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Streszczenie

Upowszechnienie w ostatnich kilku dekadach nowych metod wytwarzania nanostruktur zmienito
oblicze fotoniki. Pojawita si¢ nowa dziedzina optyki — plazmonika, zajmujaca si¢ falami
plazmonowo-polarytonowymi propagujagcymi si¢ wzdluz granicy osrodkow metalicznych
i dielektrycznych. Fale te sg coraz czgséciej wykorzystywane w dziataniu urzadzen fotonicznych.

W szczegdlnos$ci, nanostruktury zawierajace cienkie warstwy srebra i ztota maja wiele zastosowan,
ze wzgledu na niskie straty omowe w tych metalach. Wsérod zastosowan wyrdzni¢ mozna m. in.
ogniskowanie wigzek optycznych z rozdzielczo$cia lepsza niz to wynika z ograniczenia
dyfrakcyjnego, ksztattowanie frontu fal elektromagnetycznych, wytwarzanie struktur czutych
na polaryzacje, czy tez wykrywanie substancji chemicznych za pomoca czujnikéw wykorzystujacych
zlokalizowane rezonanse plazmonowe. Wtasciwos$ci optyczne nanowarstw Ag i Au, wynikajace m. in.
z ich ziarnistej struktury krystalicznej zaleza od materiatu, na jakim dana warstwa zostala osadzona.
W szczegbdlnosci, w  przypadku podtoz szklanych, aby zapewni¢ ciggltos¢ 1 gladkosc
submikrometrowych warstw metalu — atym samym ograniczy¢ straty optyczne wynikajace
z rozpraszania, konieczne jest stosowanie wykonanych z materiatu trzeciego migdzywarstw
o grubosci nieprzekraczajacej 5 nm, ktore poprawiajg przyleganie metalu do podtoza — tzw. warstw
zwilzajacych. Osadzenie warstw Ag lub Au na pewnych rodzajach warstw zwilzajacych skutkuje
migracja atomow z tych warstw adhezyjnych ku powierzchni metali — jest to proces segregacji. Obce
atomy obecne w strukturze warstw srebra 1 ztota mogg drastycznie zmienia¢ parametry optyczne tych
warstw.

Niniejsza rozprawa poswigcona jest zbadaniu zjawiska segregacji atoméw Ge i Te z nanowarstw
zwilzajacych w kierunku powierzchni warstw Ag 1 Au. W pracy omowiony zostal rowniez wptyw
stosowania nanowarstw zwilzajacych Ge i Te na strukturg ziarnista wzrastanych na nich warstw Ag
1 Au. Ponadto, przedstawiony jest wynik dla nanowarstw zwilzajacych Se i Si. Entalpia swobodna
oraz szybko$¢ procesu segregacji zaleza odréznicy promieni atomowych oraz energii
powierzchniowych materialu zwilzajacego i1 osadzanego — ktére wptywajg na entalpi¢ segregacji —
a takze, od ziarnistej struktury krystalicznej warstw metali — ktéra wptywa na entropi¢ segregacji.
Atomy Ge i Te segreguja ku powierzchni warstw Ag i Au wzdtluz granic ich ziaren. W rezultacie,
ziarna metalu graniczace z powierzchnia otoczone s3 warstwa atomOw segregujacego
potprzewodnika. Na takich ziarnach wzbudzane sg plazmony zlokalizowane, co modyfikuje
efektywne warto$ci przenikalno$ci warstw metali, wprowadzajac do widma przenikalno$ci
dodatkowe rezonanse absorpcyjne.

Przeprowadzono réwniez analize¢ wpltywu czynnikow takich jak wygrzewanie oraz zmiana
ilo§ciowego stosunku atomoéw potprzewodnika do atomdéw metalu na krystaliczno$¢ 1 wlasciwosci
optyczne warstw Ag oraz Au. Na podstawie tej analizy, poszerzonej o badania probek zawierajacych
jednoczes$nie warstwy Ag i Au zaproponowano model struktury, w ktorym szybko$¢ segregacji
germanu w warstwach Ag bedzie znaczgco ograniczona.



Abstract

The spread of new nanofabrication techniques during the last decades has changed the face
of photonics. A new branch of optics emerged — plasmonics, dealing in surface plasmon-polariton
waves, propagating along a metal-dielectric interface. The excitation of these waves is getting more
and more frequently implemented in photonic devices.

In particular, nanostructures comprising thin Ag and Au films exhibit a wide range of applications,
due to localized surface plasmon resonance. Some of the most prominent applications include
focusing optical beams with resolution exceeding the diffraction limit, wavefront shaping,
polarization sensing as well as plasmonic biosensing. The optical properties of Au and Ag nanolayers,
resulting inter alia from their granular crystalline structure, strongly depend on the material on which
they have been deposited. In particular, to reduce the scattering losses, it is imperative that the metal
layer is deposited not directly on glass substrates, but rather with the use of an ultrathin (<5 nm)
wetting interlayer. Depositing silver or gold films on specific wetting layer materials results in the
wetting layer atoms migrating towards the surface of the metal film — a process known as segregation.
Minority atoms present in the crystalline structure of Ag and Au may strongly influence their optical
parameters.

The thesis is devoted to investigating the process of segregation of Ge and Te atoms from wetting
interlayers towards the surface of Ag and Au films. The influence of Ge, Te wetting layers
on the granular structure of silver and gold films is presented. Moreover, the results for Se and Si
wetting layers are also presented. The free enthalpy and the rate of the segregation process depend
on the difference of atomic radii and surface energies of the majority and minority materials — which
influence the enthalpy of segregation — as well as on the granular crystalline structure — which
influences the entropy of segregation. Ge and Te atoms segregate towards the surface of Ag and Au
films through the metals grain boundaries. As a result, the sub-surface grains are completely covered
with dielectric atoms. On such grains, localized surface plasmons are excited. This phenomenon
influences the effective permittivity values of the metal films, introducing additional plasmonic
absorption resonances in the permittivity spectrum.

An analysis of the influence of annealing and metal-to-dielectric ratio changes on the crystallinity
and optical properties of the Ag and Au layers has also been performed. On this basis, as well
as on the basis of research concerning samples comprising both Ag and Au layers, a model
of a structure is proposed, in which the segregation of germanium within the Ag layer is inhibited.
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Wprowadzenie

Nanoczgstki metali, ktorych czestos¢ plazmowa lezy w zakresie widzialnym widma
elektromagnetycznego wykorzystywane byly w wiekach srednich w Europie do produkcji witrazy
oraz ceramiki szklanej. Dzigki zatopionym w szkle nanoczastkom Au i Ag witraze wykazuja
wzmocniong w wybranych dhlugosciach fali transmisje 1 mate odbicie. Najbardziej znanym
przyktadem obiektu z efektem plazmonicznym jest pochodzacy z IV wieku Puchar Likurga [1].
Nanoczastki mieszaniny srebra, ztota i miedzi zatopione w materii szklanej pucharu, absorbuja
i reemitujag promieniowanie elektromagnetyczne o energii odpowiadajacej zielonej czesci widma
stonecznego, transmitujgc promieniowanie o nizszej energii. W wyniku tego zjawiska puchar zmienia
swoja barwe w zalezno$ci odtego, czy obserwuje sie go w $Swietle odbitym (zielen) czy
przechodzacym (czerwien). Nanoczgstki takie mogg rowniez intensywnie rozprasza¢ S$wiatlo,
co takze nie pozostaje bez wptywu na wlasciwosci optyczne zawierajacych je struktur.

Podstawowy opis matematyczny powierzchniowego rezonansu plazmonowego pojawit si¢ ponad 100
lat temu w pracach Arnolda Sommerfelda [2] oraz Jonathana Zennecka [3]. Prace te dotyczyly fal
elektromagnetycznych z przedzialu mikrofalowego, anie, jak mozna by si¢ spodziewaé —
widzialnego, z ktorym plazmonika jest dzi§ praktycznie jednoznacznie kojarzona. I cho¢ pierwsza
prace eksperymentalng, w ktorej zaobserwowano zjawiska plazmoniczne opublikowal Robert Wood
juz w 1902 roku [4], to z pracami Sommerfelda i Zennecka powigzal to dopiero Ugo Fano 40 lat
pozniej [5]. Plazmonika jako poddzial fizyki zjawisk optycznych, ugruntowata si¢ na przetomie lat
szes¢dziesiatych i1 siedemdziesiatych ubiegtego wieku, gtéwnie za sprawg badan Andreasa Otto [6],
Ericha Kretschmanna i Heinza Raethera [7] nad wykorzystaniem pryzmatow do wzbudzania
powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych. Ten ostatni przystuzyt si¢ $rodowisku
naukowemu takze poprzez przygotowanie w latach osiemdziesigtych pierwszych podrecznikow
do podstaw plazmoniki [8]. Kolejny przetom nadszedl wraz z badaniami Thomasa Ebbesena w 1998
roku [9]. Dzigki wprzeganiu $wiatta do powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych
Ebbesen zaobserwowal anomalnie wysoka transmisje $wiatla przez otwory w optycznie grubej
metalowej folii, ktérych rozmiary byly wielokrotnie mniejsze od dlugosci fali §wiatta padajacego.
Od tamtego czasu, plazmonika przezywa ogromny rozkwit, budzac rosngce zainteresowanie nie tylko
fizykow, ale takze chemikow oraz biologow, glownie ze wzgledu narozlegle zastosowania.
Zlokalizowany rezonans plazmonowy na metalicznych nanoczastkach lub detalach powierzchni
metalu w dielektrycznym otoczeniu moze by¢ wykorzystywany miedzy innymi do:

e poprawy wydajnosci ogniw fotowoltaicznych na skutek dodania do osrodka aktywnego
nanoczgstek metali plazmonicznych. Wzbudzony $§wiattem zlokalizowany plazmon
powierzchniowy na nanoczastce w rezonansie, wielokrotnie wzmacnia elektryczne pole
bliskie co zwicksza prawdopodobienstwo generacji lub wspomaga separacje pary elektron-
dziura w osrodku aktywnym [10],

e zwigkszenia nat¢zenia $wiatla rozproszonego nieelastycznie przez substancje dielektryczne
majace kontakt ze strukturyzowanym podltozem metalicznym lub nanoczastkami
metalicznymi zaréwno na podlozu jak i zawieszonymi w fazie cieklej, co zwigksza stosunek
sygnalu do szumu w pomiarach spektroskopii Ramana (ang. Surface Enhanced Raman
Scattering, SERS) [11],

e wykrycia obecno$ci lub pomiaru st¢zenia substancji biologicznych w poblizu metalicznych
nanoobiektow poprzez obserwacje zmiany czesto$ci zlokalizowanego rezonansu
plazmonowego [12],

e obrazowania obiektow z rozdzielczos$cig lepsza niz wynika to z kryterium dyfrakcyjnego
za pomocg skaningowego mikroskopu optycznego pola bliskiego (ang. Scanning Near-field
Optical Microscope, SNOM) [13,14]. Elektromagnetyczne pole bliskie, ktore rozprasza si¢
na podfalowych obiektach i jest rejestrowane w polu dalekim pochodzi od powierzchniowej
fali plazmonowo-polarytonowej generowanej na koncu aperturowej lub bezaperturowej
sondy dielektrycznej z pokryciem metalowym.

9



W kazdym zlat 2015-2018 ukazalo si¢ wigcej niz 1000 publikacji z dziedziny plazmoniki,
a w samym tylko 2018 roku liczba ta wyniosta 3828 prac, co dobitnie pokazuje rosnaca popularnosé
tej dyscypliny. Kluczowym dla rozwoju plazmoniki byto i w dalszym ciggu pozostaje wytworzenie
idealnie gtadkiej i1jednorodnej powierzchni metalu, co pozwala ograniczy¢ straty na rozpraszanie
powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej na granicy metal-dielektryk. Dzigki temu mozna
uzyska¢ maksymalnie dluga droge propagacji takiej fali, cojest pozadane w zastosowaniach
optoelektronicznych. Niestety, osadzenie gladkich warstw metali na najpopularniejszych,
tj. tlenkowych podiozach stanowi duze wyzwanie [15-17]. Z kolei trudne do kontrolowania straty
omowe zalezg od grubosci warstwy wybranego metalu.

Roéznica energii powierzchniowych oraz struktury krystalograficznej podtoza i metalu skutkuje
naprezeniem na granicy podloze-metal [18, 19] w trakcie wzrostu warstwy metalicznej. Relaksacja
tego naprezenia odbywa si¢ poprzez ziarnisty wzrost warstwy metalu, co skutkuje wysoka
chropowatoscig powierzchni. Niskokosztowe rozwigzania tego problemu zaproponowano dopiero
na poczatku obecnej dekady. Jednym z nich jest zastosowanie ultracienkich warstw zwilzajacych
na granicy podloze-metal [20-36]. Dzigki lepszemu dopasowaniu energii powierzchniowych oraz
sieci krystalicznych warstwy zwilzajacej do warstwy metalicznej, naprezenie na granicy podtoze-
metal zmniejsza si¢, poprawiajac adhezje. W zwigzku ztym zmienia si¢ ziarnisto$¢ metalu,
co w efekcie wygtadza jego powierzchni¢. Okazuje si¢ jednak, ze poza wygtadzeniem powierzchni
metalu, w uktadach takich obserwuje si¢ niekiedy segregacje atomoéw warstwy zwilzajacej poprzez
granice ziaren ku powierzchni warstwy metalicznej, co w istotny sposob zmienia zaréwno
mikrostrukture jak i wlasciwosci optyczne uktadow.

Segregacja to zjawisko wynikajace z tych samych mechanizmoéow, co dyfuzja — a wigc z gradientu
potencjatow chemicznych w przestrzeni, jednak ze wzgledu na warunki tworzenia i histori¢ probki,
prowadzace nie do zmieszania sktadnikoéw uktadu, a do ich separacji. Termin ten jest najczescie]
uzywany w metalurgii, gdzie bezposrednio po wytworzeniu i schtodzeniu stopu uzyskuje
si¢ strukture ziarnistg, w ktorej atomy pierwiastka mniejszosciowego sg poczatkowo réwnomiernie
wymieszane w catej objetosci. W strukturach takich, wraz z uptywem czasu obserwuje si¢ migracje
atomow pierwiastka mniejszosciowego do granic ziaren lub ku powierzchni probki. Segregacja
przewidziana zostala m.in. przez Donalda McLeana w latach pigédziesigtych XX wieku [37]
1 od tamtej pory jest intensywnie badana przez metalurgow. Jednak wigkszo$¢ prac z tej tematyki
dotyczy segregacji, gdy rozmiary ziaren w uktadzie sa rzedu mikrometrow — a wigc struktur
wiekszych niz typowo wykorzystywane w plazmonice — 1 skupia si¢ prawie wylacznie na wptywie
tego zjawiska na parametry wytrzymatosciowe badanych materiatow, gdyz czgsto segregacja
odpowiedzialna jest za kruszenie stopdéw lub tez odwrotnie — zapobiega ich kruszeniu. W innych
pracach badany jest wplyw segregacji narozklad napr¢zen w nanowarstwach jednakze jedynie
podczas wzrostu [19].

Niniejsza praca opisuje badania procesu segregacji atomow potprzewodnikowej warstwy zwilzajacej
— a w szczegolnosci germanu 1 telluru — w nanowarstwach metali plazmonicznych. Wybdr metali
plazmonicznych ma niezwykle istotne znaczenie, albowiem dzigki zlokalizowanemu rezonansowi
plazmonowemu wystepujacemu w takich strukturach, proces segregacji mozna bada¢ nie tylko
za pomocg technik mikroskopowych, transportowych czy rentgenowskich, ale takze za pomoca
badan optycznych w zakresie widzialnym. Jako materiaty segregujace wybrano german i tellur gdyz
spos$rod materialdow omawianych w literaturze to wtasnie te wykazuja najintensywniejsza segregacje
w warstwach Ag i Au oraz w najwyrazniejszy sposdb wplywaja na przenikalno$¢ warstw metali.
Co wigcej, pierwiastki te moga by¢ w tatwy i kontrolowany spos6b nanoszone za pomoca
odpowiednich metod [np. 38] oraz charakteryzuja si¢ wysokim wspotczynnikiem czutosci
w spektroskopii fotoelektronéw rentgenowskich, ktéra stanowi wazna metode pozwalajaca
zweryfikowac, czy segregacja tych materiatow w cienkich warstwach Ag i Au rzeczywiscie zachodzi.
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Cel i tezy pracy

Uzycie spetniajacych okreslone kryteria ultracienkich (tj. o grubos$ci nieprzekraczajacej 5 nm) warstw
zwilzajacych pomiedzy podtozem a polikrystaliczng nanowarstwa metalu (o grubo$ci siegajacej
do 100 nm) prowadzi do wygladzenia powierzchni warstwy metalicznej. Jednakze, niekiedy
skutkiem ubocznym takiego podejscia jest migracja atomow warstwy zwilzajacej w warstwie
metalicznej. Celem niniejszej pracy jest pokazanie, ze w uktadach, w ktorych nanowarstwy metali
plazmonicznych o grubosci kilkudziesigciu nanometrow — w szczegdlnos$ci srebra i ztota — zostaja
nalozone na ultracienkie warstwy potprzewodnikow pierwiastkow z grup IV 1 VI w uktadzie
okresowym, a w szczegolnosci germanu itelluru — obserwuje si¢ segregacje tych ostatnich
ku powierzchni metali. Powoduje to zmiany nie tylko w mikrostrukturze takiego uktadu, ale takze
we wlasciwosciach optycznych i elektrycznych. Rozprawa ma dowies$¢ prawdziwos$ci nastepujacych
tez:

e Osadzanie nanowarstw metali plazmonicznych napodloza szklane lub krzemowe
z wykorzystaniem warstw zwilzajacych germanu lub telluru w taki sposob wplywa na strukturg
krystaliczng metali, Ze kierunkuje to proces segregacji atomow z warstw zwilzajacych w strong
powierzchni metalu.

e Atomy pdlprzewodnika obecne wskutek segregacji na granicach ziaren metalu, silnie wplywaja
na opornos¢ oraz wilasciwosci optyczne warstw plazmonicznych, miedzy innymi poprzez
umozliwienie wzbudzenia zlokalizowanych plazmonéw powierzchniowych.

e Zjawisko segregacji daje si¢ kontrolowaé poprzez odpowiedni doboér parametrow procesu
osadzania warstw, a takze poprzez przetwarzanie koncowe (ang. post-processing).

Podzial pracy

Praca jest podzielona na 6 rozdzialéw, opisanych krétko ponize;.

Rozdzial 1 stanowi wprowadzenie do wybranych zagadnien fizyki ciata stalego, stanowigcych
podstawe dalszych rozwazan. Zostaly omowione pojecia sieci krystalicznej, sieci odwrotnej
1 energetycznej struktury pasmowej. W rozdziale zostaly takze szczegdétowo omowione efekty
zwilzalno$ci materiatow przez cienkie warstwy.

Rozdzial 2 wprowadza w problematyke migracji atomoéw w ziarnistych, wielosktadnikowych fazach
statych w oparciu o literature przedmiotu.

Rozdzial 3 zawiera omowienie podstawowych poje¢ elektrodynamiki klasycznej oraz podstaw
oddziatywania $wiatla z materig. Przedstawiono wyprowadzenie zalezno$ci dyspersyjnej
dla osrodkéw materialnych oraz metody jej wyznaczania. Omoéwiono podstawowe wlasciwosci
powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych oraz plazmondéw zlokalizowanych, ktorych
znajomos$¢ jest niezbedna w interpretacji wynikow doswiadczalnych przedstawianych w dalszej
czegsci pracy.

Rozdzial 4 przedstawia metody wyznaczania przenikalno$ci materiatow oraz omawia zalezno$¢
dyspersyjng nanowarstw dwoch metali plazmonicznych — srebra iztota. Bazujac czesciowo
na danych literaturowych, cz¢$ciowo za§ na wynikach uzyskanych przez autora [39,40], wykazany
jest zwigzek pomiedzy przenikalnoscig elektryczng metali plazmonicznych aich struktura,
jak rowniez parametrami takimi jak grubo$¢ warstwy, jej chropowato$¢ oraz otoczenie. Mimo,
ze omawiane zaleznoS$ci nie stanowig stricte problematyki doktoratu, ich znajomos¢ jest kluczowa
dla wnioskowania o segregacji atoméw germanu i telluru w nanowarstwach Ag i Au.

Rozdzial 5 opisuje metody wykorzystane do wytworzenia oraz charakteryzacji omawianych
w rozprawie probek, z uwzglednieniem specyfiki konkretnych urzadzen pomiarowych.
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Rozdzial 6 stanowi gléwng czg$¢ niniejszej pracy. Na podstawie artykutéw opublikowanych przez
autora [39-46], przedstawiono analize wplywu stosowania warstw zwilzajacych na granicy
tlenkowego podtoza iwarstwy metalu plazmonicznego, na strukture krystaliczng i wiasciwosci
optyczne warstw plazmonicznych. Na podstawie tych charakterystyk oraz danych uzyskanych
za pomocg spektroskopii fotoelektronéw rentgenowskich, pozwalajacych uzyska¢ rozktad
przestrzenny atoméw w probce, wyciagni¢to wnioski o segregacji atoméw Ge 1 Te w warstwach
Ag 1 Au. Otrzymane wyniki eksperymentalne sa pordwnane z prostym modelem teoretycznym.

Rozdzial 7 zawiera podsumowanie niniejszej pracy, jak rowniez przedstawia perspektywy rozwoju
oraz potencjalne zastosowania badanych struktur.

Prace uzupelnia bibliografia oraz zalacznik zawierajacy zestawienie wynikow pomiaréw
imodelowania XRR, umozliwiajace oceng¢ jakosci dopasowan modelu do wynikéw
eksperymentalnych.

Pierwsze trzy rozdzialy zawierajg wprowadzenie do tematyki rozprawy, jak réwniez omawiajg
podstawowe zjawiska obserwowane na badanych uktadach oraz opisuja metody badawcze. Dla wielu
poje¢ uzytych w niniejszej rozprawie nie istnieje ogdlnie przyjeta polska terminologia, dlatego
tez autor zdecydowat si¢ przy wprowadzaniu kazdego waznego terminu w jezyku polskim odwotaé
si¢ do sformutowania angielskiego, aby rozwia¢ wszelkie watpliwosci.

Wklad autora w badania stanowiace podstawe rozprawy

W ramach badan, ktorych wyniki przedstawione sg w niniejszej rozprawie, autor odpowiedzialny
byt za szereg prac:

e planowanie doswiadczen,

e nanoszenie za pomoca fizycznego osadzania z fazy gazowej (ang. Physical Vapour Deposition,
PVD) warstw Ge, Si, Ni, Ag, Au, LiF, wytwarzajac tym samym znakomita wigkszos¢
badanych probek,

e wykonanie pomiarow mikroskopii sit atomowych (ang. Afomic Force Microscopy, AFM)
wytworzonych warstw 1 interpretacje uzyskanych wynikow,

e wykonanie pomiardw optycznych (odbicia i transmisji) 1 interpretacje uzyskanych wynikow,
e wykonanie pomiaréw spektroskopii Ramana i interpretacje uzyskanych wynikow,

e interpretacj¢ wynikdw uzyskanych w pomiarach rentgenowskich, w tym dopasowywanie
krzywych modelowych do krzywych pomiarowych uzyskanych za pomoca niskokatowej
reflektometrii promieni X (ang. X-Ray Reflectometry, XRR),

e wykonanie obliczen zwigzanych z teorig osrodkow efektywnych (ang. Effective Medium
Approximation, EMA) za pomocg oprogramowania MATLAB,

e calo$ciowg analiz¢ wynikow.
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Rozdzial 1

Struktura Kkrystaliczna materialow

Odpowiedz optyczng osrodka materialnego umieszczonego w polu elektromagnetycznym najczesciej
opisuje si¢ réwnaniami Maxwella. Jest to opis makroskopowy, uzyskany w wyniku usrednienia
odpowiedzi lokalnych (atomowych), co prowadzi do uzyskania efektywnych (uzytecznych),
makroskopowych wspotczynnikéw optycznych. Oznacza to, ze — cho¢ wklad od pojedynczego
atomu do efektywnej przenikalno$ci elektrycznej i magnetycznej osrodka jest maty — to wartosé
wspotczynnikéw optycznych bedzie istotnie zaleze¢ od mikroskopowej struktury krystalicznej
materiatu.

Rozwazania dotyczace krystalicznos$ci materii nalezy zacza¢ od przywotania poje¢ wartoSciowosci
1 czasteczki chemicznej, oraz wynikajacych z nich sumarycznych wzoréw chemicznych, jak np. SOs,
H20 czy NaCl. Wartosciowo$¢ okresla maksymalng liczbe wigzan, ktore moze wytworzy¢ atom
w konkretnej czasteczce chemicznej. Wzory sumaryczne sugeruja, ze atomy w danym zwigzku
oddziatujg tylko z atomami w jednej czasteczce chemicznej, tworzac wigzania chemiczne w ilo$ci
nie wigkszej niz warto§ciowo§¢ danego atomu. O ile w gazach icieczach mozna to uznaé
za prawdziwe, gdyz oddziatywania pomiedzy czasteczkami gazu w szerokim zakresie ci$nien mogag
by¢ zaniedbane, a w cieczach — oile nie sgto ciecze jonowe — oddzialywania te ograniczaja
si¢ do oddzialywan dipolowych typu van der Waalsa, o tyle w ciatach stalych — a szczeg6lnie
w przypadku zwigzkow nieorganicznych — opis taki jest niewystarczajacy.

Nie mozna bowiem moéwi¢ o pojedynczych, nieoddziatujacych z innymi czasteczkach np. w NaCl
czy SiO2 wfazie statej. W wielu zwigzkach chemicznych atomy poszczegdlnych pierwiastkow
rozmieszczone s3 w przestrzeni tworzac sie¢ krystaliczng!, w ktérej geste upakowanie atomow
powoduje, ze funkcje falowe elektronoéw walencyjnych dla poszczegolnych atomow przekrywaja si¢
z funkcjami falowymi elektronéw pochodzacych od duzo wigkszej liczby sasiednich atoméw
niz wynika to z warto$ciowosci danego pierwiastka, czy tez wzoru sumarycznego czgsteczki.
W rezultacie, zamiast lokalnych wigzan chemicznych — czy tez, méwiac jezykiem chemii kwantowej
— orbitali molekularnych o dobrze okreslonych energiach, powstaja pasma, dla ktorych ruch
elektronu jest uwspdlniony po wszystkich atomach w krysztale. W takim krysztale, cho¢
makroskopowy stosunek atomoéw jest taki jak wynika ze wzoru sumarycznego, to lokalnie moze
wydawac¢ si¢ inny. Na przyktad, w typowym krysztale NaCl kazdy atom sodu otoczony jest przez
sze$¢ atomow chloru; ale tez — kazdy atom chloru otoczony jest przez sze$¢ atomow sodu. A zatem,
nie mozna powiedzie¢, ze elektron pochodzacy z powtoki 3s atomu sodu, ktéry z powodu duzej
roznicy elektroujemnoéci? Na i Cl zlokalizowany jest na danym atomie chloru, pochodzi od jednego
konkretnego atomu sodu — pochodzi on w jakim$ stopniu z kazdego zsze$ciu atomoé6w sodu
otaczajacych dany atom chloru. Podobnie tez, nie mozna powiedzie¢, ze dany atom sodu w krysztale
oddaje elektron konkretnemu atomowi chloru, lecz w jakims stopniu kazdemu z sze$ciu otaczajacych
go atomow chloru. To samo rozumowanie zastosowa¢ mozna do dowolnych substancji w fazie stale;j,
takze dla czystych pierwiastkow — w szczegdlnosci do omawianych w niniejszej rozprawie warstw
Ag, Au, Ge, Te.

! Niektére zwigzki nie zawsze wystepuja w postaci uporzadkowanych krysztalow — czasami tworzg one struktury
amorficzne (jak np. wspomniane SiO2). Zostanie to poruszone w dalszej cze$ci rozdziatu.

2 Elektroujemno$¢ jest miarg zdolno$ci atomu do przyciagania elektronu w wiazaniu chemicznym. Pierwiastki
znajdujace sie w ukladzie okresowym w grupach o wysokich numerach i okresach o niskich numerach maja wyzsza
elektroujemno$¢ niz pierwiastki znajdujace sie w grupach o niskich numerach i okresach o wysokich numerach [47].
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1.1 Struktura krystaliczna i amorficzna

W dowolnym materiale, jego atomy lub czasteczki moga wypelnia¢ przestrzen w sposob
nieuporzadkowany lub uporzadkowany. W celu wyjasnienia tych poje¢, rozwazy¢ mozna prosty,
dwuwymiarowy model osrodka, przedstawiony na Rys. 1.1, w ktorym atomy reprezentowane
sg przez kota o pewnej $rednicy. O przypadku uporzadkowanym (Rys. 1.1a) bedzie mowa wtedy,
gdy w kazdym, dowolnie wybranym kierunku odlegtosci pomiedzy Srodkami dwoéch kolejnych
atomow, ktore znajduja si¢ na prostej wyznaczajacej ten kierunek beda state. W szczegdlnosci, mozna
dobra¢ uktad wspotrzednych w taki sposéb, zeby dwa kierunki, w ktorych odlegtosci pomiedzy
sasiednimi atomami sg najmniejsze, pokrywaly si¢ z osiami uktadu wspétrzgdnych — osie nie musza
by¢ ortogonalne. Wtedy wzdhuz osi odleglos¢ pomiedzy $rodkami dwoch dowolnie wybranych
sasiednich atomoéw jest taka sama. Nie oznacza to jednak, ze odlegto$¢ pomiedzy dwoma sgsiednimi
atomami w jednym kierunku jest taka sama jak w innym — dla kazdego kierunku moze by¢ rdzna,
a jedynie w obrebie jednego kierunku jest stala. Mozna wtedy wyznaczy¢ taka figur¢ geometryczna
— ktora w przypadku dwuwymiarowym zawsze bedzie rownoleglobokiem, a w trzech wymiarach
rownolegtoscianem — ktora powielona przez translacje o dtugosci swoich bokow (krawedzi), wypetni
calg przestrzen. Jezeli taki warunek jest spelniony, to omawiania struktura nosi nazwe struktury
krystalicznej, a wspomniang wczesniej figurg nazywa sie komorka sieci krystalicznej. Komorka taka
moze zosta¢ wybrana na wiele sposobow. Jezeli definiuje si¢ ja w taki sposob, ze jej objetosc jest
najmniejsza, to taka komodrka nazywa si¢ komorka elementarng, a najmniejsze wektory, o ktore
mozna przesung¢ taka komorke, aby nie nachodzita na samg siebie nazywa si¢ wektorami przesunigé
prymitywnych.
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struktura krystaliczna struktura amorficzna

Rys. 1.1. a— struktura krystaliczna w dwoch wymiarach. Atomy tworza gesta, uporzadkowana sie¢. Czerwonymi
strzatkami zaznaczone zostaly wektory przesuni¢¢ prymitywnych, a czarng ramka komoérka elementarna, b — struktura
amorficzna. Atomy sa do$¢ gesto upakowane, jednak nie ma regularno$ci w ich roztozeniu w przestrzeni.

Latwo zauwazy¢, ze ze wzgledu na niezerowe rozmiary kot reprezentujacych atomy, w niektorych
kierunkach dwa sasiednie kota nie beda si¢ styka¢. W sensie fizycznym promien atomu moze by¢
interpretowany jako zasieg oddzialywan elektrostatycznych elektronéw walencyjnych tego atomu?.
W zwiazku z tym, odpychanie pomiedzy sgsiednimi atomami w jednym kierunku moze skutkowac
zwigkszong odlegloscia pomiedzy atomami w innym kierunku. A zatem, w omawianym powyzej
przyktadzie, powstawa¢ moga wolne przestrzenie pomi¢dzy kotami reprezentujacymi poszczegodlne
atomy. Istnieje wiecej niz jedno utozenie ko6t w dwuwymiarowej przestrzeni, mogace catkowicie
wypehié te przestrzen w uporzadkowany sposob?.

3 Istnieje wiele definicji pojecia promienia atomu. Najprostszym z nich jest promien van der Waalsa, opisujacy odleglos¢
najdalszego orbitalu elektronowego od jadra atomowego. Uzywanie tej definicji ma jednak sens tylko w przypadku
atomow nietworzacych wigzan z otoczeniem. W krysztale, rzeczywisty promien atomu jest czesto mniejszy niz promien
van der Waalsa ze wzgledu na wigzania, ktére atom tworzy z innymi. W zaleznoS$ci od typu wigzan wyrézni¢ mozna
promien kowalencyjny, jonowy i metaliczny [48, 49].

4 W strukturze dwuwymiarowej istnieje tylko jedna struktura najgestszego upakowania — atomy znajduja sie w narozach
oraz srodku ciezkoSci szeSciokata. Jest jednak wiecej mozliwosci catkowitego regularnego wypelnienia przestrzeni
w sposob nienajgestszy [50].
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Uogolniajac  powyzszy przyktad do przypadku tréjwymiarowego oraz uwzgledniajac fakt,
ze krysztaty moga sktada¢ si¢ z atomow réznych pierwiastkow (kule reprezentujace poszczegdlne
atomy moga mie¢ rozng S$rednicg) wyrdzni¢c mozna ze wzgledu na symetrie 14 typow sieci
krystalograficznych, zwanych sieciami Bravais 1 az 230 grup przestrzennych. Jednakze, ze wzgledu
na charakter oddzialywan atomow w danym materiale, istnieje zwykle jedna struktura
charakteryzujaca si¢ dla danego materiatu najnizsza warto$cig energii wewnetrznej. Mimo to, wiele
materiatow, z ktorymi mamy do czynienia na co dzien — jak na przyktad wegiel czy 16d wodny —
moze wystepowaé w réznych odmianach krystalicznych [np. 51, 52]. Ma to dwojakie Zrodto.
Po pierwsze, ktora struktura krystaliczna spetnia minimum energetyczne dla danego materiatu zalezy
od ci$nienia i temperatury; po drugie — materiat w danych warunkach cis$nienia 1 temperatury moze
znajdowac si¢ w konfiguracji metastabilnej — tj. w strukturze, dla ktorej co prawda energia nie jest
najnizsza, ale rekonfiguracja sieci krystalicznej wymagataby pokonania bariery energetycznej, tzn.
chwilowego dostarczenia energii do uktadu [np. 53]. A zatem to, w jakiej strukturze krystalicznej
znajduje si¢ materiat wynika nie tylko z jego struktury atomowej (czyli typu materiatu), ale takze
od jego historii. Wiele materiatéw charakteryzuje si¢ inng siecig krystaliczng zaraz po ich
wytworzeniu, a inng siecig krystaliczng po post-processingu, np. wygrzewaniu [53].

Dla kazdej substancji istnieje takie uporzadkowanie przestrzenne, dla ktorego energia jest
najmniejsza. Jednak w wyniku wytwarzania lub post-processingu prowadzacego do rekrystalizacji
materiatu moze si¢ zdarzy¢, ze energia lokalnego oddziatywania mi¢dzy atomami lub oddziatywania
atoméw zczynnikami zewne¢trznymi takimi jak zwigkszone ci$nienie, pole elektryczne
lub magnetyczne, bedzie mniejsza od energii ruchu termicznego atomédw, proporcjonalnej do kgT,
gdzie kp tostala Boltzmanna, a T totemperatura. Moze to spowodowac, ze atomy zostang
uwigzione w losowych potozeniach wzgledem siebie, zanim zdaza uformowaé pelnag strukture
krystaliczng. Dzieje si¢ tak na przyklad podczas szybkiego schtadzania cieczy. Wowczas, atomy
danej substancji uformujg struktur¢ nieuporzadkowana, zwang strukturg amorficzng, dla ktorej
upakowanie atoméw bedzie na tyle geste, aby mozna byto moéwi¢ o pasmach energetycznych,
ale ktora nie charakteryzuje si¢ regularnie rozloZonymi atomami. Struktur¢ amorficzng obrazuje
Rys. 1.1b. Brak tej regularnosci bedzie mial istotny — cho¢ niedominujacy — wpltyw na warto$¢
wspotczynnikéw optycznych danego materiatu.

Cho¢ faza krystaliczna 1 amorficzna to dwie podstawowe postaci ciat stalych, wyrdzni¢ mozna wiele
form posrednich. Istnieja materiaty, ktore wjednym lub w dwoch wymiarach charakteryzuja
si¢ uporzadkowaniem krystalicznym, natomiast w pozostalych wymiarach ich struktura
niekoniecznie wykazuje regularnos¢. Przyktadem takich materiatow sg grafit i siarczek molibdenu
[54, 55]. W dwoch wymiarach atomy w tych materiatach zwiagzane sa silnymi, kowalencyjnymi
lub jonowymi wigzaniami ze swoimi sgsiadami, tworzac struktur¢ krystaliczng. Natomiast
w wymiarze poprzecznym atomy oddziatlujg ze sobg tylko poprzez sity van der Waalsa, w wyniku
czego warstwy moga przesuwac si¢ migdzy sobg pod wplywem niewielkich sit, dzigki czemu
mozliwa jest ich tatwa eksfoliacja®. Innym, podobnym typem oérodkéw sa materialy, ktére maja
co prawda dobrze okreslong sie¢ krystaliczng w trzech wymiarach, jednak czasteczki tych materiatow
posiadajg niska symetrie — na przyktad sa wydluzone w jednej osi — i wzajemna orientacja tych
czasteczek migdzy sobg nie jest taka sama (Rys. 1.2b). Ciekawymi materiatami charakteryzujacymi
si¢ takim posrednim typem uporzadkowania sg ciekte krysztaty, jednak wich przypadku,
w wymiarach, w ktorych materiat charakteryzuje si¢ uporzadkowaniem amorficznym moze
dochodzi¢ do szybkiej reorientacji i translacji czasteczek wzgledem siebie, podobnie jak w cieczach
— stad ich nazwa® [np. 56, 57].

> Nie oznacza to, ze grafit czy MoS: nie mogg wystepowac w strukturze w petni krystalicznej. To, czy tréjwymiarowa
struktura krystaliczna jest zachowana czy nie, zalezy od warunkéw wytwarzania struktury, a takze od jej historii.
6 Istnieje wiele réznych typéw ciektych krysztatéw o réznych typach korelacji. Ten opisany powyzej to tylko jeden z nich.
[56, 571.
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Rys. 1.2. Poréwnanie struktury krystalicznej (a) i pseudokrystalicznej/ciektokrystalicznej (b), dla czasteczek o niskiej symetrii.

Jednak nawet w samych krysztatach, regularno$¢ jest do$¢ trudna do uzyskania. Uklady
termodynamiczne dgza bowiem do minimalizacji nie energii wewnetrznej, a opisujacych catkowity
zysk lub koszt energetyczny procesu potencjaléw termodynamicznych zwanych energia swobodna
oraz entalpig swobodng. Wielkosci te dane sag wzorami [58]:

F=U-TS, (1.1)
G=H-TS=U-TS+pV, (1.2)

gdzie F oznacza energi¢ swobodng uktadu, zwang takze potencjatem termodynamicznym
Helmholtza, G oznacza entalpi¢ swobodng uktadu, zwang takze potencjalem termodynamicznym
Gibbsa, U oznacza energi¢ wewnetrzng, H entalpig, S entropie, T temperature, p ci$nienie, a V
objetos¢ uktadu. Dla cieczy icial stalych, wyraz pV jest zaniedbywalnie malty w poréwnaniu
z energig wewnetrzng U, dlatego energia swobodna F i entalpia swobodna G moga by¢ uzywane
zamiennie’ [58]. Oznacza to, ze dla danej temperatury, stan stabilny wyznaczy¢ mozna na podstawie
energii wewnetrznej U oraz entropii S. Wyznaczenie dokladnej wartosci energii wewngtrznej
danego uktadu jest trudne, gdyz wkiad do niej daje wiele typéw oddziatywan. Mozna jednak
zmierzy¢ lub obliczy¢ zmiang energii wewnetrznej podczas réznych procesow, ktorym poddawany
jest uktad. W przypadku entropii jest o wiele prosciej. Entropia uktadu zdefiniowana jest jako [58]:

S=kglnn, (1.3)

gdzie (1 oznacza liczb¢ mikrostanéw uktadu a kg stata Boltzmanna. Mikrostan to taki stan uktadu,
ktory na poziomie mikroskopowym rozni si¢ od innych stanéw, jednak daje te same warto$ci
makroskopowe, w szczegolnosci te same wartosci energii wewnetrznej. Jako przykltad rozwazmy
dwuwymiarowy, jednosktadnikowy krysztat ztozony z N atoméw — po VN w kazdym wymiarze,
ktérego komoérka elementarna jest kwadratem, a atomy wystepuja tylko w weztach sieci — t.
w narozach kazdej komorki. Dla idealnego krysztatu istnieje tylko jeden mozliwy stan — taki,
w ktorym wszystkie atomy obecne s3 w wezlach sieci krystalicznej®. W takim wypadku entropia

7 Nalezy zaznaczy¢, ze dlauktadéw posiadajacych powierzchnie, w obu réwnaniach z energii wewnetrznej U
wyodrebni¢ mozna wyraz y,Ag, gdzie y, jest energia powierzchniowa danej susbtancji na jednostke powierzchni, a A
powierzchnig [59].

8 Mowa o mikrostanach konfiguracyjnych, ktére zaleza od potozenia atoméw lub czasteczek krysztatu w przestrzeni.
W rzeczywistodci do entropii wchodzi jeszcze wklad termiczny, opisujacy liczbe mikrostanéw zwigzanych
z wibracyjnymi poziomami energetycznymi kazdego atomu w krysztale [58]. Dla N, atomoéw znajdujacych sie w stanie
podstawowym oraz N, znajdujacych si¢ w stanie wzbudzonym, wklad do entropii termicznej wynosi¢ bedzie
(Nx + Ny)

Ny

16



uktadu wynosi 0 inie daje zadnego wktadu do entalpii swobodnej. Podobnie, w temperaturze zera
bezwzglednego, wyraz TS w rownaniu (1.2) bedzie si¢ zerowat i entalpia swobodna G zaleze¢
bedzie tylko od energii wewnetrznej U. Wynika z tego, ze w zerowej temperaturze najstabilniejsza
forma materii sg idealne krysztaly. Jednakze, dla T # 0, wktad od entalpii swobodnej pochodzacy d
entropii bedzie istotny. Zaktadajac, ze rozwazany krysztat jest defektowany oraz ze jedynym
rodzajem defektow sa wakansje — tj. luki po brakujacych atomach — to dla x wakansji, liczba

mikrostanéw wynosi¢ bedzie (Ia\c/) Dla N » 1 warto$§¢ dwumianu bedzie szybko rosngé wraz

z warto$cig x. A zatem, wraz zrosngcg liczbg defektow rosng¢ bedzie entropia uktadu, a malec
bedzie entalpia swobodna. Wynika z tego, ze im silniej uktad jest zdefektowany, tym powinien by¢
stabilniejszy. Maksymalizujagc dwumian Newtona mozna wysnu¢ wniosek, ze optymalna liczba
wakansji rowna jest w przyblizeniu polowie liczby weztow sieci. Z punktu widzenia minimalizacji
entalpi swobodnej G nie jest to jednak prawda. Obecnos¢ defektow zwigksza co prawda entropie
uktadu, zwigksza jednak rdwniez jego energi¢ wewngtrzng. A zatem minimalna entalpia swobodna
jest osiggnieta dla liczby defektoéw duzo mniejszej niz potowa liczby wezidw sieci. Tym niemniej,
W niezerowej temperaturze, entropia bgdzie dawala istotny przyczynek do entalpii swobodnej,
w wyniku czego stanem stabilnym dla kazdego krysztatu jest stan przynajmniej w pewnym stopniu
zdefektowany. Oprocz wakansji, zilustrowanej schematycznie na Rys. 1.3a, czgstym typem defektu
jest takze atom migdzyweztowy (Rys. 1.3b).

* 0000
209 §660

Q
308 3333

Wakansja Atom miedzyweziowy

Rys. 1.3. Dwa podstawowe typy defektow sieci krystalicznej: a — wakansja, b — atom miedzyweziowy.

a

Q000

Skoro istnienie defektow wynika z niezerowej temperatury, to w temperaturze bliskiej temperaturze
topnienia danego materiatu, bedzie on silnie zdefektowany, a wigc jego struktura bedzie podobna
do struktury amorficznej. Liczba defektéw w strukturze przy danej temperaturze jest stala, jednak
ma charakter dynamiczny — defekty nieustannie tworza si¢ i anihiluja, a jedynie catkowita ich liczba
si¢ nie zmienia, a wigc wartosci funkcji termodynamicznych pozostaja niezmienne. Temperatura
uktadu nie jest jednak jedynym czynnikiem, ktory wplywa na liczbe defektow w strukturze. Moga
si¢ one pojawi¢ na skutek przykladania sity nacisku lub naprezen powstatych podczas hodowania’
probek.

9 Hodowanie to fachowy termin oznaczajacy wytwarzanie krysztatéw. Cho¢ dotyczy dowolnej techniki, najcze$ciej
uzywany jest w odniesieniu do technik pozwalajacych uzyska¢ monokrystaliczne i mato zdefektowane prébki.
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Jednym z defektow, prowadzacych do relaksacji naprezen powstajacych w krysztale, jest
powierzchnia. Atomy powierzchniowe sgsiaduja z mniejszg liczba innych atomow w krysztale,
co powoduje, ze bariera energetyczna, ktorag musi pokona¢ atom, aby opusci¢ pozycj¢ weztowa sieci
krystalicznej jest mniejsza. Ulatwia to lokalng deformacje¢ krysztatu tak, aby zminimalizowac¢ energie
naprezenia. Jednak w krysztatach makroskopowych — cho¢ ich sumaryczna powierzchnia moze
wydawac si¢ duza — stosunek atomow powierzchniowych do atoméw objetosciowych jest znikomy.
A zatem, powierzchnia makroskopowego, idealnego krysztalu jest niewystarczajaca
do zrelaksowania naprezen w calym krysztale. Czgsto skutkuje to wzrostem polikrystalicznym
(ziarnistym) — krysztal nie ro$nie w sposob jednolity, a raczej w postaci mikro- lub nanoziaren,
pomiedzy ktorymi znajdujg si¢ granice ziaren (ang. grain boundaries) — male puste przestrzenie,
najczesciej grubosci 1-3 warstw atomowych [60 str. 5-22, 61 str. 553-617]. W rezultacie, granice
ziaren zwickszaja powierzchnie krysztatu, umozliwiajaca relaksacje naprezen. Efekt jest tym bardziej
prawdopodobny, im wigksze sg napr¢zenia na granicy wzrastanej warstwy i podtoza [18 str. 72-101,
58 str. 87-113]. Te za$ zaleza odtego, w jakich grupach przestrzennych krystalizuje podioze
1 wzrastana warstwa, od réznicy stalych sieci, atakze od roznicy promieni atoméw w podtozu
1 osadzanej na nim warstwie. Na przyktad, szkto krzemionkowe (SiOz2) jest zwykle amorficzne [62],
z wtraceniami krystalicznymi nalezacymi do uktadu heksagonalnego lub trygonalnego, w ktorym
krystalizuje kwarc [63]. Gdy na takie szklo osadza si¢ srebro, ktére krystalizuje w uktadzie
kubicznym, mozna spodziewaé si¢ wzrostu polikrystalicznego.

Przyktadowa granica ziaren krysztalu tetragonalnego pokazana jest
na Rys. 1.4. W zaleznos$ci od materialu i parametrow procesu jego
wytwarzania, krystality moga osiaga¢ rozmiary od pojedynczych
nanometréow do kilkudziesigciu mikrometrow 1iro6zni¢ si¢ orientacjg
ptaszczyzny krystalograficznej [64]. Cho¢ w wigkszo$ci przypadkéw
ziarna charakteryzowac¢ bedzie ta sama sie¢ krystalograficzna, mozna
dobra¢ warunki procesu wytwarzania w taki sposob, ze w objetosci
danego materialu bgda znajdowaé si¢ ziarna o réznych odmianach
krystalicznych, a nawet mieszanina ziaren ordznej krystaliczno$ci
i fazy amorficznej. Od tych czynnikow zaleze¢ bedzie rozmiar pustek

Rys. 1.4. Przyktadowa granica . 4
ziaren krysztalu tetragonalnego.  (aNg. grain boundary voids) [58 str. 103, 60 str. 79]

1.2 Wzrost warstwowy, wyspowy i ziarnisty

Kwestie struktury krystalicznej i ziarnisto$§ci dotycza zaréwno nanowarstw jak 1 probek
objetosciowych, jednak majg one zdecydowanie wigksze znaczenie dla struktur, ktérych rozmiary
przynajmniej w jednym wymiarze s3 mocno ograniczone — na przyktad dla warstw o grubosci
ponizej 100 nm. Wyrodznia si¢ trzy mody wzrostu cienkich warstw na plaskim podtozu, zilustrowane
na Rys. 1.5 — wzrost warstwowy, wzrost wyspowy oraz mod posredni charakteryzujacy sie
poczatkowym wzrostem warstwowym, ktory przeradza si¢ w wzrost wyspowy dla pokry¢ podtoza
o grubosci kilku monowarstw [18]. O tym, w jaki sposob wzrastaja nanowarstwy decyduja zalezne
od temperatury wzajemne oddziatywania pomigdzy adatomami (tj. atomami padajacymi
na powierzchni¢ podtoza w czasie wzrostu) warstwy hodowanej oraz podtozem, wynikajace
z tendencji do krystalizacji w okreslonych grupach przestrzennych, réznicy w rozmiarach atoméw
oraz rdznicy stalych sieci.
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Rys. 1.5. a — wzrost typu warstwa po warstwie (Franka-van der Merwe), b — wzrost typu warstwa + wyspa (Stransky’ego-
Krastanova), ¢ — wzrost wyspowy (Volmera-Webera). Rysunek wykonany na podstawie obrazu z pracy [18]

Odzialywania te moga by¢ opisywane za pomocg energii powierzchniowej ¥y na jednostke

powierzchni (#) Zdefiniowa¢ mozna wielkos$¢ graniczng energii powierzchniowej:
Yor = Yw T Vpjws (1.4)

gdzie v, toenergia powierzchniowa granicy warstwy 1iprozni, natomiast ¥,,, to energia
powierzchniowa granicy warstwy ipodloza. Dodatkowo zdefiniowa¢ mozna jako y, energie
powierzchniowg granicy podloza i prozni. Jezeli energia powierzchniowa hodowanej warstwy jest
niewielka w poréwnaniu z energig powierzchniowa podtoza (Yar < yp), to adatomy hodowane;j
substancji formowac beda kolejne gtadkie 1 ciggle warstwy atomowe na powierzchni podtoza [18] —
mod Franka-van der Merwe. Jezeli za$ yg,. > ¥,, adatomy hodowanej warstwy beda dazyly
do zrelaksowania naprezen, formujgc wyspowe struktury na powierzchni podtoza [18] — mod

Volmera-Webera. Kat @ zwilzania podloza przez nanoszong warstwe¢ mozna opisa¢ réwnaniem
Younga [65]:

® = arccos (%). (1.5)

Warto$ci ¥, 1y, zaleza od typu materiatu i jego struktury i mozna je znalez¢ w tabelach, np. [66].
Nalezy zaznaczy¢, ze formy krystaliczne wykazujg zwykle duzo wyzsza warto$¢ energii
powierzchniowej ¥, 1y, niz formy amorficzne, a ponadto wartosci te sa rozne dlardznych
ptaszczyzn krystalograficznych, a zatem proces wzrostu bedzie zalezat od tego, czy podloze jest
krystaliczne 1ijezeli tak, towzdluz jakiej plaszczyzny zostato Scigte podtoze. Czynnik vy,
opisujacy energi¢ granicy pomiedzy podtozem a hodowang warstwg zalezy przede wszystkim
od niedopasowania sieci krystalicznych podtoza 1ihodowanej warstwy. Dla materiatlow
krystalizujacych w tym samym uktadzie krystalograficznym, wklad ten mozna opisa¢ rownaniem
[19]:

Yorw = e (1.6)
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gdzie ¢ to modut Helmholtza sprezystosci objetosciowej (ang. bulk modulus), v to liczba Poissona,
a apia, tostate sieci (wektory przesunig¢ prymitywnych) odpowiednio dla materiatu podtoza
1 wzrastanej warstwy dla danego kierunku. Dla materiatow krystalizujacych w tym samym uktadzie
krystalograficznym, im wigksze niedopasowanie sieciowe, tym wigksze prawdopodobienstwo
wystgpienia wzrostu wyspowego w modzie Volmera-Webera. Nalezy takze zauwazyc,
ze w przypadku, w ktorym materiat podtoza i materiat wzrastany krystalizuja w ré6znych uktadach
krystalograficznych, czynnik vy, ,, zawsze jest istotnie duzy. Oznacza to, ze wzrost w modzie
Franka-van der Merwe uzyska¢ mozna praktycznie tylko dla substancji krystalizujacych w tej samej
lub podobnej grupie przestrzennej, co podtoze. Duzo czgstsze jest wigc obserwowanie modow
Stransky’ego-Krastanova i Volmera-Webera. Dla modu Stransky’ego-Krastanova pierwsze kilka
monowarstw hodowanej substancji osadza si¢ na podtozu w sposéb ciagly, odwzorowujac sie¢
krystaliczng podloza. Dla kolejnych warstw takie odwzorowanie spowodowatoby jednak
wprowadzenie zbyt duzych naprezen, dlatego od pewnej grubosci adatomy formujg struktury
wyspowe, w ktérych w miare oddalania si¢ od podtoza naprg¢zenia relaksujg 1 warto$¢ statej sieci

0 zbliza si¢ do wartosci odpowiadajacej
02 materialowi objetosciowemu. Oprocz
04 dopasowania uktadow  krystalograficznych

i statych sieci, nalezy tak dobiera¢ materiat
podtoza, aby miat wigkszy wspotczynnik energii
powierzchniowej niz materiat na nim nanoszony.
Graficznie, zalezno$¢ kata  zwilzania
od parametrOw ¥y, Vi 1 ¥p/w przedstawia Rys.
1.6. Gladkie warstwy (niskie katy zwilzania)
uzyskiwane sg przede wszystkim dla matych
wartosci ¥,y W porownaniu z y,, a po drugie,
dla matych wartosci  y,,. W szczegdlnosci,

06

(R

Yp/w ™ yp_l

(®1udoys) @ eluez|Imz 1)

Rys. 1.6. Zalezno$¢ kata zwilzania 6 (w stopniach)
od wartosci y,, (0$ odcigtych) i ¥,/ (0$ rzgdnych).
Warto$ci ¥, i¥pw podane sa w jednostkach v, .
A —obszar o zerowym kacie zwilzania, B — obszar
o potpelnym kacie zwilzania.

jezeli speniona jest zalezno$¢ ys, <7V, kat
zwilzania jest zerowy (obszar A na Rys. 1.6).
Jednakze, dla yy,,, > ¥, , lepsza zwilzalnos¢
uzyskuje si¢ dla wigkszych wartosci y, (por.
obszar B na Rys. 1.6).

Zastosowanie podloza o wysokiej energii powierzchniowej zwigksza prawdopodobienstwo
wystgpienia wzrostu typu warstwa po warstwie w modzie Franka-van der Merwe [67], przynajmniej
w poczatkowej fazie wzrostu. Dzieje si¢ tak dlatego, ze dla duzych energii powierzchniowych
podioza, energia desorpcji adatomu z powierzchni podloza jest wieksza niz energia termiczna kgT
ruchu atomu. W efekcie, ruch adatomu padajacego na podtoze jest mocno ograniczony [25, 68].
Dla niskich energii powierzchniowych podioza lub dla podwyzszonych temperatur podtoza
w procesie wzrostu, energia ruchu termicznego adatomdéw jest wyzsza niz energia ich desorpcji
z powierzchni, a zatem mogg one swobodnie migrowac po podtozu, formujac struktury o minimalne;j
energii. W efekcie, dla niskich wartosci ¥, lub wysokich temperatur wzrostu, zwykle obserwuje
si¢ wzrost wyspowy w modzie Volmera-Webera. W praktyce do wyznaczenia modu wzrostu czesto
stosuje si¢ fenomenologiczne pojecie temperatury homologowej T, (ang. homologous temperature),
posrednio opisujacej relacje energii kinetycznej adatomu do energii jego desorpcji z podtoza [25, 68,
69]:

=2 (1.7)

T
h =T

gdzie T, totemperatura podtoza, a Ty totemperatura topnienia materiatu hodowanego 10

19 Wazne, aby warto$¢ Tr byla okreSlona dla materiatu objeto$ciowego, gdyz dla cienkich warstw, ich temperatura
topnienia jest znacznie nizsza [70]. Zaréwno warto$ci Tp jak i Ty powinny by¢ wyrazone w kelwinach.
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Za graniczng warto$¢ uznaje si¢ T, = 0,3 powyzej ktorej obserwuje si¢ wzrost wyspowy [25]. Sama
znajomo$¢ wartoSci ¥y, ¥, 1Ty to jednak zbyt mato, zeby okresli¢ mod wzrostu nanowarstwy.
Kolejnym czynnikiem, istotnie wptywajacym na mod wzrostu cienkich warstw, jest chropowato$¢
podtoza. Opisuje to prawo Wenzla [71]:

Ocrf = arccos(r : cos @), (1.8)

gdzie O, torzeczywisty kat zwilzania
powierzchni podloza przez nanoszony materiat,
0 to kat zwilzania powierzchni podtoza przez
nanoszony materiat przy zatozeniu, ze granica
osrodkéw jest idealnie ptaska, natomiast
r  tostosunek rzeczywistej powierzchni
do powierzchni ptlaskiej granicy os$rodkow.
Poniewaz zawsze r > 1 to analizujac przebieg
funkcji arccos(r - cos®) (Rys. 1.7) mozna
doj$¢ do wniosku, ze chropowata powierzchnia
wzmaga naturalne  tendencje  materiatu

@ (stopnie)
(a1udoys) /%9

118 2 25 3 35 4 45 5 do wzrostu w okreslonym modzie.
r Dla materiatow  wykazujacych  niski  kat
zwilzania 6, O.rrbedzie si¢ zmniejszal wraz

(w stopniach) od wspotczynnika r (0§ odcietych) i kata ~ ze wzrostem 1 , natomiast dla materiatow
zwilzania & w stopniach (oS rzednych). o wysokim kacie zwilzania 6 be¢dzie odwrotnie.

Rys. 1.7. Zaleznos¢ efektywnego kata zwilzania Ogf¢

W przypadku modéw Volmera-Webera 1 Stransky’ego-Krastanova, wzrost wysp obserwuje
si¢ jedynie do pewnej grubosci hodowanej warstwy. Powyzej pewnej grubosci krytycznej, hodowana
warstwa zaczyna osadzac si¢ na catej powierzchni podtoza, pomimo wynikajacych z tego naprezen.
Naprezenia sg jednak relaksowane przez istnienie struktury ziarnistej, przy czym im wigksze
naprezenia, tym mniejsze ostatecznie sg ziarna i wigcej granic ziaren [19]. W efekcie, wzrastane
warstwy charakteryzuja si¢ wysoka chropowato$cia powierzchni, nawet, jezeli podtoze jest gladkie.
Aby zminimalizowa¢ ten efekt — a takze, aby promowaé wzrost w modzie Franka-van der Merwe,
stosuje si¢ kilka réznych technik. Najprostsza z nich jest chlodzenie podioza w trakcie procesu.
Powoduje to obnizenie temperatury homologowej opisanej réwnaniem (1.7), w zwigzku z czym
energia desorpcji adatomu z poditoza zaczyna dominowa¢ nad jego energig kinetyczng [25].
Ogranicza to ruch adatoméw po powierzchni podloza, hamujac wzrost ziarnisty i wygtadzajac
powierzchni¢ hodowanej warstwy, o ile samo podtoze jest gtadkie. Innym sposobem na uzyskanie
podobnych efektow jest nanoszenie warstw z bardzo wysokimi szybkosciami. W rezultacie, adatomy
na powierzchni podtoza, cho¢ charakteryzuja si¢ wyzsza energig termiczng niz energia desorpcji
z podloza — przez co maja teoretycznie wysoka dyfuzyjnos¢ — nie migruja na poditozu, gdyz zasigg
migracji jest ograniczony strumieniem kolejnych adatomow.

Jednakze, najpopularniejszym sposobem promowania wzrostu w modzie warstwa po warstwie
i dzigki temu wygtadzania powierzchni hodowanej warstwy jest stosowanie ultracienkich (<5 nm)
warstw zwilzajacych na granicy podtoze-nanoszona nanowarstwa [72]. Energia powierzchniowa
Yp dla najpowszechniej wykorzystywanych podtoz krzemionkowych jest niska, poniewaz podtoza
te sa amorficzne. Dla SiO2 warto$¢ ta wynosi zwykle ponizej 0,35# [73], natomiast warto$ci
energii powierzchniowej dla metali s3 duzo wyzsze. Na przyktad dla srebra, warto$ci te wahaja si¢
w zakresie od 1,12# do 1,29# , a dlazlota od 1,50# do 1,79# [66]. A zatem, majac
na uwadze zalezno$¢ (1.4) mozna spodziewaé si¢, ze zarowno ztoto jak isrebro beda wzrastaé
na podlozu krzemionkowym w modzie wyspowym. Jezeli jednak powierzchni¢ SiO2 przed
osadzeniem zlota lub srebra pokryje si¢ cienka, ale ciggla i gtadka warstwa trzeciego materiatu, wtedy
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nie nalezy bra¢ pod uwage wartosci y,, dla podloza, ale dla tego wiasnie materiatu. Jezeli wigc ten
trzeci material — zwany warstwg zwilzajaca!! — bedzie charakteryzowal sic wicksza energia
powierzchniowg niz nanowarstwa osadzana na nim, to jego zastosowanie powinno promowa¢ wzrost
w modzie Franka-van der Merwe, wygtadzajac ostatecznie powierzchnie hodowanej na nim warstwy.
Jednakze, nawet jezeli warstwa zwilzajaca nie jest ciggla — a raczej uformuje na powierzchni podtoza
wyspy, stosowanie materiatu zwilzajacego moze znaczaco wptywac na charakter wzrostu docelowej
warstwy. Mod Franka-van der Merwe obserwowany jest wtedy, gdy spelniona jest nastepujaca
zaleznos¢ [67]:

Vp/w TV, <YwT yp/Za (1-9)

gdzie y, toenergia powierzchniowa warstwy zwilzajacej a y,,, toenergia granicy podloza
1 warstwy zwilzajacej.

Powyzsze rozwazania dotyczyly sytuacji, w ktorych ani atomy podloza, ani atomy w warstwach
zwilzajacych nie tworza wigzan chemicznych zatomami warstwy wzrastanej. W przypadku,
gdy materiat warstwy zwilzajacej tworzy wigzania kowalencyjne z materialem osadzanym,
zaobserwuje si¢ znaczne wygltadzenie powierzchni, gdyz energia potrzebna do zerwania wigzania
kowalencyjnego jest duzo wyzsza niz energia potrzebna do przetamania oddziatywania van der
Waalsa, w wyniku czego adatomy latwiej przywieraja do powierzchni [65, 74]. Dla srebra i zlota
zostaly dotychczas zaproponowane warstwy zwilzajace z m.in. Ge, Cr, Ni, Ti, Cu, a nawet substancji
organicznych [20-36]. Sposrdd nich, miedZ i german krystalizuja dokltadnie w tej samej grupie
przestrzennej, co srebro iztoto (Fm3m) i ztego powodu mogg wygtadzaé powierzchnie metalu
nawet o rzad wielkosci [20, 26, 29].

1.3 Sie¢ prosta i sie¢ odwrotna

Dla kazdej sieci krystalicznej mozna wyznaczy¢ komorke elementarng, ktéra w N wymiarach
charakteryzuje N wektorow przesuni¢¢ prymitywnych, rozpinajacych calg przestrzen. Przestrzen taka
nosi nazwe przestrzeni rzeczywistej — gdyz wezly sieci krystalicznej (zwanej takze siecig prosta)
odpowiadaja rzeczywistym potozeniom atoméw w przestrzeni. Transmisyjna mikroskopia
elektronowa pozwala na zobrazowanie sieci prostej w przestrzeni rzeczywistej. Jednakze jest
to technika niezwykle kosztowna, a przygotowanie probek jest w niej trudne. Ponadto, w fizyce ciala
statego operowanie w przestrzeni rzeczywistej jest czesto niewygodne, gdyz nie daje informacji o
energii no$nikéw w krysztale. Dlatego wprowadza si¢ pojecie przestrzeni odwrotnej, bedacej
wynikiem transformacji Fouriera przestrzeni rzeczywiste;j.

Dla fizykow przeksztatcenie Fouriera nie jest jedynie wygodng operacja matematyczna, ale stanowi
przejScie pomigdzy przestrzeniami roznych wielkosci opisujacych dane obiekty fizyczne.
Na przyktad, w fizyce fal lub optyce fourierowskiej, transformacja Fouriera oznacza przejscie
pomiedzy opisem zalezno$ci amplitudy ifazy fali w czasie lub przestrzeni, a opisem dajacym
informacje¢ o sktadowych czestosciach lub czestosciach przestrzennych fali — przejécie z dziedziny
czasu do dziedziny czgstotliwosci. W odniesieniu do fizyki ciala stalego i struktur krystalicznych,
przeksztalcenie Fouriera oznacza przejscie pomigdzy przestrzenia rzeczywista potozen i przestrzeniag
odwrotng pedéw elektronow. Tak jak kazdemu zestawowi wspdtrzednych w przestrzeni rzeczywistej
odpowiada pewne potozenie w tej przestrzeni, tak kazdemu zestawowi wspotrzednych w przestrzeni
odwrotnej odpowiada wektor falowy elektronow w krysztale. Transformacji przestrzeni rzeczywistej
w przestrzen odwrotng towarzyszy transformacja sieci krystalicznej — zwanej siecig prosta — w sie¢
odwrotng. Sprowadza si¢ to do przeksztatcenia wektorow przesunie¢ prymitywnych sieci prostej
na wektory sieci odwrotnej w nastepujacy sposob [75]:

11 Spotyka sie tez okreSlenie surfaktant, ktére zostato przejete z chemii koloidéw, nie jest ono jednak Scisle poprawne.
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b, = 2m—2X% (1.10)

ar-(azxaz)’

= _ T
b, = Zna_z,@ia_l,), (1.11)
bs = 21 —2%2 (1.12)

az(arxaz)’

gdzie @5, @, @; oznaczaja wektory sieci prostej, a by, by, bs oznaczaja wektory sieci odwrotne;.
Kazdemu weztowi sieci odwrotnej o wspotrzednych hkl odpowiada rozdzina ptaszczyzn w sieci
prostej o indeksach Millera (hkl) [76]. Szczegoty przedstawia Rys. 1.8. Poniewaz sie¢ odwrotna
jest wynikiem przeksztatcenia Fouriera sieci prostej, to znajac sie¢ odwrotna, mozna wykonaé
odwrotng transformacj¢ Fouriera i uzyskac¢ dzieki temu sie¢ prosta. Operowanie na sieci odwrotnej
jest wigec rownoznaczne z operowaniem na sieci prostej. Zaleta operowania na sieci odwrotnej polega
jednak natym, ze jej do§wiadczalne wyznaczenie jest o wiele latwiejsze, niz wyznaczenie sieci
prostej. Wynika to np. z faktu, ze dyfrakcja promieni X na sieci krystalicznej obrazuje sie¢ odwrotng
krysztatu.

y v
X (001) X (100) X (010)
ILZ le
¥ ¥
X (101) X (1) X (011)

X (1 X (1) Xy
Rys. 1.8. Plaszczyzny krystalograficzne o réznych indeksach Millera zobrazowane wewnatrz komorki elementarnej
dla sieci tetragonalnej. Obraz wykorzystany na licencji Creative Commons!'? Kreska nad cyfrg oznacza znak minus.
Plaszczyzna o indeksach (hkl) moze zosta¢ zdefiniowana, jako ptaszczyzna prostopadta do wektora o wspotrzednych

[% % ﬂ i przecinajaca ten wektor w punkcie wyznaczonym przez dowolng catkowita wielokrotnos$¢ tego wektora. A zatem,

indeksy hkl wyznaczac beda catg rodzine ptaszczyzn, tym gesciej roztozonych im wyzsze sa wartosci indeksow Millera.

12 By Miller_Indices_Cubes.svg: *Indices_miller_plan_exemple_cube.png: Cdang
derivative work: McSush (talk) derivative work: Paco00002 (talk) - Miller_Indices_Cubes.svg,
CC BY-SA 3.0, https://commons.wikimedia.org/w/index.php?curid=9828215
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Dhugos¢ fali promieniowania X jest zwykle poréwnywalna z odlegtosciami pomiedzy dwoma
najblizszymi atomami w strukturach krystalicznych. W przypadku najbardziej powszechnie
stosowanego zrodta miedziowego — Cu K, — jest to 1,5418 A. Oznacza to, ze fala ta oddziatuje
z o$rodkiem nie w sposob efektywny, odczuwajac usredniony potencjal od wszystkich atoméw, jak
ma to miejsce dla fal z zakresu widzialnego — a raczej oddziatuje z kazdym atomem oddzielnie.
Dodatkowo, poniewaz energia typowej wigzki promieniowania X jest znacznie wyzsza od energii
elektronéw walencyjnych w dowolnym atomie, takie elektrony mogg by¢ traktowane, jako no$niki
swobodne. W zwiazku z tym, oddziatywanie fotonu X zaréwno z rdzeniem atomowym, jak i z takim
elektronem walencyjnym moze by¢ intepretowane, jako rozpraszanie Thomsona. W takim wypadku,
nat¢zenie promieniowania rozproszonego dane jest wzorem [77]:

2 2
I 210( q )1+cos 29, (1.13)

m2c* 2

gdzie I, to nat¢zenie wigzki padajacej, 6 to kat ugigcia wigzki, g to tadunek, ¢ to predkos¢ fali
elektromagnetycznej w prozni, a m tomasa tadunku. Poniewaz nat¢zenie promieniowania
rozproszonego zalezy od odwrotnos$ci masy tadunku w kwadracie, wktad od rdzeni atomowych jest
zaniedbywalnie maly w poréwnaniu z wkladem od elektronéw. A zatem, rozpraszanie promieni X
na atomach mozna wuzna¢ =zatozsame zrozpraszaniem na elektronach walencyjnych. O ile
w przypadku oddziatywania pojedynczego fotonu X z atomem mozna méwic¢ o rozpraszaniu, o tyle
w przypadku cigglego zrodia promieniowania nalezy skorzysta¢ z teorii dyfrakcji. W tym przypadku,
kazdy atom w o$rodku, naktéry pada promieniowanie X, stanowi zrodlo fali sferyczne;.
Dla nieregularnego rozlozenia atomow w przestrzeni — jak toma miejsce w przypadku
cial amorficznych — interferencja tych fal nie daje Zadnego charakterystycznego widma
dyfrakcyjnego. Natomiast gdy atomy sg ulozone w przestrzeni w sposob regularny, jak ma to miejsce
w przypadku ciat krystalicznych, istnieja pewne kierunki, dla ktorych fale sferyczne interferuja
konstruktywnie, natomiast w pozostatych kierunkach obserwowana jest interferencja destruktywna.
Konstruktywna interferencja zachodzi dla takich katow ugiecia 6, dla ktorych roznica drog
optycznych wigzek ugietych od dwdch atomdéw spetnia warunek Bragga [78]:

sing =2 (1.14)
2d
gdzie A1 oznacza dlugo$¢ fali wiazki elektromagnetycznej, d to odleglos¢ pomigdzy dwiema
rownolegtymi plaszczyznami atomowymi, na ktérych zachodzi ugiecie wigzki, a n jest dowolna
liczba naturalng ograniczong od gory warunkiem, ze sinf nie moze by¢ wigkszy od jednosci.
Dobrze ilustruje to Rys. 1.9.

Interferencja Interferencja
konstruktywna destruktywna

g \ ]29 R \ 26
< /
. na ; na
sinf = — sin@ # —
2d 2d

Rys. 1.9. Gdy iloczyn kosinusa kata ugig¢cia i dwukrotnosci odlegtosci migdzyptaszczyznowej w krysztale jest catkowita
wielokrotnoscia dtugosci fali, nastgpuje interferencja konstruktywna. Rysunek wykonany na podstawie obrazu
dostepnego na licencji Creative Commons'.

13 By Loi_de_bragg.png: User:Cdang derivative work: Gregors (talk) - Loi_de_bragg.png,
CCBY-SA 3.0, https://commons.wikimedia.org/w/index.php?curid=14524146
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W przypadku dyfrakcji na niewielkiej liczbie atoméw nastgpuje interferencja niewielkiej liczby fal,
co skutkuje gladkimi ekstremami itagodnymi zboczami w widmie dyfrakcyjnym. Skoro jednak
w krysztale liczba atomoéw dajacych wktad do dyfrakcji jest duza, w praktyce obserwuje si¢ ostre
maksima w kierunkach spetniajacych warunek Bragga oraz staby sygnal we wszystkich pozostatych
[79]. W rezultacie, na ptaskim detektorze obserwowane sg refleksy w miejscach, gdzie znajdujg si¢
wezly w dwuwymiarowym przekroju sieci odwrotnej krysztatu. Niektore z reflekséw sa wygaszone,
co zalezy od symetrii struktury krystalicznej badanego materiatu. Wzor dyfrakcyjny zalezy takze
od orientacji krystalicznej probki wzgledem wiazki oraz odleglosci ekranu od probki. Dyfrakcja
promieni rentgenowskich jest uzytecznym narzedziem dla wyznaczania struktury krystalicznej
materiatow. Wspotczesnie jednak rownie czgsto stosuje si¢ t¢ technike do badania probek, w ktorych
struktura krystaliczna jest a priori znana. Wtedy widmo dyfrakcyjne stuzy do okreslenia orientacji
plaszczyzn krystalograficznych w probce wzgledem padajacej wiazki. W tym przypadku analiza
moze by¢ ograniczona do detekcji w jednym wymiarze.

Wykorzystanie zjawiska dyfrakcji promieni rentgenowskich na strukturze krysztalu pozwala
na wyznaczenie jeszcze jednego parametru. Wspomniano juz wczesniej, ze im wigcej atomow daje
wktad do dyfrakcji w krysztale, tym wezsze jest ekstremum w widmie zalezno$ci nat¢zenia
promieniowania od kata ugigcia. A zatem, w przypadku struktury ziarnistej, gdzie krystality maja
jednorodny rozmiar z przedziatu od kilkunastu do kilkuset nanometrow, to z szerokosci potdwkowe;j
piku dyfrakcyjnego (ang. Full Width at Half-Maximum, FWHM), wyznaczy¢ mozna $rednig liczbe
atoméw w pojedynczym krystalicie, a wigc posrednio — rozmiary tego krystalitu. Zaktadajac,
ze ziarna maja w przyblizeniu ksztalt sferyczny, to §rednia S$rednica krystalitu D moze zostaé
opisana wzorem Debye’a-Scherrera [80]:

0891
~ FWHM-cos 6’

(1.15)

gdzie czynnik 0,89 to czynnik Debye’a.

1.4 Sie¢ krystaliczna a struktura energetyczna

Gdy dwa atomy sg zblizone na dostatecznie malg odleglos¢, ich elektrony walencyjne oddziatuja
ze soba, co moze prowadzi¢ do stworzenia wigzania chemicznego. W wyniku tworzenia wigzania,
z pojedynczego poziomu energetycznego powtoki walencyjnej dla danego atomu, w dwuatomowej
czasteczce powstaja dwa poziomy o réznej energii. Poziom o nizszej energii nosi nazwe¢ poziomu
wigzacego 1jest on w nienatadowanych czasteczkach zawsze w pelni obsadzony elektronami,
natomiast poziom o0 wyzsze] energii nosi nazwe¢ poziomu antywigzacego, 1 — w zaleznoS$ci
od konfiguracji elektronowych atoméw w czasteczce — moze by¢ czgsciowo obsadzony. Roznica
energii pomiedzy tymi dwoma poziomami nosi nazwe przerwy energetycznej'®. Dla rosnacej liczby
atomoOw, czasteczka taka bedzie opisywana zapomoca coraz wigkszej liczby pozioméw
energetycznych, ktoére beda od siebie odseparowane o coraz mniejszg wartos¢ energii. Dla bardzo
duzej liczby atomow, poziomy energetyczne beda leze¢ tak blisko siebie, ze mozna je traktowaé jako
ciggle pasma. W ciele stalym, takie pasmo energetyczne, ktore jest w catosci obsadzone elektronami,
nosi nazw¢ pasma walencyjnego, a pasmo, ktore jest niecatkowicie obsadzone elektronami nosi
nazw¢ pasma przewodnictwa. W izolatorach pasmo przewodnictwa jest nieobsadzone i dzieli
je od pasma walencyjnego przerwa energetyczna, natomiast dla metali przerwa energetyczna znika
1 pasma przewodnictwa 1 walencyjne przekrywaja si¢ ze sobg.

Powyzszy, prosty opis struktury energetycznej jest o tyle nieprecyzyjny, ze w ogole nie uwzglednia

14 W terminologii anglojezycznej funkcjonuja dwa pojecia — band gap i energy gap. O ile pierwszy termin odnie$¢ mozna
jedynie do przerwy energetycznej dla pétprzewodnikdw, o tyle drugi ma sens ogdlniejszy i stosuje sie dla wielu uktadéw,
dla ktérych istnieja niedostepne dla elektronéw stany energetyczne. Dla obu poje¢ istnieje wspolny polski odpowiednik
»przerwa energetyczna”.
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zalezno$ci energii elektronow w pasmach od ich wektora falowego (pedu). W rzeczywistosci
wystepuje pewna zalezno$¢ dyspersyjna E(k,), gdzie E oznacza energi¢ dostepng dla elektronu

o wektorze falowym Ee. Wynika to z rozwigzania réwnania Schrodingera dla funkcji falowe;j
elektronu o ogdlnej postaci [81]:

HY(F) = EY(7), (1.16)
gdzie 1 to zalezna od potozenia funkcja falowa elektronu, E to energia wiasna tej funkcji falowe;,
a H to funkcjonat zwany hamiltonianem, przyjmujacy postac [81]:

H = [—%V2+V(?)], (1.17)

gdzie h oznacza zredukowang stalg Plancka, m jest masg elektronu, a V(r) oznacza zmienny
w przestrzeni potencjal. Dla krysztalu, potencjat ten jest periodyczny, a zatem rozwigzaniem
réwnania Schrédingera jest rodzina fal Blocha postaci [18]:

W) = etkefy (), (1.18)

gdzie u(7) jest pewna funkcja periodyczng. A zatem, wyznaczone z rownania Schrodingera energie
elektronéw periodycznie zaleza odich wektorow falowych. Poniewaz jednak wektory falowe
elektronow w krysztale reprezentowane sa przez wspotrzedne punktdw w przestrzeni odwrotnej,

mozna zalezno$¢ E (Ee) zastgpi¢ zalezno$cig E (7yq,,), gdzie 7,4, 0znacza wektor determinujgcy
potozenie punktu w przestrzeni odwrotnej. Wykreslenie tej zaleznosci jest jednak niezwykle trudne,
gdyz wymaga czterowymiarowych wykresoéw. W zwigzku z tym, popularng technika wykreslenia
tej zaleznosci jest wykorzystanie pierwszej strefy Brillouina. Jest to komoérka typu Wignera-Seitza
skonstruowana w przestrzeni odwrotnej. Komorke Wignera-Seitza mozna skonstruowa¢ w dowolnej
‘ przestrzeni w nastepujacy sposob: jeden z weztow

sieci laczy si¢ odcinkami zinnymi sgsiadami.

Nastgpnie w potowie kazdego z takich odcinkow
/ \ przeprowadza si¢ plaszczyzne (lub prosta
w przypadku sieci dwuwymiarowych) prostopadta.

Komoérka Wignera-Seitza jest ograniczona przez
wyznaczone plaszczyzny (lub proste) oraz linie
(lub  punkty) ich przecigcia. Przykladowsa
konstrukcje komorki Wignera-Seitza ukazuje
Rys.1.10. Jezeli odcinki zostaty przeprowadzone
pomiedzy najblizszymi sgsiednimi weztami sieci,
totaka komodrka spelnia  kryteria komorki
elementarnej 1 w przestrzeni odwrotnej nazywana

\ / jest pierwszg strefg Brillouina, lub w skrocie strefa
Brillouina. Kazdy punkt lezacy poza ta strefa
‘ odpowiada jakiemus$ punktowi lezagcemu wewnatrz
tej strefy, dlatego wystarczy okresli¢ zaleznosé

na przykladzie sieci dwuwymiarowej. Zielony punkt — E(T‘ odw) wewnatrz strefy Brlllouma’, Z cby znal
wezet centralny. Niebieskie punkty — wezty sasiadujace. Ja dl? Qalego krys;ta?u. Stre.fa ?a mE’l rO_Zn_y ksztalt
Komorka Wignera-Seitza ograniczona jest przez zielone zaleznie od typu sieci Bravais, jak rowniez od typu
linie iich punkty przeciecia. Rysunek wykonany komorki elementarnej”..

na podstawie obrazu na licencii Creative Commons'¢

Rys 1.10 Konstrukcja komodrki Wignera-Seitza

15 Dla niektérych rodzajéw sieci Bravais mozliwe jest wybranie wiecej niz jednego rodzaju komoérki elementarnej.
W szczeg6lnosci, mozna wybrac takie komérki, dla ktorych atomy lezg nie tylko w wierzchotkach komorki.

16 By Wigner-Seitz-Zelle.png: Original uploader was Kricki at de.wikipedia (Original text : Christian Nolleke)
derivative work: Hazmat?2 (talk) - This file was derived from: Wigner-Seitz-Zelle.png:,
CC BY-SA 3.0, https://commons.wikimedia.org/w/index.php?curid=18187285
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Rys. 1.11 przedstawia komoérke elementarng typu FCC (ang. Face-Centered Cubic), czyli komorke
sieci kubicznej, w ktoérej atomy znajduja si¢ nie tylko w narozach sze$cianu, ale takze na $rodkach
cigzkosci jego Scian (Rys. 1.11a) oraz odpowiadajaca jej pierwsza strefe Brillouina (Rys. 1.11b).
Na rysunku zaznaczono i podpisano literami pewne charakterystyczne punkty. Dzigki ich oznaczeniu,
mozna wykre$li¢ zalezno$¢ E(7,4,) wzdhuz linii taczacych te punkty, co daje sie przedstawié
na dwuwymiarowym wykresie.

a

z

Rys. 1.11. a- szeécienna komoérka elementarna centrowana na $cianach (ang. Face-Centered Cubic, FCC) oraz b —
odpowiadajaca tej sieci strefa Brillouina. Literami I, L, K, U, W, X zaznaczono charakterystyczne punkty strefy Brillouina.
Obrazy wykorzystane na licencji Creative Commons'”, '8,

6

-10

Rys. 1.12. Zaleznos$¢ poziomoéw energetycznych od wektora falowego elektrondw w krysztale krzemu, pokazana wzdtuz
linii taczacych charakterystyczne punkty strefy Brillouina. Na szaro zaznaczono przedzialy energii niedostepne
dla elektronow. VB — pasmo walencyjne, CB — pasmo przewodnictwa. E, — energia wierzchotka pasma walencyjnego,
E. — energia dna pasma przewodnictwa. Rysunek pochodzi z pracy [82].

17" By Original PNGs by Daniel Mayer and DrBob, traced in Inkscape by User:Stannered - Cubic, face-centered.png:
Lattice face centered cubic.svg:, CC BY-SA 3.0, https://commons.wikimedia.org/w/index.php?curid=1735631
18 By Inductiveload - Own work, Public Domain, https://commons.wikimedia.org/w/index.php?curid=3999372
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Przyktadowa zalezno$¢ E(7,4,) dlakrzemu o strukturze FCC znajduje si¢ na Rys. 1.12. Wida¢,
ze wielko$¢ roznicy energii pomigdzy pasmem walencyjnym a pasmem przewodnictwa jest rozna
w zaleznosci od punktu w strefie Brillouina. Sam krzem jest przyktadem do$¢ nietypowego materiatu
o skosnej przerwie energetycznej — najwyzszy poziom w pasmie walencyjnym i najnizszy poziom
w pasmie przewodnictwa nie wystepuja dla tego samego punktu w strefie Brillouina. Z tego powodu,
padajacy naten material foton nie moze dokona¢ wzbudzenia elektronu z pasma walencyjnego
do pasma przewodnictwa bez dodatkowej emisji lub absorpcji fononu z sieci krystalicznej, ktory
skompensowalby roznice wektoréw falowych elektronu przed i po wzbudzeniu. Jednak procesy
z wykorzystaniem fononéw sg malo prawdopodobne, dlatego potprzewodniki o przerwie skosnej
charakteryzuja si¢ duzo nizszymi wspolczynnikami absorpcji od pétprzewodnikdéw o przerwie
prostej, dla ktorych wierzchotek pasma walencyjnego i dno pasmo przewodnictwa wystepuja w tym
samym punkcie strefy Brillouina, dzigki czemu przej$cia migdzypasmowe nie wymagaja interakcji
z fononami [83]. Podobnie, elektron znajdujacy si¢ juz w pasmie przewodnictwa potprzewodnika
o przerwie sko$nej bedzie miat mate prawdopodobienstwo wyswiecenia fotonu, dlatego czas zycia
ekscytonow (czyli wzbudzonych elektronéw w pasmie przewodnictwa zwigzanych sitami
kulombowskimi z dziurami w pasmie walencyjnym, nazywanych tez ,,parami elektron-dziura™)
w potprzewodnikach o przerwie skosnej jest dtuzszy niz w przypadku potprzewodnikdow o przerwie
prostej [83]. Nalezy jednak wspomnie¢, ze dla energii fotonéw odpowiadajacych dlugosci fali
z przedziatlu glebokiego nadfioletu, moze zaj$¢ przejscie proste w dowolnym punkcie strefy
Brillouina, bez wzgledu na typ przerwy w potprzewodniku.
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Rozdzial 2

Migracja atomow w cialach stalych
Proba opisu zjawisk migracji atomow w ciele stalym zostata podjeta przez Adolfa Ficka
juz w potowie XIX wieku [84]. Zaproponowane przez niego prawo dyfuzji podaje zalezno$¢
na strumien przeptywajacych indywiduéw chemicznych:

1dm ac

J=57="D5, (2.1)

gdzie | oznacza strumien czastek, A jest powierzchnia, przez ktérg przeptywaja wybrane
indywidua, dm jest rdzniczka ilosci indywidudéw, dt rozniczka czasu, D zaleznym
od temperatury wspolczynnikiem dyfuzji, C jest koncentracja (st¢zeniem) danego indywiduum,
natomiast wektor 7 okreSla potozenie w przestrzeni. Jest to prosty, fenomenologiczny model,
dzialajacy dobrze tylko w szczegolnych przypadkach. Aby uzyskaé definicje $cista, poprawnag
dla kazdego uktadu, nalezy stezenie C zastapic przez potencjatl chemiczny danej substancji u [58]:
ou

j=-12% (22)
wtedy wspotczynnik dyfuzji D zastgpowany jest przez ogélny wspdtczynnik proporcjonalnosci L.
Potencjal chemiczny zwigzany jest z aktywnos$cia chemiczng nastepujaca zaleznos$cia [85]:

U= pug+ NykgTIna, (2.3)

gdzie pug to potencjat chemiczny w warunkach standardowych, Ny, toliczba Avogadro, za$

a to aktywnos$¢ danej substancji. Zatem, strumien indywiduéw mozna zdefiniowaé za pomocg ich

aktywnos$ci w nastepujacy sposob:

—LN Avk BT da
a o

] = (2.4)
Aktywnos$¢ a zalezy od wielu czynnikow. Jednak w przypadku cieczy i gazoéw, dla niskich stgzen
sktadnika mniejszosciowego, C = a, a zatem wzor (2.1) moze by¢ z powodzeniem stosowany.
Dla wysokich stezen, a takze w przypadku ciat statych — w szczegdlnos$ci polikrystalicznych — nalezy
zastosowac rownanie (2.4).

Rownanie (1.2) definiuje entalpie swobodng catego uktadu (G = U — TS + pV). Zwigzek migdzy
ta wielko$cig a potencjatami chemicznymi p poszczego6lnych substancji jest nastepujacy [58]:

G = Zi,fﬂfNifa (25)

gdzie N oznacza liczb¢ atomoéw, a indeksy i oraz & numeruja odpowiednio substancje sktadowe
uktadu oraz fazy. A zatem, dla uktadu zamknigtego, w ktorym wystepuje tylko jedna faza, du bedzie
wprost proporcjonalne do dG. Rézniczkujac rownanie (1.2) otrzymuje si¢:

dG = dU — TdS — SdT + pdV + Vdp. (2.6)

Dla ciat statych, jezeli ci$nienia nie sg duze, dV = 0 [58]". Przy statym ci$nieniu i temperaturze
réwnanie (2.6) upraszcza si¢ do:

dG = dU — TdS. 2.7)
Zmiana energii wewngtrznej U moze zostac rozpisana na ciepto Q i pracg W:
dU = dQ + dW. (2.8)

19 Dla uktadéw, dla ktérych stosunek powierzchni do objetosci jest duzy, w energii wewnetrznej U nalezy wyrdzni¢
czynnik y;A; zwiazany z energia powierzchni [59].
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A zatem, zmiana entalpii swobodnej G determinujgca kierunek i strumien przeptywu indywiduow
chemicznych w uktadzie zaleze¢ bedzie od:

e ciepta, ktore w ukladzie izolowanym przetozytoby si¢ na wzrost temperatury uktadu,
ale w termostatowanym uktadzie zamknigtym zostanie bez zmiany temperatury wymienione
z otoczeniem,

e cnergii wydzielonej w postaci pracy. Kwestig sporng pozostaje, jakie konkretne elementy
sktadaja si¢ na t¢ czes$¢ energii. Najprawdopodobniej dominujaca czescia pracy jest energia
wydzielona na relaksacje odksztatcen zwigzanych z naprezeniami elastycznymi (ang. elasctic
strain energy) oraz plastycznymi (ang. plastic strain energy) [37, 86, 87], jak rOwniez zmiany
wielkos$ci powierzchni,

e czlonu entropowego, mowigcego o roznicy w liczbie mikrostandéw uktadu w stanie
poczatkowym i docelowym,

Wynika z tego wazny wniosek, ze wyznaczajgc roznice entropii oraz energii naprezen, dla dwoch
stanow rozkladu koncentracji indywiduéw chemicznych w przestrzeni, mozna — z doktadnoscia
do wyemitowanego lub zaabsorbowanego ciepta — okresli¢ kierunek przeptywu tych indywiduow.

2.1 Dyfuzja i segregacja
Na podstawie istotnych monografii [58, 60, 61], ponizej przedstawione zostang teoretyczne
rozwazania na temat warunkow wystepowania procesOw migracyjnych - dyfuzji i segregacji.
W prostym, dwusktadnikowym uktadzie ztozonym z substancji A i B entalpia swobodna dana jest
wzorem [58]:

NA . NB
Nag+Np B Nag+Np

G=Gy- + AG™X, (2.9)

gdzie G, oznacza entalpi¢ swobodng uktadu zawierajacego tylko czasteczki substancji A, podobnie

Gp toentalpia swobodna ukltadu zawierajacego tylko czasteczki substancji B. N, iNp
to odpowiednio liczba atomdéw substancji A 1B w ukladzie, natomiast AG,,;, tozmiana entalpii
swobodnej towarzyszaca procesowi mieszania. Z roéwnan (2.6) i (2.7) wiadomo, ze:

AG™X = AH™* — TAS™X, (2.10)

gdzie AH™* i AS™* to odpowiednio entalpia mieszania i entropia mieszania. Entalpia mieszania
zalezy od wartosci energii oddziatywania pomi¢dzy sasiednimi atomami € [88]:

mix — __€aatepp)  NaNp NyNp
AH™ = 7 (4 — “142%02) i = Jw Al 2.11)

Gdzie Z to liczba koordynacyjna atoméw w krysztale, natomiast w to tzw. parametr roztworu lub
parametr stopu [88]. Wspdlczynniki € moga przyjmowaé zaré6wno warto$ci dodatnie
(co reprezentuje odpychajace oddzialywanie pomiedzy atomami) jak i ujemne (oddziatywanie
przyciagajace). Od wzajemnej relacji pomigedzy wartosciami € zalezy czy substancije A i B
charakteryzuja si¢ sktonnoscig do mieszania (ujemna warto$¢ w), czy tez nie (dodatnia warto$¢ ).
W ciatach statych — a w szczegdlnosci w cienkich warstwach — gldéwny wplyw na entalpie mieszania
ma energia wynikajagca z naprezen lub odksztalcen. [89]. Naprezenia i odksztalcenia wynikaja
z r6znic w wartosciach energii powierzchniowych, réznych rozmiaréw atomoéw lub czasteczek
tworzacych mieszajace si¢ substancje oraz zich tendencji do krystalizowania w r6znych grupach
przestrzennych, co wyrazone jest czeSciowo przez réwnanie (1.6). Dokladne wartosci entalpii
mieszania s3 jednak trudne do obliczenia. O ile stosunki atomowe oraz liczba koordynacyjna
sg parametrami znanymi dla danego uktadu, o tyle wyznaczenie warto$ci wspotczynnikow € jest
nietrywialne. Wymaga to bowiem skomplikowanych obliczen numerycznych lub positkowania si¢
innymi parametrami empirycznymi. Warto$ci €44 1 €gg da si¢ wyznaczy¢ na podstawie warto$ci
energii powierzchniowych dla krysztatow atomowych, jednakze €45 jest trudniejszy do uzyskania.

20 Nalezy pamietac, ze o tym czy dojdzie do zmieszania substancji decyduje nie tylko entalpia, ale tez entropia.

30



Entropia danego uktadu sktada si¢ z czynnika konfiguracyjnego oraz termicznego. Pierwszy z nich
opisuje liczb¢ mikrostanow ukladu zwigzang z przestrzennym rozmieszczeniem atomow lub
czasteczek krysztalu. Poniewaz dla ukladu wielosktadnikowego liczba defektow w krysztale jest
zwykle duzo mniejsza od liczby atomow lub czasteczek mieszajacych sie substancji, to wktad
do konfiguracyjnej entropii mieszania pochodzacy od defektow mozna zaniedbac, a wiec:

. N,+ N (N4+Np)!
mix -~ A B\ _ ATNB
SE. = kp 1n( N, ) kg In SAE (2.12)
N, iNg nie oznaczaja wszystkich czastek substancji A 1B w ukladzie, a tylko czastki ulegajace
zmieszaniu, formujgce roztwor staty (ang. solid solution).

Entropia termiczna zwigzana jest zrozkladem wibracyjnych stanéw energetycznych atoméw
lub czasteczek w krysztale. Dla jednosktadnikowego monokrysztatu ztozonego z atoméw o dwoch
tylko poziomach wibracyjnych — podstawowym i wzbudzonym, entropia termiczna wynosi:

N N, + N (N +N7)!
Serm = kg ln( ! N, T) = kp lnm, (2.13)

gdzie N, iN; oznaczaja odpowiednio liczbe atoméw w stanie podstawowym i wzbudzonym.
Dla uktadéw wieloskladnikowych oraz dla atoméw o wigcej niz dwoch dostgpnych w danej
temperaturze poziomach wibracyjnych, opis jest bardziej skomplikowany.

Zmiana entropii termicznej dla procesu mieszania wynika ze zmian temperatury uktadu podczas tego
procesu — co ma znaczenie dla uktadow izolowanych — ale takze ze zmian entalpii. Co wigcej,
zalezno$¢ entropii termicznej procesu mieszania od zmian entalpii jest nieliniowa. Poniewaz uklady
analizowane w niniejszej pracy sa uktadami zamknig¢tymi, a nie izolowanymi, mozna zaniedbaé
wktad do entropii termicznej pochodzacy od ciepta wydzielonego w procesie migracji atomow.
W zwiazku z tym, w dalszych rozwazaniach mozna ograniczy¢ si¢ tylko do entropii konfiguracyjne;j,
zaktadajac, ze:

AS = ASiony- (2.14)

Z réwnania (2.12) wynika, Ze entropia mieszania zawsze jest dodatnia, z maksimum dla Ny, = Ny =

@. Sugeruje to, ze uktad dazy w czasie do jednorodnego wymieszania sktadnikow. Istnieje

jednak wiele substancji, ktore w pewnych proporcjach si¢ nie mieszaja. Wynika to z faktu,
ze oddzialywanie pomiedzy czasteczkami niektorych substancji jest silnie odpychajace (wysoka,
dodatnia warto$é¢ €45), co daje duzy, dodatni wktad do entalpii mieszania AH™*. A zatem, proces
dyfuzji zachodzi spontanicznie, bez dostarczania energii do uktadu, tylko gdy czton entalpowy jest
niedodatni, lub tez, gdy czton entalpowy jest dodatni, ale czlon entropowy jest co do wartosci
bezwzglednej wiekszy. Dla niektorych substancji, relacja pomiedzy entalpia mieszania AH™* oraz
entropia mieszania AS™¥* moze byé natyle skomplikowana, ze dla pewnych stosunkow
ilosciowych substancji ulegajacych mieszaniu, zmiana entalpii swobodnej towarzyszaca procesowi
mieszania AG™* moze byé¢ ujemna, a dlainnych dodatnia, w zwigzku zczym obserwuje si¢
istnienie przerwy mieszalnos$ci (ang. miscibility gap) pokazanej na Rys. 2.1.

Znajomos$¢ entalpii swobodnej procesu migracji atoméw daje wprawdzie informacje o kierunku
przebiegu tego procesu oraz o jego warunkach koncowych, nie daje natomiast informacji o kinetyce
procesu. Strumien atomow przepltywajacy przez dang powierzchni¢ zalezy bowiem od rézniczki
entalpii swobodnej w danym punkcie, tj. od energii aktywacji skoku atomowego (ang. atomic jumps,
atomic walk lub random walk), w ktorym atom przechodzi zjednej pozycji weztowej na inng,
z jednej pozycji miedzywezlowej na inng, lub tez z pozycji weztowej na migdzyweztowa i na odwrot.
Prawdopodobienstwo wykonania skoku atomowego przez dany atom — a zatem i czestotliwos¢
wykonania udanego skoku atomowego I' dana jest wzorem [58]:
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a Dla niskiej temperatury b Dla wysokiej temperatury

Energia (j.um.)
Energia (j.um.)

1 1

0 Utamek atomowy substanci B, X 0 Utamek atomowy substanci B, Xg

Rys. 2.1. Zaleznos¢ wartosci entalpii swobodnej G uktadu po uwzglednieniu poszczegdlnych wkitadow w réwnaniach
(2.9) 1(2.10), w zaleznosci od utamka atomowego substancji B (X, + Xz = 1) dla substancji o dodatniej entalpii
mieszania. Linig przerywang zaznaczono entalpi¢ swobodna uktadu nie uwzglgdniajac zadnych czionow entalpii
swobodnej mieszania, natomiast liniami ciaglymi oznaczono entalpi¢ swobodng ukladu zuwzglednieniem
poszczegdlnych wktadow: entalpowego AH™*, entropowego —TAS™* ipelnego AG™¥. Dla niskiej temperatury
(rysunek a), w pewnym zakresie stosunkow ulamkow atomowych czton entalpowy dominuje i entalpia swobodna
mieszania ma warto$¢ dodatnig i dla tego zakresu mozna mowi¢ o przerwie mieszalnosci. Dla wyzszej temperatury
(rysunek b), zaczyna dominowa¢ czlon entropowy i entalpia swobodna mieszania jest ujemna dla kazdego stosunku
molowego. Rysunek wykonano na podstawie obrazu z pracy [58].

_ Eqkt

I' = ve NavkpT (2.15)

gdzie E ., toenergia aktywacji a v to czesto$¢ drgan atoméw w modelu Debye’a. A zatem
im wigksza energia aktywacji, tym mniejsza czgstotliwos¢ wykonanych skokéw. Dla dyfuzji, mozna
wprowadzi¢ zwigzek wspotczynnika dyfuzji D z energig aktywacji [58]:

_ Eakt

D = D e NavkgT, (2.16)

Energia aktywacji zalezy od pracy zwigzanej z tym, ze atom, poruszajac si¢ na przyktad z jednej
pozycji miedzyweztowe] w inng, musi rozciggna¢ lokalnie sie¢ krystaliczng, co powoduje chwilowe
napre¢zenie. A zatem, w zaleznosci od promieni atomowych, od tego, z jakiej pozycji krystalicznej,
do jakiej atom si¢ porusza, a nawet, jakie jest otoczenie danego atomu, energia aktywacji jest rdzna.
Z tego powodu, szybkos$¢ migracji atomow w poblizu wakansji, najlepiej wielokrotnych, jest wigksza
[58, 60, 61] niz z dala od wakansji. W szczegdlnosci, migracja atomOow poprzez pozycje weztowe jest
duzo wolniejsza niz poprzez pozycje mi¢dzyweziowe, gdyz energia potrzebna do wypchnigcia
innego atomu z jego pozycji weztowej jest duza [58, 60, 61]. Z tego wzgledu, przeskok danego atomu
z jednej pozycji weztowej na inng jest mozliwy tylko wtedy, gdy w poblizu znajduje si¢ wakansja.
Ponadto, w przypadku prébek ziarnistych, dyfuzja przez granice ziaren (ang. grain boundary
diffusion) jest duzo szybsza niz do ich wnetrza [58, 60, 61]. Jest to spowodowane dwoma czynnikami.
Po pierwsze, na granicach ziaren znajduje si¢ duzo wiecej wakansji niz w ziarnach, co przyspiesza
migracj¢ poprzez pozycje weztowe. Po drugie, skok atomu obecnego na granicy ziaren
charakteryzuje si¢ zwykle nizsza energig aktywacji, gdyz aby atom mogl przemigrowaé, musi
rozciggnac lokalng sie¢ krystaliczng w duzo mniejszym stopniu niz wewnatrz ziarna.
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Powyzsze rozwazania dotyczyly dwoch niezmieszanych wcze$niej ze sobg substancji. Wowczas
gradient potencjatow chemicznych dla atoméw obu substancji powodowal dryf atomow w kierunku
przeciwnym do gradientu koncentracji, a zatem dyfuzje, prowadzaca do ich wymieszania. Zupetnie
inne zjawisko zachodzi w ukladzie dwuskladnikowym, ktory przez dostarczenie energii zostat
doprowadzony do stanu, w ktorym substancje sa doskonale wymieszane. Po schtodzeniu uktad ten,
w zalezno$ci od oddzialywan, moze znajdowac si¢ w rejonie przerwy mieszalnos$ci (ang. miscibility
gap), to znaczy w takim stanie, w ktorym ze wzgledu na wartosci utamkéw atomowych substancji
sktadowych, entalpia swobodna mieszania jest dodatnia. W takim wypadku ten sam mechanizm,
zwigzany z wystgpowaniem gradientu potencjatlow chemicznych — doprowadzi po czasie
do rozseparowania tych substancji — innymi stowy, do segregacji.

W polikrystalicznym, wielosktadnikowym uktadzie, sktadajacym si¢ jednej substancji
wiekszosciowej, rozpuszczajacej (ang. solvent) oraz wielu substancji mniejszosciowych,
rozpuszczonych (ang. solute), entalpia swobodna ma postaé [60]:

G = Gy + Xio N (U — 1), (2.17)

gdzie G, oznacza entalpi¢ swobodng uktadu przed segregacja wyliczong ze wzoru (2.9), i, ®
numerujg kolejno substancje mniejszo$ciowe oraz konkretne granice ziaren. N;® oznacza liczbe
atoméw danej substancji znajdujaca si¢ w konkretnej granicy ziaren, u to potencjal chemiczny
atoméw lub czasteczek danej substancji mniejszo$ciowej w konkretnej granicy ziaren, a uF
to potencjal chemiczny atoméw lub czasteczek danej substancji mniejszo$ciowej wbudowanych
w sie¢ krystaliczng danego ziarna. Rozpatrywanie wielu substancji mniejszo$ciowych jest niezwykle
istotne w metalurgii, gdzie wytworzone stopy charakteryzujg si¢ istotng zawartoscig wielu substancji
rozpuszczonych. W przypadku uktadéw analizowanych w niniejszej pracy mozna ograniczy¢
si¢ do pojedynczej substancji mniejszosciowej. Ponadto, dla uproszczenia, mozna chwilowo zalozy¢,
ze istnieje tylko jedna granica ziaren w rozwazanym ukltadzie — co jest rownowazne wielu granicom
ziaren o identycznych parametrach termodynamicznych. W takim wypadku rownanie (2.17) mozna
zapisa¢ w postaci:

G = Gy + Ny (U — Hi), (2.18)

gdzie indeks m oznacza substancj¢ mniejszoSciowa. Wida¢ zatem, Ze segregacja jest
spontanicznym, gdy p® < uk . Drugi wyraz w rownaniu (2.18) jest takze, z definicji, iloczynem
energii danej granicy ziaren Y, oraz jej powierzchni A4[90-92]:

quri(#g)z - #7131) = YoAgp. (2.19)

Donald McLean zaproponowal nast¢pujaca posta¢ pochodzacego od atomow mniejszo$ciowych (ang.
minority atoms) wktadu do entalpii swobodnej uktadu [37]:

G=P,E +Pp Ep—kgTln ((Q)Q) : (11\3,(1))), (2.20)
L o)

gdzie P;iP, oznaczaja liczby atomoéw substancji mniejszosciowej odpowiednio w sieci
krystalicznej ziaren oraz na granicach ziaren, E;iEs toenergie pojedynczego atomu
mniejszosciowego odpowiednio w sieci krystalicznej 1 na granicy ziaren, a Ny i Ny, to liczba pozycji
wezlowych, jakie moze zajmowa¢ atom odpowiednio w sieci krystalicznej 1 na granicy ziaren.
Pierwsze dwa cztony w réwnaniu (2.20) to czlony entalpowe, natomiast trzeci czlon jest zwigzany
z entropig konfiguracyjng. Czlon entropowy jest zawsze niedodatni, a wigc zawsze sugeruje
czgsciowg segregacj¢ atomOw mniejszosciowych ku granicom ziaren. Jednakze stopien segregacji

mocno zalezy od wartosci N, Ny, Py, Pp. Maksymalna warto§¢ obu dwumianéw Newtona danych

pod logarytmem bedzie osiagnigta dla P =% oraz dla Py = NT‘D. Poniewaz jednak liczba

dostepnych pozycji weztowych 1 miedzyweztowych dla atomow jest zwykle duzo wigksza niz liczba
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atoméw mniejszosciowych w uktadzie zdolnych je zajmowac, to rozwazane dwumiany maja
najwigksza warto$¢ dla jak najwigkszych wartosci P, i Py. Dodatkowo, poniewaz P, + P, = const,
to zwigkszanie wartosci jednego dwumianu powoduje zmniejszanie wartosci drugiego. W takim
wypadku dominujacy wkiad do entropii ma ten dwumian, dla ktorego N jest wigksze. A zatem,
im wiecej pozycji na granicach ziaren dostepnych dla atomoéw mniejszosciowych, tym wiecej z nich
bedzie segregowac do granic ziaren. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze N nie oznacza wszystkich pozycji
weztowych 1 miedzyweztowych, w ktorych atom mniejszo$ciowy moglby si¢ teoretycznie znalezé,
a jedynie pozycje faktycznie dla niego dostgpne. Oznacza to, ze cho¢ catkowita liczba pozycji
weztowych 1 miedzyweztowych w krystalicznym ziarnie jest zwykle duzo wyzsza niz na granicy
ziaren, to liczba faktycznie dostgpnych pozycji dla atoméw mniejszo$ciowych na granicy ziaren Ny
moze by¢ wyzszaniz N; dla ziarna. Wynika to z faktu, ze na granicy ziaren znajduje si¢ duzo wiecej
wakansji niz w sieci krystalicznej w glebi ziarna [58]. Dzigki temu, duzo wigcej pozycji weztowych
moze by¢ zajmowanych przez atomy mniejszosciowe. Ponadto, z powodu wickszej liczby wakansji,
energia aktywacji zwigzana =z przeskokiem atomowym zjednej pozycji weztowej lub
migdzyweztowe] nainng jest duzo mniejsza. Segregacja bedzie zatem zachodzi¢ dla Ny > N,
pod warunkiem, Ze czlon entalpowy nie bedzie hamowat tego procesu. McLean [37] szacowal,
ze zmiana entalpii procesu segregacji rOwna jest energii naprezen elastycznych wyzwolonej podczas
tego procesu. Mozna ja zapisa¢ w postaci [60]:

seg __ 24nlw Y twTm(m—Tw)?
AHycrean = = 30 rar 2.21)
wiw m'm

gdzie ¢ oznacza modul Helmholtza spr¢zystosci objetosciowej (ang. bulk modulus), Y oznacza
modut Kirchhoffa sprezystosci poprzecznej (ang. shear modulus), natomiast r to promien atomowy.
W im indeksuja odpowiednio substancj¢ wickszosciowg i mniejszosciowa. Analizujagc rownanie
(2.21) mozna zauwazy¢ dwie rzeczy. Po pierwsze, zmiana entalpii wynikajaca z tego réwnania jest
zawsze ujemna, a zatem model ten zawsze sugeruje segregacj¢ atoméw mniejszosciowych do granic
ziaren. Po drugie, zmiana ta jest tym wicksza, im wigksza réznica promieni atomowych obu
pierwiastkow w ukladzie. Nie ma jednak znaczenia, czy toatomy wigkszos$ciowe,
czy mniejszosciowe sg tymi o wiekszym promieniu. Mozna by wigc pomysle¢, ze im wigksza roznica
promieni atomowych, tym reakcja przebiegnie szybciej. Nie jest to jednak zawsze prawda, poniewaz
im wieksza réznica promieni atomowych, tym wieksza energia aktywacji wymagana do wykonania
skoku atomowego, a zatem kinetyka takiego procesu moze by¢ wolniejsza. W zalezno$ci od doboru

materiatow, warto$¢ AHy o .., Moze wahaé si¢ w przedziale od 10?2 do 10°'® J/atom?".

Dokonane przez McLeana zalozenie, ze zmiana entalpii procesu segregacji réwna jest energii
naprezen elastycznych wyzwolonej podczas tego procesu jest uzasadnione, poniewaz struktury
ziarniste sg zawsze naprezone [19, 25, 93], jednak warto$ci otrzymywane za pomocg rownania (2.21)
czesto znacznie odbiegaja od wartosci zmierzonych doswiadczalnie. Z jednej strony moze to wynikaé
z faktu, ze model zaproponowany przez McLeana zaniedbuje mozliwo$¢ zajmowania przez atomy
mniejszosciowe pozycji miedzyweztowych w krysztale. Jednak gdyby tylko ten czynnik miat
na to wptyw, rozbieznosci pomi¢dzy teorig i do§wiadczeniem nie powinny by¢ az tak duze. Oznacza,
to, ze istnieja dodatkowe czynniki wptywajace na warto$¢ entalpii. Jednym z najpopularniejszych
obecnie stosowanych modeli opisujacych entalpi¢ segregacji jest model zaproponowany przez Paula
Wynblatta i Rolanda Ku [87, 88, 94]:

AH®¢9 = Ay on + (P — Yw)Ag + 20[210: (X5, — X3) + 2,(Xh, — 0.5)] (2.22)

McLean
gdzie y onacza energi¢ powierzchniowa, A4 utamek powierzchni granic ziaren przypadajacy na

atom, z;,. 12z, oznaczaja liczby koordynacyjne ukladu w ptaszczyznie réwnoleglej do granicy
ziaren oraz w plaszczyznie do niej prostopadiej, X oznacza ulamek liczby atomow, a W im

21 Zakres oszacowany przez autora na podstawie obliczonych warto$ci AHy .., dla réznych par pierwiastkow.

Szczgbtowe wartosci dla wybranych ukladéw podane sa w tablei 2.2 w rozdziale 2.2.
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indeksuja odpowiednio atomy wigkszosciowe i mniejszosciowe. Zdefiniowany w rownaniu (2.11)
parametr w zalezny jest od energii wigzah pomig¢dzy atomami w krysztale lub tez od entalpii

mieszania, natomiast bi® indeksuja odpowiednio fazg objetosciowa oraz miedzypowierzchnie
(granice ziaren) w uktadzie. Ostatnie dwa cztony w ogdlnos$ci nie muszg by¢ ujemne, w szczegolnosci
znak wyrazu (y,, — Yw)Ae oraz parametru w zaleza od rodzaju substancji w uktadzie. Wynika
stad, ze entalpia segregacji nie jest zawsze ujemna i zalezy od substancji i od powierzchni granic
ziaren. A zatem, model zaproponowany przez Wynblatta i Ku pozbawiony jest kluczowej wady
modelu McLeana, ktory zawsze sugerowat pewien stopien segregacji w kazdych warunkach.

Podsumowujac wnioski ptynace zrownan (2.20), (2.21) 1(2.22) widaé, ze warto$¢ entalpii
swobodnej segregacji zalezy odilosci dostepnych pozycji weztowych i miedzyweztowych
dla atoméw mniejszosciowych zardwno wewnatrz krysztalu jak 1 na granicach ziaren -
a w konsekwencji od tacznej powierzchni granic ziaren, od réznicy promieni atomowych, a takze
od réznicy energii powierzchniowych obu substancji w uktadzie, przy czym czlon entalpowy moze
mie¢ w ogdlnosci rd6zny znak.

Powyzsze rozwazania odnosity si¢ do segregacji do granic ziaren (ang. grain boundary segregation).
Dla pojedynczego atomu mniejszo$ciowego, jego polozenie na granicy ziaren jest korzystniejsze
energetycznie niz potozenie w wezle lub pozycji miedzywezlowej sieci krystalicznej, gdyz —
szczegolnie dla atoméw mniejszosciowych o znacznie réznym promieniu atomowym w poréwnaniu
do promienia atomow wigkszosciowych w sieci krystalicznej — jego obecno$¢ na granicy ziaren
powoduje duzo mniejsze dystorsje sieci niz w przypadku gdyby byt on wbudowany w te siec.
Szczegolnym rodzajem defektu dzielacego te wiasciwos¢ z granicami ziaren jest powierzchnia
swobodna. Z tego powodu czasami rozwaza si¢, oprocz segregacji do granic ziaren, takze segregacje
powierzchniowa (ang. surface segregation). W ogdlnosci, segregacja powierzchniowa moze by¢
opisywana, tak samo jak segregacja do granic ziaren, rOwnaniami (2.20) i (2.22). W tym wypadku,
indeks @ w tych rownaniach powinien by¢ zastgpiony indeksem S oznaczajagcym powierzchnig.
Poniewaz jednak na powierzchni nie ma innych ziaren, ktére blokowalyby dostgp atoméw
mniejszosciowych do pewnych miejsc, tak jak to jest w przypadku granic ziaren, to zawsze Ng > Ng.
Ponadto, granice ziaren maja ograniczong grubo$¢, wynoszacg zwykle 1-2 warstwy atomowe.
W zwiazku ztym liczba typow warstw naskorkowych?? (ang. complexions) jest ograniczona.
W zalezno$ci od typu atoméw mniejszosciowych, moga one tworzy¢ wiele typodw warstw
naskorkowych na granicach ziaren: submonowarstwy, monowarstwy, dwuwarstwy, a czasami nawet
trojwarstwy [95, 96] o réznych typach dwuwymiarowych sieci krystalicznych?. W przypadku granic
ziaren, ktére majg ograniczona grubos¢, nie wszystkie z nich mogg zosta¢ utworzone ze wzgledu
na ewentualne wystepowanie zawady sterycznej. Na powierzchni ten problem nie istnieje, a zatem
liczba pozycji dostgpnych dla atomow mniejszosciowych na powierzchni krysztatu jest duzo wigksza
niz dla zwyklej granicy ziaren. A zatem, segregacja ku powierzchni jest bardziej korzystna
energetycznie — a zatem 1 szybsza — niz segregacja do granic ziaren. W zwigzku z tym uwazam,
ze w przypadku probki polikrystalicznej, posiadajacej zar6wno granice ziaren jak i powierzchnig,
rownanie (2.20) mozna intuicyjnie rozszerzy¢ do postaci:

22 W jezyku polskim brak dobrego odpowiednika angielskiego stowa complexion, okreSlajacego strukture atoméw
mniejszosciowych na powierzchni lub granicy ziaren. W jezyku codziennym okreslenie to oznacza cere, a wiec
w konteks$cie granic ziaren moze wprowadza¢ czytelnika w zaklopotanie. Ztego wzgledu autor zdecydowat
sie przettumaczy¢ je jako ,,warstwa naskérkowa”. Nie nalezy jednak myli¢ tego pojecia z pojeciem warstwy naskérkowej
w optyce, gdzie oznacza ono glebokos¢, po wniknieciu na ktéra natezenie $wiatta maleje e razy w danym materiale.

23 Zjawisko to jest okreslane mianem rekonstrukcji powierzchni [97]. Na powierzchni obserwuje sie tworzenie zupelnie
innych sieci krystalicznych niz w przypadku objetoSciowego krysztatu. Dla pokry¢ powierzchni bedacych niecatkowita
wielokrotno$cia monowarstwy moze istnie¢ wiele roznych rodzajéw takich sieci powierzchniowych o podobnej energii.
Na powierzchni krysztatu, kazda z nich moze zosta¢ uformowana z réwnym prawdopodobienstwem, co powoduje duzy
wkiad do entropii ukladu. Na granicy ziaren, ze wzgledu na zawade steryczna, czesto mozliwa jest tylko jedna
rekonstrukcja, co daje duzo mniejszy wklad do entropii. Zawada steryczna wynika z przestrzennego ograniczenia granic
ziaren dostepnych dla segregujacego atomu.
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G = PL'EL+P¢'E¢ +P5E5—kBTln (NL)(N(I))(NS) . (223)
P,) \Py) \Ps

Dla niskich temperatur, czton entropowy w powyzszym rownaniu jest zaniedbywalny. Dlatego o tym
czy dojdzie do segregacji decyduje réznica pomiedzy czlonami AHS®9 i AH™* we wzorze
na zmian¢ entalpii swobodnej. Im wyzsza temperatura, tym czlon entropowy ma wigkszy wktad
do AG. A zatem, dla wysokich temperatur, decydujacym o wystapieniu segregacji czynnikiem jest
powierzchnia granic ziaren — gdyz im wigksza powierzchnia, tym wigcej pozycji sieci dostepnych
dla atoméw wigkszosciowych na granicach ziaren. Dla matej powierzchni granic ziaren, ASS¢9 jest
niewielka, za to AS™¥ jest duza i najprawdopodobniej zaobserwuje sie dyfuzje, a nie segregacije.
Dla duzych powierzchni granic ziaren, zaréwno wartosci AS¢9 jak i AS™* sg znaczace, a zatem
w wysokiej temperaturze segregacj¢ mozna zaobserwowac tylko w materiatach o drobnej
krystalicznos$ci, dla ktorych Ng > N . Niestety, w przypadku wielu materialdw polikrystalicznych,
ich podgrzewanie powoduje rodzaj przemiany fazowej — wiele malych ziaren czgsto zrasta sie
w jedno wigksze, co efektywnie zmniejsza powierzchni¢ granic [98-100], a takze zmienia rozktad
napr¢zen w materiale [19, 100] wptywajac na wartosci AS®¢9 i AH®9. Ponadto, w podwyzszonych
temperaturach czesto obserwuje si¢ ptynigcie granic ziaren (ang. grain boundary sliding) [101, 102],
co rowniez nie pozostaje bez wptywu na funkcje termodynamiczne procesu.

Podsumowujac niniejszy podrozdziat nalezy podkresli¢, iz dyfuzja i segregacja nie stanowig dwdch
oddzielnych, konkurujacych ze sobg proceséw. Oboma zjawiskami rzadzi bowiem ten sam
mechanizm — zaré6wno dyfuzja, jak isegregacja wynikaja zrdznicy potencjaldéw chemicznych
atomow w zaleznos$ci od ich polozenia w krysztale lub na granicy ziaren. W zaleznosci od struktury
probki oraz jej historii, ten sam mechanizm doprowadzi¢ moze od wymieszania jej sktadnikéw —
dyfuzji — lub tez do ich rozdzielenia — segregacji. A zatem, nie mozna mowi¢ o osobnych procesach
dyfuzjii segregacji, a jedynie o procesie migracji, ktory ze wzgledu na stan koncowy zakwalifikowaé
mozna jako dyfuzje lub jako segregacje.

2.2 Wybor materialu a entalpia segregacji

Powyzsze  rozwazania  teoretyczne opieraly si¢ w  gldwnej mierze na  opisie
w kategoriach mechanizmu entropowego i nie braty pod uwage entalpii takiego procesu. W praktyce
wybor substancji moze jednak intensywnie wplywaé na wartoéci entalpii mieszania AH™%
i segregacji AH®¢9, co bedzie mie¢ wplyw na kinetyke procesu segregacji. Z rownan (2.21) i (2.22)
wynika, ze kluczowe parametry majace wpltyw na ten proces to rozmiary atomdéw obu substancji oraz
réznice ich energii powierzchniowych, ktore zalezg od grupy przestrzennej, w ktorej krystalizuje
materiat oraz od orientacji powierzchni.

Dla srebra i ztota, bedacych gtownym przedmiotem zainteresowania niniejszej rozprawy zostaty
dotychczas zaproponowane warstwy zwilzajace zm.in. Ge, Cr, Ni, Ti, Cu oraz zwigzkéw
organicznych [20-36]. Dla tytanu na przyktad, warto$¢ entalpii segregacji w srebrze lub ztocie bedzie
niewielka, poniewaz jego promien atomowy w wigzaniu metalicznym (147 pm) jest podobny
do promieni atomowych w wigzaniach metalicznych srebra i ztota (144 pm dla obu tych metali) [103],
nie r6zni si¢ takze bardzo warto$ciami energii powierzchniowych (zob. w tabeli 2.1). Jednakze chrom,
nikiel, miedz lub german maja znaczaco mniejsze promienie atomowe (zakresie 121-128 pm)*
niz promienie atomowe srebra i ztota. W rezultacie, w uktadzie, w ktorym zastosuje si¢ warstwe
zwilzajaca z chromu, niklu, miedzi lub germanu, wktad do entalpii segregacji AH I\S,,ec‘iean opisany
rownaniem (2.21) jest znaczaco ujemny — o rzad wielkosci wiekszy niz dla tytanu (zob. w tabeli 2.2)
— co wymuszaé bedzie segregacje. Nie nalezy jednak zapomina¢ o dodatkowych cztonach entalpii
segregacji wyznaczonych przez Wynblatta i Ku w réwnaniu (2.22). W szczegdlnosci drugi wyraz

24 Promien van der Waalsa atomu germanu wynosi 211 pm [104], ale poniewaz rozpuszcza sie on w ztocie i srebrze,
a ponadto moze tworzy¢ z atomami Ag i Au wigzania chemiczne, nalezy bra¢ pod uwage jego promien kowalencyjny.
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tego rOwnania opisujgcy energie powierzchniowe (y,, — yw)Ap ma istotne znaczenie. Dla miedzi,
niklu i chromu warto$ci energii powierzchniowej sg wigksze niz dla srebra i ztota 1 to niezaleznie
od orientacji krystalograficznej powierzchni [66]. A zatem czton (¥, — Yw)Ae W roOwnaniu (2.22)
dla tych warstw zwilzajacych jest dodatni i moze znosié¢ si¢ z cztonem AH,.5 .., Oznacza to,
zeotym, czy wdanym ukladzie zachodzi segregacja, w duzym stopniu zalezy od tacznej
powierzchni granic ziaren. Z im drobniejszych krystalitow sktada si¢ warstwa, tym wigksza taczna
powierzchnia granic ziaren i wigkszy wktad do entalpii segregacji AH®¢9 ma czton (¥, — Yw)Ae.
Oznacza to, ze dla substancji objgtosciowych, ktére charakteryzujg si¢ ziarnami o rozmiarach rzedu
setek nanometrow lub nawet mikrometrow, warto§¢ Ay jest zaniedbywalnie mata w porownaniu
z liczbg atomow. Dla takich uktadow wartos¢ entalpii segregacji AH%¢9 jest ujemna. Dla cienkich
warstw charakteryzujacych si¢ rozmiarem ziaren na poziomie dziesigtek nanometrow, warto$¢ Ay
jest znaczaco wigksza i nie moze zosta¢ zaniedbana. Jezeli wigc zastosuje si¢ warstwe zwilzajaca Cu,
Cr lub Ni, wkitad cztonu (¥, — yw)As doentalpii segregacji AHS®Y jest znaczaco dodatni
1 zjawiska segregacji nie zaobserwuje si¢.

Material Promien atomowy Modul Modul Energia
, f. Helmholtza?® Kirchhoffa ¥’ ; ; J
a6 t0n o (Gra . Gpey | Pomeremiona (Gg),
> z ref. [66, 105]

Ag 144 100 30 1,12-1,29
Au 144 220 27 1,50 - 1,79
Ti 147 110 44 1,56 -2,10
Cr 128 160 115 2,30 -3,09
Ni 124 180 76 2,45-2,69
Cu 128 140 48 1,83 -2,31
Ge 121 75 41 1,06 — 1,84

Tabela 2.1. Promienie atomowe, moduly sprezysto$ci ienergie powierzchniowe srebra izlota oraz wybranych
pierwiastkéw stanowigcych potencjalne warstwy zwilzajace dla srebra i ztota. Promienie atomowe podane sg dla atomow
W wigzaniu metalicznym, z wyjatkiem germanu, dla ktérego podany jest promien kowalencyjny. Dla energii
powierzchniowej podany jest zakres, gdyz wartos¢ energii zalezy od ptaszczyzny krystalograficznej na powierzchni.
Sposrod zestawionych powyzej pierwiastkow, german jest jedynym, ktdrego energia powierzchniowa moze by¢ nizsza
niz minimum energii powierzchniowej dla zlota i srebra.

Material AH W2 .. w srebrze (1020 J/atom) AH W2 .. w zlocie (102 J/atom)
Ti -0,092 -0,115
Cr -4,008 -5,840
Ni -5,059 -6,783
Cu -2,510 -3,140
Ge -6,175 -8,085

Tabela 2.2. Warto$¢ opisanej rownaniem (2.21) entalpii segregacji AHyooan

w srebrze oraz zlocie, obliczona z wykorzystaniem danych z tabeli 2.1.

wybranych atoméw mniejszo$ciowych

Dla germanu sytuacja przedstawia si¢ jednak nieco inaczej. Dla orientacji 111, energia
powierzchniowa germanu jest mniejsza niz energia powierzchniowa srebra izlota [66, 105].
W zwiazku z tym, wyraz (¥, —Yw)Ae W rownaniu (2.22) w przypadku stosowania warstwy
zwilzajacej germanu jest ujemny, a to oznacza, ze catkowita warto$¢ entalpii segregacji jest ujemna
niezaleznie od powierzchni granic ziaren. A zatem, w takim uktadzie segregacja germanu zachodzi
zawsze, niezaleznie od szczegdélowych parametrow mikrostruktury warstwy metalu. Nie oznacza
to jednak, ze wspomniana mikrostruktura w ogdle nie wplywa na proces segregacji germanu — z cata

25 7rédta literaturowe podaja rézne wartoéci modutéw Helmholtza i Kirchhoffa, niekiedy znacznie rézniace sie miedzy
soba. Powyzsze warto$ci pochodza z zestawienl zwracanych przez funkcje ElementData oprogramowania Mathematica,
z wyjatkiem  wartosci  dla germanu, ktére pochodza ze strony  internetowej Instytutu  Ioffego:
http://www.ioffe.ru/SVA/NSM/Semicond/Ge/mechanic.html
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pewnoscig wptywa na jego kinetyke, nie determinuje jednak warunku spontanicznos$ci tego procesu.
Doktadny wptyw mikrostruktury warstwy metalicznej na segregacje germanu w warstwach Ag i Au
zostanie omoéwiony w dalszej czgSci niniejszej rozprawy po przedstawieniu  wynikow
doswiadczalnych.

Wkiad od czlonu 2w([zq (X2 — X2) + z,(X2, — 0.5)] w rownaniu (2.22) takze odgrywa role
w determinowaniu przebiegu segregacji, jednak jego doktadny wptyw pozostaje trudny do oceny.
Po pierwsze, warto$§¢ w nawiasie kwadratowym zalezy od liczby koordynacyjnej atomoéw w uktadzie
oraz od stosunkdéw atomowych substancji mniejszo$ciowej i wigkszosciowej, moze si¢ zatem réznic¢
znaczaco w zalezno$ci od struktury uktadu. Po drugie, warto$¢ wspotczynnika w nie jest doktadnie
okreslona — albowiem takze zalezy od struktury uktadu — i jest trudna do wyznaczenia bez pomiaru
wartosci entalpii mieszania AH™* w danym ukladzie. Tym niemniej, pewne ograniczone
wnioskowanie na temat roli tego cztonu moze zosta¢ przeprowadzone.

Zakladajac, ze granice ziaren w ukladzie maja charakter powierzchni migdzy ptaszczyznami 111,
to z;s = 6, a z, = 3. W takiej sytuacji, warto§¢ w nawiasie kwadratowym jest zawsze ujemna
dla utamkow atomowych substancji mniejszosciowej wynoszacych ponizej 16,6%, co jest spelnione
dla wigkszosci probek badanych w niniejszej rozprawie. Wtedy znak catego czlonu jest
determinowany przez znak parametru w. Dla substancji niewykazujacych sktonnosci do mieszania
(dodatnia warto$¢ w i AH™*) wkiad od cztonu 2w([z,q: (X2 — X2) + z,(X2, — 0.5)] do entalpii
segregacji begdzie ujemny — a zatem bedzie sugerowat segregacje. Konsekwentnie dla substancji
dobrze mieszajacych si¢ wktad ten bedzie dodatni, co zmniejszy prawdopodobienstwo wystgpienia
segregacji. Wg pracy [108] wartosci parametru w dla uktadow dwusktadnikowych z ztozonych z Ag,
Au, Ni, Pd, Cu lub Pt zawieraja sie w przedziale od -2,8 102! do 2,1:10"! J/atom. Mozna wiec sadzié,
ze w przypadku uktadow zawierajacych pierwiastki zestawione w tabeli 2.1 bedzie podobnie.
Dokonujac niefizycznych zatozen, ze X? = 0,X5® = 1 wyraz [z,4,(X2 — X2) + z,(X% — 0.5)]
przyjmie maksymalng warto$¢ rowna -7,5. Wtedy warto$é¢ 2w(z,qe (X2 — X2) + z,(X2 — 0.5)]
bedzie zawieraé si¢ w przedziale od -3,15 -102° do 4,2-:102°. O ile wigc w przypadku tytanu, chromu

czy miedzi czton ten moze, w zalezno$ci od struktury uktadu, przewaza¢ nad cztonem AH If,,igL cans
otyle w przypadku niklu czy germanu, to wilasnie czton AH, 9 odgrywa dominujaca role

McLean
w determinowaniu przebiegu segregacji.?®

2.3 Parametry granic ziaren a ich energia

Jeden z wnioskow ptynacych ze wzoru (2.19) jest taki, ze w celu zrozumienia zjawiska migracji
atomow w uktadach polikrystalicznych mozna rownie dobrze przeprowadzi¢ rozwazania w jezyku
funkcji termodynamicznych, takich jak entalpia lub entropia dla catego uktadu, jak rowniez w jezyku
energii granic ziaren. Poniewaz energia granic ziaren moze wplywac na szybko$¢ migracji atoméw
w takiej granicy [59, 109, 110], omowione zostang czynniki, ktére maja wplyw na warto$¢ tej energii.

Podstawowym czynnikiem majacym wplyw naenergi¢ granicy ziaren jest jej typ.
Trzy najpowszechniejsze typy granic ziaren to [np. 111]:

e granica blizniacza (ang. twin boundary)

e granica skrecona (ang. twist boundary)

e granica pochyla (ang. tilt boundary).

% Dla ukladow rzeczywistych zawsze X? >0, X5/? <1 , a zatem wartoé¢ bezwzgledna wyrazu
(Z1ae (X2, — X2) + z,(XE, — 0.5)] bedzie na pewno mniejsza. Prawdopodobne zatem jest, ze takze dla chromu i miedzi,

warto$¢ AHy .. bedzie dominowa¢ nad wartoscig cztonu 2w[z4, (X5 — X%) + z,(X5, — 0.5)] w réwnaniu (2.22).
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Pierwszy przypadek wystepuje wtedy, gdy sie¢ krystaliczna w jednym ziarnie jest lustrzanym
odbiciem sieci w sagsiadujacym ziarnie. Skrecona granica pojawi si¢ wtedy, gdy sie¢ krystaliczna
jednego ziarna powstata w wyniku przekrecenia o dowolny kat w osi prostopadiej do ptaszczyzny
styku z drugim ziarnem. Ostatni przypadek wystepuje wtedy, gdy sie¢ krystaliczna jednego ziarna
powstala w wyniku przekrecenia o dowolny kat w osi rownolegtej do ptaszczyzny styku z drugim
ziarnem. Energia kazdej z tych granic ziaren jest inna, a ponadto dla dwdch ostatnich, zalezy od kata
skrecenia. Na przyktad, dla pochylej granicy ziaren, jej energi¢ w przyblizeniu niskokagtowym mozna
wyznaczy¢ za pomocg energii dyslokacji bedace;j podstawq tej granicy. Mozna to opisa¢ wzorem [60]:

[ Yb?
Yo = 1 lama- v)

2 + E|. (2.24)

gdzie 6 to kat pochylenia, ¥ to modut Kirchhoffa spquystoéci poprzecznej, b to wektor Burgersa,
ktory opisuje wielko$¢ i kierunek dystorsji sieci krystalicznej wynikajacej z dyslokacji atomu,
v to wspdlczynnik Poissona, D to odleglo$¢ pomiedzy dwiema sasiednimi dyslokacjami,
1, to promien rdzenia dyslokacji (ang. dislocation core), a E. to energia rdzenia dyslokacji.
Dla wysokatowych granic ziaren réwnanie (2.24) nie jest spelnione i trzeba si¢ postuzy¢ innym
sposobem wyprowadzenia. Energia granicy ziaren moze zosta¢ powigzana z atomowym cieptem
topnienia q,; = kgTr W nastgpujacy sposob [59]:

d
Yo = b3 kgTr, (2.25)

gdzie d to grubos$¢ granicy ziaren (odleglo$¢ pomigedzy dwoma atomami po przeciwlegtych
stronach granicy), a Ty to temperatura topnienia materiatu. Z obu powyzszych wzoréw wynika,
ze grubo$¢ granicy ziaren ma kluczowe znaczenie przy okreslaniu jej energii. Biorgc pod uwage fakt,
1z im grubsza granica ziaren, tym mniej oddziatujacych w poblizu atoméw, nie powinno to dziwic.
W zwiazku z tym, segregacja atomow mniejszosciowych do grubych granic ziaren w duzo wigkszym
stopniu obniza entalpi¢ swobodng uktadu niz segregacja do waskich granic.

Oprécz typu 1 grubo$ci granic ziaren, istotne znaczenie dlajej energii ma rozmiar ziaren oraz
ich wzajemne utozenie w przestrzeni. Dla duzych ziaren, oprocz ptaszczyzn bedacych faktycznymi
granicami ziaren, cz¢sto wystepuja takze punkty, w ktorych granicza ze sobg trzy ziarna — punkty
trojstyku (ang. triple-junction), jednak rzadko mozna znalez¢ punkt, w ktorym stykaja si¢ ze soba
wiecej niz trzy ziarna. Im mniejsze ziarna, tym wigksze prawdopodobienstwo wystapienia punktow
czworstyku, pigciostyku i wielostyku. W takich punktach, nazywanych takze niekiedy
wierzchotkami granic ziaren (ang. grain boundary corners), jest duzo wigcej dostepnych pozycji
weztowych 1 migdzyweztowych, ktére moze zajmowac atom. Postugujac si¢ innym jezykiem mozna
tez powiedzie¢, ze grubos¢ granicy ziaren w punkcie wielostyku jest wigksza. A zatem, takie rogi
granic ziaren s3g miejscami w probce o najwiekszym prawdopodobienstwie osadzenia domieszki
[112].
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Rozdzial 3

Odzialywanie Swiatla z materia

Gdy liczba czastek (np. nukleonow, elektrondéw, atomoéw lub czasteczek chemicznych) w badanym
uktadzie jest odpowiednio duza, a charakterystyczne odlegtosci pomigdzy najblizszymi sgsiednimi
obiektami sg duzo mniejsze od dtugosci fali pola elektromagnetycznego oddziatujacego ztym
uktadem, wtedy zjawiska optyczne wynikajace z takiego oddziatywania mozna opisywac za pomoca
makroskopowych roéwnan zawierajacych wyrazenia na efektywne, wolnozmienne i usrednione
po czasie pola elektryczne i1magnetyczne, bez konieczno$ci uwzgledniania wktadu od kazdego
indywiduum oraz wzajemnych oddziatywan mig¢dzy nimi. Warunek dotyczacy ilosci czastek
spetniony jest dla obiektow o umownie przyjetym rozmiarze nie mniejszym niz 10 nm [113],
co przektada sie — w zalezno$ci od materiatu — na liczbe nukleon6w i elektronéw rzedu 10°. Warunek
dotyczacy charakterystycznych odleglosci spelniony bedzie, gdy stosunek dlugosci fali
do charakterystycznych odlegtosci w uktadzie b¢dzie odpowiednio duzy — a wigc dla przyttaczajacej
wiekszosci substancji dla fal elektromagnetycznych z przedziatu od bliskiego nadfioletu do dalekiej
podczerwieni. Dlugos¢ fali skrajnego nadfioletu (rzedu 10 nm i mniejszych) jest na tyle mata,
ze $wiatto oddziatuje indywidualnie z pojedynczymi atomami sieci krystaliczne;.

3.1 Rownania Maxwella

Unifikacji makroskopowych praw Gaussa, Faradaya i1 Ampera opisujacych zjawiska
elektromagnetyczne dokonal w 1865 roku szkocki fizyk James Clerk Maxwell [114]. Réwnania
Maxwella zapisane w postaci rozniczkowej przyjmujg postaé [np. 115, 116]:

V:D(#t) = pe (7, 1), (3.1)
V-B(#,t) =0, (3.2)
S Bre Bt

VxE 1) = -2, (3.3)

S T2 D) | » =
Vx HE ) =222 4 7, 1), (3.4)
gdzie E jest wektorem natezenia pola elektrycznego, D — wektorem indukcji pola elektrycznego,
H - wektorem nat¢zenia pola magnetycznego, B — wektorem indukcji pola magnetycznego.
Psw (7, t) oznacza gesto$¢ tadunkow swobodnych. Wektor jg, (#,t) jest poprawka Maxwella

. . .. . dD(#,t) . .
do prawa Ampera i zwana jest pragdem przesuni¢cia, natomiast wyraz o Zwany jestw literaturze

gestoscig pradu przesunigcia. Wielkos$ci przedstawione wyzej zaleza od trojwymiarowego wektora
polozenia 7 oraz czasu t, jednakze dla czytelnoSci zapisu porzucony zostanie zapis podajacy
te zalezno$ci w nawiasie, a zatem:

E(#t)=E,
D(#t) =D,
H@#t) =H,
B(#t) =B,

Znaczenie fizyczne rownan Maxwella jest nastepujace: zrodlem pola elektrycznego sa tadunki oraz
zmiany pola magnetycznego, natomiast zrodlem pola magnetycznego sa prady (poruszanie
si¢ ladunkéw) a takze zmiany pola elektrycznego. Réwnania Maxwella powinny by¢ uzupetnione
o zasade¢ zachowania tadunku, zwang takze rownaniem cigglosci. Zgodnie z uzywanymi w tym
rozdziale notacjami przyjmuje ono nastgpujacg postac [116]:

Vxj=-2 (3.5)
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Roéwnania Maxwella opisuja odpowiedz osrodka materialnego na zewnetrzng stymulacje polem

elektromagnetycznym. A zatem wielkoS$ci E, D, HiB z doktadno$ciag do wyrazéw wynikajacych
z opoznionej reakcji osrodka na zewnetrzne pole, zaleza od siebie w nastepujacy sposob:

D =¢,E +P, (3.6)
H=2_-M, (3.7)

gdzie ¢&p,ip, tostale przenikalnosci elektrycznej 1magnetycznej dla prézni, wynoszace
odpowiednio &, = 8,854187817 - 10712 % ipy = 4m- 10‘7;/—; , natomiast PiM to makro-

skopowe polaryzacje elektryczna imagnetyczna materialu. Polaryzacja elektryczna P opisuje
objetosciowg gesto§¢ momentu dipolowego. Jezeli obojetny elektrycznie material, sktadajacy
si¢ z obojetnych elektrycznie czasteczek lub atomdéw umiesci si¢ w zewngtrznym polu elektrycznym,
to elektrony — gtownie z powtok walencyjnych, ale nie tylko — beda oddala¢ si¢ od jader atomowych,
a wytworzone w ten sposdb wewngtrzne pole elektryczne bedzie dazy¢ do zrownowazenia dziatania
pola zewngtrznego. Skutkuje to pojawieniem si¢ wielu matych dipoli, a material staje si¢

spolaryzowany, co ma wptyw na catkowite pole elektryczne D w osrodku. Polaryzacja P zalezy
od zewnetrznego pola elektrycznego w nastgpujacy sposob:

P =& Yn=1 XnE", (3.8)
gdzie y, jest wspdlczynnikiem proporcjonalnosci n-tego rzedu zaleznym od materiatu i nosi nazwe
podatnosci elektrycznej. Gdy natgzenie pola elektrycznego fali padajacej jest mate w stosunku
do pola elektrycznego chmury elektronéw w czasteczkach osrodka, to wyrazy wyzszych rzedoéw
sa pomijalnie mate w stosunku do wyrazu liniowego 1 mozna je zaniedbaé. A zatem, po podstawieniu

polaryzacji P ze wzoru (3.8) do wzoru (3.6), otrzymuje si¢ nastepujace wyrazenie na indukcje pola
elektrycznego D:

D =¢&,(1 + x,)E = g,6,E = ¢E, (3.9)

gdzie ¢ jest bezwzgledna, a &, jest wzgledng przenikalnos$cig elektryczng dla danego materiatu.
Podobne rozumowanie przeprowadzi¢ mozna dla pola magnetycznego. Wtedy:

M=y, (3.10)
(3.11)

— B B B
magn = -

(1) T monr W

gdzie u jest bezwgledna a u, jest wzgledng przenikalno$cia magnetyczna dla danego materiatu.
Znajac te wielko$ci mozna przejs¢ do zdefiniowania warunkoéw brzegowych dla granicy dwoch

osrodkow, niezbednych do rozwigzania rownan Maxwella. Jezeli przez ¢; i &, zdefiniowane zostang
odpowiednio bezwzgledne przenikalnos$ci elektryczne osrodka pierwszego i drugiego, analogicznie

przez pq ipu, oznaczone bedg bezwzgledne przenikalnosci magnetyczne obu osrodkow, jak rowniez

indeksami dolnym oznacza¢ bedzie si¢ pola EiB w poszczegbdlnych osrodkach, to warunki
brzegowe mozna zapisa¢ w postaci nast¢pujacych rownan:

glElJ- - EZEZJ- = Osw (3.12)
Bi —By =0, (3.13)
El -El =0, (3.14)

B_B_R xi (3.15)

Hq Uz I ' .
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Sens fizyczny warunkéw jest taki, ze pole elektryczne przy przejsciu przez granice osrodkoéw moze
by¢ nieciagle, ze wzgledu na roznice w warto$ciach przenikalnosci elektrycznej os$rodkow
lub niezerowg gestos$¢ tadunkow powierzchniowych ay,,, natomiast pole magnetyczne jest nieciggle
ze wzgledu na réznice w przenikalno$ciach magnetycznych o$rodkéw lub niezerowa gesto$¢ pradoéw
powierzchniowych I?SW. 7 oznacza wektor jednostkowy skierowany prostopadle do powierzchni
granicznej osrodkow, zwrdcony od osrodka 2 do o$rodka 1. Nalezy zauwazy¢, ze zarbwno oy, jak
i I_(;W moga by¢ dla metali spelniajacych prawo Ohma przyjete jako zero [117], co tez bedzie
konsekwentnie stosowane.

3.2 Rownanie Falowe

Propagujace si¢ fale elektromagnetyczne bedace rozwigzaniami réwnan Maxwella musza
w ogoblnosci spetnia¢ takze wynikajace z nich rownanie falowe. Jego najbardziej ogolna postac jest
nastepujaca [118, 119, 120]:

= 9%E 9 (- aP —
VXV XE + oo 52 = —to o (Jow + 50 + VX M), (3.16)
— 9%H - oP oM
VXVXH'F‘LLOE()F:VX]SW+VXE+H0¥. (3.17)

Dla osrodka, nieprzewodzacego, jednorodnego (w ktorym przenikalno$ci nie zalezg od potozenia)

izotropowego (w ktéorym pole E jest jednorodne), w ktorym nie ma swobodnych tadunkéw ani

pradéw, przy zalozeniu, ze przenikalnosci osrodka nie zalezg od energii pola zewngtrznego — czyli

dla osrodkéw liniowych — rownanie falowe upraszcza si¢ do nastgpujacej postaci [113, 115, 117]:
0%E

AE = HS@’ (3.18)
=4 0°B

Cho¢ rownania te maja wiele rozwigzan, to najprostszym inajpowszechniej stosowanym
rozwigzaniem tego roéwnania jest fala ptaska [113,117]:

(7,t) = Re (Epe'®™-00), (3.20)
(7, t) = Re (Eoem—wf)), 3.21)

ool o

gdzie w jest czgstoscig fali, a k wektorem falowym, okreslajacym kierunek propagacji. Z rownan
Maxwella wynikaja dodatkowe ograniczenia na pola EiB:

kxE = wB, (3.22)
kx B = —wuck, (3.23)
k-E=0, (3.24)
k-H=0, (3.25)

z ktorych, dla izotropowego osrodka 1 rzeczywistego wektora l_é wynika prostopadtos¢ wszystkich
trzech wektorow E , B ik. Z kolei wartosci bezwzgledne pol EiB wigze zalezno$¢:
181
Ve’

natomiast dtugos¢ wektora falowego zwigzana jest z przenikalnosciami osrodka i czestoscig fali
elektromagnetycznej poprzez rownanie dyspersyjne:

k| = wyie. (3.27)
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Warto zauwazy¢, ze powtarza si¢ czynnik +/ue. Faktoryzujac bezwzgledne wspdtczynniki
przenikalnos$ci do wspotczynnikéw dla prézni oraz wspotczynnikow wzglednych otrzymuje sig:

VHE = JhogoViinEr = 3, (3.:28)

gdzie ¢ to predkos¢ swiatla w prozni, an = \/u,.&, to wspoétczynnik zatamania §wiatla, okreslajacy
stosunek predkosci fazowej fali w osrodku do predkosci w prozni. A zatem, rownanie (3.27) mozna
zapisa¢ w postaci:

21

“n, (3.29)

gdzie k, to liczba falowa, a A to dtugos¢ fali elektromagnetyczne;.

|E| =%n=k0n=

3.3 Fale w osrodkach przewodzacych

Fala elektromagnetyczna propagujaca si¢ w liniowym os$rodku o niezerowej przewodnos$ci wlasciwej
o 1bezwzglednych przenikalnosciach elektrycznej € i magnetycznej u, ktory to osrodek spetnia

prawo Ohma (jSW =oE ) musi spetnia¢ rownania Maxwella w nastepujacej postaci [119, 120]:

V-E = (3.30)
V-B=0, (3.31)
VxE=-2 3.32

- at’ B ( . )

VxEB = ok +pe 2. (3.33)

Dla dobrych przewodnikéw, czas zaniku gestosci tadunku swobodnego jest bliski zera.
W rzeczywistych metalach szlachetnych, takich jak srebro czy zloto, czas zaniku jest rzedu 107185
[116], azatem jest znacznie krétszy od okresu drgan fal zprzedzialu od bliskiego nadfioletu
do glebokiej podczerwieni. W zwigzku z tym mozna przyjac, ze V-E=0. Uwzgledniajac rOwnania
(3.31), (3.32) 1 (3.33) uzyskuje si¢ rownanie falowe o nastgpujacej postaci:

= 92E dE
AE = pe o+ uo - (3.34)
Ograniczajac si¢ do kierunku z, rozwigzanie tego rownania mozna zapisa¢ w postaci fali ptaskie;j:
E(Zt) = Re (Eoe'®7-09), (3.35)

Podstawiajac rownanie (3.35) do (3.34) mozna wyznaczy¢ dtugos¢ wektora falowego k:

|E| = Juew? + ipow = w - //,t (s + %) (3.36)

Latwo zauwazy¢ podobienstwo do rownania (3.27), jednak tym razem wyraz & zostal zastgpiony

przez €+ % opisujacy zespolong przenikalnos$¢ elektryczng, zalezng dodatkowo od czestosci

(a tym samym energii) fali padajacej, gdzie czton urojony % odpowiada za thumienie fali w o$rodku.

W ogolnosci, zarowno przenikalno$¢ elektryczna jak imagnetyczna maja warto$ci zespolone,
co przektada si¢ takze na zespolong warto$¢ wspotczynnika zatamania, ktorego cze$¢ urojona jest
w liniowy sposdb odpowiedzialna za absorpcj¢ $wiatta w osrodku. Jednakze w praktyce,
dla wiekszosci materialéw niebedacych ferromagnetykami wzgledna przenikalnos¢ magnetyczna jest
bliska jednosci, stad wplyw odpowiedzi magnetycznej osrodka na warto$¢ pola magnetycznego jest
zaniedbywalny.?’

27 Wryjatek stanowig sztucznie wytworzone metamateriaty, dla ktérych efektywne przenikalno$ci mozna ksztalttowac
w sposdb dowolny, jednak ze wzgledow technologicznych dla ograniczonego zakresu dhugosci fal [124].
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Dla substancji niemagnetycznych mozna uzna¢, ze zespolony wspodiczynnik zalamania 7i zalezy
tylko od przenikalno$ci elektrycznej osrodka:

filw) = n(w) + ix(w) = J&(w) = \/e'(a)) + ie" (w). (3.37)
Czg$¢ rzeczywista wspdlczynnika zatamania okresla predkos¢ fazowa fali elektromagnetycznej
w osrodku, co wplywa na kat zatamania wigzki przy przechodzeniu przez granic¢ dwoch osrodkow,
natomiast cz¢$¢ urojona (zwana wspotczynnikiem ekstynkcji) okresla szybko$¢ zaniku fali w osrodku
1 najczesciej wiaze si¢ z wystgpowaniem absorpcji.

Cze$¢ rzeczywista i urojona przenikalnosci elektrycznej nie sg od siebie niezalezne. Znajac tylko
czg$¢ rzeczywista mozna wyznaczy¢ cze$¢ urojong i na odwrot. Wynika to z relacji Kramersa-
Kroniga [121-123]

e'(w) =2 "7 Sw (“’;) dw (3.38)
e'(w) = -2 [*7 Z(“’(’jd (3.39)

gdzie P to warto$¢ pierwotna Cauchy’ego (ang. Cauchy principal value).

Czestotliwos¢ fali elektromagnetycznej nie jest jedynym czynnikiem, od ktérego zalezy
przenikalnos¢ osrodka — zalezy ona takze od mocy promieniowania oraz czynnikow
termodynamicznych, jak temperatura i ci$nienie. Zauwazalny wplyw na przenikalno$¢ maja takze
rozmiary o$rodka — dla matych wymiaréw, stosunek ilosci defektow w strukturze probki do jej
objetosci jest duzy, a zatem beda one wplywaé na warto$¢ przenikalno$ci. W praktyce jednak
zalezno$¢ przenikalnosci od czestosci fali elektromagnetycznej jest dominujaca i1 to ona powinna
by¢ rozwazana w pierwszej kolejnosci.

3.4 Zaleznos¢ dyspersyjna w osrodkach materialnych

Warto$¢ przenikalnosci elektrycznej wynika z polaryzowania si¢ osrodka w odpowiedzi
na przytozenie zewngtrznego pola elektrycznego. Najprostszy model matematyczny dajacy ilosciowe
spojrzenie na ten zwigzek zaktada, ze elektrony zwigzane z rdzeniami atomowymi mozna traktowac
jako klasyczny uktad oscylatoréw harmonicznych o czgstosciach drgah wlasnych wj, a kazdej takiej
czgstosci wilasnej mozna przypisa¢ dodatkowo staty thumienia y;. Ponadto, rézne typy drgan
charakteryzuja si¢ ré6znym nat¢zeniem, a wigc kazdemu typowi drgan mozna przyporzadkowaé
osobny wspofczynnik sity oscylatora f; . Kazda zwymienionych wielkosci posiada sens
kwantowomechaniczny — czestosci wtasne odpowiadaja potozeniu przejs¢ absorpcyjnych pomiedzy
pasmem walencyjnym a pasmem przewodnictwa, stale thumienia wynikaja z oddziatywan pomiedzy
sasiednimi atomami, skutkujacymi dyssypacja energii w postaci ciepta, natomiast wspotczynniki
fj okreslajg wydajno$¢ absorpcji na stowarzyszone znimi przejsScia absorpcyjne. Wida¢ zatem,
ze rozna od jedno$ci wartos¢ wzglednego wspotczynnika przenikalnosci wynika z istnienia przejs$é
absorpcyjnych. Nie oznacza to jednak, zZe przejScia te muszg istnie¢ dla kazdej diugosci fali,
dla ktorej wartos¢ przenikalnosci jest rozna od jedynki. Dla wiekszosci dielektrykdw, tj. substancji,
w ktorych elektrony walencyjne sg silnie zwigzane z rdzeniami atomowymi, znaczace rezonanse leza
jedynie w nadfiolecie, ale skutkuje to r6zng od jednos$ci przenikalnoscig takze w $wietle widzialnym
oraz w podczerwieni. [zotropowy oscylator harmoniczny pobudzany przez harmoniczne w czasie
pole elektryczne o czestosci w mozna opisac nast¢pujaca zaleznoscia:

d? =
(dt2+yf dt+w ) r =qE,e la)t’ (3‘40)
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gdzie EO jest amplitudg fali pobudzajacej, g tadunkiem, a m jego masa. Ze wzgledu
na skomplikowang natur¢ oddziatywan elektronow walencyjnych zrdzeniami atomowymi sieci
krystalicznej w osrodkach materialnych, w powyzszym réwnaniu pod m nalezatoby podstawi¢ sume
masy swobodnego tadunku oraz kilku innych czynnikow odpowiedzialnych za te oddzialywania.
Z tego powodu w fizyce ciala stalego przyjeto si¢ pojecie masy efektywnej, ktora zalezy nie tylko
od rodzaju no$nika, ale takze od materiatu, w ktorym si¢ on porusza. Wktad do momentu dipolowego
pochodzacy od pojedynczego oscylatora opisanego réwnaniem (3.40) ma postac:

5> q%E
p= m(wjz-—wz—ia)yj)'

(3.41)

Jezeli uktad posiada N takich oscylatoréw, z ktorych kazdemu przypisana zostanie sita oscylatora
fj. taka, ze },; fj = 1 to catkowita polaryzacja osrodka bedzie wyrazona wzorem:

- 2 : -
p=try __JL__.F (3.42)

— 02 iy ;
m wi—w?-iwy;

Ze wzordw (3.6) i(3.9) wiadomo, ze P = g,(¢, — 1)E . Przyrownujac to do rownania (3.41)
otrzymuje si¢ wyrazenie na wzgledng zespolong przenikalnos¢ dielektryka:
f .

—w?2-iwy;

=1+ Ng® zjw (3.43)

Opisany powyzej model nazywany jest modelem Lorentza-Lorenza [116]. Pomimo prostych zalozen,
model ten daje dobrg zgodno$¢ z danymi doswiadczalnymi dla o§rodkéw o niskiej gestosci,
dla ktérych mozna zatozy¢, ze pole w danym punkcie zalezy tylko i wylacznie od pola zewnetrznego
oraz od polaryzowalno$ci danego atomu. Dla osrodkow gestych, dla ktorych pole od sgsiednich
atomow rowniez jest istotne, model ten wymaga wprowadzenia dodatkowej poprawki — w rownaniu
(3.8) zewngtrzne pole elektryczne nalezy zastapi¢ polem lokalnym. Z modelu atomu w kulistej wnece,
ktérego otoczenie stanowi dielektryk wynika, ze pole lokalne w przyblizeniu przyjmuje postac¢ [125]:

—>

ELokal =F +— (3.44)
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Prowadzi to do otrzymania rownania Clausiusa-Mosottiego, przedstawiajacego uwiktang zaleznos¢
na przenikalno$¢ [126, 127]:

— 2 .
3(er 1)= 1+Nq Z] _ fj . (345)

&q+2 gom a)]-—wz—iwyj

Roéwnanie to $wietnie opisuje zaleznos¢ dyspersyjng dla dielektrykow, ktorych przenikalno$¢ wynika
gléwnie z przej$¢ miedzypasmowych. Jednak dla metali, dla ktérych oprocz tadunkéw zwigzanych
z rdzeniami atomowymi istniejg takze tadunki swobodne, tj. elektrony w pasmie przewodnictwa
niezwigzane z zadnym konkretnym rdzeniem, mogace swobodnie poruszaé¢ si¢ po calej sieci
krystalicznej model ten jest niewystarczajacy. Jest to szczego6lnie istotne dla energii promieniowania
padajacego mniejszych niz te, dla ktérych wystepuja przejscia miedzypasmowe, wystarczajacych
jednak, aby dokona¢ wewnatrzpasmowych wzbudzen swobodnych nosnikow. Uwzgledniajacy
to model zaproponowat na przetomie XIX 1 XX stulecia Paul Drude [128]. Zalozyt on, Ze elektrony
w pasmie przewodnictwa metalu potraktowa¢ mozna jako plazmg — elektrony nie oddziatuja ze soba,
a jedyne oddziatywania zjadrami atomowymi wystgpuja w postaci zderzen. OdpowiedZ plazmy
elektronowej na zewnetrzne pole elektryczne w takim os$rodku powoduje pojawienie si¢ dryfu
elektronow w kierunku przeciwnym do kierunku pola. A zatem, ruch elektronéw swobodnych bedzie
opisywany roéwnaniem:

d? d ol —iwt
(dt2+y] dt) = qF et (3.46)
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gdzie m tomasa efektywna elektronu w materiale a wspolczynnik tlumienia y odpowiada
odwrotno$ci $redniego czasu zderzen pomiedzy elektronem a rdzeniem atomowym (jonem sieci
krystalicznej). Korzystajac z analogicznego rozumowania jak przy wyprowadzaniu modelu
Lorentza-Lorenza wypisa¢ mozna wktad do polaryzacji pochodzacej od pojedynczego nosnika:

q°E
m(w2+iwy)’

p=— (3.47)
Poniewaz elektrony swobodne s3 nierozréznialne, wktad do polaryzacji osrodka od kazdego
elektronu jest taki sam, nie ma wigc potrzeby sumowania po oscylatorach o r6éznej sile. Aby otrzymacé
makroskopowa polaryzacj¢, wystarczy przemnozy¢ wktad od pojedynczego nosnika przez liczbe
no$nikoéw:

(3.48)

Znodw, korzystajac ze wzorow (3.6) 1 (3.9) otrzyma¢ mozna wyrazenie na wzgledna przenikalno$¢:

_ Ng? W
g =1-— =1 -—2
meg(w?+iwy) w-+lwy

(3.49)

2
gdzie wyraz w, = /% nazywany jest czgstoscig plazmowa gazu elektronowego. Wyrazenie (3.49)
o

dobrze opisuje przenikalno$¢ metali przy niskich energiach promieniowania padajacego, jednak
w zakresie widzialnym 1nadfiolecie energia fali elektromagnetycznej jest juz natyle duza,
ze promieniowanie jest absorbowane na przej$cia miedzypasmowe. W zwigzku z tym, aby w petni
opisa¢ przenikalno$¢ metali konieczne jest uwzglednienie zarowno cztonu wynikajacego z modelu
Drudego, jak icztonu wynikajacego z modelu Lorentza-Lorenza, co ostatecznie prowadzi
do réwnania:
2 . 2

g =t Ly L% (3.50)

0

me wjz-—wz—iwyj w?+iwy’

gdzie &, jestwyodrebniong czg¢scig sumy z rownania (3.43), ktora nie zalezy od czgstosci. Podobne
rozwazania mozna by przeprowadzi¢ takze dla przenikalno$ci magnetycznej. Jednakze, dla czgstosci
optycznych 1 wyzszych odpowiedZ magnetyczna wigkszo$ci materiatdéw znanych przyrodzie jest
staba w poréwnaniu do odpowiedzi elektrycznej. Z tego powodu w dalszej czgsci pracy bedzie
konsekwentnie stosowane zalozenie niemagnetyczno$ci, tj. dla kazdego materialu bedzie
przyjmowane, ze y, = 1.

Na parametry powyzszego modelu wplywa nie tylko rodzaj materiatu, ale takze jego struktura
ziarnista. W szczegdlnosci, parametrem, ktory bedzie intensywnie zalezal od charakteru struktury
ziarnistej sg state thumienia y. Ze wzgledu na fakt, ze no$niki w pasmie przewodnictwa moga
si¢ rozprasza¢ na granicach ziaren, to im wigcej takich granic, tym wigksze beda wartosci statych
thumienia w réwnaniu (3.50). A poniewaz powierzchnia granic ziaren jest proporcjonalna
do kwadratu $redniego promienia ziarna, to dowolng stalg tlumienia mozna powigzaé¢ ze srednim
promieniem ziarna. Wg pracy [36], zaleznos¢ ta wyglada nastgpujaco:

Y = Ybuik + 4o vr—F, (3.51)

gdzie Ypuk » toczestos¢ tlumienia dlaidealnego krysztalu, A, to bezwymiarowy parametr,
v to predkos¢ Fermiego nosnikdw w danym materiale, a r oznacza promien ziarna.

Roéwnania (3.43), (3.45) 1(3.50) dotycza przenikalno$ci materialéw w zakresie widzialnym widma
elektromagnetycznego. Jednak aby opisa¢ lezace w glebokim nadfiolecie przej$cia migdzypasmowe,
podejscie to jest niewystarczajace 1 wykorzystac trzeba inne typy oscylatorow. Istnieje wiele modeli,
dopasowanych do réznych typoéw materiatéw, jak na przyklad model Tauca-Lorentza, Cody’ego
Lorentza [129, 130], czy tez model punktoéw krytycznych [131-134].
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3.5 Zjawiska plazmoniczne

Plazmonika jest dziedzing nanooptyki, zajmujaca si¢ zjawiskami optycznymi i fizycznymi
zwigzanymi ze wzbudzeniami powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych na granicy
metalu i dielektryka. Rozwazanie takich wzbudzen nalezy rozpocza¢ od wprowadzenia pojecia fali
zanikajacej, co najprosciej zrobi¢ na przyktadzie zjawiska catkowitego wewnetrznego odbicia.

N

X<V

Rys.3.1. Granica pomiedzy dwoma o$rodkami o przenikalno$ciach &1 &,,, wyznaczona przez plaszczyzng z = 0.
Na granice pada od strony osrodka 1 fala elektromagnetyczna o polaryzacji TM — czyli z wektorem pola elektrycznego

—

E oscylujacym w plaszczyznie rysunku. a — kat padania wiazki, f — kat padania wiazki.

Rozwazmy dwa dwuwymiarowe, pdinieskonczone o$rodki, zjedna, idealnie ptaska granica
pomigdzy nimi. Sytuacja zilustrowana jest na Rys. 3.1. Jezeli taka granice oswietli si¢ skierowang
z osrodka 1 do osrodka 2 pod katem a do normalnej wigzka elektromagnetyczng spetniajaca
réwnanie falowe, to cze$¢ §wiatla zostanie odbita od takiej granicy pod takim samym katem jak kat
padania, a cze$¢ przejdzie przez t¢ granice, ulegajac zatamaniu, tzn. zmieniajac kierunek propagacji
w drugim o$rodku. Kat zatamania [ zalezy od kata padania a w nastgpujacy sposob [115]:

sina E
Y et (3.52)

W ogolnosci, jezeli wzgledne przenikalnosci osrodkow &, 1; &, dla danej dlugosci fali wyrazone

sa liczbami zespolonymi, aif traca sens fizyczny kata padania i zalamania, a stajg si¢ jedynie
argumentami dla wyznaczenia zespolonych wektorow falowych fali padajace;j Ea 1 zatamane;j EB:

K, = I_éa,x + EQ,Z = ko /&r1 " Sina €y + ko\/e1 CcOSA"E, (3.53)
Eﬁ = l_éﬁ,x + Eﬁ,Z = koo SINB €y + ko\/& 2 COSB-E, (3.54)

gdzie €,ié, s3 wersorami odpowiednio w kierunkach x — réwnolegtym do granicy i z—
prostopadtym do granicy. Analiza powyzszych dwoch wzoréw po podstawieniu zalezno$ci (3.52)
prowadzi do wniosku, ze rownolegta do granicy osrodkow sktadowa wektora falowego wigzki
Swiatla nie ulega zmianie przy przejsciu przez t¢ granice. Ponadto, przeksztatcenie wzoru (3.52)
z uwglednieniem zalezno$ci:

sin? x + cos?x = 1, (3.55)
prowadzi do wniosku, ze:
cosf = \/1 — Zrlsin2 q. (3.56)
Er2
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W szczegb6lnym przypadku, gdy kat padania jest réwny katowi granicznemu:

. R

a = arcsin (—”), (3.57)
VEr1

to kat zatamania [ wynosi 90 stopni. Wtedy sinf8 = 1, cos 8 = 0, a zatem zgodnie z rownaniem

(3.53) wektor falowy k przyjmuje postac:

k = ko ET‘,Z * é)x. (358)

Oznacza to, ze fala propaguje si¢ doktadnie wzdtuz granicy osrodkow. Taka sytuacja moze mieé
miejsce tylko wtedy, gdy swiatlo pada z osrodka optycznie ggstszego na osrodek optycznie rzadszy,

t.:
|1/€T,1| > |,/er,2|. (3.59)

Dla katow padania « wigkszych od kata granicznego zgodnie zrownaniem (3.52), sinff > 1,
co oznacza, ze fala nie moze propagowa¢ si¢ w osrodku drugim, w zwigzku z czym
wystepuje catkowite wewnetrzne odbicie. Wtedy cosf przyjmuje wartosci czysto urojone,
co z kolei oznacza, ze w osrodku drugim istnieje pole, ktore zanika wyktadniczo wraz z odlegtoscia
od granicy os$rodkéw — brak czionu oscylacyjnego fali. Ostatecznie, fala na granicy os$rodka
przyjmuje postac:

E = Re (Eoei@xf—wt)e—%zf), (3.60)

gdzie
k. = kg &SN " €y, (3.61)
k, = Ko\ €rp — &1 SIN? @ " E,. (3.62)

Pole fali zanikajacej nie niesie energii w kierunku prostopadtym do granicy o$rodkow, o czym mozna
si¢ przekona¢ obliczajac odpowiednig sktadowa wektora Poyntinga [119, 120]. Nie oznacza to jednak,
ze fala zanikajaca nie moze posredniczy¢ w przekazie energii — napotykajac na niejednorodnosci
powierzchni pole moze si¢ rozproszy¢ do fali propagujacej. Zjawisko to zostalo zaobserwowane juz
przez Newtona [135], ktory badat tunelowanie $wiatla w warunkach catkowitego wewnetrznego
odbicia przez dwa blisko polozone pryzmaty. Fale zanikajace sg takze podstawa funkcjonowania
wielu urzadzen optycznych, jak np. skaningowego mikroskopu optycznego pola bliskiego (SNOM)
[13,14].

Roéwnania Maxwella przewiduja nie tylko istnienie fal zanikajacych, ale takze propagujacych
si¢ wzdluz granicy o$rodkoéw fal powierzchniowych, ktére zanikaja wyktadniczo po obu stronach
granicy. Poniewaz moga one zosta¢ wzbudzone na granicy metalu i dielektryka, nazywane
sa najczescie] powierzchniowymi polarytonami plazmonowymi lub powierzchniowymi falami
plazmonowo-polarytonowymi?® i zilustrowane sg schematycznie na Rys. 3.2.

2 W literaturze mozna natkna¢ sie niekiedy na sformulowanie powierzchniowy plazmon-polaryton. Cho¢ pojecie to jest
zrozumiale, to w Scistym sensie nie jest poprawne, gdyz sugeruje jakoby polaryton byt podtypem plazmonu, co nie jest
prawdziwe. w istocie to przymiotnik ,,plazmonowy” okre$la nature polarytonu — istniejg bowiem takze m. in. polarytony
ekscytonowe oraz fononowe. W publikacjach z dziedziny fotoniki stosuje sie tez czesto skrétowo nazwe plazmon
na okreslenie powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej, co tez nie jest Scisle stuszne, gdyz plazmon jest osobna
quasiczastka, odpowiadajaca kwantowi drgan elektronéw w wiazaniu metalicznym.
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a f::; b |
e dielektryk
= \AAMO
dielektryk metal metal

Rys. 3.2. a— propagacja powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej na granicy dwoch osrodkow. Szybkosé
wyktadniczego zaniku amplitudy jej pola zalezy od przenikalno$ci elektrycznej i magnetycznej materiatow i rozni
si¢ po obu stronach granicy. b — rozklad pola elektrycznego czgsci polarytonowej w warstwie dielektryka oraz rozktad
fadunkéw czesci plazmonowej w trakcie propagacji powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej wzdtuz granicy
osrodkow. Rysunek wykonany na podstawie obrazu z pracy [119].

Gdy na granic¢ (z = 0) dwoch potieskonczonych osrodkow pada fala o polaryzacji TM (por. Rys.
3.1), torozktad pola elektrycznego w obu osrodkach mozna opisa¢ za pomoca nastgpujacego
wyrazenia:

En,x

E,=Re|| 0 |ettknzZetilknyx—wt) | (3.63)
En,z

gdzie n = 1,2 indeksuje osrodek, a znaki przy sktadowych k, przyjmuja posta¢ odpowiednio
+dlaz >0 i—dlaz < 0. Jezeli w rozwazanych osrodkach nie ma nieskompensowanych fadunkéow,

to VD = 0, a wigc:
knxEnx +kyzEn, =0. (3.64)

Dodatkowo, na granicy rozwazanych bezzrodlowych osrodkéw warunki brzegowe przyjmuja
nastepujaca postac:

Eix—E;x =0, (3.65)

&1E1, — &2E2, = 0. (3.66)

Rozwigzania réwnan (3.64), (3.65) 1(3.66) wyznaczaja zalezno$¢ pomiedzy sktadowymi wektora
falowego prostopadtymi do granicy osrodkow:

&rakiz — &r2ks, = 0. (3.67)

Sktadowa wektora falowego rownolegta do granicy osrodkéw nie ulega zmianie przy przej$ciu przez
granice. A zatem wyrazenie na wektor falowy mozna zapisa¢ w postaci:

k2 + k2, = kZe, . (3.68)

Rozwigzujac uktad rownan (3.67) 1(3.68) ze wzgledu na k, ik, otrzymuje si¢ nastepujace

wyrazenia:
_ €r,1€r2
k, =k, /—gmwz, (3.69)
2
K, = ko /% (3.70)
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Analiza tych wyrazen pozwala okresli¢ warunki wzbudzania powierzchniowych polarytonéw
plazmonowych. Skoro k, musi mie¢ niezerowa sktadowa rzeczywista, a k, tylko sktadowa urojong
w obu osrodkach, wymusza to odpowiednig relacje pomiedzy przenikalno$ciami obu os$rodkow.
Dla polaryzacji TM warunek rzeczywistej sktadowej k, iurojonej k, prowadza do nastgpujacych
relacji pomiedzy rzeczywistymi cze¢sciami przenikalnosciami osrodkow:

&1 &2 <0, (3.71)
g1+ &2 <0, (3.72)

co oznacza, ze czg¢$ci rzeczywiste przenikalnosci musza r6zni¢ si¢ znakiem a ujemna przenikalnosé
musi by¢ co do wartosci bezwzgledniej wieksza od przenikalnosci dodatniej. Warunki takie
sg w naturalny sposob spelnione na granicy dielektryka (&', > 0) oraz metalu (&', < 0). Zasieg
propagacji powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej (tj. odlegtos¢, po ktérej przebyciu
nate¢zenie pola fali plazmonowo-polarytonowej maleje e razy opisywana jest wzorem [136]:

1

I l;

L = Ag;‘,m(&,’,m"'sr,d) 5;,m5r,d 2 3.73

- " [; [ [; ’ ( . )
anT,mgr,d Sr,m+€r,d

gdzie L tozasigg powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej, &, to wspolczynnik
przenikalno$ci wzglednej metalu, a &, 4 to wspolczynnik przenikalnosci wzglednej dielektryka.
Wynika stad, ze im wigksza cze$¢ urojona przenikalno$ci, tym mniejszy zasieg plazmonu. Z tego
powodu w ukladach plazmonicznych wykorzystuje si¢ metale, ktore charakteryzuja si¢ jak
najmniejszg czescig urojong przenikalnosci — rodzing metali plazmonicznych, tj. srebro, ztoto czy
miedz. Niestety w przypadku tych metali — a w szczeg6lno$ci srebra, dla ktérego cze$¢ urojona
przenikalnosci jest dla zakresu widzialnego najnizsza sposrod wszystkich metali — trudno jest
wyhodowa¢ gtadkie warstwy, w wyniku czego zasi¢g plazmonu jest zmniejszany poprzez
rozpraszanie na szczegOtach powierzchni, co wymusza stosowanie specjalnych technik
wygtadzajacych — np. uzywania warstw zwilzajacych na granicy podtoze/metal.

Podsumowujac, powierzchniowy polaryton plazmonowy mozna wzbudzi¢ na granicy dielektryka
i metalu plazmonicznego $wiattem o polaryzacji TM . Spelnienie tego kryterium jest jednak
niewystarczajace. Wzbudzenie jest mozliwe tylko wtedy, gdy wektor falowy wzbudzajacego fotonu
1 wzbudzonego przezen polarytonu plazmonowego sg takie same. Tymczasem, zalezno$¢ dyspersyjna
fotonu dana rownaniem (3.27) jest zasadniczo rézna od zalezno$ci dyspersyjnej powierzchniowego
polarytonu plazmonowego, danej rownaniem (3.68). NaRys. 3.3. widaé, ze dyspersja
powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej zbiega do linii §wiatla tylko dla matych czgstosci
fali padajacej. Pomiedzy sktadowymi rownolegtymi wektora falowego fotonu i powierzchniowe;j fali
plazmonowo-polarytonowe;j istnieje niedopasowanie, ktore trzeba skompensowac, aby dokonac
wzbudzenia fali powierzchniowej. Mozna to uzyska¢ na trzy sposoby, zilustrowane na Rys. 3.4.
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Rys. 3.3. Zaleznos¢ dyspersyjna powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych (niebieskie punkty) dla granicy
metalu i dielektryka — w tym wypadku warstwy Ag o grubosci 35 nm oraz powietrza, obliczona na podstawie danych
zmierzonych dla rzeczywistej probki wytworzonej przez autora rozprawy. Na rysunku (a) zobrazowana jest sytuacja, gdy
zaniedbana zostanie cz¢$¢ urojona przenikalnos$ci metalu, a na (b) gdy zostanie ona uwzgledniona. Warto$¢ wektora
falowego zostata przedstawiona na wykresie w jednostkach liczby falowej, natomiast czegstos¢ fali elektromagnetyczne;j
w jednostkach czgstosci plazmowej srebra. Ciaglymi liniami zostaly wykreslone zaleznosci dyspersyjne $wiatla
W powietrzu.

Pierwszym z nich, o najwigkszym znaczeniu historycznym, jest zastosowanie pryzmatu. Jezeli jedna
ze Scian bocznych pryzmatu pokryje sie cienkg warstwg metalu, to wykorzystujac zjawisko
catkowitego wewngtrznego odbicia mozna na granicy pryzmatu metalu wzbudzi¢ fale zanikajaca.
Prostopadta do granicy skladowa wektora falowego jest wtedy czysto urojona, ale sktadowa
rownolegta do granicy ma niezerowa czg¢$¢ rzeczywista i to wieksza niz w przypadku wzbudzenia
takiej fali na granicy powietrze metal, co wynika z wickszej wartosci przenikalnosci dla materiatu
pryzmatu niz dla powietrza. W efekcie, na granicy metalu z powietrzem, wzbudzone pole zanikajace
moze skompensowaé réznice w wektorach falowych fotonu padajacego na granice powietrze/metal
1 powierzchniowego polarytonu plazmonowego, co umozliwia jego wzbudzenie natej wiasnie
granicy. Opisana konfiguracja zostala zaproponowana przez Ericha Kretschmanna i Heinza Raethera
[7]1 (Rys. 3.4b) w opozycji do konfiguracji zaproponowanej przez Andreasa Otto [6] (Rys. 3.4a),
w ktorej warstwa metalu oddalona byta od pryzmatu o nanometrowej grubosci warstwe powietrza,
co jest mato praktyczne.

Innym sposobem wzbudzania powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych jest wytworzenie
struktury periodycznej — np. siatki dyfrakcyjnej — na granicy dwoch osrodkow [8] (Rys. 3.4c¢). Stata
siatki dyfrakcyjnej moze dostarczy¢ dodatkowego pedu dla wzbudzenia fali powierzchniowej, jezeli
spetniony jest nastepujacy warunek:

kspp = ksina + =, (3.74)

gdzie kgpp oznacza wektor falowy powierzchniowego polarytonu plazmonowego, k wektor
falowy fotonu, a kat padania wiazki §wiatlta, a to stata siatki, a m numeruje kolejne liczby
naturalne odpowiadajace rzedom ugigcia na siatce. Okres siatki moze nie tylko wspomagaé
sprzgganie fotonéw do polarytonow plazmonowych, ale takze proces odwrotny [137]. Oznacza to,
ze dla efektywnego wprzegania $wiatta do powierzchniowych polarytonéw plazmonowych,
nalezatoby wykonac strukturg periodyczng tylko w miejscu oswietlania. W szczegdlnym przypadku,
struktura sktadajaca si¢ z pojedynczego rowka [138] umozliwia wzbudzanie fal powierzchniowych,
zapobiegajac ich wypromieniowywaniu w postaci fotonu.
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Rys. 3.4. Najpowszechniejsze metody wzbudzania powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych. a — metoda
pryzmatu w konfiguracji Otto, b — metoda pryzmatu w konfiguracji Kretschmanna-Raethera, ¢ — metoda wykorzystujaca
siatke dyfrakcyjna.

Roéznica w wektorach falowych fotonu i powierzchniowego polarytonu plazmonowego moze zostac
skompensowana przez jeszcze jeden efekt. Jezeli granica pomiedzy osrodkami jest chropowata,
to dzigki rozpraszaniu fotonow na szczegétach migdzypowierzchni dochodzi do zmiany ich wektora
falowego — co umozliwia wzbudzenie fal powierzchniowych. Metoda ta jest najprostsza, gdyz
chropowatg powierzchni¢ mozna uzyska¢ na wiele sposoboéw, np. dzigki samoorganizacji, jednak
wydajno$¢ wzbudzania fal powierzchniowych wykorzystujac jedynie chropowato$¢ jest ograniczona.
Niezaleznie od metody wzbudzania plazmondéw, fakt ich wzbudzenia jest najczgsciej wykrywany
poprzez obnizenie wspotczynnika odbicia — w widmie odbicia widoczne jest wtedy wyrazne
minimum.

Omawiane powyzej zjawiska dotyczyty fal propagujacych si¢ wzdluz makroskopowych granic
dwoch osrodkow. Jezeli jednak granica taka ma skonczenie mate wymiary, nie obserwuje si¢
propagacji fali plazmonowo-polarytonowej, a statyczny, zlokalizowany rezonans, zwany
zlokalizowanym plazmonem powierzchniowym. Sytuacja taka ma miejsce m. in.
w przypadku nanometrowych rozmiardw wcie¢ (ang. indentation) wzdhuz granicy os$rodkow,
zawierajacych punkty osobliwe, lub tez w przypadku nanoczastek metalicznych w zatopionych
w osrodku dielektrycznym. W takim wypadku sama krzywizna obiektu zapewnia niezbedne
do wzbudzenia zlokalizowanego plazmonu dopasowanie wektoréw falowych [139, 140]. Lokalizacja
plazmonu nie oznacza jednak nieskonczonego czasu zycia. Podobnie jak fale propagujace, plazmony
zlokalizowane wytracaja z czasem energi¢ na termalizacj¢ ze wzgledu na niezerowa oporno$¢ metalu.
W takim wypadku, rownanie (3.73) nie bedzie opisywalo zasiegu plazmonu zlokalizowanego; mozna
si¢ jednakze postuzy¢ wartoscig L do wyznaczenia czasu zaniku takiego zlokalizowanego plazmonu.
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Rozdzial 4
Wspolczynniki optyczne metali plazmonicznych

OdpowiedZz o$rodka materialnego na zewngtrzne pole elektryczne zalezy od makroskopowego
wspotczynnika przenikalnosci elektryczne; ¢. Takze wlasciwosci powierzchniowych fal
plazmonowo-polarytonowych zaleza od warto$ci przenikalno$ci obu o$rodkow, na granicy ktorych
taka fala si¢ propaguje. W szczegdlnosci, znajomos¢ przenikalnosci oraz dlugosci fali
elektromagnetycznej oddzialujacej z osrodkiem wystarcza do wyznaczenia zasiggu propagacji
powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej opisanego rownaniem (3.73). Z tego powodu,
mozliwo$¢ wpltywania na przenikalno$¢ metalu jest niezwykle istotna z punktu widzenia budowy
urzadzen plazmonicznych

W niniejszym rozdziale zostang omowione metody wyznaczania przenikalnosci materiatlow a takze
zalezno$ci dyspersyjne dla cienkich warstw srebra i1 ztota. Nie jest jednak celem tego rozdzialu
wyznaczenie jak najwlasciwszych warto$ci przenikalnosci Ag iAu, a raczej omdwienie ich
zmienno$ci w zaleznosci od réznych parametrow — np. grubos$ci czy chropowato$ci. Rozdzial ten
opiera si¢ czgsciowo na danych literaturowych, czgsciowo za$ na pomiarach wlasnych autora — tam
gdzie przedstawiane sg wyniki uzyskane przez autora jest to wyraznie zaznaczone.

4.1 Wyznaczanie przenikalnosci materialow

Przenikalno$¢ elektryczna osrodka opisuje jego odpowiedz na przylozone zewngtrzne pole
elektryczne, dlatego najprostszym sposobem wyznaczenia przenikalnosci sg pomiary elektryczne lub
optyczne. Oba rodzaje pomiarow sa wobec siebie komplementarne i s3 stosowane w roéznych
przedziatach czestotliwosci. Wspotczynnik odbicia fali elektromagnetycznej padajacej na granice
osrodkow opisywanych przenikalno$ciami &, 1 & ,, padajacej pod katem « i zalamujacej si¢ pod
katem S (sytuacja jak na Rys. 3.1) wyraza si¢ wzorami Fresnela [116, 118, 141]:

R _ |J/ericosa— /e, cos B 2 (4 1)
TE — Jer1cosa+[e ,cosB| ’ )

R _ |JéracosB—/erpcosa 2 (4 2)
™ — JEr1 cos B+. /ey, cosa )

gdzie indeksy TE i TM oznaczajg kolejno przypadek, w ktorym wektor pola elektrycznego oscyluje
prostopadle do rozwazanej dwuwymiarowej plaszczyzny (ang. Transverse Electric), oraz przypadek,
w ktorym wektor pola elektrycznego oscyluje réwnolegle do tej ptaszczyzny, wtedy prostopadle
do plaszczyzny oscyluje wektor pola magnetycznego (ang. Transverse Magnetic). Przeksztatcajac
dowolne ztych réwnan — na przykitad rownanie (4.2) — ze wzgledu na przenikalno$¢ osrodka
2 otrzymuje si¢ nastgpujace wyrazenie:

. \/acosﬁ-(l—M) 2
£r.2 _< cos a-(1+/Rry) ) ) (4.3)

A zatem znajac kat padania ikat zatamania wigzki $wietlnej atakze przenikalno$¢ jednego
z osrodkow, to z pomiardw wspdlczynnika odbicia mozna wyznaczy¢ przenikalno$¢ drugiego
osrodka. Niestety, oile w materiatach przezroczystych (czyli takich, dla ktorych Im(e) = 0)
kat zatamania mozna zmierzy¢, o tyle w materiatach nieprzezroczystych (Im(e) # 0) czgsto jest
to niemozliwe. Co prawda z rownania (3.52) da si¢ wyznaczy¢ zalezno$¢ kata zatamania od kata
padania, ale wprowadza to w rownaniu (4.3) uwiktang zalezno$¢ od przenikalnosci elektryczne;,
co dodatkowo komplikuje wyznaczenie tego wspdtczynnika. Sytuacja upraszcza si¢ znacznie przy
ograniczeniu do padania prostopadtego do granicy o$rodkéw. Wtedy cosa =cosf =1
niezaleznie od warto$ci przenikalnosci obu osrodkdéw. A zatem réwnanie (4.3) mozna uprosci¢ do:
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(e (—JRm)\
Erp = ( (1+JRran) ) . (4.4)

Wzor ten jest uzyteczny, gdyz pozwala na otrzymanie przenikalnosci ze wspdiczynnika odbicia
w sposob jednoznaczny, ma jednak swoje ograniczenia. Mozna zastosowac go tylko do grubych
warstw, dla ktorych uzasadnione jest przyblizenie pdinieskonczonego osrodka. Dla cienkich warstw,
zwlaszcza o grubos$ci rzedu kilku-kilkudziesieciu nanometréw, wartos¢ wspdtczynnika odbicia nie
bedzie zalezala jedynie od przenikalnosci osrodkéw. Ze wzgledu na wielokrotne odbicia od granic
o$rodkow, istotnym parametrem bedzie takze grubo$¢ poszczegolnych warstw. W takiej sytuacji nie
mozna skorzysta¢ ze wzoru (4.3) — konieczne jest postuzenie si¢ modelem teoretycznym, ktéry
opisywaltby wplyw wielokrotnych odbi¢ na warto$¢ makroskopowego wspodtczynnika odbicia.

Jednym z najczg¢$ciej uzywanych, a zarazem najprostszych modeli pozwalajacych na uwzglednienie
tego typu zjawisk, jest model macierzy przejscia [116, 142]. W modelu tym rozwaza si¢
wielowarstwe zlozong z N warstw o przenikalnosciach &, 4, &5, ..., &y, gdzie fala pada z warstwy
1 w kierunku pozostalych warstw. Kazdej pojedynczej warstwie oznaczonej indeksem j mozna
przypisa¢ macierz propagacji o nastepujacej postaci:

zindj\/;J
MPTP =€ 0 (4.5)

. 2
Zm'dj /er,j

0 e 1

gdzie d oznacza grubo$¢ warstwy, a A dlugo$¢ fali elektromagnetycznej. Natomiast kazdej granicy
osrodkow j ik mozna przypisaé nastepujaca macierz przejscia:

1 nr
transfer _ 1 Jk
M), =T [rj L1 ] (4.6)

gdzie 71, oznacza amplitudowy wspotczynnik odbicia od granicy warstw jik wyliczony

ze wzoréw Fresnela (4.1) lub (4.2) |rj,k|2 = Rj ;. Dla calej wielowarstwy mozna utworzy¢ macierz
uktadu postaci:

_ transfer _ 5, prop | transfer 5 ,prop | . azgtransfer o, prop , transfer
M = MN—l,N MN—l MN—Z,N—I MN—Z M2,3 MZ M1,2 . (47)

Poniewaz kazda z macierzy opisywanych réwnaniami (4.5) 1 (4.6) jest macierza 2 X 2, to macierz
wynikowa rowniez bedzie macierzg 2 X 2, ktérg schematycznie mozna zapisac jako:

A B
M= 7| 4.8
c D (4.8)
Natezeniowy wspodtczynnik odbicia od takiej struktury wyrazony bedzie wzorem:
2
C
R = |5| . (4.9)

Dopasowujac warto$¢ odbicia wyznaczong na podstawie modelu macierzy przejscia do wartosci
zmierzonej doswiadczalnie, mozna wyznaczy¢ przenikalno$¢ pojedynczej warstwy pod warunkiem,
ze znana jest jej grubo$é, a takze grubosci i przenikalno$ci pozostatych warstw w wielowarstwie®.
Niestety, w tym przypadku zalezno$¢ przenikalno$ci od wspotczynnika odbicia nie jest dana explicite,

2 W przypadku zbadania zalezno$ci widmowej lub katowej wspoétczynnika odbicia, mnogo$¢ punktéw pomiarowych
pozwala iteracyjnie dopasowa¢ wiecej niz jeden nieznany parametr modelu, jednak wtedy istnieje ryzyko znalezienia
minimum lokalnego lub przypadkowego dopasowania wartos$ci poprawnych matematycznie, ale niefizycznych [129].
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jak w przypadku dwoéch poinieskonczonych osrodkow, co powoduje, ze wyznaczenie przenikalnosci
pojedynczej warstwy musi odbywac si¢ poprzez optymalizacj¢ numeryczna, w ktorej niewiadoma
przenikalno$¢ warstwy jest iteracyjnie zmieniana, a wyliczony numerycznie wspotczynnik odbicia
porownywany jest ze wspotczynnikiem odbicia wyznaczonym do$wiadczalnie.

Metoda macierzy przejécia jest latwa w implementacji, fatwo ja takze zmodyfikowaé w celu lepszego
dopasowania modelu do rzeczywistej struktury. Przyktadowo — podstawowa metoda zaktada idealnie
gladkie granice pomigdzy warstwami. W rzeczywisto$ci jednak granice te sa czasami chropowate.
W modelu teoretycznym macierzy przejscia mozna wigc doda¢ pomiedzy warstwami o chropowate;j
granicy, dodatkowa, sztuczng warstwe, ktorej przenikalno$¢ bedzie opisana za pomoca teorii
osrodkow efektywnych — jako skuteczna (efektywna) przenikalno$¢ warstwy sktadajacej si¢ w jakiejs$
czesci z jednego materiatu, a w pozostatej z innego [129, 143]. Teori¢ osrodkéw efektywnych mozna
zastosowac zawsze, gdy pojedyncze elementy struktury sg znacznie mniejsze niz dlugos¢ fali, jednak
w zaleznos$ci od struktury nalezy zastosowa¢ odpowiedni model. Taki osrodek efektywny bedzie
opisywany za pomocg skutecznego (efektywnego) parametru przenikalnosci. Dwa najpopularniejsze
modele opisujace taka efektywna przenikalno$¢ to model Dirka Bruggemana i model Maxwella
Garnetta®’. Model Bruggemana jest prostszy gdyz nie rozréznia materiatéw sktadowych inaczej niz
poprzez odniesienie ich warto$ci przenikalno$ci do ich wktadow objetosciowych. Jego niewatpliwa
zaletg jest fakt, ze moze by¢ stosowany dla dowolnie wysokich wktadow objetosciowych materiatow
sktadowych. Efektywna przenikalno$¢ osrodka dana jest wzorem [143]:

er1(2fi—f2)+er2 (21, —f1)i\/8£r,1£r,2 (Sr,1(2f1 —f2)+er(2f; —f1))
2 .

(4.10)

&rBG =

gdzie indeksy 1,2 numeruja materialy, a wspolczynniki f okre$laja procenty wypelnienia
przestrzeni poprzez dany material, takie, ze ). f = 1. Model Garnetta jest nieco bardziej
skomplikowany, gdyz zostal wyprowadzony dla sferycznych inkluzji jednego materiatu zatopionego
w innym materiale. A zatem, rozréznia material inkluzji od materialu matrycy, jak réwniez
uwzglednia ksztalt materialu inkluzji. Jego wada jest natomiast fakt, ze obecne w nim przybliZzenia
sa stosowalne tylko dla matych objetosciowo wkladow inkluzji. W tym modelu efektywna
przenikalno$¢ dana jest wzorem [143]:

T
— i m
g‘r‘,MG - gr,m 1-f €—&tm - (411)

€i+2£m

gdzie i,m indeksuja odpowiednio materialy inkluzji i matrycy, a f to procent wypehienia
przestrzeni przez material inkluz;ji.

Omawiane dotychczas metody umozliwiaja wyznaczenie przenikalnosci elektrycznej z pomiaréw
wspotczynnika odbicia badanej probki. Cho¢ badanie takie jest szybkie 1 niezwykle proste i dlatego
do dzisiaj z powodzeniem stosowane, to wigze si¢ ono z kilkoma problemami. Najpowazniejszym
z nich jest fakt, ze w przypadku warstw probek o chropowatych granicach pomiedzy poszczegdlnymi
warstwami, cz¢$¢ §wiatla ulega rozproszeniu na nierownosciach. Prowadzi to do btedow w pomiarze
rzeczywistego wspoOtczynnika odbicia. Istnieja jednak metody pomiarowe, dla ktérych problem
Ow jest zaniedbywalny. Najbardziej popularng z nich jest elipsometria. Zaletg tej techniki jest nie
tylko niewielki wpltyw rozpraszania na wynik pomiaru, ale takze mozliwo$¢ wyznaczenia
wspotczynnika przenikalnosci dla probek silnie absorbujacych, a dla probek nieabsorbujacych —
mozliwo$¢ jednoczesnego wyznaczania przenikalnosci 1 grubosci warstw. W  pomiarze
elipsometrycznym, probka oswietlana jest wigzka $wiatta o polaryzacji eliptycznej pod katem
bliskim katowi Brewstera (dla ktérego roznica wspotczynnikéw odbicia dla $wiatla o polaryzacji

30 Chodzi tu o Jamesa Clerka Maxwella Garnetta, syna Wiliama Garnetta - nie nalezy go zatem myli¢ z Jamesem
Clerkiem Maxwellem.
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TEiTM jestnajwigksza). Do detektora trafia promieniowanie odbite od probki, jednak nie wykrywa
si¢ zmian natezenia odbitej wigzki, a zmiang jej eliptycznosci. Wigzka o polaryzacji eliptycznej moze
zosta¢ opisana, jako skladajaca si¢ z dwoch wigzek o prostopadtych polaryzacjach liniowych,
opoznionych wzgledem siebie w fazie oraz o r6znej amplitudzie. W elipsometrii wigzke taka opisuje
si¢ za pomocg dwoch wspotczynnikow — roznicy amplitud oraz opdznienia fazowego. Przy odbiciu
od powierzchni probki oba te parametry ulegajg zmianie. Zmiana r6znicy amplitud 1 oraz zmiana
opoOznienia fazowego A s3 dwiema wielko$ciami stanowigcymi wynik pomiaru elipsometrycznego.
Wielkosci te powigza¢ mozna z amplitudowymi wspodtczynnikami odbicia za pomocg nast¢pujacego
wyrazenia [125, 129]:

™ — tany - el (4.12)

TE
A zatem, zestaw parametrow 1P i A mozna przeliczy¢ na stosunek amplitudowych wspoétczynnikoéw
odbicia dla polaryzacji TE i TM. Uwzgledniajac zalezno$¢ (4.2) ijej analog dla polaryzacji TE,
dla pojedynczej, idealnie gladkiej warstwy mozna uzyska¢ wzor na zalezno$¢ jej przenikalnosci
od warto$ci azymutéow Y iA [129]:
. 1—tan yreidy
& = sin®a - [1 + tan® « - (Lwe) ], (4.13)

1+tany-eid
gdzie a to kat padania wigzki. Dla bardziej skomplikowanych struktur warstwowych,
przenikalnos¢ elektryczng badanej warstwy uzyskuje si¢, podobnie jak w przypadku pomiarow
natezeniowego wspodlczynnika odbicia, poprzez iteracyjne dopasowanie wygenerowanego z modelu
teoretycznego — analogicznego do modelu macierzy przej$cia — stosunku wspotczynnikow

odbicia do stosunku wyliczonego z azymutoéw elipsometrycznych. Schematycznie, dla
wytworzonych prze autora probek jest to zilustrowane na Rys. 4.1.
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Rys. 4.1. Schemat eksperymentu elipsometrycznego i zastosowanego modelu. Wiazka $wiatta pada ze zrodta pod pewnym
katem i pod tym samym katem odbija si¢ od ptaskiej probki warstwowej. W modelu macierzy przejscia kazdej warstwie
przypisuje si¢ macierz propagacji, a kazdej granicy — macierz przejscia. Na powyzszym rysunku przedstawiona jest
typowa dla niniejszej rozprawy struktura sktadajaca si¢ z warstwy metalu napylonej na podtoze szklane, przykryta
warstwa antykorozyjna z fluorku litu. Macierz dla catej struktury, z elementow ktorej na podstawie wzoru (4.7) mozna
wyznaczy¢ wspotczynnik odbicia od tej struktury jest wynikiem mnozenia poszczegélnych macierzy przejscia
i propagacji.
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4.2 Przenikalnos¢ cienkich warstw srebra

Najpowszechniejszym zestawem wartosci przenikalnosci wzglednej dla srebra sg tabele sporzadzone
przez Petera Johnsona i Roberta Christy na podstawie pomiaréw optycznych warstwy srebra
o grubosci 34,3 nm wytworzonej w wyniku fizycznego osadzania z fazy gazowej [144]. Krzywe
odpowiadajace tym warto$ciom przedstawione sa na Rys. 4.2.
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Rys. 4.2. Zalezno$¢ czesci rzeczywistej (a) 1 urojonej (b) wzglednego wspolczynnika przenikalno$ci wzglednej warstwy
srebrnej o grubosci 34,3 nm od dlugosci fali padajacej wg. pracy Johnsona i Christy [144].

W zakresie widzialnym cz¢$¢ rzeczywista wspotczynnika przenikalno$ci warstwy srebrnej jest
ujemna 1maleje wraz ze wzrostem dlugosci fali, cojest typowym zachowaniem dla metali,
wynikajacym z modelu gazu elektronowego Drudego, opisanego rownaniem (3.49). Cz¢$¢ urojona
natomiast zwigzana jest z absorbcjg w materiale 1 dla dlugosci fali w zakresie 325-1000 nm jest
zaniedbywalnie mata w porownaniu do rzeczywistej — dla tego zakresu jej warto$¢ jest mniejsza
od jednosci. Ponizej 325 nm obserwuje si¢ znaczny wzrost czesci urojonej przenikalnosci, zwigzany
z przej$ciami mi¢dzypasmowymi.

Wg pracy [145], maksimum absorpcji dla przejs¢ miedzypasmowych w punkcie X strefy Brillouina
powinno wystepowac dla energii w przedziale 4,6-5,1 eV — co odpowiada dlugosciom fali
z przedziatu 243-270 nm — natomiast krawedz absorpcji wystepuje dla dlugosci fali 311 nm. Biorac
pod uwage, ze wartosci te wyznaczone sg numerycznie dla objetosciowego srebra, zgodno$é
z wynikami do§wiadczalnymi uzyskanymi przez Johnsona i Christy [144] dla warstwy grubosci 34,3
nm jest bardzo dobra. A zatem, maksimum absorpcyjne dla dtugo$ci fali ponizej 325 nm moze by¢
przyporzadkowany przejsciom miedzypasmowym w punkcie X strefy Brillouina.

Johnson 1 Christy wyznaczyli przenikalno$¢ bezposrednio na podstawie zmierzonych warto$ci
odbicia 1 transmisji 1 podane przez nich wyniki sg wynikami wyznaczonymi ,,punkt po punkcie” —
osobno dla kazdej dlugosci fali. W rozdziale 3 powiedziano jednak, ze elektrony zwigzane
z rdzeniami atomowymi mozna traktowac jako klasyczny uktad oscylatoréw harmonicznych, z czego
wynika, ze przenikalno$¢ musi by¢ opisywana rownaniami oscylatorow. Dopasowania takiego
dokonuje si¢ zwykle dla jednej czegsci przenikalnosci — albo rzeczywistej albo urojonej — a nastgpnie
wyznacza si¢ cz¢$¢ komplementarng za pomocg relacji Kramersa-Kroniga (3.38), (3.39). Procedure
te mozna wykona¢ ze wzgledu na fakt, ze dopasowanie parametrow oscylatorow pozwala
na ekstrapolacje wartosci przenikalnosci dla dowolnej czgstosci. Ma to te dodatkowa =zalete,
ze pozwala na wyznaczenie doktadnych wartosci przenikalnosci dla dowolnie wybranej energii
promieniowania padajacego w rozpatrywanym zakresie pomiarowym, nawet, jezeli dla tej energii nie
wystepuja punkty pomiarowe. Jest to szczegdlnie istotne, gdy dane uzyskane bezposrednio
z eksperymentu sg rzadko roztozone w przestrzeni energii, co niestety ma miejsce w przypadku tego
historycznego zestawienia [ 144], a takze wielu innych jemu wspotczesnych.
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Jednak najwigkszy problem wynikajacy z wykorzystywania danych uzyskanych przez Johnsona
1 Christy czy tez innego zestawienia danych materialowych dokonanego przez Edwarda Palika [146]
jest taki, ze zestawione dane dotycza pojedynczych probek o arbitralnie wybranych lub przypadkowo
uzyskanych parametrach takich jak rodzaj podktadu, grubo$¢ czy chropowato$¢ powierzchni. I cho¢
w ostatnich latach pojawilo si¢ wiele prac powickszajacych bazg literaturowg wartosci przenikalno$ci
dla roznych probek metalicznych, jak np. [147-158], to jednak kwestia wptywu rodzaju podtoza,
obecnosci ewentualnej warstwy zwilzajacej, grubo$ci warstwy srebra oraz jej chropowatosci
na przenikalno$¢ warstwy Ag musi zosta¢ uwzgledniona, gdyz w zaleznosci od tych czynnikdw,
mikrostruktura warstw srebrnych moze by¢ skrajnie rézna.

e T T T T T T T

: ——Si0,/20 nm Ag

——Si0,/35 nm Ag

——Si0,/65 nm Ag A

~~~~~~~ Si0,/20 nm Ag - z uwzglednieniem szorstkosci ’ i
= ==+8i0,/2 nm Ni/20 nm Ag ...-‘,’

10

-10

Re(e,)

L 2k
I E
20 F
I ——Si0,/20 nm Ag
-30 | ——Si0,/35 nm Ag 1L
I ——Si0,/65 nm Ag
40 | eeeeeee Si0,/20 nm Ag - z uwzglednieniem szorstko$ci ‘
[ ===-Si0,/2 nm Ni/20 nm Ag >
-50 . 1 N 1 N | N 1 N 1 N 1 N 1 BROEY 0 N 1 N 1 " 1 " L " 1 " 1 " 1 "
200 300 400 500 600 700 800 900 1000 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
A (nm) A (nm)

Rys. 4.3. Zalezno$¢ czgsci rzeczywistych (a) 1 urojonych (b) wspolczynnika przenikalnosci wzglednej wykonanych przez
autora rozprawy cienkich warstw srebrnych o réznych grubosciach, napylonych na podloza z SiO, od dtugosci fali
padajacej [39]. W okienku dla czeSci rzeczywistej przedstawione sa wartosci dla szerszego zakresu dlugosci fali.
Wykreslone krzywe sa wynikiem iteracyjnego dopasowania parametrow sumy oscylatorow do krzywych wyznaczonych
z eksperymentu metoda najmniejszych kwadratow.

Rys. 4.3 przedstawia warto$ci przenikalnosci wzglednej dla wykonanych przez autora
rozprawy warstw srebra o grubosciach z zakresu 20-65 nm napylonych na podtoza z krzemionki
za pomocg fizycznego osadzania z fazy gazowej z wykorzystaniem wigzki elektronowej. Co wazne,
w modelu warstwowym dopasowujacym iteracyjnie wspolczynniki przenikalnosci do danych

wyznaczonych za pomoca azymutow P iA zalozono, ze granica pomigdzy warstwa Ag oraz
powietrzem jest gltadka (nie wprowadzono dodatkowej warstwy o wspoiczynnikach efektywnych
na granicy Ag/powietrze majacej modelowa¢ wktad tego chropowato$ci na wyniki pomiaru).
W zwigzku z tym, podane warto$ci nie sg wartoSciami czystymi (ang. intrinsic), a warto§ciami
efektywnymi, do ktorych istotny wklad ma charakter powierzchni — a wigc przede wszystkim
jej chropowatos¢. Dzigki zastosowaniu metody dopasowania sumy oscylatorow, krzywe na Rys. 4.3
sg duzo gladsze niz te przedstawione na Rys. 4.2. Krzywe czg$ci rzeczywistych przenikalnosci maja
podobny przebieg dla wszystkich badanych probek, ponadto ich wartos$ci nie r6znig si¢ zbytnio
od tych podanych przez Johnsona i Christy. Okienko na Rys. 4.3a pokazuje znaczace rozbieznosci
widoczne dopiero dla fal elektromagnetycznych o dlugo$ciach fal z zakresu dalekiej podczerwieni
(A>7um), gdzie wartosci przenikalnos$ci dla najgrubszej probki sg wyraznie mniejsze niz
dla pozostatych.

W przypadku czg$ci urojonych przenikalnosci badanych probek, niezaleznie od probki, ponizej 325
nm znajduje si¢ pik absorpcyjny odpowiadajacy przejsciom migdzypasmowym w punkcie X strefy
Brillouina. Pik ten opisa¢ mozna oscylatorem Tauca-Lorentza [129,130] lub Cody’ego-Lorenza [159,
160]. Czg$ci urojone przenikalnosci elektrycznej w tych modelach opisane sg ponizszymi
rOwnaniami:
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Gdzie indeks TL odpowiada oscylatorowi Tauca-Lorentza, a CL oscylatorowi Cody’ego-Lorentza,
E oznacza energie padajacego fotonu, natomiast A4, B, Ey Eyp Er, E, 3 parametrami modelu,
zobrazowanymi na Rys. 4.4. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze przedstawienie przenikalnosci elektrycznej
metali za pomoca powyzszych oscylatoréw jest czysto fenomenologiczne, gdyz powyzsze parametry
majg sens fizyczny jedynie dla potprzewodnikoéw, a dla pozostatych materiatow co najwyzej sens
matematyczny. Dlatego tez Rioux 1 wspotpracownicy [161] zaproponowali zastosowanie innego typu
oscylatora, ograniczajacego liczbe parametrow do 4 wzgledem 8 parametréw oscylatora Cody’ego-
Lorenza:
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Rys. 4.4. Schemat ksztattu czesci urojonej przenikalnosci opisanej oscylatorami Tauca-Lorentza (a) oraz Cody’ego-
Lorentza (b). Parametr Ej; to przerwa energetyczna, okreslajaca potozenie krawedzi absorpcji. Parametr A okresla
maksymalng intensywno$¢ pasma, E, wyznacza polozenie maksimum, a B szeroko$¢ pasma. Parametry E,, E, E,
opisuja subtelne zachowanie pasma w poblizu krawedzi absorpcji. Rysunek wykonany na podstawie rysunku z pracy [159]

W  odréznieniu od danych otrzymanych przez Johnsona i Christy, dla wszystkich prébek
wytworzonych przez autora i badanych w [39] obserwuje si¢ — oprocz piku absorpcyjnego
dla dtugosci fali ponizej 325 nm odpowiadajgcemu przejSciom migdzypasmowym w punkcie X strefy
Brillouina — takze dodatkowy, mniejszy pik absorpcyjny, z maksimum, w zaleznosci od probki, dla
dhlugosci fali z przedziatlu 350-378 nm, nazywany modem Ferrella [29, 162]. Jest to zgodne
z przewidywaniami N. E. Christensena [145], wedlug ktérego mod ten jest wynikiem
relatywistycznych ~ poprawek  do struktury pasmowej srebra iodpowiada  przejSciom
migedzypasmowym w punkcie L strefy Brillouina. Skoro struktura pasmowa jest cechg wewnetrzng
materiatu, jej wkiad do ksztattu pikow absorpcyjnych powinien by¢ niezalezny od parametréw
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geometrycznych. Tymczasem pozycja, szerokos¢ oraz intensywnos$¢ takiego piku sg istotnie rozne
dla warstw o roznej grubosci. Moze to wynika¢ z faktu, ze wraz ze wzrostem grubosci warstwy
wprowadzane jest anizotropowe naprezenie sieci krystalicznej ziaren srebra, ktore zmienia ksztatt
pasm energetycznych w strefie Brillouina. Istotnie, podczas wzrostu nanowarstw wystepuja
naprezenia zalezne od grubosci, jednak relaksuja one szybko po zakonczeniu procesu [19, 25, 100,
163, 164]. A zatem, zmiennos$¢ ta musi wynikaé z jeszcze innego czynnika. Okazuje si¢, ze wraz ze
wzrostem grubo$ci warstwy Ag wzrasta takze jej chropowato$é, nie jest to jednak zaleznos$¢ liniowa
[np. 26, 39] — wraz z rosngcg gruboscig spada stosunek chropowato$ci warstwy, (opisywanej np.
parametrem RMS?!) do jej grubosci — przyktadowe wartoéci tego stosunku dla warstw Ag o roznej
grubosci przedstawia tabela 4.1. Zachowanie omawianego piku dla probek zmierzonych
elipsometrycznie (Rys. 4.3) wydaje si¢ podaza¢ za wartoscig tego stosunku — im wigksza wartos¢
stosunku RMS chropowato$ci do grubosci probki, tym pik utoZzsamiany z przej$ciami
miedzypasmowymi w punkcie L strefy Brillouina jest szerszy, intensywniejszy i bardziej przesunigty
ku czerwieni.

Probka RMS chropowatosci Stosunek RMS
(nm) do grubosci
Si0,/10 nm Ag [27] 2,0 0,200
Si0,/20 nm Ag [39] 2,4 0,120
Si02/30 nm Ag [27] 3,1 0,103
Si0,/35 nm Ag [39] 3,1 0,088
Si0,/65 nm Ag [39] 3,2 0,049
Si0,/100 nm Ag [29] 3,7 0,037
SiO,/1 nm Ni/10 nm Ag [27] 0,9 0,090
Si0»/2 nm Ni/20 nm Ag [39] 1,3 0,065
Si0»/1 nm Ni/30 nm Ag [27] 1,6 0,053

Tabela 4.1. Parametry odchylenia standardowego RMS chropowatoséci powierzchni oraz jego stosunku do grubosci
probek, dla warstw srebrnych o grubosciach 10 — 65 nm [27, 29, 39]

Aby to potwierdzi¢ autor rozprawy przeprowadzil eksperyment numeryczny. W zobrazowanym
na Rys. 4.1 modelu warstwowym, dopasowujagcym iteracyjnie wspotczynniki przenikalno$ci

do danych wyznaczonych za pomoca zmierzonych azymutéow 1 i A, warstwa Ag o grubosci 20 nm
zostala podzielona na dwie podwarstwy — goérng o grubosci 2,4 nm, co odpowiada wartosci

wspotczynnika RMS chropowatosci powierzchni, oraz dolng o grubosci 20 nm —22;4 nm =

18,8 nm . Przenikalno$¢ gornej warstwy zostata zadana jako warto$¢ efektywna wyznaczona
za pomocg wzoru Bruggemana (4.10) w teorii osrodkow efektywnych z 50% wkiadem Ag 1 50%
udzialem powietrza. Nastepnie wartosci azymutéw elipsometrycznych zmierzone dla warstwy Ag
o grubos$ci 20 nm zostaty wykorzystane do wyznaczenia przenikalno$ci srebra w tak zdefiniowane;j
strukturze. Procedura ta pozwala zamodelowa¢ chropowatos¢ powierzchni przy jednoczesnym
zachowaniu ilosci metalu w strukturze. W efekcie, pomimo podzielenia badanej warstwy na dwie
podwarstwy, wykorzystywane w rownaniu (4.12) wspoétczynniki odbicia od struktury warstwowej
zaimplementowanej w modelu wciaz zaleza tylko od jednego zestawu warto$ci przenikalnosci —
a zatem nie zostala wprowadzona do modelu zadna nowa niewiadoma, wzrosta jedynie ztozonos¢
numeryczna operacji dopasowania.

Wynik powyzszego eksperymentu numerycznego polegajacego na wprowadzeniu warstwy
przejsciowej przedstawia kropkowana krzywa na Rys. 4.3. Poza zmianami parametrow cztonu
Drudego zwigzanego z mniejsza gruboscia badanej warstwy — co owocuje mniejszymi co do wartosci
bezwzglednej wartosciami czeSci  rzeczywiste] 1 wiekszymi wartoSciami  czg¢$ci  urojonej
przenikalnosci dla duzych dtugosci fal — charakterystyka omawianego wczesniej dodatkowego piku
Lorentza jest w przedziale dtugosci fal 300-350 nm podobna jak dla warstwy srebra o grubosci 65
nm. Poniewaz opisana wyzej procedura efektywnie zaniza stosunek chropowatosci do grubosci,

31 Wspétczynnik RMS to odchylenie standardowe od $redniego poziomu wysokosci na danej prébee.
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potwierdza to hipoteze autora, ze charakter tego pasma =zalezy od stosunku chropowato$ci
do grubosci warstwy?*2. Nalezy podkres$li¢, iz zastosowanie tego modelu nie ma na celu wyznaczenia
najwlasciwszych warto$ci przenikalnosci warstwy Ag, a jedynie potwierdzenie zwigzku modu
Ferrella obserwowanego dla dlugos$ci fali z przedzialu 350-378 nm ze stosunkiem chropowatos$ci
warstwy do jej grubosci. Jest to tym bardziej istotne, ze wyniki dla czesci dlugofalowej moga
znaczaco roézni¢ sie¢ w zalezno$ci od przyjetej grubosci warstwy przejsciowej dema (Rys. 4.5).
W szczegblnosci, dla warstwy Ag o grubosci 20 nm, zastosowanie w modelu warstwy przejsciowe;j
o grubosci powyzej 3 nm skutkuje wprowadzeniem dodatkowego sztucznego rezonansu z maksimum
dla dhugosci fali z przedziatu 600-800 nm. Poniewaz optymalna grubo$¢ warstwy przejsciowe;j jest
zwykle wigksza niz warto§¢ wspolczynnika RMS chropowato$ci powierzchni [129], stosowanie
w podobnym modelu warstw przejSciowych o grubosci nieprzekraczajacej wartosci tego
wspotczynnika wydaje si¢ rozsadnym rozwigzaniem.

6 T T T T T T
- —dEMA= 0O nm
5F —d,,=1nm
i —dEMA= 2 nm |
a4l —d,,=3nm 4
—dEMA= 4 nm
—_ —_—d_..=5nm
G 3 EMA
£ ]
2 -
1+ 4
0 ! 1 " | N | )
200 400 600 800 1000
A (nm)

Rys. 4.5. Czg$¢ urojona wzglednej przenikalnosci elektrycznej warstwy Ag o grubosci 20 nm napylonej na podtoze
szklane, wyznaczona z pomiaru elipsometrycznego, gdy w modelu warstwowym zostanie uwzgledniona chropowatos¢
powierzchni Ag w postaci warstwy przejsciowej dema pomigdzy srebrem i powietrzem o grubosci 0-5 nm, opisanej
modelem Bruggemana (4.10) z 50% wktadem Ag i 50 % wkladem powietrza.

Innym dowodem na zwigzek modu Ferrella ze stosunkiem chropowatos$ci do grubosci warstwy
Ag moze by¢ zachowanie przenikalno$ci warstwy Ag o grubo$ci 20 nm, w przypadku napylenia jej
nie bezposrednio na szklany podktad, ale z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej, co byto badane
wczesniej w ZOl 1 w innych pracowniach [20-36, 41]. Sposrod wielu materialdow mogacych stanowié
warstwe zwilzajaca dla srebra, takich jak Ti, Cr, Cu, Ni lub Ge [20-36, 41] jednym z najlepszych
kandydatow jest nikiel. Co prawda rdznica promieni atomowych niklu i srebra wynosi az 23 pm,
to poniewaz energia powierzchniowa niklu jest wicksza niz energia powierzchniowa srebra, warto$¢
entalpii segregacji AH®®9 jest najprawdopodobniej nieujemna, nawet pomimo wysokiej réznicy
promieni atomowych. Mozna wiec przyjac, ze w badanych w pracy skalach czasowych nikiel nie
segreguje w warstwach srebrnych, cho¢ w probkach objetosciowych taka segregacja jest
obserwowana [165].

Przenikalno$¢ warstwy Ag o grubos$ci 20 nm osadzonej na gtadkim podktadzie szklanym, zwilZzonym
przez 2 nm Ni obrazujg przerywane krzywe na Rys. 4.3. Dla tej warstwy mod Ferrela wystepujacy
dla dtugosci fali z przedziatu 350-450 nm zmniejszyt intensywno$¢, przesuwajac si¢ jednoczesnie ku

32 Wyjasnia to rowniez fakt, dlaczego dla objetoSciowego srebra, nawet w przypadku chropowatych prébek, mod Ferrella
jest stabo lub nie jest w ogdle obserwowany [29, 162].
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fioletowi i wyglada podobnie jak w przypadku warstwy o grubosci 35 nm [39]. Zastosowanie
warstwy zwilzajacej Ni efektywnie obniza chropowato$¢ warstwy Ag (tabela 4.1), obnizajac tym
samym stosunek chropowatosci do grubosci. Potwierdza to hipoteze¢ autora o zwigzku modu Ferrela
i stosunku chropowatosci do grubosci warstwy Ag. Moze to wynika¢ z dwoch czynnikow.
Po pierwsze, dla chropowatych warstw, zakres wektorow falowych dostgpnych dla wzbudzanych
fotonami powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych jest szeroki. Po drugie, w chropowate;j
i cienkiej warstwie, stany energetyczne w pasmach moga by¢ rzadko roztozone w przestrzeni energii
[166-168], co powoduje wzrost prawdopodobienstwa przej$¢ wewnatrzpasmowych przy wysokich
energiach, ktéore normalnie opisywane sg modelem Drudego [39]. A zatem, Lorentzowski pik
absorpcyjny zlokalizowany miedzy 350 a450 nm dlugosci fali, tradycyjnie utozsamiany
z przejsciami miedzypasmowymi w punkcie L strefy Brillouina jest takze w pewnym stopniu
wynikiem przejs¢ wewnatrzpasmowych oraz wzbudzania plazmonow zlokalizowanych lub
powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych.

4.3 Przenikalnos¢ cienkich warstw zlota

Podobnie jak w przypadku srebra, najpowszechniej akceptowanym zestawem warto$ci
przenikalnos$ci dla cienkiej warstwy Au jest ten podany przez Johnsona i Christy [144]. I cho¢
w ciggu ostatnich lat przenikalno§¢ cienkich warstw zlota zostala zmierzona przez innych
naukowcow z duzo wigkszg precyzja [148, 150, 151, 169], to jednak wartosci podane przez Johnsona
1 Christy wcigz pozostaja na tyle doktadne, ze moga by¢ z powodzeniem wykorzystywane. Jest
tak dlatego, ze zloto, pomimo wzrostu w modzie wyspowym, formuje gladkie warstwy
dla mniejszych grubos$ci niz srebro. W przypadku warstwy o grubosci 35 nm, $rednie odchylenie
kwadratowe chropowatosci powierzchni wynosi jedynie 0,8 nm [40], co oznacza, ze wplyw
chropowato$ci powierzchni na warto$¢ przenikalno$ci powinien by¢ duzo mniejszy niz w przypadku
srebra. Nie oznacza to, ze nie probowano dla ztota zastosowac warstw zwilzajacych, zeby ten wynik
poprawi¢ — w literaturze mozna znalez¢ prace traktujace o wykorzystaniu w ten sposoéb germanu,
niklu, niobu, chromu, tytanu iich tlenkéw, a nawet materialdow organicznych [20-36]. Jednakze,
ich zastosowanie dotyczy gtownie ultracienkich warstw ztota (o grubosciach rzedu pojedynczych
nanometrow), ktore bez zastosowania warstwy zwilzajacej bytyby nieciagte. Dla warstw o grubosci
kilkudziesigciu nanometrow, wpltyw chropowatosci, a wigc 1zastosowania warstwy zwilzajacej
na wartoéci  wspotczynnikéw optycznych warstw zlota jest znikomy ** . W zwigzku ztym,
szczegOlowa analiza, taka jak w przypadku probek srebra nie jest konieczna. Ograniczymy si¢ zatem
do jednej grubosci 35 nm oraz dwoch zestawow danych — tego uzyskanego przez Johnsona i Christy
[144] oraz drugiego, uzyskanego przez autora rozprawy [40]. Krzywe przenikalnosci dla tych
zestawow danych przedstawia Rys. 4.6.
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Rys. 4.6. Zalezno$¢ czgsci rzeczywistej (a) oraz urojonej (b) przenikalnosci wzglednej warstw zlota o grubosci ok. 35 nm
od dlugosci fali elektromagnetycznej, zmierzone w pracy Johnsona i Christy (czarne krzywe) oraz w pracy autora
(niebieskie krzywe). Dane uzyskane przez autora rozprawy [40] sa danymi wynikajacymi z procedury dopasowania
oscylatoréw, podczas gdy dane z pracy [144] sa danymi wyznaczonymi bezpo$rednio z eksperymentu.

3 Wyjatek stanowia materiaty wykazujace silng interdyfuzje lub segregacje w zlocie.
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Praktycznie w calym analizowanym zakresie — z wyjatkiem czesci rzeczywistej w nadfiolecie —
warto$ci przenikalnos$ci dla ztota sg wigksze niz dla srebra. Dotyczy to zard6wno czg$ci rzeczywistej,
jak 1icze$ci urojonej. Oznacza to, ze ztoto nie jest az tak dobrym materialem plazmonicznym
jak srebro. Dwa intensywne piki absorpcyjne widoczne dla urojonej czesci przenikalnosci ztota
odpowiadaja przejsciom migdzypasmowym. Oba piki mozna zamodelowaé oscylatorem
zaproponowanym w pracy [161] opisanym rownaniem (4.16). Pierwszy z tych pikow, z maksimum
dla 320 nm, odpowiada przejsciom w punkcie L, natomiast drugi, z maksimum dla 410 nm,
odpowiada przejsciom w punkcie X strefy Brillouina ** . A zatem, istotna cze§¢ absorpcji
miedzypasmowej przypada na fale elekromagnetyczne o dtugo$ciach z zakresu widzialnego. Wedtug
Christensena 1 Seraphina [170] krawedz pikow absorpcyjnych wynikajacych z przejsé
miedzypasmowych powinna przypadac dla fali elektromagnetycznej o dtugosci 521 nm (2,38 eV).
Pomimo, ze ich wyliczenia dotyczyly nieskonczonego, idealnego krysztalu, a przedstawiane dane
dotycza cienkich warstw, to zar6wno w przypadku krzywej Johnsona i Christy, jak i krzywej autora
na Rys. 4.6, polozenie krawedzi nie odbiega znaczaco od tej wartosci. Oznacza to jednak, Ze nie
mozna wzbudzi¢ powierzchniowej fali plazmonowo-polarytonowej za pomoca fotonu o energii
rownej lub wiekszej niz 2,38 eV. A zatem, w przypadku struktur wykorzystujacych zloto, zakres
wzbudzania plazmonow jest mocno ograniczony wzgledem struktur wykorzystujacych srebro. Ztoto
ma jednak te przewage nad srebrem, ze formuje duzo gladsze warstwy przy poréwnywalnych
grubo$ciach. A zatem, pomimo ograniczenia zakresu wzbudzania plazmonéw do dtugofalowej czesci
widma S$wiatlta widzialnego oraz wyzszych statych tlumienia w modelu Drudego, straty
na rozpraszanie powierzchniowych fal plazmonowo-polarytonowych sa w warstwach Au
ograniczone. Podobnie jak dla srebra, warto§ci wyznaczone przez autora w wyniku dopasowania
oscylatoréw sa prawie wcalym zakresie wicksze niz warto$ci uzyskane bezposrednio
z eksperymentu przez Johnsona i Christy. RozZnica ta jest szczeg6lnie istotna dla czgstosci nieco
mniejszych od czestosci plazmowej (A = 600-800 nm), gdzie warto$¢ przenikalno$ci wynika prawie
wylacznie z wktadu Drudego. Dla czgstosci odpowiadajacej dlugosci fali okoto 700 nm, rdznica
wzgledna wynosi nawet 100 %.

4.4 Stosowanie warstw antykorozyjnych a przenikalnos¢

Srebro i zloto naleza do grupy metali szlachetnych, tj. takich, ktére wykazuja stabg reaktywnose,
w szczegollnosci z substancjami chemicznymi zawartymi w powietrzu. Innymi stowy, tworzenie
wigzan chemicznych przez metale szlachetne jest utrudnione i zachodzi jedynie w $cisle okreslonych
warunkach. Dzi¢ki temu metale szlachetne charakteryzuja si¢ wysoka trwatos$cia, tj. przez dtugi czas
zachowuja swoje wilasciwosci. To przekonanie powstato przed rewolucja przemystowa i ma sens
jedynie w odniesieniu do materialdow objetosciowych. Jednakze w przypadku nanomateriatow,
reakcje zachodzace na grubos$ci nawet kilku nanometréw przy powierzchni, moga istotnie wplynaé
na wilasciwosci probek. Oznacza to, ze nanowarstwy, nawet metali szlachetnych podatne
sg na zachodzaca w czasie korozje, ktora wptywa na parametry strukturalne oraz optyczne takich
warstw. W celu jej unikni¢cia nalezy zastosowa¢ warstwy antykorozyjne naktadane na powierzchni¢
warstw metalicznych, ktoérych zadaniem jest odseparowanie metalu od dziatania zewngtrznych
substancji chemicznych.

Material warstwy antykorozyjnej musi speinia¢ nastepujace kryteria:
1. charakteryzowac si¢ wysokg przezroczystoscia,
2. formowa¢ gladkie, ciggte warstwy juz przy grubosciach rzgdu pojedynczych nanometrow,
3. nie reagowac z materialem warstwy, na ktorej jest osadzany.

Pierwsze kryterium jest niezwykle istotne z punktu widzenia pomiaréw optycznych. Pomiary

3 W zlocie, odwrotnie niz w przypadku srebra, przejScie miedzypasmowe w punkcie X przypada dla nizszych energii
niz w punkcie L. Wynika to z istotnej poprawki relatywistycznej [170].
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elipsometryczne przeprowadzane sa zwykle w swietle odbitym od prébki. Jezeli glowna warstwa,
od ktorej badane jest odbicie jest warstwa metalu, ktora pokryta jest warstwa antykorozyjna,
to wigzka przejdzie przez warstwe antykorozyjng dwukrotnie, nim trafi do detektora. A zatem,
warstwa taka musi charakteryzowac¢ si¢ wysokim wspotczynnikiem transmisji; w przeciwnym razie
sygnatl docierajacy do detektora bedzie zbyt staby, aby jego analiza byla poprawna. Wysoka
transmisj¢ przez warstw¢ antykorozyjng mozna uzyska¢ na dwa sposoby. Po pierwsze, mozna
tak dobra¢ material, aby cze$¢ urojona jego przenikalnosci byla jak najmniejsza. W zakresie
widzialnym spetniaja to gldwnie tlenki i fluorki. Po drugie, w przypadku warstw o grubos$ci rzedu
pojedynczych nanometréw, wspotczynnik transmisji zawsze bedzie dos¢ wysoki, nawet jesli czes$¢
urojona przenikalno$ci dla danego materiatu takze jest duza. W takim wypadku jednak, material musi
formowac gladkie i cigglte warstwy juz przy tej grubosci, gdyz musi on pokry¢ calg powierzchnig
probki; w przeciwnym razie nie be¢dzie spetniat swojego zadania, jako materiat antykorozyjny. Aby
okresli¢, ktory materiat antykorozyjny bedzie formowat gladkie i ciagte warstwy juz przy niskich
grubo$ciach nalezy postuzy¢ si¢ takim samym rozumowaniem, jak w rozdziale 1.2. Jego energia
powierzchniowa powinna by¢ mniejsza niz energia powierzchniowa warstwy metalicznej,
a dopasowanie sieci krystalograficznych powinno by¢ mozliwie jak najlepsze. O ile wigc kryterium
przezroczystosci spetniane jest przez wickszos$¢ tlenkoéw i fluorkow, o tyle najczesciej stosowane
tlenki — jak np. SiO2, AlOs rosng w strukturze amorficznej lub winnych uktadach
krystalograficznych niz Ag i Au. Fluorki natomiast — jak LiF czy MgF2, krystalizuja, tak jak srebro
1 ztoto, w strukturze kubicznej, dajac wigksza szanse¢ na ciagte pokrycie warstw Ag i Au, nawet przy
niskich grubosciach (zob. rozdziat 1.2)

Spetnienie trzeciego kryterium jest nieco bardziej problematyczne. Nie nalezy bowiem reagowania
rozumie¢ tylko w charakterze czysto chemicznym, tj. tworzenia wigzan kowalencyjnych, ale takze
jako oddziatywania termodynamicznego, np. interdyfuz;ji. I o ile tlenki takie jak SiO2 czy Al2O3 nie
reaguja ze srebrem lub ztotem w $cistym tego stowa znaczeniu, to obie te substancje — a Al2O3
w szczegollnosci — wykazujg silng dyfuzje wzdhuz granic ziaren srebra i ztota [29]. Z tego powodu
muszg zosta¢ zdyskwalifikowane jako kandydaci na warstwe antykorozyjna. Bioragc pod uwage
wszystkie powyzsze kryteria, oraz dodatkowo kryterium atwosci osadzania danego materialu autor
wybral fluorek litu (LiF) jako najlepszy material antykorozyjny dla cienkich warstw Ag 1 Au. Jest
to podyktowane trzema czynnikami:

1. W odréznieniu od materiatow tlenkowych, LiF charakteryzuje si¢ niskg wartoscig czesci
urojonej wspoOtczynnika zalamania takze w bliskim nadfiolecie, nawet do dtugosci fali 200
nm [146], co idealnie pokrywa si¢ z badanym obszarem.

2. LiF krystalizuje w doktadnie tej samej grupie przestrzennej, co srebro i ztoto, daje wiec
szans¢ na ciagle pokrycie warstw Ag i Au nawet przy niskich grubo$ciach. W niniejszej pracy
zostal przeprowadzony eksperyment napylania warstwy LiF o grubosci 2 nm na podktad
szklany. Warto$¢ przenikalnos$ci elektrycznej takiej warstwy wyznaczona z eksperymentu
elipsometrycznego przy zatozeniu idealnie gladkiej warstwy LiF o grubosci doktadnie 2 nm
pokrywa si¢ z warto§ciami zestawionymi przez Palika [146], co pozwala sadzi¢, ze warstwa
ta formuje gltadkie warstwy juz przy grubosciach rzedu 2 nm. Ponadto, z badan AFM wynika,
ze RMS chropowatos$ci warstw metalu bez pokrycia 1 pokrytych warstwa LiF nie rdznig si¢
o wiecej niz 0,1 nm.

3. Jego osadzanie za pomocg metody e-beam PVD jest tatwe idobrze kontrolowane.
W powtarzalny sposéb uzyskuje si¢ warstwy o grubosci 3+0,5 nm.

W zwiazku z tym autor zdecydowat si¢ wykorzysta¢ warstwy LiF o grubos$ci 3 nm w charakterze
warstw antykorozyjnych dla warstw Ag i Au. Rys. 4.7 pokazuje, ze jest to dobry wybor — wptyw
warstwy antykorozyjnej LiF na przenikalno$¢ warstwy metalu jest zauwazalny — wida¢ spodziewane
przesunigcie modu Ferrella ku czerwieni —jednak niewielkie w poréwnaniu do zaleznosci od grubosci
czy chropowatosci.
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Rys. 4.7. Porownanie zaleznosci czgsci rzeczywistej (a) i urojonej (b) wspotczynnika przenikalnosci wzglednej cienkich
wytworzonych przez autora warstw srebrnych o réznych grubosciach, napylonych na podioza z SiO; od dtugosci fali
padajacej w przypadku stosowania warstwy antykorozyjnej LiF, jak i bez niej [39]. Pomiary byly wykonane mozliwie
najszybciej od momentu ich wytworzenia, aby ograniczy¢ czas korozji probek niepokrytych warstwa antykorozyjna LiF.
Warstwa LiF byla uwzglgdniona w modelu, wigc przedstawione wartosci dotycza samej warstwy srebra.
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Rozdzial 5

Techniki wytwarzania i charakteryzacji probek

W niniejszym rozdziale omowione zostang techniki eksperymentalne wykorzystane do wytworzenia
oraz charakteryzacji omawianych w rozprawie probek, z uwzglednieniem specyfikacji
wykonywanych procesow.

5.1 Techniki wytwarzania probek

PVD. Cienkie warstwy Ag i Au, a takze warstwy zwilzajgce Ni i Ge oraz warstwy antykorozyjne
LiF wytworzone zostaly przez autora rozprawy za pomoca fizycznego osadzania z fazy gazowej
uzyskiwanej za pomocg wiazki elektronowej. W tym celu wykorzystany zostat reaktor PVD75 firmy
Lesker, nalezacy do ZOI FUW. Zasada dziatania tej techniki przedstawiona jest na Rys. 5.1.
W materialy w tyglach uderzaja wysokoenergetyczne elektrony, rozgrzewajac je lokalnie i powodujac
parowanie lub sublimacje. Poprzez dobdr strumienia elektrondw oraz napigcia przyspieszajacego
mozna kontrolowa¢ szybko$¢ parowania materialu w tyglu. Warstwy Ag oraz Au osadzane byty
ze stalg szybkoécig wynoszaca 2 A/s, a warstwy zwilzajace Ni i Ge ze stalg szybkoscig 0,5 A/s.
Warstwy antykorozyjne LiF byly nanoszone ze zmienng szybkoscia 1£0,5 A/s, gdyz szybkos¢
sublimacji LiF jest bardzo podatna na nawet drobne zmiany strumienia elektronéw. Szybkos¢
nanoszenia oraz ostateczna grubo$¢ nanoszonych warstw byly monitorowane przez dwie niezalezne
wagi kwarcowe, ktorych wskazania sg co pewien czas weryfikowane przy uzyciu profilometru
optycznego WYKO NT200 nalezacego do ZOI FUW oraz profilometru mechanicznego Dektak 6M
nalezacego do ZFCS FUW. Cisnienie w komorze reaktora podczas catego procesu nie przekraczato
warto$ci 5-107 tora.

Pary materiatu

Rozgrzany |
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% |
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Rys. 5.1. Polewej — schemat rozgrzewania materiatu w tyglu wiazka elektronow. Elektrony emitowane ze zrodta
znajdujacego si¢ pod tyglem, kierowane sa w polu magnetycznym tak, aby uderza¢ w powierzchni¢ materialu w tyglu.
Rozktadem pola magnetycznego mozna manipulowaé, dostosowujac w ten sposob ksztalt i promien wiazki elektronéw
bombardujacych materiat. Dzigki temu, ze elektrony uderzaja bezposrednio w powierzchni¢ materiatu, wystgpuje silne
rozgrzanie lokalne tej powierzchni. Szybko$¢ parowania jest precyzyjnie kontrolowana poprzez zmiang nat¢zenia wiagzki
elektronowej lub napigcia przyspieszajacego. Uchwyt tygla jest chtodzony intensywnym przeptywem cieczy,
co zapobiega przegrzaniu materiatu, stopowaniu materialu w tyglu z materiatem, z ktérego zostal wykonany tygiel,
a takze uszkodzeniom tygla. Po prawej — zdjecie wnetrza komory proézniowej napylarki Lesker PVD75 z wigzka
elektronowg. Charakterystyczne elementy wnetrza komory zaznaczone sg literami: A — uchwyt, na ktérym mocuje si¢
podioza do napylania, posiadajacy mozliwo$é grzania lub chtodzenia podtéz w zakresie 93-523 K. B — grzatka
wolframowa i zawor doptywu argonu, pozwalajace przed procesem napylania oczysci¢ powierzchni¢ podtoza za pomoca
plazmy argonowej. C — wagi kwarcowe stuzace do monitorowania predkosci parowania materiatu w tyglu oraz
ostatecznej grubosci osadzonego materiatu, z doktadnoscia rzgdu 1 nm. D — przestona blokujaca parom napylanego
materiatu dotarcie do podtoza. Otwiera si¢ ja dopiero po ustabilizowaniu pozadanej predkosci napylania materiatu,
co umozliwia przeprowadzenie jednorodnego procesu, a zatem wyhodowanie jednorodnej probki.

66



MBE. Warstwy Se i Te naniesione zostaly na podioza szklane lub krzemowe przez dra hab.
Wojciecha Pacuskiego za pomoca reaktora do epitaksji z wigzek molekularnych (ang. Molecular
Beam Epitaxy, MBE) firmy SVT Associates, bedacego na wyposazeniu ZFCS FUW. W technice tej,
pierwiastki wchodzace w sktad docelowej warstwy rozgrzewane sg osobno w komoérkach efuzyjnych,
bedacych tyglami z pojedyncza szczeling. Dla danej ilo$ci materiatu w komorce, mozna tak dobierad
moc grzania, aby kontrolowa¢ sublimacje, a przez to strumien atomoéw opuszczajacych komorke
efuzyjna. Poniewaz w danej komorce jest tylko jedna szczelina, przez ktérg atomy moga opuszczaé
komorke, to kierunek strumienia atomow jest $cisle kontrolowany. Warstwy nanoszono rozgrzewajac
prekursory o czystosci 7N, podczas gdy w komorze panowalo ci$nienie 5-107' tora. Charakteryzacja
optyczna warstw Se 1 Te o nominalnej grubosci 2 nm wykazala, ze s to warstwy nieciagle.

5.2 Techniki charakteryzacji probek

AFM. Pomiary mikroskopii sit atomowych zostaty wykonane we wspodtpracy z profesor Ewa
Gorecka, za pomoca mikroskopu Bruker Dimension Icon bedacym na wyposazeniu Zaktadu Chemii
Nieorganicznej i Analitycznej Wydzialu Chemii UW. Skany wykonano w modzie przerywanego
kontaktu (ang. tapping mode), gdy probka znajdowata si¢ w §rodowisku powietrznym. Do pomiaru
wykorzystano dzwignie o stalej sprezystosci wynoszacej 0,4 Nm™! — czestoéé rezonansowa dla tych
sond jest potozona w przedziale 70-80 kHz. Typowe skany wykonywane byty na obszarze 3x3 um?
w rozdzielczosci 512x512 pikseli z czestoscia 1 linii (512 pikseli) na sekunde. Skany te wykonane
zostaly w celu zbadania chropowatos$ci powierzchni, ktorg liczbowo scharakteryzowaé mozna za
pomocg wartoSci wspotczynnika RMS: jezeli j-ty piksel charakteryzuje si¢ wysoko$cig z;
w nanometrach, to wspotczynnik chropowatosci u, opisujacy srednig warto§¢ wysokosci, jest dany
wzorem:

1
h=350 g, (5.1)

gdzie P oznacza liczbe pikseli. Srednie odchylenie kwadratowe powiazane jest ze wspotczynnikiem
chropowatos$ci p nastepujaca relacja:

RMS = \/%z;’zl(zj —u)”. (5.2)

Wyznaczenie wspotczynnika RMS dla poszczegélnych probek zostalo wykonane przez autora
za pomocg programu Gwyddion, na podstawie kilku skandéw powierzchni prébki z kilku réznych
miejsc, a w niektorych przypadkach, takze dla innych probek wytworzonych w tym samym procesie
napylania. Warto$ci parametru RMS, przypisane przedstawionym w niniejszej rozprawie skanom,
odpowiadaja doktadnie tym skanom. Poniewaz dla pojedynczej probki, dla réznych skandw,
wyznaczone warto$§ci RMS nie r6znity si¢ o wigcej niz £0,1 nm, mozna przyjaé te wartosci z taka
wiasnie doktadnoscia.

Elipsometria. Pomiary elipsometryczne wykonane zostalty we wspotpracy z drem Lukaszem
Skowronskim w Instytucie Matematyki i Fizyki Uniwersytetu Technologiczno-Przyrodniczego
w Bydgoszczy za pomoca dwoch urzadzen: elipsometru V-Vase firmy J. A. Woolam Co., Inc.
w zakresie dhugosci fali 190-1700 nm; oraz elipsometru Sendira firmy Sentech GmbH w zakresie
dhugosci fali 1700-15000 nm. W eksperymencie tym, mierzona jest zmiana roznicy amplitud iy oraz
zmiana opdznienia fazowego A liniowych sktadowych polaryzacji fali elektromagnetycznej po jej
odbiciu od plaskiej powierzchni probki. Przeprowadzone zostaly pomiary azymutéw
elipsometrycznych ¢ oraz A dla trzech réznych katow padania wzgledem normalnej
do powierzchni probki - 65°,70°, 75°. Nastepnie, w oparciu o opisang w rozdziale 4.1 metode
macierzy przej$cia, zostat dla kazdej probki skonstruowany model odwzorowujacy jej strukture
warstwowa, gdzie kazdej warstwie o okreslonej grubosci przypisana jest macierz propagacji, a kazdej
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granicy warstw — macierz przejscia. Implementujac liczbowe wartosci grubosci poszczeg6lnych
warstw oraz ich przenikalno$ci, mozna, zgodnie ze wzorami (4.5)-(4.9) wyliczy¢ wspotczynnik
odbicia od badanej probki, a w konsekwencji — zgodnie ze wzorem (4.12) — takze warto$ci azymutow
Y oraz A. Przyjmujac wskazania wag kwarcowych po procesie osadzania probek jako wyjsciowe
wartosci grubosci poszczegolnych warstw oraz wartosci przenikalnosci warstw Ag i Au raportowane
w szeroko cytowanej pracy Johnsona 1 Christy [144] jako wyjsciowe warto$ci przenikalnosci srebra
lub zlota, dokonano, za pomoca oprogramowania VASE32 (bedacego natywnym oprogramowaniem
elipsometru V-Vase), dopasowania metoda najmniejszych kwadratow azymutow 1 oraz A
wygenerowanych z modelu do azymutow zmierzonych eksperymentalnie. Dopasowania tego
dokonano zmieniajac iteracyjnie warto$ci przenikalnosci, a takze grubo$ci warstw Ag i Au.

Cho¢ w programie VASE32 mozliwe jest ustawienie statych wartosci grubosci poszczego6lnych
warstw, to dopasowanie o najmniejszym Srednim btedzie kwadratowym uzyskano, pozostawiajac,
oprécz warto$ci przenikalnosci, takze warto$ci grubo$ci warstw Ag jako parametry do dopasowania.
W efekcie, wyznaczone z modelu elipsometrycznego grubosci warstw Ag i Au nieznacznie rdznity
si¢ od warto$ci wskazanych przez wagi kwarcowe po procesie nanoszenia w reaktorze Lesker PVD75
— grubosci wyznaczone elipsometrycznie byly, w zaleznosci od probki, do 15% mniejsze niz
wynikalo to ze wskazan wag kwarcowych w reaktorze. W przypadku stosowania warstw
dodatkowych — np. warstw zwilzajacych na granicy podtoze/metal, lub tez warstw zabezpieczajacych
przed korozja na granicy metal/powietrze — grubosci oraz wartosci przenikalnosci tych warstw
zmierzone zostaly w osobnym pomiarze elipsometrycznym, w ktérym badano probki, w ktorych
warstwa zwilzajagca lub antykorozyjna byly naniesione bezposrednio na podioza szklane.
Wyznaczone w ten sposob wartosci przenikalnos$ci warstw zwilzajacych (w szczegdlnosci Ni) oraz
warstwy antykorozyjnej LiF zostaly zaimplementowane do warstwowego modelu probek
zawierajacych takze warstwy Ag 1 Au. Wyjatek stanowily struktury, o ktérych przypuszczano,
ze atomy z warstw zwilzajacych (w szczegolnosci Ge, Te, Si) intensywnie segreguja w warstwach
metalicznych — w takim przypadku nie implementowano w modelu osobnych warstw zwilzajacych.
A zatem, dla tych probek wyznaczone przenikalno$ci maja charakter parametréw efektywnych.
Dodatkowo, w przypadku, gdy warstwa zwilzajaca wykonana byla z materialu segregujacego
w srebrze lub zlocie, notowano okres pomiedzy wytworzeniem probki a jej pomiarem
elipsometrycznym.

Wyznaczone za pomoca opisanej wyzej procedury wartosci przenikalnosci okresla si¢ mianem
wartos$ci wyznaczonych ,,punkt po punkcie”, gdyz dopasowanie wykonywane jest dla kazdej dlugos$ci
fali osobno. Jednakze, ze wzgledu na szum wystepujacy podczas pomiaru, w szczegolnosci dla fal
elektromagnetycznych o dtugos$ci ponizej 250 nm, wyznaczone w ten sposob wartosci, dla niektorych
dhugosci fali mogg by¢ obarczone duzym bledem. Z tego wzgledu we wspotczesnych pracach nie
podaje si¢ warto$ci przenikalno$ci wyznaczonych punkt po punkcie bezposrednio z eksperymentu
elipsometrycznego — natomiast do wyznaczonych w ten sposoéb wartosci dopasowuje si¢ metoda
najmniejszych kwadratow rownanie sumy oscylatorow zmieniajac iteracyjne kolejne parametry
oscylatoréw. W tym celu, recznie wybiera si¢ typ i liczbg oscylatorow, potem dobiera si¢ wstepne
parametry oscylatorow tak, aby jak najdoktadniej odwzorowac¢ warto$ci wyznaczone z eksperymentu,
a nastepnie korzysta si¢ z algorytmu iteracyjnie zmieniajacego wartosci poszczegolnych parametrow
tak, aby sredni btad kwadratowy byt jak najmniejszy. Dodatkowo, w obszarze silnie zaszumionym
(A<250 nm) przypisuje si¢ nizsza wage dopasowania — blad kwadratowy dla punktéw pomiarowych
mieszczacych si¢ w tym zakresie jest mnozony przez czynnik mniejszy od jednosci. Wyniki autora
przedstawione w niniejszej rozprawie s3 wynikiem dopasowania za pomocg algorytmu Levenberga-
Marquadta [171 — 175] oscylatorow Drudego [128], Lorentza [116], Cody’ego-Lorentza [159, 160]
oraz zmodyfikowanego Lorentza [161] do wartosci wyznaczonych eksperymentalnie.
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XRD. Pomiary dyfrakcji promieni X (ang. X-Ray Diffraction, XRD) i niskokatowej reflektometrii
promieni X (ang. X-Ray Reflectometry, XRR) wykonane zostaly we wspotpracy z prof. Ewa Gorecka
oraz drem. hab. Damianem Pociecha za pomocg dyfraktometru Bruker Discover D8 wyposazonego
w zrodto miedziowe (Cu Ka) o dtugosci fali elektromagnetycznej wynoszacej 0,154 nm, bedacego
wlasciwo$cig Zaktadu Chemii Teoretycznej i Strukturalnej Wydziatu Chemii UW. Pomiary XRD
zostaly wykonane w odbiciu, w geometrii 6-20, w ktorej wigzka promieni X pada na powierzchni¢
ptaskiej probki pod katem 6 do plaszczyzny probki (czyli 90°- 6 do normalnej), a nastepnie do
detektora trafia promieniowanie odbite pod tym samym katem. Tradycyjnie, na wykresach nat¢zenia
promieniowania ugietego (odbitego) na strukturze jako kat ugiecia podaje si¢ dwukrotno$¢ kata 6.
Dla struktur badanych w niniejszej rozprawie warto$¢ 20 miescita si¢ w przedziale 30°-90°.
W przypadku probek krystalicznych, dla pewnych katéw ugigcia wystepuja maksima zwigzane
z konstruktywng interferencja fal odbitych od poszczegdlnych ptaszczyzn atomowych. Z szerokos$ci
potéwkowej takich pikow wyznaczy¢é mozna, za pomoca wzoru Debye’a-Scherrera (1.15), $rednig
wielko$¢ krystalitow w danej probce. Raportowane w niniejszej pracy wartosci sredniego rozmiaru
krystalitoéw zostaly wyznaczone w nastgpujacy sposob: na podstawie przebiegu krzywej natezenie
promieniowania ugi¢tego dla szerokiego zakresu katéw, wyznaczono bliskie otoczenie pikow,
w ktorym wykonano pomiary z wysoka rozdzielczoscig. Nastgpnie do tak zmierzonych pikow
dyfrakcyjnych dopasowane zostaty metoda najmniejszych kwadratéw funkcje Gaussa, a nastgpnie
odczytano szerokos$¢ potowkowa (FWHM) pikow dla potowy warto$ci parametru amplitudy
w dopasowanej w ten sposob funkcji. Warto$¢ ta zostala nastepnie podstawiona do wzoru Debye’a-
Scherrera (1.15), co pozwolitlo wyznaczy¢ $redni rozmiar krystalitbw w badanych probkach.
Przyjmuje si¢, ze doktadno$¢ wyznaczenia rozmiaru krystalitow ta metodg jest na poziomie kilku
nanometrow, co w przypadku ziaren o rozmiarze mniejszym niz 30 nm jest duzo grubszym bledem
niz blad wynikajacy z pomiaru lub niepewnosci dopasowania krzywej Gaussa do piku pomiarowego.

XRR. Pomiary XRR, wykonane takze za pomoca dyfraktometru Bruker Discover D8 opierajg si¢
na podobnej zasadzie, co pomiary XRD, jednakze w tym wypadku bada si¢ promieniowanie odbite
dla duzo mniejszych katéw ugigcia (<10°), za to z duzo wigksza czutoscig. Uzyskane warto$ci odbicia
sa porownywane z warto$ciami odbicia wygenerowanymi na podstawie modelu macierzy przejscia
(por. rozdzial 4.1), w ktérym kazdej warstwie przypisuje si¢ grubo$¢ oraz warto$¢ przenikalnosci
elektrycznej, a sktadowe wspofczynniki odbicia 7, na granicy dwoch warstw jik obliczy¢
mozna za pomoca wzoréw Fresnela (4.1), (4.2). Jest to sytuacja analogiczna jak w przypadku
pomiaréw optycznych, roznice stanowi jedynie dlugo$¢ wykorzystanej do pomiaru fali
elektromagnetycznej. O ile w zakresie od bliskiego nadfioletu do dalekiej podczerwieni wartos¢
przenikalnosci jest wynikiem przej§¢ miedzypasmowych i polaryzowalnos$ci osrodka, z ktorym
oddziatuje fala elektromagnetyczna, o tyle w przypadku promieni X wielkos¢ ta jest jednoznacznie
powiazana z gestoscia elektrondw w krysztale, poniewaz dtugo$¢ fali promieniowania X jest na tyle
mata, ze oddzialuje bezposrednio zpojedynczymi elektronami. W ogélnoséci, zalezno$¢
przenikalnosci od gestosci elektronowej 17, mozna zapisa¢ w nastgpujacej postaci [176]:

= <1 — e (f, 4 %))2 (5.3)

gdzie 7y to promien Bohra, 4 to dtugo$¢ fali elektromagnetycznej, Z to liczba atomowa, a f; i f,
to atomowe wspotczynniki rozpraszania koherentnego (tj. na elektronach zwigzanych, w rdzeniach
atomowych) i niekoherentnego (tj na elektronach swobodnych, np. w wigzniu metalicznym). Gegstos¢
elektronowa mozna powigza¢ z ggstoscig masowa p nastepujgcym rownaniem:

= ZNavp (5.4)

e
Mqt

gdzie Ny, to liczba Avogadro, a M,; to masa atomowa danego pierwiastka. Podstawiajac rOwnanie
(5.4) do réwnania (5.3) otrzymuje sig:
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2
T0A%N .
E = (1_0271_—1\42:[)(Zf1+lf2)> . (55)
Wzér ten zawiera liczbe atomowsa, azatem zdefiniowany jest dla czystych pierwiastkow.
Wszystkie wielkosci poza p s3 zwykle znane a priori, a zatem mozna wykorzysta¢ pomiary XRR
do wyznaczenia faktycznej gestosci badanej warstwy, przy zalozeniu, ze znana jest jej grubos$c¢.
Mozna tez oczywiscie wykonaé rozumowanie w druga stron¢ — znajac gegstos¢ danej warstwy mozna
wyznaczy¢ jej grubo$¢. W modelu macierzy przejscia, ggstos¢ warstwy 1 jej grubos$¢ sa ze sobg Scisle
powigzane — oba parametry wplywaja na potozenie ekstremOé6w odbicia w widmie katowym.
Ekstrema takie obserwuje si¢ ze wzgledu na fakt, ze dla niezerowych katow, cze$¢ promieniowania
wnika w warstwe 1 moze si¢ odbi¢ od jej dolnej powierzchni, co wprowadza interferencje¢ typu Fabry-
Perota. Wartosci katow 6,,, dla ktérych obserwuje si¢ polozenie minimow dane sg wzorem:

_ 4 |m% | roNavpZfi
0 = /1\/4612 + P (5.6)

gdzie d to grubo$¢ warstwy, a m numeruje kolejne minima.

Ostatnim parametrem, ktory wplywa na warto$¢ wspodiczynnika odbicia jest chropowatosé
migdzypowierzchni w strukturze warstwowej. W przypadku pomiaréw w $Swietle widzianym,
chropowato$¢ powierzchni jest zwykle na poziomie duzo mniejszym niz charakterystyczna dtugosé
fali. W zwigzku z tym, jedynie niewielka cze$¢ fotonow ulega rozproszeniu na detalach powierzchni,
w malym stopniu obnizajac wspotczynnik odbicia kierunkowego. Dla promieni X, dla ktorych
zachodzi bezposrednie oddzialywanie z pojedynczymi elektronami, chropowato$¢ w istotny sposob
wpltywa na warto§¢ odbicia. Najprostszy model uwzgledniajacy chropowato$¢ polega
na wprowadzeniu efektywnej gestosci na chropowatej granicy dwoch osrodkéw. Mozna to zrobié
na dwa sposoby — albo wprowadzi¢ w modelu warstwe¢ o gesto$ci wyznaczonej rOwnaniem
efektywnym, ktora bedzie wplywaé na przenikalnos¢, albo wyliczy¢ efektywna przenikalnosé
warstwy na granicy dwoch os$rodkéw na przyktad z rownania Bruggemana (4.10). Nowoczesne
komputery sa jednak na tyle szybkie, ze bez problemu mozna wprowadzi¢ gradientowa zmiane
gesto$ci na granicy osrodkow, dzielac ja nawet na kilkadziesigt podwarstw. Inng metoda,
zaproponowana, przez Nevota i Croce [177-179] jest zatozenie niejednorodnej grubo$ci warstwy.
W tym prostym podejsciu, modyfikuje si¢ wspotczynniki odbicia 7;) na granicy dwoch warstw
jik wyznaczone ze wzoré6w Fresnela (4.1), (4.2) poprzez domnozenie odpowiedniego wyrazu

zwigzanego z chropowatoscig:
d

rj’fk = G’ke_m_ (5.7)

W efekcie, wartos¢ parametréw chropowatosci determinuje szybkos$¢ thumienia oscylacji w widmie
odbicia wraz ze wzrostem kata pomiaru.

Procedur¢ dopasowania krzywych wygenerowanych na podstawie modelu macierzy przej$cia
do krzywych wyznaczonych eksperymentalnie wykonano za pomoca oprogramowania Bruker
Leptos 4.02 w nastepujacy sposob:

1. W oprogramowaniu skonstruowano model warstwowy probki, analogiczny do
przedstawionego na Rys. 4.1, w ktérym jako wyj$ciowe wartosci grubosci poszczeg6lnych
warstw — tj. warstw zwilzajacych, warstw Ag i Au oraz warstw antykorozyjnych LiF —
zaimplementowano wskazania wag kwarcowych po procesie wytwarzania w reaktorze Lesker
PVDT75; jako wyjSciowe warto$ci gestosci masowej wykorzystano wartosci dla materiatow
objetosciowych;  jako  wyjsciowe  wartosci chropowato$ci  poszczegodlnych
mi¢dzypowierzchni wykorzystano wartosci RMS wyznaczone za pomoca oprogramowania
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Gwyddion na podstawie wykonanych wcze$niej pomiarow AFM. Warto$ci parametru RMS
moga zosta¢ wykorzystane w rownaniu (5.7).

2. W modelu podzielono warstw¢ metalu na 10 podwarstw o réwnej grubosci i wyktadniczo
zmiennej gestosci.

3. Manualnie zmieniano wartosci poczatkowej podwarstwy srebra i koncowej warstwy srebra,
aby jak najlepiej (postugujac sie jednakze zgrubnym kryterium wizualnym) dopasowac
polozenie miniméw odbicia na wykresie nat¢zenia promieniowania odbitego w zaleznosci
od kata odbicia.

4. W razie koniecznosci, korygowano manualnie takze warto$ci grubo$ci, aby poprawic
to dopasowanie. Nalezy zaznaczy¢, ze zmiana warto$ci grubo$ci w jednorodny sposob
wplywa na zmiane odlegtosci pomigdzy kazdymi dwoma sgsiednimi minimami w widmie
odbicia, natomiast zmiana parametrow poczatkowej lub koncowej gestosci dla opisanej
powyzej sytuacji — niejednorodnie. Podobnie jak w przypadku pomiardéw elipsometrycznych,
wyznaczone z modelu wartosci grubosci byly nieznacznie mniejsze od wskazan
wag kwarcowych.

5. Zmieniano manualnie warto$ci chropowatos$ci kolejnych miedzypowierzchni, aby dopasowaé
amplitude (szybko$¢ zaniku) oscylacji widma wygenerowanego na podstawie modelu
do widma zmierzonego eksperymentalnie.

6. Postugujac sie kryterium wizualnym powtarzano kroki 3-5, aby jak najbardziej poprawic
dopasowanie. Nalezy jednak zaznaczy¢, iz glbwnym parametrem, jaki starano si¢ wyznaczy¢
z pomiarow XRR, jest profil gestoSci warstw metalu, dlatego duzo wieksza wage
przywiazywano do dopasowania potozen minimoéw odbicia niz do amplitudy oscylacji.

7. Powyzsza procedura miala na celu znalezienie otoczenia minimum globalnego. Dzigki
jej wykonaniu mozna bylo wykorzysta¢ algorytm zmieniajacy iteracyjnie, w ograniczonym
zakresie parametry grubosci poszczegOlnych warstw, gestosci oraz chropowatosci
poszczegolnych migdzypowierzchni, tak, aby zminimalizowa¢ $redni blad kwadratowy.
W niniejszej pracy, zastosowano zaimplementowany w oprogramowaniu Leptos algorytm
Levenberga-Marquadta [171-175], bedacy wariantem metody najmniejszych kwadratow.

Niektore probki byly poddane pomiarom XRR zaréwno 3 dni po wytworzeniu, jak i 2 miesigce
po wytworzeniu. W zaleznos$ci od tego faktu, lepsze dopasowanie (o mniejszym $rednim btedzie
kwadratowym) uzyskiwano uwzgledniajac w modelu istnienie warstwy zwilzajacej (dla probek
mierzonych 3 dni po wytworzeniu) lub nie uwzgledniajac tej warstwy (dla probek mierzonych
2 miesigce po wytworzeniu). Wyniki XRR zostaly w rozprawie przedstawione w sposob
odpowiadajacy przyjetej narracji — krzywe zmierzone i dopasowane teoretycznie prezentowane
sa obok siebie. Jednak ze wzgledu na istotno$§¢ wynikéw XRR, krzywe zmierzone i zamodelowane
przedstawione zostaly dodatkowo w sposéb utatwiajacy ocene dopasowania w Zataczniku A:
Zestawienie wynikow XRR znajdujacym si¢ na koncu rozprawy.

XPS. Pomiary spektroskopii fotoelektronéw rentgenowskich (ang. X-Ray Photoelectron
Spectroscopy, XPS) wykonane zostaty przez doktora Marka Trzcinskiego w Instytucie Matematyki
i Fizyki Uniwersytetu Technologiczno-Przyrodniczego w Bydgoszczy. W pomiarze, na probke
znajdujacg si¢ w prozni kierowana jest wigzka promieni X o energii z zakresu dopasowanego
do energii pozioméw elektronowych w atomie. Atom moze zaabsorbowac foton promieniowania X,
emitujac jednoczesnie elektron z ktorej$ z powtok elektronowych atomu™.

% Moze zaj$¢ takze proces kaskadowy, w ktérym emitowany jest wiecej niz jeden elektron. w takim procesie, dziura
po emitowanym elektronie zapeliana jest poprzez spadek innego elektronu z powloki o nizszej energii. Spadek taki
skutkuje emisja fotonu o energii réwnej réznicy energii wspominanych powlok. Jezeli energia tego fotonu odpowiada
w przyblizeniu energii jednej z nastepnych powtok, foton ten moze zosta¢ pochtoniety i kolejny elektron moze zosta¢
wyemitowany. Te wtérne elektrony nazywane sa elektronami Augera.
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Energi¢ kinetyczng wyemitowanego w ten sposob elektronu mozna nastgpnie zmierzy¢ za pomoca
elektrostatycznego analizatora ruchu czastek natadowanych. Energie powloki, z ktorej zostat
wyemitowany elektron, zwanej takze energig wigzania mozna wyznaczy¢ z jego energii kinetycznej
za pomocg nastepujacej formuty:

Ewiqz = EX—ray — Ekiner + AW (5.8)

gdzie Eyiaz to energia wigzania, Ex_ray tO energia padajacych promieni X, Eji,.; to energia
kinetyczna wyemitowanego elektronu, a AW jest roznicg pracy wyjscia pomigdzy materiatem probki
1 materiatem detektora. Energie wigzania elektronéw w atomach r6znych pierwiastkéw sg inne, wiec
rézne materialy wykazuja sygnaly w widmie XPS dlaréznych energii. Poréwnujac ze soba
intensywnos$ci pikow odpowiadajacych réznym pierwiastkom, mozna wyznaczy¢ stosunek ilosci
atomow roznych pierwiastkow w badanej probce. Pomimo faktu, iz promienie X penetruja probke
bardzo gleboko, prawdopodobienstwo dotarcia elektronu do powierzchni maleje drastycznie wraz
z droga, ktora musi on pokona¢ w materiale. Z tego powodu technika ta daje informacje jedynie
o sktadzie pierwiastkowym powierzchni. Praca [180] podaje, Zze rozdzielczos¢ wglebna spektroskopii
fotoelektronow rentgenowskich nie przekracza 6 nm. Jednak w praktyce, ze wzgledu na stosowne
rozwigzania sprzgtowe mozna mowic o rozdzielczosci wglebnej rzedu 2-3 nm. Nie oznacza to jednak,
iz niemozliwe jest zbadanie za pomoca tej techniki kompozycji atomowej probki w glebi. W tym celu,
wykonuje si¢ seri¢ pomiarow XPS przerywanych procesem trawienia powierzchni za pomoca
wysokoenergetycznych jonéw argonu. W zalezno$ci od stosowanej aparatury i trawionego materiatu,
1 minuta trawienia strumieniem jondéw argonu odpowiada za usuni¢cie powierzchniowych 2-3 nm
grubosci. Dzigki temu, mozna zbada¢ profile koncentracji atoméw danego pierwiastka warstwa
po warstwie w gtab badanej probki.

Raportowane w pracy wyniki XPS zostaly uzyskane z pomiarow wykonanych pod ci$nieniem
bazowym nieprzekraczajagcym 2:10'° mbar, przy uzyciu zrédta Al Ko o dtugosci fali 0,834 nm.
Energia wybitych z powlok elektronéw zmierzona zostata przy uzyciu potsferycznego detektora VG
Scienta R3000 zorientowanego prostopadle do powierzchni probki. Na powierzchni probki
wykonano skany przekrojowe w zakresie 50-1300 eV, dajace jakosciowa informacje o sktadzie
pierwiastkowym probki, jednakze zbyt niskorozdzielcze, aby przeprowadzié analize ilosciowa’®. Aby
to zrobi¢, wybrano najintensywniejsze piki dla poszczegdlnych pierwiastkow (O 1s, Ge 2p, Au 3d,
Ag 4f, Si 2s, F 1s) 1 wykonano wysokorozdzielcze skany w ich najblizszym otoczeniu. Do tak
uzyskanych wynikow dopasowano za pomocg oprogramowania CasaXPS profile Voigta. Stosunek
intensywnos$ci poszczegolnych pikéw znormalizowany do wzglednego czynnika czuto$ci techniki
XPS na poszczegdlne pierwiastki (ang. Relative Sensory Factor, RSF) pozwala na wyznaczenie
ilosciowego stosunku atomowego pierwiastkow na powierzchni badanej probki. Dla kazdej probki,
procedure powtarzano wielokrotnie, kolejne kroki przerywajac procesem trawienia strumieniem
jondéw argonu o energii 4 keV, co pozwala na usunig¢cie powierzchniowych 2-3 nm substancji,
w zaleznos$ci od probki. W ten sposob mozliwe bylo wyznaczenie koncentracji atomowej germanu
1 telluru w funkcji glebokosci. Poniewaz german i tellur segreguja w metalach, czas od wytworzenia
do pomiaru moze niezwykle istotnie wptywaé na wynik eksperymentu — warto$¢ ta podana jest
w odpowiednich miejscach w tekscie.

% Jest teoretycznie mozliwe, aby wykona¢ wysokorozdzielcze skany XPS w pelnym zakresie energii, jest to jednak
niezwykle czasochlonne oraz wiaze sie z powaznym zuzyciem sprzetu.
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Inne. Widma spektroskopii Ramana wykonane byly we wspolpracy z magistrem Jakubem
Kierdaszukiem za pomoca spektrometru Renishaw wyposazonym w laser Nd:YAG o dhugosci fali
532 nm, bedacego na wyposazeniu ZFCS FUW. W technice tej oswietla si¢ probke swiatlem
laserowym o konkretnej dtugosci fali, natomiast detektor zbiera promieniowanie z duzo szerszego
zakresu. Poniewaz atomy w czasteczkach 1ikrysztalach nie pozostaja w bezruchu, ale drgaja
w réznych modach z charakterystycznymi energiami wlasnymi, podczas o$wietlania materiatu
Swiatlem, foton moze rozproszy¢ si¢ na takiej strukturze oddajac cze$¢ energii atomom
na wzbudzenie wyzszego poziomu wibracyjnego lub odbierajac cze$¢ energii od atomow,
gdy te spadaja na nizszy poziom wibracyjny. W efekcie do detektora docieraja fotony nie tylko
o energii promieniowana padajacego, ale takze o energii nizszej i wyzszej®’. Widma zostaty zebrane
z kilku obszaréw na probce o powierzchni 2,25 um? a nastepnie usrednione. Moc lasera byta
utrzymywana na poziomie 1 mW, aby zapobiec uszkodzeniu probek.

Widma transmisji normalnej zostaly uzyskane przez autora za pomoca spektrometru METASH U V-
6000, bedacego wiasnoscig ZOI WF UW. Jako ze zaréwno srebro jak 1 german charakteryzujg si¢
wysokim wspotczynnikiem ekstynkcji (czg$§¢ urojona wspoOlczynnika zalamania), sumaryczna
grubos$¢ struktur badanych w ten sposob nie przekraczata 20 nm. Widma odbicia normalnego zostaty
uzyskane przez autora za pomoca spektrometru F3-UV firmy Filmetrics bedacego na wyposazeniu
ZOI WF UW.

3 Okresla sie je jako pasma Stokesa i anty-Stokesa. Pozycje sygnaléw w widmie Ramana podaje sie najczesciej

wzgledem lini lasera, w jednostkach cm™.

73



Rozdzial 6
Segregacja Ge i Te w warstwach Ag i Au

W niniejszym rozdziale przedstawione zostang wyniki badan mikrostrukturalnych, rentgenowskich
oraz optycznych, majacych na celu wyjasnienie przyczyn, przebiegu i skutkdw procesu segregacji
atoméw germanu 1itelluru z warstw zwilZzajacych w naniesionych na nich warstwach metali
plazmonicznych — srebra i zlota.

6.1 German jako warstwa zwilzajaca dla srebra

Energia powierzchniowa y,, srebra zawiera si¢ w przedziale 1,12 — 1,29 # [66], co jest wartoscia

J

ponad trzykrotnie wigkszg od energii powierzchniowej podtoza krzemionkowego y, < 0,35 p—

[73]. W zwigzku z tym, zgodnie z rbwnaniem (1.5), nalezy si¢ spodziewac, iz kat zwilzania podioza
z Si02 przez srebro bedzie duzy, a wzrost Ag nastagpi w modzie wyspowym Volmera-Webera.
W istocie, warstwa srebra o nominalnej grubosci rzedu kilku nanometréw nie jest ciagla, a raczej
uformowana zrzadko roztozonych, elipsoidalnych (w przekroju prostopadtym do podtoza)
nanoczastek o wymiarach rzedu 10-30 nm [42]. Jednak nawet dla grubszych warstw, dla ktorych
nastgpito juz zrosnigcie wysp (ang. coalescence) hodowane warstwy charakteryzuja si¢ struktura
ziarnistg, a warto$ci wspotczynnikow chropowatosci sg duze [np. 15, 27]. Na Rys. 6.1
przedstawione sg skany AFM warstw Ag o grubos$ci 35 nm osadzonych bezposrednio na podtozu
krzemionkowym (Rys. 6.1a) oraz z wykorzystaniem 2 nm warstwy zwilzajacej germanu (Rys. 6.1b).
Dla probki osadzonej bezposrednio na podtozu widaé grubg strukture ziarnista, a amplituda
wysokosci (roznica pomigdzy najnizszym i najwyzszym punktem na skanie) wynosi prawie 50 nm,
co stanowi 142% nominalnej grubos$ci warstwy. Biorac pod uwagg wartosci energii powierzchniowe;j
srebra [66], krzemionki [73] i germanu [105] mozna spodziewaé si¢ ze zastosowanie warstwy
zwilzajacej z Ge poprawi przyleganie warstwy Ag do podtoza. Warto$¢ energii powierzchniowej dla
germanu zawiera si¢ w przedziale y;, = 1,06 — 1,84# [105] — jest wigc wigksza od energii

powierzchniowej SiO2, a by¢ moze nawet od energii powierzchniowej srebra. Ponadto german ma
tendencje do krystalizowania w tej samej grupie przestrzennej co srebro i1 zloto. Mimo ze rdznica
stalych sieci jest do$¢ spora — ok. 5,65A dla germanu [181] i 4,08A dla srebra lub ztota [182], to
jednak fakt osadzania warstwy metalu na materiale krystalizujacym w tej samej grupie przestrzenne;j
powinien przyczyni¢ si¢ do gladszego wzrostu tej warstwy.W istocie, dla warstwy Ag zwilzanej
germanem amplituda wysokos$ci zmalata 2,7 raza— z 49,2 nm do 18,2 nm; wida¢ rowniez drobniejsza
strukture ziarnistg. Ta ostatnia obserwacja jest nieintuicyjna i moze wynikac¢ ze zjawiska przypinania
granic ziaren (ang. grain boundary pinning) [183], ktore jest mozliwe tylko dzigki segregacji atoméw
germanu w strukturze Ag. Zjawisko to zostanie doktadniej omoéwione w dalszej czg$ci rozwazan.

P T T W s AR en g s i 49.2 nm AR R TR TR AT RS 18.2 nm

S B B e B J 0.0 N ST A A S, '-‘ 0.0
Rys. 6.1. Skany AFM powierzchni nanowarstw srebra o grubosci 35 nm, potozonych bezposrednio na podtoze z SiO; (a)
oraz z zastosowaniem warstwy zwilzajacej Ge o grubosci 2 nm (b) [43]. Skany zostaly wykonane na reprezentatywnym
obszarze 3x3 pum?. Skala szaroéci przedstawia wysoko$¢ od najnizszego punktu na skanie.
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Skany z Rys. 6.1 najtatwiej porownac za pomoca $redniego odchylenia kwadratowego chropowatosci
powierzchni (RMS). Wspodtczynnik ten wynosi 3,6+0,1 nm dla warstwy osadzonej bezposrednio
na podtozu oraz 1,4+0,1 nm dla warstwy zwilzanej germanem, co oznacza prawie trzykrotne
wygladzenie powierzchni. Rekordowy stopien wygladzenia powierzchni dzigki wykorzystaniu
warstwy zwilzajacej germanu raportowany jest w pracach [20, 27], w ktorych autorom udato si¢
uzyska¢ ponad dziesigciokrotne zmniejszenie parametru RMS.

Glebsza analiza skandow AFM prowadzi do nieoczywistych wnioskéw. Powierzchniowa ziarnisto$¢
warstwy Ag osadzonej na szklanym podlozu zwilzonym germanem jest mniejsza niz warstwy
osadzonej bezposrednio na szklanym podlozu. Skoro adhezja srebra do germanu jest lepsza
niz do Si02 — ze wzgledu na wigksza energie powierzchniowa germanu niz krzemionki —
to nalezatoby si¢ spodziewac, ze kat zwilzania ziaren srebrnych ulegnie zmniejszeniu, promujac
wzrost duzych i ptaskich krystalitow. Nawet zakladajac, ze w miar¢ wzrostu warstwy Ag na podiozu,
kolejne, coraz bardziej oddalone od podtoza adatomy srebra coraz mniej oddzialujg z warstwa
zwilzajaca, a coraz mocniej odczuwaja jedynie sasiadujgce atomy Ag, to mozna by si¢ spodziewac,
Ze przy granicy z powietrzem rozmiar krystalitow bedzie nie mniejszy niz w przypadku niezwilZanej
warstwy. Tymczasem sytuacja jest odwrotna — przy granicy z powietrzem rozmiar ziaren Ag jest
mniejszy niz w przypadku probki niezwilzane;.

Aby to wyjasni¢, zbadano ziarnistg struktur¢ badanej warstwy, nie tylko przy powierzchni, ale takze
w glebi. Technika, ktéra pozwala uzyskac takie informacje, jest niskokatowa reflektometria promieni
X. Przy odpowiednich zatozeniach pozwala ona na wyznaczenie wgltebnego profilu gestosci probki
o strukturze warstwowej. Rys. 6.2 [43] przedstawia widma XRR zmierzone do§wiadczalnie (lewa
kolumna) oraz wygenerowane na podstawie opisanego w rozdziale 5 modelu iteracyjnie
dopasowujacego wspotczynniki odbicia do krzywych eksperymentalnych ($§rodkowa kolumna).
Teoretycznie, dla badanych ukladow bazujacych na warstwach Ag, znane sa wszystkie parametry
modelu — grubos¢ wyznaczona jest na podstawie pomiaru dwoéch wag kwarcowych umieszczonych
w komorze napylarki PVD, chropowato$¢ powierzchni granicznych na podstawie pomiarow AFM,

a gestosS¢ srebra z literatury [np. 184]. Nalezy jednak pamigta¢, iz ggstos¢ masowa srebra pyq =

10,5 2 dotyczy probek objetosciowych o grubej strukturze ziarnistej — rzedu dziesigtek

cm3
mikrometrow — a zatem o niskiej gestosci granic ziaren, ktorych obecnos$¢ obniza warto$¢ gestosci
masowe;j.

Dla warstw nanometrowych, gesto$¢ granic ziaren moze by¢ inna niz dla probek objgtosciowych,
anadto ich dystrybucja moze by¢ niejednorodna. W zwigzku z tym, przyjmujac za wyjsciowe
warto$ci grubosci poszczegélnych warstw — wskazania wag kwarcowych, za wyjsciowe warto$ci
chropowatosci — wartosci wspdtczynnika RMS chropowatosci wyznaczone na podstawie pomiaréw
AFM, a za wyj$ciowa warto$¢ gestosci warstwy Ag — gestos¢ masowa objetosciowego srebra

(p ag = 10,5 C%), dokonano, za pomocg opisanej w poprzednim podrozdziale procedury iteracyjnie

zmieniajacej powyzsze parametry, dopasowania krzywej odbicia wygenerowanej z modelu do
krzywej zmierzonej eksperymentalnie. Szczegdlna cecha zastosowanego modelu, pozwalajaca
uwzgledni¢ niejednorodno$¢ rozkltadu granic ziaren, jest fakt, ze warstwa Ag zostata w modelu
podzielona na 10 podwarstw z wyktadniczo zmienng gestosciag wraz z odlegloscig od podtoza. Na Rys.
6.2 (prawa kolumna) przedstawiony jest wyekstrahowany z modelu profil gestosci samej warstwy
Ag, zaréwno dla warstwy osadzanej bezposrednio na podtozu (gorny rzad, Rys. 6.2a), jak 1 zwilzanej
germanem (dolny rzad, Rys. 6.2b). W obu przypadkach srebro pokryto warstwa antykorozyjng 3 nm
LiF. Nalezy zwroci¢ uwage na skale rzgdnych wykreséw przedstawiajacych profile gestosci — dla
czytelnosci skala rozpoczyna sie od 8 g/cm?.
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a. Si02/35 nm Ag/3 nm LiF — pomiar 3 dni po napyleniu

2 o1
90,01 0,01
1E-3

1E-4

1E-3
1E-4

Intensywnos¢ (j.um)

k|
1
1
1
k|

e B B N B

1E-5

Ty

Intensywnos¢ (j.um)
/
L "

)
o
=3
o

1E-5
L 1 L L 1 L L
05 10 15 2,0 10 15 2,0

Kat odbicia (stopnie) Kat odbicia (stopnie) Numer podwarstwy

b. SiO2/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF — pomiar 3 dni po napyleniu
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Rys. 6.2. Zmierzone (lewa kolumna) i wygenerowane na podstawie modelu (Srodkowa kolumna) widma XRR dla probek
Ag o grubosci 35 nm osadzonych bezposrednio na poditozu szklanym (a) oraz z wykorzystaniem warstwy zwilZzajacej
germanu (b), zmierzone 3 dni po napyleniu [43]. W prawej kolumnie znajduja si¢ profile ggstosci warstwy srebrnej
wyekstrahowane z modelu warstwowego. Warstwa srebrna podzielona jest na 10 podwarstw z gradientowo zmienng
gestoscia. Podwarstwa nr 1 jest na granicy z podtozem, a podwarstwa nr 10 jest na granicy Ag/LiF. Nalezy zwroci¢ uwage

na skale rzednych wykresow przedstawiajacych profile gestosci — skala rozpoczyna si¢ od 8 cr% dla czytelnosci, moze
to sprawia¢ wrazenie wigkszej zmiany niz w rzeczywistosci.

Dla warstwy Ag osadzonej bezposrednio na podlozu widocznych jest jedynie kilka oscylacji
w widmie odbicia, ktore zanikaja catkowicie powyzej kata padania wynoszacego 1,5 stopnia. Jest
to zwigzane z duzym wspodtczynnikiem RMS chropowatosci powierzchni wynoszacym az 3,6+0,1
nm. Gesto$¢ tej warstwy jest praktycznie niezalezna od odlegtosci od podloza izawiera si¢

w przedziale 9,7-9,8 Ci—y czyli nieco (okoto7%) ponizej gestosci objetosciowego srebra. Oznacza to,
ze dystrybucja granic ziaren jest jednorodna a ich gesto$¢ nieco wigksza niz w objgtosciowym srebrze.

W przypadku warstwy zwilzanej germanem sytuacja wyglada zupelnie inaczej. Oscylacje
sg wyraznie widoczne do kata padania wynoszacego 2,5 stopnia, co zdecydowanie ulatwia
dopasowanie krzywej odbicia wygenerowanej na podstawie modelu teoretycznego do krzywej
zmierzonej eksperymentalnie. Dla warstwy o jednorodnym rozktadzie gestosci odleglos¢
w przestrzeni katowej widma odbicia pomiedzy dwoma dowolnie wybranymi sgsiednimi minimami
lub maksimami powinna by¢ stata. Dla probki zwilzanej germanem zalezno$¢ ta nie jest spetniona.
W szczegblnosci, obserwuje si¢ jedng oscylacje o szeroko$ci znacznie wigkszej od pozostatych
oscylacji znig sasiadujacych. Jest tocecha charakterystyczna widm uzyskanych dla warstw
o wyraznie niejednorodnej gestosci. W istocie, gestos¢ tej warstwy na granicy z podtozem wynosi

doktadnie 10,5 cr% — co odpowiada gestosci objgtosciowej — natomiast w miar¢ oddalania si¢

od podtoza, gestos¢ warstwy Ag spada. Oznacza to, ze liczba granic ziaren — ktére ze wzgledu
na pustki (ang. grain boundary voids) obnizaja ge¢stos¢ materiatu — ro$nie wraz z oddalaniem si¢
od podtoza. Gestos¢ granic ziaren jest odwrotnie proporcjonalna do $redniego rozmiaru ziaren.
Mozna zatem wnioskowac, ze na granicy z podiozem ziarna Ag sg plaskie i szerokie, tj. maja duze
wymiary w kierunkach réwnoleglych do granicy, ale male w kierunku prostopadtym. W miare
oddalania si¢ od granicy z podtozem lateralne wymiary ziaren srebrnych ulegajag zmniejszeniu, az
do poziomu ponizej rozmiaru ziaren dla warstwy niezwilzanej germanem [43]. Sytuacj¢ obrazuje Rys.
6.3.
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Podloze Podloze

Rys. 6.3. Schemat pogladowy struktury krystalicznej warstwy srebra osadzanej bezposrednio na podtozu (a) oraz
z wykorzystaniem warstwy zwilZajacej germanu (b). Szarym kolorem zaznaczone s3 ziarna srebra a zielonym atomy
germanu w warstwie zwilzajacej. Dla warstwy osadzonej bezposrednio na podtozu rozmiary ziaren sg porownywalne,
natomiast w przypadku warstwy naniesionej z wykorzystaniem zwilzajacego filmu Ge rozmiary ziaren zmniejszajg si¢
wraz z oddalaniem si¢ od granicy podioze/Ag.

Nalezy w tym miejscu odpowiedzie¢ na pytanie, dlaczego wewngtrzna struktura ziarnista warstwy
Ag osadzonej z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge ma takg postac. Jak wspomniano wczesniej
(zob. Tabela 2.1), energia powierzchniowa germanu jest wigksza niz energia powierzchniowa podtoza
z Si02 [73, 105]. Ponadto, atomy germanu maja tendencj¢ do krystalizowania w tej samej grupie
przestrzennej, co atomy srebra, co sprawia, ze energia mi¢dzypowierzchni Ge/Ag jest niewielka.
Na dodatek, atomy germanu mogg tworzy¢ z atomami srebra wigzania kowalencyjne. W zwigzku
z tym atomy Ge moga dopasowywac si¢ do struktury srebra —a nawet wbudowywac si¢ w nig. Dzigki
temu kat zwilzania pierwszych ziaren srebra jest maty, co prowadzi do duzych i ptaskich krystalitow
Ag. Jednak ze wzgledu na rdznice promieni atomowych oraz energii powierzchniowych srebra
i germanu, w uktadach takich zaréwno czton entropowy AS¢9 wyznaczony z rownania (2.23) jak
i czlon entalpowy AH®®9 opisany rownaniem (2.22) (zob. Tabela 2.2) bedg ujemne. Wynika z tego,
ze w rozwazanych uktadach zachodzi¢ bedzie segregacja atomow germanu ku powierzchni warstwy
Ag. Jak pokazat Flototto [25], niewielka liczba atoméw Ge — rzgdu pojedynczej monowarstwy —
migruje ku powierzchni osadzanej warstwy Ag juz w trakcie procesu nanoszenia, a im dtuzej trwa
proces — tj. im wigksza grubos$¢ naniesionej juz warstwy — tym mniejsza cz¢$¢ atomow Ge znajduje
si¢ faktycznie na tej powierzchni. W rezultacie, adatomy srebra nanoszone na powierzchni¢
wzrastanej warstwy w poczatkowej fazie procesu osadzania w istotny sposob oddziatlujg z warstwa
atomow Ge, nawet, jezeli zdazylo juz narosna¢ kilka nanometrow srebra, poniewaz monowarstwa
atomOw germanu ciggle obecna jest na powierzchni. Wraz ze wzrostem grubosci warstwy Ag,
atoméw germanu na powierzchni jest coraz mniej, w zwigzku z czym poprawa zwilzalnosci
adatoméw  srebra  poprzez oddzialtywanie 7z segregujacymi  atomami  germanu  jest
najprawdopodobniej mniejsza. A zatem, w trakcie wzrostu wielko$¢ ziaren powinna zbiegaé
do poziomu dla niezwilzanej warstwy Ag. Mozna wigc postawi¢ hipoteze, ze dla pewnej grubosci,
liczba wysegregowanych do powierzchni atomoéw germanu jest na tyle mata, ze nie obserwuje si¢
w ogole poprawienia zwilzalno$ci adatomow Ag. Mozliwe jednak, ze atomow Ge jest wcigz na tyle
duzo, aby wprowadzi¢ zjawisko przypinania granic ziaren [183]. Polega ono na tym, ze obecne
na powierzchni atomy germanu stajg si¢ barierami dla dalszego wzrostu ziaren srebrnych, w wyniku
czego pelnig funkcje zalazkéw formowania granic ziaren, przez ktdre znoOw resegreguja
do powierzchni osadzanej warstwy. Wynikiem tego zjawiska jest duzo mniejszy rozmiar ziaren Ag
przy powierzchni niz na granicy z podtozem. Cho¢ sam proces wzrostu warstwy Ag jest wynikiem
segregacji atomow Ge ku powierzchni w jego trakcie, nalezy zaznaczy¢, ze liczba wysegregowanych
atoméw Ge zaraz po procesie wytwarzania warstwy metalicznej jest wcigz na tyle niewielka,
ze praktycznie niewykrywalna w pomiarach optycznych.
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Pomiarami dopetniajacymi informacje uzyskane z widm XRR s3 pomiary ugigcia promieniowania
rentgenowskiego w wysokich katach (XRD) pozwalajace okresli¢ $redni rozmiar ziaren oraz
ich orientacj¢ wzglgdem ptaszczyzny podioza. Widmo XRD dla warstw Ag o grubosci 35 nm
przedstawia Rys. 6.4.

—— Si0O,/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF, dgr= 9 nm
—Si0,/35 nm Ag/3 nm LiF, dgr= 18 nm

15

Znormalizowana intensywnos$¢

0,0 P R T T R SR SR R
35 40 45 50 55 60 65 70 75 80

Kat ugiecia (stopnie)

Rys. 6.4. Widmo XRD warstwy Ag o grubosci 35 nm nalozonej bezposrednio na podiloze (czarna krzywa) oraz
z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej germanu (czerwona krzywa). Jako ze na skalowanie intensywnosci moze
wpltywac wiele czynnikow aparaturowych, obie krzywe sg znormalizowane do maksimum intensywnosci zarejestrowanej
w danym pomiarze. Czerwona krzywa jest sztucznie podniesiona (offset) 0 0,5 dla czytelnosci. Wspotczynniki dgr
okreslajace $redni rozmiar ziaren wyliczone sa z formuty Debye’a-Scherrera (1.15) na podstawie szerokosci potowkowe;j
piku przy 38,2° [43].

Zarowno w przypadku warstwy niezwilzanej jak i1 zwilzanej germanem widma wygladaja podobnie.
Dominuje wyraznie pik przy 38,2° pochodzacy od ptaszczyzn 111 utozonych réwnolegle
do ptaszczyzny podtoza®®. Wyraznie obecny jest takze pik odpowiadajacy plaszczyznom 200,
przypadajacy dla kata 44,3°, jednakze jest on o wiele mniej intensywny niz od probek proszkowych,
dla ktorych jego intensywno$¢ powinna wynosi¢ potowe tej dla orientacji 111 [185] — w tym
przypadku jego intensywnos$¢ jest na poziomie dziesigtej czesci. Wystepujace w tym zakresie piki
odpowiadajace plaszczyznom 220 oraz 311, przypadajace dla katow wynoszacych odpowiednio
64,3° oraz 77,6° saledwo obserwowalne. W zwigzku ztym mozna zalozy¢, ze w badanych
warstwach ziarna srebrne sg uporzadkowane prawie wylacznie plaszczyznami 111 utozonymi
rownolegle wzgledem podtoza. Dzigki temu, mozna wyznaczy¢ $redni rozmiar ziaren ze wzoru
Debye-Scherrera (1.15) na podstawie pojedynczego piku — tego dla orientacji 111%°. Z krzywych
na Rys. 6.4 wida¢, ze szerokos$¢ piku przy 38,2° dla warstwy zwilzanej germanem jest wigksza niz
dla warstwy osadzonej bezposrednio na podtozu. Moze mie¢ to dwojaka przyczyne: albo w warstwie
srebra wystepuja duze, izotropowe napr¢zenia — co jest watpliwe, bioragc pod uwage skuteczne
zwilzanie podtoza przez srebro przy zastosowaniu warstwy germanu — albo tez $rednia $rednica
ziaren jest mniejsza. Korzystajac z formuty Debye’a-Scherrera obliczono, ze dla niezwilzanej
warstwy §redni rozmiar ziaren wynosi 18 nm, a dla warstwy zwilzanej germanem — 9 nm. Potwierdza
to wyniki uzyskane w pomiarach AFM 1 XRR — gdyz dla probki Si02/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF
ziarna na powierzchni sg duzo mniejsze niz w przypadku warstwy Ag osadzanej bezposrednio
na podtozu, bez wykorzystania germanu.

3 W jezyku osi krystalograficznych oznacza to, ze 0§ 111 pokrywa sie z normalng do ptaszczyzny podioza.

3 W przypadku, gdy nie ma wyraznie dominujacej orientacji krystalograficznej ziaren, jak ma to miejsce w przypadku
probek proszkowych, procedura wyznaczenia ich rozmiaru staje sie duzo bardziej skomplikowana. Nie mozna bowiem
wyznaczy¢ $redniego rozmiaru osobno dla kazdej orientacji a nastepnie usrednié, gdyz od intensywnosci pikow zalezy
stosunek ilosci atoméw obecnych w ziarnach o danej orientacji. Dodatkowo, anizotropowe naprezenia wystepujace
w probce moga wplywac na stosunek szerokosci pikéw odpowiadajacych réznym orientacjom.
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Poniewaz ziarna srebrne rosng w orientacji 111 wzgledem podtoza, to segregujacy do powierzchni
german takze bedzie wystgpowal worientacji 111. Jest toistotne z punktu widzenia entalpii
segregacji AH%®9germanu w srebrze, opisanej rowaniem (2.22), ktore, po uwzglednieniu wktadu
zardwno od powierzchni warstwy srebrnej S (tj. migdzypowierzchni Ag/LiF), jak i od powierzchni
granic ziaren @ przyjmuje nastepujaca postac:

2410 pgYgeT AgTGe(TGe—T ag)* S/@
MHGES, g = = = ee 0 Ot (Yo = Yag)Asyo + 200 [z1ar(XEe = X5" ) + 2, (X8, = 05)] (6.1)
gdzie r to promienie atomowe, { to moduly sprezystosci objetosciowej, ¥ to mofuly sprezystosci
poprzecznej, y to energie powierzchniowe, Ag,p to sumaryczna powierzchnia interfejsu Ag/LiF
1 granic ziaren, w to parametr stopu, z;,; 12z, to liczby koordynacyjne uktadu w ptaszczyznie
rownolegtej do granicy ziaren oraz prostopadle do tej ptaszczyzny, X? to utamek liczby atoméw
w objetosci probki, X5/® to ulamek liczby atomow na granicach ziaren i na migdzypowierzchni
Ag/LiF, a Ag i Ge indeksuja odpowiednio atomy srebra i germanu.

Z tabeli 2.1 wiadomo, Ze roznica promieni atomowych srebra i germanu wynosi 22 pm. Poniewaz
pierwszy wyraz w rownaniu (6.1), odpowiadajacy energii naprezen elastycznych zalezy od tej
réznicy w kwadracie, to bedzie miat istotnie ujemng wartos$¢, niezaleznie od charakterystycznych
wartosci modutow sprezystosci objetosciowej ¢ 1poprzecznej Y. Analiza tego wyrazu bedzie
zawsze sugerowac zachodzenie segregacji germanu ku powierzchni w rozwazanych uktadach. Wktad
do entalpii segregacji wynikajacy z drugiego wyrazu w tym réwnaniu jest mniej oczywisty — to, czy
na jego podstawie mozna stwierdzi¢ o wystgpowaniu segregacji, zalezy nie tylko od warto$ci
bezwzglednej roznicy energii powierzchniowych srebra i germanu, ale takze od tego, ktéra z tych
energii jest wigksza, co bedzie wptywaé na znak tego czlonu. Jezeli warto$¢ tego wyrazu bedzie
ujemna, bedzie on dawal dodatkowy wktad do entalpii segregacji, natomiast jezeli jego warto$¢
bedzie dodatnia, bedzie on réwnowazyt wyraz pierwszy. Z tabeli 2.1 odczyta¢ mozna, ze widetki
energii powierzchniowej dla germanu sg szersze niz dla srebra, a zatem moze by¢ ona zaré6wno nizsza
jak i wyzsza, w zalezno$ci od orientacji krystalograficznej. W badanym uktadzie ma zatem kluczowe
znaczenie fakt, ze ziarna srebrne rosng w orientacji 111 wzgledem ptaszczyzny podtoza. W pracy [66]

pokazano, ze dla ptaszczyzny 111 energia powierzchniowa srebra y,, powinna wynosi¢ 1,12 #,
cho¢ warto$ci mierzone eksperymentalnie sg zwykle nieco wyzsze. Natomiast energia
powierzchniowa tej samej ptaszczyzny dla germanu wynosi 1,06 # [105]. Oznacza to, ze wyraz

(Vce —)/Ag)AS/d, bedzie mial warto$¢ ujemng itakze na jego podstawie mozna wnioskowaé
o segregacji. Gdyby jednak ziarna srebrne wzrastaly w innej orientacji wzgledem ptaszczyzny
podtoza, energia powierzchniowa germanu bylaby wyzsza [66, 105], a czion (Vc;e — yAg)As/q)
miatby warto$¢ dodatnig iznosilby przynajmniej czeSciowo czlon opisujacy energi¢ naprezen
elastycznych.

Wktad od trzeciego cztonu w rownaniu (6.1) jest trudniejszy do wyznaczenia. Utamek atomowy
atomoéw Ge w badanych probkach jest duzo mniejszy niz wyznaczona w rozdziale 2.2 wartos¢
graniczna 16,6%. A zatem warto$§¢ nawiasu kwadratowego jest ujemna, niezaleznie od doktadnych
wartoéci X?, X5/®. A zatem, znak tego wkiadu bedzie determinowany znakiem parametru w.
Niestety, jak wspomniano w rozdziale 2.2, doktadna znajomo$¢ wartosci tego parametru wymaga
pomiaru warto$ci entalpii mieszania, czego autor nie mogt przeprowadzi¢. Jak pokazano jednak

w rozdziale 2.2, maksymalna bezwglgdna warto$é cztonu 2w|[z;q: (X2, — Xgé(p) + z,(X8, — 0.5)]

w réwnaniu (6.1) dla uktadow Ag-Ge nie powinna przekracza¢ bezwzglednej wartosci cztonu
24'7":(AgY'GerAnge("'Ge_"'Ag)2
3CagTagt4YceTGe
dwoch wyrazéw w rownaniu (6.1).

. W zwigzku z tym autor postanowit skupi¢ si¢ na analizie pierwszych
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Z powyzszego wynika, zetermodynamika ukladu wymusza segregacje atoméw germanu
ku powierzchni warstwy srebra (w badanych uktadach — w kierunku miedzypowierzchni Ag/LiF),
ito nie tylko w trakcie procesu nanoszenia, ale takze po nim. Jednakze, ze wzgledu na szczeg6lng
strukture ziarnista, charakteryzujaca si¢ zmniejszajacym si¢ rozmiarem ziaren wraz z odlegloscia
od granicy Ag/podloze, proces ten powinien przebiega¢ szybciej niz w przypadku warstw
o jednorodnym rozkladzie rozmiarow ziaren. Aby to udowodni¢, rozwazy¢ mozna hipotetyczny
uktad, w ktorym srebro naniesione na warstwe zwilzajacag germanu charakteryzuje si¢ jednorodnym

. . . . , . .. se . . . . , .
rozktadem rozmiaru ziaren. Poniewaz zardwno entalpia segregacji AH .2, , g Jakizwigzana z iloscig
seg

dostgpnych pozycji powierzchniowa entropia segregacji AS;.”,,, beda wymuszaé segregacje
atoméw germanu ku powierzchni, to wiadomo, Ze proces ten na pewno bedzie zachodzil. Jednak
warto$ci funkcji termodynamicznych mowia jedynie o réznicy energii w stanach poczatkowym
1 konhcowym, nie opisuja natomiast kinetyki procesu, ktéra zalezy od energii aktywacji skokow
atomowych, opisywanych réwnaniem (2.15). Dokonujac zatozenia, Ze rozmiar ziaren w cienkiej
warstwie srebra jest jednorodny mozna dojs¢ do wniosku, Ze gegsto$¢ ienergia granic ziaren
sg podobne w catej grubosci filmu. A zatem, w kazdej granicy ziaren liczba pozycji dostepnych
dla segregujacych atoméw germanu jest podobna. W zwiazku z tym, zar6wno entalpia jak i entropia
uktadu nie zmieniajg si¢ znaczaco w zaleznosci od tego, w ktdrej granicy ziaren —i w ktérym punkcie
tej granicy — znajduje si¢ atom germanu. A zatem, energia aktywacji skoku atomowego bedaca
rozniczka entalpii swobodnej dG procesu migracji w danym punkcie jest praktycznie taka sama
w dowolnym kierunku, wiec atom obecny w dowolnym punkcie granicy ziaren moze z rownym
prawdopodobienstwem poruszy¢ si¢ w kierunku powierzchni jak i1 w kierunku przeciwnym.
Natomiast gdy atom Ge za pomoca skokow atomowych przedyfunduje do powierzchni, zostaje tam
L2uwieziony” ze wzgledu na duzo wigksza liczbe dostgpnych pozycji. Ostatecznie dojdzie
do segregacji atomow Ge ku powierzchni warstwy, lecz ze wzgledu na brak zysku energetycznego
dla skokéw atomowych zachodzacych w glebi filmu, proces ten trwaé bedzie dos¢ diugo.

Inaczej jest w przypadku, gdy ziarna zmniejszajg si¢ wraz z odlegloscia od granicy Ag/podtoze.
Jak dowodzg pomiary XRR (zob. Rys. 6.2b), gestos¢ warstwy srebrnej maleje wraz odlegloscia
od podtoza, co dowodzi, ze liczba granic ziaren — ipustek — zwigksza si¢ [43]. Dodatkowo,
im mniejsze ziarna, tym wigksze prawdopodobienstwo wystapienia wielostyku lub wieloztacza (ang.
multi-junction), tj. takiego miejsca gdzie schodzg si¢ trzy lub wigcej granic ziaren [112]. Pustki
i miejsca wielostyku charakteryzuja si¢ wigkszymi lokalnymi napr¢zeniami oraz wigksza iloscia
pozycji dostepnych dla segregujacych atoméw germanu, w zwigzku z tym zaréwno czton entalpowy
AH jak ientropowy AS w wyrazeniu na entalpi¢ swobodng begda faworyzowaé polozenie
segregujacego atomu germanu w takich miejscach wzgledem prostej granicy ziaren. Poniewaz jednak
liczba pustek i miejsc wielostyku rosnie wraz z odlegloscia od granicy Ag/podiloze — zwigksza si¢
prawdopodobienstwo wystagpienia miejsc stykajacych coraz wigcej granic ziaren — to rozniczka
entalpii swobodnej dG w praktycznie dowolnym punkcie granic ziaren, opisujaca lokalng energie
aktywacji, bedzie mniejsza dla kierunku ku powierzchni warstwy srebra niz dla kierunku
przeciwnego. W efekcie czgstos¢ skokéw w kierunku powierzchni begdzie wigksza niz w kierunku
przeciwnym, co powinno znacznie przyspieszy¢ proces segregacji atoméw Ge ku powierzchni
warstwy srebrnej, lub tez migdzypowierzchni Ag/LiF.

Aby potwierdzi¢ powyzsza hipoteze, w toku badan wykonano opdznione w czasie pomiary XRR.
O ile bowiem zmierzony 3 dni po napyleniu profil ggstosci warstwy srebrnej osadzonej na warstwie
zwilzajacej germanu (Rys. 6.2b) maleje wraz z odlegtoscia od podioza, to po uptywie dwodch
miesigcy tendencja ta ulega odwrdceniu (Rys. 6.5) [43]. Oznacza to, ze atomy germanu, ktore 3 dni
po wytworzeniu probki obecne byly wcigz w warstwie zwilzajacej, wraz z uptywajacym czasem
przemigrowaly do powierzchni, wypekniajac pustki w granicach ziaren, zwigkszajac efektywna
gestos¢ warstwy srebrnej. Przy samej powierzchni warstwy Ag, jej gestos¢ przekracza nawet warto$¢
dla objgtosciowego srebra, co sugeruje, ze przy powierzchni praktycznie nie ma granic ziaren, ktore
nie bylyby wypetnione atomami germanu.
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Fakt, Ze po dwoch miesigcach gesto§¢ warstwy Ag ro$nie monotonicznie potwierdza,

Ze migracja atomow germanu do powierzchni to rzeczywiscie segregacja a nie dyfuzja [43].

W przypadku dyfuzji spodziewac by si¢ nalezato wyplaszczenia profilu gestosci (dla ¢ = oo profil

powinien by¢ idealnie ptaski) co §wiadczyloby o bardziej jednorodnej dystrybucji atoméw germanu

w przestrzeni. Skoro jednak profil gestosci rosnie wraz z odlegloscia od podtoza, §wiadczy to o tym,

Ze najwiecej atomoéw germanu znajduje sie¢ na powierzchni, co potwierdza hipoteze o segregacji [43].
Si02/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF — pomiar 2 miesigce po napyleniu
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Rys. 6.5. Zmierzone (lewy wykres) i wygenerowane na podstawie modelu (§rodkowy wykres) widmo XRR dla probki
Ag o grubosci 35 nm osadzonej na podiozu szklanym z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej germanu, zmierzone
2 miesigce po napyleniu [43]. W prawej kolumnie znajduje si¢ profil gestosci warstwy srebrnej wyekstrahowany
zmodelu warstwowego. Warstwa srebrna podzielona jest na 10 podwarstw z gradientowo zmienng gestoscia.
Podwarstwa nr 1 jest na granicy z podlozem, apodwarstwa nr 10 jest na granicy Ag/LiF. Warto zaznaczyé¢,
ze dla pomiaréw wykonywanych 3 dni po napyleniu niezb¢dne byto uwzglgdnienie w modelu warstwy Ge o grubosci
~2 nm, podczas gdy w modelu dopasowujacym krzywa do pomiaréw wykonanych po 2 miesigcach, uwzglednienie tej
warstwy pogarszato dopasowanie. Nalezy zwroci¢ uwagg na skale rzednych wykresow przedstawiajacych profile gestosci
— skala rozpoczyna si¢ od 8 C‘# dla czytelnosci, moze to sprawia¢ wrazenie wigkszej zmiany niz w rzeczywistosci.

Inng technika pozwalajacg potwierdzi¢ wystgpowanie segregacji w badanych uktadach jest
spektroskopia fotoelektrondw rentgenowskich (XPS). Jak opisano w rozdziale 6.1, pozwala ona
na podstawie charakterystycznych sygnatow wyznaczy¢ atomowg koncentracje pierwiastkow
na powierzchni danej probki. Rys. 6.6 ilustruje typowe widmo XPS zebrane z powierzchni warstwy
Ag o grubosci 20 nm osadzonej na podtozu szklanym z wykorzystaniem 2 nm warstwy zwilzajacej
germanu i pokrytej 3 nm fluorku litu, po okoto 10 dniach od osadzenia.
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Rys. 6.6. Przyktadowe widmo XPS z powierzchni warstwy Ag o grubosci 20 nm osadzonej na podtozu szklanym

z wykorzystaniem 2 nm warstwy zwilzajacej germanu, przykrytej 3 nm warstwa antykorozyjng LiF.
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Dla energii 365-380 eV wida¢ charakterystyczny sygnat w postaci pary pikéw (dubletu 3d)
pochodzacych od elektronéw wyemitowanych z powtoki 3d atoméw srebra. Dla 530 eV
obserwowany jest sygnat pochodzacy od elektronéw wyemitowanych z powloki 1s atoméw tlenu.
Fakt obserwacji atomow tlenu na powierzchni warstwy Ag jest z pozoru zaskakujacy, jednak wynika
on z przechowywania probki w atmosferze. Nawet chwilowe przebywanie tego typu préobek
w Srodowisku zawierajacym tlen i wode powoduje trwale zaadsorbowanie si¢ tych zwigzkéw
na powierzchni, niemozliwe do zwalczenia nawet poprzez umieszczenie probek w wysokiej prozni.
W zwiazku z tym, sygnal pochodzacy od atomoéw tlenu jest widoczny widmie XPS powierzchni
kazdej probki*’. Dla energii 685, 830 i 860 eV obserwuje sie charakterystyczne sygnaty pochodzace
od atomow fluoru. Jest to spowodowane zastosowaniem LiF w charakterze warstwy antykorozyjnej.
Dla 12201 1252 eV wystepuje charakterystyczny dublet pochodzacy od elektronéw wyemitowanych
z powlok 2p atoméw germanu. Sygnaly te sa bardzo intensywne, co moze $wiadczy¢ o duzej
koncentracji atomoéw germanu na powierzchni probki. Podczas przeprowadzania pomiaréw warstwa
po warstwie wykorzystujac trawienie jonami argonu, widmo XPS ulega zmianie 1ijedne piki
zmniejszajg swoja intensywnos¢, a inne zwigkszaja. W szczegdlnosci, wraz z trawieniem sygnaty
od fluoru itlenu spadaja praktycznie do zera, natomiast w pewnym momencie sygnat od tlenu
zaczyna wzrastaé, pojawia si¢ takze sygnal od krzemu, co sygnalizuje przetrawienie przez calg
grubo$¢ warstwy Ag i dotarcie do podloza. Na Rys. 6.7 przedstawione sg sygnaly XPS w okolicach
najwazniejszych pikow Ge, Ag, F oraz Si, dla probki SiO2/2nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF*!, dla r6znych
czasOw trawienia, zmierzone 10 dni po wytworzeniu probki.
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Rys. 6.7. Najwazniejsze sygnaly XPS dla probki SiO»/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF, dla ré6znych czasow trawienia,
zmierzone 10 dni po wytworzeniu probki. a — sygnat 2p;, germanu, b — dublet 3d srebra, ¢ - sygnat 1s fluoru, d — sygnat
2s krzemu. Krzywe na wszystkich czeSciach wykresu sa rozsunigte wzgledem siebie (offset) o rézne wartosci
dla czytelnosci. W zalezno$ci od trawionego materiatu i jego sktadu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada
usuni¢ciu 2-3 nm grubosci warstwy.

40" Czesto obserwuje sie takze sygnaly pochodzace od atoméw wegla, jednak sg one zwykle duzo stabsze niz w przypadku
atomow tlenu.

4l Warstwy metali badane w eksperymencie XPS sa nieco cierisze od warstw badanych w eksperymentach XRR oraz
XRD, ze wzgledu na dhugi czas pomiaru i istotne zuzycie sprzetu.
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Sygnal pochodzacy od atomoéw germanu (Rys. 6.7a) jest najintensywniejszy na powierzchni
(dla 0 minut trawienia) i wraz z trawieniem maleje. Swiadczy to o najwiekszej koncentracji atoméw
germanu w odleglosci do 4-6 nm przy powierzchni, co stanowi kolejne potwierdzenie segregacji.
Fakt, ze zebrany z powierzchni sygnal 2ps2 germanu wystepuje dla energii wigzania o 2 eV wigkszej
niz sygnaly zebrane z glebi probki, jest najprawdopodobniej zwigzany z tym, ze atomy germanu
obecne na powierzchni nie wystepuja jako czysty pierwiastek, a raczej w formie tlenku lub fluorku,
co moze mie¢ wplyw na energi¢ wigzania. Zgodnie z oczekiwaniami, intensywnos$¢ sygnatow
pochodzacych od atoméw srebra (Rys. 6.7b) przy powierzchni jest mata i najpierw rosnie — ze
wzgledu na wytrawianie warstwy LiF, co koreluje si¢ ze spadkiem intensywnos$ci sygnatéw
pochodzacych od fluoru (Rys. 6.7c) — a nastgpnie spada, gdyz w eksperymencie zaczynaja by¢
wykrywane atomy tlenu i krzemu z krzemionkowego podioza. Poniewaz dla 8-10 minut trawienia
intensywno$¢ pikow w dublecie 3d srebra pada ponizej intensywnos$ci powierzchniowej, co koreluje
si¢ takze z pojawianiem si¢ sygnatu 2s krzemu (Rys. 6.7d), mozna stwierdzi¢, ze dotarcie do podtoza
zajmuje 8-10 minut trawienia. Podobne tendencje zaobserwowa¢ mozna takze dla probki
Si02/20 nm Ag/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF (Rys. 6.8), w ktorej warstwa germanu umieszczona
zostala pomigdzy dwiema warstwami srebra o réwnej grubosci — cho¢ oczywiscie, ze wzgledu
na grubo$¢ probki, dublet 3d srebra zanika wolniej, a sygnat od krzemu pojawia si¢ pozniej. Stosujac
te same kryteria jak dla poprzedniej probki (intensywnos$¢ dubletu srebra nizsza niz w przypadku
widma zebranego z powierzchni oraz wyrazny sygnat od krzemu) mozna stwierdzié¢, dotarcie
do podtoza zajmuje w przypadku tej probki zajmuje ok. 14 minut trawienia.
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Rys. 6.8. Najwazniejsze sygnaty XPS dla probki SiO»/20 nm Ag/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF, dla réznych czaséw

trawienia, zmierzone 10 dni po wytworzeniu probki. a — sygnal 2ps, germanu, b — dublet 3d srebra, ¢ — sygnat 1s fluoru,

d — sygnat 2s krzemu. Krzywe na wszystkich cz¢sciach wykresu sa rozsunigte wzgledem siebie (offset) o rozne wartosci

dla czytelnosci. W zaleznosci od trawionego materiatu i jego skladu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada

usunigciu 2-3 nm grubo$ci warstwy.
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Poréwnujac intensywnosci sygnatéw przedstawionych na Rys. 6.7 i 6.8 oraz uwzgledniajac czynnik
czutosci metody XPS na poszczegodlne pierwiastki, wyliczono koncentracj¢ atoméw germanu dla
prébek SiO2/2nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF oraz Si02/20 nm Ag/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF. Rys. 6.9
przedstawia krzywe koncentracji atomow Ge w powyzszych strukturach, jako funkcje czasu
trawienia, ktory jest rownowazny glebokosci probki [39].
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Rys. 6.9. Atomowa koncentracja germanu w warstwach srebrnych wyznaczona na podstawie widm XPS zebranych 10

dni po napyleniu warstw, w zaleznosci od czasu trawienia probki jonami argonu [39]. Krzywe powstaty przez potaczenie
punktéw odpowiadajacych pomiarom XPS wykonanym co 1-2 minuty trawienia.

Atomowa koncentracja germanu (% at.)

Dla prébki SiO2/2nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF, juz po 10 dniach od wytworzenia probki, liczba
atomdw germanu na powierzchni jest wigksza niz w jakimkolwiek innym punkcie gtebokosci (Rys.
6.9, czarna krzywa). Krzywa koncentracji jest monotoniczna — koncentracja germanu spada wraz
przyblizaniem si¢ do podioza. Wynik ten stanowi kolejne potwierdzenie tezy o segregacji atomow
germanu ku powierzchni warstwy Ag. Gdyby to byta dyfuzja, koncentracja germanu bytaby
jednorodna lub przynajmmniej najwigksza na granicy Ag/podtoze [39]. Aby uzasadni¢, ze parametry
struktury ziarnistej maja istotne znaczenie dla tego procesu, zbadano réwniez probke ,.kanapkowa”,
gdzie bezposrednio na podtoze krzemionkowe natozono warstwg Ag o grubosci 20 nm — ktoéra
charakteryzuje si¢ jednorodng gestoscig (zob. Rys. 6.2a), a nastgpnie napylono 2 nm germanu
i kolejng warstwe Ag o grubosci 20 nm — ktoérej gestos¢ powinna male¢ wraz oddalaniem si¢ od filmu
Ge, zgodnie z wczes$nie] prezentowanymi pomiarami XRR (zob. Rys. 6.2b). W rezultacie, atomy
germanu znalazly si¢ pomigdzy dwiema warstwami Ag roznigcymi si¢ strukturg ziarnistg. Gdyby
ziarnisto$¢ nie wptywata na szybkos$¢ 1 kierunek segregacji germanu, atomy Ge powinny z rOwnym
prawdopodobienstwem migrowa¢ do powierzchni (granicy Ag/LiF) jak i do granicy z podtozem.
Tymczasem zachowanie kluczowych pikow w widmie XPS dla tej probki (Rys. 6.8) jest podobne jak
dla probki z pojedyncza warstwa Ag (Rys. 6.7). Podobny jest takze przebieg krzywej koncentracji
atomOow germanu (Rys. 6.9, niebieska krzywa) - najwieksza liczba atomow germanu znajduje si¢
przy powierzchni (dla 2 minut trawienia) i wraz z odlegloscia od powierzchni spada. Oznacza to,
ze struktura, w ktorej rozmiar ziaren zmniejsza si¢ wraz z odlegloscig od granicy Ag/podioze,
wymusza i kieruje segregacje atomoéw Ge ku powierzchni warstwy metalicznej, (jak narys. 6.10
ponizej). Dowodzi to, przynajmniej czesciowo, sformutowanej we wstepie pierwszej tezy badawczej,
ktéra w odniesieniu do germanu brzmiata:
e Osadzanie nanowarstw metali plazmonicznych napodloza szklane Ilub krzemowe
z wykorzystaniem warstw zwilzajacych germanu w taki sposéb wptywa na strukture metali,
ze kierunkuje to proces segregacji atomoéw z warstw zwilzajacych w strong powierzchni
metalu.
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Rys. 6.10. Schemat segregacji atomow germanu wzdhuz granic ziaren ku powierzchni warstwy Ag.

Stwierdzono, ze w cienkich warstwach srebra atomy germanu segreguja ku powierzchni. Skutkuje
to odwrdoceniem profilu  gestosci  tych warstw  ze wzgledu naatomy germanu obecne
w przypowierzchniowych granicach ziaren Ag. Ma to glgbokie konsekwencje dla wlasciwosci
optycznych takich struktur w $wietle widzialnym. Skoro w granicy ziaren Ag uformuje si¢ mono-
dwu- lub trojwarstwa atoméw Ge, to takie ziarna sg elektrycznie odseparowane imoga by¢
traktowane jak nanoczastki typu rdzen-powloka (ang. core-shell) z metalicznym rdzeniem
1 dielektryczng powtoka. Na takich nanoczastkach moga zosta¢ wzbudzone plazmony zlokalizowane.
Zatem w eksperymencie optycznym, powinny by¢ widoczne dodatkowe pasma absorpcyjne
zwigzane ze wzbudzaniem takich plazmonow.

Rysunek 6.11 przedstawia zmierzone elipsometrycznie wartosci przenikalnosci wzglednej cienkich
warstw srebra o grubosci 20 nm napylonych na krzemionk¢ z wykorzystaniem 2 nm warstwy
zwilzajacej germanu. Pomiar wykonano dla trzech réznych chwil czasu po wytworzeniu probek.
Niezaleznie od opdznienia pomiaru wzgledem napylenia, czg$¢ urojona przenikalnosci dla warstw
Ag zwilzanych germanem dla podczerwieni (A > 800 nm) — wynikajaca z wktadu Drudego opisanego
rownaniem (3.49) — jest wigksza niz dla warstwy o tej samej grubosci osadzanej bezposrednio
na podtozu krzemionkowym, co wigze si¢ ze zwigkszonym oporem takiej warstwy [27, 29]. Wynika
to najprawdopodobniej zarowno ze zwigkszonej powierzchni granic ziaren stanowigcych centra
rozpraszajgce elektrony swobodne, jak i z obecnosci atomow germanu w granicach ziaren Ag. Cze$¢
rzeczywista przenikalno$ci warstw Ag zwilzanych germanem dla pomiar6w wykonywanych do 10
dni po napyleniu nie rézni si¢ zbytnio od wartosci dla warstwy niezwilzanej. Jeden dzien
po wytworzeniu, w zakresie 200-1000 nm warstwa Ag zwilzana germanem ma nawet bardziej
metaliczny charakter (Re(g) bardziej ujemne) niz warstwa osadzona bezposrednio na podtozu.
Wynika to najprawdopodobniej z faktu, Ze zastosowanie warstwy zwilzajacej] Ge spowodowato
wygltadzenie warstwy srebrnej (Rys. 6.1). Fakt, ze obserwowany w czesci urojonej Im(e) mod
Ferrella, ktérego intensywno$¢ zwigzana jest zchropowato$ciag warstwy, ulegl znacznemu
zmniejszeniu, potwierdza t¢ hipoteze.
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Rys. 6.11. Czgs¢ rzeczywista (a) oraz urojona (b) wspolczynnika przenikalnosci wzglednej warstw Ag o grubosci 20 nm,
zmierzone dla trzech réznych chwil czasu po wytworzeniu probek [39]. Dla porownania, podane sg takze wartoSci
dla warstwy osadzonej bez wykorzystania warstwy zwilzajacej. W czgéci urojonej, w zakresie 450-700 nm obecne jest
dodatkowe maksimum absorpcyjne zwigzane z segregacjg atomow Ge poprzez granice ziaren Ag ku powierzchni srebra.

Dla probek zwilzanych germanem obserwuje si¢ dodatkowe, szerokie pasmo absorpcyjne,
z maksimum dla dlugosci fali z przedziatu 500-600 nm, ktoére w czg$ci urojonej objawia si¢ jako pik
Lorentzowski, a w czg$ci rzeczywistej jako zafalowanie. Wynika ono najprawdopodobniej z faktu,
ze na pokrytych monowarstwa germanu przypowierzchniowych ziarnach srebra fotony moga zosta¢
zaabsorbowane wzbudzajac plazmony zlokalizowane. Intensywnos$¢ tego maksimum ro$nie z czasem
i 0 ile w przypadku pomiaru przeprowadzonego jeden dzien po wytworzeniu probki jest pomijalnie
mata, o tyle 2 miesigce po wytworzeniu probki, jest juz wieksza niz intensywnos¢ pikow zwigzanych
z przej$ciami migdzypasmowymi. Jest tak dlatego, ze wraz z uptywem czasu, coraz wigcej atomow
Ge dociera do powierzchni icoraz wigcej ziaren srebrnych jest catkowicie pokrytych atomami
germanu, wiec plazmony zlokalizowane moga zosta¢ wzbudzone na coraz wigkszej liczbie ziaren
srebrnych. Taka intensywna zaleznos$¢ czasowa jest kluczowa w symulowaniu i pomiarach dziatania
urzadzen fotonicznych, ktorych wiasciwosci beda silnie zaleze¢ od czasu. A zatem pomiary
wykonane natychmiast po wytworzeniu probki mogg nie by¢ reprezentatywne.

Kinetyke procesu segregacji mozna wyznaczy¢ m. in. z pomiarOw transmisji, ktore sg szybkie, proste
1 wygodne. Jednakze minusem tej techniki jest fakt, Ze nie mozna w niej bada¢ warstw metalicznych
o zbyt duzej grubosci, gdyz wtedy intensywno$¢ mierzonej transmisji moze by¢ na poziomie
niepewnosci pomiarowej. Ztego powodu zdecydowano si¢ napomiary transmisji warstw
o sumarycznej grubo$ci srebra i germanu nieprzekraczajacej 20 nm**. Wyniki przedstawione
sa na Rys. 6.12 [43].

42 Przedstawione w rozprawie wyniki sg czescig wiekszej serii pomiaréw. Wyniki dla catej serii znajduja sie w pracy [43].
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Rys. 6.12. Wspotczynnik transmisji cienkiej warstwy Ag natozonej na podtoze szklane z wykorzystaniem warstwy
zwilzajacej germanu, wyrazony w funkcji dhugosci fali [43].

W pierwszym, stabilnym okresie, oznaczonym na Rys. 6.12 przerywanymi liniami, zmiany transmisji
sg niewielkie. Przez pierwszy tydzien po wytworzeniu warstwy krzywe zaleznosci wspolczynnika
transmisji od dtugosci fali prawie pokrywaja si¢ ze sobg. Jest to najprawdopodobniej spowodowane
faktem, iz poczatkowo liczba granic ziaren dost¢pnych dla atoméw germanu jest ograniczona —
przy podilozu rozmiary lateralne ziaren sg duze, nie ma wigc wielu granic ziaren. Atomy germanu
obecne w tych granicach ziaren blokuja mozliwo§¢ migracji kolejnym atomom. W drugim etapie,
reprezentowanym przez ciggle linie, miedzy dziesigtym a trzydziestym dniem po wytworzeniu
probek, krzywa transmisji przechodzi duze zmiany, ktére w przedziale 400-600 nm
sg niemonotoniczne. W zakresie 400-500 nm transmisja warstw Ag maleje wraz z uptywem czasu,
natomiast powyzej 500 nm ro$nie. Zmiang t¢, powigza¢ mozna z postepujacym procesem segregaciji
— coraz wigcej atomow germanu obecnych jest w granicach ziaren Ag, w wyniku czego plazmony
zlokalizowane wzbudzane s3a na coraz wigkszej liczbie udekorowanych germanem ziaren Ag,
co w istotny sposob modyfikuje odpowiedz optyczng uktadu [43].

Ostatni etap, powyzej 30 dnia po wytworzeniu probki, reprezentowany przez kropkowane krzywe nie
wykazuje znaczacych zmian w ksztalcie krzywej transmisji, co sugeruje, ze w warstwach o grubosci
~20 nm proces segregacji ustaje po miesigcu. Obserwowany jest jednakze jednorodny wzrost
transmisji w catym zakresie widmowym. Jest to najprawdopodobniej zwigzane z dwoma czynnikami.
Po pierwsze, pomimo zastosowania warstwy antykorozyjnej LiF, po miesigcu oddziatywania
z czynnikami atmosferycznymi, warstwa Ag mogta zacza¢ si¢ utlenia¢. Powstaty w ten sposob tlenek
srebra dziala jako warstwa antyrefleksyjna, zwiekszajagca transmisj¢ uktadu [43]. Po drugie,
ze wzgledu na korozje srebra jak rowniez utlenianie obecnego w granicach ziaren Ag germanu,
chropowatos$¢ powierzchni Ag moze ulec zwigkszeniu, co rowniez moze zwicksza¢ transmisje¢ uktadu.
Pojawienie si¢ na powierzchni tlenku germanu potwierdza transmisja w podczerwieni w przedziale
800-1000 nm rosngca od 36. do 49. Utlenianie germanu obecnego na powierzchni srebra w wyniku
segregacji zaobserwowano juz w pracy na temat gtadkich nanowarstw warstw Ag w przezroczystych
1 przewodzacych elektrodach [186]. Hipoteze o zwigkszeniu chropowatosci potwierdzajag pomiary
XRR wykonane po dwdch miesigcach od wytworzenia warstw srebrnych zwilzanych germanem —
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szybko$¢ zaniku oscylacji w widmie XRR jest wigksza po dwoch miesigcach niz po trzech dniach
(por. Rys. 6.2b i Rys. 6.5) [43]. Powyzej 50 dnia nie obserwuje si¢ juz znaczacych zmian w krzywej
transmisji. Podsumowujac mozna uznaé, ze ewolucja czasowa parametréw optycznych warstw
srebrnych zwilzanych germanem dzieli si¢ na trzy etapy. Przez pierwszy tydzien obserwowane
zmiany s3 niewielkie, przez nastepne trzy tygodnie obserwuje si¢ intensywne zmiany zwigzane
Z segregacja atomOw germanu w granicach ziaren Ag, a nastepnie obserwuje si¢ jednorodny wzrost
transmisji zwigzany z chropowaceniem si¢ probki ijej korozja. Po uplywie niecalych dwoch
miesiecy, ewolucja czasowa takich warstw dobiega konca.

Powyzsze wyniki dowodza sformulowanej we wstepie nastgpujacej tezy:
e Atomy polprzewodnika obecne wskutek segregacji na granicach ziaren metalu, silnie
wplywaja na opornos¢ oraz wlasciwosci optyczne warstw plazmonicznych, miedzy innymi
poprzez umozliwienie wzbudzenia zlokalizowanych plazmonéw powierzchniowych.

Dodatkowych informacji na temat badanych struktur, dostarczaja badania widma spektroskopii
Ramana, tj. nieelastycznego rozpraszania fotondw. Ze wzglgdu na rézne typy wigzan w réznych
materialach, kazdy materiat charakteryzuje si¢ unikalnym zestawem sygnatéw w widmie Ramana,
dzicki czemu mozna taki material zidentyfikowa¢. Rys. 6.13 przedstawia widmo Ramana

dla warstwy Ag o grubosci 20 nm osadzonej na warstwie Ge o grubosci 5 nm*’,
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Rys. 6.13. Widmo Ramana warstwy Ag o grubosci 20 nm osadzonej na warstwie Ge o grubos$ci 5 nm, zmierzone od razu
po wytworzeniu probki (czarna krzywa) oraz 10 dni pdzniej (czerwona krzywa).

W widmie wida¢ dwa charakterystyczne pasma pochodzace od wigzan Ge-Ge. Bardziej intensywne,
z maksimum dla 270 cm™ najprawdopodobniej pochodzi od fononéw optycznych, uwiezionych
w matych krystalitach germanu, podczas gdy mniej intensywne pasmo, z maksimum dla 160 cm™!
jest wynikiem ztozenia pasm pochodzacych od fononow optycznych i akustycznych w amorficznej
warstwie germanu [187-189]. Wynika stad, ze warstwa zwilzajaca Ge jest mieszanka germanu
amorficznego oraz ziaren krystalicznych o niewielkich rozmiarach. Po 10 dniach widmo Ramana
badanej probki ulega bardzo niewielkim zmianom. Jest to zaskakujace, gdyz z pomiaréw XPS

43 Ze wzgledu na niska warto$¢ wspdélczynnika transmisji srebra dla $wiatta o dtugosci fali 532 nm, ktéra wykorzy-
stywana jest w eksperymencie ramanowskim, aby zapewni¢ istotng intensywnos$¢ sygnalu pochodzacego od wiazan
Ge-Ge, zdecydowano sie zastosowac grubsza niz zwykle warstwe germanu.
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wiadomo, ze po takim czasie wigkszo$¢ atomow germanu z warstwy zwilzajacej o grubosci 2 nm jest
juz obecna w przypowierzchniowych granicach ziaren (zob. Rys. 6.7, 6.9). W tym wypadku grubos¢
warstwy Ge jest wieksza, bo wynosi 5 nm, mozna jednak wysnu¢ przypuszczenie, ze nawet jesli
wigkszo$¢ atomow Ge nie dotarta do powierzchni, to jednak wigkszo$¢ z nich rozpoczeta migracje
wzdtuz granic ziaren warstwy Ag. Mozna si¢ spodziewaé, ze atomy germanu obecne w granicach
ziaren srebra tworzg duzo mniejsza liczbe wigzan Ge-Ge niz w warstwie germanu i w zwigzku z tym
w strukturze takiej obecnych jest mniej fonondéw pochodzacych od drgan Ge-Ge. W efekcie,
intensywno$¢ pasm w widmie Ramana powinna mocno zmale¢. Tymczasem, po 10 dniach
segregacji, réznica w intensywnosci pikoéw wynosi ledwie 13% lub mniej w zaleznosci od dtugosci
fali. Jest to najprawdopodobniej spowodowane plazmonicznym samowzmocnieniem widma Ramana
w badanej strukturze - nieelastyczne rozpraszanie swiatta dla dowolnego materiatu jest wzmocnione
w poblizu struktur plazmonicznych ze wzgledu na duze warto$ci natezenia pola elektrycznego
w czgsci polarytonowej plazmonu zlokalizowanego [11]. Skoro na udekorowanych germanem
ziarnach srebra wzbudzane sa plazmony zlokalizowane, to sygnal w widmie Ramana od atoméw
germanu obecnych w granicach ziaren Ag moze by¢ wzmocniony [43]. Niewielki spadek
intensywnos$ci sygnatéw w widmie Ramana po 10 dniach segregacji atomow Ge w strukturze Ag
swiadczy¢ moze takze o tym, ze atomy Ge obecne w strukturze warstwy srebra nie sg odizolowanymi
atomami, a raczej tworzg wigksze struktury — jak mono-, dwu-, lub tez trojwarstwy, a w wigkszych
pustkach wystepujacych w punktach wielostyku moga tworzy¢ nawet niewielkie krystality [43].

Dodatkowe rezonanse w widmie przenikalnos$ci, zwigkszona transmisja dla dtugich fal,
czy zaskakujgco niewielki spadek intensywnos$ci sygnatow w widmie Ramana to nie jedyne efekty
optyczne, ktore mozna zaobserwowaé w tego typu warstwach. W pracy [190] zaobserwowano
na podobnych strukturach ogromne wzmocnienie generacji drugiej harmonicznej. Stefaniuk
1 wspotpracownicy wyjasniaja [190], Ze atomy germanu pokrywajace ziarna srebrne izoluja
je elektrycznie, tamigc symetri¢ uktadu, co wprowadza trojwymiarowa chropowato$s¢ w badane;j
prébcee.

Podsumowujac niniejszy podrozdzial mozna stwierdzi¢, ze:

e stosowanie warstwy zwilzajacej Ge w istotny sposob zmienia struktur¢ ziarnista warstwy
srebrnej, wprowadzajac zmniejszenie rozmiaru ziaren wraz odleglosciag od podtoza,

e struktura ziarnista warstw Ag naniesionych na warstwy zwilzajace germanu kierunkuje proces
segregacji atoméw germanu wzdhuz granic ziaren Ag w stron¢ powierzchni warstwy,

e obecne w granicach ziaren Ag atomy Ge formujg ciagle powtoki tych ziaren, w skutek czego
na ziarnach srebrnych pod wplywem $wiatla wzbudzane sa plazmony zlokalizowane,
co wptywa na wspotczynniki optyczne warstwy Ag, wprowadzajac dodatkowe, zmienne
w czasie rezonanse w widmie przenikalnosci,

e najwigcksze zmiany w parametrach optycznych probki spowodowane segregacja zachodza
pomiedzy 7 a 30 dniem po osadzeniu.

Struktura krystaliczna badanych warstw oraz zachodzacy w nich proces segregacji atoméw germanu
maj3 takze wpltyw na parametry wytrzymatosciowe takich struktur. W metalurgii od dawna znana jest
zasada, ze wytrzymato$¢ mechaniczna metalu jest tym wieksza, im mniejszy rozmiar ziaren,
az do poziomu okoto 10 nm, ponizej ktorego tendencja zaczyna sie odwracaé [191]. Sredni rozmiar
ziaren dla warstwy Ag zwilzanej germanem wynosi 9 nm, a wigc jest blisko optimum. W istocie,
parametry wytrzymatosciowe warstw Ag osadzanych na warstwach zwilzajacych z germanu
sg znacznie lepsze niz dla warstw osadzanych bezposrednio na podtozach szklanych i krzemowych
[192], Jest to spowodowane najprawdopodobniej nie tylko wlasciwa strukturg krystaliczna, ale tez
atomami germanu obecnymi w granicach ziaren Ag, poprawiajacymi adhezje¢ pomiedzy ziarnami.
Poniewaz autor nie dysponuje sprzetem stuzacym do pomiaréw wytrzymatosciowych materiatow,
zainteresowanych kieruje do literatury fachowej na ten temat [np. 192 i referencje tamze].

89



6.2 Kontrolowanie procesu segregacji atomow Ge w warstwie Ag

W poprzednim rozdziale zostalo pokazane, Ze naniesienie warstwy srebra na podloze szklane
z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge wptywa na strukture ziarnista warstwy srebra w taki
sposob, ze rozmiar ziaren zmniejsza si¢ wraz z odlegtos$cig od granicy Ag/podioze. To z kolei
indukuje szybka segregacje atomoéw germanu poprzez granice ziaren Ag ku powierzchni, co objawia
si¢ intensywnymi zmianami przenikalno$ci warstwy srebrnej. Powstaje wigc pytanie, czy da si¢
w prosty sposob kontrolowac krystaliczno$¢ probki lub inne czynniki wplywajace na kinetyke
procesu segregacji i wten sposob ksztaltowaé wartosci przenikalnosci warstw Ag. Poniewaz
zjawisko segregacji opisywane jest za pomocg funkcji termodynamicznych, odpowiedZ na powyzsze
pytanie mozna uzyskac analizujac rolg temperatury w tym procesie. Warstwy Ag zwilzane germanem
poddano wygrzewaniu w roznych temperaturach zaréwno w trakcie procesu jak i po nim, nastgpnie
wykonano pomiary XRR, XRD, XPS, AFM oraz optyczne (elipsometria i transmisja). Rys. 6.14
przedstawia zmierzone (lewa kolumna) oraz zamodelowane (Srodkowa kolumna) krzywe XRR
dla warstw Ag o grubosci 35 nm zwilzanych germanem, wygrzewanych w roznych warunkach [43].
Podobnie jak na Rys. 6.2, w prawej kolumnie znajduja si¢ wyekstrahowane z modelu profile gestosci
warstw Ag. Na Rys. 6.15 przedstawione sg wyniki pomiarow XRD, a na Rys. 6.16 skany AFM dla
tych samych probek. Sredni rozmiar ziaren wyznaczony na podstawie pomiaréw XRD a takze
wyznaczone z modelu XRR oraz pomiarow AFM wartosci parametru RMS chropowatos$ci
powierzchni warstw Ag dla pomiaré6w wykonywanych 3 dni po napyleniu, zestawione zostaty
w tabeli 6.1.

Rys. 6.14 przedstawia widma XRR probek z Ag o grubosci 35 nm osadzonym na podtozach SiO2
z warstwa zwilzajaca Ge o grubo$ci 2 nm i warstwa antykorozyjna LiF o grubosci 3 nm zmierzone
3 dni oraz 2 miesigce po napyleniu. W przypadku warstw wygrzewanych w temperaturze 100°C,
profile gestosci warstw Ag wygladaja podobnie, niezaleznie od tego, czy warstwa wygrzewana byla
bezposrednio po zakonczeniu procesu wzrostu (Rys. 6.14c) czy tez w trakcie (Rys. 6.14¢). W obu
przypadkach spadek gestosci warstwy wraz z odlegloscia od podtoza wciaz jest obserwowany, choc¢
jego nachylenie jest duzo mniejsze niz w przypadku warstwy niewygrzewanej. Wynika
to najprawdopodobniej z faktu, ze w podwyzszonej temperaturze male ziarna Ag ulegly zrosnigciu
[99, 100], zmniejszajac liczbe granic ziaren — a tym samym zwi¢kszajac gestos¢ kolejnych podwarstw
Ag. Wartosci rozmiaru ziaren wyznaczone z pomiarow XRD (Tabela 6.1) potwierdzaja t¢ hipoteze.
Tym niemniej, poniewaz profil gestosci wcigz maleje z odlegloscia od granicy Ag/podtoze (choé
W mniejszym stopniu), to proces segregacji wcigz powinien zachodzi¢ w do$¢ szybkim tempie, cho¢
najprawdopodobniej nieco wolniej niz w przypadku warstwy niewygrzewanej. W istocie,
dla pomiaréw wykonanych po dwoch miesigcach (Rys. 6.14d,f) obserwuje si¢ — tak samo jak
dla warstwy niewygrzewanej — odwrocenie profilu gestosci z malejacego na rosnacy. Oznacza to,
ze po dwoch miesigcach, nawet w przypadku probek wygrzewanych w 100°C, najwigcej atomow
germanu obecnych jest w przy powierzchni warstwy Ag. Tym niemniej, maksymalna warto$¢
gesto$ci osiaggnigta przy powierzchni warstwy Ag dla probek wygrzewanych, jest nizsza niz
dla probki niewygrzewanej, co rzeczywiscie dowodzi nieco wolniejszego tempa procesu segregacji
dla probek wygrzewanych [43]. Zeby to potwierdzié, postanowiono wygrzaé warstwe Ag w wyzszej
temperaturze, bliskiej temperaturze topnienia dla takiej warstwy. W przypadku warstwy Ag
o grubosci 35 nm osadzonej bezposrednio na szkle, wygrzewanie jej w 300°C powoduje prawie
natychmiastowe topnienie, co skutkuje przeistoczeniem ciaglej warstwy w nieciagla macierz
nanoczastek. Jest tozgodne z przewidywaniami pracy [70], w ktérej autorzy zaobserwowali,
ze temperatura topnienia cienkich warstw metali intensywnie spada wraz ze zmniejszajaca
si¢ grubos$cia, a warto§¢ poréwnywalng z warto$cig dla probek objetosciowych otrzymuje si¢
dla grubos$ci znacznie powyzej 100 nm. Jednakze, wygrzewanie w 300°C warstwy Ag o tej samej
(a nawet nieco nizszej) grubo$ci osadzonej z wykorzystaniem 2 nm warstwy zwilzajacej germanu,
nie powoduje jej topnienia (Rys. 6.14g). Jest to najprawdopodobniej zwigzane z faktem, ze adhezja
ziaren srebrnych do warstwy Ge jest duzo wigksza niz do innych ziaren srebrnych, a zatem konieczna
jest wigksza energia termiczna — a tym samym wigksza temperatura — aby przezwycigzy¢ energie
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desorpcji atomoéw Ag z migdzypowierzchni Ag/Ge, co nieznacznie podnosi temperaturg topnienia
warstwy srebra. Tym niemniej, mozna uzna¢, ze 300°C jest temperatura bliska temperaturze topnienia
warstwy Ag o grubosci z zakresu 20-35 nm.
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Rys. 6.14. Zmierzone (lewa kolumna) i wygenerowane na podstawie modelu (§rodkowa kolumna) widma XRR
dla probek Ag o grubosci 35 nm osadzonych napodlozach SiO, z wykorzystaniem warstw zwilzajacych Ge,
wygrzewanych w roznych temperaturach, zmierzone 3 dni lub 2 miesigce po napyleniu [43]. W prawej kolumnie znajduja
si¢ profile gestosci warstwy Ag wyekstrahowane z modelu warstwowego. Warstwa Ag podzielona jest na 10 podwarstw
z gradientowo zmienna gesto$cia. Podwarstwa nr 1 jest na granicy z podlozem, a podwarstwa nr 10 jest na granicy Ag/LiF.
Nalezy zwroci¢ uwage na skalg rzednych wykreséw przedstawiajacych profile gestoéci — skala rozpoczyna si¢ od 8 ﬂ%
dla czytelnos$ci, moze to sprawia¢ wrazenie wigkszej zmiany niz w rzeczywistosci.
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Rys. 6.15. Fragment widma XRD dla warstw Ag o grubosci 35 nm. Poniewaz na skalowanie intensywno$ci moze
wplywac wiele czynnikoéw aparaturowych, obie krzywe sg znormalizowane do maksimum intensywnosci zarejestrowanej
w danym pomiarze. Krzywe sa rozsunigte wzgledem siebie (offset) o 0,3 dla czytelnosci. Wspodtczynniki dgr okreslajace

$redni rozmiar ziaren wyliczone sg na podstawie formuty Debye’a-Scherrera (1.15) na podstawie szerokosci potowkowe;j
piku przy 38,2° [43].

58.9 nm

e U R A LN LE e 0.0 : 2 ¢ PR SR 0.0 0.0
Rys. 6.16. Skany AFM powierzchni nanowarstw srebra o grubosci 35 nm, potozonych bezposrednio na podloze (a) oraz
z zastosowaniem warstwy zwilzajacej Ge o grubosci 2 nm (b-e), niewygrzewanych (a,b) wygrzewanych w 100 °C
po procesie napylania (c), wygrzewanych w 100 °C w trakcie procesu napylania (d) oraz wygrzewanych w 300 °C
po procesie napylania (¢) [43]. Skany zostaly wykonane na reprezentatywnym obszarze 3x3 pm?. Skala szaro$ci
przedstawia wysoko$¢ od najnizszego punktu na skanie.
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Probka Srednia $rednica RMS chropowatosci

ziaren (nm) wyznaczony z pomiarow
AFM/XRR (nm)

Si02/35 nm Ag/3 nm LiF 18 (3,6 £0,1)/3,6
Si02/2nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF 9 (1,4+£0,1)/1,3
Si02/2nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF/100°C 16 (2,2+0,1)/2,0
(wygrzewanie bezposrednio po napyleniu)

Si02/2nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF/100°C 17 (2,2£0,1)/2,0
(wygrzewanie w trakcie napylania)

Si02/2nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF/300°C 18 (4,4+0,1)/3.,8

(wygrzewanie bezposrednio po napyleniu)
Tabela 6.1. Wyznaczone z pomiardéw XRD wartosci $redniej $rednicy ziaren oraz wyznaczone z pomiaréow AFM i XRR
warto$ci odchylenia standardowego RMS chropowatosci powierzchni dla zwilzanych germanem warstw Ag o grubosci
35 nm, wygrzewanych w réznych temperaturach [43]. Podane niepewno$ci wyznaczenia parametru RMS dotycza
pomiarow AFM.

Dla warstwy wygrzewanej w temperaturze 300°C (Rys. 6.14g), profil gestosci jest ptaski. Co wigcej,
warto$¢ gestosci jest taka jak materialu objetosciowego. Oznacza to, Ze liczba granic ziaren —
a co za tym idzie, liczba dostepnych $ciezek dla segregujacych atomow Ge — jest bardzo mata. Z tego
powodu nie powinno si¢ obserwowac¢ szybkiej segregacji atomow Ge ku powierzchni warstwy
srebrnej. Jednakze, skoro wygrzewanie warstw Ag zwigksza ich chropowatos¢ (zob. w tabeli 5.1) —
co w przypadku warstwy wygrzewanej w 300°C jest szczegdlnie istotne — liczba charakterystycznych
minimow i maksiméw w widmie XRR, do ktérych dopasowuje si¢ krzywa teoretyczng jest duzo
mniejsza. W efekcie subtelne zmiany gestosci dla warstw wygrzewanych sa trudne do uchwycenia
w modelu. Dlatego, aby zweryfikowa¢ hipotezg, ze wygrzewanie warstw Ag spowalnia proces
segregacji atomow Ge poprzez wptywanie na ziarnistg struktur¢ mikrokrystaliczng, przeprowadzono
pomiary elipsometryczne wygrzewanych w réznych warunkach warstw Ag w celu wyznaczenia
wspotczynnikdéw optycznych tych warstw. Wyniki przedstawione sg na Rys. 6.17.

Na przyktadzie warstw Ag o grubosci 20 nm (Rys. 6.17a,b) wida¢, ze wygrzewanie spowalnia proces
segregacji atomoOw germanu w granicach ziaren srebra. Dla pomiarow wykonywanych 10 dni
po wytworzeniu probek, dodatkowe maksimum absorpcyjne wynikajace z segregacji atomow
germanu, widoczne dla dlugosci fali miedzy 450 a 600 nm, jest znacznie mniejsze w przypadku
probki wygrzewanej po osadzeniu w 100°C niz dla probki niewygrzewanej. Oznacza to, ze dla probki
wygrzewanej, segregacja germanu przebiega wolniej, przynajmniej w poczatkowym etapie.
Dla pomiarow wykonanych po dwdch miesigcach, intensywnos$¢ pikéw segregacyjnych jest
juz jednak poroéwnywalna. Oznacza to, ze nawet dla probek wygrzewanych w 100°C segregacja
germanu postepuje, a efekt koncowy jest podobny, cho¢ proces jest nieco wolniejszy [39]. Potwierdza
to wyniki pomiarow XRR, dla ktorych po dwoch miesigcach od wytworzenia probek obserwuje sie
odwrocenie profilu gestosci, nawet poich wygrzaniu w 100°C (Rys. 6.14d,f) [43]. Dla probki
wygrzewanej w 300°C, sygnalu wynikajacego z segregacji nie obserwuje si¢. Rezonans wystepujacy
migdzy 325 nm a 450 nm jest wprawdzie nieco szerszy i bardziej intensywny niz w przypadku
warstwy w ogole niezwilzanej germanem, ale jest to najprawdopodobniej wynikiem wickszej
chropowatosci takiej warstwy, jako ze jednym ze Zrodet tego rezonansu jest wzbudzanie plazmonow
na detalach powierzchni**. Mozna zatem wysnu¢ wniosek, Ze segregacja atomoéw germanu w tym
wypadku nie wystepuje lub jest znacznie spowolniona.

4 Mowa o piku kojarzonym typowo z przej$ciami miedzypasmowymi w punkcie L strefy Brillouina, do ktérego wklad
maja takze wzbudzenia plazmonéw na detalach powierzchni, a nie o piku absorpcyjnym wynikajacym z segregacji.
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Rys. 6.17. Czesci rzeczywiste (a,c) oraz urojone (b,d) wspotczynnika przenikalno$ci wzglednej wybranych warstw Ag

o grubosci 20 (a,b) lub 35 (c,d) nm, napylonych na podtoza szklane z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge,

wygrzewanych w réznych warunkach [39, 43]. Dla poréwnania, podane sg takze krzywe dla warstw niewygrzewanych
i niezwilzanych germanem.

Metaliczno$¢ probki — rozumiana jako ujemna warto$¢ Re(er) — wygrzewanej w 300°C jest mniejsza
niz probek niewygrzewanych lub wygrzewanych jedynie w 100°C — dla pomiaréw wykonywanych
10 dni po wytworzeniu probek cze$¢ rzeczywista przenikalno$ci jest najmniejsza co do wartosci
bezwzglednej dla probki wygrzewanej w 300°4°. Wynikaé to moze z faktu, ze dla takiej temperatury,
energia termiczna atomow jest na tyle duza, ze skoki atomowe wewnatrz ziarna Ag sg czeste. Mozna
zatem powiedzie¢, ze w ziarnach Ag zachodzi intensywna samodyfuzja. W zwiagzku z tym dyfuzja
atomoOw germanu z warstwy zwilzajacej lub granic ziaren do wewnatrz ziaren jest znaczaco utatwiona,
co moze skutkowa¢ lokalnym tworzeniem stopu srebra z germanem. Nie musi to oznaczac, ze proces
segregacji jest catkowicie zahamowany. Tym niemniej, ze wzgledu na znacznie zmniejszong liczbg
granic ziaren, proces ten zachodzi najprawdopodobniej poprzez skoki atomowe atomoéw germanu
na wakansje obecne w ziarnach srebra. Poniewaz proces ten mediowany jest migracja wakansji, jest
on duzo wolniejszy niz w przypadku probek niewygrzewanych lub wygrzewanych jedynie w 100°C.

4 Wiaze sie toréwniez z wieksza wartoScig czeSci urojonej dla probki wygrzewanej w 300°C wzgledem prébki
niezwilzanej germanem, dla dtugofalowej cze$ci widma.
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Zaskakujacy jest widoczny na Rys. 6.17d efekt, ze krzywe przenikalnos$ci warstw Ag wygrzewanych
w 100°C roznig si¢ znaczaco w zaleznosci od tego, czy wygrzewanie nastapito w trakcie procesu,
czy tez bezposrednio po nim. Dla warstwy wygrzewanej bezposrednio po napyleniu maksimum
wynikajace z segregacji germanu jest mniej intensywne niz dla warstwy niewygrzewanej, poniewaz
proces segregacji jest spowolniony. Jednak dla warstwy wygrzewanej w trakcie procesu naparowania,
pik ten jest bardziej intensywny niz dla warstwy niewygrzewanej. Jest to tym bardziej nieintuicyjne,
ze profile gestosci obu wygrzewanych w 100°C warstw Ag sa podobne. Aby wyjasni¢ to zjawisko,
nalezy odwota¢ si¢ do fenomenologii poczatkowych etapéw wzrostu warstw Ag na podtozu. Podczas
wzrostu warstw Ag na warstwie zwilzajacej Ge w temperaturze pokojowej, wspotczynnik
temperatury homologowej opisany réwnaniem (1.7) wynosi T, = 0,31 jezeli za temperature
pokojowa przyjmie si¢ 25°C. Jest to blisko umownej wartosci granicznej T, = 0,3 ponizej ktorej
obserwuje si¢ wzrost w modzie Franka-van der Merwe, a powyzej ktoérego wzrost wyspowy
w modzie Volmera-Webera [25]. Dla 100°C, temperatura homologowa wynosi T, = 0,39, co jest
znacznie powyzej wartosci granicznej. A zatem, w poczatkowej fazie wzrostu, dla temperatury
pokojowej obserwuje si¢ wzrost typu warstwa po warstwie, gdyz stosunek energii kinetycznej
padajacych na powierzchni¢ germanu adatoméw srebra do energii ich desorpcji z interfejsu jest
niewielki. W przypadku wzrostu w temperaturze 100°C, energia termiczna adatomow srebra jest
wigksza i moga one z pewna swoboda migrowac na powierzchni warstwy Ge, wzrastajagc w modzie
wyspowym Volmera-Webera. W podwyzszonej temperaturze, atomy germanu takze maja duza
energi¢ termiczng i mogg duzo tatwiej migrowac po powierzchni licznych wysp Ag niz w granicach
ziaren, ze wzgledu na mniejszg zawade steryczng. W efekcie, w poczatkowej fazie wzrostu proces
segregacji jest przyspieszony, co objawia si¢ wigksza intensywno$cia dodatkowego piku
absorpcyjnego w widmie przenikalnosci.

Whnioskowanie o tym, w ktorej probce segregacja nastepuje szybciej mozna przeprowadzi¢ nie tylko
na podstawie intensywno$ci piku segregacyjnego. W szczegodlnosci — jak zostanie pokazane
w rozdziale 6.6 — dla r6znych materialow segregujacych wnioskowanie takie nie jest poprawne.
Istnieje jednak wielko$¢ pochodna od przenikalnosci, ktéra mozna postuzy¢é si¢ zaréwno
do poroéwnania probek z tym samym, jak i z innymi materiatami segregujacymi. Jest nig elektronowa
funkcja strat LF, zdefiniowana w nastgpujacy sposob [np. 193]:

1
LF = ~Im () (6.2)
Dla metali plazmonicznych, jedno z maksiméw tej funkcji przypada w poblizu czestosci plazmowej
danego metalu, gdyz opisuje plazmony objetosciowe [194]. O ile sama warto$¢ tego maksimum nie
jest miarodajnym parametrem, o tyle poréwnujac intensywnos$ci tego maksimum dla réznych probek
mozna powiedzie¢, w ktérej probce znajduje si¢ wigcej przypadajacych na obszar pomiarowy
atomow metalu dajacych plazmoniczng odpowiedz optyczng — im wicksza intensywnos¢ tego piku,
tym wigce] wykrywanych w do$wiadczeniu atoméw metalu. W eksperymencie elipsometrycznym,
w ktorym wigzka $wiatta odbija si¢ od warstwy metalu, atomy obecne przy powierzchni daja
silniejsza odpowiedZ optyczng niz atomy w glebi warstwy, gdyz, ze wzgledu na istotng cze$¢ urojong
przenikalnosci, cze$¢ fotondéw propagujaca si¢ przez probke jest absorbowana. W rezultacie,
im wicksza warto§¢ maksimum w elektronowej funkcji strat, tym wigcej atoméw metalu
wykrywanych przy powierzchni. Jezeli zatem w takiej warstwie metalu bgda znajdowaty sie
migrujace atomy niemetalu, to beda redukowac¢ wykrywang w eksperymencie liczbg atoméw metalu
[194], a tym samym zmniejsza¢ warto$¢ tego maksimum i to tym bardziej, im blizej powierzchni
przemigruja. Mozna zatem powiedzie¢, ze intensywnos¢ maksimum w widmie elektronowej funkcji
strat zalezy od stopnia segregacji lub dyfuzji — im mniej intensywne jest to maksimum, tym wigce;j
atomOw niemetalu przemigrowato w danym czasie w okolice powierzchni. Dla pomiaréw
wykonanych w podobnym czasie po napyleniu mozna zatem wnioskowa¢ o szybko$ci procesu
segregacji. Na przyklad (Rys. 6.18), dla warstw Ag o grubosci 35 nm, warto$¢ maksimum w widmie
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elektronowej funkcji strat jest mniejsza dla probki zwilzanej germanem niz dla probki niezwilzanej,
co odpowiada wprowadzeniu do widma przenikalno$ci dodatkowego piku segregacyjnego.
Natomiast dla warstwy wygrzewanej w 100°C po naparowaniu, dla ktorej intensywnos$¢ piku
segregacyjnego w widmie przenikalnos$ci si¢ zmniejsza, wartos¢ maksimum w widmie elektronowe;j
funkcji strat jest wicksza.

3,0 T T T T T T T

= S5i0,/35 nm Ag/3 nm LiF - pomiar 10 dni po napyleniu
——Si0,/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF - pomiar 10 dni po napyleniu
2,5 - ——Si0,/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF 100°C ]
(wygrzewanie po napyleniu) - pomiar 10 dni po napyleniu

20

1,5

1,0

Elektronowa funkcja strat
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0,0
300 310 320 330 340 350
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Rys. 6.18. Obliczona z rownania (6.2) na podstawie zmierzonych elipsometrycznie wartosci przenikalnosci elektronowa
funkcja strat dla warstw Ag o grubosci 35 nm, osadzonych na podtoza szklane bezposrednio lub z wykorzystaniem
warstw zwilzajacych Ge.
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Rys. 6.19. Wspoélczynnik transmisji wygrzewanej w 100°C cienkiej warstwy Ag natozonej na podloze szklane
z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej germanu, wyrazony w funkcji dlugosci fali [43].
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Rys. 6.19 przedstawia wyniki pomiaréw transmisji, podobne do tych zaprezentowanych na rys. 6.12,
ktére pozwalaja na wyznaczenie kinetyki procesu segregacji dla probek wygrzewanych. Podobnie
jak w przypadku prébki niewygrzewanej, wyr6zni¢ mozna trzy charakterystyczne okresy [43]. Okres
stabilny, w ktorym krzywa transmisji ulega niewielkim zmianom, reprezentowany jest przez
przerywang lini¢; okres, w ktorym segregacja atomow germanu intensywnie zmienia ksztatt krzywej
transmisji reprezentowany jest przez linie ciagle; okres, w ktorym zachodzi wzrost transmisji
z powodu chropowacenia probki ikorozji powierzchni reprezentowany jest przez kropkowane
krzywe. Ewolucja czasowa krzywych transmisji dla probki wygrzewanej w 100°C ma podobny
charakter, co dla probki niewygrzewanej (Rys. 6.12), jednak przej$cie pomigdzy kolejnymi okresami
jest wtym przypadku mniej wyrazne, a wzrost transmisji wigzany ze wzrostem chropowato$ci
1 korozja nastgpuje nieco szybciej — zmiana jest wyrazna juz miedzy 25 a 30 dniem po napyleniu.
Wynika to z faktu, Ze sam proces wygrzewania zwigksza chropowato$¢ powierzchni warstwy
Ag (Tabela 6.1) utatwiajac jej korozje [43].

Innym sposobem na kontrolowanie intensywnosci ipotozenia piku segregacyjnego w widmie
przenikalnos$ci Im(er) warstw Ag jest manipulowanie grubo$ciami warstw srebra i germanu. Rys. 6.20
przedstawia zalezno$¢ przenikalnosci wzglednej warstw Ag o roznych grubosciach osadzonych
z wykorzystaniem identycznej warstwy zwilzajacej germanu. Widaé, ze im grubsza warstwa Ag — tj.
im mniejszy stosunek Ge do Ag — tym dodatkowy pik absorpcyjny w widmie przenikalnosci
pochodzacy od segregacji germanu jest bardziej przesunigty w kierunku czerwieni. Cho¢ efekt ten
jest niewielki, zachowuje si¢ rowniez dla warstw wygrzewanych.
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Rys. 6.20. Zmierzona 10 dni po napyleniu czg$¢ rzeczywista (a) oraz urojona (b) wspotczynnika przenikalno$ci wzglednej
wybranych warstw Ag roznej grubosci, zard6wno niewygrzewanych, jak iwygrzewanych w temperaturze 100°C
bezposrednio po procesie wytworzenia [43].

Duzo wigksze rdznice w intensywnosci piku segregacyjnego zaobserwowaé mozna dla sytuacji
odwrotnej, tj. takiej, gdy stosunek atoméw Ge do atomoéw Ag jest wigkszy niz 1:10. Rys. 6.21
przedstawia zalezno$¢ przenikalnosci warstw Ag o réznej grubosci osadzanych z wykorzystaniem
warstw zwilzajacych Ge o rdznej grubosci — ale takich, ze sumaryczna grubos¢ warstw Ag i Ge jest
stala 1 wynosi 20 nm. Wida¢ wyraznie, ze wraz ze wzrostem udziatu atoméw germanu w warstwie,
intensywno$¢ maksimum pochodzacego od segregacji ros$nie znaczaco i dla warstw, dla ktorych
stosunek atoméw Ge do atomow Ag jest wickszy niz 1:3, intensywno$¢ ta znacznie przekracza
intensywno$¢ pikow pochodzacych od przejs¢ migdzypasmowych, nawet dla pomiaréw
wykonywanych tylko 10 dni po wytworzeniu. Tak duza intensywno$¢ plazmonicznych pikow
absorpcyjnych, ma jeszcze pewna ciekawa wilasciwos$¢. Dla warstwy o najwickszym stosunku
germanu do srebra (1:1), czg$¢ rzeczywista przenikalnosci jest co prawda ujemna w catym badanym
zakresie, jednakze w obszarze 500-700 nm zaleznos¢ ta jest do$¢ ptaska i bliska zera. Oznacza to,
ze po dalszej optymalizacji stosunku Ag/Ge oraz czasu po wytworzeniu, struktury srebro-german
moga by¢ obiecujacym kandydatem na metamaterial o zerowej przenikalnosci (ang. Epsilon-Near-
Zero, ENZ) w szerokim zakresie widmowym.
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Rys. 6.21. Zmierzona 10 dni po napyleniu czg$¢ rzeczywista (a) oraz urojona (b) wspotczynnika przenikalnosci wzglgdnej
wybranych warstw Ag réznej grubosci, osadzonych na warstwach Ge o rdznej grubosci. Ze wzgledu na intensywna
segregacje atomow Ge w strukturze warstw Ag, modelu warstwa Ag/Ge traktowana jest jako warstwa efektywna,
bez podziatu na warstwe Ag i warstwe Ge.

Przedstawione powyzej wyniki dowodza sformutowanej we wstepie nastepujacej tezy:
e Zjawisko segregacji daje si¢ kontrolowa¢ poprzez odpowiedni dobor parametrow procesu
osadzania warstw, a takze poprzez przetwarzanie koncowe (ang. post-processing).

Ze wzgledu na skomplikowang natur¢ procesu segregacji, nie opracowano dotychczas prostej
1 szybkiej metody pozwalajacej dokladnie przewidzie¢ parametry optyczne warstwy metalu
plazmonicznego z konkretna ilo$cig wysegregowanego materiatu potprzewodnika po zadanym czasie.
Wyjatkiem jest metoda roznic skonczonych w dziedzinie czasu (ang. Finite-Difference Time-Domain,
FDTD), ktora jest jednak kosztowna obliczeniowo, a ponadto trzeba w modelu uwzgledni¢ ksztatt
struktury co do drobnych detali. Mozna jednakze probowa¢ oszacowa¢ maksymalng intensywnos$¢
plazmonicznego piku absorpcyjnego pochodzacego od segregacji dielektryka w granicach ziaren
metalu, za pomoca modelu Garnetta w teorii osrodkow efektywnych [44]. Nalezy w tym celu
zaimplementowa¢ we wzorze (4.11) przenikalno$¢ warstwy Ag jako przenikalno$§¢ matrycy,
a przenikalno$¢ cienkiej warstwy Ge jako przenikalno$¢ inkluzji.
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Rys. 6.22. Wyliczone na podstawie modelu Maxwella Garnetta (a) oraz zmierzone (b) czgséci urojone przenikalnosci

wzglednej warstw Ag o grubosci 20 nm z wysegregowanymi atomami germanu w granicach ziaren Ag. Jako wktad

do modelu wykorzystano przenikalno$¢ warstwy Ag o grubosci 20 nm oraz przenikalno$¢ warstwy Ge o grubosci 2 nm.

Rys. 6.22a przedstawia wyliczone na podstawie wzoru (4.11) krzywe czesci urojonej przenikalnosci
warstwy Ag o grubosci 20 nm, z wysegregowanymi atomami germanu stanowigcymi od 3 do 21%
objetosci warstwy. Natomiast Rys. 6.22b to kopia Rys. 6.11b prezentujgca podobne krzywe
zmierzone eksperymentalnie, w réznych odstgpach czasu, dla warstwy 20 nm Ag osadzonej
na warstwie zwilzajgcej germanu o grubosci 2 nm. W krzywych teoretycznych wida¢ wystepowanie
piku segregacyjnego, jednak dla krotszych diugosci fal, niz si¢ to obserwuje w rzeczywistosci.
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Roéznica ta moze wynosi¢ nawet 100 nm. Model nie przewiduje za to widocznej wyraznie
w krzywych doswiadczalnych zmiany potozenia piku segregacyjnego w zalezno$ci od ilo$ci
wysegregowanych atomow germanu. Ponadto, warto$ci czg¢sci urojonej wynikajace z czionu
Drudego w przypadku krzywych eksperymentalnych zwigkszaja si¢ wraz ze wzrostem ilo$ci
wysegregowanego germanu, czego dla krzywych obliczonych na podstawie modelu Garnetta nie
obserwuje sig.

Stosunkowi 2 nm Ge : 20 nm Ag reprezentowanemu przez krzywe na Rys. 6.22b odpowiada
kropkowana krzywa na Rys. 6.22a (dla 9% Ge). Intensywnos¢ piku segregacyjnego dla tej krzywej
jest nieco mniejsza tylko — jesli uwzgledni¢ rézne wktady od cztondw Drudego — od intensywnosci
tego piku dla krzywej eksperymentalnej zmierzonej po 60 dniach od napylenia probki, dla ktorej
przyjmuje si¢, ze proces segregacji dobiegl konca. Po scatkowaniu roéznica wynosi jednie 8,7%.
Oznacza to, ze mozna postuzy¢ si¢ intensywnoscig maksimum segregacyjnego wyznaczonego
zmodelu Maxwella Garnetta do oszacowania intensywno$ci tego maksimum spodziewanej
w pomiarach wykonywanych po zakonczeniu procesu segregacji, czyli po koto 2 miesigcach.
Dla pomiarow wykonywanych wczesniej, warto$§¢ tego piku bedzie odpowiadata mniejszej
koncentracji atomow germanu niz w rzeczywistosci. Dla warstwy Ag o grubosci 20 nm napylonej
na 2 nm Ge i zmierzonej po 10 dniach, intensywno$¢ maksimum segregacyjnego porownywalna jest
z intensywnoscig piku wyznaczonego z modelu z koncentracja germanu na poziomie 3% zamiast
rzeczywistych 9%. Kluczowe jest wykorzystanie w modelu o$rodkéw efektywnych przenikalnos$ci
warstw o faktycznie uzywanych grubosciach — przenikalnosci warstwy Ag o grubosci 20 nm oraz
warstwy Ge o grubo$ci 2 nm. Ze wzgledu na rézne warto$ci przenikalnosci w zaleznosci od grubosci
warstwy uzycie w symulacji nieodpowiednich warto$ci moze prowadzi¢ do diametralnie réznych
wynikow [44].

Podsumowujac niniejszy podrozdzial, mozna stwierdzi¢, ze:

e za pomocag wygrzewania mozna wpltywaé nakrystaliczno$¢ (ziarnistos¢) warstw
Ag napylanych na podioza krzemionkowe z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge,

e wygrzewanie warstw srebrnych w temperaturach znacznie nizszych od temperatury topnienia
takich warstw wyptaszacza profil ich gegstosci, spowalniajac segregacje, co objawia si¢
zmniejszong intensywnoscia dodatkowego maksimum absorpcyjnego w urojonej czgsci
przenikalnosci,

e w warstwach wygrzanych w niskich temperaturach wcigz zachodzi proces segregacji
1 po dwoch miesigcach obserwuje si¢ podobng intensywnos$¢ dodatkowego rezonansu
absorpcyjnego w widmie przenikalnosci jak dla warstwy niewygrzewanej, obserwuje
si¢ rowniez odwrocenie profilu gestosci,

e wygrzewanie w temperaturach bliskich temperaturze topnienia catkowicie wyptaszacza profil
gestosci warstw Ag, znacznie spowalniajagc proces segregacji, co objawia si¢ catkowitym
zanikiem dodatkowego rezonansu absorpcyjnego w widmie przenikalnosci,

e intensywnoscia i widmowym potozeniem piku segregacyjnego w widmie przenikalnos$ci
mozna sterowac zmieniajac grubosci warstw Ag i Ge,

e teoria oSrodkow efektywnych pozwala oszacowa¢ maksymalng intensywno$¢ maksimum
segregacyjnego w urojonej czesci przenikalno$ci, jednak wyniki uzyskane wykorzystujac
te teori¢ silnie zalezg od doboru parametrow wejsciowych modelu.
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6.3 German jako warstwa zwilzajaca dla zlota

Ztoto isrebro znajduja si¢ wtej samej grupie w ukladzie okresowym pierwiastkéw, maja wiec
podobne wiasciwosci chemiczne. Ponadto, krystalizuja w tej samej grupie przestrzennej Fm3m
w uktadzie kubicznym, a nawet charakteryzuja sie ta samg stalg sieci — 4,084A. Z materiatowego
punktu widzenia sgwigc bardzo podobne, r6znig si¢ jedynie niektérymi parametrami
wytrzymato$ciowymi — jak np. modutem Helmholtza sprezystosci objetosciowej, warto$cig energii
powierzchniowej oraz odpowiedzig optyczng w zakresie widzialnym — czgsto$¢ plazmowa zlota jest
przesuni¢ta w kierunku czerwieni wzgledem czesto$ci plazmowej srebra — oraz powszechno$cia
wystepowania w skorupie ziemskiej. Mozna zatem przypuszczac, ze stosowanie warstwy zwilzajacej
germanu bedzie miato podobny wplyw na warstw¢ Au, co na warstwe Ag, oraz, ze zaobserwowane
zostang podobne efekty.
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Rys. 6.23. Widmo XRD warstw Au o grubosci 35 natozonych bezposrednio na podioze szklane (czarna krzywa) oraz
z wykorzystaniem warstwy zwilZajacej germanu (czerwona krzywa) oraz warstwy Au zwilzanej germanem i wygrzanej
w 300°C (niebieska krzywa). Na skalowanie intensywno$ci moze wpltywa¢ wiele czynnikow aparaturowych, wigc
wszystkie krzywe znormalizowano do maksimum intensywnosci zarejestrowanej w danym pomiarze. Dla czytelnosci,
krzywe sa sztucznie przesuni¢te wzgledem siebie w osi pionowej (offset) o wartos¢ 1. Wspotczynniki d,r okreslajace
$redni rozmiar ziaren wyliczone sg z formuly Debye’a-Scherrera (1.15) na podstawie szerokosci potdéwkowej piku
przy 38,2°.

Rys. 6.23 przedstawia widmo XRD warstw ztota o grubosci 35 nm napylonych bezposrednio
na podloza szklane oraz z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge. Tak jak w przypadku srebra,
dominujagcym sygnatem jest pik przy 38,2°, pochodzacy od ptaszczyzn 111 utozonych rownolegle
do podtoza. Nie obserwuje si¢ zadnych innych sygnalow, poza sygnatem przy 82° pochodzacym
od ptaszczyzn 222, ktore odpowiadajg tej samej orientacji, corodzina ptaszczyzn 111. Jest
to spetnione zaréwno dla probki osadzonej bezposrednio na podtozu, probki zwilzanej germanem jak
1 probki wygrzewanej w 300°C. Oznacza to, ze warstwa Au sktada si¢ praktycznie wytacznie z ziaren
skierowanych osig 111 prostopadle do ptaszczyzny podtoza. Wyliczone na podstawie wzoru
Debye’a-Scherrera wartosci sredniego rozmiaru ziaren sugeruja podobny wpltyw warstwy zwilzajacej
germanu na krystaliczno$¢ warstwy Au, jak w przypadku warstwy Ag — pod wplywem warstwy
zwilzajacej Ge $redni rozmiar ziaren Au zmniejsza si¢, cho¢ nie az o potowe jak w przypadku Ag,
a o trzecig cze$¢. Aby zbadaé, czy analogia pomigdzy zachowaniem warstw zlotych i srebrnych jest
pelna, przeprowadzono pomiary XRR oraz AFM powierzchni warstw Ag o grubosci 35 nm
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osadzonych bez i z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Ge. Wyniki przedstawione sg na rys. 6.24
(skany AFM), 6.25 (Pomiary XRR) [40]. Dodatkowo, Tabela 6.2 zawiera wielko$ci $redniego
rozmiaru ziaren oraz chropowatos$ci powierzchni wyznaczone z pomiardow XRD, XRR i AFM,
jak réwniez wyznaczone czterosondowa metoda van der Pauwa warto$ci opornosci whasciwej*S.

9.9 nm
9.0

8.0

(a), z zastosowaniem warstwy zwilzajacej Ge (b) a takze warstwy zwilzane] germanem wygrzewanej w 300°C [40].
Skany zostaly wykonane na reprezentatywnym obszarze 3x3 um?. Skala koloru przedstawia wysoko$¢ od najnizszego
punktu na skanie.
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Rys. 6.25. Zmierzone (lewa kolumna) i wygenerowane na podstawie modelu (§rodkowa kolumna) widma XRR
dla probek Au o grubo$ci 35 nm osadzonych na podtozach szklanych z wykorzystaniem warstw zwilzajacych germanu,
zmierzone 3 dni lub 2 miesigce po napyleniu [40]. W prawej kolumnie znajdujg si¢ profile gestosci warstw ztotych
wyekstrahowane z modelu warstwowego. Warstwa Au podzielona jest w modelu na 10 podwarstw z gradientowo
zmienng gestoscig. Podwarstwa nr 1 jest na granicy z podlozem, a podwarstwa nr 10 jest na granicy Au/LiF. Nalezy
zwroci¢ uwage na skale rzednych wykresow przedstawiajacych profile gestosci — skala rozpoczyna si¢ od 18 ﬂ%

dla czytelnosci, moze to sprawia¢ wrazenie wigkszej zmiany niz w rzeczywistosci.

46 Oporno$¢ wlasciwa warstwy, podawana w p€dcm, jest iloczynem mierzonej oporno$ci powierzchnowej cienkiej

warstwy (ang. sheet resistance), podawanej w 11 oraz grubosci tej warstwy.
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Probka Srednia RMS Opornosé¢

Srednica chropowatosci wlasciwa
ziaren (nm) wyznaczony (nQcm)
z AFM/XRR (nm)
S102/35 nm Au/3 nm LiF 30 (1,0 +£0,1)/0,8 5,17+£0,3
Si02/2nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF 20 (0,7+0,1)/0,7 7,66 £0,5
Si02/2nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF/300°C 30 (0,8 +£0,1)/0,9 11,9+ 1,0

(wygrzewanie bezposrednio po napyleniu)
Tabela 6.2. Wyznaczone z pomiaréw rentgenowskich i AFM wartosci $redniej $rednicy ziaren, wspotczynnika RMS
chropowato$ci powierzchni oraz wyznaczone z pomiaréw czterosondowa metoda van der Pauwa wartosci opornosci
wlasciwej 35 nm warstw Au [40]. Podane niepewnosci wyznaczenia parametru RMS dotycza pomiarow AFM.

Warstwy zlota osadzone bezposrednio na podtozu sg gtadkie — oscylacje w widmie XRR sa doskonale
widoczne do kata wynoszacego 4 stopnie, a wyznaczony z pomiardw AFM wspotczynnik RMS
chropowatosci powierzchni nie przekracza wartosci 1 nm. Na typowym skanie AFM dla tej probki
(Rys. 6.24a) wida¢ jednakze do$¢ geste maksima, ktérych wysoko$¢ jest nawet o 11,3 nm wyzsza
od punktu o najnizszej wysokosci na skanie. Zastosowanie warstwy zwilzajacej germanu (Rys. 6.24b)
niweluje wystgpowanie takich pagérkéw iujednorodnia chropowato$¢ warstwy Au, jednakze
warto$¢ chropowatosci jest jedynie nieznacznie obnizona — wspdlczynnik RMS maleje o 30%.
Mozna zatem powiedzie¢, ze efekt zwilzajacy dzigki zastosowaniu warstwy germanu jest obecny
takze w przypadku warstw ztotych, lecz jest on stabszy niz w przypadku warstw Ag.

Profil gestosci osadzonej bezposrednio na podtozu szklanym warstwy ztota (Rys. 6.25a) jest
praktycznie ptaski, tak samo jak w przypadku niezwilzanej warstwy Ag. Podobnie jak w przypadku
srebra, zastosowanie warstwy zwilzajacej germanu (Rys. 6.25b) powoduje, ze gestos¢ warstwy
Au maleje wraz z odlegloscia od granicy Au/podloze. Sugeruje to, ze tak jak dla srebra, lateralny
rozmiar ziaren Au maleje wraz z odlegtoscig od tej granicy, rosnie za$ liczba granic ziaren, ktore
powoduja spadek gestosci [40]. To za$, jak omawiano w rozdziatach dotyczacych srebra, powinno
indukowa¢ szybka segregacje atomOw germanu z warstwy zwilzajace] poprzez granice ziaren,
w kierunku powierzchni ztota. Dla uktadu Au-Ge, entalpia segregacji wyraza¢ si¢ bedzie wzorem
analogicznym do wzoru (6.1):

AHES = — 24”5’*3’*::::::3(;‘;2?‘“) + (Ve = Vau)As/o + 20 [zlat(X};’e - ng“’) + z,(X5, — 0.5)] (6.3)
W tym przypadku mozna przypuszczaé, ze segregacja germanu bedzie przebiegaé jeszcze szybciej
niz w przypadku warstw Ag z dwdoch powoddéw. Po pierwsze, ponad dwukrotnie wigksza warto$¢
modulu Helmholtza sprezystosci objetosciowej dla zlota niz dla srebra (zob. w tabeli 2.1) zwicksza
0 30% procent wktad do entalpii segregacji pochodzacy od pierwszego czltonu w powyzszym
rownaniu (por. tabela 2.2). Po drugie, dla orientacji krystalograficznej 111, warto$¢ Yge — Vau

wynosi -0,55 #, w poroéwnaniu do -0,06 # dla uktadu Ag-Ge, a wigc ponad dziewigciokrotnie
wiecej. Jednakze $redni rozmiar ziaren dla uktadu Au-Ge (dgr = 20 nm) jest ponad dwukrotnie
wigkszy niz dla uktadu Ag-Ge (dgr = 9 nm). A zatem, warto$¢ Ag,e dla uktadu Au-Ge jest zapewne

kilkukrotnie mniejsza niz dlaukladu Ag-Ge, corownowazy wzrost rdznicy energii
powierzchniowych. Mozna zatem wyciagna¢ wniosek, ze ze wzglgedu na wicksza wartos¢ pierwszego
cztonu w rownaniu (6.3), segregacja atomoéw Ge w nanowarstwach Au powinna by¢ troch¢ bardziej
intensywna od segregacji w nanowarstwach Ag.
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Pomiary XRR wykonane po 2 miesigcach od napylenia warstw Au (Rys. 6.25¢) potwierdzaja
to przypuszczenie — tak samo jak dla warstw Ag obserwuje si¢ odwrocenie profilu gestosci
z malejacego na rosngcy wraz z odlegloscia od granicy Au/podloze. Jest tak dlatego, ze obecne
w granicach ziaren atomy Ge zaj¢ly miejsca obecnych w granicach ziaren pustek (ang. grain
boundary voids), zwigkszajac gestos¢ probki. Potwierdzajg to tez pomiary opornosci wilasciwej
przeprowadzone po 10 dniach od wytworzenia probek — atomy germanu obecne w granicach ziaren
ztota w wyniku segregacji stanowig centra rozpraszajace elektrony w pasmie przewodnictwa Au,
co objawia si¢ zwigkszong wartoscig opornosci wlasciwej prawie o potowe. Segregacje germanu
poprzez granice ziaren Au w kierunku powierzchni potwierdzaja rowniez pomiary XPS, ktorych
wyniki przedstawione sg na Rys. 6.26, 6.27 1 6.28. Zmierzone na powierzchni probki (bez trawienia)
widmo XPS (Rys. 6.26) wykazuje silng par¢ sygnatéw od germanu, co swiadczy o jego obecnosci
na powierzchni.
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atomoéw fluoru obecnych Dublet 2p
i w warstwie ochronnej LiF germanu
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Rys. 6.26. Przyktadowe widmo XPS z powierzchni warstwy Au osadzonej na podtozu szklanym z wykorzystaniem
warstwy zwilzajacej germanu, przykrytej warstwa antykorozyjna LiF o grubosci 3 nm, zmierzone 10 dni po napyleniu.
Na samej powierzchni widac silng pare sygnatéw pochodzaca od atoméw germanu, co $wiadczy o segregacji.

Przedstawione na Rys. 6.27 widma XPS zarejestrowane w poblizu najwazniejszych sygnatlow,
dla ré6znych czasow trawienia probki jonami argonu, dla probki kanapkowej SiO2/20 nm Au/2 nm
Ge/20 nm Au/3 nm LiF, wykazuja podobne tendencje jak w przypadku probki kanapkowej
zawierajacej dwie warstwy Ag. Sygnal pochodzacy od atomoéw germanu (Rys. 6.27a) jest
najintensywniejszy na powierzchni (0 minut trawienia) i stabnie wraz z trawieniem. Swiadczy
to o najwiekszej koncentracji atomow germanu przy powierzchni, co stanowi wyrazne potwierdzenie
segregacji. Intensywnos$¢ sygnatéw pochodzacych od atomoéw ztota (Rys. 6.27b) przy powierzchni
jest mata i1 najpierw ros$nie — ze wzgledu na wytrawianie warstwy LiF, co koreluje si¢ ze spadkiem
intensywnos$ci sygnatow pochodzacych od fluoru (Rys. 6.27c) — a nastgpnie spada, gdyz
w eksperymencie zaczynaja by¢ wykrywane atomy tlenu i krzemu z krzemionkowego podioza.
Spadek intensywnosci dubletu 4f ztota ponizej poziomu dla widma zebranego z powierzchni, a takze
pojawienie si¢ wyraznego sygnatu pochodzacego od atoméw krzemu (Rys. 6.27d) nastepuje po 18-
20 minutach trawienia, co pozwala stwierdzi¢, ze mniej wiecej dla takiego przedziatu osiggnigto
podtoze. Jest to o kilka minut wigcej niz w przypadku analogicznej warstwy kanapkowej Ag/Ge/Ag
(Rys. 6.8). Sugeruje to, ze zloto jest wolniej trawione przez jony argonu niz srebro. Wyliczona na
podstawie przedstawionych na Rys. 6.27 sygnaléw koncentracja wgtebna atomow Ge przedstawiona
zostata na Rys. 6.28.
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Rys. 6.27. Najwazniejsze sygnaty XPS dla probki SiO»/20 nm Au/2 nm Ge/20 nm Au/3 nm LiF, dla réznych czaséw
trawienia, zmierzone 10 dni po wytworzeniu probki. a — sygnat 2ps,, germanu, b — sygnat 4f zlota, ¢ — sygnat s fluoru,
d — sygnat 2s krzemu. Krzywe na wszystkich czesciach wykresu sa rozsuniete wzgledem siebie (offset) o rézne wartosci
dla czytelnosci. W zaleznosci od trawionego materiatu i jego sktadu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada
usunieciu 2-3 nm grubos$ci warstwy.
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Rys. 6.28. Atomowa koncentracja germanu w warstwie kanapkowej Au (niebieska krzywa) wyznaczona na podstawie
widm XPS zebranych 10 dni po napyleniu warstwy, w zaleznosci od czasu trawienia probki jonami argonu [40].
Dla porownania, czarna krzywa przedstawia warto$¢ dla warstwy zawierajacej srebro. Krzywe powstaty przez potaczenie
punktow odpowiadajacych pomiarom XPS wykonanym co 2 minuty trawienia.
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Dla struktury kanapkowej, w ktorej 2 nm germanu umieszczone s3 pomiedzy dwiema warstwami
Au o grubosci 20 nm, najwigksza ilo§¢ germanu znajduje si¢ przy powierzchni warstwy na nim
osadzanej. Oznacza to, ze atomy germanu segreguja tylko do powierzchni warstwy gornej (granicy
Au/LiF). Jest tak, poniewaz gradientowy profil gestosci osadzanej na germanie warstwy gornej —
w odréznieniu od jednorodnego profilu gestosci warstwy dolnej, osadzanej bezposrednio na szkle —
promuje segregacje atomOw germanu wewnatrz warstwy gornej, ze wzgledu na nizsza energie
aktywacji skoku atomowego w kierunku powierzchni warstwy gornej niz w kierunku podtoza. Jest
to sytuacja analogiczna jak dla srebra i jej mechanizm zostat szczegélowo opisany w rozdziale 6.2.
W skrocie — entalpia swobodna systemu jest mniejsza, gdy atom mniejszosciowy okupuje wigksza
pustke w granicy ziaren lub punkt o wigkszej ilo$ci stykajacych si¢ ziaren. Poniewaz za§ w warstwie
wzrastanej na germanie rozmiar ziaren zmniejsza si¢ wraz z odlegtoscia od warstwy Ge — a zatem
liczba granic ziaren, pustek i punktéw wielostyku zwigksza si¢ — to rozniczka entalpii swobodnej
atomu germanu wykonujacego skok atomowy w kierunku powierzchni warstwy gornej jest mniejsza
niz w kierunku przeciwnym.

Segregacja atomdw germanu poprzez granice ziaren Au w kierunku powierzchni warstw ztotych
nie przeklada si¢ jednak na istotne zmiany wspolczynnika przenikalnos$ci tych warstw —a w kazdym
razie zmiany te sg duzo mniejsze niz w przypadku warstw Ag. W zmierzonym 10 dni po napyleniu
widmie przenikalnos$ci warstw Au przedstawionym na Rys. 6.29 nie wida¢ dodatkowych rezonanséw
absorpcyjnych, przynajmniej w zakresie 200-1000 nm, jak to miato miejsce w przypadku warstw Ag.
Jedyne rdéznice wywotane obecno$cia atomow Ge w strukturze probek to niewielkie zmiany
intensywnos$ci pikow pochodzacych od przejs¢ miedzypasmowych, jak réwniez wigksza czgs$¢
urojona przenikalno$ci w czgsci dlugofalowej zdominowanej przez wktad pochodzacy od czionu
Drudego. To ostatnie wynika najprawdopodobniej z faktu, iz atomy germanu obecne w granicach
ziaren stanowig centra rozpraszajace elektrony swobodne [40].
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Rys. 6.29. Zmierzona 10 dni po napyleniu czg$¢ rzeczywista (a) oraz urojona (b) wspotczynnika przenikalnosci wzglednej
wybranych warstw Au o grubosci 35 nm, napylanych na podioza szklane bezposrednio lub z wykorzystaniem warstwy
zwilzajacej Ge [40].

Fakt, ze dla warstw Au zwilzanych germanem nie obserwuje si¢ w zakresie 200-1000 nm
dodatkowego piku absorpcyjnego pochodzacego od wzbudzania plazmonéw zlokalizowanych
na otoczonych germanem ziarnach srebrnych moze wynika¢ z kilku czynnikéw. Po pierwsze, $redni
rozmiar ziaren Au w warstwie ztotej, nawet zwilzanej germanem (dgr = 20 nm) jest dwukrotnie
wigkszy niz w przypadku ziaren Ag (dgr = 9 nm). Oznacza to, ze prawdopodobienstwo, ze ziarno
ztote bedzie w pelni otoczone atomami Ge jest od dwoch do oSmiu razy mniejsze niz
prawdopodobienstwo otoczenia germanem ziarna Ag. Mniej otoczonych germanem ziaren Au dawac
bedzie mniejszy wktad do piku plazmonicznego, ktory z tego powodu moze by¢ stabo obserwowalny
[40]. Drugim mozliwym wytlumaczeniem jest fakt, ze naturalna czesto$§¢ plazmowa zlota jest
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przesunigta ku czerwieni wzgledem czestosci plazmowej srebra i— w zaleznosci od probki —
przypada dla fal elektromagnetycznych o dlugos$ci zzakresu barwy zielonej. Poniewaz za$
dodatkowy pik absorpcyjny pochodzacy od otaczajacych ziarna metalu atomow germanu —
ze wzgledu na wysoka warto§¢ wspotczynnika zatamania germanu — przypada dla fal dtuzszych niz
te, dla ktérych wypada czgstos¢ plazmowa, to w przypadku ztota ograniczenie si¢ do zakresu 200-
1000 nm moglo by¢ niewystarczajace [40].

Rys. 6.30 przedstawia czg$¢ urojong przenikalnosci dla warstw Au o grubosci 35 nm, w zakresie
dhugosci fal do 3000 nm. Analizujgc tylko linie ciggle, reprezentujace pelne wartosci przenikalnosci
warstw ztotych, mozna doj$¢ do mylnego wniosku, iz brak jest pikow absorpcyjnych pochodzacych
od segregacji atomow Ge w strukturze Au — wizualnie krzywe te zdajg si¢ odwzorowywac
zachowanie metalu w modelu Drudego. Jednakze petnych, zmierzonych wartosci przenikalnos$ci
(reprezentowanych przez ciaglte krzywe na Rys. 6.30) nie daje si¢ odwzorowaé za pomoca
dopasowania jednie cztonu Drudego (krzywe przerywane). Jezeli wykreslona zostanie roznica
pomiedzy pelnymi, zmierzonymi warto$ciami przenikalnosci, a dopasowaniami z modelu Drudego
dla Au, mozna zaobserwowac obecno$¢ pikdw pochodzacych od segregacji Ge — rdéznica ta pokazana
jest w okienku na Rys. 6.30. Poniewaz jednak intensywnos$¢ tych pikéw jest znikoma w poréwnaniu
do wktadu pochodzacego od cztonu Drudego, trudno jest je zaobserwowaé analizujac pelne wartosci
przenikalnosci.

Inaczej niz dla warstwy Ag — pik pochodzacy od segregacji Ge obecny nawet w przypadku warstwy
ztotej wygrzewanej w 300°C bezposrednio po napyleniu, dla ktorej — tak samo jak dla srebra — profil
gestos$ci catkowicie si¢ wyplaszacza, a §redni rozmiar ziaren jest taki jak dla probki osadzonej
bezposrednio na podtozu szklanym bez wykorzystania warstwy zwilzajacej germanu (cho¢ jego
intensywno$¢ jest zdecydowanie mniejsza). Oznacza to, ze wygrzewanie warstwy Au, powodujace
wyplaszczenie jej profilu gestosci, spowalnia segregacj¢ tak jak to mialo miejsce w przypadku
warstw srebrnych, ale warto$¢ entalpii segregacji AH®®9 wciaz jest natyle duza, ze segregacja
atomow germanu ku powierzchni warstwy Au jest korzystna energetycznie.

100 T T I ' , T
| —SiO,/35 nm Au/3 nm LiF
—Si0,/2 nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF
_—Si02/2 nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF/300°C
[= == Si0,/2 nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF

60 |- (tylko czton Drudego)
- == Si0,/2 nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF/300°C
(tylko czton Drudego)

80

—~ 0
L
£
20
0 | . e |
- | 1
-20 0 .I ! I l l I _

400 800 1200 1600 2000 2400 2800
I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 | '} l 'l

900 1200 1500 1800 2100 2400 2700 3000
A (nm)

Rys. 6.30. Czg$¢ urojona przenikalno$ci wzglednej warstw Au o grubosci 35 nm. Ciagle krzywe prezentuja catkowity
wktad do przenikalnosci, podczas gdy przerywane tylko wktad pochodzacy od cztonu Drudego. W okienku pokazana jest
réznica pomigdzy krzywymi cigglymi i przerywanymi.
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Warstwa Au zwilzana germanem charakteryzuje si¢ tez podobnym widmem Ramana, jak warstwa
srebrna (Rys. 6.31), przynajmniej w zakresie ponizej 350 cm’!, gdzie nie obserwuje si¢ luminescencji
od zlota. Ponownie widaé dwa charakterystyczne pasma, jedno z maksimum dla 160 cm’,
pochodzace od amorficznego germanu, oraz drugie z maksimum dla 270 cm™!, pochodzace od matych
krystalitow Ge. Po 10 dniach, kiedy wigkszo$¢ germanu znajduje si¢ juz w granicach ziaren Au,
mozna by si¢ spodziewaé drastycznego spadku intensywnos$ci obu pasm. Ponownie jednak — jak
w przypadku warstw Ag, spadek jest maty i dla 270 nm wynosi tylko 29%.

9000 T - T - T - T
| ——Si0,/5 nm Ge/20 nm Au - pomiar od razu po napyleniu
———Si0,/5 nm Ge/20 nm Au - pomiar 10 dni po napyleniu

7500

6000

4500

Intensywnos$é (j.um)

3000

1500

150 200 250 300 350

Przesuniecie Ramana (cm™)

Rys. 6.31. Widmo Ramana warstwy Ag o grubosci 20 nm osadzonej na warstwie Ge o grubosci 5 nm, zmierzone od razu
po wytworzeniu probki (czarna krzywa) oraz 10 dni pdzniej (czerwona krzywa).

Podsumowujac niniejszy podrozdzial, mozna stwierdzi¢, ze:

e stosowanie warstwy zwilzajacej Ge w taki sam sposob wpltywa na strukture warstwy Au jak
w przypadku warstwy Ag,

e atomy germanu segreguja w strukturze warstw Au, jednak w duzo mniej zauwazalny sposob
modyfikujg odpowiedzZ optyczng takich warstw.
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6.4 Segregacja germanu w strukturach mieszanych

W  poprzednich rozdziatach pokazano, zeatomy germanu moga segregowaé zard6wno
w nanowarstwach srebra jak i ztota. W celu pelnego wyjasnienia intensywnos$ci procesu segregcji
atomow Ge w roznych metalach rozpatrzymy obecnie wieclowarstwy, w ktérych atomy Ge sgsiaduja
z jednej strony z warstwa Ag, a z drugiej strony z warstwa Au. W takich uktadach, procesy segregacji
atomOw germanu w warstwach srebra i ztota beda ze soba konkurowaé. A zatem, zar6wno czlony
entalpowe jaki entropowe w wyrazeniu na entalpi¢ swobodna segregacji beda si¢ odejmowac. Biorac
pod uwage wzory (6.1) 1 (6.3) mozna przyjaé, ze wartosci entalpii segregacji w badanych strukturach
sa niedodatnie (AHge2, 45 AHGS 4 < 0) . A zatem, wogélnoéci mozna zapisa¢ wyrazenie
na entalpi¢ swobodng AGS®Y9 segregacji germanu w strukturze zawierajacej warstwy Ag iAu
W nastepujacy sposob:

a seg seg seg seg
AG®®Y = _|AHGe—>Ag —AHgeS 4y — T(ASGeéAg = ASgel )| (64)

Przy czym, jezeli warto§¢ w module jest ujemna, to german bedzie segregowaé w srebrze, a jezeli
dodatnia, to german bedzie segregowa¢ w ztocie. Rys. 6.32 przedstawia widma XPS prébek
kanapkowych, w ktorych warstwa germanu osadzona jest pomigedzy warstwa Ag i warstwag Au,
zebrane z powierzchni probek po 30 dniach od napylenia, aby umozliwi¢ mierzalny postgp procesu
segregacji [45].
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Rys. 6.32. Widma XPS z powierzchni probek wielowarstw zawierajacych atomy germanu oraz warstwy zarowno Ag jak
1 Au w roznej konfiguracji, zebrane po 30 dniach od napylenia [45]. Dla czytelnosci, krzywe sa sztucznie rozsunigte
wzgledem siebie (offset) o warto$é 2-10°. Na wykresie zaznaczono, od jakich atomow pochodza najwazniejsze sygnaly.
Dla uktadéw, w ktorych warstwa zlota znajduje si¢ pod warstwa Ge a warstwa srebra nad warstwa Ge, sygnat pochodzacy
od germanu na powierzchni probki jest duzo stabszy niz w przypadku probek, w ktorych warstwa Ag jest warstwa dolna,
a warstwa Au jest warstwa gorng.
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Probka Stosunek ilo$ci atomow Ge
do atomow metalu

S102/20 nm Ag/2nm Ge/20 nm Au/3 nm LiF 1,63
Si02/20 nm Au/2nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF 0,19
S102/2 nm Ge/20 nm Ag/2nm Ge/20 nm Au/3 nm LiF 3,07
Si02/2 nm Ge/20 nm Ag/2nm Ge/20 nm Au/3 nm LiF 0,18

Tabela 6.3. Wyznaczone z pomiaréw XPS prezentowanych narys. 6.32 warto$ci stosunku ilosci atoméw germanu
do ilo$ci atoméw metalu [45].

Widmo dla wielowarstwy Ag/Ge/Au, w ktorej warstwa Au zostala osadzona na znajdujaca
si¢ w Srodku warstwe germanu (pierwsza od dotu, czarna krzywa na Rys. 6.32) wyglada podobnie
do prezentowanych w poprzednich rozdzialach widm dla probek zawierajacych tylko jeden rodzaj
atomow metalu — poza sygnatami od fluoru z warstwy LiF, zaadsorbowanego z powietrza tlenu oraz
obecnego na powierzchni ztota, dublet sygnatow pochodzacych od atoméw germanu jest bardzo
wyrazny, co §wiadczy o tym, ze w strukturze Ag/Ge/Au german intensywnie segreguje poprzez
warstw¢ Au w kierunku jej powierzchni (tj. granicy Au/LiF). Wyznaczony na podstawie
intensywnos$ci sygnatow pochodzacych od germanu i pochodzacych od ztota stosunek liczby
obecnych na powierzchni atoméw Ge do obecnych na powierzchni atoméw Au (zob. w tabeli 6.3)
wynosi 1,63 co oznacza, ze na samej powierzchni znajduje si¢ wigcej atomow germanu niz ztota.
Ma to dwie przyczyny — po pierwsze, warto$¢ entalpii segregacji AH®®9 germanu w zlocie jest
wyzsza niz warto$¢ entalpii segregacji germanu w srebrze (zob. tabele 2.1 1 2.2). Po drugie, german
w takiej strukturze sasiaduje z warstwa Ag o ptaskim profilu gestosci — gdyz zostala ona napylona
bezposrednio na szklo — oraz warstwa Au o gestosci malejacej wraz z odlegloscia od granicy Au/Ag
— gdyz zostala ona napylona na warstwe¢ Ge. Z tego wzgledu skok atomu germanu obecnego
w warstwie Au w kierunku powierzchni jest bardziej korzystny energetycznie niz skok w kierunku
przeciwnym.

Aby zminimalizowa¢ wplyw struktury krystalicznej na segregacj¢ atomow Ge w wielowarstwach,

.« . . ’ r 7 se se I .
atym samym zminimalizowa¢ warto$¢ cztonu —T(ASGe‘Z Ag —ASGei Au) w réwnaniu (6.4) —

wytworzono strukture Ge/Ag/Ge/Au, nakladajac dodatkowa warstwe Ge takze na granicy
Ag/podtoze (ciemnoszara krzywa na Rys. 6.32). W efekcie, na migdzypowierzchni Ag/Au warstwa
Ag charakteryzuje si¢ najmniejsza gestoscia, a zatem najwigkszg ilo$cig granic ziaren oraz punktow
wielostyku, bedacych zrédtem mozliwych do zajmowania przez atomy Ge pozycji sieci krystalicznej.
W zwiazku ztym, uklad, w ktérym atomy germanu pozostaja na migdzypowierzchni Ag/Au
charakteryzuje si¢ najnizsza mozliwa entropia — w takim ukladzie proces segregacji powinien
zachodzi¢ wolniej. Jednakze, widmo XPS z powierzchni probki Ge/Ag/Ge/Au wykazuje bardziej
intensywny niz w przypadku struktury Ag/Ge/Au sygnat pochodzacy od atoméw Ge. Oznacza to,

ze pomimo minimalizacji wplywu cztonu entropowego —T(AS éi‘i ag —AS ;2‘2 Au) na segregacje,
proces nadal zachodzi. Wynika stad, ze r6znica w entalpii segregacji AHé‘Zﬂ Ag AH;Zi 4y g€rmanu

w srebrze 1 germanu w ztocie pelni kluczowa role w kierunkowaniu procesu segregacji germanu
w uktadach mieszanych — entalpia segregacji germanu w zlocie jest wigksza niz entalpia segregacji
germanu w srebrze, dlatego atomy germanu intensywniej migruja w strukturze Au niz w strukturze
Ag. Co wiecej, stosunek ilosci obecnych na powierzchni atoméw Ge do atomow metalu niemal si¢
podwoit. Oznacza to, zenie tylko osadzone w Srodku probki atomy Ge przesegregowaty
do powierzchni warstwy Au, ale takze obecne na granicy Ag/podtoze atomy Ge przesegregowaty
do miedzypowierzchni Ag/Au a nastepnie do powierzchni warstwy Au. Poniewaz catkowita liczba
atomow germanu w uktadzie Ge/Ag/Ge/Au jest dwukrotnie wigksza od ilosci atomoéw germanu
w uktadzie Ag/Ge/Au, nie dziwi prawie dwukrotny wzrost stosunku ilosci atomoéow Ge do ilosci
atomow metalu na powierzchni.
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Dla probek, w ktorych warstwy metalu zostaty zamienione miejscami — tj. wielowarstw Au/Ge/Ag
oraz Ge/Au/Ge/Ag, zjawisko segregacji jest stabo obserwowalne. Para sygnatow pochodzacych
od powierzchniowych atoméw germanu jest staba, a obliczony na ich podstawie stosunek ilosci
atoméw Ge do atomOé6w metalu na powierzchni jest o rzad wielkoSci mniejszy niz w przypadku
struktur z warstwa srebra na podtozu i warstwa ztota przy powierzchni. Oznacza to, ze atomy
germanu duzo stabiej segreguja ku powierzchni warstwy srebrnej [45]. Biorac pod uwage, ze entalpia
segregacji AH®®9 atomdéw germanu w strukturze zlota jest wieksza niz w strukturze srebra,
korzystniejsze energetycznie dla ukladu jest, gdy atomy pozostaja na miedzypowierzchni Au/Ag lub
migruja poprzez granice ziaren Au w kierunku granicy Au/podtoze. Jest tak nawet w wypadku, kiedy
warstwa Au jest osadzona bezposrednio na podtozu szklanym — i z tego powodu charakteryzuje si¢
ptaskim profilem ggstosci — a warstwa Ag na germanie — charakteryzujaca si¢ malejacg gestoscia

w kierunku powierzchni. W takim uktadzie czton entropowy —T(AS o g —AS P Au) daje wktad

do segregacji atomdéw germanu ku powierzchni warstwy srebra (duza warto$¢ ujemna tego czlonu).
Tymczasem sygnat XPS pochodzacy od atoméw germanu po 30 dniach segregacji germanu w probce
Au/Ge/Ag jest duzo stabszy niz sygnal germanu w probce zawierajacej tylko warstwy Ge 1Ag
(bez warstwy Au) po zaledwie 10 dniach (por. Rys. 6.6, 6.7, 6.8). Powierzchniowy stosunek atoméw
Ge do atoméw metalu w tej probce wynosi zaledwie 0.19. Oznacza to, ze pomimo duzej wartos$ci

. . S ’ . 7 . S
ujemnej cztonu —T(AS;?Z g~ ASG?Z Au) w rownaniu (6.4), warto$¢ dodatnia czlonu AHG(Z“Z Ag

AH;E‘Z 4y Jest, codo wartoSci bezwzglednej wigksza. Powoduje to, ze energia desorpcji atomu
germanu z interfejsu ze ztotem jest wigksza niz entalpia swobodna segregacji germanu w warstwie

Ag.

Aby zweryfikowaé te rozwazania, zostala dla probki Au/Ge/Ag wykonana seria pomiaréw XPS,
pozwalajaca na wyznaczenie profilu koncentracji atomoéw germanu, w funkcji czasu trawienia.
Wynik przedstawiony jest na Rys. 6.33 1 6.34 [45]. Mimo ostabienia segregacji sygnat pochodzacy
od germanu przy powierzchni prébki jest bardziej intensywny niz wglebi (Rys. 6.33a). Mozna zatem
wnioskowa¢, ze zachodzi segregacja Ge w warstwie Ag. Jednakze, koncentracja Ge jest w tym
przypadku mniejsza niz na przykltad w wielowarstwie Ag/Ge/Ag, dla ktorej wyniki przedstawione
sagna Rys. 6.9. Ponadto, dla probki Au/Ge/Ag nie obserwuje si¢ typowego dla segregacji
monotonicznego spadku koncentracji atomow germanu wraz z czasem trawienia (Rys. 6.34).
Dla pierwszych kilku minut trawienia, koncentracja atoméw germanu spada, potem jednak zaczyna
rosna¢ 1 osigga maksimum dla 8 minuty trawienia, co odpowiada doktadnie srodkowej czeséci probki.
A zatem, duza cze$¢ atomow germanu w takiej probce wcigz obecna jest na miedzypowierzchni
Au/Ag, ze wzgledu na duza warto$¢ entalpii segregacji germanu w ztocie [45]. Znaczace, cho¢
mniejsze wartosci koncentracji atomoéw germanu dla czasow trawienia az do 14 minuty sugeruja,
ze pewna cze$¢ atomoéw germanu wdyfundowata do spodniej warstwy Au, nawet pomimo
mozliwosci segregacji przez warstwe Ag kupowierzchni probki. Podsumowujac, mozna
wykorzystywac uktad ze spodnig warstwa Au do spowalniania i redukcji segregacji atoméw Ge
w nanowarstwach Ag [45].
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Rys. 6.33. Najwazniejsze sygnaty XPS dla probki SiO»/20 nm Au/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF, dla r6znych czaséw
trawienia, zmierzone 30 dni po wytworzeniu probki. a — sygnat 2p;,» germanu, b — sygnatl 2s krzemu, ¢ — dublet 3d srebra,
d — dublet 4f ztota. Krzywe na wszystkich czesciach wykresu sa rozsunigte wzgledem siebie (offset) o rozne wartosci
dla czytelnosci. W zalezno$ci od trawionego materiatu i jego sktadu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada
usunieciu 2-3 nm grubos$ci warstwy.

S T T T T y T y T T T T T v T v

—Si0,/20 nm Au/2 nm Ge/20 nm Ag/3 nm LiF |

Atomowa koncentracja germanu (% at.)

0 L 1 L 1 L 1 L | L 1 L 1 ' .

0 2 4 6 8 10 12 14 16

Czas trawienia (min.)
Rys. 6.34. Atomowa koncentracja germanu w warstwie kanapkowej Au/Ge/Ag 30 dni po napyleniu warstwy,
w zalezno$ci od czasu trawienia probki jonami argonu [45], wyznaczona z pomiardw XPS. Krzywa powstala przez
polaczenie punktow odpowiadajgcych pomiarom XPS wykonanym co 2 minuty trawienia.
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Opisywany powyzej efekt mozna zaobserwowac takze za pomocg pomiaré6w optycznych. Rys. 6.35
[45] przedstawia krzywe wspolczynnika odbicia od wielowarstw Ag/Ge/Ag oraz Au/Ge/Ag,
zmierzone z réznym opdznieniem po napyleniu probek*’. W przypadku warstwy Ag/Ge/Ag, (Rys.
6.35a) wida¢ wyrazng ewolucj¢ czasowg krzywej odbicia. Brak co prawda wyraznych miniméw w
widmie odbicia stowarzyszonych z absorpcja na otoczonych germanem ziarnach metalu*® [190], ale
wraz z postepem czasu, wspotczynnik odbicia monotonicznie spada w zakresie 350-600 nm i po 25
dniach jest nawet o 10% mniejszy dla niektorych dtugosci fal w tym zakresie. Ten zakres widmowy
odpowiada wystepowaniu wynikajacych z segregacji dodatkowych rezonanséw absorpcyjnych
w widmie przenikalno$ci. A zatem jest to najprawdopodobniej spowodowane atomami germanu
segregujacymi w strukturze gornej warstwy Ag. Ponadto, wida¢ przesunigcie ku czerwieni potozenia
minimum wspélczynnika odbicia, ktorego potozenie zwigzane jest z czgstoscig plazmowsa warstwy
Ag. Moze to wynika¢ z faktu, ze czg$¢ atomow Ge stopuje si¢ ze srebrem, co delikatnie przesuwa
jego czestos¢ plazmowa. Efekt ten jest staby — w ciggu 25 dni po napyleniu potozenie minimum
przesuwa si¢ o 3 nm — ale stabilnie monotoniczny i powtarzalny [45].

Oba opisywane powyzej zjawiska sg duzo stabiej obserwowalne, w wielowarstwie Au/Ge/Ag (Rys.
6.35b). Spadek odbicia w zakresie 350-600 nm wciaz jest widoczny, ale duzo mniejszy — dla 450 nm
spadek wynosi jedynie 2 punkty procentowe w ciggu 25 dni. Efekt przesunigcia ku czerwieni
potozenia minimum odbicia jest praktycznie nicobserwowalny — przesunigcie wynosi zaledwie 0,5
nm. Mozna zatem uznaé, ze dla warstw Ag zwilzanych germanem, zastosowanie dodatkowej,
spodniej warstwy Au pod warstwg Ge poprawia stabilno$¢ odpowiedzi optycznej srebra. Wynika
to z faktu, ze segregacja atomOw germanu w gornej warstwie Ag jest znacznie spowolniona,
ze wzgledu na sporg bariere energetyczng desorpcji atoméw germanu z interfejsu ze ztotem [45].

Podsumowujac niniejszy podrozdziat mozna stwierdzi¢, ze:

e atomy germanu w strukturach mieszanych, w ktorych wystepuja zarowno warstwy Ag i Au,
intensywniej segreguja w warstwach ztota,

e obecna pod warstwg germanu warstwa ztota wymusza spowolnienie segregacji atomow
germanu w gornej warstwie Ag, co poprawia stabilno$¢ optyczng warstwy srebra,

e aby jak najbardziej spowolni¢ segregacj¢ germanu w strukturze Ag, proponuje pod warstwe
germanu osadzi¢ cienka warstwe Au, acalg strukture¢ wygrza¢ w temperaturze bliskiej
temperatury topnienia.

Wyniki zawarte w powyzszym rozdziale poszerzaja tres¢ pierwszej tezy badawczej:

e osadzanie nanowarstw metali plazmonicznych napodloza szklane lub krzemowe
z wykorzystaniem warstw zwilzajacych germanu lub telluru w taki sposob wplywa na strukturg
krystaliczng metali, Ze kierunkuje to proces segregacji atomow z warstw zwilzajacych w strong
powierzchni metalu,

o wniosek, ze w uktadach mieszanych istotng role¢ w wyznaczaniu kierunku segregacji peini takze
relacja pomigdzy entalpiami segregacji materialu mniejszosciowego w rdéznych materiatach
wiekszosciowych. Ponadto potwierdzona zostala teza trzecia

e zjawisko segregacji daje si¢ kontrolowaé poprzez odpowiedni dobor parametréw procesu
osadzania warstw, a takze poprzez przetwarzanie koncowe (ang. post-processing),

w ktorej przez odpowiedni dobdr parametrow procesu osadzania warstw rozumie¢ mozna r6zng strukture
wielowarstwy.

47 W przypadku pomiar6w odbicia, interesujgca jest odpowiedz optyczna jedynie gérnej warstwy metalu, w ktdrej moga
segregowa¢ atomy germanu. Aby zminimalizowa¢ wplyw dolnej warstwy metalu na odpowiedZ optyczna ukladu
konieczne jest stosowanie warstw metalicznych na tyle grubych, aby charakteryzowaly sie zaniedbywalnie matym
wspodlczynnikiem transmisji. Dla warstw Ag o grubosci 50 nm wplyw dolnej warstwy na wspoétczynnik odbicia jest nie
wiekszy niz 0,5%, co jest na granicy bledu pomiarowego.

48 Moze to wynikac z z niewielkiej ilosci atoméw germanu w stosunku do catkowitej ilosci atoméw metalu w strukturze,
a takze z faktu, ze dla padania normalnego wigzka Swiatta nie ma sktadowej polaryzacji TM.
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Rys. 6.35. Wspotczynnik odbicia od warstw kanapkowych, w ktorych atomy germanu zostaly osadzone pomigdzy
dwiema warstwami Ag (a) oraz gdy dolna warstwa Ag zostala zastagpiona warstwa Au (b), dla r6znych chwil czasu
po napyleniu [45]. W okienkach przedstawione jest zblizenie na przypadajace w okolicach czestosci plazmowej
minimum odbicia. Niewielkie szczegoty w krzywych dla dlugosci fali 487 1659 nm s3 artefaktami pomiarowymi
wynikajacymi z niedoskonatos$ci sprzgtowych.
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6.5 Tellur jako warstwa zwilzajaca dla srebra i zlota

Sposrod niemetali segregujacych w srebrze, poza germanem literatura wspomina o tellurze [195],
selenie [165] oraz krzemie [196]. Poniewaz, jak pokazano w poprzednich podrozdziatach, german
segreguje zarOwno w srebrze, jak 1 w zlocie, autor postanowil zbadaé, czy wspomniane trzy
pOlprzewodniki réwniez segreguja w nanowarstwach tych metali. Pomiary rozpoczgto od krzemu,
ktory ze wzgledu na warto$ci energii powierzchniowej wicksze od germanu [105] wydaje si¢
obiecujacym kandydatem na material warstwy zwilzajacej dla srebra i ztota. Ponadto, ze wzgledu
na wigkszg réznicg¢ promieni atomowych Si i metalu (Ag lub Au) w poréwnaniu do Ge i metalu [106,
107] oraz nieco wigksza wartos¢ modutu Kirchhoffa sprezystosci poprzecznej [197], wkiad
do entalpii segregacji AH Iaiiean opisany rownaniem (2.21) jest 10-20% wigkszy niz w przypadku
germanu (zob. w tabelach 6.4 1 6.5).

Material Promien atomowy Modul Modul Energia
(plr(l;()g, i (1)';f. Helgllioltza Kiréhllloffa powierzchniowa ( # ),
106, 107] (GPa) (GPa) z ref. [105, 198-200]
Si 116 97,6 >51 1,230 -2,130
Te 136 65 16 0,035
Se 116 8,3 3,7 0,032-0,291
Ge 121 75 41 1,06 — 1,84

Tabela 6.4. Kowalencyjne promienie atomowe, moduly sprezystosci i energie powierzchniowe krzemu, telluru i selenu

oraz dla porownania germanu. Moduly sprezystos$ci pochodzg z réznych zrodet, cytowanych w odpowiednim miejscu
w tekscie.

Materiat ~ AH,9 = wsrebrze (102 J/atom) AH W2 . w zlocie (102° J/atom)
Si -7,318 -9,008
Te -0,289 -0,318
Se -0,813 -0,831
Ge -6,175 -8,085

Tabela 6.5. Warto$¢ opisanej rownaniem (2.21) entalpii segregacji AHAS,,eCiean wybranych atomow mniejszosciowych
w srebrze oraz zlocie, obliczona z wykorzystaniem danych z tabeli 2.1.
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Rys. 6.36. Zmierzona 10 dni po napyleniu czg$¢ rzeczywista (a) oraz urojona (b) wspotczynnika przenikalnosci wzglgdne;j
warstw Ag (kreskowane krzywe) i Au (kropkowane krzywe) o grubosci 35 nm, napylanych na podloza szklane
bezposrednio (czarne krzywe) lub z wykorzystaniem warstwy zwilZajacej Si (czerwone krzywe).
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Pomiary strukturalne jak i optyczne nie wykazaty zadnych znaczacych réznic pomiedzy probkami
osadzonymi bezposrednio na podtozu szklanym a probkami osadzonymi z wykorzystaniem 2 nm
warstwy zwilzajacej Si. Rys. 6.36 przedstawia poréwnanie krzywych przenikalno$ci warstw Ag i Au
o grubo$ci 35 nm osadzonych bezposrednio na podlozach szklanych oraz zwilzanych warstwa
krzemu. Niewielkie réznice pomigdzy krzywymi wytlumaczy¢ mozna wptywem szumu podczas
pomiaru elipsometrycznego. Nie wida¢ jednak ani dodatkowego piku absorpcyjnego pochodzacego
od wzbudzania plazmondéw zlokalizowanych na otoczonych krzemem ziarnach srebrnych lub ztotych,
ani nawet znaczacych roznic w parametrach cztonu Drudego lub przejs¢ miedzypasmowych. Pomiary
XPS nie daja zdecydowanej odpowiedzi na pytanie, czy atomy krzemu segreguja w strukturze warstw
Ag 1 Au, poniewaz ze wzgledu na mala grubos¢ warstwy Si, widmo XPS z podloza wykazuje silny
sygnal pochodzacy od tlenu, co uniemozliwia rozréznienie krzemu pochodzacego z podtozowego
Si02 od krzemu naniesionego w procesie PVD. Ponadto, poniewaz krzem tatwo ulega utlenieniu,
mozliwe ze w trakcie procesu napylania atomy krzemu utleniajg si¢ do SiO2 nawet jezeli ci$nienie
w komorze jest nizsze niz 10~ tora. W rezultacie warstwy obu metali napylone z wykorzystaniem
warstwy zwilzajacej Si wykazuja si¢ takimi samymi parametrami jak warstwy metali osadzone
bezposrednio na podtozu z SiOx.

Z danych literaturowych wynika, ze zarowno selen jak 1 tellur nie sg dobrymi kandydatami do
zastosowania w charakterze warstwy zwilzajacej, ze wzgledu na niskie warto$ci energii

powierzchniowych, nieprzekraczajace 0,3 LZ zarowno dla warstw  amorficznych jak
m

1 krystalicznych [198-200]. Z drugiej strony, tak niskie warto$ci energii powierzchniowych powoduja,
ze wkiad wyrazu (¥, — Yw)Ae do entalpii segregacji AHS¢9 opisywanej rownaniem (2.22) bedzie
znacznie bardziej ujemny niz w przypadku stosowania germanu ( ), oOpisuje energi¢
powierzchniowg materialu mniejszo$ciowego a yy, wigkszosciowego). W zaleznos$ci od przyjetej
wartosci ¥, dla selenu i telluru, wklad ten moze by¢ nawet 18 razy wigkszy niz dla germanu,
zaktadajac takg sama powierzchni¢ granic ziaren. Jednakze, wkiad do entalpii segregacji polegajacy
na relaksacji naprezen elastycznych AH As,leiean opisany rownaniem (2.21) jest 7-10 razy mniejszy
w przypadku stosowania warstwy zwilzajacej selenu oraz 20-25 razy mniejszy w przypadku
stosowania warstwy zwilzajacej telluru, w porownaniu do warstwy zwilzajacej germanu. Trudno
zatem wnioskowac¢ o procesie segregacji, nie znajac struktury krystalicznej warstw metalicznych
osadzonych z wykorzystaniem warstw zwilzajacych Te i Se.

Na Rys. 6.37 przedstawione sg wyniki pomiar6w XRR oraz wyekstrahowane z dopasowanego
modelu profile gestosci warstw metalicznych. Rys. 6.38 zawiera natomiast fragment widma XRD
w poblizu piku dla orientacji 111. W tabeli 6.6 zawarte s3 wyznaczone z pomiarow XRD wartos$ci
sredniego rozmiaru ziaren Ag lub Au a takze wyznaczone z pomiarow XRR warto$ci chropowatosci
powierzchni warstw metalicznych [46].

Przed analiza Rys. 6.37 i nastepnych, nalezy wspomnie¢ o kilku szczegotach technicznych, ktore
mayjg istotne znaczenie dla wynikéw XRR. Poniewaz tellur i selen majg niskie temperatury sublimacji,
szczegoblnie przy niskich ci$nieniach, wytwarzanie warstw Te i Se wymaga wykorzystania innych
technik niz fizyczne osadzanie z fazy gazowej z wykorzystaniem wigzki elektronowej. W zwigzku
ztym zdecydowano si¢ na osadzenie warstw Te i1Se w reaktorze MBE. Jednak ze wzgledéw
technicznych nie mozna bylo wykorzysta¢ tych samych podiéz szklanych w reaktorze MBE, gdyz
przystosowany jest on do wafli krzemowych. Aby wigc zastapi¢ podloze szklane, przed osadzeniem
warstw Te 1 Se w reaktorze MBE, na wafel krzemowy zostata napylona warstwa 100 nm SiO2 metoda
PVD. Jest to istotne, gdyz ta warstwa bedzie wprowadza¢ dodatkowe— oscylacje w widmie XRR.
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a. Si/100 nm SiO»/2 nm Te/35 nm Ag/3 nm LiF — pomiar 3 dni po napyleniu
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Rys. 6.37. Zmierzone (lewa kolumna) i wygenerowane na podstawie modelu (§rodkowa kolumna) widma XRR
dla probek Ag (a,b) iAu (c,d) o grubosci 35 nm osadzonych na podlozach szklanych z wykorzystaniem warstw
zwilzajacych telluru (a,c) i selenu (b,d), zmierzone 3 dni po napyleniu [46]. W prawej kolumnie znajduja si¢ profile
gestosci warstw metalicznych wyekstrahowane z modelu warstwowego. Warstwa metalu podzielona jest w modelu na 10
podwarstw z gradientowo zmienng gestoscig. Podwarstwa nr 1 to ta na granicy z podtozem, a podwarstwa nr 10 to ta
przy granicy metal/LiF. Nalezy zwrdci¢ uwage na skalg rzednych wykresow przedstawiajacych profile gestosci — skala

rozpoczyna si¢ od 8 ”%3 w przypadku Ag i 18 ”%3 w przypadku Au.
Probka Srednia §rednica RMS chropowatosci
ziaren (nm) wyznaczony z pomiarow
XRR (nm)
S102/35 nm Ag/3 nm LiF 18 3,6
Si02/2 nm Ge/35 nm Ag/3 nm LiF 9 1,3
S102/2 nm Te/35 nm Ag/3 nm LiF 12 1,6
Si02/2 nm Se/35 nm Ag/3 nm LiF 18,5 2,8
S102/35 nm Au/3 nm LiF 30 0,8
Si02/2 nm Ge/35 nm Au/3 nm LiF 20 0,7
S102/2 nm Te/35 nm Au/3 nm LiF 16 0,9
Si02/2 nm Se/35 nm Au/3 nm LiF 26,5 0,9

Tabela 6.6. Wyznaczone z pomiarow rentgenowskich warto$ci $redniej $rednicy ziaren iwspolczynnika RMS
chropowato$ci powierzchni warstw Ag i Au o grubosci 35 nm zwilzanych tellurem i selenem [46]. Dla poréwnania,
podane sa takze wartosci dla warstw osadzanych bezposrednio na podtozu szklanym oraz zwilzanych germanem.
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Rys. 6.38. Fragment widma XRD dla warstw Ag i Au o grubosci 35 nm, osadzonych z wykorzystaniem warstw
zwilzajacych Se i Te. Dla porownania, podane sa takze krzywe dla warstw niezwilzanych oraz zwilzanych germanem.
Jako ze na skalowanie intensywnosci moze wptywa¢ wiele czynnikow aparaturowych, obie krzywe sa znormalizowane
do maksimum intensywno§$ci zarejestrowanej w danym pomiarze. Krzywe sa rozsuniete wzgledem siebie (offset) o 0,6
dla czytelnosci. Wspotczynniki dg okreslajace $redni rozmiar ziaren wyliczone sa na podstawie formuty Debye’a-
Scherrera (1.15) na podstawie szeroko$ci potdwkowej piku przy 38,2° [40, 43, 46]. Warto zwrdci¢ uwage, ze maksima
pikow dyfrakcyjnych dla metali zwilzanych tellurem lub selenem przypadaja dla kata o 0,2° stopnia wiekszego niz
w przypadku warstw niezwilzanych lub zwilZzanych germanem, co moze §wiadczy¢ o wystepowaniu mikronapregzen.

Zmierzone po 3 dniach od napylenia warstwy zlota zwilzane zarowno tellurem jak 1 selenem
charakteryzuja si¢ wzrastajaca gestoscia wraz z odlegloscia od podtoza — zupelnie inaczej niz
w przypadku stosowania warstw zwilzajacych Ge. Watpliwym jest, by bylo to wynikiem segregacji,
zwazywszy na to, ze od napylenia mingty tylko trzy dni. Duzo bardziej prawdopodobne, ze jest
to objaw naprezen na ziarnach Au, relaksujacych wraz z odlegtoscia od granicy Au/podtoze.
Poniewaz energia powierzchniowa zaréwno telluru jak i selenu jest jeszcze mniejsza niz energia
powierzchniowa SiO2, wzrost Au na warstwie Te lub Se zapewne wystepuje w modzie wyspowym
Volmera-Webera. Dodatkowo, atomy telluru i selenu maja tendencje do krystalizacji w uktadach
krystalograficznych o nizszej symetrii niz kubiczna dla Ag i Au — tellur krystalizuje w grupie P3,21

w uktadzie trygonalnym, aselen w grupie Plz?ll w uktadzie jednosko$nym [201]. Moze

to przyczynia¢ si¢ do wystepowania naprezen na ziarnach metalu, obecnych juz w trakcie wzrostu
warstwy metalicznej. Naprgzenia takie beda relaksowaé poprzez formowanie granic ziaren
juz w poczatkowym etapie procesu napylania metalu. W miar¢ oddalania si¢ od podtoza, adatomy
metalu coraz mniej czujg naprezenie pochodzace od warstwy Te lub Se i dlatego liczba granic ziaren
jest mniejsza, co objawia si¢ rosnaca gestoscig warstwy metalu [46]. Sytuacja w przypadku warstw
srebra jest nieco mniej wyrazista — dla warstwy Ag zwilzanej tellurem gesto$¢ wcigz ro$nie wraz
z odleglo$cia od podtoza, ale roznica pomiedzy gestoScia przy podlozu oraz gestoscia
przy powierzchni jest niewielka — zaledwie o0 0,35 cr%’ mozna zatem uznaé, ze profil gestosci
tej warstwy jest prawie ptaski. Warstwa Ag zwilzana selenem ma nawet malejacy profil gestosci,
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jednakze nie oznacza to sytuacji analogicznej jak dla warstwy Ag zwilzanej germanem. Zwilzanie
warstw Ag tellurem lub selenem zdecydowanie podnosi ich chropowato$¢ w stosunku do warstw
zwilzanych germanem. O ile w przypadku warstwy zwilzajacej telluru wzrost ten wynosi tylko 23%,
to w przypadku warstwy zwilzajacej selenu wzrost jest ponad dwukrotny. Co wigcej, stosowanie
warstwy zwilzajacej z selenu praktycznie nie redukuje s$redniego rozmiaru ziaren w stosunku
do warstwy niezwilzanej zarowno w przypadku warstwy Ag jak i Au. Mozna zatem wnioskowac,
ze poszerzenie piku dyfrakcyjnego nie pochodzi od skonczonych rozmiaréw ziaren metalu, a raczej
od mikronaprezen na tych ziarnach, zmieniajacych lokalnie stalg sieci. Zmiana statej sieci powoduje
delikatne przesunigcie piku dyfrakcyjnego w przestrzeni katowej. Ztozenie wielu sygnalow
o roznych, lecz niewielki przesunigciach katowych wzgledem siebie, daje zludzenie wystepowania
jednego piku o wigkszej szerokosci. Biorgc powyzsze pod uwage, mozna stwierdzi¢, ze stosowanie
zard6wno nanowarstw selenu jak i telluru nie prowadzi do zjawiska zwilzania podtoza dla warstw
AgiAu, zewzgledu nawprowadzanie mikronaprezen na ziarnach metalicznych na granicy
z podtozem. Efekt ten jest silny dla warstw Au zwilzanych Se 1 Te oraz warstwy Ag zwilzanej Se,
natomiast dla warstwy srebrnej zwilzanej tellurem efekt ten jest mniejszy.

Jezeli naziarnach metalu rzeczywiscie wystepuja napr¢zenia, powinno by¢ to widoczne
w zmierzonych elipsometrycznie krzywych przenikalno$ci warstw metalowych. Poniewaz
naprezenia zmieniaja lokalnie stalg sieci, zmieniajg takze dtugosci — a czasami nawet kierunek —
wektorow rozpinajacych przestrzen odwrotng, a tym samym zmieniaja nieco ksztatt strefy Brillouina.
W rezultacie zmianom tym moga towarzyszy¢ zmiany w intensywnosci przej$¢ miedzypasmowych
w roznych punktach strefy Brillouina. Dla izotropowych naprezen, intensywnosci wszystkich pikow
zwigzanych z przej$ciami migdzypasmowymi powinny rosng¢ lub male¢ jednakowo — w zalezno$ci
od materiatu i1 rodzaju naprezen — wigc stosunek intensywnosci pikéw pochodzacych od przejs¢
migdzypasmowych powinien by¢ staly. Dla naprezen anizotropowych, stosunek ten moze si¢
zmienia¢. W szczegolnym przypadku, gdy napr¢zenia w jednym kierunku sg $ciskajace a w innym
rozciggajace, natezenie pikow odpowiedzialnych za przejscia miedzypasmowe w jednym punkcie
strefy Brillouina moze male¢, ajednocze$nie natezenie pikdw odpowiedzialnych za przejscia
miedzypasmowe w innym punkcie strefy Brillouina moze rosng¢. Wlasnie takie zjawisko
potwierdzaja pomiary elipsometryczne warstw Ag i Au zwilzanych warstwami Se i Te, cojest
zilustrowane na Rys. 6.39 [46].

W wypadku zwilzanych tellurem iselenem warstw Ag (Rys. 6.39ab), intensywno$¢ pikéw
pochodzacych od przejs¢ migdzypasmowych w punkcie L strefy Brillouina (pik Lorentzowski
przypadajacy dla dtugosci fali w zakresie 325-400 nm) znaczaco ros$nie, podczas gdy intensywnos¢
piku pochodzacego od przej$¢ miedzypasmowych w punkcie X trefy Brillouina (asymetryczny pik
przypadajacy dla dtugosci fali ponizej 325 nm) maleje. Poniewaz no$niki w punkcie X majg ujemna
mase efektywng wzdtuz kierunku X-I" 1 dodatnig wzdtuz dwoch pozostatych kierunkow X-L 1 X-K,
natomiast no$niki w punkcie L maja ujemna mas¢ efektywna wzdhuz kierunkow L-X 1 L-K a dodatnia
w kierunku L-I" [161, 202], to w przypadku anizotropowych naprezen na sieci rzeczywistej,
anizotropowo powinien zmienia¢ si¢ tez ksztatt strefy Brillouina. Z tego wiasnie powodu
intensywno$¢ jednego z tych pikéw odpowiedzialnych za przejScia miedzypasmowe rosnie, a
intensywno$¢ drugiego maleje. Znaczacy wzrost intensywnosci piku pochodzacego od przejsé
miedzypasmowych w punkcie L strefy Brillouina ujawnitlo drugi komponent oscylatora
przypadajacy w tym przedziale widmowym. Potwierdza to hipotez¢ postawiong podczas analizy
wartosci przenikalnosci warstw Ag w rozdziale 4, mowiaca, ze pik przypadajacy dla dtugosci fal
w przedziale 325-400 nm ma podwojne pochodzenie — przejscia miedzypasmowe w punkcie L strefy
Brillouina oraz plazmony wzbudzane na detalach (chropowatos$ci) powierzchni. W przypadku
warstw Au sytuacja przedstawia si¢ analogicznie — stosunek intensywnosci pikow pochodzacych
od przejs¢ miedzypasmowych wulega zmianie co $wiadczy o anizotropowych naprezeniach
na ziarnach Au
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Rys. 6.39. Zmierzona 13 dni po napyleniu cze$¢ rzeczywista (a,c) oraz urojona (b,d) wspodtczynnika przenikalnos$ci
wzglednej warstw Ag (a,b) iAu (c,d) o grubosci 35 nm, napylanych na podtoza SiO, z wykorzystaniem warstw
zwilzajacych Se (czerwone krzywe) iTe (niebieskie krzywe) [46]. Dla porownania, wykreslone sa takze krzywe
dla warstw niezwilzanych (czarne krzywe) oraz zwilzanych germanem (jasne, zottozielone krzywe).

W widmie przenikalnos$ci warstw Au (Rys. 6.39¢,d) nie wida¢ zadnych charakterystycznych oznak
procesu segregacji. Nie obserwuje si¢ ani dodatkowego piku absorpcyjnego pochodzacego
od wzbudzania plazmondéw zlokalizowanych na otoczonych dielektrykiem ziarnach Au. Brak
rowniez zwigkszonych warto$ci cze$ci urojonej przenikalnosci w dlugofalowej czesci widma,
zdominowanej przez czton Drudego, co jest typowym efektem zwigzanym z obecno$cig obcych
atomOw w granicach ziaren stanowiacych centra rozpraszajace transport elektrondw. Natomiast
w przypadku warstw Ag (Rys. 6.39a,b), oba efekty sg dobrze obserwowalne. Zarowno w przypadku
warstwy srebrnej zwilzanej selenem jak i tellurem, obecny jest dodatkowy pik absorpcyjny w widmie
przenikalnosci, pochodzacy najprawdopodobniej od wzbudzania plazmonow zlokalizowanych
na otoczonych tellurem lub selenem ziarnach Ag. Wklad do cz¢$ci urojonej przenikalnos$ci
wynikajacy zcztonu Drudego rowniez jest wigkszy niz dla warstwy osadzonej bezposrednio
na podtozu  SiO2. Swiadczy  to najprawdopodobniej o wystepowaniu  migracji  atomow
potprzewodnika w granicach ziaren metalu zarowno w przypadku warstwy srebra zwilzanej selenem,
jak 1 warstwy srebra zwilzanej tellurem. Oba zwigzane z migracja efekty sa jednak stabsze dla warstw
Ag zwilzanych selenem 1 tellurem niz dla warstw Ag zwilzanych germanem. Sugeruje to duzo
wolniej zachodzacy proces migracji w przypadku telluru iselenu niz w przypadku germanu.
Poniewaz jednak kazdy z tych materialéw (Ge, Te 1 Se) charakteryzuje si¢ inng wartos$cig wiasnego
wspotczynnika przenikalno$ci, poréwnywanie szybko$ci migracji na podstawie intensywnosci pikow
segregacyjnych czy wkiadu od cztonu Drudego nie jest stuszne. Jak wspomnieliSmy jednak
w rozdziale 6.2, mozna do takiego pordwnania uzy¢ stosunku wartosci elektronowej funkcji strat
w maksimum przypadajacym w poblizu czgstosci plazmowej metalu - im mniejsza warto$¢
w maksimum, tym wigcej atomow niemetalu przemigrowalo w danym czasie w okolice powierzchni.
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Z pomiaréw wykonanych w podobnym czasie po napyleniu mozna zatem wnioskowac¢ o szybkosci
procesu segregacji w roznych probkach.
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Rys. 6.40. Obliczona z rownania (6.2) na podstawie wartosci przenikalnosci zaprezentowanych na Rys. 5.33 elektronowa
funkcja strat dla warstw Ag (a) oraz Au (b) o grubosci 35 nm, osadzonych na podloza szklane bezposrednio
(czarne krzywe) lub z wykorzystaniem warstw zwilzajacych Se (czerwone krzywe), Te (niebieskie krzywe) i Ge (jasne,
zottozielone krzywe) [46].

Rys. 6.40 [46] przedstawia obliczong na podstawie rownania (6.2) zalezno$¢ elektronowej funkcji
strat od dtugosci fali padajacego na probke promieniowana elektromagnetycznego. W przypadku
probek srebrnych zwilzanych selenem i tellurem intensywno$¢ piku zwigzanego z czestoscia
plazmowa jest podobna i znacznie mniejsza niz dla probki niezwilzanej — co najprawdopodobnie;j
Swiadczy o zachodzacym procesie migracji ku powierzchni, postgpujacym w podobnym tempie
zarowno dla telluru jak i dla selenu. Intensywno$¢ tych pikow jest jednakze wigksza niz intensywno$¢
piku dla warstwy Ag zwilzanej germanem, dla pomiarow wykonanych w podobnym okresie
po napyleniu — oznacza to, ze selen i tellur migruja ku powierzchni srebra wolniej niz german [46].
Sytuacja dla ztota wyglada podobnie — german w zlocie migruje szybko (najnizsza wartos¢
w maksimum; natomiast w przypadku selenu 1 telluru wartos$ci sg niewiele mniejsze od wartosci
dla probki niezwilzanej, tak wigc jezeli segregacja ku powierzchni postgpuje to najprawdopodobniej
bardzo powoli.

Fakt, Ze migracja atomow Te 1 Se ku powierzchni warstw Ag i1 Au zachodzi duzo wolniej nizZ migracja
atomow Ge wynika najprawdopodobniej z anizotropowych napre¢zen na ziarnach metalu osadzonych
na warstwach Se 1 Te. Jak pokazujg wyniki XRR (Rys. 6.37), najwigcej granic ziaren, pustek oraz
punktéw wielostyku charakteryzujacych si¢ duza iloscig pozycji dostgpnych dla atomoéw
mniejszosciowych — znajduje si¢ na granicy metal/podtoze. W zwiazku z tym uktad, w ktorym atomy
Te i Se pozostaja na tej granicy powinien charakteryzowac si¢ duzg entropig [46]. Zysk energetyczny
procesu segregacji Te lub Se w kierunku powierzchni jest najprawdopodobniej duzo mniejszy niz
w przypadku germanu — stad mniejsza szybko$¢ migracji ku powierzchni

Aby ustali¢, czy obserwowana migracja atomow Te 1 Se w nanowarstwach srebra i zlota to wynik
segregacji czy dyfuzji, konieczne jest wykonanie badan XPS i analiza dystrybucji atomow
mniejszosciowych w probce. Dystrybucja jednorodna lub z przewaga atomow mniejszosciowych
na granicy metal/podtoze bedzie $wiadczyla o dyfuzji, natomiast jezeli wigkszo§¢ atomoéw
mniejszosciowych po pewnym czasie rezyduje na powierzchni warstwy metalu, $wiadczy to
o segregacji. Niestety, w przypadku warstw metali zwilzanych selenem pelna analiza jest
problematyczna. Gtowny pik Se 3d w widmie XPS wystepuje dla tej samej energii, co pik Au S5p3»2
jak rowniez Ag 4p3n. W zwigzku z tym wnioskowanie o wystepowaniu selenu musi by¢ wykonane
w oparciu o pik Augera SeLmm [46]. Niestety, cho¢ wystepowanie tego piku w widmie XPS zebranym
z powierzchni warstw zar6wno Ag jak i Au jest wyraznie obserwowalne, to ze wzgledu na duze
zaszumienie sygnatu (zob. Rys. 6.41) oraz niski wspotczynnik czutosci techniki XPS dla atomow
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selenu, trudno dokona¢ poprawnej ilosciowej analizy i wykres§li¢ miarodajng krzywa koncentracji
[46]. Z tego powodu kwestia odpowiedzi na pytanie, czy selen obecny na powierzchni warstw Ag
1 Au przemigrowat tam w wyniku dyfuzji czy segregacji, musi pozosta¢ nierozstrzygnigta.
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Rys. 6.41. Fragment widma XPS zebranego z powierzchni warstwy Ag (czarna krzywa) i Au (niebieska krzywa)
o grubosci 35 nm, osadzonych na podtozach szklanych z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Se [46]. Pik Augera SeLmwm,
dla ktérego maksimum powinno przypadac przy 178 eV jest widoczny zaréwno w przypadku warstwy Ag jak i Au, jednak

w obu przypadkach jest mocno zaszumiony, co utrudnia analiz¢ ilosciowa.
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Rys. 6.42. Najwazniejsze sygnaly XPS dla probki Si0»/20 nm Ag/2 nm Te/20 nm Ag/3 nm LiF, dla réznych czaséw
trawienia, zmierzone 30 dni po wytworzeniu probki. a — dublet 5d telluru (pik przypadajacy dla 576 eV przekrywa si¢ z
sygnatem 5ds srebra przypadajacym dla 574 eV), b — dublet 3d srebra, ¢ — sygnat 1s fluoru, d — sygnat 2s krzemu.
Krzywe na wszystkich cze$ciach wykresu sg rozsunigte wzgledem siebie (offset) o rozne wartosci dla czytelnosci. W
zaleznosci od trawionego materiatu i jego sktadu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada usuni¢ciu 2-3 nm grubosci
warstwy.
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Rys. 6.43. Najwazniejsze sygnaly XPS dla probki SiO»/20 nm Ag/2 nm Te/20 nm Ag/3 nm LiF, dla réznych czasow
trawienia, zmierzone 30 dni po wytworzeniu probki. a — dublet 5d telluru, b — dublet 4f ztota, ¢ — sygnat s fluoru,
d — sygnat 2s krzemu. Krzywe na wszystkich czgsciach wykresu sg rozsunigte wzgledem siebie (offset) o rézne wartosci
dla czytelnosci. W zalezno$ci od trawionego materiatu i jego sktadu, 1 minuta trawienia jonami argonu odpowiada

usunigciu 2-3 nm grubo$ci warstwy.
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Rys. 6.44. Atomowa koncentracja telluru w warstwie kanapkowej Ag (czarna krzywa) oraz Au (niebieska krzywa)
wyznaczona na podstawie widm XPS zebranych 20 dni po napyleniu warstwy, w zaleznosci od czasu trawienia probki
jonami argonu [46]. Krzywa powstata przez polagczenie punktow odpowiadajacych pomiarom XPS wykonanym co 2

minuty trawienia.
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Wzgledna czutos¢ techniki XPS na atomy telluru jest wieksza niz na atomy selenu, ze wzgledu na ich
zdecydowanie wigksza mase. Ponadto, cho¢ jeden z sygnatow w dublecie 5d telluru (przypadajacy
dla energii 576 eV) przekrywa si¢ z sygnalem 5ps.2 srebra, to drugi sygnat (przypadajacy dla 586 eV)
nie jest zdegenerowany i analiza ilo$ciowa jest prostsza niz w przypadku selenu — cho¢ ze wzgledu
na niska intensywno$¢ trudniejsza niz w przypadku germanu. Rys. 6.42 i 6.43 przedstawiaja
fragmenty widma XPS w poblizu najwazniejszych pikow dla réznych czaséw trawienia, dla probek
Si02/20 nm Ag/2 nm Te/20 nm Ag/3 nm LiF oraz SiO2/20 nm Au/2 nm Te/20 nm Au/3 nm LiF.
Wykreslone na podstawie przedstawionych na Rys. 6.42 1 6.43 pikéw krzywe koncentracji atomoéw
telluru w badanych strukturach zilustrowane sg na Rys. 6.44.

Pomiary XPS probki Au/Te/Au, w ktorej warstwa 2 nm telluru rozdziela warstwy ztota, nie wida¢
zadnych efektow segregacji. Punkty na krzywej odpowiadajace 6-10 minutom trawienia reprezentuja
srodkowa czeg$¢ probki — zdecydowana wigkszos¢ atomow telluru jest wykrywana wlasnie
dla 8 minuty trawienia jonami argonu, a zatem atomy Te znajduja si¢ doktadnie tam, gdzie zostaly
napylone. Natomiast koncentracja telluru na obu granicach (Au/LiF oraz Au/podioze) jest zerowa,
co $wiadczy o braku — lub o niezwykle powolnej — dyfuzji. Stanowi to potwierdzenie wynikéw
z pomiarow optycznych, w ktorych nie bylo wida¢ dowodow segregacji.

Tymczasem dla warstwy Ag/Te/Ag, w ktorej 2 nm telluru zostaty osadzono pomig¢dzy dwiema
warstwami Ag krzywa koncentracji ma zaskakujacy przebieg. Posrodku probki — czyli tam gdzie
tellur byt poczatkowo osadzony wystepuje minimum koncentracji telluru, natomiast na obu granicach
(Ag/LiF oraz Ag/podtoze) znajduja si¢ jego znaczace ilosci. Nie moze to by¢ wynikiem dyfuzji, gdyz
wjej wyniku koncentracja telluru powinna by¢ jednorodna na calej gltebokosci warstwy
lub przynajmniej najwicksza w jej srodku. Musi to by¢ wigc wynikiem segregacji. Jednakze, profil
ten r6zni si¢ od profilu koncentracji germanu w wielowarstwie Ag/Ge/Ag (Rys. 6.9). Jest tak dlatego,
ze wielowarstwie z germanem, atomy germanu znajduja si¢ pomiedzy dwiema rdéznymi
pod wzgledem krystaliczno$ci warstwami Ag — dolna warstwa ma ptaski profil gestosci, podczas gdy
gbrna - malejacy. Jak wyttumaczono w poprzednich rozdziatach, ze wzgledow termodynamicznych
atomy Ge beda w takiej sytuacji migrowaé ku powierzchni warstwy gornej, z powodu nizszej energii
aktywacji skoku atomowego w kierunku powierzchni niz w kierunku przeciwnym. W przypadku
wielowarstwy Ag/Te/Ag, atomy telluru znajduja si¢ pomi¢dzy dwiema podobnymi do siebie
warstwami srebra — obie warstwy Ag charakteryzuja si¢ ptaskim lub prawie ptaskim profilem ggstosci
(por. Rys. 6.2a 1 Rys. 6.37a). Z tego wzgledu migracja atomow Te do obu powierzchni granicznych
jest rownie korzystna energetycznie 1 wlasnie takie zjawisko jest obserwowane [46].

Podsumowujac niniejszy podrozdziat mozna stwierdzi¢, ze:

e stosowanie warstwy zwilzajacej Si nie wplywa w istotny sposob ani na krystalicznos¢
ani na wlasciwosci optyczne warstw Ag i Au,

e stosowanie warstw zwilzajacych Se i Te wprowadza anizotropowe naprezenie w warstwach
metalu,

e atomy Se migruja ku powierzchni warstw Ag iAu, jednak ze wzgledu na ograniczenia
pomiarowe trudno powiedzie¢ czy w wyniku dyfuzji czy segregacji,

e atomy Te nie segreguja w warstwach Au, natomiast segreguja w warstwach Ag,
nie rozr6zniajac gornej powierzchni granicznej od dolnej w strukturach kanapkowych.

Wyniki zawarte w powyzszym rozdziale potwierdzaja — w odniesieniu do telluru — tre$¢ pierwszych
dwoch tez badawczych:
e osadzanie nanowarstw metali plazmonicznych napodloza szklane lub krzemowe
z wykorzystaniem warstw zwilzajagcych germanu lub telluru w taki sposéb wptywa na strukture
krystaliczng metali, ze kierunkuje to proces segregacji atomow z warstw zwilzajacych w strone
powierzchni metalu,
e atomy pOlprzewodnika obecne wskutek segregacji na granicach ziaren metalu, silnie wplywaja
na opornos¢ oraz wilasciwosci optyczne warstw plazmonicznych, migdzy innymi poprzez
umozliwienie wzbudzenia zlokalizowanych plazmonéw powierzchniowych.

123



Rozdzial 7

Podsumowanie

W pierwszych trzech rozdziatach niniejszej rozprawy zawarte zostato wprowadzenie w problematyke
pracy oraz oméwienie podstawowych zagadnien fizyki ciata statego, optyki oraz chemii powierzchni.
W rozdziale czwartym omowione zostaly wlasciwos$ci optyczne nanowarstw Ag i Au osadzanych
na podloza szklane. W rozdziale pigtym opisane zostaly techniki i uktady wykorzystane
do wytworzenia i charakteryzacji probek omawianych w niniejszej rozprawie. W rozdziale sz6stym
przedstawione zostaly wyniki badan strukturalnych $wiadczace o segregacji atoméw germanu
w nanowarstwach srebra i zlota oraz atomow telluru w nanowarstwach srebra. Przedstawiony zostat
takze wplyw zjawiska segregacji na wlasciwos$ci optyczne takich nanowarstw.

7.1 Whnioski

Stosowanie germanu w charakterze materiatu zwilzajacego zaréwno dla srebra jak i dla zlota,
powoduje, iz nanowarstwy tych metali charakteryzuja si¢ malejaca gestoScig oraz zmniejszajacym
si¢ rozmiarem ziaren wraz z odlegtoscig od podtoza. To z kolei skutkuje szybka segregacjg atomow
germanu przez granice ziaren metalu w kierunku powierzchni. Atomy germanu obecne w granicach
ziaren Ag lub Au intensywnie wplywaja na wlasciwosci optyczne warstw tych metali. W widmie
przenikalnos$ci pojawia si¢ dodatkowy rezonans absorpcyjny pochodzacy od wzbudzania plazmonow
zlokalizowanych na otoczonych germanem ziarnach metalu, ktéry w urojonej czesci przenikalnos$ci
objawia si¢ jako maksima w przedziale widmowym od 400 do 700 nm dla Ag i od ok. 600 do nawet
3000 nm dla Au. Intensywnos$¢ 1 potozenie tych maksimow zalezy od proporcji germanu do metalu
w danym uktadzie i ewoluuje w czasie, w miar¢ jak proces segregacji postepuje. Kinetyke procesu
segregacji daje si¢ kontrolowaé¢ np. poprzez wygrzewanie probek wroznych warunkach.
W strukturach mieszanych, w ktorych obecne sg zarowno warstwy Ag jak i warstwy Au, atomy
germanu tatwiej segreguja w warstwach ztota, z powodu wigkszej wartosci modutu sprezystosci
objetosciowej ztota niz srebra oraz wigkszej roznicy energii powierzchniowych yg,— ¥4y hiZ
YGe ~ Yag-

Wykorzystanie warstwy zwilzajacej z telluru daje podobne efekty, ale jedynie dla srebra, w ktorym
segregacja Te przebiega wolniej niz segregacja germanu. Wynika to z wigkszej rdéznicy energii
powierzchniowych Y, — Va4 NiZ Yge— Yag- Ponadto tellur krystalizuje w trygonalnym uktadzie
krystalograficznym, ktory charakteryzuje si¢ nizszg symetrig niz uktad kubiczny, w ktorym
krystalizuje srebro. W zwigzku z tym, zwilZanie srebra tellurem powoduje wprowadzenie niewielkich
anizotropowych napre¢zen w warstwach Ag. Ztego powodu warstwa Ag wzrastana na tellurze
charakteryzuje si¢ bardziej plaskim profilem gestosci niz warstwa wzrastana na germanie,
co przektada si¢ na wolniejszg segregacje¢ telluru w srebrze. Dzigki temu, migracja atomow Ge i1 Te
przebiega w rozny sposob w wielowarstwach typu metal/potprzewodnik/metal. Podczas gdy atomy
Ge segreguja tylko do powierzchni warstwy gornej, Te segreguja zaro6wno do powierzchnia,
jak i do granicy z podtozem.
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7.2 Udowodnione tezy badawcze

W rozdziale 6.1 przedstawiono wyniki pomiaréw rentgenowskich, ktore $wiadcza o strukturze
warstw Ag nanoszonych na warstwy zwilZzajace Ge — ggsto$¢ tych warstw maleje wraz odlegtoscia
od podtoza. Dla takich warstw, zaobserwowano szybka i intensywna segregacj¢ atomow Ge
w kierunku powierzchni warstw srebrnych, nawet w przypadku wielowarstw Ag/Ge/Ag. W rozdziale
5.3 zaobserwowano taka samg korelacj¢ w przypadku struktur zawierajacych warstwy ztota napylane
na warstwy zwilzajace Ge. W rozdziale 6.5 pokazano natomiast, ze warstwy Ag osadzane
na warstwach zwilzajacych Te maja bardziej ptaski profil gestosci od warstw Ag nanoszonych
na warstwy zwilzajace Ge. Oznacza to, ze atomy Te segreguja do powierzchni warstw Ag wolniej niz
atomy Ge, a ponadto, w wielowarstwach Ag/Te/Ag segregacja telluru zachodzi zaro6wno w kierunku
powierzchni struktury, jak i1 podtoza. Gesto$¢ warstw Au nanoszonych na warstwy zwilzajace Te,
zwigksza si¢ wraz z odlegloscig od podloza i w takich strukturach nie obserwuje si¢ segregacji. A
zatem, pierwsza teraz badawcza, ktéra sformutowana we wstepie brzmiata:

e Osadzanie nanowarstw metali plazmonicznych na podtoza SiO2 lub Si z wykorzystaniem
warstw zwilzajacych Ge lub Te w taki sposob wptywa na strukture metali, ze kierunkuje
to proces segregacji atomow z warstw zwilzajacych w strong powierzchni metalu

zostata dowiedziona w przypadku germanowych warstw zwilzajacych, natomiast dla tellurowych
warstw zwilzajacych wymaga uszczegdtowienia. Osadzanie nanowarstw Ag z wykorzystaniem
warstwy zwilzajacej Te w taki sposéb wptywa na strukture Ag, ze w wiclowarstwach Ag/Te/Ag
atomy segregujg nie tylko w kierunku powierzchni gornej warstwy Ag, ale takze w kierunku podtoza.
Ponadto osadzanie nanowarstw Au z wykorzystaniem warstwy zwilzajacej Te w taki sposob wptywa
na strukture Au, ze nie obserwuje si¢ zjawiska segregacji atomow telluru w warstwie ztota.

W rozdziale 6.1 pokazano, ze w widmach przenikalnosci struktur, w ktoérych atomy germanu
wysegregowaty w kierunku powierzchni warstw Ag, obserwuje si¢ dodatkowy rezonans absorpcyjny,
ktory ewoluuje w czasie, w miar¢ postepu procesu segregacji, co wplywa na na ksztalt krzywe;j
transmisji przez takie struktury. W rozdziale 6.3 zostato to potwierdzone dla warstw Au nanoszonych
na warstwy zwilzajace Ge, a w rozdziale 6.5 takze dla warstw Ag nanoszonych na warstwy zwilzajace
Se 1 Te. Na podstawie pomiarow zawartych w niniejszej rozprawie oraz rozwazan literaturowych [np.
190], zawnioskowano, ze obserwowane w widmach przenikalnosci dodatkowe rezonanse
absorpcyjne wynikaja ze wzbudzania plazmonéw zlokalizowanych na otoczonych atomami
polprzewodnika ziarnach metalu. Powyzsze wyniki dowodza sformutowanej we wstepie drugiej tezy
badawczej:

e Atomy potprzewodnika obecne wskutek segregacji na granicach ziaren metalu, silnie
wplywaja na opornos¢ powierzchniowg oraz wlasciwosci optyczne warstw plazmonicznych,
migdzy innymi poprzez umozliwienie wzbudzenia zlokalizowanych plazmonow
powierzchniowych.

W rozdziale 6.2 pokazano, ze czynniki takie jak temperatura wygrzewania — a nawet sam fakt,
czy wygrzewanie nastepuje w trakcie procesu czy tez bezposrednio po nim — wptywaja na profil
gestosci warstw srebrnych nanoszonych na warstwy zwilzajace Ge, a przez to na szybkos$¢ procesu
segregacji, co mozna zbada¢ za pomocg np. pomiarow optycznych. W rozdziale 6.3 zaprezentowano
wyniki podobnych badan wykonanych dla warstw Au. Natomiast w rozdziale 6.4 przedstawiono
wyniki dla struktur wielowarstwowych zawierajacych zarowno warstwy Ge, Ag oraz Au i1 pokazano,
ze w konfiguracji Ag/Ge/Au segregacja germanu ku powierzchni zachodzi szybciej niz w
konfiguracji Au/Ge/Ag. Dowodzi to stusznosci sformutowanej we wstepie trzeciej tezy badawcze;j:

o Zjawisko segregacji daje si¢ kontrolowa¢ poprzez odpowiedni dobdr parametréw procesu
osadzania warstw a takze poprzez przetwarzanie koncowe (ang. post-processing).
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7.3 Perspektywy

Niniejsza rozprawa dotyczy segregacji materiatdéw potprzewodnikowych w nanowarstwach metali
plazmonicznych, w ktoérych obserwuje si¢ silng ewolucje wlasciwosci optycznych. Z pomiaréw
optycznych mozna wydoby¢ sporo informacji na temat zachodzacych w takich probkach proceséw
fizykochemicznych. Obserwowane w metalurgii 1inzynierii materialowej zjawisko segregacji
zachodzi w wielu réznych typach materialow objetosciowych — metale segreguja w metalach,
dielektryki w dielektrykach, dielektryki w metalach i metale w dielektrykach. W szczegdlnosci dla
metali podejmowane s3 proby usystematyzowania wiedzy na temat segregacji w materiatach
objetosciowych [203]. Jednakze proces segregacji — szczegolnie w przypadku cienkich warstw — jest
zbadany dla ograniczonej ilosci uktadow. Jedng z perspektyw dalszej pracy jest badanie segregacji
w nanostrukturach zawierajacych inne pierwiastki niz te omawiane Ww niniejszej rozprawie.
W szczegblnosci obiecujace jest zbadanie segregacji innych metali (np. Ni lub Cu) w metalach
plazmonicznych — zastosowanie metali w charakterze warstw zwilzajacych dla innych metali daje
nadziej¢ na poprawe¢ parametrow procesu zwilzania oraz poprawe mechanicznych parametréw
wytrzymatosciowych, bez jednoczesnego pogorszenia parametrow optycznych i elektrycznych. Inng
mozliwg perspektywa rozwoju jest zbadanie wptywu procesu segregacji germanu, telluru lub innych
pierwiastkéw na ewolucje parametrow wytrzymatosciowych warstw Ag 1 Ag [192], gdyz materiaty
te czesto uzywane sg w lustrach i ograniczenie ich poziomu zuzycia mialoby znaczenie ekonomiczne.
Ponadto, jak wspomniano w rozdziale 6.3, mozna wykorzysta¢ wplyw postepujacego procesu
segregacji na wlasciwosci optyczne warstw plazmonicznych, aby wytworzy¢ metamateriat
o przenikalnosci bliskiej zeru w szerokim zakresie widmowym. W metamateriatach tego typu bedzie
mozliwe modyfikowanie optycznej nieliniowosci i transmisji [190].

W 2019 roku pojawita si¢ praca poswigcona segregacji domieszki srebra w tlenku cynku (ZnO:Ag)
zachodzacej pod wptywem wygrzewania w temperaturze powyzej 450 °C [204]. Sygnalizuje ona
wazki problem wystepowania segregacji nie tylko w stopach metali lub strukturach
warstwowych, ale takze w domieszkowanych zwigzkach wieloatomowych. Poczatkowo jony Ag
zastepujg jony Zn w sieci krystalicznej ziaren ZnO, ktore ze wzrostem temperatury powickszaja
objetos¢. Nastepnie, atomy srebra migrujag do powierzchni ziaren i1 ostatecznie segreguja do
powierzchni swobodnej ZnO. Pod wptywem segregacji srebra zmienia si¢ przewodnictwo cienkich
warstw ZnO z typu p na typ n.
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Zalacznik A: Zestawienie wynikow XRR

W niniejszym zalgczniku przedstawione sg wyniki pomiarow XRR oraz krzywe modelowe
dopasowane do krzywych eksperymentalnych. Sa to te same krzywe, co przedstawione na Rys. 6.2,
6.5, 6.14, 6.25, 6.37, jednak tutaj sg przedstawione w parach: krzywa zmierzona-krzywa
wygenerowana na podstawie modelu na jednym wykresie, co powinno ulatwi¢ czytelnikowi oceng
dopasowan.
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