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Streszczenie 

 

 
Azotek boru to materiał znany już od bardzo dawna, przez długi czas pozostający jednak  

w cieniu. Dopiero niedawny wzrost zainteresowania materiałami warstwowymi sprawił,  

że spojrzano na niego jeszcze raz i doceniono niezwykłe właściwości jakimi się charakteryzuje. 

Obok typowej dla azotków, bardzo dużej odporności na trudne warunki zewnętrzne (takie jak 

wysoka temperatura i ciśnienie, obecność reaktywnych związków chemicznych) oraz szerokiej 

przerwy energetycznej w zakresie dalekiego ultrafioletu, może krystalizować w strukturze o hy-

brydyzacji sp2 co czyni go kompatybilnym z innymi materiałami warstwowymi. W dzisiejszej op-

toelektronice może więc występować nie tylko jako warstwa aktywna (źródło światła), ale rów-

nież jako warstwa zabezpieczająca lub bariera izolacyjna. Niewiele materiałów może się poszczy-

cić tak szerokim wachlarzem zastosowań, toteż prace nad otrzymaniem azotku boru o hybrydy-

zacji sp2 jak najlepszej jakości oraz w dowolnej ilości są prowadzone w wielu ośrodkach na całym 

świecie. Metody wzrostu wysokiej jakości materiału objętościowego nie pozwalają na uzyskiwa-

nie kryształów większych niż pojedyncze milimetry, podczas gdy techniki epitaksjalne, pozwala-

jące na otrzymywanie dużych powierzchni materiału w skali całego stosowanego podłoża, cały 

czas są obarczone występowaniem dużej ilości defektów.  

Celem tej pracy doktorskiej było dokładne zbadanie azotku boru otrzymywanego metodą 

MOVPE za pomocą szeregu różnych technik eksperymentalnych, przede wszystkim spektrosko-

pii ramanowskiej, fotoluminescencji, dyfrakcji rentgenowskiej i mikroskopii elektronowej  

oraz powiązanie jego właściwości optycznych i strukturalnych ze stosowanymi parametrami 

wzrostu. Na podstawie tych pomiarów zaproponowano hipotezy dotyczące mechanizmów wzro-

stu związanych z różnymi modami oraz opracowano nowe techniki i sposoby pozwalające otrzy-

mywać materiał coraz lepszej jakości. Przeanalizowano również widma luminescencji wewnątrz-

przerwowej i wyróżniono kilka charakterystycznych pasm wchodzących w skład widm  

wszystkich próbek.  

Pierwszy rozdział skupia się na samym materiale, jakim jest azotek boru. Stanowi wprowa-

dzenie do zagadnień związanych zarówno z rodziną azotków jak i materiałów warstwowych. 

Przedstawiono tutaj właściwości, zastosowania oraz powszechnie stosowane metody otrzymy-

wania azotku boru.  

Drugi rozdział szczegółowo opisuje technologię wzrostu epitaksjalnego ze związków meta-

loorganicznych, stosowaną na Wydziale Fizyki Uniwersytetu Warszawskiego. Oprócz zapoznania 
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z układem do epitaksji i dodatkowymi urządzeniami pozwalającymi na monitorowanie wzrostu 

in situ, omówione są tu już konkretne mody wzrostu stosowane do otrzymywania azotku boru.  

W trzecim rozdziale przedstawiono techniki eksperymentalne stosowane w badaniach pro-

wadzonych w ramach niniejszej pracy. Są tu więc opisane zjawiska fizyczne, wykorzystywane  

w konkretnych pomiarach oraz aparatura, która została do nich użyta. Do każdej techniki dodano 

obecny stan wiedzy na temat badań prowadzonych tą metodą dla azotku boru.  

Główną część pracy stanowi rozdział czwarty – znajdują się tam wszystkie wyniki otrzymane 

w trakcie przeprowadzonych badań. Na początku rozdziału opisano zastosowane mody wzrostu 

– te klasyczne, stosowane dla innych materiałów oraz nowe, wprowadzone w oparciu o otrzy-

mywane na bieżąco wyniki. Następnie podzielono wszystkie otrzymane próbki azotku boru na 

trzy grupy – materiał polikrystaliczny, epitaksjalny oraz homoepitaksjalny. W kolejnych podroz-

działach szczegółowo scharakteryzowano morfologię powierzchni, właściwości strukturalne  

i optyczne dla każdej z tych grup. Powiązano je również ze zmianami poszczególnych parame-

trów wzrostu. Wyjaśniono mechanizmy wzrostu dla wszystkich modów oraz dokonano próby 

interpretacji natury defektów odpowiedzialnych za luminescencję wewnątrzprzerwową.  

W rozdziale piątym podsumowano najważniejsze wyniki otrzymane dla azotku boru otrzy-

manego metodą MOVPE. Wyróżniono cztery zagadnienia stanowiące istotną wartość dodaną  

do ogólnodostępnej wiedzy na temat tego materiału: związek pomiędzy parametrami wzrostu  

a morfologią powierzchni i właściwościami próbek wyhodowanych w standardowych modach 

wzrostu, nowe metody wzrostu wielkopowierzchniowego azotku boru dobrej jakości, natura de-

fektów pojawiających się w strukturze azotku boru wyhodowanego metodą MOVPE, azotek 

boru otrzymany metodą MOVPE na Wydziale Fizyki UW oraz jego potencjał aplikacyjny. 

Ostatni rozdział jest krótkim podsumowaniem całej pracy doktorskiej oraz osiągniętych  

rezultatów. Uwzględniono w nim również publikacje oraz wystąpienia konferencyjne autorki. 
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Abstract 

 
Boron nitride is a material that has been known for a long time, but has remained in the 

shade of other compounds studied and used in solid state physics. The recent spark of interest 

in layered materials led to an appreciation of their extraordinary properties. In addition to very 

high resistance to harsh external conditions of boron nitride (such as high temperature, pressure 

and the presence of reactive chemical compounds), and a wide energy gap in the far ultraviolet 

range, it can crystallize in a sp2-hybridized structure, making it compatible with other layered 

materials. In today's optoelectronics, it can therefore not only act as an active layer (light 

source), but also as a protective layer or an insulating barrier. Few materials can boast such 

 a wide range of applications and therefore work on obtaining sp2-hybridized boron nitride  

of highest quality and in any quantity is carried out in many research centers around the world. 

The methods of high-quality bulk material growth cannot provide crystals larger than a one mil-

limeter, while epitaxial techniques, which allow obtaining large areas of the material on the en-

tire substrate scale, are still burdened with the occurrence of a large number of defects. 

The aim of this doctoral dissertation was to thoroughly investigate boron nitride obtained 

by MOVPE by using different experimental techniques, mainly Raman spectroscopy, photolumi-

nescence, X-ray diffraction and scanning electron microscopy, and correlate its optical and struc-

tural properties to the growth conditions. Hypotheses about the growth mechanisms associated 

with different modes were proposed, and new techniques and growth methods were developed 

to obtain material of an increasingly better quality. Mid-gap luminescence spectra were also 

analyzed, and several characteristic bands observable in the spectra of all samples  

were identified. 

The first chapter focuses on boron nitride itself and gives an introduction to aspects related 

to both, the III-nitride family and layered materials. The properties, applications and commonly 

used methods of obtaining boron nitride are also presented here. 

The second chapter describes the technology of epitaxial growth from metalloorganic com-

pounds in detail, which is used at the Faculty of Physics, University of Warsaw. In addition to the 

discussion of the epitaxy system and additional devices for in situ growth monitoring,  

the specific growth modes used for the boron nitride obtaining are discussed. 

The third chapter presents experimental techniques used in the research framework  

of this thesis. Physical phenomena used in specific measurements and devices that were em-

ployed for the research are described.  A discussion of the current state-of-the-art regarding 

measurements of boron nitride has been added to each technique. 
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The main part of the work is the fourth chapter - it contains the results obtained  

in the course of the Ph.D. studies. At the beginning of the chapter, the applied growth modes 

are described: the classical ones, used for other materials, and the novel ones, developed on the 

basis of our own results. In the next part, all boron nitride samples were divided into three 

groups: polycrystalline, epitaxial, and homoepitaxial samples. In the following subsections,  

the surface morphology, structural properties, and optical properties are characterized in detail 

for each of these groups. These properties were also associated with changes in individual 

growth parameters. The growth mechanisms for all modes were explained and the nature  

of the defects responsible for mid-gap luminescence was proposed. 

The fifth chapter summarizes the most important results obtained for boron nitride grown 

by the MOVPE method. Four aspects that constitute a significant added value to the current 

knowledge about this material were described: the relationship between the growth parame-

ters and the properties of samples grown in the standard growth modes, newly developed meth-

ods of growth of high-quality large-area boron nitride, the nature of defects appearing  

in boron nitride grown by MOVPE, application potential of boron nitride obtained by MOVPE. 

The last chapter is a short summary of the entire dissertation and the results obtained.  

It also includes a list of publications and conference presentations of the author. 

 

 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 



17 
 

Wkład autorki oraz współpracowników w prowadzone badania 

 

Spektroskopia ramanowska mgr Aleksandra Dąbrowska 

Pomiary fotoluminescencji mgr Aleksandra Dąbrowska 

Wzrost azotku boru metodą MOVPE 
mgr Krzysztof Pakuła 

mgr Aleksandra Dąbrowska 

Skaningowa Mikroskopia Elektronowa (SEM) 
mgr Aleksandra Dąbrowska 

dr Mateusz Tokarczyk 

Preparatyka TEM   

mgr Jakub Iwański 

inż. Jakub Turczyński 

mgr inż. Bogusława Kurowska 

mgr Aleksandra Dąbrowska 

Dyfrakcja Promieniowania Rentgenowskiego  (XRD) dr Mateusz Tokarczyk 

Mikroskopia Sił Atomowych (AFM) mgr Rafał Bożek 

Spektroskopia w podczerwieni (FTIR) 
mgr Jakub Iwański 

dr Johannes Binder 

Transmisyjna Mikroskopia Elektronowa (TEM) 
inż.  Jakub Turczyński 

mgr inż. Bogusława Kurowska 

Delaminacja azotku boru z podłoża Al2O3 mgr Jakub Iwański 

Eksfoliacja płatków BN z materiału objętościowego dr Karol Nogajewski 

Pomiary optyczne heterostruktury hBN/MoSe2 mgr Katarzyna Ludwiczak 

Wygrzewanie w próżni i epitaksja z wiązek  

molekularnych (MBE) materiału MoSe2 
dr hab. Wojciech Pacuski 

 

 

 

 

 
 



18 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 



19 
 

Wykaz najważniejszych skrótów stosowanych w pracy 

BN azotek boru 

MOVPE (ang. Metal Organic Vapour Phase Epitaxy) 

metaloorganiczna epitaksja z fazy gazowej 

PL (ang. photoluminescence) 

fotoluminescencja 

SEM (ang. Scanning Electron Microscopy) 

skaningowa mikroskopia elektronowa 

TEM (ang. Transmission Electron Microscopy) 

 transmisyjna mikroskopia elektronowa 

FIB (ang. Focused Ion Beam) 

skupiona wiązka jonów/  

urządzenie do trawienia skupioną wiązką jonów 

XRD (ang. X-Ray Diffraction) 

dyfrakcja promieniowania rentgenowskiego 

AFM (ang. Atomic Force Microscopy) 

mikroskopia sił atomowych 

FTIR (ang. Fourier Transformed Infrared Spectroscopy) 

spektroskopia w podczerwieni z transformatą Fouriera 

MBE (ang. Molecular Beam Epitaxy) 

epitaksja z wiązek molekularnych 

SPE (ang. Single Photon Emitter) 

źródło pojedynczych fotonów 

GaN azotek galu 

AlN azotek glinu 

InN azotek indu 

2D  (ang. two dimensional) 

dwuwymiarowy 

3D (ang. three dimensional) 

trójwymiarowy 

h-BN (ang. hexagonal boron nitride) 

heksagonalny azotek boru 
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r-BN (ang. rhombohedral boron nitride) 

romboedryczny azotek boru 

t-BN (ang. turbostratic boron nitride) 

turbostratyczny azotek boru 

sp2-BN azotek boru o hybrydyzacji sp2 

DUV (ang. deep ultraviolet) 

daleki ultrafiolet 

LED (ang. light-emmiting diode) 

dioda emitująca światło 

NH3 amoniak 

TEB (ang. triethylborane) 

trietyloboran 

CFG (ang. Continuous Flow Growth) 

wzrost ciągły 

FME (ang. Flow-rate Modulation Epitaxy) 

wzrost modulacyjny/pulsacyjny 

LALP (ang. low ammonia, low pressure) 

mod niskociśnieniowy z małym przepływem NH3 

HAHP (ang. high ammonia, high pressure) 

mod wysokociśnieniowy z dużym przepływem NH3 

CGM (ang. Combined Growth Mode) 

wzrost łączony/ wzrost wieloetapowy 

ZPL (ang. Zero Phonon Line) 

linia zerofononowa 
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Wprowadzenie 

 

Azotek boru (BN) to materiał, którym interesują się grupy badawcze na całym świecie. Nie-

wiele z nich pracuje nad jego otrzymywaniem, ale mnóstwo korzysta z gotowego materiału. Róż-

norodność jego zastosowań sprawia, że rzesze naukowców z całego świata zajmują się zarówno 

badaniem go jak i wykorzystywaniem przede wszystkim do różnego rodzaju heterostruktur. Cały 

czas jest wiele niejasności, dotyczących podstawowych właściwości tego materiału. Szerokość  

i rodzaj przerwy energetycznej, natura defektów punktowych pojawiających się w BN podczas 

wzrostu, ułożenie warstw względem siebie  - to wszystko zagadnienia wymagające dalszego ba-

dania. Dużo pracy wymaga również opracowanie technologii wzrostu, która pozwoli otrzymać 

materiał jak najlepszej jakości strukturalnej i optycznej w dowolnych ilościach i na dowolnie du-

żych powierzchniach. Obok takich podstawowych prac technologicznych prowadzone są także 

badania dotyczące domieszkowania, delaminacji warstw, kontroli występowania w nim różnego 

rodzaju defektów, mogących być źródłami pojedynczych fotonów (SPE) oraz łączenia azotku 

boru z innymi azotkami w formie heterostruktur lub kryształów mieszanych.  

Wyniki otrzymane i opisane w niniejszej pracy doktorskiej stanowią istotny wkład  

do obecnego stanu wiedzy na temat azotku boru. W ramach przeprowadzonych badań zrozu-

miano podstawowe mechanizmy wzrostu azotku boru metodą epitaksji ze związków metaloor-

ganicznych (MOVPE) i zaproponowano dwa nowe podejścia – wzrost łączony (Few-stage Epi-

taxy/ Combined Growth Mode – CGM) zapewniający poprawienie jakości optycznej i struktural-

nej azotku boru oraz zmodyfikowany wzrost modulacyjny (Flow-rate Modulation Epitaxy +  

– FME+), który redukuje ilość defektów punktowych w powstającym azotku boru. Oprócz tego, 

przeprowadzono dokładną analizę widm fotoluminescencji w zakresie widzialnym i wpływu po-

szczególnych modów i parametrów wzrostu na jej kształt. Udało się dzięki temu wyodrębnić kilka 

pasm, za pomocą których można odtworzyć dowolne widmo luminescencji defektowej azotku 

boru wyhodowanego metodą MOVPE.  

Zbadanie korelacji pomiędzy warunkami wzrostu a właściwościami otrzymywanego azotku 

boru doprowadziło do uzyskania bardzo dobrej kontroli nad hodowanym materiałem. Umożliwia 

to planowanie wzrostów azotku boru dostosowanego pod konkretne zastosowania. Dzięki temu, 

w ostatnim czasie, BN hodowany w laboratorium MOVPE na Wydziale Fizyki UW coraz częściej 

stosowany jest jako warstwa zabezpieczająca inne, bardziej wrażliwe materiały, podłoże  

do wzrostu materiałów dwuwymiarowych czy źródło pojedynczych fotonów. 

 

 



22 
 

1. Azotek boru – warstwowy półprzewodnik z grupy III-V 

 

1.1 Azotki – właściwości i zastosowania 

 

Azotki to materiały półprzewodnikowe, w których atomy azotu związane są z pierwiastkami 

grupy III. Dotychczas z wielkim powodzeniem prowadzono prace nad otrzymywaniem  

i opracowywaniem różnego rodzaju zastosowań dla azotku aluminium (AlN), azotku indu (InN) 

oraz najpopularniejszego z nich wszystkich – azotku galu (GaN), a także ich kryształów miesza-

nych (AlxGa1-xN, InxGa1-xN itp.). 

Związki te mogą krystalizować za-

równo w strukturze blendy cynko-

wej jak i w strukturze wurcytu, która 

jest formą najstabilniejszą termody-

namicznie [1]. Azotkowe kryształy 

mieszane mogą charakteryzować się 

przerwą energetyczną w zakresie  

od 0.76 eV do 6.2 eV, co odpowiada 

długościom fali od podczerwieni  

aż do głębokiego ultrafioletu (Rys. 1.1). Ponadto, na tle innych półprzewodników, wyróżniają się 

unikalnymi właściwościami mechanicznymi, termicznymi i elektrycznymi, dzięki którym można 

je zaaplikować do większej liczby urządzeń, działających w trudniejszych warunkach zewnętrz-

nych. Możliwość tworzenia heterostruktur z kryształów o różnych zawartościach poszczególnych 

pierwiastków pozwala na wykorzystywanie inżynierii przerwy energetycznej w szerokim zakre-

sie. W ten sposób możliwe jest tworzenie heterostruktur z dwuwymiarowym gazem elektrono-

wym [3], studni kwantowych [4] a wykorzystując naprężenia pomiędzy podłożem i materiałem  

 

Tabela 1.1 Podstawowe właściwości półprzewodnikowych związków azotu w strukturze wurcytu w temperaturze 300 K. 

 

Materiał GaN AlN InN 

Stała sieci a (Å) [1] 3.189 3.1106 3.538 

Stała sieci c (Å) [1] 5.186 4.98 5.703 

Przerwa energetyczna w 300 K (eV) 3.44 [5] 6.2 [6] 0.76 [7] 

Stała dielektryczna 𝜀⊥𝑐 = 9.5 [8] 
𝜀∥𝑐 = 10.4 [8] 

ε = 9.14 [9] 
𝜀⊥𝑐 = 13.1 [10] 
𝜀∥𝑐 = 14.4 [10] 

Rysunek 1.1 Zależność wielkości przerwy energetycznej od stałej 
sieci dla wybranych półprzewodników [2]. 
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właściwym – również kropek kwantowych [11]. Kolejną ciekawą właściwością jest polarność  

struktur azotkowych. Wbudowane w kryształ pole elektryczne zapewnia mu właściwości piezo-

elektryczne [1]. Podstawowe właściwości zebrano w tabeli 1.1. 

Możliwości zastosowań azotków jest wiele. Zasadniczo dzielą się one na dwie grupy. Pierw-

sza związana jest z emisją światła przez półprzewodnik posiadający przerwę energetyczną w za-

kresie widzialnym oraz w ultrafiolecie. Najpopularniejszym zastosowaniem azotku galu  

są wszechobecne diody elektroluminescencyjne LED (ang. light-emmiting diode), będące wydaj-

nymi źródłami światła w tym zakresie. W 2014 roku uhonorowano nagrodą Nobla Isamu Akasa-

kiego, Hiroshiego Amano i Shuji’ego Nakamurę, za badania nad technologią, które przyczyniły 

się do ich wynalezienia [12]. Ponadto możliwa jest produkcja laserów o długości fali emitowa-

nego światła, odpowiadającej przede wszystkim kolorom: fioletowemu, niebieskiemu i zielo-

nemu [13, 14]. Lasery takie są przydatne nie tylko w laboratoriach badawczych, do badań spek-

troskopowych czy naświetlania fotorezystu podczas procesu fotolitografii, ale także do dezyn-

fekcji, w diagnostyce medycznej, czy do optycznego zapisu informacji (technologia Blue-ray). 

Druga grupa zastosowań wykorzystuje przede wszystkim właściwości elektryczne -  duże napię-

cie przebicia, możliwość domieszkowania azotków na typ n i p, i osiąganie wysokich koncentracji 

domieszek. Dodatkowo możliwość pracy w wysokich temperaturach i w szczególności  

w urządzeniach dużej mocy sprawia, że taki materiał jest dobrym kandydatem na tranzystory 

różnego typu - MESFET (ang. metal – semiconductor field effect transistor), MISFET (ang. metal 

– insulator field effect transistor), JFET (ang. junction field effect transistor), HFET (ang. hetero-

junction field effect transistor) [15].  

Wszechobecność diod i popularnych dzisiaj żarówek na nich bazujących, jest możliwa 

przede wszystkim dzięki rozwojowi technologii wzrostu. Różne zastosowania wymagają różnych 

rozwiązań, dlatego pracuje się zarówno nad metodami objętościowymi jak i technikami epitak-

sjalnymi wzrostu struktur azotkowych. Do otrzymania kryształów objętościowych stosuje  

się metodę wodorkową (ang.  hydride vapour phase epitaxy - HVPE) [16], ammonotermalną  

[17, 18] oraz wzrost z roztworu (ang. high-pressure solution growth method - HPSG) [19]. W celu 

otrzymania materiałów lepszej jakości wykorzystuje się techniki epitaksjalne – MBE (ang. Mole-

cular Beam Epitaxy), która w wyniku daje materiał o ekstremalnie dobrej jakości oraz MOVPE  

(ang. Metal Organic Vapour Phase Epitaxy) charakteryzującej się powstawaniem materiału  

z większą ilością defektów strukturalnych, ale za to rosnącym ze znacznymi  prędkościami, osią-

gającymi nawet kilka µm/h. 
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1.2 Materiały van der Waalsa – właściwości i zastosowania 

 

Klasyczne półprzewodniki występują w różnych strukturach krystalicznych – najczęściej 

wurcytu, regularnej, heksagonalnej. Dotychczas w powszechnie stosowanych urządzeniach wy-

korzystywano  kryształy zbudowane w oparciu o wiązania o hybrydyzacji sp3. Od roku 2010 -

kiedy to Andriej Geim i Konstantin Novoselov otrzymali nagrodę Nobla za „Przełomowe badania  

nad grafenem”, nastąpił wzrost zainteresowania materiałami warstwowymi. Otworzyła się 

wtedy całkowicie nowa ścieżka badań nad ich  właściwościami. Powszechnie określa się je mia-

nem materiałów dwuwymiaro-

wych (2D), ze względu na duże 

rozmiary przestrzenne ich  

monowarstw w porównaniu  

do grubości rzędu pojedynczych 

atomów [20]. Wybierano coraz 

nowsze i ciekawsze związki – za-

równo te powszechnie wystę-

pujące w naturze jak i otrzymy-

wane syntetycznie. Okazało się, 

że właściwości cienkich warstw 

(jednej lub kilku monowarstw) materiałów zwykle diametralnie różnią się od właściwości ich ob-

jętościowych odpowiedników – analogicznie do grafenu i grafitu. Co więcej, nie tylko ilość 

warstw pozwala na precyzyjne dobranie oczekiwanych właściwości, ale również składanie ma-

teriałów ze sobą, na zasadzie NanoLego [21], co przedstawiono na rysunku 1.2. Może dawać  

to nieoczekiwane efekty, związane z oddziaływaniem pomiędzy sąsiadującymi warstwami. Me-

tody łączenia klasycznych materiałów  z wiązaniami sp3 nigdy nie będą w stanie dorównać moż-

liwościami powstającym w ten sposób heterostrukturom van der Waalsa (vdW). Dzieje się tak 

ze względu na niesamowite spektrum właściwości, jakie przedstawiają materiały 2D (podsta-

wowe właściwości dla wybranych materiałów zebrano w tabeli 1.2). Mogą być zarówno izolato-

rami, przewodnikami jak i półprzewodnikami. Większość kryształów 2D jest bardzo niestabilna  

i dość szybko degraduje się pod wpływem światła, powietrza, wilgoci (np.: MoSe2, TaS2). Inne 

(przede wszystkim BN) są za to bardzo odporne, nawet na trudne warunki, dzięki czemu mogą 

być warstwą zabezpieczającą. Dzięki możliwości precyzyjnego zaplanowania właściwości takiej 

heterostruktury, można je wykorzystać jako źródło światła o różnych długościach fali  

w optoelektronice [22], ale także jako materiał na tranzystory [23] i detektory [24]. 

Rysunek 1.2 Schemat porównujący układanie heterostruktury  
van der Waalsa do budowania z klocków Lego [21]. 
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Otrzymywanie monokrystalicznych, ciągłych warstw o dużej powierzchni nadal stwarza 

pewne problemy. Metody pozyskiwania można podzielić na dwie grupy – techniki eksfoliacyjne 

z gotowych kryształów objętościowych (naturalnych minerałów lub kryształów otrzymanych 

chemicznie) [25, 26] oraz hodowanie warstw o określonej grubości powszechnie znanymi meto-

dami, takimi jak MBE [27, 28] lub MOVPE [29, 30]. Zwykle materiał eksfoliowany z niewielkich 

kryształów objętościowych wykazuje lepsze właściwości, ale ma bardzo ograniczone rozmiary 

(rzędu milimetrów). Techniki epitaksjalne pozwalają na otrzymywanie materiałów 2D o rozmia-

rach odpowiadających powierzchni stosowanego w danej metodzie podłoża (np. 2 cale średnicy 

dla azotku boru w naszym laboratorium). Niestety taki materiał zwykle jest bardziej zdefekto-

wany i aktualnie nie jesteśmy w stanie osiągnąć dowolnych grubości przy jednoczesnym zacho-

waniu gładkiej powierzchni. 

  

Tabela 1.2 Właściwości wybranych kryształów dwuwymiarowych w temperaturze 300 K. 

 

 

1.3  Azotek boru 

 

BN jest związkiem chemicznym, który w zależności od warunków wzrostu może krystalizować  

na różny sposób. Ze względu na wzajemne ułożenie atomów i występujące pomiędzy nimi wią-

zania, wyróżniamy struktury o klasycznej hybrydyzacji sp3  (regularna, wurcytu), odpowiadającej 

bardziej popularnym azotkom oraz BN o hybrydyzacji sp2 o budowie warstwowej [38]. Wybrane 

właściwości różnych politypów azotku boru przedstawiono w tabeli 1.3. 

Związek Grafen MoS2 TaS2 

Stała sieci (Å) 2.46 [31] 
a = 3.16 

c = 12.29 [25] 

a = 3.346 

b = 5.86 [32] 

Przerwa energetyczna 

 pojedynczej warstwy (eV) 
0 Prosta - 1.9 [33] 

0 (w temperaturze 

pokojowej) [34] 

Przewodnictwo cieplne 

(W/mK) 
5000 [35] 52 [36] 5 [37] 

Charakterystyczna cecha 

Metaliczny cha-

rakter, duże ru-

chliwości nośni-

ków, niesamowita 

wytrzymałość me-

chaniczna. 

Możliwość modulo-

wania wielkości 

przerwy energe-

tycznej grubością 

kryształu MoS2. 

Przejścia fazowe  

i zmiana właściwo-

ści podczas chło-

dzenia. 
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Faza regularna (kubiczna), przypominająca diament (Rys. 1.3 a), charakteryzuje się wysoką 

przewodnością cieplną, szeroką przerwą energetyczną i niewielką stałą dielektryczną. Właściwo-

ści te sprawiają, że kubiczny azotek boru (c-BN) może być stosowany jako cienka warstwa zabez-

pieczająca lub część składowa w urządzeniach mikroelektronicznych pracujących w wysokich 

temperaturach. BN w strukturze wurcytu (w-BN) idealnie pasuje swoją budową do rodziny azot-

ków – GaN, AlN, InN. Jest to polityp metastabilny w warunkach standardowych, który stabilność 

zyskuje dopiero w warunkach wysokiego ciśnienia i wysokiej temperatury [39]. Badań nad tą 

strukturą przeprowadzono stosunkowo niewiele. Wiadomo, że w odpowiednich warunkach jego 

wytrzymałość przekracza wytrzymałość diamentu [40] i jak inne odmiany BN, charakteryzuje się 

szeroką przerwą energetyczną. Raportowane jest zastosowanie go w urządzeniach do cięcia [41] 

oraz w optoelektronice w postaci kryształów mieszanych z innymi związkami azotowymi  

np.: BxGa1-xN [42, 43, 44]. 

 
Tabela 1.3 Wybrane właściwości azotku boru w strukturze kubicznej i wurcytu w 300 K. 

Azotek boru kubiczny wurcyt 

Stała sieci (Å) 3.615 [45] 
a = 2.553 

c = 4.228 [46] 

Przerwa energetyczna (eV) 6.1 (skośna) [47] 5.81 (skośna) [48] 

Przewodnictwo cieplne 

(W/mK) [49] 
1905 

1344 w kierunku xy 

1155 w kierunku z 

Współczynnik sprężystości 

objętościowej (GPa) [38] 
395 396 

Stała dielektryczna 7.1 [50] 
𝜀⊥= 6.67 

𝜀∥= 7.25 [51] 
 

 

Rysunek 1.3 Trzy politypy, w których może występować azotek boru. Czarne atomy obrazują bor, białe azot [38]. 
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Trzecia grupa - BN o hybrydyzacji sp2  jest materiałem, który łączy właściwości wynikające  

z przynależności do rodziny półprzewodników z grupy III-V – szeroka przerwa energetyczna, wy-

jątkowa odporność mechaniczna, chemiczna i termiczna, wraz z zaletami płynącymi z możliwo-

ści, jakie daje mu warstwowa struktura. To czyni go materiałem bardzo uniwersalnym pod wzglę-

dem zastosowań. Wyróżniamy dwie podstawowe formy azotku boru o hybrydyzacji sp2 - rom-

boedryczną (r-BN) i heksagonalną (h-BN, Rys. 1.3 c). W literaturze bardzo często używa się wy-

łącznie nazwy h-BN na obydwie te struktury, ponieważ bardzo trudno je rozróżnić. Należy tutaj 

uściślić, że tak naprawdę istnieje 5 struktur typu h-BN, różniących się nieznacznie ułożeniem 

warstw względem siebie (3 z nich odpowiadają symetrią grupie przestrzennej P63/mmc, dwie 

kolejne – P3m1 i P6̅m2) [52]. Istnieje również trzecia możliwość – równoległe względem siebie 

płaszczyzny BN mogą być losowo skręcone względem osi c i przesunięte o dowolny wektor trans-

lacji. Takie ułożenie nazywane jest turbostratycznym [53]. Powstaje zazwyczaj na początku wzro-

stu lub wtedy, kiedy warunki uniemożliwiają odpowiednie ułożenie warstw. Podczas wzrostu 

najczęściej powstaje materiał będący tak naprawdę mieszanką wyżej wymienionych. Uprosz-

czone nazewnictwo może wynikać z faktu, że w większości prac teoretycznych, zarówno na te-

mat sp2-BN jak i heterostruktur van der Waalsa, opisana jest pojedyncza monowarstwa BN, więc 

nie można mówić o ułożeniu płaszczyzn względem siebie. Więcej o strukturze i właściwościach 

r-BN i h-BN można przeczytać w podrozdziale 1.3.1. 

 

1.3.1 Właściwości azotku boru o hybrydyzacji sp2 

 

Właściwości strukturalne. 

Tak jak wspomniano powyżej, zwrot sp2-BN w rzeczywistości odnosi się do trzech typów 

struktur krystalograficznych – heksagonalnego, romboedrycznego oraz turbostratycznego 

azotku boru. We wszystkich przypadkach naprzemiennie poukładane atomy azotu i boru w po-

jedynczych płaszczyznach, połączone są ze sobą silnymi wiązaniami wykazującymi głównie ko-

walencyjną, a częściowo jonową naturę [38]. Tworzą w ten sposób strukturę złożoną z sześcio-

kątnych pierścieni. Kolejne monowarstwy BN są ze sobą związane słabymi oddziaływaniami  

van der Waalsa. Jeśli atomy azotu w jednej płaszczyźnie są dokładnie pod atomami boru w ko-

lejnej i odwrotnie (ułożenie AA’AA’…), to mamy do czynienia ze strukturą heksagonalną (polityp 

1H, Rys. 1.4 a). Jeśli płaszczyzny są ułożone w sekwencji ABCABC…, to jest to struktura romboe-

dryczna (polityp 3R, Rys. 1.4 b) [54]. Struktura h-BN została opisana i zbadana za pomocą dyfrak-

cji promieni X już w roku 1951 przez Pease’a [55].  
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Heksagonalny BN należy do grupy przestrzen-

nej P63/mmc, można go opisać za pomocą dwóch 

stałych sieci: a = 2.50428 Å, która jest odległością po-

między najbliższymi atomami jednego pierwiastka  

w płaszczyźnie oraz c = 6.6562 Å, będącą odległością 

pomiędzy kolejnymi płaszczyznami A [56].  

BN w romboedrycznej strukturze należy do grupy 

przestrzennej R3m. Charakteryzują go analogiczne 

stałe sieci: a = 2.5042 Å oraz c = 9.99 Å [56]. Większa 

stała c wynika z faktu, że w strukturze  

ABCABC…  pomiędzy kolejnymi warstwami  

typu A znajdują się dwie płaszczyzny przesunięte 

względem nich. Dokładne dane można znaleźć w ta-

blicach krystalograficznych [58].  

 

Właściwości mechaniczne i termiczne. 

 Azotek boru w strukturze romboedrycznej jest 

metastabilną formą BN. Z tego względu, otrzymywa-

nie i badanie tego politypu nie jest trywialne. W lite-

raturze istnieje więc niewiele wzmianek na temat 

właściwości chemicznych i mechanicznych. Badania przeprowadzone na proszku otrzymanym 

metodą CVD w roku 2000 pozwoliły wyznaczyć współczynnik sprężystości objętościowej  

B0 = 32 GPa [59], rząd wielkości mniejszy niż dla w-BN oraz c-BN. Ten sam eksperyment pozwolił 

na wyznaczenie objętościowego współczynnika rozszerzalności termicznej  α0= a + bT , gdzie  

a = 3.61 x 10-5 K-1 i b =  0.43 x 10-8 K-2 [59]. 

Heksagonalny azotek boru został zbadany dużo dokładniej. Jego współczynnik sprężystości 

objętościowej jest bardzo zbliżony do tego dla r-BN i wynosi B0 = 36.5 GPa [60]. W 1997 roku 

Green ze współpracownikami wyznaczyli stałe sprężystości w temperaturze 300 K: C11 = 750 GPa, 

C12 = 150 GPa, C33 = 32 GPa oraz C44 = 3 GPa [61]. Twardość w skali Mohsa określono na 1.5,  

co wskazuje na materiał łatwo dający się zarysować paznokciem. Widać to podczas cięcia goto-

wych kryształów – przyłożona kartka papieru jest w stanie zdrapać materiał z powierzchni  

szafiru.  

Właściwości termiczne również są bardzo istotne z punktu widzenia zastosowań. To, jak 

materiał będzie odprowadzał ciepło i jak będzie się zachowywał po wystawieniu na działanie 

Rysunek 1.4 Ułożenie płaszczyzn w a) heksagonal-
nym i b) romboedrycznym azotku boru [57]. 
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wysokiej temperatury, zdeterminuje jego przydatność w urządzeniach elektronicznych. Prze-

wodność cieplna h-BN w płaszczyźnie wynosi 2.35 W cm-1 K-1, natomiast prostopadle  

do płaszczyzny 2.3x10-2  W cm-1 K-1 [62]. To, co jest dość zaskakujące, to ujemny współczynnik 

rozszerzalności termicznej w płaszczyźnie, wynoszący w temperaturze pokojowej  

-2.83 x 10-6 K-1 [63]. Ma to dość znaczący wpływ na morfologię powierzchni materiału otrzymy-

wanego w wysokich temperaturach (rzędu 1000°C – 1300°C), a badanego potem w temperatu-

rze pokojowej. Współczynnik prostopadły do płaszczyzny wynosi 38 x 10-6 K-1 [63]. Wartości te 

zostały potwierdzone również w nowszych pracach [64, 65]. 

 

Drgania własne sieci krystalicznej. 

Każdą sieć krystaliczną charakteryzują określone drgania. Kwant takich drgań nazywany  

jest fononem. W każdym materiale atomy w sieci są różnie poukładane względem siebie, połą-

czone są innymi wiązaniami i wykazują inne właściwości. Właśnie dlatego każda struktura kry-

staliczna charakteryzuje się innymi, własnymi drganiami sieci. Dzięki temu możliwa jest stosun-

kowo łatwa identyfikacja badanego materiału. 

Reprezentacja nieredukowalna dla h-BN w punkcie k = 0 składa się z 3 modów akustycznych 

(A2u+E1u), 3 modów optycznych, aktywnych w podczerwieni (A2u+E1u), 4 modów optycznych,  

aktywnych w widmie Ramana (2E2g) i 2 modów nieaktywnych optycznie (2B1g) [66]. W 1966 roku 

eksperymentalnie udało się znaleźć po dwa z trzech modów optycznych, aktywnych w podczer-

wieni, dla każdego kierunku polaryzacji: ωt1 = 783 cm-1 i ωt2 = 1510 cm-1 dla E∥c oraz  

ωt1 = 767 cm-1 i ωt2 = 1367 cm-1 dla E⊥c [67]. W widmie Ramana udało się natomiast zaobserwo-

wać eksperymentalnie jeden z dwóch dozwolonych modów w 1370 cm-1, odpowiadający  

za drgania w płaszczyźnie [67]. Podkreślenia wymaga fakt, że mod E1u aktywny w podczerwieni  

i E2g obserwowany w widmie Ramana mają zbliżone energie (ok. 1370 cm-1) i nie należy ich mylić. 

W roku 1981 Nemanich ze współpracownikami zbadali mikrokryształy otrzymane podczas pro-

cesu polegającego na odpowiednim wygrzewaniu proszku BN. Udało się zaobserwować obydwa 

mody ramanowskie o symetrii E2g w 1366.2 cm-1 oraz 51.8 cm-1 [66].  

Dla r-BN wyliczono mody optyczne A1 (ωLO = 770 cm-1) oraz E1 (ωTO = 1333 cm-1) [68]. Wartości 

otrzymane eksperymentalnie uzyskano, badając efekt Ramana dla proszku, którego romboe-

dryczną strukturę potwierdzono metodami rentgenowskimi. Zauważono dla niego dwa pasma: 

w 790 cm-1 oraz 1367 cm-1 [69]. 
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Struktura pasmowa i właściwości optyczne.  

Poniżej przedstawiono strukturę pasmową wyznaczoną w roku 1994 przez J. Furthmüllera 

(Rys. 1.5) na postawie teorii funkcjonału gęstości (ang. density functional theory - DFT) [70]. 

Rysunek 1.5 Struktura pasmowa heksagonalnego (lewa strona) i romboedrycznego azotku boru (prawa strona) [70]. 

 

W przytoczonej pracy udało się wyznaczyć wartość przerwy energetycznej dla romboe-

drycznego azotku boru. Określono, że ma charakter skośny pomiędzy punktami K-M i osiąga 

wartość 3.9 eV, natomiast w punkcie M mamy do czynienia z przerwą prostą o wartości  

4.8 eV [70]. Do tej pory wyniki te nie zostały potwierdzone eksperymentalnie. Struktura pa-

smowa i przerwa energetyczna heksagonalnego azotku boru w dalszym ciągu są tematem wielu 

debat. Wszystkie dotychczasowe przewidywania teoretyczne są zgodne w jednym – jest to ma-

teriał szerokoprzerwowy. Nadal nie udało się znaleźć jednoznacznych dowodów, które nie po-

zostawiłyby wątpliwości czy przerwa ma charakter skośny czy prosty i jaką wartość przyjmuje. 

Różne grupy badawcze uzyskują sprzeczne wnioski, a wynika to przede wszystkim z jakości pró-

bek uzyskiwanych na obecnym etapie rozwoju technologii. Stopień zdefektowania BN wpływa 

na wyniki otrzymywane metodami optycznymi. W tabeli 1.4 przedstawiono zestawienie wyni-

ków teoretycznych i eksperymentalnych otrzymywanych na przestrzeni lat.   

Cassabois [71] w pracy z 2016 roku określa, że przerwa energetyczna materiału objętościo-

wego jest skośna. Oprócz intensywnej emisji w 5.96 eV obserwowanej przez Watanabe [72] 

udało się zaobserwować przejście optyczne z replikami fononowymi w 5.955 eV. Dodatkowo, 

skośny charakter przerwy jest zgodny z większością wyników otrzymanych teoretycznie. W pracy 

Elias z 2019 r. [73] udało się natomiast eksperymentalnie pokazać zmianę charakteru przerwy 

przy przejściu do pojedynczej warstwy.  
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Tabela 1.4 Charakter i wielkość przerwy energetycznej dla heksagonalnego azotku boru według wybranych źródeł 
literaturowych. 

 

Współczynnik załamania heksagonalnego azotku boru różni się w zależności od kierunku 

padania. W 2018 roku Segura ze współpracownikami wyznaczyli współczynnik załamania dla po-

laryzacji światła prostopadłej do osi c, n⊥ w szerokim zakresie promieniowania i uzyskali wartości 

od 1.5 dla średniej podczerwieni do 3.7 w ultrafiolecie [80]. Analogiczne badania współczynnika 

załamania dla światła spolaryzowanego równolegle do osi c nie wykazały tak dużej różnicy  

dla różnych długości fali – wartość n∥ oscylowała w granicach 1.6-1.7 [80]. Dopasowanie funkcji 

dielektrycznej pozwoliło wyznaczyć wartości elektrycznych stałych dielektrycznych odpowiednio 

dla polaryzacji prostopadłej i równoległej do osi c: 𝜀∞
⊥ =4.95 i 𝜀∞

∥=2.86 [80]. 

 

Defekty w strukturze azotku boru. 

Ze względu na wymagające warunki konieczne do wzrostu azotku boru o hybrydyzacji sp2 

(w szczególności wysokie temperatury), otrzymywany materiał zazwyczaj jest bardzo zdefekto-

wany. Liczne prace teoretyczne stosują rozmaite teorie pozwalające obliczyć stany energetyczne 

różnych defektów punktowych – zarówno tych wynikających z błędnego ułożenia atomów  

w krysztale (luki, defekty podstawieniowe) jak i z wbudowywania się w sieć atomów nieinten-

cjonalnych domieszek innych pierwiastków. Najbardziej kompleksowe obliczenia teoretyczne, 

uwzględniające największą różnorodność defektów dla tego materiału przeprowadził Weston  

ze współpracownikami [81]. Przedstawił on dokładną analizę struktury energetycznej defektów 

ROK AUTOR BADAŃ 
CHARAKTER 

PRZERWY 
EG (EV) 

RODZAJ  

BADAŃ 
GRUBOŚĆ 

1976 Zunger et al. [74] prosta 5.8 
eksperyment 

teoria 
cienka warstwa 

1987 Cattelani et al. [75] skośna (H-M) 3.9 teoria objętościowy 

1991 Xu, Ching [76] skośna (H-M) 4.07 teoria objętościowy 

1994 Furthmuller et al. [70] skośna (H-M) 4.1 teoria objętościowy 

1995 Blasé et al. [77] skośna 
5.4 

6 
teoria 

objętościowy 

monowarstwa 

1995 Nagashima et al. [78] ------------ 4.6 - 7 eksperyment monowarstwa 

2004 Watanabe et al. [72] prosta 5.96 eksperyment objętościowy 

2016 Galvani et al. [79] prosta (K) 7.25 teoria monowarstwa 

2016 Cassabois et al. [71] skośna 5.955 eksperyment objętościowy 

2019 Eilas et al. [73] prosta 6.1 eksperyment monowarstwa 
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takich jak: luki azotowe i borowe (VN, VB), bor w pozycji azotu i azot w pozycji boru (BN , NB), 

międzywęzłowe atomy azotu i boru (Ni, Bi) a także różne defekty związane z obecnością węgla, 

tlenu i wodoru. Pozwoliło to określić prawdopodobieństwo występowania każdego z nich i za-

proponować powiązanie defektów z obserwowaną eksperymentalnie fotoluminescencją  

wewnątrzprzerwową.   

Zgodnie z otrzymanymi wynikami, VB – to bardzo głęboki akceptor, podczas gdy VN może 

być zarówno donorem jak i akceptorem, również głębokim. Podobnie defekt typu BN może być 

zarówno donorem jak i akceptorem.  Wszystkie te defekty, razem z NB mają wysokie energie 

formacji, a zatem prawdopodobieństwo ich powstania podczas wzrostu w warunkach równowa-

gowych jest niewielkie. Międzywęzłowe atomy azotu i boru natomiast mają niską energię for-

macji, ale są za to bardzo mobilne, co sugeruje, że nie występują jako izolowane defekty.  

Z cytowanej pracy wynika, że najpowszechniej występującymi defektami w azotku boru  

są te związane z obecnością węgla, wodoru i tlenu. Węgiel może wbudować się zarówno w miej-

sce boru jak i azotu. W warunkach przesycenia azotem podczas wzrostu zajmie miejsce boru (CB) 

– donor, w warunkach przesycenia borem – azotu (CN) – akceptor. Węgiel międzywęzłowy  

ma wysoką energię formacji i dużą mobilność, więc najprawdopodobniej będzie migrował zapeł-

niając luki i tworząc defekty opisane powyżej lub dyfundował poza materiał próbki (proces  

homoepitaksjalny – podrozdział 4.4). Również obecność wodoru w próbkach wyhodowanych  

w technologii MOVPE nie jest niczym zaskakującym. Według Westona może pojawiać się on nie 

tylko jako wodór międzywęzłowy (Hi) ale również wchodzić w skład większych kompleksów  

(np. VB-3H). 

Ze względu na głęboką naturę większości defektów obecnych w azotku boru i ich silną 

lokalizację, możliwa jest wyłącznie rekombinacja bliskich par donor-akceptor. Przykładem płyt-

kiej domieszki jest natomiast magnez, odpowiadający za domieszkowanie materiału  

na typ p [82, 83]. 

 

1.3.2 Zastosowania azotku boru o hybrydyzacji sp2 

 

 Wszystkie opisane powyżej właściwości sprawiają, że azotek boru o hybrydyzacji sp2 

może być stosowany do budowy różnego rodzaju urządzeń elektrycznych i optoelektronicznych. 

Szeroka przerwa energetyczna z zakresu dalekiego ultrafioletu (DUV) powoduje, że BN idealnie 

nadaje się na źródło światła pożądane zarówno w laboratoriach badawczych jak i w medycynie 

służące np. do dezynfekcji [84, 85, 86]. W porównaniu do tradycyjnej lampy rtęciowej, źródła 

bazujące na związkach azotowych (w tym BN) mają dłuższy czas życia i zużywają mniej mocy. 
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Dodatkową korzyścią, jaką daje dwuwymiarowa na-

tura BN, jest możliwość transferu gotowych struktur  

z konwencjonalnych, sztywnych podłoży i tworzenie 

elastycznej elektroniki (Rys. 1.6). Najczęściej w skład 

takich struktur wchodzą inne materiały 2D [87, 88], 

bardzo często są to urządzenia bazujące na materia-

łach III-V [89, 90, 91, 92] a czasami h-BN wchodzi  

w skład kompozytu budującego taką strukturę [93]. 

Pomysłów na tworzenie takiej elastycznej elektroniki 

jest mnóstwo i nie ograniczają się one do jednej dzie-

dziny. W literaturze pojawiają się prototypy zarówno źródeł światła, tranzystorów  

jak i detektorów. Teoretycznie każdą strukturę, którą utworzy się na odpowiednio wyhodowa-

nym azotku boru, można delaminować z podłoża, choć w praktyce nie jest to takie łatwe. 

Jak wspomniano powyżej BN pełni bardzo ważną rolę w budowie większości heterostruktur 

van der Waalsa – ma przede wszystkim służyć za barierę izolującą, ale również zabezpieczać inne, 

bardziej podatne na wilgoć i warunki atmosferyczne materiały 2D [21, 94]. Razem z grafenem 

może służyć również do budowy ogniw fotowoltaicznych optymalizowanych na ultrafiolet i mo-

gących pracować w próżni [95]. Ponadto heksagonalny azotek boru jest najlepszym możliwym 

podłożem do wzrostu grafenu [96] i innych materiałów 2D [27, 97], czego przykładem są również 

nasze najnowsze wyniki [98]. 

Wszystkie wymienione wyżej zastosowania są dość popularne, ale wciąż pojawia się coraz 

więcej pomysłów na struktury mogące pełnić rozmaite funkcje. W literaturze można znaleźć kilka 

przykładów bardziej niszowych sposobów na wykorzystanie sp2-BN. Opisano na przykład zbudo-

wanie struktury Ag TE/hBN/Cu ze zdolnością przełączania, umożliwiającą wykorzystanie jako ela-

styczna pamięć  [99]. Raportowano również stworzenie heterozłącza p-TlGaSeS/n-BN działają-

cego jak filtr mikrofal w urządzeniach fotowoltaicznych [100]. Kolejnym przykładem nietypo-

wego zastosowania jest wykorzystanie materiałów bazujących na BN do usuwania zanieczysz-

czeń z roztworów wodnych [101]. Razem z grafenem, hBN może tworzyć przestrajalny, hiperbo-

liczny metamateriał w światłowodach wielomodowych [102]. Kolejna klasa zastosowań wiąże 

się z oddziaływaniami pomiędzy azotkiem boru a neutronami – można dzięki temu myśleć o de-

tektorach neutronów [103] lub różnych zastosowaniach w medycynie [104]. 

Powyżej przedstawiono tylko wybrane przykłady z całej gamy możliwości aplikacyjnych 

azotku boru. Dowodzi to, że BN to materiał niezwykle uniwersalny i potrzebny w optoelektronice 

przyszłości. Trudno znaleźć inny związek, który przedstawiałby tak szerokie spektrum 

Rysunek 1.6 Zdjęcie przedstawia GFET (Flexible 
Graphene Field Effect Transistor) – tranzystor 
zbudowany z grafenu i obudowany heksagonal-
nym azotkiem boru [88]. 
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zastosowań – nie tylko jako materiał aktywny w danym urządzeniu, ale również jako podłoże  

czy warstwa umożliwiająca transfer. Wszystkie te zastosowania wymagają opanowania techno-

logii wzrostu na takim poziomie, żeby możliwe było otrzymywanie dowolnych ilości materiału  

o zadowalającej jakości optycznej i strukturalnej. 

 

1.3.3 Metody otrzymywania azotku boru o hybrydyzacji sp2 

 

Wzrost kryształów objętościowych. 

W przeciwieństwie do kubicznego azotku boru, który bardzo rzadko, ale jednak występuje  

w naturze i od 2009 roku jest znany pod nazwą  qingsongite [105], sp2-BN wytwarzany jest syn-

tetycznie. Heksagonalny azotek boru otrzymywano już w latach dwudziestych XX wieku  

[106, 107]. Jedne z pierwszych, pojedynczych mikrokryształów heksagonalnego azotku boru 

(Rys. 1.7), udało się otrzymać, umieszczając  

w tyglu wykonanym ze spiekanego BN mie-

szaninę proszków B i Si i podgrzewając ten 

układ w atmosferze azotu do 1850°C przez 

określony czas [108]. W wyniku powstawały 

kryształy o powierzchni ok. 2 mm i grubości  

20 µm. Obecnie, najlepszy jakościowo mate-

riał z roztworu, wytwarzany jest w grupie Ta-

niguchi’ego i Watanabe [72]. Stosują oni me-

todę gradientu temperatury w warunkach wysokiej temperatury i wysokiego ciśnienia. Cała pro-

cedura polega na zamknięciu w wykonanej z molibdenu kapsule wzrostowej roztworu  

Ba – B – N razem z pozbawionym wcześniej tlenu proszkiem h-BN. Tak przygotowany układ kom-

presowany jest w ciśnieniu 4 – 5.5 GPa, a następnie podgrzewany do około 1500 °C – 1750 °C  

i utrzymywany w takich warunkach przez 20 do 80 godzin. Zrekrystalizowane w ten sposób krysz-

tały mają nieosiągalne dotychczas innymi metodami właściwości optyczne – wykazują pojedyn-

cze maksimum luminescencji w 5.765 eV wiązane z obecnością prostej przerwy energetycznej 

[72]. Główną wadą tej metody są niewielkie rozmiary. Udaje się otrzymywać kryształy o objętości 

pojedynczych milimetrów sześciennych, co stanowiłoby problem przy próbach zastosowań  

na masową skalę. 

Romboedryczny azotek boru udało się otrzymać już w 1981 roku w grafitowym piecu ruro-

wym, poprzez osadzanie w 1500°C otrzymanego wcześniej h-BN z fazy gazowej. W rezultacie 

powstał materiał w postaci mikrokrystalicznych włókien [109]. Kolejne prace dotyczyły 

Rysunek 1.7 Mikrokryształ hBN otrzymany przez  
Ishii’ego i Sato [108]. 
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możliwości tworzenia zarówno h-BN jak i r-BN poprzez wygrzewanie wcześniej uzyskanego, tur-

bostratycznego BN w różnych temperaturach. To, w jakiej strukturze i dla jakiej temperatury 

skrystalizuje azotek boru, bardzo mocno zależało od reagentów, które zastosowano do stworze-

nia formy turbostratycznej, przy czym struktura romboedryczna była preferowana w niższych 

temperaturach, a heksagonalna w wyższych. Co więcej, autorzy pracy zauważyli, że r-BN uzy-

skany w ten sposób nie jest w stanie przeistoczyć się w swoją heksagonalną formę, co świadczy 

o bardzo wysokiej barierze energetycznej pomiędzy tymi dwoma fazami [110]. 

 

Metody epitaksjalne.  
Druga grupa metod wzrostu to techniki epitaksjalne. Ilość otrzymywanego materiału jest  

w tym przypadku determinowana głównie przez wielkość stosowanego podłoża. Niestety,  

ze względu na ograniczone warunki wzrostu (temperatury, ciśnienia), niedopasowania sieciowe 

pomiędzy azotkiem boru a stosowanymi konwencjonalnie podłożami oraz obecność zanieczysz-

czeń charakterystycznych dla konkretnych metod, powstający materiał nie osiąga tak dobrych 

parametrów optycznych i strukturalnych jak kryształy z metody opisanej przez Taniguchi’ego  

i Watanabe. Aktualnie udaje się uzyskiwać duże powierzchnie kryształu stosunkowo dobrej ja-

kości, ale ich grubość nie przekracza rzędu dziesiątek nanometrów.  

W latach dziewięćdziesiątych zaczęto z powodzeniem otrzymywać pierwsze epitaksjalne 

warstwy heksagonalnego azotku boru [80, 111, 112]. W grupie Oshimy [78], na skutek dekom-

pozycji borazyny (B3N3H6) w 800°C na niklu (111), otrzymano monowarstwę h-BN. Okazało się, 

że podłoże w pewien sposób katalizuje tworzenie pierwszej warstwy, po czym wzrost się samo-

istnie wygasza. Podobne próby wzrostu były prowadzone również z wykorzystaniem B-trichlo-

roborazyny ((ClBNH)3) [113] a także na innych materiałach podłożowych – na miedzi [114, 115], 

platynie [116], rutenie [117, 118], złocie [119]. Rezultaty tych prac były bardzo zróżnicowane,  

w niektórych przypadkach udało się wyhodować dobrej jakości monowarstwę, w innych zaled-

wie rozseparowane wyspy. Żadna z tych metod nie pozwoliła na pogodzenie wszystkich pożąda-

nych właściwości – dużej powierzchni materiału o dowolnej grubości oraz dobrej jakości  

krystalicznej i optycznej. 

Materiał dobrej jakości można uzyskać również metodą MBE. Wykorzystuje ona źródła pier-

wiastkowe i nie jest obarczona wprowadzaniem do materiału zanieczyszczeń. Zastosowanie 

podłoża niklowego (111) pozwoliło na otrzymanie dobrze ułożonej wielowarstwy h-BN, co widać 

w przekroju przedstawionym na rysunku 1.8 [120]. Na wcześniej wygrzane podłoże,  

na które napylono nikiel, z komórki efuzyjnej pracującej w temperaturze 1900°C dostarczany był 



36 
 

bor, natomiast azot docierał ze źródła 

plazmowego. Prędkość wzrostu jaką 

udało się osiągnąć to 0.14 ML/min. 

Zastosowanie jako podłoża polikry-

stalicznej, niklowej folii i ustalenie 

nieco innych warunków wzrostu spra-

wiło, że na całej jej powierzchni po-

wstały atomowo – cienkie wyspy  

h-BN w formie gwiazdek [121]. 

Metoda epitaksji ze związków metaloorganicznych (MOVPE) wydaje się techniką zapew-

niającą najlepszy kompromis pomiędzy jakością i ilością otrzymywanego azotku boru. Dzięki 

możliwości stosowania różnych modów wzrostu, różnego podłoża, warstwy buforowej 

a także ogromnej liczby parametrów procesowych, udaje się projektować i wytwarzać materiał 

o dokładnie zaplanowanych właściwościach. Dodatkowym atutem jest stosunkowo szybki czas 

produkcji (prędkość wzrostu rzędu 1 nm/min) jednocześnie dużych ilości materiału. Powstawa-

nie epitaksjalnego, romboedrycznego azotku boru raportowano właśnie dla tej techniki. Wszyst-

kie próbki zbadane i wyhodowane w ramach tej pracy doktorskiej, zostały otrzymane metodą 

MOVPE (więcej o tej technologii można przeczytać w rozdziale 2). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rysunek 1.8 Zdjęcie TEM azotku boru wyhodowanego metodą 
MBE na niklu (111) [120]. 
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2. Technologia wzrostu MOVPE 

 

2.1 Epitaksja 

 
Powszechność stosowania związków półprzewodnikowych w niemal wszystkich dziedzi-

nach życia, wzbudziła potrzebę rozwoju technologii ich otrzymywania. Obok metod objętościo-

wych bardzo ważne, ze względu na ich precyzję oraz jakość otrzymywanego materiału, są me-

tody epitaksjalne. Epitaksja (gr. epi+taxis – na uporządkowanym) polega na wytwarzaniu cienkiej 

warstwy materiału krystalicznego, który będzie powielał sieć krystaliczną zastosowanego pod-

łoża (Rys. 2.1).  

 

Rysunek 2.1 Epitaksja hodowanego materiału (żółte kulki) na uporządkowanym podłożu krystalicznym  
(niebieskie kulki). 

W zależności od tego czy materiałem podłożowym jest dowolny kryształ czy ten sam, który 

chcemy otrzymać, mamy do czynienia odpowiednio – z heteroepitaksją lub homoepitaksją. 

Żeby powstały materiał miał jak najlepsze właściwości, należy wybrać podłoże o odpowiedniej 

stałej sieci. Niskie wartości niedopasowania sieciowego mogą doprowadzić do pojawienia  

się naprężeń w powstającym materiale, wyższe – do wzrostu wyspowego typu  

Stranski – Krastanov lub Volmer – Weber (Rys. 2.2).  

Rysunek 2.2 Przebieg wzrostu epitaksjalnego jest zależny od tego, jaka jest różnica pomiędzy stałymi sieci podłoża 
 i rosnącej na nim warstwy. Może zachodzić na trzy przedstawione powyżej sposoby. Rysunek na podstawie pracy [122]. 
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Opracowanie i doskonalenie technik epitaksjalnych było kluczowe dla rozwoju nanotech-

nologii oraz przemysłu opartego na precyzyjnie wykonanych urządzeniach. Zapewniają one eks-

tremalnie wysoką jakość struktur projektowanych do zastosowań w szeroko pojętej optoelek-

tronice i elektronice. Zrozumienie różnicy między epitaksją a prostą syntezą materiału jest  

konieczne do wyciągnięcia poprawnych wniosków płynących z niniejszej pracy. 

 

2.2 Metaloorganiczna epitaksja z fazy gazowej – MOVPE 

 

2.2.1 System do epitaksji ze związków metaloorganicznych – AIXTRON 3x2” CCS 

 

Jedną z głównych technik epitaksjalnych jest technologia MOVPE – epitaksja z fazy gazowej 

przy wykorzystaniu związków metaloorganicznych. Z formalnego punktu widzenia, MOVPE jest 

równoznaczne z MOCVD (ang. Metal Organic Chemical Vapour Deposition) czyli z chemicznym 

osadzaniem z fazy gazowej. Nazwy te stosowane są w literaturze zamiennie. Zwykle w zależności 

od tego, jaki aspekt wzrostu ma zostać podkreślony (epitaksja, czy reakcje chemiczne prowa-

dzące do powstania materiału), używa się jednej lub drugiej. Ze względu na jeden z celów posta-

wionych tej pracy – uzyskanie możliwie najlepszego materiału epitaksjalnego, dalej używana bę-

dzie forma MOVPE. Ta metoda wzrostu polega ona na wprowadzeniu do reaktora, w strumieniu 

gazu nośnego, związków będących prekursorami odpowiednich pierwiastków, wchodzących  

w skład powstającego materiału. Próbki, badane w ramach tej pracy doktorskiej, wyhodowane 

Rysunek 2.3 Laboratorium MOVPE w Centrum Nowych Technologii UW. Na pierwszym planie - urządzenie do epitaksji 
firmy AIXTRON  (zdjęcie wykonane przez mgr. K. Pakułę). 
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zostały w układzie AIXTRON CCS 3x2” (Rys.2.3). Wspomnianym gazem nośnym może być wodór 

lub azot. Również część prekursorów występuje od razu w postaci gazowej (NH3, SiH4 itp.), 

umieszczone są one w szafie gazowej (Rys.2.3).  Azot, wodór i amoniak, zanim dostaną się 

do układu, trafiają do oczyszczalników firmy Entegris (Rys. 2.3). W każdym z nich znajdują się 

dwie kolumny ze złożem, które jest w stanie pochłonąć zanieczyszczenia z przechodzącego przez 

nie gazu (O2, CO, CO2 oraz NHMCs - non-methan hydrocarbons). Dwie kolumny zapewniają  

możliwość pracy w trybie ciągłym – kiedy jedna z nich jest w trakcie regeneracji (w wysokiej 

temperaturze i w obecności wodoru), układ przełącza zawory w taki sposób, żeby gazy proce-

sowe przepływały przez drugą. Dzięki oczyszczalnikom minimalizowana jest ilość atomów innych 

pierwiastków wchodzących do reaktora. 

Związki metaloorganiczne (zwykle w postaci ciekłej, z wyjątkiem stałego TMIn) znajdują się 

w metalowych bubblerach (Rys. 2.4 a) a ich temperatura jest stabilizowana za pomocą termo-

statów (Rys. 2.4 b). Gaz nośny dostaje się do bubblera rurką wejściową, tworząc w cieczy bąble 

(stąd nazwa bubble – z ang. bańka, bąbelek), metaloorganika paruje do ich wnętrza i jest  

z nimi porywana do drugiej rurki – wyjściowej (Rys. 2.4 a). Stamtąd, przez instalację gazową, jest 

przenoszona dalej do reaktora. Kontrolery przepływów oraz ciśnienia pozwalają na bardzo pre-

cyzyjne sterowanie ilością gazów docierających do reaktora (Rys. 2.4 b).  

Rysunek 2.4 a) Pusty bubbler po wykorzystanej metaloorganice glinowej (TMAl), b) wnętrze szafy z bubblerami. 
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W stosowanym na Uniwersytecie Warszawskim urządzeniu zainstalowany jest reaktor typu 

showerhead (Rys. 2.5 a). Umieszczony jest on w komorze rękawicowej - glovboxie (Rys. 2.3).  

W jego zamykanej od góry pokrywie znajdują się otwory o średnicy 0.6 mm (100 otworów/cal2, 

Rys. 2.5 c), przez które wydostają się na podłoże reagenty. Taka konstrukcja ogranicza reakcje 

prekursorów w fazie gazowej, dzięki czemu zwiększa się efektywność wzrostu. Związki trafiają 

na krystaliczne podłoża umieszczone w kieszeniach susceptora (Rys. 2.5 d) i właśnie tam zacho-

dzi epitaksja. Wykonany z grafitu susceptor pokryty jest warstwą węglika krzemu o grubości  

100 µm, w celu uniknięcia degradacji pod wpływem temperatury i kontaktu z różnego rodzaju 

związkami chemicznymi (w szczególności z amoniakiem). Możliwe jest jednoczesne ułożenie  

na nim aż trzech dwucalowych podłoży. Susceptor umiesz-

czony jest nad grzejnikiem (Rys. 2.6), składającym  

się z trzech stref grzejnych. W warunkach pracy przed 

przebudową, w jakich wyhodowane zostały wszystkie 

próbki będące przedmiotem tej rozprawy, umożliwiał  

on uzyskiwanie temperatur do 1575°C zadanych na termo-

parze umieszczonej w samym środku cewki centralnej 

(Rys. 2.6). Odpowiadało to temperaturze rzeczywistej  

na powierzchni podłoża, mierzonej pirometrem optycz-

nym, na poziomie 1300°C. Cały układ obraca się w trakcie 

wzrostu, żeby zapewnić lepszą jednorodność otrzymywa-

nego materiału. Ciśnienie również można kontrolować w dość szerokim zakresie:  

od 0 mbar do 1300 mbar. Odpowiada za to pompa Ebara ESA25-D, umieszczona bezpośrednio 

pod reaktorem. Zarówno reaktor jak i pompa wymagają ciągłego chłodzenia. Jest ono 

Rysunek 2.6 Układ cewek grzejnych: cen-
tralna (czerwony), środkowa (pomarań-
czowy) i zewnętrzna (niebieski) [123]. 

Rysunek 2.5 a) Zamknięty oraz b) otwarty reaktor typu showerhead, c) budowa pokrywy, d) grafitowy susceptor  
z 3 kieszeniami na podłoża dwucalowe. Zdjęcia a) i b) zrobione przez mgr. Krzysztofa Pakułę, c) i d) pochodzą z [123]. 
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zapewnione przez układ dwóch wymienników ciepła firmy Affinity, korzystających z wody krążą-

cej w układzie zamkniętym. W odpowiednio dobranych warunkach temperatury, ciśnienia i prze-

pływów, na powierzchni podłoża zachodzi reakcja chemiczna. W jej wyniku powstaje związek 

półprzewodnikowy, a uboczne produkty przepływają wraz z gazem nośnym do systemu oczysz-

czania. Za zobojętnianie gazów odpowiada system oczyszczania gazów wylotowych – scrubber  

(Rys. 2.7), w którym znajdują się trzy zbiorniki, wypełnione aktualnie roztworami H2SO4 – każdy 

o innym stężeniu. Dzięki takiemu systemowi, amoniak, który nie został zużyty w trakcie procesu, 

zostaje zobojętniony do siarczanu (VI) amonu, a pozostałe, nieszkodliwe gazy mogą przez układ 

wentylacji trafić do atmosfery.  

Półprzewodniki wyhodowane metodą MOVPE charakteryzują się dużą jednorodnością  

i czystością. Jednocześnie daje ona możliwość otrzymywania dużych ilości materiału w jednym 

procesie, co nie pozostaje bez znaczenia dla zastosowań w przemyśle. Ogromną zaletą tej tech-

niki, w porównaniu do innych, są duże prędkości wzrostu, osiągające wielkości od 0.01 do 1 μm/h 

w zależności od zastosowanych parametrów wzrostu i hodowanego materiału. Wszystko  

to sprawia, że mimo drogich i niebezpiecznych dla zdrowia odczynników, MOVPE jest technolo-

gią najczęściej stosowaną do produkcji laserów, tranzystorów, diod świecących (żarówki LED)  

i innych struktur półprzewodnikowych. 

Rysunek 2.7 System oczyszczania gazów wylotowych (scrubber). 
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2.2.2 Systemy monitorowania procesu wzrostu 

 

Bardzo dużą zaletą wzrostów prowadzonych w laboratorium MOVPE na Wydziale Fizyki 

Uniwersytetu Warszawskiego, jest możliwość obserwowania in situ takich właściwości jak odbi-

cie od rosnącej warstwy oraz rozkład temperatury na susceptorze (system ARGUS). Dostarcza  

to dodatkowych informacji, nie tylko o przebiegu procesu wzrostu, ale też o gotowym produkcie. 

Pozwala dokładniej zrozumieć mechanizmy odpowiadające za efektywność syntezy, powstawa-

nie defektów, chropowacenie powierzchni, rozkład reagentów na powierzchni podłoża i kine-

tykę zachodzących reakcji. 

 

Interferometr wielopodłożowy (Multi Wafer Interferometer – M.W.I.). 

Rosnącą warstwę wraz z podłożem umieszczoną w powietrzu można traktować jako trój-

warstwowy układ (Rys. 2.8). Sygnał docierający do detektora jest wynikiem interferencji wiązki 

odbijającej się bezpośrednio od powierzchni warstwy z wiązką, która odbiła się od międzypo-

wierzchni warstwa – podłoże, przechodząc przez transparentny materiał o innym współczynniku 

załamania niż dla podłoża. Dla wiązki padającej prostopadle do powierzchni, intensywność od-

bicia takiego sygnału można przedstawić za pomocą następującego wzoru, uwzględniającego 

wielokrotne odbicia w rosnącej warstwie (1): 

 

 𝑅 =  
𝑟1

2 + 𝑟2 
2  𝑥 𝑒−𝛼𝑑+2(𝑟1𝑟2𝑐𝑜𝑠∆𝑒−𝛼𝑑)

1+ 𝑟1
2 𝑟2 

2  𝑥 𝑒−𝛼𝑑+2(𝑟1𝑟2𝑐𝑜𝑠∆𝑒−𝛼𝑑)
                                             (1) 

gdzie: 

d – grubość warstwy, 

α – współczynnik absorpcji warstwy, 

r1, r2 – współczynniki odbicia Fresnela dla międzypowierzchni warstwa – powietrze  

i warstwa – podłoże (wzory 2 i 3): 

 

Rysunek 2.8 Schemat przebiegu wiązki światła w trójwarstwowym układzie.  
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r1 = (nw-1)/(nw+1)                                                      (2) 
 

 r2 = (np-nw)/(np+nw)                                                     (3) 
 
np – współczynnik załamania podłoża, 

nw – współczynnik załamania warstwy. 

 
Odległość od kolejnych maksimów interferencyjnych zależy od długości fali światła padają-

cego na próbkę i można ją obliczyć z następującego wzoru (4): 

 

  2𝜋 =  ∆ =  
4𝜋𝑑𝑛𝑤

𝜆
                                                            (4) 

 

λ– długość fali stosowana do pomiaru odbicia, 

∆ - różnica faz interferujących wiązek. 

Dla materiałów przezroczystych maksima i minima odbicia nie powinny zmniejszać inten-

sywności podczas wzrostu. Jeżeli tak się dzieje, oznacza to, że warstwa zaczyna albo absorbować 

daną długość fali, albo materiał staje się chropowaty i zaczyna rozpraszać promieniowanie  

i z czasem maleje ilość sygnału trafiającego do detektora. Dzięki temu, podczas wzrostu można 

w pewnym stopniu ocenić, czy przebiega on tak jak powinien. Ilość pojawiających się ekstremów 

pozwala natomiast oszacować grubość materiału, a wartość współczynnika odbicia – jego współ-

czynnik załamania. 

Układ pomiarowy jest zamocowany na górnej powierzchni pokrywy reaktora (Rys. 2.5 a). 

Czarna kostka to głowica op-

tyczna, do której kierowane jest 

światło diody laserowej o dłu-

gości fali 635 nm. Pada  

ono na sześcienny dzielnik 

wiązki (beam splitter), który kie-

ruje jej część do reaktora, pro-

stopadle do podłoży umieszczo-

nych w kieszeniach susceptora.  

Po odbiciu się od podłoża, 

wiązka wraca tą samą drogą, 

przez beam splitter i jej część 

kierowana jest do fotodiody 

(Rys. 2.9) [124]. Na podstawie 

Rysunek 2.9 Schemat blokowy przedstawiający zasadę działania  
interferometru. 
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intensywności światła padającego na fotodiodę rysowany jest wykres zależności odbicia  

od czasu wzrostu - interferogram. Z takiej krzywej można odczytać mnóstwo informacji –  

jak w danym momencie wygląda powierzchnia, czy jest gładka czy chropowata, jaki jest współ-

czynnik załamania rosnącego materiału, jaka grubość materiału wyrosła na powierzchni podłoża.  

 
ARGUS – system profilowania pirometrycznego. 

Drugie urządzenie do pomiarów in situ – ARGUS – jest pirometrem optycznym. Rozgrze-

wane ciało – w tym wypadku susceptor i leżące na nim podłoża, zaczynają emitować promienio-

wanie elektromagnetyczne. Poziom promieniowania, zgodnie z prawem Plancka, przeliczony 

jest na temperaturę. Niewielka część wyemitowanego promieniowania przedostaje  

się przez otwory showerhead’a i trafia do fotodetektorów, które są zamontowane nieruchomo, 

podczas gdy susceptor z próbkami rotuje podczas procesu (Rys. 2.10). Dzięki temu możliwe  

jest skanowanie całej powierzchni i obserwowanie mapy rozkładu temperatury podczas wzro-

stu. Utrzymanie takiej samej temperatury w środku i na brzegach susceptora jest bardzo ważne 

dla zachowania jednorodności  otrzymywanych warstw.  

Dzięki posiadaniu opisanego systemu możliwy jest odczyt rzeczywistej temperatury wzro-

stu. Bardzo często odbiega ona od wartości zadanych na termoparze, wykorzystywanej w ukła-

dzie kontroli mocy grzejników. Różnice te wynikają z wielu różnych czynników, zależą od: zasto-

sowanego gazu nośnego, odległości pomiędzy podłożem a pokrywą reaktora, całkowitych prze-

pływów gazów przez reaktor, rodzaju stosowanego podłoża itp. Właśnie dlatego wyposażenie 

urządzenia w pirometr optyczny jest bardzo cenne – w sytuacji, kiedy temperatura nie osiągnęła 

pożądanej wartości, wystarczy odpowiednio zmienić tę zadaną na termoparze. Dla niższych tem-

peratur, rzędu 600 °C, wartość na termoparze i rzeczywista, odczytana z pirometru dla podłoża 

Rysunek 2.10 Przekrój przez reaktor. A – głowica optyczna, B – detektory, C – otwory showerhead’a, D – susceptor,  
E – grzejnik [125]. 
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podczas wzrostu, nie odbiegają zbytnio od siebie, ale dla temperatury zadanej na 1575 °C  

dla termopary, rzeczywista temperatura wzrostu wynosi ok. 1300 °C. Brak tej informacji mógłby 

znacząco zakłócić analizę danych dla próbek wyhodowanych w różnych temperaturach. Tempe-

ratury wzrostu podawane w tej pracy zawsze będą wskazaniami odczytanymi za pomocą  

systemu ARGUS. 

 
 

2.3 Otrzymywanie azotku boru metodą MOVPE 

 

Wszystkie próbki zbadane w ramach niniejszej rozprawy zostały wyhodowane w układzie 

opisanym powyżej (przez mgr. Krzysztofa Pakułę oraz przez autorkę pracy). Gazem nośnym  

w większości procesów był wodór i jest on domyślny w eksperymentalnej części pracy, ale wy-

konano też kilkadziesiąt wzrostów w atmosferze azotu (jeśli próbki zostały wyhodowane w azo-

cie, to zawsze będzie to zaznaczone w tekście). Jako prekursor boru stosowany był trietyloboran 

(TEB) a azotu - amoniak (NH3). Azotek boru w reaktorze teoretycznie powstaje zgodnie z suma-

ryczną reakcją chemiczną zapisaną za pomocą wzoru (5).  W rzeczywistości, jest to bardziej 

skomplikowany, wieloetapowy proces, w którym istotną rolę odgrywa katalityczny wpływ pod-

łoża. Procesy prowadzono w szerokim zakresie parametrów takich jak temperatura, ciśnienie, 

przepływy amoniaku i TEB. 

 

(C2H5)3B + NH3  −> BN + 3C2H6                                                (5) 

 

Jak okazało się w toku prac prowadzonych na Wydziale Fizyki, azotek boru nie zachowuje 

się podczas wzrostu jak inne związki z rodziny azotków. Należy pamiętać o jego warstwowej bu-

dowie i o tym, że kolejne jego płaszczyzny nie są związane kowalencyjnie, ale słabymi oddziały-

waniami van der Waalsa. To w dużej mierze determinuje sposób, w jaki proces będzie przebie-

gał. Różne mody wzrostu i mechanizmy za nimi stojące zostaną dokładniej opisane  

w rozdziale 4. Azotek boru można otrzymywać w ogólności dwoma metodami stosowanymi rów-

nież dla innych materiałów – w modzie ciągłym i pulsacyjnym. 

 

2.3.1 Metoda ciągła -  CFG (Continuous Flow Growth) 

 

CFG to klasyczna metoda wzrostu, polegająca na jednoczesnym wpuszczaniu do reaktora 

prekursorów azotu i boru. Wzrost może się odbywać na dwa sposoby: w warunkach przesycenia 

prekursorem boru, kiedy synteza materiału przebiega bardzo szybko (z prędkością  
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15-20 nm/min) oraz w warunkach przesycenia amoniakiem, kiedy materiał rośnie bardzo wolno 

i ma tendencję do samolimitacji, polegającej na znaczącym spowolnieniu prędkości wzrostu 

[126]. Metoda ta, stosowana dla większości materiałów, w przypadku azotku boru bardzo często 

wiąże się z chaotyczną syntezą materiału. Żeby uzyskać uporządkowany, epitaksjalny materiał, 

należy bardzo starannie dobrać parametry wzrostu [29, 127, 128, 129]. 

 

2.3.2 Metoda pulsacyjna – FME (Flow-rate Modulation Epitaxy)  

 

Metoda FME polega na naprzemiennym wpuszczaniu do reaktora prekursorów azotu  

i boru, gdzie pojedyncze pulsy trwają zaledwie sekundy. Jest to mod wzrostu analogiczny  

do otrzymywania materiału techniką ALD (ang. Atomic Layer Deposition) [130, 131]. Metoda 

stosowana jest z powodzeniem również podczas wzrostu AlN, tam pozwala ograniczyć udział 

reakcji pasożytniczych w fazie gazowej i zwiększyć efektywność wzrostu [132]. Również pierwsze 

próby implementacji podczas wzrostu azotku boru miały na celu zmniejszenie udziału reakcji 

pasożytniczych [133, 134]. Aktualnie wiadomo, że cykliczne wprowadzanie azotku boru w stan 

przesycenia borem pozwala przekroczyć ograniczenia związane z dwywymiarową naturą  

tego materiału. BN otrzymany w ten sposób zawsze obarczony jest obecnością defektów struk-

turalnych w sieci kryształu, a co za tym idzie, charakteryzuje się złożoną luminescencją. Metoda 

umożliwia przekroczenie ograniczenia związanego z samolimitacją wzrostu  

i pozwala na uzyskanie dobrej strukturalnie warstwy epitaksjalnej osiągającej grubość rzędu 

dziesiątek nanometrów.  
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3. Metody charakteryzacyjne 

 

Głównymi technikami stosowanymi podczas prowadzonych badań były mikroskopia, dy-

frakcja rentgenowska, spektroskopia ramanowska oraz fotoluminescencja. Poniższy opis po-

szczególnych metod został zawężony wyłącznie do zagadnień istotnych dla dalszej części pracy.  

 

3.1 Mikroskopia 

 

Otrzymane próbki azotku boru charakteryzowane były przede wszystkim za pomocą mikro-

skopii. Dokładne obejrzenie struktury otrzymanego materiału od razu, bez pracochłonnej ana-

lizy, dostarcza informacji o tym, czy wzrost przebiegał tak, jak powinien i czy zastosowane para-

metry wzrostu pozwoliły osiągnąć zamierzony efekt. W zależności od tego, czy interesująca  

jest morfologia powierzchni, ogólna gładkość próbki, czy jej wewnętrzna struktura, wykorzystuje 

się mikroskopię optyczną, elektronową lub sił atomowych.  

 

3.1.1 Mikroskopia optyczna 

 

Tradycyjna mikroskopia optyczna pozwala na wstępne określenie jednorodności próbki  

i obserwację, czy na jej powierzchni nie pojawiły się trójwymiarowe ziarna o wielkości rzędu 

pojedynczych mikrometrów. Posiada ona ograniczenia związane z właściwościami światła wi-

dzialnego (długość fali), które nie pozwalają osiągnąć przybliżeń większych niż ok. 1500-krotnych 

[135]. Zgodnie z teorią dyfrakcji Abbe’go  przekłada się to na limit rozdzielczości opisany wzorem 

(6), co dla światła zielonego o długości fali = 500 nm oraz apertury numerycznej równej 1 daje 

limit 250 nm. 

 

                                                                        d =  
𝜆0

2𝑁𝐴
                                                              (6) 

 

d – rozmiar najmniejszego obiektu widocznego z dobrą rozdzielczością [nm], 

𝜆0 – długość fali światła stosowanego do obserwacji [nm], 

NA – apertura numeryczna przyrządu do obrazowania. 

  

W przypadku azotku boru, tradycyjna mikroskopia optyczna pozwala na szybkie określenie  

czy próbka jest gładka czy polikrystaliczna, uwidacznia rozseparowane ziarna wielkości 
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pojedynczych mikrometrów, które są charakterystyczne dla niektórych modów wzrostu. Umoż-

liwia także sprawdzenie jednorodności w skali całej wyhodowanej próbki. 

 

3.1.2 Skaningowa Mikroskopia Elektronowa 

 

          Żeby obejrzeć struktury dokładniej, w skali nanometrów, nie wystarczy tradycyjna mikro-

skopia optyczna. Sposobem na pokonanie bariery wynikającej z limitu rozdzielczości, jest zasto-

sowanie mniejszych długości fali. Jednym z możliwych rozwiązań tego problemu jest wykorzy-

stanie jako źródła wiązki elektronów, której długość fali może być nawet 100 000 razy mniejsza 

niż dla światła widzialnego. Przekłada się to na możliwości rozdzielcze rzędu 1 – 5 nm [136].  

Jedną z podstawowych metod stosowanych do charakteryzacji próbek w ramach niniejszej 

pracy była Skaningowa Mikroskopia Elektronowa (ang. Scanning Electron Microscopy – SEM). 

Polega ona na skanowaniu powierzchni badanej próbki uformowaną i skupioną wiązką elektro-

nów. Są one generowane przez działo elektronowe. Analogiem soczewek optycznych dla trady-

cyjnej mikroskopii są w tym wypadku soczewki magnetyczne (Rys. 3.1). Dwa główne parametry, 

którymi można sterować podczas pomiarów, to napięcie przyspieszające oraz natężenie prądu.  

To ostatnie odpowiada za średnicę wiązki skanującej, a co za tym idzie rozdzielczość powstają-

cego obrazu [138]. Zmieniając napięcie przyspieszające jednocześnie wpływa się na to, jak głę-

boko wiązka wnika w badaną próbkę i z jakiego obszaru generowany jest sygnał (Rys. 3.2).   

Rysunek 3.1 Budowa Skaningowego Mikroskopu Elektronowego [137]. 
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Atomy próbki mogą oddziaływać z padającymi elektronami na rozmaite sposoby, wytwa-

rzając różnego rodzaju sygnały, dzięki którym możliwe jest odtworzenie morfologii powierzchni, 

a nawet analiza składu chemicznego badanego materiału. Podstawowym źródłem informacji jest 

zwykle sygnał generowany przez elektrony wtórne (SE). Są to elektrony niskoenergetyczne, wy-

bite zazwyczaj z atomów położonych przy samej powierzchni badanego materiału podczas emisji 

wtórnej. Dzięki niewielkiej głębokości wnikania, na ich podstawie można tworzyć obrazy morfo-

logii powierzchni z bardzo dobrą rozdzielczością. Elektrony wstecznie rozproszone (BSE) to na-

tomiast elektrony wysokoenergetyczne, które po sprężystym odbiciu opuszczają powierzchnię 

materiału (głębokość powyżej 50 nm) praktycznie bez straty energii kinetycznej. BSE jest bardzo 

mało w stosunku do SE. Oprócz informacji o morfologii powierzchni (mniejsza rozdzielczość  

niż w przypadku SE), niosą także informacje o liczbie atomowej badanego materiału [139].  

Próbki badane w ramach tej pracy doktorskiej obrazowano za pomocą mikroskopu SEM 

wbudowanego do układu FEI Helios Nanolab 600 służącego do trawienia wiązką jonów – FIB 

(ang. Focus Ion Beam). Ze względu na nieprzewodzące podłoże, jakim jest szafir oraz izolacyjne 

właściwości samego azotku boru, badanie mikroskopem SEM było ekstremalnie trudne. Nie-

które próbki ładowały się elektrostatycznie tak bardzo, że trudno było uzyskać dla nich ostry 

obraz. Niemniej jednak było to jedno z głównych narzędzi charakteryzacyjnych podczas przygo-

towywania tej rozprawy. 

 

3.1.3 Transmisyjna Mikroskopia Elektronowa 

 

Transmisyjna Mikroskopia Elektronowa (ang. Transmission Electron Microscopy – TEM)  

to metoda opierająca się na takiej samej zasadzie działania jak mikroskopia SEM. W tym 

Rysunek 3.2 Schemat oddziaływania wiązki elektronów z materią podczas badania próbki objętościowej [139]. 
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wypadku również wykorzystywana jest wiązka elektronów, ale detektor zbiera sygnał, który 

przeszedł przez specjalnie przygotowaną próbkę [140]. Preparatyka próbek do mikroskopii 

transmisyjnej jest skomplikowana i wymaga dużo czasu. W klasycznym podejściu, rozpoczyna 

się od sklejenia ze sobą dwóch kawałków próbki, następnie wycina się cienkie lamele, które w 

kolejnym kroku są szlifowane i jeszcze bardziej pocieniane – najpierw za pomocą dimplera, po 

czym na skutek bombardowania wiązką jonów [141]. Uzyskuje się w ten sposób ekstremalnie 

cienkie preparaty (o grubości nie przekraczającej 100 nm), przez które elektrony mają szansę być 

transmitowane do systemu detekcji. Możliwe jest również przygotowywanie preparatu za po-

mocą urządzenia FIB. Umożliwia to badanie przekroju próbki, oszacowanie jej grubości, określe-

nie stopnia porowatości a nawet – w przypadku zastosowania modu wysokorozdzielczego – zba-

danie ułożenia atomów w badanym materiale i występujących w nim defektów.  

Ze względu na wyjątkową wytrzymałość azotku boru oraz jego zdolność do łatwej delami-

nacji z podłoża, preparatyka jest bardzo trudna. Mimo wszystko udaje się uzyskiwać obrazy TEM 

dla tego materiału. Jest to jedna z niewielu metod, dzięki którym możliwe jest rozróżnienie rom-

boedrycznego i heksagonalnego azotku boru (Rys. 3.3).  

 

3.1.4 Mikroskopia Sił Atomowych   

  

Ostatnią z technik mikroskopowych, którą wykorzystano w tej pracy jest mikroskopia  

sił atomowych (ang. Atomic Force Microscopy – AFM). Pozwala zobrazować powierzchnię bada-

nego materiału z rozdzielczością atomową [143]. Pomiar polega na detekcji ruchów mikrodźwi-

gni, wykonanej z krzemu, sunącej po powierzchni lub ponad nią (tryb kontaktowy lub bezkon-

taktowy) na skutek jej oddziaływań międzyatomowych z badaną powierzchnią. Dźwignia jest 

oświetlana wiązką lasera, a jej odchylenia rejestrowane przez fotodetektor. Jeżeli morfologia 

Rysunek 3.3 Obraz HRTEM (High Resolution TEM) warstwy BN wyhodowanej na podłożu Al2O3/AlN [142]. 
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powierzchni zmienia się, również od-

działywania pomiędzy igłą a po-

wierzchnią stają się inne, a przez pę-

tlę sprzężenia zwrotnego koryguje 

się ustawienia skanera piezoelek-

trycznego. Sygnał trafiający do de-

tektora przekształcany jest w obraz 

morfologii powierzchni (Rys. 3.4).  

Do badań w ramach tej pracy zasto-

sowano mikroskop  MultiMode AFM 

z kontrolerem Nanoscope IIIa (Digi-

tal Instruments).  

Badanie powierzchni azotku boru metodą AFM często daje dokładniejszy obraz w porów-

naniu do pomiaru SEM. Metoda ta jest szczególnie przydatna podczas obrazowania cienkich, 

epitaksjalnych i gładkich próbek, które w mikroskopii elektronowej często są trudne do obejrze-

nia ze względu na ładowanie się nieprzewodzącego materiału na nieprzewodzącym podłożu.  

Z drugiej strony, pomiary materiału polikrystalicznego lub takiego, na którym pojawiają się duże, 

trójwymiarowe obiekty, za pomocą mikroskopii atomowej są bardzo utrudnione, często wręcz 

niemożliwe, ze względu na możliwość łatwego uszkodzenia lub zabrudzenia igły mikroskopu. 

Jest to narzędzie do wykrywania bardziej subtelnych zmian.  

  

3.2 Dyfrakcja rentgenowska 

 

Drugą, bardzo ważną techniką eksperymentalną, która pozwala na identyfikację badanego 

materiału jest dyfrakcja rentgenowska. Ta nieinwazyjna metoda umożliwia wyznaczenie stałych 

sieci badanych struktur krystalicznych. Jest to możliwe dzięki temu, że długość fali stosowanego 

promieniowania rentgenowskiego (0.5 – 2.5 Å) [144] odpowiada rzędem wielkości odległościom 

pomiędzy atomami w ciele stałym (od kilku do kilkunastu Å).  Promieniowanie padające na taką 

sieć krystaliczną ulega dyfrakcji, którą opisuje prawo Bragga [145]: 

 

𝑛𝜆 = 2𝑑ℎ𝑘𝑙𝑠𝑖𝑛𝜃𝐵                                                    (7) 

 

n – rząd dyfrakcji, 

𝜆 – długość fali stosowanego promieniowania rentgenowskiego, 

Rysunek 3.4 Schemat budowy mikroskopu sił atomowych.  
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dhkl – odległość miedzypłaszczyznowa dla płaszczyzn sieciowych o wskaźnikach Millera hkl, 

θB – kąt pomiędzy wiązką padającą a płaszczyzną kryształu. 

 

Za pomocą równania (7) możliwe jest znalezienie warunków, jakie muszą być spełnione, 

żeby wiązki ugięte na kolejnych płaszczyznach (hkl) uległy konstruktywnej interferencji. To ozna-

cza, że dla danej struktury krystalicznej istnieje odpowiedni kąt θB, dla którego spełnione jest 

prawo Bragga (Rys. 3.5).  

 Płaszczyzny krystalograficzne rzadko są równoległe do fizycznej powierzchni próbki, naj-

częściej są zorientowane do niej pod pewnym kątem. Na rysunku 3.6 przedstawiono schemat 

pomiaru XRD (ang. X-ray diffraction) dla przypadku symetrycznego (Rys. 3.6 a) i asymetrycznego 

(Rys. 3.6 b). Oprócz kąta θ -  pomiędzy wiązką padającą o wektorze falowym k0 a płaszczyzną 

krystalograficzną, wyróżnione zostały tu również kąty ω – pomiędzy wiązką padającą a fizyczną 

powierzchnią próbki oraz δ =  θ – ω, określający dezorientację płaszczyzny krystalograficznej 

próbki względem jej fizycznej powierzchni [147]. Właściwe badanie rentgenowskie polega  

na kierowaniu wiązki na próbkę i zbieraniu za pomocą detektora sygnału od wiązki ugiętej  

na krysztale. W wyniku otrzymuje się dyfraktogram będący intensywnością zbieranego sygnału 

Rysunek 3.5 Schemat obrazujący prawo Bragga [146]. 

Rysunek 3.6 Schemat przedstawiający ugięcie wiązki w pomiarze XRD dla sytuacji symetrycznej i asymetrycznej. 
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w funkcji jednego z kątów (lub w przypadku skanu ω/2θ – obydwu). Jeśli warunki dyfrakcyjne 

określone prawem Bragga zostaną spełnione, w pomiarze pojawia się maksimum natężenia  

dla pewnego kąta - odczytując jego wartość można wyznaczyć stałą sieci badanego materiału. 

Wykonując skany w szerokim zakresie często udaje się zaobserwować kolejne rzędy dyfrakcji  

lub maksima w innych położeniach, pochodzące od innych związków zawartych w naszej próbce 

lub od innych płaszczyzn danego kryształu. 

Wszystkie wyniki opisane w tej pracy zostały otrzymane za pomocą dyfraktometru X’Pert 

marki Phillips ze standardowym źródłem promieniowania rentgenowskiego – lampą z anodą 

miedzianą (λ = 1.54184 Å). Zwierciadło Bragga formuje wiązkę padającą, natomiast szczelina Sol-

lera oraz monochromator – wiązkę ugiętą, która ostatecznie trafia do detektora (Rys. 3.7).  

Jak już wspomniano w podrozdziale 1.3.1, sp2 – BN może występować w dwóch bardzo bli-

skich krystalograficznie strukturach. Charakterystyczne położenia maksimów pojawiają się  

w 26.76° dla refleksu 0002 h-BN oraz w 26.72° dla refleksu 0003 r-BN [58]. Dla cienkich próbek 

bardzo trudno jest zaobserwować kolejne rzędy dyfrakcji, ze względu na małą intensywność ta-

kiego sygnału. Najczęściej sygnał zmierzony dla próbek azotku boru, zbadanych w ramach tej 

pracy, pochodzi od mieszanki r-BN, h-BN oraz t-BN.  

 

3.3 Spektroskopia ramanowska 

  

Jedną z metod optycznych badania materiałów półprzewodnikowych jest spektroskopia  

ramanowska. Światło padające na materię, może być przez nią rozpraszane. Zdecydowana więk-

szość rozpraszana jest elastycznie,  a więc energia pozostaje niezmieniona w stosunku do energii 

promieniowania pobudzającego (rozpraszanie Rayleigha). Niewielka część rozprasza się jednak 

Rysunek 3.7 Schemat biegu wiązki promieniowania rentgenowskiego w układzie pomiarowym [146]. 



54 
 

nieelastycznie– energia fotonów zmienia się po interakcji z badanym materiałem. Mówimy 

wtedy o rozpraszaniu ramanowskim [148]. W przypadku kryształów, zmiana energii fotonu zwią-

zana jest najczęściej z absorpcją bądź z emisją fononu [149]. Jeśli energia światła rozproszonego 

jest pomniejszona o energię tego fononu, to w widmie pojawia się tak zwane pasmo stokesow-

skie, jeśli jest powiększona – antystokesowskie (Rys. 3.8).  

Energia i intensywność rozproszonego promieniowania są zależne od struktury bada-

nego materiału, co sprawia, że każdy związek ma swoje widmo charakterystyczne, pozwalające 

na identyfikację tą metodą. Widma te są przedstawiane jako przesunięcie Ramana (cm-1) wzglę-

dem zera, za które jest przyjmowana energia zastosowanego lasera. Pasma stokesowskie  

Rysunek 3.9 Schemat układu do pomiaru efektu Ramana [151]. 

Rysunek 3.8 Schemat przedstawiający rozpraszanie elastyczne i nieelastyczne promieniowania padającego  
na materię. Rysunek z pracy [150]. 
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i antystokesowskie mają bardzo małe intensywności w porównaniu do promieniowania Rayle-

igha, dlatego metoda wymaga zastosowania filtrów dobrze wycinających promieniowanie o dłu-

gości fali stosowanej do pobudzania.  

Próbki zbadano w układzie Renishaw inVia Raman microscope (Rys. 3.9), stosując jako źró-

dło pobudzające laser Nd-YAG o długości fali 532 nm. Mikroskop pozwala na badanie w powięk-

szeniach od 5-krotnego do 100-krotnego. Plamka lasera dla największego powiększenia ma śred-

nicę (350±10) nm [151], co pozwala na bardzo precyzyjne mapowanie próbek  

z wysoką rozdzielczością. 

Heksagonalny azotek boru charakteryzuje się pasmem ramanowskim ok. 1364 cm-1  

[66, 67, 152] dla aktywnego optycznie modu E2g. Pochodzi ono od drgań atomów boru i azotu 

w płaszczyźnie w przeciwnych kierunkach. Dla struktury kubicznej, oprócz sygnału w zbliżonej 

pozycji (1304 cm-1), pojawia się także pasmo ok. 1055 cm-1 (Rys. 3.10), dzięki któremu możliwe 

jest rozróżnienie tych dwóch struktur za pomocą spektroskopii ramanowskiej. Romboedryczny 

BN również charakteryzuje się drganiami występującymi dla h – BN, jednak według pracy [69] 

powinien się pojawić dodatkowy mod ok. 790 cm-1, dla polaryzacji prostopadłej do powierzchni. 

W przypadku próbek hodowa-

nych na szafirze bardzo trudny 

do zaobserwowania, ze względu 

na pojawiający się w podobnej 

pozycji sygnał od Al2O3. Z para-

metrów pasma można wywnio-

skować wiele istotnych informa-

cji na temat jakości próbki. Poło-

żenie mówi o naprężeniach jakie 

pojawiają się w materiale, przy-

kładowo na skutek interakcji po-

między wyhodowaną warstwą  

a podłożem. Szerokość pasma świadczy o jakości krystalograficznej materiału – im szersze pa-

smo, tym więcej defektów, na których fonon może się rozpraszać. Intensywność informuje  

o objętości badanego materiału – im jest większa, tym grubsza jest badana warstwa.  

Szerokość połówkowa pasma E2g dla najlepszego materiału objętościowego osiąga wartość 

około 5 cm-1 –  8 cm-1 [153, 154], natomiast dla najlepszych warstw epitaksjalnych około  

25 cm-1 [134]. Prowadzone badania pozwoliły zaobserwować przesuwanie się maksimum pasma 

od wartości 1370 cm-1 dla monowarstwy do 1366 cm-1 dla materiału objętościowego  

Rysunek 3.10 Widmo ramanowskie dla kubicznego i heksagonalnego 
azotku boru pobudzone promieniowaniem o długości fali 244 nm [152]. 
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[155, 156, 157]. Informacja ta jest bardzo istotna podczas analizy bardzo cienkich warstw, kiedy 

należy uwzględnić nie tylko ilość pojedynczych warstw materiału, ale także naprężenia 

pojawiające się na skutek ich oddziaływania z szafirowym podłożem. 

 

3.4 Pomiar fotoluminescencji 

 

Spektroskopia luminescencyjna polega na analizie promieniowania elektromagnetycznego 

wyemitowanego przez materiał, który mógł zostać pobudzony na różne sposoby: termicznie 

(termoluminescencja), elektrycznie (elektroluminescencja), podczas reakcji chemicznej (chemi-

luminescencja) itp. Metodą szeroko stosowaną w fizyce ciała stałego jest natomiast luminescen-

cja pobudzana promieniowaniem elektromagnetycznym – fotoluminescencja [158]. Atomy  

w badanej próbce, poprzez absorpcję fotonu przechodzą ze stanu podstawowego do wzbudzo-

nego. W następnym kroku mogą zrelaksować do stanu pośredniego i finalnie wracają do po-

ziomu podstawowego przy jednoczesnej reemisji fotonów [159]. Teoretycznie, idealne i pozba-

wione defektów półprzewodniki i izolatory powinny wykazywać niezerowy sygnał fotolumine-

scencyjny jedynie podczas pobudzania promieniowaniem o energii większej niż ich przerwa 

energetyczna. Jest to związane z przeskoczeniem elektronu z pasma walencyjnego do pasma 

przewodnictwa, a następnie emisją fotonu kiedy ten elektron rekombinuje z dziurą z pasma wa-

lencyjnego. Rzeczywiste kryształy posiadają jednak w swojej strukturze defekty i zanieczyszcze-

nia, które powodują pojawienie się wewnątrz przerwy energetycznej innych, dozwolonych po-

ziomów. Spektroskopia fotoluminescencyjna pozwala na badanie takich stanów i wyciąganie 

wniosków na temat defektów obecnych w danej strukturze. W tym celu oprócz pobudzania po-

wyżej przerwy energetycznej możliwe jest również wzbudzanie przejść promieniowaniem o 

energii fotonów mniejszej niż wielkość przerwy energetycznej.  

Na rysunku 3.11 przedstawiono możliwe procesy rekombinacji promienistej w półprzewod-

nikach [160]. Wcześniej wspomniana rekombinacja pasmo walencyjne – pasmo przewodnictwa  

(Rys. 3.11 a) dominuje w temperaturze pokojowej dla idealnego kryształu bez defektów. Emisja 

może zachodzić dla większych energii niż wartość przerwy energetycznej przy zastosowaniu od-

powiedniego pobudzania, ale jeśli w strukturze nie ma defektów, to nie może przyjmować war-

tości mniejszych niż Eg. Dla niskich temperatur elektron i dziura tworzą związane pary zwane 

ekscytonami (X). Wtedy ich energia zostaje zmniejszona o energię wiązania, która zwykle przyj-

muje wartości z zakresu 5 – 50 meV (Rys. 3.11 b). Ekscyton może zostać związany na płytkich 

domieszkach, stąd kolejne procesy gdzie rekombinuje ekscyton związany na neutralnym dono-

rze (D0, X) lub akceptorze (A0, X) (Rys. 3.11 c).  
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Rekombinacja promienista może odbyć się bez udziału ekscytonu. Elektron może rekombi-

nować z dziurą związaną na płytkim poziomie akceptorowym (e, A0) (Rys. 3.11 d) lub z płytkiego 

poziomu donorowego bezpośrednio do pasma walencyjnego (D0, h) (Rys. 3.11 e). Szerokie linie 

w widmie fotoluminescencji mogą świadczyć o tym, że w danym materiale zachodzi kolejny ro-

dzaj rekombinacji promienistej – rekombinacja donor – akceptor (D0, A0) (Rys. 3.11 f). Zjonizo-

wane donory i akceptory o przeciwnym ładunku elektrycznym oddziałują między sobą kulom-

bowsko, a siła tego oddziaływania wpływa na położenie maksimum. Jest ona bezpośrednio za-

leżna od fizycznej odległości pomiędzy poszczególnymi, naładowanymi defektami. Duża koncen-

tracja defektów oznacza dużą liczbę różnych oddziaływań, co w rezultacie poszerza pasmo lumi-

nescencyjne zarówno w stronę większych jak i mniejszych od wartości średniej energii. 

Przygotowane próbki badano przede wszystkim w układzie LabRAM HR800 (Horiba Jobin 

Yvon) przystosowanym zarówno do pomiarów fotoluminescencji jak i efektu Ramana, ale rów-

nież w przedstawionym już układzie Renishaw inVia Raman microscope {Rys. 3.9). Pierwszy  

z nich jest wyposażony w  detektor chłodzony ogniwem Peltiera. Stowarzyszone z nim lasery 

pozwalają na badanie widm fotoluminescencji pobudzanych promieniowaniem o długości fali 

325 nm, 473 nm, 532 nm oraz 633 nm. Sygnał jest zbierany przez mikroskop Olympus BX61.  

Ze względu na badania prowadzone w szerokim zakresie stosowano siatkę dyfrakcyjną  

z 300 liniami/mm. 

Rysunek 3.11 Schemat przedstawiający możliwe przejścia promieniste w półprzewodniku, gdzie e – elektrony, 
 h – dziury, A0 – neutralny akceptor, D0 – neutralny donor [160] 
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Zagadnienie fotoluminescencji w azotku boru jest skomplikowane. Pierwsza trudność zwią-

zana jest z dużą wartością Eg, wymagającą posiadania źródła pobudzającego w zakresie DUV.  

Nie jest to zbyt popularny zakres długości fal do pomiarów dla tradycyjnych ciał stałych. Drugim 

utrudnieniem nadal jest jakość materiału otrzymywanego metodami epitaksjalnymi, poziom 

zdefektowania takiego azotku boru jest na tyle duży, że widmo składa się z szerokich pasm,  

nakładających się na siebie i reagujących w różny sposób na zmiany temperatury i naświetlanie 

promieniowaniem elektromagnetycznym.  

Dotychczas zajmowano się badaniem fotoluminescencji w azotku boru dla trzech różnych 

obszarów energetycznych. Pierwszy – blisko przerwy energetycznej, ok. 5.3 eV - został przypi-

sany zarówno przez Du [161] jak i Museur’a [162] rekombinacjom par donor – akceptor. Inter-

pretacja ta została zakwestionowana przez Westona [81], który w swojej pracy przekonuje, że  

w azotku boru możliwa jest wyłącznie formacja głębokich domieszek, co wyklucza podejrzenie 

tego przejścia jako rekombinacji par płytki donor – akceptor. Niżej energetyczne pasma fotolu-

minescencyjne były przypisywane luce azotowej (VN) – 3.6 eV [163], kompleksowi VN z innym 

defektem – 4.1 eV [164], rekombinacji CB z dziurami z pasma walencyjnego – 3.7 eV [81], dime-

rowi węglowemu, gdzie atomy węgla są umieszczone w pozycji boru i azotu (CBCN) – 4.08 eV 

[165, 166]. 

W ramach tej pracy doktorskiej zbadano przede wszystkim fotoluminescencję dla najniż-

szych energii – w zakresie od 470 do 1000 nm (ok. 2.6 – 1.24 eV). W obszarze tym znajdują  

się między innymi źródła pojedynczych fotonów badane przez Trana [167], Tawfika [168] Hayee 

[169] oraz Sajida [170]. Turiansky [171] przypisuje luminescencję z maksimum w 2.06 eV obec-

ności DB (ang. dangling bonds) powstałych wokół luki azotowej lub borowej. Z kolei Chugh [134] 

i Mendelson [172] wiążą luminescencję z linią zerofononową (ZPL – ang. zero phonon line)  

ok. 585 nm (Rys. 3.12) bezpośrednio z parametrami wzrostu BN metodą MOVPE. Pokazują 

Rysunek 3.12 Widmo fotoluminescencji azotku boru wyhodowanego metodą MOVPE z pracy [172]. 
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zależność pomiędzy intensywnością opisanej luminescencji a przepływem TEB i przypisują pa-

smo 585 nm obecności węgla w strukturze próbki.  

Najniżej energetyczne pasmo, według literatury pojawiające się eksperymentalnie  

ok. 850 nm [173] lub według teorii ok. 756 nm [174] wiązane jest jednoznacznie z naładowaną 

ujemnie luką borową VB
-. 

 Pojawiające się w literaturze rozbieżności w interpretacji widm luminescencyjnych po-

wodują, że nadal jest to temat wart badań i dokładniejszej analizy. Zyskanie kontroli nad obec-

nością defektów w azotku boru dałoby potężne narzędzie przy projektowaniu kolejnych urzą-

dzeń na nich bazujących.  
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4. Wpływ parametrów wzrostu na właściwości optyczne  

i strukturalne azotku boru wyhodowanego metodą MOVPE  

 

4.1 Badane próbki 

 

Wszystkie próbki zbadane w ramach pracy doktorskiej zostały otrzymane metodą MOVPE, 

szczegółowo opisaną w rozdziale 2. Zbadano próbki wyhodowane w różnych modach wzrostu, 

w szerokim zakresie parametrów, co umożliwiło porównanie azotku boru o skrajnie różnych wła-

ściwościach. Można je podzielić zasadniczo na siedem grup  (A – G), których wzrost opisano 

szczegółowo w tym podrozdziale. Dokładne omówienie właściwości strukturalnych i optycznych 

wszystkich grup próbek stanowi zasadniczą treść rozdziału 4.  

 

4.1.1 Próbki typu A i B, wyhodowane metodą ciągłą 

 

Podczas wzrostu CFG amoniak i TEB docierają do reaktora jednocześnie (podrozdział 2.3.1). 

Podczas badań nad prędkością wzrostu prowadzonych przez K. Pakułę [126] zaobserwowano,  

że efektywna synteza w tym mo-

dzie, w stosunkowo niskiej tem-

peraturze (nie większej niż 

1200°C) zachodzi w dwóch skraj-

nie różnych reżimach: dla grupy A 

w warunkach niskiego ciśnienia  

i małego przepływu amoniaku 

(ang. low ammonia, low pressure 

- LALP) i dla grupy B w warunkach 

wysokiego ciśnienia i dużego 

przepływu amoniaku (ang. high 

ammonia, high pressure – HAHP) 

(Rys. 4.1). W przypadku wzrostu typu LALP, duża ilość TEB w stosunku do amoniaku (mały współ-

czynnik V/III) umożliwia gęste zarodkowanie na powierzchni wokół atomów boru. Przy dużym 

przepływie amoniaku, ale w warunkach niskiego ciśnienia wzrost gwałtownie hamuje, ponieważ 

przesycenie amoniakiem i stosunkowo mała ilość dostępnych atomów boru nie sprzyjają  

dalszemu wzrostowi. Dopiero zwiększenie ciśnienia zapobiega uciekaniu prekursorów  

Rysunek 4.1 Zależność prędkości wzrostu BN od ciśnienia w reaktorze  
dla modu CFG, wyznaczona dla różnych przepływów amoniaku podczas 
wzrostu. Wykres na podstawie pracy [126]. 

B 
A 
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z powierzchni szafiru i zwiększenie prędkości wzrostu.  Okazuje się, że wyhodowanie porówny-

walnej ilości materiału w tych dwóch reżimach skutkuje powstaniem azotku boru o zupełnie róż-

nych właściwościach strukturalnych i optycznych, co zostanie szczegółowo opisane w głównej 

części niniejszej pracy. 

 

4.1.2 Próbki typu C, wyhodowane metodą ciągłą w wysokiej temperaturze 

 i z dużym stosunkiem V/III 

 

Tak jak już powyżej wspomniano i co widać na rysunku 4.1, pewne kombinacje parametrów 

wzrostu w trybie CFG prowadzą do znaczącego spowolnienia wzrostu azotku boru. Jak okaże się 

w tym rozdziale, jest to związane z powstawaniem cienkiej warstwy epitaksjalnej o dobrej jakości 

optycznej i strukturalnej. W większości przypadków, wzrost próbek w modzie HAHP (typu B) 

zawsze jest związany z wytworzeniem cienkiej warstwy epitaksjalnej bezpośrednio na po-

wierzchni szafiru. Dopiero potem, na takim gładkim azotku boru pojawiają się trójwymiarowe 

ziarna i przebieg procesu zmienia charakter ze wzrostu 2D w płaszczyźnie, na wzrost 3D  

we wszystkich kierunkach, zakończony powstaniem materiału polikrystalicznego. W zależności 

od temperatury, ciśnienia i przepływów może się to stać już w 5 minut po rozpoczęciu procesu, 

jak również dopiero w ciągu 2 godzin od tego momentu. Większy stosunek V/III, większe ciśnie-

nie i wyższa temperatura mogą znacząco wydłużyć czas, kiedy warstwa będzie rosła równolegle 

do powierzchni. Jednak w zakresie temperatur do 1300°C, niezależnie od zastosowanych para-

metrów, w modzie CFG nie udaje się uzyskać gładkiej warstwy, bez trójwymiarowych ziaren na 

powierzchni, grubszej niż ok. 5 nm. Otrzymane w ten sposób próbki dalej będą nazywane prób-

kami typu C – kiedy mod HAHP nie został jeszcze zdominowany przez wzrost 3D. 

 

4.1.3 Próbki typu D, wyhodowane metodą pulsacyjną 

 

Kolejny mod wzrostu, polegający na naprzemiennym wpuszczaniu do reaktora prekursorów 

azotu i boru (podrozdział 2.3.2), pozwala osiągać gładkie warstwy epitaksjalne o większej grubo-

ści (nawet ponad 50 nm) – azotek boru typu D. Pojedyncze pulsy trwają zaledwie sekundy (cza-

sami nawet ułamki sekund). W ogólności sekwencja składa się z pulsu amoniakowego,  

interrupt’u, kiedy do reaktora nie dopływa żaden z prekursorów, pulsu borowego i kolejnego 

interrupt’u (Rys. 4.2 a). W ramach prac prowadzonych przez K. Pakułę testowano różne kombi-

nacje pulsów i interrupt’ów (Rys. 4.2) i w rezultacie wywnioskowano, że interrupt po pulsie bo-

rowym nic nie zmienia, natomiast ten po pulsie amoniakowym jest na tyle istotny, że powoduje 
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wypłukanie amoniaku z reaktora i umożliwia stworzenie warunków przesycenia borem w pulsie 

TEB, co napędza wzrost (Rys. 4.2 c). Ostatni ze schematów został przyjęty i jest stosowany jako 

domyślny podczas wzrostów azotku boru w laboratorium MOVPE na Wydziale Fizyki UW. 

 

Rysunek 4.2 Schemat przedstawiający różne sekwencje pulsów TEB i NH3 oraz interruptów pomiędzy nimi  
we wzroście FME: a) interrupt po pulsie amoniakowym i po pulsie TEB, b) wzrost bez interruptów, c) interrupt jedynie 
po pulsie amoniakowym.  

 

Wszystkie próbki azotku boru typu D wykazują podobny trend jeśli chodzi o właściwości 

optyczne i strukturalne, w szczególności posiadają dość silną luminescencję w obszarze widzial-

nym, która świadczy o obecności defektów w strukturze azotku boru. Pojawiają się jednak 

pewne różnice dla próbek hodowanych w różnych temperaturach lub z różną liczbą cykli,  

co zostanie omówione w jednym z kolejnych podrozdziałów.  

 

4.1.4 Próbki typu E, wyhodowane zmodyfikowaną metodą pulsacyjną 

 

Pewną modyfikacją wzrostu FME jest mod FME+, w którym podczas trwania pulsów boro-

wych cały czas dostarczana jest niewielka ilość amoniaku (Rys. 4.3). Dostarczanie boru pod 

Rysunek 4.3 Schemat przedstawiający sekwencję pulsów we wzroście FME+. Podczas trwania pulsu borowego  
i w interrupcie po głównym pulsie amoniakowym, do reaktora cały czas wpływa niewielka ilość amoniaku (przepływ  
1-2 rzędy wielkości mniejszy niż w pulsie NH3). 
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osłoną NH3 znacząco spowalnia syntezę, powodując w rezultacie wzrost w reżimie pośrednim 

między CFG w wysokiej temperaturze (C) a FME (D) – tak powstają próbki typu E. Otrzymany 

azotek boru charakteryzuje się lepszymi właściwościami optycznymi i strukturalnymi niż analo-

giczna próbka typu D, ale również większą grubością i mniejszą liczbą trójwymiarowych obiek-

tów na powierzchni w porównaniu do jakiejkolwiek z próbek typu C. Grubość, gładkość próbki 

oraz właściwości optyczne są bardzo silnie zależne od przepływu dostrzykiwanego amoniaku. 

 

4.1.5 Próbki typu F, wyhodowane metodą wieloetapową 

 

Metoda CGM (ang. Combined Growth Mode/ Combined Few-stage Epitaxy) [175] to kolejna 

(obok FME+) próba połączenia najlepszych właściwości próbek CFG przy nadmiarze amoniaku 

oraz FME. Na początku, na szafirze hodowana jest cienka (ok. 2-3 nm), ciągła warstwa  

CFG azotku boru typu C. W dalszym etapie jest ona traktowana jako bufor do homoepitaksjal-

nego wzrostu FME (typ D). Dzięki istnieniu ciągłej warstwy, powstający na wierzchu BN nie musi 

tworzyć ziaren nukleacji [176] i organizować się już od samego szafiru (Rys. 4.4), ale dostaje 

pewnego rodzaju matrycę, do której musi się tylko dopasować. W ramach pracy doktorskiej wy-

próbowano różne warianty buforów, również włączając w to wzrost FME+. Za każdym razem 

powstały materiał charakteryzował się znacząco poprawioną stałą sieci, lepszym ułożeniem 

warstw względem siebie oraz mniejszą liczbą defektów punktowych w stosunku do wyjściowego 

materiału typu D, hodowanego bezpośrednio na podłożu. W pracy omówiony zostanie wpływ 

czasu wzrostu bufora, parametrów takich jak ciśnienie i przepływy amoniaku i TEB oraz wpływ 

stosowanego podłoża na właściwości otrzymanego w ten sposób azotku boru typu F.  

                                                                                               

4.1.6 Próbki typu G – homoepitaksjalny BN  

  

Ostatni typ próbek – G, to próbki wyhodowane jedną z powyżej opisanych metod  

(4.1.1 – 4.1.5), ale na specjalnie przygotowanym podłożu. Na niewielkie kawałki szafiru (1x1cm) 

wcześniej eksfoliowano płatki wysokojakościowego BN z komercyjnie dostępnych, 

Rysunek 4.4 Kolejne etapy tworzenia warstwy BN metodą FME na powierzchni szafiru : a) tworzenie prostopadłych  
do powierzchni podłoża nanoklasterów BN na wczesnym etapie wzrostu, b) łączenie się nanoklasterów powoduje  
powstawanie obłych ziaren, c) dalszy wzrost powoduje zarastanie ziaren ciągłą warstwą BN i ostatecznie d) utworzenie 
dobrej jakości warstwy sp2-BN [176].  
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objętościowych mikrokryształów (HQ Graphene). Tworzą one nie tylko dobry materiał podło-

żowy do homoepitaksji, ale również wpływają na zarodkowanie powierzchni szafiru w taki spo-

sób, że azotek boru powstający na nich wykazuje lepszą jakość krystalograficzną i optyczną niż 

wyhodowany w analogicznym procesie, ale bezpośrednio na podłożu szafirowym bez płatków. 

Otrzymane dla tych próbek wyniki porównano do otrzymanych dla próbek wyhodowanych bez-

pośrednio na szafirze. Oprócz badania azotku boru wyhodowanego metodą MOVPE zaobserwo-

wano również szereg ciekawych zjawisk dla samych płatków poddanych procesowi (wysoka tem-

peratura, działanie amoniaku itp.). 

 

4.2 Polikrystaliczny BN wyhodowany w niskich i wysokich ciśnieniach 

 

Efektywna synteza materiału zawsze wiąże się ze wzrostem polikrystalicznym. Materiał 

taki, pomimo trójwymiarowej morfologii, nadal jest azotkiem boru o hybrydyzacji sp2. Świadczy 

o tym pojawianie się charakterystycznych sygnałów w spektroskopii ramanowskiej, dyfrakcji 

rentgenowskiej a także spektroskopii FTIR. Optyczne właściwości takiego azotku boru zwykle 

bardzo odbiegają od ideału – materiał jest zdefektowany, jednak dzięki badaniom można powią-

zać luminescencję z konkretnymi defektami punktowymi w jego strukturze i wiedzę tę wykorzy-

stać do interpretacji właściwości materiału epitaksjalnego. 

 

4.2.1 Morfologia powierzchni – SEM 

 

Skaningowy Mikroskop Elektronowy jest idealnym narzędziem do oglądania dużych po-

wierzchni materiału polikrystalicznego. Ze względu na dużą efektywność syntezy, standardowe 

próbki typu A i B w czasie typowego procesu (ok. 1-2 godziny) zwykle osiągają grubości od kilku-

set nanometrów do kilku mikrometrów, różni je jednak kształt, struktura i rozmiar pojawiających 

się na powierzchni obiektów.  

 

Morfologia powierzchni próbek typu A. 

Próbki wyhodowane w trybie LALP bardzo często wydają się być gładkie optycznie. Struk-

tura pojawiająca się na powierzchni szafiru jest tak drobna, że zwykły mikroskop optyczny  

nie jest w stanie jej uchwycić. W zależności od dobranych parametrów wzrostu, powierzchnia 

może się różnić, nie są to jednak znaczące różnice. W tabeli 4.1 zebrano informacje na temat 

ciśnienia, temperatury oraz przepływów dla próbek A1, A2 oraz A3. Dla ułatwienia dalszego 
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czytania pracy, wszystkie parametry procesowe omawianych próbek zebrano na końcu pracy  

w załączniku A (strona 134). 

 

Tabela 4.1 Parametry wzrostu wybranych próbek typu A. Grubość oszacowana na podstawie interferogramu  
zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

A1 640 100 100 80 170 

A2 815 100 100 80 170 

A3 1050 100 100 40 380 

 

Dwie podstawowe różnice pomiędzy próbkami A to temperatura wzrostu oraz stosunek 

V/III. Z przeprowadzonych badań wynika, że im niższa jest temperatura wzrostu tym drobniejsza 

struktura powierzchni. Dla wyższych temperatur próbka wydaje się być porowata a jej po-

wierzchnia ziarnista i chropowata (Rys. 4.5). Obniżanie temperatury (nawet do ok. 600 °C – A1) 

powoduje, że powierzchnia azotku boru staje się całkowicie gładka i nawet mikroskop elektro-

nowy nie jest w stanie zaobserwować jakichkolwiek nierówności na powierzchni. 

 

W zależności od zastosowanych parametrów wzrostu kształt obiektów widocznych na po-

wierzchni może być bardziej obły lub nieregularny z ostrymi krawędziami. Na rysunku 4.6 przed-

stawiono przykład morfologii powierzchni próbki, która była hodowana w zmiennych warunkach 

(ciśnienie i przepływy jak w procesach A1 i A2, ale kolejne warstwy w zmiennych temperaturach) 

i dla której kształt obiektów na powierzchni jest dużo bardziej regularny niż w przypadku próbki 

A3, bardziej porównywalny do A2. 

Wielkość i kształt obiektów na powierzchni tak bardzo zależą od temperatury  

ze względu na to, że rozkład amoniaku również jest od niej zależny. Większość związków meta-

loorganicznych ulega rozkładowi już od temperatury około 500 °C, natomiast amoniak w fazie 

Rysunek 4.5 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek typu LALP: A1 i A2. 

A2                                       A3 
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gazowej efektywnie rozkłada się dopiero 

od około 900 °C [126]. Ta rozbieżność po-

woduje,że w niższych temperaturach roz-

pad amoniaku następuje przede wszystkim 

dopiero na podłożu, stosunek atomów 

azotu do atomów boru może być wtedy 

mniejszy i wzrost prawdopodobnie  zacho-

dzi w warunkach przesycenia borem.  

To sprzyja tworzeniu tym większej liczby 

centrów nukleacji im niższa jest tempera-

tura. Wraz z jej wzrostem coraz więcej atomów azotu łączy się z borem, tworząc coraz lepszej 

jakości heksagonalne pierścienie azotku boru – nadal dość mocno nieuporządkowane  

i różnie zorientowane względem podłoża. 

Wewnętrzną strukturę próbek typu LALP udało się zaobserwować dzięki transmisyjnej 

mikroskopii elektronowej (TEM). Na rysunku 4.7 przedstawiono zdjęcie TEM przekroju przez 

próbkę hodowaną w warunkach LALP dla zmiennych temperatur (od 545 °C do  1195 °C).  

Z Rys. 4.7 a) można wyciągnąć dwa bardzo ważne wnioski. Po pierwsze, w zależności od tempe-

ratury wzrostu w warunkach LALP, powstaje azotek boru o innej strukturze i stopniu porowato-

ści. Po drugie, powierzchnie pomiędzy kolejnymi warstwami zazwyczaj są bardzo nierówne  

Rysunek 4.6 Obraz SEM morfologii powierzchni próbki  
wyhodowanej w zmiennych warunkach modu LALP. 

Rysunek 4.7 a) Obraz TEM przekroju przez próbkę typu A hodowaną w zmiennej temperaturze, przybliżenie warstw 
wyhodowanych w b) 1195°C i c) 1095°C. 

a) b) 

c) 
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i chropowate. Oglądając strukturę poszczególnych warstw, można zauważyć, że w ogólnie nieu-

porządkowanym materiale można wyróżnić elementy składające się z równoległych do siebie 

warstw (Rys. 4.7 b) i c) – zaznaczone strzałkami). 

 

Morfologia próbek typu B. 

Próbki typu B są zwykle bardziej porowate niż próbki typu A, struktura ich powierzchni naj-

bardziej przypomina morfologię próbki A3 (Rys. 4.5). Tutaj też widać znaczący wpływ tempera-

tury oraz stosunku V/III na kształt obiektów na powierzchni. W związku z tym, że próbki wyho-

dowane w modzie HAHP wykazują dużo lepsze właściwości, przebadano liczną grupę próbek 

typu B wyhodowanych w różnych warunkach. Parametry stosowane podczas wzrostu wybra-

nych próbek zebrano w tabeli 4.2 (oraz w załączniku A na stronie 134).  
 

Tabela 4.2 Parametry wzrostu wybranych próbek typu B. Grubość oszacowana na podstawie interferogramu  
zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ NH3 

(ccm) 

Przepływ TEB 

(ccm) 

Grubość 

(nm) 

B1 1050 600 2000 40 380 

B2 1055 800 2000 40 840 

B3 1055 800 2000 80 2280 

B4 1140 800 2000 15 570 

B5 1300 800 4000 10-20 200 

B6 1300 600 4000 40 600 

B7 1300 600 4000 35 2500 

B8 1300 600 4000 20 570 

 

Obrazy SEM dla wszystkich próbek z tabeli 4.2 przedstawiono na Rys. 4.8. Pierwszą wspólną 

cechą dla próbek wyhodowanych w niższych temperaturach (B1 – B4) jest płatkowa  

budowa. Wydaje się, że azotek boru, pomimo wzrostu trójwymiarowego, w różnych kierunkach 

względem szafirowego podłoża, stara się zachować dwuwymiarowy charakter sp2-BN. Tak jak 

wspomniano w podrozdziale 4.1.2, większość próbek typu B zaczyna swój wzrost od cienkiej, 

epitaksjalnej warstwy na podłożu, ale stosowane parametry wzrostu prędzej czy później powo-

dują, że pojawiające się na powierzchni ziarna 3D zaczynają dominować we wzroście. Właśnie 

dlatego próbki wyhodowane w trybie HAHP zawsze są niejednorodne w osi prostopadłej do pod-

łoża – im dalej od powierzchni, tym próbka jest bardziej porowata (Rys. 4.9). Drugi mechanizm, 

 

B1                             B2                            B3                              B4 
B5                             B6                            B7                              B8 
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który może jeszcze bardziej zwiększać tę niejednorodność, to wnikanie prekursorów w głąb po-

rowatej próbki podczas dalszego wzrostu. To również powodowałoby większą gęstość materiału 

przy podłożu, spadającą wraz z oddalaniem się od niego.  

Obraz powierzchni próbki B4 wspiera pierwszą z teorii – wzrost został przerwany  

w momencie, kiedy nastąpiło przejście ze wzrostu bardziej upakowanej warstwy azotku boru do 

wzrostu „płatkowego” (Rys. 4.8). Dla tej próbki widać również jak duży wpływ  

na morfologię ma temperatura wzrostu – podwyższenie jej o niemal 100 °C powoduje załamanie 

symetrii płatków i tworzenie materiału mniej re-

gularnego, przypominającego swoją strukturą 

watę. Dalsze zwiększanie temperatury powo-

duje dalsze zniekształcanie płatków analogicz-

nych do tych rosnących w niższych temperatu-

rach. Obrazy próbek wyhodowanych w tempe-

raturach ok. 1300 °C (B5 – B8) pokazują,  

że w wyższych temperaturach zaczynają się po-

jawiać podłużne obiekty, tzw. whiskers’y, które 

mogą być zwiniętymi płaszczyznami azotku 

boru. Materiał wyhodowany w takich warun-

kach, mimo strukturalnego nieuporządkowania, 

wykazuje zadziwiająco dobre właściwości op-

tyczne (m.in. fotoluminescencję ekscytonową w ultrafiolecie). Próbka B7 jest przykładem war-

stwy ekstremalnie grubej (osiągającej ponad 2 µm). Na rysunku 4.8 widać, że odpowiednio długo 

prowadzony wzrost potrafi doprowadzić do tworzenia stosunkowo płaskich mikrokrystalitów  

na nieuporządkowanej, porowatej strukturze. Należy przypuszczać, że jeśli wzrost byłby prowa-

dzony odpowiednio długo, mogłyby one się połączyć, tworząc ciągłą warstwę na powierzchni.  

Rysunek 4.9 Obraz SEM przekroju próbki typu B  
wyhodowanej w warunkach podobnych do próbki B1, 
ale podczas wzrostu zmieniana była temperatura  
i przepływ TEB. Na szafirze widoczna warstwa z litego, 
gęsto upakowanego materiału, podczas gdy  
na powierzchni azotku boru widoczne są cienkie,  
różnie zorientowane płatki. 

Rysunek 4.8 Obrazy SEM morfologii powierzchni wybranych próbek typu B, których parametry wzrostu zebrano  
w tabeli 4.2. Skala jednakowa dla wszystkich próbek.   

B5                             B6                            B7                              B8 

 

B1                             B2                            B3                              B4 
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Mikrokrystality na powierzchni azotku boru typu B pojawiają się dość często, w zależności 

od stosowanych parametrów, przyjmują one różne kształty i wielkości. Najciekawszym tego 

przykładem jest próbka B1 ’ (Rys. 4.10), wyhodowana dokładnie w takich samych warunkach jak 

jej odpowiedniczka – B1. Różnice pomiędzy tymi dwoma próbkami są trzy, B1’ została wyhodo-

wana na 70 nm buforze AlN, wzrost trwał dłużej (osiągnęła 800 nm grubości) i został zakończony 

studzeniem w azocie, zamiast standardowego obniżania temperatury w wodorze  

przy obecności amoniaku. Mikrokrystality o pięciokrotnej symetrii były obserwowane już wcze-

śniej przez Takeo Oku [177], sugerowanym źródłem takiego ułożenia jest obecność luki azotowej 

w samym centrum pentagonu (Rys. 4.11). Fakt ten jest przydatny w interpretacji wyników foto-

luminescencyjnych i szukaniu korelacji pomiędzy widmem PL a konkretnymi defektami  

w strukturze próbki. Największej ilości luk azotowych można byłoby się spodziewać w azotku 

boru typu A, wtedy luki występowałyby tak blisko siebie, że pentagonalna symetria mogłaby być 

całkowicie zaburzona poprzez wielokrotne nakładanie się na siebie tych defektów  

Rysunek 4.10 Obraz SEM próbki B1’ charakteryzującej się występowaniem na powierzchni pentagonów.  
a) Standardowy obraz próbki, b) obszar przy naturalnej krawędzi szafiru, gdzie wzrost zachodził szybciej, a penta-
gony rozrosły się tworząc niemal ciągłą warstwę nad płatkową strukturą poniżej oraz c) mikrokrystality  
w przybliżeniu. 
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i sąsiadujących płaszczyzn – można zakładać, że obraz SEM dla próbki A3 (Rys. 4.5) przedstawia 

właśnie opisane zjawisko. 

 

Wpływ gazu nośnego na morfologię próbek typu B. 

Badania nad próbkami typu B obejmowały również wzrost w atmosferze azotu. Pierwszą 

obserwacją było około dwukrotne zwiększenie prędkości wzrostu przy stosowaniu azotu jako 

gazu nośnego (BN2) w porównaniu do procesu przeprowadzonego w tych samych warunkach, 

ale w wodorze (BH2). Drugim ważnym spostrzeżeniem jest całkowicie inny charakter trójwymia-

rowych obiektów na powierzchni (Rys. 4.12) – dla próbek wyhodowanych w wodorze materiał 

składa się z różnie zorientowanych płatków, w azocie – z podłużnych, ostro zakończonych obiek-

tów. Kształt i stosunek szerokości do długości takich struktur jest zależny od parametrów wzro-

stu, które zostały zebrane w tabeli 4.3 (i w załączniku A na stronie 134). 

 

Tabela 4.3 Parametry wzrostu próbek typu B wyhodowanych w azocie oraz referencyjnej próbki wyhodowanej  
w wodorze. Grubość oszacowana na podstawie interferogramu zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ NH3 

(ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

BH2 1100 600 2000 38 570 

BN2 1130 600 2000 38 1050 

BN2
1 1130 300 2000 38 720 

BN2
2 1130 1000 2000 38 1150 

BN2
3 1210 600 1000 38 1250 

 

Rysunek 4.11 Formowanie się pentagonów z warstwy azotku boru a) widok od góry, b) widok z boku, c) model struktu-
ralny tłumaczący powstawanie takich mikrokrystalitów [177]. 
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Wyższa temperatura wzrostu w azocie wywołuje podobny efekt jak dla wzrostu w wodorze 

– morfologia powierzchni zaczyna przypominać watę, a na ogólnie zdezorientowanym tle wi-

doczne są podłużne struktury typu whiskers (Rys. 4.13). Dzieje się tak prawdopodobnie dlatego, 

że pojedyncze warstwy azotku boru są cienkie i wyginają się w niekontrolowany sposób, przez 

co materiał bardziej przypomina proszek niż dobrze uporządkowany BN. Ze względu na warunki 

wzrostu próbki BN2
1 i BN2

2 będą porównywane do próbki BN2, ponieważ różniły się od niej jedynie 

ciśnieniem. Niższe ciśnienie w próbce  BN2
1  (Rys. 4.13) spowodowało zmniejszenie tempa wzro-

stu i możliwość obserwacji sytuacji jak na rysunku 4.8 dla próbki B4, kiedy widoczny jest moment 

przejścia ze wzrostu ciasno upakowanego azotku boru do materiału porowatego.  

Interpretacja tak dramatycznej różnicy w morfologii powierzchni próbek hodowanych  

w azocie i wodorze wydaje się być trudna. Prawdopodobnie, powstające podczas wzrostu w azo-

cie, pojedyncze płatki azotku boru z jakiegoś powodu są cieńsze, mając jednocześnie większą 

powierzchnię od stosunkowo grubych i niewielkich rozmiarów płatków próbek typu B wyhodo-

wanych w wodorze. Minimum energetyczne osiągają, kiedy są zwinięte w rurki widoczne  

na rysunkach 4.12  i 4.13.  

Rysunek 4.12 Obraz SEM dla próbek wyhodowanych w takich samych warunkach, ale w atmosferze wodoru  
i w atmosferze azotu.  

BH2                                 BN2 

Rysunek 4.13 Obrazy SEM morfologii powierzchni próbek wyhodowanych w atmosferze azotu, których parametry 
wzrostu podano w tabeli 7: BN2

1, BN2
2, BN2

3. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

BN2
1                             BN2

2                            BN2
3 
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4.2.2 Struktura krystaliczna  - XRD 

 

Otrzymany materiał polikrystaliczny został scharakteryzowany podczas pomiarów dyfrak-

cyjnych. Zakładając, że opisane w tym podrozdziale próbki trójwymiarowe typu A (LALP)  

i B (HAHP) mogą się z reguły składać z trzech rodzajów obiektów: niemal amorficznej, drobno-

krystalicznej litej warstwy, dwuwymiarowych płatków o różnym stopniu zdeformowania  

i podłużnych whiskers’ów, należy mieć na uwadze, że bardzo mały procent materiału będzie zo-

rientowany w taki sposób, żeby spełnić warunki dyfrakcyjne dla określonego kąta padania. Zwy-

kle dla takich próbek nie otrzymuje się sygnału dyfrakcyjnego lub jest on bardzo słaby (Rys. 4.14). 

Oprócz próbek polikrystalicznych zmierzono proszek BN otrzymany chemicznie, który służy 

za referencję. Składające się z drobniejszych krystalitów próbki typu A wykazują znikomy sygnał, 

Rysunek 4.14 Skan 2θ/ω dla wybranych próbek wyhodowanych w trybie LALP i HAHP w zestawieniu z referencyjnym proszkiem 
BN. Przerywana linia wskazuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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przesunięty w stronę niższych kątów (maksimum intensywności ok. 24.5°, co zgodnie ze wzorem 

(7) odpowiada stałej sieci c  = 3.63 Å). Na materiał próbek typu B składają się często większe 

obiekty, które mogą być źródłem nieco bardziej intensywnego sygnału, którego maksimum prze-

suwa się w kierunku wartości referencyjnej. W przypadku próbki B1’, pentagony widoczne  

na rysunku 4.10 są źródłem dość intensywnego sygnału z maksimum dla kąta bardzo bliskiego 

wartości literaturowej (Rys. 4.14).  

Dla grubszych próbek typu B udało się zaobserwować wyraźną korelację między stosunkiem 

V/III  a stałą sieci (Rys. 4.15). Pomimo trójwymiarowej morfologii, próbka B8 wykazuje najlepsze 

właściwości strukturalne i stałą sieci najbliższą wartości literaturowej, co dowodzi, że wzrost  

w warunkach przesycenia amoniakiem powoduje powstawanie materiału najbardziej zbliżonego 

swoją strukturą do referencyjnego h-BN-u najlepszej jakości.   

 

4.2.3 Efekt Ramana 

 

Obserwacja charakterystycznego dla sp2 – BN pasma ramanowskiego dla próbek A jest bar-

dzo utrudniona ze względu na stopień zdefektowania takiego materiału. Duża koncentracja róż-

nego rodzaju defektów w nim występujących powoduje, że materiał zaczyna emitować promie-

niowanie dla energii pobudzania poniżej przerwy energetycznej. Długość fali stosowanego lasera 

(532 nm) wzbudza luminescencję często wielokrotnie bardziej intensywną niż słaby z reguły 

Rysunek 4.15  Skan 2θ/ω dla dwóch próbek wyhodowanych w tych samych warunkach, ale różniących się  przepływem 
TEB. Przerywana linia wskazuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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efekt Ramana, co całkowicie uniemożliwia obserwację jakiegokolwiek sygnału (Rys. 4.16 a).  

 Czasami widmo PL jest wrażliwe na naświetlanie laserem i wraz z czasem traci intensywność 

(więcej na ten temat w podrozdziale 4.2.4), dlatego jedną z metod zmierzenia widma Ramana 

jest naświetlanie próbki promieniowaniem laserowym przez kilka do kilkunastu godzin, dzięki 

temu tło luminescencyjne spada na tyle, że możliwe jest zarejestrowanie sygnału  

ramanowskiego (Rys. 4.16 b). 

Położenie linii ok. 1367 cm-1 wskazuje na to, że materiał porowaty i wyglądający na amor-

ficzny w obrazach SEM, składa się jednak z dwuwymiarowych nanopłaszczyzn heksagonalnego 

azotku boru. Szerokość połówkowa osiągająca 37.35 cm-1  wskazuje na dużą koncentrację defek-

tów rozpraszających drgania sieci krystalicznej. Spektroskopia ramanowska w badaniach azotku 

boru jest więc techniką komplementarną do dyfrakcji rentgenowskiej – brak sygnału dyfrakcyj-

nego może świadczyć o tym, że materiał jest nieuporządkowany, ale niekoniecznie wskazuje  

na to, że jest amorficzny.  

W przeciwieństwie do próbek 

typu A, pasmo ramanowskie  

sp2 – BN jest dobrze widoczne  

dla wszystkich próbek typu B, na-

wet jeśli fotoluminescencja wzbu-

dzona laserem 532 nm jest bardzo 

silna (Rys. 4.17 i 4.18). Ze względu 

na obecność tego dodatkowego tła, 

jego niejednorodność i wrażliwość 

na światło lasera niemożliwe było 

odjęcie go przed dopasowaniem. 

Rysunek 4.16 Widmo ramanowskie dla próbki A3 wzbudzone laserem o długości fali 532 nm i wykonane a) przed 
 i b) po kilkugodzinnym naświetlaniu. 

a)                                                                 b) 

Rysunek 4.17 Widmo dla próbki B3 z dopasowaną do pasma sp2 – BN,  
w wąskim obszarze, funkcją Lorentza na liniowym tle. 
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Problem ten został rozwiązany przez dopasowywanie do tego typu widm funkcji Lorentza (8)  

z liniowym tłem w wąskim zakresie (Rys. 4.17): 

 

𝑦 =   𝑦0 +  2 
𝐴

𝜋
 (

𝑤

4(𝑥−𝑥𝑐)2+𝑤2) + 𝐶(𝑥 − 𝑥𝑐)                                      (8) 

gdzie: 

w – szerokość połówkowa linii ramanowskiej, 

A – intensywność sygnału, 

xc – położenie linii. 

W tabeli 4.4 zestawiono parametry takiego dopasowania (położenie maksimum –  

xc i szerokość połówkową - FWHM) dla próbek typu B. Analiza położenia maksimum pasma  

oraz wartości szerokości połówkowej dla takiego zestawu próbek umożliwia określenie wpływu 

parametrów wzrostu na właściwości otrzymanego materiału.  

Rysunek 4.18 Widma ramanowskie dla próbek typu B. Sygnał B1, B2, B3 oraz B4  na szerokim  
tle luminescencyjnym. 
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Tabela 4.4 Parametry dopasowania funkcji Lorentza z liniowym tłem do pasma sp2 – BN dla próbek B1 – B8. 

Nazwa próbki xc (cm-1) FWHM (cm-1) 

B1 1368.85 27.8 

B2 1367.85 22.3 

B3 1368.31 21.3 

B4 1368.53 28.6 

B5 1368.06 27.2 

B6 1368.74 27.4 

B7 1368.18 27.9 

B8 1368.65 26.9 

 

Wartości położenia maksimum charakterystycznego pasma BN są porównywalne  

dla wszystkich zbadanych próbek, dodatkowo nie odbiegają znacząco od wartości literaturowej 

dla materiału objętościowego. To co jest interesujące dla tej serii próbek, to różnice w szeroko-

ściach połówkowych. Przede wszystkim, szerokość pasma dla próbki A3  jest o około 10 cm-1 więk-

sza niż dla którejkolwiek z próbek typu B. To wiąże się z obserwowaną w SEM morfologią po-

wierzchni i koncentracją defektów w takim materiale. To samo tyczy się różnic w szerokościach 

połówkowych pomiędzy próbkami opisanymi w tabeli 4.4. Obiekty tworzące większą część ob-

jętości materiału próbek B2 i B3 mają największe rozmiary wśród wszystkich umieszczonych na 

Rys. 4.8. Widać tam największe, płaskie powierzchnie, w których fonon może się rozprzestrze-

niać bez przeszkód. Natomiast próbka B4, o największej szerokości połówkowej, składa się  

z obiektów różnego rodzaju – zarówno małych, dwuwymiarowych płatków jak i w miarę jedno-

litej warstwy składającej się z cienkich, powyginanych we wszystkich kierunkach struktur, które 

znacząco skracają czas życia fononu w takim materiale. 

 

4.2.4 Fotoluminescencja wewnątrzprzerwowa  

 

Fotoluminescencja azotku boru pobudzana energią mniejszą niż wartość przerwy energe-

tycznej jest skomplikowana zarówno pod względem przeprowadzenia takiego pomiaru jak i in-

terpretacji szerokiego, złożonego z wielu pasm i ewoluującego w czasie widma. Jej obecność 

świadczy o istnieniu w strukturze azotku boru defektów punktowych, udostępniających poziomy 

energetyczne o energii mniejszej niż wartość przerwy energetycznej. Początkowo badano widma 

luminescencji tylko dla pobudzania światłem o długości fali 532 nm, ze względu na obserwowaną 

luminescencję w widmach Ramana przy takim pobudzaniu. Zauważono jednak, że długość fali 
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473 nm pobudza większą liczbę defektów i w widmie pojawiają się dodatkowe pasma. Analiza 

widm pobudzanych tymi dwoma długościami fali pozwoliła wyciągnąć więcej wniosków na te-

mat natury i występowania defektów.  

Żeby rozdzielić pasma i określić ich parametry stosowano dwie metody dopasowań. Pierw-

sza to klasyczne dopasowanie kilku funkcji Gaussa. Takie podejście sprawdza się dobrze, kiedy 

widmo składa się z kilku dobrze określonych, pojedynczych linii.  W sytuacji, kiedy mamy do czy-

nienia z linią zerofononową (ZPL) i jej powtórzeniami, skuteczne okazuje się zastosowanie po-

dobnego dopasowania, ale uwzględniającego podejście Huang’a – Rhys [178, 179]. Model ten 

ułatwia interpretację bardzo złożonych widm, dzięki traktowaniu kilku linii jako pochodzących 

od jednego defektu, co znacząco zmniejsza liczbę parametrów dopasowania. Model ten zakłada, 

że przejście wewnątrzcentrowe pomiędzy sąsiadującymi stanami energetycznymi do kolejnych 

poziomów oscylacyjnych (powodujących wzbudzenia fononowe), charakteryzuje widmo składa-

jące się z linii zerofononowej oraz jej replik fononowych i uwzględnia względne intensywności 

kolejnych linii względem siebie, zgodnie ze wzorem (9): 

 

      (9) 

 

gdzie: 

s – współczynnik Huang’a-Rhys, 

K – liczba całkowita, określająca kolejne linie widma, 

AK – intensywności kolejnych linii. 

 

Współczynnik s określa jak dany defekt oddziałuje z siecią krystaliczną. Jeśli jego wartość jest 

bliska lub mniejsza niż 1, oznacza to, że oddziaływanie to jest niewielkie.  

 

Luminescencja wewnątrzprzerwowa próbek typu A. 

Dla próbek typu A, luminescencja wewnątrzprzerwowa, pobudzana światłem o długości fali 

532 nm, widoczna jest już w pomiarach ramanowskich (Rys. 4.16 a). To oznacza, że koncentracja 

defektów w takim materiale jest bardzo duża. Ich obecność związana jest z przesyceniem borem 

podczas wzrostu (stosunek V/III na poziomie 1.25 – 2.5) i niską temperaturą. Biorąc pod uwagę 

wyłącznie kształt widma i położenie maksimów (Rys. 4.19), widać, że wraz z przekroczeniem 

pewnej bariery temperaturowej widmo luminescencji zmienia się całkowicie. Dla próbki A1 wy-

hodowanej w 640 °C obserwowane są dwa maksima – 1.83 eV (nazywane dalej pasmem 1.9 eV 

dla wszystkich próbek zbadanych w ramach tej pracy) oraz 2.17 eV. Próbka A2 wyhodowana  

K 
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w dokładnie tych samych warunkach, 

ale w nieco wyższej temperaturze  

(815 °C) powoduje zmianę kształtu 

widma i pojawienie się maksimum  

w 1.98 eV (pasmo 1.9 eV), które po-

chodzi prawdopodobnie od tego sa-

mego defektu co 1.83 eV dla A1,  

ale poddanego naprężeniom związa-

nym z zupełnie inną morfologią po-

wierzchni. Również drugie maksimum 

w 2.26 eV (nazywane dalej pasmem 

2.24 eV dla wszystkich próbek zbada-

nych w ramach tej pracy) jest przesu-

nięte zaledwie o 0.09 eV w stronę wyż-

szych energii w stosunku do analogicz-

nego pasma 2.17 eV. Dla próbki wyho-

dowanej w jeszcze wyższej temperatu-

rze (1050 °C) wspomniane pasma rów-

nież istnieją -  2.24 eV w dokładnie tej 

samej pozycji co dla próbki A2 oraz 1.9 eV (maksimum w 1.96 eV). Oznacza to, że temperatura 

ok. 700 °C jest pewną wartością graniczną, powodującą powstanie zupełnie innych defektów lub 

zmianę energii tych samych. Wszystkie opisane pasma są pojedyncze i bardzo szerokie. Może  

to świadczyć o niejednorodności występowania defektów w strukturze próbki oświetlanej 

plamką lasera, w wyniku czego mierzone pasmo jest pewnym uśrednieniem. Szerokie pasma 

mogą być też wynikiem rekombinacji par donor-akceptor, gdzie energia fotoluminescencji zmie-

nia się trochę wraz z odległością pomiędzy rekombinującymi bytami [180]. 

 Próbka A3, wyhodowana w najwyższej temperaturze oraz z większym stosunkiem V/III, po-

siada dodatkowo pasmo ok. 1.57 eV z powtórzeniem fononowym, dobrze widoczne przy pobu-

dzaniu laserem o długości fali 473 nm. Podczas analizy widm luminescencji, należy mieć na uwa-

dze, że ze względu na wyższą temperaturę wzrostu, amoniak rozkładał się na azot i wodór naj-

bardziej efektywnie dla próbki A3. Pasmo 1.57 eV energią odpowiada przejściu wewnątrzcentro-

wemu pomiędzy stanami energetycznymi boru w pozycji azotu - BN [81]. Replika fononowa jest 

odległa od ZPL o około 140 meV. Wartość ta odpowiada fononowi z granicy strefy Brillouina 

[181]. Współczynnik s wynosi 0.45 co świadczy o słabym oddziaływaniu elektron-fonon. Warunki 

Rysunek 4.19 Widma luminescencji dla próbek niskociśnieniowych 
(z grupy A), pobudzane laserem o długości fali 473 nm.  
Wąskie linie około 1.79 eV pochodzą od wzbudzeń Cr3+ w szafirze. 
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wzrostu próbek typu A wspierają hipotezę o atomach boru w pozycji azotu, natomiast nie tłu-

maczą, dlaczego linii tych nie widać dla próbek A2 i A3 hodowanych z jeszcze większym przesyce-

niem borem. Najbardziej prawdopodobnym wytłumaczeniem jest zbyt niska temperatura, która 

nie dostarcza energii odpowiedniej do formacji tego rodzaju defektu. W materiale pozostają 

wtedy luki azotowe, a atomy boru tworzą inny defekt lub są wypłukiwane z reaktora.  Niższa 

temperatura wzrostu dla tych dwóch próbek może powodować również mniejszą efektywność 

rozkładu metaloorganiki borowej, w wyniku czego bor mógłby wbudowywać się w strukturę BN 

razem z towarzyszącym mu węglem, przez co powstawałby defekt innego rodzaju  

Dwa główne pasma dla próbek wyhodowanych w niskim ciśnieniu są jednocześnie najbar-

dziej wrażliwe na światło lasera. W trakcie naświetlania intensywność fotoluminescencji spada 

(Rys. 4.20) – w ciągu pierwszych sekund bardzo gwałtownie, potem zanik się stabilizuje. Świad-

czy to o istnieniu pewnej klasy defektów, które po dostarczeniu energii w postaci promieniowa-

nia elektromagnetycznego są w stanie się przeładować. Takie zachowanie również może świad-

czyć o tym, że za pojawienie się wspomnianych pasm luminescencji są odpowiedzialne rekom-

binacje par donor – akceptor lub zmiana stanu ładunkowego defektu [182].  

 Nie tylko promieniowanie elektromagnetyczne jest w stanie zmienić widmo luminescen-

cji azotku boru, ma na nie wpływ również wygrzewanie. Pomiar widma luminescencji próbki A3 

pozostającej w atmosferze azotu, dla temperatur od 25°C do 700°C, pozwolił zaobserwować 

zmiany intensywności poszczególnych pasm (Rys. 4.21). Układ, przygotowany do pomiarów pod-

czas wygrzewania, jest wyposażony w laser o długości fali 532 nm. Żeby uniknąć wpływu 

Rysunek 4.20 Zanik całki z intensywności widma luminescencji próbki A3  mierzonej w szerokim obszarze z pobudza-
niem laserem o długości fali 532 nm wraz z przykładowymi widmami.   
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promieniowania elektromagnetycznego na intensywność luminescencji, zminimalizowano czas 

naświetlania do pojedynczych sekund, poprzez wykonanie pomiaru w wąskim zakresie. Wy-

brano obszar, który obejmuje dwie główne składowe widma – niżej energetyczne zbocze pasma 

2.24 eV oraz wyżej energetyczne 1.9 eV. Całkowita intensywność w tym zakresie po wygrzewa-

niu i schłodzeniu do temperatury pokojowej wzrosła ponad dwukrotnie. Prawdopodobnie ato-

mowy wodór pochodzący z amoniaku przyłącza się podczas procesu w dostępne miejsca (do 

defektu strukturalnego), a wygrzewanie w atmosferze azotu powoduje jego odłączanie.  

W związku z dość niskim ciśnieniem i bardzo małym przepływem NH3, atomów wodoru przyłą-

czonych do defektów jest stosunkowo niewiele, dlatego też pasma 1.9 eV i 2.24 eV są widoczne 

już po wzroście – nie wszystkie zostały spasywowane przez atomy wodoru. Mechanizm ten 

można porównać do aktywacji azotku galu domieszkowanego magnezem na typ p poprzez wy-

grzewanie w azocie próbek bezpośrednio po procesie [183].  

 Drugi wniosek wynikający z pokazanej zależności to obecność maksimum intensywności 

widma w 400°C. Niestety pomiar w szerokim zakresie jest zbyt długotrwały i nie jest w stanie 

uchwycić takich zmian, które mogą zachodzić w ciągu pojedynczych sekund. Można jednak 

stwierdzić, że intensywność któregoś z pasm z obszaru zaznaczonego na zielono (Rys. 4.21) 

zwiększa się około 3-krotnie w temperaturze 400°C, po czym gwałtownie spada do wartości nie-

wiele niższej od wyjściowej. Jest to proces nieodwracalny, związany z trwałą zmianą w strukturze 

próbki, ponieważ podczas studzenia nie obserwuje się już podobnego maksimum. Mechanizm 

zaobserwowanej zmiany nie jest zrozumiały i wymaga dalszych badań.  

Rysunek 4.21 Integralna intensywność luminescencji mierzonej w wąskim zakresie (obszar zaznaczony na zielono)  
dla zakresu temperatur 25°C  - 700°C . Widmo pobudzane laserem o długości fali 532 nm. 
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Luminescencja wewnątrzprzerwowa próbek typu B. 

Próbki typu B charakteryzują się mniej intensywną luminescencją z jednostkowej objętości 

- można porównać fotoluminescencję próbki A3 (LALP) do próbki B1 (HAHP), których grubość sza-

cowana jest na tę samą wartość (380 nm). Intensywność luminescencji próbki LALP jest ponad  

dwa razy większa niż w przypadku jej odpowiedniczki HAHP. Na rysunku 4.22 przestawiono 

widma fotoluminescencji dla wszystkich ośmiu próbek typu B wyhodowanych w wodorze. Próbki 

można podzielić na dwie grupy – trzy pierwsze posiadają luminescencję wyżej energetyczną, 

składającą się między innymi ze stosunkowo wąskich linii odległych od siebie o stałą wartość 

(linia zerofononowa wraz z powtórzeniami). Od pozostałych różni je przede wszystkim najniższa 

temperatura wzrostu (ok. 1050 °C). Kolejne pięć wykazuje luminescencję w obszarze niżej ener-

getycznym. Niektóre z nich posiadają również szerokie pasma w części wyżej energetycznej, jed-

nak są one całkowicie odmienne od wąskich linii w widmach B1 – B3. Próbki te zostały wyhodo-

wane w temperaturze powyżej 1100 °C. Hipoteza jest więc taka, że widmo składające się  

z ostrych linii, pobudzane pro-

mieniowaniem lasera o długo-

ści fali 473 nm występuje  

dla próbek wyhodowanych  

w warunkach wysokiego  

ciśnienia, dużego przepływu 

amoniaku i w umiarkowanych 

temperaturach. Próbki B1-B3 

charakteryzują się również 

najmniejszym stosunkiem 

V/III (na poziomie 25 – 50), 

więc dodatkową przyczyną 

może być również wynikająca 

z tego, stosunkowo duża kon-

centracja TEB, a to z kolei mo-

głoby powiązać defekt odpo-

wiadający za pojawienie się 

tych linii z obecnością węgla. 

Zaobserwowano również ko-

relację pomiędzy stosunkiem 

V/III a intensywnością 

Rysunek 4.22 Widma luminescencji dla próbek wysokociśnieniowych (z grupy 
B), pobudzane laserem o długości fali 473 nm. Wąskie linie około 1.79 eV  
oraz 2.44 eV pochodzą odpowiednio od wzbudzeń Cr3+ w szafirze oraz  
sygnału ramanowskiego BN. 
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luminescencji – dla bardzo grubych próbek (B7, B8) wyhodowanych w ekstremalnie dużym prze-

syceniu amoniakiem (odpowiednio ok. 114 i 200) intensywność luminescencji defektowej jest 

niewielka. Mimo bardzo trójwymiarowej morfologii (Rys. 4.8), wraz ze wzrostem stosunku V/III 

próbki wykazują nie tylko coraz lepsze właściwości strukturalne (Rys. 4.15), ale także coraz lepsze 

właściwości optyczne.  

Podczas analizy próbek typu HAHP należy pamiętać, że warunki wzrostu wpływają nie tylko 

na właściwości i luminescencję warstw azotku boru, ale także na podłoże szafirowe. Wysokie 

ciśnienie oraz duży przepływ amoniaku, szczególnie podczas procesów prowadzonych w wyso-

kich temperaturach (rzędu 1200 °C  - 1300 °C), bardzo silnie wpływają na morfologię powierzchni 

i tworzenie cienkiej, nieintencjonalnej warstwy AlN na szafirze. Proces ten zachodzi nie tylko 

podczas wstępnej nitrydyzacji podłoża przed wzrostem, ale jeśli warstwa azotku boru na wierz-

chu jest odpowiednio cienka, amoniak przez cały czas trwania wzrostu może oddziaływać  

na szafir znajdujący się pod nią. Badania nad oddziaływaniem amoniaku na powierzchnię szafiru 

i nad tworzeniem w ten sposób cienkiej (rzędu nanometrów) warstwy AlN były prowadzone  

już przy okazji prac nad wzrostem innych azotków [184, 185, 186], jednak dość agresywne wa-

runki wzrostu azotku boru sprawiają, że mechanizm ten zaczyna odgrywać znaczącą rolę, co na-

leży uwzględnić przy późniejszej analizie widm luminescencji, sygnałów rentgenowskich  

oraz zdjęć mikroskopowych.  

W celu rozseparowania widm luminescencji nitrydyzowanego podłoża i warstwy BN wyko-

nano procedurę wygrzewania i nitrydyzacji jak przed standardowym wzrostem. Zmierzono lumi-

nescencję tak przygotowa-

nego szafiru oraz szafiru,  

z którego zdjęto warstwę 

BN [187]. Dzięki tym zabie-

gom udało się wyodrębnić 

widmo z maksimum  

w 1.65 eV, pochodzące  

od podłoża Al2O3 z cienką 

warstwą nieintencjonal-

nego i prawdopodobnie 

bardzo zdefektowanego 

AlN lub jakiegoś związku 

AlOxN1-x na powierzchni. 

Przeprowadzona analiza 

Rysunek 4.23 Widmo fotoluminescencji dla podłoża szafirowego poddanego 
samej nitrydyzacji oraz po procesie, ale bez warstwy BN na wierzchu. Ostra 
linia ok. 1.79 eV pochodzi od wzbudzeń Cr3+ w szafirze. 
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umożliwia bardziej precyzyjną interpretację widm od samego BN na podłożu szafirowym,  

w których skład niejednokrotnie wchodzi przedstawione na rysunku 4.23 pasmo. Uwzględniając 

ten fakt, można zauważyć obecność pasma 1.65 eV przede wszystkim w widmach próbek B5 i B8, 

dla których luminescencja od BN nie jest tak silna i nie zasłania sygnału od podłoża. Pasmo  

to jest jednak obecne w większym lub mniejszym stopniu również dla pozostałych próbek. Bar-

dzo ważną obserwacją jest również różnica w intensywności tego pasma dla próbek B5 i B8. Na-

leży zauważyć, że próbka B5 rosła w zmiennych warunkach, ilość TEB po pewnym czasie została 

zwiększona, ze względu na bardzo niewielką efektywność wzrostu przy dużym stosunku V/III.  

To świadczy o tym, że początkowa faza wzrostu cienkiego materiału gęściej upakowanego (epi-

taksjalnego) trwała dla niej dłużej, więc podłoże szafirowe pozostawało pod wpływem amoniaku 

przez dłuższy czas. To wpłynęło na większą grubość nieintencjonalnego AlN i prawdopodobnie 

jego większy stopień zdefektowania. 

Dwie z próbek HAHP zostały poddane takiej samej procedurze wygrzewania po procesie  

jak próbka A3. Wyznaczona integralna intensywność z wąskiego zakresu widmowego, w funkcji 

zmieniającej się temperatury dla B3 oraz B6, została przedstawiona na rysunku 4.24. W obydwu 

przypadkach wygrzewanie zmieniło znacząco nie tylko kształt widma, ale także spowodowało 

zwiększenie intensywności luminescencji. Takie wyniki dla próbek wyhodowanych przy zastoso-

waniu bardzo dużych przepływów amoniaku potwierdzają tezę o wodorze pasywującym defekty 

odpowiedzialne za luminescencję pobudzaną światłem widzialnym. W przypadku, gdy stoso-

wany przepływ amoniaku osiąga wartości rzędu litrów/min, atomowego wodoru jest w reakto-

rze tak dużo, że jest w stanie przyłączyć się do niemal wszystkich defektów odpowiedzialnych za 

pasma luminescencyjne ok. 1.9 eV i ok.2.24 eV, które pojawiają się w widmie pobudzanym lase-

rem o długości fali 532 nm, dopiero po wygrzaniu próbek typu HAHP.  

a) b) 

Rysunek 4.24 Integralna intensywność luminescencji mierzonej w wąskim zakresie (obszar zaznaczony na zielono) dla pró-
bek a) B3 i b) B6 . Widmo pobudzane laserem o długości fali 532 nm. 
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Dla próbki B6 – podobnie jak dla A3 – zaobserwowano wyraźne maksimum intensywności  

w temperaturze 400°C. Obydwie te próbki łączy obecność pasm ok. 2.24 eV i 1.9 eV. Oprócz 

tego, zarówno dla B3 jak i dla B6 pojawia się szerokie maksimum ok. 450 °C związane z nieco 

mniej gwałtownymi zmianami niż poprzednie. Zachowanie może być związane na przykład z od-

łączaniem kolejnych atomów wodoru i pojawianiem się pośrednich stanów defektowych. Wy-

maga to jednak dalszych badań rozwiązujących problem naświetlania próbki promieniowaniem 

laserowym podczas pomiarów, co umożliwi obserwowanie widm w funkcji temperatury w sze-

rokim zakresie spektralnym. 

Widma próbek typu B są zazwyczaj bardziej złożone od widm dla próbek typu A. Dokład-

niejsza analiza i dopasowanie krzywych Gaussa uwzględniających model Huang’a - Rhys pozwala 

rozdzielić poszczególne pasma. Taki numeryczny rozkład widm został przeprowadzony dla pró-

bek z rysunku 4.24 przed oraz po wygrzewaniu w azocie i sprowadzeniu do temperatury poko-

jowej. Pozwoliło to nie tylko zidentyfikować pasma odpowiadające za obecność różnego rodzaju 

Rysunek 4.25 Widma fotoluminescencji próbek typu HAHP, wzbudzone laserem o długości fali 473 nm: B3 a) przed  
i b) po wygrzewaniu w azocie oraz B6 c) przed i d) po wygrzewaniu, znormalizowane względem czasu naświetlania 
i względem grubości.  

a) b) 

c) d) 
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defektów punktowych w azotku boru po procesie wzrostu, ale również zbadać ich ewolucję zwią-

zaną z wygrzewaniem w atmosferze azotu.  

Dopasowanie funkcji Gaussa do widma próbki B3 przed wygrzewaniem (Rys. 4.25 a) po-

twierdziło przypuszczenia o linii zerofononowej w energii 2.6 eV wraz z jej replikami fonono-

wymi, odległymi o energię fononu równą 169 meV [152, 155]. Bardzo interesujące jest to,  

że to konkretne widmo było obserwowane również dla niższej energii pobudzania (λexc = 532 nm, 

Rys. 4.24 a), ale jego intensywność była znacząco mniejsza. Ten fakt przyczynił się do błędnego 

odczytania energii ZPL przez inne grupy badawcze [134, 172]. Ze względu na niższą energię po-

budzania oraz filtry odcinające wyżej energetyczną część widma, według nich, pierwszą linią jest 

ta o energii ok. 2.13 eV. Nasze eksperymenty wykazały, że jest to dopiero drugie powtórzenie 

fononowe. Niemniej ich interpretacja, wiążąca obecność tego typu luminescencji z węglem po-

jawiającym się w strukturze azotku boru wydaje się być trafna. Dość regularna struktura próbki, 

na którą składają się w miarę płaskie i jednorodne płatki o stosunkowo dużej powierzchni, wska-

zuje na obecność defektów, które nie mają dużego wpływu na wewnętrzną strukturę krystalo-

graficzną i nie deformują płaszczyzn BN. Właśnie dlatego obecność węgla w pozycji azotu lub 

boru jest tutaj bardziej prawdopodobna niż duża koncentracja luk. Z innych badań, prowadzo-

nych przez prof. dr. hab. Krzysztofa Koronę wiadomo, że próbki charakteryzujące się pasmem 

2.6 eV wykazują również luminescencję w obszarze 4.1 eV [30], która jest ściśle wiązana z dime-

rem węglowym [165, 166]. Obecność ZPL z powtórzeniami fononowymi może wskazywać  

na wewnątrzcentrowy charakter przejścia 2.6 eV. Zgodnie z przewidywaniami teoretycznymi 

możemy powiązać to pasmo z obecnością w strukturze defektu typu CN (2.77 eV) lub CB (2.9 eV) 

[166]. Wygrzewanie w azocie nie ma wpływu na tę luminescencję. Wartość wyznaczonego pa-

rametru s, wynosząca ok. 1.08, obarczona jest trudnym do określenia błędem związanym z obec-

nością filtra wycinającego promieniowanie lasera oraz stosowaniem siatki dyfrakcyjnej optyma-

lizowanej na podczerwień.  

Oprócz defektu odpowiedzialnego za opisaną powyżej serię linii, w widmie próbki B3 przed 

wygrzewaniem stwierdzono obecność defektów widocznych wcześniej dla próbek z serii A – sze-

rokie linie ok. 1.9 eV oraz 2.24 eV. Po wygrzewaniu, intensywności tych dwóch linii rosną zna-

cząco i stają się dominujące. Widmo takie (Rys. 4.25 b) kształtem przypomina widmo niewygrze-

wanej próbki B2 (Rys. 4.22), dla której stosunek V/III był dwukrotnie mniejszy. Fakt, że przy takich 

samych parametrach wzrostu (m. in. takim samym przepływie amoniaku) pasmo 1.9 eV ma dużo 

większą intensywność dla próbki, gdzie było mniej TEB pozwala przypuszczać, że może to być 

luka borowa z dołączonymi atomami wodoru. W przeciwieństwie do B3, widmo próbki B6 składa 

się przede wszystkim z tych dwóch szerokich linii. Wygrzewanie próbki w atmosferze azotu 
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znacząco zwiększa intensywność luminescencji zarówno pasma 1.9 eV jak i 2.24 eV. Obecność 

dużych ilości amoniaku w procesach typu B, tutaj szczególnie dla próbki B6, potwierdza podej-

rzenie, że wodór przyłącza się do większości defektów odpowiedzialnych za obecność tych 

dwóch pasm i je pasywuje. Dopiero wygrzewanie w azocie jest w stanie istotnie zwiększyć ich 

natężenie w widmie PL. Jedyną właściwością wspólną łączącą próbki A3 i B6 jest bardzo porowata 

i nieuporządkowana struktura obserwowana w obrazie SEM. Takie zaginanie i zwijanie więk-

szych połaci materiału świadczy o dużej koncentracji luk. Większa intensywność pasm 1.9 eV  

i 2.24 eV dla próbek wyhodowanych w warunkach HAHP sugeruje, że prawdopodobnie są to luki 

borowe. Weston w swojej pracy [81] rozważa obecność w azotku boru kompleksów luk boro-

wych z różną ilością atomów wodoru. Obecność tego typu defektów mogłaby tłumaczyć za-

równo występowanie pasm 1.9 eV, 2.24 eV jak i 2.17 eV dla niskotemperaturowych próbek typu 

A. Przyjmując, że odłączanie kolejnych atomów wodoru od defektu typu VB-3H nie wymaga dużej 

ilości energii, możemy zakładać, że w naszych próbkach występują różne kombinacje defektów 

takich jak VB-2H, VB-H oraz po prostu VB. To, że pasma 1.9 eV, 2.17 eV oraz 2.24 eV są szerokie  

i reagują na naświetlanie światłem lasera, może wskazywać na to, że mechanizmem odpowie-

dzialnym za te przejścia jest rekombinacja par donor-akceptor. Jeśli założymy, że w próbce jest 

również jakaś koncentracja CB, będących donorami, a pod wpływem wygrzewania pojawiają się 

różne ilości akceptorów VB-2H, VB-H oraz VB, to na podstawie pracy [81] możemy wywnioskować, 

że za pasmo 1.9 eV odpowiedzialna jest rekombinacja między CB – VB-H (2.06 eV), za 2.17 eV  

CB – VB-2H (2.17 eV) a za 2.24 eV CB – VB (2.23 eV). 

Pasmo 1.38 eV pojawia się wyłącznie dla próbek hodowanych w ekstremalnie dużym prze-

syceniu amoniakiem (stosunek V/III równy lub większy 100) i w wysokich temperaturach. Wpływ 

wygrzewania na obecność i intensywność tego rodzaju luminescencji jest niemożliwy do okre-

ślenia, ponieważ rosnąca intensywność pasm 1.9 eV i 2.24 eV całkowicie przesłania pasmo  

1.38 eV. Zarówno parametry procesowe jak i doniesienia literaturowe [152, 153] wiążą wystę-

powanie tego pasma z obecnością luki borowej.  

Szczegółowa analiza widm fotoluminescencji próbek polikrystalicznych pod kątem obecności 

różnego rodzaju defektów punktowych, daje wiele przydatnych informacji pozwalających po-

wiązać występowanie konkretnych pasm luminescencyjnych z zastosowanymi parametrami 

wzrostu oraz morfologią powierzchni. Zrozumienie zjawisk zachodzących w materiale objęto-

ściowym pozwoli poprawnie interpretować również widma luminescencyjne oraz strukturę de-

fektową próbek epitaksjalnych.  
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4.3 Epitaksjalny BN 

 

Uzyskanie ciągłej, epitaksjalnej warstwy azotku boru techniką MOVPE jest możliwe, chociaż 

efektywność takiego wzrostu jest bardzo mała w porównaniu do efektywności wzrostu próbek 

polikrystalicznych. Otrzymanie gładkiej warstwy dobrej jakości wymaga zastosowania konkret-

nych parametrów wzrostu w modzie ciągłym (CFG) lub przejścia do wzrostu w reżimie pulsacyj-

nym (FME). Opracowanie technologii otrzymywania takiego monokrystalicznego i atomowo 

gładkiego materiału jest kluczowe z punktu widzenia zastosowania go, jako podłoża do wzrostu 

innych materiałów 2D oraz jednej z warstw w heterostrukturach van der Waalsa. W ramach  

niniejszej pracy dokonano szczegółowej analizy wpływu parametrów wzrostu na właściwości 

strukturalne i optyczne tego typu próbek, a dzięki zrozumieniu tych zależności opracowano cał-

kowicie nowe metody wzrostu, pozwalające przekroczyć ograniczenia tradycyjnego podejścia 

CFG i FME. 

 

4.3.1 Morfologia powierzchni – SEM 

 

Wszystkie próbki opisane w tej części to ciągłe, epitaksjalne warstwy azotku boru, ułożone 

równolegle na powierzchni szafiru. Te cechy wraz z przeciwnymi współczynnikami rozszerzalno-

ści termicznej szafiru i azotku boru [63, 64, 65] sprawiają, że podczas studzenia po procesie,  

BN rozszerza się podczas gdy szafir się kurczy. Skutki takiego zachowania można zaobserwować 

w obrazie mikroskopowym – epitaksjalny azotek boru wykazuje charakterystyczną sieć zmarsz-

czek [133, 134]. Rozmiar oczek takiej sieci jest związany z grubością warstwy (im grubsza, tym 

większe oczka i grubsze fałdy). Oprócz zmarszczek, na powierzchni epitaksjalnego azotku boru 

często występują trójwymiarowe obiekty – zaczątki płatków, grudy, materiał amorficzny.  

Ich kształt i rozmiar zależą nie tylko od modu i parametrów wzrostu, ale także od dodatkowych 

procedur stosowanych przed i po wzroście.  

 

Morfologia cienkich próbek typu C. 

Uzyskanie warstwy epitaksjalnej w modzie ciągłym wymaga zastosowania wysokiego ciśnie-

nia, wysokiej temperatury oraz wzrostu w dużym przesyceniu amoniakiem (HAHP w HT). W wy-

niku powstaje cienka warstwa, osiągająca grubość do ok. 6 nm. Dalszy wzrost jest możliwy,  

ale próbki przechodzą wtedy z typu C do polikrystalicznych próbek typu B (HAHP). Zaobserwo-

wano, że na morfologię powierzchni oraz grubość warstwy wpływ ma szereg czynników, nie 

tylko takich jak ciśnienie, temperatura i czas wzrostu, ale także stan szafiru po wstępnym 
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wygrzewaniu i nitrydyzacji. Parametry wzrostu omawianych w tym podrozdziale próbek zebrano 

w tabeli 4.5 (i w załączniku A na stronie 134). Grubości próbek w dalszej części pracy w większości 

zostały wyznaczone z symulacji do widma odbicia zmierzonego w podczerwieni [175]. 
 

Tabela 4.5 Parametry wzrostu wybranych próbek typu C. Grubości wyznaczone na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni (FTIR).  

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Czas wzrostu 

(min) 

Grubość 

(nm) 

C1 1293 800 8000 20 120 3.3 

C2 1310 800 4000 10 

120 4.3 

60 2.6 

30 2.2 

10 2.8 

C3 1310 800 4000 5 120 2.6 

C4 1295 900 4000 10 60 2.5 

C5 1295 700-900 4000 5-10 60 2.3 

 

Skaningowa mikroskopia elektronowa pozwala obserwować wspomniane wcześniej 

zmarszczki i w ten sposób stwierdzać czy warstwa jest ciągła i w jakim stopniu jest uporządko-

wana. Wzrost jest bardzo powolny, osiąga wartości rzędu kilku nanometrów na godzinę. Na po-

czątku większość materiału dostarczonego przez prekursory tworzy równoległą do podłoża, 

wstępnie uporządkowaną warstwę, ale im dłużej trwa wzrost tym więcej trójwymiarowych 

obiektów można zaobserwować na powierzchni (Rys. 4.26). Kształt tych obiektów jest charakte-

rystyczny dla tego modu wzrostu – są to cienkie płatki zdezorientowane względem podłoża.  

Im dłużej trwa wzrost, tym większe rozmiary osiągają (Rys. 4.26 – C2
120). Ich powstawanie zwią-

zane jest z dwuwymiarową naturą azotku boru o hybrydyzacji sp2 oraz pojawiającymi  

Rysunek 4.26 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek C1 oraz C2 dla których wzrost trwał 120 min, 60 min, 30 min  
oraz C4 i C5. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

C1                C2
120

         C2
60

           C2
30

            C4                 C5 
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się defektami strukturalnymi, które udostępniają wolne wiązania kowalencyjne, zorientowane 

prostopadle do powierzchni warstwy. Takie wiązania umożliwiają dalszy wzrost dwuwymiaro-

wego materiału, różnie zdezorientowanego względem podłoża. Za tworzenie płatków mogą od-

powiadać centra nukleacji, różnego rodzaju defekty punktowe, ale także granice ziaren azotku 

boru, które mogą być obrócone względem siebie. Rozmiar oczek sieci azotku boru związany jest 

z grubością, dlatego dla najcieńszych próbek (Rys. 4.26 – C2
30) w obrazie z mikroskopu elektro-

nowego nie udaje się zaobserwować drobnej sieci zmarszczek, których obecność potwierdził do-

piero obraz z mikroskopu sił atomowych (AFM) [175]. Dla najcieńszej z pokazanych próbek, na 

rysunku 4.26 – C2
30, pokazano miejsce, w którym azotek boru jest zdrapany z szafiru, na granicy 

BN widać, że zachowuje się on jak ciągła, elastyczna warstwa. Na odsłoniętym szafirze, ale także 

pod cieńszymi warstwami azotku boru, widać charakterystyczne czarne punkty związane z de-

gradacją szafiru podczas wygrzewania i wstępnej nitrydyzacji. Z dotychczasowych badań wynika, 

że ich koncentracja oraz rozmiar również mają wpływ na morfologię powierzchni i właściwości 

powstającego na nim azotku boru, a uwzględnienie tego faktu pozwala uzyskać gładszą po-

wierzchnię o lepszych właściwościach strukturalnych.  

Jednym z czynników zwiększających ilość dziur w powierzchni szafiru jest ciśnienie. Proces 

C4 przeprowadzony w nieco wyższym ciśnieniu niż C2
60 sprawił, że koncentracja ciemnych punk-

tów na powierzchni szafiru pod warstwą jest większa i, co za tym idzie, więcej jest miejsc, gdzie 

azotek boru nie mógł rosnąć od razu na płaskiej powierzchni, ale najpierw musiał zapełnić nie-

równości podłoża. Z tego powodu orientacja materiału nie zawsze była równoległa do po-

wierzchni szafiru i więcej było centrów, z których mógł się rozpocząć wzrost 3D. W wyniku tego 

na powierzchni próbki rosnącej w identycznych warunkach i przez ten sam czas, ale w innym 

ciśnieniu, jedna z próbek jest bardzo gładka, podczas gdy na drugiej koncentracja cienkich płat-

ków (białe, nieregularne obiekty dla próbki C4, zaznaczone strzałkami) jest zdecydowanie więk-

sza. Uwzględnienie takiej zależności pozwoliło zaproponować modyfikację procesu C4 – rozpo-

częto w niższym ciśnieniu już podczas wygrzewania i stopniowo zwiększano je do wartości z pro-

cesu C4 podczas wzrostu, dodatkowo zminimalizowano czas nitrydyzacji i wprowadzono zamiast 

niej kilka minut jeszcze wolniejszego wzrostu (z większym stosunkiem V/III). Wszystkie te zabiegi, 

zgodnie z przewidywaniami, zredukowały koncentrację czarnych punktów w szafirze, zmniejsza-

jąc tym samym ilość trójwymiarowych obiektów (oznaczonych strzałkami) na powierzchni po-

wstającego na nim azotku boru (proces C5). Jednocześnie grubość obydwu próbek jest porów-

nywalna (C4 i C5) 
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Wpływ warunków wygrzewania i nitrydyzacji na podłoże szafirowe, przekładający się na ja-

kość i gładkość azotku boru rosnącego na nim, spowodował rozszerzenie badań na podłoża Al2O3 

o różnych stopniach odchylenia płaszczyzny powierzchni podłoża od płaszczyzny c szafiru. Tra-

dycyjnie stosowane podłoża (również dla wszystkich dotychczas opisanych próbek) są zdezorien-

towane o 0.3° ±  0.1°. W ramach pomiarów jakości azotku boru dla różnie zorientowanych pod-

łoży zastosowano dodatkowo szafir o dezorientacji 0°, 0.6°, 1° oraz 2°. Na wszystkich pięciu pod-

łożach o różnych orientacjach przeprowadzono proces C2 z czasem wzrostu 120 minut (Coff
120) 

oraz 60 minut (Coff
60), otrzymując w ten sposób zestaw próbek o różnych morfologiach po-

wierzchni – od gładkich do trójwymiarowych (Rys. 4.27). Dla obydwu procesów najgładszą po-

wierzchnię z najbardziej regularną siecią zmarszczek otrzymano dla azotku boru wyhodowanego 

na podłożu o dezorientacji 0.6°. Można również wyciągnąć wniosek, że 120 minut to za długo 

szczególnie dla wzrostu na podłożach 0°, 1° oraz 2°. Fakt ten będzie bardzo istotny podczas wzro-

stów kilkuetapowych, gdzie warstwa CFG traktowana jest jako bufor do wzrostu FME (podroz-

dział 4.1.5) – trójwymiarowe obiekty wyhodowane w pierwszej fazie wzrostu nie znikną,  

ale będą się propagowały w kolejnych warstwach hodowanych na powierzchni bufora. Kluczowe 

jest więc otrzymanie możliwie najgładszej warstwy CFG [175].  

 

Morfologia próbek typu D. 

Próbki wyhodowane metodą FME, przy odpowiednim doborze czasów trwania pulsów bo-

rowego i amoniakowego, zawsze tworzą warstwę epitaksjalną. Z reguły podczas wzrostu porów-

nywalnego czasem do wzrostu próbek typu C udaje się uzyskać około 6 razy grubszą warstwę 

azotku boru. Dla próbek typu D, na powierzchni obserwowane są dokładnie te same rodzaje 

obiektów co dla omówionych dopiero próbek typu C – zmarszczki oraz trójwymiarowe ziarna.  

W tym wypadku jednak, w zależności od parametrów wzrostu, wytrącenia te mogą przyjmować 

różne kształty (cienkie płatki, obłe ziarna, poszarpane i nieuporządkowane grudy). Największy 

wpływ na prędkość wzrostu oraz stopień uporządkowania materiału mają takie czynniki jak tem-

peratura oraz czas trwania pulsu borowego i amoniakowego (zgodnie z sekwencją  

Rysunek 4.27 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek wyhodowanych w warunkach procesu Coff
120 na podłożach  

o różnej dezorientacji. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

0°                    0.3°          0.6°               1°                    2°                                                            
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z podrozdziału 4.1.3 – puls TEB +  interrupt + puls NH3 + interrupt). Parametry wzrostu omawia-

nych w tym podrozdziale próbek zebrano w tabeli 4.6 (i w załączniku A na stronie 134). 

 

Tabela 4.6 Parametry wzrostu wybranych próbek typu D. Grubość D1 wyznaczona na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni, D2 i D3  - oszacowana na podstawie interferogramu zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 

Tempera-

tura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Sekwencja 

pulsów (s) 

Grubość 

(nm) 

D1 1285 400 4000 15 1.5+0+3.7+0.8 35.5 

D2 1265 600 2000 10 4+1+9+1 150 

D3 1285 400 2000 15 1.5+0+3+0.5 250 

 

Dłuższy puls borowy w stosunku do amoniakowego (jak w procesie D3) powoduje powsta-

wanie ziaren o bardziej regularnych kształtach, które często wykazują symetrię pięciokrotną 

(Rys. 4.28 b), obserwowaną już dla jednej z próbek polikrystalicznych (Rys. 4.10). W tym wy-

padku, wzrost w przesyceniu TEB również może sprzyjać generowaniu luk azotowych. Na krawę-

dzi warstwy azotku boru, która uległa rozwarstwieniu podczas transferu na inne podłoże  

(Rys. 4.28 c) można zauważyć, że trójwymiarowe obiekty generowane są już od początku wzro-

stu i zwiększają swoje rozmiary wraz z czasem trwania procesu. 

 

Wpływ temperatury wzrostu na morfologię próbek typu D. 

 Proces D1 posłużył za wzór do wyhodowania całej serii próbek w różnych temperaturach 

wzrostu – od 1050°C do 1285°C. Dwie najbardziej widoczne różnice to grubość (im wyższa tem-

peratura, tym grubsza jest ciągła warstwa azotku boru) oraz ilość trójwymiarowych wytrąceń 

 na powierzchni (im wyższa temperatura, tym powierzchnia próbki jest gładsza, Rys. 4.29). Niższa 

temperatura, sprawia, że trafiające na powierzchnię prekursory mają niski stopień dyfuzji  

Rysunek 4.28 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek D3  (a,b oraz c) i D2 (d oraz e). Na zdjęciu c) widoczna  
krawędź azotku boru rozwarstwionego po delaminacji z podłoża szafirowego. 
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i w takich warunkach tworzy się więcej nieuporządkowanych centrów nukleacji. Azotek boru 

powstały w ten sposób nie dostaje wystarczającej energii, żeby warstwy uzyskały wysokie upo-

rządkowanie strukturalne, a stosunkowo duża ilość defektów strukturalnych powoduje tworze-

nie trójwymiarowych obiektów. 

 

Morfologia próbek typu E. 

Prędkość wzrostu próbek typu E (wyhodowanych dokładnie w tych samych warunkach  

co próbki D, ale z „dostrzykiem” amoniaku w pulsach borowych), gwałtownie wyhamowuje  

w porównaniu do analogicznych próbek typu D. Przez taki sam czas wzrostu, przy takiej samej 

ilości cykli powstaje warstwa około 2-5 razy cieńsza, w zależności od przepływu amoniaku  

w pulsie borowym. Proces powstawania wszystkich próbek typu E bazował na wzroście D1, je-

dyną zmienną był przepływ amoniaku (od 10 do 100 ccm). Im większy „dostrzyk” amoniaku, tym 

bardziej wzrost zwalniał, im mniejszy, tym grubsza warstwa rosła, ale paradoksalnie, miała  

na sobie więcej trójwymiarowych obiektów na powierzchni niż analogiczna próbka typu D.  

Co więcej, obiekty te przypominały bardziej zaczątki trójwymiarowych płatków (Rys. 4.26)  

niż dość symetryczne ziarna, typowe dla próbek z grupy D (Rys. 4.28). Parametry wzrostu oma-

wianych próbek typu E zebrano w tabeli 4.7 (i w załączniku A na stronie 134). 

 

Tabela 4.7 Parametry wzrostu wybranych próbek typu E. Grubości wyznaczone na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni (FTIR). 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ TEB 

(ccm) 

Grubość 

(nm) 

E1 1295 400 100-4000 0-15 2.7 

E2 1285 400 40-4000 0-15 3.9 

E3 1295 400 20-4000 0-15 10.7 

E4 1295 400 10-4000 0-15 20.6 

 

Rysunek 4.29 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek wyhodowanych na podstawie procesu D1 w różnych  
temperaturach. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

1095°C               1135°C          1175°C        1215°C        1250°C        1285°C                               
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Morfologia próbek typu F. 

Wzrost dwuetapowy [175] opiera się na wykorzystaniu wstępnie uporządkowanej warstwy 

CFG (próbka typu C) jako bufora do późniejszego wzrostu FME (jak dla próbek typu D). Dzięki 

zastosowaniu odpowiedniego czasu nitrydyzacji, odpowiedniego bufora, wygrzewań przed i po 

wzroście możliwe jest uzyskiwanie azotku boru z mniejszą liczbą trójwymiarowych obiektów 

oraz z większymi oczkami w sieci zmarszczek. Wzrost próbek typu F daje więc najwięcej możli-

wości i jest prawdopodobnie metodą, która najprędzej pozwoli otrzymać azotek boru jako-

ściowo porównywalny z materiałem objętościowym. 

 

Tabela 4.8 Zestawienie parametrów wzrostu wyjściowej próbki typu D oraz przykładowych warunków wzrostu dla 
analogicznych próbek FME wyhodowanych na buforach CFG (F). Grubość D wyznaczona na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni (FTIR). 

 

 

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Czas wzrostu 

(min) 

Gru-

bość 

(nm) 

D 1295 400 0-4000 0-15 60 35.5 

F 
1310 

1295 

800 

400 

4000 

0-4000 

10 

0-15 

5-90 

60 
~30 

Rysunek 4.30 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek typu E wyhodowanych z niewielkim przepływem amoniaku 
w pulsie borowym –100, 40, 20 i 10 ccm. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

E1                                   E2      

 

 

                                                       

 

E3                                   E4      

 

 

                                                       

 



94 
 

Wpływ czasu wzrostu bufora na morfologię próbek typu F.  

Morfologia powierzchni warstwy buforowej CFG, jak już wspomniano na początku tego 

podrozdziału, jest bardzo czuła na zmiany warunków wzrostu (temperatury, ciśnienia), ale także 

silnie zależna od czasu wzrostu. Seria próbek wyhodowanych na buforach o różnych czasach 

wzrostu (czas w minutach zaznaczono indeksem górnym w nazwie próbki) pokazuje, że trójwy-

miarowe obiekty powstałe w pierwszej fazie wzrostu, propagują się przez całą próbkę dwueta-

pową [175]. Przeprowadzone badania sugerują, że należy dobrać czas wzrostu bufora w taki 

sposób, żeby rosnąca na nim warstwa FME nie podlegała już oddziaływaniom szafiru i jednocze-

śnie, żeby na powierzchni nie rozpoczął się jeszcze wzrost trójwymiarowy, który negatywnie 

wpłynie na gładkość. Udało się ustalić, że przy standardowych warunkach wzrostu warstwy CFG, 

wystarczy hodować bufor przez 5 min, a rosnący na nim dalej, pulsacyjny BN jest nie tylko lepszy 

strukturalnie niż jego odpowiednik powstający bezpośrednio na szafirze, ale jednocześnie jego 

powierzchnia jest gładsza i praktycznie całkowicie pozbawiona trójwymiarowych obiektów  

(Rys. 4.31 - F5).  

 

 Porównując obraz powierzchni dla próbki typu D (FME) oraz F5 można zauważyć, że do-

branie odpowiedniego bufora pozwala nie tylko zredukować ilość trójwymiarowych obiektów 

na powierzchni powstającego materiału, ale także zwiększyć rozmiar oczek sieci, co świadczy  

o lepszym ułożeniu i jakości krystalograficznej azotku boru (Rys. 4.32).  

Rysunek 4.31 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek typu F wyhodowanych tak jak opisano w tabeli  
4.8  na warstwach CFG (C) o różnych czasach wzrostu. Skala jednakowa dla wszystkich próbek. 

F5                F15              F30                F60              F90                      

 

D                                              F5
   

Rysunek 4.32 Obraz SEM morfologii powierzchni próbki FME wyhodowanej a) bezpośrednio na szafirze (D),  
b) na cienkim buforze CFG (F5). 
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Wpływ dezorientacji podłoża na morfologię próbek typu F.  

Dla próbek dwuetapowych przeprowadzono również badanie wpływu dezorientacji pod-

łoża na jakość powstających na nich warstw BN. Podobnie jak w przypadku próbek CFG, najwięk-

szą gładkość powierzchni udało się uzyskać dla podłoży ciętych pod kątem 0.6° oraz  

1° względem osi c.  

 

Kolejną rzeczą, na którą można zwrócić uwagę jest duża różnica w wielkości oczek sieci pod-

łoża bez dezorientacji (0°) w porównaniu do wszystkich pozostałych. Dla tych próbek warstwa 

azotku boru jest związana z szafirem w większej liczbie punktów, co potwierdzają zdjęcia SEM 

samego bufora na podłożach o różnej dezorientacji (Rys. 4.27). Jest to więc kolejne potwierdze-

nie, że wzrost dwuetapowy wymaga starannie dobranej warstwy buforowej, bo to ona w dużej 

mierze decyduje o właściwościach i morfologii powierzchni całej próbki. 

 

 

Rysunek 4.33 Obraz SEM morfologii powierzchni próbek wyhodowanych według procesów F5 i F30 na  podłożach 
szafirowych o różnej dezorientacji. Skala jednakowa dla wszystkich próbek.  

F5                 F5                         F30                 

 

0°                                0° 

      

0.3°                            0.3° 

      

0.6°                            0.6° 

      

1°                               1° 

      

2°                               2° 
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Wpływ warunków przed i po wzroście, na morfologię powierzchni próbek typu F.  

Czas i warunki wzrostu bufora oraz dezorientacja podłoża nie są jedynymi parametrami, 

które mogą wpływać na właściwości i morfologię powierzchni próbek wieloetapowych. Zaobser-

wowano, że stosowane procedury przed i po wzroście również mogą jeszcze poprawić jakość 

otrzymywanego azotku boru. W ramach prowadzonych prac wykorzystano wzrost różnych 

warstw na powierzchni standardowego bufora CFG, żeby określić możliwie najlepsze warunki 

wzrostu próbek wieloetapowych. Parametry wzrostu dla omawianych dalej próbek zebrano  

w tabeli 4.9 (i w załączniku A na stronie 134). 

 

Tabela 4.9 Parametry wzrostu wybranych próbek typu F. Grubości wyznaczone na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni (FTIR). 

 

Oczywistym jest, że nie tylko pierwszy etap wzrostu rzutuje na właściwości całej warstwy, 

ale również warunki wzrostu FME są ważne i odpowiednie ich dobranie może istotnie wpłynąć 

na właściwości (Rys. 4.34). Wyhodowanie grubszej warstwy FME na powierzchni grubszego bu-

fora (60 min), co miało miejsce w procesie F1 oraz F2, powoduje większą koncentrację ziaren 

trójwymiarowych mających jednocześnie większe rozmiary (Rys. 4.34). Dodatkowo 

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Czas 

wzrostu 

(min) 

Mod 

wzrostu  

Grubość 

(nm) 

F1 

1310 

1300 

800 

600 

4000 

0-2000 

10 

0-10 

60 

150 

CFG 

FME 
50.0 

F2 

1310 

1295 

800 

400 

4000 

0-4000 

10 

0-15 

60 

120 

CFG 

FME 
55.9 

F3 

1310 

1300 

1300 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

30 

10 

40 

CFG 

FME+ 

FME 

20.0 

F4 

1305 

1300 

1300 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

30 

30 

60 

CFG 

FME+ 

FME 

33.6 

F5 

1310 

1295 

1295 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

50 

15 

60 

CFG 

FME+ 

FME 

37.2 

F6 
1295 

1295 

800 

400 

4000 

20-4000 

10 

0-15 

10 

60 

CFG 

FME+ 
8.1 
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zastosowanie zupełnie innych warunków wzrostu, powoduje, że oczka sieci dla próbki F1  

są znacznie drobniejsze, co może sugerować, że takie warunki powodują powstawanie większej 

ilości centrów nukleacji już na wstępnym etapie wzrostu. 

Zastosowanie pośredniej warstwy FME+ (BN typu E) pomiędzy cienkim buforem CFG, a wła-

ściwą  warstwą FME wydaje się być bardzo obiecującym podejściem (Rys. 4.35). Dzięki temu nie 

ma ostrego przejścia z powolnego wzrostu ciągłego, do szybkiego pulsacyjnego, ale jest pewien 

gradient prędkości, który może zapewnić, że wzrost pomiędzy tymi dwoma skrajnymi etapami 

przejdzie łagodnie i zacznie przyspieszać powoli, nie wprowadzając dodatkowych centrów nu-

kleacji i gwałtownych zmian na powierzchni rosnącego azotku boru. Dobranie odpowiednich 

czasów wzrostu poszczególnych warstw jest kluczowe jeśli chodzi o morfologię powierzchni po-

wstającego materiału. Próbka F6 została wyhodowana w celu sprawdzenia jak cienki bufor  

(10 min) wpływa na właściwości samej warstwy FME+. Otrzymane dla niej wyniki zostaną omó-

wione w dalszej części pracy.  

Okazuje się, że gaz w jakim układ dochodzi do zadanych parametrów wzrostu, przy tak wy-

sokich temperaturach, wpływa na morfologię powierzchni całej warstwy dwuetapowej. Wszyst-

kie dotychczas opisane próbki zostały wyhodowane w wodorze, również stabilizacja warunków 

następowała w tym gazie. Jest to gaz dość reaktywny, często używany do trawienia, spodzie-

wano się więc, że obojętny azot spowoduje, że w tak wysokich temperaturach (ok. 1300°C) 

Rysunek 4.34 Obraz morfologii powierzchni próbek wyhodowanych z różnymi warstwami FME na takim samym 
buforze CFG. Skala jednakowa dla obydwu próbek. 

    F1                           F2
                 

 

Rysunek 4.35 Obraz SEM morfologii powierzchni różnych próbek trzyetapowych - F3, F4 i F5. 

F3                          F4
                             F5           
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nie będzie on degradował  szafiru, dzięki czemu jego powierzchnia będzie gładsza, a azotek boru 

będzie miał mniej punktów, w których zakotwiczy się w podłożu za pomocą wiązań kowalencyj-

nych. To mogłoby spowodować zmniejszenie ilości obiektów 3D na powierzchni. Wynik był jed-

nak zupełnie odwrotny. Okazało się, że stabilizacja warunków w azocie gwałtownie pogarsza 

gładkość powierzchni – ziaren jest więcej, a oczka sieci są zdecydowanie drobniejsze (Rys. 4.36).  

Ostatnią procedurą, którą zastosowano, żeby poprawić jakość próbek dwuetapowych było 

wygrzewanie ich tuż po wzroście w wodorze i w azocie. W obydwu przypadkach powtórzono 

Rysunek 4.36 Próbki wyhodowane w wodorze na podstawie procesu F15,  dla których stabilizacja  
warunków wzrostu zachodziła a) w wodorze i b) w azocie. Skala jednakowa dla obydwu próbek. 

a)                                     b)                                    

 

F30
H2                           

F30
N2                           

Rysunek 4.37 Profil temperaturowy podczas wzrostu próbek F30  wygrzewanych po wzroście w wodorze i w azocie  
wraz z obrazem morfologii powierzchni SEM. 
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proces F30
, jednak pierwszy zakończono 30 minutowym wygrzewaniem w wodorze,  

w 1000°C - F30
H2, a drugi 60 minutowym wygrzewaniem w azocie, w 800°C - F30

N2 (Rys. 4.37). 

Obydwa podejścia spowodowały wygładzenie powierzchni próbki typu F, zmniejszenie koncen-

tracji trójwymiarowych ziaren na powierzchni oraz zwiększenie rozmiaru oczek sieci pomiędzy 

zmarszczkami. Wygrzewanie w azocie dało najbardziej spektakularny rezultat. Metoda wymaga 

dalszych badań – w szczególności zastosowania różnych czasów wygrzewań, różnych tempera-

tur, wprowadzenia dodatkowego wygrzewania pomiędzy pierwszym i drugim etapem wzrostu.  

Zgromadzenie tak dużej ilości informacji na temat czynników polepszających morfologię 

powierzchni i jakość azotku boru udostępnia niemal nieograniczoną liczbę kombinacji wymaga-

jących przetestowania. Połączenie odpowiedniego bufora CFG z odpowiednią warstwą FME  

na wierzchu na podłożu o dezorientacji dającej najlepsze wyniki (0.6° lub 1°) oraz wygrzanie ta-

kiej próbki w azocie po wzroście mogłoby zapewnić otrzymanie warstwy epitaksjalnego azotku 

boru o niespotykanej dotąd jakości, porównywalnej z materiałem objętościowym.  

  

4.3.2 Struktura krystaliczna – XRD 

 

Dla próbek o dobrym uporządkowaniu epitaksjalnego azotku boru względem szafiru, moż-

liwe jest zaobserwowanie nawet kilkunanometrowej warstwy za pomocą dyfrakcji rentgenow-

skiej. Na rysunku 4.38 przedstawiono skany 2θ/ω dla wybranych próbek typu C. Można zaobser-

wować gwałtowne różnice w intensywności sygnału dla próbek hodowanych z różnymi czasami 

wzrostu, a także przesuwanie się maksimum sygnału w kierunku wartości literaturowej  

(Rys. 4.38 a). Wiąże się to z kilkoma efektami – po pierwsze, warstwa która rośnie krócej jest po 

prostu cieńsza, więc i sygnał od niej pochodzący jest mniej intensywny. Po drugie, zanim war-

stwa zacznie się porządkować, musi wygładzić nierówności szafiru i zapełnić dziury powstałe  

w szafirze w tak wysokiej temperaturze. Trzeci efekt, który również może mieć tu swój udział,  

to porządkowanie warstwy powstałej w pierwszych minutach wzrostu podczas dalszego procesu 

– próbka przebywa w wysokiej temperaturze do momentu zakończenia wzrostu, więc materiał, 

który osadził się na początku ma dodatkowy czas, żeby zrekrystalizować i uporządkować się le-

piej pod wpływem ciągle dostarczanej do niego, za pomocą grzania, energii.  

Na rysunku 4.38 b) przedstawiono porównanie sygnału XRD dla próbki C5 wyhodowanej  

w zmiennym ciśnieniu (CFG) do standardowej próbki z procesu C2 (CFG w stałym ciśnieniu)  
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o porównywalnej grubości. Widać, że stosując inne ciśnienia i minimalizując trawienie szafiru 

można uzyskać cienką warstwę bardziej zbliżoną stałą sieci do wartości literaturowej.  

Stała sieci odbiegająca tak bardzo od wartości literaturowej wskazuje,  

że próbki typu C składają się przede wszystkim z turbostratycznego azotku boru, we wstępnej 

fazie porządkowania. Dla grubszych próbek epitaksjalnych, hodowanych między innymi w mo-

dzie FME (próbki typu D), sygnał rentgenowski w większości przypadków dzieli się na dwie skła-

dowe – od gorzej uporządkowanego, turbostratycznego BN dla niższych kątów i od dobrze upo-

rządkowanego sp2-BN (zarówno heksagonalnego jak i romboedrycznego) dla kątów wyższych.  

Na rysunku 4.39 zaprezentowano wyniki dla trzech próbek FME wyhodowanych w różnych 

warunkach i z różnymi czasami 

trwania pulsów amoniakowych  

i borowych. Widmo dla każdej  

z trzech próbek, tak jak wspo-

mniano powyżej, składa się z sy-

gnału od azotku boru turbostra-

tycznego i sp2. Najbardziej  

intensywny sygnał dla D3 wynika 

z jej ekstremalnej grubości  

jak na próbkę tego typu. Naj-

słabszy – D1 również związany 

jest z jej grubością. Jej sygnał ma 

Rysunek 4.38 Skan 2θ/ω dla próbek a) wyhodowanych na podstawie procesu C2 z różnymi czasami wzrostu oraz  
porównanie dla próbek o podobnej grubości, ale wyhodowanych w różnych warunkach. Przerywana linia wskazuje 
wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 

a)                                                           b)                                    

 

Rysunek 4.39 Skan 2θ/ω próbek typu D wyhodowanych w różnych  
warunkach wzrostu. Przerywana linia wskazuje wartość literaturową  
dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58].  
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również najmniejszy wkład procen-

towy sygnału od sp2-BN do całego 

widma. To zachowanie udało się wy-

jaśnić, przygotowując serię próbek 

wyhodowanych według procesu D2, 

ale z różną liczbą pulsów (Rys. 4.40).  

Z rysunku 4.40 można wywnio-

skować, że we wstępnej fazie wzrostu 

FME, materiał bardzo gęsto  

i chaotycznie zarodkuje powierzchnię 

szafiru. Azotek boru jest wtedy jesz-

cze mocno nieuporządkowany, po-

wtarzające się co kilka sekund pulsy 

borowe defektują go, prawdopodobnie wprowadzając do niego także węgiel obecny w metalo-

organice. Dopiero w pulsach amoniakowych materiał ma czas na wygładzenie i pozbycie się czę-

ści defektów. Dopóki nie wytworzy się swego rodzaju warstwa nukleacyjna między szafirowym 

podłożem, a rosnącym materiałem [176], to nie będzie on dawał sygnału dyfrakcyjnego. Wraz  

ze zwiększającą się liczbą cykli, wartość kąta maksimum intensywności zbliża się do wartości  

literaturowej, jednak można zaobserwować, że istnieje bariera, której dalsze zwiększanie grubo-

ści warstwy nie pozwala już przekroczyć.  

Kolejnym czynnikiem, wpływającym nie tylko na morfologię powierzchni (Rys. 4.29),  

ale również jakość strukturalną, jest temperatura wzrostu. W niższych temperaturach powstają 

Rysunek 4.40 Skan 2θ/ω próbek wyhodowanych na podstawie   
procesu D2, ale trwającego różną liczbę cykli. Przerywana linia wska-
zuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 

Rysunek 4.41 Skan 2θ/ω próbek typu D1
 wyhodowanych w różnych temperaturach. Przerywana linia wskazuje war-

tość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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cieńsze warstwy (rzędu kilkunastu nanometrów dla 1050 °C). Obserwowany dla nich sygnał jest 

nieporównywalnie słabszy niż dla kilkukrotnie cieńszych próbek typu C (Rys. 4.38). To świadczy 

o złej jakości krystalograficznej takiej próbki. Dopiero przekroczenie temperatury 1250°C skut-

kuje powstaniem warstwy składającej się nie tylko z turbostratycznego azotku boru, ale również 

dobrze ułożonego sp2-BN (Rys. 4.41). 

 Proces D1 w 1285°C był procesem bazowym dla wzrostów typu E. Zachowanie ciągłego 

przepływu amoniaku, również w pulsach borowych, tak jak wspomniano w poprzednim podroz-

dziale, znacząco spowalnia wzrost – im większy jest przepływ amoniaku w pulsie borowym, tym 

wolniej rośnie warstwa azotku boru, osiągając warunki wzrostu pośrednie między wzrostem CFG 

a FME. Odpowiednio dobierając 

ilość dostrzykiwanego NH3, 

można sterować nie tylko morfo-

logią powierzchni, ale także gru-

bością otrzymywanej warstwy  

i jej jakością krystalograficzną.  

Z wybranych próbek, E3 wydaje 

się być najbardziej obiecująca – 

oprócz dość gładkiej powierzchni, 

obserwowany jest dla niej inten-

sywny sygnał rentgenowski, od-

powiadający turbostratycznemu 

azotkowi boru (Rys. 4.42). Stała 

sieci nie osiąga tak dobrych wartości jak dla próbek typu C, udaje się jednak uzyskać grubszą 

warstwę materiału w podobnym czasie, dodatkowo nieobarczoną wzrostem 3D na powierzchni.  

Wykorzystanie wiedzy o całkiem dobrym porządkowaniu warstw typu C od samego po-

czątku wzrostu oraz o chaotycznej nukleacji próbek typu D, potwierdzone badaniami rentge-

nowskimi, pozwoliło na opracowanie metody, w której warstwa rosnąca metodą ciągłą jest bu-

forem, na którym rozpoczynany jest wzrost pulsacyjny [175]. Najbardziej spektakularną po-

prawę właściwości tak otrzymanej próbki, względem jej części składowych, obserwuje się wła-

śnie w dyfrakcji rentgenowskiej. Widać tam znaczący wzrost intensywności wkładu od sp2-BN 

względem identycznej warstwy FME, ale rosnącej bezpośrednio na szafirze oraz przekroczenie 

bariery kątowej i osiągnięcie wartości bardzo bliskiej literaturowej. Stała sieci wyznaczona dla 

sp2-BN w próbce D1 wynosi 3.36 Å, podczas gdy dla próbek typu F osiąga ona wartość 3.34 Å. 

Widać również gwałtowny spadek wkładu od t-BN, szczególnie próbek wyhodowanych  

Rysunek 4.42 Skan 2θ/ω wybranych próbek typu E. Przerywana linia 
wskazuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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na piętnasto- i trzydziestominutowym buforze. Patrząc na rysunek 4.43 można oszacować, że 

najbardziej optymalny czas wzrostu bufora CFG przypada między 15 a 30 minutami. Krótsze 

czasy sprawiają, że próbka FME na wierzchu nie jest jeszcze wystarczająco odseparowana od 

szafiru i nadal na początku wzrostu musi się porządkować, natomiast czasy dłuższe niż 30 minut 

sprawiają, że na buforze zaczynają się pojawiać trójwymiarowe obiekty, które propagują się 

przez całą grubość próbki dwuetapowej, wpływając nie tylko na jej morfologię, ale również na 

jakość krystalograficzną (większy wkład od turbostratycznego BN niż dla próbek F15 i F30). 

Wpływ bufora jest bardzo powtarzalny. Również dla próbek typu E, hodowanych metodą 

FME+, dodanie cienkiego, zaledwie 10-minutowego bufora znacząco poprawia strukturę 

Rysunek 4.43 Skan 2θ/ω próbek typu F wyhodowanych z różnymi czasami wzrostu bufora CFG. Przerywana linia  
wskazuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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krystalograficzną próbki rosnącej na 

nim (Rys. 4.44). Uzyskana dla tej próbki 

stała sieci odpowiada lepiej ułożo-

nemu sp2-BN, przy grubości osiągają-

cej zaledwie kilka do kilkunastu nano-

metrów.  

W poprzednim podrozdziale roz-

ważano także wpływ dezorientacji 

podłoża na morfologię powierzchni.  

W toku prowadzonych badań rentge-

nowskich okazało się, ze stopień dezo-

rientacji podłoża szafirowego ma rów-

nież znaczący wpływ na jakość krystalograficzną powstającego na nim azotku boru. Wykonano 

kilka serii próbek i za każdym razem najsilniejszy sygnał rentgenowski, z największym wkładem 

od materiału dobrze uporządkowanego, charakteryzował próbkę wyhodowaną na szafirze  

o dezorientacji 1° (Rys.  4.45). Najgorzej uporządkowany materiał powstawał natomiast na pod-

łożu o dezorientacji 0°. 

Jak już pokazano, zastosowanie dodatkowego wygrzewania po wzroście powoduje zmniej-

szenie koncentracji trójwymiarowych ziaren oraz zwiększenie powierzchni oczek pomiędzy 

zmarszczkami. Idzie to w parze z poprawą jakości krystalograficznej azotku boru (Rys. 4.46).  

W takim wypadku, większa część materiału ułożona jest równolegle do powierzchni szafiru i dla-

tego również w widmie XRD widoczne jest znaczące zwiększenie intensywności sygnału od BN. 

Rysunek 4.44 Skan 2θ/ω próbki typu E3 i takiej samej warstwy, ale wyho-
dowanej na 10 minutowym buforze CFG (F6). Przerywana linia wskazuje 
wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 

Rysunek 4.45 Skany 2θ/ω próbek typu F, wyhodowanych na podłożach szafirowych o różnej dezorientacji.  
Przerywana linia wskazuje wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 

a)                                                             b)                                    
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Równocześnie należy wspomnieć, że dla próbek wyhodowanych wcześniej i studzonych standar-

dową procedurą, podobne wygrzewania – nawet w bardzo wysokich temperaturach – nie są już  

w stanie zmienić morfologii powierzchni oraz jakości strukturalnej powstałego materiału. Do-

prowadzenie próbki po wzroście do temperatury pokojowej na stałe stabilizuje jej właściwości 

strukturalne i morfologię. Ponowne grzanie jest w stanie wpłynąć jedynie na właściwości  

optyczne powstałego materiału. Wygrzewaniu bezpośrednio po procesie towarzyszy usuwanie 

wodoru, który prawdopodobnie stabilizuje pewne defekty z nim związane, a jego usunięcie  

od razu w wysokiej temperaturze, poprawia jakość warstw BN. 

 

4.3.3 Efekt Ramana  

 

Podobnie jak dla próbek polikrystalicznych, badanie efektu Ramana w próbkach epitaksjal-

nych jest jedną z podstawowych metod ich charakteryzacji. Większość cienkich próbek pozba-

wiona jest dodatkowego tła luminescencyjnego, co ułatwia analizę i interpretację wyników. Pro-

blem ten pojawia się głównie dla próbek typu D, ale zazwyczaj dopasowanie funkcji Lorentza  

z liniowym tłem (jak na Rys. 4.17) pozwala odczytać wartości szerokości połówkowej, położenia 

pasma oraz intensywności. Dla bardzo cienkich próbek konieczne jest przeprowadzanie proce-

dury odejmowania tła. Słaby sygnał od azotku boru pojawia się w bardzo zbliżonej pozycji  

do niewielkiego sygnału od podłoża szafirowego (Rys. 4.47). Nałożenie się tych dwóch pasm 

może powodować pozorne poszerzenie linii BN oraz jej przesunięcie w stronę niższych wartości.  

Rysunek 4.46 Skan 2θ/ω próbek wyhodowanych w procesie F30 z zastosowaniem różnych procedur po wzroście – 
godzinnym wygrzewaniem w azocie, pół godzinnym w wodorze oraz bez wygrzewania. Przerywana linia wskazuje 
wartość literaturową dla refleksu 0002 h-BN/0003 r-BN [58]. 
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Wspomniana procedura polega na znalezieniu takiego współczynnika odejmowania, żeby najsil-

niejszy sygnał od podłoża (ok. 750 cm-1) podczas odejmowania całkowicie zniknął. Po zastoso-

waniu odpowiednich dopasowań dla konkretnych warstw, przeanalizowano szerokości połów-

kowe oraz położenia pasma E2g dla epitaksjalnych próbek azotku boru względem różnych para-

metrów wzrostu. Na podstawie tych wartości określono jakość próbek oraz stwierdzono,  

w jakich warunkach powstaje materiał najlepszej jakości.  

Dla cienkich próbek typu C nie widać zależności pomiędzy położeniami pasm dla próbek 

hodowanych przez różny czas (Rys. 4.48 a). Na położenie wpływ mają przede wszystkim naprę-

żenia pojawiające się na skutek oddziaływania tak cienkiej warstwy z podłożem. Widać za to 

wyraźny trend dla szerokości połówkowej (Rys. 4.48 b). Tutaj największej ilości defektów  

Rysunek 4.48 Parametry dopasowania funkcji Lorentza do pasma E2g azotku boru C2, hodowanego z różnymi czasami 
wzrostu. Wartości uśrednione dla 12 punktów pomiarowych. 

a)                                                             b)                                    

 

Rysunek 4.47 Widmo ramanowskie cienkiej próbki typu C wraz z widmem od szafiru. W prawym górnym rogu widmo  
od samej warstwy BN po odjęciu tła.  
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i najbardziej niejednorodnej warstwy można się spodziewać dla próbki rosnącej najkrócej, a co 

za tym idzie – dla najcieńszej. Po 30 minutach wzrostu, warstwa zaczyna być już na tyle odsepa-

rowana od podłoża, że wstępne porządkowanie pozwoliło uzyskać na wierzchu warstwę lepszej 

jakości. Od około 60 minut można uznać, że szerokość połówkowa stabilizuje się na pewnej war-

tości. Należy jednak pamiętać, że powyżej tego czasu, na powierzchni pojawia się coraz więcej 

trójwymiarowych płatków (Rys. 4.26),  a to będzie wpływać na szerokość linii E2g.  

Ze względu na luminescencję defektową, zarówno pomiary jak i dopasowanie funkcji Lo-

rentza do próbek typu D wymagało zastosowania procedury dopasowania z liniowym tłem.  

Dla zestawu próbek wyhodowanych w takim samym procesie w modzie FME można zauważyć 

wpływ temperatury na  położenie pasma E2g (Rys. 4.49 a). Im wyższa jest temperatura wzrostu, 

tym wyższa wartość położenia maksimum. Dla niższych temperatur wartości te są zbliżone  

do wartości dla sp2-BN objętościowego. Może to wynikać z faktu, że na powierzchni pojawia  

się dużo obiektów trójwymiarowych, które nie są poddane oddziaływaniom z szafirem, dlatego 

ten materiał może się zachowywać bardziej jak zrelaksowana warstwa. Dla wyższych tempera-

tur, na powierzchni pojawiają się coraz wyraźniejsze zmarszczki, więc naprężenia w powstałym 

materiale zaczynają mieć coraz większe znaczenie. Wykres zależności szerokości połówkowej  

od temperatury wzrostu (Rys. 4.49 b) jednoznacznie wskazuje, że w wyższych temperaturach 

powstaje azotek boru lepszej jakości, posiadający mniejszą liczbę defektów mogących rozpra-

szać fonony. Wynik ten jest całkowicie zgodny z pomiarami rentgenowskimi.   

Zmodyfikowana metoda FME, jak wcześniej wspomniano, poprzez „dostrzykiwanie” nie-

wielkiej ilości amoniaku w pulsie borowym, powoduje spowolnienie wzrostu i lepsze uporząd-

kowanie warstwy. Im większy jest ten dodatkowy przepływ amoniaku, tym cieńsza warstwa po-

wstaje w takim samym czasie wzrostu. Żadna z warstw typu E grubością nie przekracza 25 nm, 

Rysunek 4.49 Parametry dopasowania funkcji Lorentza do pasma E2g azotku boru typu D, hodowanego w różnych 
temperaturach. Wartości uśrednione dla 12 punktów pomiarowych.  

a)                                                              b)                                    
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dlatego wartość położenia pasma E2g dla żadnej z nich nie zbliża się do wartości dla objętościo-

wego azotku boru (Rys. 4.50 a). Widać jednak pewną zależność, którą można wytłumaczyć przez 

naprężenia spowodowane oddziaływaniem warstw z podłożem. Szerokość połówkowa osiąga 

wartość najmniejszą dla warstwy wyhodowanej z największym przepływem NH3 w pulsie boro-

wym. Jest to warstwa najcieńsza i zarazem o najgładszej powierzchni. Szerokości połówkowe dla 

pozostałych warstw utrzymują się mniej więcej na tym samym poziomie i są porównywalne  

z wartością szerokości połówkowej dla próbki typu C rosnącej przez 30 minut (Rys. 4.50 b).  

Dla próbek typu F zbadano wpływ dezorientacji podłoża na parametry pasma E2g w widmie 

ramanowskim. Szerokość połówkowa przyjmuje najmniejszą wartość dla próbek wyhodowanych 

na podłożach o dezorientacji 0.6° i 1° (Rys. 4.51 b) . Również wartości położenia linii dla tych 

dwóch podłoży są dość bliskie wartościom dla kryształu objętościowego, szczególnie  

Rysunek 4.50 Parametry dopasowania funkcji Lorentza do pasma E2g azotku boru typu E, hodowanego z różnymi  
wartościami dodatkowego przepływu amoniaku w pulsie borowym. Wartości uśrednione dla 12 punktów pomiarowych. 

a)                                                             b)                                    

 

Rysunek 4.51 Parametry dopasowania funkcji Lorentza do pasma E2g azotku boru typu F, hodowanego na podłożach 
 o różnej dezorientacji względem osi c szafiru. Wartości uśrednione dla 400 punktów pomiarowych. 

a)                                                              b)                                    
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w przypadku F5 (Rys. 4.51 a). Wyniki te są zgodne z pomiarami rentgenowskimi oraz obrazami 

powierzchni (SEM) i potwierdzają wniosek, że azotek boru najlepszej jakości powstaje na podło-

żach o dezorientacji 0.6° - 1°.  

Wyniki dopasowań do widm ramanowskich różnych innych próbek epitaksjalnych zesta-

wiono w tabeli 4.10. Najważniejsze wnioski płynące z otrzymanych wartości są takie, że aby po-

wstał azotek boru najlepszej jakości, z najmniejszą liczbą centrów rozpraszających fonon, należy 

stabilizować warunki przed wzrostem w wodorze oraz dodatkowo wygrzewać wyhodowaną 

próbkę w azocie bezpośrednio po wzroście.  

 

Tabela 4.10 Porównanie położeń i szerokości połówkowych pasma E2g BN dla próbek wyhodowanych w różnych  
warunkach. 

Nazwa 

próbki 
xc (cm-1) 

FWHM 

(cm-1) 

Próbka do 

porównania 
xc (cm-1) 

FWHM 

(cm-1) 

Różnice między 

porównywanymi 

próbkami 

C3 1367.88 14.46 C2 (120 min) 1367.54 19.49 przepływ TEB 

C4 1367.87 26.07 
C2 (60 min) 1367.23 19.25 ciśnienie 

C5 1367.76 25.86 

D2 1366.44 25.34 
D1 1368.20 27.42 sekwencja pulsów 

D3 1367.06 31.98 

F6 1367.99 28.17 E3 1368.95 25.94 obecność bufora 

F15’ 1368.14 29.23 F15 1367.65 26.83 
gaz podczas stabili-

zacji warunków 

F30
N2 1367.24 24.78 

F30 (0.3°) 1368.17 25.67 
wygrzewania  

po procesie F30
H2 1367.46 26.48 

F3 1367.91 27.49 

Próbki 3-etapowe  

do porównania między sobą 

czasy trwania po-

szczególnych eta-

pów wzrostu (CFG, 

FME+ i FME) 

F4 1368.12 26.53 

F5 1368.10 24.80 

 

Pomiary ramanowskie oraz analiza otrzymanych widm dostarczają kolejnych informacji  

na temat wpływu parametrów wzrostu na właściwości warstw BN. Dzięki temu można przewi-

dywać jak zmiana warunków wpłynie na jakość materiału. Udało się zaobserwować wpływ tem-

peratury wzrostu, dezorientacji podłoża, czasu wzrostu, dodatkowego przepływu amoniaku  

w pulsie borowym oraz procedur stosowanych przed i po wzroście (stabilizacja warunków,  

wygrzewanie po wzroście) na jakość strukturalną i optyczną. Udało się również wstępnie 
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zoptymalizować warunki wzrostu poszczególnych warstw próbek typu F, dobierając odpowied-

nie czasy trwania poszczególnych etapów. 

 

4.3.4 Fotoluminescencja wewnątrzprzerwowa  

 

Próbki epitaksjalne, w zależności od zastosowanego modu wzrostu, mogą wykazywać nie-

wielką luminescencję (próbki typu E), bardzo intensywną i złożoną (próbki typu D i F) lub nie 

wykazywać jej wcale (próbki typu C). Wszystkie widma składają się zazwyczaj z szerokiego pasma 

pochodzącego od zdefektowanego podłoża około 1.65 eV (Rys. 4.23) oraz czterech pasm defek-

towych, obserwowanych również dla próbek polikrystalicznych – dwa z powtórzeniami fonono-

wymi i linią zerofononową w 1.57 eV oraz 2.6 eV a także dwa szerokie, pojedyncze  

ok. 1.9 eV i 2.24 eV.  

Cienkie próbki, wyhodowane metodą CFG 

w warunkach przesycenia azotem, posiadają 

nie tylko wyjątkowo dobre właściwości struktu-

ralne, ale również optyczne.  Pomiary lumine-

scencji dla takich próbek wykazują jedynie pa-

smo pochodzące od podłoża, które w zależno-

ści od wybranych parametrów wzrostu oraz 

czasu trwania, może się różnić intensywnością  

(Rys. 4.52). 

Luminescencja próbek typu D jest już bar-

dziej złożona i zmienia się w zależności od tem-

peratury wzrostu, grubości próbki, ciśnienia, długości trwania pulsów. Seria próbek FME wyho-

dowana w takich samych parametrach procesowych (D1), dla temperatur od 1095 °C do  

1285 °C, przedstawia taki sam zestaw pasm, ale różniący się intensywnościami poszczególnych 

wkładów. Żeby analiza widm PL była łatwiejsza, delaminowano wyhodowane warstwy BN  

na podłoża Si/SiO2, pozbywając się w ten sposób wkładu od podłoża szafirowego (Rys. 4.53 a). 

Przed dokonaniem dokładniejszej analizy, na rysunku 4.53 a) można zaobserwować dwie rzeczy: 

po pierwsze, intensywność lewej strony widma, obejmującej pasmo 1.57 eV z powtórzeniem 

fononowym koreluje się z temperaturą wzrostu – im ta jest wyższa, tym mniejsza intensywność 

luminescencji 1.57 eV. Druga obserwacja związana jest z prawą stroną widma. Ta część składa 

się aż z trzech charakterystycznych pasm, więc zależności tutaj są bardziej skomplikowane i 

Rysunek 4.52 Widmo PL próbki C5 pobudzone promie-
niowaniem laserowym o długości fali 473 nm. Szerokie 
pasmo 1.67 eV pochodzi od szafiru poddanego proce-
sowi wzrostu, a wąskie linie około 1.79 eV pochodzą  
od wzbudzeń Cr3+ w szafirze. 
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trudniejsze do rozwikłania, ale wyraźnie widać zawężanie się linii 2.6 eV oraz jej powtórzeń fo-

nonowych wraz z rosnącą temperaturą.  

Dokładniejsza analiza widm była możliwa dzięki zastosowaniu dopasowania wielokrotnej 

funkcji Gaussa, uwzględniającej dodatkowo model Huang’a – Rhys (Rys. 4.53 b). Na tej podsta-

wie wykreślono zależność intensywności poszczególnych wkładów widma od temperatury wzro-

stu (Rys. 4.54). Wykres dla pasma 1.57 eV (Rys. 4.54 a) potwierdza wcześniejsze obserwacje – 

intensywność luminescencji jest tym mniejsza, im wyższa była temperatura wzrostu. Zmiana in-

tensywności w zakresie niecałych 200°C jest stosunkowo duża, świadczy to o tym, że defekt od-

powiedzialny za tę luminescencję w niższych temperaturach występuje dość powszechnie. Kon-

centracja tego rodzaju defektu w jednostce objętości zmniejsza się dla wyższych temperatur.  

W niższych temperaturach amoniak rozkłada się mniej efektywnie i być może dlatego więcej jest 

luk azotowych, w które może wbudować się bor, tworząc sugerowany wcześniej dla tego pasma 

defekt – BN.  

Podobna zależność obserwowana jest dla pasm 1.9 eV i 2.24 eV (Rys. 4.54 b i c). Dla wyż-

szych temperatur intensywność luminescencji spada. Nie jest to natomiast spadek monoto-

niczny, jak w przypadku pasma 1.57 eV. Widać tu wyraźną granicę przebiegającą ok. 1200°C, 

dzielącą próbki na dwie grupy. Trzy wyhodowane w najniższych temperaturach, charakteryzują 

się również bardzo słabym sygnałem rentgenowskim (Rys. 4.41), sugerującym, że cały materiał 

tych próbek składa się głównie z amorficznego azotku boru, z niewielką domieszką t-BN, przy 

czym im stała sieci bardziej zbliżona jest do wartości literaturowej, tym mniejsza intensywność 

pasm 1.9 eV oraz 2.24 eV. Powyżej 1200°C są również 3 próbki, dla których niemal cały materiał 

składa się z t-BN, r-BN i h-BN z ewentualną niewielką domieszką materiału amorficznego. W tym 

Rysunek 4.53 a) Widma PL dla próbek wyhodowanych na podstawie procesu D1 w różnych temperaturach, delami-
nowanych na podłoża Si/SiO2. Widmo znormalizowane względem grubości i czasu pomiaru. b) Widmo dla próbki 
wyhodowanej w najwyższej temperaturze z dopasowaniem. 

a)                                                                 b)                                    
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wypadku mamy niewielki skok intensywności PL względem poprzedniej grupy próbek, ale trend 

spadającej intensywności dla rosnących temperatur nadal jest zachowany. Defekty odpowie-

dzialne za obecność w widmie pasm 1.9 eV oraz 2.24 eV są więc związane z jakością strukturalną 

materiału i wydaje się, że pochodzą od lepiej uporządkowanej części (t-BN, h-BN, r-BN).  

Zależność intensywności pasma 2.6 eV od temperatury (Rys. 4.54 d) również dzieli próbki  

na dwie grupy. Azotek boru wyhodowany w temperaturze poniżej 1200°C wykazuje mniej więcej 

stałą wartość intensywności pasma 2.6 eV z powtórzeniami fononowymi. Dopiero po przekro-

czeniu tej bariery temperaturowej intensywność tego rodzaju luminescencji wzrasta, a szeroko-

ści linii się zawężają. To może świadczyć o związku tego pasma z azotkiem boru najlepszej  

jakości (h-BN, r-BN).  

Wyciągnięcie dokładniejszych wniosków wymagałoby przeprowadzenia bardziej komplek-

sowych badań przy zastosowaniu większej energii pobudzania, obejmujących robienie map  

i uśrednianie widm. Analizę ułatwiłoby również zastosowanie siatki dyfrakcyjnej optymalizowa-

nej na odpowiednią długość fali (około 500 nm) i z mniejszą liczbą rys, żeby w jednym oknie 

zmierzyć jak największą część widma. Ze względu na stopień skomplikowania i czasochłonną 

Rysunek 4.54 Wykresy przedstawiające intensywność poszczególnych pasm luminescencyjnych odpowiadających 
różnym defektom, dla próbek typu D1 wyhodowanych w różnych temperaturach.  

c)                                                            d)                                    

 

a)                                                           b)                                    
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analizę, niewspółmierne z otrzymywanymi rezultatami, dalsze wyniki fotoluminescencyjne  

zostaną omówione jakościowo. 

Kolejna przeanalizowana seria próbek typu D została wyhodowana zgodnie z parametrami 

wzrostu procesu D2, ale z różną liczbą periodów. Rysunek 4.55 pokazuje, że intensywność lumi-

nescencji niektórych pasm nie skaluje się z grubością próbki. Widma zostały zmierzone dla pró-

bek na podłożu szafirowym, na którym powstały w reaktorze MOVPE, dlatego wszystkie charak-

teryzują się obecnością pasma 1.65 eV, pochodzącego od zdefektowanego podłoża. Intensyw-

ność tego pasma jest największa dla próbki hodowanej przez 75 periodów z tego względu,  

że jest ona na tyle cienka, że duża część sygnału luminescencyjnego pochodzi właśnie z podłoża. 

Dla grubszych próbek pasmo to jest również widoczne, ale jako tło dla bardziej intensywnych 

pasm defektowych samego azotku boru, który jest dla tych próbek grubszy i w większym stopniu 

oddziałuje z promieniowaniem lasera pobudzającego. Dla próbki cienkiej również widać pasmo 

1.65 eV, ale sam wzrost trwał na tyle krótko (38 periodów w tym wypadku to niecałe 10 minut), 

że powierzchnia szafiru nie zdążyła ulec zbyt dużej degradacji powodującej tego typu lumine-

scencję. Interesujące jest to, że dla próbek hodowanych najkrócej (38 i 75 periodów) pasmo  

1.9 eV obecne dla całej, poprzedniej serii próbek tutaj się nie pojawia. Oznacza to, że w począt-

kowej fazie wzrostu, kiedy zakładamy tworzenie się głównie materiału amorficznego  

i niewielkiej ilości wstępnie ułożonego, turbostratycznego azotku boru, defekt odpowiedzialny 

za luminescencję 1.9 eV w ogóle się nie tworzy. Musi więc on być związany ze stosunkowo do-

brze ułożonymi płaszczyznami BN, a taka struktura dla próbek typu D, pojawia się dopiero po 

jakimś czasie, kiedy chaotyczna nukleacja na szafirze dobiegnie już końca. Dla wszystkich próbek 

z tej serii widoczna jest natomiast linia zerofononowa 2.6 eV z powtórzeniami fononowymi  

na tle szerokiego pasma 2.24 eV. Normalizacja widm względem grubości (Rys. 4.55 b) pokazuje, 

Rysunek 4.55 Widma luminescencji próbek wyhodowanych z różną liczbą periodów, na podstawie procesu D2 a) przed 
i b) po normalizacji względem grubości próbki.  Wąskie linie około 1.79 eV pochodzą od wzbudzeń Cr3+ w szafirze. 

a)                                                           b)                                    
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że ta część widma nie zmienia się również dla grubszych próbek. Od 150 periodów, obok pasma 

1.9 eV pojawia się 1.57 eV z powtórzeniem fononowym. 

Zastosowanie dwuetapowego wzrostu nie eliminuje luminescencji wewnątrzprzerwowej, 

ale na tyle dobrze poprawia jakość 

krystalograficzną i redukuje koncen-

trację defektów, że intensywność PL 

znacząco spada (Rys. 4.56). To 

świadczy o tym, że większość defek-

tów odpowiedzialnych za lumine-

scencję w próbkach typu D jest ge-

nerowana już od samego początku 

wzrostu i propaguje się przez całą 

grubość warstwy. Kształt widma dla 

próbki dwuetapowej się nie zmie-

nia, a więc rodzaj defektów pojawia-

jących się w tym materiale jest dokładnie taki sam, natomiast ich koncentracja jest około dwu-

krotnie mniejsza.  

Widma próbek wyhodowanych według tej samej procedury na podłożach o różnych kątach 

dezorientacji nie różnią się między sobą (Rys. 4.57 a). Kształt i intensywność jest taka sama dla 

wszystkich podłoży. Również pierwsze próby wzrostów 3-etapowych nie wykazały żadnych pa-

rametrów, które sprawiałyby, że koncentracja defektów gwałtownie się zmniejsza lub wkład po-

szczególnych bytów się zmienia (Rys. 4.57 b). Porównując widma próbek dwu i trzyetapowych 

można zauważyć jedynie, że próbki trzyetapowe wykazują nieco mniejszą, całkowitą 

Rysunek 4.56 Widma PL zmierzone dla warstwy typu C (CFG), D (FME) 
oraz próbki powstałej z ich połączenia – F (CGM).  

Rysunek 4.57 Widma PL zmierzone dla próbek a) dwuetapowych wyhodowanych na podłożach szafirowych o różnej  
dezorientacji oraz b) trzyetapowych. Widma znormalizowane względem grubości i czasu pomiaru.  

a)                                                              b)                                    
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intensywność luminescencji. To dowodzi, że wprowadzenie dodatkowej warstwy typu FME+ po-

między bufor CFG a docelową warstwę FME pozwala na łagodne przejście od wzrostu ciągłego  

i jednoczesną redukcję niewielkiej ilości defektów punktowych charakterystycznych dla wszyst-

kich próbek omawianych w tym podrozdziale.  

Zaskakujący okazał się wpływ wygrzewania po procesie na luminescencję (Rys. 4.58). 

Widmo PL próbki wyhodowanej w dokładnie taki sam sposób, ale po wzroście wygrzewanej  

w wodorze różni się intensywnością prawej strony widma – zbiorcza luminescencja pasm 2.6 eV, 

1.9 eV i 2.24 eV jest większa. Dla próbki F30
N2 ten sygnał utrzymuje się na podobnym poziomie 

do pochodzącego od próbki nie-

wygrzewanej, natomiast sygnał 

od pasma 1.57 eV staje się dużo 

wyraźniejszy. Być może pasmo 

1.57 eV jest skorelowane z jed-

nym lub kilkoma pasmami wyżej 

energetycznymi i opiera się na 

tym samym bycie, który pod-

czas wygrzewania w azocie 

przekształca się z jednego ro-

dzaju defektu na inny, najpraw-

dopodobniej wskutek usunięcia 

wodoru.  

Natura defektów powstających w azotku boru nadal pozostaje jednym z najmniej zbada-

nych tematów, budzących wiele kontrowersji. Jak pokazano powyżej, metodyczne badanie lu-

minescencji wewnątrzprzerwowej dla próbek wyhodowanych w różnych warunkach wzrostu 

oraz ich analiza przy zastosowaniu odpowiednich metod numerycznych pozwala jednak na roz-

wikłanie nawet bardziej skomplikowanych widm i ułatwia dalszą interpretację. Umożliwia  

to chociażby uzyskiwanie materiału o żądanych właściwościach optycznych, co jest bardzo 

ważne w momencie, kiedy potrzebny jest azotek boru do konkretnych zastosowań. 

 

4.3.5 Epitaksjalny BN jako podłoże do wzrostu innych materiałów 2D 

 

Szczegółowe badania przeprowadzone dla epitaksjalnego azotku boru pozwoliły uzyskać 

kontrolę nad jego właściwościami optycznymi, strukturalnymi oraz gładkością powierzchni. 

Możliwe stało się dzięki temu nie tylko otrzymywanie interesującego materiału do badań,  

Rysunek 4.58 Widma PL próbek wyhodowanych w ten sam sposób,  
ale bezpośrednio po wzroście poddanych innym wygrzewaniom. 
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ale również wykorzystywanie go do różnego rodzaju zastosowań. Jednym z przedsięwziętych 

zadań było znalezienie odpowiedniego azotku boru jako podłoża do wzrostu innych materiałów 

warstwowych. 

Wybrano kilka próbek BN otrzymanych w całkowicie różnych warunkach wzrostu w celu 

wyhodowania na ich powierzchni metodą MBE monowarstwy MoSe2, analogicznej do opisanej 

przez dr. hab. Wojciecha Pacuskiego ze współpracownikami, ale na eksfoliowanych płatkach BN 

wysokiej jakości [27]. Wyhodowano kilka testowych warstw MoSe2 na małych kawałkach warstw 

BN otrzymanych na szafirze w różnych warunkach. Podłożem, na którym udało się uzyskać naj-

lepszej jakości monowarstwę MoSe2 okazała się być próbka C2 hodowana przez 30 minut. Dla 

grubszych warstw typu F, nawet o dużo lepszej jakości krystalograficznej, nie udało się powtó-

rzyć tego sukcesu. Również na niskotemperaturowej próbce wyhodowanej metodą ciągłą  

nie powstało MoSe2 zadowalającej jakości. Proces C2 powtórzono, dzięki czemu możliwe było 

otrzymanie heterostruktury MOVPE BN/ MBE MoSe2 o dobrej jakości optycznej, w skali całego 

dwucalowego podłoża szafirowego (Rys.4.59).  

Potwierdzeniem współistnienia dwóch materiałów w próbce z rysunku 4.59 były pomiary 

transmisyjnej mikroskopii elektronowej (TEM). Dzięki uzyskanemu zdjęciu przekroju próbki  

(Rys. 4.60), udało się zaobserwować nie tylko podłoże Al2O3, BN  i diselenek molibdenu (MoSe2), 

ale również przeanalizować strukturę samego azotku boru. Tak jak wywnioskowano z pomiarów 

optycznych i rentgenowskich, w procesie MOVPE, podczas wstępnej nitrydyzacji i początkowej 

fazy wzrostu, amoniak silnie oddziałuje z podłożowym szafirem. Tworzy się wtedy nieintencjo-

nalna warstwa AlN/AlOxN1-x, która jest widoczna w obrazie TEM jako cienka warstwa przej-

ściowa, zachowująca jeszcze orientację krystalograficzną szafiru, ale różniąca się już strukturą. 

Rysunek 4.59 a) Zdjęcie epitaksjalnie otrzymanej heterostruktury hBN/MoSe2, pokrywającej 2-calowe podłoże.  
MoSe2 widoczne jako ciemniejszy obszar. b) Mapa położenia pasma A1g w MoSe2 otrzymana z pomiarów  
efektu Ramana w temperaturze pokojowej [98].  
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Następnie widoczna jest dość gruba warstwa (ok. 2-3 nm) materiału amorficznego lub bardzo 

słabo uporządkowanego, który cały czas dość silnie odczuwa oddziaływanie podłoża i który  

w czasie dalszego wzrostu dąży do porządkowania. Dopiero po osiągnięciu pewnego dystansu 

od szafiru, azotek boru zaczyna się porządkować i widoczne są poszczególne jego warstwy. Wy-

znaczone z Rys. 4.60 c) odległości międzypłaszczyznowe dla BN różnią się o ok. 0.01 nm od war-

tości literaturowej dla hBN, co jest całkowicie zgodne z wynikami XRD, sugerującymi głównie 

turbostratyczne ułożenie warstw względem siebie.  

Pomiar fotoluminescencji i obserwacja wąskich linii ekscytonowych w widmie tak powstałej 

struktury były wyznacznikiem jakości otrzymanej monowarstwy. Szczegółowe wyniki opisano  

w pracy Heteroepitaxial Growth of High Optical Quality, Wafer-Scale van der Waals Heterostruc-

utres [98]. Umiejętność uzyskiwania azotku boru o konkretnych właściwościach i zrozumienie 

mechanizmów zachodzących podczas wzrostu ułatwia selekcjonowanie próbek do konkretnych 

zastosowań. Możliwości, które daje technologia MOVPE, to obok kontroli jakości strukturalnej, 

optycznej i gładkości powierzchni, możliwość uzyskiwania dużych powierzchni materiału, co zna-

cząco przybliża wprowadzenie heterostruktur van der Waalsa do produkcji na skalę  

przemysłową.  

Rysunek 4.60 a) Obraz TEM heterostruktury BN/MoSe2. Warstwa azotku boru ma grubość 1 nm, co zgadza się  
z pomiarami FTIR. Na podłożu szafirowym, widoczna jest warstwa AlN/AlOxN1-x , a na niej amorficzny BN (aBN), co 
jest typowe dla wzrostu BN metodą MOVPE. b) Przybliżony obraz struktury, z którego wybrano fragment (niebieski 
prostokąt) do wyznaczenia intensywności przedstawionych na wykresie c). Rysunek z „Suplementary Information” 
do pracy [98]. 
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4.4 Homoepitaksjalny BN 

 

Pomysł wprowadzenia bufora wymuszającego wstępne uporządkowanie azotku boru,  

bez chaotycznej nukleacji na podłożu, poskutkował zaproponowaniem łączonej metody wzrostu 

(CGM). Na tej podstawie stwierdzono, że zastosowanie klasycznej homoepitaksji, pozwoli uzy-

skać BN jeszcze lepszej jakości. W tym celu, na szafirowe podłoża 1x1 cm eksfoliowano płatki 

azotku boru z materiału objętościowego, dostępnego komercyjnie (HQ Graphene). Stopień po-

krycia powierzchni szafiru przedstawiono na zdjęciu z mikroskopu optycznego (Rys. 4.61).  

 

 

4.4.1 Morfologia powierzchni – SEM i AFM 

 

Na podłożach z eksfoliowanymi płatkami powtórzono proces wzrostu CFG – C2 (120 min).  

W obawie przed negatywnym wpływem wodoru na płatki podgrzewane do wysokiej tempera-

tury (1300°C), od momentu zmiany gazu nośnego z N2 na H2, do reaktora wpuszczano jednocze-

śnie niewielką ilość amoniaku, mającą zapobiec degradacji powierzchni. Próbki homoepitak-

sjalne będą w tej pracy nazywane próbkami typu G. Oprócz docelowej próbki epitaksjalnej,  

w ramach zbadania wpływu wygrzewania, kolejne podłoże wygrzano w próżni, w temperaturze 

ok. 700°C (w urządzeniu MBE – GMBE). Powierzchnia próbki G po wzroście okazała się mieć bogatą 

morfologię. Udało się znaleźć na niej wiele miejsc o skrajnie różnym obrazie, świadczących nie 

Rysunek 4.61 Zdjęcie powierzchni szafiru z eksfoliowanymi na nią płatkami objętościowego BN,  
wykonane za pomocą mikroskopu optycznego. 
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tylko o wzroście azotku boru na płatkach, ale również o zauważalnej poprawie jakości materiału 

rosnącego obok nich, bezpośrednio na szafirze.  

Pierwszą cechą wspólną dla wszystkich próbek, widoczną nawet w obrazie z mikroskopu 

optycznego, były makro-zmarszczki tworzące się na eksfoliowanych płatkach (Rys. 4.62). Syme-

tria zmarszczek zawsze jest powtarzalna i można zaobserwować równe kąty pomiędzy poszcze-

gólnymi fałdami. To zjawisko było obserwowane już wcześniej [188, 189], a w ostatnim czasie 

dokładniej zbadane i wytłumaczone na podstawie przeprowadzonych symulacji [190].  

Analiza powierzchni azotku boru, który powstał bezpośrednio na szafirze, była pierwszym 

wynikiem świadczącym o tym, że nawet niepełne pokrycie powierzchni szafiru wysokiej jakości 

materiałem objętościowym, pozwala znacząco polepszyć jakość całej warstwy – również tej ro-

snącej bezpośrednio na szafirze, pomiędzy płatkami. Zdjęcia morfologii powierzchni pokazują, 

że próbka G charakteryzuje się dużo gładszą powierzchnią niż analogiczna próbka C2 wyhodo-

wana na standardowym podłożu (Rys. 4.63). Trójwymiarowych obiektów jest zdecydowanie 

Rysunek 4.62 a) Obraz SEM morfologii powierzchni jednego z płatków na powierzchni próbki typu G z wyhodowaną 
warstwą BN i b), c) zbliżenie na miejsce styku trzech makro-zmarszczek.  

a)                                                                b)                                  c)     

 

Rysunek 4.63 Morfologia powierzchni a) referencyjnej próbki CFG (C2) wyhodowanej na szafirze i b) próbki typu G, 
wyhodowanej na szafirze z płatkami z objętościowego azotku boru – obraz z obszaru pomiędzy płatkami. 

a)                                       b) 
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mniej, a sieć zmarszczek wykazuje dużo lepsze uporządkowanie i wyraźnie zorientowane kie-

runki. Obraz ten jest powtarzalny dla dowolnie wybranego miejsca na próbce, zarodkowanie 

płatkami ma więc wpływ globalny, a nie lokalny, na jakość azotku boru. Ze względu na nieco inną 

procedurę wygrzewania przed wzrostem dla próbek C2 oraz G, powtórzono proces G na umiesz-

czonych w reaktorze jednocześnie dwóch kawałkach szafiru – z płatkami i bez. Zaobserwowano 

takie same różnice między tymi dwoma podłożami, co daje jednoznaczną odpowiedź na pytanie 

o wpływ wygrzewania w obecności amoniaku przed procesem. W tym wypadku nie ma to zna-

czenia, a jakość próbki G poprawia się tylko i wyłącznie ze względu na sąsiedztwo wysokojako-

ściowych płatków.  

Z punktu widzenia epitaksji najbardziej 

istotne są jednak krawędzie płatków, ponie-

waż ich obserwacja może wyjaśnić mecha-

nizm wzrostu na takim podłożu – czy azotek 

boru rozpoczyna wzrost na szafirze, czy 

może jednak materiał zaczyna dyfundować  

z płatków i zarodkować powierzchnię sza-

firu? Na nasuwające się pytania odpowiedzi 

dostarczają obrazy SEM. Rysunek 4.64 a) 

przedstawia zdjęcie krawędzi płatka, na któ-

rej widoczna jest charakterystyczna fal-

banka, będąca azotkiem boru rosnącym na 

powierzchni płatka i wykazującym chęć dal-

szej propagacji już na powierzchni szafiru. 

Rysunek 4.64 Krawędzie eksfoliowanych na szafir płatków BN po wzroście MOVPE ( próbka G). Na zdjęciu a) widoczna 
krawędź cieńszego płatka, gdzie materiał rosnący na szafirze i na płatku wykazuje chęć połączenia i b) krawędź  
grubszego płatka.  

a)                                    b) 

Rysunek 4.65 Krawędzie płatków gdzie widać płynne 
przejście BN z płatka na powierzchnię szafiru. 

a)                                     

 

 

b) 
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Nie doszło do połączenia ze względu na zbyt dużą grubość płatka przy tej krawędzi. Na rysunku 

4.64 b) można zaobserwować prawdopodobnie jeszcze grubszy płatek, gdzie materiał z jego gór-

nej powierzchni nie wykazuje żadnej chęci połączenia z materiałem na szafirze. Jeszcze cieńsze 

płatki widoczne są na rysunku 4.65 a) i b). Przy ich krawędzi można zaobserwować płynne przej-

ście materiału z płatka na powierzchnię szafiru. Dobrze obrazuje to zdjęcie makro-zmarszczki  

na płatku, która przy przejściu na szafir dzieli się na kilka mikro-zmarszczek (Rys. 4.65 a).  

Kolejne zdjęcie (Rys. 4.66 a) przedstawia płatek o zmiennej grubości – grubszy u góry i cień-

szy na dole, którego  materiał prawdopodobnie już podczas procedury wstępnego wygrzewania 

zaczął dyfundować na powierzchnię szafiru. Widać tu-

taj płynne przejście z dużych makro-zmarszczek, cha-

rakterystycznych dla płatków, do drobnej sieci znanej 

dla materiału rosnącego na szafirze. W wielu miej-

scach, na granicy płatków i szafiru widoczne są trój-

kątne obiekty świadczące o wysokiej jakości krystalicz-

nej rosnącego materiału (Rys. 4.66 b i c). Ostatnie zdję-

cie pokazuje, że azotek boru rośnie wszędzie, nawet  

w szczelinach, gdzie płatek pękł prawdopodobnie już 

podczas procedury eksfoliacji na szafir (Rys. 4.67). 

Zdjęcia wykonane za pomocą mikroskopii sił atomowych (AFM) dokładniej pokazują struk-

turę, która rośnie na powierzchni płatków (Rys. 4.68). Jeszcze lepiej uwidocznione są charakte-

rystyczne trójkąty, świadczące o wysokiej jakości narastającego materiału. W niektórych miej-

scach można zauważyć łączenie się ich w większe struktury i powstawanie stopni atomowych. 

Homoepitaksja zapewnia więc bardzo dobre zarodkowanie materiału i ominięcie etapu chao-

tycznej nukleacji.  

 

Rysunek 4.66 a) Płatek eksfoliowanego na szafir azotku boru o zmiennej grubości, b) i c) trójkątne obiekty obserwowane 
 w różnych miejscach próbki G. 

a)                                                     b)                           c) 

Rysunek 4.67 Pęknięty płatek po wzroście G. 
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4.4.2  Struktura krystaliczna – XRD 

 

Jakość krystalograficzną powstałego materiału potwierdzają wyniki pomiarów XRD  

(Rys. 4.69). Jako referencję dla próbki G przedstawiono próbkę C2, hodowaną w ten sam sposób, 

ale na czystym szafirze oraz podłoże z eksfoliowanymi płatkami przed wzrostem (Gprzed). Zgodnie 

z intuicją, skan dla próbki G powinien być złożeniem sygnału C2 oraz Gprzed. W przybliżeniu tak 

właśnie jest, sygnał od podłoża z płatkami dokładnie się odtwarza. Maksimum sygnału od całego 

azotku boru, który wyrósł na takim podłożu jest natomiast przesunięte w stronę wartości litera-

turowej, a więc stała sieci zbliża się bardziej do wartości sp2-BN, sygnał jest jednocześnie zawę-

żony, co świadczy o nieco większej grubości próbki, niż w przypadku C2. 

 

Rysunek 4.68 Obrazy próbki G  otrzymane za pomocą AFM, zdjęcia wykonane na płatku.  

Rysunek 4.69 Skany 2θ/ω dla podłoża z płatkami przed procesem, referencyjnej próbki C2 wyhodowanej  
bezpośrednio na szafirze oraz homoepitaksjalnej próbki G.  
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4.4.3 Efekt Ramana 

 

Dla próbki C2 oraz G – na płatku i na szafirze wykonano mapy ramanowskie. W tabeli 4.11 

przedstawiono uśrednione wartości położenia pasma E2g oraz szerokości połówkowej dla wszyst-

kich trzech zbadanych obszarów. Wynik otrzymany dla płatka bardzo dobrze odzwierciedla war-

tości literaturowe znane z pomiarów materiału objętościowego [155, 156, 157]. Położenie pa-

sma E2g dla materiału otrzymanego na szafirze z płatkami jest bliższe wartości literaturowej dla 

materiału objętościowego niż w przypadku próbki referencyjnej bez płatków. Również uzyskana 

szerokość połówkowa jest o około 1.5 cm-1  węższa w przypadku zastosowania podłoża z płat-

kami. Wyniki te są konsystentne z wynikami rentgenowskimi i mikroskopowymi.  

 

Tabela 4.11 Parametry dopasowania funkcji Lorentza do map wykonanych dla próbek C2 oraz G, będące wynikiem 
uśrednienia wyników otrzymanych dla wszystkich punktów map.  

 

 

 

 

 

 Pomiary ramanowskie nie tylko pozwoliły potwierdzić wyjątkowo dobrą jakość mate-

riału homoepitaksjalnego, ale ujawniły również, że podczas procesu, w warunkach wzrostu,  

na płatkach objętościowego azotku boru pojawia się węgiel. W widmach zmierzonych na płat-

kach, obok sygnału od szafiru i azotku boru, pojawiają się pasma D i G, charakterystyczne dla 

struktur węglowych (Rys. 4.70) [191]. Pasma te są nieobecne poza powierzchnią płatka. Żeby 

Próbka xc (cm-1) FWHM (cm-1) 

G - płatek 1365.54 ± 0.04 8.8 ± 0.2 

G -Al2O3 1366.82 ± 0.07 18.2 ± 0.2 

C2 1367.25 ± 0.13 19.7 ± 0.5 

Rysunek 4.70 a) Przesunięcie ramanowskie dla różnych miejsc na próbce G zaznaczonych na b) zdjęciu  
z mikroskopu optycznego. Widmo było mierzone wzdłuż zaznaczonej linii co 2 µm. 

a)                                                     b)                         
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sprawdzić, czy ich obecność jest związana z procesem wzrostu MOVPE, wykorzystującym meta-

loorganikę borową, będącą również źródłem węgla, identyczne podłoże szafirowe z naniesio-

nymi na nie płatkami poddano wygrzewaniu w próżni, w temperaturze około 700°C (GMBE), gdzie 

nie było żadnego zewnętrznego źródła węgla. Również dla tej próbki pomiary ramanowskie 

ujawniły obecność pasm D i G na powierzchni płatka (Rys. 4.71). Węgiel musi więc być obecny  

w materiale objętościowym w postaci defektów, a podczas wygrzewania w wysokiej tempera-

turze dostarczana jest odpowiednia energia, żeby mógł dyfundować i tworzyć większe klastry.  

 Obecność węgla w materiale objętościowym w żaden sposób nie wpływa na jakość ma-

teriału homoepitaksjalnego. Obecność płatków zarodkuje powierzchnię i ma wpływ również  

na jakość materiału rosnącego na powierzchni szafiru nie pokrytego płatkami. To bardzo istotne 

spostrzeżenie, mogące w przyszłości jeszcze bardziej poprawić jakość próbek azotku boru otrzy-

mywanych metodą MOVPE. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rysunek 4.71 Charakterystyczny sygnał ramanowski dla sp2-BN zmierzony na referencyjnej próbce C2 oraz  
na próbkach G i GMBE pokrytych płatkami.   
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5.  Wnioski 

 

Wieloletnie badania prowadzone nad azotkiem boru na Wydziale Fizyki Uniwersytetu  

Warszawskiego pozwoliły nie tylko zrozumieć mechanizmy odpowiadające za wzrost, ale rów-

nież zaproponować nowe metody i sposoby na polepszenie jakości epitaksjalnego materiału. 

Wyniki badań optycznych i strukturalnych wniosły istotny wkład w obecny stan wiedzy na temat 

technologii wzrostu i właściwości tego materiału. Najważniejsze wnioski otrzymane w ramach 

tej pracy zebrano i opisano poniżej.  

 

5.1 Związek pomiędzy parametrami wzrostu a morfologią powierzchni i właści-

wościami próbek wyhodowanych w standardowych modach wzrostu  

 

Podstawą niniejszej pracy doktorskiej było dokładne zbadanie azotku boru hodowanego  

w szerokim zakresie parametrów procesowych tradycyjnymi modami wzrostu MOVPE – ciągłym 

(CFG) i pulsacyjnym (FME). W pierwszym z nich wyróżniono trzy przedziały parametrów odpo-

wiadających za otrzymywanie materiału o skrajnie różnych właściwościach. Dwa pierwsze okre-

ślające warunki LALP  i HAHP  (odpowiednio próbki typu A i B) skutkowały wzrostem polikrysta-

licznym. W pierwszym wypadku powstaje materiał bardzo nieuporządkowany i zdefektowany, 

w drugim uporządkowanie jest nieco lepsze, udaje się wyróżnić większe obiekty o zdecydowanie 

lepszych właściwościach strukturalnych. Zwiększenie temperatury, ciśnienia i stosunku V/III  

dla wzrostu HAHP, powoduje porządkowanie materiału i przejście od chaotycznej syntezy  

do epitaksjalnego wzrostu (próbki typu C). Efektywność wzrostu w tym trybie znacząco spada,  

ale właściwości strukturalne i optyczne są bardzo dobre. Zaobserwowano, że modyfikacja orien-

tacji podłoża, ciśnienie oraz długość trwania procesu mogą jeszcze delikatnie wpłynąć  

na właściwości materiału. 

Drugi z powszechnie stosowanych dla azotku boru modów wzrostu – pulsacyjny (FME), 

skutkuje epitaksjalnym wzrostem warstw o grubości osiągającej kilkadziesiąt nanometrów 

(próbki typu D). Otrzymany materiał jest niestety dość mocno zdefektowany, o czym świadczy 

bogata luminescencja wewnątrzprzerwowa. Zaobserwowano wpływ temperatury wzrostu  

oraz długości trwania poszczególnych pulsów na morfologię powierzchni, efektywność syntezy 

oraz właściwości optyczne otrzymanego azotku boru. Pomiary dla próbek wyhodowanych  

z różną ilością pulsów ujawniły problemy z chaotyczną nukleacją na początku wzrostu tą metodą. 



126 
 

Przeprowadzone badania ujawniły mocne i słabe strony poszczególnych metod, pozwoliły 

znaleźć optymalne parametry dla wzrostu materiału jak najlepiej uporządkowanego, gładkiego  

i z możliwie małą liczbą defektów w swojej strukturze. Udało się także uzyskać kontrolę nad po-

jawianiem się poszczególnych pasm w widmach fotoluminescencyjnych. 

  

5.2 Nowe metody wzrostu wielkopowierzchniowego azotku boru dobrej jakości 

 

Poznanie wpływu stosowanego modu oraz poszczególnych parametrów wzrostu na właści-

wości azotku boru, dla klasycznie stosowanych metod, umożliwiło głębszą analizę i udzielenie 

odpowiedzi na pytanie – w jaki sposób można jeszcze polepszyć jakość azotku boru hodowanego 

metodą MOVPE? Jako cel postawiono sobie otrzymanie możliwie najgrubszej i najgładszej war-

stwy azotku boru, podobnej do próbek typu D, mającej jednocześnie jak najlepsze właściwości 

strukturalne i optyczne na wzór próbek typu C. W ten sposób pojawiły się dwa zupełnie nowa-

torskie, w całości wymyślone i opracowane na Wydziale Fizyki UW, mody wzrostu – zmodyfiko-

wana metoda pulsacyjna (FME+) oraz metoda łączona (CGM).  

Pierwszą z nich zaproponował mgr Krzysztof Pakuła, między innymi na podstawie otrzyma-

nych przez autorkę tego doktoratu wyników PL i jej silnego przekonania, że obecność amoniaku 

redukuje ilość defektów obecnych w materiale. Próbki typu D są defektowane podczas trwania 

pulsów borowych, kiedy dopływ amoniaku jest zamknięty, a z kolei nadmiar NH3 w stosunku  

do TEB spowalnia wzrost. Wydawało się więc, że dodanie stałego, ale bardzo niewielkiego prze-

pływu amoniaku podczas całego wzrostu (również w pulsach borowych) zmniejszy luminescen-

cję defektową, zachowując jednocześnie dość dobrą gładkość i grubość materiału. Dokładnie  

tak się stało i próbki typu E, wyhodowane zmodyfikowaną metodą pulsacyjną, wykazują przewi-

dziane właściwości. Zaobserwowano również wpływ ilości „dostrzykiwanego” amoniaku na gru-

bość i gładkość powierzchni. Metoda jest bardzo obiecująca i wymaga przeprowadzenia dalszych 

badań i optymalizacji. 

Metoda wzrostu wieloetapowego została zaproponowana przez autorkę tej pracy. Cel za-

stosowania metody łączonej był taki sam jak dla metody FME+, natomiast motywacją były ba-

dania wskazujące na chaotyczne zarodkowanie powierzchni szafiru podczas wzrostu pulsacyj-

nego. W tym podejściu, cienka warstwa typu C jest wykorzystana jako wstępnie uporządkowany 

bufor, który od samego początku redukuje ilość defektów w rosnącej na nim warstwie typu D. 

Pozwala to otrzymać azotek boru o nieosiąganej wcześniej stałej sieci, różniącej się od wartości 

literaturowej zaledwie o 0.01 Å, co świadczy o wysokiej jakości strukturalnej tak otrzymanego 

materiału. Metoda redukuje również niemal dwukrotnie koncentrację defektów punktowych. 
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Ze względu na ogromne możliwości, związane z dużą liczbą parametrów do kontrolowania tego 

rodzaju wzrostu (warunki wzrostu bufora i właściwej warstwy, dodawanie warstw pośrednich, 

np. FME+, wygrzewania przed, po i pomiędzy wzrostami), metoda łączona ma największe szanse 

na dorównanie metodom objętościowym, zapewniając równocześnie dowolne ilości materiału 

o rozmiarach determinowanych jedynie wielkością stosowanego podłoża.  

Zupełnie odmiennym podejściem, które również zapewniło znaczącą poprawę jakości ma-

teriału było zastosowanie różnych podłoży do wzrostu. Badania prowadzone na Al2O3 o różnych 

kątach dezorientacji zaproponowane były już przez mgr. Krzysztofa Pakułę, ostatecznie zaplano-

wane i zrealizowane zostały przez autorkę niniejszej pracy. Wykazały, że najlepszy materiał po-

wstaje na podłożu o kącie cięcia 0.6° i 1°. Próby wzrostu homoepitaksjalnego na eksfoliowanych 

płatkach (próbki typu G), których inicjatorem był prof. dr hab. Roman Stępniewski, wskazały na 

globalną poprawę jakości krystalograficznej materiału rosnącego wokół nich, na standardowym 

szafirze. 

Zaproponowane metody przedstawiają zupełnie nowe podejście do wzrostu azotku boru 

metodą MOVPE. Materiał przedstawiony w tej pracy doktorskiej jest zaledwie zalążkiem badań 

prowadzonych nad dwoma nowymi modami. Już wstępne prace nad optymalizacją pozwoliły 

znacząco ulepszyć właściwości otrzymanego materiału, więc dalsze perspektywy wzrostów  

są bardzo obiecujące.  

 

5.3 Natura defektów pojawiających się w strukturze azotku boru  

wyhodowanego metodą MOVPE 

 

Bardzo istotną część pracy stanowi analiza widm fotoluminescencji w zakresie widzialnym. 

Dzięki zastosowaniu dopasowania kilku funkcji Gaussa uwzględniających model Huang’a – Rhys, 

udało się rozseparować skomplikowane, nakładające się na siebie pasma pochodzące od różnych 

defektów. Badając różne próbki, wyhodowane w różnych warunkach, udało się wyodrębnić bazę 

sześciu defektów pobudzanych światłem lasera o długości fali 473 nm. Widmo PL dla każdej 

próbki azotku boru wyhodowanej metodą MOVPE składa się z różnej kombinacji pasm, nie wy-

chodzącej poza ten zbiór.  

Wyróżnione widma od poszczególnych defektów można podzielić na dwie grupy. Pierwsza 

obejmuje kilka szerokich, pojedynczych pasm, mogących pochodzić od rekombinujących par do-

nor-akceptor. Ich maksima pojawiają się w energiach ok. 1.38 eV, 1.9 eV, 2.17 eV i 2.24 eV. Do-

datkowo, dwa z wymienionych pasm reagują na wygrzewanie w wysokiej temperaturze i na na-

świetlanie światłem lasera (1.9 eV, 2.24 eV). Dokładne porównanie występowania pasm i ich 
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intensywności z parametrami wzrostu oraz badanie wpływu wygrzewania i temperatury  

na zmiany w nich zachodzące pozwoliło zaproponować powiązanie konkretnych pasm z różnymi 

defektami (dokładne podsumowanie w tabeli 5.1).  

Druga grupa pasm luminescencyjnych charakteryzuje się dość dobrze zlokalizowanymi mak-

simami o niewielkiej szerokości połówkowej w porównaniu do poprzednich. Składają się na nie 

linie zerofononowe wraz z powtórzeniami. Pasma te mają swoje maksima ZPL ok. 1.57 eV  

oraz 2.6 eV. Ze względu na pojawianie się powtórzeń fononowych, można podejrzewać, że są to 

przejścia wewnątrzcentrowe dwóch różnych defektów w strukturze BN. Obydwa rodzaje defek-

tów wydają się nie reagować na wygrzewanie i naświetlanie promieniowaniem lasera. Tutaj rów-

nież udało się zaobserwować pewne korelacje, pomiędzy stosowanymi parametrami wzrostu  

a występowaniem tych dwóch bytów w widmie luminescencji (Tab. 5.1).  

 

Tabela 5.1 Zebrane informacje dotyczące pasm defektowych pojawiających się w widmie luminescencji azotku boru 
wyhodowanego metodą MOVPE wraz z proponowaną interpretacją. 

 

Energia 

pasma 

(eV) 

Obserwacje 
Czynniki wpływające na 

pojawienie się pasma 

Możliwe źródło 

pasma PL 

Literatura Ta praca 

1.38 
-niejednorodne występowanie 

- pojedyncze pasmo 

- wysoka temperatura   

wzrostu      

- wzrost w przesyceniu NH3 

VB  [81] VB 

1.57 

(ZPL) 

- niewrażliwe na naświetlanie 

- niewrażliwe na wygrzewanie 

- przejście wewnątrzcentrowe 

- niska temperatura  

wzrostu 

- wzrost w przesyceniu TEB 

BN [81] 

VB-H [81] 
BN 

1.9 

- wrażliwe na naświetlanie 

-  pasywowane przez wodór  

- rekombinacja DAP 

- obecne w każdej próbce 

2-VN [163] 

NBVN [169] 

VNCB [170] 

CBVB-H 

2.17 
- brak wystarczających 

danych 

- wzrost w przesyceniu TEB 

- niskie temperatury 
VBCN [172] CBVB-2H 

2.24 
- wrażliwe na naświetlanie 
- pasywowane przez wodór 
- rekombinacja DAP 

- obecne w każdej próbce  
CBVN [169] 

VNCN [164]  
CBVB 

2.6 eV 

(ZPL) 
- niewrażliwe na wygrzewanie 

- umiarkowane tempera-
tury wzrostu 

- przesycenie TEB 

VBCN [172] 

CN  

lub 

CB 
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Proponowana interpretacja obejmująca powiązanie występowania poszczególnych pasm  

z konkretnymi defektami wymaga kolejnych badań i analiz. Weryfikacja postawionych hipotez 

odbędzie się między innymi we współpracy z grupą prof. Filipa Tuomisto z Uniwersytetu  

w Helsinkach. Prowadzone przez nich badania spektroskopii anihilacji pozytonów pozwolą wy-

snuć wnioski dotyczące obecności luk borowych i azotowych oraz ich większych kompleksów  

w naszym materiale.  

Mimo, że zaproponowane przez nas hipotezy dotyczące pojawiających się w azotku boru 

defektów wymagają dalszych badań i weryfikacji, są to dotychczas najdokładniej przeprowa-

dzone prace eksperymentalne, obejmujące jednocześnie tak dużą liczbę różnych defektów  

w obszarze 1.3 – 2.6 eV. Samo odseparowanie pasm oraz wyodrębnienie widma pochodzącego 

od podłoża jest znaczącym krokiem w kierunku interpretacji tak skomplikowanych widm. 

 

5.4 Azotek boru otrzymany metodą MOVPE na Wydziale Fizyki UW oraz jego 

potencjał aplikacyjny 

 

Dogłębne badania prowadzone nad technologią wzrostu sp2-BN doprowadziły do zrozumie-

nia mechanizmów nim rządzących, poznania wpływu warunków wzrostu na właściwości otrzy-

manego materiału, a także do identyfikacji defektów odpowiedzialnych za fotoluminescencję 

wewnątrzprzerwową. To wszystko przyczyniło się do uzyskania kontroli nad morfologią po-

wierzchni oraz właściwościami strukturalnymi i optycznymi azotku boru hodowanego metodą 

MOVPE. Tym samym osiągnięto etap, na którym możliwe było wykorzystanie otrzymywanego 

materiału do rozmaitych zastosowań.  

Pierwszym, opisanym w tej pracy zastosowaniem było wykorzystanie azotku boru typu  

C jako podłoża do wielkopowierzchniowego wzrostu MoSe2 [98]. Otrzymany materiał ma dużo 

lepsze właściwości optyczne niż hodowany na komercyjnie dostępnych podłożach. Prowadzone 

prace są obiecującym wstępem do dalszego tworzenia coraz bardziej skomplikowanych struktur 

van der Waalsa w dużej skali. Kolejnym zastosowaniem, dla którego opublikowano już pierwsze 

wyniki, jest azotek boru będący źródłem pojedynczych fotonów. Udało się wytypować próbki 

polikrystaliczne i znaleźć w nich centra będące źródłem intensywnej emisji [192].  

W ostatnim czasie, otrzymywany na Wydziale Fizyki epitaksjalny azotek boru jest stosowany 

dość powszechnie jako warstwa zabezpieczająca inne, bardziej delikatne materiały, robione są  

z niego membrany oraz badane są właściwości elektryczne. Prowadzone były również próby 

wzrostu na innych azotkach w celu późniejszego tworzenia m.in. studni kwantowych. Polikrysta-

liczny BN był natomiast badany pod kątem zastosowania jako filtr wody, który efektywnie 
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zatrzymuje np.: atomy sodu i chloru. Z niskociśnieniowego azotku boru z powodzeniem udaje 

się hodować zwierciadła Bragga, będące przedmiotem wniosku patentowego złożonego w ubie-

głym roku. 

Wszystkie wymienione wyżej zastosowania są możliwe dzięki skrupulatnym badaniom pro-

wadzonym nad technologią wzrostu. Niniejsza praca doktorska gromadzi najważniejsze informa-

cje i wnioski dotyczące azotku boru otrzymanego metodą MOVPE, dzięki którym możliwe jest 

wybieranie i projektowanie materiału odpowiedniego do konkretnych zastosowań. 
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6.  Podsumowanie 

 

Celem tej pracy doktorskiej były badania nad technologią wzrostu MOVPE azotku boru  

i określenie wpływu parametrów stosowanych podczas procesu na właściwości otrzymywanego 

materiału. Najważniejsze rezultaty otrzymane w trakcie przygotowywania rozprawy to zapropo-

nowanie dwóch nowych modów wzrostu, identyfikacja defektów odpowiedzialnych za lumine-

scencję wewnątrzprzerwową, poznanie wpływu podłoża na właściwości powstającego na nim 

materiału i wykorzystanie gotowego materiału do konkretnych zastosowań.  

W trakcie prowadzonych prac wykonano pomiary strukturalne (XRD), mikroskopowe  

(SEM, TEM, AFM, mikroskopia optyczna) i optyczne (Raman, PL) dla ponad 200 próbek BN,  

wyhodowanych różnymi metodami. Zebrane informacje są bardzo istotne z punktu widzenia 

wszechstronności zastosowań azotku boru oraz powszechnego zainteresowania materiałami 

warstwowymi w ogólności. Opracowanie nowych metod w technologii MOVPE, poprawiających 

jakość optyczną i strukturalną azotku boru, jest znaczącym krokiem w dążeniu do otrzymania 

dowolnie dużych ilości materiału, porównywalnych jakością do obecnie najlepszych na świecie 

mikrokryształów objętościowych. W związku z powyższym, zdaniem autorki, wkład niniejszej 

pracy doktorskiej w obecny stan wiedzy o azotku boru i jego wzroście jest znaczący. Część wyni-

ków opisanych w pracy jest dopiero w trakcie przygotowywania do publikacji.  

 

Wyniki badań autorki zostały opublikowane w następujących pracach: 

 
1. A.K. Dąbrowska, K. Pakuła, R. Bożek, J.-G. Rousset, D. Ziółkowska, K. Gołasa,  

K. P. Korona, A. Wysmołek, R. Stępniewski, Structural and optical properties of Boron 

Nitride grown by MOVPE, Acta Phys. Pol. A 129, 129-131 (2016),  

2. M. Szoła, M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Binder, K. Pakuła, A. Dąbrowska, A. Wysmołek,  

J. Łusakowski, An Influence of X-Ray Irradiation on Mid-Bandgap Luminescence of Boron 

Nitride Epitaxial Layers, Acta Phys. Pol. A 136, 620-623 (2019), 

3. K. Pakuła, A. Dąbrowska, M. Tokarczyk, R. Bożek, J. Binder, G. Kowalski, A. Wysmołek, 

R. Stępniewski, Fundamental mechanisms of hBN growth by MOVPE, arXiv 1906.05319 

(2019), 

4. A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Binder, R. Bożek, J. Borysiuk,  

A. Wysmołek, R. Stępniewski, Two stage epitaxial growth of wafer-size multilayer h-BN 

by Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy – a homoepitaxial approach, 2D Mater. 8 015017 

(2021) 



132 
 

5. J. Iwański, A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, J. Binder, R. Stępniewski, A. Wysmołek,  

Delamination of large area layers of hexagonal boron nitride grown by MOVPE,  

Acta Physica Polonica A 139(4):457-461 (2021) 

6. M. Koperski, K. Pakuła, K. Nogajewski, A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, T. Pelini, J. Binder,  

T. Fąs, J. Suffczyński, R. Stępniewski, A. Wysmołek, M. Potemski, Towards practical ap-

plications of quantum emitters in boron nitride, Scientific Reports 11, 15506 (2021) 

7. K. Ludwiczak, A.K. Dąbrowska, J. Binder, M. Tokarczyk, J. Iwański, B. Kurowska,  

J. Turczyński, G. Kowalski, R. Bożek, R. Stępniewski, W. Pacuski, A. Wysmołek, Heteroep-

itaxial growth of high optical quality, wafer-scale van der Waals heterostrucutres, ACS 

Appl. Mater. Interfaces 13, 40, 47904–47911 (2021) 

8. A. Wójcik, A.K. Dąbrowska, S. Kozdra, J. Binder, W. Strupiński, R. Stępniewski,  

A. Wysmołek, P.P. Michałowski Direct evidence for desalination properties of porous bo-

ron nitride, 2D Mater. – wysłane 3.02.2022 r. 

 

Autorka zaprezentowała swoje wyniki na licznych konferencjach i seminariach w formie plaka-

tów i prezentacji ustnych. Najważniejsze wystąpienia wygłoszone osobiście: 

 

1. Prezentacja wyników na Sympozjum doktoranckim „Warszawa – Fizyka – Kraków” -  

Technology and characterization of boron nitride grown by MOVPE, A.K. Dąbrowska 

(Warszawa, 24.03.2017r.) 

2. Prezentacja ustna na Ogólnopolskiej Konferencji Zaawansowane Materiały i Nanotech-

nologia - Optyczne i strukturalne właściwości azotku boru otrzymanego metodą MOVPE,  

A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, K. Pakuła, G. Kowalski, J. Binder, A. Wysmołek,  

R. Stępniewski (Warszawa, 18-19 maja 2019 r.) 

3. Prezentacja ustna na konferencji 5th Polish Conference „Graphene and 2D Materials”-  

Optical and structural characterization of boron nitride grown by MOVPE,  

A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, K. Pakuła, G. Kowalski, J. Binder, A. Wysmołek,  

R. Stępniewski (Szczecin, 19 - 21 września 2019 r.) 

4. Prezentacja ustna na konferencji 2021 Virtual MRS Spring Meeting -  A homoepitaxial 

approach of large scale, high quality boron nitride growth by MOVPE, A.K. Dąbrowska, 

M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Binder, R. Bożek, R. Stępniewski, A. Wysmołek  

(17-23 kwietnia 2021 r.) 

5. Prezentacja ustna na konferencji Compound Semiconductor Week 2021 - Large Scale, 

High Quality Boron Nitride Grown by a Two-stage Epitaxy Method, A.K. Dąbrowska,  
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M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Binder, R. Bożek, R. Stępniewski, A. Wysmołek  

(9 – 13 maja 2021 r.) 

6. Prezentacja ustna na konferencji 6th Polish Conference „Graphene and 2D Materials” - 

Advantages and Prospects of Boron Nitride Grown by Two Stage Epitaxy,  

A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Binder, R. Bożek, J. Iwański,  
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of Boron Nitride – Advantages and Prospects, A.K. Dąbrowska, M. Tokarczyk,  

G. Kowalski, J. Binder, R. Bożek, J. Iwański, R. Stępniewski, A. Wysmołek  
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Załącznik A 

Tabele z parametrami procesowymi omawianych próbek 

 

1. Parametry wzrostu wybranych próbek typu CFG wyhodowanych w modzie LALP. Grubość 
oszacowana na podstawie interferogramu zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

A1 640 100 100 80 170 

A2 815 100 100 80 170 

A3 1050 100 100 40 380 

 

2. Parametry wzrostu wybranych próbek typu CFG wyhodowanych w modzie HAHP. Grubość 
oszacowana na podstawie interferogramu zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

B1 1050 600 2000 40 380 

B2 1055 800 2000 40 840 

B3 1055 800 2000 80 2280 

B4 1140 800 2000 15 570 

B5 1300 800 4000 10-20 200 

B6 1300 600 4000 40 600 

B7 1300 600 4000 35 2500 

B8 1300 600 4000 20 570 

 

3. Parametry wzrostu próbek typu CFG wyhodowanych w modzie HAHP w azocie oraz referen-
cyjnej próbki wyhodowanej w wodorze. Grubość oszacowana na podstawie interferogramu 
zmierzonego podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) Ciśnienie (mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

BH2 1100 600 2000 38 570 

BN2 1130 600 2000 38 1050 

BN2
1 1130 300 2000 38 720 

BN2
2 1130 1000 2000 38 1150 

BN2
3 1210 600 1000 38 1250 
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4. Parametry wzrostu wybranych próbek typu CFG wyhodowanych w modzie HAHP w wysokich 
temperaturach i z dużym stosunkiem V/III. Grubości wyznaczone na podstawie widma odbicia  
w podczerwieni (FTIR).  

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Czas wzrostu 

(min) 

Grubość 

(nm) 

C1 1293 800 8000 20 120 3.3 

C2 1310 800 4000 10 

120 4.3 

60 2.6 

30 2.2 

10 2.8 

C3 1310 800 4000 5 120 2.6 

C4 1295 900 4000 10 60 2.5 

C5 1295 700-900 4000 5-10 60 2.3 

 

5.  Parametry wzrostu wybranych próbek typu FME. Grubość D1 wyznaczona na podstawie 
widma odbicia w podczerwieni, D2 i D3  - oszacowana na podstawie interferogramu zmierzonego 
podczas wzrostu. 

Nazwa 

próbki 

Tempera-

tura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Sekwencja 

pulsów (s) 

Grubość 

(nm) 

D1 1285 400 4000 15 
1.5+0+3.7+0.

8 
35.5 

D2 1265 600 2000 10 4+1+9+1 150 

D3 1285 400 2000 15 1.5+0+3+0.5 250 

 

6. Parametry wzrostu wybranych próbek typu FME+. Grubości wyznaczone na podstawie widma 
odbicia w podczerwieni (FTIR). 

Nazwa 

próbki 
Temperatura (°C) Ciśnienie (mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Grubość 

(nm) 

E1 1295 400 100-4000 0-15 2.7 

E2 1285 400 40-4000 0-15 3.9 

E3 1295 400 20-4000 0-15 10.7 

E4 1295 400 10-4000 0-15 20.6 
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7. Parametry wzrostu próbki typu FME oraz analogicznej próbki wyhodowanej na buforze CFG 
(F). Grubości wyznaczone na podstawie widma odbicia w podczerwieni (FTIR). 

 

8. Parametry wzrostu wybranych próbek kilkuetapowych/ łączonych. Grubości wyznaczone na 
podstawie widma odbicia w podczerwieni (FTIR). 

 

 

 

 

 

 

Nazwa 

próbki 

Temperatura 

(°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 (ccm) 

Przepływ 

TEB (ccm) 

Czas  

wzrostu 

(min) 

Gru-

bość 

(nm) 

D 1295 400 0-4000 0-15 60 35.5 

F 
1310 

1295 

800 

400 

4000 

0-4000 

10 

0-15 

5 - 90 

60 

około 

30 nm 

Nazwa 

próbki 

Tempera-

tura (°C) 

Ciśnienie 

(mbar) 

Przepływ 

NH3 

(ccm) 

Przepływ 

TEB 

(ccm) 

Czas 

wzrostu 

(min) 

Mod 

wzrostu  

Grubość 

(nm) 

F1 

1310 

1300 

800 

600 

4000 

0-2000 

10 

0-10 

60 

150 

CFG 

FME 
50.0 

F2 

1310 

1295 

800 

400 

4000 

0-4000 

10 

0-15 

60 

120 

CFG 

FME 
55.9 

F3 

1310 

1300 

1300 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

30 

10 

40 

CFG 

FME+ 

FME 

20.0 

F4 

1305 

1300 

1300 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

30 

30 

60 

CFG 

FME+ 

FME 

33.6 

F5 

1310 

1295 

1295 

800 

400 

400 

4000 

20-4000 

0-4000 

10 

0-15 

0-15 

50 

15 

60 

CFG 

FME+ 

FME 

37.2 

F6 
1295 

1295 

800 

400 

4000 

20-4000 

10 

0-15 

10 

60 

CFG 

FME+ 
8.1 
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