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С помощью многокристальной рентгеновской дифрактометрии и системы многолучевого оптическо-

го измерителя напряжений исследовались темплейты AlN/c-сапфир, выращенные методом плазменно-

активированной молекулярно-пучковой эпитаксии. Исследования зародышевых и буферных слоев, выра-

щенных при различных соотношениях ростовых потоков Al и N∗ и температурах подложки, показали

возможность получения темплейтов с небольшими растягивающими упругими напряжениями (< 0.5GPa)
и плотностями винтовых и краевых прорастающих дислокаций 4 · 108 и 8 · 109 cm−2 соответственно.
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При изготовлении приборов ультрафиолетовой фо-

тоники и высокочастотной силовой электроники на

основе материалов (Al,Ga)N важную роль в достиже-

нии необходимых параметров приборов играет качество

коммерчески доступных темплейтов AlN/c-сапфир со

значительным различием параметров решетки (11.7%) и

коэффициентов температурного расширения (44%) [1].
Это обусловливает высокие концентрации дефектов,

прежде всего прорастающих дислокаций (ПД), в тем-

плейтах и генерацию в них упругих напряжений различ-

ного знака (в том числе и растягивающих), что может

приводить к макроизгибу подложек и растрескиванию

этих слоев. Поэтому совершенствование технологий

роста темплейтов AlN и развитие методов прецизион-

ного контроля упругих напряжений в них является

важной технологической задачей [2]. В настоящей ра-

боте исследуются генерация/релаксация напряжений и

характер поведения ПД (в первую очередь с краевой

компонентой вектора Бюргерса) во время выращивания

AlN-темплейтов с помощью плазменно-активированной

молекулярно-пучковой эпитаксии (ПА МПЭ).

Темплейты AlN/c-сапфир, состоящие из зародышевых

(ЗС) и буферных слоев (БС), были выращены мето-

дом ПА МПЭ, их параметры приведены в табл. 1.

Для роста ЗС и БС AlN при температурах подлож-

ки TS = 780−850◦С использовались импульсные методы

эпитаксии с повышенной миграцией адатомов (ЭПМА)
и металл-модулированной эпитаксии (ММЭ) соответ-

ственно, которые подробно описаны в [3,4]. На отожжен-
ные и нитридизованные подложки c-сапфира методом

ЭПМА осаждались ЗС AlN толщиной 65 nm при тем-

пературе TS = 780◦С в двух режимах с различным со-

отношением ростовых потоков алюминия и плазменно-

активированного азота: FAl/FN∗ ∼ 1 (образцы A и B) и

FAl/FN∗ ∼ 0.7 (образцы C и D). Далее на этих ЗС с

помощью ММЭ выращивались БС вплоть до толщин

1−1.6µm при соотношениях FAl/FN∗ , меняющихся для

различных образцов от 1.06 до 1.33. В образцах B, C
и D использовался двухстадийный режим роста БС,

при котором верхние слои AlN толщиной 300−500 nm

выращивались при более высоких значениях соотно-

шения FAl/FN∗ ∼ 2.1−2.3 и температуры TS = 850◦С,

чем на первой стадии. Генерация и релаксация упругих

напряжений контролировались in situ с помощью мно-

голучевого оптического измерителя кривизны подлож-

ки [5]. Кристаллическое качество и макронапряжения

темплейтов изучались методами высокоразрешающей

трехкристальной (ТКД) и дифференциальной двухкри-

стальной дифрактометрии (ДКД) с использованием ще-

ли перед счетчиком. В методе ТКД измерялись как ω-,

так и (2θ − ω)-моды сканирования. Измерения ширины

на половине максимума интенсивности (полуширины)
рефлекса 0002 при ω-сканировании (Wc) давали ин-

формацию о разупорядочении плоскостей (0001), па-

раллельных поверхности, которое определяется при-

сутствием в слоях вертикальных винтовых дислокаций

с плотностью Nc, параллельных нормали к растущей

поверхности, и вектором Бюргерса bc = c.

Плотность вертикальных краевых и смешанных дис-

локаций Na оценивалась на основе измерений полуши-

рин серии дифракционных кривых 101l (l = 1, 2, 3, 5),
полученных с помощью ДКД в кососимметричной гео-

метрии Брэгга (Wa) [6]. При минимальном значении

l = 1 (угол χ между нормалью к поверхности и век-

тором дифракции для 1011 равен 62◦) проекция век-

тора Бюргерса для вертикальных краевых и смешан-
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Таблица 1. Параметры роста ЗС и БС AlN

Темплейт
Зародышевый слой Буферный слой

FAl/FN∗ Напряжения Двухстадийный процесс FAl/FN∗ σgr , GPa

A 1.0 Cжимающие – 1.33 −0.35 → −0.10

B 1.0 >> + 1.12 +0.24

C 0.7 Cжимающие→ + 1.28 0

растягивающие

D 0.7 >> + 1.06 +0.34
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Рис. 1. Зависимости произведения напряжения σ на толщину t
от толщины слоев, измеренные во время роста AlN-темплей-

тов A−D.

ных дислокаций на дифракционный вектор становится

максимальной и использование полуширины рефлекса

(101̄1) для Wa дает существенно меньшую ошибку

при расчете Na, чем использование полуширин для

рефлексов с большими l [7]. Значения полуширин для

больших χ определяются главным образом вертикаль-

ными краевыми (и смешанными с краевой компонентой)
дислокациями с векторами Бюргерса ba = 〈1120〉a/3 [8].
Плотности вертикальных винтовых и краевых ПД рас-

считывались в рамках мозаичной модели [9] по фор-

муле Ni = W2
i /(4.35b2

i ), где i = c, a для ПД c c- и a-
компонентами вектора Бюргерса соответственно. Кроме

того, для исследований ПД использовалась просвечи-

вающая электронная микроскопия (ПЭМ).

Рис. 1 демонстрирует различные законы изменения

упругих напряжений во время роста образцов A−D.

Исходя из них, можно выделить ряд закономерностей,

зависящих от условий роста ЗС и БС AlN. В первую

очередь при использовании единичных стехиометриче-

ских условий роста ЗС (в образцах A и B) наблю-

далась генерация сжимающих напряжений с абсолют-

ными значениями более 0.5 GPa, в то время как в

случае роста ЗС в более азотобогащенных условиях

(FAl/FN∗ ∼ 0.7) к концу их роста происходил переход

от начальных сжимающих к растягивающим напряже-

ниям (образцы C и D). Сжимающие напряжения в

образцах A и B могут быть объяснены следующим:

1) более металлобогащенными условиями их роста, при

которых избыточные адатомы Al встраиваются в меж-

зеренные границы, имеющие более низкий химический

потенциал, чем поверхность зерен [10]; 2) остаточными

напряжениями несоответствия на границе ЗС/c-сапфир;
3) подавлением процесса коалесценции зерен ЗС из-за

избыточного Al в межзеренных границах. Необходимо

отметить, что точное определение напряжений в ЗС за-

труднено из-за небольшой толщины этих слоев, что при

погрешности измерений кривизны подложки на уровне

0.02GPa · µm приводит к наблюдаемой на рис. 1 разнице

в значениях напряжений в ЗС образцов A и B. Во время

роста БС образца A в условиях сильного Al-обогащения

происходила постепенная релаксация сжимающих на-

пряжений, а для других образцов наблюдалось возрас-

тание растягивающих напряжений по мере снижения

соотношения FAl/FN∗ (вплоть до σgr = +0.34GPa при

FAl/FN∗ = 1.06), т. е. при переходе в относительно более

азотобогащенные условия. Такой характер изменения на-

пряжений обусловлен, по-видимому, развитием коалес-

ценции зародышевых островков и снижением влияния

избыточного Al на упругие напряжения в слоях по

мере снижения соотношения FAl/FN∗ , что согласуется

с механизмом развития напряжений при островковом

росте, предложенным в [11].
Необходимо отметить существенно меньшие растя-

гивающие напряжения (0.34GPa) в этих слоях по

сравнению с напряжениями в несколько GPa, обычно

наблюдаемыми в буферных слоях AlN/c-сапфир при их

выращивании с помощью высокотемпературных газофаз-

ных технологий [12]. Это позволило в настоящей работе

получить БС AlN толщиной до 1.6µm без растрес-

кивания. Рентгеновские измерения радиуса изгиба (R)
образцов показали, что все образцы были сферически

выпуклыми (со стороны слоя), что указывает на постро-

стовое латеральное сжатие слоев (табл. 2) вследствие

разницы коэффициентов теплового расширения для AlN

и подложки c-сапфира [1].
Измерения рефлекса 0002 по радиусу 2′′-образцов

показали однородность кристаллического совершенства

Письма в ЖТФ, 2020, том 46, вып. 8
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Рис. 2. Зависимости полуширин (FWHM) рефлексов типа

101l от угла инклинации χ для темплейтов A−D.

Таблица 2. Рентгенодифракционные измерения темплейтов

A−D

Темплейт R, m σres, GPa Nc · 10
9, cm−2 Na · 109, cm−2

A −10.0 −0.83 0.40 32.6

B −9.8 −0.83 0.44 31.3

C −7.7 −1.20 0.96 15.6

D −13.7 −0.76 0.38 8.1

темплейтов, которая не превышала ±3%. Известно, что

в нитридах преобладают прорастающие в направлении

роста дислокации (винтовые, краевые и смешанные) [8],
что подтверждается измеренными для образца D значе-

ниями Wi асимметричных рефлексов 1124 и 1124 (угол
между поверхностью образца и рентгеновским лучом

меньше или больше брэгговского), которые составляют

340 и 910 arcsec соответственно. Дифракционное отра-

жение имеет форму эллипса в обратном пространстве,

большая ось которого параллельна поверхности, что

указывает на определяющую роль вертикальных дисло-

каций в дифракционной картине [13].
Отметим, что значения Wc для всех темплейтов

(за исключением образца C) незначительно отли-

чаются друг от друга; следовательно, плотности вер-

тикальных винтовых дислокаций в них составляют

Nc = (0.38−0.44) · 109 cm−2. Однако значение Wa суще-

ственно (в 2 раза) снижается при переходе от образца A
к образцу D.

На рис. 2 представлены измерения с помощью ДКД

для серии рефлексов типа 101l , а также 3032 (с χ = 72◦).
Все зависимости имеют одинаковый характер с тенден-

цией уменьшения Wa для всех 101l от образца A к

образцу D. Скачок Wa при переходе от 1011 к 3032

может быть связан с уширением дифракционной кривой

из-за кривизны образцов с ростом χ . Поэтому в расче-

тах плотности использовались значения Wa для (1011).

В [7] было найдено, что интерполяционный коэффициент

перехода от Wa для (1011) к Wa для (1010) (χ = 72◦)
равнялся 1.14. Нами этот коэффициент не определялся, и

использование в расчетах Wa для (1011) дает несколько

заниженные значения Na .

На рис. 3, a приведено темнопольное ПЭМ-изображе-

ние в дифракционном отражении 1120 для образца A.
Наблюдаемое прямолинейное распространение краевых

ПД вместо ожидаемого их наклона в этом слое с

высокими сжимающими напряжениями может быть объ-

яснено кинетическими ограничениями изгиба дислока-

ций вследствие низкой температуры роста слоев и их

относительно гладкой морфологией поверхности [14,15].
Важно, что отсутствие наклона дислокаций исключает

их взаимодействие между собой, в том числе реак-

ции аннигиляции и/или образование дислокационных

полупетель, приводящих к фильтрации дислокаций [16].
В отличие от этого на ПЭМ-изображении образца D
(рис. 3, b) наблюдается отклонение вертикальных кра-

евых дислокаций от направления роста [0001]. Это, ско-
рей всего, связано с меньшими кинетическими ограни-

чениями для изгиба дислокаций вследствие неидеальной

поверхностной морфологии растущего слоя. В результа-

те в таких слоях, выращенных в более азотобогащенных

условиях, возрастает вероятность наклона дислокаций и,

как следствие, усиливается фильтрация ПД. Во время

второй стадии роста верхней части БС образца D при

повышенных значениях соотношения ростовых потоков

до FAl/FN∗ ∼ 2.1 и TS = 850◦С наблюдалось выглажива-

ние поверхности до конечного значения шероховатости

0.7 nm на площади 5× 5µm.

c-Al O2 3 g = 11 02 1 mm

c-Al O2 3 g = 11 02 1 mm

a

b

Рис. 3. Темнопольные ПЭМ-изображения образцов A (a)
и D (b) с вектором дифракции g = 1120, иллюстрирующие

поведение краевых и смешанных прорастающих дислокаций.

Штриховой линией на части b обозначено начало второй

стадии роста БС AlN при температуре TS = 850◦C.
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Таким образом, методом рентгеновской дифрактомет-

рии и in situ многолучевым оптическим измерителем

напряжений исследован рост темплейтов AlN/c-сапфир с

помощью ПА МПЭ. Показано, что лучшие по кристал-

лическому качеству темплейты AlN наблюдаются при

выращивании ЗС методом ЭПМА с FAl/FN∗ ∼ 0.7, а для

выращивания БС методом ММЭ необходимо поддер-

живать слабые Al-обогащенные условия FAl/FN∗ = 1.06.

В образцах, выращенных в этих условиях, плотности

винтовых и краевых ПД составляют 4 · 108 и 8 · 109 cm−2

соответственно. Для выглаживания морфологии поверх-

ности БС до уровня шероховатости 0.7 nm в конце ро-

ста необходимо использовать более металлобогащенные

условия роста (FAl/FN∗ ∼ 2.1) при высоких температу-

рах подложки (TS = 850◦C).

Конфликт интересов

Авторы заявляют, что у них нет конфликта интересов.
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