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Identyfikacja centrow defektowych w warstwach
epitaksjalnych 4H-SiC

Michal Kozubal
Instytut Technologii Materiatéw Elektronicznych
ul. Wolczynska 133, 01-919 Warszawa;
e-mail: michal.kozubal@itme.edu.pl

Streszczenie: W celu identyfikacji konfiguracji atomowe;j radiacyjnych centréw defektowych probki warstw epitaksjalnych
4H-SiC napromieniowano elektronami o energii 1,5 MeV. Energi¢ aktywacji termicznej oraz pozorny przekroj czynny na
wychwyt no$nikow tadunku centrow defektowych wyznaczano za pomoca niestacjonarnej spektroskopii pojemnosciowe;j
DLTS. Okreslono wpltyw temperatury warstwy epitaksjalnej podczas napromieniowania dawka 1 x 10'” cm™ na koncentracje
powstatych putapek. Na tej podstawie zaproponowano modele opisujace ich konfiguracj¢ atomowa.

Stowa kluczowe: defekty punktowe, glebokie putapki, DLTS, napromieniowanie elektronami, SiC

Identification of defect centers in 4H-SiC epitaxial layers

Abstract: In order to identify the atomic configuration of radiation defect centers the samples of 4H-SiC epitaxial layers were
irradiated with 1.5 MeV electrons. The thermal activation energy and the apparent capture cross-section of the charge carriers
of the defect centers were determined using deep level transient spectroscopy (DLTS). The influence of the temperature of
the epitaxial layer during its irradiation with the electron dose of 1 x 107 cm™ on the concentration of generated traps was

determined. On this basis, the models of their atomic configuration were proposed.

Key words: point defects, deep traps, DLTS, electron irradiation, SiC

1. Wprowadzenie

Glegbokie putapki zwigzane z defektami punktowymi
obecnymi w sieci krystalicznej materiatdw potprzewodni-
kowych sg obiektami stosunkowo trudnymi do obserwacji.
Dzieje si¢ tak ze wzgledu na subatomowe rozmiary tych
defektow, a takze na ich stosunkowo niskg koncentracje,
ktora w monokrysztatach potprzewodnikowych nie prze-
kracza zwykle warto$ci 10'7 cm?3. Ze wzgledu na to, ze
dany defekt punktowy wystepuje $rednio mniej niz raz
na milion atomdw niezwykle trudna jest jego obserwacja
metodami mikroskopii elektronowej czy tez mikroskopii
sit atomowych. Nalezy mie¢ rowniez na uwadze fakt, ze
w przypadku rodzimych defektow punktowych takich jak
na przyktad pary atomow miedzyweztowych i luk zwa-
nych parami Frenkla ich potozenie, zgodnie z zasadami
termodynamiki podlega silnym fluktuacjom termicznym.
Ponadto, w celu okre$lenia koncentracji danego rodzaju
defektow punktowych wymagane jest pozyskanie infor-
macji z odpowiednio duzej objetosci monokrysztatu. Fakt
ten catkowicie wyklucza uzycie metod mikroskopowych,
ktére, o ile mogg by¢ wykorzystywane do okreslania
koncentracji defektow rozciagtych (dyslokacje), to
w przypadku potrzeby analizowania setek miliondéw ato-
méw w jednostce objetosci badanego materiatu okazuja
si¢ calkowicie nieadekwatne.

Najczesciej stosowanymi metodami stuzgcymi do
badania wiasciwosci defektow punktowych sa metody
spektroskopowe. Jedng z gtownych metod spektroskopo-
wych stuzacych do badania aktywnych elektrycznie, gte-

bokich putapek w monokrysztatach pétprzewodnikowych
o niskiej rezystywnosci jest niestacjonarna spektroskopia
pojemnosciowa glebokich pozioméw (DLTS). Metoda
ta umozliwia okreslenie parametrow elektrycznych cha-
rakterystycznych dla danego rodzaju putapki oraz ich
koncentracj¢. Parametrami, ktore charakteryzuja dany
rodzaj wykrytych tg metoda glebokich putapek sg energia
aktywacji termicznej E_oraz pozorny przekroj czynny na
wychwyt nos$nika tadunku o [1]. Parametry te informuja
o potozeniu w pasmie zabronionym potprzewodnika
poziomu energetycznego zwigzanego z wykryta putapka.
W przypadku putapek elektronowych energia ta jest
liczona od dna pasma przewodnictwa, za§ w przy-
padku putapek dziurowych od wierzchotka pasma
walencyjnego. Nie daja one jednak Zadnej informacji
o konfiguracji atomowej defektow, ktore sa poprzez nie
okreslone. W zwigzku z tym niezbgdne jest korelowanie
wynikéw badan metodg DLTS z wynikami badan innych
metod obrazujacych strukture defektowa z jednoczesnym
proponowaniem modeli opisujacych konfiguracje atomo-
wa wykrywanych centréw defektowych. Wiasciwe jest
rowniez planowanie eksperymentoéw, ktore moga daé
jednoznaczne wskazowki dotyczace natury wykrywanych
putapek. Kontrolowane wprowadzanie domieszek obcych
atomow, zmienianie stechiometrii krysztatdéw podczas
wzrostu czy modyfikowanie sieci krystalicznej poprzez
bombardowanie jej réoznymi czastkami sg glownymi
narzgdziami "inzynierii struktury defektowe;j". Bardzo
skutecznym okazalo si¢ wykorzystanie napromieniowa-
nia elektronami w celu kontrolowanego wprowadzania
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defektow do sieci krystalicznej 4H-SiC [2 - 7].

Centra defektowe w warstwach epitaksjalnych
4H-SiC byly w ostatnich latach intensywnie bada-
ne. Celem tych badan bylo z jednej strony pozna-
nie mechanizméw tworzenia defektow punktowych
1ich konfiguracji atomowej, natomiast z drugiej okreslenie
wplywu wlasciwosci i koncentracji defektow punktowych
na czas zycia no$nikow tadunku [7]. Na podstawie przed-
stawionych w literaturze wynikow badan mozna stwier-
dzi¢, ze charakterystycznymi centrami defektowymi dla
warstw epitaksjalnych 4H-SiC sg centra Z, ,. W widmach
DLTS centra te obserwowane sa jako putapki elektronowe,
dla ktérych podawane wartosci energii aktywacji zawie-
rajg si¢ w przedziale od 0,62 eV do 0,68 eV [8 - 13].
W literaturze podawane sg sugestie dotyczace powigzania
centrow Z , z lukami weglowymi [10], kompleksami
ztozonymi z migdzyweztowych atomow wegla i azotu
[14], a takze z lukami podwojnymi V.V, [13]. Korzysta-
jac z tych sugestii zaproponowano model identyfikujacy
centra Z,, z lukami podwojnymi V_V, zlokalizowanymi
w najblizszym sasiedztwie w weztach sieci o symetrii
heksagonalnej i kubicznej [6].

Innymi, charakterystycznymi centrami defekto-
wymi dla warstw epitaksjalnych 4H-SiC sa putapki
oznaczane w literaturze jako EHS, EH6 1 EH7 cha-
rakteryzujace si¢ energiami aktywacji odpowiednio
1,04 eV, 1,33 eV i 1,65 eV, przy czym putapki EH6
i EH7 czgsto sa traktowane jako ztozenie dwoch pu-
tapek o bardzo zblizonych parametrach i oznaczane
sa jako EH6/7. Jednoznaczna identyfikacja putapek
z rodziny EH nie zostata dotychczas zaproponowana,
chociaz istnieja przestanki, ze pultapki EHS sa prawdo-
podobnie zwigzane z lukami weglowymi [15].

Celem niniejszego eksperymentu bylo wykorzystanie
napromieniowania elektronami do identyfikacji aktywnych
elektrycznie centrow defektowych powstajacych w mono-
krysztatach SiC na skutek bombardowania natadowanymi
czastkami o wysokiej energii. W ramach opisywanych
badan przeprowadzono seri¢ napromieniowan elektronami
przy réznych temperaturach probki podczas jego trwania.
Oczekiwano, ze dla wyzszych temperatur wydajnosé
migracji defektow bedzie wyzsza.

2. Opis eksperymentu

Do badan przygotowano pi¢é probek wycietych
z plytki zawierajacej warstwe epitaksjalng 4H-SiC otrzy-
mang metodg epitaksji z fazy gazowej (Chemical Vapor
Deposition) przy stosunku C/Si = 1,8 i charakteryzujaca
si¢ koncentracjg donoréw roéwng 2,85 x 10'® cm>. W war-
stwie tej domieszka donorowa byty atomy azotu. Warstwa
epitaksjalna nanoszona byta na silnie domieszkowane
podtoze 4H-SiC (N,-N, = 1 x 10'® cm™) zorientowane
z odchyleniem o 8° od ptaszczyzny (0001) w kierunku
[T 1 -2 0]. Jedna z probek byta probka referencyjna,

natomiast pozostate cztery przewidziane byty do napro-
mieniowania elektronami. Do okres$lenia parametrow i
koncentracji glgbokich centrow defektowych obecnych w
tych warstwach zastosowano metod¢ DLTS wspomagana
pomiarem charakterystyk pojemnosciowo-napigciowych
(C - U). Dla warstwy okreslono rowniez warto$¢ koncen-
tracji atomow azotu wykorzystujac do tego celu Spektro-
skopie Masowa Jonéw Wtornych (SIMS).

Przed naniesieniem kontaktow elektrycznych probki
byt ptukane w acetonie w celu odtluszczenia, oraz trawione
przez 2 minuty w 10% roztworze kwasu fluorowodorowe-
go (HF) w celu usunigcia warstwy tlenkow, a nastgpnie
ptukane w wodzie dejonizowanej. Do pomiaréw charakte-
rystyk C-U i widm DLTS wykonano kontakty Schottky'ego
poprzez naparowanie warstwy chromu o grubosci 20 nm
1 warstwy zfota o grubosci 300 nm na powierzchnig¢ phytki
krysztalu z wykorzystaniem maski mechanicznej. Kontak-
ty Schottky'ego byly w ksztalcie kot o $rednicy 0,5 mm
lub 1 mm co pozwalato wybra¢ jedna z diod réznigcych
si¢ pojemnoscia elektryczng. Kontakty omowe o duzej
powierzchni byty nanoszone po przeciwnej stronie ptytek
poprzez prozniowe napylanie aluminium.

Po przeprowadzeniu pomiaréw metoda DLTS dla
warstwy epitaksjalnej bezposrednio po procesie wzrostu,
probki poddano napromieniowaniu elektronami, ktore
miato na celu zmodyfikowanie struktury defektowej
w krysztale w sposob kontrolowany. Napromieniowania
wykonano w Instytucie Chemii i Techniki Jadrowej
w Warszawie za pomoca liniowego Akceleratora van de
Graffa. Wykonano cztery serie napromieniowan elek-
tronami o energii 1,5 MeV. Dawka elektronéw zalezna
od czasu napromieniowania wynosita 1 x 10" cm? przy
minimalnym pradzie 1 pA/cm?. Akcelerator posiadal
przystawke umozliwiajaca regulowanie temperatury
probki podczas napromieniowania w zakresie od 110 K do
~ 1500 K. Dla kazdej z probek przewidzianych do napro-
mieniowania przyj¢to inng temperatur¢ podczas procesu
napromieniowania. Wybrano nast¢pujace temperatury:
110K, 300 K, 623 K i 1373 K, napromieniowanie probek
przeprowadzono przed naniesieniem kontaktow. Zgodnie
z zalozeniami réznice w temperaturze podczas proce-
su napromieniowania mialy przektada¢ si¢ na zmiany
w obrazie struktury defektowej dla napromieniowywanej
warstwy epitaksjalnej na skutek wptywu temperatury na
mechanizm przekazywania energii mi¢dzy bombarduja-
cymi elektronami a atomami sieci krystalicznej weglika
krzemu.

3. Wyniki badan

Rys. 3.1 ilustruje widmo DLTS wyznaczone dla cen-
trow Z, , wykrytych w domieszkowanej azotem warstwie
epitaksjalnej 4H-SiC bezposrednio po procesie wzrostu.

Okre$lona na podstawie tego widma koncentracja

centrow Z, , wynosi 1,6 x 10" cm?. Nalezy nadmieni¢, ze
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Rys. 3.1. Widmo DLTS dla centréw defektowych Z, , wykrytych
w warstwie epitaksjalnej 4H-SiC otrzymanej przy C/Si= 1,8. [N]=
1,8 x 10" cm?, N -N, = 2,85 x 10'® cm?. Linia ciggta ilustruje
przebieg funkcji Gaussa dopasowanej metoda najmniejszych
kwadratow do punktow eksperymentalnych.

Fig. 3.1. DLTS spectrum for Z , centers detected in the 4H-SiC epi-
taxial layer deposited with C/Si=1.8. [N]=1.8 x 10"cm?, N_-N, =
2.85 x 10'° cm. The solid line illustrates the Gaussian function
fitted to experimental data points.

. Energia 2
O;ﬁ;;gle aléy[\ialc]ji Prze;rc[)i Icltlz%fnny Identyfikacja
Z, | 063003 | (11£04)x 10" vy,
T2 071+0,03 | G4=1,1)x 107 |  S2[16,2]
Ti4 104006 | (3.9+13)x 10" | EHS [3,4], ¥,
TIS 133+0,06 | (1,1£04)x 10" | EH6[5, 17]
TI6 1,65+0,06 | (73+24)x 107 | EH6/7[5, 8]

Tab. 3.1. Zestawienie parametrow glebokich putapek wykrytych
w warstwie epitaksjalnej 4H-SiC otrzymanych przy C/Si= 1,8
po napromieniowaniu elektronami o energii oraz elektronami
o energii 1,5 MeV.

Tab. 3.1. Deep level trap parameters for the 4H-SiC epitaxial lay-
er deposited with C/Si = 1.8 after 1.5 MeV electron irradiation.

w warstwie bezpoSrednio po procesie wzrostu wykryto
tylko sygnat zwigzany z putapkami oznaczanymi sym-
bolem Z .

Na Rys. 3.2 przedstawiono widma DLTS dla cen-
trow defektowych wykrytych w warstwie epitaksjalnej
po przeprowadzeniu serii napromieniowan elektronami
o energii 1,5 MeV. Widma te ilustrujag wptyw temperatury
warstwy podczas napromieniowania dawka elektrondw
rowng 1 x 10" cm? na koncentracj¢ poszczegdlnych
centréow defektowych.

Wykresy Arrheniusa dla centrow defektowych
wykrytych w warstwach epitaksjalnych 4H-SiC napro-
mieniowanych elektronami, zilustrowano na Rys. 3.3.
Otrzymane wyniki wskazuja, ze po napromieniowaniu
elektronami, oprécz centréw defektowych Z,,, w war-
stwach epitaksjalnych 4H-SiC wykryto cztery glebokie
putapki elektronowe, oznaczone jako TI2, TI4, TI5
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Rys. 3.2. Widma DLTS dla centrow defektowych wykrytych
w warstwie epitaksjalnej 4H-SiC otrzymanej przy C/Si= 1,8 po
napromieniowaniu dawka elektronow o energii 1,5 MeV réwna
1 x 10"7 cm™. Temperatura warstwy podczas napromieniowania:
110 K, 300 K 1 623 K (a). Temperatura warstwy podczas napro-
mieniowania: 1373 K (b). Efektywna koncentracja donoréw
w warstwie bezposrednio po procesie wzrostu N -N, = 2,85 x
10" cm. Wstawka ilustruje wartos$ci parametréw okreslajacych
warunki napromieniowania.
Fig. 3.2. DLTS spectra for defect centers detected in the 4H-SiC
epitaxial layer deposited with C/Si = 1.8 after 1.5 MeV electron
irradiation with a dose of 1 x 10'7 cm™. The layer's temperature
during irradiation: 110 K, 300 K i 623 K (a). The layer's tempe-
rature during irradiation: 1373 K (b). The effective donor concen-
tration in the as-grown epitaxial layer: N,-N, = 2.85 x 10' cm.
The textbox illustrates the values of parameters describing irra-
diation conditions.

i TI6, o energii aktywacji odpowiednio 0,71 eV, 1,04 eV,
1,33 eVil,65eV.

Wartosci te, a takze wyznaczone na podstawie wykre-
soOw Arrheniusa warto$ci pozornego przekroju czynnego
na wychwyt elektronow zestawiono w Tab. 3.1. Podano
w niej rowniez oznaczenia znanych putapek charaktery-
zujacych si¢ zblizonymi warto$ciami energii aktywacji
i pozornego przekroju czynnego na wychwyt elektronow.

Otrzymane wyniki wskazuja, ze w wyniku napro-
mieniowania dawka elektronow rowng 1 x 107 cm™
w warstwach epitaksjalnych 4H-SiC nastapit silny wzrost
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Rys. 3.3. Wykresy Arrheniusa ilustrujace temperaturowe za-
leznosci szybkosci termicznej emisji elektronéw dla centréw
defektowych w warstwach epitaksjalnych 4H-SiC po napromie-
niowaniu elektronami.

Fig. 3. 3. Arrhenius plots illustrating the temperature dependence
of the velocity of thermal electron emission for defect centers in
4H-SiC epitaxial layers after electron irradiation.

koncentracji centrow Z, , a takze powstaty nowe, glgbokie
putapki elektronowe, nie obserwowane uprzednio w war-
stwach po procesie wzrostu. W warstwach otrzymanych
przy C/Si= 1,8 0 N-N, = 2,85 x 10'° cm?, a nastgpnie
napromieniowanych elektronami o energii 1,5 MeV,
koncentracja centrow Z, , wzrosta o ponad dwa rzedy
wielkosci, od 1,6 x 10" cm™ do 2,3 x 10" cm?, oraz
powstaly glebokie putapki elektronowe TI2 (0,71 eV),
TI4 (1,04 eV), TI5 (1,33 eV) i TI6 (1,65 eV).

W pracach [5, 8] zaproponowano model identyfikujacy
centra Z , z lukami weglowymi (V), za$ obserwowany
poziom energetyczny przypisano zmianie stanu tadunko-
wego V.>". Putapki TI2 (0,71 eV) moga by¢ identyfiko-
wane z glebokimi putapkami elektronowymi S2 obser-
wowanymi w warstwach epitaksjalnych 4H-SiC zaréwno
po napromieniowaniu protonami o energii w zakresie
2,5 MeV — 2,9 MeV, jak i elektronami o energii w za-
kresie 15 MeV [16]. Putapki S2 byly takze obserwowane
po napromieniowaniu warstw 4H-SiC jonami C* o energii
7 MeV [2]. Konfiguracja atomowa tych putapek nie zostata
dotychczas poznana. W ramach innych eksperymentow
wykazano, ze putapki TI2 (0,71 eV) zaczynajg by¢ ob-
serwowane po napromieniowaniu elektronami o mniejszej
energii co wskazuje, Ze sg one zwigzane z parami Frenkla
w podsieci wegla [6]. Z drugiej strony, jak wskazujg wid-
ma przedstawione na Rys. 3.2 (b), znaczaca koncentracja
tych putapek obserwowana jest po napromieniowaniu
warstwy epitaksjalnej 4H-SiC elektronami o energii
1,5 MeV w temperaturze 1373 K. Fakt ten sugeruje, ze
putapki TI2 (0,71 eV) sa prawdopodobnie kompleksami
powstajacymi z udziatem mig¢dzyweztowych atomow
wegla [18].

Parametry putapek TI4 (1,04 eV) wskazuja, Zze pu-
tapki te moga by¢ identyfikowane z putapkami EHS
(1,13 eV), obserwowanymi przez autoré6w pracy [3] po

napromieniowaniu warstw epitaksjalnych 4H-SiC elektro-
nami o energii 2,5 MeV oraz przez autoroéw pracy [4] po
napromieniowaniu warstw 4H-SiC elektronami o energii
15 MeV. Konfiguracja atomowa defektow punktowych
powodujacych wystgpowanie glebokich pulapek elek-
tronowych EHS5 nie zostala dotychczas poznana, chociaz
istniejg przestanki, ze sa one prawdopodobnie zwigzane
z lukami weglowymi [15].

Putapki TI5 (1,33 eV) moga by¢ identyfikowane
z putapkami EH6 (1,35 eV) obserwowanymi przez au-
torow prac [5, 17] w wyniku rozdzielenia szerokiej linii
wystepujacej w widmie DLTS w zakresie temperatur
550 K — 650 K dla warstw epitaksjalnych 4H-SiC po
napromieniowaniu elektronami. W rezultacie w widmie
DLTS uzyskano maksimum dla putapek EH6 (1,35 eV)
oraz maksimum dla putapek EH7 (1,48 eV). Konfiguracja
atomowa putapek EH6 nie zostata dotychczas okreslona.
Putapki TI6 (1,65 eV) sa identyfikowane z putapkami
EH6/7 (1,65 eV) obserwowanymi w napromieniowanych
elektronami warstwach 4H-SiC przez autoré6w pracy [3].
Konfiguracja atomowa defektow punktowych wprowadza-
jacych te putapki nie zostata rowniez dotychczas ustalona.

Na Rys. 3.4 przedstawiono zaleznosci koncentracji
glebokich putapek Z , (0,63 eV) i TIS (1,33 eV) od
temperatury warstwy epitaksjalnej 4H-SiC podczas na-
promieniowania elektronami o energii 1,5 MeV.

Zgodnie z wynikami przedstawionymi na Rys. 3.4
w przypadku niskiej temperatury warstwy (110 K) podczas
napromieniowania tworza si¢ gtownie identyfikowane
z kompleksami V.V centra Z , (0,63 e€V).Nalezy zauwa-
zy¢, ze po napromieniowaniu warstwy w temperaturze
110 K koncentracja centréw Z, , wynosi 2,3 x 10" ¢cm”,
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5
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o
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Rys. 3.4. ZaleznoSci koncentracji centrow defektowych Z
(0,63 ¢eV),1TIS (1,33 eV) w warstwie epitaksjalnej 4H-SiC od tem-
peratury warstwy podczas napromieniowania dawka elektronéw
o energii 1,5 MeV rowng 1 x 107 cm™. Warstwa otrzymana przy
C/Si=1,8,N,-N, =2,85x 10" cm?.

Fig. 3.4. Dependence of Z, , (0.63 eV) and TI5 (1.33 V) defect
center concentration on the temperature of the layer during the
1.5 MeV electron irradiation process with a dose of 1 x 10'7 cm?2.
The layer deposited with C/Si = 1.8, N-N, =2.85 x 10'® cm™,
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a wiec jest o ponad dwa rzedy wielkosci wyzsza od kon-
centracji tych centrow przed napromieniowaniem, rownej
1,6 x 10" cm™. Warto doda¢, ze przy energii elektronow
1,5 MeV pary Frenkla tworza si¢ zarowno w podsieci wegla,
jak i w podsieci krzemu i dla dawki elektronow 1 x 107 cm™
koncentracja atomow migdzyweztowych oraz luk w obu
podsieciach w temperaturze 110 K wynosi ~ 1 x 10" cm™
[15]. Wysoka koncentracja centrow Z,, po napromienio-
waniu w temperaturze 100 K §wiadczy o duzej szybkosci
migracji luk Vi ¥, w monokrysztatach 4H-SiC w tej tem-
peraturze. Szybkos¢ ta jest znacznie wigksza od szybkosci
migracji migdzywezlowych atoméw wegla. Swiadczy
o tym fakt, Ze po napromieniowaniu w temperaturze 110 K
koncentracja putapek TI5 (1,33 eV), identyfikowanych
z kompleksami (C), lub (C), jest znacznie mniejsza od
koncentracji centréow Z,, i wynosi 5,0 x 10" ¢cm”. Po
napromieniowaniu w temperaturze 300 K koncentracja
centrow Z ,, wynoszaca 1,5 x 10" cm™ jest bardzo zbli-
zona do koncentracji putapek TIS (1,33 eV) zwigzanych
z kompleksami C,, rownej 1,3 x 10" cm?,

Otrzymane wyniki wskazuja, ze w tej temperaturze
szybko$¢ migracji migdzyweztowych atomow wegla jest
dostatecznie duza aby powstaty ich kompleksy. Jedno-
cze$nie w wyniku migracji mi¢dzyweztowych atomow
wegla i reakcji z lukami V', powstajg defekty antystruk-
turalne C,. Podczas napromieniowania w tej temperaturze
zmniejsza si¢ zatem koncentracja V; reagujacych z V.
O zjawisku tym $wiadczy znaczaco nizsza koncentracja
centréw Z,, po napromieniowaniu w temperaturze 300 K
niz po napromieniowaniu w temperaturze 110 K. Wskutek
napromieniowania w temperaturze 623 K koncentracja
centrow Z, , silnie wzrasta, natomiast koncentracja putapek
TI5 (1,33 eV) nieznacznie maleje. Po napromieniowaniu w tej
temperaturze [Z, ,]=3,7x 10" cm?, za§[TI5]=9,5x 10" cm™.
Wyniki te §wiadcza o silnym wzroécie koncentracji par
Frenkla w warstwie epitaksjalnej 4H-SiC podczas na-
promieniowania w temperaturze 623 K. Innymi stowy
naste¢puje znaczne obnizenie energii progowej niezbednej
do wybicia atoméw wegla i krzemu z pozycji weztowych
[15]. Tak wigc, wzrost koncentracji centrow Z , w po-
réwnaniu do koncentracji tych centrow obserwowanych
po napromieniowaniu w temperaturze 300 K (Rys. 3.4)
spowodowany jest silnym wzrostem koncentracji V', oraz
V, tworzacych pary V_ V.

Z drugiej strony, nieznaczng zmiang koncentracji kom-
pleksow (C) , gdzie n =2 lub 3, ze wzrostem temperatury
warstwy podczas napromieniowania od 300 K do 623 K
mozna wyjasni¢ tworzeniem si¢ defektow antystruktural-
nych C [15]. W temperaturze 623 K szybkos¢ migracji
miedzyweztowych atomow wegla jest dostatecznie duza,
aby znaczaca cz¢$¢ koncentracji tych atomow uczestniczy-
fa w procesie powstawania defektow antystrukturalnych
C,. Warto dodac, ze defekty te s3 prawdopodobnie nieak-
tywne elektrycznie i nie wprowadzaja gigbokich putapek
elektronowych lub dziurowych, ktére moga by¢ obserwo-
wane metodg DLTS [19]. Jednym z tego powodow jest
fakt, ze zarowno atomy wegla jak i atomy krzemu naleza

do tej samej kolumny uktadu okresowego. Napromienio-
wanie warstwy w temperaturze 1373 K nie powoduje
wzrostu koncentracji centrow Z, , w pordwnaniu do kon-
centracji tych centrow stwierdzonej po napromieniowaniu
warstwy w temperaturze 623 K. Jednoczesnie, wskutek
napromieniowania warstwy w temperaturze 1373 K silnie
wzrasta koncentracja putapek TI5 (1,33 eV) zwiazanych
z kompleksami (C)) . Po napromieniowaniu w temperaturze
1373 K koncentracja tych putapek wynosi 3,5 x 10" cm
i jest porownywalna z koncentracjg centrow Z, .
Otrzymane wyniki wskazuja, Ze po napromieniowaniu
w temperaturze 1373 K koncentracja par Frenkla, gene-
rowanych zarowno w podsieci wegla, jak i w podsieci
krzemu, jest znaczaco wyzsza od koncentracji tych par
po napromieniowaniu w temperaturze 623 K. Po napro-
mieniowaniu w temperaturze 1373 K koncentracja par
Frenkla jest zatem wystarczajaco duza, aby koncentracja
komplekséw (C) byla porownywalna z koncentracjg
kompleksow V V. Z drugiej strony, w temperaturze 1373
K szybko$¢ migracji migdzywezlowych atomow krzemu
(S8i) jest dostatecznie duza i tworza si¢ defekty antystruk-
turalne Si_. Tak wigc, wzrost koncentracji centrow Z, , ze
wzrostem temperatury warstwy podczas napromieniowa-
nia od 623 K do 1373 K jest ograniczony, gdyz znaczaca
koncentracja luk V. bierze udzial w tworzeniu defektow
antystrukturalnych Si. zgodnie z reakcja:

Si + V= Si.. (1)

Na Rys. 3.5 pokazano zmiany koncentracji putapek
TI4 (1,04 eV) oraz putapek TI6 (1,65 eV) spowodowane
wzrostem temperatury warstwy epitaksjalnej 4H-SiC
podczas napromieniowania dawka elektrondw o energii
1,5 MeV réwng 1 x 107 cm™. Ze wzrostem temperatury
warstwy podczas napromieniowania w zakresie od 110 K

do 1373 K koncentracja putapek TI4 (1,04 eV), iden-
tyfikowanych z lukami ¥ wzrasta od 2,5 x 10" cm” do
1,8 x 10" cm?. Warto zauwazy¢, ze po napromieniowaniu
w temperaturze 110 K koncentracja luk V. jest w przy-
blizeniu o rzad wielko$ci nizsza od koncentracji centrow
Z,, (Rys. 3.4) identyfikowanych z kompleksami V_V,
natomiast po napromieniowaniu w temperaturze 1373 K
koncentracja luk ¥ jest w przyblizeniu dwukrotnie nizsza
od koncentracji centrow Z .

Jak wskazuja wyniki przedstawione na Rys. 3.5
zmiany koncentracji pultapek TI6 (1,65 eV) w zalezno-
$ci od temperatury warstwy podczas napromieniowania
maja podobny charakter do zmian koncentracji putapek
TI5 (1,33 eV) (Rys. 3.4) zwigzanych z kompleksami (C) .
Mozna przypuszczaé, ze putapki TI6 (1,65 eV) zwigzane
sa z miedzywezlowymi atomami krzemu [5, 8]. Warto
doda¢, ze po napromieniowaniu w temperaturze 110 K
koncentracja putapek TI6 (1,65 eV) wynosi 1,9 x 10™cm™
i jest prawie czterokrotnie wigksza od koncentracji
putapek TI5 (1,33 eV) (Rys. 3.4). Biorac pod uwage
fakt, ze w wyniku napromieniowania w tej temperaturze
w warstwie 4H-SiC w obu podsieciach tworza si¢ gtownie
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Identyfikacja centrow defektowych w warstwach epitaksjalnych 4H-SiC
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Rys. 3.5. Ilustracja wptywu temperatury warstwy epitaksjalnej 4H-SiC podczas napromieniowania dawka elektronow o energii
1,5 MeV rowna 1 x 10'7 em™ na koncentracje glebokich putapek elektronowych TI4 (a) i TI6 (b). Warstwa otrzymana przy C/Si =

1,8, N;-N, = 2,85 x 10" cm.

Fig. 3.5. Illustration of the influence of the temperature of 4H-SiC epitaxial layers during the 1.5 MeV electron irradiation process
on the concentration of TI4 (a) i T16 (b) deep electron traps. The layer deposited with C/Si = 1.8, N-N, =2.85 x 10'° cm”.

pary Frenkla, znacznie mniejsza koncentracja putapek
TI5 (1,33 eV) (Rys. 3.4) w poréownaniu z koncentracja
putapek TI6 (1,65 eV) jest dodatkowym argumentem
wskazujacym na tworzenie si¢ komplekséw (C) w tem-
peraturze 110 K.

Po napromieniowaniu w wyzszych temperaturach:
300 K, 623 K i 1373 K koncentracja kompleksow (C)
obserwowanych jako putapki TIS (1,33 eV) (Rys. 3.4)
jest znacznie wigksza od koncentracji migdzyweztowych
atomow krzemu, ktorych obecnos¢ manifestuje si¢ poprzez
putapki TI6 (1,65 eV). Stosunek koncentracji putapek
TI5 (1,33 eV) (Rys. 3.4) do koncentracji putapek
TI6 (1,65 ¢V) (Rys. 3.5) wynosi odpowiednio 3,9, 4,3
i 5,3. Liczby te wskazuja, ze ze wzrostem temperatury
warstwy podczas napromieniowania wzrasta koncentra-
cja miedzyweztowych atomow krzemu uczestniczacych
w tworzeniu defektow antystrukturalnych Si_, natomiast
migdzyweztowe atomy wegla uczestniczg w tworzeniu
kompleksow (C) .

4. Podsumowanie

Napromieniowanie elektronami o energii 1.5 MeV dla
roznych temperatur probki wykorzystano jako narzedzie
do identyfikacji centrow defektowych w warstwach epitak-
sjalnych 4H-SiC. Do pomiardéw parametrow i koncentracji
centréw defektowych obecnych w badanych krysztatach
wykorzystano niestacjonarng spektroskopi¢ pojemno-
$ciowa. Bezposrednio po procesie wzrostu w warstwie
wykryto jeden rodzaj centréw defektowych znanych
w literaturze jako centra Z, ,. Centra te z duzym prawdo-
podobiefistwem mozna wigza¢ z lukami podwojnymi V.V,
co potwierdzity zaréwno eksperymenty jak réwniez mode-
le teoretyczne oparte o metode funkcjonatéw gestosci [6].

Zaobserwowano, ze w wyniku napromieniowania elek-

tronami o energii 1,5 MeV w warstwach epitaksjalnych
4H-SiC z nadmiarem atomow wegla powstajg glgbokie
putapki elektronowe o energii aktywacji 0,71 eV, 1,04 eV,
1,33 eV i 1,65 eV. Okreslono wptyw temperatury war-
stwy podczas napromieniowania dawka elektronow
o energii 1,5 MeV, rownag 1 x 107 cm?, na koncentracj¢
tych putapek oraz na koncentracje¢ centrow Z, . Stwier-
dzono, ze putapki charakteryzujace si¢ energig aktywacji
0,71 eV sg prawdopodobnie kompleksami powstajacymi
z udziatem migdzyweztowych atomow wegla [18]. Pu-
fapki o energii aktywacji 1,04 eV sa prawdopodobnie
zwigzane z lukami weglowymi (V.°). Putapki o energii
aktywacji 1,33 eV oraz 1,65 eV identyfikowane sg od-
powiednio z kompleksami migdzywezlowych atoméw
wegla (C), lub (C),, oraz z migdzyweztowymi atomami
krzemu Si..

Podzi¢kowania

Bardzo serdecznie dzickuj¢ prof. dr. hab. inz. Pawlowi
Kaminskiemu za nieoceniong pomoc w interpretacji uzy-
skanych zaleznosci i dyskusje dotyczace proponowanych
modeli struktury atomowej defektow punktowych.

Bibliografia

[1] Lang D. V.: Deep-level transient spectroscopy: A new
method to characterize traps in semiconductors, J. Appl.
Phys., 1974, 45, 3023

[2] Litrico G., Izzo G., Calcagno L., La Via F., Foti G.: Low
temperature reaction of point defects in ion irradiated 4H-
-SiC, Diamond & Related Materials, 2009, 18, 39

[3] Hemmingsson C., Son N.T., Kordina O., Bergman J.P.,

8 MATERIALY ELEKTRONICZNE (Electronic Materials), T. 41, Nr 1/2013



M. Kozubal

Janzen E., Lindstrom J.L., Savage S., Nordell N.: Deep
level defects in electron-irradiated 4H SiC epitaxial layers,
J. Appl. Phys., 1997, 81, 6155

[4] Alfieri G., Monakhov E.V., Svensson B. G., Linnarsson
M. K.: Annealing behavior between room temperature and
2000 °C of deep level defects in electron-irradiated n-type
4H silicon carbide, J. Appl. Phys., 2005, 98, 043518

[5] Danno K., Kimoto T., Investigation of deep levels in n-type
4H-SiC epilayers irradiated with low-energy elecrons, J.
Appl. Phys., 2006, 100, 113728

[6] Kozubal M.: Wplyw zawartosci ptytkich domieszek na
wilasciwoscei i koncentracje glebokich centrow defektowych
w monokrysztatach SiC, rozprawa doktorska, Warszawa,
2011

[7] Storasta L., Tsuchida H.: Reduction of traps and impro-
vement of carrier lifetime in 4H-SiC epilayers by ion
implantation, Appl. Phys. Lett., 2007, 90, 062116

[8] Danno K., Hori T., Kimoto T.: Impacts of growth parameters
on deep levels in n-type 4H-SiC, J. Appl. Phys., 2007, 101,
053709

[9] Fujiwara H., Danno K., Kimoto T., Tojo T., Matsunami H.:
Effects of C/Si ratio in fast epitaxial growth of 4H-SiC (0
0 0 1) by vertical hot-wall chemical vapor deposition, J.
Crystal Growth, 2005, 281, 370

[10] Kimoto T., Nakazawa S., Haschimoto K., Matsunami H.:
Reduction of doping and trap concentrations in 4H-SiC
epitaxial layers grown by chemical vapour deposition, App!.
Phys. Lett., 2001, 79, 2761

[11] Klein P. B.: Identification and carrier dynamics of the
dominant lifetime limiting defect in n- 4H-SiC epitaxial

layers, Phys. Status Solidi A, 2009, 206, 2257

[12] Miyazawa T., Ito M., Tsuchida H.: Evaluation of long carrier
lifetimes in thick 4H silicon carbide epitaxial layers, Appl.
Phys. Lett., 2010, 97, 202106

[13] Zhang J., Storasta L., Bergman J. P., Son N. T., Janzén E.:
Electrically active defects in n-type 4H-silicon carbide
grown in a vertical hot-wall reactor, J. Appl. Phys., 2004,
93, 4708-4714

[14] Pintilie L., Pintilie L., Irmscher K., Thomas B.: Formation
of the Z1,2 deep-level defects in 4H-SiC epitaxial layers:
Evidence for nitrogen participation, Appl. Phys. Lett., 2002,
81

[15] Choyke W. J., Matsunami H. , Pensl G. (eds.), Silicon
carbide: recent major advances, Springer — Verlag, Berlin
Heidelberg, 2004

[16] David M.L., Alfieri G., Monakhov E. M., Hallen A., Blan-
chard C., Svenson B. G. and Barbot J. F., Electrically active
defects in irradiated 4H-SiC, J. Appl. Phys., 2004, 95, 4728

[17] Reschanov S.A., Pensl G., Danno K., Kimoto T., Hishiki
S., Ohshima T., Itoh H., Yan Fei, Devaty R. P., Choyke W.
J.: Effect of the Schottky barrier height on the detection
of midgap levels in 4H-SiC by deep level transient spec-
troscopy, J. Appl. Phys., 2007, 102, 113702

[18] Steeds J. W., Sullivan W.: Identification of antisite carbon
split-interstitial defects in 4H-SiC, Phys. Rev. B, 2008, 77,
195204

[19] Baranov P. G., Ilyin I. V., Soltamova A. A., Mokhov E. N.:
Identification of the carbon antisite in SiC: EPR of 13C
enriched crystals, Phys. Rev. B, 2008 77, 085120

MATERIALY ELEKTRONICZNE (Electronic Materials), T. 41, Nr 1/2013 9



K. Kietbasinski, E. Zwierkowska, S. Achmatowicz, ...

Badanie wlasciwosci szkliw pod katem zastosowan
w grubowarstwowych mikrorezystorach fotoformowalnych
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Instytut Technologii Materiatéw Elektronicznych
ul. Wolczynska 133, 01-919 Warszawa;
tel.: (022) 835-30-41 wew 180, Konrad.Kielbasinski@itme.edu.pl

Streszczenie: W artykule wyjasniono wplyw lepkosci i napiecia powierzchniowego szkliwa w temperaturze wypalania na ksztatt
Sciezek o szerokosci kilku dziesigtek mikrometrow otrzymanych za pomocg nowoczesnych metod takich jak fotoformowanie.
Opracowanie w glownej mierze dotyczy mikrorezystorow z powodu znacznej zawarto$ci w nich szkliwa. Opisano problemy
wystepujace w fotoformowalnych pastach swiattoczutych, zwigzane z ich nadmiernym rozptywem i wyciekiem szkliwa. Zapro-
ponowano rozwigzanie tych problemow przez zastosowanie szkliw o wysokim napigciu powierzchniowym co pociaga za soba
duza warto$¢ kata zwilzania podtoza. Przedstawiono metode pomiaru kata zwilzania, ktorg zastosowano do oceny kilku szkliw
opracowanych w ITME. Nastepnie obliczono teoretyczng szerokos¢ mikrorezystorow po wypaleniu. Stwierdzono, ze szkliwa
bezotowiowe zastosowane do mikrorezystorow sa znacznie mniej podatne na rozptyw podczas wypalania niz szkliwa zawierajace
tlenek otowiu, zatem sg preferowane do mikrorezystorow.

Stowa kluczowe: grubowarstwowe mikrorezystory fotoformowalne, napigcie powierzchniowe szkliwa

Investigation of glasses for application in thick-film photoimageable microresistors

Abstract: This paper examines the theoretical influence of certain properties of glass exhibited at a firing temperature, like
viscosity and surface tension, on the shape of a few tens of microns wide lines, which can be obtained in a state-of-the-art
thick film fabrication process i.e. photoimaging. Resistive lines are the main focus of attention because of their high glass
content. The major disadvantages of experimental microresistors, like glass bleeding and excessive reflow, are discussed.
Solutions to these problems, including glass with a high surface tension and, in consequence, a high wetting angle, are
proposed. An experimental method of measuring the wetting angle, which was used to assess the quality of various glasses
analyzed at ITME, is shown. The results have proved that lead-free glasses are less affected by excessive reflow than their

lead oxide containing counterparts, and therefore are more suitable for microresistors.

Key words: thick film photoimageable microresistors resitors, glass surface tension

1. Wprowadzenie

Jednym z dominujacych trendéw panujacych w mikro-
elektronice jest miniaturyzacja uktadéow elektronicznych,
ktora przynosi szereg korzy$ci w postaci zmniejszenia
gabarytu, masy i zuzycia materialdw potrzebnych do ich
produkcji, umozliwiajac obnizenie ceny koncowej. Po-
nadto umozliwia ona stosowanie wyzszych czgstotliwosci
pracy bez uwzgledniania zjawisk falowych, co znaczaco
upraszcza projekt urzadzenia. Dotychczas do wytwarzania
miniaturowych obwodéw i elementow elektronicznych
o wymiarach $ciezek ponizej 100 pm zarezerwowana byta
technologia cienkowarstwowa. Czynnikiem limitujacym
precyzje uzyskiwanych wzorow jest sitodruk, bedacy
wcigz podstawom sposobem nanoszenia warstw grubych.
Typowa rozdzielczo$¢ sit stosowanych do sitodruku
wynosi ~ 200 punktéw na cal. Stosowanie sit o wigk-
szej rozdzielczos$ci powoduje jednoczesne zmniejszanie
rozmiardw otworéw w sicie, co wymusza stosowanie
past o malych, a czgsto zbyt malych, w stosunku do
optymalnych, Srednicach ziaren. Istnieje szereg metod
umozliwiajacych przetamanie bariery 100 mikrometrow
rozdzielczosci warstw grubych, takich jak:

e druk bezposredni (direct writing) odpowiednio przygo-
towanej pasty,

* druk offsetowy (roto-gravure) [1],

» wykorzystanie lasera do utwardzania wrazliwej na ten
rodzaj promieniowania warstwy $wiattoczutej [2],

» wykorzystania lasera do wypalania warstwy wysuszonej
[31,

* ksztaltowanie laserowe (laser cutting) [4],

« fototrawienie (photo-etching) [5],

* taczenie technologii grubowarstwowej z fotolitografia
[6-7].

Nie wchodzac w szczegotowy opis poszczegdlnych
metod nalezy stwierdzi¢, Zze nie sa one dobrze dopaso-
wane do wytwarzania rezystorow grubowarstwowych
o zmniejszonych wymiarach.

Druk bezposredni i druk offsetowy wymagaja stoso-
wania materiatdéw o bardzo wyszukanych wtasciwosciach
— zawiesin bardzo drobnych proszkéw wykazujacych
specyficzne cechy reologiczne. W handlu materiaty te sa
niedostepne. Perspektywa ich opracowania w wersji od-
powiedniej dla warstw rezystywnych jest bardzo odlegta,
jesli w ogdle realna.
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Wykorzystywanie lasera do utwardzania lub wypalania
warstw rozwija si¢ bardzo wolno. Jedna z przyczyn takie-
go stanu rzeczy jest ograniczona stabilno$¢ wiasciwosci
elektrycznych powstajacych elementow, a zwlaszcza
rezystorow.

Podobna stabo$¢ wykazuja elementy powstajace
w wyniku ksztaltowania laserowego, ponadto ich wymiary
(80 x 80 um) sa zaledwie nieco mniejsze od uzyskiwanych
tradycyjng technologia grubowarstwowa.

Fototrawienie moze by¢ wykorzystywane wylacznie
do warstw metalicznych, bowiem stosowane srodki
trawiace (np. chlorek zelazowy) reaguja tylko z czg¢scia
sktadnikow warstwy rezystywne;j.

Najbardziej obiecujaco przedstawia si¢ taczenie tech-
nologii grubowarstwowej z fotolitografia. W metodzie
tej sg stosowane pasty fotoformowalne (Swiattoczute)
sktadajace si¢ z fazy funkcjonalnej, szkliwa i no$nika orga-
nicznego. Ten ostatni sktadnik, dzigki swej wrazliwosci na
dzialanie promieniowania UV umozliwia przeprowadzenie
procesu fotolitografii. Pasta po naniesieniu sitodrukiem
na podloze ceramiczne jest suszona i nas§wietlana przez
fotomaske negatywowa. Niena§wietlone obszary warstwy,
tzn. te, ktore nie ulegly polimeryzacji (utwardzeniu) sa
usuwane przez wymywanie. Na zakonczenie procesu
warstwa jest wypalana w piecu z zastosowaniem profilu
typowego dla warstw grubych (850 °C).

O ile pasty przewodzace doczekaty si¢ oferty handlowej
i znajduja szerokie zastosowanie, np. w uktadach mikrofa-
lowych, to pasty rezystywne dotychczas nie pojawily si¢
w handlu. W literaturze spotyka si¢ z rzadka publikacje
dotyczace fotoformowalnych past rezystywnych [6], w
ktorych badania opierajg si¢ na eksperymentalnych prob-
kach pasty. Nie spetniaja one jednak istotnych wymogow
zwiazanych z pastami rezystywnymi. Przede wszystkim,
do badan wykorzystywana jest pasta o jednej wybranej
rezystancji (~ 1kQ/o), a zawarte w pascie szkliwo ma
sktad sprzeczny z dyrektywa RoHS bazuje bowiem na
tlenku otowiu.

Ponadto przytoczone w artykule dane geometryczne
rezystorow wskazuja na niekorzystne zjawisko obnizania
grubosci wypalonych rezystoréw wraz ze zmniejszaniem
ich szerokosci. Przyktadowo rezystory o szerokosciach
nominalnych 200 i 100 um po wypaleniu charakteryzo-
waty si¢ gruboscia na poziomie 18 um. Natomiast wypa-
lone rezystory o szeroko$ci nominalnej 50 mikrometrow

Szerokosé Szeroko$¢ Grubosé¢
nominalna po wypaleniu po wypaleniu
[pm] [pm] [pm]
50 40+ 4 5,5
100 74+6 18,0
200 166 +5 18,0

Tab. 1. Cechy geometryczne wypalonych rezystoréw z ekspe-
rymentalnych past fotoformowalnych [6].
Tab. 1. Geometric properties of experimental fired photoima-

geable resistors [6].

mialy grubo$¢ zaledwie 5,5 um. Zostato to pokazane
w Tab. 1. Za zmiang grubosci nie podazata istotna zmiana
obserwowanej szerokosci rezystorow, co wskazuje na to,
ze z wypalonego rezystora wyplyngta znaczaca czesé
szkliwa. Jest to zjawisko wysoce niepozadane, poniewaz
skutkuje istotng zmiang proporcji pomi¢dzy sktadnikiem
przewodzacym a szkliwem, co z kolei zmienia rezystancj¢
1 temperaturowy wspotczynnik rezystancji wytworzonego
rezystora w stosunku do wartosci nominalnych. Ponadto
znaczny ubytek szkliwa, ktore w rezystorach peni row-
niez funkcj¢ ochronng odstania ziarna dwutlenku rutenu,
narazajac ich powierzchnie na oddziatywanie czynnikow
srodowiskowych.

2. Cechy szkliwa decydujace o ksztalcie
wypalonych $ciezek

Jak juz wspomniano, gtéwnym sktadnikiem, ktory
decyduje o cechach geometrycznych wypalonych Sciezek
rezystywnych jest szkliwo. Wynika to z faktu, ze zawar-
tos$¢ objetosciowa szkliwa w stosunku do fazy funkcjonal-
nej w typowych pastach rezystywnych przekracza 70%,
z tego powodu cechy szkliwa w zdecydowanym stopniu
determinuja wlasno$ci geometryczne wypalonego rezy-
stora. Glownymi cechami szkliwa, ktére moga wptywaé
na ksztalt wypalonych Sciezek, sg lepkosc¢ i napigcie po-
wierzchniowe szkliwa w stanie ciektym. Szkliwo posiada
te ceche, Ze jego napigcie powierzchniowe i lepkosé zaleza
od temperatury. Podczas standardowego wypalania warstw
grubych temperatura w piecu stopniowo rosnie uzyskujac
850 °C i w tej temperaturze wsad pieca jest utrzymywany
przez 10 minut. W tej temperaturze wlasciwosci szkliwa
sg szczegolnie istotne.

Lepkos¢ wptywa na szybkos$¢ z jaka dana sita np. gra-
witacji lub adhezji moze zmieni¢ ksztalt probki. Jednym
ze sposobOdw opisu wplywu temperatury na lepkos$¢ sa
temperatury charakterystyczne wyznaczane w mikroskopie
grzewczym (Hot Stage Microscopy - HSM) na podstawie
obserwacji ksztattu probki szkliwa w czasie ogrzewania,
co zostato przedstawione na Rys. 1.

Warto$ci temperatur migknigcia T i topnienia T zalezg
glownie od lepkosci szkliwa w tych temperaturach. Po-
wyzej temperatury T gléwnym czynnikiem decydujgcym
o ksztalcie probki jest napigcie powierzchniowe.

Napie¢cie powierzchniowe szkta na granicy z powie-
trzem okresla si¢ jako prace wykonang podczas jednost-
kowego powiekszenia powierzchni wyrazang w J/m? lub
jako sile rozrywajaca dziatajaca stycznie do powierzchni
szkta w kierunku prostopadtym do obwodu przekroju
powierzchni wyrazong w N/m. Warto§¢ napigcia po-
wierzchniowego ma istotny wptyw na zdolnos¢ cieczy do
zwilzania stykajacej si¢ z nig powierzchni. W rezystorach
grubowarstwowych warto$¢ napigcia powierzchniowego
decyduje o zdolnosci cieczy do zwilzania ziaren fazy
przewodzacej i wptywa na sity kohezji zwilzonych ziaren
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Prébka przed Ksztalt po osiagnigciu
wygrzaniem temperatury
migknigcia T,

Ksztalt po osiagnigciu
temperatury topnienia

Ksztalt po osiagnigciu
temperatury rozplywu

»
L

Rys. 1. Opis mikroskopowej metody wyznaczania temperatur charakterystycznych.
Fig. 1. Description of specific temperature determination by Hot Stage Microscopy.

fazy przewodzacych. Ponadto napigcie powierzchniowe
determinuje szerokosci bariery szkliwa pomigdzy ziar-
nami fazy przewodzacej, oddziatywuje na efektywnosc¢
zapetniania poréw z wnetrza warstwy rezystywnej oraz
na ksztalt profilu warstwy grubej po wypaleniu. Istnieje
wiele metod wyznaczania warto$ci napigcia powierzch-
niowego. Jedna z nich jest badanie profilu kropli szkliwa
umieszczonego na podlozu o znanych wtasciwosciach.

Napigcie powierzchniowe wigze si¢ $cisle z katem
zwilzania poprzez zalezno$ci Younga (1), Berhelota (2),
Dupre (4). Young wykazatl istnienie zaleznosci pomig-
dzy katem zwilzania a energiami pomigdzy interfejsami
w sposob pokazany na Rys. 2.

7, ¥ cos(®) =y

s~ Vs, (1)

Rys. 2. Definicja kata zwilzania.
Fig. 2 . Definition of the wetting angle.

gdzie:

— potencjat interfejsu ciato state — ciecz,
7, — energia swobodna powierzchni cieczy (napigcie po-
wierzchniowe cieczy),
7, — energia swobodna zwilzanego ciala statego,
® — kat zwilzania.

Berthelot [8] zauwazyt, Ze energia kohezji miedzy cie-
czg i gazem W, jest Srednig geometryczng energii kohezji
wewnatrz cieczy W,, oraz wewnatrz ciata statego W,

WSL: \;;LL *Wss . (2)

Znany jest tez zwigzek migdzy sitami kohezji oraz
napigciem powierzchniowym [9]:

WLL = 2*yL oraz WSS = 2*yS . (3)
Stosujac réwnanie Dupre’a :

WSL =YtV Ve “4)

1 podstawiajac do réwnania Young’a (1) otrzymujemy

réwnanie (5):
Vs
cos(@) + 1 =24 = | 5
7L

za pomoca ktorego znajac kat zwilzania ,,®” 1 energi¢
swobodng zwilzanej powierzchni y, mozna uzyskac szu-
kang wartos¢ napigcia powierzchniowego ,,y,”.

Z przedstawionych zaleznosci 1 - 5 wynika, ze na
kat zwilzania wptywa obok lepkosci rodzaj podtoza,
a w szczegdlnosci jego tzw. energia swobodna. Energia
swobodna zalezy nie tylko od rodzaju materiatu, ale
réwniez od stopnia rozwinigcia jego powierzchni. Np.
polerowana ceramika alundowa badana w [10] charakte-
ryzowala si¢ energia swobodna powierzchni na poziomie
41 mJ/m?, natomiast dla typowej nie polerowanej ceramiki
alundowej uzyskane w [11] warto$ci wyniosty 90,5 mJ/m>.
Wyzsza warto$¢ podana w [11] wynika ze znacznie wigk-
szego rozwinigcia powierzchni nie polerowanej ceramiki
alundowe;j.

3. Pomiary katéw zwilzania podloza
ceramicznego przez szkliwa

Celem badan cksperymentalnych jest pomiar kata
zwilzania probek szkliw przeznaczonych do past rezy-
stywnych. Wykonano eksperyment pozwalajacy oszaco-
wac kat zwilzania szkliwa w warunkach standardowego
wypalania. Przygotowano szkliwa o sktadach zamiesz-
czonych w Tab. 2.

Szkliwa Fo-34 i Fo-36 sa typowymi szkliwami do past
rezystywnych zawierajacymi tlenek otowiu. Bezotowiowe
szkliwa SzR-16 i SzR-10 sa wynikiem opracowan ITME
przeprowadzonych podczas realizacji prac statutowych
7-16 oraz rozprawy doktorskiej [12]. Dokonano pomiarow
kata zwilzania szkliw bezotowiowych SzR-10 i SzR-16,
oraz tradycyjnych szkliw otowiowych Fo-34 i Fo-36
(ITME). W tym celu zmielony proszek szkliwa zostat
uformowany w cylindryczng wypraske o wymiarach 1 mm
wysoko$ci 1 5 mm $rednicy, umieszczony na ceramice
alundowej 1 wypalony w piecu tunelowym przy zastoso-
waniu standardowego profilu wypalania warstw grubych.
Kat zwilzania wyznaczono obserwujac profil kropli roz-
topionego szkliwa pod mikroskopem optycznym (Stemi
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Symbol | PbO | SiO, | B,O, | CaO | ALO, | BaO | MgO | K,0 |Na,O | V,0,| T, ,°C | T,C | T,°C
SaR-10 | - | 435 [350] - | 93 [ 78 | - - - | a5 | 740 810 1040
SZR-16 | - | 560 | 270 | 56 | 12 | - | 31 [ 34 [ 20| - | 700 840 1240
Fo-34 | 34 | 625 | - | - | 35 | - - - 660 | 720 750
Fo36 | 325|575 | 65 | - | 35 | - - - 620 | 640 700

Tab. 2. Sktady i temperatury charakterystyczne szkliw do past rezystywnych.
Tab. 2. Compositions and specific temperatures of glasses for resistive pastes.

Oznaczenie szkliwa

Zdjecie roztopionej probki szkliwa na podtozu Al,0,

SzR-10 - bezolowiowe

80 stopni

4 32 mm

SzR-16 - bezolowiowe

4.24 mm

Fo-34

45 stopnl

Fo-36

Tab. 3. Wyniki pomiarow kata oraz $rednicy obszaru zwilzania ceramiki alundowej przez szkliwa.

Tab. 3. Contact angles and wetting areas of glasses on alumina substrates.

2000 firmy Carl-Zeiss). Wyniki zamieszczono w Tab. 3.

Katy zwilzania ceramiki alundowej sa dla dwdch
szkliw bezotowiowych SzR-10 i SzZR-16 zblizone i si¢gaja
prawie 90°. Sa to warto$ci znaczaco wyzsze, niz w przy-
padku szkliwa Fo-34 i Fo-36 o katach zwilzania odpowied-
nio 46° i 31°. Bezposrednim powodem tych réznic s zna-
czaco rdzne wartosci napigcia powierzchniowego szkliw
bezotowiowych i otowiowych. Pozostaje to w zgodzie
z obserwacjami Prudenziati [11], w ktérych szkliwa
zawierajace oldw charakteryzowaly si¢ napigciem po-

wierzchniowym w znaczaco nizszym niz szkliwa bez-

otowiowe.

4. Modelowanie wplywu kata zwilzania
na ksztalt wypalonej Sciezki

Kat zwilzania ma bezposredni wpltyw na ksztalt wypa-
lonych kropli i §ciezek szkliwa. Bez udziatu sit grawitacji,
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ksztatt kropli bylby czasza kuli. Jednakze oddziatywanie
grawitacji powoduje pewne ,,splaszczenie” kropli. W celu
sprawdzenia nieidealnosci kropli dokonano wyliczenia
teoretycznego obszaru zwilzania na podstawie wzoru
na objetos¢ czaszy kuli (Rys. 3). Wzory (6 1 7) sa prze-
ksztatlceniem podstawowych twierdzen obowiazujacych
w geometrii Euklidesowe;.

V= %ERS (2 - 3 cosp + cos’p) (6)

d = 2R sing | (7

Kat zwilzania

Ciecz zwilzajaca

Srednica obszaru zwilzania

Podioze zwilzane

Promien zwilzania

Rys. 3. Sposob obliczania promienia obszaru zwilzania.
Fig. 3. Method of calculating the wetting radius.

gdzie: ¢ — kat zwilzania,

R — promien krzywizny szkliwa,
V — objetosc szkliwa,

d — $rednica obszaru zwilzania.

Wyliczona $rednica obszaru bazowata na objetosci probki
wynoszacej 19,625 mm?®. Uzyskane warto$ci pordwnano ze
zmierzonymi $rednicami zwilzania (oznaczonymi w Tab. 3
jasnymi okrggami). Wyniki poréwnania zamieszczono
w Tab. 4.

Niewielkie rozbieznosci w $rednicach (zmierzonej
i wyliczonej) obszaréw zwilzania wynikaja z niedoktadno-
$ci wyznaczania kata zwilzania oraz ograniczonej precyzji
kontroli grubosci wypraski. Nie dostrzezono istotnego
wptywu sity grawitacji na ksztatt kropli. Dla szkliw
bezotowiowych $rednica zwilzania uleglta zmniejszeniu
w stosunku do poczatkowej $rednicy probki, natomiast
w przypadku szkliw otowiowych obszar zwilzania ulegt

przed wypalaniem

) Srednica obszaru zwilzania
Oznaczenie Kat [mm]
szkliwa zwilzania - - -
Zmierzona Wyliczona
SzR-10 80° 4,32 4,59
SzR-16 86° 4,24 4,36
Fo-34 46° 5,97 6,06
Fo-36 31° 6,47 7,06

poczatek spiekania w 700C

* Przy pominigciu wptywu grawitacji na ksztatt kropli oraz zaktadajac
objetos¢ kropli 19,625 mm? i zmierzony kat zwilzania

Tab. 4. Zmierzona i wyliczona powierzchnia obszarow zwil-
Zania.
Tab. 4. Measured and calculated wetting areas.

rozszerzeniu. Wyniki powyzszego eksperymentu wskazu-
ja, ze szkliwa bezotowiowe sa mniej podatne na nieko-
rzystne zjawisko rozptywania si¢ na powierzchni ptytki
ceramicznej od typowych szkliw zawierajacych otow.
Zjawisko rozptywania si¢ szkliwa moze prowadzi¢ do
zmiany wymiaru poprzecznego nadrukowanych $ciezek
w wyniku dziatania sit napigcia powierzchniowego, co
zostato zilustrowane na Rys. 4. Zjawisko to wystgpuje
réwniez w warstwach rezystywnych, poniewaz szkliwo
stanowi znaczacg cze$¢ ich objetosci. Nalezy przypusz-
czac, ze warstwy rezystywne oparte o wymienione szkliwa
bezotowiowe umozliwig uzyskanie wzoréw o wyzszych
rozdzielczo$ciach, w tym wzoréw do zastosowan w mi-
niaturowych elementach do montazu powierzchniowego.

Wielkos$¢ poszerzenia $ciezek po wypalaniu zalezy od
rodzaju szkliwa, temperatury wypalania oraz od ksztattu
poczatkowego po nadrukowaniu. W celu oszacowania, jak
wymiar nadrukowanych na ceramike alundowa $ciezek
bedzie wplywat na zjawisko ich poszerzenia lub zwezenia
wyprowadzono wzor (8). Ta trygonometryczna zalezno$¢
jest prawdziwa przy zatozeniu, ze przekrdj poprzeczny
Sciezki jest odcinkiem kota.

_sin 2¢
2

A=R? ((p ); d=2R sing, (®)
gdzie: A - pole powierzchni,

R - promien kropli szkliwa,

¢ - kat zwilzania,

d - szerokos¢ $ciezki.

po wypalaniu

l/' e e

Sciezka ze szkliwem olowiowo-boro-krzemowym (o niskim napieciu powierzchniowym)

Sciezka ze szkliwem bezotowiowym (o wysokim napieciu powierzchniowym)

Rys. 4. Teoretyczna zmiana ksztaltu waskich §ciezek podczas wypalania.

Fig. 4. Theoretical evolution of the shape of lines during firing.
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Rys. 5. Teoretyczne zmiany szeroko$ci $ciezek w wyniku dziatania sit napigcia powierzchniowego.
Fig. 5. Theoretical relation between the width of nominal and fired lines.
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Za pomoca wzoru (8) dla szerokos$ci paskow $ciezek
szkliwa w przedziale 20 + 200 um obliczono hipotetyczna
szerokos¢ Sciezki wynikajacg z ksztaltu probki szkliwa
o znanym kacie zwilzania i znanej objetosci. Przyjeto,
ze grubo$¢ $ciezek wynosi 15 um, co jest typowa grubo-
$cig warstwy grubej po odparowaniu i wypaleniu zywic
i rozpuszczalnikdw organicznych. Wyniki dla czterech
szkliw zaprezentowano na Rys. 5. Linig przerywana za-
znaczono hipotetyczng $ciezke idealna, ktérej wymiary
po roztopieniu i zwilzeniu podtoza nie ulegaja zmianie.
Przebieg wykresu powyzej linii przerywanej wskazuje na
poszerzenie $ciezki, natomiast przebieg wykresu ponizej
linii przerywanej wskazuje na zwegzenie $ciezki.

Jak wynika z Rys. 5, §ciezki wykonane ze szkliwa
otowiowego Fo-36 o szerokosci nominalnej mniejszej
niz 150 pm ulegaja poszerzeniu. Dla szkliwa Fo-34
warto$cig graniczng jest 100 pm. Sciezki ze szkliw
bezotowiowych SzR-10 i SzR-16 ulegaja poszerzeniu
dopiero ponizej szerokosci 40 pum. Zaskakujacy jest fakt
rozbiezno$ci pomigdzy warto$cia nominalng wynoszaca
200 pum a wartoscia skalkulowana wynoszaca ~ 100 pm
dla szkliw bezolowiowych. W rzeczywistych warstwach
rezystywnych nie sa obserwowane tak znaczace odwil-
zenia. Jest to spowodowane tym, ze warstwa rezystywna
zawiera faz¢ przewodzaca w postaci np. dwutlenku
rutenu, ktérego masa wilasciwa réwna 6,97 g/cm?’
jest znaczaco wyzsza niz dla szkliwa bezolowiowego,
wynoszaca w przyblizeniu 3 g/cm?. Energia potrzebna do
przemieszczenia czastek o duzej gestosci jest znaczna, co
znaczaco utrudnia odwilzenie krawedzi Sciezek. Ponadto
warunki odwilzania podtoza roznia si¢ od jego zwilza-
nia. Sita adhezji pomiedzy cieczg a catkowicie zwilzona
powierzchnia (z ktérej wyparte zostalo powietrze) jest
wyzsza, niz pomiedzy ciecza a powietrzem zawartym
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w porach podioza, uwidacznia si¢ to w réznicach po-
miedzy katami zwilzania i odwilzania [13]. Przeciwne
zjawisko poszerzania $ciezek w rzeczywistych warstwach
rezystywnych zachodzi znaczaco tatwiej, poniewaz szkli-
wo moze wyciekaé nie transportujac fazy przewodzacej.
Jest to zjawisko okreslane w literaturze jako bleeding.

5. Whnioski

Na podstawie powyzszych rozwazan mozna wysungé
wniosek, ze warstwy rezystywne zawierajace szkliwa
bezotowiowe SzR-10 i SzR-16, charakteryzuja si¢
istotnie wyzsza wartoscia napigcia powierzchniowego
w porownaniu do szkliw zawierajacych otow Fo-34
i Fo-36. Przeklada si¢ to na znaczaco wyzszy kat zwil-
zania podloza ceramicznego przez szkliwa bezotowiowe.
Cecha ta powoduje, ze typowe warstwy rezystywne
o grubosci 15 pm i o szerokosciach wiekszych niz 40 pm
sa wolne od zjawiska poszerzania wymiaréw i wycieka-
nia szkliwa. Tym samym warstwy rezystywne ze szkliw
bezotowiowych sg predestynowane do znacznie bardziej
precyzyjnych i wysokorozdzielczych wzoréw uzyskanych
m.in. z past fotoformowalnych.
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Wplyw profilu interfejsow i zaburzen grubosci warstw
w zwierciadlach Bragga na ich wlasnosci optyczne
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Streszczenie: Supersieci GaAs/AlAs i AlGaAs/AlAs przeznaczone do wykorzystania jako zwierciadta Bragga otrzymano za-
rowno metoda epitaksji z wigzek molekularnych MBE, jak i epitaksji z fazy gazowej z uzyciem zwiazkéw metaloorganicznych
LP MOVPE. Supersieci te r6znity si¢ mi¢gdzy soba grubosciami warstw, liczba powtorzen warstwy podwajnej (Al)GaAs/AlAs,
jak i warunkami technologicznymi w ktorych je wytwarzano. Dla kazdej supersieci wyznaczono jej profil sktadu chemicznego,
wykorzystujac do tego celu wysokorozdzielcza dyfraktometri¢ rentgenowska (HRXRD), reflektometrig rentgenowska (XRR) oraz
metod¢ wstecznego rozpraszania jonow (RBS), wspomagane analizag numeryczna. Szczegolng uwagg zwracano na profil inter-
fejsow pomiedzy warstwami i odstepstwa od zaktadanej grubosci warstw. Nastepnie stosujac spektroskopie odbiciowa dla kazdej
supersieci zmierzono spektralng zalezno$¢ wspotczynnika odbicia. Pokazano zalezno$é pomigdzy profilem sktadu chemicznego
a zdolnoscia odbicia tych supersieci. Zidentyfikowano odstepstwa od typowej struktury zwierciadet Bragga, ktora stanowi supersie¢
o prostokatnym ksztalcie profilu sktadu chemicznego i zbadano ich wptyw na zdolno$¢ odbiciowa tych zwierciadet.

Stowa kluczowe: DBR, HRXRD, XRR, reflektometria optyczna

Effects of composition grading at heterointefaces and variations in thickness of layers
on Bragg Mirror quality

Abstract: GaAs/AlAs, and AlGaAs/AlAs superlattices to be used as Bragg mirrors have been grown by means of Molecular
Beam Epitaxy (MBE) or Low-Pressure Metal-Organic Vapor-Phase Epitaxy (LP MOVPE) techniques. These superlattices
have differed in terms of: the thickness of layers, the number of periods, and growth conditions. The chemical composition
profile for each superlattice has been determined by means of High Resolution X-ray Diffraction (HRXRD), X-ray Reflec-
tometry (XRR), as well as RBS characterization techniques, and at the same time a numerical analysis has been performed.
Special attention has been paid to the profile of interfaces between succeeding layers and variations in the thickness of lay-
ers. Next, Optical Reflectance (OR) has been applied to measure the reflectivity spectra for each sample. It has been shown
that there is a strong correlation between the optical reflectivity of DBR mirrors and their chemical composition profile and
structural quality. A departure from the designed structure of the DBR has been identified and its influence on the DBR’s

reflectivity has been determined.

Key words: DBR, HRXRD, XRR, optical reflectivity

1. Wstep

Zwierciadla Bragga (Distributed Bragg Reflectors,
DBRs) skladajace si¢ z periodycznie powtarzajacej si¢
sekwencji potprzewodnikowych warstw o wysokim
i niskim wspoétczynniku zatamania sa wykorzystywane
w urzadzeniach optycznych takich jak: lasery o emi-
sji powierzchniowej z pionowa wneka rezonansowa,
pompowane optycznie lasery o emisji powierzchniowej
z zewnetrzng wneka rezonansowa (VCSEL, VECSEL),
fotodetektory z wneka rezonansowa, absorbery typu
SESAM, modulatory nat¢zenia $wiatta [1 - 3]. Wszyst-
kie te zastosowania nakltadaja najwyzsze wymagania na
zdolno$¢ odbiciowa zwierciadet Bragga, ktdra czgsto musi
by¢ wyzsza niz 99,5%. Cwieréfalowe zwierciadta Bragga
oparte na supersieciach AlAs/(Al)GaAs, w ktorych grubo-
$ci warstw odpowiadajg jednej czwartej dlugosci fali dla
ktérej te zwierciadla zostaly zaprojektowane, posiadaja
te wlasnosci.

Istniejg przynajmniej dwa powody, dla ktorych precy-
zyjne okreslenie maksymalnej zdolno$ci odbiciowej jest
bardzo trudne. Pierwsza trudno$¢ polega na tym, ze kazda
warto$¢ eksperymentalna jest okreslana przez porownanie
ze standardowym zwierciadlem, zwykle srebrnym. Jed-
nakze, zdolno$¢ odbicia zwierciadta srebrnego nie przekra-
cza 98,5%, co znaczaco obniza precyzj¢ oceny zdolnosci
odbicia dla warto$ci powyzej 99%. Obecnie powdd ten
nie jest juz tak istotny poniewaz istnieje mozliwos$¢ na-
bycia i zastosowania w celach pordwnawczych innego
zwierciadta Bragga o gwarantowanym wspotczynniku
odbicia, ktory w tym przypadku moze osiggnaé nawet
wartos¢ 99,9%. W tym przypadku, gdy takie zwierciadto
jest dostepne, argument o obnizaniu precyzji oceny zdol-
nosci odbicia z powodu jako$ci zwierciadla do ktdrego
poréwnujemy, nie ma juz zastosowania. Drugi powodd
wynika z faktu, ze wysoka zdolno$¢ odbicia jest wyni-
kiem interferencji wigzek ugigtych przez kazdy interfejs
pomiedzy warstwami o niskim i wysokim wspotczynniku
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zatamania. W konsekwencji, zeby doktadnie okresli¢
zdolnos¢ odbiciowa, pomiar wymaga aby padajaca wiazka
$wiatla miala postac fali ptaskiej. Z tych powodéow bezpo-
$rednie, precyzyjne wyznaczenie maksymalnej zdolnosci
odbiciowej jest bardzo trudne i trzeba odwotywac si¢ do
pomiaréw posrednich, to znaczy do pomiaréw takich
parametrow zwierciadel, ktore maja wplyw na ich zdol-
nos¢ odbiciowa. Do takich parametrow zalicza sig: liczba
powtorzen warstwy podwodjnej AlAs/(Al)GaAs, profil
interfejsow, grubos¢ warstw, jednorodno$¢ lateralna czy
tez periodycznos¢ heterostruktury.

Jako$¢ struktury supersieci (Al)GaAs/AlAs zalezy
gtéwnie od warunkéw w jakich zachodzi epitaksja.
Wplyw szybkosci i1 temperatury wzrostu, czasu przery-
wania wzrostu w obszarach mi¢dzypowierzchniowych i
stosunku pierwiastkow III/V na strukture supersieci (Al)
GaAs/AlAs byl wielokrotnie badany [4 - 6]. Wptyw wy-
mienionych parametrow zalezy od zastosowanej techniki
epitaksjalnej. Z punktu widzenia epitaksji z wigzek mole-
kularnych kluczowym parametrem jest temperatura wzro-
stu [7 - 8], za$ z punktu widzenia epitaksji z fazy gazowej
- czas przerywania wzrostu [9 - 10]. Jednym z najistotniej-
szych czynnikow wptywajacych na jako$¢ heterostruktur
jest liczba warstw, ktora tworzy dana heterostrukture.
W przypadku heterostrukur napr¢zonych przeprowadzono
wiele badan i stwierdzono, ze defekty sa generowane na
interfejsach [11 - 12]. W przypadku heterostruktur dopa-
sowanych sieciowo do sieci krystalicznej podtoza brak
jest doktadnych informacji na ten temat. Bhattacharya
i in. [13] zaobserwowali stosujac wysokorozdzielcza
dyfraktometri¢ rentgenowska, ze w przypadku supersieci
(AD)GaAs/AlAs otrzymywanych technika LP MOVPE
profil refleksow ulega degradacji wraz ze wzrostem liczby
powtorzen warstwy podwojnej. Mozna oczekiwaé, ze
efekt ten moze by¢ nawet mocniejszy dla heterostruktur
wytworzonych technika MBE, szczegdlnie gdy wyko-
rzystywana jest klasyczna komorka efuzyjna dla Ga, po-
niewaz w tym przypadku defekty pochodzenia galowego
zwykle zaburzaja front wzrostu [14 - 15]. Niezaleznie
od uzytej metody epitaksjalnej, jednorodno$¢ grubosci
warstw zalezy od predkosci obrotu podtoza. Strumien
czastek padajacych na powierzchni¢ probki powinien
by¢ taki sam podczas wzrostu kazdej monowarstwy, a to
wiasnie migdzy innymi zalezy od predkosci obrotu probki.
Co wigcej rotacja krysztalu podtozowego nad grzejnikiem
wygtadza rozktad temperatury na powierzchni probki
a tym samym modyfikuje energi¢ czastek, co ma wptyw
na ich ruchliwo$¢ powierzchniowa. W przypadku tech-
niki LP MOVPE grubo$¢ warstwy granicznej zalezy od
predkosci obrotu krysztatu podtozowego, co z kolei wraz
z jej lateralng jednorodnoscia ma wptyw na jednorodnosé
calej heterostruktury i w konsekwencji takze na zdolnos¢
odbicia zwierciadta [16].

Metoda, ktora pozwala w sposob szybki i nieniszczacy
wyznaczy¢ wartosci omawianych powyzej parametrow,
jest wysokorozdzielcza dyfraktometria rentgenowska
(HRXRD). W przypadku supersieci, ktorych profil sktadu

chemicznego nie odbiega znaczaco od zaplanowanego,
rentgenowskie profile dyfrakcyjne maja stosunkowo
prosta strukture i sa bardzo tatwe do interpretacji. Jak to
wynika z niniejszej pracy, profil taki zawiera wiele reflek-
sow satelitarnych, ktore leza symetrycznie z obydwu stron
tzw. refleksu glownego. Polozenie katowe refleksu gtow-
nego jest jednoznacznie wyznaczone przez prawo Bragga
i $rednig stala sieci danej supersieci. Odleglosci katowe
pomiedzy sasiednimi refleksami satelitarnymi, wiacza-
jac w to refleks glowny, sa odwrotnie proporcjonalne
do grubosci warstwy podwdjnej AlAs/(Al)GaAs réwnej
okresowi supersieci. Gdy pojawia si¢ potrzeba doktad-
nego wyznaczenia profilu sktadu chemicznego badanej
supersieci nalezy stosowa¢ metody numeryczne. W tym
celu nalezy symulowa¢ rentgenowski profil dyfrakcyjny
na podstawie zadanego profilu sktadu chemicznego su-
persieci i tak dlugo modyfikowaé przyjety do obliczen
profil sktadu chemicznego az obliczony na jego podstawie
rentgenowski profil dyfrakcyjny zostanie dopasowany do
profilu eksperymentalnego.

W przypadku gdy struktura supersieci jest bardziej
skomplikowana (czy to dlatego, Ze zostata tak zaplanowa-
na, czy tez na skutek zaburzen procesu epitaksji) zachodzi
obawa, ze proces symulacji bedzie bardzo czasochtonny,
mozna wykorzysta¢ inne techniki pomiarowe, ktorych
zastosowanie utatwia rozszyfrowanie badanej heterostruk-
tury 1 okreslenie jej profilu sktadu chemicznego. Do takich
wspomagajacych technik mozna zaliczy¢: reflektometri¢
rentgenowska (XRR) oraz metod¢ wstecznego rozprasza-
nia jonéw (RBS).

Jesli wartosci mierzonych parametrow zgadzaja si¢
z zatozeniami, to mozna oczekiwaé, ze zwierciadlo jest
wysokiej jakosci i posiada zaktadany wspolczynnik od-
bicia. Wiadomo z zasad optyki, ze im wigksza roznica
pomiedzy wspotczynnikami zatamania kolejnych warstw,
tym mniej powtorzen warstwy podwdjnej jest wymaga-
nych do tego aby otrzyma¢ wysoka zdolnos$¢ odbicia.
Dominujace ograniczenie wydajnosci tego typu struktur
wynika z tego, ze duza roznica w wartosciach wspotczyn-
nika zalamania pomigdzy sasiednimi warstwami idzie
w parze z szerokoS$cig przerwy energetycznej w heterozta-
czu. W konsekwencji tworza si¢ wysokie bariery dla trans-
portu no$nikéw wstrzykiwanych do rejonow aktywnych,
dajac w efekcie wysoka oporno$é szeregowa w strukturze
lasera (np. VCSEL). Powszechnie stosowang technika
majaca na celu obnizenie opornosci jest zastosowanie sze-
rokich/grubych, o zmiennym sktadzie chemicznym inter-
fejsow pomigdzy warstwami [14 - 15]. Jak silnie wplywa
profil interfejsu na oporno$¢ szeregowa, moze §wiadczy¢
przyktad zaczerpniety z [14]. Przygotowano trzy prob-
ki wytworzone w urzadzeniu MBE. Pierwsza probka
to konwencjonalne zwierciadto Bragga sktadajace si¢
z supersieci zawierajacej 10 powtorzen warstwy podwajnej
o sktadzie chemicznym GaAs(d = 650 A)/AlojGaO JAs(d=
750 A) — dla tego zwierciadta zmierzona oporno$¢ wyno-
sita 200 Q. Probka druga to zmodyfikowana supersie¢ w
ktorej w kazdym powtorzeniu warstwy podwodjnej wsta-
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wiono warstwe posrednia o sktadzie chemicznym GaAs(d =
450 A)/A10,35GaO,GSAS(d = 200 A)/AlOJGaO’}AS(d = 550
A). Dla tego zwierciadla oporno$¢ wyniosta 5 Q.
I wreszcie ostatnia trzecia probka to zwierciadto, ktére
zostalo tak zmodyfikowane, ze pomigdzy dwie warstwy
o sktadzie chemicznym i grubosciach jak w probcee drugie;j,
w kazdym powtorzeniu warstwy podwdjnej wstawiono
supersie¢ zawierajaca 10 powtdrzen warstwy podwdjnej
GaAs(10 A)/AIOJGaO’}As(lO A). W tym przypadku zmie-
rzona oporno$¢ wynosita 7 Q. Jak z tego wida¢ obnize-
nie opornosci bylo znaczace. Oznacza to, ze spotykane
w praktyce zwierciadta Bragga moga charakteryzowac
si¢ intencjonalnymi lub nieintencjonalnymi odstgpstwami
od periodycznos$ci, zmiennymi grubo$ciami warstw lub
réznymi profilami interfejsow.

Celem pracy bylo zastosowanie wysokorozdzielczej
dyfraktometrii rentgenowskiej i spektroskopii odbicio-
wej do identyfikacji wyzej wymienionych odstgpstw od
typowej struktury zwierciadet Bragga, ktora stanowi
supersie¢ o prostokatnym ksztatcie profilu sktadu che-
micznego i zbadaniu ich wptywu na zdolno$¢ odbiciowa
tych zwierciadel.

2. Eksperyment

Wzrost metoda MBE zostat przeprowadzony w trojko-
morowym reaktorze Riber 32P. Reaktor wyposazony byt
w dzialo elektronowe do pomiaru dyfrakcji wysokoenerge-
tycznych elektronow (RHEED). Ci$nienie mierzone byto
za pomocg miernikow Bayarda-Alperta, a temperatura za
pomoca pirometru IRCON. Przed rozpoczgciem procesu
wzrostu epitaksjalnego podloze GaAs zostatlo poddane
wygrzewaniu w temperaturze 620 °C w atmosferze As,

zeby usuna¢ tlenki z powierzchni. Desorpcja tlenkow zo-
stata potwierdzona przez obserwacj¢ zmian in sifu obrazu
dyfrakcyjnego RHEED. Nastepnie podtoze byto utrzy-
mywane w temperaturze 620 °C przez 5 minut, tak zeby
odgazowac resztkowe zanieczyszczenia z powierzchni
i po uplywie tego czasu ochlodzone do temperatury
580 °C, aby mozna bylo rozpocza¢ epitaksj¢ warstwy bufo-
rowej GaAs. Zardwno warstwy GaAs jak i AlAs wzrastaty
z szybkoécig 2,8 A/s w nadmiarze arsenu przy rekon-
strukcji powierzchni (2 x 4). Wzrost catej struktury AlAs/
GaAs zwierciadla Bragga odbywat si¢ nieprzerwanie
w temperaturze 530 °C.

Wzrost metoda LP MOVPE odbywat si¢ w reaktorze
AIX 200 typu horyzontalnego, przy niskim ci$nieniu
gazoé6w (100 mbar). Trojmetylogal (TMGa), tréjmetylo-
aluminium (TMALI) i arsenowodor (AsH,) byly uzywane
jako prekursory, a wodor jako nos$nik gazow. Temperatura
wzrostu wynosita 750 °C, a stosunek V/III byt rowny 130
1 utrzymywany na stalym poziomie dla wszystkich hetero-
struktur. Predkosci wzrostu dla GaAs, AlAs 1Al ,,Ga, As
wynosity odpowiednio 6,3, 2,1 i 8,2 A/s.

Zeby zrealizowaé cel pracy szereg heterostruktur
zaprojektowanych jako ¢wier¢falowe reflektory Brag-
ga, wytworzonych wyzej opisanymi metodami, zostato
przebadanych za pomoca wysokorozdzielczej dyfrakto-
metrii rentgenowskiej. Badania dyfrakcyjne w niekto-
rych przypadkach byly uzupehiane przez reflektometrig
rentgenowska. Do badan uzyto probek roézniacych si¢ nie
tylko warunkami, w ktorych byly wytworzone, ale takze
roéznigcych si¢ profilem interfejséw, liczba powtdrzen
warstwy podwdjnej, grubosciag warstw, a takze takich,
w ktérych periodycznos¢ struktury zostata zaburzona.
Wszystkie probki, ktore beda w dalszym ciagu omawiane
W prezentowanej pracy sa przedstawione w Tab. 1.

Dla kazdej badanej probki zmierzono rentgenowski

Probka Liczba Sktad chemiczny warstw w obrebie okresu Predkosé Mierzona
powtdrzen obrotowa | dlugos¢ fali
okresu Anm
(obroty
na minutg)

MBEI 15 AlAs/GaAs 5 1051
MBE2 15 AlAs/GaAs 5 1054
MBE3 15 AlAs/GaAs 5 1170
MBE4 23 AlAs/GaAs 5 1120
MBES 15 AlAs/GaAs 5 1068
MBE6 15 AlAs/GaAs 30 1065
MBE7 15 AlAs/GaAs 5 ~ 1050
MBES 15 AlAs/Al, Ga, As /GaAs/ Al, Ga, As 5 1023
MBE9 15 AlAs/GaAs 5 1020
LP MOVPE1 17 Al ,Ga, As/AlAs 30 827
LP MOVPE2 17 Al, ,Ga,  As/AlAs 75 835

Tab. 1. Zestaw zwierciadel Bragga wytworzonych zaréwno technika MBE jak i LP MOVPE badanych w tej pracy.
Tab. 1. Collection of Bragg mirrors investigated in this work. The collection contains both mirrors manufactured by means of MBE
and LP MOVPE techniques.
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profil dyfrakcyjny w otoczeniu refleksu podlozowego
GaAs (004). Badania te prowadzono zaré6wno z wyko-
rzystaniem wysokorozdzielczego dyfraktometru rent-
genowskiego w ITME stosujac promieniowanie Cu Ka
o dhugosci fali 4 = 0,15405 nm, jak i korzystano ze zrodet
promieniowania synchrotronowego w ESRF Grenoble,
linia BM20. Analiza polegala na szukaniu najlepszego do-
pasowania pomiedzy eksperymentalnym rentgenowskim
profilem dyfrakcyjnym, a policzonym przy zastosowaniu
omoéwionego ponizej programu. Profil sktadu chemiczne-
go dla ktorego zostalo otrzymane najlepsze dopasowanie
zostal uznany za opisujacy rzeczywista strukture.

Pomiary wspolczynnika odbicia zostaly wykonane
w Instytucie Technologii Elektronowej. Jako zrédto
monochromatycznego §wiatta wykorzystywano kwar-
cowo-wolframowa lampe halogenows. Swiatto odbite
od probki bylo ogniskowane na detektorze krzemowym.
Sygnat byt wzmacniany przez zastosowanie standardowe;j
techniki lock-in [17].

Pomiary metoda wstecznego rozpraszania jonoOw
(Rutherford Backscattering Spectrometry - RBS) byty
wykonywane przy zastosowaniu wiazki 1,7 MeV 4He
w Institute of lon Beam Physics and Materials Research,
Forschnungszentrum Dresden.

3. Symulacja rentgenowskich profili
dyfrakcyjnych

Otrzymane wyniki eksperymentalne w postaci rent-
genowskich profili dyfrakcyjnych byly analizowane przy
zastosowaniu analizy numerycznej. W tym celu uzyto au-
torskiego programu komputerowego zaprojektowanego do
symulacji rentgenowskich profili dyfrakcyjnych i opartego
na dynamicznej teorii dyfrakcji w wersji Darwina [18].

3.1. Darwinowska teoria rozpraszania promieni
rentgenowskich dla pélnieskonczonego
krysztalu

Przyjmuje si¢, ze krysztat sktada si¢ z rownoleglych
plaszczyzn atomowych o doskonatym lateralnym upo-
rzadkowaniu, a padajaca na ten krysztat fala elektroma-
gnetyczna jest falg ptaska o jednostkowej amplitudzie.
Kazda ptaszczyzna jest utworzona przez regularng
sie¢ centrow rozpraszajacych. Darwin [18] pokazat, ze
sumowanie sferycznych fal elektromagnetycznych, ge-
nerowanych przez wszystkie centra rozpraszajace pod
wpltywem fali padajacej o jednostkowej amplitudzie,
daje w wyniku w punkcie odleglym od krysztatu fale
odbitg o amplitudzie opisanej nastgpujacym wyrazeniem:

ir JMF(20)

R= T(@) = -iq, (1.1)
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gdzie: r,= e*/mc? jest klasycznym promieniem elektronu,
A — dlugoscia fali promieniowania rentgenowskiego,
F(26) — czynnikiem struktury, 6 — katem padania, M —
liczba atomow przypadajacych na jednostke powierzchni.

Powyzsze wyrazenie jest sluszne, gdy ptaszczyzny
atomowe posiadajg rozciggltos¢ przekraczajaca rozmiar
pierwszej strefy Fresnela:

2 Ar
L=%@ \2

(1.2)

gdzie r oznacza odlegtos$¢ pomigdzy krysztatem a detek-
torem.

Zaktada si¢ rowniez, ze fala elektromagnetyczna emi-
towana przez ustalone centrum rozpraszania nie zaburza
pozostatych centrow tej samej ptaszczyzny. Zatozenie to
pozwala na obliczenie amplitudy fali ptaskiej rozproszonej
w kierunku fali padajace;j:

ir AMF(0) '
R, = —sin(ﬁ) =-iq, . (1.3)

Z kazda plaszczyzng odbijajaca zwigzane sg trzy fale:
padajaca, odbita i przechodzaca. Fala przechodzaca jest
sumg fali rozproszonej w kierunku padania i fali padajace;.
Dla kolejnych ptaszczyzn odbijajacych fala przechodzaca
przez n-ta plaszczyzne staje si¢ fala padajaca na ptasz-
czyzng o numerze (n + 1). Umozliwia to opisanie zjawisk
dyfrakcyjnych przy uzyciu tyko dwoch pol falowych
zwigzanych z falg padajaca i odbita.

Darwin wykazat, ze amplitudy fal dla pary kolejnych
plaszczyzn zwigzane sg ze soba w nastgpujacy sposob:

S,=-igT +(1-iq,)e*S, (1.4a)

T, =-iq,) e”T -ige*S —  (1.4b)
gdzie: T, i S, oznaczajg amplitudy fali padajacej i odbitej
od ptaszczyzny o indeksie I, faza ¢ =2 wdsin(0)/A, a d jest
odlegtoscia pomiedzy rozpatrywanymi plaszczyznami
atomowymi.

Dla wygody wyrazenia 1.4a i 1.4b przedstawia si¢
W postaci:

S,=aT,+5S (1.5a)

r+1 »

Tr+1: err + 5rSr+1 . (ISb)

Poniewaz na og6l krysztal podlozowy ma grubosé
wigksza od glebokosci wnikania promieniowania rentge-
nowskiego przyjmuje si¢, ze jest to krysztal o nieskon-
czonej grubos$ci, posiadajacy tylko jednag ptaszczyzng
graniczng na ktora pada promieniowanie. To zatozenie
znaczaco upraszcza obliczenia. W dalszym ciagu przyjete
bedzie takze zalozenie, ze w krysztale wszystkie ptaszczy-
zny sg identyczne, a zmiana amplitudy po przejsciu fali
padajacej przez kazda z nich jest taka sama i nic zalezy
od jej indeksu, co oznacza, ze: T, = XT,. Wstawiajac to
wyrazenie do rownan 1.5 otrzymujemy:
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%_p__o
T °"1-pr .

0

(1.6)

Ze wzgledu na identyczno$¢ ptaszezyzn atomowych
wystepujacych w réwnaniu 1.6 wielkosci a oraz f nie
majg przypisanych indeksow. S, i T, odnoszg si¢ do gorne;
plaszczyzny krysztatu i dlatego ich stosunek jest rowny
jego catkowitej zdolnosci odbiciowej. Stata zespolona
X jest rozwigzaniem réwnania kwadratowego:

pxt+(ao-Py-1)x+y=0. (1.7

Roéwnania 1.6 1 1.7 moga by¢ rozwigzywane nume-
rycznie, w rezultacie otrzymuje si¢ zdolnos¢ odbiciowa
krysztatu. Nalezy przy tym zawsze wybierac ten pierwia-
stek réwnania 1.7, ktéry zmniejsza nat¢zenie fali wraz ze
wzrostem glebokosci wnikania.

Zatozenie, ze wszystkie plaszczyzny atomowe
w krysztale sg identyczne nie zawsze jest spetnione. Sytu-
acja taka ma miejsce na przyktad dla krysztalow zwigzkoéw
AMBY, gdzie powtarza si¢ para ptaszczyzn atomowych,
z ktérych jedna jest obsadzona przez atomy grupy trzeciej,
a druga przez atomy grupy piatej. Zeby moc w takim
przypadku wykorzysta¢ wyprowadzone wzory nalezy
przeksztalci¢ wzory 1.4 tak, aby odnosily si¢ nie do
pojedynczej ptaszczyzny atomowej, a do powtarzajacej
si¢ w krysztale sekwencji ptaszczyzn atomowych. Posta¢
wzoréw w wyniku tej operacji nie ulega zmianie, zmienia
si¢ tylko znaczenie wyrazen wchodzacych w sktad tych
wzordw, to samo odnosi si¢ do wzorow 1.6 1 1.7. Tak wiec
opisana procedura obliczania zdolno$ci odbicia moze by¢
stosowana do réznych typoéw krysztalow, niekoniecznie
tylko do tych w ktorych wszystkie ptaszczyzny atomowe
sa takie same.

3.2. Podstawy darwinowskiej teorii rozpraszania
promieni rentgenowskich dla heterostruktury

Rozpatrujemy sytuacj¢ w ktorej na krysztale pod-
lozowym osadzona jest ptaszczyzna atomowa o innym
sktadzie chemicznym [18]. Poniewaz powierzchnig
swobodng krysztalu tworzy ptaszczyzna o indeksie
r =0, to dodatkowej ptaszczyznie nadaje si¢ indeks r =-1.
Wykorzystujac rownania 1.3, 1.4 1 1.6 oraz wprowadzone
oznaczenia otrzymujemy:

S-l = a-lT-l +ﬁ-1R0T0 s (1.8a)

T,=0, T, +0,RT, (1.8b)
Po uproszczeniu, rownania 1.8a i 1.8b przyjmuja
postac:

S £.v.R
T__ll R712a71+I151R0 .

-1700

(1.9)

R, jest zdolnoscig odbicia uktadu sktadajacego sig
z doskonalego podtieskonczonego podloza i warstwy
utworzonej z pojedynczej plaszczyzny atomowej, ¢
i g, zalezg tylko od sktadu chemicznego warstwy, a pa-
rametr ¢ od ktorego zalezg warto$ci parametrow f, y i &
w wyrazeniu 1.9 zawiera informacje o odleglosci pomie-
dzy podlozem a warstwa.

Powtarzajac to postepowanie dla kolejnych ptaszczyzn
atomowych warstwy mozna stwierdzi¢, ze rownanie 1.9
daje si¢ uogolni¢ do postaci:

_ ﬁrz Rr+]
R=a*7"5R

roor+l

(1.10)

Plaszczyzna z indeksem r + 1 znajduje si¢ ponizej
plaszczyzny o indeksie 7. W powyzszy sposob otrzymuje
si¢ algorytm obliczania zdolnosci odbijajacej dowolnej
heterostruktury, ktéra mozna opisa¢ jako zbior dyskret-
nych ptaszczyzn atomowych. Procedura jest nastgpujaca:

a) obliczy¢ zdolno$¢ odbicia krysztatu podtozowego R
stosujgc standardowg teori¢ Darwina,

b) obliczy¢ R | z rownania 1.10 uzywajac, jako danych
wejsciowych wielkosci g, g, , a takze ¢ | odnoszacych
si¢ do sktadu chemicznego i1 potozenia ptaszczyzny ato-
mowej warstwy potozonej bezposrednio nad krysztatem
podtozowym,

¢) powtarza¢ operacj¢ z punktu ,,b”, dla kolejnych ptasz-
czyzn atomowych warstwy, obliczajac kolejno wspotczyn-
niki R, R ,,.......R_, gdzie N jest liczbg wszystkich plasz-
czyzn atomowych.

Nalezy podkreslié, ze powyzszy algorytm moze by¢
stosowany do obliczania zdolno$ci odbiciowej warstwy
bez podloza przy przyjeciu zatozZenia Ze: R, = 0. Nie
ma zadnych ograniczen na wielko$¢ gradientu sktadu
chemicznego w kierunku prostopadtym do powierzchni
krysztatu.

Praktyczne zastosowanie tego algorytmu polega na
mozliwosci zmiany sktadu chemicznego kazdej ptasz-
czyzny atomowej tak dlugo, az zostanie osiggnicte
najlepsze dopasowanie pomiedzy symulowanym a eks-
perymentalnym rentgenowskim profilem dyfrakcyjnym.
W praktyce symulacje zaczyna si¢ stosujac informacje
dotyczace profilu sktadu chemicznego jakie dostarczyt
tworca badanej heterostruktury. Jesli rzeczywisty profil
sktadu chemicznego odbiega znaczaco od zatozonego
przez producenta to mozna si¢ spodziewac, ze procedura
poszukiwania wiasciwego profilu moze by¢ dlugotrwata.
W tym przypadku wskazane jest stosowanie kilku nie-
zaleznych technik pomiarowych jednoczesnie. Mozna
w tym kontek$cie wymieni¢ spektroskopi¢ odbiciows
i reflektometri¢ rentgenowska, a takze inne metody
np. RBS. W pracy zastosowano wszystkie trzy metody
[19 - 20]. W przypadku ostatniej z wymienionych metod
wyniki symulacji przeprowadzonej przy uzyciu aplikacji
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komputerowej o nazwie SIMRA [20] byly uzywane
jako dane wstepne dla symulacji rentgenowskiego pro-
filu dyfrakcyjnego i odwrotnie. Podobnie postgpowano
w przypadku spektroskopii odbiciowej. Taka metoda
postgpowania znaczaco skraca czas potrzebny do naj-
lepszego dopasowania symulowanego rentgenowskiego
profilu dyfrakcyjnego do eksperymentalnego i tym samym
do okreslenia rzeczywistego profilu sktadu chemicznego
w badanym krysztale.

4. Rezultaty i dyskusja

Przedstawione w Tab. 1 probki zastaty podzielone na
grupy rdéznigce si¢ charakterem odstepstwa od zatozonej
struktury supersieci. W punkcie 4.1 przedstawiono re-
zultaty badan dotyczace dwoch probek, wyhodowanych
nominalnie w tych samych warunkach technologicznych
i przy tych samych zatozeniach odno$nie ich struktury kry-
stalicznej 1 profilu sktadu chemicznego. Probki powinny
by¢ takie same, ale w przypadku jednej z nich nastapito
niewielkie zaburzenie periodycznosci na poczatkowym
etapie wzrostu epitaksjalnego. W punkcie 4.2 omdéwiono
rezultaty badan dwdch probek supersieci wytworzonych w
tych samych warunkach technologicznych i r6znigcych si¢
miedzy soba liczbg powtdrzen warstwy podwojnej AlAs/
GaAs. Punkt 4.3 dotyczy dwoch supersieci wytworzonych
technikg MBE oraz dwoch — technikg LP MOVPE. Kazda
para rozni si¢ miedzy soba tym, ze predkos¢ obrotow pod-
loza w trakcie procesu osadzania byla dla kazdej z tych
probek inna. W punkcie 4.4 omoéwiono rezultaty badan
supersieci, ktorej proces wzrostu byl bardzo niestabilny,
wplywajac zaréwno na jej profil sktadu chemicznego jak
ina jej optyczng zdolno$¢ odbicia. Byta to jedyna probka
dla ktorej zdolnos¢ odbicia okazata si¢ by¢ nizsza od 99%.
Punkt 4.5 poswigcony jest wynikom badan supersieci w
ktérej pomiedzy kazdag warstwa GaAs i AlAs wprowadzo-
no warstwe o posrednim sktadzie chemicznym. Na zakon-
czenie w punkcie 4.6 omowiono wynik badania lateralnej
jednorodnosci supersieci wytworzonej technika MBE.

4.1. Zaburzenie profilu skladu chemicznego
supersieci wystepujace tylko na poczatkowym
etapie procesu osadzania

Na Rys. la - 1b przedstawiono eksperymentalne i sy-
mulowane rentgenowskie profile dyfrakcyjne dla proceséw
MBE1 i MBE2. W zamierzeniu obydwa procesy miaty by¢
identyczne, ale jak si¢ okazalo profile dyfrakcyjne réznia
si¢ pomigdzy soba. W przypadku probki MBEI symula-
cja pokazala, ze probka zawiera 15 powtérzen warstwy
podwdjnej. Kazda warstwa podwdjna sktada si¢ z war-
stwy GaAs o grubosci 77 nm i warstwy AlAs o grubosci
85 nm. Zadnych zaburzen periodycznosci nie wykryto
w przeciwienstwie do probki MBE2, w ktdrej na wcze-
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Warstwa GaAs 1 2 3 4 5-15
56,5 65 | 70,5 73,5 79

Tab. 2. Grubosci warstw GaAs w probce MBE2.
Tab. 2. Thickness of the GaAs layers for sample MBE2.

Grubos¢ (nm)

a. MBE1 - DBR AlAs/GaAs 15x

eksperyment
ulacja

Ln(Intensywnos¢)

65.8 66 66.4

2 Teta [deg]

66.2

b. MBE2 - DBR AlAs/GaAs 15x

eksperyment
symulacja
:“E 0.8
. l | i
(4 1 f
2 }M
o8 |
3 _
0.4 L
65.4 65.6 65.8 66 66. 66.4
2 Teta [deg]

Rys. 1a, b. Eksperymentalny i symulowany rentgenowski profil
dyfrakcyjny dla proceséw MBE1 i MBE2.

Fig. 1 a, b. Experimental and simulated x-ray diffraction profile
for samples MBE1 and MBE2.

snym etapie procesu osadzania nastgpito takie zaburze-
nie. Dopasowanie pomig¢dzy krzywag eksperymentalng
a symulowang dla probki MBE2 zostalo osiaggnigte przy
zatozeniu, ze na poczatku procesu nie zostata zachowa-
na periodycznos¢ dla pierwszych czterech powtdrzen
warstwy podwodjnej. Wydaje si¢, ze zaburzenie to doty-
czy tylko warstw zawierajgcych arsenek galu, ktore na
poczatku procesu byly ciensze niz oczekiwano, jak to
pokazuje Tab. 2.

To zaburzenie periodycznosci zostato potwierdzone
przez pomiary pirometryczne, ktore byly wykonywane
w trakcie procesu wzrostu. Interpretacja sygnatu zalezy
od struktury. W przypadku supersieci sygnatl powinien
by¢ periodyczny, tak jak to ma miejsce na Rys. 2a.
W przypadku sygnatu z Rys. 2b na poczatku procesu
wzrostu sygnat jest inny niz zarejestrowany pozniej, co
wskazuje na termiczng niestabilno$¢ na poczatku procesu
i potwierdza wyniki analizy rentgenowskie;j.

Na Rys. 3 przedstawiono widma odbicia dla probek
MBEI1 i MBE2. Widoczne jest, ze obydwie krzywe sa
bardzo do siebie podobne, zarowno jesli chodzi o ich cato-
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Rys. 2a, b. Sygnat pirometryczny dla probek MBE1 i MBE2
otrzymany w trakcie procesu osadzania.
Fig. 2 a, b. Pyrometer signal for: samples a. MBE1, b. MBE2
measured during the deposition process.
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Rys. 3. Widma odbicia dla probek MBE1 i MBE2.
Fig. 3. Reflectivity spectra for samples MBE1 and MBE2.

sciowy przebieg, jak i maksymalng wartos¢ odbicia. Cen-
tralne wysoko-odbiciowe plateau (stop band) rozciaga si¢
w obydwu przypadkach w zakresic ~ 100 nm i jego
centrum jest potozone pomigdzy 1050 a 1070 nm. Takie
rezultaty pomiaré6w widm odbicia oznaczajg, ze ten typ
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zaburzenia struktury nie ma zbyt wielkiego wptywu na
zdolno$¢ odbicia probki jesli promieniowanie pada na jej
nie zaburzong strong.

Poréwnujac rentgenowskie profile dyfrakcyjne dla pro-
bek MBEI i MBE2 widoczne jest, ze podobnie jak widma
odbicia sa réwniez bardzo podobne do siebie. Pozycje
katowe refleksow satelitarnych sa te same, a natgzenia
zaczynaja si¢ rozni¢ dopiero dla satelitow wyzszych rzeg-
dow. Jedyna réznica obserwowang dla satelitow niskich
rzedow jest pewna asymetria ich profilu w przypadku
probki MBE2.

Obserwacja, ze podobienstwu rentgenowskich profili
dyfrakcyjnych pochodzacych od dwoch roznych super-
sieci towarzyszy podobienstwo ich widm odbiciowych
nie jest przypadkowa. Wynika to z tego, ze wlasnosci
odbiciowe supersieci sa determinowane przez widmo
fourierowskie wspolczynnika zatamania, zalezace od
profilu sktadu chemicznego jako funkcji potozenia
w krysztale [21]. W przypadku rentgenowskich profili dy-
frakcyjnych wystepuje bardzo podobna sytuacja. Potoze-
nie i intensywno$¢ refleksow satelitarnych takze zaleza od
transformaty fourierowskiej profilu sktadu chemicznego
heterostruktury. Refleksy satelitarne niskich rzgdéw po-
tozone w poblizu refleksu braggowskiego daja informacje
0 ogblnym ksztalcie funkcji opisujacej sktad chemiczny
jako funkcje potozenia w krysztale (profil sktadu chemicz-
nego), podczas gdy refleksy satelitarne wyzszych rzedow
opisuja szczegodly, na przyktad profil interfejsow [22].
W zwiazku z tym, jezeli z badan rentgenowskich wynika,
ze profile sktadu chemicznego dwoch supersieci niewiele
r6znig si¢ migdzy soba, to nalezy oczekiwac, ze takze ich
widma odbicia nie begda zbytnio si¢ r6zni¢, pod warun-
kiem, ze jako$¢ powierzchni probek jest porownywalna.
Fakt ten przemawia na korzys$¢ postawionej we wstepie
tezy, ze na podstawie analizy rentgenowskiego profilu
dyfrakcyjnego mozna wnioskowac o zdolnosci odbicia su-
persieci [19 - 20]. Pozostaje odpowiedzie¢ na pytanie, jak
nalezy w przypadku rentgenowskich profili dyfrakcyjnych
1 widm odbicia rozumie¢ stowo ,,podobne”, czyli, jak duza
musi by¢ deformacja zaktadanej struktury supersieci aby
spowodowac znaczace odstgpstwo od oczekiwanej zdol-
nosci odbicia. W przypadku dwoch omawianych powyzej
probek, ich analiza rentgenowska wykazata, ze r6znia si¢
one tylko grubosciami pierwszych kilku warstw GaAs
(Tab. 2). Jak wykazano, praktycznie nie ma to wpltywu
na zdolnos¢ odbicia tych supersieci.

4.2. Rozna liczba powtérzen warstwy podwadjnej

Wspotczynnik odbicia zwierciadel Bragga zalezy od
liczby warstw podwdjnych tworzacych zwierciadto. Im
wicksza liczba warstw podwodjnych tym lepsza zdol-
no$¢ odbicia. Z drugiej strony, wraz ze wzrostem liczby
warstw podwojnych tworzacych lustro mozna oczekiwaé
takze zwigkszenia chropowatosci interfejsow pomiedzy
kolejnymi warstwami w wyniku zjawiska interdyfuzji,
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Rys. 4 a, b. Eksperymentalny i symulowany rentgenowski profil
dyfrakcyjny dla probek MBE3 i MBEA4.

Fig. 4 a, b. Experimental and simulated x-ray diffraction profile
for samples MBE3 and MBE4.
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Rys. 5. Widma odbicia dla probek MBE3 i MBE4.
Fig. 5. Reflectivity spectra for samples MBE3 and MBEA4.

co moze mie¢ rowniez duzy wpltyw na zdolnos¢ odbicia
zwierciadta [16]. Zeby zbadaé, czy zwiekszenie liczby
warstw podwdjnych ma wplyw na wzrost chropowatosci
interfejsow i jaki jest wypadkowy wptyw obydwu zjawisk
na zdolnos¢ odbicia zwierciadla, zbadano dwie supersieci
réznigce si¢ liczba warstw podwojnych, dla ktorych pod-
stawowe warunki wzrostu epitaksjalnego byty takie same
(15 1 23 odpowiednio).

Na Rys. 4a - 4b, przedstawiono rentgenowskie profile
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Rys. 6. Rentgenowskie profile reflektometryczne dla probek
MBE3 i MBE4.

Fig. 6. X-ray reflectometric profiles for samples MBE3 and
MBE4.

dyfrakcyjne dla probek MBE3 i MBE4. Dopasowanie
dla probki MBE4 osiagni¢to dla grubosci warstwy GaAs
réownej 81,4 nm, a dla warstwy AlAs grubo$¢ wynio-
sta 94,1 nm. Dla probki MBE3 odpowiednie grubosci
wynosza 84,2 nm i 101,5 nm. Roznica w grubosciach
warstw pomi¢dzy obydwoma probkami bierze si¢ stad, ze
w przypadku probki MBE4 czas wzrostu kazdej war-
stwy byt troche krotszy niz w przypadku probki MBE3.
Poréownujac rentgenowskie profile dyfrakcyjne z Rys.
4a - 4b widoczne jest, ze refleksy satelitarne sa bardziej
poszerzone dla probki MBE4 zawierajacej 23 powtorzenia
okresu w stosunku do probki MBE3 zawierajacej tylko 15
powtorzen okresu. Poszerzenie to nie zalezy praktycznie
od rzedu refleksu.

Cho¢ obydwie struktury roznig si¢ liczba powtorzen
warstwy podwojnej, to wydaje si¢, Zze nie ma duzej ré6znicy
pomigdzy ich maksymalng zdolno$cia odbicia (Rys. 5).
Spektralne przesunigcie w kierunku krotszych diugosci
fal obserwowane dla probki MBE4 jest konsekwencja
krotszego czasu wzrostu kazdej warstwy w porownaniu
do probki MBE3.

Prezentowane na Rys. 6 rentgenowskie krzywe re-
flektometryczne pokazuja, ze zanik oscylacji wraz ze
wzrostem warto$ci kata 6 zachodzi szybciej dla probki
MBE4. Omoéwione powyzej rezultaty wskazuja, ze prob-
ka oznaczona jako MBE4 ma gorsza jako$¢ krystaliczna
i wigksza chropowato$¢ interfejsow pomigdzy kolejnymi
warstwami [23] w porownaniu do probki MBE3.

Analiza rentgenowska, zarowno dyfrakcyjna jak
i reflektometryczna prowadzi do wniosku, ze w obydwu
probkach nie obserwuje si¢ zaburzenia periodycznosci.
Whiosek ten jest potwierdzany takze przez pomiary pi-
rometryczne prowadzone w czasie procesu epitaksji dla
obydwu probek. Jak wida¢ z Rys. 7a - 7b, odczyt jest
periodyczny, pomijajac kilka pierwszych oscylacji. Ten
brak periodycznosci na samym poczatku oznacza, ze
pomiar jest zaburzony przez absorpcj¢ i odbicie zwigzane
z krysztatem podtozowym. Periodyczno$¢ sygnatu piro-
metrycznego obserwowana dla obydwu probek oznacza,
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teryzujacych heterostruktury i majacymi bardzo istotny
wplyw na funkcjonowanie przyrzadow optoelektronicz-
nych, na przyklad kwantowych laserow kaskadowych.
Obydwa te parametry mozna polepszy¢ poprawiajac
ptasko$¢ frontu wzrostu. Przy ustalonych warunkach
epitaksjalnych (kinetycznych i termodynamicznych) dwu-
wymiarowy wzrost moze by¢ poprawiony przez zapew-
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Rys. 7 a, b. Sygnal pirometryczny dla probek: a) MBE3,
b) MBE4 otrzymany w trakcie procesu osadzania.

Fig. 7 a, b. Pyrometer signal for: samples a) MBE3, b) MBE4
measured during the deposition process.

ze warunki termiczne podczas wzrostu epitaksjalnego
byly w przypadku obydwu struktur podobne oraz ze
grubosci kolejnych warstw podwdjnych nie zmieniaty si¢
W miar¢ postepu procesu osadzania. Potwierdza to wnioski
wyplywajace z analizy rentgenowskiej, ze poszerzenie
refleksow satelitarnych obserwowane dla probki MBE4
jest wynikiem chropowatosci interfejsow, a nie efektem
zaburzenia periodycznosci.

Podsumowujac, nieco mniejsza grubos¢ warstwy
podwdjnej w przypadku probki MBE4 nie ma wpltywu
na ostateczny wynik. W sumie czas wzrostu catej prob-
ki MBE4 jest wigkszy niz w przypadku probki MBE3,
czego konsekwencja sa bardziej chropowate interfejsy
w probce MBE4, ale zdolno$¢ odbiciowa obydwu probek
jest porownywalna.

4.3. Rozna predkos¢ obrotu krysztalu podlozowego
w trakcie procesu wzrostu

Ostro$¢ interfejséw i lateralna jednorodnosé grubosci
warstw sg jednymi z najwazniejszych parametréw charak-
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nienie jednorodnego transportu molekut i ich jednorodnej
inkorporacji do krysztalu. Obydwa parametry sa funkcjami
predkosci obrotu krysztatu podtozowego w trakcie procesu
epitaksjalnego [24]. Typowa warto$¢ predkosci obrotowej
stosowana w procesach MBE wynosi 5 obrotow na minutg
i jako taka zostata zastosowana w przypadku probki MBES.
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Rys. 8 a,b. Widma odbicia mierzone w kilku punktach wzdtuz
promienia dla probek MBES5 i MBE6.

Fig. 8 a,b. Reflectivity spectra measured as a function of the

distance from the centre of the sample for MBES and MBE6
samples.

W przypadku probki MBEG6 predkosé ta byta 6 razy wyz-
sza i wynosita 30 obrotéw na minute.

Obserwowane na Rys. 8a - 8b przesunigcie w kierun-
ku kroétszych dhugosci fal wynika z trybu pracy maszyny
MBE, w ktérym manipulator jest ustawiony standardowo.
W tej pozycji w komorze RIBER 32 wigzki molekularne
sa wycelowane w $rodek probki, co powoduje niejed-
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Rys 9 a,b. Widma odbicia mierzone w kilku punktach wzdtuz promienia dla probek LP MOVPE1 i LP MOVPE2.
Fig. 9 a,b. Reflectivity spectra measured as a function of the distance from the centre of the sample for samples LP MOVPE1 and

LP MOVPE2.
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Rys. 10 a,b. Eksperymentalny i symulowany rentgenowski profil dyfrakcyjny dla probek MBES5 i MBE®.
Fig. 10 a,b. Experimental and simulated x-ray diffraction profile for samples MBES and MBE®6.
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Rys 11 a, b. Eksperymentalny i symulowany profil dyfrakcyjny dla probek LP MOVPE2 i LP MOVPE2.
Fig. 11 a, b. Experimental and simulated x-ray diffraction profile for LP MOVPE2 and LP MOVPE2 samples.

norodny wzrost warstwy. Grubo§¢ warstwy bedzie si¢
zmienia¢ wzdluz promienia. Jak wida¢ na Rys. 8a - 8b
przesunigcia sa podobne w obydwu probkach. Oznacza
to, ze lateralna jednorodnos$¢ struktury nie zalezy od
predkosci obrotu krysztatu podtozowego.

Zupetnie inna sytuacja ma miejsce w przypadku tech-
niki LP MOVPE (Rys. 9a - 9b). Widmo odbicia byto mie-
rzone co 5 mm zaczynajac od srodka probki. Dla predkosci

26

obrotowej wynoszacej 30 obrotéw na minute obserwuje
si¢ przesunigcie w kierunku mniejszych dtugosci fali. Dla
predkosci obrotowej wynoszacej 75 obrotéw na minute,
grubosci warstw staja si¢ jednorodne z wyjatkiem punktu
sytuowanego 15 mm od centrum prébki, gdzie w dalszym
ciggu obserwuje si¢ przesunig¢cie dlugosci fali o 2,5 nm.
Obserwuje si¢ takze istotny wzrost grubo$ci w rejonie
potozonym o 1 mm od krawedzi probki. W przypadku
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techniki LP MOVPE predkos¢ obrotu podtoza jest istot-
nym parametrem majacym wplyw na lateralng jednorod-
nos¢ probki. Niemniej poprawa doskonatosci krystalicznej
w kierunku wzrostu wraz ze wzrostem szybkosci obrotow
jest obserwowana niezaleznie od stosowanej techniki
epitaksjalne;j.

Na Rys. 10a - 10b oraz 1la - 11b, przedstawione sa
rentgenowskie profile dyfrakcyjne dla probek wytwa-
rzanych obydwoma technikami. Porownujac te krzywe
widoczne jest, ze te, ktore pochodza od prébek MBE6
i LP MOVPE2 maja wezsze i lepiej wyksztalcone re-
fleksy satelitarne. Oznacza to, ze struktura krystaliczna
ulega poprawie wraz ze wzrostem pr¢dkosci obrotowe;j
podloza w trakcie procesu epitaksjalnego, niezaleznie od
stosowanej techniki epitaksjalnej. Zalezno$¢ ta moze by¢
wyjasniona bardziej jednorodnym rozktadem temperatury
w przypadku wigkszej predkosci obrotowej, co prowadzi
do bardziej ujednoliconej mobilnosci materiatu na po-
wierzchni rosnacego krysztatu i daje w efekcie bardziej
jednorodny rozktad prawdopodobienstwa inkorporacji.

Ze wzgledu na koniecznos¢ kontroli wielu warunkow
kinetycznych i termodynamicznych w przypadku techniki
LP MOVPE bardzo trudno jest wytworzy¢ heterostrukturg
z ostrymi interfejsami [24]. Dwukrotna redukcja obrotow
podtoza przy zachowaniu pozostatych niezmienionych wa-
runkow prowadzi do poszerzenia interfejsow i1 zaburzenia
periodyczno$ci. Widaé to wyraznie, pordwnujac rentge-
nowskie profile dyfrakcyjne dla probek oznaczonych LP
MOVPE1 i LP MOVPE2 na Rys. 1la - 11b. Refleksy
satelitarne wyzszych rzedoéw dla probki LP MOVPEI]
sa poszerzone i majg nizsze nat¢zenie w porownaniu do
analogicznych reflekséw dla probki LP MOVPE2. Profile
teoretyczne prezentowane na rysunku byty liczone przy
zatozeniu ostrych interfejsow w kazdym z 17 powtorzen
warstwy podwojnej supersieci AlAs/Al | Ga, ,As przy
zatozonej grubosci warstw 61,8 i 60,3 nm. Zakladana
i otrzymana z obliczen grubos$¢ rozni si¢ o 2,5%. Taka
sama roznica zostata otrzymana dla rezonansowej dtu-
gosci fali.

4.4. Niestabilny wzrost supersieci

Na Rys. 12a przedstawiono sygnat pirometryczny dla
probki oznaczonej jako MBE7, dla ktdrej proces wzrostu
byl bardzo niestabilny i zanotowano znaczace zmiany
warunkow w czasie jego trwania.

Mozna zauwazy¢, ze gdzie§ w potowie przebiegu tego
procesu sygnal pirometryczny ulegt znaczacej zmianie,
pozostajac w dalszym ciagu periodycznym. Oznacza to,
ze proces wzrostu ulegt zaktoceniu. Profil SIMS przed-
stawiony na Rys. 12b, pokazuje, ze réznica pomigdzy
pierwsza a drugg czescia procesu wzrostu epitaksjalnego
jest zwigzana ze zmiang strumienia aluminium. Po zmia-
nie strumien pozostaje na nizszym, ale statym poziomie.
W zwiazku z tym oczekuje si¢, ze po zmianie warunkow
wzrostu warstwy AlAs beda ciensze, a grubo$ci warstw
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Rys. 12. Sygnat pirometryczny: (a) i profile SIMS, (b) dla probki
MBE7

Fig. 12. Pyrometer signal: (a) and SIMS profiles, (b) for sample
MBE7.

GaAs pozostang niezmienione. Wynik ten zostat potwier-
dzony przez pomiary RBS [17].

Poznanie struktury probki MBE7 tylko na podstawie
badan opartych o dyfraktometri¢ rentgenowska okazato
sie byé procesem trudnym i dtugotrwatym. Zeby proces
ten przyspieszy¢, rownolegle z badaniami dyfraktome-
trycznymi prowadzono badania tej probki metoda RBS.
W tym przypadku symulacj¢ rentgenowskiego profilu dy-
frakcyjnego i1 symulacje widma RBS prowadzono réwno-
legle w ten sposob, ze model krysztatu uzyty do symulacji
w jednej metodzie w przypadku otrzymania dobrej
zgodnosci pomigdzy wynikiem eksperymentalnym a sy-
mulowanym byt uzywany jako dane wejsciowe w drugiej
metodzie. Procedura ta byta powtarzana tak dtugo az do-
bre dopasowanie pomiedzy wynikami eksperymentalnymi
a wynikiem symulacji zostalo osiggni¢te obydwoma
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Rys. 13. Eksperymentalne i symulowane za pomoca programu

SIMRA widmo RBS dla prébki MBE7.

Fig. 13. Fit of SIMRA simulation (red line) to experimental RBS

spectra for sample MBE7.
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Rys. 14. Eksperymentalny i symulowany rentgenowski profil
dyfrakcyjny dla probki MBE7

Fig. 14. Measured and simulated x-ray diffraction profiles for
sample MBE7.

metodami. Metoda weryfikacji rezultatow otrzymanych
jedna metoda przez rezultaty otrzymane druga okazata
si¢ wydajna 1 pozwolita dos¢ szybko, w poréwnaniu do
kazdej metody oddzielnie, uzyska¢ poprawne grubosci
warstw tworzacych badang supersiec.

Badania dyfraktometryczne wykazaty w przypadku
probki MBE7, ze pierwsze siedem powtdrzen warstwy
podwdjnej supersieci, liczac od podloza, zawiera war-
stwy AlAs o grubosci 82 nm i warstwy GaAs o grubosci
79 nm, po ktérych nastgpuje osiem powtdrzen okresu,
w ktorych warstwy AlAs maja grubos¢ 25,5 nm, a grubo-
$ci warstw GaAs pozostaja bez zmiany. Badania metoda
RBS (Rys. 13) daja wyniki nieznacznie rdzniagce sig.
Wedlug tej metody grubosci warstw w czgsci przylegaja-
cej do podtoza wynosza odpowiednio 84 nm dla warstw
AlAs 179 nm dla warstw GaAs, a w gornej czgsci 24 nm
dla warstw AlAs i 74 nm dla warstw GaAs. Rezultaty
otrzymane metoda RBS sugeruja takze istnienie pewnego
rozrzutu grubosci warstw w obrebie dolnej grupy warstw,
czego nie potwierdzaja wyniki otrzymane metodg dyfrak-
cyjna. Wynika to prawdopodobnie z faktu, ze doktadnos¢
wyznaczenia grubosci warstwy metoda RBS maleje wraz
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Rys. 15 Widmo odbicia dla probki MBE7.
Fig. 15. Measured reflectivity spectra for sample MBE7.

1300

ze wzrostem glebokosci, na ktorej prowadzony jest po-
miar i doktadno$¢ ta jest mniejsza niz przy zastosowaniu
dyfraktometrii rentgenowskiej. Obydwie metody potwier-
dzaja wnioski wynikajace z analizy profili otrzymanych
przez pomiary SIMS i pirometryczne.

Omawiana probka MBE7 jest jedyna, dla ktorej
optyczna zdolno$¢ odbicia byta nizsza od 99%. Jedno-
czesnie jej widmo odbicia charakteryzuje si¢ bardzo
duzym zaburzeniem widocznym w obszarze centralnego
wysoko-odbiciowego plateau (Rys. 15).

4.5. Modyfikacja supersieci przez wstawienie
warstw o posrednim skladzie chemicznym

Wszystkie omawiane dotychczas probki charaktery-
zowaly si¢ ostrymi interfejsami, ktore moga prowadzié
do wysokiej opornosci urzadzenia. Typowa metoda
obnizania tej oporno$ci jest wprowadzanie pomig¢dzy sa-
siednie warstwy roznigce si¢ sktadem chemicznym warstw
o posrednim sktadzie chemicznym [14 - 15]. Sytuacja
taka ma wtasnie miejsce w probce oznaczonej jako MBES.
W proébcee tej pomiedzy kolejnymi warstwami wprowa-
dzono posrednig, stosunkowo cienkg warstwe Al Ga, (As.
W rezultacie otrzymano heterostrukture, w ktdrej powtarza si¢
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Rys. 16. Schemat struktury probki MBES, narysowane sa tylko
2 periody z 15.

Fig. 16. Structure of sample MBES, only 2 periods out of 15
have been drawn.
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Rys. 17. Eksperymentalny i symulowany rentgenowski profil
dyfrakcyjny dla probki MBES.

Fig. 17. Experimental and simulated x-ray diffraction profiles
for sample MBES.

1.2

#MBES-DBR
1.0 symulacja:

Y 1d(GaAs)=54.1lnm 4
d(AlGaAs)=20.92nm [/
0.8 d(AlAs)=64.41nm

Wspotczynnik odbicia
5 =
o
>

0.4 f\ \?UJ‘II,'
V |\
0.2 —o—cksperyment 5
symulacja V
0.0 T T T T T T T T v T T T
850 900 950 1000 1050 1100 1150
diugos¢ fali (nm)

Rys. 18. Eksperymentalne i symulowane widmo odbicia dla
probki MBES.
Fig. 18. Experimental and simulated reflectivity spectra for
sample MBES.

warstwa poczworna AlAs/Al Ga, As/GaAs/Al Ga As.
Schemat tej struktury jest prezentowany na Rys. 16.

Na Rys. 17 przedstawiono eksperymentalny 1 symulo-
wany rentgenowski profil dyfrakeyjny dla tej probki. Profil
eksperymentalny zostat zmierzony z wykorzystaniem
promieniowania synchrotronowego w ESRF Grenoble
na linii BM20. Uzycie promieniowania synchrotrono-
wego pozwolito stosunkowo szybko zarejestrowac profil
w szerokim zakresie katowym, co bylo bardzo istotne
w tym przypadku, poniewaz rejestracja tak wielu reflek-
sow satelitarnych pozwala na doktadne okres$lenie profilu
interfejsu. Prezentowany na Rys. 17 symulowany profil
zostat policzony dla nastgpujacego modelu supersieci:
sekwencja czterech warstw o grubo$ciach d: d(GaAs) =
53,7 nm, d(AlO’SSGaOASAs) =20,1 nm, d(AlAs) = 66,3 nm,
d(Al ;,Ga, ,,As) = 20,1 nm, powtorzona 15 razy. Zalozono
ostre interfejsy pomiedzy kolejnymi warstwami. Widocz-
na jest duza zgodnos$¢ migdzy prezentowanymi profilami,
réznice zaczynaja si¢ pojawia¢ dopiero dla refleksow
satelitarnych wysokich rzgdéw, co prawdopodobnie jest
zwiazane z niezerowa chropowatos$cia interfejsow pomig-
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dzy warstwami. Oznacza to, ze profil sktadu chemicznego
tej supersieci niewiele odbiega od zatozonego.

Na Rys. 18 przedstawiono eksperymentalne 1 symulo-
wane widmo odbicia dla probki oznaczonej jako MBES.
Widmo odbicia zostalo policzone na podstawie wzoru
podanego przez Sale [25]. Zeby policzyé wspdtczynnik
zatamania ,,n” dla GaAs, AlAs i AlGaAs dla danej energii
fotonéw wykorzystano wzér Kokubo i Ohta [26].

Cecha charakterystyczng tego zwierciadla Bragga
jest bardzo wysoka maksymalna warto§¢ wspotczynnika
odbicia, zaré6wno policzona jak i zmierzona (Rys. 18).
Warto$¢ ta nie ustepuje tym, ktore obserwuje si¢ dla zwier-
ciadet opartych o supersieci, w ktorych warstwy o posred-
nim sktadzie chemicznym nie wystepuja. Potwierdza to
informacje, ze z punktu widzenia wlasnosci odbiciowych
zwierciadel Bragga modyfikacja struktury polegajaca na
wprowadzeniu warstw o posrednim sktadzie chemicznym
pomiedzy warstwy GaAs i AlAs nie stanowi przeszkody,
a uzyskuje si¢ znaczace obnizenie opornosci.

4.6. Lateralna jednorodno$¢ supersieci

Omawiane przy okazji badania probek MBES i MBEG6
zjawisko lateralnej niejednorodnosci grubosci warstw,
ktore, jak zostato wtedy wykazane zalezy od predkosci
obrotowej podloza w trakcie procesu osadzania, jest na
tyle istotne dla jako$ci wytwarzanych heterostruktur, ze
zashuguje na szczegélowe zbadanie. Do tego celu wy-
korzystano probke oznaczong jako MBE9 [27]. Probka
ta, to supersie¢ sktadajaca si¢ z 15 warstw podwojnych
AlAs/GaAs wytworzona na podtozu GaAs:Si o orientacji
(001) £ 0,5, srednicy rownej 50,8 = 0,4 mm i grubosci
425 - 475 um. Do wyznaczenia lateralnej jednorodnosci tej
probki wykorzystano wysokorozdzielcza dyfraktometrie
rentgenowska i spektroskopie odbiciows. Zeby wyznaczy¢
lateralng niejednorodno$¢ profilu sktadu chemicznego

m % (GaAs dla X)
® % (AlAs dla X
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Rys. 19. Grubosci warstw AlAs i GaAs dla probki MBE9
w funkcji odleglosci x od krawedzi probki.

Fig. 19. Thickness of the AlAs and GaAs layers for sample
MBED9 as a function of distance from the edge of the sample.
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Rys. 20. Widma odbicia dla probki MBE9 mierzone od krawedzi
probki.

Fig. 20. Reflectivity spectra for sample MBE9 measured from
the edge of the sample.
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wykonano pomiary rentgenowskich profili dyfrakcyjnych
w otoczeniu (004) refleksu podtozowego GaAs. Pomiary
byty wykonywane w dwu prostopadtych kierunkach za-
czynajac od krawedzi probki i przemieszczajac si¢ wzdhuz
jej $rednicy co jeden milimetr. Dla kazdego rentgenow-
skiego profilu dyfrakcyjnego zmierzonego w ten sposob,
wykonano symulacje komputerows, znajdujac najlepiej
dopasowany profil teoretyczny. Z wynikow symulacji
wyznaczono grubos$ci warstw GaAs i AlAs w funkcji
odleglosci od krawedzi probki (Rys. 19).

Stwierdzono, ze istnieje rejon w $rodkowej czgsci
probki, w ktorym obserwuje si¢ stala grubos¢ warstw
AlAs i GaAs. Obszar ten zajmuje okoto 25% powierzchni
probki. W miare oddalania si¢ od niego grubosci warstw
maleja. Na krawedzi probki grubo$ci warstw sa mniejsze
0~ 15 - 20% w stosunku do tych ze srodka probki.

Ten wynik zostat potwierdzony przez pomiary
w zakresie spektroskopii odbiciowej (Rys. 20), gdzie
mozna zaobserwowac coraz wigksze przesuni¢cie widm
odbicia w kierunku mniejszych dlugosci fal w miarg
oddalania si¢ od centrum probki. Otrzymany rezultat po-
kazuje, w ktorym rejonie krysztatu nalezy si¢ spodziewac
supersieci o parametrach zgodnych z tymi, ktére zalozono.

5. Podsumowanie i wnioski.

Przedmiotem pracy bylo zbadanie wptywu profilu
interfejsow 1 zaburzen grubosci warstw w zwierciadlach
Bragga na ich wlasno$ci optyczne. W tym celu wykorzy-
stano przede wszystkim wysokorozdzielcza dyfraktometri¢
rentgenowska, zar6wno z uzyciem konwencjonalnego
zrodta promieniowania (lampa rentgenowska), jak i pro-
mieniowania synchrotronowego, a takze spektroskopie
odbiciowa. Gdy bylo to mozliwe i celowe stosowano
takze techniki wspomagajace takie jak: reflektometria
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rentgenowska oraz metoda RBS. Pierwszy etap pracy
polegat na stwierdzeniu, na ile metody rentgenowskie
sa w stanie pomoc w ustaleniu optymalnych warunkow
wzrostu heterostruktur stosowanych jako zwierciadta
Bragga oraz jak przypadkowe odstgpstwa od zaplanowa-
nego profilu sktadu chemicznego wptywaja na optyczna
zdolnos$¢ odbicia. W tym celu zbadano wptyw warunkow
w ktorych zachodzil wzrost epitaksjalny (rodzaj stosowa-
nej technologii epitaksjalnej, temperatura, pr¢dkos¢ obro-
tow podtoza, czas przebywania w reaktorze) na profil skta-
du chemicznego badanej heterostruktury. Nalezato takze
okresli¢ zdolno$¢ metody rentgenowskiej do odpowiedzi
na pytanie, na ile rzeczywisty profil sktadu chemicznego
badanej heterostruktury odbiega od zaktadanego. To, co
byto istotne w tym przypadku, to mozliwo$¢ okreslenia
czuto$ci metody na takie zjawiska jak: odstgpstwa od
zatozonego sktadu chemicznego i planowanej grubosci
warstw tworzacych supersie¢, zaburzenia periodycznosci
profilu sktadu chemicznego, odst¢pstwa od lateralnej
jednorodnosci grubo$ci warstw. Zeby odpowiedzie¢ na
te pytania wykonano seri¢ badan supersieci AlAs/GaAs
i AlGaAs/AlAs zaprojektowanych jako zwierciadta
Bragga. Rezultatem tych badan byto stwierdzenie, ze
postugujac si¢ wymienionymi technikami pomiarowymi
mozliwe jest w przypadku zwierciadet Bragga opartych
na supersieciach AlGaAs/AlAs:

a) wyznaczenie profilu sktadu chemicznego w kierunku
wzrostu supersieci metodg symulacji rentgenowskich profili
dyfrakcyjnych, w tym struktury interfejsow (rozdziat 3 i 4,
punkty 4.1 —4.6),

b) stwierdzenie utraty periodycznosci supersieci i korzy-
stajac z innych metod, takich jak na przyktad RBS, SIMS
czy pomiary pirometryczne, stwierdzenie na jakim etapie
procesu epitaksji to nastapito (rozdziat 4, punkty 4.1 i 4.4),

¢) stwierdzenie wystgpowania chropowatos$ci interfejsow
(rozdziat 4, punkt 4.2),

d) stwierdzenie zaleznosci pomigdzy catkowita gruboscia
supersieci (liczba powtdrzen warstwy podwojnej), a chro-
powatoscig interfejsow (rozdziat 4, punkt 4.2),

e) stwierdzenie lepszej lateralnej jednorodnosci dla probek
wytworzonych metoda LP MOVPE w stosunku do tych,
ktore zostaty wytworzone metoda MBE (rozdziat 4, punkt
4.3),

f) stwierdzenie, ktére deformacje supersieci powodujg istot-
ne zmniejszenie zdolno$ci odbijajacej zwierciadla (rozdziat
4, punkt 4.4),

g) stwierdzenie, ze wstawienie pomi¢dzy kazde dwie war-
stwy w zwierciadle Bragga warstwy o posrednim sktadzie
chemicznym nie obniza jego zdolnosci odbijajacej (roz-
dziat 4, punkt 4.5),

h) sprawdzenie lateralnej jednorodnosci supersieci i zna-
lezienie zaleznosci pomigdzy wartoscig okresu supersieci,
a odlegtoscia od krawedzi probki i predkoscia obrotu pod-
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foza w trakcie procesu odktadania (rozdziat 4, punkt 4.6).

Stwierdzono, ze zaburzenie struktury, ktore na eks-
perymentalnym profilu dyfrakcyjnym objawia si¢ tylko
modyfikacja refleksow satelitarnych wyzszych rzgdow,
ma niewielki wplyw na optyczng zdolno$¢ odbicia zwier-
ciadla. Centralne wysoko-odbiciowe plateau widoczne
na krzywej przedstawiajacej widmo odbicia pozostaje
praktycznie niezmienione w stosunku do tego, ktore
odpowiada strukturze niezaburzonej. Przyktadem takiego
zaburzenia jest mate odstgpstwo od periodycznos$ci super-
sieci dotyczace tylko kilku powtorzen warstwy podwojnej
lub wprowadzenie dodatkowe;j cienkiej warstwy o sktadzie
posrednim pomigdzy sktadem sasiednich warstw supersie-
ci. Z kolei duze zaburzenie periodycznosci, ktore wplywa
na wszystkie refleksy satelitarne na rentgenowskim profilu
dyfrakcyjnym znajduje takze odzwierciedlenie w optycz-
nym widmie odbiciowym redukujac maksymalng zdolnos¢
odbiciowg, co degraduje zwierciadto.

Wykazano takze duza przydatno$¢ komplementarnego
stosowania metod HRXRD i RBS w celu doktadnego
wyznaczenia profilu sktadu chemicznego zwierciadet
Bragga, szczegolnie gdy pojawiaja si¢ w nich odstep-
stwa od zalozonej struktury. Metoda RBS jest w stanie
dostarczy¢ wstepnych danych potrzebnych do rozpoczgcia
procesu symulacji krzywej odbi¢, moze takze stuzy¢ do
weryfikacji wynikow otrzymanych za pomoca metody
HRXRD. Jednoczesne stosowanie tych dwoch metod
znacznie przyspiesza otrzymanie ostatecznego rezultatu.
Stabg strong metody RBS jest to, Ze nie moze by¢ sto-
sowana w stosunku do supersieci, w ktorych grubosci
warstw sg rzgdu pojedynczych nanometréw ze wzgledu na
niewystarczajacg rozdzielczos¢ tej metody. Poza tym nie
zawsze jest dostepne zrodto jondw o odpowiedniej energii.

Do przedstawionych wynikow nalezy dodac kilka stow
komentarza. Pomiary rentgenowskich profili dyfrakcyj-
nych na podstawie ktorych otrzymano powyzsze rezultaty,
najczesciej przeprowadzono uzywajac standardowego
wyposazenia jakim jest wysokorozdzielczy dyfraktometr
rentgenowski, gdzie Zrodtem promieniowania jest lampa
rentgenowska. W wigkszo$ci przypadkow byto to wypo-
sazenie wystarczajace. Wystepuja jednak sytuacje, gdy
zastosowanie silnych zroédet promieniowania rentgenow-
skiego, jak na przyktad promieniowanie synchrotronowe,
lub lampa z rotujaca anoda, jest wskazane lub wrecz
niezbedne. Ma to miejsce na przyktad podczas badania:
profilu interfejsow pomiedzy kolejnymi warstwami he-
terostruktury, profilu sktadu chemicznego kwantowego
lasera kaskadowego lub predkosci osadzania na poczat-
kowym etapie wzrostu epitaksjalnego (kilka pierwszych
nanometréow). W przypadku techniki LP MOVPE jest ona
istotnie r6zna od $redniej predkosci mierzonej dla warstw
o wiekszej grubosci [28]. Zeby to stwierdzi¢ i wyznaczy¢
wartosci tej predkosci w funkeji czasu odktadania nalezy
bada¢ bardzo cienkie warstwy lub supersieci ktorych
okres jest bardzo maty (rzedu pojedynczych nanometrow).

Wiadomo ze odleglo$¢ katowa pomigdzy refleksami
satelitarnymi jest odwrotnie proporcjonalna do wielko-
$ci okresu supersieci. Jesli okres supersieci jest rzedu
nanometréw, to wowczas odlegtos¢ katowa pomiedzy
kolejnymi refleksami satelitarnymi jest rzedu stopni.
W przypadku, gdy trzeba zarejestrowac wiele refleksow
satelitarnych, powoduje to konieczno$¢ pomiaru rent-
genowskiego profilu dyfrakcyjnego w bardzo szerokim
zakresie katowym. Jesli na dodatek szerokos¢ potowkowa
refleksow satelitarnych jest mata, to musi by¢ stosowa-
ny maly krok pomiarowy. To zdecydowanie wydiuza
pojedynczy pomiar, czasami kilkakrotnie w stosunku do
typowej supersieci wykorzystywanej w zwierciadtach
Bragga. Co wigcej, w wigkszosci przypadkow refleksy
satelitarne wysokich rzedow maja tak male nat¢zenie,
ze niemozliwe jest zobaczenie ich stosujac tylko kon-
wencjonalne zrodta promieniowania rentgenowskiego.
W takich wlasnie przypadkach konieczne jest korzystanie
z silnego Zroédta promieniowania rentgenowskiego. Skra-
ca to znacznie czas pomiaru i co wazniejsze, umozliwia
rejestracje refleksow satelitarnych wysokich rzedow
z doktadnosciag umozliwiajaca poznanie szczegotow pro-
filu sktadu chemicznego badanej heterostruktury.

W pracy promieniowanie synchrotronowe zostato
wykorzystane przy badaniu profilu sktadu chemicz-
nego w probce MBES — w tym przypadku chodzito
o szczegolnie doktadne wyznaczenie tego profilu ze
wzgledu na istnienie warstw o posrednim sktadzie
chemicznym. Nalezalo si¢ upewni¢, w jakim stopniu
profil sktadu chemicznego odpowiada zatozeniom. Jest
to sytuacja, gdy promieniowanie synchrotronowe ma
istotne znaczenie, poniewaz o szczeg6lach profilu sktadu
chemicznego mozna wyciaga¢ wnioski tylko wtedy, gdy
jest mozliwa rejestracja wielu reflekséw satelitarnych [22].

Poszukujac rzeczywistego profilu sktadu chemicznego
supersieci w celu niezaleznego potwierdzenia rezultatow
otrzymanych metodami rentgenowskimi a takze, zeby
przyspieszy¢ proces symulacji rentgenowskiego profilu
dyfrakcyjnego, mozna korzysta¢ z dodatkowych technik
pomiarowych, jak na przyklad ze wspomnianej juz metody
RBS, pomiaru fotoluminescencji (PL), mikroskopii elek-
tronowej i innych [19 - 20, 29 - 31]. Szczegolnie przydatne
jest to podczas poszukiwania optymalnych warunkow,
w ktorych powinien przebiegac proces epitaksji, poniewaz
na tym etapie zdarzaja si¢ najczgsciej duze odstepstwa od
zaplanowanego profilu sktadu chemicznego supersieci.
W takim przypadku znalezienie rzeczywistego profilu jest
trudne i czasochtonne.
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Streszczenie: : Praca dotyczy analizy rozpuszczalnosci krysztatow Y,ALO , (YAG) w stopionej mieszaninie PbO-B,O,. Analizg
przeprowadzono wykorzystujac przedstawiony przez van Erk'a model, w ktorym zatozono, Ze rozpuszczona faza granatu tworzy
z rozpuszczalnikiem PbO-B,0, ciecz jonowa. Okreslono zaleznosci migdzy iloczynem rozpuszczalnosci YAG bez do-
mieszek oraz domieszkowanego jonami ziem rzadkich i galu a temperaturg nasycenia roztworu wysokotemperaturowego,
z ktorego zachodzita epitaksja warstw YAG. Z wyznaczonych do$§wiadczalnie zaleznosci okreslono warto$¢ entalpii rozpuszezania
krysztatow YAG.

Stowa kluczowe: LPE, YAG, roztwor wysokotemperaturowy, entalpia rozpuszczania

Solubility of yttrium - aluminum garnet in PbO/B,0O, flux

Abstract: This work is devoted to the analysis of the solubility of Y,AL,O , crystals in a molten mixture of PbO-B,0O,. The
analysis was performed using the model proposed by Van Erk, which assumed that the dissolved garnet phase formed an
ionic fluid with PbO-B,0,. The relation between the solubility product of YAG substituted by rare earth or gallium ions and

non-substituted YAG and the saturation temperature of a high-temperature solution suitable for the epitaxial growth of YAG

layers was determined. The value of the solution enthalpy of the YAG phase was estimated from this empirical relation.

Key words: LPE, YAG, high-temperature solution, enthalpy of solution

1. Wprowadzenie

W laserach na ciele statym jako o$rodki aktywne,
stosowane sa materialy dielektryczne, w tym szczegdlnie
krysztaty granatow aktywowane jonami ziem rzadkich.
Zastosowanie w uktadach pompowania laserow na ciele
stalym potprzewodnikowych diod laserowych przyczynito
si¢ do istotnego postepu w technologii cienkowarstwo-
wych laseréw falowodowych. Laser planarny tworzy
cienka warstwa aktywna osadzona zazwyczaj w procesie
epitaksji, na nieaktywnym podtozu [1 - 2].

Historia domieszkowanych jonami ziem rzadkich
dielektrycznych planarnych struktur laserowych sigga
wczesnych lat siedemdziesigtych XX wieku i zwigzana
jest od samego poczatku z technika epitaksji z fazy ciekte;j.
W roku 1972 Van der Ziel [1 - 2] uzyskal w warstwach
granatu itrowo-glinowego (YAG) domieszkowanego
jonami Ho*" generacj¢ na dlugosci fali 2,1 um. Warstwy
Ho**:YAG otrzymano w procesie epitaksji z fazy cieklej
(Liquid Phase Epitaxy - LPE).

Proces epitaksji granatu z fazy cieklej polega na
wzroscie, z roztworu wysokotemperaturowego, warstwy
monokrystalicznej na podtozu wykonanym z odpowied-
niego monokrysztatu granatu. Najczesciej proces epitak-
sji prowadzony jest z roztworu rozcienczonego (dilute
solution), dla ktérego st¢zenie substancji rozpuszczanej
w relacji do temperatury nasycenia roztworu przedstawia
réwnanie Arrheniusa. Epitaksja warstw granatow zachodzi
w tym przypadku w nizszych temperaturach i mozliwa jest
doktadniejsza kontrola grubosci warstwy dzigki nizszej
szybko$ci wzrostu oraz zmniejsza si¢ prawdopodobien-

stwo krystalizacji spontaniczne;j.

Metoda LPE zapewnia otrzymanie wysokiej jakos$ci
warstw pseudomorficznych pod warunkiem dostatecznego
dopasowania stalych sieci i wspdtczynnikow rozsze-
rzalno$ci cieplnej warstwy 1 podtoza. Najpopularniejsza
wersja procesu LPE wykorzystywang do wzrostu warstw
granatow jest metoda zanurzeniowa w warunkach izo-
termicznych, zastosowana po raz pierwszy w roku 1971
przez Levensteina i innych do wzrostu warstw granatow
magnetycznych (YEu),(FeGa),0,, na podtozach z granatu
gadolinowo-galowego (Gd,Ga,0 ,) [3]. Metoda ta umozli-
wila w latach siedemdziesiatych ubieglego wieku masowa
produkcje epitaksjalnych struktur granatow magnetycz-
nych itrowo-zelazowych, ktore jako jedyne cienkowar-
stwowe, monokrystaliczne materiaty tlenkowe znalazty
zastosowanie w seryjnie produkowanych przyrzadach,
jakimi byly magnetyczne scalone uklady pamigciowe
z domenami cylindrycznymi [4].

Roztwér wysokotemperaturowy, z ktorego zachodzi
wzrost epitaksjalny warstw granatow np. granatu itrowo-
-glinowego jest stopiong mieszaning tlenkow Y,0, i AL O,
tworzacych faze granatu oraz tlenkow rozpuszczalnika
PbO i B,O,.

Granat itrowo - glinowy, w ktéorym cze$¢ jonow
Y3* jest podstawiana jonami optycznie aktywnymi np.
Nd*, rozpuszczony w topniku PbO + B,O,, tworzy
z rozpuszczalnikiem uktad pieciosktadnikowy. Kolejne do-
mieszkowanie warstw YAG, konieczne do wzrostu warstw
falowodowych opisanych wzorem Y, Nd LuAl,_GaO,,
prowadzi do zlozonego uktadu siedmiosktadnikowego,
w ktérym w zalezno$ci od skladu i temperatury moze
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Rozpuszczalno$¢ granatu itrowo - glinowego w topniku PbO/B,0,

krystalizowa¢ szereg roznych zwiazkéw badz tez po-
szczegolne tlenki.

W rozwazaniach dotyczacych termodynamiki procesu
rozpuszczania i wzrostu warstw granatu itrowo-glinowego
autor skorzystal z modelu zaproponowanego przez van
Erk’a do opisu proceséw epitaksji z fazy cieklej warstw
granatow zelazowych Y,Fe O, (YIG). Przystosowanie
modelu van Erk’a do opisu reakcji zachodzacych na gra-
nicy roztwor — krysztat umozliwilo wyznaczenie entalpii
rozpuszczania krysztalow granatu itrowo — glinowego
zawierajacych aktywne optycznie jony lantanowcow,
a w konsekwencji prognozowanie temperatury nasycenia
roztworu i kierunku zmian temperatury w zaleznosci od
sktadu roztworu wysokotemperaturowego.

Odniesienia i poréwnania do procesoOw wzrostu
epitaksjalnego warstw YIG z fazy cieklej zawarte
w tym artykule stuza jako ilustracja sposobu postgpowania
przy wyznaczaniu empirycznych zaleznosci mi¢dzy roz-
puszczalnoscia krysztatow YAG, a temperatura roztworu
i wynikaja z ograniczonego zakresu przeprowadzonych
dotychczas badan zwigzanych z termodynamika i kinetyka
epitaksjalnego wzrostu warstw granatow dielektrycznych.

2. Model rozpuszczalnosci fazy granatu
na przykladzie Y ,Fe O,

Sprowadzenie uktadu czterosktadnikowego (Y,O, -
Fe,0, - PbO - B,0,) z jakiego krystalizuje granat itrowo
- zelazowy do pseudopodwodjnego uktadu: faza granatu
oraz faza ciekfa na jaka sktadaja si¢ pozostate sktadniki
stopionej mieszaniny wyjsciowych tlenkdéw, zapropo-
nowali Holtzberg i Giess [5]. Przyjeli oni ponadto, Ze
roztwor wysokotemperaturowy jest roztworem idealnym,
a rozpuszczalno$¢ granatu itrowo - zelazowego okresla
zaleznosc:

MM ~ exp(-AH/RT) , 2.1)
gdzie: M jest masa rozpuszczonej fazy granatu,
a M catkowitg masg roztworu, AH jest cieptem rozpusz-
czania, R statg gazowa oraz T jest temperaturg.

Ghez 1 Giess przedstawili model opisujacy kinetyke
wzrostu warstw mieszanych granatow zelazowych z fazy
cieklej przy ci$nieniu atmosferycznym [6]. W ich ujeciu
wyj$ciowy roztwor, podobnie jak w pracy [S] rozpatry-
wany jest jako uktad utworzony przez rozpuszczalnik
(PbO + B,O, + nadmiar Fe,0,) i substancj¢ rozpuszczong
tworzaca faze granatu (Y,0, + Fe,O,). Nadmiar tlenku
zelazowego (Fe,0,) ponad ilo§¢ wymagang do utworzenia
granatu o sktadzie stechiometrycznym, jest konieczny do
krystalizacji granatu zelazowego jako fazy dominujace;j.
Warunek ten potwierdzaja liczne eksperymenty, miedzy
innymi Blanka i Nielsena [7] czy Staina i Josephsa [8]
dotyczace epitaksji warstw o sktadzie (YEu),(FeGa).O,,,
ErEu,(FeGa),O,,, Tm Y Gd Fe, Ga O, i Y ,Fe O .

12°

Izotermiczny proces wzrostu epitaksjalnego warstw
granatu zachodzi w warunkach przesycenia roztworu,
czyli w temperaturach nizszych niz temperatura nasycenia
T, - temperatura likwidusu.

Temperaturg nasycenia T zdefiniowa¢ mozna jako
temperaturg, w ktorej nie obserwuje si¢ ani wzrostu ani
rozpuszczania zanurzonego w roztworze krysztatu grana-
tu o sktadzie odpowiadajacym sktadowi krystalizujacej
warstwy granatu.

W modelu Gheza i Giessa przyjeto, ze w warunkach
réwnowagi na granicy krysztat — ciecz zachodzi nastgpu-
jaca reakcja [6, 9]:

granat (ciecz) & granat (kryszal)  (Model I) (2.2)
co jednoznacznie wskazuje na przyjecie zalozenia, ze
w roztworze obecne sg molekuty granatu. Ze wzgledu na
nadmiar Fe,O, o ilo$ci fazy granatu w roztworze decyduje
stezenie Y,0,.

Z otrzymanej doswiadczalnie, dla roznych sktadow
wyjsciowych, prostoliniowej zaleznosci logarytmu kon-
centracji granatu od odwrotnos$ci T, wynika, czego mozna
byto oczekiwac, ze koncentracj¢ granatu w roztworze
wysokotemperaturowym w funkcji temperatury nasycenia
opisuje wyrazenie Arrheniusa w postaci:

C, = C, exp(-AH/RT)), (2.3)
gdzie: C jest stezeniem granatu w temperaturze nasycenia
[mol cm™], a AH [Jmol'] molowg entalpia rozpuszczania
krysztatu Y Fe O ,.

Wartosci AH wyznaczone przez autorow prac [6, 10]
zblizone sg do ~ 105 kJ/mol. Stoja one w istotnej sprzecz-
nosci z wartosciag AH = 394 + 48 kJ/mol otrzymana przez
Daviesa 1 wspotpracownikow z wykorzystaniem metody
réznicowej analizy termicznej (DTA) [11]. Roznice te
moze wyjasni¢ przypuszczenie, ze molekula granatu re-
prezentowana symbolicznie wzorem M,O,, rozpada sig
w roztworze na cztery czgstki M,O,. Innymi stowy, tlen-
ki itru 1 zelaza rozpuszczaja si¢ oddzielnie i dyfundujac
niezaleznie do granicy faz krysztal — ciecz reaguja tam
tworzgc krysztal Y, Fe O ,. Dla granatu itrowo zelazowego
reakcje na granicy ciecz — krysztat mozna w tej sytuacji
przedstawi¢ jako:

3Y,0, (ciecz) + 5 Fe, O, (ciecz) & 2 Y, Fe,O,, (krysztal) (Model I)(2.4)

W temperaturze nasycenia szybko$ci rozpuszczania
1 krystalizacji sa oczywiscie sobie rowne. W roztworze
rozcienczonym, a zachowanie takiego w warunkach
réwnowagi nalezy przeanalizowac, st¢zenie substancji
rozpuszczonych okreslane jest ich utamkami molowymi
[12]. Poprawny opis stanu rownowagi wymaga dodatkowo
zdefiniowania natury roztworu wysokotemperaturowego
- jako cieczy molekularnej, badz jonowe;.
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2.1. Roztwor molekularny

Analiza rozpuszczalnosci granatu opiera si¢ na zato-
zeniu, tak jak to przedstawia van Erk [9], Ze rownowage
krysztat — roztwor opisuje reakcja (2.4), a wysokotempera-
turowy roztwor jest roztworem doskonatym, sktadajacym
si¢ z molekut poszczegdlnych tlenkow PbO, B,O,, Y,0,
i Fe,0,, ktorych stgzenia w roztworze wyrazajg utamki
molowe w postaci:

N[tlenek]
C.=
" MPbOl+ MBO]+ M¥0]+ M Fe,Q)]

gdzie N jest liczba moli danego tlenku.
Roznica potencjatow chemicznych Au reakcji (2.4) dla
temperatury T wynosi:

2.5)

Au=2u [YFe O, ]-3u"[Y,0,] - 51" [Fe,0,] -
RTIn{C_[Y,O.]’ C [Fe,O]’},

m

(2.6)

gdzie u° oznacza, niezalezny od koncentracji, potencjat

chemiczny danego tlenku w roztworze, za$ u [Y,Fe O]

jest potencjalem chemicznym granatu w fazie statej[12].
W temperaturze nasycenia T, Au = 0 czyli:

In{C[Y,O,] C[Fe,0.]°} = {2u [Y ,Fe O ] -
3’ [Y,0,] - 51 [Fe,0,]}/RT, , (2.7)

Lewa strong zaleznosci (2.7) dla reakcji (2.4) mozna
przedstawi¢ w funkcji zmian entalpii AH | i entropii - AS,:

In{C[Y,O,P C[Fe,0,]°} =- AH /RT_ + AS /R, (2.8)
a AH, w tym przypadku wynosi:

AH, =3h[Y,0,] + 5h°[Fe O] — 2h[Y FeO, ], (2.9)
gdzie h jest molowg entalpig rozpuszczania YIG i h°
oznacza entalpig Y O, i Fe,O, w wysokotemperaturowym
roztworze rozcienczonym. Jak wynika z rozwazan van
Erk’a zmiana entalpii AH, reakcji (2.4) jest dwukrotnie
wigksza niz wartos¢ molowej entalpii rozpuszczania gra-
natu itrowo-zelazowego [12].

2.2. Roztwor jonowy

Zgodnie z modelem Temkina roztwor wysokotempera-
turowy rozwazany jest w tym przypadku jako ciecz jono-
wa, ktora sktada si¢ z jonéw Pb?*, B3, Y3, Fe*" i O* [13].
W ujeciu Temkina stopiona mieszanina soli traktowana
jest jako mieszanina dwoch niezaleznych roztwordéw anio-
nowego i kationowego. Dla idealnego roztworu jonowego
aktywnos¢ danego sktadnika mozna wyrazi¢ jako iloczyn
stezen kationow i anionow, co w efekcie dla okreslonego

tlenku, np. dla Y,O,, prowadzi do zaleznoSci:

a[y,0,] = (C[Y*]([0°]y,  (2.10)
gdzie C[Y?*] jest stezeniem jonow itru (vetrium ion frac-
tion).

W sytuacji kiedy mamy do czynienia tylko z tlenkami,
stezenie jonow O (oxygen ion fraction) wynosi 1, wobec
czego koncentracje np. tlenku itru w roztworze jonowym
wyraza nastepujacy wzor:

(2.11)
: —(cly>F = N0 1
clro.)=(crJ - [N[Pb()]+ 2N[B,0,]+2N[1,0,]+ 2;\-‘[&,0_‘]]
Roéwniez i w tym modelu reakcje na granicy rozdziatu
faz mozna przedstawi¢ wzorem (2.4). Jedyna rdéznica po-
lega na wykorzystaniu st¢zenia jonéw jako miary koncen-
tracji w wyrazeniu (2.6) opisujacym roznice potencjatow
chemicznych Au. W warunkach rownowagi, to jest dla T =
T 1 A= 0 wzorowi (2.8) odpowiada wzor w postaci [12]:
In{C[Y*]® C[Fe*']’} = -AH/RT, + AS /R , (2.12)
natomiast AH, = AH /2 z czego wynika, Ze zmiana entalpii
towarzyszaca reakcji opisanej wzorem (2.4) jest rOwna
molowe;j entalpii rozpuszczania Y, Fe O, [12].

2.3. Rozpuszczalnos¢ Y, Fe O,, - dane literaturowe

We wzorach (2.8) i (2.12) wyrazenie logarytmowane
odpowiada iloczynowi rozpuszczalnosci L, zdefiniowa-
nemu odpowiednio dla dwoch przyjetych przez Van Erka
opisow jako:

L=C[Y, O, C[Fe,0.] (roztwor molekularny) (2.13a)

L=C[Y*] C[Fe*]° (roztwor jonowy) (2.13b)
Niezaleznie od przyjetego modelu miedzy /nl i odwrot-
noscig temperatury T powinna zachodzi¢ zalezno$é
liniowa w postaci:

InL=-AH/RT,+InL, (2.14)
i takg tez zaleznosc¢ otrzymat autor pracy [12] korzystajac
z wynikoéw doswiadczalnych przedstawionych w artyku-
fach [6, 10, 14].

W Tab. 1 przedstawiono wartosci molowej entalpii
rozpuszczania AH krysztatu YIG i wartosci /nL, (2.14)
otrzymane dla modeli I oraz II przez autoréw prac [6,
10, 14]. Wartosci AH otrzymane z wykreséw logarytmu
iloczynu rozpuszczalnosci w funkcji T mieszczg si¢ dla
obu przyjetych modeli w przedziale od 335 do 355 kJ/mol.

Punkty doswiadczalne dla réznych sktadow tworza
rodzing réwnoleglych linii rézniagcych si¢ warto§ciami
InL. Stata L, w réwnaniu (2.14) zalezy od cztonu zawie-
rajacego zmiang entropii — prawa strona rownan (2.8)
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Rozpuszczalno$¢ granatu itrowo - glinowego w topniku PbO/B,0,

Artykut PbO/B,0, =R, Nadmiar Roztwor molekularny Roztwoér jonowy
(patrz 3.1) Fe,0,/PbO AH, InL, AH, InL,
[kJmol!] [kJmol!]
[2] 15,625 0,107 355 9,0 347 12,5
[61] 14,08 0,078 355 7,8 347 11,4
[10] 5 0,257 343 11,0 335 13,4

Tab. 1. Wartosci entalpii rozpuszczania AH [kJ/mol] krysztatu Y Fe,O,, w zalezno$ci od sktadu roztworu.
Tab. 1. The value of the dissolution enthalpy AH [kJ / mol] of the Y,Fe O, crystal depending on the composition of the solution.

i (2.12). Dla roztworu rzeczywistego, a takim w istocie
jest roztwor wysokotemperaturowy, w rownaniach (2.13)
w miejsce utamkow molowych lub st¢zenia jonow nalezy
wprowadzi¢ wspolczynniki aktywnosci tlenkow, co tez
bedzie miato wplyw na warto$¢ statej L . Wspotczynnik
aktywnosci jest z definicji miarg rozbieznosci st¢zenia
efektywnego (aktywnosci) od st¢zenia rzeczywistego [15].

W przypadku roztworu molekularnego warto$¢ AH,
powinna byé¢, jak wynika to z pracy van Erk’a [12],
dwukrotnie wigksza niz wartos¢ molowej entalpii roz-
puszczania. Oznacza to, ze dla wartosci AH (= AH)
z Tab. 1 molowa entalpia rozpuszczania granatu itrowo-
-zelazowego odpowiadajgca potowie wartosci AH, wynosi
~176,5 kJ mol.

Dla roztworu jonowego molowa entalpia rozpusz-
czania Y ,Fe O, AH = AH, = 347 kJ/mol i jest rozsadnie
zblizona do wartosci 394 + 48 kJ/mol, jaka wyznaczono
przy zastosowaniu metody DTA [11].

Nalezy sadzi¢, ze model roztworu jonowego zapewnia
poprawniejszy opis rozpuszczalno$ci granatu w rozpusz-
czalniku PbO - B,0;, i umozliwia dokladniejsze okreslenie
zmian temperatury nasycenia T, zwigzanych ze zmianami
wyjsciowych sktadow przy epitaksji warstw Y,Fe O, ,.

3. Okreslenie rozpuszczalnosci
domieszkowanych granatow
itrowo - glinowych w zaleznoSci
od skladu roztworu

W dostepnej literaturze przedmiotu brak jest pozycji
dotyczacych kinetyki wzrostu warstw YAG, zwlaszcza za$
termodynamiki procesu epitaksji takich warstw [16 - 17].

W dalszych rozwazaniach podjeta zostata proba okre-
$lenia entalpii rozpuszczania AH dla granatu itrowo-gli-
nowego (YAG) korzystajac z podej$cia zaproponowanego
przez van Erk’a w oparciu o model roztworu jonowego,
przedstawiony w punkcie 2.2 [12]. Wyznaczone doswiad-
czalnie temperatury nasycenia przy epitaksji warstw YAG
postuza do okreslenia zalezno$ci migdzy rozpuszczalno-
$cig granatu itrowo - glinowego, a temperaturg roztworu
wysokotemperaturowego.

3.1. Wspolezynniki molowe R,

Dla okreslenia wzajemnych proporcji poszczego6l-
nych tlenkow w sktadzie wyjSciowym oraz zalezno$ci
temperaturowo - fazowych w ztozonym uktadzie topnik
faza granatu Blank i1 Nielsen wprowadzili wspotczynniki
molowe R, [7].

I tak, dla warstw YAG domieszkowanych jonami
ziem rzadkich oraz jonami Ga wspotczynniki molowe
definiuje si¢ jako:

3.1
_ [4r0] G:D

- 2[REO)

_[ar0)]

%~ l6a,0]

i (> RE.O, + 41,0, + Ga,0,]
* [ERE0, + 41,0, + Ga,0, + PbO + B,O,|

B A1

= é&@]

gdzie RE = Nd, YD, Pr, Lu, Er itd. oraz Y.

Wprowadzone przez Blanka i Nielsena wspotczynniki
dotyczyly epitaksji warstw granatdw magnetycznych
(YRE),(FeGa),O ,, w ktorych RE = Sm lub Eu.

Warunkiem tworzenia si¢ fazy granatu Y,Fe O,
w uktadzie Fe O, - Y,0, — PbO - B,O, jest zalezno$¢
12 <R <66 [7, 18]. Dla Y,ALO, obszar fazy granatu
w ukladzie granat - PbO - B,O, rozszerza sig. Wzrost
warstw YAG jest mozliwy poczynajac od R, = 1,66, to jest
wartos$ci odpowiadajgcej stechiometrycznemu stosunkowi
jonéw AP/Y* w Y ALO,, [17, 19 - 20]. Wspdtczynnik
R, okresla stezenie tlenkow tworzacych faze granatu
w roztworze wysokotemperaturowym o sktadzie: PbO +
+B,0, + Y RE,O, + ALO, + Ga,0,.

3.2. Temperatura nasycenia

Szybkoé¢ zmian masy ptytki podtozowej wprowa-
dzonej do roztworu w zalezno$ci od jego temperatury
i sktadu przy wzroscie warstw epitaksjalnych Pr:YAG
i Ho:YAG przedstawiono na Rys. 1 - 2. Przy zachowa-
niu statych wartosci wspotczynnikow R, i R, zmieniano
stezenie tlenkéw Pr,O, i Ho,O, w skladzie wyjsciowym.
Ze wzrostem stgzenia Ho,O, czy Pr,0O, maleje warto$c¢
wspotczynnikow R, i R..
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Rys. 1. Szybkos¢ zmian masy podtoza YAG w zaleznosci od
temperatury roztworu wysokotemperaturowego T i warto$ci
wspotczynnika molowego R, przy epitaksji warstw Pr:YAG.
Fig. 1. The rate of weight change of the YAG substrate depen-
ding on the temperature of the high-temperature solution T and
the molar coefficient of the solutions suitable for the growth of
Pr:YAG epitaxial layers R..
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Rys. 2. Szybkos$¢ zmian masy podtoza YAG w zaleznosci od
temperatury roztworu wysokotemperaturowego T i wartosci
wspotczynnika molowego R, przy epitaksji warstw Ho:YAG.
Fig. 2. The rate of weight change of the YAG substrate depen-
ding on the temperature of the high-temperature solution T and
the molar coefficient of the solutions suitable for the growth of
Ho:YAG epitaxial layers R,.

Temperatury, dla ktorych Am/At = 0 przyjeto za tem-
peratur¢ nasycenia T, roztworu o danym skfadzie.

3.3.Wspolezynnik segregacji jonow
domieszkowanych

Przy wzroscie warstw domieszkowanych granatow
zachodzi zjawisko segregacji domieszki, ktore powoduje
r6zna koncentracje domieszki w rosngcej warstwie i roz-
tworze. Miarg tej roznicy jest efektywny wspotczynnik
segregacji okreslony jako:

k=CyC,, (3.2)
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gdzie C, i C, sg odpowiednio utamkami molowymi (kon-
centracjami) domieszki w warstwie i roztworze.

Dla roztworu rzeczywistego w stanie rownowagi,
czyli dla przesycenia = 0, tj. w sytuacji opisanej wzorem
(2.4.), rownowagowy wspotczynnik segregacji & opisuje
zalezno$¢:

k,=aJa_, (3.3)
w ktorej a i @, oznaczajg rownowagowg aktywnosc¢
domieszki w krysztale i roztworze. Dla roztwor6w roz-
cienczonych w wyrazeniu okreslajgcym wartos¢ & [21]
przechodzimy od aktywnos$ci domieszki do jej koncentra-
cji. Dla nieskonczenie matych szybkosci wzrostu krysztatu
zakladamy, ze k — k.

W warunkach przesycenia roztworu dla opisania segre-
gacji domieszek wprowadzono efektywny wspotczynnik
segregacji. Burton, Prim i Schlichter [22] rozwigzujac
jednowymiarowe rownanie opisujace dyfuzje domieszki
w poblizu rosnacej w okreslonym kierunku plaszczyzny
krysztalu zdefiniowali efektywny wspolczynnik segregacji
k,, w postaci:

(3.4)
k

k(‘_6r=_—‘i—_‘ ,

- -‘(’
kr’l + ] = krr e .{)

gdzie: f jest szybkoscig wzrostu okreslonej ptaszczyzny,
0 gruboscia warstwy dyfuzyjnej oraz D wspotczynnikiem
dyfuzji domieszki. Z réwnania (3.4) wynika, ze:

= w warunkach réwnowagi, czyli dla szybkosci wzrostu
krysztatu = 0 wspotczynnik segregacji ke/f: k,,

= dla dazacej do nieskonczonos$ci szybkosci wzrostu
f wspotczynnik segregacji keff zmierza eksponencjalnie
do jednosci.

Oczywista 1 intuicyjnie zrozumiala, najistotniejsza
konsekwencja modelu Burtona i innych [22] jest zalez-
no$¢ wspodltczynnika segregacji okreslonej domieszki od
szybkosci wzrostu domieszkowanego przez nig krysztatu.

W przypadku domieszkowania warstwy YAG jona-
mi Nd** i Ga**, w istocie polegajacym na podstawianiu
czesci jonow Y3 w pozycjach dodekaedrycznych jonami
Nd*, za$ jonéw AP** w pozycjach okta- i tetraedrycznych
jonami Ga**, sktad warstwy mozna przedstawi¢ wzorem
Y, Nd Al; GaO,,. Efektywne wspolczynniki segregacji
jonéw neodymu ki galu k., mozna zdefiniowa¢ naste-
pujaco:

X
3 A1+ R)
b= [NdiQ] = 3& (3.5)
[N, 0] +[¥0)]
i
¥
Be= [Gafa] =2";R3’. (3.6)
[Ga,0]+[440]
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R, SKLAD
WARSTW
T, AT
ki
(6]

Rys. 3. Skiad warstw a wspotczynniki R, i parametry procesu epi-
taksji, gdzie: T jest temperaturg nasycenia, AT przechtodzeniem,
a w szybkos¢ obrotow uchwytu z plytka podtozowa.

Fig. 3. The relation between the molar coefficients, epitaxy
process parameters and composition of layers, where T is the
saturation temperature, AT is supercooling and @ means the
frequency of rotation.

Analogicznie definiuje si¢ wspotczynniki segregacji
innych jonow, ktore zajmuja okreslone miejsca w komorce
granatu.

Na przetomie lat siedemdziesiatych i osiemdziesiatych
ubieglego wieku, czyli w okresie duzego zainteresowania epi-
taksjg warstw magnetycznych granatow Y, RE Fe, Ga O .,
wiele prac poswigcono wyznaczeniu wspotczynnikow
segregacji jonow ziem rzadkich RE i galu [9 - 10, 18].
Wyniki tych badan wskazywaly, ze wspotczynnik segre-
gacji jest funkcja koncentracji poszczegdlnych jonow
w skladzie wyjSciowym. Na wartos¢ k  majg wptyw
parametry procesu epitaksji tj. przesycenie, szybkos¢
obrotéw oraz, co zrozumiate szybko$¢ wzrostu warstw.
Sktad warstw zalezy od wyjsciowego sktadu roztworu
opisanego wspotczynnikami molowymi R, warunkow
procesu epitaksji oraz wspotczynnikow segregacji, tak
jak to ilustruje Rys. 3.

W Tab. 2 przedstawiono warto$ci wspolczynnikow
segregacji rownowagowych i efektywnych niektorych
jonéw lantanowcow, ktorymi domieszkowano warstwy

Nr Kation |k, Sktad warstwy k. - uwagi
1 Nd** 0,06 — 0,15 Y, Nd ALO,, k,, zalezy od fiR, [1]
(0,5 -8 at. %) Y, Nd ALO,, k= 0,15 (~1 at. %) [23]
Nd** k., = 0,16 (~1 at. %)
Y,,Yb, ,Nd Al Ga O, k,,=0,18 (~6at. %)
Nd** k., =0,11[19]
2 Lu* 2,0 Y, LuALO, k, =2 (const)
Y, NdLuALO, nie zmienia si¢ z f [16]
3 Yb* 1,4 Y, Yb ALO,, k,, = 1,4 (const)
nie zmienia si¢ z f [16]
Yb* Yz 4Yb0 49Ndo 11A14 84Ga0 16012 kYb = 1,45 [19]"
4 Pr* Y, PrALO, k, =0,11-0,13
k, zalezy od R,
(0,5-5at.%) "
5 Ga** 0,28 - 0,33 Y,Al; GaO,, k., zalezy od fiR, [16]
(1,7 -6 at. %)
Ga** Y,Al; GaO,, k., = (031 -0,44)
Ga** Y,,Yb, ,Nd Al Ga O, k., =0.23[19]"
6 Ga** Y, Eu, Fe, GaO k., =1,65—1,95[24]
YZ,GsmOAFeS—ZGaZO]Z
7 Lu* (YLuSmCa),(FeGe).,O, k  =0,745+2,55R,= 1,33 - 1,62
(R;=0,23 -0,345) [25]
Lu* (YLuSmCa),(FeGe).O , k  =132[26]
8 Nd** Gd,,Yb, ,Nd | ,Ga0,, k= 0.4 [20]"
Nd* Nd:GGG k., =0,36-0,43 [27]
9 Yb* Gd,.Yb, ,Nd  ,Ga O, k., = 0,79 [20]"
10 Nd* Gd, Nd  ,.Ga O, k., =03 [28]"

gdzie f'jest szybkos$cig wzrostu.

* - wspotezynnik segregacji obliczony zostat dla sktadu warstwy okreslonej z pomiardow roznicy statych sieci warstwy i podtoza [29],
** - wspotezynnik segregacji wyliczono ze sktadow warstw i sktadow wyjsciowych przedstawionych w pracach [19 - 20, 23, 27 - 28].

Tab. 2. Wspotczynniki segregacji rownowagowy i efektywny jonéw domieszkujacych warstwy YAG i GGG.
Tab. 2. Segregation coefficients of ions doping YAG and GGG layers.
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YAG i1 GGG, oraz jondw umozliwiajacych otrzymanie
warstw falowodowych YAG. Dla poréwnania zamieszczo-
no wspoltczynniki segregacji wyliczone ze sktadow warstw
granatow magnetycznych. Z zestawionych w Tab. 2
wartosci wspotczynnikow segregacji wynika, ze dla wigk-
szo$ci jondéw ich wspodtczynniki segregacji zmieniaja si¢
z szybkos$cig wzrostu warstw i zaleza od koncentracji tych
jonéw w skladzie wyjsciowym.

Niezaleznie od warunkow procesu epitaksji, jak to
wynika z imponujacego materiatu doswiadczalnego przed-
stawionego i zanalizowanego w pracy [16] wspolczynniki
segregacji jonow Lu** i Yb*" domieszkujacych warstwe
YAG zachowujg statg warto$¢. Natomiast wspotczynniki
segregacji okreslonego jonu zajmujacego te same pozycje
sieciowe w YAG, GGG oraz YIG roznig si¢. Roznice te
wynikajg gltéwnie z:

= innych warto$ci promieni jonowych kationoéw
w polozeniach dodekaedrycznych (Y* lub Gd**) oraz
oktaedrycznych i tetraedrycznych (Ga**, Fe** czy tez AI*),

= r6znej wartosci wspolezynnikow dyfuzji jonow do-
mieszkowych w warstwie granicznej krysztal — roztwor
przy wzroscie roznigcych si¢ skladem warstw granatow
magnetycznych i dielektrycznych,

* mozliwo$ci jednoczesnego wchodzenia tego sa-
mego kationu w odmienne pozycje dodekaedryczne
i oktaedryczne, co zostato zaobserwowane np. dla jonow
Lu** czy Yb*" wprowadzanych w sie¢ YAG, YIG i GGG
[30 - 33] oraz jonéw Ga** podstawiajacych jony Al** czy
Fe** w potozeniach tetraedrycznych i oktaedrycznych
w YAG 1 YIG [24, 34 - 35].

Znajomos¢ zestawionych w Tab. 2 wspolczynnikow
segregacji niektorych jonow bedzie nicodzowna w dal-
szych rozwazaniach dotyczacych okreslenia rozpuszczal-
nosci warstw YAG.

3.4.Entalpia rozpuszczania granatu
itrowo - glinowego

Iloczyn rozpuszczalno$ci Y,AlLO , obliczano ze wzoru
L= C[Y]*-C[Al]’ zgodnie z modelem roztworu jonowego,
w ktorym utamki jonowe itru i glinu wyrazone sa poprzez
zaleznosci:

. 2M¥0] G.70
Y T2MAL0]+2M¥0]+ M PbOI+2 N BO],
2N[4LO,] (3.70)
Ca

" 2N[4L,0,]+2N[5,0,]+ N[ PbO]+ 2N[B,03],

gdzie N jest liczba moli danego tlenku w roztworze.
Logarytm iloczynu rozpuszczalnosci YAG w funkcji
odwrotno$ci temperatury przedstawia Rys. 4. Zalezno$¢ te
otrzymano dla temperatur nasycenia kilku rézniacych si¢
wspotczynnikiem R, roztworéw wysokotemperaturowych,
z ktérych zachodzil wzrost epitaksjalny warstw YAG.

Pozostate wspotczynniki miaty stata warto§¢ wynoszaca
odpowiednio: R, = 5 oraz R, = 12. WyjSciowe sklady ce-
chuje nadmiar Al,O, w pordwnaniu ze stechiometrycznym
stosunkiem R, = AL O,/Y,0, = 1,66. Migdzy odwrotnoscia
temperatury a InL zachodzi zaleznos¢ liniowa:

InL=A+BT"'=-36600/T-1,9  (3.8)
gdzie B = -AH/R za§ A= InL .

-29.0 v T T T T
292l s ¥ * YALO, 7

L 44 *._ ——InC=-8740/T +InC |
294} o :
296 € 46 5 i &
-29.8 i e i

InL

-30.0

4.8 " " " " 3
075 076 077 078 079 080

-30.2 | 1000/T [K™] 1
=304 J
306 . vac 1
-30.8 [ —— InL = - 36600/T + InL, d
_31-0 1 1 I I
0.75 0.76 0.77 0.78 0.79 0.80
1000/T [K™]

Rys. 4. Wykres Arrheniusa iloczynu rozpuszczalnosci YAG
obliczonego zgodnie z modelem roztworu jonowego (rownanie
2.14) oraz wykres InC w funkcji odwrotnosci temperatury, gdzie
C jest koncentracja YAG w roztworze opisang rownaniem 2.3.
Fig. 4. Arrhenius plot of the YAG solubility product calcu-
lated according to the ionic solution model from the experi-
mental data (eq. (2.14)) and a plot InC as a function of T,
where C described by equation (2.3) is the concentration
of a garnet (YAG) phase in the solution.

Wartos¢ molowej entalpii rozpuszczania granatu
itrowo-glinowego AH,, . okreslonej z zalezno$ci (3.8)
wynosi ~ 303 kJ/mol i zblizona jest do wartosci AH,, .=
309 kJ/mol podanej przez autorke pracy [16].

Korzystajac z wykresu logarytmu koncentracji YAG
w funkcji odwrotno$ci temperatury (Rys. 4) obliczono
molowg entalpie rozpuszczania AH, zgodnie z modelem I
(réwnanie 2.3). Otrzymana warto$¢ AH, wynosi ~ 73 kJ/mol
i odpowiada wartosci 79,5 kJ/mol wyznaczonej przez Pe-
lenc [16]. Timofiejewa i Kwapil okreslili wartos¢ AH, dla
wzrostu z topnika (flux growth) objgtosciowych krysztatow
YAG, jako AH, = 63 kJ/mol [36].

Przedstawione wartosci AH, odnoszg si¢ do sytuacji,
w ktorej reakcje na granicy faz (podtoze — roztwor) opi-
suje rownanie:

Y,ALO,, (krysztal) Y ALO

5712

(ciecz) (3.9)
W roztworze natomiast rozpuszczone sg w catosci mole-
kuty Y ALO,..

Tak jak nalezato oczekiwa¢ warto$¢ AH, jest w przy-
blizeniu czterokrotnie mniejsza w porownaniu z wartoscia
AH, obliczong dla modelu roztworu jonowego.
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4. Rozpuszczalno$¢ domieszkowanych
krysztalow YAG

Rozwazano przypadek domieszkowania warstw YAG
jonami ziem rzadkich RE, ktére podstawiajg jony itru
w pozycjach dodekaedrycznych. Dla roztworu jonowego
zgodnie z modelem Tembkina reakcj¢ na granicy faz przy
wzroscie np. warstwy Y, Nd Al.O,, mozna przedstawi¢
jako:

4.1)
XN +@B-x) Y +5AP" +120*s5Y, NdALO,, .

Chemiczny potencjat okreslonego jonu np. Y** w roztwo-
rze opisuje ponizsze rdwnanie [14]:

u[Y] = [Y]+ RT Infa[Y]} , (4.2)
gdzie: p° [Y] jest stala niezalezng od koncentracji, za$ a[Y]
aktywnoscia jonu Y** w roztworze.

Sume chemicznych potencjatlow dla lewej strony roéwnania
(4.1) mozna przedstawi¢ w $lad za van Erkiem [12] w postaci:

(4.3)
> w[lewa strona] =3 p°[Y] + 5 p° [Al] + 12 w° [O] +
+ X (0 [Nd]-z°[Y]) +RT {In (a[RE]* a[Al]’ ) + X Inp +
+G3-=x)In(1-p)},

gdzie: a [RE]=a [Nd] + a[Y] oraz p = a [Nd]/ a[RE].

Model van Erk'a, tak jak i dalsze jego modyfikacje,
opracowany zostat dla warstw mieszanych granatéw ma-
gnetycznych itrowo — zelazowych domieszkowanych jona-
mi galu. Dla czytelno$ci opisu pominigto wartosciowosci
poszczegodlnych jonow. W modelu tym przyjeto rowniez
zalozenie, ze w fazie cieklej zachodzi idealne mieszanie
sktadnikéw, czyli ze entalpia mieszania jest rowna zeru.

Potencjat chemiczny prawej strony reakcji opisanej
rownaniem (4.1) mozna opisa¢ wykorzystujac poten-
cjaly chemiczne granatow p [Y,ALO ] i p [Nd,ALO,,],
ktorych idealny roztwoér staty, o sktadzie wynikajacym
z warto$ci parametru sktadu X tworzy mieszany granat
Y, Nd ALO,,. Podobnie, jak dla roztworu w fazie cieklej,
przyjmuje si¢, ze entalpia mieszania w fazie stalej jest
rowniez roéwna zeru. Dla matych warto$ci x oznaczajacych
niska koncentracje jonow Nd** nie uwzgledniano entalpii
zwigzanej z naprezeniami powstajacymi w wyniku niedo-
pasowania statych sieci warstwy i podtoza [12].

W temperaturze nasycenia T, to jest w warunkach
rownowagi, suma potencjaléw chemicznych jonow
w roztworze 1 suma potencjalow chemicznych mieszane-
go granatu, ktory tworzy si¢ w wyniku reakcji (4.1), jest
wzajemnie rowna, czyli:

Ap =Y p[prawa strona] - > p[lewa strona] = 0 (4.4)

(8/8x) (Ap) =0 4.5
Dla uktadu w warunkach rownowagi przy statej tem-
peraturze i ci$nieniu, swobodna entalpia G osigga mini-
mum. Jesli warunek (4.5) nie jest spetniony, mata zmiana
warto$ci parametru X powoduje, ze Ax < 0 1 tym samym
uktad zostaje odchylony od stanu réwnowagi.
Przyjmujac upraszczajace zalozenia zapropono-
wane w modelu van Erk'a [12] oraz pomijajac kolejne
przeksztatcenia, z warunkow (4.4) i (4.5) wynika, Ze:

AH, AS, J 5 1-x/3 4
— e = = " - .6
) + In{a[RE} a[Al] } 3|n[ ] ) . (4.6)

Gdy Xx/3 = p lub gdy utamek molowy domieszkujacego
jonu ziemi rzadkiej (RE) w roztworze i warstwie jest taki
sam, to wspolczynnik segregacji k., = X/3p jest rowny
jednosci i oba jony wchodzace w pozycje dodekaedryczne
zachowujg si¢ identycznie. Dla x/3 > p lub k., > 1 tem-
peratura nasycenia rosnie po dodaniu RE,O, do roztworu.
Przeciwny efekt moze by¢ oczekiwany dla x/3 < p [12].

Istotnym zatozeniem poczynionym przez van Erk'a,
ktorego nie mozna pomingc, jest rownos¢ wspotczynnikow
aktywnosci jonow Y i RE = Nd, Pr itd. w roztworze [12].
Zalozenie to umozliwia przeksztalcenie wyrazenia, ktore
okresla parametr p, do postaci:

o Nd] N

PEANd=a[Y]” (Nd+ 1]

i robwnanie (4.6) mozna zapisac¢ jako:

4.7)

= ‘;i +InL, =In{C[RE] c[4I]'}-3 1:{1 ::)-3] . (4.8)

4.1. Warstwy RE:YAG (RE = Nd, Pr i Ho)

Wyznaczenie z rownania (4.8) entalpii rozpuszczania
YAG domieszkowanego wybranymi jonami ziem rzadkich
wymaga okreslenia warto$ci wspotczynnika sktadu x = x;
dla granatu Y, RE Al.O,, tworzacego sig hipotetycznie w
temperaturze nasycenia.

Aby ustali¢ warto$¢ X, nalezatoby:

= w warstwach osadzonych dla réznych wielkosci
przechtodzenia AT = T, - T, i ze skladow o rosnacej
koncentracji RE O, okresli¢ koncentracj¢ X jonéw RE
w warstwie w zaleznosci od szybko$ci wzrostu warstwy
(w = const),

= ckstrapolujgac wykresy x w funkcji szybkosci wzro-
stu do punktu odpowiadajacego temperaturze nasycenia
(AT = 0) okresli¢ X, wigzatoby si¢ to jednak z pracami
wykraczajacymi znacznie ponad mozliwy do wykonania
zakres badan.

Pelenc w pracy doktorskiej [16] poswigconej rowniez
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epitaksji warstw YAG wyzna-

-29.2 —

czyta wspotczynniki segregacji
jonow Nd*, Lu*, Yb* oraz i
Ga*" i okre$lita wptyw sktadu -29.6
roztworu jak 1 warunkow wzro-
stu warstw tj. szybkosci wzro-
stu, a posrednio i przesycenia
na warto$¢ wspotczynnikow
segregacji tych jonow.
Zgodnie z danymi Pelenc
[16] zalezno$¢ rownowagowego
wspolczynnika segregacji k (Nd)
w funkcji koncentracji jondw
Nd** w warstwie Nd:YAG

-30.0| o4,

-29.6}

-30.4

: &

-30.2F

InL-3In[(1-x /3)/(1-p)]

-30.8

5

InL-3In[(1-x J3)/(1-p)]

Nd:YAG
Pr:YAG
Ho:YAG
YAG

eohbon

A
O Nd:¥AG (wzér 5.33). NA:YAG
45 HotYAG wadr 5.33).
O PEYAG (wzér 533).
=]

u

A
A 5o

ehn

PrYAG

[ L=

przedstawia Tab. 3. 20875

Znajomo$¢ k (Nd) umoz-

-31.2

0.76

077 078  0.79 1
1000/T 1K1 z 1 R 1 "

liwia wyliczenie warto$ci X
a nastepnie poshugujac sie
réwnaniem (4.8) okreslenie za-
lezno$ci migdzy InL, a odwrot-
noscig T dla warstw Nd:YAG.

Dla warstw Ho:YAG przy-
jeto, ze rownowagowy wspot-
czynnik segregacji holmu k (Ho)
jest rowny jednosci i nie zalezy
od sktadu i temperatury. Przyjecie takiego zalozenia jest
uzasadnione zblizonymi promieniami jonowymi i podob-
nymi wspotczynnikami segregacji jondw itru i holmu [37
- 38]. Wspolezynniki segregacji holmu i itru wyznaczono
dla epitaksjalnch warstw granatu magnetycznego o skta-
dzie (YSmLuTmYbHoErCa), (FeGe).O , [38].

Z poréwnania przedstawionych w Tab. 2 wspotczyn-
nikow segregacji Nd i Pr wynika, Ze stosunek wspotczyn-
nikow segregacji k, /k, dla poziomu domieszkowania
w przedziale ~ 1 at. % - 5 at. % warstw YAG wynosi
odpowiednio:

0.73

lat % -k k=14,
-Sat % -kyk, ~15.

Zatozono zatem, ze podobny stosunek (= 1,5) bedzie
zachodzi¢ dla wspotczynnikoéw & (Nd) i & (Pr) oraz, ze
k (Pr) wzrasta wraz z koncentracjg jonéw Pr** w war-
stwach Pr:YAG, podobnie jak k (Nd) z koncentracja jonow
Nd** w warstwach Nd:YAG, z zachowaniem przyjetych
WYZ€]j proporcji.

Obliczone zgodnie z tymi zatoZeniami wartosci X (Pr)
wraz z wartosciami p, oraz odpowiadajgce im zmierzone
temperatury nasycenia T, zamieszczono w Tab. 4. Dla
poréwnania w Tab. 4 przedstawiono rowniez wartosci

k, 0,06 | 0,05 | 0,063 | 0,08 0,014

3102 [at. %] | 05 | 1 | 22 | 35 8,5

Tab. 3. Wspotczynnik segregacji k, jonu neodymu w zalezno$ci
od koncentracji jonow Nd** w warstwach Nd:YAG (wg [16]).
Tab. 3. The distribution coefficient of the neodymium ion
versus the concentration of Nd** ions in Nd:YAG layers (accor-
ding to [16]).

0,09
4
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Rys. 5. a) Wykres funkcji InL —3In[(1-x )/(1-p)] w zaleznosci od T, dla warstw Ho:YAG,
Nd:YAG i Pr:YAG; b). Poréwnanie obliczonej ze wzoru (4.8) wartosci In L dla: O - PriYAG,
0 -Nd:YAG i A - Ho:YAG z punktami do$wiadczalnymi.

Fig. 5. a) LnL -3In[(1-x )/(1-p)] as a function of T_' for the Ho:YAG, Nd:YAG and Pr:YAG lay-
ers; b) Comparison between the values of In L for © - Pr:YAG, O - Nd:YAG and A - Ho:YAG
layers, calculated from the formula (4.8) and observed.

parametru X (Nd) i parametru p obliczone dla kilku kon-
centracji jonéw Nd** w warstwach Nd:YAG oraz przewi-
dywang temperatur¢ nasycenia.

Rys. S5a przedstawia wyliczone z réwnania (4.8)

x/3) 102 [at. %] X, P | T.[°C
Pr: YAG
0,2 0,002 0,018 1042
0,5 0,005 0,044 1048
1 0,0068 0,0885 1034
1,7 0,021 0,154 1032
2,4 0,032 0,226 1022
3,5 0,052 0,328 1018
5,5 0,087 0,487 1012
Nd: YAG
1 0,0102 0,0666 10265
0,046 0218 1015,6
0,108 0,362 1002,5

Tab. 4. Obliczone warto$ci parametrow X (Pr) oraz p w przypad-

ku wzrostu warstw Y, Pr ALO, orazY, Nd ALO,, wraz z tem-

peraturami nasycenia T, wyznaczonymi dla warstw Y, Pr ALO,,
i obliczonymi dla warstw Y, Nd AL.O

57120
Tab. 4. The calculated values of X and p parameters in the case
of the growth of Y, Pr ALLO , and Y, Nd AL.O, layers together
with the values observed for Y, Pr ALO , and calculated for

Y, Nd ALO , saturation temperatures.

* Koncentracj¢ jonéw Nd*, Pr**, Lu*, Ga’* w otrzymanych war-
stwach YAG okreslono z pomiarow dyfraktometrycznych stalych
sieci warstwy i podloza [29].
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Nr R, R, R, R, In L (wzor 4.8) T, [°C] InL= In(C[Y*C[ALT®) T, C]
Nd:YAG
1 5,0 12 0,0295 13,99 -29,4848 1053,8 -29,4948 1053,3
2 5,1 11,95 0,0282 13,66 -29,8851 1034,8 -29,8953 10343
3 5,0 12 0,0285 13,9 -29,7692 1040,3 -29,7793 1039,8
Pr:YAG
4 5,0 12,0 0,0285 21,0 -29,7039 10434 -29,7089 1043,1
5 4,84 12,0 0,0282 10,30 -29,8594 1036,0 -29,8682 1035,6
6 4,9 12,0 0.028 52,6 -29,7122 1042,3 -29,7142 1041,8
7 4,75 12,0 0.0279 21,5 -29,7739 1040,0 -29,7789 1039.,8

Tab. 5. Wartosci InL dla warstw Nd:YAG i Pr:YAG, w ktorych koncentracja jonéw Nd** i Pr** wynosi ~ lat. %. Pordéwnanie tem-
peratur nasycenia obliczonych dla warstw RE:YAG (RE= Nd lub Pr) i YAG.

Tab. 5. The values of InL for Nd:YAG and Pr:YAG layers, where the concentration of Nd** and Pr** ions is approximately 1 at. %.
Comparison between the calculated saturation temperatures for RE:YAG (RE= Nd or Pr) and YAG layers.

logarytmy rozpuszczalnosci InL w funkcji odwrotnosci
temperatury dla warstw Nd:YAG, Pr:YAG oraz Ho:YAG.
Dla poréownania zamieszczono rowniez wykres InL = f(T™)
dla warstw YAG. Punkty odpowiadajace InL dla warstw
Nd:YAG, Pr:YAG oraz Ho:YAG uktadaja si¢ wzdtuz pro-
stej (3.8) opisanej rownaniem InL = - 36600/T —1,9 (YAG).
Otrzymany rozrzut punktow doswiadczalnych dowodzi,
ze dla uzyskanego poziomu koncentracji jonéw Nd, Pr
i Ho w warstwach YAG, model zaproponowany przez
van Erk'a dla warstw RE:Y Fe O , okazal si¢ uzyteczny.
Uzyskane wyniki wskazuja, ze przyjeto poprawne zato-
zenia co do wartosci wspotczynnikow segregacji Pr i Ho
przy epitaksjalnym wzroscie warstw Pr:YAG i1 Ho; YAG.

Mozliwo$¢ okreslenia temperatury nasycenia roztwo-
réow wysokotemperaturowych, z jakich zachodzit wzrost
epitaksjalny warstw RE:YAG, pozwolita unikng¢ wielu
zmudnych i czasochtonnych prob technologicznych i jest
jednym z najwazniejszych efektow przedstawionego do
tego miejsca fragmentu przeprowadzonych badan.

Koncentracja jonow Nd**, Pr** i Ho** w warstwach
YAG wynosita odpowiednio ~ 6 at. %, 5,5 at. %15 at. %.
Poréwnanie doswiadczalnych i obliczonych ze wzoru (4.8)
warto$ci In L przedstawia Rys. 5b.

Prawdopodobnie dla warstw o wigkszej koncentracji
jondéw Nd** i Pr’* nalezatoby uwzglednia¢ wptyw efek-
tow zwigzanych z naprezeniami i ro6zniaca si¢ od zera
entalpig mieszania w fazie stalej. Z Rys. 5 wynika, ze
wprowadzanie dodatkowych cztonow we wzorze (4.8)
nie jest konieczne dla otrzymanych w warstwach YAG
koncentracji jonow Nd** i Pr*”,

Dla warstw RE:YAG o koncentracji jonow RE* = Nd**
i Pr* nie przekraczajacej ok. 1 at. % warto$¢ InL obliczona
ze wzoru (4.8) jest bardzo bliska wartosci InL obliczone;j
z zaleznosci InL = In(C[Y]? C[Al]®), czyli bez uwzgled-
nienia obecnosci tych jondw w warstwie.

W Tab. 5 przedstawiono warto$ci temperatury nasyce-
nia T wyliczone z wykorzystaniem wzorow (4.7 i 4.8)
oraz T, wyliczone dla utamkéw jonowych itru i glinu
okreslonych zgodnie z zaleznoscia (3.6).

Wyniki przedstawione w Tab. 5 wskazuja, ze dla

warstw YAG domieszkowanych jonami neodymu badz
prazeodymu do koncentracji nie przekraczajacej ~ 1 at. %,
oczekiwane temperatury nasycenia mozna wyliczy¢ tak,
jak dla warstw YAG. Obliczone temperatury nasycenia
r6znig si¢ w tej sytuacji o ~ 0,5 °C. Rdznica taka jest do
pominigcia w praktyce technologiczne;.

4.2. Krzywa rozpuszczalnosci YAG
domieszkowanego jonami Ga**

Wprowadzenie jonow galu (Ga*") do warstw YAG
zwigksza warto$¢ wspotczynnika zatamania dzigki cze-
mu mozliwe jest otrzymanie na podlozu YAG warstw
falowodowych. Uzupetnienie sktadu wyjsciowego,
przeznaczonego do epitaksji granatu Nd:YAG, o tlenek
galowy (Ga,0,) powoduje obnizenie temperatury nasy-
cenia. Dzigki modelowi van Erk’a mozna przeanalizowaé
réwniez wplyw domieszkowania jonami galu warstw YIG
na temperaturg nasycenia T [7]. Przypadek podstawienia
jonow zelaza w YIG przez jony galu jest bardziej skom-
plikowany niz dotychczas rozpatrywane, ze wzgledu na
mozliwo$¢ sytuowania si¢ jonow galu zar6wno w pozy-
cjach tetraedrycznych, jak i oktaedrycznych. Dla granatu
itrowo-zelazowego zaobserwowano silng tendencje do
podstawiania przez jony Ga’" czy tez jony Al jonow
zelaza w pozycjach tetraedrycznych.

W granacie itrowo-glinowym sytuacja jest zaska-
kujaco podobna. Jak wynika z badan przedstawionych
w pracy [34] jony galu preferuja wchodzenie w pozycje
tetraedryczne mimo duzej réznicy promieni jonowych
W poréwnaniu z jonami glinu. Promienie jonowe jondw
Ga** i AI* wynosza odpowiednio 0,47 A i 0,39 A [37].

Tak nieoczekiwanego zachowania si¢ jonow Ga**
w sieci Y,ALO , autorzy wspomnianej pracy [34] nie
potrafili wyjasnié. Jest to klasyczna, a praktycznie jedyna
pozycja literaturowa poswigcona zjawisku dystrybucji
jonéw Ga** w monokrysztale Y,Al, Ga O, w ktorej
podjeto probe wyjasnienia zajmowania przez jony Ga**
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stabilnych, uprzywilejowanych energetycznie miejsc
w sieci materiatu monokrystalicznego.

W warunkach réwnowagi, w temperaturze nasycenia
T,, reakcje na granicy rlozt.w()r — podtoze przy epitaksji
warstw Nd, Ga:YAG opisuje wzor:

4.9)
xN&* +(3-x) Y + (u+2) Ga* + (5—u—-2) AP +12 0*
NQY, }[Ga AL (GaAL )

X 3=x 122

czyli do wzoru (4.1) nalezalo doda¢ czton zwigzany
z jonami galu wchodzacymi w miejsce jonow glinu
w potozenia zaréwno tetraedryczne, jak i oktaedryczne.

Korzystajac z oznaczen przyjetych w pracy [12]
stezenia jonow Nd i Ga domieszkujacych warstwe YAG
mozna przedstawi¢ jako:.

p=a[Nd]/a[RE], q=a[Ga]/a[M], (4.10)
gdzie: a[RE]=a[Nd]+a[Y]ia[M]=a[Ga]+alAll

Dla kilkakrotnie przyjmowanego w trakcie naszych
rozwazan zatozenia o zblizonych wspotczynnikach aktyw-
nosci rozpatrywanych jonow, w tym przypadku galu i gli-
nu, aktywno$ci mozna bylo zastapi¢ utamkami jonowymi.

Koncentracja jonow Nd** w docelowych warstwach
falowodowych bedzie zblizona o ~ 1 at. %. Analizujac
skutki dodatkowego wprowadzeniu jondw galu do warstw
Nd:YAG uwzgledniono wynikajacy z Tab. 5 wniosek, ze
przy obliczaniu In L mozna pomina¢ obecnos¢ jonow
neodymu w warstwach (X = 0, p = 0).

Gdy jony galu wchodza tylko w polozenia tetraedrycz-
ne wyrazenie wiazace entalpi¢ rozpuszczania granatu
o sktadzie Nd, Ga:YAG z iloczynem jego rozpuszczalnosci
mozna w $lad za [12] przedstawi¢ jako:

4.11)

-%»f InL, = ln{({Y]-‘qA!]-‘ }— 3In(l-z/3=

8

= |n{c*[y]-‘c‘[M]5}— 3In(1-z/3)+5In(1—¢q).

W sytuacji podstawiania jonéw Al** przez jony Ga**
w pozycjach oktaedrycznych wyrazenie (4.11) przeksztat-
ca si¢ do postaci:

AH (4.12)
5 R—T: +InL, = ]n{(]}*]-‘(_] A’]S}'-Illn(l-—u!z) .
s

Wyliczone z obu zaleznos$ci i przedstawione na Rys. 6
wartosci logarytmu iloczynow rozpuszczalnosci InL
w funkcji T sg sobie prawie rowne, co sugeruje, ze dla
uzyskanego zakresu koncentracji jonow galu w warstwach
Nd,Ga:YAG, dla obliczen nie jest istotna pozycja w sieci
jaka zajmuja w miejsce jonow glinu jony galu, a jedynie
ich koncentracja.

Dla koncentracji jonow galu w warstwach dochodzace;j
do ~ 5 at. % punkty odpowiadajgce prawej stronie rownan
(4.11) i (4.12) sytuuja si¢ wzdluz prostej roéwnoleglej
do otrzymanej dla warstw YAG linii likwidusu opisane;j

T ¥ L L) L) b4 T
-29.5} B Nd,Ga:YAG (wzér 4.10) H
—— InL=-36600/T-1.9
® YAG
Nd,Ga:YAG (wzér 4.11)
300} -
o | .
=
305} 4
el g |
" 1 " L 2 1L " 1L 2 " 1 "
074 075 076 077 078 079 0.80
1000/T [K™]

Rys. 6. Poréwnanie przebiegu funkcji InL w zaleznosci od T,
dla warstw Nd, Ga:YAG i YAG.

Fig. 6. Comparison of InL as a function of T, for Nd,Ga:YAG
i YAG layers.

zaleznos$cig In L = -36600/T —1,9 (linia ciagta). Réwno-
legto$¢ obu linii wskazuje na zblizong warto$¢ entalpii
rozpuszczania AH, = 303 kJ/mol dla warstw Nd,Ga:YAG
1 YAG oraz rozne wartoSci InL . Lini¢ przerywang opisa¢
mozna wzorem: InL = -36600/T — 2,4.

Na warto$¢ statej L, ma wptyw zar6wno wyraz zwig-
zany ze zmiang entropii procesu, jak i wykorzystanie
utamkoéw jonowych zamiast aktywnosci jonow do przy
obliczaniu wartosci logarytmu rozpuszczalnosci. Jedyny
punkt odpowiadajacy wyzszej koncentracji jonow galu
(~ 15 at. %), czyli maksymalnej koncentracji uzyskanej
w otrzymanych warstwach, odchyla si¢ juz jednak
wyraznie od linii likwidusu wyznaczonej dla warstw
Nd,Ga:YAG. Wydaje si¢, ze wkroczono w zakres kon-
centracji jonéw Ga*', w ktorym nalezy juz uwzgledniac
entalpi¢ mieszania oraz udzial energii spowodowanej
naprezeniami.

Z roztworu o najwyzszym stezeniu wyjsciowym Ga,O,
nie otrzymano warstw monokrystalicznych. Zaobserwo-
wano natomiast wzrost warstw Nd,Ga:YAG okreslany
w angielskojezycznej literaturze, jako faceting growth
[7, 29]. Ma to miejsce, gdy warto$¢ statej sieci warstwy
granatu jest znacznie wigksza niz podtoza (> 0,018 A [7]
i warstwa poddana jest napr¢zeniu Sciskajgcemu. Obraz
powierzchni takiej warstwy przedstawiono w pracy [29].
Koncentracja jonéw Ga*" w warstwie wynosita ~ 15 at. %.

Poniewaz dla tej koncentracji jonow Ga’* w warstwie
Nd,Ga:YAG uzyskano wymagang rdznic¢ warto$ci wspot-
czynnikow zatamania warstwy i podloza, zapewniajgca
utworzenie warstwy falowodowej, dalsze zwigkszanie
koncentracji jonéw Ga’* w warstwach nie byto konieczne
[29].
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Sktad warstwy R, R, R, R, T,[°C] X

YAG 5,4 12,0 0,0282 - 1040,0 -
Y, Lu ALO 5,2 12,0 0,0282 36,2 1046,3 0,161 (~ 5,3 at.%)
Y, LuALO,, 5,08 12,0 0,0282 18,1 1052,5 0,314 (~ 10,4 at.%)
Y, LuALO,, 4,83 12,0 0,0282 9,12 1065,0 0.593 (~ 19,8 at.%)
Y, Yb ALO , 53 12,0 0,0282 204,5 1040,8 0,02 (~ 0,6 at.%)
Y, YbALO, 5,1 12,0 0,0282 20,44 1046,4 0,196 (~ 6,5 at.%)
Y, Yb ALO 4,7 12,0 0,0282 7,18 1056,9 0,49 (~16,3 at.%)

Tab. 6. Temperatury nasycenia obliczone ze wzoru (4.8) w zaleznosci od sktadu wyjsciowego przeznaczonego do epitaksji warstw
Lu:YAG i Yb:YAG oraz oczekiwane koncentracje jonow Lu’* i Yb*" w warstwach.

Tab. 6. The saturation temperatures calculated from the formula (4.8) depending on the composition of the solution for the epitaxial
growth of Lu:YAG and Yb:YAG layers. The expected concentrations of Lu*" and Yb*" ions in the layers.

Pr,Yb:YAG R, R, R, R, T [°C ] (bez Yb,0,) T, [°C ] obliczona T, [°C ] zmierzona
I Sktad 4,82 12,0 | 0,0282 | 10,91 1036 1043 1047

11 Sktad 4,55 12,0 | 0,0278 53 1023 1038 1040

AT [° C] -5 -7

Tab. 7. Temperatura nasycenia T dla réznych koncentracji Yb,0O, w roztworze.
Tab. 7. The value of the saturation temperature versus Yb,O, concentration in the solution.

4.3. Wplyw domieszkowania warstw YAG jonami
Lu i Yb na temperature nasycenia

Obecnos¢ w roztworze wysokotemperaturowym jo-
néw, ktorych wspotczynnik segregacii jest wickszy od jed-
nosci, powinna powodowac wzrost temperatury nasycenia.

W przypadku domieszkowania warstw jonami lu-
tetu i iterbu zaobserwowano zwigkszenie T, zwigzane
z uzupetnieniem roztworu o Lu,O, lub Yb,O,. Wychodzac
z typowego sktadu przeznaczonego do epitaksji warstw
YAG zgodnie z modelem przedstawionym w punkcie 4.2.
okreslono wptyw Lu,O, oraz Yb,O, na temperature nasy-
cenia roztworu. W obliczeniach zachowano statg wartos§¢
wspotczynnika molowego R, tak aby zmiana temperatury
nie wynikata ze zmiany wartosci R,. Do obliczef przyjgto
wartosci wspotczynnikéw segregacji wyznaczone przez
Pelenc (k, = 2,01k, =1,4) [16].

Jak wynika z Tab. 6 wzrost o 5 at. % koncentracji
jonow Lu** w warstwach YAG wiaze si¢ ze zwigkszeniem
T, 0~6°C. Dla joné6w Yb* podobna zmiana koncentracji
powoduje wzrost T, o ~ 5 °C. Pelenc zaobserwowata,
ze dwukrotne zwiekszenie koncentracji jonéw Lu*
z ~ 5 at. % do 10 at.%, przy zmianie sktadu wyma-
ganego do takiego wzrostu koncentracji jonow lutetu
w warstwach, prowadzito do podwyzZszenia temperatury
T, 04,5°C[l6, 23].

Znajomo$¢ kierunku zmian temperatury nasycenia, jak
i mozliwos$¢ obliczenia T dla kolejnej domieszki, umozli-
wiata przechodzenie od prostego sktadu dla warstw YAG
zawierajacych jedna domieszke do skomplikowanych skta-
dow roztworéw wymaganych do epitaksjalnego wzrostu
warstw falowodowych typu (YNdYbLu),(AlGa),O,, czy
tez (YPrYbLu),(AlGa),O,,. Dlatego tez, bez koniecznos$ci
uciekania si¢ do zmudnych proéb wyznaczenia T, mozliwe

bylo otrzymanie szeregu warstw ze sktadow obliczonych
z uwzglednieniem wptywu tlenkow kolejno uzupetniaja-
cych sktad roztworu.

[lustracja przyjetego sposobu postgpowania jest kolej-
nos¢ obliczen dotyczacych epitaksji warstw Pr,Yb:YAG.
Sktady wyjsciowe i wyliczone temperatury T, w zestawie-
niu z obserwowang zmiang AT, zamieszczono w Tab. 7.
Koncentracje jonow Pr i Yb w warstwach wynosity od-
powiednio dla sktadu I ~ 0,5 at. % i 5 at.% za$ dla sktadu
II~1at %110 at. %.

Sytuacja przedstawiona w punktach 4.2 — 4.4. jest
wyidealizowana, poniewaz nie uwzgledniono i przy do-
$wiadczalnym materiale, jakim dysponowano, nie mozna
byto uwzgledni¢, wzajemnego oddziatywania na siebie
jonow domieszkujacych jednocze$nie warstwe YAG.
Problem ten moze dotyczy¢ niektorych warstw falowodo-
wych YAG zawierajacych jednocze$nie jony domieszkowe
o koncentracji dochodzacej dla jonow Lu** do 30 at. %,
a dla jonéw Yb*" i Ga** do 15 at. %.

5. Podsumowanie

Wykorzystujac model van Erk’a opisujacy procesy
wzrostu i rozpuszczania warstw mieszanych granatow
itrowo — zelazowych z roztworu wysokotemperaturowe-
g0 wyznaczono warto$¢ molowej entalpii rozpuszczania
granatu itrowo — glinowego. zawierajacego aktywne
optycznie jony ziem rzadkich. W $lad za autorem pracy
[12] przyjeto, ze rozpuszczona faza granatu tworzy z roz-
puszczalnikiem, jaki stanowi stopiona mieszanka tlenkow
PbO i B,0, ciecz jonowa oraz zatozono, ze model roztwo-
ru jonowego zapewnia poprawny opis rozpuszczalnosci
granatu w topniku PbO - B,O..
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Oczekiwano, ze mi¢dzy logarytmem iloczynu rozpusz-
czalnosci L granatu itrowo — glinowego, a odwrotnoscia
temperatury T-' powinna zachodzi¢ zalezno$¢ liniowa
zgodnie z reguta Arrheniusa. Taka tez zalezno$¢ liniowa
w postaci InL = - 36600/T — 1,9 otrzymano z danych
doswiadczalnych. Znajomo$¢ wartosci molowej entalpii
rozpuszczania wyznaczonej z tej zaleznosci a wynoszacej
~ 303 kJ/mol umozliwita okres$lenie zmian i kierunku
zmian temperatury nasycenia T, zwigzanych ze zmiana-
mi sktadu roztworu przeznaczonego do epitaksji warstw
YAG. Otrzymane wyniki wskazuja, ze dla warstw YAG
domieszkowanych jonami neodymu badz prazeodymu do
koncentracji nie przekraczajacej ~ 1 at. %, oczekiwane
temperatury nasycenia mozna wyliczy¢ tak jak dla niedo-
mieszkowanych warstw YAG. Jak wynika z porownania
doswiadczalnych i obliczonych wartosci InL, w przypadku
maksymalnych otrzymanych koncentracji jonow Nd**, Pr**
i Ho** dochodzacych do ~ 6 at. %, mozna nie uwzgledniac
wplywu efektéw zwiazanych z naprezeniami i rézniaca
si¢ od zera entalpia mieszania w fazie stalej.

Przy wprowadzeniu w sie¢ YAG jonoéw Ga** o koncen-
tracji ~ 5 at.% punkty do$wiadczalne sytuuja si¢ wzdtuz
prostej InL = -36600/T — 2,4, ktora jest rownolegta do
otrzymanej dla warstw YAG linii likwidusu, co dowodzi,
ze warto$¢ entalpii rozpuszczania dla warstw Nd,Ga:YAG
i YAG jest taka sama. Dla maksymalnej koncentracji
jondéw galu w otrzymanych warstwach wynoszacej
~ 15 at. % punkt dos§wiadczalny odchyla si¢ juz jednak
wyraznie od linii likwidusu wyznaczonej dla warstw
Nd,Ga:YAG. Jest to juz zakres koncentracji, dla ktorego
nalezy uwzglednia¢ entalpi¢ mieszania oraz udziat energii
spowodowanej napre¢zeniami.

Mozliwo$¢ obliczenia temperatury nasycenia roztworu
wysokotemperaturowego T przy wprowadzaniu kolejnego
jonu ziemi rzadkiej, pozwolita na przechodzenie od proste-
go sktadu dla warstw YAG zawierajacych jedng domieszke
do skomplikowanych sktadow roztworéw wymaganych
do epitaksjalnego wzrostu warstw falowodowych typu
(YNdYbLu),(AlGa),0,, czy tez (YPrYbLu),(AlGa).O,,.
Dlatego tez, bez konieczno$ci przeprowadzenia czaso-
chtonnych prob wyznaczenia T, mozna bylo otrzymac¢
warstwy granatu itrowo - glinowego domieszkowanego
jednoczesnie kilkoma jonami ziem rzadkich i galu ze
sktadow wyjsciowych, w ktorych uwzgledniono wptyw
tlenkow kolejno uzupehiajacych sktad roztworu.
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Streszczenie: : Grafen jest obecnie materiatem niezwykle popularnym zar6wno w srodowisku naukowym, jak i w me-
diach. Jego unikatowe wlasciwosci pozwalajg mysle¢ o nim jako o nastepcy krzemu w elektronice. Polska ma swoj wktad
w badaniach tego materiatu, mig¢dzy innymi poprzez opracowanie nowatorskiej techniki wzrostu grafenu na SiC- polegajacej
na osadzaniu warstw weglowych z propanu. Spektroskopia ramanowska jest uznang i nieniszczacg technika badan struktur
weglowych, w tym grafenu. W sierpniu 2012 r. w ITME zostat zakupiony spektrometr ramanowski optymalizowany do
badan grafenu. W artykule zostang przedstawione podstawy spektroskopii ramanowskiej i omoéwione pokrotce podstawo-
we techniki wytwarzania grafenu. Gtéwny nacisk zostat potozony na przedstawienie mozliwosci badawczych przy uzyciu
spektroskopii ramanowskie;j

Stowa kluczowe: grafen, spektroskopia Ramanowska

Raman spectroscopy of graphene

Abstract: Graphene is a material that has recently become very popular with both the representatives of the scientific world
and the media. The unique properties of graphene make it a successor to silicon in a new generation of electronics. Poland
has contributed to the study of this material, among others by developing an innovative technique of graphene growth
on SiC layers by chemical vapor deposition. Raman spectroscopy is a fast and non-destructive technique to analyze and
characterize graphene. In August 2012 a new Raman spectrometer dedicated to the study of graphene was bought. In this
article the basics of Raman spectroscopy and the graphene production technique are presented. However, the main goal is
to show the capabilities and basic techniques of Raman spectroscopy in relation to graphene characterization and analysis.

Key words: graphene, Raman spectroscopy

1. Metody hodowania grafenu

Grafen to dwuwymiarowa struktura weglowa, w ktorej
atomy tworza sie¢ heksagonalng przypominajaca ksztaltem
plaster miodu [1]. Dzigki liniowej zaleznosci dyspersyjnej
pasm elektronowych w okolicy punktu K, K’ strefy Bril-
louin’a no$niki tadunku w grafenie maja bardzo wysoka
ruchliwo$¢, czego konsekwencja jest niska opornosé
wlasciwa tego materiatu. Dzigki tym parametrom grafen
jest uwazany za nastgpce krzemu w elektronice. Niestety
zastosowanie grafenu do konstrukcji tranzystoréw polo-
wych (czyli w konsekwencji uktadow cyfrowych) jest
bardzo trudne ze wzglgdu na zerowa przerwe energetyczng
w punkach K, K’ [2]. Aktualnie na §wiecie podejmowane
sa wysitki aby pokonac¢ t¢ przeszkode otwierajac przerwe
energetyczng w grafenie. Probuje si¢ tego dokona¢ po-
przez modyfikacje grafenu przy uzyciu metod fizycznych
i chemicznych [3]. Jedng z takich metod jest tworzenie
bardzo waskich (szerokos¢ do 20 nm) struktur z grafenu
[4]. W tak uzyskanych nanowstazkach weglowych pojawia
si¢ przerwa energetyczna. Dzigki tej metodzie udato si¢
wyprodukowa¢ tranzystory o bardzo dobrych parametrach
i czestotliwosci pracy do 300 GHz [4].

Dzigki silnym wigzaniom kowalencyjnym, grafen

jest materiatem wytrzymatym i elastycznym- trudno go
rozciagnaé, a tatwo zgiac. Z tego wzgledu jest on bardzo
dobrym kandydatem do zastosowania w réznych kompo-
zytach uzywanych na przyktad w przemysle lotniczym.

Kolejng zaletg grafenu jest duza przezroczystosc- jed-
na warstwa grafenu pochtania ~ 2,3% padajacego na nig
promieniowania [5]. W potaczeniu z wysokim przewod-
nictwem elektrycznym oraz wytrzymatoscig mechaniczng
stwarza to mozliwosci do zastosowania grafenu w pro-
dukcji ekranéw dotykowych. Do tego typu zastosowan
uzywa si¢ technologii hodowania grafenu na miedzi
z fazy gazowej i przektadania na przezroczyste i elastycz-
ne podtoza. Warstwy weglowe otrzymywane tg metodg sg
jednak niejednorodne i trudno bytoby je zastosowac do
produkcji tranzystoréw, niemniej znakomicie nadajg si¢
do wytwarzania ekranow dotykowych [6].

W Polsce dominujacym osrodkiem produkeji grafenu
oraz chemicznie modyfikowanego grafitu jest Instytut
Technologii Materialow Elektronicznych (ITME). Pierw-
sza zastosowang metodg hodowania grafenu byt wzrost
warstw weglowych przez wygrzewanie weglika krzemu
(SiC) w temperaturach ~ 1600°C. W wyniku sublimacji
krzemu na powierzchni SiC powstaje warstwa weglowa.
Kolejna metoda, bedaca waznym osiggnieciem ITME, po-
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lega na osadzaniu wegla z fazy gazowej (Chemical Vapor
Deposition CVD) na powierzchni SiC z propanu. Proces
ten odbywa si¢ w wysokiej temperaturze (~ 1600 °C). Klu-
czowe jest tu wiec zatrzymanie procesu sublimacji krzemu
poprzez zastosowanie odpowiedniego przeplywu argonu
w reaktorze [7]. Proces osadzania warstw weglowych
z fazy gazowej mozna prowadzi¢ rdwniez na metalach.
W ITME hodowany jest w ten sposob grafen na miedzi.
Odbywa si¢ to w temperaturach bliskich 1000 °C przez
osadzanie wegla z propanu. Tak powstata warstwa grafenu
jest nastepnie przenoszona na niemetaliczne podtoze, na
przyktad krzem lub tworzywa sztuczne.

Oprocz grafenu w ITME wytwarzany jest zreduko-
wany tlenek grafenu. Wstgpnym etapem w tej metodzie
jest interkalacja grafitu przy uzyciu kwasow [8 - 9].
Kolejnym krokiem jest podgrzewanie probki, co powo-
duje gwaltowne parowanie kwasow i rozluznienie warstw
weglowych w graficie. Nastgpnie materiat jest utleniany
w celu dalszego oslabienia wigzan migdzy platami weglo-
wymi. Tak otrzymany material jest poddawany dzialaniom
ultradzwickow, ktore rozdzielajg jego warstwy dajac jako
produkt tlenek grafenu. Koncowym etapem jest redukcja
tlenowych grup funkcyjnych i powstanie zredukowanego
tlenku grafenu (rGO).

Inna metoda, tzw. bezposrednia polega na eksfoliacji
grafitu w rozpuszczalnikach organicznych i roztworach
z dodatkiem zwigzkéw powierzchniowo czynnych [10].
Proces ten jest wspomagany ultradzwigkami. Tak otrzy-
mane struktury nie maja w sobie grup tlenowych, jednak
ich grubos¢ odpowiada kilkunastu, a czgs$ciej nawet kil-
kudziesigciu warstwom wegla.

2. Spektroskopia ramanowska grafenu

2.1. Zarys teorii spektroskopii ramanowskiej

Efekt zwigzany z nieelastycznym rozpraszaniem
swiatta, zwany po6zniej efektem Ramana, zostat odkryty
przez Sir Chandrasekhara Venkata Ramana w 1928 roku,
za co zostal on w 1930 zostal uhonorowany nagroda
Nobla. Szczegdtowy opis efektu Ramana i spektroskopii
ramanowskiej mozna znalez¢ w pracach [11].

Dla zilustrowania efektu Ramana rozwazano odzia-
tywanie §wiatta z materig korzystajac z klasycznej teorii
ruchu falowego. Amplitude¢ pola elektrycznego, indu-
kowanego przez padajaca fale Swiatta o czestotliwosci
v,, mozna zapisa¢ jako [11]:

E(t) = E cos(2mvb). (1)

Pole to wytwarza w osrodku polarnym moment di-
polowy:

P = aE = aE cos(2mv t), 2)

gdzie o jest wspdtczynnikiem zwanym polaryzowalnoscia.
Kazde ciato znajdujace si¢ w temperaturze wyzszej
od zera bezwzglednego ma okreslone drgania wilasne
(fonony). Dla jednego modu zalezno$¢ od czasu drgan
o czestotliwo$ci vim mozna zapisac jako:
q = q,c08(2nv 1), 3)
gdzie q,, to amplituda drgaf.
Dla matych amplitud drgan (¢,) wspétczynnik polary-
zowalno$ci mozna wyrazi¢ jako:

0
a—a0+(£)q+..., “)

gdzie a, oznacza czlon zerowego rzgdu w rozwinigciu
Tylor’a.
Podstawiajac rownanie drgan wlasnych (¢) z rownania
3 do rownania 4, po czym polaryzowalnos¢ (a)z rownania
4 do rownania 2:

)

P=aE = aE cos2mv t +% (S_Z) q,E, cos 2nv,t)cos(2nv, t).
0

Korzystajac z tozsamos$ci trygonometrycznej cos(a)
cos(b) = 1/2[cos(a + b) cos (a - b)] ostatecznie otrzymano:
Oa.

P = aE = aE cos(2nv,0) + 3 (%) 4,E, [cos {2n(v, +
0

+ vty +cos{2n(v, - v )t}].

Pierwszy czlon powyzszego réwnania reprezentuje
drgania oscylujace zgodnie z czgstotliwoscia Swiatla po-
budzajacego (pasmo Rayleigha), drugi czton reprezentuje
tak zwane pasmo anty-Stokes’a (energia fotonu wiazki
laserowej powigkszona o energi¢ fononu), a trzeci czion
pasmo, tak zwane pasmo Stokes’a (energia fotonu wigzki
laserowej pomniejszona o energi¢ fononu). W praktyce
modow tych jest znacznie wigcej, wigc otrzymuje si¢ tzw.
widmo ramanowskie.

Najczesciej spotykang geometrig uktadu pomiarowego,
w ktorej mierzy si¢ efekt Ramana, jest model ,,wstecznego
odbicia”. W tej konfiguracji $wiatlo rozproszone jest zbie-
rane przez obiektyw pod katem 180° wzgledem $wiatta
padajacego. W wiazce rozproszonej znaczna wigkszosé
$wiatla stanowi pasmo Rayleigh’a (o tej samej czestosci
co $wiatta pobudzajacego), natomiast widmo Stokes’a,
ktére niesie ze sobg informacje o probcee, jest bardzo sta-
be. Dlatego przy badaniach ramanowskich bardzo wazna
jest eliminacja $wiatta rozproszonego elastycznie (Ray-
leighowsko) przez zastosowanie odpowiednich filtréw
optycznych lub spektrometrow wielosiatkowych.

Swiatlo rozproszone na probee po odfiltrowaniu jest
kierowane do spektrometru, najczgsciej wyposazonego
w detektor CCD (Charge Coupled Device). Spektrometr
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rejestruje wigc widmo $wiatta rozproszonego na probee.
W spektroskopii ramanowskiej widma przedstawia si¢
w funkcji Raman shift czyli ,,przesuni¢cia Ramana”
okreslonego jako réznica czgstosci Swiatla rozproszonego
a $wiatla pobudzajacego probke, czgsto wyrazang rowniez
jako roznica liczb falowych:

2V =2V -V =ZC— <
: /10 j'R
1

Rammanshift (cm™) =% -
0

1
j'R
2.2. Widma struktur weglowych

W przypadku struktur weglowych spektroskopia ra-
manowska pozwala na okreslenie liczby warstw, stopnia
naprezen wewngtrznych, koncentracji nosnikow, a takze
rodzaju utozenia warstw weglowych na sobie.

J. 2D

Intensity (a.u)

D l| {1
Al W .,
o, A g o

1600 2000 2400

Raman shift (cm™)

2800

Rys. 1. Widmo ramanowskie grafenu.
Fig. 1. Raman spectrum of graphene.

W typowym widmie ramanowskim grafenu wychodo-
wanego na SiC(001) (Rys. 1) mozna zaobserwowac trzy
podstawowe pasma: D, G i 2D ktorych przesunigcie rama-
nowskie dla dtugosci fali lasera 532 nm wynosi odpowiednio
1350 cm!, 1580 cm™ i 2680 cm™ [11 - 12]. Analizujac
parametry tych pasm, takie jak intensywno$¢, szerokosc¢
potowkowa (SP) oraz $rednig warto$¢ przesunigcia ra-
manowskiego, mozna wiele powiedzie¢ o wyhodowanej
warstwie weglowej [12]. Szczegolowy opis powstawania
poszczegolnych pasm zostal zaprezentowany w pracy [12].

Pasmo G powstaje w wyniki rozproszenia fotonu
na fononie optycznym i7O-In plane Transverse Optical
(drgania zachodzace w plaszczyznie grafenu, poprzeczne)
o znikomym wektorze falowym i energii ~ 1600 cm™.

Pasma D i D’ powstaja w wyniku rozproszenia foto-
nu odpowiednio na fononach optycznych i70 z okolicy
punktu K strefy Brillouin’a oraz iLO-In plane Longintu-
dial Optical (drgania w plaszczyznie grafenu, podtuzne)
z okolicy punktu I strefy Brillouin’a. Aby zatem spetié
zasad¢ zachowania pedu konieczny jest udziat w procesie
defektow, ktore przejmuja ten nadmiarowy ped.

Zatem elektron, po rozproszeniu na fononach i70

MATERIALY ELEKTRONICZNE (Electronic Materials), T. 41, Nr 1/2013

1iLO zderza si¢ elastycznie z defektem, czego skutkiem
jest redukcja nadmiarowego pedu.

Zatem analiza intensywnosci pasm D i D’ pozwala
okresli¢ poziom zdefektowania warstwy weglowe;.

Pasmo 2D powstaje podobnie jak D- przez rozprasza-
nie fotonu na fononach i70 z punktu K strefy Brillouin’a.
Jednak w tym wypadku nadmiarowy ped elektronu jest
redukowany przez rozproszenie na fononie i70 o prze-
ciwnym wektorze falowym.

2.3. Spektrometr ramanowski Horiba

W klasycznym komercyjnym spektrometrze ramanow-
skim stosowany jest uktad wstecznego rozpraszania opisa-
ny w poprzednich rozdziatach. Dodatkowo stosowany jest
konfokalny uktad optyczny, co umozliwia zmniejszenie
plamki na probce do potowy dilugosci fali $wiatta lasera
pobudzajacego probke.

Ponadto profesjonalne systemy pomiarowe posiadajg
zwykle opcje focustrack - jest to tryb pomiaru, w ktorym
uktad sam znajduje optymalng odleglos¢ miedzy probka
a obiektywem. Dzigki tej opcji mozna mapowaé probki
o powierzchni chropowate;.

2.4. Spektrometr firmy Renishaw

Wyposazenie spektrometru Renishaw inVia Raman
Microscope:

Lasery: HeCd 325 nm, HeNe 633 nm, Nd: YAG 532 nm,
Nd: YAG 1064 nm;

Obiektywy: X10; X20; x50; x100 VIS; X20; x50 VIS LWD;
X40 NIR; X50 UV

gdzie oznaczenie LWD oznacza obiektyw o dtugiej ogni-
skowej - rzedu Smm.

Siatki dyfrakcyjne: 600 gr/mm NIR; 1800 gr/mm VIS;

3600 gr/mm UV.
Specyfika spektrometru Renishaw jest modut pomiaro-

wy streamline. Jest to unikalna technologia umozliwiajaca
pomiary duzych powierzchni w krotkim czasie. Polega ona
na odpowiedniej deformacji wigzki pomiarowej oraz wy-
korzystaniu caltej powierzchni kamery CCD rejestrujacej
sygnal. Wada tego typu pomiarow jest fakt ze konieczna
jest plaska powierzchnia, aby plamka lasera nie ulegta
rozogniskowaniu.

Ponadto zakupiony model spektrometru Renishaw
wyposazony jest w bardzo czula kamer¢ Andor Newton
CCD, ktéra umozliwia ona pomiar grafenu juz przy dwoch
sekundach, co znaczgco skraca czas badan.
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3. Metodyka badan grafenu

Celem badan ramanowskich jest ustalenie liczby
warstw weglowych, poziomu napr¢zen i koncentracji
no$nikow a takze rozrzut wszystkich wymienionych
parametrow. Aby tego dokona¢ nalezy szczegdtowo prze-
analizowaé parametry pasm weglowych D, G i 2D takie
jak pole pod krzywa, szerokos¢ potowkowa i przesunigcie
ramanowskie tych pasm.

Rownie istotne jest ustalenie przestrzeni pomiaru. Ba-
dania w jednym punkcie nalezg do rzadkosci i stosuje si¢
je wylacznie w celu detekcji wegla w konkretnym punkcie
na probce. Znacznie czgsciej stosuje si¢ zaawansowane
metody badan grafenu, mapy w makroskali, mapy w mi-
kroskali, mapy liniowe oraz analizg¢ statystyczng - glownie
sporzadzanie histogramow.

3.1. Analiza widm ramanowskich grafenu

Podstawowym zagadnieniem w analizie widm ra-
manowskich jest okreslenie liczby warstw weglowych
wyhodowanych na réznych podlozach. Jedng z metod
pozwalajacych odpowiedzie¢ na to pytanie jest badanie
szerokosci polowkowej pasma 2D oraz stosunku inten-
sywnos$ci pasm G i 2D [15]. Dla grafenu otrzymywanego
metoda mechanicznego odklejania szeroko$¢ potdéwkowa
(SP) pasma 2D wynosi ~ 30 cm’', natomiast stosunek in-
tensywnosci pasma 2D do G wynosi 4 : 1. W przypadku
wiekszej liczby warstw pasmo 2D ulega poszerzeniu,
natomiast stosunek intensywnosci pasma 2D do G jest
mniejszy od 1 [15]. Zatem badajac SP 2D oraz stosunek
intensywnos$ci pasma 2D do G mozna jednoznacznie
okresli¢ czy badana warstwa weglowa jest pojedyncza.

W przypadku grafenu hodowanego na SiC sytuacja jest
bardziej skomplikowana. Dla widma grafenu wyhodowa-
nego na SiC po stronie krzemowej [13 - 14] wida¢ duze
podobienstwo dla grafenu uzyskiwanego metoda mecha-
nicznego odklejania [13], jednak sa tez obecne rdznice.
Intensywnos$¢ pasma 2D w tym przypadku jest zblizona
do intensywnosci pasma G i SP pasma 2D jest wicksza
niz dla grafenu otrzymywanego metoda mechanicznego
odrywania. W przypadku grafenu wyhodowanego po
stronie weglowej 4H-SiC(000-1) lub 6H-SiC(000-1)
widmo dwoch, a nawet dziesigciu warstw weglowych
moze by¢ bardzo zblizone do widma pojedynczej warstwy
weglowej [16]. Z tego wzgledu okreslenie liczby warstw
weglowych hodowanych na SiC jest bardzo trudne,
a czasem niemozliwe.

W pomiarach ramanowskich grafenu hodowanego na
miedzi parametry pasm sa zblizone do grafenu uzyski-
wanego metodg mechanicznego odrywania [13]. Szero-
ko$¢ potowkowa pasma 2D zmienia si¢ migdzy 27 cm’!
a 40 cm’, a stosunek intensywnosci pasma 2D do
G zmienia si¢ miedzy 4 a 1 [15]. Zatem podobnie jak dla
grafenu hodowanego na SiC nalezy zachowac¢ ostrozno$¢

w okreslaniu wyhodowanej liczby warstw weglowych
technika spektroskopii ramanowskie;j.

Badajac przesunigcie ramanowskie pasma 2D mozna
oceni¢ stopien naprezen w grafenie [18]. Pasmo 2D ulega
przesunigciu w stron¢ wyzszych liczb falowych w miarg
rosnacych napre¢zen $ciskajacych i przesuwa si¢ w stro-
n¢ nizszych licz falowych w miarg¢ rosnacych naprezen
rozciagajacych.

Przesunigcie ramanowskie pasma G, podobnie jak 2D,
zwigksza si¢ w miarg¢ rosnacych naprezen Sciskajacych.
Jednoczes$nie, jesli napr¢zenia maja charakter osiowy
pasmo ulega réwniez rozszczepieniu. Dzieje si¢ tak,
poniewaz jest ono efektem ztozenia z dwdoch wzajemnie
prostopadlych drgan normalnych G* i G [19]. Wskutek
rosnacych naprezen osiowych przesunigcie ramanowskie
jednego z pasm ros$nie z napr¢zeniami bardziej niz drugie.

Oprocz naprezen na przesunigcie ramanowskie pa-
sma G wplywa rowniez poziom koncentracji no$nikow
w grafenie [19]. Dla matych koncentracji nosnikow, pa-
smo G jest szerokie (12 - 15 cm™), a jego przesunigcie
ramanowskie przyjmuje najnizsze wartosci (~ 1580 cm™).
Ze zwigkszajaca si¢ koncentracja (zarowno elektronow
jak 1 dziur) szeroko$¢ pasma G ulega zmniejszeniu do
~ 5 cm!, natomiast jego przesuni¢cie ramanowskie rosnie.

Jak juz wspomniano pasmo D powstaje przy udziale
defektow. Zatem jest ono najsilniejsze tam, gdzie jest
defektow najwigcej. Jednak intensywno$¢ pasma D zalezy
réwniez od innych czynnikéw - morfologii powierzchni
i liczby warstw weglowych. Najczesciej do okreslenia
stopnia zdefektowania grafenu uzywa si¢ stosunku inten-
sywnosci pasma D do G [20].

3.2. Grafen hodowany na SiC

Podstawowym problemem przy analizie widm rama-
nowskich dla grafenu hodowanego na SiC jest obecno$¢
tla pochodzacego od podtoza SiC (Rys. 2 - czerwona
krzywa). Tlo jest w tym samym obszarze spektralnym,
co pasma G i D. Stad bez usunigcia tla nie jest mozliwa
ich poprawna analiza.

Procedura odejmowania tla jest wigc kluczowa. Jesli
poprawnie od widma grafenu na SiC (czerwona krzywa)
odejmie si¢ tlo (czarna krzywa) uzyska si¢ widmo samego
grafenu (niebieska krzywa). Poprawne odjgcie tta oznacza
dobranie odpowiednich proporcji odejmowanego tta dla
kazdego widma grafenu na SiC tak, aby widmo SiC byto
calkowicie niewidoczne.

Jedna z zaawansowanych metod badania grafenu na
SiC jest sporzadzanie histograméw. Aby zbada¢ rozktad
danego parametru na calej probce stosuje si¢ mape z
krokiem rzedu 100 um. Obliczajac przesunigcie ramanow-
skie pasma 2D dla kazdego z badanych punktow mozna
sporzadzi¢ histogram dla calej powierzchni danej probki.
Przyktadowy histogram przedstawiony na Rys. 3 zostal
sporzadzony na podstawie mapy wykonanej przy uzyciu
lasera Nd:YAG 532 nm, obiektywu o powigkszeniu 100,
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Rys. 2. Rysunek obrazujacy odejmowanie tla.
Fig. 2. Graph presenting the subtraction of the substrate in
the Raman spectrum of graphene on SiC.

CvD
20 2

SIS

10

Counts

30
SUBLIMATION
20

Counts

10

2680 2700 2720 2740 2760

Rys. 3. Histogram pozycji pasma 2D dla probki sublimowanej
i CVD.

Fig. 3. Histogram of the 2D band position for CVD and subli-
mated samples.

catkowita moc lasera na probce nie przekraczata 1 mW.

Dla probki hodowanej technikg osadzania (CVD)
pasmo 2D ma wyraznie nizsze przesunigcie ramanowskie
niz dla probki hodowanej technikg sublimacji, co wskazuje
na obecno$¢ wyzszych naprezen w probce sublimowane;j
wzgledem probki CVD

Inng technika jest pomiar w mikro-skali. W tym wy-
padku odstep pomigdzy badanymi punktami jest mniej-
szy niz wielko$§¢ plamki. Dla grafenu na SiC po stronie
krzemowej na powierzchni sa obecne tak zwane tarasy
i krawedzie stopni. Tarasy maja dtugosé 2 - 8 um, nato-
miast krawedzie ponizej 1 um. Zatem aby moc zbadad
dynamike¢ zmian parametréw grafenu w tej sytuacji nalezy
uzy¢ plamki o rozmiarach mniejszych niz mikron.

Na Rys. 4 przedstawiono mikro mape, sporzadzona
przy uzyciu lasera 532 nm, obiektywu o aperturze 0,9
z krokiem 0,1 pm. Dzigki konfokalnemu uktadowi,
w ktdry wyposazony byt spektrometr ramanowski efek-
tywna wielko$¢ plamki uzytej na probce wynosita okoto
300 nm. Pozwolito to wykaza¢ ogromng dynamike zmian
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Rys. 4. Wykres zmian przesuni¢cia ramanowskiego (a) pasm G
i (b) 2D oraz (c) intensywnosci pasma 2D [21].

Fig. 4. a) Linear map of the (a) G band, (b) 2D band Raman shift
and (c) 2D band intensity [21].

przesunigcia ramanowskiego pasma 2D i G oraz intensyw-
nos$ci pasma 2D w funkcji polozenia na probce (Rys. 4).
Liniami czerwonymi oznaczono miejsca, w ktorych po-
miar byl wykonywany na krawedziach, pozostaty obszar
odpowiada tarasom. Intensywnos¢ pasma 2D (dolny
rysunek) jest najwieksza na krawedziach, na tarasach na-
tomiast jest mniejsza. Oznacza to, ze na krawedziach jest
grubsza warstwa weglowa niz na tarasach. Przesunigcie
ramanowskie pasma 2D (rysunek $rodkowy) jest rowniez
skorelowane z morfologia probki- na tarasach przesu-
nigcie ramanowskie 2D jest mniejsze, a na krawedziach
i w ich poblizu przesunigcie ramanowskie 2D jest wigksze.
Oznacza to, ze napr¢zenia w grafenie sg najwicksze na
krawedziach, natomiast na tarasach grafen jest bardziej
jednorodny i zrelaksowany. Przesunig¢cie ramanowskie
pasma G (rysunek gorny) na tarasach zmienia si¢ podob-
nie jak przesunigcie ramanowskie pasma 2D, co mozna
tlumaczy¢ wpltywem naprgzen. Natomiast na krawedziach
przesunigcie ramanowskie pasma G gwattownie maleje.
Efekt ten mozna tlumaczy¢ zmniejszeniem koncentracji
nos$nikow w tych obszarach [21].

Analiza mikro-map pokazuje lokalne zachowanie
parametrow grafenu, ktore bardzo czgsto jest zwigzane
z morfologig probki. Przyktadowa mapa przesunigcia
ramanowskiego pasma 2D wykonana przy uzyciu obiek-
tywu x100, o aperturze numerycznej 0,9 i lasera 532 nm
zostata pokazana na Rys. 5. Obszary czerwone odpowia-
daja miejscom, gdzie przesuni¢cie ramanowskie pasma 2D
jest najwyzsze, natomiast niebieskie gdzie przesunigcie
ramanowskie pasma 2D jest najnizsze. Obszary o wyz-
szym przesunig¢ciu ramanowskim pasma 2D znajdujg si¢
w miejscu krawedzi atomowych podtoza SiC, natomiast
obszary o nizszym przesunigciu ramanowskim to miejsca
tarasow. Wida¢ zatem, ze na tarasach przesunigcie rama-
nowskie pasma 2D jest istotnie nizsze niz na krawedziach,
CO oznacza, zZe sg tam znacznie mniejsze naprezenia.
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Rys. 5. Mapa przesuni¢cia ramanowskiego 2D na obszarze 8 x 4 pm.
Fig. 5. Map of the 2D band Raman shift over an 8 x 4 um area.

3.3. CVD na metalach

W widmie ramanowskim grafenu hodowanego na
miedzi widoczne sa pasma weglowe 2D i G oraz silne tlo,
prawdopodobnie pochodzace od luminescencji podtoza.
Luminescencja pochodzaca od miedzi [22] powoduje
trudnos$ci w analizie parametrow pasm 2D i G oraz unie-
mozliwia analiz¢ pasma D.

Jednak analiza parametrow pasm 2D i G jest mozliwa,
dzigki czemu mozna scharakteryzowac probke pod katem
jednorodnosci i naprezen. Niestety analiza liczby wyhodo-
wanych warstw weglowych jest trudna - parametry widm
ramanowskich sg odleglte od prezentowanych w literaturze
[17] 1 nie jest jasne, w jaki sposéb interpretowacé te roznice.

Przy mapowaniu grafenu na metalach zawsze nalezy
uzywac funkcji focustrack, ze wzgledu na wysoka chro-
powatos$¢ powierzchni metali.

3.4. Grafen przenoszony z metali

Dla grafenu przenoszonego z metali na podloza nie-
metaliczne najistotniejsza jest analiza cigglosci warstwy
weglowej, liczby warstw oraz ich jakosci. Obecnosé
grafenu mozna stwierdzi¢ analizujagc widma ramanowskie
kilku punktéw pomiarowych, natomiast cigglto$¢ warstwy
mozna zbada¢ wykonujac pomiary w mikro-skali punkt
przy punkcie. Rozmiar plamki szacowany jest na 300 nm,
zatem pomiary nalezy robi¢ z nieco mniejszym kro-
kiem - ~ 250 nm na przestrzeni ~ 3 pm X 3 pm.
W ten sposob mozna zmierzy¢ dos¢ duzy obszar probki,
a jednoczes$nie nie jest mozliwe ominigcie potencjalnych
nieciagtos$ci w grafenie.

Dla probek grafenu przenoszonego na podtoza nieme-
taliczne mozna uzy¢ trybu pomiarowego streamline, dzigki
czemu mozna otrzymac duze mapy w znacznie krotszym
czasie, niz dla pomiaréw punktowych.

3.5. Grafen otrzymywany metodami chemicznymi

Dla grafenu otrzymywanego przez redukcje grup
tlenowych najwazniejsze jest okreslenie stopnia redukcji
tych grup. Mozna to bada¢ przez analiz¢ pasm D i G—ich
wzajemna intensywnos$¢ jest odzwierciedleniem stopnia
redukcji [20].

Drugim zagadnieniem jest badanie wielkosci ptatow
grafenu - t¢ informacj¢ mozna otrzymac badajac wzajemna
intensywno$¢ pasm D i G.

4. Podsumowanie

Dzigki spektroskopii ramanowskiej mozna bezinwa-
zyjnie scharakteryzowac probki grafenowe hodowane
w r6zny sposob. Jednak w zaleznosci od uzywanego
podloza nalezy wybra¢ odpowiednia technike pomiarowa
i sposob analizowania pasm ramanowskich.

Spektrometr Renishaw InVia Raman Microscope
umozliwi szybkie badanie struktur weglowych przy uzyciu
bardzo czutej kamery Andor Newton oraz wykorzystaniu
trybu pomiarowego streamline.
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Wystawa w Sejmie RP
poswiecona prof. Czochralskiemu

W odpowiedzi na pismo skierowane przez Polskie
Towarzystwo Wzrostu Krysztalow (PTWK) do Pani
Marszatek Sejmu RP — Ewy Kopacz, dotyczace zorgani-
zowania w Sejmie RP wystawy poswigconej zyciu i dzietu
prof. Jana Czochralskiego, na rece Prezes PTWK — prof.
dr hab. Ewy Talik oraz wspotzatozycielki PTWK — prof.
dr hab. Anny Pajaczkowskiej, wptyngto pismo z dn.
21 grudnia 2012 r., w ktorym Marszatek Sejmu RP wy-
razila zgode na zaprezentowanie w gmachu Sejmu w/w
wystawy.

Wystawa poswiecona prof. Czochralskiemu odbyta
si¢ w holu gtéwnym gmachu Sejmu, w dniach 6-8 lutego
2013 r. Byta ona jednym z wydarzen w ramach obchodoéw
Roku Jana Czochralskiego, ktoéry ustanowiony zostat
uchwata Sejmu RP z dn. 7 grudnia 2012 r. Organizatorami
wystawy byli: Polskie Towarzystwo Wzrostu Krysztalow
(PTWK), Instytut Technologii Materiatow Elektronicz-
nych (ITME), Politechnika Warszawska (PW) oraz Urzad
Miejski w Kceyni. Na wystawie zaprezentowano plansze
przygotowane przez Urzad Miejski w Kcyni oraz przez
ITME. Gléwnymi eksponatami wystawy byly gabloty
— z krysztatami otrzymanymi ,,metoda Czochralskiego"
w ITME oraz materiatami dotyczacymi prof. Czochral-
skiego, przygotowanymi przez PW. Uroczystos¢ otwarcia
wystawy poprowadzita prof. dr. hab. Anna Pajaczkowska
z ITME —jedna z najbardziej zaangazowanych o0sob
w sprawe popularyzacji osoby i osiagni¢¢ prof. Czochral-
skiego, jak rowniez w sprawe ustanowienia roku 2013
Rokiem Jana Czochralskiego.

Jako pierwszy glos zabrat Podsekretarz Stanu w Mini-
sterstwie Nauki i Szkolnictwa Wyzszego — dr hab. Jacek
Gulinski, ktory podkreslit zastugi prof. Czochralskiego

moéwiac: ,, To jeden z wielkich polskich uczonych, czesto
stawiany obok Mikotaja Kopernika i Marii Sktodowskiej-
-Curie. Profesor umozliwil rozwdj podstaw elektroniki,
a jego metoda hodowli krysztatow wykorzystywana jest
dzisiaj na calym swiecie!'Nastepnie dr hab. Jacek Gulinski
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odczytat list od Minister Nauki i Szkolnictwa Wyzszego
— prof. dr hab. Barbary Kudryckiej (przekazany na rece
Prezes PTWK — prof. dr hab. Ewy Talik), ktora objeta ho-
norowy patronat nad wystawa. W liscie tym prof. dr hab.
Barbara Kudrycka napisata m.in.: ,,Z uznaniem przyjetam
wiadomosc, ze Sejm Rzeczypospolitej Polskiej postanowit
odda¢ hold jednemu z najwybitniejszych uczonych, ktory
tak bardzo przyczynil sie do
rozwoju wspolczesnej nauki
i techniki. Odkryta przez tego
znakomitego badacza metoda
hodowli monokrysztatow
lezy u podstaw dzisiejszej
rewolucji informatycznej. Bez
niej nie byloby uktadow sca-
lonych, ktore sterujqg pracq
otaczajgcych nas urzgqdzen
elektronicznych. To dzieki
niezwyklej pasji, determina-
¢ji, pracowitosci i innowacyyj-
nosci myslenia Profesor Jan
Czochralski wyprzedzit swojq

prof. dr hab. inz. Jan Szmidt,
z uczelni, w ktorej prof. Czo-
chralski pracowat i rozwijat
swoja karier¢ zawodowsg. Na-
stepnie glos zabral dr Zygmunt
Luczynski - Dyrektor Instytutu
Technologii Materiatow Elek-
tronicznych, w ktorym, w trzech
Zaktadach: Technologii Krzemu,
Technologii Zwiazkéw Pot-
przewodnikow z grupy A -B,
i Technologii Monokrysztatow
Tlenkowych otrzymywane sg
monokrysztaty ,,metoda Czo-
chralskiego". W 1992 r. powstato
w ITME ,,Laboratorium im. Profesora Czochralskiego",
ktore znajduje si¢ w Zaktadzie Technologii Monokrysztatow
Tlenkowych. Przy ITME jest rowniez afiliowane PTWK.
W dalszej kolejnosci glos zabrat mgr Piotr Hemmerling,
burmistrz Kcyni — miasta o 750 letniej tradycji, w ktorym
profesor Czochralski si¢ urodzit i z ktorym zwigzat swoje
zycie osobiste.

Po czg¢ici oficjalnej otwar-
cia, prof. dr hab. Anna Pajacz-
kowska zaprosita wszystkich
obecnych do zwiedzenia wy-
stawy. W inauguracji otwarcia
wystawy uczestniczyli przed-
stawiciele uczelni wyzszych,
placowek 1 instytutow nauko-
wych, takich jak: PW, ITME,
Instytut Fizyki PAN i innych.

W tym miejscu nalezy pod-
kresli¢ réwniez fakt, ze kon-
sekwentne dziatania PTWK
w popularyzacji osoby i osia-
gnie¢ prof. Czochralskiego za-

epoke i tym samym zapewnil
swoim pracom trwale miej-
sce w kanonie swiatowej
literatury naukowej. Wie-
rze, ze program obchodow
Roku Jana Czochralskiego

Oficjalne otwarcie wystawy. Na zdjeciu stoja kolejno od
lewej: J.M. Rektor PW — prof. dr hab. inz. Jan Szmidt, Dy-
rektor ITME — dr Zygmunt Luczynski, Podsekretarz Stanu w
MNiSW —dr hab. Jacek Gulinski, burmistrz Kcyni — mgr Piotr
Hemmerling oraz prof. dr hab. Anna Pajaczkowska.

réwno w kraju, jak i za granica
doprowadzity do przyznania
PTWK organizacji w 2013 r.
dwoch doniostych wydarzen
naukowych — Miedzynarodo-
wej Szkoty Wzrostu Krysz-

umozliwi Polakom blizsze poznanie osoby i dokonan tego
wybitnego metalurga, krystalografa i chemika."
Nastgpnie prowadzaca spotkanie prof. dr hab. An-

tatow (,,ISSCG-15") w Gdansku oraz Migdzynarodowe;j
Konferencji Wzrostu Krysztatow (,,ICCGE-17") w War-
szawie, ktore odbeda si¢ one w sierpniu br.

na Pajaczkowska przekazata gtos wspotorganizatorom
wystawy, ktorzy dokonali oficjalnego jej otwarcia. Jako
pierwszy przemawiat Jego Magnificencja Rektor PW —
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Chirped pulse amplification of a femtosecond
Er-doped fiber laser mode-locked by a gra-
phene saturable absorber

G. Sobon?, J. Sotor!, I. Pasternak?®, W. Strupinski?,
K. Krzempek?, P. Kaczmarek!, K. M. Abramski!

' Laser & Fiber Electronics Group, Wroctaw University of
Technology, Wybrzeze Wyspianskiego 27, 50-370 Wroclaw,
Poland

2 Institute of Electronic Materials Technology, Woélczynska 133,
01-919 Warszawa, Poland

Laser Phys. Lett., 2013, 10, 035104

In this work we demonstrate for the first time, to our
knowledge, a chirped pulse amplification (CPA) setup
utilizing a graphene mode-locked femtosecond fiber laser
as a seed source. The system consists of a mode-locked
Er-fiber oscillator operating at 1560 nm wavelength,
a grating-based pulse stretcher, two-stage amplifier and
a grating compressor. The presented setup allows the
amplification of the seed up to 1 W of average power
(1000 times amplification) with linearly polarized 810 fs
pulses and 20 nJ pulse energy at a 55 MHz repetition
rate. The whole design is based on single-mode fibers,
which allows one to maintain excellent beam quality,
with M? less than 1.17.

A graphene-based mode-locked nano-engi-
neered zirconia-yttria-aluminosilicate glass-
-based erbium-doped fiber laser

Paul M. C.%, Sobon G.%, Sotor J.2, Abramski K. M.?,
Jagiello J.%, Kozinski R.% Lipinska L.3, Pal M.}

! Cent Glass & Ceram Res Inst, CSIR, Fiber Opt & Photon
Div, Calcutta 700032, India

2 Wroclaw Univ Technol, Laser & Fiber Elect Grp, PL-
50370 Wroclaw, Poland

3 Institute of Electronic Materials Technology, PL-01919
Warsaw, Poland

LASER PHYSICS, 2013, 23, 3, 035110

We demonstrate a simple, compact and low cost
graphene-based mode-locked nano-engineered erbium-
-doped zirconia-yttria-aluminosilicate (ZYA-EDF)
glass-based fiber laser. The fiber preform in a quater-
nary glass host of silica-zirconia-yttria-aluminum was
made through the modified chemical vapor deposition
(MCVD) process followed by the solution doping tech-

nique. The core glass is made of 0.40 mol% of ALO,,
3.0 mol% of ZrO, and 0.25 mol% of Er,0O,, which give
rise to a peak absorption of 30.0 dB m™' at 978 nm and
a fluorescence lifetime of 10.65 ms. Such a doping
host provides the high concentration of erbium ions of
4500 ppm without any clustering. Such an active fiber
was used as a gain medium for an ultra-fast femtosecond
fiber laser, mode locked by a graphene oxide (GO) sa-
turable absorber. This paper describes geometrical and
optical characterization of the nano-engineered glass-
-based erbium-doped optical fiber (ZYA-EDF) as well as
the performance of the mode-locked femtosecond laser
based on the developed fiber. The all-anomalous cavity
laser generated soliton pulses with 8.5 nm bandwidth,
50 MHz repetition frequency and nearly transform-limi-
ted 400 fs duration at 1561 nm center wavelength using
a new class of EDF.

Role of graphene defects in corrosion of gra-
phene-coated Cu(111) surface

I. Wlasny!, P. Dabrowski'?, M. Rogala’, P. J. Kowal-
czyk?, I. Pasternak?, W. Strupinski?, J. M. Baranow-
ski?, Z. Klusek*

' Department of Solid States Physics, Faculty of Physics
and Applied Informatics, University of Lodz, Pomorska
149/153, Lodz, 90-236, Poland

2 Institute of Electronic Materials Technology, Wolczynska
133, Warsaw, 01-919, Poland

Appl. Phys. Lett., 2013, 102, 111601

Protection of Cu(111) surface by chemical vapor
deposition graphene coating is investigated. The X-ray
photoemission spectroscopy results do not reveal any
signs of corrosion on graphene-coated Cu(111), and
suggest perfect protection of copper surface against
interaction with atmospheric gases. However, the scan-
ning tunneling spectroscopy results show that cracks
in the graphene sheet open up windows for nanoscale
corrosion. We have shown also that such local corrosions
are not only limited to the discontinuities but may also
progresses underneath the graphene cover.
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