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Пленки нитрида алюминия синтезированы с помощью метода реактивного магнетронного на-
пыления на кремниевых подложках n-Si (100). Слои AlN толщиной от 2 до 150 нм получены с це-
лью установления корреляции между строением пленок и их электропроводностью. С помощью 
электронной микроскопии установлено, что по мере удаления от поверхности подложки аморф-
ное строение пленки переходило к нанокристаллическому. Пленки с толщинами до 20 нм имели 
высокую проводимость до 10 (Ом·см)–1, при увеличении толщины проводимость резко падала до 
10–7 (Ом·см)–1. Предполагается, что высокая проводимость тонких слоев AlN обусловлена высо-
кой плотностью границ зерен, встроенных в аморфную матрицу.
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ВВЕДЕНИЕ

Поверхностно-барьерные кремниевые детекто-
ры ядерных излучений на основе барьеров Шоттки 
Al–(p-Si) характеризуются изменчивостью рабочих 
параметров в процессе эксплуатации. Одно из воз-
можных решений этой проблемы заключается во 
введении туннельно-прозрачного слоя нитрида 
алюминия (AlN) между металлическим контактом 
и полупроводником [1, 2]. Результаты [1] показали, 
что структуры металл–AlN–(p-Si) обладают луч-
шей временной стабильностью и меньшими об-
ратными токами по сравнению с барьерами Шот-
тки. Вместе с тем природа состояний на границе 
раздела фаз AlN–(p-Si) и механизмы токопереноса 
в пленке AlN, которые ответственны за потери за-
ряда и уровень низкочастотного шума в детекторе, 
изучены еще недостаточно для выработки реко-
мендаций по оптимизации технологий производ-
ства указанных структур.

Важным условием технологии создания по-
добных структур является достаточно низкая тем-
пература подложки, при которой не происходит 
возникновения в ней термодефектов и диффузии 
примесных атомов через межфазные границы. Вы-
полнение этого условия может быть достигнуто 

с помощью метода реактивного магнетронного на-
пыления (РМН). Существует ряд работ, посвящен-
ных исследованиям условий роста пленок AlN на 
поверхности кремниевых подложек с помощью ме-
тода РМН. Обычно такие пленки получаются нано-
кристаллическими со структурой вюрцита, имеют 
высокую плотность и хорошо развитую столбчатую 
структуру с диаметром зерен от единиц до несколь-
ких десятков нанометров. В соответствии с обще-
принятой точкой зрения для роста ориентирован-
ной пленки необходима высокая мобильность ада-
томов, которые, обладая достаточной кинетической 
энергией, могут располагаться в термодинамически 
равновесных узлах [3–7]. Мобильность адатомов 
обеспечивается высокой температурой подложки 
и передачей энергии от атомов и ионов, оседающих 
на поверхность. При низкой температуре подлож-
ки и сравнительно низком предварительном вакуу-
ме в камере, часто обусловленных особенностями 
технологии, наблюдаются потери качества выра-
щенных пленок AlN. Это обнаруживается в умень-
шении ориентационной упорядоченности гранул 
и  появлении аморфного слоя между подложкой 
и объемом пленки [8–11]. Как установлено в [12], 
аморфный слой нитрида алюминия толщиной в не-
сколько нанометров может возникать при низких 
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температурах подложки даже при предварительной 
откачке камеры до сверхвысокого вакуума. При 
низких энергиях адатомов образование аморфно-
го слоя облегчает сопряжение решеток подложки 
и нанокристаллической пленки. Корректный вы-
бор величины рабочего давления в камере, состава 
газовой смеси, расстояния от магнетрона до под-
ложки и его мощности может компенсировать эф-
фект низкой температуры подложки и обеспечить 
напыление высококачественных нанокристалличе-
ских пленок AlN [7]. Как следует из результатов [4–
6, 9, 11, 13–17], для стандартных РМН-систем суще-
ствует широкий диапазон параметров, когда рост 
происходит в близких к термодинамически равно-
весным условиях, и c-ось напыленных пленок AlN 
оказывается перпендикулярной к поверхности под-
ложки независимо от ее типа. Оценки оптимальных 
величин указанных параметров были установлены 
в [3–6, 10, 13–16, 18, 19].

Однако основной причиной возникновения 
аморфного слоя при росте AlN-пленок в вакуумных 
камерах стандартных РМН-систем является присут-
ствие остаточного кислорода [9, 16]. Кислород обла-
дает много большей химической активностью при 
соединении с алюминием, чем азот. Изменения сво-
бодных энергий Гиббса реакций образования AlN 
и Al2O3 составляют –253 и –1480 кДж/моль [9] соот-
ветственно, что делает образование оксида намного 
более предпочтительным, чем нитрида. Изменения 
химического состава и текстуры пленок AlN с рас-
стоянием от поверхности подложки исследовались 
в [9, 20], где авторы пришли к заключению, что эти 
изменения являются результатом уменьшения вли-
яния подложки и уменьшения давления остаточно-
го кислорода по мере роста пленки. Как отмечено 
в [21], изменение содержания кислорода в AlN-плен-
ке может оказывать заметное влияние на ее электри-
ческие свойства, в частности электропроводность.

Известны лишь несколько работ [21–24], где 
приведены результаты оценок величины электро-
проводности AlN-пленок, напыленных на крем-
ниевые подложки. Эти результаты свидетельствуют 
о том, что полученные методом РМН пленки AlN 
с толщинами, превышающими сотни нанометров, 
являются изолирующими и могут быть использова-
ны в качестве подзатворного диэлектрика с высокой 
диэлектрической проницаемостью. Сведения о про-
водимости более тонких слоев AlN на кремнии, на 
текстуре и  химическом составе которых эффект 
остаточного кислорода сказывается наиболее силь-
но, в настоящее время в литературе отсутствуют.

В  данной работе пленки нитрида алюминия 
синтезировали с помощью метода РМН на крем-
ниевых подложках в  условиях, близких к  опти-
мальным [4–6, 15, 16]. Слои AlN толщиной от 2 до 
150 нм были получены с целью установления кор-
реляции между строением пленок и их электро-
проводностью. Морфологию и структуру пленок 

анализировали с помощью сканирующего элек-
тронного микроскопа (СЭМ) и просвечивающего 
электронного микроскопа (ПЭМ). Для миними-
зации величины объемного сопротивления созда-
ваемых структур и устранения приповерхностно-
го компенсированного слоя, возникающего в p-Si 
в  результате травления в  кислоте факторов, за-
трудняющих измерения электропроводности пле-
нок, подложки вырезали из пластины низкоомного 
n-Si. Величину электрической проводимости пле-
нок оценивали по вольт-амперным характеристи-
кам (ВАХ) структур металл–диэлектрик–полупро-
водник (МДП) Au–AlN–(n-Si).

ПРИГОТОВЛЕНИЕ ОБРАЗЦОВ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ 

ОБОРУДОВАНИЕ

Для синтеза пленок AlN использовали вакуум-
ную систему TORR (TORR International, INC) 
с магнетроном, работающим на переменном токе 
с  частотой 13.56 МГц и  установленной мощно-
стью 150 Вт. Была использована газовая смесь азо-
та и аргона с чистотой 99.9999 и 99.998% соответ-
ственно. Парциальные давления газов были равны 
2.5·10–3 торр для азота и 3.0·10–3 торр для аргона 
и поддерживались автоматически с помощью на-
текательных клапанов. Диаметр алюминиевой 
мишени составлял 50.8 мм, чистота – 99.9999%. 
Расстояние между мишенью и подложкой в про-
цессе напыления было равно 50 мм. Кремниевые 
подложки располагались на держателе нормально 
к потоку плазмы. В процессе напыления темпера-
тура держателя поддерживалась равной 250°C. Тол-
щину пленок измеряли с помощью откалиброван-
ного пьезоэлектрического сенсора, а затем контро-
лировали с помощью электронного микроскопа.

Подложки для напыления вырезали из пласти-
ны вырожденного кремния n-типа с верхним эпи-
таксиальным слоем умеренного легирования. Тол-
щины пластины и эпитаксиального слоя n-Si (100) 
составляли 650 и 5 мкм, величины их удельных со-
противлений – 0.025 и 5 Ом·см соответственно. Пе-
ред напылением для удаления естественного оксида 
подложки травили в водном растворе плавиковой 
кислоты (HF:H2O = 1:10) в течение 1 мин при ком-
натной температуре. После травления подложки 
устанавливали в вакуумную камеру на подвижный 
держатель, удаленный от магнетрона и закрытый 
заслонкой. Для удаления молекул адсорбированных 
газов и воды с поверхности подложки выдерживали 
в вакууме (1·10–5 торр) при температуре 500°C в те-
чение 30 мин. Затем температура держателя опуска-
лась до 250°C. Для очистки поверхности алюминие-
вой мишени включали поток аргона, соответствую-
щий давлению 1.2·10–2 торр, и запускали магнетрон 
на мощности 150 Вт. После пятиминутной очистки 
мишени включали поток азота, соответствующий 
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давлению 2.5·10–3 торр, и уменьшали парциальное 
давление аргона до 3·10–3 торр. Через время, необ-
ходимое для установления стационарной скорости 
напыления на уровне 0.4 А/с, держатель с подлож-
кой перемещали к магнетрону и открывали заслон-
ку. Когда толщина пленки достигала установленного 
значения, выключали магнетрон, прекращали пода-
чу газов, и приготовленный образец выдерживали 
в вакууме в течение 15 мин при температуре 250°C.

Для формирования МДП-структур на поверх-
ности приготовленных AlN-пленок напыляли зо-
лотые контакты диаметром 1.5  мм и  толщиной 
50 нм. На тыльную сторону подложек наносили 
омические контакты с помощью галлий-алюмини-
евой эвтектики. Описанным выше способом был 
приготовлен ряд Au–AlN–(n-Si)-структур с разны-
ми толщинами пленок от 2 до 150 нм. Кроме того, 
из той же кремниевой пластины был приготовлен 
исходный диод Au–(n-Si) для измерения величины 
сопротивления базы.

Для исследования микроструктуры в ПЭМ до-
полнительно из образца с толщиной пленки AlN 

120 нм вырезали ламель размером 500 × 500 × 
× 50 нм3.

Морфологию и  микроструктуру напыленных 
пленок анализировали с  помощью СЭМ Merlin 
(CarlZeiss) и ПЭМ Libra 200 (CarlZeiss). ВАХ при-
готовленных МДП-структур измеряли с помощью 
электрометра Keithley 6517B.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИЗМЕРЕНИЙ

Морфология и микроструктура пленок. На рис. 1 
показаны типичные СЭМ-изображения поверхно-
стей образцов с толщинами пленок AlN, равными 
2, 6, 38 и 150 нм. Все напыленные пленки вплоть 
до толщины 2 нм были сплошными. Как следует 
из приведенных снимков, морфология и тексту-
ра пленок изменялись с изменением их толщины. 
Основную часть объема наиболее тонких пленок 
занимала аморфная фаза (рис. 1а, 1б). Нанокри-
сталлические зерна, распределенные в ней, име-
ли размер, примерно равный толщине пленки. 
С увеличением толщины размер гранул возрастал, 

Рис. 1. СЭМ-изображения пленок AlN, выращенных методом РМН на подложках n-Si (001). Пленки толщиной 2 
(a) и 6 нм (б) сплошные аморфные с нанокристаллическими вкраплениями. Пленки толщиной 38 (в) и 150 нм (г) 
нанокристаллические со столбчатой текстурой.
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уменьшался объем аморфного материала между 
ними, и у пленки появлялась столбчатая текстура 
(рис. 1в, 1г). Как видно на рис. 1г, в более толстых 
пленках с удалением от поверхности подложки по-
перечный размер гранул возрастал от единиц до де-
сятков нанометров.

Изменения строения пленки с расстоянием от 
кремниевой подложки можно наблюдать на изо-
бражении поперечного сечения образца, получен-
ном на ламели с помощью ПЭМ (рис. 2а). У по-
верхности кремния можно выделить аморфный 
слой I толщиной ~10 нм с редкими нанокристал-
лическими зернами размером ~5 нм. С увеличени-
ем расстояния от подложки плотность расположе-
ния зерен возрастает. В слое II объемы аморфной 
и кристаллической фаз оказываются сравнимыми, 
размер зерен увеличивается до 10 нм. В слое III на 
расстояниях от поверхности подложки, превыша-
ющих 30 нм, нанокристаллическая фаза занимает 
весь объем пленки, размер зерен при этом возрас-
тает до 20–50 нм.

На рис.  2б представлена картина дифракции 
электронов, полученная с помощью ПЭМ на ла-
мели. На снимке выделяются центральный белый 
диск и дифракционные максимумы, располагаю-
щиеся на концентрических окружностях. Обыч-
но такая картина наблюдается, когда исследуемый 

объем состоит как из аморфных, так и кристалли-
ческих областей с разориентацией зерен друг отно-
сительно друга.

Измеренные величины диаметров дифракцион-
ных колец, расстояния от образца до регистриру-
ющей камеры и заданная длина волны электронов 
λ позволяют оценить величины межплоскостных 
расстояний в нанокристаллах с помощью формулы 
Вульфа–Брэгга: 2dsinθ = λn, где d – межплоскост-
ное расстояние, θ – угол дифракции, n – порядок 
дифракции. Результаты этих оценок представле-
ны в табл. 1, из которой следует, что кольца с но-
мерами 2 и 5 с высокой точностью соответствуют 
вторым порядкам дифракции от плоскостей (0001) 
и (100) монокристаллов AlN со структурой вюрцита 
[25]. Кольца 1 и 6 могут быть вызваны дифракци-
ей от семейства плоскостей (1210) кристаллическо-
го AlN. Однако маловероятно, чтобы кольца 3 и 4 
были обусловлены дифракцией от кристалла AlN. 
В соответствии с [26] полученные величины отно-
шений d/n могут возникать при дифракции от пло-
скостей (001), (110) и (120) кубического оксинитри-
да алюминия AlON. Высокое содержание кислоро-
да в напыленных пленках было зарегистрировано 
с помощью рентгеновского микроанализа (СЭМ-
EDS). Установлено, что наибольшая концентрация 
кислорода находится в аморфном слое I (рис. 2), 
состав которого близок к оксиду алюминия Al2O3.

Рис. 2. Поперечное изображение образца с пленкой AlN толщиной 120 нм, полученное с помощью ПЭМ на ла-
мели толщиной 50 нм. Ускоряющее напряжение – 200 кВ. Пунктирными линиями выделены: аморфный слой I, 
расположенный у поверхности подложки, переходный слой II с аморфной и нанокристаллической фазами и на-
нокристаллический слой III (а). Картина электронной дифракции, полученная на ламели. Светлый диск в цен-
тральной части связан с присутствием аморфной фазы в пленке. Цифрами 1–6 обозначены концентрические 
окружности с дифракционными максимумами, обусловленными отражением от семейств кристаллографических 
плоскостей. Дифракционные максимумы, вызванные кремниевой подложкой, наблюдаются в левом нижнем 
углу рисунка (б).
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Результаты электрических измерений. Для 
оценки величины электропроводности напылен-
ных пленок AlN были измерены ВАХ структур 
Au–AlN–(n-Si). При больших прямых напряжени-
ях область пространственного заряда в полупрово-
днике отсутствует, и величина тока обусловливает-
ся последовательным сопротивлением структуры, 
состоящим из сопротивления полупроводнико-
вой подложки и сопротивления пленки. Величи-
на последовательного сопротивления может быть 
определена по наклону ВАХ в этой области харак-
теристики. Как следует из полученных данных, 
сопротивление даже самых тонких пленок было 
в десятки раз больше сопротивления кремниевой 
подложки. Таким образом, вид прямых ветвей ВАХ 
исследуемых образцов в области больших прямых 
напряжений обусловливался величиной сопротив-
ления пленок AlN.

На рис. 3 приведены прямые ветви ВАХ ряда 
исследованных образцов с  толщинами пленок 
AlN от 2 до 110 нм. Как следует из графиков, 
с увеличением толщины свыше 10 нм наблюдает-
ся резкое уменьшение величин прямых токов че-
рез структуры. Выделяются три группы кривых, 
примерно соответствующих I, II и III интервалам 
толщин 2–10, 25–35 и 55–110 нм соответственно 
(рис. 2а).

На рис. 4 представлены рассчитанные из ВАХ 
зависимости величин проводимости структур G от 
напряжения U: G(U) = dI/dU. Как видно из рисун-
ка, с возрастанием напряжения проводимость каж-
дого образца увеличивается и достигает величины, 

практически не изменяющейся при дальнейшем 
росте напряжения. В соответствии с приведенны-
ми выше соображениями эти значения проводи-
мости образцов были использованы для вычисле-
ния величин удельной проводимости напыленных 
пленок AlN.

В

Рис. 3. Прямые ветви ВАХ структур Au–AlN–(n-Si). 
Толщина пленки AlN (в нм) указана рядом с соот-
ветствующими кривыми. Температура 294 К.

Таблица 1. Вычисленные значения d/n для дифракционных колец на рис. 2б

Кольцо d/n, Å n Параметры 
решетки, Å

Вещество Плоскость D,%

1 2.91 1 a = 3.11 AlN (1210) 7

2 2.49 2 c = 4.98 AlN (0001) 1

3 1.93

4 a = 7.94 AlON (001) 3

3 =
a 2

2
5.61 AlON (110) 4

4 1.76 2 =
a 2

3
3.73 AlON (120) 6

5 1.75 2 =
a 5

2
3.48 AlN (1010) 1

6 1.48 2 a = 3.11 AlN (1210) 5

Примечание. Показаны относительные отклонения D полученных величин межплоскостных расстояний от параметров 
решеток монокристаллов AlN (вюрцит) [25] и AlON (кубический) [26]. Пояснения в тексте.
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На рис. 5 приведена зависимость рассчитанной 
величины удельной проводимости σ напыленных 
пленок AlN от их толщины h: σ = Gh/S, где S –
площадь контакта. Как видно из рисунка, пленки 
с толщиной в несколько нанометров имели доволь-
но высокую проводимость при комнатной темпе-
ратуре. Проводимость почти линейно росла с уве-
личением толщины: от 1.5 (Ом·см)–1 для h = 2 нм 
до 10 (Ом·см)–1 для h = 15 нм. Однако при даль-
нейшем росте толщины удельная проводимость 
пленок резко падала, и при h = 110 нм ее величина 
была ~3·10–7 (Ом·см)–1. Излом характеристики рас-
полагался в области II при толщинах ~20 нм.

ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты, полученные с помощью электрон-
ной микроскопии, показали, что напыленные 
пленки AlN содержали как кристаллический, так 
и аморфный материал. Основная часть аморфной 
фазы была сосредоточена в  тонком слое I, при-
легающем к поверхности подложки. Как отмеча-
лось выше, причиной появления аморфного слоя, 
по-видимому, являлось присутствие остаточного 
кислорода в  вакуумной камере [9, 16]. Высокая 
концентрация кислорода в начальных слоях на-
пыляемой пленки могла быть причиной их амор-
физации [27, 28]. По мере того как остаточный 
кислород расходовался при геттерировании рас-
пыляемым алюминием, в пленке появлялось все 
большее количество гранул AlN. Вначале образо-
вывались сравнительно редко расположенные слу-
чайно ориентированные зерна в аморфном слое I. 
Постепенно их плотность расположения в амор-
фной матрице и размер возрастали (слой II). При 
дальнейшем падении концентрации кислорода 
аморфная фаза исчезала, и начинался рост ори-
ентированной нанокристаллической пленки AlN 
(слой III). Наблюдаемая последовательность слоев 
в поперечном сечении пленки на рис. 2a соответ-
ствует данным [9, 20], где представлены подобные 
снимки и приведены схематические модели роста 
пленок AlN при магнетронном напылении. В [27] 
приведены оценки величины концентрации кисло-
рода в пленке AlN, когда наблюдаются описанные 
выше изменения ее морфологии и структуры. При 
содержании кислорода более 50% материал пленки 
становится аморфным, при 30% появляются корот-
кие стержни толщиной 5 нм, при 15% начинает об-
разовываться столбчатая текстура с большим коли-
чеством дефектов и толщиной гранул ~10 нм, при 
содержании кислорода менее 5% гранулы выпрям-
ляются, и их толщина увеличивается до 30 нм. Это 
также соответствует результатам [29], где показано, 
что размер зерен AlN увеличивается с уменьшени-
ем содержания кислорода в пленке.

Отметим, что десорбция со стенок камеры ча-
стично восполняет потери кислорода из-за гет-

В

см

Рис. 5. Зависимость величины удельной проводимо-
сти от толщины напыленных пленок AlN. Темпера-
тура 294 К. Показаны области I, II, III, соответству-
ющие слоям на рис. 2a. Пунктирными линиями по-
казан ход зависимости σ(h) при толщинах, меньших 
и больших 20 нм.

Рис. 4. Зависимости проводимости от напряжения 
для структур Au–AlN–(n-Si) с разными толщинами 
пленок AlN, вычисленные из прямых ветвей ВАХ.
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терирования. Этот эффект может быть причиной 
заметного содержания кислорода во всех сло-
ях пленки. На дифракционной картине (рис. 2б) 
присутствуют кольца, соответствующие кубиче-
ской фазе AlON. Однако в [27] показано, что при-
сутствие в пленке AlN кислорода (вплоть до 30% 
концентрации) не приводит к  образованию ни 
кристаллической, ни аморфной фазы AlON. Ре-
гистрируется только кристаллическая фаза AlN со 
структурой вюрцита. Это противоречие требует 
дополнительных исследований структуры пленок 
AlN, получаемых методом РМН.

Влияние кислорода на кристаллическую структу-
ру монокристаллов AlN исследовалось в [30–36], где 
было установлено, что при концентрациях ниже 1% 
кислород является примесью замещения. При заме-
щении азота кислородом для сохранения зарядового 
баланса в решетке образуются вакансии алюминия, 
которые совместно с атомами кислорода становятся 
коррелированными точечными дефектами [30–32]. 
Когда концентрация повышается до 6%, алюминий, 
кислород и азот создают октаэдрические включе-
ния, которые оказываются структурными единица-
ми планарных дефектов – инверсионных доменных 
стенок (ИДС), разделяющих домены с зеркально 
симметричной структурой [33–36]. Обычно ИДС 
лежат в базисной плоскости, но могут искривлять-
ся и переходить в призматические плоскости решет-
ки вюрцита. ИДС представляют собой протяженные 
дефекты решетки [34–36]. Именно дефекты такого 
типа (ИДС совместно с  границами зерен) могут 
быть ответственны за более высокую электропро-
водность поликристаллических образцов по срав-
нению с монокристаллами [37, 38].

Для исследованных в настоящей работе пленок 
AlN с толщинами, меньшими 20 нм, характерно вы-
сокое содержание кислорода и, как следствие, малый 
размер кристаллических зерен и большая плотность 
их границ. Этим могут объясняться полученные 
высокие значения их проводимости (рис. 5). В [39] 
была обнаружена повышенная проводимость по гра-
ницам зерен в поликристаллических нелегирован-
ных пленках алмаза. Исследования температурной 
и частотных зависимостей проводимости позволили 
заключить, что перенос носителей заряда осущест-
влялся с помощью прыжкового механизма, который 
реализуется при высокой плотности электронных 
состояний на границах. В [40] с помощью сканирую-
щей туннельной микроскопии была зафиксирована 
высокая плотность тока на границах зерен в нано-
кристаллических пленках HfSixOy и ZrO2, значитель-
но превышающая плотность тока в объеме.

Следуя сказанному выше, можно предполо-
жить, что рост величины проводимости на началь-
ном участке кривой (рис. 5) при толщинах от 2 до 
20 нм может быть обусловлен увеличением плотно-
сти границ зерен из-за увеличения количества гра-
нул и их более тесного расположения в аморфной 

матрице по мере расходования кислорода в каме-
ре. При малых толщинах пленки многие гранулы 
прорастают от подложки до ее поверхности, и то-
коперенос может осуществляться беспрепятствен-
но вдоль их границ. При дальнейшем уменьшении 
концентрации кислорода размер кристаллических 
зерен начинает увеличиваться, они занимают весь 
объем пленки, и плотность границ начинает па-
дать. Таким образом, справа от точки максимума 
на кривой зависимости проводимости от толщины 
(рис. 5) располагается зона нанокристаллического 
роста пленки, а  слева  – зона смешанного роста 
(аморфного и нанокристаллического).

Отметим, что в пленке AlN толщиной 150 нм 
(рис. 1г) многие гранулы не пронизывают ее на-
сквозь, упираясь в границы последующих зерен. 
При протекании тока через такую среду носители 
заряда будут вынуждены преодолевать барьеры, су-
ществующие на границах зерен, что значительно 
увеличивает электрическое сопротивление пленки 
[37]. Высокая плотность электронных состояний 
на границах зерен [37, 38] может приводить к за-
хвату свободных носителей заряда и проявляться 
в виде повышенного уровня потерь заряда и шума 
в МДП-структуре, содержащей нанокристалличе-
скую пленку.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Пленки AlN, напыленные методом РМН на 
кремниевые подложки, содержали как кристалли-
ческий, так и аморфный материал. Основная часть 
аморфной фазы была сосредоточена в тонком слое 
до 10 нм толщиной, прилегающем к поверхности 
подложки. Причиной появления аморфного слоя, 
как полагается, являлось присутствие остаточного 
кислорода в вакуумной камере. По мере расходо-
вания кислорода из-за геттерирования распыляе-
мым алюминием строение пленки переходило от 
аморфного к нанокристаллическому. Пленки AlN 
толщиной до 20 нм обладали высокой проводи-
мостью до 10 (Ом·см)–1, что, по-видимому, было 
обусловлено высокой плотностью границ зерен, 
встроенных в аморфную матрицу. При увеличе-
нии толщины свыше 20 нм проводимость пленок 
резко падала до значений ~10–7 (Ом·см)–1, следуя за 
уменьшением плотности границ зерен. Для уста-
новления механизма токопереноса в полученных 
пленках AlN необходимы дополнительные изме-
рения зависимостей их электропроводности от 
температуры и  величины электрического поля. 
Отдельные исследования требуются для установ-
ления влияния типа проводимости подложки на 
величину проводимости AlN-пленок с толщинами 
в несколько нанометров, когда эффект подложки 
может быть наиболее значителен.

Авторы выражают благодарность сотрудни-
кам Междисциплинарного ресурсного центра по 
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направлению “Нанотехнологии” СПбГУ за по-
мощь в  проведении исследований морфологии 
и структуры образцов на СЭМ и ПЭМ.
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