей меж-
ду эшелонами ступеней и самоорганизованному
формированию многослойных террасированных
углублений (рис. 6а–6в). На поверхности с регу-
лярным распределением ступеней формирования
таких многослойных морфологических структур
не наблюдалось.

На основе данных, полученных методами СВВ
ОЭМ и дифракции быстрых электронов на отра-
жение в интервале 600–770°C, изучена темпера-
турная зависимость критической скорости трав-
ления J*, при которой на поверхности Si(111) раз-
рушается сверхструктура 7 × 7 и соответствующие
дробные рефлексы исчезают с дифракционной
картины (рис. 6г). Согласно данным [59, 60] при-
сутствие на поверхности Si(111) покрытия Se с
концентрацией около 0.5 МС приводит к удале-
нию сверхструктуры Si(111)–7 × 7 и формирова-
нию разупорядоченного поверхностного селени-
да кремния “1 × 1”–Se. При скоростях травления
ниже J*(T) кинетика травления лимитируется
скоростью осаждения селена на поверхность, а
при скоростях травления выше J*(T) – скоростью
формирования и десорбции молекул SiSe2. Ана-
лиз экспериментальной зависимости J*(T) поз-
волил определить энергию формирования и де-
сорбции молекул SiSe2 на поверхности Si(111) –
2.65 эВ [59].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом in situ сверхвысоковакуумной отра-
жательной электронной микроскопии (СВВ
ОЭМ) исследованы структурные и морфологиче-
ские трансформации поверхности монокристал-
лических подложек Si(111) и Si(100) в условиях
высокотемпературной сублимации, эпитаксиаль-
ного роста, адсорбции олова и травления молеку-
лярным пучком селена. Изучены физические за-
кономерности формирования самоорганизован-
ных структур за счет эффектов электромиграции,
неравномерного движения ступеней, неоднород-
ностей зарождения двумерных островков. Это
позволило получить новую информацию об атом-
ных процессах на поверхностях кремния, развить
фундаментальные основы и практические воз-
можности управления структурой и морфологией

@

Рис. 6. ОЭМ-изображение (а), АСМ-изображение (б)
и схема (в) террасированного углубления, сформиро-
ванного в процессе травления эшелонированной по-
верхности Si(111) молекулярным пучком селена. Диа-
грамма структур поверхности Si(111) в координатах
скорости травления J и температуры T (г).
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РОГИЛО и др.

поверхности кремния для последующего роста
эпитаксиальных полупроводниковых покрытий
и гетероструктур.

Отсутствие принципиальных ограничений ра-
бочего диапазона температур подложки (вплоть
до температуры плавления) во время in situ-экс-
перимента позволяет применять метод СВВ ОЭМ
для изучения процессов и на других полупровод-
никовых подложках. В то же время метод СВВ
ОЭМ применим для изучения процессов на по-
верхности в разнообразных условиях: гомо- и ге-
тероэпитаксиального роста из молекулярного
пучка, взаимодействия с газовой атмосферой (в
частности, травления кислородом или селеном),
осаждения (суб-)монослойных покрытий метал-
лов (Au, Sn и других) для изменения структурных
свойств подложки и кинетики поверхностной
диффузии, что обеспечивает возможности для
разработки сложных технологических процессов.
Широкий спектр материалов, взаимодействие
которых с кремниевыми подложками исследова-
но к настоящему моменту методом СВВ ОЭМ (Si,
Ge, Sn, Se, O2, Au, Ag, Pt, Bi, In, Cu, Ca и других),
открывает перспективы для поиска решений со-
временных проблем роста многокомпонентных
эпитаксиальных слоев, в частности твердых рас-
творов в системе SiGeSn и ван-дер-ваальсовой
эпитаксии на полупроводниковых подложках.

Исследования процессов сублимации на по-
верхностях с широкими террасами выполнены
при финансовой поддержке Российского научно-
го фонда (РНФ) (грант № 14-22-00143), процес-
сов эшелонирования атомных ступеней на по-
верхности Si (100) – при поддержке Российского
фонда фундаментальных исследований (грант
№ 16-32-60199), процессов при осаждении герма-
ния – при поддержке РНФ (грант № 19-72-30023),
травления поверхности кремния молекулярным
пучком селена – при поддержке РНФ (грант
№ 18-72-10063). Эксперименты проводились на
оборудовании ЦКП “Наноструктуры”.
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Представлен обзор исследований широкозонных полупроводниковых материалов методом наве-
денного тока (НТ). Проведен анализ основных методов измерения диффузионной длины неравно-
весных носителей заряда в полупроводниковых структурах методом НТ в растровом электронном
микроскопе. Проанализированы экспериментальные измерения диффузионной длины в GaN,
Ga2O3, 4H-SiC и ZnO. Обсуждается надежность полученных значений. Продемонстрированы воз-
можности метода НТ для выявления дислокаций и исследования их рекомбинационной активно-
сти. Обсуждается стратегия достижения высокого латерального разрешения при измерениях мето-
дом НТ в кристаллах с субмикронной диффузионной длиной. Приведены примеры влияния облу-
чения низкоэнергетичным электронным пучком на электрические и оптические свойства
широкозонных полупроводниковых материалов. Продемонстрированы результаты исследований
рекомбинационно-ускоренного скольжения дислокаций в GaN и 4H-SiC при их облучении элек-
тронным пучком в растровом электронном микроскопе.
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Заключение

ВВЕДЕНИЕ
Широкозонные материалы, такие как GaN,

SiC и Ga2O3, в настоящее время рассматриваются
как перспективные, способные заменить крем-
ний в силовой электронике. Кроме того, на их ос-
нове можно разрабатывать солнечно-слепые де-
текторы, детекторы ионизирующего излучения, а
на основе GaN созданы эффективные светодио-
ды и лазеры. Однако эти материалы содержат
много точечных и протяженных дефектов, что
обусловливает актуальность разработки методов

их характеризации. Одним из таких методов яв-
ляется метод наведенного тока (НТ или EBIC).
Он достаточно давно используется для локальной
характеризации полупроводниковых материалов
[1–4], области его применения расширяются по
мере миниатюризации элементов интегральных
схем в связи с возможностью достижения про-
странственного разрешения в микронном и суб-
микронном диапазонах. К достоинствам метода
НТ следует отнести внутреннее усиление сигна-
ла, обусловленное тем, что каждый первичный
электрон рождает большое количество (103–104)
электронно-дырочных (e-h) пар, вследствие чего
шум сигнала в основном определяется флуктуа-
циями тока исходного пучка. Это обстоятельство
делает метод НТ одним из наиболее перспектив-
ных для субмикронной диагностики. Отметим,
что методы растровой электронной микроскопии
(РЭМ) позволяют проводить локальные измере-
ния диффузионной длины неравновесных носи-
телей заряда L, что особенно важно для анализа
однородности полупроводниковых материалов, а
также при исследовании влияния индивидуаль-
ных структурных дефектов на параметры полу-
проводниковых структур. Основные принципы
метода НТ изложены в ряде обзоров [1–4], одна-
ко в обсуждаемых в настоящей работе широко-
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зонных полупроводниковых материалах диффу-
зионная длина, как правило, значительно ниже,
чем в традиционных, таких как Si или GaAs. Бо-
лее того, часто она значительно меньше, чем раз-
меры области генерации неравновесных носите-
лей заряда, что приводит к особенностям [5–9],
которые в опубликованных ранее обзорах прак-
тически не обсуждались. Поэтому основная часть
настоящей работы посвящена обсуждению изме-
рений методом НТ в полупроводниковых матери-
алах с микронными и субмикронными значения-
ми диффузионной длины.

1. ФОРМИРОВАНИЕ СИГНАЛА В МЕТОДЕ 
НАВЕДЕННОГО ТОКА

Прежде всего следует обсудить основные
принципы формирования сигнала в методе НТ.
В этом методе сфокусированный электронный
пучок РЭМ действует как локальный источник
неравновесных e-h-пар. Затем эти неравновесные
носители заряда диффундируют внутри образца,
часть из них достигает границы области про-
странственного заряда (ОПЗ) барьера Шоттки
или p–n-перехода. Электрическое поле внутри
ОПЗ разделяет e-h-пары, что приводит к появле-
нию тока во внешней цепи. Этот механизм анало-
гичен механизму формирования фототока в фо-
тодиоде, только источником неравновесных но-
сителей заряда выступает не свет, а электронный
пучок. Ток, возникающий в результате возбужде-
ния исследуемой структуры сфокусированным
электронным пучком, является детектируемым
сигналом в методе НТ. При этом переход, играю-
щий роль коллектора, может быть расположен
как параллельно, так и перпендикулярно падаю-
щему пучку. Величина НТ в общем случае опре-
деляется геометрией образца, а также простран-
ственным распределением скоростей генерации
и рекомбинации e-h-пар. Для количественных
измерений методом НТ необходимо рассчиты-
вать величину собираемого коллектором тока Ic.
В случае, когда электронный пучок перпендику-
лярен площади коллектора, ток может быть пред-
ставлен в виде [10]:

(1)

где e – заряд электрона, g(x, y, z) – функция, опи-
сывающая пространственное распределение ско-
рости генерации e-h-пар, ψ(x, y, z) – вероятность
собирания неосновных носителей заряда, кото-
рая представляет собой ток, собираемый коллек-
тором от единичного заряда, помещенного в точ-
ку (x, y, z). Функцию g(r, z) можно представить в
виде [11]:

(2)

, , , ,g

∞ ∞ ∞

−∞ −∞

=   
0

( )ψ( ) ,cI e x y z x y z dxdydz

=( , ) ( ) ( , ),g r z Gh z F r z

где r – расстояние от центра пучка, G – полная
скорость генерации неравновесных носителей за-
ряда

(3)
где Ib и Eb – соответственно ток пучка и энергия
первичных электронов, γ – доля энергии, унесен-
ная обратно рассеянными электронами, Ei –
средняя энергия для рождения e-h-пары, e – за-
ряд электрона. Для GaN

(4)

где RBeth (мкм) = 0.0132Eb (кэВ)1.75 – длина пробега

по Бете,  [7].

(5)

где
 =  +  + ,

d – диаметр пучка [11]. Это выражение хорошо
описывает σ для z < RBeth/4, однако в GaN при-
мерно 3/4 полной энергии пучка поглощается в
области z < RBeth/4, так что использование этого
выражения вполне оправдано.

Функция ψ(x, y, z) может быть получена из реше-
ния однородного диффузионного уравнения [10]:

(6)
с граничными условиями ψ(x, y, W) = 1 и ψ → 0
при z → ∞, где W – ширина ОПЗ, L = (Dτ)0.5 –
диффузионная длина неравновесных носителей
заряда, D и τ – коэффициент диффузии и время
жизни неравновесных носителей заряда соответ-
ственно. Для однородных планарных структур с
латеральными размерами, существенно превы-
шающими толщину структуры и L, из (6) легко
получить, что при z ≥ W ψ(x, y, z) = exp[–(z –
‒ W)/L]. При z < W обычно предполагается, что
ψ(x, y, z) = 1, хотя для полупроводников с субмик-
ронными значениями L это не всегда справедливо.
Отметим, что, строго говоря, D – коэффициент ам-

биполярной диффузии, равный ,

где n и p – концентрации электронов и дырок со-
ответственно, а De и Dh – их коэффициенты диф-
фузии [12, 13]. Из приведенного выражения вид-
но, что D равен коэффициенту диффузии не-
основных носителей заряда, как это обычно
предполагается, только когда их концентрация
много меньше концентрации основных. При
больших токах пучка концентрация e-h-пар мо-
жет превышать концентрацию равновесных но-
сителей заряда. При этом значения n и p стано-
вятся сравнимыми, и D начинает зависеть от

= − γ(1 )/ ,b b iG E I eE
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уровня инжекции. Следовательно, уравнение (3)
становится нелинейным.

2. ИЗМЕРЕНИЯ ДИФФУЗИОННОЙ ДЛИНЫ

Диффузионная длина L является важным па-
раметром, характеризующим качество полупро-
водникового материала и определяющим харак-
теристики многих полупроводниковых приборов.
В частности, это один из основных параметров,
определяющих качество материалов для опто- и
фотоэлектроники. Среди многих методов, ис-
пользуемых для измерения диффузионной дли-
ны, метод НТ считается одним из самых удобных
и надежных. Было предложено несколько подхо-
дов для измерения диффузионной длины мето-
дом EBIC [2, 3], все они основаны на измерении
зависимости собираемого тока Ic от расстояния
между точкой генерации неравновесных носите-
лей и границей ОПЗ. Обычно это расстояние ва-
рьируют, перемещая электронный пучок или из-
меняя глубину проникновения электронов путем
изменения их энергии Eb. Отметим, что диффузи-
онную длину можно измерять в структурах с оми-
ческими контактами, сравнивая измеренное и
рассчитанное распределения сигнала [14, 15]. Од-
нако в этом случае изменения тока происходят за
счет изменения сопротивления образца при его
облучении электронным пучком, поэтому изме-
римый сигнал можно получить только в структу-
рах с размерами ∼L, т.е. сравнимыми с размером
области, в которой изменяется сопротивление.

Для измерения L методом НТ используются
три основных подхода. Первый из них основан на
измерении спада Ic с увеличением расстояния x от
края ОПЗ коллектора, параллельного пучку (так
называемая геометрия с нормальным коллекто-
ром) [16–18]. Необходимость подготовки попе-
речного сечения образца является очевидным не-
достатком этого подхода, тем не менее он доста-
точно часто используется, особенно для p–n-
переходов, поскольку позволяет также опреде-
лять их глубину. Если скоростью поверхностной
рекомбинации S можно пренебречь, для x > R, где
R – толщина слоя, в котором поглощается 99%
энергии первичных электронов (electron range),
собираемый ток в этой геометрии просто пропор-
ционален exp(–x/L). Такое приближение обосно-
вано и при S < D/L = (D/τ)0.5, что часто выполня-
ется в материалах с малой диффузионной длиной.
В противном случае величиной S пренебречь
нельзя, и выражение, описывающее зависимость
Ic(x) для произвольных значений L и S, будет бо-
лее сложным [16, 18]. Поскольку приведенные в
литературе выражения были получены в прибли-
жении точечного источника, они применимы
только при x > R. В случае L < R выполнение этого
условия приводит к очень маленьким значениям

собираемого тока. Поэтому для полупроводников
с малой диффузионной длиной при расчете, как
правило, необходимо учитывать пространствен-
ное распределение генерации e-h-пар. Влияние
размеров области генерации на Ic(x) было проана-
лизировано в [19, 20], где показано, что при x > R
этим влиянием можно пренебречь, но на мень-
ших расстояниях оно может быть существенным.
Принимая во внимание, что для GaN при Eb = 10 кэВ

R ∼ 450 нм и увеличивается с Eb как , для на-
дежных измерений с использованием этого под-
хода в материалах с субмикронной диффузион-
ной длиной энергия пучка должна выбираться
очень тщательно.

Для измерений диффузионной длины в полу-
проводниковых пленках и планарных структурах
очень популярна конфигурация измерений, из-
вестная как планарная геометрия [21–24]. Этот
метод приобрел популярность главным образом
потому, что в случае плоских структур он не тре-
бует специальной подготовки образцов. В этом
методе ток Ic измеряется на свободной поверхно-
сти как функция расстояния x точки падения пуч-
ка от края барьера Шоттки или p–n-перехода,
перпендикулярного пучку. Аналитическое реше-
ние для такой геометрии, описывающее спад Ic(x)
в приближении точечного источника для струк-
тур с пренебрежимо малой шириной ОПЗ W, бы-
ло получено в [25]. Однако обычно для подгонки
экспериментальных зависимостей в этой геомет-
рии используются гораздо более простые выра-
жения, поскольку, как показано в [24, 26, 27],
спад Ic(x) в приближении точечного источника
может быть описан асимптотическим выражением

(7)

с n = 1/2 для S → 0 и n = 3/2 для S → ∞. Выраже-
ние (7) получено в предположении, что L  W,
x  W, x  L и x  R [24, 26, 27]. Эти ограничения,
особенно последнее, могут быть весьма критич-
ными в случае проводников с субмикронной
диффузионной длиной. Однако в большинстве
работ это не принималось во внимание, что, как
показано в [8], может приводить к завышенным
значениям L.

Наиболее подходящий подход для измерения
субмикронных длин диффузии основан на изме-
рении зависимости собираемого тока Ic от Eb, ко-
гда электронный луч генерирует избыточные но-
сители под коллекторным переходом, располо-
женным перпендикулярно пучку [28, 29]. Для
этого метода не было предложено простых
асимптотических выражений для описания зави-
симости Ic(Eb), поэтому величину L можно полу-
чить только путем подгонки экспериментальной
зависимости к расчетной. Однако в этом методе
поверхностная рекомбинация не влияет на соби-
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раемый ток, и для барьера Шоттки варьируемыми
параметрами для подгонки являются только тол-
щина металла tm, W и L. Если значения tm и W из-
вестны из дополнительных измерений, един-
ственным переменным параметром остается L.
Для образца с толщиной много больше L и барье-
ром Шоттки в качестве коллектора измеряемый
ток в этой геометрии может быть рассчитан как
[8, 30]:

(8)

Легко видеть, что Ic зависит от трех параметров
исследуемой структуры – tm, W и L, следователь-
но, эти параметры, в принципе, могут быть полу-
чены из измерений НТ. При выводе уравнения
(8) предполагалось, что рекомбинацией внутри
ОПЗ можно пренебречь, и тогда, как отмечено
выше, при z > W ψ(x, y, z) = exp[–(z – W)/L]. В по-
лупроводниковых материалах с малой диффузи-
онной длиной и соответственно высокой скоро-
стью рекомбинации такое приближение оправдано
только для больших концентраций легирующей
примеси. В общем случае для расчета ψ(z) необхо-
димо численно решать однородное диффузион-
но-дрейфовое уравнение

(9)

где E(r) – электрическое поле. Функцию h(z)
можно получить аппроксимацией одной или дву-
мя функциями Гаусса распределения потерь
энергии первичного электрона, рассчитанного
методом Монте-Карло. Для GaN полученная та-

∞
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ким методом функция h(z) приведена выше (вы-
ражение (4)). Для Ga2O3 ее можно представить в
виде [31]:

(10)

где

R (нм) = 7.34 · Eb(кэВ)1.75 и .

Для SiC функция h(z) рассчитана в [32]:

(11)

где RBeth (мкм) = 0.01825Eb (кэВ)1.75. Для вычисле-
ния Ic необходимо рассчитать величину G. Как
следует из уравнения (3), для этого необходимо
знать величину . В принципе, она может
быть получена из подгонки измерений Ic на наи-
более эффективных структурах, в которых нет по-
терь тока на границе раздела металл–полупро-
водник, поскольку все потери только снижают ее
величину. Полученные таким образом значения
равны 80 и 110 для GaN и SiC соответственно [32].
Можно также определить γ путем моделирования
методом Монте-Карло, а значение Ei получить,
используя эмпирическое выражение [33]:

(12)

где Eg – ширина запрещенной зоны. На рис. 1
приведены экспериментальные значения Ei, по-
лученные как в настоящей работе из измерений
НТ, так и в [34], вместе с прямой, рассчитанной
по формуле (12). Видно, что это выражение доста-
точно хорошо описывает зависимость Ei(Eg) и мо-
жет использоваться для оценок Ei в материалах, в
которых она еще не измерена экспериментально.

Как отмечено выше, уравнения для расчета НТ
являются линейными с постоянными коэффици-
ентами только при достаточно низких концен-
трациях неравновесных носителей заряда Δp.
Кроме того, следует учитывать, что в общем слу-
чае время жизни τ определяется тремя основны-
ми механизмами: безызлучательной рекомбина-
цией, излучательной рекомбинацией и оже-ре-
комбинацией. Эти механизмы имеют различную
зависимость от концентрации носителей, поэто-
му измеренное время жизни, а значит и L, также
может сильно зависеть от концентрации. Такую
зависимость хорошо иллюстрируют измерения
времени жизни в Si, легированном Fe [35], в кото-
рых τ начинало зависеть от Δp уже при концентра-
ции ~10% от концентрации легирующей примеси.
Именно поэтому для количественных измерений
необходимо контролировать эту концентрацию.
Как показано в [11, 36], при L > 1 мкм для оценки
Δp можно использовать выражения, полученные
для области генерации в виде однородной сферы,

( ) = − − 
 

21.603( ) exp 0.22 ,zh z A
R R

<=  ≥

12.86, 0.22
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z R
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z R

= − −  2
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1.87( ) exp[ 7.94( / 0.28) ],h z z R
R

− γ(1 )/ iE

= +2.59 0.71 эВ,i gE E

Рис. 1. Зависимость средней энергии для рождения
e-h-пары для нескольких полупроводников. Симво-
лы – экспериментальные значения из проведенных в
настоящей работе измерений и из [34], линия – зави-
симость, рассчитанная по формуле (12).
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касательной к поверхности [18], и такой же сфе-
ры, но с Гауссовым распределением скорости ге-
нерации [37]. При S = ∞ в первом случае Δp =
= G/(πDR), а во втором – Δp = G/(8DR). Конечно,
эти выражения позволяют оценить только поря-
док концентрации, поскольку реальная концен-
трация еще и пространственно неоднородна.

3. ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ ИЗМЕРЕНИЯ L

GaN. Измерения L в GaN методом НТ в гео-
метрии с нормальным коллектором [38–41] про-
демонстрировали достаточно большой разброс
значений от 23 нм [41] до 720 нм [39]. Отметим,
что, если в [38, 41] условия, необходимые для кор-
ректных измерений, по-видимому, были выпол-
нены, в [39] использовались довольно высокая
энергия пучка (20 кэВ) и нестандартная процедура
обработки сигнала, поэтому большие значения L,
полученные в этой работе, могут быть завышены.

В планарной геометрии для L в n-GaN получе-
ны значения ~250 нм и до 3.4 мкм в [42, 43] и [44]
соответственно. В p-GaN измеренные значения L
составляли 200 и 800 нм в [45] и [46] соответствен-
но. Как отмечено выше, в планарной геометрии
для использования асимптотических выраже-
ний (1) должны выполняться довольно строгие
требования. Для большинства структур GaN зна-
чения W и L обычно порядка 100 нм, R около
450 нм при Eb = 10 кэВ и около 1.6 мкм при Eb =
= 20 кэВ. Принимая во внимание, что измерения
в этой геометрии, как правило, проводились при
Eb = 10 кэВ и даже выше (Eb = 10–30 кэВ в [42, 43,
45] и 15–25 кэВ [44]), выполнить условие x  R
довольно трудно из-за значительного уменьше-
ния сигнала на таких расстояниях. Как показано
в [27], даже при x > R использование выражения
(7) для обработки результатов при x < 3L может
привести к 25%-ному завышению значения L.
По-видимому, это и является причиной того, что
самые большие значения L в GaN, превышающие
1 мкм, были получены именно этим методом. Бо-
лее того, как показано в [43], значение L, полу-
ченное из расчета моментов профиля НТ [24],
оказалось примерно в 2 раза меньше значения,
полученного из зависимости Iс(x) в планарной
геометрии. Исследования [8] показали, что для
получения корректных значений L этим методом
Eb не должна превышать 5 кэВ при L = 210 нм, а
при L = 120 нм даже при Eb = 5 кэВ значения L по-
лучаются завышенными.

Отметим, что измеренные профили как в кон-
фигурации с нормальным коллектором, так и в
планарной геометрии чувствительны к эффектам
поверхностного заряда, которые могут быть до-
полнительной причиной значительного завыше-
ния значений L, получаемых из спада Ic(x). Ярким
примером такого эффекта является изображение

@

барьера Шоттки на пленке n-GaN, выращенной
методом латерального заращивания (рис. 2).
В этом методе GaN растет вертикально над щеля-
ми в маске SiO2, а между ними вдоль маски. При
этом пленки, растущие в противоположных на-
правлениях, сращиваются на середине расстоя-
ния между щелями, образуя дефектную границу
сращивания. На рис. 2 видно, что Ic(x) спадает
очень медленно вдоль границ сращивания (длин-
ные яркие линии) и очень быстро между ними.
Формальная подгонка этих профилей зависимо-
стью (7) дает эффективную длину диффузии
90 мкм для границ сращивания и более вероятное
значение около 250 нм между ними. Чрезвычайно
медленное затухание интенсивности собираемо-
го тока было объяснено в предположении, что
границы сращивания в n-GaN заряжены [47, 48].
Электрическое поле вблизи заряженной границы
разделяет электроны и дырки, подавляя их ре-
комбинацию. Кроме того, неосновные носители
притягиваются к границе, локально уменьшая
изгиб зон, что приводит к появлению электриче-
ского поля вдоль границы и дополнительно по-
вышает вероятность собирания неравновесных
носителей. Подобное поведение наблюдалось на
структурах n–i–p–i, в которых было обнаружено
гигантское усиление транспорта неравновесных
носителей заряда [49].

Значения L, полученные в GaN путем подгон-
ки экспериментальных зависимостей Ic(Eb), при-
ведены в [47, 50–55]. Для различных структур бы-
ли получены значения в диапазоне от 70 до
400 нм, при этом обнаружена хорошая корреля-
ция между значениями L и плотностью протя-
женных дефектов. Отметим, что метод определе-
ния L из подгонки зависимости Ic(Eb) позволяет
проводить измерения в областях размером не-
сколько микрометров. Так, в пленках GaN, выра-
щенных методом латерального заращивания, бы-
ло обнаружено, что области, растущие вертикаль-
но и латерально, различаются не только

Рис. 2. Изображение барьера Шоттки (в левом ниж-
нем углу) на GaN, выращенного методом латерально-
го заращивания. Длинные светлые линии – изобра-
жение границ сращивания вне барьера Шоттки.

50 мкм
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значениями L, но и концентрациями легирую-
щей примеси [47, 53]. Также показано, что в
пленках GaN, выращенных методом МОС-гид-
ридной эпитаксии, локальные значения L могут
различаться вдвое [8] даже в областях размером
порядка 10 мкм.

β-Ga2O3. Почти все измерения диффузионной
длины в β-Ga2O3 проводились методом НТ, толь-
ко в [56] она оценивалась из измерений нестаци-
онарной фотоэлектродвижущей силы. Исследуе-
мые образцы включали в себя как монокристал-
лы, так и эпитаксиальные слои, выращенные
разными методами. Исследовалось и влияние об-
лучения высокоэнергетичными частицами или
электронами, а также плазменной обработки на
диффузионную длину [31, 57–64]. Показано, что
в зависимости от метода выращивания и техноло-
гической обработки значения L варьируются в
диапазоне от 50 [61] до 600 нм [59]. Поэтому, как
обсуждалось выше, для измерения диффузионной
длины метод, основанный на измерении зависи-
мости Ic(Eb), дает наиболее надежные значения.

Протяженные дефекты не могут быть причи-
ной субмикронных значений L в β-Ga2O3, по-
скольку их плотность слишком мала. Наблюдае-
мая зависимость L от радиационного облучения
или плазменного травления также свидетельствует
о том, что за малые значения L в β-Ga2O3 ответ-
ственны точечные дефекты. Действительно, в [61,
62] показано, что L уменьшается более чем в 2 ра-
за после обработки в плазме Ar или H. Облучение
высокоэнергетичными электронами или прото-
нами также приводит к снижению значений L
[59, 60]. В [59] наблюдалась достаточно хорошая
корреляция между уменьшением L при облуче-
нии протонами и увеличением концентрации де-
фектов E3 с энергетическим уровнем Ec = 0.95–
1.05 эВ. Однако природа точечных дефектов, от-
ветственных за малую диффузионную длину в
β-Ga2O3, до сих пор полностью не выяснена. Тем
не менее обнаруженная зависимость L от облуче-
ния позволяет использовать ее измерения для мо-
ниторинга повреждений, вносимых технологиче-
скими обработками, и процесса отжига этих по-
вреждений.

Другим интересным вопросом в β-Ga2O3 явля-
ется автолокализация дырок и ее влияние на пе-
ренос неравновесных носителей заряда. В насто-
ящее время широко распространено мнение, что
дырки в β-Ga2O3 образуют локализованные поля-
роны, в которых они локализуются на искажени-
ях решетки. Это утверждение в основном вытека-
ет из теоретических расчетов поведения дырок в
валентной зоне [65, 66], которые предсказывают,
что подвижность дырок в β-Ga2O3 очень мала и
при комнатной температуре может быть оценена
как 10–6 см2/(В с). Экспериментальные исследо-

вания стабильности автолокализованных эксито-
нов дали противоречивые результаты. Так, широ-
кая полоса излучения фотолюминесценции с
большим стоксовым сдвигом и форма хвоста Урба-
ха в спектрах поглощения рассматривались в [67]
как свидетельство образования автолокализован-
ных экситонов в β-Ga2O3. Был сделан вывод о
том, что автолокализованные экситоны стабиль-
ны в β-Ga2O3 вплоть до комнатной температуры.
В [68] большой коэффициент усиления фотопро-
водимости фотодиодов Шоттки на основе β-Ga2O3
объяснялся снижением эффективной высоты ба-
рьера из-за накопления автолокализованных ды-
рок вблизи контакта Шоттки. Однако эти экспе-
рименты нельзя рассматривать как доказатель-
ство наличия автолокализованных дырок,
поскольку в соответствии с моделью, предложен-
ной в [69], для такого эффекта достаточно нали-
чия любых глубоких акцепторных ловушек вбли-
зи границы раздела металл–полупроводник. В [70]
наблюдаемый спектр электронного парамагнит-
ного резонанса (ЭПР) приписан автолокализо-
ванным дыркам и показано, что они стабильны
только при низких температурах, а нагрев до тем-
ператур выше 90 K разрушает их. Вероятно, по-
этому энергия связи автолокализованных дырок
много меньше, чем предсказанная теорией, и во-
прос о стабильности при комнатной температуре
автолокализованных дырок и автолокализован-
ных экситонов, состоящих из автолокализован-
ной дырки и связанного электрона, является дис-
куссионным [58, 71]. Более того, как обсуждалось
в [58, 71], результаты измерений методом НТ про-
тиворечат предположению об автолокализован-
ных неподвижных дырках. Действительно, в гео-
метрии, в которой образец возбуждается элек-
тронным пучком через барьер Шоттки,
измеряемый ток состоит из двух компонентов:
электронов и дырок, генерируемых внутри ОПЗ,
и дырок, генерируемых в квазинейтральной обла-
сти и диффундирующих к ОПЗ. Нетрудно оце-
нить, что при нулевом смещении и Eb, превыша-
ющей 25 кэВ, концентрации доноров 1017 см–3 и
L = 450 нм первая компонента не превышает 20%
от полного измеренного тока. Это означает, что
по крайней мере 80% собираемого тока определя-
ется дырками, генерируемыми вне ОПЗ и диф-
фундирующими к ней, что противоречит предпо-
ложению об их автолокализации. Кроме того, в
планарной геометрии, когда измеряемый ток
полностью определяется подвижными дырками,
он существенно превышает ток пучка даже на
расстояниях от границы ОПЗ, в несколько раз
превышающих размер функции генерации.

Экспериментально подвижность дырок в β-Ga2O3
измерена в [72], где при 300 K получено значение
0.2 см2 В–1 с–1, что соответствует коэффициенту
диффузии 5 × 10–3 см2 с–1. Гораздо более высокие
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значения около 200 см2 В–1 с–1 для подвижности и
5 см2 с–1 для коэффициента диффузии получены в
[60], где L измерено методом НТ, а τ получено из
спада интенсивности катодолюминесценции по-
сле импульсного возбуждения. Эти значения
представляются слишком большими, поскольку
они сопоставимы с подвижностью и коэффици-
ентом диффузии электронов [73]. Причиной та-
кого высокого значения подвижности может
быть завышенное значение L, поскольку, как по-
казано в [8, 31, 55], измерения длины диффузии в
планарной геометрии могут привести к ее пере-
оценке, особенно при высоких энергиях пучка.
Тем не менее, как показано выше, измеренные
значения L имеют порядок 100 нм (в некоторых
работах он даже больше). Для τ значения ~1 нс
получены во множестве работ. Предполагая L =
= 100 нм и τ = 1 нс, коэффициент диффузии D и
подвижность можно оценить как 0.1 см2 с–1 и
4 см2 В–1 с–1 соответственно, что на несколько по-
рядков больше значений, предсказанных теорией.

SiC. В эпитаксиальных слоях 4H-SiC n-типа
проводимости диффузионная длина измерялась
в [74]. При комнатной температуре получено зна-
чение ~3 мкм и обнаружено, что L экспоненци-
ально увеличивалась с повышением температуры
с энергией активации 68 ± 4 мэВ. Проведенные
измерения показали, что значения L могут варьи-
роваться от 15 мкм в слаболегированных кристал-
лах до 300 нм в кристаллах с концентрацией доно-
ров 2 × 1018 см–3. На рис. 3 представлены измерен-
ные зависимости Ic(Eb) для кристаллов с L,
равным 0.3 и 8 мкм. Максимумы зависимостей
наблюдаются при разных энергиях из-за разной
толщины металла, что демонстрирует возмож-
ность оценки толщины металла.

ZnO. В кристаллах ZnO диффузионная длина
измерялась как в n-, так и в p-типе. В n-ZnO полу-
чено значение 430 нм при комнатной температуре
[75]. Показано, что L экспоненциально увеличи-
вается с повышением температуры с энергией ак-
тивации 45 ± 2 мэВ. В p-ZnO получено значение
500 нм при комнатной температуре и L экспонен-
циально увеличивалась с повышением темпера-
туры с энергией активации 184 ± 10 мэВ [76].
В нанопроводах p-ZnO диффузионная длина бы-
ла порядка нескольких микрометров при комнат-
ной температуре и также возрастала с энергией
активации 74 ± 5 мэВ [77]. Отметим, что в плен-
ках измерения проводились в планарной геомет-
рии. И если в p-ZnO использовалась энергия
5 кэВ, то в n-ZnO измерения проводились при
энергии 20 кэВ, так что не исключено, что изме-
ренные значения L были завышены.

4. ВЫЯВЛЕНИЕ И ИССЛЕДОВАНИЕ 
ПРОТЯЖЕННЫХ ДЕФЕКТОВ

Электрически активные протяженные дефек-
ты, такие как дислокации и границы зерен, в
большинстве случаев повышают скорость реком-
бинации неравновесных носителей заряда, что
приводит к уменьшению собираемого тока и поз-
воляет выявлять эти дефекты в режиме НТ. В ка-
честве примера на рис. 4 и 5 приведены изображе-
ния дислокаций в GaN и 4H-SiC в режиме НТ.
Видно, что с дислокациями связан темный кон-
траст, т.е. они локально повышают скорость ре-
комбинации. Величина контраста дислокаций за-
висит от многих факторов, но в одном и том же
образце для дислокаций, перпендикулярных по-
верхности, чем выше контраст, тем выше реком-
бинационная активность. Это позволяет каче-
ственно сравнивать активность дислокаций раз-
ного типа. Так, в [78, 79] показано, что контраст
винтовых проникающих дислокаций в 4H-SiC
больше, чем контраст краевых. В p–n-переходах
поведение дислокаций в 4H-SiC оказалось более
сложным [80, 81]. Было обнаружено, что если при
нулевом напряжении контраст винтовых дисло-
каций темный, а краевых – светлый, то при об-
ратном напряжении контраст винтовых дислока-
ций уменьшается, а краевых – становится светлым.
Светлый контраст, т.е. повышение НТ, объяс-
нялся гетерированием примесей дислокацией.

В биполярных диодах на основе 4H-SiC дегра-
дация параметров в процессе работы обусловлена
генерацией и расширением дефектов упаковки.
Это расширение происходит за счет рекомбина-
ционно-ускоренного скольжения частичных дис-
локаций [82], которое может происходить только

Рис. 3. Измеренные (символы) и рассчитанные (ли-
нии) зависимости Ic(Eb): 1 – tm= 15 нм, W = 15 нм,
L = 300 нм; 2 – tm= 100 нм, W = 200 нм, L = 8 мкм.
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при наличии в ядре дислокации центров реком-
бинации. Этот эффект в основном наблюдался
для частичных дислокаций с ядром Si, что позво-
ляет предположить, что дислокации с ядрами Si и
C имеют разную электрическую активность. Од-
нако в [83, 84] показано, что оба типа частичных
дислокаций демонстрируют практически одина-
ковый контраст, а в [85] показано, что контраст
дислокаций с ядром C даже больше. Отметим, что
дефекты упаковки в 4H-SiC дают светлый кон-
траст в режиме НТ [85, 86], что, как и в случае гра-
ниц сращивания в GaN, объяснялось простран-
ственным разделением электронов и дырок вбли-
зи дефекта упаковки [86]. Еще один механизм
формирования необычного светлого контраста в
режиме НТ обнаружен в светоизлучающих струк-
турах с множественными квантовыми ямами
InGaN/GaN [56]. Было показано, что он обуслов-
лен повышением вероятности туннелирования
вдоль протяженных дефектов.

Измерения методом НТ позволяют получить и
количественную информацию о свойствах протя-
женных дефектов. Обычно для этого измеряют
контраст C(r) = 1 – Ic(r)/I , где Ic(r) и I  – значе-
ния НТ при положении сфокусированного элек-
тронного пучка на расстоянии r от дефекта и вда-
ли от него соответственно. Для количественного
описания контраста дислокаций в режиме НТ в
[87, 88] предложена модель, в которой дислока-
ция аппроксимировалась цилиндром с радиусом
rd и временем жизни τd внутри него, отличным от
времени жизни в объеме. В рамках этой модели
рекомбинационные свойства незаряженных де-
фектов можно характеризовать их рекомбинаци-
онной активностью ,

0с 0с

γ = τ − τ ≈ τ(1/ 1/ ) /d d d b d dV V

где Vd – объем, в котором дефект изменяет ско-
рость рекомбинации, τd и τb – время жизни нерав-
новесных носителей заряда в области дефекта и в
объеме соответственно. Для дислокации эта ве-
личина является одномерным аналогом скорости
поверхностной рекомбинации [89] и ее можно
представить как

(13)
где Ntot – линейная плотность ловушек вдоль дис-
локации, σ – их сечение захвата,  – тепловая
скорость неосновных носителей заряда. В рамках
такой модели для дислокации, расположенной на
глубине z0 параллельно барьеру Шоттки, при ма-
лой ширине ОПЗ (W  z0 и W  R) максимум кон-
траста дислокации Cmax можно рассчитать как [88]:

(14)

где p0(0, y, z0) – концентрация неосновных носи-
телей в точке (0, y, z0) образца без дислокаций,
Lb – диффузионная длина вдали от дислокации.
Электронный пучок падает на поверхность в точке
(0, 0, 0), а ось Y параллельна дислокации. Если пре-
небречь W нельзя, (14) следует переписать как [5]:

γ = π τ − τ ≈ π τ = σv2 2
tot th(1/ 1/ ) / ,d d d b d dr r N
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Рис. 4. Изображение 4H-SiC в режиме НТ. Видны
дислокации как перпендикулярные, так и наклонные
к поверхности.

100 мкм

Рис. 5. Изображение пленки GaN, выращенной мето-
дом латерального заращивания, в режиме НТ. Верти-
кальная полоса в центре – область над щелью с плот-
ностью дислокаций ∼108 см–2. Две вертикальные ли-
нии – границы сращивания. В областях латерального
роста плотность проникающих дислокаций мала, од-
нако выявляются дислокации, параллельные поверх-
ности (изогнутые линии).

2 мкм
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(15)

Легко видеть, что в общем случае зависимость
Cmax от γd нелинейная и может быть аппроксими-
рована линейной зависимостью только при ма-
лых значениях γd. Но даже в этом случае соотно-
шение Cmax/γd может существенно зависеть от W.
При достаточно больших γd соотношение между
Cmax и γd зависит не только от z0 и W, но и от rd. От-
метим, что при увеличении W контраст уменьша-
ется вследствие уменьшения p0(0, y, z0), поэтому в
общем случае малая величина измеренного кон-
траста совсем не означает, что γd также достаточ-
но мало и, следовательно, не гарантирует приме-
нимость линейного приближения.

Для дислокаций, перпендикулярных поверх-
ности, таких как проникающие дислокации в
GaN, связь между Cmax и γd может быть получена
путем численного моделирования [90] или с по-
мощью выражения, полученного в [89] для веро-
ятности собирания в кристалле с дислокацией:

(16)

где ψ0(z) – вероятность собирания вдали от дис-

локации, μ = (k2 + 1/ )0.5, I0,1 и K0,1 – модифици-
рованные функции Бесселя и Ганкеля нулевого и
первого порядка соответственно, a – половина
среднего расстояния между дислокациями. Для
границы зерна эта величина может быть рассчи-
тана как [91]:

(17)

где S – скорость поверхностной рекомбинации
на границе зерна, x – расстояние электронного
пучка до границы. Используя эти выражения,
можно рассчитать НТ и контраст. Видно, что вы-
ражения (16) и (17) позволяют рассчитать не толь-
ко Cmax, но и зависимость C(r), т.е. профиль кон-
траста.

Приведенные выше выражения были получе-
ны для незаряженного дефекта. Для заряженного
дефекта необходимо учитывать влияние форми-
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рующегося вокруг него барьера на скорость реком-
бинации. Такая модель для дислокации анализи-
ровалась в [92]. Следует учитывать, что облучение
электронным пучком приводит к понижению ба-
рьера за счет захвата неосновных носителей заря-
да и его влияние при не слишком малых токах
пучка может в значительной степени нивелиро-
ваться.

Как показано в [93], латеральное разрешение в
методе НТ при исследовании протяженных де-
фектов в кремнии слабо зависит от L и в основ-
ном определяется размерами области генерации.
Поэтому разрешение повышается при уменьше-
нии энергии электронного пучка. Однако при ис-
следовании пленок GaN обнаружено [5, 50, 90,
95], что отдельные дислокации разрешаются даже
при их плотности, превышающей 109 см–2. При
этом плотность дислокаций, выявленных мето-
дом НТ, хорошо коррелировала с плотностью,
оцененной из измерений методами рентгенов-
ской дифрактометрии [50]. Более того, латераль-
ное разрешение улучшалось при повышении
энергии пучка [96], что противоречило общепри-
нятым представлениям. При этом дислокации в
режиме НТ давали темный контраст, следова-
тельно, дислокации в GaN повышают скорость
рекомбинации в прилегающих к ним областях.
Как показано в [50, 94], из малой ширины кон-
траста и ее уменьшения с увеличением энергии
электронов следует, что диффузионная длина не-
равновесных носителей заряда L в исследован-
ных образцах существенно меньше размеров об-
ласти генерации и именно она определяет шири-
ну контраста. Действительно, в этом случае
рожденные пучком неравновесные носители за-
ряда собираются коллекторным переходом толь-
ко из узкой приповерхностной области, где пучок
еще существенно не уширяется и где его ширина
пропорциональна (z3/R)1/2, т.е. уменьшается при
повышении энергии электронов. Отмеченное со-
отношение между шириной дислокационного
контраста и диффузионной длиной, казалось бы,
открывает возможности для определения диффу-
зионной длины из ширины контраста. Однако
ширина контраста зависит также от ширины ОПЗ
[96], поэтому в реальности ситуация не такая про-
стая. Тем не менее расчет полного профиля кон-
траста дислокации в режиме НТ, например, с по-
мощью (16) и сравнение его с измеренным про-
филем позволяют получить значения L в области
между дислокациями, достаточно хорошо корре-
лирующие со значениями, полученными другими
методами [8, 50]. Таким образом, моделирование
дислокационного контраста в режиме НТ пока-
зывает, что значения ширины контраста на полу-
высоте, существенно меньшие R, указывают на
субмикронные значения диффузионной длины.
При этом в кристаллах с такой диффузионной
длиной при определенных условиях можно выяв-
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лять отдельные дислокации при их плотности,
превышающей 108–109 см–2, и оценивать их ре-
комбинационную активность.

Рекомбинационная активность проникающих
дислокаций в GaN исследована в [9], было обнару-
жено, что она зависит от концентрации легирую-
щей примеси, что может свидетельствовать о том,
что проникающие дислокации в GaN заряжены.
В то же время корреляции между диффузионной
длиной и рекомбинационной активностью дисло-
каций не обнаружено. Если рекомбинационная
активность протяженных дефектов измерена,
можно рассчитать их влияние на эффективную
диффузионную длину как функцию плотностью
дефектов с помощью процедур, предложенных в
[97] для границ зерен и в [89] для дислокаций. Как
показано с помощью таких расчетов в [8, 94, 98],
измеренная в GaN диффузионная длина опреде-
ляется не дислокациями, а некоторыми другими
дефектами. Точечные дефекты, которые могут
определять субмикронные значения диффузион-
ной длины в GaN, обсуждались в [99, 100].

5. ВЛИЯНИЕ ОБЛУЧЕНИЯ ЭЛЕКТРОННЫМ 
ПУЧКОМ НА ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 

ШИРОКОЗОННЫХ ПОЛУПРОВОДНИКОВ
При повышении пространственного разреше-

ния при анализе полупроводниковых структур в
РЭМ неизбежно увеличивается доза облучения.
Несмотря на то что энергия электронов в РЭМ не
превышает 40 кэВ и недостаточна для генерации
собственных точечных дефектов путем выбива-
ния атомов, при больших дозах облучения начи-
нают работать различные подпороговые механиз-
мы. Поэтому исследование влияние облучения
низкоэнергетичным электронным пучком (LEEBI)
и выяснение механизмов этого явления очень
важны для корректной характеризации полупро-
водниковых наноструктур. Исследования LEEBI
имеют долгую историю и наблюдались во многих
материалах, в том числе широкозонных. Так, в
ZnO облучение электронным пучком не влияло
на спектр катодолюминесценции, однако интен-
сивность люминесценции существенно изменя-
лась, при этом при малых дозах облучения воз-
растала [101–103], что объяснялось реакциями
десорбции на поверхности. Большое количество
работ посвящено исследованию влияния облуче-
ния электронным пучком на электрические и оп-
тические свойства GaN и структур на его основе.
Прежде всего следует отметить стимулированные
облучением диссоциации пар Mg–H [104, 105],
что привело к созданию первых p–n-переходов в
GaN. Кроме того, в GaN обнаружено влияние об-
лучения электронным пучком на интенсивность
люминесценции [102, 106–108]. Более интерес-
ные результаты получены на светоизлучающих
структурах с множественными квантовыми яма-

ми InGaN/GaN. Обнаружено, что облучение
электронным пучком не только значительно по-
вышает интенсивность люминесценции кванто-
вых ям InGaN, но и смещает их спектр излучения
в сторону больших энергий [109–114]. LEEBI
приводило и к изменению скорости рекомбина-
ции в таких структурах, что проявлялось в изме-
нении зависимости Ic(Eb), при этом скорость ре-
комбинации изменялась, как в верхнем p-слое,
так и в активной области с квантовыми ямами,
что объяснялось диссоциацией пар Mg–H и пас-
сивацией центров рекомбинации освободив-
шимся водородом [112].

LEEBI может стимулировать перестройку и
диффузию как точечных, так и протяженных де-
фектов, в частности стимулировать скольжение
дислокаций (рекомбинационно-ускоренное сколь-
жение дислокаций (REDG) [82]). В большинстве
полупроводниковых кристаллов дислокациям
для перемещения необходимо преодолеть барьер,
так называемый барьер Пайерлса, величина кото-
рого, как правило, порядка или больше 1 эВ. Если
на дислокации присутствуют центры безызлуча-
тельной рекомбинации, которые могут направить
всю или часть энергии, освободившейся при ре-
комбинации, на преодоление барьера Пайерлса,
ее подвижность может существенно возрастать
при облучении. Очевидно, что в широкозонных
полупроводниках вероятность этого процесса по-
вышается, поскольку в таких материалах увели-
чивается энергия, выделяемая при рекомбина-
ции. В кристаллах GaN эффект REDG наблюдал-
ся в основном методом НТ как для базисных
дислокаций, так и для дислокаций, скользящих в
призматических или пирамидальных плоскостях
[115–118]. В 4H-SiC REDG наблюдался только
для частичных дислокаций [84, 119–123]. Однако
в 4H-SiC исследования этого эффекта имеют
большое практическое значение, поскольку
REDG в условиях инжекции неравновесных но-
сителей заряда приводит к росту дефектов упа-
ковки и деградации параметров мощных p–n-пе-
реходов в процессе их работы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Представлен обзор исследований широкозон-

ных полупроводниковых материалов методом на-
веденного тока. Проведен анализ основных мето-
дов измерения диффузионной длины неравно-
весных носителей заряда в полупроводниковых
структурах этим методом. Особое внимание уде-
лено измерениям субмикронных значений диф-
фузионной длины. Продемонстрированы воз-
можности метода НТ для выявления дислокаций
и исследования их рекомбинационной активно-
сти. Обсуждается стратегия достижения высокого
латерального разрешения в кристаллах с субмик-
ронной диффузионной длиной при таких иссле-
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дованиях. Приведены примеры исследований ме-
тодом НТ кристаллов GaN, Ga2O3, 4H-SiC и ZnO.
Обсуждается влияние облучения низкоэнерге-
тичным электронным пучком на электрические и
оптические свойства широкозонных полупро-
водниковых материалов. В качестве примера
приведены результаты исследований рекомбина-
ционно-ускоренного скольжения дислокаций в
GaN и 4H-SiC при их облучении электронным
пучком в растровом электронном микроскопе, а
также результаты исследований влияния облуче-
ния на оптические свойства светоизлучающих
структур с множественными квантовыми ямами
InGaN/GaN.

Работа частично выполнена в рамках госзада-
ния 075-00355-21-00.
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Минимизация и подавление шума являются одними из самых актуальных проблем в области обра-
ботки изображений. На примере экспериментальных картин электронной дифракции, полученных
от нанокристаллического 10 нм слоя оксида гафния, показано действие известных алгоритмов,
включенных в программы ImageJ и Digital Micrograph (GATAN), и разработанного в настоящей ра-
боте программного обеспечения для корректировки шума и выделения слабых отражений. Предло-
жен алгоритм обработки картин электронной дифракции, в основе которого лежат мультимасштаб-
ный Retinex-фильтр и преобразование Хафа. Также предложено представлять электронограммы в
полярных координатах, что часто более наглядно и удобно для индицирования отражений.
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ВВЕДЕНИЕ
Анализ картин электронной дифракции вы-

бранной области широко применяется и часто
имеет решающее значение в материаловедении
для идентификации фаз. Одной из серьезных
проблем, препятствующих точному установле-
нию положений рефлексов на электронограммах
и определению межплоскостных расстояний, яв-
ляется наличие сильного фона. Исследования
природы непрерывного фона, на который накла-
дываюся кольца от поли- или нанокристалличе-
ских материалов, показали, что случайный шум
может увеличиваться при понижении энергии
электронов или при использовании более тол-
стых образцов в результате многократного рассе-
яния, при этом резкость колец не сильно меняет-
ся, но их контраст ослабевает. Диффузный фон
возникает при рассеянии из-за теплового движе-
ния, неупругое рассеяние также способствует
усилению фона.

В настоящей работе не стоит задача всеобъем-
лещего сравнения большинства методов подавле-
ния шума на изображениях, так как для каждого
оригинального метода существует значительное
число модификаций, призванных улучшить зри-
тельное восприяние. Сравниваем результаты
применения нескольких наиболее популярных и
производительных, с нашей точки зрения, алго-
ритмов по коррекции фона на картинах элек-
тронной дифракции, которые относятся к полу-

тоновым изображениям, и усилению по сравне-
нию с фоном контраста слабых отражений.
Целью работы являются разработка и описание
нового метода выделения слабых рефлексов на
кольцевых картинах электронной дифракции на
примере электронограмм, полученных от тонко-
го нанокристаллического слоя оксида гафния,
ослабления фона и представления электроно-
грамм в полярных координатах.

Оксид гафния называют материалом будущего
в производстве новых процессоров, энергонеза-
висимой памяти, тонких нанометровых барьер-
ных слоев. Физические свойства оксида гафния
определяются его структурой, которая может
может быть моноклинной, ромбической, тетра-
гональной и кубической в зависимости от тем-
пературы, давления и легирующих примесей.
Дифракция электронов в просвечивающей элек-
тронной микроскопи является наиболее точным
методом фазовой идентификации в наноразмер-
ных областях. Однако из-за близости структур-
ных параметров оксида гафния и размерного
эффекта возникают трудности в проведении из-
мерений на электронограммах. На примере экс-
периментальных картин электронной дифрак-
ции, полученных от нанокристаллического 10 нм
слоя оксида гафния, показано действие извест-
ных алгоритмов и предлагаемого в настоящей ра-
боте программного обеспечения для корректи-
ровки шума и выделения слабых отражений.

УДК 004.932+620.187

ДИФРАКЦИЯ И РАССЕЯНИЕ
ИОНИЗИРУЮЩИХ ИЗЛУЧЕНИЙ
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ПРИМЕНЕНИЕ ИЗВЕСТНЫХ АЛГОРИТМОВ 
ВЫЯВЛЕНИЯ СЛАБЫХ РЕФЛЕКСОВ

И УСИЛЕНИЯ КОНТРАСТА

Методы, основанные на преобразовании Фу-
рье, не совсем успешно справляются с задачами
коррекции фона на электронограммах, посколь-
ку в частотной области имеется значительное пе-
рекрытие между фоновым и упругим сигналами
рассеяния.

Преобразование Хафа (The circular Hough
transform, преобразование Хафа для поиска
окружностей) было использовано Д. Митчелом в
его разработке программы анализа дифракцион-
ных картин от поликристаллических материалов
[1], входящей составной частью в программный
пакет DigitalMicrograph (Gatan). Применение
кругового преобразования Хафа позволяет уста-
новить центр электронограммы, измерять радиу-
сы дифракционных колец, корректировать эл-
липтические искажения, анализировать влияние
текстуры. Таким образом, данная программа
представляет собой инструмент для количествен-
ного анализа и идентификации структуры. Для
выявления слабых отражений на электронограм-
мах Д. Митчелом был создан специальный скрипт,
который так и называется “Выявление слабых ре-
флексов”. Проводится математическое извлече-
ние обратного корня куба из исходного изобра-
жения, т.е. ИЗО–1/3 (показатель степени можно
менять), в результате чего диапазон значений
сжимается, при этом использование отрицатель-
ной степени инвертирует изображение.

Результат применения скрипта “Выявление
слабых рефлексов” показан на примере электро-
нограммы с несплошными кольцами (рис. 1), со-
ставленными отражениями (пятнами) от нано-
кристаллов пленки оксида гафния, осажденного
методом атомно-слоевого осаждения на TiN/SiO2/Si
с напыленным сверху слоем TiN. Приготовление

тонкого образца для исследования методом элек-
тронной дифракции потребовало напыления
слоя Pt. Таким образом, картина электронной ди-
фракции содержит отражения от нанокристалли-
ческого HfO2 и поликристаллических TiN и Pt.

Сравнение исходного изображения (рис. 1а) и
обработанного (рис. 1б) свидетельствует, что зна-
чительного усиления слабых рефлексов не про-
изошло, возможно по причине большой разницы
в контрасте колец. Данный скрипт лучше работа-
ет с электронограммами от монокристаллов, ко-
гда интенсивности отражений не слишком силь-
но отличаются.

Более обнадеживающий результат обработки
электронограмм со слабыми рефлексами был по-
лучен при использовании алгоритма, разработан-
ного С. Сaлфелдом, который называется CLAHE
(Contrast Limited Adaptive Histogram Equalization
[2]) и дословно переводится как адаптивная эква-
лизация гистограмм с ограничением контраста.

В основу этого алгоритма, используемого в ка-
честве плагина в программе ImageJ для коррек-
ции полутоновых изображений, заложен метод
адаптивного контрастирования изображения [3],
хотя цветные изображения также могут быть под-
вергнуты обработке и их восприятие улучшено.

На рис. 2 приведен пример использования
плагина CLAHE в ImageJ для корректировки фо-
на в той же самой кольцевой электронограмме,
где присутствуют рефлексы от трех фаз Pt, TiN и
HfO2, причем кольца от Pt и TiN служили стан-
дартом для установления фазы HfO2. Из рисунка
видно, что обработка исходного изображения
(рис. 2а) с помощью алгоритма CLAHE привела к
усилению контраста всех рефлексов (рис. 2б).
Премуществом использования плагина является
то, что центральное яркое пятно, образованное
прошедшим электронным пучком, не увеличива-
ется, что, как правило, происходит при обычной

Рис. 1. Исходное изображение электронограммы (а), изображение после применения скрипта “Выявление слабых ре-
флексов” (б).

5 нм15 нм1
(а) (б)
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корректировке контраста и яркости без использо-
вания плагина. Самой большой областью приме-
нения CLAHE является изображения биологиче-
ских образцов, биопленок, клеток, визуализация
и идентификация отдельных объектов в клетках.

Алгоритмы контрастирования изображения
постоянно развиваются и дополняются для реше-
ния конкретных задач. В работе [4] предложен ал-
горитм адаптивного контрастирования изобра-
жения, позволяющий подобрать оптимальные
параметры кривой контраста для каждой области
изображения индивидуально, т.е. после проведе-
ния предварительной сегментации и последую-
щего анализа сегментов, причем декларируется,
что применение такого подхода не вносит суще-
ственных искажений в исходное изображение.

НОВЫЙ МЕТОД УСРЕДНЕНИЯ ПО УГЛУ
В ПОЛЯРНОЙ СИСТЕМЕ ОТСЧЕТА

В работе предложен новый алгоритм обработ-
ки картин электронной дифракции на основе
мультимасштабного Retinex-фильтра и преобра-
зования Хафа. Также предлагается использовать
для индицирования отражений представление
электронограммы в полярных координатах, что
часто является более наглядным и удобным.

Для выделения слабых рефлексов на картине
электронной дифракции использован метод
усреднения по углу в полярной системе отсчета с
центром, помещенным в центр дифракционной
картины, и осью, параллельной горизонтальному
краю изображения.

В дальнейшем под изображением будем пони-
мать матрицу значений интенсивности в точках
прямоугольной сетки с шагом в один пиксель.
В отличие от обычного изображения в градациях

серого диапазон значений интенсивности в этом
случае ограничен только типом переменных, ис-
пользуемых для ее хранения. Для визуальной
оценки данных используется обычное изображе-
ние с палитрой из 256 градаций серого цвета, по-
лученное путем линейного отображения исход-
ного диапазона значений интенсивности в интер-
вал от 0 до 255 с последующей дискретизацией.

Начало отсчета связанной с изображением
прямоугольной системы координат, как это при-
нято в задачах компьютерного зрения, располо-
жено в левом верхнем углу изображения, ось х го-
ризонтальна и направлена вправо, а ось y – верти-
кально вниз.

Оценка качества и параметров изображения
производится путем анализа его профилей. Про-
филь представляет собой график зависимости ин-
тенсивности изображения от положения точки на
отрезке, проведенном между двумя произвольны-
ми точками изображения. Поскольку точки, при-
надлежащие отрезку, не совпадают с точками сет-
ки пикселей изображения, формирующие про-
филь значения интенсивности получены путем
билинейной интерполяции между точками сетки.

Подготовка изображения к проведению опе-
рации усреднения по углу состоит в очистке изоб-
ражения от шумов, коррекции фона, определе-
ния положения центра дифракционной картины
и переводе изображения в описанную выше по-
лярную систему координат.

Для очистки изображения от шумов с мини-
мальным искажением слабых рефлексов исполь-
зован управляемый фильтр (Guided image filter) [5],
параметрами которого являются размер окна
фильтра и так называемый регуляризационный
параметр, определяющий поведение фильтра
вблизи границ объектов и областей с большим

Рис. 2. Электронограмма, загруженная для обработки в ImageJ (а), электронограмма, после обработки с помощью пла-
гина CLAHE c параметрами, введеными по умолчанию (б).

(а) (б)10 нм1
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значением градиента интенсивности. В предель-
ном случае, когда дисперсия значений интенсив-
ности для пикселей в окне фильтра много меньше
этого параметра, пикселю в центре окна присваи-
вается значение, равное среднему по окну. В дру-
гом предельном случае, когда дисперсия много
больше параметра, значение, отвечающее центру
окна, остается неизменным. Для очистки изобра-
жения от шума значение регуляризационного па-
раметра должно быть больше разброса значений
интенсивности, обусловленного шумовой со-
ставляющей изображения.

Оценка разброса значений интенсивности по-
лучена путем анализа профилей интенсивности,
взятых вдоль отрезков, проведенных в тех обла-
стях, где визуально не наблюдается резких изме-
нений яркости изображения. Примеры профилей
для периферийной и центральной областей изоб-
ражения приведены на рис. 3а и 3б соответ-
ственно (кривые с точками). Обусловленный шу-
мом разброс значений интенсивности достигает
500 единиц.

Очистка картины электронной дифракции,
приведенной на рис. 1 и 2а, от шума проведена
управляемым фильтром с квадратным окном ши-
риной 11 пикселей и регуляризационным пара-
метром, равным 1000 единиц. Размер окна филь-
тра примерно равен расстоянию между максиму-
мами на профилях интенсивности исходного
изображения, показанных на рис. 3. Профили ин-
тенсивности очищенного от шумов изображения
для периферийных и центральных областей в
сравнении с исходными приведены на рис. 3а и 3б.

Фильтрованное изображение в областях, не
имеющих визуально наблюдаемых значительных

изменений яркости, лишено характерных для шу-
мовой составляющей резких скачков интенсив-
ности, а его интенсивность близка к среднему по
окну фильтра. Очищенное таким образом изобра-
жение использовано для дальнейшей обработки.

Особенностью картины электронной дифрак-
ции является наличие яркого пятна в центре,
обусловленного не полным экранированием пря-
мого пучка электронов. В результате профиль
интенсивности фильтрованного изображения,
взятый вдоль радиального отрезка, проведенного
из центральной области дифракционной карти-
ны, имеет заметный фон, резко увеличивающий-
ся при приближении к центру (рис. 4а). Выделить
на этом фоне слабые рефлексы практически не-
возможно.

Для улучшения качества неравномерно осве-
щенных изображений используются алгоритмы
семейства Retinex, основанные на теории воспри-
ятия зрительным аппаратом человека яркости и
цвета изображения [6]. В рамках этой теории ви-
димое изображение I(x, y) представляется в виде
произведения отражательной способности на-
блюдаемой сцены R(x, y) и яркости истинного
изображения S(x, y):

(1)

где x и y – координаты точки на видимом изобра-
жении.

Для выделения истинного изображения S(x, y)
из выражения (1) различные алгоритмы этого се-
мейства используют разные методы. В данной ра-
боте для устранения неравномерности освещения
картины электронной дифракции использован
мультимасштабный алгоритм Retinex (Multy-

=( ,  ) ( ,  ) ( ,  ),I x y R x y S x y

Рис. 3. Сравнение профилей интенсивности исходного (кривые с точками) и очищенного изображений для перифе-
рийной (а) и центральной (б) областей.
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Scale Retinex) [7, 8]. Для случая одного цветового
канала выражение для S(x, y) имеет вид:

(2)

Здесь  (I = 1, …, K) – нормированные на едини-
цу веса, а знак * обозначает свертку. На практике
значение K, как правило, выбирают равным трем,
а все веса – равными 1/3.

С учетом выражения для  свертка под
знаком логарифма сводится к применению к ви-
димому изображению фильтра Гаусса. Парамет-
ры  для различных значений i должны суще-
ственно различаться. Они подбираются для каж-
дого изображения индивидуально и зависят от его
размеров по осям координат и размеров неравно-
мерно освещенных областей.

Картина дифракции электронов обработана
мультимасштабным Retinex фильтром с парамет-
рами , равными 3, 13 и 42. Пример радиального
профиля интенсивности результирующего изоб-
ражения представлен на рис. 4б. Резко возраста-
ющий к центру дифракционной картины фон,
наблюдаемый на профиле интенсивности исход-
ного изображения (рис. 4а), практически полно-
стью отсутствует, а отвечающие рефлексам мак-
симумы интенсивности хорошо прорисованы.

Для перевода изображения в полярные коор-
динаты с началом отсчета в центре дифракцион-
ной картины необходимо определить положение
этого центра на изображении. В данном случае
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центр дифракционных колец не совпадает с гео-
метрическим центром изображения. Его положе-
ние может быть найдено при помощи преобразо-
вания Хафа (Hough Transform) для поиска окруж-
ностей [9].

В общей постановке задачи преобразование
Хафа позволяет найти центры всех окружностей
на изображении. Поскольку картина дифракции
электронов представляет собой несколько кон-
центрических окружностей, проведенных из еди-
ного центра, для определения его положения до-
статочно найти центр хотя бы одного дифракци-
онного кольца. Область поиска также может быть
ограничена размерами одного из колец.

Для уменьшения количества точек, вовлечен-
ных в преобразования Хафа к изображению, по-
лученному на выходе Retinex фильтра, применен
фильтр Кенни (Canny filter) [9], использующийся
для поиска границ объектов на изображениях.
Параметры фильтра Кенни подобраны таким об-
разом, чтобы на результирующем изображении
остались только дифракционные кольца. Резуль-
тат применения фильтра Кенни представлен на
рис. 5а.

Преобразования Хафа применено только к бе-
лым областям полученного изображения. В ре-
зультате центр дифракционных колец найден в
точке с координатами ,  в опи-
санной выше системе отсчета изображения.

В эту точку помещено начало координат по-
лярной системы отсчета, ось которой параллель-
на оси х системы отсчета исходного изображения
и направлена вправо. Положительное направле-
ние отсчета полярного угла – по часовой стрелке,

=0 1057X =0  1113Y

Рис. 4. Профиль интенсивности, взятый вдоль радиуса дифракционной картины, для очищенного изображения (а) и
того же изображения после применения мультимасштабного алгоритма Retinex (б).
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выбрано в соответствии с положительным на-
правлением вращения в системе отсчета исходно-
го изображения. Изображение в полярной систе-
ме координат формируется заданием значений
интенсивности в точках сетки по радиусу и углу.
Шаг сетки по радиусу совпадает с шагом коорди-
натной сетки исходного изображения и равен од-
ному пикселю, а шаг сетки по полярному углу
определяется произвольно заданием числа точек,
лежащих в рассматриваемом диапазоне углов.
Связь между координатами в исходной  и по-
лярной  системах отсчета имеет следующий
вид:

(3)

Для последующего усреднения по углу выбра-
на область исходного изображения, не содержа-
щая изображений первичного пучка электронов и
экранирующего его стоппера. С этой целью ради-
альные координаты в полярной системе отсчета
используемых в усреднении точек ограничены
снизу радиусом центрального светлого пятна

 пикселей, а разрешенные углы лежат в
интервале от 30 до 330 градусов. Количество точек
сетки по углу принято равным 1000. В усреднении
не участвуют точки сектора, в котором располо-
жен стоппер, ограниченный прямыми, проведен-
ными из точки ,  по касатель-
ной к его изображению.

Чтобы вовлечь в процедуру усреднения макси-
мальное число точек для каждого значения ради-
уса, радиальная координата рабочей области
ограничена сверху ближайшим расстоянием до
границы изображения дифракционной картины,

 пикселей. В этом случае для каждого
значения радиуса можно использовать все разре-
шенные точки. Разметка изображения, получен-
ного после коррекции фона, приведена на рис. 5б.
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Окружностями красного цвета показаны ограни-
чивающие радиусы  и , а отрезки красно-
го цвета ограничивают исключенную из рассмот-
рения область, отвечающую изображению стоппера.

Для определения значений интенсивности
изображения в точках сетки полярной системы
отсчета использован следующий алгоритм [9]:

– для координат каждого пикселя в полярной
системе отсчета  по формулам (3) опреде-
лить координаты (x, y) в декартовой системе от-
счета исходного изображения;

– значение интенсивности в точке с координа-
тами (x, y) найти путем бикубической интерполя-
ции интенсивности между точками изображения,
полученного после коррекции фона;

– найденное значение приписать пикселю с
координатами  в полярной системе.

Полученное по этому алгоритму изображение
в полярных координатах представлено на рис. 6а
в виде развернутого прямоугольника, по горизон-
тальной оси которого отложен угол полярной си-
стемы координат, а по вертикальной – радиаль-
ная координата. Начало отсчета расположено в
левом верхнем углу прямоугольника. На рис. 6б
показана зависимость усредненной по углу ин-
тенсивности от радиуса:

(4)

где сумма берется по всем точкам сетки по поляр-
ному углу, N – количество точек сетки, j = 1, …,
N – номер точки.

Представление электронограмм от поликри-
сталлических материалов в полярных координа-
тах имеет ряд преимуществ перед традиционным,
особенно для случая присутствия отражений от
нескольких фаз. На электронограмме рис. 6а по-
мимо рефлексов от ромбической фазы HfO2 при-

minR maxR
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Рис. 5. Результат применения фильтра Кенни к картине дифракции электронов после коррекции фона (а) и разметка
изображения, полученного после коррекции фона (б).

(а) (б)
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сутствуют рефлексы поликристаллических TiN и
Pt. С практической точки зрения такое представ-
ление является более наглядным, а проводить ин-
дицирование многочисленных и близко располо-
женных отражений от нескольких фаз значитель-
но удобнее.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Разработан и описан новый алгоритм, в основе
которого лежат мультимасштабный Retinex-
фильтр и преобразование Хафа, для минимиза-
ции и подавления шума и выявления слабых от-
ражений на картинах электронной дифракции от
поли- и нанокристаллических материалов. Пред-
ложен способ перевода электронограмм в поляр-
ные координаты. Такое представление электро-
нограмм является более наглядным и значитель-
но более удобным при индицировании близко
расположенных отражений от нескольких фаз,
одновременно присутствующих в образце.

Авторы выражают благодарность А.М. Марке-
еву и сотрудникам его группы Московского фи-
зико-технического института за образцы, приго-
товленные методом атомно-слоевого осаждения.

Работа выполнена при поддержке Министер-
ства науки и высшего образования в рамках вы-
полнения работ по Государственному заданию
ФНИЦ “Кристаллография и фотоника” РАН. 
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жений Pt и TiN слева (а), зависимость усредненной по углу интенсивности отражений HfO2, Pt и TiN от радиуса (б).
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Методом высокоразрешающей электронной микроскопии детально изучены все стадии трансфор-
мации кристаллической структуры нанокристаллов (НК) силицида железа на атомарно-чистой по-
верхности Si(111) при варьировании условий синтеза. Установлены основные структурно-морфоло-
гические параметры НК дисилицида железа в матрице кремния и эпитаксиальные соотношения
кристаллических решеток НК и матрицы. Выполнены оценки упругих деформаций НК β-FeSi2 в
матрице кремния.

DOI: 10.31857/S0023476121040081

ВВЕДЕНИЕ
Одной из важнейших задач кремниевой техно-

логии является увеличение быстродействия меж-
элементных соединений сверхбольших интеграль-
ных схем. В связи с этим перспективным направ-
лением является использование оптоволоконных
соединений вместо традиционных электрических,
что требует интеграции оптоэлектронных устройств
(светоизлучающих и светоприемных) с кремние-
выми интегральными схемами. Поскольку крем-
ний сам по себе является непрямозонным полу-
проводником, ведутся активные поиски прямо-
зонных материалов, которые могли бы быть
встроены в Si-матрицу в едином технологическом
процессе, не нарушая кристаллического совер-
шенства такой гетеросистемы и обеспечивая тре-
буемые оптические свойства.

В настоящее время задачу интеграции опто-
электронных устройств с кремниевыми инте-
гральными схемами пытаются решить различны-
ми способами, включая создание тонкопленоч-
ных гетероструктур, квантовых ям или квантовых
точек на основе прямозонных полупроводнико-
вых соединений, в частности соединений A3B5.
Основная фундаментальная проблема при этом
связана со значительным структурно-химиче-
ским несоответствием Si и соединений A3B5, в ре-
зультате которого либо невозможно избежать ге-
нерации дефектов структуры, либо синтезировать
активные элементы с заданной стехиометрией и
морфологией. Поэтому ведутся поиски прямозон-
ных материалов, которые могли бы быть встроены
в Si-матрицу в едином технологическом процессе.

К таким материалам относятся силициды железа.
Среди известных силицидов железа α-, β- и γ-фа-
зы [1] полупроводниковыми свойствами и прямо-
зонной структурой может обладать только кри-
сталлическая фаза β-FeSi2. Этот дисилицид железа
является квазипрямозонным полупроводником с
шириной запрещенной зоны 0.86 эВ [2] (что близ-
ко к минимуму поглощения в кварцевом оптово-
локне), который в случае упругого сжатия кри-
сталлической решетки становится прямозонным
полупроводником [3].

В первых экспериментах для построения в ин-
тегральном исполнении свето- и фотодиодов, ра-
ботающих в диапазоне длин волн 1.3–1.6 мкм,
были синтезированы тонкопленочные гетероси-
стемы β-FeSi2–подложка Si(001) [4] и тройные ге-
теросистемы со встроенным в активную область
p–n-перехода тонким слоем (∼1 мкм) дисилици-
да железа p-Si–β-FeSi2–n-Si [5]. Однако из-за вы-
сокой плотности дефектов структуры и, как след-
ствие, высокой плотности центров безызлуча-
тельной рекомбинации достичь требуемых
приборных параметров не удалось. Решить эту
проблему пытались путем встраивания в актив-
ную область кремниевого p–n-перехода не
сплошных тонких слоев, а квазипрямозонных на-
нокристаллов (НК) β-FeSi2 [6, 7]. Было показано,
что электролюминесценция в этих гетеросисте-
мах связана с излучательной рекомбинацией
электронов, инжектированных из кремния n-ти-
па, с дырками, находящимися в нанокристаллах
β-FeSi2, и локализованных в области кремниево-
го p–n перехода. Однако эффективность светоиз-
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лучения полученных приборов с НК была недо-
статочна для использования в оптоволоконных
системах по причине малой объемной доли НК и
высокой плотности центров безызлучательной
рекомбинации, связанных с дефектами структу-
ры. Кроме того, она уменьшалась при комнатной
температуре в несколько сот и даже тысяч раз [8]
из-за высокой концентрации точечных и линей-
ных дефектов структуры, избавиться от которых
можно только отжигом при температуре 900°C,
что несовместимо с интегральной технологией.

Для создания высокоэффективных оптоэлек-
тронных устройств на основе НК β-FeSi2, встро-
енных в матрицу Si, должны быть решены следу-
ющие научно-технологические задачи, касающи-
еся структурно-морфологических особенностей
таких гетеросистем:

– создание однородного распределения НК по
размерам при максимально высокой концентра-
ции их в матрице Si. При этом необходимо обес-
печить высокое кристаллическое качество как
НК β-FeSi2, так и матрицы Si;

– реализация условий прямого межзонного
перехода, так как β-FeSi2 по своей природе явля-
ется непрямозонным полупроводником. При этом
размер НК β-FeSi2 должен быть минимально воз-
можным для увеличения силы оптического ос-
циллятора межзонного перехода за счет кванто-
во-размерного ограничения.

Мировой опыт в решении обозначенных задач
связан в основном с реализацией механизма са-
моорганизации, которая является мощным ин-
струментом для получения нанообъектов с задан-
ной дисперсией по размерам. Однако это оказа-
лось применимым только в случае незарощенных
НК β-FeSi2 [9]. Закрытие НК β-FeSi2 покрываю-
щим слоем Si (т.е. внедрение НК β-FeSi2 в объем
матрицы Si) вызывает ряд негативных послед-
ствий: фазовый переход из полупроводникового в
металлический силицид железа, коалесценцию
НК β-FeSi2, приводящую к увеличению их разме-
ра и к релаксации упругих напряжений, “всплы-
тие” НК к поверхности покрывающего слоя Si
[10, 11].

Наиболее полные комплексные исследования,
направленные на решение указанных научно-
технологических проблем при создании высоко-
эффективных оптоэлектронных устройств на ос-
нове НК β-FeSi2, встроенных в матрицу Si, вы-
полнены в тесном сотрудничестве Института ав-
томатики и проблем управления ДВО РАН
(ИАиПУ ДВО РАН) с Институтом физики полу-
проводников им. А.В. Ржанова СО РАН (ИФП
СО РАН) в период с 2007 по 2019 годы [11–20, 25–
27]. В настоящей работе систематизирована часть
структурных данных, полученных в ИФП СО
РАН с помощью аналитической высокоразреша-

ющей электронной микроскопии (ВРЭМ) и ка-
сающихся особенностей атомной структуры,
морфологии и пространственного распределения
НК силицидов железа на поверхности и в кри-
сталлической матрице Si.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Гетеросистемы с НК β-FeSi2 выращивали на
подложках, вырезанных из Si-пластин n-прово-
димости с ориентацией (001) и (111), в сверхвысо-
ковакуумной камере фирмы VARIAN [12, 13]. Для
получения атомарно-чистой поверхности под-
ложку несколько раз кратковременно (около 1 с)
прогревали при температуре 1250°C, вакуум в ка-
мере был не хуже 10–9 Торр. Слои с НК формиро-
вали двумя методами: комбинацией реактивной и
твердофазной эпитаксии (РЭ + ТФЭ) (M1) и ме-
тодом твердофазной эпитаксии (ТФЭ) (M2). Вы-
ращивали и анализировали трехслойные (Si-си-
лицид–Si-подложка) и многослойные ((Si–сили-
цид) × N–Si-подложка) гетеросистемы, где N –
количество циклов формирования НК и последу-
ющего эпитаксиального заращивания их слоями
кремния p-проводимости. Рост покрывающих
слоев Si р-проводимости выполнялся методом
молекулярно-лучевой эпитаксии (МЛЭ) при тем-
пературе подложки от 600 до 800°C. Толщины
этих слоев во всех экспериментах составляли
~100 нм. Железо осаждалось из вольфрамовой
спирали на атомарно-чистую поверхность. Ско-
рость осаждения железа составляла 0.0033–
0.02 нм/с (0.1 нм Fe соответствует покрытию
1.25 монослоя на поверхности Si(111) или плотно-
сти атомов 9.75 × 1014 см–2). Эксперименты по ро-
сту были выполнены сотрудниками лаборатории
Оптики и электрофизики ИАиПУ ДВО РАН.

Исследования структуры и морфологии НК
β-FeSi2 проводили методом ВРЭМ на микроско-
пах JEOL-4000EX и FEI-TITAN 80–300 при уско-
ряющих напряжениях 400 и 300 кВ соответствен-
но. Поперечные срезы по плоскостям (110) для
ВРЭМ-исследований препарировали по стан-
дартной методике, включающей в себя шлифов-
ку, полировку и ионное травление на заключи-
тельной стадии утонения, а планарные фольги
(001) или (111) (plan-view) – методом химического
струйного травления со стороны подложки. Циф-
ровую обработку экспериментальных ВРЭМ-
изображений проводили с использованием ком-
мерческого пакета программ GMS-2.3.2 (Gatan) и
разработанных в [14] скриптов для количествен-
ного анализа ВРЭМ-изображений. Эпитаксиаль-
ные соотношения и параметры решетки НК
определяли на основе анализа спектров быстрого
преобразования Фурье (БПФ) от отдельных ча-
стей ВРЭМ-изображений.
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Начальные стадии формирования дисилицида

железа на Si(111). Согласно [15, 16] островки ди-
силицида железа β-FeSi2 размером 30–80 нм фор-
мируются на атомарно-чистой поверхности
Si(111) в процессе реактивной эпитаксии (М1)
при толщинах железа 0.2–0.5 нм и скорости оса-
ждения ~0.01 нм/c. В [11, 17] синтез НК силицида
железа проводили на атомарно-чистой поверхно-
сти Si(111) в процессе ТФЭ (М2) и последующей
МЛЭ кремния. Технологическая схема этих экс-
периментов состояла из следующих операций:

1) высокотемпературная очистка поверхности
подложки при Т = 1250°С;

2) МЛЭ кремния для формирования буферно-
го слоя толщиной 100 нм при Т = 750°С, опти-
мальной для гомоэпитаксии Si на поверхности
(111) [17];

3) осаждение пленки Fe толщиной 0.4 нм при
Т = 25°С;

4) отжиг при Т = 630°С в течение 20 мин для
активации ТФЭ β-FeSi2 [18];

5) отжиг при Т = 750°С в течение 90 мин;
6) МЛЭ кремния для формирования покрыва-

ющего слоя толщиной 25–300 нм при Т = 750°С.
В настоящей работе систематизированы дан-

ные ВРЭМ о структуре НК силицидов железа на
начальных стадиях их синтеза. Впервые обнару-
жено, что после осаждения Fe (0.4 нм) на подлож-
ку Si при комнатной температуре и последующего
отжига при Т = 630°С формируются две фазы:
β-FeSi2, примыкающая к подложке Si, и ε-FeSi
поверх нее. То есть обе фазы могут присутство-
вать в одном НК (рис. 1). Фаза ε-FeSi имеет куби-

ческую кристаллическую решетку с параметром
ячейки a = 0.4479 нм (пр. гр. P21/3). Фаза β-FeSi2
имеет орторомбическую кристаллическую ре-
шетку с параметрами ячейки: a = 0.9879, b = 0.7799,
c = 0.7838 нм (пр. гр. Cmca).

Отсутствие Si в необходимом количестве за-
трудняет переход ε-FeSi в β-FeSi2 во время ТФЭ
тонкого слоя железа при сравнительно низкой
температуре Т = 630°С. Увеличение температуры
до 750°C без осаждения Si приводит к образова-
нию фазы α-FeSi2 (рис. 2):

Фаза α-FeSi2 имеет тетрагональную кристал-
лическую решетку с параметрами ячейки: а = b =
= 0.2684, с = 0.5128 нм (пр. гр. P4mmm).

Измерения межплоскостных расстояний на
картах БПФ (рис. 2, вставка) обнаруживают де-
формацию растяжения кристаллической решет-
ки НК α-FeSi2, величина которой в направлении
параметра с составляет ∼13%. Этот факт суще-
ственно повышает внутреннюю энергию гетеро-
системы и делает эту фазу энергетически невы-
годной. Поэтому при увеличении температуры до
750°C в присутствии молекулярного потока крем-
ния все НК трансформируются в структуру β-FeSi2
даже после осаждения всего 25 нм кремния
(рис. 3a):

Формирование фазы β-FeSi2 более предпочти-
тельно с энергетической точки зрения, так как
возникают гораздо меньшие деформации кри-
сталлических решеток сопрягаемых материалов.
Более подробно деформации НК β-FeSi2 рас-
смотрим ниже.

ε + β → ° → α2 2(-FeSi -FeSi 750 С -FeSi) .

ε + β → ° + → β2 2-FeSi -FeSi 750 С Si -F) eSi( .

Рис. 1. ВРЭМ-изображение поперечного среза (11 ),
на вставке – соответствующий фурье-спектр НК
ε-FeSi (1) и β-FeSi2 на поверхности Si(111) (2). На
БПФ большие окружности соответствуют рефлексам
Si для полюса [11 ]; маленькие – ε-FeSi для полюса
[01 ]; кресты – β-FeSi2 для полюса [0 4].

10 нм

1

2

2

2
1 1

Рис. 2. ВРЭМ-изображение поперечного среза
Si(1 0), на вставке – соответствующий фурье-спектр
НК α-FeSi2 на сингулярной поверхности Si(111). На
БПФ окружности соответствуют рефлексам Si для
полюса [1 0]; треугольники – α-FeSi2 для полюса [0 1].

10 нм

1

1 2
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После осаждения 300 нм кремния почти все
НК β-FeSi2 практически полностью замурованы в
матрицу Si (рис. 3б).

Отметим, что представленные выше результа-
ты касаются формирования НК на сингулярной
поверхности Si(111). Если проводить синтез на
вицинальной поверхности Si(111), отклоненной
на 3°–4° вокруг оси 110, то в аналогичных усло-
виях синтеза методом ТФЭ при Т = 630°С и эф-
фективной толщине пленки Fe около 1 нм, пер-
воначально нанесенной при Т = 25°С на вици-
нальную поверхность Si (111), первой и
единственной фазой силицида железа является
фаза α-FeSi2 [19, 20]. Структурно-морфологиче-
ские особенности НК α-FeSi2 на вицинальной
поверхности Si представлены на рис. 4.

По данным электронной микроскопии plan-
view фольг на вицинальной поверхности подлож-
ки Si(111) формируются квазиодномерные НК
(наностержни) с анизотропной формой, покры-
вающие примерно 54–65% площади подложки
(рис. 4а). Размер НК в направлении [1 0], парал-
лельном оси отклонения подложки от сингуляр-
ной поверхности, варьируется от 30 до 230 нм, а в
перпендикулярном направлении [112] – от 8 до
30 нм. Линейная плотность вдоль направления
[110] варьируется в диапазоне 10–15 мкм–1.

Исследования поперечных срезов показали,
что предпочтительными местами зарождения НК
являются ступени на поверхности Si-подложки
(рис. 4б, 4в). При размере гладкой террасы ∼20–
50 нм формируются НК с поперечным размером
8–12 нм (рис. 4б), а при относительно большом

1

размере террасы размер НК составляет ∼30 нм
(рис. 4в). В первом случае форма НК в попереч-
ном сечении близка к треугольной с высотой от
3 до 6 нм, во втором случае НК имеют форму вы-
тянутой трапеции высотой ∼2.5 нм.

Анализ атомной структуры НК подтвердил,
что формируются НК α-FeSi2 с тетрагональной
кристаллической решеткой, сопряженной с ре-
шеткой Si таким образом, что направления
[0 1]α-FeSi2 || [1 0]Si и плоскости (112) α-FeSi2 || (111)
Si (рис. 5). При этом тетрагональная кристалличе-
ская решетка НК сжата примерно на 1.19% в на-
правлении параметров решетки а, b и растянута
на ∼13% в направлении параметра с. Это приво-
дит к увеличению объема элементарной ячейки
на ∼10.3%.

Важной особенностью гетеросистемы, синте-
зированной методом ТФЭ, является отсутствие
каких-либо переходных слоев между НК и под-
ложкой и следов проникновения Fe в Si-решетку,
что ранее обычно наблюдалось для наноразмер-
ных силицидов железа различного состава [21,
22]. Следовательно, образование НК α-FeSi2 ани-
зотропной формы на вицинальной поверхности
Si(111) обусловлено анизотропией поверхностной
диффузии атомов Si вдоль и поперек эшелонов
ступеней.

Структурно-морфологические особенности мно-
гослойных гетеросистем (Si–β-FeSi2–Si) × N-Si(111).
Одним из способов повышения эффективности
светоизлучения оптоэлектронных устройств на
основе НК β-FeSi2 является увеличение объем-
ной доли НК в матрице кремния путем синтеза
многослойных систем без внесения каких-либо

2 1

Рис. 3. ВРЭМ-изображения поперечных срезов
Si(1 0) НК β-FeSi2, заглубленных в Si-матрицу после
напыления покрывающего слоя толщиной 25 (a) и
300 нм (б) и соответствующий фурье-спектр (на
вставке). На БПФ большие окружности соответствуют
рефлексам Si для полюса [1 0]; маленькие – β-FeSi2
для полюса [11 ].

10 нм(а) (б)

1

1
1

Рис. 4. Нанокристаллы α-FeSi2 на вицинальной по-
верхности Si(111): темнопольное plan-view (111) изоб-
ражение в рефлексе (112) (а); ВРЭМ-изображения по-
перечных срезов (1 0) (б, в).

(в)

(б)

(а)

[110]

[112]

200 нм

20 нм

10 нм

1
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дефектов структуры, создающих дополнительные
центры безызлучательной рекомбинации.

Выше приведена последовательность шести
технологических операций для формирования
одного слоя НК β-FeSi2, покрытого кремнием.
Для формирования многослойной гетеросистемы
операции 3–6 повторяются необходимое количе-
ство раз.

Отметим различия гетеросистем с НК β-FeSi2,
синтезированных на подложках Si(001) и Si(111).
Кристаллическое строение НК в обеих системах
одинаково (рис. 6a, 7a), а морфология и их распо-
ложение в матрице различны.

При росте на поверхности Si(001) большин-
ство НК имеет вытянутую форму и сопряжено с
матрицей кремния по наклонным плоскостям
Si{111} (рис. 6). При синтезе на поверхности
Si(111) габитус всех НК ориентирован перпенди-
кулярно ростовой поверхности, а боковые грани
НК сопрягаются с плоскостями Si{110} (рис. 7).
Более подробно сопряжение кристаллических ре-
шеток Si и β-FeSi2 рассмотрим ниже. Отметим,
что некоторые НК в матрице Si(111) являются
центрами зарождения микродвойниковых ламе-
лей, распространяющихся в матрице Si по на-
клонным плоскостям {111} и прорастающих на

поверхность гетероструктуры (рис. 7б, 8a). При
этом образование микродвойниковых ламелей
происходит в системах, выращенных как методом
ТФЭ, так и МЛЭ. Пример четырехслойной гете-
росистемы с НК β-FeSi2 показан на рис. 8.

На рис. 8а отчетливо видно, что местами за-
рождения микродвойниковых ламелей являются
некоторые НК.

Еще одна особенность пространственного
распределения НК в матрице, визуализируемая
на ВРЭМ-изображениях поперечных срезов мно-
гослойных гетеросистем, заключается в так назы-
ваемом эффекте “всплытия” НК. Не все НК ло-
кализуются в планарных слоях, в которых они за-
рождались. Часть из них по мере напыления
покрывающих слоев Si проникает (“всплывает”)
в эти слои. На рис. 8б видно, что НК не формиру-
ют четырех четко разделенных слев. Напротив,
слои перемешаны, что указывает на перемещение
НК в процессе формирования гетеросистемы.
Величина “всплытия” зависит от температуры
эпитаксии покрывающих слоев Si. Ранее подоб-
ное явление наблюдалось только для системы
Si/НК–CrSi2/Si [23]. Процесс “всплытия” НК β-FeSi2
происходит за счет ускоренной диффузии атомов Si

Рис. 5. ВРЭМ-изображение (a), соответствующий фу-
рье-спектр (б) и схема распределения пространствен-
ных частот (аналог дифракционных рефлексов) (в)
для кристаллических решеток Si (кружки) и α-FeSi2
(треугольники).

5 нм

(б) (в)

(а)

Рис. 6. ВРЭМ (a) и ПЭМ (б) изображения попереч-
ных срезов Si(1 0) НК β-FeSi2 в Si-матрице, синтези-
рованных методом ТФЭ на подложке Si(001).

5 нм 50 нм(а) (б)

1

Рис. 7. ВРЭМ (a) и ПЭМ (б) изображения попереч-
ных срезов Si(1 0) НК β-FeSi2 в Si-матрице, синтези-
рованных методом ТФЭ на подложке Si(111).

10 нм 50 нм(а) (б)

1
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по ростовой поверхности и гетерограницам НК–Si.
Вследствие этого Si начинает расти под НК β-FeSi2,
продвигая его к поверхности. Установлено, что
процесс “всплытия” зависит от ориентации под-
ложки, концентрации дефектов и температуры
роста Si.

Наблюдаемые на рис. 8б НК можно поделить
на два типа. Нанокристаллы типа 1 – большие
широкие НК (рис. 9а). Характерное для них рас-
положение рефлексов на картине БФП представ-
лено на рис. 9б.

Из рисунка видно, что для НК типа 1 выполня-
ются следующие эпитаксиальные соотношения:
β-FeSi2[ ] || Si[ 10] и β-FeSi2(2 0) || Si(111). Та-
кие эпитаксиальные соотношения обычно на-
блюдаются только для НК β-FeSi2, встроенных в
Si(111) при ТФЭ [11]. Для НК β-FeSi2, растущих
на поверхности Si(111) при МЛЭ, характерны
иные эпитаксиальные соотношения [24]. Из ана-
лиза межплоскостных расстояний, указанных на
картине БФП на рис. 9б, получены постоянные
кристаллической решетки НК типа 1: a = 10.458,
b = 7.799, c = 7.643 Å. Поскольку для релаксиро-
ванного кристалла β-FeSi2 постоянные решетки
a = 9.863, b = 7.791, c = 7.833 Å, можно констати-
ровать, что рассматриваемый НК β-FeSi2 в на-

1 1 1 1 2

правлении β-FeSi2[100] растянут на 6.03%, в на-
правлении β-FeSi2[010] растянут на 0.1% и сжат на
2.42% в направлении β-FeSi2[001].

Нанокристаллы типа 2 – длинные узкие НК,
размер которых в направлении роста в несколько
раз больше их ширины. Типичное ВРЭМ-изобра-
жение такого НК представлено на рис. 10а, соот-
ветствующий спектр пространственных частот
БПФ – на рис. 10б.

Из анализа картины БПФ установлены эпи-
таксиальные соотношения между НК β-FeSi2 ти-
па 2 и матрицей кремния: β-FeSi2[001] || Si[ 10] и
β-FeSi2(2 0) || Si(111). Согласно [24] такие эпитак-
сиальные соотношения наблюдаются для НК β-FeSi2,
растущих на поверхности Si(111). Для НК β-FeSi2,
встроенных в Si(111), они наблюдаются впервые.
По-видимому, такой НК β-FeSi2 при встраива-
нии в Si-матрицу сохранил ориентацию, которая
была у него на поверхности Si(111).

Для НК β-FeSi2 типа 2 (рис. 10а) из картины
БФП определены межплоскостные расстояния и
вычислены постоянные решетки: a = 10.597, b =

1
2

Рис. 8. ПЭМ- (а) и ВРЭМ-изображения (б) попереч-
ных срезов Si(1 0) четырехслойной гетеросистемы с
НК β-FeSi2 в Si-матрице, синтезированными мето-
дом МЛЭ на подложке Si(111).

(б)

(а)

20 нм

200 нм

1

Рис. 9. ВРЭМ-изображение НК β-FeSi2 типа 1 (а) и
соответствующий фурье-спектр пространственных
частот (б). Подчеркнутым курсивом выделены ре-
флексы, соответствующие β-FeSi2, без подчеркива-
ния – Si.
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Рис. 10. ВРЭМ-изображение НК β-FeSi2 типа 2 (а) и
соответствующий фурье-спектр пространственных
частот (б).
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= 7.667 Å. Третью постоянную решетки для оси
зоны β-FeSi2[001] определить невозможно, так
как в этом случае она перпендикулярна плоско-
сти ВРЭМ-изображения. Поэтому можно устано-
вить деформацию рассматриваемого НК β-FeSi2
для двух направлений. В направлении β-FeSi2[100]
рассматриваемый НК растянут на 7.44% и сжат на
1.59% в направлении β-FeSi2[010].

С помощью данных ВРЭМ и фотолюминес-
ценции в [25, 26] были выполнены расчеты элек-
тронной структуры НК β-FeSi2. Установлено, что
фундаментальный переход из непрямозонного в
прямозонное электронное состояние связан с
упругой деформацией кристаллической решетки
НК β-FeSi2 диаметром более ∼10 нм.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ И ВЫВОДЫ
Методом ВРЭМ детально изучены все стадии

трансформации кристаллической структуры на-
нокристаллов силицида железа на атомарно-чи-
стой сингулярной поверхности Si(111) при варьи-
ровании условий синтеза. Установлено, что в ре-
зультате твердофазной эпитаксии тонких слоев
железа (0.4 нм при 630°C) образуются НК со
структурой ε-FeSi и β-FeSi2. Эти фазы часто сосу-
ществуют в одних и тех же НК. Дополнительный
отжиг при 750°C в течение 90 мин приводит к
превращению НК ε-FeSi и β-FeSi2 в НК α-FeSi2.
Если проводить такой отжиг в потоке атомов Si,
то все НК трансформируются в НК со структурой
β-FeSi2.

Показано, что при синтезе на вицинальной
поверхности Si(111), отклоненной на 3°–4° во-
круг оси 110 методом ТФЭ при Т = 630°С и эф-
фективной толщине пленки Fe около 1 нм, перво-
начально нанесенной при Т = 25°С на вицинальную
поверхность Si(111), первой и единственной фазой
силицида железа является фаза α-FeSi2 [19, 20].
Установлены структурно-морфологические осо-
бенности НК α-FeSi2 на этой вицинальной по-
верхности.

Исследованы морфология и пространственное
распределение НК β-FeSi2 в многослойных гете-
росистемах, сформированных на Si(001) и Si(111).
Обнаружены два типа НК β-FeSi2, различающих-
ся анизотропией формы и характером сопряже-
ния с матрицей кремния. Средний размер НК ти-
па 1 в зависимости от условий синтеза варьирует-
ся примерно от 15 до 25 нм во всех направлениях,
а НК типа 2 имеют размер в направлении роста
∼20 нм, а ширину ∼5 нм. Выполнены оценки
упругих деформаций НК β-FeSi2 обоих типов.
Установлено, что кристаллическая решетка НК
типа 1 растянута в направлениях [100] и [010] при-
мерно на 3% и сжата в направлении [001] на 1%.
Для НК типа 2 характерно растяжение кристал-

лической решетки в направлении [100] примерно
на 7.0% и сжатие в направлении [010] на 1.6%.

Результаты ВРЭМ-исследований были ис-
пользованы в ИАиПУ ДВО РАН при разработке и
создании тестовых диодных структур на основе
многослойных гетеросистем p-Si–НК β-FeSi2–n-Si
[27]. Квантовая эффективность этих диодов при
нулевом смещении составила ∼0.2%, а удельная
обнаружительная способность 1.2 × 109 смГц1/2/Вт
на длине волны 1300 нм при комнатной темпера-
туре. В режиме лавинного пробоя чувствитель-
ность доходила до 20 мА/Вт за счет пятикратного
лавинного усиления. Кроме этого, анализ спек-
тральных данных показал, что встроенные в обед-
ненную область р–n-перехода НК β-FeSi2 расши-
ряют спектральную чувствительность диодов
вплоть до 1700 нм и увеличивают ток фотопрово-
димости более чем на 2 порядка величины по
сравнению с обычными кремниевыми p–n-пере-
ходами, что является мировым достижением в
области Si-фотодетекторов на данную область
спектра.

Авторы выражают благодарность сотрудникам
ИАиПУ ДВО РАН Н.Г. Галкину, Д.Л. Горошко,
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В просвечивающем электронном микроскопе проведено электронно-дифракционное исследова-
ние двухкомпонентных фаз в системах MF2–RF3 (CaF2–ErF3, SrF2–LaF3) и компонентов систем
CaF2, SrF2, BaF2 и LaF3. Показано влияние электронного облучения, вызывающего разложение
фторидов металлов с удалением фтора и превращением образующегося металла в оксид. Выявлена
кристаллическая структура упорядоченной тисонитовой (структурный тип LaF3) фазы состава
Er0.7Ca0.3F2.7, характеризующаяся полным катионным упорядочением и низкой фтор-ионной про-
водимостью. Установлено наноструктурированное состояние тисонитовой фазы La1 – ySryF3 – y (y =
= 0.10, 0.15), состоящей из тисонитовой матрицы и пластинчатых прослоек фазы, обогащенной
стронцием. Образование пластинчатых прослоек ответственно за уменьшение ионной проводимо-
сти тисонитовых фаз La1 – ySryF3 – y с увеличением содержания стронция после максимума прово-
димости при y = 0.05.

DOI: 10.31857/S0023476121040160

ВВЕДЕНИЕ
Бинарные системы MF2−RF3 (M = Ca, Sr, Ba,

Cd, Pb; R – редкоземельные элементы – РЗЭ) [1]
содержат нестехиометрические фазы M1 – xRxF2 + x
и R1 – yMyF3 – y с высокой ионной проводимостью
[2], что представляет интерес для создания элек-
трохимических устройств, работа которых осно-
вана на быстром транспорте ионов фтора: источ-
ников тока высокой энергетической емкости,
включая перезаряжаемые (аккумуляторы) [3],
датчиков на содержание фтора в газовой атмо-
сфере [4] и т.д. В рамках конкретной системы
MF2−RF3 изменение ионной проводимости при
изменении состава образцов от MF2 (фазы
M1 ‒ xRxF2 + x) к RF3 (фазы R1 – yMyF3 – y) немоно-
тонно [2], в частности характеризуется наличием
максимумов и минимумов проводимости, что
указывает на смену характера ионной проводи-
мости. Так как ионная проводимость является
структурно-чувствительным свойством, измене-
ния ее величины должны быть связаны с наличи-
ем определенной структуры кристалла и ее эво-
люции при изменении как элементного (каче-
ственного), так и количественного (х, у) состава.
Выявление действующего механизма ионной
проводимости в фазах систем MF2−RF3 и пони-
мание закономерности ее изменения зависят в
определяющей степени от данных структурного
состояния изучаемых образцов.

Проводимость, являясь интегральной характе-
ристикой, зависит как от идеальной (атомной),
так и от реальной структуры материала. Контроль
за реальной структурой на микро- и нанометро-
вом масштабе требует привлечения методов элек-
тронной микроскопии.

Аналитическая просвечивающая электронная
микроскопия (ПЭМ) является высокоинформа-
тивным методом для исследования кристалличе-
ской и дефектной структуры материалов, вклю-
чая сопоставление фазового состава и типа кри-
сталлической структуры с химическим составом,
а также возможность детектирования упорядо-
ченного и наноструктурированного состояний.

Наиболее часто используемыми методами
ПЭМ являются дифракция с выбранного поля
зрения и метод высокого разрешения для прямо-
го наблюдения атомной структуры (включая ва-
риант сканирования остросфокусированным
зондом в растровом просвечивающем микроско-
пе). В процессе электронно-микроскопического
исследования образец подвергается в колонне
электронного микроскопа облучению высоко-
энергичными электронами (сотни кэВ). Интен-
сивность облучения может сильно изменяться
при изменении интенсивности падающего пучка.
Она различна в разных методиках ПЭМ. Наблю-
дение картин электронной дифракции может
быть проведено при минимальной плотности то-
ка ∼2 пА/см2 в сравнении с тем, что при исследо-

УДК 537.533.35, 548.736

НАНОМАТЕРИАЛЫ,
КЕРАМИКА
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вании методом высокого разрешения образец ис-
пытывает интенсивное облучение в десятки и
сотни раз большей плотностью тока.

Фториды металлов, в частности фториды MF2
[5, 6], являются радиационно-чувствительными
веществами. В этой связи применение метода вы-
сокого разрешения с высокой интенсивностью
облучения для исследования фторидов систем
MF2−RF3 не представляется возможным. Инфор-
мация о структурном состоянии фторидных фаз
может быть получена из наблюдений картин
электронной дифракции, регистрируемых при
малой плотности тока. В данной работе проведены
электронно-дифракционное исследование фто-
ридных фаз систем CaF2–ErF3 и SrF2–LaF3 и со-
поставление полученной структурной информа-
ции с данными измерений ионной проводимости.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исследования проводили при ускоряющем
напряжении 150 кВ в электронном микроскопе
JEM-2000FX (JEOL), оборудованном системой
элементного энергодисперсионного анализа INCA
(Oxford Instruments). Образцы для электронно-
микроскопических исследований готовили раз-
малыванием в агатовой ступке и приготовлением
суспензии в гексане с помощью ультразвукового
диспергирования. Суспензия, содержащая части-
цы фторидов размером 1–5 мкм, осаждалась на
тонкие углеродные пленки, находящиеся на под-
держивающих бериллиевых сетках. Химический
анализ проводили с области размером 1–2 мкм
при фокусировке электронного пучка. С этой же
области наблюдалась картина электронной ди-
фракции, что обеспечивало соответствие данных
о локальной структуре и химическом составе.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Влияние электронного облучения. Результаты

электронно-дифракционного исследования CaF2,
SrF2, BaF2 и LaF3 подтвердили, что они являются
в сильной степени радиационно-чувствительны-
ми веществами. Электронное облучение вызыва-
ет уход фтора из облучаемой области (отмечается
как уменьшение пика фтора в рентгеновском
спектре). Одновременно с уменьшением пика
фтора в рентгеновском спектре появляется пик
кислорода. В течение какого-то времени пики
фтора и кислорода присутствуют одновременно.
При увеличении плотности тока и длительном
воздействии электронного облучения можно до-
биться полного удаления фтора из облучаемой
области, при этом пик кислорода сохраняется.
Можно предположить, что высокая химическая
активность образующихся в ходе облучения ато-
мов металлов обусловливает их связывание с кис-
лородом остаточного вакуума (∼10–7 мм рт. ст.
или 10–2 Па) в колонне микроскопа JEM-2000FX.

Наблюдения картин электронной дифракции
MF2 показывает, что их неповрежденная элек-
тронным облучением структура является флюо-
ритовой (пр. гр. Fm3m). На картинах электронной
дифракции частиц с уменьшенным содержанием
фтора (после облучения) не наблюдается отраже-
ний, которые бы указывали на существование
фтордефицитных состояний MF2 – x, имеющих
упорядоченную структуру. На начальных стадиях
облучения формирующиеся кристаллиты окси-
дов MO ориентируются плоскостями (110) парал-
лельно аналогичным плоскостям фторидной ре-
шетки MF2, что отражается на виде картины элек-
тронной дифракции (рис. 1). При дальнейшем
увеличении плотности тока на картине электрон-
ной дифракции от облучаемой области наблюда-
ется появление дифракционных колец от оксид-
ной фазы, что свидетельствует об образовании
большого количества кристаллитов этой фазы,
разориентированных относительно решетки фто-
рида. При интенсивном и продолжительном об-
лучении весь фторид в условиях совместно проте-
кающих процессов удаления фтора и окисления
металла может быть превращен в оксид, что под-
тверждается видом дифракционной картины
только от оксидной фазы.

Обнаружено, что характер радиационно-сти-
мулированных превращений BaF2 имеет следую-
щую особенность. В отличие от облучения CaF2 и
SrF2 с образованием оксидов CaO и SrO, остаю-
щихся стабильными в колонне микроскопа, об-
разующийся BaO после прекращения электрон-
ного облучения реагирует с молекулами Н2О, на-
ходящимися в остаточном вакууме колонны
микроскопа, и довольно быстро превращается в
гидрооксид бария Ba(OH)2. При возобновлении
электронного облучения Ba(OH)2 может быть об-
ратно превращен в BaO.

Рис. 1. Картина электронной дифракции в зоне [110]
от частицы CaF2, подвергнутой электронному облу-
чению, которое вызвало появление дополнительных
отражений (обозначены стрелками), связанных с об-
разовавшимся CaO.
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Электронно-дифракционное исследование
выявило, что LaF3 обладает тригональной струк-
турой (пр. гр. P c1, ah = 7.185, ch = 7.351 Å). Элек-
тронное облучение LaF3 вызывает появление на
картинах электронной дифракции дополнитель-
ных отражений, обусловленных формированием
кристаллитов La2O3 с гексагональной структурой
вследствие потери фтора и окисления образую-
щегося металла. Обнаружено, что радиационная
чувствительность LaF3 относительно меньше,
чем фторидов щелочноземельных элементов MF2.

Система CaF2–ErF3 (65–85 мол. % ErF3). Эрбий
принадлежит к конечным членам семейства ред-
коземельных элементов (Tb–Lu, Y), для которых
характерно образование упорядоченных фаз со-
става R0.7M0.3F2.7 с тисонитовой структурой, обла-
дающих низкой ионной проводимостью. На рис. 2
приведена картина электронной дифракции фа-
зы Er0.7Ca0.3F2.7, показывающая наличие сверх-
структурных отражений в дополнение к основ-
ным отражениям тисонитовой решетки.

Наблюдение картин электронной дифракции
в различных дифракционных зонах позволило
установить, что структура фазы Er0.7Ca0.3F2.7 явля-
ется моноклинной с законами погасания, соот-
ветствующими трем пр. гр. C2, Cm и C2/m, в рам-
ках которых могут существовать три различные
модели кристаллической структуры Er0.7Ca0.3F2.7.
Было проведено моделирование картин элек-
тронной дифракции для различных структурных
моделей и выявлено, что экспериментальным
данным соответствует кристаллическая структура
в рамках пр. гр. C2. Установленная кристалличе-
ская структура фазы Er0.7Ca0.3F2.7 является полно-
стью катионно упорядоченной, в которой ионы
щелочноземельного и редкоземельного элемен-
тов занимают раздельные позиции, в отличие от
предположения [7] о частичном катионном упо-
рядочении с наличием совместных позиций.
Модель полного катионного упорядочения объ-
ясняет очень низкую ионную проводимость тисо-
нитовых фаз R0.7M0.3F2.7, так как в рамках этой мо-
дели отсутствуют вакансии фтора, по которым
осуществляется быстрый транспорт ионов фтора.

Образцы составов 69–71 мол. % ErF3 содержат
только упорядоченную фазу Er0.7Ca0.3F2.7. Это го-
ворит о том, что эта фаза допускает вариацию ка-
тионного состава в исследованных пределах.

Электронно-дифракционный анализ образ-
цов с 65–67 мол. % ErF3 выявил, что они двухфаз-
ны. Преобладающей является упорядоченная фа-
за Er0.7Ca0.3F2.7. Второй обнаруженной фазой яв-
ляется фаза со структурой флюорита состава,
близкого к Ca0.6Er0.4F2.4.

Образец состава 72.5 мол. % ErF3 является
двухфазным, состоящим из упорядоченной фазы
Er0.7Ca0.3F2.7 и тисонитовой фазы, частицы кото-
рой давали картину электронной дифракции с

3

наличием размытых и растянутых отражений в
дополнение к отражениям от тисонитовой струк-
туры, что говорит о ее наноструктурированном
состоянии. Структуру второй фазы можно пред-
ставить как сосуществование тисонитовой мат-
рицы со встроенными в нее пластинчатыми вклю-
чениями другой фазы с толщиной пластинок
∼10 Å. Пластинчатые включения также имеют
ограниченные латеральные размеры по ширине
пластинок до 100 Å, что обусловливает размы-
тость соответствующих им дополнительных отра-
жений в перпендикулярном направлении. Разная
форма дополнительных отражений (вытянутая
дугообразная и обычная круглая) свидетельствует
о том, что пластинчатые включения по-разному
ориентированы относительно падающего элек-
тронного пучка. Они располагаются в матрице в
нескольких плоскостях, являющихся, по-видимому,
кристаллографически эквивалентными. Нано-
структурированная фаза присутствует в образцах
состава 73–78 мол. % ErF3, являющихся однофаз-
ными, и в двухфазном образце 85 мол. % ErF3. В по-
следнем образце наряду с наноструктурирован-
ной фазой присутствует чистый ErF3.

Система SrF2–LaF3 (85–100 мол. % LaF3). Ис-
следования выявили, что дифракционные карти-
ны образцов La1 – ySryF3 – y с y = 0.05 (95% LaF3) и
0.075 (92.5% LaF3) выглядят одинаковыми и соот-
ветствуют тригональной тисонитовой структуре
низкотемпературной формы чистого LaF3. На со-
держание стронция в образцах указывало лишь
наличие пиков Sr в спектрах характеристического
рентгеновского излучения.

Дифракционные картины образцов La1 – ySry F3 – y
с y = 0.10 (90% LaF3) и 0.15 (85% LaF3) отличаются
от дифракционной картины низкотемпературной
формы LaF3 двумя аспектами. Во-первых, в зоне [001]
отсутствуют четко выраженные отражения типа 100

Рис. 2. Картина электронной дифракции в зоне [1 0]
упорядоченной фазы Er0.7Ca0.3F2.7 со структурой,
производной от структуры тисонита. Дифракционные
отражения индицированы в рамках тригональной тисо-
нитовой структуры (высокотемпературная форма).
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(рис. 3а), присущие LaF3. Вместо них на позициях
отражений типа 100 наблюдаются диффузные
пятна, размытые вдоль направлений [100]. В то же
время на дифракционной картине в зоне [010]
(рис. 1б) в позициях отражений 100 присутствуют
отражения с большой интенсивностью, что объ-
ясняется двойной дифракцией отражений с ин-
дексами 102 (104, 106 и т.п.) на плоскостях 002
(004, 006 и т.п.).

Во-вторых, на дифракционных картинах при-
сутствуют слабые отражения в дополнение к от-
ражениям тисонитовой решетки (рис. 3б, 3в).
Форма дополнительных отражений зависит от
типа зоны: растянутая в зоне [010] (рис. 3б), кру-
говая в зоне [1 0] (рис. 3в). Интенсивность до-
полнительных отражений больше в образце с y =
= 0.15 в сравнении с образцом y = 0.10.

Наличие дополнительных отражений свиде-
тельствует о том, что в образцах La1 – ySryF3 – y с
y = 0.10, 0.15 наряду с тисонитовой матрицей при-
сутствуют тонкие (∼10 Å) выделения пластинча-
той формы, ориентированные плоскостями па-
раллельно трем эквивалентным плоскостям {100}
тисонитовой решетки. Вытянутые отражения возни-
кают от пластинчатых включений, ориентирован-
ных своими плоскостями параллельно к направле-
нию падения электронного пучка (зоны [001] и
[010]). Дополнительные отражения с симметрич-
ной формой пятен возникают от пластинчатых
включений, расположенных в плоскостях {100},
которые ориентированы под углом 60° к направ-
лению падения электронного пучка (зона [1 0]).
Наличие пластинчатых выделений приводит к
наноструктурированному состоянию образцов
La1 – ySryF3 – y. По-видимому, пластинчатая фаза
может присутствовать и в образцах с y = 0.05, 0.075, но
связанные с нею дополнительные отражения меньше
порога обнаружения на дифракционных картинах.

Изменения ионной проводимости образцов
La1 – ySryF3 – y [8] показывают, что зависимость

1

1

величины проводимости от состава носит немо-
тонный характер: при введении стронция в LaF3
проводимость резко возрастает на несколько по-
рядков, достигает максимума при y ∼ 0.05, а затем
уменьшается. Возрастание ионной проводимости
при введении стронция связано с образованием ва-
кансий фтора, по которым осуществляется ионный
транспорт. При достижении порога растворимости
стронция в тисонитовой решетке LaF3 достигается
максимум проводимости. Дальнейшее увеличение
содержания стронция приводит не к увеличению
концентрации вакансий фтора, а к началу формиро-
вания пластинчатой фазы, по всей вероятности, обо-
гащенной стронцием. Выделения пластинчатой фа-
зы создают препятствия для движения ионов фтора,
что вызывает уменьшение ионной проводимости.

Работа выполнена в рамках Государственного
задания № 075-00355-21-00 (ИПТМ РАН) и Госу-
дарственного задания ФНИЦ “Кристаллография
и фотоника” РАН.
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Рис. 3. Картины электронной дифракции от частиц La1 – ySryF3 – y (y = 0.15) с тисонитовой структурой в дифракцион-
ных зонах [001] (а), [010] (б), [1 0] (в). Дифракционные отражения индицированы в рамках тригональной тисонитовой
структуры (низкотемпературная форма). Дополнительные дифракционные пятна на картинах (б) и (в), связанные
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Проведено комплексное исследование водного раствора наночастиц золота (средний размер частиц
6 нм) в цитратном буфере с изучением его реологии, а также структуры методами электронной и
атомно-силовой микроскопии. Обнаружено отклонение реологического поведения гидрозоля от
ньютоновских свойств даже при небольших концентрациях наночастиц золота. Анализ результатов,
полученных с помощью просвечивающей электронной микроскопии, позволил объяснить особен-
ности реологического поведения гидрозоля.

DOI: 10.31857/S0023476121040093

ВВЕДЕНИЕ

Интерес к исследованиям и разработкам в об-
ласти функциональных материалов и устройств,
ключевыми элементами которых являются упо-
рядоченные микро- и наноструктурированные
покрытия, обусловлен технологическим потен-
циалом их применения. Одним из перспективных
направлений в электронно-вакуумной технике
является создание однородных упорядоченных
слоев наночастиц (НЧ) на основе углерода, полу-
проводников или металлов на различных под-
ложках [1–3].

Согласно [4] технология нанесения тонких
пленок из раствора методом центрифугирования
при надлежащем выборе режима позволяет полу-
чать на подложках высокоориентированного Ni–
W-сплава одиночные кристаллиты детонацион-
ных наноалмазов (ДНА) в дезагрегированном ви-
де. Однако при использовании высокоскорост-
ных режимов нанесения и формирования пленки
из раствора, отвечающих большим сдвиговым на-
пряжениями, может нарушаться ламинарность
течения раствора. При этом учет неньютоновских
свойств коллоидных растворов (зависимость эф-
фективной вязкости от скорости сдвига, наличие
предела текучести) может иметь существенное
значение для оптимизации свойств получаемых
покрытий.

Для понимания природы возникновения не-
ньютоновских свойств раствора необходимо ис-
следовать его структуру не только по косвенным
данным, указанным изготовителем в составе рас-
твора. Наиболее полную информацию можно по-
лучить с помощью микроскопических данных без
исключения действия растворителя.

Растворы коллоидного золота применяют не
только в катализе, при создании покрытий в оп-
тике и в области функциональных материалов, но
и в биотехнологии и в качестве носителей лекар-
ственных препаратов для направленной доставки
[5, 6]. Поэтому исследование структурной орга-
низации частиц Au в гидрозоле и особенности
реологического поведения являются актуальной
научной задачей как с теоретической, так и с
практической точек зрения. Области применения
и физико-химические свойства гидрозолей НЧ
золота существенно зависят от стабильности рас-
творов, в частности агрегационной устойчивости
и размеров частиц. В настоящее время широко
применяется классический метод восстановле-
ния Au из хлорсодержащих комплексов или солей
в среде цитратного буфера [7]. Такие растворы
устойчивы в течение нескольких недель [8], и
структура цитратных слоев стабилизированных
частиц хорошо изучена [9]. Однако для увеличе-
ния срока агрегационной устойчивости в раство-
ры НЧ Au вводят различные стабилизирующие
добавки, часто поверхностно-активные вещества

УДК 544.77; 537.9; 537.533

НАНОМАТЕРИАЛЫ,
КЕРАМИКА
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(ПАВ). Причем в коммерчески доступных про-
дуктах химическая природа добавок не раскрыва-
ется и защищена патентным правом. Принципи-
ально важным фактором применения таких рас-
творов, особенно с точки зрения электронно-
вакуумной техники, становятся их реологические
характеристики и структурная организация.

ПРИБОРЫ, МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Объектом исследования выбран стабилизиро-

ванный гидрозоль НЧ Au в цитратном буфере
(Sigma Aldrich, США). Заявленный производите-
лем размер частиц (core size) составляет 4–7 нм
при среднем гидродинамическом диаметре 14–
25 нм. Содержание частиц в растворе не менее
4.92–6.01 × 1013 в мл, что соответствует концен-
трации ∼0.01 мас. % (принимая плотность золота
19.32 г/мл).

Измерения распределения частиц по размерам
проводили методом динамического рассеяния
света (ДРС) на анализаторе “Zetasizer Nano ZSP”
(“Malvern Instruments Ltd”, США). Анализатор
оснащен He–Ne-лазером с длиной волны 632.8 нм,
фотодетектор расположен под углом 173°. Распре-
деления гидродинамических диаметров НЧ Au в
суспензиях рассчитывали из автокорреляцион-
ных функций интенсивности рассеянного света с
использованием программного обеспечения “Ze-
tasizer software”. Суспензии помещали в кварце-
вую кювету толщиной 10 мм. Измерения прово-
дили при 20°C.

Спектрофотометрические измерения прово-
дили с использованием спектрофотометра UV-3600
(Shimadzu, Япония) в диапазоне длин волн 830–
310 нм, длина оптического пути составляла 10 мм.

Реологическое поведение образца в сравнении
с буфером (дистиллированная вода) исследовали
с помощью ротационного вискозиметра Physica
MCR 501 (Anton Paar, Германия) на измеритель-
ной геометрии “двойной зазор” в режимах кон-
тролируемой скорости сдвига при нахождении
кривых течения и вязкости в широком диапазоне
скоростей сдвига от 1 до 1000 с–1. Время измере-
ния на точку с ростом скорости сдвига изменяли
по логарифмическому закону от 300 до 1 с.

Для проведения исследований с помощью
атомно-силовой (АСМ) и просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) гидрозоль Au на-
носили методом центрифугирования (spin-coat-
ing) в установке Chemat Technology Spin-Coater
KW-4A на подложки высоко ориентированного
Ni–W-сплава и/или электронно-микроскопиче-
ские медные сетки с углеродной пленкой соот-
ветственно. Ni–W-подложки были подготовлены
в виде квадратных фрагментов размером 5 × 5 мм.
Перед нанесением раствора подложки промыва-
ли спиртом и закрепляли на стеклянной подлож-

ке. Раствор НЧ Au (20 мкл) наносили на непо-
движную подложку установки для центрифуги-
рования без предварительного распределения
при 4000 об./мин. Время индукции с момента на-
несения до начала центрифугирования составля-
ло 30 с, вращение проводили в течение 1 мин.

Изображения поверхности металлических под-
ложек получены в растровом электронно-ионном
микроскопе Helios NanoLab 660 (ThermoFisher
Scientific, США). Частицы исследованы в просве-
чивающем электронном микроскопе Osiris (Ther-
moFisher Scientific, США) при ускоряющем на-
пряжении в 200 кВ.

АСМ-изображения получали с помощью мик-
роскопа Multimode 8 (Veeco Instruments, США).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Для подтверждения параметров частиц в гид-

розоле, заявленных производителем, а также вы-
явления влияния напряжения сдвига на струк-
турную организацию частиц методом ДРС были
получены распределения гидродинамических ра-
диусов частиц до и после реологических испыта-
ний. На распределении по размерам от интенсив-
ности рассеянного света (рис. 1а) наблюдаются
два максимума с размерами 15 ± 3 и 185 ± 92 нм,
что свидетельствует о наличии двух фракций ча-
стиц. Фракция с меньшим размером соответству-
ет заявленным производителем индивидуальным
НЧ Au, вторая фракция, очевидно, связана с обра-
зованием агрегатов. Тем не менее известно, что ин-
тенсивность рассеяния крупных объектов суще-
ственно выше, чем малых [10]. Поэтому число таких
агрегатов не велико и при перестроении распреде-
ления по размерам от числа частиц наблюдается
только один максимум 12 ± 2 нм (рис. 1б). Отме-
тим, что гидродинамический радиус, определяе-
мый методом ДРС в растворе, обычно несколько
выше, чем реальные размеры частиц, что связано
с наличием сольватных оболочек, которые вос-
принимаются прибором как единое целое с ча-
стицей. Сопоставления результатов измерений
распределения по размерам, проведенные до рео-
логических измерений и после них, идентичны,
что указывает на отсутствие необратимых струк-
турных изменений при действии сдвиговых на-
пряжений.

Сопоставление спектрофотометрических из-
мерений (рис. 2) с данными [11] также подтвер-
ждает размер частиц, указанный производителем.
Максимум поглощения наблюдается при длине
волны 520 нм, что характерно для растворов НЧ
Au размером 13.3 ± 0.6 нм.

Исследование методом ПЭМ (рис. 3) демон-
стрирует монодисперсность НЧ Au с размерами в
диапазоне 3–6 нм, что соответствует сопроводи-
тельной документации от производителя.
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Отметим, что при переносе на подложку ча-
стицы формируют отдельно лежащие группы –
островки, включающие в себя несколько десят-
ков частиц. Вариации контраста показывают, что
частицы на сетке располагаются не в один слой, а
в два (вставка на рис. 3а) и даже в три слоя, о чем
однозначно свидетельствует масс-толщинный
контраст рис. 3а. ПЭМ-изображения, получен-
ные с высоким разрешением (рис. 3б), показыва-
ют сравнительно обычные изображения частиц с
осями зон, близкими к [011] и [001]. В частицах
наблюдаются характерные для золотых частиц
двойники и дефекты упаковки.

Для исследования распределения частиц при
нанесении растворов методом центрифугирова-
ния важным фактором становится морфология
исходной подложки. Наличие существенных не-
однородностей может приводить к нежелатель-
ной агрегации и неравномерному распределению

частиц по поверхности. Поэтому морфология ис-
пользуемых в работе Ni–W-подложек была пред-
варительно исследована методом растровой элек-
тронной микроскопии (РЭМ). На рис. 4 пред-
ставлена поверхность подложки Ni95W5 при
различном увеличении. На изображении с малым
увеличением различаются отдельные зерна, ха-
рактеризующиеся разным контрастом, связан-
ным с различной ориентацией зерен. Размеры зе-
рен составляют ∼20–100 мкм. Исследование по-
верхности с большим увеличением вне границ
между зернами не выявило шероховатостей или
других дефектов. По-видимому, влияние границ
зерен на подложках будет локальным и не окажет
существенного воздействия на распределение НЧ
Au на подложке.

Данные, полученные с помощью АСМ при
меньшем увеличении, свидетельствуют, что на
Ni–W-подложке с атомным упорядочением ча-
стицы также располагаются в виде островковых
кластеров (рис. 5).

Рис. 1. Распределения гидродинамических диаметров Dh наночастиц золота от интенсивности рассеянного света (а) и
числа частиц (б).
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Рис. 2. Спектр поглощения исследуемого раствора
наночастиц золота.
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Рис. 3. ПЭМ-изображения частиц золота на углерод-
ной пленке: а – группа частиц, на вставке показана
частица, расположенная над двумя другими, области
перекрытия указаны стрелками; б – изображение ча-
стиц с высоким разрешением.
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Точность измерения реологических парамет-
ров, особенно при низких скоростях сдвига, по-
мимо прочих факторов существенно зависит от
времени измерения. Поэтому для выбора режима
измерения были проведены предварительные те-
сты. После оптимизации режима измерения были
получены кривые течения (рис. 6а) и вязкости
(рис. 6б) гидрозоля НЧ Au по сравнению с дис-
персионной средой (дистиллированная вода).

Отметим, что низковязкие вещества являются
сложным объектом исследования, особенно в об-
ласти низких скоростей сдвига (на графиках на-
блюдается разброс точек). Известно, что вода –
это ньютоновскоая жидкость – вязкость при те-
чении не зависит от скорости сдвига, а напряже-
ние сдвига при увеличении скорости сдвига воз-
растает линейно (уравнение Ньютона):

(1)

где τ – напряжение сдвига,  – скорость сдвига,
η – вязкость. Полученные зависимости для воды
аппроксимированы уравнением Ньютона. На-
блюдается хорошее соответствие модели и экспе-
риментальных данных. Полученное значение
вязкости составляет 0.00098 Па с, что близко к

τ = ηγ�,

γ�

литературному значению 0.001 Па с. Достовер-
ность аппроксимации R2 составила 0.9995.

При переходе к золю НЧ Au характер течения
образца изменяется: наблюдается отклонение от
ньютоновского поведения в области малых ско-
ростей, что может быть связано с появлением
слабой упругой составляющей. Кривая вязкости
носит ниспадающий характер с последующим
выходом на плато. Отметим, что численно сниже-
ние значений не велико, и при скорости 1 с–1 вяз-
кость гидрозоля превышает вязкость воды всего в
4 раза. На кривой течения, в свою очередь, на-
блюдается слабое отклонение значений от линей-
ной зависимости в сторону бóльших величин.
Подобное поведение характерно для вязкоупру-
гих жидкостей и может быть аппроксимировано
различными реологическими моделями [12]. По-
лученные результаты были аппроксимированы
моделями Бингама:

(2)
и Гершеля–Балкли:

(3)
где τ0 – параметр, имеющий смысл предельного
напряжения сдвига (предела текучести), n – по-

τ = τ γ+ η�0

τ = τ + ηγ�0 ,n

Рис. 4. РЭМ-изображение поверхности подложки Ni–W, полученное во вторичных электронах: а – различаются от-
дельные зерна; б – границы между зернами – отчетливо видна клинообразная впадина; в – с большим увеличением –
поверхность выглядит гладкой.
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Рис. 5. АСМ-изображения, демонстрирующие островковое распределение наночастиц золота на подложке Ni–W.
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казатель степени. Очевидно, что модель Герше-
ля–Балкли является более гибкой и переходит в
модель Бингама при n, равном единице. Из рис. 6
видно, что обе модели достаточно адекватно опи-
сывают экспериментальные данные с крайне вы-
сокой достоверностью аппроксимации R2. Отме-
тим, что уравнение Гершеля–Балкли дает более
точную аппроксимацию значений вязкости в об-
ласти высоких скоростей сдвига. Рассчитанные
параметры уравнений приведены в табл. 1.

Интересно сравнить полученные параметры с
измерениями, сделанными ранее для наночастиц
ДНА с положительным ζ-потенциалом и разме-
ром 4–5 нм (рис. 7) [13]. Из представленных дан-
ных видно, что все образцы проявляют неньюто-
новские свойства и значения вязкости снижают-
ся с увеличением скорости сдвига. На рисунке
приведены значения вязкости, полученные ап-
проксимацией по уравнению Бингама. Кроме то-
го, в случае частиц ДНА отклонение от ньютонов-
ского поведения возрастает с ростом концентра-

ции, что наиболее наглядно проявляется при
низкой скорости сдвига 1 с–1 (рис. 7).

Сравнение реологических данных по раство-
рам обоих типов частиц показывает, что вязкость
гидрозоля НЧ Au при низких скоростях сдвига и
концентрации ∼0.01 мас. % оказывается выше,
чем вязкость гидрозоля ДНА при концентрации
0.74 мас. %, и составляет 3.31 × 10–3 Па с по срав-
нению с 2.12 × 10–3 Па·с. Различие массовых кон-
центраций алмаза и золота составляет более чем
70 раз, при этом, учитывая близкие размеры ча-
стиц и существенное различие в плотности (плот-
ность алмаза 3.51 г/см3, а золота – 19.32 г/см3), по-
лучается, что объемные концентрации будут
иметь разрыв еще примерно в 5 раза больший.
В случае ДНА отклонение от ньютоновского по-
ведения при малых концентрациях (менее 1 мас. %)
было объяснено за счет взаимодействия частиц
между собой и формирования цепочек и слабой
перколяционной сетки, что позднее было под-
тверждено методом криоэлектронной микроско-
пии [14].

Однако в случае гидрозоля НЧ Au концентра-
ция частиц существенно меньше и образование
перколяционной сетки является крайне неверо-
ятным, если не невозможным. Как было отмече-

Рис. 6. Кривые течения (а) и вязкости (б) гидрозоля
наночастиц золота по сравнению с дистиллирован-
ной водой. Линиями показаны аппроксимации соот-
ветствующими уравнениями.
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Таблица 1. Параметры суспензии наночастиц золота

Параметр τ0, Па η, Па с n R2

Модель Гершеля–
Балкли

0.00217 0.00107 0.9865 0.9999

Модель Бингама 0.00230 0.00100 0.9992

Рис. 7. Зависимость вязкости гидрозолей детонаци-
онных наноалмазов (пустые значки) и золота (закра-
шенные) от концентрации при различных скоростях
сдвига.
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но ранее, для стабилизации НЧ Au в буферных
растворах часто дополнительно применяют раз-
личные ПАВ. При этом концентрация добавок
существенно превышает концентрации Au. Из-
вестно, что ПАВ могут изменять реологическое
поведение дисперсных систем, в таком случае
при наличии ПАВ в гидрозоле золота отклонение
реологического поведения не является удиви-
тельным.

Можно предположить, что именно наличие
значительного объема органического компонен-
та в растворе отвечает за сильно выраженное про-
явление неньютоновских свойств жидкости при
сравнительно небольшом количестве НЧ Au. В то
же время результаты ПЭМ- и АСМ-исследований
указывают на возможность образования класте-
ров частиц Au, которые также могут изменять
свойства гидрозоля Au. Подобные зависимости
могут быть выявлены только с привлечением до-
полнительных методик и требуют отдельных ис-
следований.

ВЫВОДЫ

Классические методы ПЭМ и АСМ позволяют
установить структуру пленок наночастиц золота,
полученных при нанесении на подложку методом
центрифугирования (островковые образования),
и могут косвенно свидетельствовать о структур-
ной организации гидрозоля. Наблюдаемые от-
клонения реологического поведения гидрозоля
наночастиц золота с концентрацией порядка
0.01 мас. % могут быть связаны с формированием
кластеров и цепочек взаимодействующих частиц
золота, а также присутствием стабилизирующих
добавок высокомолекулярных веществ. Подчерк-
нем, что подобная структура раствора может быть
характерна и для других коллоидных растворов
металлических наночастиц, в том числе стабили-
зированных ПАВ.
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ВВЕДЕНИЕ

Изучение закономерностей структурно-фазо-
вого состояния материалов требует всесторонне-
го исследования структуры на макро-, микро- и
наноуровнях. Необходимо оценивать состояние
материала в целом (интегральные дифракцион-
ные и микроструктурные методы) и изучать стро-
ение отдельных структурных составляющих (ло-
кальные дифракционные методы).

Изучение структуры и фазообразования в ком-
позиционных материалах с металлической и не-
металлической матрицей требует использования
особых методов, таких как просвечивающая
электронная микроскопия и рентгеновская ре-
флектометрия. В данных материалах граница раз-
дела – отдельная структурная составляющая, яв-
ляющаяся объектом исследования. Локальные
физико-механические свойства могут быть опре-
делены с применением наноиндентирования и
атомно-силовой микроскопии.

Наноиндентирование – совокупность мето-
дов, использующих прецизионное локальное си-
ловое воздействие на материал и одновременную
регистрацию деформационного отклика с нано-
метровым разрешением. Разработанные в по-
следние годы методы обработки первичных дан-
ных позволяют извлечь более двух десятков раз-
нообразных характеристик материалов, что
делает наноиндентирование гораздо более ин-

формативным средством по сравнению с тради-
ционными видами механических испытаний [1, 2].

Уменьшение размеров объекта или элементов
его структуры до субмикронных обычно приво-
дит к существенному изменению свойств. Напри-
мер, изменение такого показателя, как твердость,
обусловлено изменением соотношения между
упругой и пластической деформацией при пере-
ходе от макро- к нанотвердости (рис. 1). Особен-
но сильные размерные эффекты возникают при
уменьшении характерного размера до 100 нм, при
переходе к 10 нм свойства могут еще раз ради-
кально измениться. Механическое поведение
твердых тел в наношкале не может быть выведено
путем простой экстраполяции макро- или микро-
области.

Одним из приложений наноиндентирования
является определение адгезионной прочности
связи волокно–матрица путем выталкивания
единичного волокна индентором [3]. Прочность
адгезионной связи волокно–матрица определяет
эффективность распределения между волокнами
приложенной к материалу нагрузки, что в итоге
обусловливает весь комплекс механических
свойств. Полимерные композиционные материа-
лы представляют собой сложную систему с мно-
гоуровневой иерархией структуры, на каждом
уровне которой могут проявляться дефекты, кри-
тичные для материала в целом.

Просвечивающая электронная микроскопия
(ПЭМ) и особенно микроскопия высокого разре-

УДК 66.017:546.26:539.23
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шения являются главным средством в исследова-
нии структуры внутренних поверхностей раздела
для получения информации об их атомном строе-
нии [4, 5]. Изображение высокого разрешения
обусловлено фазовым контрастом, и для его пра-
вильной интерпретации необходимо максималь-
ное исключение таких “инструментальных” фак-
торов, как всякого рода аберрации. Кроме того,
объект для наблюдения фазового контраста дол-
жен быть максимально тонким. Отметим, что в
случае металлов и керамик существуют дополни-
тельные трудности. В металлах, как правило, не-
большие межплоскостные расстояния, и поэтому
требуется предельная разрешающая способность
прибора. Керамики и другие кристаллы сложных
химических соединений характеризуются доста-
точно непростым устройством границ раздела.
Как правило, внутренние поверхности раздела в
этих материалах содержат области, отличающие-
ся от матрицы как структурой, так и химическим
составом. Поэтому для расшифровки изображе-
ний высокого разрешения приходится привле-
кать дополнительные методики, активно исполь-
зуя фурье-преобразование. Применение прямого
фурье-преобразования позволяет получать ин-
формацию о межплоскостных расстояниях и вза-
имной ориентации кристаллических плоскостей,
находящихся в отражающем положении, а обрат-
ное фурье-преобразование с предварительной ча-
стотной фильтрацией в выбранных направлениях
зачастую способствует выявлению структурных
особенностей, практически не различимых на ис-
ходном изображении.

Метод рентгеноструктурного анализа имеет
множество применений. Помимо качественного

и количественного фазового анализа, малоугло-
вого рентгеновского рассеяния, исследования
остаточных напряжений и текстуры материала
существует метод рентгеновской рефлектомет-
рии [6, 7]. В основе данного метода лежит интер-
ференция рентгеновских лучей при отражении от
границ слоев с различной электронной плотно-
стью. В ходе рентгеновского эксперимента при
очень малых углах падения θ регистрируют кри-
вую рассеяния с интерференционными осцилля-
циями – полосами Киссига [8]. Определяемые
характеристики – плотность и толщина пленки,
шероховатость границ раздела, которые затруд-
нительно получить другими методами.

Атомно-силовая микроскопия (АСМ) в соче-
тании с рентгеновской рефлектометрией широко
используется для исследования морфологии тон-
ких пленок. АСМ позволяет детектировать шеро-
ховатость в диапазоне от нескольких микромет-
ров до десятой доли нанометра. По АСМ-изобра-
жениям устанавливают следующие основные
параметры шероховатости: Ra, Rq, расстояние
между пиками неоднородности, высоту пиков и
глубину впадин и другие параметры.

В настоящей работе представлены результаты
исследований композиционных материалов и
тонкопленочных покрытий методами высокораз-
решающей электронной микроскопии, наноин-
дентирования и рентгеновской рефлектометрии
[9, 10].

МАТЕРИАЛЫ И ОБОРУДОВАНИЕ
Исследования адгезионной прочности прово-

дили на образцах углепластиков, армированных
среднемодульным углеродным волокном, мето-
дом выталкивания единичных волокон инденто-
ром [11] на установке для проведения инструмен-
тального наноиндентирования Nanovea PB1000.

Изготовление образца для определения адге-
зионных характеристик включало в себя преци-
зионное вырезание объекта толщиной около 1 мм
строго перпендикулярно оси волокон и последу-
ющее механическое утонение шлифованием про-
бы на абразивной бумаге с уменьшением зерни-
стости. Утоненные образцы углепластиков тол-
щиной 25 и 50 мкм помещали на сетку с
диаметром ячеек 160 мкм и фиксировали термо-
пластичным клеем-расплавом на плоскопарал-
лельном держателе. Применяли индентор в виде
усеченного конуса с диаметром рабочей части
5 мкм. Измерение проводили в режиме постоян-
ной скорости нагружения 20 мН/мин.

Исследованные Ti- и Ag-пленки наносили на
стеклянные подложки методом реактивного маг-
нетронного распыления металлических мишеней
в вакуумной установке УНИП-900П [12, 13] в ат-
мосфере аргона при рабочем давлении 0.3 Па.

Рис. 1. Схема изменения соотношения между упругой
и пластической деформацией по мере роста нагрузки
при вдавливании индентора [1, 2]. 
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Удельную мощность распыления мишеней ва-
рьировали в диапазоне 1.2–5.8 Вт/см2 в зависимо-
сти от распыляемого материала. Скорость нане-
сения пленок контролировали во время процесса
распыления по кварцевому датчику.

Структурные параметры пленок исследовали
методом рентгеновской рефлектометрии с при-
менением дифрактометра Empyrean (PanAlytical),
θ–θ-геометрия. Кривые рефлектометрии реги-
стрировали в режиме симметричного сканирова-
ния θ–2θ при углах падения от 0° до ∼5°. Шерохо-
ватость пленок определяли методом АСМ с при-
менением сканирующего зондового микроскопа
Solver Next (NT MDT), а толщину – по спектрам
пропускания в диапазоне 380–780 нм с примене-
нием спектрофотометра Agilent Cary 5000.

Фазовый состав, морфологию и строение объ-
ектов изучали методом высокоразрешающей
просвечивающей электронной микроскопии
(ВРПЭМ) с применением электронного микро-
скопа Tecnai G2 F20 S-TWIN TMP, оснащенного
приставкой для энергодисперсионного микро-
анализа.

Образцы углеродных волокон для ПЭМ-ис-
следований изготавливали в поперечном сечении
с применением специальной оснастки. Также ис-
следовали образцы Ti-покрытия с подслоем
аморфного SiO2 на Si-подложке, полученные пу-
тем ионно-плазменного напыления в среде арго-
на в исходном состоянии и с последующим отжи-
гом в среде водяного пара. Данные образцы,
предназначенные для исследования мемристив-
ных свойств полупроводниковых слоев, готовили
для ПЭМ-исследований методом Cross Section c
применением комплекса пробоподготовки фир-
мы Gatan, включающего в себя ультразвуковую
резку Ultrasonic Cutter, установку для шлифовки
полусферических лунок Dimple Grinder и уста-
новку ионной полировки Pips II.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
Исследование адгезионных свойств полимерных

композиционных материалов. При определении
адгезионной прочности связи волокно–матрица
(рис. 2) контролировали характер разрушения
(адгезионный, когезионный или смешанный) и
состояние торца волокна после воздействия ин-
дентора. Результат считали корректным при адге-
зионном характере разрушения, отсутствии при-
знаков деформирования торца волокон инденто-
ром и соответствии длины части волокна,
вышедшей с противоположной стороны образца,
глубине внедрения индентора.

На поверхности вытолкнутой части волокна
отсутствовали фрагменты полимерной матрицы,
что свидетельствует об адгезионном характере
разрушения. Отсутствие признаков повреждения

торца волокна под воздействием индентора поз-
воляет говорить о корректном прохождении про-
цесса выталкивания волокна. Соответствие длины
части волокна, вышедшей с противоположной
стороны образца (рис. 2б), глубине внедрения ин-
дентора указывает на отсутствие побочных про-
цессов деформирования, связанных с потерей
устойчивости волокна при сжатии.

На типичной диаграмме нагрузка–перемеще-
ние при выталкивании единичного волокна вы-
деляют до пяти характерных участков. Изменение
хода зависимости может быть как резким (напри-
мер, для керамоматричных композитов), так и
плавным (для полимерных композитов). На пер-
вом участке зависимость линейная, что соответ-
ствует упругой деформации граничного слоя. На
втором участке наблюдается отклонение от ли-
нейной зависимости, что связывают с началом
процесса отслоения матрицы от волокна или с
проявлением вязкоупругих свойств граничного
слоя. Напряжение, при котором возникает нели-
нейность, называют напряжением начала отслое-
ния (σ0). Напряжение достигает максимума (σ ),
после которого следует резкое падение (третий
участок). На четвертом участке возможен незна-
чительный рост напряжения, который связывают
с трением при скольжении волокна в условиях
полного разрушения границы раздела (σfr). Пя-
тый участок на диаграмме связан с заключитель-
ной стадией процесса. На рис. 3 представлены
кривые нагружения, на которых можно наблю-
дать первые три из упомянутых выше участков.
Отсутствие на представленных кривых участков,
связанных с двумя последними стадиями нагру-
жения, обусловлено конической формой инден-
тора (рис. 2а).

Принимая допущение об однородном напря-
женном состоянии граничного слоя при воздей-
ствии индентора, напряжение сдвига по границе
раздела волокно–матрица вычисляли по формуле

*
d

τ = Π/ ,P h

Рис. 2. Определение прочности адгезионной связи
волокно–матрица методом выталкивания: а – схема
проведения выталкивания волокна индентором в
ячейку предметной сетки; б – изображение противо-
положной стороны волокна после выталкивания ин-
дентором (увеличение ×30000). 

F
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где P – максимальная нагрузка [мкН]; П – пери-
метр поперечного сечения волокна [мкм]; h –
толщина образца композита [мкм].

Структуру, морфологию и особенности разру-
шения углеродного волокна изучали методами
растровой электронной микроскопии и ВРПЭМ.
При разрушении образца микропластика наблю-
дали участки с эффективной передачей нагрузки
между волокнами через матрицу. По количеству
волокон, образующих такие участки, можно кос-
венно оценить адгезионную прочность связи во-
локно–матрица в микропластиках (рис. 4а).

Исследования структуры поверхностных сло-
ев волокон с применением ВРПЭМ проводили на
специально приготовленных образцах волокон.
Предварительно запаянные (при температуре

∼300°C) в цилиндрических трубках диаметром
3 мм образцы волокон нарезали поперек и меха-
нически утоняли до толщины диска менее
100 мкм. Далее утонение образцов проводили на
установке ионной полировки до появления
сквозных отверстий вблизи волокна. Такой метод
пробоподготовки позволил получить достаточно
тонкие для ВРПЭМ (толщиной менее 100 нм)
участки поверхностных слоев волокна в попереч-
ном срезе. На ВРПЭМ-изображениях, получен-
ных при увеличении более 300000 крат, отчетливо
видны базисные плоскости графита в структуре
фибрилл (рис. 5а). Пакеты базисных плоскостей в
составе фибрилл плавно изгибаются с радиусом
кривизны от 10 нм и более, сохраняя ближний по-
рядок и межплоскостное расстояние. Границы
фибрилл на изображениях явно не прослежива-
ются, за исключением участков, на которых хоро-
шо заметны изменения ориентации базисных
графитовых плоскостей относительно оси волок-
на. В структуре поверхностных слоев волокон на-
блюдаются наноразмерные поры (рис. 5б). Отме-
тим, что базисные плоскости графита на краях
пор ориентированы преимущественно вдоль их
границ.

Исследования тонкопленочных покрытий. При
изготовлении тонкопленочных составных по-
крытий критически важным параметром, кото-
рый необходимо контролировать для получения
заданных функциональных характеристик, явля-
ется толщина отдельных слоев. Методами ВРПЭМ,
рентгеновской рефлектометрии и АСМ исследо-
ваны границы покрытий, оценены шерохова-
тость и толщина отдельных слоев. Результаты мо-
делирования профилей рефлектометрических
кривых считали корректными при минимальном
расхождении расчетных и экспериментальных
данных.

Ag- и Ti-пленки, нанесенные на стеклянные
подложки, а также Тi-пленки с подслоем из
аморфного SiO2 на подложке из монокристалла
кремния исследовали в исходном состоянии и
после термообработки в водяном паре. Методом
АСМ построены топографические карты поверх-

Рис. 3. Кривые напряжение–перемещение для угле-
пластика на основе эпоксидного связующего, моди-
фицированного полисульфоном: участок I – упругая
деформация граничного слоя, II – отслоение матри-
цы от волокна; III – трение скольжения волокна в
условиях полного разрушения адгезионной связи. 
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ностей Ag- и Ti-пленок (рис. 6). Профиль шеро-
ховатости Ag-пленки равномерный, значение
Rq ∼ 2–5 нм. На Ti-пленке видны сферические
образования, по всей видимости, характерные
для данного вида покрытия, их высота ∼10–15 нм,
диаметр ∼150–250 нм и расстояние между ними
до 2 мкм. Поверхности с подобным рельефом ха-
рактеризуются распределением по высотам, от-
личным от гауссова. Наличие низкочастотной
компоненты профиля приводит к большему раз-
бросу показателей шероховатости, значения Rq

Ti-пленки составляют от 1.5 до 6.3 нм.

Толщины пленок Ti и Ag оценены по периоду
осцилляций на кривой рассеяния, они послужи-
ли начальным приближением для моделирова-
ния. В результате моделирования получены сле-
дующие значения: толщина Ti-пленки 37 нм со
слоем оксида 3 нм, шероховатость верхнего слоя
1.7 нм; толщина Ag-пленки 62 нм со слоем оксида
4 нм, шероховатость верхнего слоя 5 нм. Приве-
денные толщины хорошо соответствуют значени-
ям, определенным по спектрам пропускания в
диапазоне 380–780 нм: Ti-пленка – 32 нм, Ag-
пленка – 60 нм. Значения шероховатости Ag-
пленки, полученные методом рефлектометрии,

Рис. 5. Кристаллическая структура поверхностных слоев волокон. 
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Рис. 6. АСМ-изображения участка поверхности тонкой Ti-пленки: а – 2D-изображение с указанием линии измере-
ния, б – 3D-изображение, в – профиль сечения. 

0

1

2

3

4

5

0 1 2 3 4 5

10

–10
0

20

01234

0
1 2

3 4

(а)

нм

(б)

10

5

0

–5

0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0 4.5 мкм

(в)
нм

мкм

мкм

мкм мкм



КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

МЕТОДОЛОГИЧЕСКИЕ ПОДХОДЫ 583

близки к верхним значениям Rq, полученным ме-
тодом АСМ. Поскольку характер рентгеновского
рассеяния определяется гауссовой компонентой
рельефа, в случае Ti-пленки наблюдается расхож-
дение значений.

На рис. 7 представлены результаты исследова-
ний образца Ti-пленки после термообработки в
водяном паре. Толщина слоя оксида кремния со-
ставляет ∼200 нм, а Ti-пленки ∼50 нм. На карте
распределения элементов можно отметить неод-
нородность распределения кислорода в аморф-
ном слое, а также область диффузии титана в слой
SiO2 и кислорода в Ti-слой, что, вероятно, вносит
вклад в электропроводность системы, способ-
ствуя проявлению материалом мемристивных
свойств под действием электрического тока. Ре-
зультаты фурье-преобразования изображений
кристаллической решетки Ti-слоя свидетельству-
ют о наличии текстуры – преимущественной
ориентации базисных плоскостей ГПУ-решетки
вдоль поверхности слоя SiO2, на который напы-
ляли титан. На дифракционной картине, полу-
ченной в результате прямого фурье-преобразова-
ния, отмечены наиболее интенсивные рефлексы,

соответствующие расстояниям между плоскостя-
ми (00.1) ГПУ, а также некоторые из рефлексов
оси зоны 10.0. Кроме отмеченных рефлексов
видны отражения, соответствующие другим ори-
ентациям. По интенсивности рефлексов базис-
ных плоскостей можно судить об остроте тексту-
ры. Совокупность текстурных особенностей Ti-
слоя и наличие диффузионных процессов на
внутренней границе раздела покрытия могут сви-
детельствовать о возможном влиянии шерохова-
тости поверхности SiO2-подслоя на дефектность
структуры Ti-слоя, а также на электропровод-
ность системы в целом.

Для исходной Ti-пленки с подслоем из аморф-
ного SiO2 на подложке из монокристалла крем-
ния (рис. 8а) наилучшее соответствие расчетной и
экспериментальной рефлектометрических кри-
вых получено при учете тонкого верхнего слоя ок-
сида, равно как и для однослойной Ti-пленки на
стеклянной подложке. В случае обработанного
водяным паром Ti-покрытия данные о толщинах
слоев, полученные методом ПЭМ, послужили ос-
новой для уточнения физической модели и моде-
лирования профиля рефлектометрической кри-

Рис. 7. ПЭМ-изображения Ti-пленки с подслоем из аморфного SiO2 на подложке из монокристалла кремния: а – об-
щий вид склейки из двух пластин со слоем эпоксидной смолы между ними толщиной ~2 мкм; б – ПРЭМ-изображение
поперечного среза одной из пластин и карты распределения Ti, O и Si; в, г – изображения высокого разрешения
Ti-слоя, Si-подложки и аморфного слоя между ними. 
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вой (рис. 8б). Результаты моделирования пред-
ставлены в табл. 1.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Локальные и высокоразрешающие методы ис-

следования являются наиболее информативны-
ми при изучении строения и свойств наноразмер-
ных объектов, таких как внутренние границы раз-
дела композитов, тонкие пленки в многослойных
покрытиях. В работе показана эффективность од-
новременного применения методов ПЭМ, нано-
индентирования и рентгеновской рефлектомет-
рии при решении практических задач.

На основании подхода, включающего в себя
методы электронной микроскопии, фрактогра-
фический анализ и наноиндентирование, изуче-

ны строение поверхностных слоев углеродных
волокон и особенности разрушения микропла-
стиков на их основе, а также определена адгези-
онная прочность связи волокно–матрица. По ре-
зультатам фрактографического анализа микро-
пластиков проведена предварительная оценка
уровня адгезионной прочности; количественно
данная характеристика была определена методом
выталкивания волокна индентором. При измере-
нии адгезионной прочности связи волокно–мат-
рица необходимо учитывать, во-первых, ком-
плексный характер явления адгезии, а во-вторых,
различный физический смысл характеристик ад-
гезии, определяемых разными методами. Суще-
ствующие методы измерения адгезионной проч-
ности в той или иной мере характеризуют не толь-
ко уровень взаимодействия на границе раздела,
но и прочность конкретного адгезионного соеди-
нения в целом. Применение метода выталкива-
ния волокна позволяет проводить эксперимент в
условиях, при которых получаемые значения ад-
гезионной прочности можно считать размерно-
независимыми. Методами высокоразрешающей
микроскопии исследовано строение поверхност-
ных слоев углеродных волокон с целью выявле-
ния структурных предпосылок адгезионной
прочности связи волокно–матрица. Показано,
что поверхность волокон сформирована преиму-
щественно параллельными ей базисными плос-
костями графита. Также в поверхностных слоях
обнаружены поры размером 10–20 нм.

Показана эффективность применения мето-
дов ВРПЭМ, рентгеновской рефлектометрии и
атомно-силовой микроскопии для исследования
границ покрытий, оценена шероховатость и тол-
щина отдельных слоев. Метод рентгеновской ре-
флектометрии является неразрушающим и не
требует сложной пробоподготовки, как ПЭМ, но

Рис. 8. Результаты моделирования рефлектометрических кривых Ti-пленки с подслоем из аморфного SiO2: а – в ис-
ходном состоянии; б – после отжига в среде водяного пара. 
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Таблица 1. Результаты моделирования рефлектомет-
рических кривых

* В аморфном состоянии.

Слой Состав
Плотность, 

г/см3
Толщина, 

нм
Шерохо-

ватость, нм

Ti-пленка с подслоем из аморфного SiO2
в исходном состоянии

1 TiO2 3.85 4.0 0.27
2 Ti 4.5 25.5 0.10
3* SiO2 1.178 254.5 0.69

Подложка Si 2.328 1.42

Ti-пленка с подслоем из аморфного SiO2
после термообработки водяным паром

1 TiO2 4.17 54.7 3.47
2* SiO2 1.738 205.5 0.72

Подложка Si 2.328 1.50
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предъявляет высокие требования к качеству по-
верхности образцов – допустимая шероховатость
не должна превышать ~5 нм. Толщины пленок
для начальной модели могут быть оценены непо-
средственно по периоду осцилляций на кривой
рассеяния или уточнены методом ПЭМ. После-
довательное изменение начальных структурных
параметров для достижения лучшего соответ-
ствия расчетных и экспериментальных данных в
процессе моделирования рефлектометрических
кривых позволяет предположить наличие пере-
ходных или верхних слоев оксида в покрытии. Ре-
зультаты определения структурных параметров
(толщины, шероховатости и плотности) методом
рефлектометрии полезно интерпретировать с
учетом информации о типе исследуемой поверх-
ности. Проведенные исследования Ag- и Ti-пле-
нок показали хорошее соответствие результатов,
полученных различными методами.

Исследования образцов Ti-пленки с подслоем
из аморфного SiO2 на подложке из монокристал-
ла кремния проведены при поддержке Россий-
ского фонда фундаментальных исследований
(грант № 19-29-03055).
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С использованием методов фотолюминесценции и просвечивающей электронной микроскопии
выполнено комплексное исследование структуры и люминесцентных свойств имплантированных
ионами кислорода образцов n-Si, выращенных методом Чохральского. С помощью имплантации в
материале создана высокая концентрация кислорода (5 × 1019 см–3) в слое на глубине 0.3–0.8 мкм.
Отжиг образцов проводили по многостадийной схеме (низкотемпературные (650/800°С) и высоко-
температурная (1000°С) стадии) для формирования кислородных преципитатов и системы различ-
ных протяженных дефектов. Структура спектра дислокационной фотолюминесценции определяет-
ся особенностями взаимодействия дислокаций с кислородом в процессе отжига. Установлено, что
декорирование дислокаций кислородными преципитатами приводит к гашению линий D1 и D2.
Интенсивная D1-линия связана с “чистыми” (без кислородных преципитатов) дислокациями. Сво-
бодные аморфные кислородные преципитаты излучают на длине волны 1476 нм.

DOI: 10.31857/S0023476121040214

ВВЕДЕНИЕ
Природа излучательных центров, обеспечива-

ющих дислокационную фотолюминесценцию
(ДФЛ) в кремнии, до сих пор остается не решен-
ной до конца фундаментальной проблемой. Клю-
чевым вопросом исследований является установ-
ление однозначного соответствия между кон-
кретными типами дефектов и характерными
линиями ДФЛ, традиционно обозначаемыми как
D1 (0.807 эВ/1535 нм), D2 (0.87 эВ/1424 нм), D3
(0.95 эВ/1306 нм) и D4 (0.99 эВ/1234 нм). Энерге-
тические положения/длины волн указаны для
температуры измерения фотолюминесценции
(ФЛ) 4.2 К. Трудность решения этой задачи свя-
зана с тем, что линии D1–D4 появляются в спек-
трах ФЛ практически любых кристаллов Si неза-
висимо от способа введения в них дислокаций, но
ансамбль структурных дефектов в каждом мате-
риале оказывается слишком сложным из-за нали-
чия дефектов разных типов. Кроме того, эффекты
взаимодействия дислокаций с собственными
точными дефектами и примесными атомами при-
водят к большому разнообразию спектров ФЛ.

К настоящему времени можно считать надеж-
но установленными следующие данные. Линии
D3/D4 непосредственно связаны со скользящими

расщепленными 60°-ными дислокациями [1, 2].
Линия излучения (R-линия) на длине волны
1370 нм (0.903 эВ) связана со стержнеобразными
{113}-дефектами [3–6]. Линия излучения на дли-
не волны 1494 нм (0.83 эВ) связана с кислородны-
ми преципитатами [7]. Вместе с тем отсутствует
оптическая активность петель Франка, содержа-
щих дефект упаковки [8, 9], и скользящих дисло-
каций перетасованного набора, вводимых в Si с
помощью пластической деформации при высо-
ком (ГПа) гидростатическом давлении [10].

Наличие кислорода в монокристаллах крем-
ния, выращенных методом Чохральского (Cz-Si),
и использование кислорода в технологии геттери-
рования примесей в пластинах кремния привело
к интенсивному изучению люминесцентных
свойств Si с высоким содержанием кислорода
(∼1018 см–3). Взаимодействие кислородных пре-
ципитатов с дислокациями и образование сопут-
ствующих микродефектов в результате агломера-
ции межузельных атомов, эмиттируемых из на-
пряженной прилегающей к преципитам матрицы
в объем, приводят к значительному усложнению
спектров ФЛ. Смещение энергетического поло-
жения и уширение пиков ДФЛ, связанное с лю-
минесценцией кластеров межузельных атомов, –
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фундаментальное явление, как следует из иссле-
дований кремния, имплантированного собствен-
ными ионами (Si : Si+) [11]. Вследствие взаимо-
действия дислокаций с кислородными преципи-
татами наблюдаются смещение и уширение пиков
[7, 12], а также возникновение дополнительных
линий в области характеристических линий ДФЛ
[13]. Следствием этого является неоднозначность
в решении вопроса о связи линий D1 и D2 с кис-
лородными преципитатами на дислокациях [13]
или непосредственно с ядром дислокации [8, 12].
Так, в [13] отмечается различная зависимость ин-
тенсивности линий D1 и D2 от времени зарожде-
ния и роста кислородных преципитатов и пред-
полагается, что эти линии соответствуют излуче-
нию преципитатов разных типов. Наоборот, в [12]
показано, что спектр ФЛ может изменяться в ис-
ходно одинаковых образцах при увеличении тем-
пературы отжига от 700 до 1000°С от широкой по-
лосы в области 0.808 эВ до резких пиков D1/D2.
Результат объясняется тем, что на спектр ДФЛ
влияют не кислородные преципитаты, а вторич-
ные дефекты – дислокации, которые в процессе
отжига очищаются от мелких преципитатов за
счет их постепенного укрупнения вследствие
диффузии кислорода вдоль дислокации. Недавно
были представлены данные электронно-микро-
скопических исследований различных дислока-
ционных структур в Si [9], свидетельствующие о
связи D1-линии непосредственно с ядром дисло-
кации, а D2-линии – с метастабильными меж-
узельными микродефектами {111}, {113} и {001},
образующимися вблизи ядра дислокации [14–16].
Как видно, вопрос о роли кислородных преципи-
татов и их взаимодействия с дислокациями в ге-
нерации излучения в области 0.8–1.0 эВ остается
актуальным и в настоящее время.

Установление природы линий ДФЛ представ-
ляется особенно важным с учетом эксперимен-
тальных фактов, указывающих на то, что интен-
сивность линий D1/D2 на порядок больше в дис-
локационных кристаллах Cz-Si, содержащих
кислород в высокой концентрации, по сравне-
нию с пластически деформированными кристал-
лами при одинаковой плотности дислокаций [12,
13]. Решение вопроса может оказаться полезным
для развития способов повышения интенсивно-
сти, в первую очередь, D1-линии, представляю-
щей практический интерес для использования в
светоизлучающих приборах.

В настоящей работе проведены эксперименты
по изучению люминесцентных свойств и струк-
турных дефектов в имплантированном ионами
кислорода кремнии с целью прояснения эффекта
взаимодействия кислорода с дислокациями.
С помощью метода ионной имплантации обеспе-
чены повышенная концентрация кислорода в
приповерхностном слое пластины Si и возмож-
ность управления процессом формирования

структурных дефектов в ходе термического отжи-
га. Каждый образец с характерным набором усло-
вий термического отжига детально исследован с
помощью методов ФЛ и просвечивающей элек-
тронной микроскопии.

ЭКСПЕРИМЕНТ
В качестве исходного материала использовали

пластины Cz-Si(100) n-типа проводимости марки
КЭФ-4.5(100) диаметром 100 мм. В исходном ма-
териале концентрация кислорода по данным из-
мерения ИК-поглощения составляла 8 × 1017 см–3,
концентрация углерода была ниже предела изме-
рения (2 × 1016 см–3). Имплантацию ионов кисло-
рода проводили по многоступенчатой схеме с из-
менением энергии ионов от 350 до 150 кэВ и дозы
имплантации в пределах 1.5 × 1015 – 7 × 1014 см–2.
Согласно расчетам, выполненным по программе
TRIM, в пластинах достигалось однородное рас-
пределение кислорода на уровне 5 × 1019 см–3 по
глубине от 0.3 до 0.8 мкм. Каждая пластина исход-
ного (контрольного) и имплантированного крем-
ния разделялась на серию образцов, проходив-
ших различные отжиги по многоступенчатой схе-
ме, используемой в технологии интегральных
схем для геттерирования примесей за счет фор-
мирования кислородных преципитатов. Режимы
многостадийного отжига образцов представлены
в табл. 1. Первый, высокотемпературный (ВТ1),
отжиг проводили при 1000°C в течение 15 мин для
растворения ростовых преципитатов. Второй,
низкотемпературный (НТ2), отжиг – при 650°C в
течение 7 или 10 ч для зарождения преципитатов
с различной плотностью. Третий (НТ3) отжиг
проводили при 800°C в течение 4 ч для разращи-
вания преципитатов. Все перечисленные стадии
отжига осуществляли в потоке Ar. В дополнение к
“стандартной” схеме проводили отжиг ВТ4 при
1000°C в течение 6 или 10 ч в потоке Ar или хлор-
содержащей атмосфере, представляющей собой
насыщенный парами четыреххлористого углеро-
да (молярная концентрация 1%) поток кислоро-
да. Ранее отжиг в хлорсодержащей атмосфере эф-
фективно использовали для увеличения интен-
сивности ДФЛ в Si за счет разращивания и
увеличения плотности дислокаций [17, 18]. Ок-
сидный слой, образующийся на поверхности пла-
стины в процессе такого отжига, удаляли перед
измерениями химическим травлением. Структу-
ру имплантированных слоев, отожженных в раз-
личных условиях, исследовали методами просве-
чивающей электронной микроскопии (ПЭМ) и
микроскопии высокого разрешения (ВРЭМ) с
использованием микроскопов JEM4000EX (уско-
ряющее напряжение 400 кВ) и TITAN80-300 с
корректором сферической аберрации (ускоряю-
щее напряжение 300 кВ). Тип протяженных де-
фектов и их распределение в материале изучали с
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помощью ПЭМ на продольных и поперечных
срезах образцов с использованием отражений ти-
па 220 и 400, последние из которых благоприятны
для одновременного наблюдения петель Франка
в различных плоскостях залегания {111} (без пога-
сания контраста). Для выявления кислородных
преципитатов использовали метод темнопольной
микроскопии в слабом пучке (схема дифракции
g/3g). Оптические свойства тех же образцов ис-
следовали методом ФЛ, которую возбуждали с
помощью твердотельного лазера на длине волны
532 нм (мощность 64 мВт) и регистрировали в об-
ласти длин волн 1000−1650 нм при температуре
80 K с использованием автоматизированного мо-
нохроматора МДР-25 и InGaAs-фотоприемника.
Разрешение установки составляло 7 нм. При ана-
лизе спектров ФЛ учитывали тот факт, что на всех
наблюдаемых спектрах ФЛ наблюдается “про-
вал” в области 1380 нм, который связан с погло-
щением паров воды в измерительном тракте.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Подготовленные для исследования образцы

представлены в табл. 1. Принципиальное разли-
чие в общей многостадийной схеме отжига образ-

цов заключается в наличии (серии 1 и 2) или от-
сутствии (серия 3) начальной стадии ВТ1 отжига
при 1000°С. В каждой серии представлены образ-
цы, прошедшие одинаковый набор последующих
после ВТ1 стадий термообработок.

Исходный (контрольный) Cz-n-Si (серия 1)
На контрольном материале была реализована

“стандартная” схема отжига с дополнением фи-
нальной ВТ4-стадии. Свойства образцов иссле-
довали постадийно с целью анализа их эволюции
в процессе отжига. Спектры ФЛ образцов 1–1 и
1–2, прошедших первичный отжиг при 1000°С и
последующие низкотемпературные стадии, пока-
зали только краевую люминесценцию и отсут-
ствие пиков, связанных с кислородными преци-
питатами или структурными дефектами. Мето-
дом ПЭМ слабые деформации кристаллической
решетки Si не были обнаружены. Этот результат
подтверждает известные положения, что в Cz-Si в
процессе отжига при температуре 650–800°С об-
разуются термодоноры, которые создают безыз-
лучательные центры и являются прекурсорами
преципитатов, образующихся вместе с {113}-де-
фектами при более высокой температуре [19]. Как

Таблица 1. Образцы исходного (серия 1) и имплантированного (серии 2 и 3) кремния в условия их многостадий-
ного отжига в аргоне (Ar) и хлорсодержащей атмосфере (ХСА)

Примечание. Тоном выделены ячейки, соответствующие последовательно проведенным стадиям отжига.

Отжиг ВТ1 НТ2 НТ3 ВТ4

Образцы 1000°C
t, мин

650°C
t, ч

800°C
t, ч

1000°C
t, ч

Серия 1
Cz-Si

Серия 2
Si(O)

Серия 3
Si(O) Ar Ar/ХСА

2–0 15
1–1 2–1 7

3–1
1–2 2–2 4

3–2
1–3 2–3 6/Ar

3–3
1–4 2–4 10/Ar

3–4
1–5 2–5 10 6/Ar

3–5
1–6 2–6 7 6/ХСА

3–6
1–7 2–7 10/ХСА

3–7
1–8 2–8 10 6/ХСА

3–8
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видно, короткий (15 мин) отжиг при 1000°С не
внес заметных изменений.

На образцах, прошедших “стандартную” тер-
мообработку, были выполнены финальные (ВТ4)
отжиги при 1000°С с вариациями длительности и
типа атмосферы. На рис. 1 показаны спектры ФЛ,
сгруппированные по типу атмосферы отжига (Ar
или хлорсодержащая). Отжиг в Ar в течение 6 ч
(образец 1–3) приводит к появлению в спектре
ФЛ (рис. 1а) неизвестного широкого пика (XX) с
максимумом на длине волны 1345 нм, соответ-
ствующего, скорее всего, кластерам собственных
межузельных атомов [5], и широкой полосы в
диапазоне 1420–1500 нм, которая включает в себя
линии D1 и D2 ДФЛ и, возможно, линию кисло-
родных преципитатов на длине волны 1479 нм [7].
Увеличение длительности этой стадии отжига до
10 ч (образец 1–4) сопровождается снижением
интенсивности всех пиков, кроме пика D1, кото-
рый остается на том же уровне. Спектр ФЛ карди-
нально меняется в образце 1–5 с увеличенной до
10 ч длительностью отжига при 650°С на стадии
зарождения кислородных преципитатов (НТ2).
Интенсивность пика D2 существенно увеличива-
ется по сравнению с образцом 1–3, а пика D1
остается на том же уровне.

На рис. 1б приведены спектры ФЛ аналогич-
ного набора образцов, прошедших отжиг ВТ4 в
хлорсодержащей атмосфере. Отжиг длительно-
стью 6 ч на этой стадии (образец 1–6) сопровож-
дается появлением только пика D1, его интенсив-
ность увеличилась незначительно по сравнению
со спектром образца 1–3. Асимметричность пика
(более пологий спад со стороны меньших длин
волн) типична для D1 в образцах, изготовленных
с помощью различных технологических методов.
Увеличение длительности финальной стадии от-
жига до 10 ч (образец 1–7) приводит к почти дву-
кратному увеличению интенсивности пика D1 и

появлению пика D2. В спектре образца 1–8, кото-
рому отвечает более длительная стадия зарожде-
ния кислородных преципитатов (650°С/10 ч), на-
блюдается усиление интенсивности излучения в
области D2. Интенсивность пика D1 остается на
прежнем уровне. Обращает на себя внимание тот
факт, что в обоих наборах образцов возрастание
интенсивности пика D2 коррелирует с увеличе-
нием концентрации мелких кислородных преци-
питатов, и, как следствие, межузельных микроде-
фектов в матрице Si.

На рис. 2 показаны ПЭМ-изображения струк-
турных дефектов в образце 1–6, отожженном с
использованием хлорсодержащей атмосферы на
финальной стадии ВТ4. Как видно, в приповерх-
ностном слое сформировалась развитая система
дефектов, состоящая преимущественно из круп-
ных петель Франка и полных дислокаций, являю-
щихся фрагментами длинных дислокационных
полупетель. На темнопольных изображениях в
глубине пластины на удалении более 5 мкм от
поверхности наблюдаются крупные аморфные
кислородные преципитаты пластинчатого типа
(рис. 2б, 2в), среди которых изредка встречаются
отрезки полных дислокаций, образовавшихся в
результате призматического выдавливания. Оче-
видно, что эти преципитаты не попадают в об-
ласть возбуждения люминесценции.

Имплантированный Cz-n-Si(O)

Многостадийный комплекс термообработок
был применен к образцам имплантированного Si
так, что образцы серии 2 прошли стадию ВТ1 об-
работки, а образцы серии 3 – нет. Спектры ФЛ
образцов представлены на рис. 3.

Серия 2 образцов с начальной ВТ1 стадией от-
жига. Высокотемпературный отжиг имплантиро-
ванных слоев Si обычно сопровождается класте-

Рис. 1. Спектры ФЛ исходного Si (серия 1) после многостадийного отжига с финальной ВТ4-стадией в Ar (а) и хлор-
содержащей атмосфере (б). Номенклатура образцов соответствует табл. 1.
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ризацией собственных точечных дефектов с обра-
зованием микродефектов и петель Франка.
Поэтому были исследованы свойства материала
(образец 2-0), прошедшего только одну стадию
отжига при температуре 1000°С в Ar. Спектр ФЛ
образца 2-0 (рис. 3а) содержит только пики D1 и
D2. По данным ПЭМ в имплантированном слое
прошла активная генерация протяженных струк-
турных дефектов (рис. 4а, 4в). В системе дефектов
доминируют петли Франка с размерами 30–100 нм
и плотностью (1–3) × 1010 см–2, а также полные
дислокационные диполи длиной 300–1000 нм с
плотностью (1–3) × 108 см–2. Наблюдается также
небольшая доля полных призматических петель –
широких дислокационных диполей. Характерной
особенностью наблюдаемых петель Франка неза-
висимо от их размеров является их сдвоенность, о
чем свидетельствует парный контраст очерчива-
ющих их дислокаций (вставка на рис. 4в). Обра-
зование таких сдвоенных петель связано с преци-
питатами кислорода, образующимися на дефекте
упаковки первичной петли Франка и выступаю-
щих в роли центра зарождения вторичной петли
меньшего размера [20]. Электронно-микроско-
пический контраст на дефектах, особенно на
изображении продольного среза имплантирован-
ного слоя (рис. 4в), свидетельствует о декориро-
вании всех дефектов кислородными преципита-
тами. Как следует из изображения поперечного
среза (рис. 4а), свободные кислородные преци-
питаты образуются в матрице Si только в области
нижней границы полосы дефектов (отмечено бе-
лыми стрелками) и в незначительной степени
вблизи ее верхней границы, но отсутствуют среди
протяженных дефектов. Этим объясняется точеч-
ный контраст на изображении продольного сре-
за, отвечающий преципитатам.

Последующий отжиг (образец 2–1) при 650°С
приводит к исчезновению линий D1 и D2 и появ-
лению центров, соответствующих {113}-дефектам
и кислородным преципитатам (рис. 3а). После
НТ3-отжига (образец 2–2) при 800°С интенсив-
ность пика 113 возрастает, снова появляется пик
D1 практически той же интенсивности, но пик D2
не восстанавливается. Пик кислородных преци-
питатов не наблюдается, возможно, из-за широ-
кого пика D1. Результаты ПЭМ (рис. 4) показыва-
ют, что в этих образцах продолжается распад
твердого раствора кислорода. Процесс сопровож-
дается дальнейшим декорированием протяжен-
ных дефектов и увеличением плотности и разме-
ров преципитатов в области нижней границы по-
лосы дефектов (рис. 4б, отмечено стрелкой). При
этом ансамбль протяженных дефектов, их разме-
ры и плотность изменяются незначительно. Наи-
большую часть дефектов составляют петли Фран-
ка внедренного и вакансионного типа. На рис. 4г
показано ВРЭМ-изображение (TITAN80-300)
фрагмента петли Франка, наблюдавшейся в об-

разце 2–2. Ее атомная структура обнаруживает
сильно деформированный контраст, вызванный
деформацией связей Si–Si за счет встраивания
кислорода не только в ядро дислокации, но и в
плоскость дефекта упаковки, что указывает на
наличие большого количества примеси в дефекте.

Для остальных образцов после “стандартной”
термообработки были выполнены финальные
(ВТ4) отжиги при температуре 1000°С с вариаци-
ями длительности и атмосферы отжига. На рис. 3в
представлены спектры образцов, отожженных в
атмосфере Ar. Отжиг в течение 6 ч (образец 2–3)
приводит к появлению в спектре ФЛ пиков D1 и
D2. Увеличение длительности отжига до 10 ч на
стадии зарождения кислородных преципитатов
(образец 2–5) при аналогичной ВТ4-стадии при-
водит к снижению интенсивности всех пиков.
Для этих двух образцов характерно соотношение
интенсивностей пиков ДФЛ D2 > D1. Обратное
соотношение интенсивностей пиков D1 > D2 ре-
гистрируется в образце 2–4 при увеличенной дли-
тельности финальной стадии отжига до 10 ч. Осо-
бенностью этого спектра является двукратное
увеличение интенсивности пика D1, тогда как
другие пики остались без изменения.

Рис. 2. Темнопольные ПЭМ-изображения образца 1–6:
а – дефекты в приповерхностном слое пластины в
продольном срезе (100); б – кислородные преципита-
ты в глубине пластины в поперечном срезе {110}; в –
ВРЭМ-изображение преципитата.
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Набор спектров ФЛ образцов, отожженных в
хлорсодержащей атмосфере (рис. 3д), демонстри-
рует аналогичный ход кривых и все отмеченные
выше пики. Для всех трех спектров выполняется
соотношение интенсивностей пиков D1 > D2, и
интенсивность пика D1 в этих образцах почти в
2 раза выше, чем в таких же образцах после отжи-
га в Ar. Принципиальная разница между спектра-

ми ФЛ образцов, отожженных в разных атмосфе-
рах, заключается в том, что в случае хлорсодержа-
щей атмосферы наибольшая интенсивность пика
D1 получена при меньшей (6 ч) длительности (об-
разец 2–6), а в случае Ar – при увеличенной дли-
тельности ВТ4-стадии (образец 2–4). Оказалось,
что более длительный (10 ч) отжиг в хлорсодержа-
щей атмосфере приводит к заметному снижению

Рис. 3. Спектры ФЛ образцов имплантированного Si серий 2 (а, в, д) и 3 (б, г, е): стадии “стандартного” отжига (а, б);
многоступенчатый отжиг с ВТ4-стадией в Ar (в, г) и хлорсодержащей атмосфере (д, е). Номенклатура образцов соот-
ветствует табл. 1. Идентифицированные пики в спектрах обозначены знаками ДФЛ (D1, D2) или типа источников из-
лучения (КП – кислородные преципитаты, 113 – стержнеобразные дефекты).
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Рис. 4. Темнопольные ПЭМ-изображения образцов 2–0 (а, в), 2–1 (б) и 2–2 (г): а, б, г – поперечные срезы {110}; в –
продольный срез (100); г – ВРЭМ-изображение фрагмента петли Франка. На изображении а поверхность образца ча-
стично стравлена. Вставка на изображении в – увеличенный фрагмент этого изображения. Белыми стрелками на
изображениях а, б отмечены области локализации крупных кислородных преципитатов.
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интенсивности этого пика. Использование более
длительного отжига на НТ2-стадии зарождения
кислородных преципитатов способствует сниже-
нию интенсивности пика D1 на финальной ста-
дии отжига независимо от типа атмосферы (об-
разцы 2–5, 2–8). Что касается пика D2, то его ин-
тенсивность сильно снижается в обоих случаях
использования более длительных стадий отжига
НТ2 или ВТ4.

В рассматриваемых образцах происходят ха-
рактерные изменения ансамбля структурных де-
фектов на финальной стадии отжига (рис. 5). В
этих условиях петли Франка преимущественно
разрастаются и трансформируются в полные
призматические петли, за счет этого формируется
нерегулярная пространственная дислокационная
сетка. В случае атмосферы Ar (образец 2–3) на-
блюдаются значительное увеличение размеров и
распространение к поверхности пластины от-
дельных петель Франка, сохраняющих сдвоен-
ную конфигурацию (рис. 5а, 5в). В этом образце
все структурные дефекты остаются декорирован-
ными кислородными преципитатами, а в области
дна полосы дефектов значительно укрупняются
свободные преципитаты в матрице, т.е. вне связи
с дислокациями (рис. 5а). Это аморфные пла-
стинчатые преципитаты размером до 60 нм, де-

монстрирующие такой же электронно-микроско-
пический контраст в различных дифракционных
условиях, как кислородные преципитаты в исход-
ном Cz-Si, показанные на рис. 2.

При отжиге в хлорсодержащей атмосфере ана-
логичные процессы происходят в Si более интен-
сивно благодаря потоку точечных дефектов с по-
верхности пластины. В связи с этим трансформа-
ция петель Франка в полные петли и их рост
происходят более активно. В результате возника-
ет большая плотность полных дислокаций в при-
поверхностном слое, свободном от кислородных
преципитатов, вследствие характерного для им-
плантированной примеси распределения кисло-
рода и последующего эффекта геттерирования
кислорода дефектами (рис. 5б). В полосе дефек-
тов расширение полных петель приводит к появ-
лению дислокационных отрезков, свободных от
кислородных преципитатов (отмечены стрелка-
ми на рис. 5г). Появление чистых (без преципита-
тов) дислокаций коррелирует со значительным
увеличением интенсивности пика D1 в спектрах
этих образцов.

Серия 3 образцов с начальной НТ2-стадией от-
жига. Для образца 3–1 начальная стадия отжига
при температуре 650°С является единственной. В
спектре ФЛ этого образца наблюдается широкая
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Рис. 5. Темнопольные ПЭМ-изображения образцов 2–3 (а, в) и 2–6 (б, г): а, б – поперечные срезы {110}; в, г – про-
дольные срезы (100). Белыми стрелками на изображении (г) отмечены отрезки чистых (без кислородных преципита-
тов) дислокаций.
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полоса с плавно нарастающей интенсивностью в
диапазоне от 1350 до 1550 нм. Такой спектр харак-
терен для образцов непосредственно после им-
плантации или при недостаточных температуре
и/или времени отжига (рис. 3б). Последующий
отжиг при 800°С (образец 3–2) приводит к появ-
лению в спектре пиков с относительно малой ин-
тенсивностью, соответствующих {113}-дефектам
и кислородным преципитатам (1476 нм). ПЭМ-
исследования показали, что структурные дефек-
ты в образце 3–1, как и предполагалось, отсут-
ствуют, а в образце 3–2 формируется развитый
ансамбль дефектов. Темнопольные ПЭМ-изоб-
ражения образца 3–2 (рис. 6а, 6в) свидетельству-
ют о возникновении в имплантированной обла-
сти большой плотности свободных кислородных
преципитатов в матрице Si (∼1011 см–2), сдвоен-
ных петель Франка и дислокационных диполей, а
также о декорировании всех протяженных дефек-
тов преципитатами.

На рис. 7 представлены ВРЭМ-изображения
петель Франка в имплантированном образце 3–2,
отожженном при температурах 650/800°C. Не-
смотря на низкую температуру, в этих условиях
образуются классические петли Франка внедрен-
ного типа, имеющие специфическую трехслой-

ную структуру, создаваемую в плоскостях {111}
внедренным слоем межузельных атомов, кото-
рый встраивается в двойниковой конфигурации
по отношению к матрице кремния с образовани-
ем двух слоев гексагонального кремния (рис. 7а).
Количество чистых петель Франка без признаков
декорирования кислородом невелико, наиболь-
шая часть петель дает сложный контраст, свиде-
тельствующий о сегрегации кислорода в виде
мелких кластеров SiOx в плоскости дефекта (рис. 7б).
Очевидно, доля осевшего на дефектах кислорода
в этом образце существенно ниже из-за наличия
свободных преципитатов в матрице Si по сравне-
нию с образцом, прошедшим первую стадию от-
жига при 1000°С. Длительный отжиг при 800°С
сопровождается диффузией кислорода и точеч-
ных дефектов примерно с одинаковой скоростью,
поэтому одновременно формируются и укрупня-
ются кислородные преципитаты и растут петли
Франка. В результате происходит как зарождение
петель Франка на преципитатах, так и декориро-
вание растущих петель кислородными преципи-
татами. На рис. 8а показано ВРЭМ-изображение
мелкого аморфного преципитата SiOx, сформи-
ровавшегося вблизи петли Франка. Определен-
ный по ПЭМ-изображениям в слабом пучке
средний размер свободных преципитатов состав-
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ляет 10 нм. Исходя из плотности преципитатов и
их размера концентрация атомов кремния и кис-
лорода в преципитатах оценивается не более 3 ×
1018 и 6 × 1018 см–3 соответственно. Поскольку при
имплантации было внедрено 5 × 1019 см–3 атомов
кислорода, основная доля кислорода сосредото-
чена не в свободных преципитатах, а на протя-
женных дефектах, в том числе в плоскости петель
Франка. Данная оценка объясняет, почему нет
принципиального различия ВРЭМ-изображений
петель Франка во всех образцах этой серии.

Как следует из анализа люминесцентных и
структурных данных, в образце 3–2 ДФЛ (D1/D2)
отсутствует полностью в слое с достаточно боль-
шой плотностью петель Франка и дислокацион-
ных диполей, сильно декорированных кислоро-
дом. В таком случае можно сделать заключение,
что регистрируемый на длине волны 1476 нм сиг-
нал отвечает свободным кислородным преципи-
татам в матрице Si.

Финальные отжиги при 1000°С также были
выполнены с вариациями длительности и атмо-
сферы. Соответствующие спектры ФЛ представ-
лены на рис. 3г, 3е. Они демонстрируют анало-
гичный ход кривых в сравнении с соответствую-
щими образцами серии 2, прошедших ВТ1-отжиг.
Сохраняется та же тенденция в изменении интен-
сивности пиков D1 и D2 с увеличением длитель-
ности стадии зарождения преципитатов (НТ2) и

финальной стадии отжига. Среди образцов, ото-
жженных на ВТ4-стадии в Ar (рис. 3г), также наи-
большая интенсивность пика D1 получена при
увеличении длительности финальной стадии. Од-
нако в случае отжига в хлорсодержащей атмосфе-
ре ситуация изменилась (рис. 3е). В образцах се-
рии 3 наибольшая интенсивность пика D1 была
получена при увеличении длительности финаль-
ной стадии (образец 3–7), тогда как в образцах се-
рии 2 – при короткой (6 ч) стадии (образец 2–6).
Результаты ПЭМ-исследования образцов серии 3,

Рис. 6. Темнопольные ПЭМ-изображения образцов 3–2 (а, в) и 3–6 (б, г): а, б – поперечные срезы {110}; в, г – про-
дольные срезы (100).

(а) (б)

(г)(в) 100 нм 100 нм

200 нм 400 нм

g[
00

4]
g[004]

g<220>
g<220>

Рис. 7. ВРЭМ-изображения (TITAN 80-300) “чистой”
(а) и “загрязненной” кислородом (б) дислокацион-
ных петель Франка на поперечном срезе {110} в образ-
це 3–2.

(а)

(б) 3 нм
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прошедших финальный отжиг при температуре
1000°С, свидетельствуют также (как и в случае об-
разцов серии 2) об увеличении размеров петель
Франка и полных дислокационных петель, сег-
менты которых распространяются до поверхно-
сти образца, пересекая область чистого (без кис-
лородных преципитатов) слоя Si (рис. 6б, 6г).
Вместе с тем в пределах полосы дефектов наблю-
дается значительное снижение плотности сво-
бодных преципитатов в матрице Si, что указывает
на растворение части преципитатов и перенос
кислорода на структурные дефекты. Остаточные
свободные преципитаты также представляют со-
бой аморфное образование (рис. 8б).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Результаты работы свидетельствуют о том, что

наблюдаемое разнообразие спектров ДФЛ опре-
деляется главным образом взаимодействием дис-
локаций с кислородными преципитатами. Клю-
чевыми факторами такого взаимодействия явля-

ются концентрация преципитатов в матрице Si и
порядок их взаимодействия с дислокациями и
петлями Франка: расширение петель или распро-
странение дислокаций в насыщенной преципи-
татами матрице Si; одновременное протекание
процессов зарождения и роста структурных де-
фектов и преципитатов; растворение мелких пре-
ципитатов и диффузия кислорода на уже создан-
ные в Si структурные дефекты.

Взаимодействие кислородных преципитатов с
дефектами по первому механизму реализуется в
условиях относительно малой концентрации кис-
лорода (8 × 1017 см–3) в исходном монокристалли-
ческом Cz-Si в процессе финального отжига при
температуре 1000°С. Образование петель Франка
и трансформация их в полные дислокационные
петли (рис. 2) приводят к появлению в спектрах
D1-пика, более интенсивного в случае отжига в
хлорсодержащей атмосфере, поскольку при та-
ком отжиге процессы дефектообразования проте-
кают более интенсивно. Увеличение длительно-
сти отжига в хлорсодержащей атмосфере приво-
дит к двукратному увеличению интенсивности
D1-пика (рис. 1б) из-за увеличения плотности
дислокаций при той же концентрации кислород-
ных преципитатов. Увеличение концентрации
термодоноров (как прекурсоров кислородных
преципитатов) в матрице Si за счет увеличения
длительности отжига при 650°С приводит к уве-
личению интенсивности и уширению пика D2 не-
зависимо от атмосферы отжига на финальной
стадии, тогда как интенсивность пика D1 практи-
чески не меняется по сравнению с образцами 1–3
и 1–6 с номинальной схемой отжига 1000°С
(15 мин)/650°С (7 ч)/800°С (4 ч)/1000°С (6 ч).

В имплантированном Si с концентрацией кис-
лорода 5 × 1019 см–3, прошедшем многостадий-
ный отжиг с начальной ВТ1-стадией, реализуется
более сложное взаимодействие дислокаций с кис-
лородными преципитатами (по второму и третье-
му механизмам). Вследствие высокой концентра-
ции кислорода и точечных дефектов в импланти-
рованном материале первый короткий (15 мин)
отжиг при 1000°С сразу приводит к образованию
развитой системы протяженных дефектов, силь-
но декорированных кислородом. На этой стадии
на дефекты осаждается наибольшая часть атомов
кислорода из твердого раствора. И только в обла-
сти верхней и нижней границ полосы дефектов
формируются свободные кислородные преципи-
таты. В спектре ФЛ этого образца доминируют
линии D1 и D2 (рис. 3а). На следующей НТ2-ста-
дии достаточно длительного (7 ч) отжига при тем-
пературе 650°С продолжается распад твердого
раствора кислорода, приводящий к усилению де-
корирования дефектов кислородом в условиях,
когда система протяженных дефектов практиче-

Рис. 8. ВРЭМ-изображение (TITAN 80–300) кисло-
родного преципитата в имплантированном Si: а –
связанного с петлей Франка (выделен стрелками), от-
жиг при 800°С (образец 3–2); б – свободного, сохра-
нившегося в матрице Si после отжига в хлорсодержа-
щей атмосфере при 1000°С (образец 3–6).

(а)

(б) 4 нм

5 нм
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ски не изменяется. Следствием этого процесса
является погасание линий D1/D2.

В имплантированном Si, прошедшем много-
стадийный отжиг с начальной НТ2-стадией (се-
рия 3 образцов), реализуется иной смешанный
вариант взаимодействия дислокаций с кислород-
ными преципитатами. На следующей стадии
низкотемпературного отжига (800°С) в пределах
имплантированной области одновременно, но с
разной скоростью диффузии кислорода и меж-
узельных атомов, происходит рост преципитатов,
зарождение на них и дальнейший рост протяжен-
ных структурных дефектов. В результате все
структурные дефекты (петли Франка, дислокаци-
онные диполи и полные дислокационные петли)
также оказываются декорированными кислород-
ными преципитатами. Степень декорирования
этих дефектов оказывается настолько велика, что
в спектрах ФЛ пики D1 и D2 не наблюдаются.
Дальнейший отжиг этих образцов на ВТ4-стадии
при температуре 1000°С сопровождается раство-
рением преципитатов в матрице Si и диффузией
кислорода к дислокациям. Однако расширение
дислокационных петель, включая распростране-
ние их к поверхности, приводит к появлению
свободных от кислорода участков дислокаций.
В результате в спектрах ФЛ появляются интен-
сивные пики D1 и D2.

Справедливость утверждения, что появление
интенсивных пиков D1/D2 в спектрах ДФЛ связа-
но с образованием чистых (без кислорода) дисло-
каций или отрезков дислокаций, подтверждается
особенностями изменения интенсивности пика D1
в зависимости от условий проведения многоста-
дийного отжига. Так, при выполнении ВТ4-от-
жига в Ar наибольшая интенсивность пика D1 до-
стигается при увеличении длительности этой ста-
дии до 10 ч независимо от наличия или отсутствия
в общей схеме первой стадии отжига при темпе-
ратуре 1000°С (рис. 3б). Этот эффект объясняется
тем, что темп роста дислокационных петель в Ar
не столь велик, как в случае хлорсодержащей ат-
мосферы, и требуется больше времени для выхода
петель на чистые (без преципитатов) участки мат-
рицы Si. Проведение финальной стадии отжига в
хлорсодержащей атмосфере способствует более
быстрому росту дислокационных петель за счет
дополнительного потока собственных точечных
дефектов с поверхности пластины. Поэтому в об-
разце 2–6, в котором матрица Si в пределах поло-
сы дефектов практически свободна от преципи-
татов из-за ВТ1-отжига, достигается наибольшая
интенсивность пика D1 при 6 ч длительности
ВТ4-стадии. А при наличии большой плотности
свободных кислородных преципитатов в области
полосы дефектов (образец 3–7) наибольшая ин-
тенсивность пика D1 достигается при большей
(10 ч) длительности этой стадии (рис. 3д, 3е), что
также связано с преодолением дополнительных

препятствий для выхода дислокаций на чистые
участки матрицы. И, наоборот, увеличение кон-
центрации преципитатов в имплантированной
области за счет более длинной стадии отжига при
650°С (НТ2) приводит к существенному сниже-
нию интенсивности ДФЛ во всех образцах, т.е.
при всех схемах отжига.

Что касается собственного излучения кисло-
родных преципитатов, то удалось наблюдать пик
на длине волны 1476 нм в двух образцах имплан-
тированного Si на начальных стадиях отжига: ко-
роткого при температуре 1000°С (образец 2–0) и
длительного низкотемпературного отжига 650°C
(7 ч)/800°С (4 ч) (образец 3–2). Данное излучение
связано непосредственно со свободными аморф-
ными пластинчатыми преципитатами. Важно отме-
тить, что в обоих случаях одновременно наблюда-
лось гашение линий D1/D2 вследствие декорирова-
ния дислокаций кислородными преципитатами,
что явно способствовало выявлению слабого пи-
ка от кислородных преципитатов. Этот факт ука-
зывает на то, что в большинстве спектров ДФЛ
уширение пиков в области между линиями D1 и
D2 может быть связано с излучением кислород-
ных преципитатов.

Отметим, что в спектрах ФЛ всех исследован-
ных образцов отсутствуют пики D3/D4, характер-
ные для расщепленных скользящих дислокаций,
поскольку все протяженные дефекты в исследу-
емом материале призматического типа. Интен-
сивность D1-линии более чем в 5 раз выше в им-
плантированном кислородом Si по сравнению с
монокристаллическим Cz-Si при одинаковых
условиях термообработки образцов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Для уточнения роли кислородных преципита-
тов в формировании спектров ДФЛ в Si выполне-
но комплексное исследование структуры и люми-
несцентных свойств имплантированных ионами
кислорода образцов Cz-Si, подвергнутых много-
стадийному термическому отжигу. С помощью
методов ФЛ и ПЭМ прослежена эволюция спек-
тров ФЛ, а также кислородных преципитатов и
структурных дефектов на каждой стадии отжига.

В результате исследования установлено, что
структура спектров ФЛ образцов, прошедших
сложную термообработку при различных сочета-
ниях температуры, длительности и атмосферы от-
жига на разных стадиях, определяется особенно-
стями взаимодействия дислокаций с кислородны-
ми преципитатами. Декорирование дислокаций
кислородными преципитатами приводит к сниже-
нию интенсивности линий D1 и D2, вплоть до
полного их погасания по мере развития процесса
декорирования. Интенсивная линия D1 связана с
чистыми (без кислородных преципитатов) дисло-
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кациями. Кислородные преципитаты, декориру-
ющие дислокации, не проявляют собственной
люминесценции. Излучение на длине волны
1476 нм связано со свободными, не взаимодей-
ствующими с дислокациями, аморфными кисло-
родными преципитатами.

Электронно-микроскопические исследования
выполнены на оборудовании ЦКП “Нанострук-
туры” ИФП СО РАН.
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В результате облучения in situ в высокоразрешающем электронном микроскопе, моделирования и
расчета изображений показано, что встраивание собственных межузельных атомов в область растя-
жения ядра любой дислокации сопровождается их упорядочением в виде “кластероподобных”
{111}-, {001}- и {113}-дефектов, обеспечивающих релаксацию ядра. Это впервые позволило визуали-
зировать структуру ядра недиссоциированной 60°-ной дислокации двух типов – скользящей  и
сидячей , сосуществующих при пластической деформации Si. Показано, что встраивание меж-
узельных атомов в ядро дислокаций коррелирует с ростом только линии D2 в спектре фотолюминес-
ценции, а полные сидячие дислокации a/2110 с ядром, состоящим из спаренных 5/7-звенных
атомных колец без оборванных связей, отвечают за появление линии D1. Такое универсальное ядро
возникает при слиянии двух -дислокаций в процессе их скольжения в пересекающихся
плоскостях {111}, переходе  →  и трансформации дислокации Франка в полную.

DOI: 10.31857/S0023476121040068

ВВЕДЕНИЕ

Фотолюминесценция (ФЛ) дислокаций в Si,
обусловленная излучательной рекомбинацией
электронов и дырок на дислокационных центрах
[1], несмотря на многолетние исследования,
остается плохо понятой из-за многообразия дис-
локаций и их трансформаций, затрудняющих
установление корреляций между структурой дис-
локаций и ФЛ. Это явление было открыто в 1976 г.
Н.А. Дроздовым и соавт. в пластически деформи-
рованном Si с помощью ФЛ-спектроскопии [2]. В
ФЛ-спектре Si были обнаружены четыре полосы
излучения, названные по положению их макси-
мумов линиями D1 (0.812), D2 (0.875), D3 (0.937) и
D4 (1.00 эВ). Практический интерес к ФЛ дисло-
каций связан с возможностью ее использования
для создания Si-светодиодов, излучающих в диа-
пазоне ∼1.5–1.6 мкм (0.812 эВ) [3], которые могут
быть интегрированы в технологию КМОП (ком-
плементарная структура металл–оксид–полу-
проводник) [4].

Из четырех линий, обнаруженных в пластиче-
ски деформированном Si, природа линий D3/D4
считается установленной и связанной с диссоци-
ацией скользящих 60°-ных дислокаций [5–7].
Однако природа линий D1/D2 вызывает вопросы,
поскольку их появление не зависит от способа

введения дислокаций [1–5, 8, 9], хотя структура и
механизмы образования дислокаций принципи-
ально отличаются. Так, дислокации, введенные
ионной имплантацией и отжигом, являются си-
дячими и не могут диссоциировать. Поэтому в
спектрах ФЛ наблюдаются только линии D1/D2 [9].

При пластической деформации Si структура
60°-ных дислокаций различается в зависимости
от скольжения в “перетасованном” наборе плос-
костей {111} (между бислоями) и “скользящем”
наборе (внутри бислоя) [10]. В первом случае
скольжение осуществляется посредством недис-
социированных дислокаций перетасованного на-
бора – , а во втором – с помощью диссоции-
рованных дислокаций . Cкольжение -
дислокаций связано с кинетическими ограниче-
ниям для движения кинков (перегибов) частич-
ных дислокаций Шокли и поэтому реализуется
при повышенных температурах [7]. В [11] показа-
но, что предположительно -дислокации, вве-
денные в Si при комнатной температуре, оптиче-
ски неактивны. Однако их отжиг приводит к по-
явлению спектра ФЛ со всеми линиями D1–D4
[12]. Это указывает на переход дислокаций из пе-
ретасованного в скользящий набор (  → ) и
их диссоциацию (  → ). Как предполага-
лось в [13], для этого необходима эмиссия атома

°sh60
°gl60

°sh60
°sh60 °gl60

°sh60
°dis60 °dis60

°sh60

°sh60 °gl60
°gl60 °dis60

УДК 548.4:628.9.037

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА
КРИСТАЛЛОВ



КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

ТРАНСФОРМАЦИИ СТРУКТУРЫ ЯДРА ДИСЛОКАЦИЙ 599

из ядра , обеспечивающая его “переползание”
в скользящий набор плоскостей {111}. Согласно
[13], ядро  должно состоять из восьмизвенного
кольца с одной оборванной связью, а ядро  –
из сдвоенных 5/7-звенных атомных колец (ядро
5/7). С помощью отжигов in situ -дислокаций
в электронном микроскопе при использовании
слабого пучка показано, что их диссоциация реа-
лизуется локально, преимущественно на криво-
линейных участках дислокаций [14]. Большая
часть дислокационной линии остается недиссо-
циированной. Поэтому факт появления линий
D1/D2 после отжига -дислокаций, скользя-
щих по одной системе плоскостей {111} [12], ука-
зывает на существование участков дислокаций

, которые из-за кинетических ограничений [7,
15] избегают диссоциации и становятся оптически
активными. Расчеты из первых принципов для ал-
мазной решетки предполагают высокую стабиль-
ность ядра -дислокации за счет реконструкции
атомных связей вдоль дислокационной линии [16].

Применение высокоразрешающей электрон-
ной микроскопии (ВРЭМ) для анализа структуры
дислокаций в релаксированных полупроводни-
ковых гетеросистемах обнаруживает два типа си-
дячей 90°-ной дислокации Ломера со структурой
ядра 5/7-звенного (Lsh) и одиночного восьми-
звенного кольца (Lgl) с двумя оборванными свя-
зями [17, 18]. Эта дислокация, как известно, возни-
кает за счет взаимодействия двух 60°-ных дислока-
ций, скользящих в пересекающихся плоскостях
{111} [19]. Поэтому существование двух типов дис-
локации Ломера, Lsh и Lgl, косвенно подтверждает
наличие двух типов 60°-ной дислокации –  и

. Однако экспериментально существование
-дислокации не подтверждено. Более того, со-

гласно расчетам ab initio [20], для 60°-ной дисло-
кации существуют четыре возможные конфигу-
рации ядра: S1, S2, S3 и G, принадлежащие пере-
тасованному (S) и скользящему (G) наборам. Из
этих четырех конфигураций лишь самое метаста-
бильное ядро S1, соответствующее ядру ,
предложенному в [13], является подвижным в Si.
Остальные три ядра – S2, S3 и G – сидячие, причем
самый стабильный – G-тип со структурой ядра,
соответствующей .

С учетом такого патологического разнообра-
зия дислокаций в Si [10], сосуществующих в кри-
сталле, задача выявления природы линий D1/D2
кажется нерешаемой. Кроме того, из расчетов ab
initio следует, что эти линии могут быть связаны с
кластерами собственных межузельных атомов (Is)
в ядре дислокаций, состоящими из трех (I3) и че-
тырех (I4) атомов [21, 22]. I3 соответствует корот-
кой цепочке 110 из трех атомов, а I4 – плоскому
кластеру, лежащему в плоскости {001}. Впервые
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встраивание отдельных, не связанных между со-
бой цепочек 110 Is в растянутую часть ядра дис-
локаций Франка в плоскости {111} с упорядоче-
нием (2 × 1) за счет реконструкции связей наблю-
далось при облучении in situ методом ВРЭМ [23].
Такой дефект, названный {111}-дефектом, в сече-
нии (110) характеризуется последовательностью
сдвоенных пятизвенных и одиночных восьми-
звенных атомных колец. Показано, что образова-
ние {111}-дефекта в ядре дислокации обеспечива-
ет его релаксацию, так что вектор Бюргерса
уменьшается от a/3111 до a/8111. Фактически
каждая цепочка Is в (2 × 1) структуре визуализиру-
ется на ВРЭМ-изображении [110] как “I3-кла-
стер”, формирующий сдвоенные пятизвенные
кольца [21, 22]. Для сохранения валентности ато-
мы вдоль цепочки Is попарно связаны, как в I3-
кластере, а их число определяется временем облу-
чения [23]. Возможность использования облуче-
ния in situ методом ВРЭМ для решения проблемы
линий D1/D2 продемонстрирована в [24], где
связь D2-линии с упорядочением Is в ядре 
дислокаций получила подтверждение. Это позво-
лило визуализировать структуру ядра , состо-
ящего из восьмизвенного кольца с оборванной
связью. Однако вопрос визуализации -дисло-
кации при пластической деформации и ее воз-
можный вклад в D1-линию остался открытым.

Цель настоящей работы – поиск универсаль-
ного дислокационного ядра в Si, способного объ-
яснить появление линии D1 в спектрах ФЛ неза-
висимо от способа введения дислокаций.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для создания дислокационных петель Франка
и полных дислокаций применяли имплантацию
ионов Si+, B+, O+ с энергией 30–50 кэВ (доза 4 ×
× 1014 и 1016 см–2) с последующим отжигом при
T = 900–1000°С. Скользящие дислокации в крем-
нии, полученном методом зонной плавки (Fz–Si),
были введены с помощью пластической дефор-
мации при срыве роста кристалла (реализация
термошока). Их плотность составляла 106–108 см–2.
ВРЭМ-анализ и облучение in situ электронами
проведены в микроскопе JEM4000EX c энергией
400 кэВ при комнатной температуре и плотности
потока электронов ∼1020 см–2 c–1. Соответствую-
щие спектры ФЛ в Fz-Si были получены до и
после облучения поверхности образца площадью
~1 см2 внешней электронной пушкой с энергией
350 кэВ, доза ∼1020 см–2. Коммерческая програм-
ма HyperChem-8.0 и программа MUSLI [25] ис-
пользованы для создания релаксированных моде-
лей и расчета ВРЭМ-изображений дислокаций в
ячейке размером 102 × 102 × 112 Å. ФЛ возбуждали
Ar+-лазером на длине волны λ = 488 нм и регистри-
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ровали при температуре образца 4.2 K с помощью
Ge p-i-n-фотодиода EI-L.

Структура и фотолюминесценция скользящих
60°-ных дислокаций. На рис. 1а представлено
ПЭМ-изображение 60°-ной дислокации в Fz-Si,
полученное в слабом пучке, которое демонстри-
рует отсутствие ее диссоциации. ВРЭМ-изобра-
жение такой дислокации в сечении (110) показано
на рис. 1б. Контур Бюргерса, построенный по
изображению, дает вектор b = a/2110, лежащий в
плоскости {111} и соответствующий скользящей
60°-ной дислокации. Ее теоретическое ВРЭМ-
изображение показано на вставке рис. 1б. Для
расчета изображения использована модель дис-
локации  (рис. 2а), предложенная в [13]. Из
сравнения экспериментального и расчетного ВРЭМ-
изображений следует их хорошее соответствие
друг другу, что предполагает адекватность ис-
пользуемой модели. Однако построить структуру
ядра -дислокации по ВРЭМ-изображению
невозможно, и она может быть другой.

Чтобы понять, можно ли различить два типа
ядра недиссоциированной 60°-ной дислокации, в
дополнение к существующей модели  была
создана модель  и проведен сравнительный
анализ их расчетных ВРЭМ-изображений (рис. 2).
ВРЭМ-изображения были получены при двух де-
фокусировках – оптимальной, по Шерцеру, и
вдали от нее при толщине кристалла 6.2 нм, когда
структура ядер  и  прямо проецируется на
плоскость изображения (110) (атомные колонки
темные). Можно видеть, что небольшие различия
в изображениях ядер  и  наблюдаются
только в оптимальных условиях (рис. 2б и 2д).
Эти различия исчезают вдали от дефокусировки
по Шерцеру из-за инверсии изображений (рис. 2в,
2е). Это означает, что экспериментально разли-
чить - и -дислокации достаточно трудно.

Другие возможности для анализа структуры
ядер - и -дислокаций открываются при ис-
пользовании ВРЭМ-облучения in situ (рис. 1в, 1г).
В этом случае ВРЭМ-изображения демонстриру-
ют образование всех известных упорядоченных
структур Is в плоскостях {111}, {001} и {113} [23, 26,
27] в растянутой части ядра наблюдаемых 60°-ных
дислокаций. Эти дефекты, как известно, возни-
кают в Si и в отсутствие дислокаций при облуче-
нии электронами и легкими ионами вплоть до Т ∼
∼ 700°С [26]. Очевидно, что деформационное по-
ле ядра дислокаций служит центром зарождения
метастабильных форм Is. Из-за наличия кинети-
ческих ограничений для встраивания межузель-
ных атомов в узловое положение в экстраплоско-
сти дислокаций, заканчивающиеся в ядре [28],
межузельные атомы могут лишь накапливаться в
области ядра дислокаций при Т ∼ 20°С. Два типа
метастабильных дефектов, {111} и {001}, отражают
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факт наличия этих полуплоскостей в ядре 60°-ной
дислокации. Образование {113}-дефектов носит бо-
лее сложный характер, связанный с совместной
кластеризацией вакансий и межузельных атомов
[29–31]. Спектры ФЛ после облучения внешней
электронной пушкой демонстрируют возрастание
только D2-линии, тогда как интенсивность D1-ли-
нии не изменяется (рис. 1д, сплошная линия 2). Это
подтверждает прямую связь возникновения упо-
рядоченных кластеров собственных межузельных
атомов в ядре дислокаций и появления D2-линии.

Встраивание Is в ядро обеспечивает не только
его релаксацию, но и визуализацию – возмож-
ность построить структуру ядра поверх ВРЭМ-
изображения. На рис. 3 представлены экспери-
ментальные и расчетное ВРЭМ-изображения
(001)-дефекта, возникающего вблизи ядра 60°-
ной дислокации, вместе с его моделью, построен-
ной по экспериментальному изображению. Хотя
в эксперименте структура (001)-дефекта не дости-
гает равновесного состояния за короткое время
облучения в отличие от используемой для расчета
изображения релаксированной модели экспери-
ментальное изображение хорошо согласуется с
расчетным. На рис. 3б отчетливо видно, что ядро
60°-ной дислокации состоит из восьмизвенного
кольца, соответствующего ядру -дислокации.
Множественные Is в виде плоских I4-кластеров,
лежащих в плоскости (001), упорядочиваются
вблизи ядра и создают сверхструктуру (2 × 1).
Каждый I4-кластер на ВРЭМ-изображении пред-
ставлен парой атомов, связанных с матрицей
двойными пятизвенными кольцами. Связи меж-
ду парами атомов в соседних слоях на ВРЭМ-
изображении [110] не отображаются. Такая кон-
фигурация кластера полностью соответствует ab
initio-расчетам [21, 22]. Молекулярно-динамиче-
ские расчеты показывают, что {001}-дефекты мо-
гут возникать как при растяжении кристалла, так
и в отсутствие деформаций [32].

Подобное упорядочение (2 × 1) межузельных
атомов можно видеть на рис. 4 для {111}-дефекта,
присоединенного к ядру другой 60°-ной дислока-
ции, с той лишь разницей, что здесь межузельные
атомы формируют цепочки 110 (аналогичные
цепочке атомов в I3-кластере [21, 22]). Вдоль
длинной сплошной цепочки пары атомов связы-
ваются между собой, формируя четырехатомные
кластеры, которые на ВРЭМ-изображении не
отображаются. Контур Бюргерса, построенный
по ВРЭМ-изображению дислокации, показыва-
ет, что она является скользящей (рис. 4б), по-
скольку ее вектор Бюргерса лежит в плоскости
{111}. Однако модель, нарисованная по изображе-
нию, обнаруживает ядро 5/7, которое соответ-
ствует -дислокации [16]. Это подтверждает,
что присоединение межузельных атомов к ядру
дислокации способствует его релаксации и ВР-

°sh60
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ЭМ-визуализации. Тот факт, что дислокации 
и  сосуществуют в пластически деформиро-
ванном Si, позволяет заключить, что линия D1
может быть связана как с 90°-ной дислокацией
Ломера Lsh, возникающей при слиянии -дис-
локаций в процессе их скольжения, так и с самой
дислокацией , поскольку обе они характери-
зуются ядром 5/7 с реконструкцией связей в ядре

 вдоль дислокации.

°sh60
°gl60

°sh60

°gl60

°gl60

Структура и фотолюминесценция дислокаций в
ионно-имплантированном Si. Образование и рост
дислокационных петель Франка межузельного
типа в Si при имплантации ионов хорошо иссле-
дованы [26]. Эти петли являются высокотемпера-
турной формой скоплений межузельных атомов в
плоскостях {111}, структура которых соответству-
ет 90°-ным сидячим дислокациям с вектором
Бюргерса a/3111 ( ). Встраивание межузель-
ных атомов в двойниковой конфигурации обес-

°fr90

Рис. 1. ПЭМ-изображение (а), полученное в слабом пучке, и ВРЭМ-изображения в сечении (110) 60°-ной дислокации
в Fz-Si до (б) и после (в, г) кратковременного (∼1–2 мин) электронного облучения in situ в микроскопе JEM-4000EX
при комнатной температуре. На вставке – расчетное ВРЭМ-изображение -дислокации (толщина кристалла
9.3 нм, величина дефокусировки –45 нм). Ромб из белых линий (б) очерчивает контур Бюргерса, дислокации, а
стрелки (в, г) указывают на положение ядра дислокаций. Спектры ФЛ Fz-Si (д) до (1) и после (2) электронного облу-
чения внешней импульсной пушкой.
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печивает появление дефекта упаковки в плоско-
сти -петли. При достижении определенного
размера -петля теряет стабильность и транс-
формируется в полную призматическую петлю с
вектором Бюргерса a/2110 [33]. Этот процесс,
как известно, связан со скольжением двух дисло-
каций Шокли в плоскости петли [34]. Однако
структуру возникающих при имплантации пол-
ных дислокаций никогда не исследовали. Увели-
чение их доли в имплантированном Si сопровож-
дается ростом интенсивности D1-линии [9].

На рис. 5а, 5б показаны соответственно темно-
польное ПЭМ- и ВРЭМ-изображения петель
Франка в Si, введенных имплантацией ионов Si+

(доза 4 × 1014 см–2) и отжигом при T = 1000°C. Как
видно на ВРЭМ-изображении, вблизи ядра 
сразу возникает {111}-дефект, аналогичный тако-
му же вблизи ядра  (рис. 1г). Спектр ФЛ образ-
ца, показанный на рис. 5в, демонстрирует слабую
оптическую активность -дислокаций.

В Si, имплантированном ионами B+ и O+ (доза
1 × 1016 см–2) после отжига при T = 900–1000°C,
наблюдается смесь -петель и полных петель, а
также длинных дислокационных диполей (рис. 6а,
6б). Эти диполи формируются в результате транс-
формации {113}-дефектов при превышении тем-
пературы их стабильности Т ∼ 700°С [26]. На ВР-
ЭМ-изображении -дислокации в Si, введен-
ной имплантацией ионов O+ и отжигом при
1000°C (рис. 6в), обнаруживается небольшой
{111}-дефект вблизи ее ядра. Это изображение по-
лучено в микроскопе JEM-2010FX при ускоряю-
щем напряжении 200 кВ, исключающем генера-

°fr90
°fr90

°fr90

°gl60

°fr90

°fr90
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Рис. 2. Структурные модели и расчетные ВРЭМ-
изображения в сечении (110) -дислокации (a, б, в)
и -дислокации (г, д, е). Параметры расчета: тол-
щина образца 6.2 нм, ускоряющее напряжение 400 кВ,
коэффициент сферической аберрации 1 мм, дефоку-
сировка –36 нм (б, д) и –103 нм (в, е). Линиями обо-
значены конфигурации ядер  и .

(г) (е)(д)

(а) (в)(б)
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Рис. 3. Экспериментальные (a, б) и расчетное (в) ВР-
ЭМ-изображения (001)-дефекта, присоединенного к
ядру , вместе с моделью, построенной по изобра-
жению (б). Параметры расчета: дефокусировка –40 нм,
толщина кристалла 6.2 нм. Стрелки слева направо
указывают на ядро , полный I4-кластер и дефект
реконструкции в плоскости (001) дефекта соответ-
ственно.
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Рис. 4. Экспериментальные ВРЭМ-изображения
-дислокации с присоединенным к его ядру {111}-

дефектом (а) и модель, построенная по изображе-
нию (б). Контур Бюргерса дислокации и положения
Is-цепочек (I3-кластеров) в плоскости {111}-дефекта
обозначены ромбом и стрелкой соответственно.
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цию точечных дефектов в микроскопе при ком-
натной температуре [35]. Это означает, что {111}-
дефект образовался непосредственно при отжиге
Si. Среди различных метастабильных форм Is
{111}-дефект является самым стабильным; его
энергия не превышает ∼0.3 эВ/атом [23], тогда
как для {113}-дефекта энергия составляет
∼1 эВ/атом [26]. Поэтому {111}-дефекты в ионно-
имплантированном Si должны вносить основной
вклад в линию D2 (рис. 6д).

ПЭМ- и ФЛ-анализ показывают, что транс-
формация -петель в полные сопровождается
ростом интенсивности линии D1 (рис. 6д). Из
сравнения рис. 6д и 5в следует, что интенсив-
ность D1-линии, соответствующая смеси полных
петель и диполей, в 40 раз превышает интенсив-
ность линии, обусловленной -петлями в Si,
имплантированном ионами Si+. Более того, при
имплантации B+ и отжиге при T = 900°C, когда в Si
наблюдаются исключительно -петли (рис. 6а),
ФЛ полностью отсутствует (рис. 6д, кривая 3).
Это указывает на то, что -дислокации оптиче-
ски неактивны.

На рис. 6г представлено ВРЭМ-изображение
полной дислокации в Si, которое характеризуется
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°fr90
Рис. 5. ПЭМ-изображение (а) и ВРЭМ-изображение
в сечении (110) (б) дислокаций Франка, введенных в
Si имплантацией ионов Si+ и отжигом при 1000°C.
Спектр ФЛ образца (Т = 5 K) (в).
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ной дислокации (г), введенных имплантацией ионов B+ и O+ при 900°C (а) и 1000°C (б, в, г). На вставках – компью-
терные модели -дислокации и полной дислокации соответственно. Вставка справа (г) – увеличенное ВРЭМ-изоб-
ражение ядра полной дислокации. Спектры ФЛ (д) в Si, имплантированном ионами O+ (1, 2) и B+ (3) (доза 1016 см–2)
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наличием сильных деформаций вокруг ядра. На
увеличенном ВРЭМ-изображении области ядра
(рис. 6г, вставка справа) можно видеть две экс-
траплоскости {111}, заканчивающиеся в ядре, ко-
торые при замыкании связей образуют ядро 5/7,
соответствующее структуре 90°-ной дислокации
Ломера Lsh. Контур Бюргерса, построенный во-
круг дислокации, подтверждает, что ее вектор
Бюргерса b не лежит в плоскости {111} и соответ-
ствует Lsh.

Модель полной дислокации, возникающей
после трансформации -дислокации, пред-
ставлена на вставке рис. 6г. Для моделирования
этого процесса была использована программа
HyperChem-8.0. Реализация скольжения двух ча-
стичных дислокаций Шокли в плоскости -
петли (рис. 6в) выше и ниже внедренного слоя
межузельных атомов в двойниковой конфигура-
ции действительно приводит к образованию ядра
5/7, соответствующего структуре Lsh. Ядро модели
также демонстрирует значительные деформации,
не позволяющие дать четкую двумерную проек-
цию.

Из сравнения моделей  и Lsh (рис. 6в и 6г,
вставки) видно, что оба ядра состоят из 5/7-звенных
атомных колец, однако только Lsh дает D1-линию в
спектрах ФЛ (рис. 6д). Основное различие между
ними заключается в том, что две одинаковые “ал-
мазные” экстраплоскости {111} заканчиваются в
ядре Lsh, тогда как в ядре  одна из них является
дефектом упаковки. Наличие дефекта упаковки в
ядре -дислокации, как показано многомас-
штабными ab initio-расчетами [36], приводит к
исчезновению ее оптической активности за счет
смещения дислокационного уровня на край зоны
проводимости в Si. Для Lsh-дислокации в запре-
щенной зоне Si возникает уровень ∼0.2 эВ.

Наблюдаемое в спектре ФЛ расщепление ли-
нии D1 между 0.812 и 0.830 эВ (рис. 6д, кривая 2)
связано с образованием оксидных преципитатов
высокой плотности (∼1011 см–2) в Si, имплантиро-
ванном высокой дозой ионов O+. Аналогичная
особенность ФЛ, обусловленная преципитатами
кислорода, наблюдалась в [37].

Таким образом, на основе детального анализа
структуры дислокаций в ионно-имплантирован-
ном Si и их ФЛ однозначно установлено, что пол-
ные дислокации, обладающие структурой ядра
Lsh (5/7) без оборванных связей, отвечают за по-
явление D1-линии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенных исследований под-

тверждено существование -дислокации со
структурой ядра 5/7 в пластически деформиро-
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gl60

ванном Si. Это позволяет сформулировать кон-
цепцию универсальной конфигурации ядра дис-
локаций в виде спаренных 5/7-звенных атомных
колец без оборванных связей для объяснения по-
явления линии D1 в спектре ФЛ независимо от
способа введения дислокаций. Такое ядро возни-
кает при слиянии двух -дислокаций в процес-
се их скольжения в пересекающихся плоскостях
{111}, переходе  →  и трансформации дис-
локации Франка в полную. Тот факт, что упоря-
дочение межузельных атомов наблюдается вбли-
зи ядра любой дислокации независимо от ее оп-
тической активности, указывает на отсутствие
связи линий D1 и D2.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (проект № 19-72-
30023) с использованием оборудования ЦКП
“Наноструктуры” Института физики полупро-
водников им. А.В. Ржанова.
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Представлены результаты структурных исследований нитевидных нанокристаллов GaN, содержа-
щих винтовые дислокации. Обнаружено, что длина вектора Бюргерса дислокаций может достигать
значения 5 нм, т.е. многократно превышать параметр ячейки c нитрида галлия. Образование таких
дислокаций в некоторых случаях приводит к появлению упорядоченной последовательности ба-
зальных дефектов упаковки с периодом 1.3–3.9 нм.
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ВВЕДЕНИЕ
Винтовые дислокации являются одним из ха-

рактерных видов протяженных дефектов, возни-
кающих при гетероэпитаксии нитрида галлия.
Особенностью винтовых дислокаций в нитевид-
ных нанокристаллах (ННК) является наличие по-
ложения устойчивого равновесия линии дисло-
кации вдоль центральной оси кристалла. При
этом энергия структуры с дислокацией очевидно
выше в сравнении с бездефектной, что, например,
приводит к отсутствию краевых дислокаций, кото-
рые эффективно покидают объем нанокристалла в
силу близости свободной поверхности. Устойчи-
вость винтовых дислокаций в ННК обусловлена
тем, что под воздействием возникающих полей на-
пряжений возникает кручение кристалла вдоль его
оси, так называемое “кручение Эшелби” (рис. 1),
которое делает смещение дислокации из центра
кристалла энергетически невыгодным [1].

Величина самого кручения α [рад/м] описыва-
ется выражением

(1)

где b – модуль вектора Бюргерса дислокации, S –
площадь поперечного сечения ННК. При этом
форма сечения слабо влияет на величину круче-
ния, например разница в случае гексагонального
или круглого сечения составляет ∼1.5% [2]. Отме-
тим, что величина кручения зависит только от
геометрических характеристик структуры и не за-
висит от упругих свойств материала.

α = ,b
S

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В настоящей работе представлены результаты

исследования винтовых дислокаций в ННК нит-
рида галлия, выращенных по технологии пар–
жидкость–кристалл с помощью метода осажде-
ния металлоорганических соединений из газооб-
разной фазы (MOCVD) [3]. Ось ННК совпадает с
направлением [0001], огранка выполнена плоско-
стями типа . В этом случае особенностью
метода роста являлось формирование специаль-
ного шероховатого буферного слоя титана, след-
ствием чего явилась высокая частота наличия
винтовых дислокаций в данных ННК.

Структурные исследования проводили мето-
дом просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ) с использование микроскопа Jeol JEM-2100F
(ускоряющее напряжение 200 кВ, разрешение по
точкам 0.19 нм).

{ }1 100

УДК 548.74

РЕАЛЬНАЯ СТРУКТУРА
КРИСТАЛЛОВ

Рис. 1. Кручение Эшелби в ННК с осевой винтовой
дислокацией.

S

b
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Винтовая дислокация в ННК проявляется не
только на изображениях, полученных в режиме
дифракционного контраста, но и в виде кручения
кристалла, приводящего к соответствующим за-
кономерным изменениям картин электронной
дифракции [4], включая равномерное движение
линий Кикучи в поперечном направлении при
движении вдоль оси ННК. Также наблюдается
последовательное чередование участков, ориен-
тированных осями зон типа  и  вдоль
электронного пучка (рис. 2).

Согласно формуле (1) произведение αS долж-
но соответствовать модулю вектора Бюргерса b
винтовой дислокации. Кручение α может быть
определено по расстоянию между соседними
участками ННК, ориентированными некоторы-
ми осями зон структуры нитрида галлия, опреде-
ляемыми по картинам электронной дифракции.
Например, угол между ближайшими друг к другу
направлениями типа  и  составляет
30° = π/6 рад; если расстояние между участками
ННК, ориентированными данными направлени-
ями параллельно электронному пучку, составляет L,
то кручение будет равно α = π/(6L). Площадь се-
чения может быть определена по наблюдаемой на
электронно-микроскопическом снимке ширине

1 100 2 1 10

1 100 2 1 10

ННК d по формуле  для случая наблю-

дения оси зоны типа  или  для слу-

чая оси зоны  с учетом того, что данные
ННК огранены плоскостями типа  (рис. 3).

Измерения, основанные на наблюдаемом кру-
чении Эшелби, показали, что модуль вектора
Бюргерса винтовых дислокаций в исследованных
ННК принимает значения в диапазоне 1–5 нм,
т.е. существенно превышает параметр c элемен-
тарной ячейки кристаллической решетки нитри-
да галлия, составляющий 0.52 нм.

Примечательно, что некоторые из исследован-
ных ННК демонстрируют особый вид структуры
с периодической последовательностью дефектов
упаковки в базовой плоскости (0001). Обнаруже-
ны структуры с периодом следования дефектов упа-
ковки 5, 7 8, 9, 11, 12, 13, 15 монослоев GaN(0001). На
рис. 4 представлены примеры изображений и кар-
тин электронной дифракции таких ННК.

Подтверждением того, что такая структура
возникает вследствие особого значения вектора
Бюргерса винтовой дислокации, является соот-
ношение наблюдаемого периода следования де-
фектов упаковки LSF и длины вектора Бюргерса,
измеренного по кручению Эшелби, как представ-
лено на рис. 5. Также в левой части рисунка при-
ведены данные для ННК, в которых дефекты упа-
ковки отсутствуют.

Таким образом, наблюдается сильное соответ-
ствие между периодом следования дефектов упа-
ковки и длинами векторов Бюргерса винтовых
дислокаций, что дополнительно подтверждает
достоверность полученных аномально высоких
значений последних. Как видно из рис. 5, стати-
стический разброс измерений вектора Бюргерса
достаточно велик и не позволяет определить его с
точностью до монослоя. Тем не менее можно
предположить, что основным механизмом воз-
никновения периодических дефектов упаковки
является образование частичных винтовых дис-
локаций с полуцелым вектором Бюргерса, рав-

= 23 3
8

S d

1 100 = 23
2

S d

2 1 10
{ }1 100

Рис. 2. Нитевидные нанокристаллы с винтовой дис-
локацией: a – темнопольное изображение ННК в
действующем отражении 0002; б – светлопольное
изображение ННК, более темные участки соответ-
ствуют ориентациям кристаллической структуры
осями зон с малыми индексами параллельно элек-
тронному пучку; в, г – картины электронной дифрак-
ции от соответствующих участков ННК.
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Рис. 3. Схема, показывающая различие в наблюдае-
мых толщинах d ННК в зависимости от его локальной
ориентации.
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ным (n + 1/2)c. В этом случае в ходе роста ННК
винтовое движение соответствующей ступени,
содержащей нечетное количество монослоев
GaN, приводит к образованию дефекта упаковки
типа I1 с вектором смещения, равным  [5, 6],
через каждые 2n + 1 монослоя, как показано на
рис. 6. Вектор Бюргерса, равный nc, т.е. случай
ступени роста, содержащей четное количество
монослоев, не должен непосредственно приво-
дить к образованию таких особенностей, что пре-
имущественно и наблюдается. Однако обнару-
женное редкое образование последовательностей
дефектов упаковки с периодом, равным четному
количеству монослоев, может быть связано с об-
разованием дефектов упаковки типа I2, характе-
ризующихся вектором смещения , лежа-
щим в плоскости роста. Такие дефекты могут воз-
никать как следствие сдвиговых напряжений,

1/6[2203]

1/3[1 100]

ассоциированных с кручением Эшелби, при по-
слеростовом охлаждении ННК [7] или в результа-
те исходного наличия краевой компоненты, при-
водящей к появлению относительного латераль-
ного смещения, которое затем неизбежно
периодически воспроизводится в ходе роста.

Образование наблюдаемых “супердислока-
ций” возможно в результате агрегации несколь-
ких простых винтовых дислокаций, образовав-
шихся в пределах зародыша ННК на начальных
этапах роста, на оси ННК, так как из-за кручения
Эшелби возникает область, в пределах которой на
винтовую дислокацию действует сила, направ-
ленная в сторону центра ННК. Радиус этой обла-
сти равен 0.54 радиуса ННК, т.е. в рассматривае-
мом случае составляет величину ~50 нм. При
этом наличие множества винтовых дислокаций в
данной области возможно при их плотности на
начальных этапах роста ∼1011–1012 см–2, что, в
свою очередь, может не иметь места. С другой

Рис. 4. Различные ННК с периодическими дефекта-
ми упаковки: a – изображение высокого разрешения
структуры ННК с периодом следования дефектов
упаковки семь монослоев; б – картина электронной
дифракции от данного ННК; в, г – изображение и
картина электронной дифракции ННК с периодом
следования пять монослоев; д, е – изображение и
картина электронной дифракции ННК с периодом
следования 15 монослоев.

20 нм

20 нм

2 нм

[1120]*
–

[1120]*
–
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–

(а) (б)
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Рис. 5. Соотношение вектора Бюргерса и периода де-
фектов упаковки LSF в монослоях GaN(0001). В точке
нулевого периода приведены данные для ННК без де-
фектов упаковки.
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Рис. 6. Схема возникновения периодической после-
довательности дефектов упаковки (SF) в случае ча-
стичной винтовой дислокации c модулем вектора
Бюргерса b = 5(c/2).
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стороны, образование дислокаций такого типа
может быть обусловлено сравнительно высокой
шероховатостью поверхности буферного слоя, на
котором осуществляется рост ННК, что, вероят-
но, может приводить к непосредственному обра-
зованию многослойных зерен винтовой формы
вблизи локальных резких перепадов высот вели-
чиной 1–5 нм в результате того, что ростовая по-
верхность не может из-за этого сохранить свою
непрерывность.

Таким образом, механизм роста ННК опреде-
ляется винтовыми дислокациями подобно анало-
гичным примерам [8, 9] с тем отличием, что зна-
чения модулей вектора Бюргерса сравнительно
велики. При этом значительный интерес пред-
ставляет отсутствие полых трубок вдоль линии
дислокаций, радиус которых теоретически дол-
жен достигать в данном случае единиц и даже де-
сятков нанометров [10, 11].

Широкий диапазон возможных значений b
винтовых дислокаций определяет разброс высот
соответствующих ступеней на ростовой грани,
что, вероятно, приводит к значительному разли-
чию скоростей роста и объясняет значительный
разброс длин, а также высокие скорости роста
ННК. Причем обнаруженные аномальные значе-
ния вектора Бюргерса винтовых дислокаций поз-
воляют предположить возможность существова-
ния аналогичных дислокаций с b  c в тонких
пленках или объемных кристаллах GaN, а равно и
в других III-нитридных структурах, особенно в
случае роста, основанного на образовании трех-
мерных островков на начальных этапах. При этом
наличие винтовых дислокаций с вектором Бюр-
герса, многократно превосходящим вектор [0001],
может быть ответственно за частые расхождения
в значениях плотности дислокаций, полученных
с помощью прямого подсчета по изображениям
ПЭМ и путем анализа распределения полей де-
формации на основе данных рентгеновской ди-
фрактометрии [12, 13].

Отметим, что картины электронной дифрак-
ции от ННК с периодической последовательно-
стью дефектов упаковки аналогичны картинам от
предположительных политипов 3(2n + 1)R-GaN
или 2nH-GaN в случаях нечетного и четного пе-
риодов соответственно. Образование дислокаций
с большими значениями вектора Бюргерса может
объяснять наблюдение зерен различных полити-
пов как в III-нитридных структурах [14], так и в
других материалах.

Представляет интерес и возможность управления
свойствами материала за счет получения структур с
заданной периодичностью дефектов упаковки, как
было предложено, например, в отношении ННК на
основе ван-дер-ваальсовых кристаллов [15, 16].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано существование в нитевидных нано-

кристаллах нитрида галлия винтовых дислокаций с

@

длиной вектора Бюргерса до 5 нм. При этом обнару-
жены структуры с периодической последователь-
ностью дефектов упаковки, которые в соответствии
с системой обозначений Рамсделла [17] можно оха-
рактеризовать как политипы нитрида галлия 15R,
21R, 27R, 33R, 39R, 45R, а также 8H и 12H.

Авторы выражают благодарность М.М. Рожав-
ской, В.В. Лундину и В.М. Устинову за предо-
ставленные для исследования образцы ННК.
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ВВЕДЕНИЕ

Термин “реголит” чаще применяется к лунному
грунту, особенно в отечественной литературе –
подразумеваются несцементированные продукты
дезинтеграции и переотложения лунных горных
пород, чехлом покрывающие поверхность Луны.
Реголит состоит из фрагментов лунных пород и
минералов размером от пылевых частиц в доли
миллиметра до десятков сантиметров в диаметре.
Такой мелкодисперсный материал состоит из об-
ломков пород Луны, частиц метеоритов и продук-
тов многократных импактов, переплавивших,
раздробивших и перемешавших материал поверх-
ности.

Минералогия лунного реголита вызвала боль-
шой интерес мирового геологического сообще-
ства в 60–70-х годах прошлого столетия. Лучшие
исследователи (петрографы, минералоги, геохи-
мики) того времени были вовлечены в эти рабо-
ты. В 1975 г. была издана книга Дж.В. Фрондел
[1], обобщившая результаты первой стадии ис-
следования лунных материалов. На тот момент на
Луне было известно около 60 минеральных видов,
три из них были описаны впервые: армолколит
[2], пироксферроит [3] и транквилитиит [4]. Вто-
рая стадия исследований (1975–1999 гг.) характе-
ризуется значительным ослаблением интереса к
лунной минералогии, особенно к минералогии
реголита [5]. В то же время выявили первые лун-
ные метеориты. Минералогия Луны была расши-
рена несколькими новыми минералами: само-
родным алюминием [6], йошиокаитом [7] и ит-
тробетафитом [8].

Обширный список публикаций, посвященных
изучению Луны, размещен на сайте НАСА
(https://curator.jsc.nasa.gov/lunar/lsc/lscref45.pdf),
в нем много работ по исследованию породообра-
зующих минералов (оливинов, пироксенов, шпи-
нелидов, плагиоклазов).

Третья стадия исследований наблюдается сей-
час. На фоне развития международных Лунных
программ она характеризуется прежде всего ис-
следованием материала лунных метеоритов вме-
сто старых материалов, доставленных миссиями
“Аполллон” и автоматическими станциями (АС)
“Луна”. Считается, что старые лунные образцы
достаточно хорошо изучены. Но исследования
нашей группы, проводившиеся в течение двух де-
сятков лет, демонстрируют, что они все еще со-
храняют большой объем новой и уникальной ми-
нералогической информации.

Минералы лунного реголита стали изучать по-
чти сразу после доставки на Землю проб грунта
АС “Луна-16” (Море Изобилия), “Луна-20” (ма-
териковый грунт) и “Луна-24” (Море Кризисов).
В первые годы были получены важные результа-
ты: обнаружены галит и сильвин, самородный
алюминий, Cu–Zn-интерметаллид, с помощью
микродифракции электронов диагностированы
политипы 6H и 24R муассанита и акаганеит. Вы-
явлены нульвалентные формы ряда элементов в
поверхностных слоях стеклянных фрагментов [9].
Тем не менее к концу 70-х годов интерес к изуче-
нию лунных минералов снизился, и в начале
80-х исследования были свернуты.

Они возобновились в конце 90-х годов, когда
институт был оснащен новым на тот момент ана-
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литическим растровым электронным микроско-
пом (РЭМ) JSM-5300 (JEOL) с энергодисперси-
онным спектрометром Link ISIS. Через несколь-
ко лет JSM-5300 сменил низковакуумный прибор
JSM-5610LV (JEOL) со спектрометром INCA-450
(позднее AZtec). Это оборудование позволяло
проводить исследования с субмикронной локаль-
ностью, что дало основание возобновить изуче-
ние минеральных фаз лунного реголита на новом
уровне. Позже к исследованиям по этой тематике
был привлечен просвечивающий электронный
микроскоп JEM-2100 (JEOL), оснащенный спек-
трометром SDD80 INCA IETEM250 (позднее AZtec),
обеспечивающий наноразмерную локальность.
Все энергодисперсионные спектрометры – произ-
водства фирмы Oxford Instruments.

В этих исследованиях акцент был сделан на
изучение самой тонкой фракции лунного реголи-
та, пробы которого с мест посадок трех советских
лунных АС были предоставлены из хранилища
ГЕОХИ РАН. Было обнаружено много новых для
Луны минеральных фаз, часть из которых ранее в
природе не встречалась. Также были подтвержде-
ны некоторые минералы, лунный генезис кото-
рых ранее считался сомнительным. Полный спи-
сок найденных в лунном реголите минеральных
фаз можно посмотреть в таблице на сайте ГЕОХИ
РАН [9].

МЕТОДИКА ПРОБОПОДГОТОВКИ
И ИССЛЕДОВАНИЯ

При подготовке тонкодисперсных проб осо-
бое внимание уделяли их чистоте и предотвраще-
нию загрязнения посторонними фазами. На
стандартные алюминиевые столики РЭМ накле-
ивали двухсторонний электропроводящий скотч,
в составе которого в пределах чувствительности
энергодисперсионного спектрометра фиксирова-
лись только углерод и кислород. Свободную от
скотча поверхность столика покрывали графито-
вым клеем во избежание флуоресценции Al. Сра-
зу после вскрытия пробу грунта тонким слоем на-
сыпали на внешнюю сторону скотча, с которого
непосредственно перед этим удаляли защитную
пленку. Затем столик с приготовленной пробой
закрывали в стерильной чашке Петри и убирали в
специальное хранилище до момента исследова-
ния в РЭМ. Таким образом, в максимальной сте-
пени исключался риск заражения проб артефак-
тами, что представляет собой наибольшую угрозу
достоверности получаемых результатов.

Обломочные, крупнее основной части матери-
ала, кусочки стекла переносили иглой дикобраза
из пробирки на углеродный скотч-подложку, по-
сле чего пробу также закрывали до просмотра. Го-
товые препараты ничем не напыляли для стека-
ния заряда, за исключением самых крупных ча-
стиц, которые напыляли углеродом.

Первоначально фрагменты реголита тщатель-
но просматривали в режиме COMPO (Shadow) в
режиме отраженных электронов РЭМ с увеличе-
нием порядка ×3000. Учитывая поставленные за-
дачи, наибольший интерес вызывали акцессор-
ные минералы и другие фазы с увеличенным по
сравнению с основной силикатной матрицей
средним атомным номером. Выявленные по кон-
трасту фрагменты анализировали на элементный
состав.

В случае необходимости, особенно для опре-
деления вхождения кислорода в состав анализи-
руемой частицы, регистрировали картины рас-
пределения элементов с использованием характе-
ристического рентгеновского излучения. Так
выполняли предварительную диагностику фаз и
фиксировали их взаимосвязь. Количественный
анализ осуществляли на полированных шлифах и
на отдельных частицах.

Зачастую препарат лунного грунта представ-
лял собой субмикронные частицы, рассыпанные
тонким слоем на углеродном скотче. В этом слу-
чае при осуществлении количественного рентге-
носпектрального анализа возможны два карди-
нально различающихся варианта: размер иссле-
дуемой частички меньше зоны генерации
рентгеновского излучения и, наоборот, крупнее
этой области.

Вариант 1. Размер частиц сравним или меньше
зоны генерации. Форма частиц обычно непра-
вильная. Оптимальным решением в этом случае
является анализ с использованием соотношения
пик/фон, однако в большинстве случаев при
стандартном обеспечении спектрометров этот
метод реализован недостаточно корректно, по-
этому приходится использовать ϕρZ-метод с нор-
мировкой на 100%.

Вариант 2. Если размер анализируемой части-
цы превышает предполагаемые размеры зоны ге-
нерации рентгеновского излучения, то имеет зна-
чение ее собственная геометрия и положение от-
носительно единственного энергодисперсионного
детектора. В этом случае после предварительной
калибровки по кобальту проводят стандартный
анализ с отключенной нормировкой. В результате
выбирают точку на поверхности частицы, сумма
концентраций элементов в которой наиболее
близка к 100%. Таким образом определяют наи-
более горизонтальный участок на поверхности
частицы. На следующем этапе в этой точке вы-
полняют анализ с включенной нормировкой.
Нормировку включают для того, чтобы не созда-
валось впечатление о выполнении количествен-
ного анализа с соблюдением классических норм
для полированного образца. Ненормированный
анализ осуществляется только в случае плоской
горизонтальной поверхности, что может быть
подтверждено разворотом образца относительно
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детектора. В этом случае результаты определения
концентраций элементов и их сумма не меняются
при различной ориентации по отношению к де-
тектору. Во всех случаях анализ изучаемой части-
цы выполняется либо по методике первого, либо
второго варианта.

При исследовании препарата возможны не-
сколько ситуаций расположения частицы по от-
ношению к ее окружению: частица, расположен-
ная на углеродном скотче, изолирована от других;
частица находится в тесном окружении других ча-
стиц, в том числе массивных; маленькая частица
на/в частице большего размера; маленькая части-
ца на/в массивной частице в окружении других
частиц, в том числе крупных.

Ситуация 1. В этом случае анализ выполняется
в соответствии с вариантом 1 или 2 в зависимости
от соотношения между зоной генерации и разме-
рами частицы.

Ситуация 2. Помимо определения состава ча-
стицы анализируют все окружающие частицы в
радиусе не менее 10 мкм. После этого образец
разворачивают на 90°–120°. Повторный анализ
выполняется в тех же точках. В случае получения
данных, резко отличающихся от предыдущих ре-
зультатов, осуществляется еще один поворот в ту
же сторону. Собранного массива данных доста-
точно для учета влияющих факторов, и при даль-
нейшей обработке становится возможным полу-
чить вполне адекватные результаты.

Ситуация 3. Помимо определения состава ос-
новной частицы выполняют несколько анализов
матрицы, на/в которой она находится. Это позво-
ляет в ряде случаев учесть влияние элементов
матрицы на результаты анализа изучаемой части-
цы. В случае неправильной геометрии осуществ-
ляется разворот (как в ситуации 2).

Ситуация 4. Предварительно получают карты
распределения элементов на участке ~10 мкм от-
носительно анализируемой частицы. На основе
полученных карт распределения элементов как в
низкоэнергетической (в частности, углерода и
кислорода), так и высокоэнергетической обла-
стях выявляют зоны поглощения рентгеновского
излучения, связанные с геометрией участка. Ана-
лизируют, не попадает ли исследуемая частица в
одну из таких зон; если да, то определяют угол
разворота относительно детектора, на который
нужно повернуть образец для устранения указан-
ного эффекта. После этого осуществляют разворот
и заново строят карты распределения. Удостове-
рившись в достижении оптимальной геометрии,
проводят количественный анализ самой частицы и
ее окружения. Последующий анализ и обработка
полученных данных позволяют надеяться на мак-
симальную достоверность результата [10].

В качестве эталонов были использованы при-
готовленные по методике [11] и отснятые в тех же

условиях специально отобранные минералы и
металлы.

Что касается просвечивающей электронной
микроскопии (ПЭМ), то использовали как метод
суспензий, так и резку и утонение сфокусирован-
ным ионным пучком (РЭМ-ФИП). В случае ме-
тода суспензий фрагмент реголита размером
~100 мкм переносили в стерильную микропро-
бирку, в которую наливали воду аналитической
чистоты. Пробирку помещали в ультразвуковой
диспергатор, где препарат подвергали ультразву-
ковой дезинтеграции.

При использовании РЭМ-ФИП в этом прибо-
ре осуществляли поиск интересующей частицы
реголита. Слабое напыление углеродом позволя-
ло поставить реперные точки вокруг зоны резки с
помощью ионного зонда. Дальнейшую резку и
извлечение ламели проводили, ориентируясь на
реперные точки. Не все попытки получить ламе-
ли были успешными, но некоторые из них оказа-
лись пригодны для изучения в ПЭМ. При количе-
ственном анализе использовали стандартные
процедуры спектрометров IETEM-250, внося по-
правки на снятые эталоны.

ИЗУЧЕНИЕ ПРОБ ЛУННОГО РЕГОЛИТА
ИЗ МОРЯ КРИЗИСОВ

В качестве характерного примера изучения
проб лунного реголита приведены результаты ис-
следования нескольких небольших (100–300 мкм)
фрагментов стекла красивого чайного цвета. Их
основная отличительная особенность – наличие
пленок самородного молибдена, частично по-
крывающих их поверхность, а частично погру-
женных в стекло. Самородный молибден, в свою
очередь, местами покрыт высокоуглеродистой
пленкой. Стекла были извлечены из самой глубо-
кой части керна, соответствующей диапазону
глубин 1.84–1.89 м (проба 24184.4-4.9), доставлен-
ного на Землю АС “Луна-24” из Моря Кризисов.

Стекло. На Луне стекла образовывались в пе-
риод интенсивной вулканической деятельности,
а также в результате мега- и микроимпактов, ко-
торые происходят по настоящее время. Состав,
морфология и размер стекол указывают на меха-
низм их образования – магматический или им-
пактный. Стекла составляют основную массу
лунного реголита, выполняя цементирующую
функцию и являясь агрегаторами тонкодисперс-
ных аморфных и кристаллических частиц.

Первыми включениями, зафиксированными
методами ПЭМ, в лунных стеклах были шарики
самородного железа, размер которых изменялся
от единиц до нескольких сотен нанометров [12–14].
Позднее такие включения неоднократно фикси-
ровали в лунных стеклах (рис. 1), что неудиви-
тельно, поскольку самородное железо является
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самым распространенным металлом на Луне. Ме-
тодами высокоразрешающей электронной мик-
роскопии установлена монокристалличность на-
норазмерных образований самородного железа.
Микродифракционная картина такого шарика
содержала рефлексы, отвечающие плоскости
(110) самородного α-железа кубической модифи-
кации с параметром а0 = 0.28 нм и пр. гр. Im m.
Съемка в ПЭМ с высоким разрешением выявила
периодичность структуры с шагом 0.20 нм, что
соответствует межплоскостному расстоянию d110
(рис. 2).

Помимо железа в стеклах лунного реголита
встречаются разнообразные включения мине-
ральных фаз. Так, на рис. 3 показаны железные
шарики и крупное включение пироксена. Среди
выявленных включений в стекле встречаются и
аморфные выделения типа “стекло в стекле”, ко-
гда за счет ликвации обособляются участки стекла
другого состава относительно основной матрицы.

Образование стеклянных шариков возможно в
результате многочисленных импактных событий,
происходящих на Луне [1]. Одним из таких при-
меров является находка нескольких десятков
конденсатных стеклянных шариков размером до
500 нм (рис. 4). Первоначальный анализ их соста-
ва показал, что в энергодисперсионном спектре
присутствуют интенсивные пики основных эле-
ментов Al и Ca, а также низкоинтенсивные пики
Si, Fe и Mg. Карты распределения элементов в од-
ном из таких шариков (рис. 5) показали, что Al и
Ca сконцентрированы в ядре, а Si и Fe локализо-

3

ваны во внешнем слое. Содержание Mg оказалось
столь малым (менее 2% MgO), что в данном слу-
чае не имеет информационной значимости.

Такое распределение элементов подтвержда-
ется профилем интенсивности рентгеновского
характеристического излучения Al, Si, Ca (рис. 6)
вдоль линии, указанной на рис. 2. Так, профили
Al и Ca демонстрируют рост интенсивности к
центру шарика пропорционально увеличению
толщины частицы. В то же время профиль Si не
зависит от ее толщины, что свидетельствует о рав-
номерном слое стекла, содержащем этот элемент.

Видимо, в газо-плазменном облаке сначала
сформировалось ядро Al–Ca, которое в дальней-
шем при снижении температуры покрылось тон-
ким слоем высококремниевого стекла. Такой тип

Рис. 1. ПЭM-изображение многочисленных включе-
ний шариков металлического железа в стекле лунно-
го реголита (АС “Луна-24”).

100 нм
Рис. 2. ПЭM-изображение плоскости (110) самород-
ного α-железа (АС “Луна-24”).

0.2 нм

Рис. 3. ПЭM-изображение пироксена и железных
шариков в стекле реголита (АС “Луна-24”).

20 нм
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конденсата ранее не был известен в природе, и
его существование предсказывали только на ос-
новании экспериментальных работ. Таким обра-
зом, удалось установить термическую историю
этих шариков.

Нередко в стекле фиксировали металлы и спла-
вы. В одном из фрагментов были обнаружены
включения самородного титана, размер которых
не превышал нескольких десятков нанометров
(рис. 7). На основании картин микродифракции
подтверждена гексагональная высокобарическая
ω-модификация самородного титана с парамет-
ром ячейки а0 = 0.462 нм и пр. гр. P6/mmm. Модели-
рование, проведенное с помощью программного
пакета eMap, подтвердило соответствие получен-
ной модели зафиксированным дифракционным
картинам. Съемка в ПЭМ с высоким разрешением
выявила плоскости типа (hk0) самородного титана.
В одном случае была зафиксирована двумерная
картина (рис. 7) с межплоскостными расстояния-
ми 0.23 нм. В остальных случаях из-за не совсем
точного совпадения кристаллографических плос-
костей с проходящим электронным пучком отоб-
ражалась только одномерная картина.

Самородный титан был обнаружен в природ-
ных условиях на Земле и утвержден как самосто-
ятельный минеральный вид, однако это был низ-
кобарический α-Ti, пр. гр. P63/mmc [15]. Таким
образом, впервые в природе обнаружена высоко-
барическая полиморфная модификация – ω-Ti,
пр. гр. P6/mmm. По данным [16] α-титан перехо-
дит в ω-форму при давлении 6 ГПа.

Самородный молибден впервые был обнару-
жен в виде сферических образований в полости
стекла из реголита Моря Кризисов [17]. Позднее

он неоднократно встречался в других пробах ре-
голита. Описываемые стекла содержат большое
количество самородного молибдена, что является
их характерным признаком. Он встречается как в
виде корочек и пленок толщиной 0.5–3 мкм, ино-
гда ассоциированных с высокоуглеродистыми
пленками (рис. 8), на поверхности и в глубине
стекла, так и в виде сферических образований
каплевидной формы, практически всегда покры-
тых слоем стекла (рис. 9). На рис. 9а, полученном
в режиме детектирования вторичных электронов,
виден каплевидный натек стекла, а на изображе-
нии того же участка, полученном в режиме реги-
страции отраженных электронов (рис. 9б), стано-
вится видна более тяжелая (больший средний
атомный номер) сферическая частица, скрытая

Рис. 4. ПЭM-изображение одного из конденсатных
стеклянных шариков (АС “Луна-24”). Указана линия
профиля.

100 нм

Рис. 5. Карта распределения элементов в частице
стекла (АС “Луна-24”), изображенной на рис. 4, по-
лученная в ПЭМ.

Al Ca

O Si

Рис. 6. Профиль интенсивности рентгеновского ха-
рактеристического излучения Al, Si, Ca вдоль линии
на частице стекла (АС “Луна-24”), изображенной на
рис. 4, полученный в ПЭМ.
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под стеклом. Энергодисперсионный анализ поз-
воляет интерпретировать эту частицу как Mo.
Пики O и Si фиксируются в спектре от покрыва-
ющей молибденовой частички стекла. Для диа-
гностики такой частицы методом дифракции об-
ратно рассеянных электронов пришлось прибег-
нуть к помощи ионной резки для удаления ее
стеклянной оболочки. Вырезанная с помощью
ФИП частица изображена на рис. 10. Анализ по-
лученных дифракционных картин позволил од-
нозначно интерпретировать частицу как самород-
ный молибден кубической сингонии, пр. гр. Im m
(№ 229), параметр элементарной ячейки а0 = 3.15 Å.

Самородный молибден обнаружен и методом
ПЭМ (рис. 11). В зону выреза ламели попал уча-
сток крупного зерна ферроавгита состава
(Fe0.82Mg0.66Ca0.46Al0.06)2.00Si2.00O6.04. С поверхностью
пироксена контактирует слой аморфного углеро-
да толщиной от 50 до 100 нм. Далее за ним нахо-

3

дится прослойка самородного молибдена, пере-
ходящая в наружный аморфный слой, в составе
которого фиксировали лишь C, O, Mo и Na. Мик-
родифракционная поликристаллическая карти-
на, полученная от Mo-слоя, содержит набор ос-
новных рефлексов ОЦК-решетки самородного
Mo (рис. 12). Кроме них на дифракционной кар-
тине присутствует рефлекс, для которого d =
= 0.237 нм. Он отвечает рефлексу 111 ГЦК-моди-
фикации самородного Mo с параметром элемен-
тарной ячейки а0 = 0.411 нм, запрещенный для
ОЦК-решетки.

Аморфизация и нарушение структурной мо-
нолитности самородного Mo, по-видимому, про-
исходили под воздействием ионизированных ча-
стиц солнечного ветра и космического излучения.
Монокристаллический слой, подвергавшийся та-
кому воздействию, трансформировался в поли-
кристаллический с образованием нанокристаллов

Рис. 7. ПЭM-изображение включения ω-титана в
стекле (АС “Луна-24”).
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Рис. 8. РЭM-изображение пленки самородного молиб-
дена, покрытого углеродом, на стекле (АС “Луна-24”).

20 мкм

Рис. 9. РЭM-изображение капли самородного молибдена на стекле (АС “Луна-24”), полученное в режиме детектиро-
вания: а – вторичных электронов, б – отраженных электронов.
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Mo, сохранившихся в виде волокнистых агрега-
тов (рис. 13). Была зафиксирована его ГЦК-моди-
фикация, которая ранее отмечалась исключи-
тельно в синтетических конденсатных пленках Mo
и только в диапазоне размеров кристаллов до
40 нм [18]. Следы бомбардировки солнечным вет-
ром проявились в виде образования волокнисто-
го Mo-агрегата. Интенсивность этого воздей-
ствия оказалась достаточной для полной аморфи-
зации части Mo и покрывающей его углеродистой
пленки. Отметим ее насыщение Na, видимо, экс-
трагированным из окружающего реголита и по-
глощенного верхним аморфным слоем образца.
Насыщение легколетучим Na характерно для
верхних слоев реголита, подвергавшихся воздей-
ствию солнечного ветра [19].

Ранее в природе был известен только природ-
ный сплав – гексамолибден состава (Mo,Ru,Fe,
Ir,Os), обнаруженный в хондрите Альенде (тип
CV3) [20]. Содержание в нем Mo колеблется в
диапазоне от 20.56 до 78.71 мас. %. Были известны
только редкие находки на Луне единичных кри-
сталликов минералов Мо – молибденита (Апол-
лон-15, Луна-16) и повеллита (Луна-24) [1, 21],
что свидетельствует о его низком среднем содер-
жании в лунных базитах. Однако самородный Mo
ни на Луне, ни до самого последнего времени на

Земле в природных условиях обнаружен не был.
Недавно самородный Mo в ассоциации со многи-
ми другими самородными металлами и интерме-
таллидами был обнаружен в габбро-долеритах,
переработанных глубинными восстановленными
флюидами в Бобруйской кольцевой структуре
(Беларусь) [22].

Рис. 10. РЭM-изображение вскрытой ионным пуч-
ком частицы самородного молибдена в стекле (АС
“Луна-24”), ее индицированная дифракционная кар-
тина, полученная в геометрии на отражение (а), и
энергодисперсионный спектр (б).
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Рис. 11. ПЭM-изображение части вырезанной ион-
ным пучком ламели стекла с пироксеном, аморф-
ными участками и самородным молибденом (АС
“Луна-24”).
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Рис. 12. Микродифракционная картина самородного
молибдена (АС “Луна-24”), полученная в ПЭM.
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ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Подчеркнем важную роль реголита при сборе

первичной информации о минералогическом со-
ставе Луны как объекта. Реголит является уни-
кальным образованием в плане разнообразия со-
держащихся в нем минеральных видов. Он пред-
ставлен хорошо перемешанными частицами
минералов лунных пород и материалом метеори-
тов, принесенными со значительных расстояний
(километры и десятки километров). При пони-
женной гравитации и достаточной мощности им-
пактного события такие частицы могли бы быть
перенесены даже на сотни километров. Являясь
усредненной пробой лунного вещества, 1 г рего-
лита не сопоставим по обилию минеральных фаз
с аналогичным объемом любой другой лунной
горной породы. Соответственно, велика инфор-
мационная нагрузка даже при небольших объ-
емах реголита. Однако эти сведения в значитель-
ной мере неполноценны, поскольку по большей
части информация о конкретном происхождении
каждой минеральной частицы и реальном месте
ее образования недоступна. Тем не менее и такая
информация может послужить почвой для важ-
ных петрологических и геохимических выводов о
наличии на Луне гидротермальной и фумароль-
ной активности, о присутствии карбонатитового
процесса, о новых необычных способах диффе-
ренциации элементов в лунных породах. Именно
изучение такого уникального объекта позволило
за сравнительно короткий срок практически
удвоить количество минеральных видов, извест-
ных на Луне.

Вопрос о происхождении стекол в каждом
конкретном случае остается открытым: являются
ли они результатом вулканической деятельности
или результатом импактного события. Несмотря

на незначительные объемы изученного вещества,
в нем отражены следы разнообразных и сложных
процессов, протекавших на данном участке по-
верхности Луны. Широкий спектр составов,
большое число и разнообразие минеральных
включений, зафиксированных на изученных ча-
стицах стекол, позволяют сделать некоторые вы-
воды и предположения о породах лунной поверх-
ности (мишени) и обосновать тип минералообра-
зующего события.

Фактически бόльшая часть минеральных ча-
стиц реголита агрегируется со стеклом. Оно либо
является цементом для микобрекчий, либо тон-
ким, зачастую наноразмерным, слоем покрывает
отдельные частицы минеральных фаз. Таким об-
разом, сведения о типе стекла являются важной
генетической информацией о процессах форми-
рования реголита в целом. Стекла можно разде-
лить на расплавные и конденсатные, образован-
ные в результате конденсации из газо-плазмен-
ных облаков при интенсивных импактах.
Расплавные стекла образовывались либо при вул-
канических процессах, либо при импактах, поте-
ряв при испарении лишь часть летучих компо-
нентов. Они встречаются, как правило, в виде до-
статочно крупных осколков, зачастую частично
раскристаллизованных. Конденсатные стеклян-
ные шарики и пленки образуют наноразмерные
индивиды в силу кратковременности сохранения
благоприятных условий давление–температура
для конденсации. Именно к последнему типу от-
носятся описанные выше примеры стекол.

Что касается самородного Mo, впервые обна-
руженного в природных условиях, видимо, это
был продукт импактной переработки участка
лунной поверхности, заранее обогащенного Mo.
Вероятно, ударник обычного хондритового со-
става попал в участок с аномально повышенным
содержанием молибденовых минералов, напри-
мер в имевшееся фумарольное поле или в ореол
его рассеяния в результате предыдущих импакт-
ных событий. Так или иначе, но локальная кон-
центрация Mo была достаточно высока, чтобы
дать молибденовый расплавный продукт. Об этом
свидетельствуют формы его выделений в виде
брызг каплевидной формы и относительно тол-
стых пленок на поверхностях других частиц рего-
лита, прикрытых более поздней стеклянной
пленкой.

ВЫВОДЫ
Примененный в работе подход, включающий

в себя изучение самых тонких фракций лунного
реголита с использованием современных локаль-
ных методов электронной аналитической микро-
скопии, позволил достичь следующих результа-
тов: выявить 105 новых для Луны минеральных
фаз, 43 из которых впервые открыты в природных

Рис. 13. ПЭM-изображение треков солнечного ветра
в самородном молибдене (АС “Луна-24”), вызываю-
щего его аморфизацию.

20 нм
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условиях, что практически удвоило список мине-
ральных фаз, известных на Луне [9]; установить
принадлежность обнаруженных минеральных
фаз реголита к различным генетическим группам
(магматическим эндогенным, эксгаляционным,
импактным и, возможно, гидротермальным);
продемонстрировать, что преждевременно счи-
тать полноценной степень изученности имеюще-
гося на Земле лунного реголита, так как совре-
менные методы электронной микроскопии наи-
более эффективны для обнаружения ранее
неизвестных на Луне минеральных фаз. В свою
очередь, это позволяет выявлять особенности ме-
ханизма минералообразования на микро- и нано-
уровне и расширять представление о процессах
формирования Луны.

Работа выполнена за счет бюджетных средств в
рамках госзадания ГЕОХИ РАН № 0116-2019-0010
по теме “Новые комплексные подходы к фунда-
ментальной проблеме изучения химического со-
става, трансформации и миграции наночастиц и
легкоподвижных форм элементов в окружающей
среде”.
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Показано, что использование спектроскопии энергетических потерь электронов в рамках метода
просвечивающей растровой электронной микроскопии позволяет изучать распределение различ-
ных химических элементов в микроструктуре реакторных материалов на примере водорода (в гид-
ридах ZrH), гелия (в порах после имплантации), никеля (в выделениях G-фазы). Обсуждаются пре-
имущества метода спектроскопии энергетических потерь электронов перед методом анализа спек-
тров характеристического рентгеновского излучения при исследовании облученных материалов, а
также важные экспериментальные условия получения спектров энергетических потерь.

DOI: 10.31857/S0023476121040184

ВВЕДЕНИЕ
Исследование микроструктуры реакторных ма-

териалов методами просвечивающей электронной
микроскопии во многих случаях является ключе-
вым для выявления негативного воздействия ней-
тронного облучения в связи с радикальным изме-
нением эксплуатационных характеристик ве-
ществ, обусловленных различными радиационно-
индуцированными процессами изменения струк-
туры и фазового состава широкого класса матери-
алов под действием облучения [1]. Радиационные
повреждения атомной структуры материалов, а
также обусловленные ими изменения фазового со-
става возникают за счет воздействия быстрых ней-
тронов [2], осколков деления ядер и трансмутаци-
онных ядерных реакций [3]. Кроме перераспре-
деления примесей и легирующих химических
элементов в сплавах под действием облучения в
материалах образуются новые атомы в результате
ядерных реакций, в первую очередь гелия в ходе
реакции n → α в реакторах на тепловых нейтронах,
а также водорода, который также может попадать в
материалы из теплоносителя.

Для решения большинства задач реакторного
материаловедения требуется изучить распределе-
ние различных химических элементов в микро-
структуре материалов, для чего применяют два
основных метода, основанных на неупругом вза-
имодействии электронов пучка с атомами исследу-
емого материала в просвечивающем электронном

микроскопе: энергодисперсионную спектроско-
пию (ЭДС) характеристического рентгеновского
излучения и спектроскопию энергетических потерь
электронов (СЭПЭ) [4].

Первый метод – анализ энергодисперсионных
спектров – получил широкое распространение
вследствие простоты реализации и доступности
детекторов. Однако высокая наведенная актив-
ность облученных материалов и близость детек-
тора к образцу в ряде случаев не только ухудшают
параметры регистрации характеристических
рентгеновских линий химических элементов из-
за существенного γ- и α-фона, но и делают невоз-
можной безопасную эксплуатацию детекторов.

Второй метод – анализ спектров энергетиче-
ских потерь электронов – напротив, позволяет
полностью свести к нулю воздействие ионизиру-
ющего излучения радиоактивного образца на ре-
гистрируемый сигнал, поскольку, во-первых,
спектрометр располагается после флуоресцент-
ного экрана микроскопа на существенном рас-
стоянии от образца. Во-вторых, регистрация сиг-
нала осуществляется после поворота электронно-
го пучка в магнитной призме спектрометра на
90°, т.е. в области “геометрической тени” колон-
ны микроскопа, которая оснащена дополнитель-
ной системой радиационной защиты от тормоз-
ного рентгеновского излучения. Кроме того, важ-
ным преимуществом метода СЭПЭ перед
методом ЭДС является возможность реализации

УДК 620.187
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100%-ной эффективности регистрации сигнала
неупругих потерь энергии электронов, в то время
как для метода ЭДС эффективность регистрации
определяется телесным углом сбора детектора,
который обычно мал. Последнее обстоятельство
определяет бóльшие времена измерения энерго-
дисперсионных спектров в каждой анализируе-
мой точке по сравнению с временами измерения
спектров энергетических потерь электронов. При
сравнении методов ЭДС и СЭПЭ важным являет-
ся также то обстоятельство, что в случае исполь-
зования для регистрации характеристического
рентгеновского излучения традиционного охла-
ждаемого жидким азотом полупроводникового
детектора наличие тонкого полимерного окна на
пути рентгеновских лучей делает регистрацию
сигнала от элементов легче углерода невозмож-
ной. Изначально метод СЭПЭ развивался для
анализа химических элементов с малыми атом-
ными номерами, но в настоящее время его при-
меняют для количественного анализа состава во
всем диапазоне атомных масс – от водорода до
урана [5].

Легкие химические элементы, такие как водо-
род и гелий, играют существенную роль в измене-
нии эксплуатационных характеристик многих ре-
акторных и полупроводниковых материалов, по-
этому важно уметь определять положение атомов
водорода и гелия в микроструктуре с использо-
ванием различных экспериментальных методов.
В полупроводниковых структурах на основе
кремния внедренный водород используется в ря-
де технологических процессов [6]. В реакторных
материалах гелий нарабатывается в результате
трансмутационных ядерных реакций при боль-
ших дозах нейтронного облучения, а водород мо-
жет поступать из теплоносителя как продукт
окисления оболочек в водо-водяных энергетиче-
ских установках [7].

К методам определения водорода и гелия от-
носятся: вторичная ионная масс-спектроскопия;
атомно-зондовая томография; СЭПЭ в рамках
просвечивающей растровой электронной микро-
скопии (ПРЭМ); дифракция нейтронов [8] и
спектроскопия резерфордовского обратного рас-
сеяния. Дифракция нейтронов, а также спектро-
скопия резерфордовского обратного рассеяния
не являются локальными методами и позволяют
получать распределение концентрации элемен-
тов только по глубине материала. В методе вто-
ричной ионной масс-спектроскопии происходит
локальное распыление поверхности сфокусиро-
ванным ионным пучком и выполняется соответ-
ствующий анализ масс-спектров распыленных
ионов, поэтому локальность метода определяется
размером зонда исходного пучка и составляет, в
лучшем случае, несколько десятков нанометров
(∼50 нм). Метод атомно-зондовой томографии
перспективен для локального исследования рас-

пределения химических элементов с любыми
атомными номерами, поскольку позволяет опре-
делить положение каждого распыленного атома,
но в нем диаметр исследуемой области образца
составляет несколько десятков нанометров, и
требуется существенная статистика при проведе-
нии исследований [9].

В настоящей работе для определения положе-
ния атомов различных химических элементов
(водорода, гелия, никеля) в микроструктуре реак-
торных материалов в рамках ПРЭМ используется
метод СЭПЭ. В последние годы в мире проводят-
ся работы по визуализации водорода в микро-
структуре материалов данным способом. Линия
энергетических потерь электронов водорода при
значении энергии ∼13 эВ используется как для
построения фильтрованных по энергии изобра-
жений, так и для картирования с применением
ПРЭМ [10].

ЭКСПЕРИМЕНТ

В настоящей работе в качестве объектов мик-
роструктуры, заведомо содержащих водород, бы-
ли выбраны гидриды циркония в материалах топ-
ливных оболочек, применяемых в реакторных
установках, где теплоносителем является вода.
Гидриды циркония образуются в облученных
оболочках, где основным источником водорода
является теплоноситель, а также могут быть
сформированы в необлученном материале путем
введения водорода внутрь твердого тела из элек-
тролита в результате электрохимического про-
цесса и последующих отжигов [11]. Объектом ис-
следования был сплав циркония с ниобием (Zr +
+ 2.5% Nb), применяемый для изготовления топ-
ливных оболочек водо-водяных реакторов. В ре-
зультате введения в образец водорода из электро-
лита электрохимическим методом до концентра-
ции 100 мд, отжига при температуре 400°С для
равномерного распределения водорода и после-
дующего охлаждения в сплаве были сформирова-
ны гидриды циркония, характеризующиеся из-
вестной морфологией: игольчатые выделения
гидридной фазы, как отдельные, так и уложенные
в цепочки вдоль определенных макроскопиче-
ских направлений. Характерные крупные цепоч-
ки гидридов хорошо визуализируются методами
оптической микроскопии после травления ме-
таллографических шлифов, а также растровой
электронной микроскопии в режиме дифракции
обратно рассеянных электронов [8].

В качестве объектов микроскопических иссле-
дований, содержащих гелий, были использованы
мелкие поры, образующиеся в стальной матрице
после имитационного облучения на ускорителе
ионами гелия и последующего отжига. При такой
обработке гелий в процессе ионного облучения
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формирует кластеры с вакансиями, а затем на-
капливается в порах в ходе отжига [12].

В качестве объекта исследования, содержаще-
го никель, использовали образцы коррозионно-
стойкой стали после реакторного облучения, в
которой происходило образование мелких кри-
сталлов G-фазы на основе никеля [13].

Методика анализа спектров энергетических
потерь электронов как в просвечивающей микро-
скопии в широком параллельном пучке, так и в
рамках ПРЭМ, когда пучок электронов сфокуси-
рован на образце в точку, достаточно хорошо раз-
вита и подробно описана в [4, 5]. Метод ПРЭМ
представляет больший практический интерес в
связи с локальностью получения информации,
определяемой диаметром электронного зонда,
сфокусированного на образце. Кратко отметим
важные, на наш взгляд, особенности параметров
измерения спектров методом ПРЭМ, влияющие
на качество анализа элементного состава иссле-
дуемого образца.

Первое, на что нужно обратить внимание, –
выбор угла сходимости падающего электронного
пучка α, поскольку от этого сильно зависят раз-
мер электронного зонда и область анализа на об-
разце. Основной вклад в размытие зонда вносят
сферическая аберрация и кубическая зависи-
мость диаметра зонда от угла сходимости: d ∼
∼ Csα3, где Cs – коэффициент сферической абер-
рации конденсорной линзы [4]. Поэтому начиная
с некоторого значения угла α сильно растет диа-
метр зонда, что ухудшает локальность анализа.
Для каждого микроскопа существует оптималь-
ная величина α, при которой реализуется мини-
мальный диаметр зонда.

Второе важное условие – выбор оптимального
угла сбора сигнала спектрометром β. Когда пада-
ющий электрон теряет энергию ΔE, он рассеива-
ется на характеристический угол θE = ΔE/(2E0),
где E0 – энергия падающего электрона [4]. Суще-
ствует правило выбора оптимального угла сбора
спектрометра:

(1)
Несмотря на то что характеристический угол θE
может быть мал при малых значениях ΔE, при из-
мерении спектров энергетических потерь элек-
тронов нужно выбирать длину камеры и входную
апертуру спектрометра таким образом, чтобы
угол сбора спектрометра был, по крайней мере, не
меньше угла сходимости α, иначе часть неупруго
рассеянных электронов не будет попадать в спек-
трометр.

Третье важное условие относится к обработке
спектров. Следует всегда проводить процедуру
деконволюции сигнала [4] для минимизации вли-
яния актов множественного неупругого рассея-
ния падающих электронов на результаты анализа.

β ≥ θ + α3 .E

В работе использовался просвечивающий
электронный микроскоп Titan 80-300ST (FEI,
США) при ускоряющем напряжении электронов
200 кВ, оснащенный спектрометром потерь энер-
гии электронов GIF-2001 (фирмы Gatan, США).
Спектры характеристических потерь энергии
электронов регистрировали в режиме ПРЭМ.
Угол сходимости электронов α составлял 10 мрад,
что соответствует оптимальному значению для
микроскопа Titan без корректора сферических
аберраций конденсорной линзы. Угол регистра-
ции β составлял от 12 мрад при измерении спек-
тров для анализа водорода и гелия и 15 мрад при
съемке спектров никеля и железа, чтобы обеспе-
чить требуемую эффективность сбора сигнала
спектрометром (1). При измерении спектров во-
дорода и гелия энергетическое разрешение спек-
трометра составляло 0.05 эВ для наиболее по-
дробной фиксации распределения энергетиче-
ских потерь в области пика плазмонных потерь, а
при измерении спектров никеля и железа разре-
шение спектрометра составляло 0.5 эВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Исследования микроструктуры циркониевого

сплава, содержащего гидриды циркония, показа-
ли, что отдельные мелкие кристаллы гидридной
фазы представляют собой игольчатые или пла-
стинчатые выделения шириной 10–20 нм, дли-
на которых может достигать сотен нанометров.
На рис. 1 показано характерное темнопольное
ПРЭМ-изображение кристалла гидрида цирко-
ния. Более темный контраст на изображении, со-
ответствующий кристаллам гидрида циркония,
по сравнению с матрицей обусловлен меньшей
эффективной плотностью гидридной фазы по
сравнению с металлом матрицы (Z-контраст).
Спектры характеристических потерь энергии из-
меряли вдоль линии, обозначенной на рис. 1, по-
перек кристалла гидрида циркония с шагом 1 нм.
Каждый спектр проходил процедуру калибровки
относительно нуля по максимальному значению,
затем процедуру деконволюции [5], в результате
которой из спектра удалялся пик нулевых потерь
и оставался пик плазмонных потерь совместно с
пиками характеристических потерь водорода и
гелия.

На рис. 2 показаны характеристические спек-
тры потерь, полученные для металлической мат-
рицы Zr (рис. 2а) и гидрида циркония (рис. 2б).
Как видно из рисунка, симметричный пик плаз-
монных потерь, соответствующий матрице, ста-
новится несимметричным в случае гидрида цир-
кония, что обусловлено возникновением допол-
нительного пика потерь при энергии ∼13 эВ,
соответствующей краю поглощения водорода.

Спектр энергетических потерь электронов
анализировали в диапазоне от 10 до 25 эВ путем
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подгонки двумя пиками Гаусса: первый пик в об-
ласти низких энергий (EH), второй – в области ос-
новного плазмонного пика (Ep) (рис. 2). Если рас-
пределение интенсивности было симметричным,
кривую подгоняли одним пиком Гаусса в области
основных плазмонных потерь. На рис. 3 показана
зависимость энергии потерь электронов, соответ-
ствующих неупругому рассеянию на атоме водо-
рода (EH) и плазмонным потерям (Ep) вдоль ли-
нии сканирования, обозначенной на рис. 1, пер-
пендикулярно гидриду.

Как видно из рис. 3, сигнал, отвечающий ха-
рактеристическим потерям на атоме водорода,
возникает только в области гидрида, а в металли-
ческой матрице распределение потерь в области
плазмонного пика симметрично. Переходная об-
ласть энергии плазмонных потерь между значе-
ниями, соответствующими матрице и гидриду,
возникает в связи с тем, что граница раздела гид-
рида и матрицы не параллельна пучку электро-
нов. Поэтому в переходной зоне наблюдается
сигнал как от гидрида, так и от матрицы. Как
только затрагиваем область, где присутствует гид-
рид, сразу возникает пик поглощения водорода, а
плазмонный пик в переходной зоне плавно меняет
свое положение по мере увеличения доли сигнала
от гидрида и уменьшения сигнала от матрицы.

Отметим, что энергетическое положение пика
плазмонных потерь зависит от типа кристалличе-
ской структуры гидрида [14]. Так, в микрострук-
туре исследованного образца в связи с особенно-
стями процесса образования гидридов в зависи-
мости от локальной скорости охлаждения после
отжига [1] присутствовали гидриды двух типов:
γ-ZrH и δ-ZrH. Положение пика плазмонных по-
терь для двух типов гидридов отличается пример-

но на 1 эВ (рис. 4). Как видно из рисунка, для
δ-ZrH характерен большой пик плазмонных по-
терь ~19.3 эВ в отличие от γ-ZrH (∼18.3 эВ), что
соответствует данным [15]. Таким образом, показа-
но, что методом СЭПЭ возможно идентифициро-
вать положение атомов водорода в микроструктуре
материалов за счет анализа пиков в области харак-
теристических потерь K-линии водорода ∼13 эВ.

Рис. 1. Темнопольное ПРЭМ-изображение кристал-
ла гидрида циркония в металлической матрице.

100 нм

ZrH

Zr-матрица

Рис. 2. Спектры характеристических потерь энергии
электронов в области плазмонных потерь: матрицы
Zr (1) (интенсивность сигнала уменьшена в 5 раз),
гидрида циркония ZrH (2).
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Рис. 3. Распределение энергии потерь электронов,
соответствующих неупругому рассеянию на атоме во-
дорода (EH) и плазмонным потерям (Ep) в направле-
нии, перпендикулярном плоской поверхности гидри-
да (линия на рис. 1).
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Для идентификации положения атомов гелия
были использованы образцы сталей после им-
плантации ионами He и последующего отжига
для формирования пор, внутри которых содер-
жится гелий. В случае крупных пор, внутри кото-
рых электронный пучок проходит большой путь
(рис. 5а), встречая атомы гелия, сигнал потерь,
соответствующий K-краю поглощения гелия, су-
щественный. На рис. 5б показаны спектры потерь
электронов, измеренные сквозь пору в точке 1
(рис. 5а) и в металлической матрице рядом с по-
рой, а также разница этих двух спектров. Норми-
ровка спектров выполнена по линии поглощения
матрицы при энергии потерь электронов ∼58 эВ.

В случае пор меньшего размера разница сигна-
лов поглощения от поры, содержащей гелий, и
близлежащей матрицы уменьшается. Однако она
также может быть зафиксирована описанным ме-
тодом. На рис. 6а представлено темнопольное
ПРЭМ-изображение ограненной поры, на рис. 6б –
спектры поры и близлежащей матрицы, а на
рис. 6в – разница этих спектров в сравнении с
эталонным спектром “свободных” атомов гелия
из атласа фирмы Gatan. Как видно из рис. 6в,
внутри поры положение линии характеристиче-
ских потерь гелия сдвинуто в область больших
энергий относительно эталонного значения
21.218 эВ. Данный сдвиг связан с “уплотнением”
гелия внутри поры по отношению к “свободно-
му” состоянию в составе газа (эталонные спектры
Gatan получены в специальном держателе для
съемки газообразных веществ при низком давле-
нии). В [16] предложено эмпирическое соотно-
шение, связывающее величину сдвига энергии
пика характеристических потерь атомов гелия

ΔE, выраженную в электронвольтах, с концентра-
цией газа внутри поры:

(2)

где nHe – концентрация атомов гелия в поре.
Кроме регистрации легких элементов с помо-

щью методики СЭПЭ вполне надежно можно
изучать распределения химических элементов с
близкими атомными номерами, например ни-
кель и железо. На рис. 7а показано темнопольное
ПРЭМ-изображение микроструктуры стали Х18Н10Т
после реакторного облучения, содержащей выде-

Δ ≈ +He0.036 0.39,E n

Рис. 4. Распределение энергии плазмонных потерь Ep
в направлении, перпендикулярном плоской по-
верхности гидридов циркония двух типов: γ-ZrH,
δ-ZrH.
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ления G-фазы (контраст “муар”), а на рис. 7б –
отношение атомных концентраций никеля и же-
леза вдоль линии сканирования. Метод относи-
тельных атомных концентраций требует измере-
ния спектров одновременных потерь энергии
электронов двух исследуемых химических эле-
ментов (в данном случае, железа и никеля). Далее
после вычитания фона для каждого элемента
проводится подсчет интегральных интенсивно-
стей линий (IA, IB) и стандартный пересчет атом-
ных концентраций (NA/NB) с учетом соответству-
ющих сечений (σA, σB) [4]:

(3)

Как хорошо видно из рис. 7б, выделения G-фа-
зы обогащены никелем по сравнению с матрицей.
Отметим, что контраст на темнопольных ПРЭМ-
изображениях G-фазы проявляется только благо-
даря картине муара, поскольку малая разница
атомных номеров железа и никеля не позволяет
проявиться Z-контрасту, характерному для ПРЭМ-
изображений, полученному с использованием вы-
сокоуглового темнопольного детектора.

Поэтому важным элементом химического ана-
лиза микроструктуры является картирование со-
става материала путем регистрации спектров
энергетических потерь электронов в каждой точ-
ке и построения изображения, фильтрованного
по энергии потерь электронов. Это позволяет ви-
зуализировать неоднородности химического со-
става даже в тех случаях, когда контраст на изоб-
ражении отсутствует вследствие различных при-
чин, например из-за близких Z или отсутствия
дифракционного контраста (в случае кластеров).

ВЫВОДЫ

В работе показано, что использование метода
СЭПЭ в рамках ПРЭМ перспективно для прове-
дения анализа распределения химических эле-
ментов в микроструктуре облученных реактор-
ных материалов и данный метод имеет ряд суще-
ственных преимуществ по сравнению с методом
регистрации характеристического рентгеновско-
го излучения. На примере регистрации сигнала от
атомов водорода, гелия, никеля и железа показа-
но, что методика СЭПЭ может применяться для
идентификации как легких элементов, так и эле-
ментов с большими атомными номерами. Уста-
новлены основные параметры регистрации спек-
тров энергетических потерь электронов и их
дальнейшей обработки для проведения количе-
ственного анализа и получения данных об атом-
ных концентрациях различных химических эле-
ментов в материалах. Методом СЭПЭ в области
плазмонных потерь исследованы гидриды цирко-
ния в материалах оболочек топливных элементов

Δ Δ=
Δ Δ

(β, )σ (β, ).
(β, )σ (β, )

A A B

B B A

N I
N I

Рис. 6. Темнопольное ПРЭМ-изображение огранен-
ной поры (темный прямоугольник) после облучения
ионами гелия (а). Спектры: б – энергетических по-
терь энергии электронов поры (1), матрицы вблизи
поры (2); в – разница спектров поры и матрицы (1),
спектр газообразного гелия при низком давлении (2)
(данные из атласа фирмы Gatan).
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на основе циркония и установлено формирова-
ние различных гидридов (δ-ZrH, γ-ZrH), а также
получен сигнал энергетических потерь, соответ-
ствующий K-линии водорода. Установлено обра-
зование пор, содержащих гелий, после облучения
металлических образцов ионами гелия и последу-
ющего отжига, по сигналу потерь энергии элек-
тронов для линии гелия. Методом СЭПЭ уста-

новлено образование мелких выделений частиц
G-фазы, обогащенных никелем, в облученных
образцах коррозионностойкой стали.
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Рис. 7. Темнопольное ПРЭМ-изображение микро-
структуры стали Х18Н10Т после реакторного облуче-
ния, содержащей выделения G-фазы (контраст “му-
ар”), и линия измерения спектров энергетических
потерь электронов (а). Распределение отношения
атомных концентраций Ni и Fe вдоль линии сканиро-
вания поперек частицы G-фазы (б).
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Развитие фундаментальной и прикладной геологии требует все больше информации о структуре и
свойствах пород на разных масштабах. Особый интерес представляют исследования свойств горных
пород и минералов на уровне микронных и субмикронных включений. Подобные задачи широко
востребованы при изучении разных форм природного кремнезема, микро- и нанотрещин в сверх-
твердых и высокоплотных породах. Различными методами микроструктурного анализа проведены
3D-исследования природных наноструктурированных кремнеземов – глинистых опок. Получен-
ные результаты могут служить основой при решении как фундаментальных задач, таких как геохро-
нология, генезис и катагенетические преобразования минеральных форм, так и широкого ряда при-
кладных задач, например при описании свойств нетрадиционных коллекторов нефти и газа.
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ВВЕДЕНИЕ
Исследования наноразмерных и нанострукту-

рированных природных объектов востребованы
при решении широкого спектра задач фундамен-
тальной и прикладной науки и техники. Во мно-
гих отраслях науки и производства существует
потребность изучения таких образцов.

В геологоразведочной и горнодобывающей от-
раслях существует необходимость определения
свойств горных пород, состоящих из различных
минералов и пор, имеющих размер от нескольких
нанометров до нескольких микрон. От того, на-
сколько полно и точно будут изучены такие мате-
риалы, зависит, насколько достоверно будут
определены их свойства. В газоносных породах
появляется возможность определять коллектор-
ские, фильтрационно-емкостные свойства, про-
водить уточнение и прогнозировать запасы угле-
водородов, оценивать их извлекаемость или иные
перспективные направления применения и ис-
пользования.

Поскольку для геологических образцов гор-
ных пород свойства исследуемого объема не все-
гда изотропны и постоянны на разных масштабах
и могут меняться либо плавно, либо скачкообраз-
но, то их изучение, особенно нанообъектов, пред-
полагает корреляционный мультимасштабный
подход, обеспечивающий получение и анализ
данных без потери зоны интереса и подразумева-

ющий изучение образцов на всех уровнях струк-
туры от большего размера к меньшему с последу-
ющей интеграцией информации с применением
цифровых 3D-технологий.

Современные методы электронно-зондового и
рентгеновского анализа в сочетании с мультимас-
штабным подходом при проведении исследова-
ний позволяют детально и всесторонне изучить
наноструктурированные образцы и получить
данные о строении, составе и распределении
компонентов в объеме и на основании получен-
ных данных перейти к описанию, определению,
расчету и моделированию свойств изучаемых ма-
териалов. Например, несмотря на каркасную
жесткую структуру, глинистые опоки обладают
богатым пустотным пространством и предполага-
ют наличие определенных фильтрационно-ем-
костных свойств.

В настоящей работе сформирован методиче-
ский подход и описаны структура и свойства при-
родного кремнезема, входящего в состав глини-
стых опок [1].

ОБРАЗЦЫ ДЛЯ ИССЛЕДОВАНИЙ
Исследования проводили на серии образцов

глинистых опок из залежей сенонского газонос-
ного комплекса, представленных образцами кер-
на диаметром 100, 30 и 4 мм. Пробоподготовку
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проводили по схеме, указанной на рис. 1. Извест-
но, что эти образцы имеют наноэлементы струк-
туры и поэтому лучше всего подходят для целей
исследования [7].

Образцы глинистых опок состоят из двух ос-
новных минеральных компонентов (кремнезема
и глин) и ряда второстепенных минералов. Гли-
ны, как правило, находятся в виде прослоек, линз
или отдельных скоплений неправильной формы.
Кремнезем представляет основу, матрицу опок.
Также известно, что опоки содержат богатое по-
ровое пространство, изучение которого на разных
масштабах представляет большой интерес.

МЕТОДЫ И ОБОРУДОВАНИЕ
Схема проведения исследований представлена

на рис. 1.
Методом рентгеновской микротомографии

(МикроКТ) высокого разрешения с последую-
щим компьютерным моделированием созданы
трехмерные модели для определения петрофизи-
ческих параметров, проведена визуализация пор,
трещин, каверн, построены 3D-модели пустотно-
го пространства и матрицы образцов.

Методом растровой электронной микроско-
пии (РЭМ) с применением электронно-зондово-
го микрорентгеноспектрального анализа в авто-
матическом режиме определен минеральный
состав, изучены наличие и распределение хими-
ческих элементов и минералов по поверхности
образцов с шагом 2 мкм. Также получены мульти-
масштабные изображения поверхности образцов
диаметром 4 мм с размером пикселя на получае-

мом изображении менее 80 нм, позволяющие де-
тально изучать матрицу и пустотное простран-
ство образцов (от макро- до наноразмеров).

Методом РЭМ с фокусированным ионным
пучком (ФИП/РЭМ, нанотомография) проводи-
ли визуализацию и характеризацию распределе-
ния компонентов микро- и наноструктуры в ло-
кальном микрообъеме образца при подготовке
его тонкого среза для исследования в просвечива-
ющем электронном микроскопе (ПЭМ).

Методом аналитической просвечивающей
электронной микроскопии высокого разрешения
(ВРПЭМ) c электронно-зондовым микрорентге-
носпектральным анализом проводили визуализа-
цию нанопорового пространства и идентифика-
цию с помощью электронной дифракции мине-
ралов кремнезема. Также был использован метод
электронной томографии в ПЭМ.

Метод математической компьютерной обра-
ботки результатов микро- и нанотомографии
применяли для проведения численного анализа
объемной структуры образцов.

Исследование методом МикроКТ высокого
разрешения проводили на рентгеновском микро-
томографе HeliScan фирмы FEI. Для понимания
размерности пор пустотного пространства образ-
цов последовательно томографировали образцы
керна диаметром 100, 30 и 4 мм. При этом разре-
шение съемки 100 мм образца составляло около
50 мкм/пиксель. При томографировании 30 мм
образца разрешение составило 12.5 мкм/пиксель.
Для достижения максимального приборного раз-
решения (2 мкм/пиксель) из 30 мм керна опоки
изготовили цилиндр диаметром 4 мм и высотой

Рис. 1. Схема проведения исследований.
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5 мм. В результате получили рентгеновские 2D-
проекции образцов, на основе которых проводи-
ли реконструкцию 3D-моделей и визуализацию
внутренней структуры образцов в специализиро-
ванном программном обеспечении PerGeos фир-
мы FEI. Томография петрофизических образцов
позволяет детально изучать структурно-морфо-
логические признаки, геометрию пустотного
пространства (поры, каверны, трещины) [2].

Автоматизированное определение минераль-
ного состава и получение мультимасштабных
изображений поверхности образцов проводили
методом РЭМ с микрорентгеноспектральным
анализом на электронном микроскопе Teneo
фирмы FEI с двумя энергодисперсионными де-
текторами BrukerXFlash 6/30. Из 4 мм цилиндра
глинистой опоки был изготовлен плоско-поли-
рованный аншлиф. В итоге получены карты рас-
пределения минералов по поверхности образца
аншлифа с разрешением 2 мкм/пиксель, опреде-
лено содержание минералов (мас. %), визуализи-
рованы минеральная структура и морфологиче-
ская текстура образца, мультимасштабные карты
поверхности образца получены в режиме детек-
тирования обратно-рассеянных электронов (Z-
контраста).

Исследования методом ФИП/РЭМ (наното-
мографии) проводили на аналитической двухлу-
чевой системе HeliosNanolab 660 фирмы FEI. Для
проведения исследований структуры, морфоло-
гии и состава локального объема микрообразцов
с субмикронным разрешением применяли метод
“Slice&View”. Данный метод заключается в полу-
чении серии последовательных изображений по-
перечного сечения образцов после удаления ион-
ным пучком тонкого слоя материала. Рекон-
струкция набора таких изображений позволила
провести 3D-визуализацию микрообъема образ-
цов с высоким разрешением (до 20 нм). На по-
верхности аншлифа опоки были выбраны ло-
кальные области размером 20 × 20 мкм для прове-
дения резки ионным пучком и получения
внутреннего среза на глубину 10–15 мкм. Затем с
помощью того же ионного пучка была вырезана
пластина-фольга (ламель) толщиной 80–100 нм
для дальнейшего ее ПЭМ-исследования.

Исследования тонких срезов-пластин (ламелей)
образцов опоки методом аналитической ВРПЭМ
c электронно-зондовым микрорентгеноспек-
тральным анализом проводили на ПЭМ Teсnai
G2 F20S-TWlN фирмы FEI. Снимки общего пла-
на для оценки размерных и морфометрических
параметров элементов структуры получали в ре-
жиме просвечивающей микроскопии. Анализ
атомно-кристаллической структуры отдельных
структурных составляющих образцов проводили
на основе полученных картин электронной ди-
фракции с введенной селекторной диафрагмой

(SAED) при длине камеры 300 мм либо визуали-
зированных в режиме ВРПЭМ. ВРПЭМ-изобра-
жения снимали в условиях шерцеровской дефо-
кусировки. В случае ВРПЭМ-изображений полу-
чали картины быстрого фурье-преобразования от
анализируемого слоя (изображение прямой ди-
фракции электронов). Расшифровку дифракци-
онных картин проводили путем определения
межплоскостных расстояний и углов на получен-
ных изображениях, а также присвоения индексов
Миллера наблюдаемым рефлексам, что позволи-
ло однозначно установить пространственную
группу и параметры кристаллической решетки, а
также точно идентифицировать фазы.

Томографию в ПЭМ проводили на основе 2D-
снимков, полученных методом просвечивающей
растровой электронной микроскопии (ПРЭМ) с
использованием высокоуглового кольцевого де-
тектора при ускоряющем напряжении 200 кВ,
диаметре пучка менее 1 нм, со съемкой образца
под разными углами наклона. Диапазон углов со-
ставил от –55° до +55° с шагом в 1°. Изображения
получали при небольшой дефокусировке объек-
тивной линзы микроскопа для получения хоро-
шего контраста.

Микрорентгеноспектральный анализ эле-
ментного состава выбранного участка с нанораз-
решением проводили при помощи встроенного
детектора энергодисперсионного анализа фирмы
EDAX.

ПОЛУЧЕННЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Рентгеновская микротомография

По данным МикроКТ 100 мм образцов керна
глинистой опоки неоднородностей структуры и
пустотного пространства в них не выявлено.

По данным МикроКТ высокого разрешения и
результатам математического моделирования на
их основе для 30 мм образцов обнаружена неболь-
шая пористость на уровне 0.5% с отдельными по-
рами размером до 400 мкм (рис. 2). Также выявле-
но, что часть образцов имеет массивное, часть –
слоистое строение. Обнаруженные высокоплот-
ные включения наблюдаются в виде отдельных
образований, вытянутых и соединяющихся, об-
разованных по ходам илоедов.

По данным МикроКТ высокого разрешения и
результатам математического моделирования на
их основе в образцах глинистой опоки диаметром
4 мм просматривается неоднородная полосчатая
структура с явно выраженной слоистостью, обуслов-
ленной чередованием полос, взаимопараллель-
ных тонких прожилков шириной до 50 мкм, с раз-
ной рентгеновской плотностью, связанной с ми-
неральным составом, и переменной пористостью
или гомогенная однородная структура с массив-
ной текстурой. Общая пористость образцов уве-
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личилась по сравнению с 30 мм образцами и со-
ставила ∼1.5% (рис. 2).

В некоторых образцах наблюдается наличие
плотных зернистых обломков, соседствующих с
отдельными округлыми порами размером до
100 мкм, имеющими черный цвет на томографи-
ческих сечениях. Остальная часть образца не име-
ет крупных пор. Также наблюдаются включения
высокоплотных рудных минералов (пирита, ру-
тила, барита в количестве ∼0.2 об. %), имеющих
ярко-белый цвет на томографических сечениях.

Высокоплотные рудные включения рассеяны по
образцам повсеместно, но неравномерно, на
участках, где сконцентрированы обломки зерен,
они крупнее и их больше, на полосчатых участках
их меньше и размер их тоже меньше. Визуально
диагностируемые поры в образцах имеют отдель-
ную округлую и заоваленную форму размером
50–100 мкм. В некоторых образцах выявлена не-
большая связанная пористость на уровне 0.1%, но
в большинстве образцов она отсутствует, что объ-
ясняется наличием в них более мелких пор, чем
разрешение, полученное при съемке (2 мкм). Все
выявленные поры по внешнему виду, форме и
размерам можно разделить на две условные группы:

– мелкие, отдельные, размером 2–20 мкм,
преобладающие количественно;

– крупные, отдельные, размером до 100–400 мкм,
иногда образующие участки с локальной связан-
ностью.

Преобладающий размер объемной доли пор
лежит в диапазоне 7–100 мкм.

Таким образом, помимо элементов структуры
микронных размеров образец содержит элементы
нанодиапазона, требующие большего увеличения
и разрешения.

Автоматическое определение
минерального состава

С целью изучения наличия минералов, их ко-
личества и структурно-текстурного распределения
по площади аншлифа методом автоматического

Рис. 2. Пример виртуально отсеченных 3D-кубов из образцов размером 30 и 4 мм (по данным МикроКТ), 3D-куба раз-
мером 20 × 20 × 20 мкм (по данным ФИП/РЭМ) с выделенной пористостью и суммарными моделями всех фаз, а также
таблица полученных параметров пористости.
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Рис. 3. График ненормализованного распределения
пор по размерам, выделенных разными методами ис-
следования.
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определения минерального состава с помощью
РЭМ и микрорентгеноспектрального анализа ис-
следованы образцы глинистой опоки.

Метод автоматической минералогии как ре-
зультат дает карты распределения минералов по
поверхности аншлифа (рис. 4). Анализируя карту,
можно отчетливо рассмотреть структурно-текстур-
ные особенности строения образца. Минералы
кремнезема слагают основу, матрицу образца, ми-
нералы глин (смектит) расположены чаще в виде
отдельных гнезд и реже в виде прожилков. Осталь-
ные минералы распределены по образцу равномер-
но и повсеместно в виде отдельных ксеноморфных,
изометричных зерен и включений.

Анализируя минеральный состав, полученный
методом автоматизированного анализа, можно
отметить, что образцы глинистой опоки содержат
два основных минерала: кремнезем и смектит [3].
Основным компонентом являются кремнеземсо-
держащие минералы – кремнистая составляю-
щая (опал, кристобалит, тридимит, моганит,
кварц) – требующие дополнительного уточнения
другими методами. Содержание кремнезема со-
ставляет ∼79.0 мас. %, содержание смектита ~10–
11 мас. %.

Мультимасштабные изображения
поверхности образцов

В результате проведенных исследований мето-
дом РЭМ по технологии “MAPS” получены муль-
тимасштабные изображения поверхности образ-
цов, позволяющие изучать и анализировать их с
высокой степенью детализации. Все исследова-
ния проведены без потери зоны интереса, что
позволяет совмещать данные, полученные раз-
ными методами (рис. 5).

Рис. 4. Карта распределения минералов в образце глинистой опоки и содержание минералов с расшифровкой цвето-
вого обозначения.
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Рис. 5. Визуализация микроструктуры образца в
РЭМ: 1 – общий вид, 2 – полученная по технологии
MAPS, с произвольно выбранной указанной зоной,
3 – совмещение данных автоматической минерало-
гии и мультимасштабной карты в указанной зоне, 4 –
полученный ионным пучком поперечный срез в ука-
занной зоне, где А – низкопористая, Б – высокопо-
ристая кремнистая составляющая.
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При изучении образцов глинистых опок выяв-
лены следующие особенности их строения.

Все образцы состоят из минеральной матри-
цы, содержащей в себе включения отдельных зе-
рен, чешуек, пластинок, кристаллов, сфероидов и
других форм различных минералов. Минераль-
ная матрица имеет тонко-мучнисто-зернистое
строение, слагаемое минералами кремнезема
(опал, кристобалит, кварц и другие разновидно-
сти), полевых шпатов, или чешуйчато-слоистое
строение, обусловленное минералами глин –
смектит (монтмориллонит), иллит, реже слюд.

Поры в образцах укрупненно можно разделить
на четыре вида:

− крупные, округло-деформированные, от-
дельные, размером до 150–200 мкм, реже до
400 мкм.

− средние, неправильной формы, отдельные и
соединяющиеся, размером 3–7 мкм, реже до
10 мкм.

− маленькие, как соединяющиеся, так и от-
дельные, размером менее 1–2 мкм.

− поры-трещины, параллельные напластова-
нию, протяженные, больше прямолинейные, чем
изогнутые, шириной 2–3 мкм, реже до 10–15 мкм.

Все образцы в той или иной мере содержат ор-
ганическое вещество в виде образований непра-
вильной, нередко вытянутой, удлиненной фор-
мы, однородные по структуре, размером 10–
50 мкм.

Нанотомографирование методом растровой 
электронной микроскопии с фокусированным 

ионным пучком
Для визуализации и характеризации распреде-

ления компонентов микро- и наноструктуры в
локальном микрообъеме образца использовали
метод ФИП/РЭМ (метод “Slice&View”). Данная
технология заключается в получении серии по-
следовательных изображений с высоким разре-
шением до 20 нм поперечного сечения образца
керна (рис. 5) после удаления ионным пучком
тонкого слоя материала заданной толщины. Ре-
конструкция набора изображений позволила
провести 3D-визуализацию микрообъема образ-
ца размером 20 × 20 × 20 мкм. Также ФИП при-
меняли для подготовки тонкого среза-фольги об-
разцов толщиной 50–100 нм для исследования в
ПЭМ (рис. 6).

Поровое пространство на полученных попе-
речных срезах образцов отличается друг от друга;

Рис. 6. Изображение тонкого среза-фольги (слева) и оценка элементного состава на пористой (1) и низкопористой (2)
кремнистой составляющей (справа).
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как правило, это связано с изменением или пере-
распределением минерально-фазового состава.

По визуальным признакам (форма, размеры,
взаиморасположение) выделены поры трех видов:

– канало-трещиноподобные, плоские, изгиба-
ющиеся, разнонаправленные, удлиненные, от-
дельные и соединяющиеся, размером 20–150 нм в
ширину, до 1–2 мкм в длину, часто взаимопарал-
лельные, образованные между чешуйчато-слои-
стыми глинисто-слюдистыми, пластинчатыми
агрегатами;

– мелкие, изометричной неправильной фор-
мы, размером 2–100 нм, соединяющиеся, образо-
ванные в интерстициях между нанодисперсными
изометричными агрегатами аморфного кремне-
зема (опала) и кристаллического (кристобалита);

– крупные, неправильной формы, размером
0.3–1.5 мкм и более, соединяющиеся друг с дру-
гом и с порами других видов. Поверхность пор не-
ровная, угловатая, образованная отдельными зер-
нами-индивидами кристаллического кремнезема
(кварца) от ксеноморфной до гипидиоморфной
формы.

Анализируя полученные результаты компью-
терного моделирования на основе данных элек-
тронно-ионной нанотомографии (ФИП/РЭМ)
исследованных образцов опок, можно сделать
следующие выводы:

– общая пористость образцов возросла в 10–
30 раз по сравнению с разномасштабными иссле-
дованиями на компьютерной томографии и ко-
леблется в диапазоне от 10 до 45% (рис. 2);

– все образцы имеют связанную пористость.
Доля связанных пор от общего количества лежит
в диапазоне 77–99%. Большая часть образцов
имеет долю связанных пор более 90%;

– все выделенные поры во всех образцах рас-
пределены по размерам в преобладающем диапа-
зоне 10–150 нм (рис. 3);

– преобладающий размер связанных пор по
объемной доле лежит в диапазоне 50–2000 нм;

– по показателю абсолютной проницаемости
образцы укладываются в диапазон от 1.6 до
14000.0 мкД.

На рис. 3 показано, что поровое пространство
образцов глинистых опок разнообразно, размер
пор лежит в разных диапазонах и изменяется
скачкообразно [4, 6, 7].

Результаты исследования морфологии
и кристаллической структуры наноразмерных 

составляющих методами ПЭМ

Энергодисперсионный анализ. Исследование
тонкого среза (толщиной ∼100 нм) образца мето-
дом аналитической ПЭМ, изготовленного с по-
мощью ФИП, показало, что основу материала со-
ставляет пористая матрица с плотными и высоко-
плотными зернистыми включениями (рис. 6).

Элементный состав обеих компонент по дан-
ным микрорентгеноспектрального анализа соот-
ветствует кремнезему.

Более детальное изучение пористой матрицы
при большем увеличении выявило наличие в ней
наноструктур – наночастиц кремнезема разме-
ром 25–75 нм, глобулярной формы, сросшихся в
конгломерат с существенным объемом инкорпо-
рированного пустотного пространства, в струк-
турном плане образующего ажурную пористую
систему (рис. 7). На снимках, полученных мето-
дом ПРЭМ с разным увеличением (рис. 7), пока-
зано, что наночастицы слагают более крупные
округлые объекты, образующие основную матри-
цу породы, из-за неоднородности наночастиц по
размеру и форме матрица обладает разноуровне-
вой пористостью.

Результаты сегментации 2D-изображения
структуры пористой составляющей по данным
ПРЭМ (рис. 8б) позволили оценить долю пор как
20%. Из-за особенностей сегментации пор на 2D-
изображении (наложение проекций кристалли-
тов, возникает проблема выбора порога отсече-
ния по уровню серого) такая оценка, как правило,
бывает существенно занижена. Таким образом,

Рис. 7. Визуализация нанопористого участка в ПЭМ, содержащего чешуйчатую примесь глинистого минерала.

5 мкм 1 мкм 200 нм 10 нм



КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

ИССЛЕДОВАНИЕ МОРФОЛОГИИ И КРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ СТРУКТУРЫ 633

количественная оценка пустотного пространства
и кремнеземистой матрицы не точна.

Для более точной оценки параметров пористо-
сти высокопористой составляющей методом
электронной томографии получено 3D-изобра-
жение участка структуры размером 500 × 500 нм.

Электронная томография в ПЭМ выполнена на
основе полученной серии темнопольных ПРЭМ-
изображений (рис. 8а). Результаты 3D-сегмента-
ции матрицы и пор реконструированного объем-
ного изображения представлены на рис. 8в.

Оценка объемной доли пор по данным элек-
тронной томографии составила ∼35%.

Электронная дифракция в ПЭМ. Для иденти-
фикации минералов выполнено исследование
кристаллической структуры пористого нано-
структурированного кремнезема из матрицы ме-
тодами ВРПЭМ и электронной дифракции. Вы-
бранная зона содержала изометричные округлые
частицы кремнезема (рис. 6).

Предварительный анализ образцов рентгено-
дифрактометрическим методом показал наличие
в опоках различных кристаллических минералов
и аморфной фазы (опала), судя по интенсивному
гало на дифрактограмме (рис. 9). Учитывая нали-
чие наноструктурированных объектов, данные
рентгеновской дифрактометрии дополнили ис-
следованиями, проведенными с помощью элек-
тронной дифракции, позволяющей идентифици-
ровать кристаллическую структуру наноминера-
лов и включений, в том числе минералов группы
кремнезема.

Исследование кристаллической структуры по-
ристой кремнеземистой матрицы методом элек-
тронной дифракции проводили путем статисти-
ческого анализа серий снимков в режиме элек-
тронной дифракции от выбранной области
(SAED) (рис. 10). Электронная дифракция эф-
фективна даже при низкой концентрации частиц,
а возможность совмещать режим дифракции с ре-
жимом визуализации с применением селектив-
ной апертуры позволяет локализовать зоны инте-
реса для анализа и исключить присутствие посто-
ронних фаз.

Для повышения статистической точности
определения кристаллической структуры пори-
стой кремнеземистой матрицы методом электрон-

Рис. 8. Этапы томографии в ПЭМ: а – принципиальная схема томографии в ПЭМ; б – 2D-изображения структуры вы-
сокопористой составляющей, исходное и разделенное на матрицу и поры; в – 3D-модель фольги, вырезанной из
участка высоконанопористого кремнезема, полученная по данным электронной томографии в ПРЭМ, разделенная на
матрицу (светлые участки) и поры (темные).
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Рис. 9. Результаты РСА порошковой массы образца.
Отмечен участок дифрактограммы (зона-гало), соот-
ветствующий аморфной фазе (опалу); * – кварц,  –
монтмориллонит,  – кристобалит,  – альбит,  –
пирит.
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ной дифракции было исследовано более 20 тонких
срезов (ламелей) образцов, а также более 80 по-
рошковых проб.

Преобладающий минерал кристаллической
составляющей – кремнезема – определен с высо-
кой степенью достоверности как низкотемпера-
турный кристобалит. В меньшем количестве
идентифицированы следующие кристаллические
минералы кремнезема: моганит, тридимит, кварц,
соотношение содержания которых может дать ис-
ходную информацию для оценки степени преоб-
разования (кристаллизации) и проведения типи-
зации разреза сенонских отложений.

По предварительным данным рентгенострук-
турного анализа (РСА) (рис. 9) обнаружены при-
знаки присутствия в составе образцов аморфной
фазы. Для установления характерных областей
ее присутствия образцы исследовали методом
ВРПЭМ. Результаты съемки показали, что аморф-
ная фаза имеет вид глобулярных и бесформенных
вкраплений, распределенных среди кристалличе-
ских наночастиц кристобалита вперемешку, хао-
тично, случайным образом. Картина степени
кристаллизации от аморфных до кристалличе-
ских включений показана на рис. 11.

Съемка нанокристаллитов с высоким разреше-
нием позволяет сделать выводы о преимуществен-
но аморфной структуре матрицы, соответствую-
щей аморфному опалу, при наличии отдельных
вкраплений кристаллического материала – кри-
стобалиту, реже тридимиту, моганиту и кварцу, а
также отследить весь цикл процесса кристаллиза-

ции кремнезема – от аморфного состояния до по-
явления зародышей нанокристаллов, частичной и
полной кристаллизации кремнезема (рис. 11).

С помощью ВРПЭМ были обнаружены и
идентифицированы одиночные включения кри-
сталлического нанопирита.

ВЫВОДЫ
Исследование микроструктуры глинистых

опок на различных масштабах позволяет выявить
особенности строения, которые существуют, но
не видны на более грубых масштабах. Выявлен-
ные структурные элементы включают поры и зер-
на микронного диапазона, поры и частицы крем-
незема нанодиапазона.

При повышении разрешения изображений ис-
следуемого образца (масштаба исследования)
происходит визуально наблюдаемое скачкооб-
разное изменение характеристик его структуры
(например, объемной доли пористости). Поэтому
принципиально важно сочетать разномасштаб-
ные методы исследования.

Сочетание различных методов исследования
дает возможность описать не только структурные
особенности, но и кристаллические свойства и
элементный состав с идентификацией минера-
лов, что в будущих исследованиях может служить
основой для уточнения генезиса пород в целом и
глинистых опок в частности.

Полученная методом ПЭМ структурная и мор-
фометрическая информация о поровом про-

Рис. 10. Микроизображения характерных структур минералов группы кремнезема (верхний ряд), соответствующие им
картины электронной дифракции (нижний ряд).

Увеличение степени кристалличности кремнезема

2 нм1 5 нм1 5 нм1 5 нм1 5 нм1
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странстве открывает новые возможности для мо-
делирования течения флюидов в нанодиапазоне
размеров структур. Однако традиционные подходы,
основанные на численном анализе непрерывных
потоков, в этом диапазоне размеров не работают в
силу преобладания корпускулярных эффектов. Раз-
витие методов молекулярного моделирования от-
крывает здесь новые возможности.

В виду активного вовлечения в разведку и про-
мышленную разработку отложений, характерные
размеры структурных компонентов которых на-
ходятся в нанодиапазоне (березовская свита, ба-
женовская свита, хадумская свита и т.д.), требует-
ся создание уточненного подхода к изучению со-
става, структуры и свойств этих отложений
методами мультимасштабной электронной мик-
роскопии.
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Рис. 11. Серия ВРПЭМ-изображений кристаллического строения частиц при разных увеличениях, демонстрирующая
различные этапы кристаллизации от образования зародыша до формирования кристаллической структуры (слева на-
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Обработка фокусированным ионным пучком подложек с прозрачными электродами, покрытыми
натертыми полимерными слоями, является ключевым этапом создания жидкокристаллических ме-
таповерхностей. Такая обработка обеспечивает локальный контроль над ориентацией жидкого кри-
сталла вблизи поверхности подложки. Структура, состав и оптические свойства обработанной фо-
кусированным ионным пучком поверхности подложки исследованы методами растровой электрон-
ной, просвечивающей электронной, зондовой и оптической микроскопии, а также электронной
оже-спектроскопии. Проведен анализ последствий натирки и облучения ионным пучком для выяс-
нения микроскопических особенностей и причин изменения ориентирующих свойств.

DOI: 10.31857/S0023476121040032

ВВЕДЕНИЕ
Коммерческие двухлучевые растровые микро-

скопы, снабженные электронной и ионной пуш-
ками, появились более 20 лет назад и в настоящее
время получили широкое распространение. Жид-
кометаллические ионные пушки, формирующие
фокусированный ионный пучок (ФИП), позво-
ляют получать пространственное разрешение
лучше, чем 10 нм [1]. Подобное оборудование ста-
ло стандартным при исследованиях методом про-
свечивающей электронной микроскопии (ПЭМ),
изучении поверхности в различных областях ма-
териаловедения, в технологии микроэлектрони-
ки [2]. Двухлучевые растровые системы полно-
стью автоматизированы и позволяют прецизион-
но управлять как ионным, так и электронным
пучками, что открывает возможность проводить
эксперименты по ионной литографии. Тонко на-
страиваемое управление ионным пучком позво-
ляет как кинетически “травить” поверхность,
придавая ей требуемый рельеф, так и локально
облучать поверхность ионным пучком для изме-
нения ее свойств за счет имплантации ионов и из-
менения структуры приповерхностных слоев. В
любом случае ионы после взаимодействия с по-
верхностью формируют нарушенный слой, что
может как значительно ухудшать оптические

свойства обработанной поверхности [3–5], так и
придавать этой поверхности новую функцио-
нальность.

Ярким примером появления новых свойств у
поверхности, обработанной ФИП, является мо-
дуляция ориентации жидкого кристалла (ЖК)
предварительно натертым слоем полиимида
(ПИ), нанесенным на поверхность электрода из
оксида индия–олова (indium tin oxide – ITO). Та-
кая модуляция является основой для создания
ЖК-метаповерхностей [6–8]. В то время как ис-
ходный слой ПИ ориентирует вытянутые молеку-
лы нематического ЖК параллельно плоскости
поверхности вдоль направления натирки, участ-
ки, облученные ФИП, ориентируют молекулы
ЖК перпендикулярно плоскости поверхности
(рис. 1). Возможность локального управления
ориентацией ЖК на микрометровых и субмикро-
метровых масштабах открыла большие перспек-
тивы для управления самосборкой принципиаль-
но новых ЖК-систем для оптики и фотоники.

Выяснению механизмов ориентирующего дей-
ствия различных поверхностей на ориентацию
ЖК посвящено значительное количество работ
[9, 10]. Отметим, что хотя методы управления
ориентацией ЖК c помощью поверхностей
успешно освоены десятилетия назад и являются
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ключевыми для современных дисплейных ЖК-
технологий, на данный момент достигнуто лишь
хорошее эмпирическое понимание соответствия
между способом подготовки поверхности и ее
влиянием на ЖК. Так, еще полвека назад была
установлена связь типа ориентирующего дей-
ствия с различиями в поверхностной энергии ЖК
и полимерного покрытия поверхности [11, 12].
Для полимеров, устанавливающих планарную
ориентацию ЖК-директора, была предложена и
тщательно оптимизирована [13] технология меха-
нической натирки, вызывающая появление пре-
имущественного направления ЖК-директора в
плоскости. Однако микроскопические явления,
лежащие в основе действия натирки, до сих пор
не до конца ясны и продолжают активно исследо-
ваться. Наиболее детально обоснованной являет-
ся гипотеза, связывающая натирку с приданием
анизотропного упорядочения полимерным це-
пям на поверхности [14].

Микроскопический механизм изменения ЖК-
ориентирующих свойств полимерных слоев под
действием ФИП неизвестен. Теоретически можно
предложить ряд взаимоисключающих объяснений:

– ФИП полностью удаляет слой ПИ, и изме-
нения ориентирующего действия происходят в
силу контакта ЖК с подслоем ITO;

– облучение ФИП приводит к существенной
модификации поверхностного микрорельефа
ПИ, что также способно кардинально изменять
его взаимодействие с ЖК;

– изменения связаны с модификацией ПИ и,
возможно, ITO за счет имплантации ионов гал-
лия в ПИ и приповерхностную область ITO;

– ФИП проводит модификацию химических
связей в ПИ, частично разрушая полимерные це-
пи и изменяя характер их ближнего взаимодей-
ствия с молекулами ЖК.

В данной работе проведено комплексное ис-
следование методами оптической микроскопии
(ОМ), атомно-силовой микроскопии (АСМ),
растровой электронной микроскопии (РЭМ) и
ПЭМ предварительно натертого слоя ПИ и под-
слоя ITO, подвергнутых облучению ФИП. Цель
исследований заключалась выяснении реальной
структуры и состава таких слоев, определении по-
следствий их локального облучения ФИП и выяв-
лении наиболее вероятного микроскопического
механизма изменения ориентирующего действия
на ЖК. Кроме того, исследование было направ-
лено на выяснение причин изменений оптиче-
ских свойств подложки с ПИ и ITO, происходя-
щих при обработке ФИП.

МИКРОСКОПИЧЕСКИЕ 
И ОЖЕ-СПЕКТРОСКОПИЧЕСКИЕ 

ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследуемая многослойная структура являет-
ся стандартным компонентом ЖК-ячеек и пред-
ставляет собой (рис. 1) тонкий (толщиной ∼10 нм)
механически натертый слой ПИ, нанесенный на
подслой ITO (толщиной ∼150 нм), покрывающий
стеклянную пластину. В составе ЖК-ячеек натер-
тые слои ПИ вступают в контакт с ЖК и обеспечи-
вают стабильную однородную планарную ориента-
цию ЖК-директора вдоль направления натирки.
Тонкие слои ITO играют роль прозрачных электро-
дов, обеспечивающих подачу напряжения, управ-
ляющего слоем ЖК, и минимально влияющих на
проходящий свет. Использованные в работе под-
ложки имели вид пластин размером 2 × 2.5 см со
шлифованными краями.

Подготовительным этапом создания ориенти-
рующего ПИ (поли(4,4'-оксидифенилен-пиро-
меллитимид)) покрытия является тщательная

Рис. 1. Схема эксперимента по созданию с помощью ФИП ориентирующей подложки для ЖК-ячейки: а – схема об-
работки поверхности подложки ФИП; б – схема ориентации молекул ЖК подложкой, локально обработанной ФИП.
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АРТЕМОВ и др.

очистка поверхности ITO с помощью абразивно-
го материала – крокуса и этилового спирта. Далее
методом центрифугирования наносится тонкая
пленка 1%-ного раствора полиаминовой кислоты
в диметилформамиде. Отжиг пленки при темпе-
ратуре 180°С в течение часа приводит к образова-
нию слоя ПИ, который подвергается механиче-
ской натирке мягкой хлопчатобумажной тканью
строго в одном направлении.

После облучения ФИП Ga+ по цифровым
шаблонам на двухлучевом микроскопе FEI Scios
DualBeam ориентирующие свойства поверхности
подложки в местах, обработанных ФИП, изменя-
ются (рис. 1), позволяя создавать метаповерхно-
сти. Обработанные ФИП области (например,
массивы периодически расположенных полос с
периодом P) хорошо различимы на изображени-
ях, полученных с помощью РЭМ и АСМ (рис. 2).
РЭМ-изображения, полученные с помощью
двухлучевого микроскопа FEI Scios DualBeam,
работающего в режиме РЭМ, показали наличие

заметного контраста при детектировании вторич-
ных электронов (ускоряющее напряжение 2 кВ,
ток электронного пучка 50 пА). При этом интен-
сивность сигнала от областей, обработанных
ФИП, заметно выше (рис. 2а). Информация о то-
пографии поверхности образцов была получена
методом АСМ с помощью сканирующего зондо-
вого микроскопа НТ-МДТ “ИНТЕГРА Прима”,
работающего в полуконтактном режиме. В каче-
стве зондов использовали кремниевые кантиле-
веры НТ-МДТ серии “Гольден” NSG01, предна-
значенные для работы в полуконтактном режиме.
Радиус кривизны конца зонда был равен 5–10 нм
(данные производителя), а амплитуду колебаний
свободного конца кантилевера вдалеке от поверх-
ности образца выбирали равной 15–20 нм. Обра-
ботку полученных изображений осуществляли с
помощью программного обеспечения НТ-МДТ
Image Analysis 3.5.0.2070 и NIH ImageJ 1.50b.
АСМ-изображения позволили определить как
рельеф поверхности предварительно натертого

Рис. 2. Типичные РЭМ- и АСМ-изображения поверхности, обработанной ФИП по цифровому шаблону: а – РЭМ-
изображение массива полос (P = 5 мкм), б – АСМ-изображение края массива полос (P = 4 мкм, I – исходная поверх-
ность предварительно натертой пленки ПИ, II – область, подвергнутая обработке ФИП); в – АСМ-изображение ис-
ходной поверхности предварительно натертой пленки ПИ; г – АСМ-изображение области, подвергнутой обработке
ФИП. Стрелка на изображениях показывает направление натирки ПИ.
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ПИ, так и рельеф поверхности, обработанной
ФИП. Как видно из типичного АСМ-изображе-
ния (рис. 2б), облучение вызывает небольшое
(около 5 нм) уменьшение толщины пленки ПИ.
Сравнение АСМ-изображения поверхности ис-
ходной натертой пленки ПИ (рис. 2в) и поверх-
ности после обработки ФИП (рис. 2г) показыва-
ет, что в результате обработки ФИП пропадает
текстура поверхности, направление которой сов-
падает с направлением натирки ПИ. Вместе с тем
остается открытым вопрос о том, какой именно
материал ответственен за перпендикулярную
ориентацию молекул ЖК на участках подложки,
подвергшихся облучению ионами Ga+.

Обработанные ФИП области наблюдаются и с
помощью оптического микроскопа (рис. 3).
В проходящем свете при естественном освеще-
нии они выглядят как локальное потемнение
(рис. 3а). Также эти области выглядят при наблю-
дении в оптический микроскоп Olympus BX53 в
проходящем свете (рис. 3б), в то время как в отра-
женном свете они выглядят как области, более
яркие, чем окружение (рис. 3в). В качестве источ-

ника света при измерениях методом ОМ служила
короткодуговая Xe-лампа. Оптический контраст,
измеренный на оптических изображениях, со-
ставляет величину ∼0.1. Поскольку обработанные
ФИП подложки используются в ЖК-ячейках,
предназначенных для работы в оптическом диа-
пазоне, подобные изменения их оптических
свойств отражаются на функциональности и их
причины необходимо выяснить.

Чтобы исключить возможность изменения оп-
тических свойств вследствие “вытравливания”
ФИП слоя ПИ, было проведено моделирование
спектров пропускания и отражения слоистых
структур с помощью программного пакета Horiba
Jobin-Yvon DeltaPsi 2.6. Результаты (рис. 3г) пока-
зывают, что удаление слоя ПИ не должно приво-
дить к столь заметному изменению пропускания
и отражения, которое наблюдается эксперимен-
тально. Слоистые структуры, для которых прово-
дили моделирование, представляли собой плоско-
параллельные слои ПИ (толщиной 10 нм)/ITO
(толщиной 150 нм)/стекло марки ВК7 (толщиной
0.5 мм) и ITO (толщиной 150 нм)/стекло марки

Рис. 3. Оптические изображения областей подложки, обработанных ФИП, и результаты численного моделирования
оптических свойств: а – общий вид подложки со сформированными на ней с помощью ФИП массивами полос (P = 2,
P = 3 мкм); б – массив полос (P = 2, P = 4 мкм), полученный в проходящем свете с помощью оптического микроскопа;
в – тот же участок подложки, полученный в отраженном свете с помощью оптического микроскопа; г – результаты
численного моделирования спектров пропускания Т и отражения R многослойных структур ПИ/ITO/стекло (1) и
ITO/стекло (2); д – дисперсии показателя преломления n и показателя поглощения k ITO и ПИ, которые использова-
лись при численном моделировании оптических свойств.
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P-ВК7 (толщиной 0.5 мм). Таким образом моде-
лировалось влияние удаления слоя ПИ на опти-
ческие свойства подложки. Оптические свойства
ITO (рис. 3д), ПИ (рис. 3д) и стекла марки P-ВК7
были взяты из [15–17].

Таким образом, изменение оптических
свойств подложки, наблюдающееся после облу-
чения ее ФИП Ga+, не может быть объяснено
простым удалением слоя ПИ в процессе обработки.

Сравнение результатов, полученных с помо-
щью АСМ (рис. 2б–2г) и ОМ отраженного света
(рис. 4а, 4б), показывает, что шероховатость по-
верхности областей, обработанных ионами Ga+,
мало отличается от шероховатости исходной по-
верхности предварительно натертого ПИ. На-
блюдение с помощью ОМ темного поля (рис. 4б)
однозначно демонстрирует, что рассеяние света
на обработанных ионами Ga+ областях подложки
мало отличается от рассеяния света на необрабо-
танных областях. Основной вклад в рассеяние

света вносят границы между обработанными и
необработанными участками. Таким образом,
рассеяние света также не может служить причи-
ной изменения оптических свойств.

Для выяснения последствий облучения поверх-
ности подложки ФИП Ga+ были выполнены ком-
плексные исследования, сочетавшие различные
современные методы электронной микроскопии и
электронную оже-спектроскопию (ЭОС).

На первом этапе образец, представляющий со-
бой периодический массив полос с P = 1 мкм, был
исследован средствами РЭМ с помощью той же
установки FEI Scios DualBeam, где проводилось
облучение ФИП для формирования самого мас-
сива. Изображения, полученные при детектиро-
вании вторичных электронов (ускоряющее на-
пряжение 2 кВ, ток электронного пучка 50 пА),
показали наличие заметного контраста (рис. 4в),
соответствующего заявленной периодичности в
1 мкм. Использование различных детекторов при
регистрации изображения дает возможность полу-

Рис. 4. Полученные с использованием различных методик изображения областей подложки, обработанных ФИП: а –
массив полос (P = 4 мкм, I – исходная поверхность предварительно натертой пленки ПИ, II – область, подвергнутая
обработке ФИП), полученный с помощью ОМ светлого поля в отраженном свете; б – тот же участок, полученный по-
мощью ОМ темного поля в отраженном свете; в – РЭМ-изображение массива полос (P = 1 мкм), полученное при ис-
пользовании детектора T1; г – РЭМ-изображение того же участка, полученное при использовании детектора T2.
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чать контраст, связанный с вариацией различных
характеристик приповерхностного слоя [18]. Важ-
но, что при регистрации внутрилинзовым детекто-
ром T1 (чувствительным к обратно рассеянным
электронам) контраст периодической структуры
существенно выше. При регистрации детектором
T2 наблюдается исключительно топография по-
верхности, связанная с механической натиркой
ориентирующего полимера и зернистостью ITO
(рис. 4г). Таким образом, наблюдаемая периодич-
ность с большой долей вероятности связана не с
изменением профиля поверхности полимера, а с
модификацией проводящего подслоя ITO.

Далее для выяснения морфологии изменений
в слоях ориентирующей подложки, вызванных
облучением ориентирующей положки ионным
пучком, была использована ПЭМ. Для этого с по-
мощью FEI Scios DualBeam был изготовлен спе-
циальный тестовый образец с P = 500 нм (рис. 5а).
Такой период выбран в связи с ограниченным по-
лем зрения ПЭМ. Цифровой шаблон состоял из
периодических полос со скважностью 0.5. Уско-
ряющее напряжение ФИП Ga+ составляло 30 кВ,
а ток – 100 пА. Время нахождения ФИП в одной

точке (dwell time) равнялось 100 мкс. На ширину
одной полосы структуры (250 нм) при облучении
ФИП приходилось 4 пикселя. Таким образом,
расстояние между соседними пикселями равня-
лось 62.5 нм. В соответствии с инструкцией по
эксплуатации микроскопа FEI Scios DualBeam
для тока ионного пуска 100 пА оценочный диа-
метр пучка составляет 24 нм (рис. 1а).

Далее с помощью ФИП по стандартной мето-
дике на двухлучевом микроскопе FEI Scios Dual-
Beam был подготовлен локальный срез (ламель)
облученной области (рис. 5б, 5в) для исследова-
ния методом ПЭМ.

Параллельно проведению исследования мето-
дом ОЭС был изготовлен квадратный участок
подложки для ЖК-ячейки, полностью облучен-
ный ФИП Ga+. Ускоряющее напряжение, ток и
время нахождения ФИП в одной точке (dwell time)
были такими же, как при изготовлении массива
полос. Размер участка составлял 400 × 400 мкм.
Сплошное облучение поверхности было сделано
для того, чтобы обеспечить проведение ОЭС по-
верхности, заведомо обработанной ионами Ga+.
Проведение ОЭС осуществляли с помощью элек-

Рис. 5. Серия РЭМ-изображений последовательности операций приготовления тонкого поперечного среза образца
для ПЭМ и результаты ОЭС: а – участок подложки со сформированным на нем с помощью ФИП массивом полос с
P = 500 нм (I – исходная поверхность предварительно натертой пленки ПИ, II – область, подвергнутая обработке
ФИП); б – вырезанная с помощью ФИП ламель; в – ламель, укрепленная на полукольцевом держателе для ПЭМ;
г – спектры, полученные при ОЭС участка, полностью обработанного ФИП (1 – спектр до обработки, 2 – спектр по-
сле обработки ионами Ar+, 3, 4 – фрагменты спектра [18], показывающие пики, характерные для Ga, 5 – фрагмент
спектра ITO [19]).
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тронного оже-спектрометра Physical Electronics,
PHI, 670 Scanning Auger Nanoprobe. ОЭС прово-
дили как для поверхности, не подвергавшейся ка-
кой-либо обработке после облучения ФИП, так и
для поверхности, обработанной ионами Ar+ для
удаления части приповерхностного слоя и полу-
чения информации об элементном составе на не-
которой глубине. Типичные результаты ОЭС
(рис. 5г) не выявили наличия ионов галлия ни на
поверхности структуры (рис. 5г, кривая 1), ни на
глубине (рис. 5г, кривая 2). Для сравнения на
рис. 5г приведены фрагменты взятых из [19, 20] и
адаптированных спектров, полученные при изме-
рениях образцов, заведомо содержащих Ga и ITO.
Из результатов ОЭС видно, что по мере углубле-
ния увеличивается отношение интенсивностей
сигналов атомов O и In к сигналу атомов С, что
свидетельствует об изменении элементного со-
става поверхности от состава, соответствующего

ПИ, к составу, соответствующему ITO. Обычная
чувствительность для ОЭС составляет порядка
одного атома на тысячу [21]. Таким образом, от-
сутствие сигналов, соответствующих Ga, свиде-
тельствует об очень малых концентрациях Ga как
на поверхности образца (в слое ПИ), так и под
этим слоем (в слое ITO). Картирование локально-
го среза облученной ФИП области (рис. 5б, 5в) по
элементам, проводившееся на ПЭМ FEI Osiris с
использованием детектора Super-X EDX для
энергодисперсионного рентгеноспектрального
анализа, также не дает результатов о распределе-
нии Ga по глубине образца, поскольку детектор
Super-X EDX обладает еще меньшей чувствитель-
ностью.

Результаты моделирования, проведенного в
программном пакете SRIM (Stopping and Range of
Ions in Matter), для структуры, состоящей из 10 нм
ПИ и ITO (рис. 6а), показывают: ионы Ga+ с

Рис. 6. Результат моделирования глубины проникновения ионов Ga+ и ПЭМ-изображения поперечного среза образ-
ца: a – распределение глубины проникновения ионов Ga+ (штриховая линия – толщина слоя ПИ); б – ПЭМ-изобра-
жение периодичности сформированной структуры (P = 500 нм, доза ионов Ga+ условно показана в виде меандра,
Pt – технологический слой платины, ITO – слой прозрачного электрода, PI – слой предварительно натертого ПИ);
в – детальное ПЭМ-изображение результатов модификации поверхности подложки с помощью ФИП; г – наложен-
ная на ПЭМ-изображение схема расположения и толщины слоев ПИ и модифицированного ITO (м-ITO) в зависимо-
сти от дозы ионов Ga+ (условно показана в виде меандра).
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энергией 30 кэВ в основном останавливаются
подслоем ITO на глубине 20–30 нм [22].

Оценка концентрации атомов Ga, импланти-
рованных в приповерхностные слои, может быть
проведена следующим образом. Для тока ионов
Ga+, равного 100 пА, поток ионов Ga+ в ФИП со-
ставляет ∼6.3 × 108 (1/с). Учитывая величину dwell
time 100 мкс, легко получить число ионов Ga+,
приходящееся на 1 пиксель, которое будет при-
близительно равно 6.3 × 108. Расстояние между
соседними пикселями составляет 62.5 нм, поэто-
му площадь пикселя может быть оценена как
∼3.9 × 10–11 см2, а плотность ионов Ga+ во время
обработки составляет ∼1.6 × 1015 (1/см2).

Для оценки (по порядку величины) объемной
плотности имплантированных атомов Ga заме-
ним кривую графика распределения глубины
проникновения Ga+ (рис. 6а) эквивалентной по
площади областью с постоянной концентрацией.
Глубина этой области составит ∼45 нм. Учитывая
площадь пикселя и плотность ионов Ga+, во время
обработки объемную концентрацию Ga можно
оценить величиной 3.6 × 1020 (1/см3). Сравнивая по-
лученную величину с типичной объемной концен-
трацией атомов в твердом теле (5 × 1022 (1/см3)),
можно оценить, что доля атомов Ga в приповерх-
ностных слоях обработанной ФИП подложки со-
ставит (по порядку величины) 0.005 (0.5%). Отме-
тим, что сделанная оценка подходит только для
качественного анализа, однако позволяет пред-
положить, что отсутствие детектирования Ga при
проведении ОЭС и локального рентгеноспек-
трального анализа вполне согласуется с характе-
ристиками использовавшегося ФИП и парамет-
рами обработки поверхности.

ПЭМ на приборе FEI Osiris позволила непо-
средственно наблюдать поперечное сечение об-
работанных ФИП ориентирующего слоя ПИ и
подслоя ITO в серии изображений (рис. 6б, 6в).
На изображении с малым увеличением (рис. 6б)
показано ПЭМ-изображение поперечного среза
структуры с P = 500 нм. Контраст позволяет на-
блюдать периодичность в 500 нм в слоях ПИ и
ITO под слоем технологической Pt. При большем
увеличении (рис. 6в) видим участок поверхности,
облученный ионами Ga+, края которого обозна-
чены стрелками. Видно (рис. 6б, 6в), что слой ПИ
сохраняется везде, а непосредственно в месте об-
лучения заметно его утонение. Слой ITO подвер-
гается значительной модификации на глубину
30–40 нм под действием пучка ионов. Для на-
глядности на рис. 4г слои ПИ и модифицирован-
ного ITO показаны в виде закрашенных областей.

Полученные результаты хорошо согласуются
как с результатами РЭМ (рис. 4в, 4г), так и с ре-
зультатами моделирования глубины проникнове-
ния ионов (рис. 6а): ионы Ga+ с энергией 30 кВ в

основном останавливаются подслоем ITO на глу-
бине 20–30 нм, изменяя его зернистость и кри-
сталличность, а также порождая структурные де-
фекты (рис. 6б, 6в). Тонкий слой ПИ на поверх-
ности ITO при этом сохраняется, а его толщина –
уменьшается.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Рассмотрим, насколько полно полученные ре-

зультаты микроскопических исследований поз-
воляют подтвердить или опровергнуть выдвину-
тые гипотезы о микроскопическом механизме из-
менений ориентирующего действия слоя ПИ при
облучении ФИП. Данные ПЭМ (рис. 6б–6г) поз-
воляют однозначно утверждать, что используе-
мое щадящее облучение ФИП не приводит к пол-
ному удалению слоя ПИ. Таким образом, измене-
ния ориентирующего действия поверхности
подложки на молекулы ЖК происходят не из-за
прямого контакта ЖК с подслоем ITO.

Сравнивая профили поверхности ПИ на
ПЭМ-изображениях (рис. 6б, 6в) с рельефом по-
верхности на АСМ-изображении (рис. 2б), не-
сложно заметить их хорошее соответствие: облу-
чение ФИП приводит к неравномерному утоне-
нию слоя ПИ на толщину не более 10 нм, однако
не придает его поверхности сколь-нибудь замет-
ного нового рельефа. И на исходных, и на облу-
ченных слоях наблюдаются плавные перепады
профиля на 10–20 нм на расстояниях в сотни на-
нометров. Такие особенности рельефа не могут
послужить причиной различных ориентирующих
свойств областей, обработанных ФИП и не обра-
ботанных ФИП.

Согласно результатам моделирования (рис. 6а)
имплантация Ga при облучении ФИП происхо-
дит не на поверхности, непосредственно взаимо-
действующей с ЖК, а на глубину 20–30 нм, т.е.
глубоко в подслой ITO. Соответствующие изме-
нения подслоя на такую глубину видны и на
ПЭМ-изображениях (рис. 6б, 6в). Результаты,
полученные с помощью ЭОС, в совокупности с
оценкой объемной концентрации имплантиро-
ванного Ga подтверждают, что ионы Ga+ прони-
кают под поверхность на значительную глубину.
Оценка объемной концентрации имплантиро-
ванного Ga объясняет отсутствие следов Ga на
оже-спектрах, поскольку глубина выхода оже-
электронов составляет величину ∼1 нм.

Изменение оптических свойств участков, об-
работанных ФИП Ga+, вызвано, по-видимому,
имплантацией Ga в слой ITO и вызванными ею
изменениями свойств этого слоя.

В то же время для ориентирующего действия
поверхности ПИ на молекулы прилегающего ЖК
изменения в толщине слоя ПИ и появление мо-
дифицированных ФИП областей ITO под слоем
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ПИ несущественны. Это позволяет отбросить и
гипотезу об определяющей роли имплантации Ga
на ориентацию ЖК.

Таким образом, результаты проведенных мик-
роскопических исследований позволили исклю-
чить целый ряд теоретически возможных микро-
скопических механизмов изменения ориентиру-
ющего действия слоя ПИ на ЖК при облучении
ФИП. Единственным механизмом, совместимым
со всеми полученными данными, являются моди-
фикация химических связей в ПИ под действием
ФИП и частичное разрушение полимерных це-
пей. Подтверждение или опровержение данной
гипотезы методами микроскопии представляется
крайне затруднительным. Возможно, для реше-
ния этой задачи полезными окажутся методы,
позволяющие определять химическое состояние
элементов на поверхности, например рентгенов-
ская фотоэлектронная спектроскопия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведенное методами ОМ, АСМ, РЭМ,
ПЭМ и ОЭС комплексное исследование предва-
рительно натертого слоя ПИ, нанесенного на
подслой ITO и подвергнутого облучению ФИП
Ga+, показало, что изменение ориентирующего
действия обработанной ФИП поверхности на мо-
лекулы ЖК не связано с локальным удалением
слоя ПИ и появлением прямого контакта ЖК с
подслоем ITO. Изменение ориентирующего дей-
ствия не связано также с приданием слою ПИ
особенного рельефа и не обусловлено появлени-
ем существенных концентраций Ga в поверх-
ностном слое ПИ. Наиболее вероятно, что изме-
нения ориентации ЖК вызваны модификацией
химических связей в ПИ и частичным разруше-
нием полимерных цепей.

Наблюдающиеся в результате обработки ФИП
изменения оптических свойств связаны с измене-
ниями свойств слоя ITO и имплантацией Ga в
этот слой.

Авторы выражают благодарность Б.К. Медве-
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Представлены результаты исследования методом просвечивающей электронной микроскопии
микроструктуры эпитаксиальных слоев нитрида галлия, синтезированных методами хлоридно-гид-
ридной газофазной эпитаксии и эпитаксии из металлоорганических соединений на нанопрофили-
рованных подложках NP–Si(001) с использованием и без промежуточного слоя 3C-SiC. Установле-
но, что слой GaN, полученный методом хлоридно-гидридной эпитаксии на комбинированной под-
ложке NP–Si(001)/SiC, обладает относительно гладкой морфологией поверхности и имеет
следующие ориентационные соотношения с подложкой:  и . В то
же время слои GaN, полученные методом эпитаксии из металлоорганических соединений, имеют гру-
бую морфологию поверхности и представляют собой текстуру с преимущественной ориентацией зерен
на нанопрофилированной подложке NP–Si(001)  с углом между [111]Si и [0001]GaN ∼
∼ 4.5° и на комбинированной подложке NP–Si(001)/SiC  и .

DOI: 10.31857/S0023476121040159

ВВЕДЕНИЕ
Бинарные прямозонные полупроводниковые

соединения типа III-N и их твердые растворы яв-
ляются одним из основных материалов современ-
ной коротковолновой оптоэлектроники, а также
широко применяются в силовой высокочастот-
ной электронике. Данные соединения обладают
кристаллической структурой вюрцита, и при про-
изводстве приборных структур обычно использу-
ется полярная ориентация – с плоскостью (0001),
параллельной подложке. В то же время значи-
тельный интерес вызывает получение слоев полу-
полярной ориентации – с плоскостью (0001), на-
клоненной относительно подложки, что обуслов-
лено ожидаемым снижением негативного
влияния внутренней спонтанной поляризации,
существенно снижающей эффективность опто-
электронных приборов [1, 2] на основе соедине-
ний III-N с полярной ориентацией.

Ввиду отсутствия коммерчески доступных
подложек для гомоэпитаксии синтез подавляю-
щего большинства приборных структур на основе
GaN осуществляется гетероэпитаксией на под-
ложках c-Al2O3, H-SiC и Si(111). В то же время с
точки зрения интеграции нитридных структур в
кремниевую электронику представляется пер-
спективным осуществление синтеза нитридных

структур с использованием Si(001)-подложек.
Однако различие в симметрии поверхности
Si(001) с симметрией четвертого порядка и плос-
кости III-N(0001) с симметрией шестого порядка
препятствует их интеграции. Согласно [3] суще-
ствуют два основных набора возможных ориента-
ций формирования зародышевых зерен на стадии
нуклеации GaN на подложке Si(001): формирова-
ние зерен полярной ориентации, развернутых
друг относительно друга на 30°, и формирование
зерен с r-гранью GaN , параллельной плос-
кости подложки. Все это затрудняет получение
монокристаллических слоев и приводит к форми-
рованию поликристаллических пленок с грубой
морфологией поверхности. В [4] было продемон-
стрировано получение полярного слоя GaN на
Si(001) путем выбора ростовых условий и форми-
рование полуполярного слоя GaN одной ориен-
тации путем использования разориентированной
подложки, но интеграция с кремниевой техноло-
гией требует применения сингулярных или близ-
ких к ним подложек. В качестве одного из вари-
антов формирования полуполярных слоев GaN
на Si(001) предложен способ использования про-
филированных подложек, на которых нуклеация
зародышевого слоя происходит на одном специ-

Si GaN(220) || (2110) Si GaN(220) || (0 110)

Si GaN[110] ||[2110]

Si GaN[1 10] ||[2110] Si GaN[111] ||[0001]

{01 12}

УДК 539.23 539.27

ПОВЕРХНОСТЬ,
ТОНКИЕ ПЛЕНКИ
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ально выделенном наборе фасеток Si{111} под-
ложки [5, 6], задающих полуполярную ориентацию.

Целью работы являлось выяснение структур-
ного состояния, ориентационных соотношений
относительно подложки, морфологии поверхно-
сти эпитаксиальных слоев GaN, полученных на
нанопрофилированной NP–Si(001) и комбини-
рованной NP–Si(001)/SiC подложках методами
хлорид-гидридной газофазной эпитаксии (ХГФЭ)
и газофазной эпитаксии из металлоорганических
соединений (ГФЭМОС).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Нанопрофилированная кремниевая подложка

NP–Si(001) представляла собой упорядоченный
массив V-образных наноканавок с периодом
∼90 нм и глубиной наноканавки ∼70 нм, полу-
ченный путем формирования WOS-структуры
(wave-ordered structure) на поверхности кремние-
вой подложки Si(001) c точностью ориентации
±0.5°. WOS-структура была сформирована бом-
бардировкой ионами  с последующим плазмо-
химическим травлением [7, 8]. Предполагается,
что такая поверхность преимущественно состоит
из фасеток (111) и , которые в данном случае
должны задавать ориентацию для роста полупо-
лярных слоев GaN.

Используемый в комбинированной подложке
тонкий слой кубического SiC толщиной ∼100 нм
синтезирован на Si-подложке методом топохи-
мического замещения [9]. В этом методе карбид
кремния является продуктом реакции между кри-
сталлическим кремнием и газообразным моноок-
сидом углерода:

(1)

В процессе реакции в приповерхностном слое Si-
подложки образуется система пор глубиной не-
сколько микрометров. Согласно [10] объем пор
должен быть примерно равен объему слоя карбида
кремния. Эту систему пор можно рассматривать
как область, которая должна снижать напряжения
на границе Si/SiC, вызванные значительным рас-
согласованием параметров кристаллических ре-
шеток и коэффициентов теплового расширения.
Ранее было продемонстрировано применение та-
ких комбинированных подложек для эпитаксии
полярных слоев AlN, GaN методом ГФЭМОС с
использованием Si-подложки с ориентацией (111)
[11] и эпитаксии полуполярных слоев AlN, GaN
методом ХГФЭ с использованием разориентиро-
ванной подложки Si(001) [12].

Исследования методом просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ) проводили на
следующих структурах: слой GaN, синтезирован-
ный методом ХГФЭ на комбинированной под-
ложке NP–Si(001)/SiC при температуре 1050°C с

+
2N

(11 1)

+ = + ↑v v2Si(cr) CO( ) SiC(cr) SiO( ) .

использованием промежуточного слоя AlN
(∼250 нм, Ts = 1080°C), слои GaN, синтезирован-
ные методом ГФЭМОС на комбинированной
подложке NP–Si(001)/SiC и на подложке NP–
Si(001) без использования слоя SiC при темпера-
туре 1025°C. Предварительно для роста слоев
GaN на подложках NP–Si(001)/SiC и NP–Si(001)
формировали тонкий (∼20 нм) затравочный слой
AlN. Согласно результатам рентгеновской ди-
фрактометрии и люминесценции данных струк-
тур, приведенным в [13], слой GaN, полученный
методом ХГФЭ, имеет полярную ориентацию, а
слои, полученные ГФЭМОС, полуполярные ори-
ентации:  при росте на комбинированной
подложке NP–Si(001)/SiC и  для подложки
NP–Si(001) соответственно.

ПЭМ-исследование микроструктуры образ-
цов осуществляли на электронном микроскопе
Philips EM420 при ускоряющем напряжении
100 кВ. Образцы для ПЭМ были приготовлены
каждый в двух взаимно ортогональных попереч-
ных сечениях  и  Si-подложки по стан-
дартной процедуре, включающей в себя предва-
рительную механическую шлифовку-полировку
и финишное травление ионами Ar+ с энергией в
диапазоне от 4 до 1 кэВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Примем направление  за параллельное
массиву наноканавок WOS-структуры, а  –
за перпендикулярное к ним (рис. 1).

Результаты ПЭМ-исследования слоя GaN, по-
лученного методом ХГФЭ, подтверждают, что
слой является полярным, как это было установле-
но в [13] по данным рентгеновской дифрактомет-
рии. На рис. 2а приведено темнопольное ПЭМ-
изображение в рефлексе  поперечного
сечения  Si и полярного слоя GaN, получен-
ного методом ХГФЭ на комбинированной под-
ложке NP–Si(001)/SiC с использованием проме-
жуточного слоя AlN. Видно, что слой GaN со-
стоит из слегка развернутых друг относительно
друга зерен, является однородным по толщине, с
толщиной ∼1.5 мкм, и обладает относительно
гладкой морфологией поверхности. Анализ кар-
тин микродифракции, полученных для попереч-
ных сечений  и , выявил следующие
ориентационные соотношения (рис. 1a):

, 
 и 

. На рис. 2б приведено
ПЭМ-изображение сечения слоя, приготовлен-
ного в планарной геометрии, на котором наблю-
даются участки с протяженными малоугловыми

(0 111)
(0 112)

(1 10) (1 10)

[1 10]
[1 10]

= GaN2110g
(1 10)

(1 10) (1 10)

Si SiC AlN GaN(002) ||(002) ||(0002) ||(0002) Si(220) ||

SiC AlN GaN||(220) ||(2110) ||(2110) Si SiC(220) ||(220) ||

AlN GaN||(0 110) ||(0 110)
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границами. Из анализа картины микродифрак-
ции следует, что угол разворота таких участков
составляет ∼1°.

ПЭМ-исследование слоев GaN, синтезиро-
ванных методом ГФЭМОС, также подтвердило
данные [13] о том, что слои имеют полуполярную
ориентацию, и уточнило, что слои состоят из
кристаллитов. На рис. 3 приведены ПЭМ-изоб-
ражения полуполярных слоев GaN, полученных
методом ГФЭМОС на комбинированной NP–
Si(001)/SiC (a) и нанопрофилированной NP–
Si(001) (б) подложках, для случая сечения 
Si-подложки. Аналогичные ПЭМ-изображения
для сечения  подложек приведены на рис. 4.
Видно, что слои являются поликристаллически-
ми, состоящими в основном из кристаллитов,
имеющих преимущественную ориентацию. Слои
имеют грубую морфологию поверхности и неод-
нородную толщину, варьирующуюся в диапазоне

(1 10)

(1 10)

0.5–2 мкм. Оба полуполярных слоя характеризу-
ются высокой плотностью дефектов упаковки в
базисной плоскости, при этом для комбиниро-
ванной подложки плотность дефектов на порядок
выше, чем для случая нанопрофилированной
подложки без применения слоя SiC.

Анализ картин микродифракции для слоя GaN,
полученного на подложке NP–Si(001), выявил
наличие наклона ∼4.5° между плоскостью 
фасеток подложки и плоскостью , вызван-
ное, по всей видимости, значительным рассогласо-
ванием параметров решетки, при сопряжении
плоскостей  и  оно составляет ∼17%.
При этом для кристаллитов выполняется ориен-
тационное соотношение 
(рис. 1в).

Для структуры GaN/SiC/NP–Si(001) анало-
гичный анализ показал, что для нее выполня-

Si(111)
GaN(0001)

Si(111) GaN(0001)

Si SiС GaN(220) ||(220) ||(2110)

Рис. 1. Схематическое изображение геометрии, в которой были приготовлены образцы: a – полярный слой GaN, по-
лученный методом ХГФЭ; б, в – полуполярные слои GaN, полученные методом ГФЭМОС на NP–Si(001) соответ-
ственно с использованием промежуточного слоя SiC и без него. Стрелками обозначены используемые оси зон.
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Рис. 2. Темнопольное ПЭМ-изображение поперечного сечения полярного слоя GaN в рефлексе  (а), на
вставке – увеличенное изображение границы NP–Si(001)/SiC в рефлексе  и фрагмент электронограммы,
полученный от этой области; ПЭМ-изображение полярного слоя GaN, приготовленного в планарной геометрии (б),
на вставке – фрагмент электронограммы в области рефлекса .

[0001]

SiC�
SiC�

Si(001)�
Si(001)�

GaN
AlN

[110]
–

~1˚

3030–

002Si

002SiC
0002AlN

DF g = 220SiC

DF g = 2110–

(а) (б) 200 нм1 мкм

200 нм

Пустоты

= GaN2110g
= SiC220g

3030



648

КРИСТАЛЛОГРАФИЯ  том 66  № 4  2021

МЯСОЕДОВ и др.

ются следующие ориентационные соотношения:
 и 

 (рис. 1б). Плоскость  не являет-
ся одной из фасеток нанопрофилированной NP–
Si(001)-подложки, следовательно, полуполярная
ориентация не задается структурой поверхности
подложки, т.е. слой SiC нивелирует ее влияние, а
конечная ориентация слоя GaN, по-видимому,
определяется изначально небольшой разориента-
цией Si-подложки.

На изображении в поперечном сечении слоя
GaN, приведенном на рис. 4a, наблюдается фор-
мирование “пилообразного” рельефа поверхно-
сти, сформированного, видимо, путем “наполза-
ния” кристаллитов друг на друга. Анализ данного
ПЭМ-изображения и картины микродифракции
позволил определить грани кристаллитов:  –
длинная грань,  – короткая грань. Анало-
гичная картина наблюдалась для слоя AlN, полу-
ченного методом ХГФЭ на комбинированной
Si(001)/SiC-подложке с разориентацией 7°. На
рис. 5а приведено изображение в режиме Z-кон-
траста “пилообразной” структуры слоя AlN. Ана-
лиз высокоразрешающего электронного микро-
скопического (ВРЭМ) изображения, приведен-

Si SiС GaN(1 11) (000||(1 1 | 1)1) | Si SiC(220) ||(220) ||

GaN||(2110) Si(1 11)

(01 11)
(0 111)

ного на рис. 5б, показал, что эта структура также
формируется гранями типа .

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

ПЭМ-исследование поперечных сечений по-
лярного слоя GaN, полученного методом ХГФЭ
на комбинированной подложке NP–Si(001)/SiC,
показало, что слой является однородным по тол-

{01 11}

Рис. 3. ПЭМ-изображение поперечного сечения по-
луполярного слоя GaN, полученного: a – на комби-
нированной подложке NP–Si(001)/SiC, на вставке –
соответствующая картина микродифракции; б – на
нанопрофилированной подложке NP–Si(001) без
применения слоя SiC. Изображения выполнены в се-
чении  Si-подложки.
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Рис. 4. ПЭМ-изображение поперечного сечения по-
луполярного слоя GaN, полученного: a – на комби-
нированной подложке NP–Si(001)/SiC; б – на нано-
профилированной подложке NP–Si(001) без приме-
нения слоя SiC, на вставке – соответствующая
картина микродифракции. Изображения выполнены
в сечении  Si-подложки.
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Рис. 5. Изображение в режиме Z-контраста попереч-
ного сечения слоев AlN и GaN, полученных методом
ХГФЭ на комбинированной Si(001)/SiC-подложке c
разориентацией 7° в сечении  Si-подложки (а);
ВРЭМ-изображения стыка двух кристаллитов AlN из
приведенных на рис. 5a (б).
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щине, величина которой составляет ∼1.5 мкм, и
обладает относительно гладкой морфологией по-
верхности. Для слоя установлены следующие
ориентационные соотношения: 
и . Исследование слоя, приго-
товленного в планарной геометрии, показало, что
он состоит из зерен, развернутых друг относи-
тельно друга на угол ∼1°.

Для слоя GaN, полученного методом ГФЭМОС
на подложке NP–Si(001), выявлено наличие на-
клона между плоскостью  фасеток подлож-
ки и плоскостью , вызванное, по всей
видимости, значительным рассогласованием па-
раметров решетки.

Для структуры GaN/SiC/NP–Si(001), также
полученной методом ГФЭМОС, анализ ПЭМ-
изображений поперечных сечений и соответству-
ющих картин микродифракции показал, что вы-
полняются следующие ориентационные соотно-
шения: . Плоскость  не яв-
ляется одной из фасеток нанопрофилированной
подложки NP–Si(001), следовательно, полупо-
лярная ориентация не задается профилем поверх-
ности подложки, т.е. слой SiC нивелирует ее вли-
яние.

Оба полуполярных слоя характеризуются вы-
сокой плотностью дефектов упаковки в базисной
плоскости, неоднородной толщиной и грубой
морфологией поверхности. Преимущественно
поверхность имеет пилообразный рельеф, сфор-
мированный наклонными фасетками .

Исследования методом ПЭМ выполнены с ис-
пользованием оборудования федерального ЦКП
“Материаловедение и диагностика в передовых
технологиях” при поддержке Минобрнауки России
(Уникальный идентификатор проекта RFME-
FI62117X0018) и Совета по грантам Президента
Российской Федерации (А.В. Мясоедов).
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Дефекты в форме усеченных треугольных пирамид на поверхности эпитаксиального слоя
Ge3Sb2Te6, выращенного на подложке Si(111), идентифицированы методом растровой электронной
микроскопии. Установлено, что стороны их оснований ориентированы вдоль Si110, а размеры ва-
рьируются от десятков до нескольких сотен нанометров. С использованием образцов поперечного
сечения методом высокоразрешающей электронной микроскопии показано, что плоскости (111)
кубической или (0001) гексагональной фаз Ge3Sb2Te6 в эпитаксиальном слое параллельны Si(111), а
в поверхностных образованиях они могут располагаться под углом 70.5° к границе раздела между
слоем и подложкой. Анализом атомарной структуры и с помощью энергодисперсионного рентге-
новского микроанализа установлено, что в дефектах состав меняется от Ge3Sb2Te6 к GeSb2Te4 вдоль
направления роста.

DOI: 10.31857/S0023476121030322

ВВЕДЕНИЕ
Халькогенидные полупроводники системы

Ge–Sb–Te (GST) находят применение в микро-
электронике для создания запоминающих устройств,
функционирование которых основано на изме-
нении фазового состояния вещества. Достоин-
ствами таких устройств являются их высокое
быстродействие и энергонезависимость [1, 2].

Перспектива использования фазовых переходов
в материалах системы GST для создания элемен-
тов памяти, обладающих высоким быстродей-
ствием, малым энергопотреблением и интегриро-
ванных в кремниевую технологию, инициирует
развитие методов молекулярно-пучковой эпи-
таксии, позволяющей выращивать на кремние-
вой подложке слои и многослойные структуры GST
с высоким кристаллическим совершенством [3, 4].
Благодаря ван-дер-ваальсовым связям между
атомами кремния и материала GST трансляцион-
ная симметрия кристаллической подложки не
оказывает существенного влияния на атомный
порядок в эпитаксиальном слое [4, 5]. С помо-
щью электронно-микроскопических исследова-
ний таких слоев выявлены особенности их ато-
марной структуры и фазообразования [6–9].

В частности, установлено, что переход из кубиче-
ской фазы с ГЦК-решеткой типа NaCl в гексаго-
нальную фазу сопровождается двумерным упоря-
дочением характерных для материалов GST ва-
кансий между плоскостями (111), заполненными
атомами теллура. Образующуюся промежуточ-
ную фазу с вакансионными слоями принято на-
зывать упорядоченной кубической фазой [6, 8].
При ее трансформации в гексагональную фазу
эти слои формируют так называемые щели Ван-
дер-Ваальса, параллельные плоскостям (0001)
[10, 11]. Атомарная структура материала при та-
ком переходе лишь незначительно изменяется,
что существенно усложняет однозначную иден-
тификацию фазового состояния GST, в том чис-
ле, методами высокоразрешающей электронной
микроскопии (ВРЭМ).

Для эпитаксиальных слоев GST характерна
блочная структура, в которой блоки упорядочен-
ной ГЦК или гексагональной фазы разделяются
слоями вакансий или ван-дер-ваальсовыми ще-
лями, расположенными параллельно границе с
подложкой. Несмотря на совершенство кристал-
лического строения таких слоев, на их поверхно-
сти могут формироваться образования (дефекты)

УДК 620.187.3: 539.25

ПОВЕРХНОСТЬ,
ТОНКИЕ ПЛЕНКИ
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в форме усеченных пирамид с латеральными раз-
мерами, достигающими нескольких сотен нано-
метров. Подобные дефекты были выявлены мето-
дами атомно-силовой и растровой электронной
микроскопии (РЭМ) для материалов GST [12–
14], Sb2Te3 [15] и GeTe [16], выращенных на под-
ложке Si(111), а также в Bi2Se3 [17] на подложке
SiC(0001). На основе полученных данных выска-
заны предположения о том, что поверхностные
образования могут возникать благодаря двойни-
кам вращения [14], являться следствием спираль-
ного роста вокруг дислокаций, находящихся в
центре дефекта или в окрестности атомной ступе-
ни на подложке [15, 17]. Они могут формироваться
благодаря скольжению дислокаций при охлажде-
нии выращенного эпитаксиального слоя до ком-
натной температуры [18], которое сопровождается
релаксацией напряжений, вызванных различием
коэффициентов теплового расширения кремния и
материала GST. Однако эти предположения не
объясняют в полной мере природы дефектов, и для
выявления причин их формирования требуются
дальнейшие исследования, в том числе для полу-
чения данных об атомарной структуре.

В настоящей работе форма, размеры и ориен-
тация дефектов на поверхности слоя Ge3Sb2Te6
(GST326), выращенного методом молекулярно-
пучковой эпитаксии на подложке Si(111), изуче-
ны с применением РЭМ, их атомарная структура
исследована методами просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ), а неоднородности
состава выявлены с помощью энергодисперсион-
ного рентгеновского микроанализа.

ФОРМИРОВАНИЕ ТОНКИХ ПЛЕНОК
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ 

ОБОРУДОВАНИЕ

Слой GST326 толщиной ~50 нм выращивали
методом молекулярно-пучковой эпитаксии на
кремниевой подложке Si(111). Первоначально
подложку очищали от органических загрязнений
[19], затем переносили в ростовую камеру и на-
гревали до 720°C со скоростью 0.1°C/с, что обес-
печивало формирование реконструированной
поверхности 7 × 7-Si(111), которое контролирова-
ли методом дифракции быстрых электронов на
отражение. На следующем этапе осуществляли
пассивацию поверхности сурьмой [20], приводя-
щую к ее реконструкции: Si(111)–(√3 × √3)R30°–
Sb. Осаждение материала из отдельных эффузи-
онных ячеек Ge, Sb, Te проводили при температуре
подложки 250°C и давлении около 3 × 10–10 мбар
со скоростью 0.3875 нм/мин [7, 21].

Исследование морфологии поверхности эпи-
таксиального слоя проводили методом РЭМ с
применением электронной колонны электрон-
но-ионного микроскопа Helios NanoLab 650 при

ускоряющем напряжении 1 кВ. Для лучшей визу-
ализации поверхностных дефектов на предмет-
ный столик прибора подавали отрицательный
потенциал –500 В.

Образцы поперечного сечения с ориентацией
поверхности Si( ) для электронно-микроско-
пических исследований готовили методом In-Situ
Lift-Out [22, 23] с помощью фокусированного
ионного пучка прибора Helios NanoLab 650. Та-
кой подход позволял прецизионно выбирать на
поверхности эпитаксиального слоя область фор-
мирования тонкой фольги для получения на ней
поперечного сечения двух–трех поверхностных
дефектов. Для обеспечения стабильности поло-
жения тонкой фольги при исследованиях в про-
свечивающем электронном микроскопе в медном
держателе образца с помощью ионного пучка со-
здавалась прямоугольная выемка, в которую по-
мещалась фольга и закреплялась в ней осаждени-
ем слоя платины.

Исследования структуры и состава эпитакси-
альной пленки проводили при ускоряющем на-
пряжении 200 кВ в просвечивающем электрон-
ном микроскопе Titan Themis 200, оснащенном
корректором сферической аберрации объектив-
ной линзы и энергодисперсионным спектромет-
ром Super-X.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Растровая электронная микроскопия поверхно-

сти слоя GST326. Исследования методом РЭМ
показали, что на поверхности слоя GST присут-
ствуют строго ориентированные относительно
подложки образования в форме усеченных пира-
мид с правильным треугольником в основании
(рис. 1а). Треугольники могли быть развернуты
друг относительно друга на 60°, однако, как будет
показано далее, их стороны лежали вдоль направ-
лений 110 кремниевой подложки. Некоторые из
образований, на одно из которых указывает
стрелка на рис. 1а, имели более сложную форму:
на поверхности более крупного дефекта форми-
ровался дефект с меньшими латеральными раз-
мерами.

Для статистического анализа геометрических
параметров поверхностных дефектов путем по-
кадровой съемки было сформировано изображе-
ние от прямоугольной области площадью около
850 мкм2. Для этого было получено 15 × 15 после-
довательных микрофотографий (кадров) с увели-
чением ×100000. Размер каждой из них составлял
1024 × 884 пикселя, что соответствовало области
размером ~2.5 × 2.2 мкм2. Образец на столике
ориентировали так, чтобы меньшая сторона мик-
рофотографии была параллельна одной из сторон
треугольных дефектов (рис. 1а). Получение изоб-
ражений осуществлялось в автоматическом ре-
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жиме с помощью специальной управляющей
программы (скрипта) с перекрытием соседних
кадров ~15%, что позволило с хорошей точностью
соединить их между собой для получения единого
изображения всей исследованной области.

Определение геометрических характеристик
поверхностных образований и статистическую
обработку полученных данных осуществляли в
программном пакете Matlab. На изображениях
отмечали точки, соответствующие вершинам
треугольников, лежащих в основаниях более
900 дефектов. Затем по полученным координатам
вершин рассчитывали длины сторон и площади
треугольников.

На рис. 1б показана гистограмма распределе-
ния длин сторон оснований дефектов, из которой
следует, что их латеральные размеры варьируются
в пределах от 30 до 500 нм. Из гистограммы также
видно, что у около 40% поверхностных образова-
ний эти длины составляют от 100 до 160 нм, а доля
дефектов размером более 300 нм не превышает
4%. Средняя площадь треугольных оснований де-
фектов равна ~0.01 мкм2, а доля занимаемой ими
поверхности образца ~1.5%. Поверхностные об-
разования сложной формы, визуализирующиеся
в виде лежащих друг на друге треугольников раз-
личного размера, составляют ~5% от общего чис-
ла дефектов.

На рис. 1в приведена гистограмма распределе-
ния отклонений сторон оснований дефектов от
направления Si [ ], полученная на основе дан-
ных о координатах вершин треугольников. Из нее
следует, что около трети поверхностных образо-
ваний ориентированы вдоль направления [ ] с
отклонением менее 1°. Для 80% дефектов разори-
ентация не превышает 3.5°, лишь у 5% дефектов
стороны оснований отклоняются от этого на-
правления на угол больше 6.5°, а максимальный
угол отклонения не превышает 13.5°.

Структура и химический состав эпитаксиаль-
ного слоя GST326. На рис. 2 приведены высокораз-
решающие изображения, иллюстрирующие
структуру эпитаксиального слоя GST. На рис. 2а
показана область вблизи границы раздела Si/GST,
отмеченной пунктирной линией. Из рисунка
видно, что поверхность подложки является ато-
марно гладкой и параллельные границе плоско-
сти Si(111) и материала GST примыкают друг к
другу без видимых искажений вследствие ван-
дер-ваальсовых связей между атомами подложки
и эпитаксиального слоя. Благодаря таким связям
появляется возможность формировать слои GST
с совершенной кристаллической структурой при
существенном рассогласовании параметров ре-
шетки подложки и выращенного материала [4].

Методом энергодисперсионного рентгенов-
ского микроанализа установлено, что средние

1 10

1 10

концентрации Ge, Sb и Te в эпитаксиальном слое
соответствуют стехиометрическим значениям
для соединения GST326. Однако путем измере-
ния параметра решетки c, соответствующего рас-
стоянию между соседними щелями Ван-дер-Ва-

Рис. 1. РЭМ-изображение поверхности слоя с ориен-
тированными вдоль Si110 поверхностными образо-
ваниями (а); гистограммы распределений размеров
сторон оснований поверхностных дефектов (б) и уг-
лов их отклонения от направлений Si  (в). На рис. а
стрелка указывает на дефект, визуализируемый в виде
лежащих друг на друге треугольников; штрихпунк-
тирной линией отмечено сечение, в котором приго-
тавливалась тонкая фольга для ПЭМ.
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альса, выявлены различные соединения системы
GST и, как следствие, локальные вариации хими-
ческого состава эпитаксиального слоя. Преиму-
щественно он состоит из блоков GST, свидетель-
ствующих о наличии упорядоченной кубической
[8] или гексагональной [10] фазы GST. Слои ва-
кансий (щели Ван-дер-Ваальса) параллельны
границе раздела Si/GST и отмечены штриховыми
линиями на рис. 2а–2в. Как видно из рис. 2а,
смежные блоки GST могут быть двойниками с

плоскостью двойникования (111) и разворотом
между плоскостями (002) соседних блоков, при-
близительно равным 110°, что является характер-
ным значением для системы GST [24]. Помимо
фаз с упорядоченным расположением вакансий в
слое были выявлены области, одна из которых от-
мечена цифрой 5 на рис. 2б, с описанной в [2, 25]
кубической фазой со случайным расположением
вакансий в структуре типа NaCl и параметром ре-
шетки 0.6 нм.

Размер блоков GST, определяемый расстояни-
ем между соседними слоями вакансий (щелями
Ван-дер-Ваальса), варьировался на эксперимен-
тальных изображениях от 1.3 до 2.8 нм, что свиде-
тельствовало о наличии различных соединений
системы GST в локальных участках эпитаксиаль-
ного слоя. Отмеченные цифрой 1 блоки на рис. 2а
относятся к соединению Ge2Sb2Te5 с параметром
решетки  нм, совпадающим с размером
блока. На рис. 2б блоки GeSb2Te4 и Ge3Sb2Te6 с

 и  нм отмечены цифрами 2 и 3, а на
рис. 2в цифре 4 соответствует блок Ge5Sb2Te8 с

 нм. Однозначная идентификация фазово-
го состояния материала GST с блочной структу-
рой на ВРЭМ-изображениях возможна при усло-
вии высокосимметричной ориентации Si[ ]
тонкой фольги относительно падающего элек-
тронного пучка по чередованию атомных плоско-
стей в области вакансионных слоев (щелей Ван-
дер-Ваальса) [7]. Например, на рис. 2б ограни-
ченная пунктирным контуром область гексаго-
нальной фазы GST326 соответствует кристалли-
ческой решетке, представленной на рис. 2г.

Структура и химический состав поверхностных
дефектов. Использование метода In-Situ Lift-Out
при приготовлении электронно-микроскопиче-
ских образцов позволяет сопоставлять РЭМ- и
ПЭМ-изображения выбранных дефектов (рис. 3а).
Поскольку образец поперечного сечения форми-
ровался перпендикулярно одной из сторон тре-
угольного основания поверхностных образова-
ний, то из ВРЭМ-изображения на рис. 2а следует,
что эта сторона ориентирована вдоль Si[ ], а
две другие его стороны параллельны направлени-
ям Si[ ] и Si[ ] (рис. 3а). Как видно из
рис. 3б, поперечные сечения дефектов имеют
трапециевидную форму. Анализ электронно-
микроскопических изображений показал, что
высота поверхностных образований, составляю-
щая от 10 до 35 нм, обычно в 6–9 раз меньше его
характерного латерального размера – длины сто-
роны треугольного основания.

На изображении на рис. 3б выявляется слож-
ная доменная структура как в области дефекта,
так и в слое GST непосредственно под ним. До-
мен, отмеченный цифрой I, является участком
слоя, развернутым на небольшой угол вокруг на-
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= 1.3c = 2.0c

= 2.8c
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Рис. 2. ВРЭМ-изображения границы раздела Si/GST
(пунктирная линия) (а) и участков слоя GST (б, в);
фрагмент ячейки GST326 в гексагональной фазе (г).
Штриховые линии на рис. а, б, в – вакансионные
слои, 1, 2, 3, 4 – блоки Ge2Sb2Te5, GeSb2Te4,
Ge3Sb2Te6, Ge5Sb2Te8, 5 – область материала в разу-
порядоченной кубической фазе; на рис. г v – щели
Ван-дер-Ваальса; схема ячейки соответствует участку
образца на рис. б, обведенному пунктирным конту-
ром.
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правления Si[111] относительно смежных обла-
стей. Цифре II соответствует домен, в котором ва-
кансии упорядочены в плоскостях под углом к
границе раздела Si/GST, и его появление приво-
дит к формированию возвышения на поверхно-
сти дефекта. За исключением доменов типа II,
ориентация вакансионных слоев (щелей Ван-
дер-Ваальса) в области дефектов остается парал-
лельной границе раздела Si/GST, как и в эпитак-
сиальном слое. Для примера на ВРЭМ-изображе-
нии (рис. 4а) показан увеличенный фрагмент сече-
ния дефекта, представленного на рис. 3б, вблизи
его боковой грани и поверхности слоя GST.

На рис. 3в, 3г показаны ВРЭМ-изображения
границы раздела Si/GST в областях, которые от-
мечены штрихпунктирными контурами на рис. 3б и
на которых на поверхности подложки в области

дефекта выявлены моноатомные ступени, отме-
ченные стрелками на рис. 3в, 3г. Их локализацию
проводили с помощью фурье-изображений от об-
ласти микрофотографии размером ~5 × 5 нм2 вбли-
зи участка поверхности подложки, содержащего
ступень. При перемещении этой области перпен-
дикулярно направлению роста расположение мо-
ноатомной ступени выявлялось с точностью около
1 нм по появлению рефлексов материала GST, ко-
торые сравнительно просто выявляются на фурье-
изображении благодаря существенному разли-
чию параметров кристаллических решеток крем-
ния и GST.

Атомарное строение материала GST в области
поверхностных дефектов в целом соответствует
блочной структуре эпитаксиального слоя, вклю-
чая локальные участки, соответствующие разупо-
рядоченной кубической фазе. Однако в отличие
от эпитаксиального слоя в верхней части крупных
дефектов с латеральными размерами свыше 150 нм
и высотой более 25 нм преимущественно выявля-

Рис. 3. Совмещенные РЭМ-микрофотографии по-
верхности эпитаксиального слоя GST и изображение
поперечного сечения дефекта (а), его увеличенное
ПЭМ-изображение (б) и ВРЭМ-изображения грани-
цы раздела Si/GST с моноатомными ступенями на
кремнии (в, г). А и Б на рис. б – области, показанные
на рис. в, г. На рис. в, г граница раздела Si/GST выде-
лена штриховой линией, стрелки указывают на ступени.
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Рис. 4. ВРЭМ-изображение области поверхностного
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ются блоки с параметром решетки  нм, со-
ответствующим соединению GeSb2Te4. Пример
такой структуры показан на рис. 4б, на котором
цифрами 2 и 3, как и на рис. 2, отмечены блоки
GeSb2Te4 и GST326. Выявленное обеднение мате-
риала GST германием в крупных дефектах в даль-
нейшем было подтверждено методом энергодис-
персионного микроанализа.

Еще одно различие между блочными структу-
рами эпитаксиального слоя и поверхностных об-
разований состоит в том, что в дефектах имеются
блоки, в которых упорядочение вакансий проис-

= 1.3c

ходит в плоскостях типа ( ), развернутых отно-
сительно границы раздела Si/GST на 70.5° (домен II
на рис. 3б). В большей степени этот эффект на-
блюдался в крупных дефектах, а в небольших по-
верхностных образованиях блоки GST располага-
лись параллельно границе раздела Si/GST, как и в
эпитаксиальном слое.

Так называемый “паркетный” контраст [26, 27]
на ВРЭМ-изображении (рис. 4в), возникающий
вследствие проекционного наложения двух обла-
стей GST с разными ориентациями вакансион-
ных слоев (щелей Ван-дер-Ваальса), подтвержда-
ет разворот одного из блоков GST относительно
границы раздела Si/GST. Цифрами 1 и 2 на рис. 4в
показаны блоки Ge2Sb2Te5 и GeSb2Te4, а на встав-
ке представлено соответствующее фурье-изобра-
жение, на котором окружностями показаны ре-
флексы кубической фазы GST в оси зоны [ ].
Расстояние между рефлексами сверхструктуры,
формируемой вакансионными слоями в плоско-
стях (111) и ( ), соответствует параметру решет-
ки c соединения GST.

Проведенный для нескольких дефектов хими-
ческий микроанализ подтвердил наличие вариа-
ций их состава, выявленных методом ВРЭМ.
Средний состав каждого дефекта оценивали в об-
ласти над поверхностью эпитаксиального слоя,
как показано штрихпунктирным контуром на
рис. 5а. Как видно из графика зависимости сред-
них концентраций C германия и сурьмы от высо-
ты дефекта h, приведенного на рис. 5б, в неболь-
ших поверхностных образованиях высотой не бо-
лее 15 нм химический состав мало отличался от
состава слоя GST326. В наиболее крупных дефек-
тах, высота которых над поверхностью слоя пре-
вышала 30 нм, концентрация германия составляла
12 ат.%, концентрация сурьмы – 29 ат.%, в резуль-
тате чего их химический состав соответствовал
стехиометрии соединения GeSb2Te4.

Изменение концентраций Ge, Sb и Te в на-
правлении роста для отдельного крупного дефек-
та оценивали путем анализа состава в локальных
прямоугольных областях, как показано на рис. 5а
штриховым контуром и стрелкой, обозначающей
направление перемещения этого контура. Таким
образом, усредненные вдоль латерального на-
правления концентрации элементов определяли
последовательно на разных расстояниях H от по-
верхности эпитаксиального слоя. Из графика за-
висимости концентраций (рис. 5в) следует, что в
крупных дефектах концентрация германия может
варьироваться от 18 ат.% вблизи слоя до 10 ат.% в
верхней части дефекта, атомарная доля сурьмы
при этом возрастает, а содержание теллура прак-
тически не меняется.

Возможные механизмы формирования поверх-
ностных образований. Полученные результаты о

11 1

1 10

11 1

Рис. 5. Поперечное сечение дефекта (а), графики за-
висимости средних концентраций германия (квадра-
ты) и сурьмы (крестики) C в поверхностных дефектах
от высоты h (б) и изменения этих концентраций
вдоль направления роста H в крупных дефектах (в).
На рис. а штрихпунктирным контуром выделена об-
ласть, в которой определялся средний химический
состав дефектов, штриховым контуром и стрелкой
показаны прямоугольная область и направление ее
смещения при локальной оценке концентрации Ge и
Sb в крупных дефектах.
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форме и ориентации дефектов на поверхности
слоя GST, выращенного на подложке Si(111), на-
ходятся в соответствии с данными [12, 15, 17].
60-градусная симметрия поверхности подложки
обусловливает треугольную форму оснований де-
фектов с ориентацией сторон треугольников
вдоль направлений 110, а двойникование в эпи-
таксиальном слое GST с разворотом плоскостей
(002) (рис. 2а) приводит к двум различным ориен-
тациям поверхностных образований.

Наличие атомарных ступеней, расположен-
ных на поверхности подложки под дефектами
(рис. 3б–3г), позволяет предположить, что их
формирование происходит в соответствии с мо-
делью, предложенной в [17]. Она распространяет
на эпитаксию 2D-материалов хорошо известный
механизм спирального роста в области выхода на
поверхность винтовых дислокаций, который
приводит к формированию пирамид на поверх-
ности выращенного слоя [28]. Как показано в [17],
в случае эпитаксиального выращивания 2D-ма-
териалов ступени на поверхности подложки мо-
гут оказывать на их кристаллизацию такое же
влияние, как винтовые дислокации, вызывая
спиральный рост и обусловливая образование по-
верхностных дефектов. Косвенным подтвержде-
нием такого механизма роста является формиро-
вание поверхностных дефектов сложной формы,
аналогичных отмеченному стрелкой на рис. 1а.
Кроме того, выявленное в [21] подавление роста
подобных образований на вицинальных поверх-
ностях Si(111) также находится в соответствии с
предложенной в [17] моделью, согласно которой
возможность реализации механизма спирального
роста уменьшается для достаточно высоких сту-
пеней.

Другим фактором, влияющим на кристаллиза-
цию материала GST в области крупных дефектов,
является формирование доменов с упорядочен-
ной ГЦК или гексагональной структурой, в кото-
рых вакансиионные слои или щели Ван-дер-Ва-
альса расположены наклонно к границе раздела
Si/GST. Поскольку материалы системы GST фор-
мируют зерна, вытянутые вдоль плоскостей {111}
для кубической или (0001) для гексагональной
фазы [10, 24], то появление в процессе роста до-
мена с наклонным упорядоченным расположе-
нием вакансий (домен II на рис. 2б) приводит к
ускоренному росту как самого домена, обуслов-
ливающему его возвышение над поверхностью
дефекта, так и всего поверхностного образования.

Изменение состава материала GST в процессе
роста поверхностных дефектов может быть еще
одним фактором, влияющим на скорость их фор-
мирования, и его изучение требует дальнейших
исследований.

Отметим, что поверхностные образования
присущи не только эпитаксиальным слоям GST,

но и тонким пленкам, выращенным методом ва-
куумно-термического испарения. Однако подоб-
ные дефекты могут иметь совершенно иную при-
роду, например, образования, изученные в [29],
представляли собой кристаллы кубической фазы
Sb2O3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методами растровой и высокоразрешающей

просвечивающей электронной микроскопии,
энергодисперсионного рентгеновского микро-
анализа исследованы морфология поверхности
эпитаксиального слоя GST326, выращенного на
атомарно гладкой подложке Si(111), а также
структура и состав выявленных поверхностных
дефектов. Установлено, что дефекты в форме усе-
ченных треугольных пирамид ориентированы от-
носительно подложки так, что стороны их осно-
ваний располагаются вдоль направлений Si110.
Статистический анализ более 900 образований на
поверхности слоя GST площадью около 850 мкм2

показал, что в 80% случаев разориентация их сто-
рон относительно направлений Si  не превы-
шает 3.5° и только для 5% дефектов она более 6.5°.
Латеральные размеры более 40% дефектов нахо-
дятся в пределах 80–160 нм, их средняя площадь
равна ~0.01 мкм2, а доля занимаемой площади на
поверхности слоя составляет ~1.5%.

Эпитаксиальный слой GST обладает блочной
структурой, характерной для упорядоченной ку-
бической или гексагональной фаз, и лишь в неко-
торых локальных областях была выявлена разу-
порядоченная кубическая фаза. Вакансионные
слои в плоскостях (111) для кубической фазы или
щели Ван-дер-Ваальса в плоскостях (0001) для
гексагональной фазы располагались параллельно
границе раздела Si/GST, блоки GST могли яв-
ляться двойниками с плоскостью двойникования
(111) и разворотом плоскостей (002) на угол ~110°.

Атомарное строение GST в области поверх-
ностных дефектов в целом аналогично структуре
эпитаксиального слоя. Основное отличие, харак-
терное для крупных, высотой более 25 нм, дефек-
тов, состояло в том, что часть блоков GST имела
ориентацию вакансионных слоев (щелей Ван-
дер-Ваальса) под углом 70.5° к границе с подлож-
кой. При проекционном наложении изображе-
ний двух областей GST с различными ориентаци-
ями вакансионных щелей на ВРЭМ-микрофото-
графиях формировался “паркетный” контраст.

Методом энергодисперсионного микроанали-
за установлено, что химический состав неболь-
ших поверхностных образований близок к сте-
хиометрии эпитаксиального слоя GST326. Для
крупных дефектов характерно уменьшение кон-
центрации Ge и ее увеличение для Sb в направле-
нии роста, вследствие чего средний состав GST в
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таких образованиях соответствует соединению
GeSb2Te4.

Одной из вероятных причин формирования
поверхностных образований являются ступени
на подложке Si(111), наличие которых может спо-
собствовать спиральному росту материала, при-
водящему к формированию дефектов пирами-
дальной формы на поверхности эпитаксиального
слоя GST. Другими факторами, влияющими на
размеры таких дефектов, являются образование и
ускоренный рост доменов GST с вакансионными
слоями (щелями Ван-дер-Ваальса), ориентиро-
ванных под углом к границе раздела Si/GST.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Минобрнауки РФ (тема АААА-А20-120071490069-9,
соглашение № 075-03-2020-216, код 0719-2020-0018)
с использованием оборудования ЦКП “Диагно-
стика и модификация микроструктур и нанообъ-
ектов”.
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ВВЕДЕНИЕ
С развитием растровой электронной микро-

скопии (РЭМ) появились новые возможности
изучения рельефов изломов разрушенных мате-
риалов с целью определения условий и факторов,
при которых происходило разрушение. Хотя фрак-
тография развивалась и до появления электронной
микроскопии, с помощью оптической микроско-
пии, использование прибора, разрешающего по-
лучать изображение поверхностей с увеличением
более 1000 крат, причем со значительно большей
глубиной резкости, позволило определить осо-
бенности протекания разрушения у широкого ря-
да материалов.

Важные исследования в области механики раз-
рушения, выполненные на алюминиевых сплавах,
принадлежат С.А. Цапфа и С.Д. Уордену [1]. Ими
на поверхности усталостных изломов обнаруже-
ны специфические полосчатые образования –
усталостные бороздки (УБ). Наличие УБ в изломе
является одним из главных признаков усталост-
ной природы разрушения [2–4]. Механизм фор-
мирования объектов со специфической морфо-
логией остается актуальным предметом научных
исследований. Предложен ряд моделей образова-
ния УБ [5–8], однако до сих пор не удалось со-
здать общепринятую теорию, описывающую для
различных материалов условия, при которых на-
блюдается формирование УБ. Практически у всех
предложенных моделей УБ отражают последова-
тельное положение фронта усталостной трещины
на разных этапах развития. Проведенные экспе-
рименты по усталостному росту трещины с мар-
кированием отдельных блоков усталостных цик-

лов показали, что для поликристаллических ма-
териалов формирование одной УБ соответствует
одному циклу нагружения [9–11]. Такое утвер-
ждение позволяет, проводя измерения шага УБ
(ширины) на разном расстоянии от очага, опре-
делить кинетику роста усталостной трещины. Это
в свою очередь дает возможность вычислить дли-
тельность развития усталостной трещины (живу-
честь), что необходимо для понимания развития
усталостной трещины в деталях. Такие данные
составляют основу ряда критериев, по которым
определяют ресурс безопасной эксплуатации тех-
ники (прежде всего аэрокосмической) [12]. В
этом контексте возникает вопрос об определении
шага УБ с высокой точностью. Для исключения
субъективного фактора оператора и одновремен-
ного повышения точности предпочтительно из-
мерения проводить в автоматическом режиме.
Однако до настоящего времени измерение пара-
метров УБ проводилось в “ручном” режиме. При
этом исследователь (фрактограф) проводил изме-
рение параметров УБ непосредственно по изоб-
ражению, полученному в электронном микроско-
пе, проводя измерения от точки к точке. Измере-
ния для УБ, имеющих относительно большие
размеры (около 1 мкм), не представляют сложно-
сти. Проблемы возникают в случае изучения УБ,
образовавшихся на начальной стадии формиро-
вания (при размерах шага около 0.01 мкм). Такая
задача требует высокой квалификации исследо-
вателя. В некоторых случаях проведение измере-
ния параметров УБ усложняется условиями роста
усталостной трещины, а именно окислением
или/и вторичным повреждением рельефа. Все это

УДК 54.04, 51-72, 620.178.38

ПОВЕРХНОСТЬ,
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привносит значительные трудности в корректные
измерения шага УБ.

Предпринятые до настоящего времени попыт-
ки создания автоматизированной методики из-
мерения шага УБ основывались на использова-
нии преобразования Фурье, которое наилучшим
образом подходит для определения периодично-
сти на изображениях [9, 13]. Большинство совре-
менных электронных микроскопов снабжено
программным обеспечением с возможностью
приложения двумерного фурье-преобразования
или фурье-преобразования профиля. Cовремен-
ные вычислительные мощности позволяют полу-
чать фурье-преобразование в режиме реального
времени, хотя в измерениях шага УБ такой режим
практически не используется. Фурье-преобразо-
вание позволяет получить хороший результат при
преобразовании профилей УБ с постоянным ша-
гом и относительно больших УБ, которые форми-
руются на заключительной стадии роста трещи-
ны. При попытке использования фурье-преобра-
зования для начальной стадии формирования УБ
в условиях малой скорости роста трещины, осо-
бенно в неблагоприятных условиях (окисление

поверхности и т.д.), результат оказывается мало-
надежным. Для иллюстрации приведены резуль-
таты фурье-преобразования двух видов УБ (рис. 1).
На рисунке представлены участки излома и пока-
заны сечения, использовавшиеся для фурье-пре-
образования. Для удобства зависимость коэффи-
циентов фурье-преобразования показана не от
частоты, а от периода (в мкм). Анализ спектров
Фурье показал, что если для первого случая (рис. 1а,
1б), соответствующего заключительной стадии
формирования УБ, наблюдается пик, совпадаю-
щий с шагом УБ в 1.5 мкм, то для второго случая
(рис. 1в, 1г) совпадения пика и среднего шага УБ,
равного 0.16 мкм, не наблюдается.

В представленной работе предложена матема-
тическая методика определения периодичности,
лишенная недостатков, изложенных выше. Ис-
пользование такой методики позволяет опреде-
лять шаг УБ, в том числе на начальной стадии их
формирования. Настоящую методику можно ис-
пользовать для определения других периодиче-
ских структур и объектов, наблюдаемых на по-
верхности материалов.

Рис. 1. РЭМ-изображения усталостных бороздок со средним шагом 1.5 (а), 0.16 мкм (в) (белая полоса – линия, вдоль
которой исследован профиль) и соответствующие фурье-преобразования (б, г).
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Усреднение коэффициентов фурье-преобразова-
ния. Для получения достоверной информации о
периодичности рельефа недостаточно исследо-
вать один профиль. Как показало исследование
различных профилей, полученных с одного
участка, локальные пики фурье-преобразования
могут значительно отличаться для разных сече-
ний. Поэтому было проведено усреднение коэф-
фициентов фурье-преобразований, полученных
по множеству профилей сечений:

где N – количество сечений, по которым прово-
дились фурье-преобразования.

Распределения усредненных коэффициентов
фурье-преобразования, полученных для микро-
фотографий, показанных на рис. 1, имеют такой
же вид, что и распределения коэффициентов фу-
рье-преобразования одиночных сечений, пока-
занные на рис. 1б и 1г, – локальный пик на пери-
оде 1.5 мкм для рис. 1а и отсутствие выраженного
пика на периоде 0.16 мкм для рис. 1в.

Кумулятивная функция локальных максимумов
фурье-преобразования. Введем кумулятивную
функцию локальных максимумов Фn(rmin, ri), по-
лученную для сечения n по яркости:

где rmin – минимально возможный период, зави-
сящий от разрешения фотографии (размера пик-
селя), ri варьируется от минимального до макси-
мально возможного значения периода (макси-
мальное значение определяется длиной сечения).

Функция Фn(rmin, ri) обладает свойством куму-
лятивных функций и является возрастающей.

Усредним полученные кумулятивные функ-
ции по сечениям:

= 
1( ) ( ,)

N

i i n
n

Fm r F r
N

Φ =
min

min [ , ]
, max ( )( ) ,

i
n i nr r

r r F r

Можно показать, что полученная усредненная
кумулятивная функция также не убывает с ро-
стом ri. Дифференцируя усредненную кумулятив-
ную функцию, получим функцию распределения
локальных максимумов на всей анализируемой
поверхности излома:

Результаты применения данной методики для
микрофотографий, показанных на рис. 1, пред-
ставлены на рис. 2. Видно, что для обеих микро-
фотографий полученные максимумы функций
P(ri) соответствуют шагу УБ, наблюдаемых на со-
ответствующих изображениях.

Применение методики к модельным периодиче-
ским структурам. Для подтверждения соответ-
ствия между периодичностями структуры и зна-
чениями максимумов, полученными с примене-
нием описанной методики, сформированы
модельные волны, имеющие заданные периодич-
ности. Модельные структуры и результаты обра-
ботки с применением предложенной методики
представлены на рис. 3. Для каждой структуры
получена функция усредненных коэффициентов
фурье-преобразования Fm(ri), усредненная куму-
лятивная функция Ф(ri) и функция распределе-
ния локальных максимумов P(ri).

Анализ результатов использования предло-
женной методики на различных модельных вол-
нах яркости позволяет определить ее основные
свойства и особенности:

– значения полученных пиков в функциях
усредненных коэффициентов фурье-преобразо-
вания Fm(ri) и распределения локальных макси-
мумов P(ri) соответствуют периоду модельных
волн (рис. 3). Однако для функции P(ri) наблюда-
ется незначительное снижение периода по срав-

= 
min

min [ , ]

1Ф( , ) max ( ).
i

N
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n

r r F r
N
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i

i

d r rP r
dr

Рис. 2. Функции плотности распределения локальных максимумов P(ri): а – для участка излома, показанного на
рис. 1а; б – для участка, показанного на рис. 1в.
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нению с периодом модельной волны. Такой эф-
фект связан с тем, что на формирование пика
оказывает влияние только левое расширение пи-
ка фурье-преобразования. Чем шире пик, тем су-
щественнее отклонение от заданного периода;

– наличие дефектов в изображениях или малая
площадь периодической структуры (рис. 3а) не
сказываются на определении периода (рис. 3б);

– наличие нескольких периодических струк-
тур с разными периодами на исследуемом участке
(рис. 3в) не препятствует определению их перио-
дов (рис. 3г). Однако присутствует возможность
маскировки структур, имеющих больший пери-
од, структурами с меньшим периодом. Высота
пика функции распределения локальных макси-
мумов зависит от ширины пика коэффициентов
фурье-преобразования – чем шире пик функции
Fm(ri), тем меньше получаемый пик функции P(ri)
(рис. 3г).

Применение методики к изломам с усталостны-
ми бороздками. Полученная методика применена
к микрофотографиям изломов, имеющих УБ. Ре-
зультат применения показан на рис. 4, где приве-

дены функция распределения локальных макси-
мумов P(ri) и функция усредненных коэффици-
ентов фурье-преобразования Fm(ri). Количество
сечений, по которым проводили анализ для
усредненных функций, достигало 500–600 для
микрофотографии. Излом относится к никелево-
му сплаву ЭП741НП, испытанному на малоцик-
ловую усталость при температуре 750°С (при та-
кой температуре наблюдается окисление поверх-
ности). Видно, что период, соответствующий
максимуму функции P(ri), совпадает со средним
шагом УБ, определенным фрактографическим,
“ручным” способом, и равен 0.26 мкм (рис. 4б).

Для повышения точности определения перио-
да важен выбор увеличения. Необходимо, чтобы
период объекта не попадал в диапазон, соответ-
ствующий малым частотам из-за большого рас-
стояния между периодами ri (к данным размерам
будет смещаться период объекта при больших
увеличениях), и не попадал в диапазон, соответ-
ствующий большим частотам (слишком малое
увеличение) вследствие снижения разрешения,
при котором выявляются периодичности струк-

Рис. 3. Модельная волна с периодом 30 пикселей с дефектными участками (а) и соответствующая функция Fm(ri) (б);
две модельные волны с периодами 30 и 50 пикселей (в) и Fm(ri) (г).
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туры. Для определения нужного увеличения мож-
но проводить съемку объекта при разном увели-
чении и для каждого увеличения использовать
данную методику. Это позволит определить, при
каком увеличении максимум функции находится
в оптимальном диапазоне периодов.

Когда формируются большие УБ, возможно
наблюдение микробороздок внутри основной УБ
[14–16]. Возможна ситуация, когда максимум
функции P(ri) будет соответствовать микробо-
роздкам, поэтому следует проверять, на что реа-
гирует функция P(ri). Отметим, что у функции
усредненных коэффициентов фурье-преобразо-
вания Fm(ri) для больших УБ также отмечается
выраженный пик, который можно использовать
для идентификации периода УБ.

ВЫВОДЫ
Предложенная методика определения перио-

дичности хорошо работает для определения шага
как для больших усталостных бороздок, так и для
маленьких, образующихся на начальной стадии
их формирования. Надежность определения пе-
риода УБ с помощью данной методики сохраня-
ется при наличии неблагоприятных условий, та-
ких как окисление поверхности, повреждения
вследствие взаимного контактирования берегов
трещины и т.д.

Предложенную методику можно использовать
не только для определения шага УБ, но и для
определения периодичности других объектов.
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Рис. 4. Участок излома с усталостными бороздками, на котором показан блок из четырех УБ длиной 1.02 мкм, средний
размер 0.26 мкм (а); функция P(ri), максимум находится на 0.26 мкм, и функция Fm(r) (б).
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Методами растровой и просвечивающей электронной микроскопии исследованы особенности
структуры композиционного гидрогеля поли-n-винилпирролидон–La(NO3)3 ⋅ 6H2O. Показано, что
в порошке La(NO3)3 ⋅ 6H2O, используемом для создания композита, содержатся также кристаллы в
виде шестигранных призм с размером ребра ∼1.8 мкм и игольчатые кристаллы шириной до 1 мкм и
длиной до 50 мкм. При формировании композита в объеме гидрогеля порошок La(NO3)3 ⋅ 6H2O гид-
ролизуется, и лантан равномерно распределяется в матрице, но на поверхности композита форми-
руются включения в виде “розеток” диаметром до 20 мкм, построенные из наностержней, обога-
щенных лантаном и кислородом. Исследования высушенных гидрогелей методом просвечивающей
электронной микроскопии указывают на то, что композиционный гель и включения – “розетки” –
имеют аморфную структуру.

DOI: 10.31857/S0023476121040172

ВВЕДЕНИЕ
Анализ литературных данных показывает, что

гидрогели являются перспективными материала-
ми для использования в различных областях био-
технологии и биомедицины. Их производство ма-
лозатратно, они могут быть легко разработаны и
удобны в обработке [1–4]. Гидрогели в качестве
перевязочных материалов имеют большие пре-
имущества перед другими покрытиями благодаря
ряду свойств: они не прилипают, ускоряют за-
живление, легко удаляются из раны, уменьшают
боли и воспаления.

Известно также, что ионы редкоземельных
элементов и комплексы на их основе обладают
противомикробной активностью [5–8]. Так, на-
ночастицы на основе La проявляют антимикроб-
ные свойства относительно различных патоген-
ных бактерий и грибков человека, особенно они
активны против Staphylococcus aureus [9]. Высокая
концентрация ионов La3+ может привести к по-
вреждению внешней оболочки клеточной мем-
браны Escherichia coli и увеличить ее проницае-
мость. Это приводит к снижению скорости или
прекращению синтеза аденозинтрифосфата и,
как следствие, блокированию роста клеток E. coli
[10]. Редкоземельные элементы от La3+ до Lu3+

имеют ионные радиусы от 1.03 до 0.99 Å. Эти ве-
личины близки к радиусу иона Ca2+ (1.00 Å), вхо-
дящего в состав клеток бактерий. Включение этих

элементов в композит может способствовать за-
мещению ионов Са2+ в клетках бактерий ионами
редкоземельных элементов, вызывая гибель бак-
терий [11, 12].

В [13] для повышения антимикробной актив-
ности композитного перевязочного материала
было предложено включить в матрицу гидрогеля
ионы редкоземельных элементов (RE). Впервые
были созданы композиционные гидрогели на ос-
нове нетоксичного, биосовместимого полимера
поли-n-винилпирролидона (ПВП) (С6H9NO)n c
гидрофильной группой N–C=O и гидрофобной
полимерной цепочкой С–С с функциональными
частицами RE(NO3)3 ⋅ xH2O (ПВП–RE). Были
выбраны редкоземельные элементы La, Gd, Yb и
показано, что новые материалы ПВП–RE дей-
ствительно обладают антимикробной активно-
стью. Отличительной особенностью композита
ПВП–La(NO3)3 ⋅ 6H2O (ПВП–La) от композитов
ПВП–Gd и ПВП–Yb было присутствие на его по-
верхности включений с размерами до 15–20 мкм
в форме “розеток” (подобных цветам). Методом
рентгенофазового анализа не удалось получить
подробных сведений об особенностях структуры
таких образований.

Цель настоящего исследования – детальная
характеризация структурных особенностей ком-
позиционного гидрогеля ПВП–La(NO3)3 ⋅ 6H2O
методами электронной микроскопии.

УДК 544.773.432+537.533.35

ПОВЕРХНОСТЬ,
ТОНКИЕ ПЛЕНКИ
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МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Композиционный гидрогель получали мето-

дом золь-гель из ПВП, сшивающего агента тет-
раэтоксисилана и порошка La(NO3)3 ⋅ 6H2O.
При получении композиционного гидрогеля
ПВП–La к 11%-ному водному раствору ПВП
добавляли молочную кислоту концентрацией
0.01 мас. % (катализатор), порошок La(NO3)3 ⋅
⋅ 6H2O в количестве 5.59 мас. % и тетраэтокси-
силан – 5.04 мас. % [13].

В настоящей работе морфологию порошка
La(NO3)3 ⋅ 6H2O изучали с помощью растрового
электронного микроскопа (РЭМ) Scios (FEI,
США). Для минимизации радиационных повре-
ждений образца при взаимодействии с электрон-
ным пучком использовали метод низковольтной
растровой электронной микроскопии (ускоряю-
щее напряжение до 1 кВ). Для детального иссле-
дования особенностей микро- и наноструктуры
“розеток” исходные композиты высушивали в
электронном микроскопе. При проведении ис-
следования этих включений в композиционом ге-
ле ПВП–La с помощью просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) методом фокуси-
ровки ионного пучка были приготовлены срезы
толщиной до 100 нм. Локальный анализ высу-
шенного до постоянной массы и перетертого в
порошок до потери кристаллического блеска
ПВП–La, а также поперечного среза проводили в
просвечивающем электронном микроскопе Tec-
nai Osiris FEI в режиме высокоразрешающей про-
свечивающей растровой электронной микроско-
пии с использованием высокоуглового кольцево-
го темнопольного детектора (ВР ПРЭМ). Карты
распределения элементов в композите регистри-
ровали с помощью энергодисперсионного рент-
геновского анализатора (Super-X SDD).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Исследована структура исходных компонен-

тов, используемых для получения образцов, и

сформированного композитного гидрогеля
ПВП–La в нативном и высушенном состояниях.
На РЭМ-изображениях порошка La(NO3)3 ⋅ 6H2O
(добавляемого затем в гидрогель ПВП) обнаруже-
ны включения шестигранных призм с размером
ребра ∼1.8 мкм, а также игольчатых кристаллов
шириной до 1 мкм и длиной до 50 мкм (рис. 1).
Анализ рентгенограмм порошка La(NO3)3 ⋅ 6H2O
(PDF № 00-022-1126) показал, что эти кристаллы
могут быть фазами La2O3 (PDF № 01-074-2430) и
La(OH)3 (PDF № 01-083-2034) (рис. 2а).

Гидрогель представляет собой смесь твердого
вещества (полимера) и жидкости (воды). По дан-
ным [14] в гидрогелях могут присутствовать четы-
ре типа структурированной воды: свободная вода
(1) (заполняет пространство между цепями поли-
мера и пор и может быть легко удалена из гидро-
гелей в мягких условиях); связанная вода (2) (на-
прямую присоединяется к полимерной цепи по-
средством гидратации функциональных групп
или ионов и является неотъемлемой частью
структуры гидрогелей, она может быть удалена
только при высоких температурах); промежуточ-
ная вода (3) (не присоединенная к сети гидроге-
лей, но физически захваченная между гидратиро-
ванными полимерными цепями); полусвязанная
вода (4) (обладает промежуточными свойствами
связанной и свободной воды: слои воды могут
быть включены в структуру гидрогелей, но гораз-
до слабее взаимодействуют с функциональными
группами и ионами).

На присутствие структурированной воды ука-
зывают два диффузных пика на рентгеновской
дифрактограмме нативного гидрогеля ПВП–La
(рис. 2б): асимметричный пик при 2θ ~ 20°, об-
условленный водой (1) и водой (2), и сдвинутый в
сторону больших углов диффузный пик при 2θ ∼
∼ 42°, соответствующий кластерам воды (3). От-
метим, что дифракционные пики La(NO3)3 ⋅ 6H2O
на дифрактограммах нативного ПВП–La отсут-
ствуют. Этот факт свидетельствует о гидролизе

Рис. 1. РЭМ-изображение исходного порошка La(NO3)3 ⋅ 6H2O: а – кристаллы в виде призм, б – игольчатые кри-
сталлы.

3 мкм 10 мкм(а) (б)
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La(NO3)3 ⋅ 6H2O при образовании композитного
гидрогеля ПВП–La.

На РЭМ-изображении гладкой поверхности
нативного, а также высушенного гидрогеля
ПВП–La наблюдаются включения в виде “розе-
ток” размерами до 15–20 мкм (рис. 3). РЭМ-изоб-
ражения отдельной розетки размером ∼10 мкм и
ее поперечного среза (режим детектирования об-
ратно рассеянных электронов) представлены на
рис. 3б, 3в. Из полученных изображений следует,
что такое включение – “розетка” – представляет
собой объемное образование, погруженное в мас-
су композита ПВП–La на глубину до ∼5 мкм. Бо-
лее светлый контраст от включения при регистра-
ции в режиме обратно рассеянных электронов
свидетельствует о том, что оно обогащено ланта-
ном. На рис. 4 представлены РЭМ-изображения с
большим увеличением отдельных “лепестков ро-
зетки”, полученные в режимах детектирования

вторичных и обратно рассеянных электронов.
Видно, что каждый отдельный “лепесток” пред-
ставляет собой агломерат наностержней, в каж-
дом фрагменте которого выделяется преимуще-
ственное направление. Наностержни определяют
форму агломератов в гидрогеле в целом. Области
включений содержат микропоры, в то время как
вне “розетки” в композиционном геле пор обна-
ружено не было. Можно предположить, что в
процессе формирования композиционного гид-
рогеля происходит “локальное” перераспределе-
ние концентрации ионов лантана, приводящее к
образованию “розеток”.

Для более детального анализа включений го-
товили утоненные образцы композита ПВП–La,
которые исследовали с помощью ПЭМ (рис. 5).
Анализ электронограмм области А выделенного
участка лепестка наностержней и области В мас-
сива гидрогеля ПВП–La, содержащих по три

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы порошка La(NO3)3 ⋅ 6H2O (а) (показаны положения рефлексов Брэгга для
La(NO3)3 ⋅ 6H2O (1), La(OH)3 (2), La2O3 (3)) и нативного гидрогеля ПВП–La (б).
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Рис. 3. РЭМ-изображение поверхности нативного композитного гидрогеля ПВП–La (а), отдельной “розетки” на по-
верхности высушенного ПВП–La (б) и ее поперечного среза (в) (режим обратно рассеянных электронов).
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Рис. 4. РЭМ-изображения отдельных лепестков розетки, полученные в режиме детектирования вторичных (а) и об-
ратно рассеянных (б) электронов.
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Рис. 5. РЭМ-изображение поперечного среза “розетки” (а), где квадратом выделена область ПЭМ-исследования.
Изображение участка А “розетки” и участка В вне ее, полученное в режиме ВР ПРЭМ, и соответствующие им дифрак-
ционные картины справа (б). Карты распределения элементов в выделенной области включения (в).
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диффузных отражения с межплоскостными рас-
стояниями d ∼ 2.7, 1.8–1.9 и 1.0–1.1 Å, свидетель-
ствует об аморфном состоянии всего образца с
элементами ближнего порядка (рис. 5б).

На рис. 5в представлено картирование по эле-
ментам La, O, Si, C, N выделенной области попе-
речного среза “розетки” высушенного гидрогеля
ПВП–La, откуда следует, что наностержни, фор-
мирующие лепестки “розетки”, обогащены не
только лантаном, но и кислородом. Кроме того,
анализ данных энергодисперсионного рентге-
новского анализа участков А и В, выделенных из
массива композита и включения, показал, что об-
ласть “розетки” содержит элементы С (54 ат. %),
О (29 ат. %), N (4 ат. %), Si (0.5 ат. %) и La (10 ат. %),
а область гидрогеля вне “розетки” – С (53 ат. %),
О (14 ат. %), N (6 ат. %), Si (3.7 ат. %) и La (2 ат. %).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Электронно-микроскопическое исследова-

ние композиционного гидрогеля ПВП–La пока-
зало, что при формировании материала в объеме
гидрогеля кристаллический порошок La(NO3)3 ⋅
6H2O гидролизуется, и лантан равномерно рас-
пределяется в матрице ПВП. Однако на поверх-
ности композита формируются включения в виде
“розеток” размерами до 20 мкм, построенные из
наностержней, обогащенных лантаном и кисло-
родом. Таким образом, согласно данным энерго-
дисперсионного рентгеновского анализа ионы
лантана распределяются неравномерно по по-
верхности гидрогеля ПВП–La. Можно говорить о
нижней и верхней границах концентрации La на
поверхности – вне “розеток” (как и в объеме на-
тивного гидрогеля ПВП–La) присутствует ∼2 ат. %
ионов La3+, и дополнительно во включениях их
концентрация достигает ∼10 ат. %. Согласно ли-
тературным данным при увеличении концентра-
ции редкоземельных элементов усиливается ин-
гибирование роста бактерий. Вероятно, именно
факт высокой концентрации лантана во включе-
ниях – “розетках” – на поверхности композита
способствует более высокой антимикробной ак-
тивности гидрогеля ПВП–La, что было отмечено
в [13] при сравнении с полученными в аналогич-
ных условиях гидрогелями ПВП–Gd, ПВП–Yb,
на поверхности которых подобные включения
отсутствовали.

Авторы выражают благодарность профессору
Г.М. Кузьмичевой за предоставление образцов
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Проведены исследования и продемонстрированы возможности использования метода EBSD (еlec-
tron backscatter diffraction – дифракция отраженных электронов) при анализе механизмов деграда-
ции структуры и свойств сталей корпусов водо-водяных энергетических реакторов (ВВЭР) на при-
мере материалов корпусов реакторов ВВЭР-440 после 45 лет эксплуатации. Показано, что столь
длительная эксплуатация материалов корпуса ВВЭР-440 при повышенной рабочей температуре
(∼270°C) приводит к появлению в изломах участков с межкристаллитным разрушением, чего не на-
блюдалось ранее. При этом разрушение происходит на границах первичных аустенитных зерен по
межфазной границе “феррит–бейнит”.

DOI: 10.31857/S0023476121040135

ВВЕДЕНИЕ
Для ядерных водо-водяных энергетических

реакторов (ВВЭР) корпус реактора (КР) является
одним из основных несменяемых узлов, лимити-
рующих срок службы всей установки. Обоснова-
ние и продление ресурса корпуса энергоблока
требуют четкого понимания механизмов деграда-
ции свойств материалов корпуса.

Корпуса ВВЭР изготавливают из теплостой-
ких сталей с ОЦК-решеткой, для которых харак-
терно наличие вязко-хрупкого перехода, выража-
ющегося в резкой смене характера разрушения от
вязкого к хрупкому и снижении пластических
свойств при снижении температуры испытаний
образцов на ударный изгиб. Температура, соот-
ветствующая переходу металла от вязкого разру-
шения к хрупкому, получила название критиче-
ской температуры хрупкости. При этой темпера-
туре наблюдается равенство сопротивления
пластической деформации (предела текучести) и
напряжения отрыва.

Для сталей с ОЦК-решеткой также характерно
развитие обратимой отпускной хрупкости (обра-
зование зернограничной сегрегации прежде всего
фосфора) под воздействием повышенных темпе-
ратур с максимумом в интервале 400–500°С. Ра-
бочая температура ВВЭР ниже этого интервала.
Однако длительная (десятки лет) эксплуатация, а

также действие наряду с термически стимулиро-
ванной диффузией радиационно-индуцирован-
ной диффузии в процессе облучения приводят к
тому, что в процессе длительной эксплуатации
сталей КР наблюдается образование зерногра-
ничной сегрегации. Образование сегрегаций
приводит к снижению когезивной прочности гра-
ниц зерен и, как следствие, зернограничному раз-
рушению. Кроме того, в процессе эксплуатации
материалов КР происходит смещение критиче-
ской температуры хрупкости в область более высо-
ких температур. В случае реализации проектной
аварии с заливом холодной воды и одновремен-
ным накоплением зернограничной сегрегации мо-
жет резко повыситься шанс хрупкого разрушения
КР [1].

В связи с этим под действием эксплуатацион-
ных факторов выделяют два механизма радиаци-
онного охрупчивания сталей КР: упрочняющий и
неупрочняющий [2–6]. Упрочняющий механизм
обусловлен увеличением предела текучести мате-
риала вследствие образования радиационно-инду-
цированных элементов структуры под облучени-
ем: радиационно-индуцированных преципитатов
и дислокационных петель. Неупрочняющий меха-
низм проявляется в образовании зернограничных
сегрегаций примесей, прежде всего фосфора, что
приводит к снижению когезивной прочности гра-
ниц зерен и, как следствие, появлению хрупкого

УДК 620.184.6:620.178.2
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межзеренного разрушения в изломах исследован-
ных образцов.

В данной работе проведены исследования и
продемонстрированы возможности использова-
ния метода EBSD (еlectron backscatter diffraction–
дифракция отраженных электронов) при анализе
неупрочняющего механизма охрупчивания на
примере материалов корпусов реакторов ВВЭР-
440 после 45 лет эксплуатации.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследования проводили на образцах, выре-
занных из металла сварного шва (МШ) № 6 КР
энергоблока № 3 Нововоронежской АЭС. Энер-
гоблок № 3 относится к реакторам ВВЭР-440
первого поколения с повышенным содержанием
примесей (фосфора и меди) в материалах корпу-
са. Энергоблок был выведен из эксплуатации в
2016 г., а из его корпуса вырезаны трепаны для ис-
следований.

Сварной шов № 6 относится к необлучаемым
элементам КР и подвергается воздействию толь-
ко повышенных рабочих температур (∼270°С).
Время воздействия составило ∼293 тыс. эфф. ча-
сов. Исследуемый сварной шов характеризуется
неоднородностью химического состава (табл. 1).

Исследования методом EBSD проводили на
половинках разрушенных образцов после иссле-

дований изломов с помощью электронной оже-
спектроскопии. Образцы для исследований пред-
ставляли собой цилиндры диаметром 3.2 мм и вы-
сотой 17.5 мм с надрезом глубиной 0.6 мм. После
проведения исследований методом электронной
оже-спектроскопии половинки образцов извле-
кали из спектрометра и на их боковой поверхно-
сти изготавливали шлиф для последующих иссле-
дований методом EBSD. Шлифы изготавливали с
использованием комплекса пробоподготовки,
включающего в себя высокопроизводительный
настольный отрезной станок Struers (Дания), ав-
томатический пресс для горячей запрессовки об-
разцов Struers и настольный шлифовально-поли-
ровальный станок Tegramin-30, Struers. Шлифов-
ку образца проводили до пересечения плоскости
шлифа с изломом образца, т.е. на глубину не ме-
нее 0.75 мм. На конечной стадии проводили по-
лировку образцов с использованием суспензий
StruersDiaPro и DiaProDur с размерами алмазных
составляющих 3 и 1 мкм и суспензии на основе
диоксида кремния. Типичное изображение об-
разца для исследований методом EBSD представ-
лено на рис. 1.

Исследования образцов проводили с использо-
ванием автоэмиссионного сканирующего элек-
тронного микроскопа в тяжелом радиоактивном
исполнении Merlin (Zeiss, Германия) с системой
дифракции обратно рассеянных электронов.
Изображение получали в обратно рассеянных
электронах при ускоряющем напряжении 20 кэВ
и токе зонда ∼10 нА. Исследования проводили
при увеличениях 100–1500 крат. Получение и об-
работку картин дифракции Кикучи проводили с
использованием программного комплекса Aztec.
Исследования проводили на плоскости шлифа,
примыкающей к излому образца, что позволило
выявить структурные составляющие, по которым
происходит разрушение образца при его изломе в
электронном оже-спектрометре.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Накопленный в НИЦ “Курчатовский инсти-
тут” опыт исследований материалов сварных
швов корпусов реакторов ВВЭР-440 показал, что
разрушение этих материалов при испытаниях на
ударный изгиб происходит транскристаллитно,
что обусловлено особенностями их микрострук-
туры (рис. 2).

Таблица 1. Химический состав металла сварного шва

Сталь
Химический состав (марочный), массовая доля элементов, %

С Si Mn Cr Ni Mo V Cu P

МШ 0.06–0.12 0.32–0.44 0.79–1.09 1.25–1.74 0.12–0.16 0.51–0.55 0.16–0.20 0.104–0.113 0.017–0.036

Рис. 1. Типичное изображение образца корпусной
стали для исследований методом EBSD: а – для ис-
следований методом электронной оже-спектроско-
пии; б – для EBSD-исследований.

(б)(а)
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Микроструктура корпусных сталей представ-
ляет собой бейнит, образовавшийся после отпус-
ка закаленного аустенита. В МШ наследственная
зеренная структура представлена столбчатыми
зернами, расположенными веерообразно вдоль
направления теплоотвода при сварке, а также
мелкими равноосными зернами, расположенны-
ми по периферии столбчатых. Особенностью
МШ корпусов ВВЭР-440 является наличие избы-
точного легированного α-феррита по границам
наследственных первичных аустенитных зерен,
характеризующегося крайне низкой растворимо-
стью фосфора. Предполагалось, что сегрегации
фосфора по границам первичных аустенитных
зерен при наличии избыточного α-феррита прак-
тически отсутствуют, и разрушение при ударных
испытаниях происходит транскристаллитно.

Отметим, что вся база данных исследований
материалов корпусов ВВЭР-440 первого поколе-
ния с повышенным содержанием примесей по-
строена на основе результатов исследований тем-
плетов – узких пластин, вырезанных с внутрен-
ней поверхности КР. В этой связи ввиду
ограниченности материала испытания образцов
на ударный изгиб проводили на образцах МШ ми-
ни-Шарпи размером 5 × 5 × 27 мм, что ограничи-
вало исследование развития в них сегрегационных
процессов методами электронной оже-спектро-
скопии. Кроме того, исследования материалов КР
ВВЭР-440 со столь длительными временами экс-
плуатации (45 лет) ранее не проводились.

Впервые прямые исследования зерногранич-
ных сегрегаций в материалах МШ корпусов
ВВЭР-440 проведены на образцах КР третьего
энергоблока Нововоронежской АЭС, которые
показали в изломе присутствие фасеток со значи-
тельной концентрацией фосфора. Для выяснения
типа разрушения, соответствующего этим фасет-
кам, были проведены исследования методом
EBSD. Результаты EBSD-анализа МШ представ-
лены на рис. 3.

Из рис. 3 видно, что микроструктура исследо-
ванного МШ состоит из разориентированных па-
кетов, соответствующих бейниту отпуска. При
переходе вдоль линии (l) от одного пакета бей-
нитных пластин к другому ориентация (ϕ) меня-
ется на углы ∼60°, т.е. границы между пакетами
бейнита, как и границы зерен, являются больше-
угловыми и отображаются на EBSD-картах углов
Эйлера разными цветами. По границам первич-
ных аустенитных зерен расположены области из-
быточного α-феррита. Границы между пакетами
внутри избыточного феррита являются малоугло-
выми, поскольку их разориентация не превы-

Рис. 2. Типичное изображение микроструктуры свар-
ного шва корпуса реактора ВВЭР-440.

200 мкм

Рис. 3. Типичные результаты EBSD-анализа микроструктуры металла сварного шва корпуса ВВЭР-440 и диаграм-
ма разориентаций структурных составляющих вдоль линии: а – цвета Эйлера; б – диаграмма разориентаций
вдоль линии.
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шает 5°, и отображаются на EBSD-картах углов
Эйлера одним цветом.

EBSD-анализ участка, примыкающего к изло-
му образцов, проведенный методом электронной
оже-спектроскопии, показал, что в изломе образца
присутствуют области, соответствующие межкри-
сталлитному и транскристаллитному разрушению
(рис. 4). Наблюдаемое межкристаллитное разру-
шение проходит на границах первичных аустенит-
ных зерен в области межфазных границ типа
“феррит–бейнит”. При этом результаты свиде-
тельствуют о значительном обогащении участков
межкристаллитного разрушения фосфором, кон-
центрация которого на обнаруженных фасетках
может достигать 45% покрытия монослоя.

Отметим, что сегрегации примесей на меж-
фазных границах в корпусных сталях наблюда-
лись и ранее. Так, в [7, 8] методами атомно-зон-
довой томографии показаны значительное обога-
щение в материалах корпусов ВВЭР-440
межфазных границ карбидов и карбонитридов
фосфором, медью и кремнием, а также сегрега-
ции этих элементов на дислокациях.

Таким образом, столь длительная эксплуата-
ция материалов корпуса ВВЭР-440 (45 лет) при
повышенной рабочей температуре приводит к

появлению в изломах участков с межкристаллит-
ным разрушением, чего не наблюдалось ранее.
В этом случае разрушение происходит на грани-
цах первичных аустенитных зерен по межфазной
границе “феррит–бейнит”. Вероятно, это связа-
но с тем, что растворимость фосфора в легиро-
ванном α-феррите, расположенном по наслед-
ственным большеугловым границам аустенита,
мала, что и заставляет фосфор сегрегировать на
межфазную границу “феррит–бейнит”.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведенные исследования продемонстриро-

вали возможности использования метода EBSD
применительно к анализу механизмов разруше-
ния материалов корпусов ядерных энергетиче-
ских реакторов под действием эксплуатационных
факторов. Показано, что длительная эксплуата-
ция (до 45 лет) материалов сварных швов корпуса
реактора ВВЭР-440 при повышенной рабочей
температуре (∼270°C) приводит к появлению в
изломах образцов при ударных испытаниях
участков с межкристаллитным разрушением, че-
го не наблюдалось ранее. При этом разрушение
происходит на границах первичных аустенитных
зерен по межфазной границе “феррит–бейнит”

Рис. 4. Результаты EBSD-анализа области у излома разрушенного образца после исследований методом электронной
оже-спектроскопии: а – электронное изображение образца; б – цвета Эйлера области шлифа вблизи излома;
в – участки межкристаллитного разрушения; г – типичный оже-спектр участка межкристаллитного разрушения.
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вследствие образования сегрегаций фосфора на
межфазных границах.
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