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Streszczenie

Warstwowy azotek boru nalezy do kluczowych materiatéw wspétczesnych badar
struktur dwuwymiarowych (2D). Jego atomowo gtadka powierzchnia pozbawiona
wiszacych wigzan, bardzo szeroka przerwa energetyczna oraz doskonate wiasciwosci
dielektryczne sprawiaja, ze od lat stanowi podstawowy element heterostruktur van der
Waalsa jako warstwa izolujaca oraz podioze dla wzrostu innych materialéw 2D.
Jednoczesnie ostatnie badania nad azotkiem boru wskazujg, ze materiat ten moze by¢
traktowany nie tylko jako bierny komponent, lecz jako aktywna platforma do inzynierii

wlasciwosci strukturalnych i funkcjonalnych.

Celem niniejszej rozprawy doktorskiej byto zbadanie mozliwosci modyfikacji
wlasciwosci azotku boru otrzymywanego metodg epitaksji z fazy gazowej z Uzyciem
zwigzkOow metaloorganicznych (MOVPE), ze szczegllnym uwzglednieniem wplywu
parametrow wzrostu na strukture krystaliczng, Srodowisko defektowe, witasciwosci
spinowe oraz przerwe energetyczng materiatlu. W pierwszej czeSci pracy wykazano
epitaksjalny charakter wzrostu BN na podiozach szafirowych, wskazujac na kluczowa
role warstwy poSredniej g-CsNs w przejsciu od tréjwymiarowej struktury podtoza do
dwuwymiarowego materiatu warstwowego przy zachowaniu relacji krystalograficznych.
Nastepnie przeprowadzono szczegétowa analize wzrostu w rezimie flow modulation
epitaxy, pokazujac, ze mechanizm ten f3czy cechy ograniczen kinetycznych reakcji oraz
transportu masy. Na tej podstawie zaproponowano zestaw parametréw technologicznych
prowadzacych do otrzymywania warstw BN 0 mozliwie najwyzszej jakoSci strukturalnej

| optycznej.

Kolejna czes$¢ rozprawy poswigcona zostata badaniom politypizmu (polimorfizmu)
wystepujacego w azotku boru hodowanego metoda MOVPE. Wykazano, ze
luminescencja dimera CgCn moze stanowiC efektywne narzedzie identyfikacji lokalnego
Srodowiska krystalicznego, umozliwiajac iloSciowg analiz¢ udzialu faz heksagonalnej
I romboedrycznej w warstwach epitaksjalnych. Pokazano réwniez, ze odpowiedni dob6r

parametréw wzrostu pozwala sterowac proporcja miedzy zawartoScig hBN i BN, a takze



przestrzennie definiowaé tréjkatne domeny rBN w matrycy hBN. Dla takich domen
zademonstrowano odpowiedZ piezoelektryczng oraz mozliwo$¢ uzyskania przeciwnie
skierowanej polaryzacji elektrycznej w zaleznosci od sekwencji utozenia warstw ABC

i CBA.

W dalszej czegsci pracy zbadano mozliwo$ci sterowania wiasciwosciami spinowymi
epitaksjalnego azotku boru poprzez inzynieri¢ defektéw weglowych. Wykazano, ze
zmiana parametrow wzrostu w procesie MOVPE umozliwia generacj¢ zar6wno grup
defektow o spinie S = %, jak ipojedynczych centrow o spinie S = 1, co otwiera

perspektywy zastosowan BN w technologiach kwantowych.

Kolejna cze$¢ badan dotyczyta inzynierii przerwy energetycznej poprzez tworzenie
stopéw BN z glinem (BAIN). Zaproponowano efektywne protokoty wzrostu warstw
BAIN metoda MOVPE oraz pokazano, ze nawet niewielka koncentracja wbudowanego
Al prowadzi do istotnej modyfikacji widma absorpcji, obejmujacej zardwno zawezenie
przerwy energetycznej, jak i zmian¢ charakteru przejS¢ optycznych ze skoSnego na

prosty.

Uzyskane wyniki pokazujg, ze azotek boru moze byC¢ traktowany jako material
0 wlasciwoSciach, ktére mozna projektowa¢ na poziomie struktury krystalicznej,
koncentracji i rodzajow defektow, jak réwniez sktadu stopowego. Rozprawa wyznacza
tym samym spOjng strategic inzynierii BN waznych dla zastosowain w fotonice,

elektronice 2D oraz szerzej w r6znych technologiach kwantowych.



Abstract

Layered boron nitride is one of the key materials in contemporary research on two-
dimensional (2D) systems. Its atomically smooth surface free of dangling bonds, very
wide bandgap, and excellent dielectric properties have made it a fundamental component
of van der Waals heterostructures for many years, serving both as an insulating layer and
as a substrate for the growth of other 2D materials. At the same time, recent studies
indicate that boron nitride should not be regarded solely as a passive component, but

rather as an active platform for engineering structural and functional properties.

The aim of this doctoral dissertation was to investigate the possibilities of modifying
the properties of boron nitride grown by metalorganic vapor phase epitaxy (MOVPE),
with particular emphasis on the influence of growth parameters on the crystal structure,
defect environment, spin properties, and bandgap of the material. In the first part of the
work, the epitaxial nature of BN growth on sapphire substrates was demonstrated,
highlighting the crucial role of an intermediate g-Cs;N4 layer in enabling the transition
from the three-dimensional structure of the substrate to a two-dimensional layered
material while preserving crystallographic relationships. This was followed by a detailed
analysis of growth in the flow modulation epitaxy regime, showing that the mechanism
combines features of both reaction kinetics limitations and mass transport limitations.
Based on this understanding, a set of technological parameters was proposed for

achieving BN layers with the highest possible structural and optical quality.

The next part of the dissertation was devoted to the study of polytypism
(polymorphism) in boron nitride grown by MOVPE. It was demonstrated that the
luminescence of the CsCn dimer can serve as an effective probe of the local crystalline
environment, enabling quantitative analysis of the relative contributions of hexagonal and
rhombohedral phases in epitaxial layers. It was also shown that appropriate tuning of
growth parameters allows control over the proportion of hBN and rBN, as well as spatial
definition of triangular rBN domains embedded in an hBN matrix. For such domains,

a piezoelectric response was demonstrated, along with the possibility of obtaining



oppositely oriented electric polarization depending on the stacking sequence of atomic

layers, namely ABC or CBA.

In the subsequent part of the work, the possibility of controlling spin properties of
epitaxial boron nitride through carbon defect engineering was investigated. It was shown
that by modifying MOVPE growth parameters, it is possible to generate both ensembles
of defects with spin S = 1/2 and individual centers with spin S = 1, which opens

perspectives for applications of BN in quantum technologies.

The final part of the study focused on bandgap engineering through the formation of
boron aluminum nitride alloys (BAIN). Efficient growth protocols for BAIN layers using
MOVPE were proposed, and it was demonstrated that even a small concentration of
incorporated aluminum leads to a significant modification of the absorption spectrum,
including both bandgap narrowing and a change in the character of optical transitions

from indirect to direct.

The obtained results demonstrate that boron nitride can be treated as a material whose
properties can be deliberately engineered at the level of crystal structure, defect
concentration and type, as well as alloy composition. This dissertation therefore
establishes a coherent strategy for BN engineering, relevant for applications in photonics,

2D electronics, and more broadly in emerging quantum technologies.
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Wykaz najwazniejszych skrotéw stosowanych w pracy

MOVPE

MOCVD

vdW
2D

3D
DUV
hBN
bBN
rBN
TEB
TMAI

TMGa

CFG

FME

CGM

LALP

HAHP

AFM
PFM
KPFM
PL
XRD

FTIR

SEM
TEM

HRTEM

Epitaksja z fazy gazowej zwigzkéw metaloorganicznych (ang. Metal Organic Vapor
Phase Epitaxy)

Osadzanie z fazy gazowej zwigzkéw metaloorganicznych (ang. Metal Organic
Chemical Vapor Deposition)

van der Waalsa — czgsto w odniesieniu do materiatéw dwuwymiarowych

dwuwymiarowy (ang. two-dimensional) — w odniesieniu do wymiarowosci materiatu
tréjwymiarowy (ang. three-dimensional) — w odniesieniu do wymiarowosci

materiatu

gleboki ultrafiolet (ang. deep UV)

heksagonalny azotek boru (utozenie warstw atomowych typu AA”)
bernalowski azotek boru (utozenie warstw atomowych typu AB)
romboedryczny azotek boru (utozenie warstw atomowych typu ABC)
trietylobor (C;Hs)sB

trimetyloglin (CHs)sAl

trimetylogal (CHs)sGa

tryb wzrostu ze statym przeptywem prekursoréw przez reaktor (ang. Continous
Flow Growth)

pulsacyjny tryb wzrostu ze zmiennym przeplywem prekursordw przez reaktor
(ang. Flow-rate Modulation Epitaxy)

Taczony tryb wzrostu polegajacy na nastepujacych po sobie trybach CFG i FME
(ang. Combined Growth Mode)

rezim wzrostu charakteryzujacy si¢ niskim przeptywem amoniaku i niskim

ci§nieniem (ang. Low Ammonia Low Pressure)

rezim wzrostu charakteryzujacy sie wysokim przeptywem amoniaku i wysokim

ci§nieniem (ang. High Ammonia High Pressure)

mikroskopia sit atomowych (ang. Atomic Force Microscopy)

mikroskopia piezoelektrycznej odpowiedzi (ang. Piezoelectric Force Microscopy)
mikroskopia Kelvina (ang. Kelvin Probe Force Microscopy)

fotoluminescnecja (ang. Photoluminescence)

dyfrakcja rentgenowska (ang. X-Ray Diffraction)

fourierowska spektroskopia w podczerwieni (ang. Fourier-transform Infrared
Spectroscopy)

skaningowa mikroskopia elektronowa (ang. Scanning Electron Microscopy)
transmisyjna mikroskopia elektronowa (ang. Transmission Electron Microscopy)
wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (ang. High-resolution
Transmission Electron Microscopy)
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EDX
EELS
FIB

0-CsN4
FFT
ZPL
DFT
EPR

ODMR

XPS

SIMS

viii

spektroskopia dyspersji energii promieniowania X (ang. Energy Dispersive X-ray
Spectroscopy)

spektroskopia strat energii elektronéw (ang. Electron Energy Loss Spectroscopy)
zogniskowana wigzka jonéw (ang. Focused Ton Beam) — w odniesieniu do techniki
trawienia wykorzystywanej w mikroskopii elektronowej

grafityczny azotek wegla

szybka transformata Fouriera (ang. Fast Fourier Transform)

linia zerofononowa (ang. Zero-phonon line)

teoria funkcjonatu gestosci (ang. Density Functional Theory)

elektronowy rezonans paramagnetyczny (ang. Electron Paramagnetic Resonance)
optycznie wykrywany rezonans magnetyczny (ang. Optically Detected Magnetic
Resonance)

spektroskopia fotoelektrondbw w zakresie promieniowania X (ang. X-ray
Photoelectron Spectroscopy)

spektrometria jonéw wtérnych (ang. Secondary lon Mass Spectrometry)
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Wstep autorski

Niniejsza rozprawa doktorska zostala zaprojektowana jako praca o charakterze
monograficznym, po§wiecona badaniu mozliwosci modyfikacji wybranych wtasciwosci
azotku boru wytwarzanego metoda epitaksji z fazy gazowej z udziatem zwiazkow
metaloorganicznych (MOVPE). Jej celem nie jest wylacznie przedstawienic wynikéw
badafi eksperymentalnych, lecz rOwniez mozliwie jasne i spdjne wyjasnienie
mechanizméw fizycznych i technologicznych, ktére stoja za obserwowanymi
zjawiskami. Z tego wzgledu praca zostata napisana z mySla nie tylko o waskim gronie
specjalistow, lecz takze o czytelnikach, ktérzy chcieliby zapoznac si¢ z tematyka azotku
boru oraz nowoczesnych technik jego wzrostu i charakteryzacji w sposéb uporzadkowany
i przystepny.

Punktem wyjscia rozprawy jest ogélne wprowadzenie do problematyki azotku boru
jako materiatu o wyjatkowych wtasnoS$ciach strukturalnych, optycznych i elektronowych,
a takze rosngcym znaczeniu aplikacyjnym. W tej czeSci zarysowany zostaje szeroki
kontekst badai nad materiatami warstwowymi i azotkami oraz przedstawione sg
podstawowe informacje niezbedne do zrozumienia dalszych rozwazan. Na tym tle
sformutowany zostaje gtdwny cel rozprawy oraz hipoteza badawcza, zgodnie z ktdrg
wlasnosci azotku boru moga by¢ w sposéb kontrolowany modyfikowane poprzez
odpowiedni dobdr parametréw procesu MOVPE oraz projektowanie struktury materiatu

na poziomie krystalicznym i chemicznym.

Kolejnym elementem pracy jest przeglad literatury, skoncentrowany na
zagadnieniach bezpoSrednio zwigzanych z tematykg badari prowadzonych w ramach
rozprawy. Szczegdlng uwage poswiecono tu problemom takim jak wzrost epitaksjalny,
w tym wplywanie na polityp warstwowego azotku boru, inzynieria przerwy
energetycznej, a takze tworzenie i stabilizacja centréw defektowych o niezerowym spinie,
istotnych z punktu widzenia zastosowarn optoelektronicznych i kwantowych, w tym

emiterow promieniowania w zakresie glebokiego ultrafioletu. Przeglad ten nie ma



charakteru kompletnego zestawienia literatury, lecz stanowi selektywny wybor prac

kluczowych dla zrozumienia podejmowanych w dalszej czgéci zagadnieni.

Istotng czeS¢ rozprawy stanowig rozdziaty poSwiecone aspektom metodologicznym.
Obejmuja one zaréwno opis technologii MOVPE jako narzedzia syntezy badanych
struktur, jak i zestaw technik pomiarowych wykorzystanych do ich charakteryzacji.
Celem tej czesci jest zapewnienie czytelnikowi spdjnego obrazu stosowanych metod oraz
jasne oddzielenie opisu aparatury i procedur pomiarowych od interpretacji wynikow

przedstawianych w dalszych rozdziatach.

Gtowna czes¢ rozprawy sktada si¢ z kilku rozdziatéw badawczych, z ktérych kazdy
poswiecony jest odrebnemu, cho¢ wzajemnie powigzanemu problemowi naukowemu.
Przedstawione sg w nich wyniki eksperyment6w, ich analiza oraz dyskusja, zakoficzone
wnioskami czgstkowymi. Taka struktura rozdzialéw celowo nawigzuje do formy artykutu
naukowego, co ma utatwic czytelnikowi §ledzenie narracji oraz interpretacje uzyskanych

rezultatow.

Badania zaprezentowane w niniejszej rozprawie mialy w przewazajacej mierze
charakter zespotowy i byly realizowane we wspéipracy z wieloma osobami oraz przy
wykorzystaniu infrastruktury badawczej réznych laboratoriéw. Zaden z przedstawionych
tematéw nie byt realizowany w pelni jednoosobowo. Z tego wzgledu na zakoriczenie
kazdego rozdziatu badawczego zamieszczono krétkie podzickowania, w ktérych
wskazany zostal wkiad poszczegllnych wspotpracownikow w realizacje omawianych
badafi. Takie rozwigzaniec ma na celu transparentne przedstawienie charakteru
wspOtpracy oraz jasno okreSlenie zakresu odpowiedzialno$ci za poszczegélne elementy
pracy.

Jednocze$nie spoiwem taczacym wszystkie rozdziaty jest catoSciowe spojrzenie na
podejmowane zagadnienia badawcze, obejmujace projektowanie eksperymentdéw, dobor
metod badawczych oraz interpretacje wynikéw w szerokim kontekScie fizycznym
i technologicznym. Kluczowym elementem tej pracy jest integracja danych

pochodzacych z r6znych technik eksperymentalnych w jedng, spdjna narracje,
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pozwalajaca na zrozumienie mechanizméw odpowiedzialnych za obserwowane

zjawiska.

Cata rozprawa zostala napisana w pierwszej osobie liczby mnogiej, niezaleznie od
stopnia indywidualnego lub zespotowego charakteru poszczegdlnych dziatan
badawczych. Taki sposéb narracji jest powszechnie stosowany w literaturze naukowej,
wtym w wiodacych czasopismach migdzynarodowych i odzwierciedla kolektywny

charakter wspo6tczesnych badan naukowych.

Mam nadzieje, ze zaproponowana struktura pracy oraz przyjety sposob prezentacji
wynikow uczynig niniejsza rozprawe nie tylko rzetelnym opracowaniem naukowym, lecz
réwniez uzytecznym przewodnikiem po zagadnieniach zwigzanych z technologia

MOVPE oraz fizyka i chemig azotku boru.



1. Wprowadzenie i cel pracy

Poczatk6w niniejszej rozprawy doktorskiej nalezy szukaé w projekcie doktorskim
podsumowanym pracg zatytutowang Development and Applications of Mesoscopic Hall
Microprobes (pol. Opracowanie i zastosowania mezoskopowych mikrosond Halla) [1].
Badania te koncentrowaly si¢ na zagadnieniach precyzyjnej magnetometrii oraz
wykorzystaniu efektu Halla do detekcji pol magnetycznych z wysoka rozdzielczoscia

przestrzenna.

Obrona wspomnianej rozprawy zbiegta si¢ w czasie z publikacja wynikOw badan,
ktore z perspektywy pierwotnego projektu moglyby zosta¢ uznane za temat poboczny.
Cho¢ réwniez wykorzystywaly one efekt Halla, nie znalazly si¢ ostatecznie w tresci
tamtej pracy doktorskiej. Z dzisiejszego punktu widzenia wiasnie ten watek okazatl si¢

jednak miec¢ kluczowe znaczenie dla dalszego kierunku badan autora.

Mowa tu o przetomowej pracy Konstantina Novoselova, jego promotora Andre
Geima i innych wsp6ipracownikéw, opublikowanej w 2004 roku w czasopiSmie Science,
dotyczacej wpltywu pola elektrycznego na wlasnoSci atomowo cienkich warstw grafenu
[2]. Publikacja ta =zapoczatkowata nowy rozdziat w badaniach materiatéow
dwuwymiarowych, ukazujac, ze pojedyncza warstwa atomowa materialu moze by¢
stabilna i co jeszcze wazniejsze, ze redukcja wymiarowoS$ci materiatu do skali atomowej
prowadzi do jakoSciowo nowych zjawisk fizycznych oraz otwiera droge do ich

Swiadomego sterowania.

Niedtugo po ukazaniu si¢ wspomnianej pracy istotne grono naukowcOw na catym
Swiecie podjeto si¢ odkrywania kolejnych unikatowych wilasnoSci grafenu. Stosunkowo
szybko zauwazono, ze elektrony w grafenie zachowuja si¢ jak bezmasowe fermiony
Diraca [3-6]. To z kolei przektada si¢ na caly szereg egzotycznych wiasciwosci
materiatu. Chodzi tu miedzy innymi o bardzo wysokie przewodnictwo cieplne
I elektryczne, bardzo wysoka ruchliwo$¢ elektronéw i mozliwo$¢ badania efektéw
relatywistycznych [7-18]. Co wiecej, struktura grafenu okazata si¢ bardzo wytrzymata

mechanicznie, istotnie przewyzszajac znane dotad materiaty [19,20]. Wszystkie te
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niecodzienne odkrycia rozbudzily wyobrazni¢ nie tylko naukowcOw, ale takze
przedstawicieli przemystu i politykéw. To z kolei doprowadzito do podjecia
niespotykanej wczesniej w Unii Europejskiej inicjatywy naukowej Graphene Flagship
0 budzecie siegajacym miliarda euro [21]. Rownolegle Konstantin Novoselov wraz ze

swoim promotorem Andre Geimem otrzymali Nagrod¢ Nobla [22].

To wszystko podkre§la wage odkrycia noblistbw oraz pokazuje, jak duze
oczekiwania i nadzieje spoteczeristwa wytworzyty badania nad grafenem. Obecnie grono
0s6b ma watpliwosci, czy zostaly one spetnione, zderzajac obiecywang wszechobecnos¢
grafenu z biezacymi realiami. Niemniej jednak nalezy zauwazy¢, ze badania nad
grafenem miaty jeszcze inng, niemniej wazng role. Skierowaty one uwage spolecznosci

naukowej w stron¢ materiatow warstwowych.

Materiaty warstwowe to materiaty, w ktorych atomy zwigzane sg silnym wigzaniem
kowalencyjnym w plaszczyznie warstwy atomowej oraz stabym wigzaniem van der
Waalsa w kierunku prostopadtym do niej. Powoduje to duza anizotropowosc,
W szczegblnosci istotne ograniczenie ruchu w jednym wymiarze. Z tego tez powodu
materialy te czesto nazywane sg rowniez materiatami van der Waalsa (vdW) lub
materiatami dwuwymiarowymi (2D) niezaleznie od swojej grubodci. Materiaty te
w formie objetoSciowej s znane od dawna. Ze wzgledu na stabe oddziatywanie miedzy
kolejnymi ptaszczyznami atomowymi mozna je tatwo ztuszczaé, rozwarstwiaé. Na tej
wlasnodci opierato sie wiele ich zastosowan. Najprostszym i najbardziej popularnym
z nich jest grafitowy otéwek, ktdry podczas pisania pozostawia na papierze ptatki warstw
atomowych wegla. Innym bardzo popularnym wykorzystaniem wielu materiatéw 2D sa
smary (np. disiarczek molibdenu. disiarczek wolframu, grafit, azotek boru) czy nawet

kosmetyki (np. azotek boru) [23-35].

Odkrycia dokonywane na grafenie na poczatku XXI wieku zmotywowaly
naukowcow do dogtebnego zrozumienia wtasnoSci innych materiatéw 2D, ktére
wykraczatyby poza ich przydatno$¢ jako sktadnik smaréw. Wtedy tez okazalo sie, ze

w §wiecie materiatéw warstwowych mozna znaleZ¢ wiele analogii do tego, co jest dobrze



znane ze Swiata konwencjonalnych materialéw z silnymi wigzaniami kowalencyjnymi
we wszystkich trzech kierunkach. Jako przyktady analogéw metali mozna podac grafen,
bedacy potmetalem Diraca czy bizmuten (pojedyncza warstwa atomowa bizmutu) —
potmetal Weyla [36,37]. W przypadku pétprzewodnikéw klasycznymi reprezentantami
sg dichalkogenki metali przejSciowych, np. MoS., MoSe;, WSe; lub tez czarny fosfor
[38-42]. Natomiast jako odpowiedniki izolator6w czgsto przywolywane sg azotek boru
czy tritlenek molibdenu [43-45]. Oprécz typowego dla fizyki ciata statego podziatu ze
wzgledu na wtasnosci elektronowe w Swiecie materialow 2D mozliwa jest klasyfikacja
rowniez ze wzgledu na inne wlasnoSci, np. magnetyczne. Jednymi z bardziej popularnych
warstwowych  materiatéw  ferromagnetycznych  s3  Crls  lub  CrBrs,
a antyferromagnetycznych MnPS; lub MnPSe; [46-55]. Co cickawe, materialy
warstwowe moga istotnie zmienia¢ swoje witasnosci w zaleznoSci od liczby warstw
atomowych. W szczeg6lnosci jest to obserwowane dla szerokoS§ci przerwy energetyczne;j.
Dla czarnego fosforu moze si¢ ona zmienia¢ od 0,3 eV dla materiatu objetoSciowego az
do 1,66 eV dla pojedynczej warstwy atomowej [56,57]. Z kolei dla dichalkogenkow
metali przejSciowych czesto wraz ze zmniejszaniem gruboSci obserwuje si¢ wzrost
intensywno$ci emisji ekscytonowej, c¢o wynika ze zmiany charakteru przerwy
energetycznej ze sko$nej na prosta [58-60]. Istotnym elementem badai nad materiatami
vdW wynikajacym ze stabego oddziatywania mi¢dzy kolejnymi warstwami atomowymi
jest tatwoS$¢ uktadania ich w stosy, tzw. heterostruktury van der Waalsa. W ten spos6b
mozliwe jest faczenie materiatéw o diametralnie réznych wtasno$ciach, tworzac w ten
sposéb niczym z klockdw nanoLego struktury niedostepne dla konwencjonalnych
materiatéw 3D, na przyktad atomowo cienkie tranzystory [61-64]. Taki kierunck badan
wydaje si¢ by¢ w szczegllnosci atrakcyjny ze wzgledu na postepujacg miniaturyzacje,
ktéra wymaga jednoczesnego zwickszania wydajnosci. Oba te elementy mogg byc

zapewnione przez materialy warstwowe.

Waznym elementem wielu struktur vdW jest azotek boru. Azotek boru jest atomowo
ptaskim materialem o strukturze podobnej do grafitu z atomami uktadajacymi si¢
w heksagony w obrebie warstwy atomowej [65]. Jednak zamiast atomdéw wegla zawiera
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naprzemiennie wbudowane w sieC krystaliczng atomy boru i azotu. Bor i azot sgsiaduja
zweglem w ukladzie okresowym pierwiastkow chemicznych. Ze wzgledu na
podobiefistwa struktury, azotek boru jest rOwniez nazywany bialym grafenem. Zatem
wydawac by si¢ mogto, ze materiaty te powinny mie¢ zblizone wiasnosci. Rzeczywistos¢
jest jednak inna. Podczas gdy grafen jest pétmetalem, azotek boru jest najbardziej
popularnym ws$rdd materiatow 2D izolatorem o przerwie energetycznej okoto 6 ¢V
[66,67]. To wtasnie witasnosci izolacyjne wraz z atomowo plaska strukturg krystaliczna
bez zadnych wigzan w kierunku prostopadtym do powierzchni sprawity, ze azotek boru
jest czesto stosowany jako podtoze dla innych materiatéw warstwowych i ich
heterostruktur [68—73]. Jest bowiem bardzo skuteczny w ekranowaniu niejednorodnosci
pol elektrycznych obecnych na powierzchni popularnych podtozy, np. Si/SiO,. Wiele
bijacych wszelkie rekordy wilasnoSci materiatowych grafenu byto zmierzone dla
grafenowych ptatkéw odtozonych na azotek boru [16,74,75]. Bardzo duza szeroko$¢
przerwy energetycznej azotku boru sprawita, ze jest on rOwniez czesto wykorzystywany
jako przektadka migdzy kolejnymi materiatami, prowadzac do poglebienia wiedzy
z zakresu zjawisk zwigzanych z transferem energii i no$nikéw [76-80]. Oprdcz tego, ze
wzgledu na silne wigzanie z azotem podobnie jak inne azotki, tak tez azotek boru jest
bardzo wytrzymaly mechanicznie i odporny na niekorzystne warunki zewngetrzne [81-
83]. Zatem zabezpieczajac strukture warstwa azotkiem boru, mozliwe jest wydtuzenie jej
zywotnoS$ci przy jednoczesnej poprawie wlasnosci ze wzgledu na ekranowanie otoczenia
[84-86]. Drugi z tych efektéw jest szczegdlnie zauwazalny w przypadku spektralnego
zawezania sie linii ekscytonowych w pomiarach fotoluminescencji dichalkogenkéw

metali przej$ciowych [87,88].

Azotek boru jest rowniez taczony z klasycznymi materiatami 3D. Czesto
wykorzystywany jest jako warstwa posrednia w zdalnej epitaksji (ang. remote epitaxy)
[89-93]. Zastosowanie cienkiej, o grubosci pojedynczych nanometréw warstwy azotku
boru na interfejsie miedzy podiozem (zazwyczaj szafirowym) a hodowang strukturg ma
niebagatelne znaczenie. Przede wszystkim warstwa jest na tyle cienka, ze rosngca na niej
struktura wcigz odtwarza utozenie krystalograficzne podtoza, ale jednoczesnie jest na tyle
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gruba, ze oddziela ja od wigzan wiszacych na powierzchni podtoza. W konsekwencji
powstala struktura zawiera mniej defektéw i ma lepsza jako$¢ strukturalna. Co jeszcze
wazniejsze w konteksScie zastosowan przyszioSci, warstwa azotku boru moze petnic€ role
warstwy ofiarnej (ang. sacrificial layer), ktéra ze wzgledu na spajajace ja stabe wigzania
van der Waalsa umozliwia oderwanie catej struktury od podtoza. Dzicki temu mozliwe
jest przeniesienie jej na elastyczne podtoze, co miatoby prowadzi¢ do powstania gietkich

ekranow LED [93].

Wiele z przywotanych zastosowan azotku boru pokazuje, ze jest on istotnym
elementem wielu wspoétczesnych badai w fizyce ciata statego. Jednocze$nie jest na tyle
ciekawym materiatlem, ze w ostatnich latach coraz cze¢sciej nie jest jedynie elementem,
lecz gtéwnym ich obiektem. Prawdziwym kamieniem milowym w badaniach nad
warstwowym azotkiem boru byla praca autorstwa japoriskiego zespotu Watanabe,
Taniguchi, Kanda opublikowana w Nature Materials w 2004 roku [67]. Autorzy tej
waznej pracy zademonstrowali superintensywng katodoluminescencje z maksimum
w 215 nm (5,765 eV), ktéra przewyzszata t¢ dla diamentu o 3 rzgdy wielkoSci. Pokazali
rowniez laserowanie dla tej samej dlugoSci fali. Wage tego odkrycia uwypukla fakt, ze
wydajna emisja Swiatta w zakresie gigbokiego ultrafioletu (DUV: 200-280 nm, 4,43-
6,2 eV) jest duzg rzadkoScia. Przywotane wyniki miaty by¢ silnym dowodem na to, ze
azotek boru jest materiatem o prostej przerwie energetycznej. Jednak zakoriczenie debaty
0 naturze przerwy energetycznej przyszto dopiero w 2016 roku wraz z kolejng
przetomowg pracg autorstwa Cassabois, Valvin, Gil o mocno sugestywnym tytule
Hexagonal boron nitride is an indirect bandgap semiconductor [66]. Wspomniany zesp6t
z Montpellier wykazal, ze silna emisja w 215 nm wcale nie pochodzi od prostego
przejScia migdzy pasmami, lecz jest poprzedzona kolejnymi pikami. Natomiast
odlegtosci migdzy nimi mozna przypisa¢ do energii kolejnych fonondw z okolic punktu
T strefy Brillouina. W ten spos6b zostato pokazane, ze w przypadku azotku boru mamy
do czynienia z rekombinacja wspomagana fononami (ang. phonon-assisted
recombination) wynikajaca z silnego sprzezenia elektron-fonon. Z kolei powstajacy
ekscyton jest bardzo silnie zwigzany, co sugeruje duza warto$¢ energii wigzania si¢gajaca
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nawet 130-730 meV [66,67,94]. Dodajac do tego ptaska dyspersje pasm wzdtuz wektora
KM strefy Brillouina, ktora daje duza gesto$¢ stanéw elektronowych i gigantyczng site
oscylatora przej$¢, azotek boru osigga wysoka wydajno$¢ kwantowa emisji ~50% [94—
96]. Warto$¢ ta jest poréwnywalna z wydajno$cig ZnO o prostej przerwie energetycznej
[94,97,98]. Nic wiec dziwnego, ze czeg$¢ Srodowiska naukowego traktowata azotek boru
jako material 0 prostej przerwie energetycznej. JednoczeS$nie niecodzienne wiasnoSci
emisyjne w zakresie glebokiego ultrafioletu wskazuja na duzy potencjat
w zastosowaniach optoelektronicznych. Wytworzenie wydajnego p6tprzewodnikowego
7rodta Swiatta stanowi duza potrzebe ze wzgledu na mozliwoS¢ skutecznej dezynfekcji
i sterylizacji na skutek niszczenia DNA mikroorganizmoéw [99,100]. Obecnie wydajno$é
istniejacych urzadzen na bazie azotku glinu nie przekracza pojedynczych procentéw

[101].

Kolejnym zwrotem w badaniach nad azotkiem boru bylo odkrycie emisji
jednofotonowej z defektu w azotku boru przez Trana i in. [102]. Co istotne, defekty te
charakteryzuja si¢ waskimi i bardzo intensywnymi liniami emisyjnymi zaréwno
w temperaturach kriogenicznych jak i w temperaturze pokojowej. Cecha ta jest bardzo
rzadka i daje azotkowi boru duza przewage nad innymi materiatami. Duzg zaletg jest
rowniez szeroka przerwa energetyczna. Pojawienie si¢ energetycznych stanéw
defektowych w obszarze pasma wzbronionego moze prowadzi¢ do emisji w szerokim
zakresie spektralnym. W przypadku azotku boru pojawilo si¢ wiele doniesien
o0 defektowej emisji jednofotonowej, ktéra przypadata na zakres od podczerwieni do
ultrafioletu [103-114]. Przywotane wtasno$ci daja perspektywe na zastosowanie
w szeregu kluczowych technologiach przyszto$ci, m.in. czujnikach kwantowych,
kwantowej dystrybucji klucza, obliczeniach kwantowych, pamieci kwantowej [115-
118]. Duzy potencjat w tej dziedzinie dostrzegta chociazby Niemiecka Agencja
Kosmiczna, ktéra prowadzi badania nad wykorzystaniem kwantowych wtasnosci azotku

boru w przestrzeni kosmicznej [119].



Inna wazna odnogg badan nad azotkiem boru jest detekcja neutronéw. Neutrony sg
neutralnymi elektrycznie czastkami, ktére w matym stopniu oddziatujg z otoczeniem.
W konsekwencji trudne jest ich wykrycie. Dopiero z czasem nauczyliSmy si¢ je
wykrywaé w sposOb posredni poprzez reakcje jadrowe. W tym kontekScie istotne jest
posiadanie jader atomowych, ktore efektywnie wychwytujg neutrony. Czesto stosuje sie
ciezkie pierwiastki promieniotwércze. Jednak okazuje si¢, ze izotop °B jest
pierwiastkiem o jednym z najwickszych znanych naturze przekrojow czynnych na
wychwyt neutronow termicznych [120-123]. W wyniku reakcji z neutronem °B rozpada
si¢ na 'Li oraz czastke o [123,124]. Jednoczesnie, co jest jego duzg zaleta, jest bezpieczny
dla §rodowiska. Majac na uwadze fakt, ze naturalny azotek boru skiada si¢ w 80% z 'B
i 20% z °B, mozliwe staje si¢ stworzenie detektora neutronéw termicznych na bazie
azotku boru. Produkty reakcji jadrowej ("L, czastki a) posiadaja duza energie kinetyczna,
tworzac wolne elektrony i dziury. Te z kolei moga dawac sygnat elektryczny. Bazujacy
na tych zjawiskach detektor jest detektorem konwersji bezposredniej, tzn. caty proces
zachodzi w obrebie jednego materiatu. W zwigzku z tym mozliwe jest osiagniccie
znaczaco wickszej efektywnoSci wykrywania neutronéw wzgledem powszechniej
stosowanych detektorow konwersji niebezpos$redniej [125,126]. Jeszcze wigksza
wydajno$¢ mozna otrzyma¢ w sytuacji, gdy azotek boru jest wzbogacony izotopowo,

poprawiajac stosunek zawarto$ci 1°B do B [127].

Cho¢ azotek boru zostal po raz pierwszy zsyntetyzowany juz w 1842 roku przez
Henriego Balmaina [128], dopiero w ciggu ostatnich dwéch dekad stat sie przedmiotem
intensywnych i wielokierunkowych badadn. W tym okresie ujawniono szereg jego
nicoczywistych wlasnosci, ktére istotnie poszerzyty zakres potencjalnych zastosowan
tego materiatu. Nawet ograniczajac si¢ do wybranych przyktadéw, mozna stwierdzic, ze
azotek boru zajmuje dzi$ istotne miejsce na styku wielu obszaréw nauki, od fizyki ciata
statego, przez chemi¢ materialow, az po inzynieri¢ nanostruktur. Paradoksalnie, wlasnie
ta r6znorodno$¢ badan i bogactwo poznanych wtasnosci moga prowadzic do przekonania,
ze kluczowe aspekty fizyki azotku boru zostaly juz w duzej mierze rozpoznane.
W naturalny sposob rodzi si¢ jednak pytanie, czy obecny stan wiedzy rzeczywiscie
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wyczerpuje mozliwosci tego materiatu. Alternatywnie mozna go postrzegac jako punkt
wyjscia do kolejnego etapu badan, w ktérym azotek boru przestaje by¢ jedynie obiektem
obserwacji, a staje si¢ materialem o wlasnoSciach mozliwych do S$wiadomego
I kontrolowanego ksztattowania. W tym kontekscie zasadnicze staja si¢ pytania o zakres

I granice modyfikacji jego wiasciwosci.

e Na ile jest to mozliwe poprzez odpowiednie projektowanie procesu wzrostu
I struktury azotku boru?

e (zyingerencja w sktad, strukture krystaliczng lub Srodowisko defektowe pozwala
na uzyskanie nowych, funkcjonalnych cech, wykraczajacych poza te znane dla
materiatu w jego naturalnej postaci?

e  Wreszcie, czy azotek boru moze by¢ traktowany jako platforma umozliwiajgca
inzynieri¢ wtasno$ci pod katem konkretnych zastosowan, czy tez jego potencjal

pozostaje zasadniczo ograniczony przez jego cechy fizykochemiczne?

Celem niniejszej rozprawy doktorskiej jest systematyczna analiza powyzszych
zagadnied poprzez badanie mozliwosci kontrolowanego modyfikowania wybranych
wlasnosci azotku boru w procesie epitaksjalnego wzrostu metodg MOVPE. Praca ta ma
na celu nie tylko identyfikacje mechanizméw odpowiedzialnych za obserwowane zmiany
wlasno$ci materiatu, lecz takze ocen¢ stopnia, w jakim mozliwe jest ich Swiadome

projektowanie w oparciu o parametry technologiczne i strukturalne.

1.1.Wplyw struktury krystalicznej na wtasnoSci azotku boru

Jedng z cech charakterystycznych materiatéw vdW jest tatwo$¢ uktadania kolejnych
warstw atomowych jedna na drugiej. We wczeSniejszej czesci pracy wlasnoSc ta zostata
przywolana w kontekScie tworzenia struktur nanolego opartych na taczeniu warstw
materiatow warstwowych (klockow) o réznych wiasnoSciach (kolorach klockéw).
Niewatpliwie mozliwe jest budowanie w ten sposéb niecodziennych i r6znorodnych
struktur (budowli). Jednak okazuje sie, ze budowanie struktur z materiatéw 2D ma duzo
wiecej mozliwosci niz budowanie z tradycyjnych klockéw Lego. Materiaty 2D

w odr6znieniu od klock6w mozna uktada¢ jeden na drugim pod dowolnym katem. To
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sprawia, ze kolejne warstwy atomowe nie s3 wzgledem siebie wyréwnane. Jest to
unikatowa cecha materiatow 2D. W wyniku nieidealnego naktadania si¢ dwoéch
periodycznych sieci krystalicznych powstaja wzory moiré. Przyktad takiego wzoru
powstatego z natozenia na siebie dwoch sieci heksagonalnych zostat przedstawiony na
Rys. 1.1. Obserwowany efekt jest czysto geometryczny. Wprowadza jednak dodatkowa
periodyczno$¢, co ma duzy wptyw na obserwowane zjawiska fizyczne. Szczegolnie
interesujace dla Srodowiska naukowego jest to, w jaki sposob kat miedzy skreconymi
warstwami wplywa na generowanie rdéznych efektéw fizycznych. Powstate
zainteresowanie byto na tyle duze, ze doprowadzito do powstania nowej dziedziny nauki
— twistroniki. W przypadku niektérych struktur 2D powstajace efekty sa na tyle
unikatowe i przelomowe, ze odpowiadajace im katy skrecenia okreSla si¢ mianem
magicznych. Dotychczas wykazano, ze kat skrecenia pozwala na uzyskanie i modyfikacje
szerokiego spektrum wiasciwos$ci w tym migdzy innymi nadprzewodnictwa [129-132],
orbitalnego ferromagnetyzmu [129,133], ekscytonéw moiré [134-139], anomalnego
kwantowego efektu Halla [140,141], fotoluminescencji ekscytondw wewnatrz-
i migdzywarstwowych [142-146], moddw ramanowskich [147-150], motyli Hofstadtera
[151], jednowymiarowych kanaléw topologicznych [152], fraktalnego kwantowego

efektu Halla [151,153] oraz wielu innych.

Rys. 1.1 Wzory moiré powstajace w wyniku natozenia na siebie dwéch sieci heksagonalnych. a) Sieci sg
tak samo zorientowane, ale stafa sieci czerwonej jest 0 5% mniejsza od czarnej. b) Sieci majg takie same
state sieci, ale czerwona sie€ jest skrecona 0 5° wzgledem czarnej.
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Omawiane wtasnoSci zostaly zademonstrowane na mechanicznie zbudowanych
strukturach. Jednak w naturze zazwyczaj nie obserwuje si¢ w materiatach 2D dowolnie
zorientowanych warstw atomowych. Ich wzajemne ulozenie wynika z minimalizacji
energii krysztatu. Jednocze$nie nie oznacza to, ze dostepne jest tylko jedno utozenie.
W przypadku wiclu materiatéw vdW obserwuje si¢ Kilka stabilnych konfiguracji [154—
158]. Roé7nig si¢ one przesunigciem i skreceniem kolejnych warstw atomowych.
Nazywane s3 one odmianami polimorficznymi materialu lub bardziej potocznie

politypami.

Azotek boru réwniez wykazuje polimorfizm. Najczesciej spotykane politypy zostaly
zaprezentowane na Rys. 1.2, ktéry przedstawia rzut struktury Kkrystalicznej na
ptaszczyzne a, tj. (2110) (Rys. 1.2a)-d)) oraz ptaszczyzne c, tj. (0001) (Rys. 1.2e)-h)).
Najprostszym do wyobrazenia politypem jest ten przedstawiony na Rys. 1.2a), e). Skiada
si¢ z utozonych w stos warstw idealnie jedna nad drugg. O takim utozeniu mowi si¢, ze
jest typu AA, co sugeruje, ze kazda kolejna warstwa atomowa jest doktadnie taka sama.
W tym przypadku atomy boru oraz azotu znajduja si¢ nad atomami tego samego rodzaju.
To sprawia, ze energia formacji tego politypu jest stosunkowo wysoka, a co za tym idzie
azotek boru o ulozeniu AA nie powinien by¢ stabilny [159,160]. Jednak okazuje si¢, ze
odpowiednio dobierajac parametry wzrostu, mozliwe jest otrzymanie jej
eksperymentalnie [161,162]. Istotnym czynnikiem jest zastosowanie azotku galu jako

podtoza.

Najbardziej popularnym politypem jest heksagonalny azotek boru (hBN, Rys.
1.2b), f)). Warstwy atomowe w tym politypie sg utozone jedna nad druga, ale
jednocze$nie sg skrecone wzgledem siebie o 60° [159,160]. Prowadzi to do sytuacji,
W ktorej nad i pod wszystkimi atomami boru znajduje si¢ atom azotu i odwrotnie. Takie
wzajemne utozenie warstw atomowych czesto jest nazywane utozeniem AA’, €O sugeruje
brak przesuni¢cia (ta sama litera) przy jednoczesnym skreceniu (prim). Obliczenia
teoretyczne sugeruja, ze hBN wykazuje najnizszg energi¢ formacji [159,160]. W zwiazku

7z tym najlatwiej go otrzymac, wykorzystujac metody wzrostu krysztatow
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objeto$ciowych. Techniki te polegajg typowo na rozpuszczaniu W wysokiej temperaturze
w metalach zwiazkéw azotu i boru a nastgpnie krystalizacji azotku boru podczas
chtodzenia mieszaniny [163-166]. W istotnej wickszosci publikacji naukowych,
W ktérych wykorzystywany jest azotek boru, materiat zostat otrzymany witasnie w ten
sposdb. Nalezy jednak zwrdci¢ uwage na to, ze porOwnywalnie niskg energie formacji

wykazuja rowniez pozostale dwa politypy azotku boru [160].

Rys. 1.2 Schematyczne przedstawienie politypow wystepujacych w azotku boru. a)-d) Widok z boku na
plaszczyzne a (2110) oraz €)-h) widok z géry na ptaszczyzne ¢ (0001). Czerwone kota symbolizujg atomy
boru, za$ niebieskie — azotu. W celu rozréznienia kot nalezgcych do danej warstwy atomowej na e)-h) kota
w kolejnych warstwach atomowych sg coraz mniejsze oraz wypetnienie coraz bardziej przezroczyste.

Bernalowski azotek boru (bBN, Rys. 1.2c), g)) oraz romboedryczny azotek boru
(rBN, Rys. 1.2d), h)) sa politypami, w ktérych nie obserwuje si¢ skreceit kolejnych
warstw atomowych, lecz translacj¢ o diugos¢ wigzania bor-azot wzdtuz jego kierunku.
To sprawia, ze atomy boru i azotu znajduja si¢ réwniez w Srodkach heksagonalnych
pierScieni. W zwigzku z tym te dwa politypy sg nierozréznialne w rzucie z gory (Rys.
1.2g), h)). Réznice mozna natomiast zobaczy¢ przy rzucie od boku (Rys. 1.2c), d)). W
bBN przesunie¢ta jest co druga warstwa atomowa, tworzac utozenie AB. Z kolei w rBN
oprocz drugiej warstwy atomowej przesunigciu ulega réwniez trzecia, dajac ulozenie

ABC. Zmiana litery w tym sposobie nazewnictwa ma wtasnie sugerowac translacje.
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Wszystkie trzy stabilne politypy (hBN, bBN, rBN) wykazuja podobne wtasnoSci
fizyczne. Sa bardzo trwalymi, atomowo plaskimi izolatorami o skoS$nej przerwie
energetycznej o wartosci okoto 6 eV [66,167-169]. W zwigzku z tym w konteks$cie wielu
badari wykorzystujacych azotek boru jako element heterostruktury van der Waalsa nie
ma duzego znaczenia, ktdry z politypow zostanie uzyty. Jednak otrzymanie innych poza
hBN politypéw ma ogromne znaczenie z perspektywy badai nad samym azotkiem boru.
Wynika to z faktu, ze bBN oraz tBN w przeciwienistwie do hBN nie posiadaja Srodka
symetrii - sa niecentrosymetryczne. Obnizenie symetrii krysztatu indukuje powstanie
efektow fizycznych niedostepnych dla hBN. Mowa tu o mozliwosci generowania pol
elektrycznych w ramach efektéw piezo- i ferroelektrycznego [170-174]. Oprocz tego
obserwowane s3 optyczne zjawiska nieliniowe, np. generacja drugiej harmonicznej
(SHG, ang. second harmonic generation) [175,176], czy odwrotny proces spontanicznej
parametrycznej konwersji w dét (SPDC, ang. spontaneous parametric down-conversion)
dajacej pare foton6w splatanych [177]. Zatem w przypadku niecentrosymetrycznych
politypow azotku boru oprocz wszystkich omawianych we wprowadzeniu cech mozliwe
jest badanie dodatkowych, nietuzinkowych efektow fizycznych. Tworzy to wiele wizji
kolejnych zastosowan przyszioSci i tym samym coraz wicksze zainteresowanie
Srodowiska naukowego odmianami polimorficznymi azotku boru. Jednak duzym
wyzwaniem badawczych okazuje si¢ otrzymywanie niecentrosymetrycznych politypow
azotku boru. W ostatnich latach dokonaty tego nieliczne grupy na Swiecie. Wybrane
osiggniecia naszej grupy badawczej w tym zakresie zostang przedstawione w dalszej

czesci niniejszej rozprawy.

W kolejnych rozdziatach przedstawimy rOwniez wyniki badan zwigzane z utozeniem
krystalicznym kolejnych warstw atomowych. Jest to zwigzane zaréwno z ich wzajemnym
wyréwnaniem na drodze wzrostu epitaksjalnego, jego odstepstwami prowadzacymi do
powstawania wzoréw moiré, jak réwniez powstawaniem odpowiedniego politypu azotku

boru.
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1.2.Defekty 0 niezerowym spinie

Istotnym elementem badan w fizyce ciata stalego sa defekty w strukturze
krystalicznej materiatu. Czesto sg to defekty punktowe polegajace na brakujacym atomie,
tzw. luce lub wakansji (ang. vacancy), podstawieniu atomu w miejscu, gdzie powinien
znalez¢ si¢ inny lub wbudowaniu w potozeniu miedzyweztowym (ang. interstitial).
W przypadku azotku boru natywnie wystepujacymi defektami sa: Ve (luka borowa), Vn
(luka azotowa), Bn (bor w miejscu azotu), Ng (azot w miejscu boru), Bi (bor w potozeniu
miedzyweztowym), N;i (azot w miejscu miedzyweztowym). Dodatkowo w strukture
krystaliczng mogg wbudowac si¢ obce atomy, tworzgc tym samym defekt. Ze wzgledu
na poréwnywalne wielkoS$ci atom6w i podobiefistwo strukturalne azotku boru do grafenu
najczesciej wbudowujacym si¢ obcym atomem jest wegiel. Tworzy on defekty typu Cs
I Cn. Mozliwe jest réwniez wbudowanie innych atoméw, np. krzemu, magnezu, germanu
[114,178-180]. W praktyce czestokro¢ spotyka si¢ kompleksy wszystkich omawianych
defektoéw. Prawdopodobieristwo powstania danego defektu w sieci krystalicznej lub ich
kompleksow moze si¢ zmienia€ i zalezy w szczegdlnosci od warunkéw wzrostu [181-
183]. Oprécz tego mozliwe jest wytworzenie okre§lonych defektéw po zakoniczeniu
wzrostu. W tym celu stosuje si¢ wiele réznych metod, np. bombardowanie jonami [184—

186], neutronami [187-190], wygrzewanie w odpowiednich warunkach [191-193].

Powstanie wielu defektéw wiaze si¢ z pojawieniem si¢ stanOw energetycznych
miedzy pasmem walencyjnym a pasmem przewodnictwa. Stany te moga zostac
obsadzone przez elektrony, ktdre podczas relaksacji promienistej emitujg $wiatto. Ze
wzgledu na duzg szerokoS¢ przerwy energetycznej w azotku boru emitowane Swiatto
w zalezno$ci od rodzaju defektu moze zawieraC sie w zakresie spektralnym od
podczerwieni [194], przez widzialne [192], az do ultrafioletu [193]. Duzym wyzwaniem
podejmowanym przez Srodowisko naukowe jest przypisanie danego widma optycznego
do konkretnego defektu. Jest to szczeg6lnie istotne ze wzgledu na to, ze kazdy z defektow
wykazuje nieco inne witasnoSci. Te z kolei mozna wykorzysta¢ do konkretnych

zastosowan. Dobrym przyktadem moga by¢ wspomniane wczesniej we wprowadzeniu
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defekty bedace Zrodtami pojedynczych fotonéw. Sg one interesujace ze wzgledu na

potencjalne wykorzystanie w kryptografii kwantowej.

Inna, przyciagajaca uwage klasg defektéw sa defekty o niezerowym spinie. Moga
one znalezé¢ zastosowanie precyzyjnej detekcji pola magnetycznego, naprezenia,
temperatury, fal radiowych, spinéw jadrowych, spinéw cieczy paramagnetycznych [194—
197]. Jednocze$nie z polaczenia wiasnoSci spinowych oraz emisji jednofotonowej
racjonalne jest réwniez dazenie do tworzenia Internetu kwantowego [198,199]. Idea tego
rozwigzania jest kodowanie informacji w spinie defektu oraz przesytanie jej przy uzyciu
pojedynczych fotonow. Obecnie w wigkszoSci zastosowari opartych na niezerowym
spinie defektu wykorzystuje par¢ luka-azot w miejscu wegla (NV center) w diamencie,
ktéry stat si¢ zlotym standardem w omawianej dziedzinie [200-203]. Ma on jednak
szereg barier, np. brak mozliwosci zblizenia si¢ na skalg atomowa do badanego obiektu
lub dekoherencje spindw przy powierzchni, ktére wynikaja z grubej, objetoSciowej
struktury diamentu. Nadzieje na przezwyci¢zenie ograniczen centrum NV w diamencie

jest wlasnie azotek boru wraz z zawartymi w nim defektami o niezerowym spinie.

Mimo duzego potencjatu azotku boru nie jest on jeszcze w stanie konkurowac na
wszystkich polach badad z diamentem. Wynika to w bezposredni sposéb z faktu, ze
poczatek badafi nad defektami spinowymi w azotku boru rozpoczat si¢ wraz z istotng dla
tej dziedziny pracy Gottscholla i in. z 2020 roku [204]. Autorzy tej eksperymentalnej
pracy pokazali, ze w rezultacie napromieniowania azotku boru neutronami powstaja luki
borowe wykazujace spin S = 1. Przedstawione wyniki eksperymentéw byly na tyle
jednoznacznie, ze w Srodowisku szybko nastat konsensus zwigzany z przypisaniem
charakterystycznej luminescencji z szerokim pikiem oraz spinu S = 1 wtasnie do ujemnie
natadowanej luki borowej (Vg). Latwos¢ w tworzeniu tego rodzaju defektu zachecita
wielu naukowcdw do dalszej eksploracji defektéw spinowych w azotku boru. Z czasem
zaczgto testowaé przydatnos¢ defektu Vs~ w azotku boru w zastosowaniach typowych dla
centrum NV w diamencie [205,206]. Jednak okazato si¢, ze defekt ten charakteryzuje si¢

stosunkowo matg intensywnoscig emisji, co sprawia, ze detekcja z wykorzystaniem tego
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defektu jest mocno ograniczona [207]. Mimo to naukowcy nie zniechecili si¢ do badan
nad defektami o niezerowym spinie w azotku boru. Szczeg6lng klasg defektow sg te
0 spinie S = 4. Emitujg one §wiattlo w catym zakresie §wiatta widzialnego niezaleznie od
metody wytwarzania materiatu [208]. Obecnie nie jest wiadomo, jaki konkretny defekt
odpowiada za t¢ emisje, jak rOwniez nie jest oczywiste z perspektywy mechanizmu
sprawiajacego, ze mozliwe jest zaobserwowanie spinu S = Y2 w azotku boru. Pojawiaja
si¢ pierwsze hipotezy sugerujace, ze s3 to oddziatujace ze sobg defekty, miedzy ktorymi
dochodzi do transferu elektronow [209,210]. Co jeszcze zwicksza poziom
skomplikowania, nie kazdy z nich mialby by¢ aktywny optycznie. Niemniej bardzo
prawdopodobne jest, ze wickszos$¢ oparta jest o kompleksy weglowe. Nalezy zaznaczyc,
7ze mowa tu o pewnej klasie defektéw o spinie S = %, bowiem defekty o tej samej
multipletowosci moga dac istotnie odmienne wyniki eksperymentalne, np. znak kontrastu
w optycznie wykrywanym rezonansie magnetycznym (ODMR) [211]. Sugeruje to
istnienie r6znych drabinek stan6w energetycznych oraz zachodzeniem przej$¢ migdzy
nimi.

Inng klasg defektow weglowych w azotku boru sa te o spinie S = 1. Zostaty one po
raz pierwszy przedstawione przez Stern i in. w 2022 roku [212]. Defekty te wydajg si¢
by¢ bardziej obiecujace w ujeciu zastosowan kwantowych wzgledem luki borowej,
poniewaz charakteryzuja si¢ duzg intensywno$cia emisji jednofotonowej. W toku
dalszych badafi zostato wykazane, ze defekty weglowe o spinie S = 1 moga miec¢ podobng
do centréw NV w diamencie czuto$¢ detekcji oraz co wazniejsze mozliwa jest detekcja
pola magnetycznego we wszystkich trzech kierunkach [213]. Stanowi to przewage
wzgledem centrum NV w diamencie, dla ktérego mierzony jest jedynie rzut pola
magnetycznego na kierunek wzdtuz osi N-V czy V" w azotku boru, gdzie wyréznionym

kierunkiem jest prostopadty do plaszczyzny warstwy atomowe;j.

Oprécz najnowszych odkry¢ dotyczacych defektow spinowych w azotku boru
podejmowane sg proby przewidzenia dalszych kierunkéw badan wynikajacych miedzy

innymi z obliczedt teoretycznych. Dotyczy to w szczegllnoSci réznych odmian
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polimorficznych azotku boru. Obliczenia teoretyczne wskazuja, ze najskuteczniejszym
sposobem na pobudzenie emisji luki borowej przypadajacej na zakres spektralny okoto
800 nm jest wykorzystanie §wiatta zielonego [214]. Typowo jest to 532 nm. Wynika to
zregul wyboru przejs¢ powodujacych konieczno$¢ przeniesienia elektronu do wyzej
energetycznego stanu poSredniczacemu w pozniejszej emisji w 800 nm. Jednak obnizenie
symetrii, tj. zmiana politypu z hBN do rBN znosi ograniczenia zwigzane z przejSciami
elektronowymi. W rezultacie mozliwe jest bezpoSrednie obsadzenie interesujacego stanu
Ve. Ma to niebagatelne znaczenie, bowiem umozliwia pobudzanie i emisj¢ defektu
0 niezerowym spinie w podczerwieni. Daje zatem szans¢ na przesylanie informacji
kwantowej z wykorzystaniem istniejacej juz infrastruktury Swiattowodowej. Co wiecej,
osadzenie luki borowej w rBN powoduje wydtuzenie czasu koherencji spinowej, istotnie
zwiekszajac potencjatl aplikacyjny [215]. Dodatkowym atutem jest réwniez powstawanie
efektow piezoelektrycznych w rBN. To potencjalnie daje mozliwo$¢ sterowanie
naprezeniem w materiale na skutek przytozonego pola elektrycznego. W przypadku
badafi nad weglikiem krzemu wprowadzenie naprezenia spowodowalo zwickszenie
kontrastu sygnatu ODMR, co przektada si¢ na wicksza czuto$¢ detekcji przez centrum

spinowe [216].

W dalszej czesci pracy skupimy sie¢ na poglebieniu zrozumienia przywotanych
aspektow. Przedstawimy wyniki badan dotyczacych zar6wno generacji weglowych

defektoéw spinowych w azotku boru, jak réwniez sterowania politypem tego materiatu.

1.3.Sterowanie przerwa energetyczng

Badania nad polprzewodnikowymi Zrédtami Swiatta od wielu lat sg znaczacym
obszarem fizyki ciata stalego. Krokiem milowym dla spoteczeristwa byty badania nad
azotkiem galu, ktére zostaly zwiericzone przyznaniem nagrody Nobla dla Nakamury,
Amano i Akasakiego [217]. Stworzenie emitera na bazie tego materiatu umozliwito
powstanie biatych diod LED, ktére na poczatku XXI wieku prawie catkowicie wyparty
zarOwki bazujace na emisji rozgrzanego drutu. Stato si¢ tak za sprawa diametralnie

lepszego stosunku intensywno$ci emitowanego Swiatta do pobieranej energii
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elektrycznej. Nie dziwig zatem wysitki podejmowane przez wielu naukowcow, w celu
stworzenia potprzewodnikowych, wydajnych Zrddet Swiatta réwniez w innych zakresach
spektralnych. Cze$¢ Srodowiska naukowego od wielu lat pracuje nad opracowaniem
wydajnego emitera na zakres glebokiego ultrafioletu (DUV: 200-280 nm, 4,43-6,2 eV).
Potrzeba ta wynika z potencjatu bakteriobdjczego tego zakresu $wiatta. Swiatto DUV jest
zdolne do uszkadzania DNA komorkowego [99,100]. W przypadku ekspozyciji cztowieka
na ten rodzaj §wiatta moze ono prowadzi¢ do chor6b nowotworowych skéry [218,219].
Z kolei w przypadku wiruséw i bakterii uszkadza komoérke i uniemozliwia dalsza
replikacje [219,220]. Zatem istnieniec wydajnego emitera §wiatta DUV moze potencjalnie
rozwigza¢ wiele problem6w globalnych szczeg6lnoSci w zakresie zdrowia. Mowa tu
w szczegblnosci o zastosowaniach do dezynfekcji i sterylizacji powierzchni czy wody

[221-225].

Jedng ze skutecznych i najbardziej popularnych strategii  tworzenia
poiprzewodnikowych zrddet §wiatta jest wykorzystanie wtasciwosci studni kwantowych.
Za ich sprawa mozliwe jest zlokalizowanie przestrzenne elektrondw i dziur, co zwigksza
prawdopodobieristwo ich rekombinacji promienistej. Do wytworzenia studni kwantowej
konieczne jest, aby material 0 wezszej przerwie energetycznej zostat otoczony przez
materiat o szerszej przerwie energetycznej. W praktyce zazwyczaj nie stosuje si¢ dwoch
zupetnie odmiennych materiatéw, ale zwigzki mieszane. Wynika to z dwdch powodow.
Po pierwsze, cz¢sto nie ma potrzeby, aby roznica szerokoSci przerw energetycznych byta
bardzo duza. Po drugie, kazdy z materiatéw charakteryzuje si¢ inng statg sieci. Z kolei
niedopasowanie sieciowe przy wytwarzaniu jednego materialu na drugim skutkuje
powstawaniem naprezenia na interfejsie i licznymi defektami strukturalnymi, co istotnie
obniza wydajnos¢ urzadzenia koficowego. W zwigzku z tym wickszoS¢ struktur studni
kwantowych realizuje si¢ poprzez tworzenie stopéw (ang. alloy) dwoch materiatow.
Parametry takie jak stata sieci asop | przerwa energetyczna Egsiop Stopu koricowego

opisywane sg czgsto z wykorzystaniem empirycznego prawa Vegarda [226].

Agop = Xa; + (1 — x)ay, (1.1)
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Eg,stop == XEg,l + (1 - x)Eg’z, (12)

gdzie aj, Egi (i = 1,2) odnosi si¢ odpowiednio do stalej sieci i przerwy energetycznej i-
tego materiatu, a x do sktadu procentowego w stopie pierwszego z nich. Dobierajac sktad
stopu, mozliwe jest zatem strojeniec w pewnym zakresie stalej sieci i przerwy
energetycznej materiatu. Pozwala to na wytworzenie studni kwantowych o parametrach

zapewniajacych wysoka wydajnoS¢ dla zadanej energii emisji Swiatta.

W przypadku potprzewodnikowych 7Zrédet Swiatta na zakres DUV najczeSciej
stosuje si¢ studnie kwantowe sktadajace si¢ z azotku glinu (Egan = 6,2 €V [227]) i azotku
galu (Egean = 3,5 eV [228]). Jak wynika z rownania (1.2), chcac uzyskaé emisje
w zakresie DUV, konieczne jest, aby zawarto§¢ procentowa glinu w stopie byla
odpowiednio wysoka. Jednocze$nie przy zwickszaniu zawartoSci glinu, zmienia si¢
symetria pasma walencyjnego [229,230]. To powoduje zmiang polaryzacji emitowanego
Swiatta z TE (ang. transverse electric, wektor nat¢zenia pola elektrycznego prostopadly
do kierunku rozchodzenia si¢ fali, a wektor indukcji pola magnetycznego nie) do TM
(ang. transverse magnetic, wektor indukcji pola magnetycznego jest prostopadly do
kierunku rozchodzenia si¢ fali, a wektor natezenia pola elektrycznego nie).
W konsekwencji zewnetrzna wydajno$¢ kwantowa (EQE, ang. external quantum
efficiency) ze struktury studni kwantowych istotnie spada [231,232]. W celu otrzymania
elektroluminescencji ze struktury, konieczne jest doprowadzenie do studni no$nikéw, tj.
elektron6w i dziur. Zatem struktura powinna by¢ dodatkowo otoczona
szerokoprzerwowymi materiatami domieszkowanymi na typ n (Zrédio elektronéw) oraz
na typ p (Zrédto dziur). Jednak domieszkowanie na typ p AlGaN o duzej koncentracji
glinu stanowi duze wyzwanie. Wynika to z faktu, ze energia aktywacji akceptorowej
istotnie ro$nie wraz ze zwickszajaca si¢ zawartoscig glinu, wiec domieszkowanie na typ
p nie jest efektywne [233-235]. Dlatego stosuje si¢ warstwe azotku galu typu p [236]. Za
jej sprawg mozliwe jest dostarczenie dziur do struktury studni kwantowych. Jednocze$nie
wada tego rozwigzania jest to, ze azotek galu posiada wezsza przerwe energetyczng, co

skutkuje absorbowaniem tworzonych w studni fotonéw. Opisane wtasnosci AlGaN
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0 szerokiej przerwie energetycznej powoduja, ze emitery Swiatta DUV opierajace si¢ na
tym materiale charakteryzuja si¢ bardzo niskg wydajnoscia elektroluminescencji — czesto

na poziomie pojedynczych procentow [101].

Nadziei na rozwigzanie wspomnianych problemdéw mozna upatrywa¢ w azotku boru.
Jak juz wskazano we wczeSniejszych czeSciach wprowadzenia, charakteryzuje si¢ on
bardzo wydajng emisja Swiatla w zakresie DUV. Energia wigzania ekscytonu w azotku
boru (300-700 meV [94,237]) jest znacznie wyzsza niz dla azotku glinu (~50 meV [238]).
Wiasno$¢ ta pozytywnie wptywa na zwigkszenie efektywno$ci rekombinacji promienistej
ekscytonu. Co wiecej, energia aktywacji akceptorow w azotku boru (30-300 meV [239-
242]) jest znacznie nizsza od tej dla azotku glinu (~500 meV [233-235]).
W konsekwencji daje to szanse na tatwiejsze domieszkowanie na typ p. Raportowane
warto$ci koncentracji i ruchliwo$ci noSnikow w azotku boru siegaja odpowiednio
p=10¥cm? i p = 0.5 cm¥Vs [239]. R6éwnie istotne jest to, ze ulozenie pasm
walencyjnego i przewodnictwa azotku boru wzgledem azotku glinu jest dopasowane
W spos6b umozliwiajacy blokowanie elektronéw w studniach kwantowych na bazie
AlGaN, co tworzy tatwoS¢ w integracji azotku boru z istniejaca juz technologia

w obszarze DUV [237].

Mimo duzego potencjatu azotku boru, wydajne 7Zrédta w zakresie DUV na bazie tego
materialu nie zostaty do tej pory zrealizowane. Wynika to w duzej mierze z duzej
niedojrzatosci technologii wzrostu azotku boru. Przywotane wartosci liczbowe pochodza
z pojedynczych badari skupiajacych si¢ na domieszkowaniu. Dla por6wnania technologia
bazujaca na AlGaN dochodzita przez 3-4 dekady do obecnej sytuacji, w ktorej osigga
sprawnoS$ci emisji na poziomie wspomnianych pojedynczych procentow. Oprécz badan
zwigzanych z przewodnictwem materialu konieczne jest opracowanie skutecznych
strategii na strojenie przerwy energetycznej. Jest to konieczny krok, w celu wytworzenia
struktur studni kwantowych. Jednak temat ten w kontekScie azotku boru nie jest zbyt

czesto podejmowany w literaturze naukowe;j.
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Najbardziej typowym podejSciem do tworzenia stopOw jest laczenie dwoch
materialéw o tym samym kationie lub dwéch materiatéw o tym samym anionie [243].
W ten sposOb, znajac charakter zmian mi¢dzy kolejnymi pierwiastkami uktadu
okresowego pierwiastkdw chemicznych, mozliwe jest tworzenie stop6w materiatGw
0 przewidywalnych wtasnos$ciach. Mozna zatem wyr6zni¢ materiaty typu III-V,
mieszajace kationy z grupy 13. z anionami z grupy 15., typu II-VI, czyli kationy z grupy
12. i aniony grupy 16., a takze stopy pierwiastkéw grupy 14. Z perspektywy niniejszej
pracy szczegllnie interesujace sa relacje miedzy szerokosSciami przerwy energetycznej
dla poszczegolnych zwigzkéw. Na Rys. 1.3 zostata przedstawiona relacja pasmowa
miedzy pOtprzewodnikami typu III-V. Mozna zauwazyC, ze wraz ze wzrostem masy
anionu (np. GaN, GaP, GaAs, GaSh) pasmo walencyjne podnosi si¢ w skali energii,
a pasmo przewodnictwa zmienia si¢ w sposob nieregularny. W rezultacie szerokosc¢
przerwy energetycznej rOwniez zmienia si¢ nieregularnie. Z kolei w przypadku wzrostu
masy kationu (np. AlP, GaP, InP) obserwuje si¢ podnoszenie si¢ pasma walencyjnego
przy jednoczesnym obnizaniu si¢ pasma przewodnictwa, co skutkuje zawezaniem

przerwy energetycznej.

Rys. 1.3 Relacja pasmowa migdzy réznymi materiatami pétprzewodnikowymi typu 111-V [244]. Lewa
cze§¢ wykresu przedstawia potozenia standéw energetycznych jondw magnetycznych i nie jest istotna
z perspektywy niniejszej pracy.
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W przypadku materiatéw 2D mozna zastosowa¢ podobne strategie tworzenia stopodw
materiatow z réznigcym si¢ wylacznie kationem lub anionem [245-249]. Naturalnym
sposobem na realizacje omawianej strategii w kontekScie azotku boru jest tworzenie
stopOw z azotkiem glinu i azotkiem galu, poniewaz glin i gal sa kolejnymi, bardziej
masywnymi pierwiastkami z grupy 13. uktadu okresowego pierwiastkéw chemicznych.
Zwazywszy na szerokoS¢ przerwy energetycznej azotku glinu (6,2 ¢V) oraz zalezno$¢
zmiany szerokoSci przerwy energetycznej dla stopéw z rOwnania (1.2), mozna mieé
watpliwosci, czy mieszanie azotku boru o przerwie ~6 eV z azotkiem glinu spowoduje
zawezenie przerwy energetycznej. Dlatego w tym miejscu nalezy zaznaczy€, ze oprocz
sktadu pierwiastkowego istotny wplyw na szeroko$¢ przerwy energetycznej ma rowniez
struktura krystaliczna materiatu [250,251]. Zatem poréwnywanie przerwy energetycznej
warstwowego azotku boru z przerwa energetyczng azotku glinu o strukturze wurcytu jest
niezasadne. Prawidtowym podstawieniem warto$ci do réwnania (1.2) byloby wraz
z wartoScig 6,2 eV dla azotku glinu wzigcie wyznaczonej teoretycznie wartosci okoto
7 eV dla azotku boru o strukturze wurcytu [251-256] badZ wraz z warto$cig 6 eV dla
warstwowego azotku boru wzigcie wartosci okoto 4 eV dla warstwowego azotku glinu
[257-260]. Ostatni z wymienionych materiatéw jest bardzo ubogo opisany w literaturze
i brakuje wiarygodnych danych eksperymentalnych przedstawiajacych jego warstwowe

ulozenie oraz wlasno$ci [261-263]. Fakt ten nakre§la kolejny, istotny problem.

Azotek boru naturalnie krystalizuje w strukturze warstwowej z wigzaniami typu Sp?,
podczas gdy zar6wno dla azotku glinu jak i azotku galu preferowang strukturg
krystaliczng jest struktura wurcytu z wigzaniami typu sp®. To sprawia, ze w kontekScie
tworzenia stopow azotek boru przez swa nature wydaje si¢ by¢ niekompatybilny z innymi
azotkami. Jednocze$nie ze wzgledu na wiasnosci optyczne wazne jest, aby stop zachowat
strukture warstwowg. Promykiem nadziei w tej sytuacji wydaje si¢ by¢ wyznaczona
teoretycznie zaleznoS$¢ przerwy energetycznej od sktadu warstwowego stopu BAIN [257].
Sugeruje ona, ze nawet przy niewielkich stezeniach glinu mozna spodziewac si¢ istotnych
zmian szerokoSci przerwy energetycznej. Dla 2% glinu wigzatoby si¢ to z zawezeniem
przerwy energetycznej nawet o okoto 0,2 eV, a dla 10% o 0,6 eV. Z kolei inne prace
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teoretyczne sugeruja, ze poprzez zastosowanie odpowiedniego podtoza do wzrostu
takiego stopu mozliwe jest zwickszenie koncentracji krytycznej, dla ktérej dojdzie do

przejscia ze struktury warstwowej do wurcytu [264].

Ograniczona liczba prac teoretycznych nawigzujacych do strojenia przerwy
energetycznej z wykorzystaniem stopu azotku boru o strukturze warstwowej oraz jeszcze
mniejsza liczba prac eksperymentalnych w tym zakresie sugeruja wysoki poziom
trudno$ci i skomplikowania omawianego zagadnienia. Konieczne jest zatem prowadzenie
systematycznych badaf, ktére w przyszto$ci moglyby uwolnic¢ potencjat warstwowego

azotku boru w zastosowaniu go do stworzenia wydajnych Zrédet Swiatta DUV,

W dalszej czeSci pracy przedstawimy wyniki badan nad stopami warstwowego
azotku boru. Prezentuja one skuteczne strategie prowadzace do tworzenia stopéw azotku

boru (gtéwnie z glinem) oraz ich wtasciwosci fizyczne.
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2. Wzrost materialow metoda MOVPE

2.1.Podstawowe zasady epitaksji MOVPE

Technologia epitaksji z fazy gazowej z udzialem zwigzkOw metaloorganicznych,
znana dzi§ powszechnie jako MOVPE (ang. Metal Organic Vapor Phase Epitaxy),
wywodzi si¢ z intensywnych badaid nad kontrolowanym wzrostem warstw i struktur
potprzewodnikowych prowadzonych w drugiej potowie XX wieku. Jej poczatki sicgaja
lat 60. i 70., kiedy zaczeto eksperymentowaé z wykorzystaniem lotnych zwigzkéw
metaloorganicznych jako Zrddet pierwiastkéw grupy III w procesach epitaksjalnych.
Przetomowe znaczenie miaty prace Manasevita, ktdéry w 1968 roku po raz pierwszy
zademonstrowat wzrost monokrystalicznego GaAs z uzyciem trimetylogalu i arsenu
w postaci wodorku [265,266]. To wiasnie ten eksperyment uznaje si¢ za formalny

poczatek MOVPE jako odrebnej techniki epitaksjalne;.

W kolejnych latach metoda byla intensywnie rozwijana, poczatkowo gléwnie
w Srodowisku akademickim. Skupiano si¢ na zrozumieniu mechanizmdéw transportu
masy, rozktadu termicznego prekursoréw oraz kinetyki reakcji zachodzacych na
powierzchni podtoza. W latach 70. i 80. MOVPE rzaczeta byC coraz czesciej
poréwnywana z innymi technikami epitaksjalnymi, takimi jak epitaksja z fazy ciektej
(LPE, ang. Liquid Phase Epitaxy) czy epitaksji z wigzek molekularnych (MBE, ang.
Molecular Beam Epitaxy). Cho¢ MBE oferowata wyjatkowa kontrole grubosci i sktadu
warstw, MOVPE szybko zyskala przewage dzicki znacznie wyzszym szybkoSciom
wzrostu, lepszej jednorodnosci na duzych powierzchniach oraz tatwiejszej skalowalnosci

procesu.

Lata 80. przyniosty dynamiczny rozw6j MOVPE w kontekScie potprzewodnikéw
I1-V, zwlaszcza GaAs, InP oraz ich stopdéw. Kluczowe znaczenie miato wprowadzenie
amoniaku jako 7Zrédta azotu, co umozliwito wzrost azotkéw grupy III, takich jak GaN,
AIN i InN. Poczatkowo procesy te napotykaly na liczne trudno$ci wynikajace m.in.
z wysokiej stabilnoSci czasteczki NHs oraz koniecznosci stosowania wysokich

temperatur. Mimo tego to wtasnie MOVPE okazata si¢ technologia, ktéra umozliwita
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praktyczng realizacje wysokiej jakoSci warstw azotkowych. To z kolei stato si¢
fundamentem rozwoju niebieskich i bialych diod LED oraz laseréw

potprzewodnikowych [267-269].

Od lat 90. MOVPE weszta w faze¢ intensywnej industrializacji. Postep
w projektowaniu reaktorow, w tym wprowadzenie reaktoréw planetarnych, showerhead
oraz rozwigzain typu close-coupled showerhead, pozwolit na precyzyjng kontrole profili
temperatury i przeptywéw gazowych [270,271]. Réwnolegle rozwijano chemie
prekursoréw, wprowadzajac bardziej reaktywne i czystsze zwigzki metaloorganiczne
oraz skuteczne strategie domieszkowania, zar6wno typu n, jak i p. Dzi¢ki temu MOVPE
stata si¢ podstawowa technologia produkcyjna w przemySle optoelektronicznym

I mikroelektronicznym.

Wspdtczesnie MOVPE jest uznawana za jedng z najbardziej uniwersalnych metod
wzrostu epitaksjalnego. Stosuje sie¢ ja nie tylko do klasycznych pétprzewodnikéw -V
i azotkOw, lecz takze do materialtéw dwuwymiarowych, struktur heteroepitaksjalnych
0 skomplikowanej architekturze oraz nowych zwigzkow o potencjalnych zastosowaniach
w fotonice, elektronice mocy i technologiach kwantowych. Ciagly rozwdj tej technologii
koncentruje si¢ dzi§ na jeszcze lepszej kontroli proceséw powierzchniowych, redukcji
defektow oraz integracji MOVPE z innymi metodami wytwarzania zaawansowanych

struktur materiatowych.

Warto przy tym zaznaczy¢, ze wraz z rozwojem tej metody w literaturze utrwalito
si¢ kilka rownolegle funkcjonujacych nazw opisujacych w istocie ten sam proces wzrostu.
W zaleznoSci od tego, czy nacisk ktadziony jest na charakter zastosowanych
prekursoréw, mechanizm transportu masy czy ogélng klasyfikacje procesu osadzania,
technika ta bywa okreslana jako MOCVD (metaloorganiczne chemiczne osadzanie z fazy
gazowej, ang. Metal Organic Chemical Vapor Deposition), gdy istotna jest jedynie
synteza materiatu z odpowiednich zwigzkéw chemicznych, MOVPE (epitaksja z fazy
gazowej zwigzkOw metaloorganicznych, ang. Metal Organic Vapor Phase Epitaxy), gdy

wazne jest odtworzenie orientacji krystalograficznej podtoza lub innymi pokrewnymi
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terminami. R6znice te maja przede wszystkim charakter nomenklaturowy i kontekstowy,
a nie technologiczny, odzwierciedlajgc ewolucje podejScia do opisu proceséw

epitaksjalnych oraz rézne tradycje badawcze i przemystowe.

Uwzgledniajac zar6wno historyczny rozwdj tej technologii, jak i réznorodno$¢
stosowanej w literaturze nomenklatury, mozna przej$¢ do opisu jej podstawowych zasad
dziatania. Niezaleznie bowiem od przyjetej nazwy, istota procesu MOVPE pozostaje
niezmienna i opiera si¢ na kontrolowanym transporcie lotnych prekursoréw do strefy
wzrostu, ich rozktadzie oraz reakcjach zachodzacych na powierzchni podioza
prowadzacych do epitaksjalnego przyrostu warstwy. W kolejnych akapitach
przedstawione zostang kluczowe elementy tego procesu, obejmujace mechanizmy
transportu i reakcji chemicznych, charakterystyczne rezimy wzrostu oraz parametry

decydujace o jakoSci i wtasciwoS$ciach otrzymywanych struktur.

Jednym z naturalnych punktéw wyjscia do opisu proceséw wzrostu krysztalow jest
podejScie termodynamiczne, ktdre dostarcza informacji o stabilnoSci faz, preferowanej
strukturze krystalicznej oraz mozliwych stanach réwnowagowych uktadu. W kontekscie
wzrostu epitaksjalnego pozwala ono przewidywaé, ktéra faza materialu jest
termodynamicznie stabilna w danych warunkach, jaki sktad chemiczny jest energetycznie
uprzywilejowany oraz jakie granice stabilno$ci istnieja pomi¢dzy réznymi fazami lub
odmianami polimorficznymi. Termodynamika umozliwia takze analize¢ wplywu
temperatury, ciSnienia oraz sktadu chemicznego fazy gazowej na rGwnowage pomicdzy
parg a ciatem statym, a tym samym na ogélne warunki, w ktérych mozliwy jest przyrost

krysztatu.
Centralnym pojeciem w tym opisie jest energia swobodna Gibbsa, dana zaleznoscia
G =H-TS, (2.1)

gdzie H oznacza entalpi¢ uktadu, T temperatur¢ bezwzgledna, a S entropie. W kontekscie
wzrostu krysztatow minimalizacja energii swobodnej Gibbsa stanowi kryterium
okreSlajace, ktory stan uktadu jest najbardziej stabilny termodynamicznie. Sktadnik
zwigzany z entalpig odzwierciedla energie wigzafi chemicznych i oddziatywan w sieci
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krystalicznej, natomiast sktadnik zwigzany z entropia opisuje stopiefi nieuporzadkowania
uktadu, w tym wktad pochodzacy z fazy gazowej. W procesach wzrostu rownowagowego
krysztal dazy do takiej konfiguracji strukturalnej i chemicznej, dla ktdrej catkowita
energia swobodna uktadu osigga minimum, co prowadzi do powstawania faz i morfologii

zgodnych z globalng rownowagg termodynamiczng.

Takie podejscie okazuje si¢ bardzo skuteczne w przypadku metod wzrostu bliskich
réwnowadze, takich jak wzrost z roztworu, epitaksja z fazy ciektej (LPE, ang. Liquid
Phase Epitaxy czy wzrost w warunkach bliskich nasycenia pary, gdzie proces zachodzi
powoli, a uktad ma wystarczajaco duzo czasu na relaksacje do stanu réwnowagowego.
W tych technikach struktura i sktad krysztatu sg w duzym stopniu determinowane przez
minimalizacje energii swobodnej Gibbsa, a odchylenia od réwnowagi maja charakter

drugorzedny.

W przypadku MOVPE sytuacja jest jednak zasadniczo odmienna. Proces ten ma
charakter wyraznie nier6wnowagowy, co oznacza, ze wzrost krysztalu zachodzi
w warunkach, w ktérych uktad nie osigga globalnej réwnowagi termodynamicznej.
Wynika to z ciagltego doptywu prekursoréw, obecnosci silnych gradientow stezen
| temperatury, szybkiej kinetyki reakcji chemicznych oraz ograniczonego czasu zycia
adsorbowanych rodnikow na powierzchni wzrostowej. W takich warunkach struktura,
sktad i morfologia warstwy sa w duzej mierze determinowane przez procesy kinetyczne
zachodzace na powierzchni, a nie wytacznie przez kryterium minimalizacji energii
swobodnej. Z tego wzgledu podejscie termodynamiczne, cho¢ niezbedne do okreSlenia
granic stabilnoSci materiatu, nie jest wystarczajace do pelnego opisu mechanizméw

wzrostu w technologii MOVPE.

W kontekscie technologii MOVPE opis procesOw wzrostu czgsto upraszcza sie,
wyrdzniajac dwa podstawowe rezimy wzrostu: rezim limitowany transportem masy oraz
rezim limitowany reakcjami chemicznymi zachodzacymi na powierzchni [272]. Podziat
ten odzwierciedla dominujacy etap procesu, ktéry w danych warunkach ogranicza

szybko§¢ przyrostu warstwy epitaksjalnej. W pierwszym przypadku czynnikiem
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decydujacym jest tempo dostarczania reagentOw z fazy gazowej do powierzchni
wzrostowej, natomiast w drugim sg to szybkoS¢ ich rozktadu, adsorpcji i wbudowania
w sie¢ krystaliczng. Cho¢ w rzeczywistych warunkach MOVPE oba mechanizmy
wspolistnieja, rozréznienie tych rezimow stanowi uzyteczne przyblizenie umozliwiajace

interpretacj¢ eksperymentalnych zaleznoSci i optymalizacj¢ parametrow procesu.

Jednym z najprostszych i najczesciej stosowanych sposobow wstepnej identyfikacji
dominujacego rezimu wzrostu jest analiza zaleznosci predkoSci wzrostu od temperatury
podtoza. W rezimie limitowanym reakcjami chemicznymi predkos¢ wzrostu wykazuje
silng zalezno$¢ temperaturowy, wynikajaca z aktywacyjnego charakteru procesoéw
powierzchniowych. Rozktad prekursoréw, dyfuzja adsorbowanych rodnikéw oraz ich
wbudowanie w sie¢ krystaliczng sg procesami o pewnych, skoriczonych energiach
aktywacji. Prowadzi to do wykladniczego zwigkszania si¢ predko$ci wzrostu wraz
Z temperaturg, czesto opisywanego zaleznoscia typu Arrheniusa ~exp(Ea/ksT), gdzie Ea
— energia aktywacji procesu, ks — stata Boltzmana, T - temperatura. W tym rezimie
podwyzszenie temperatury bezposrednio przyspiesza kluczowe etapy wzrostu, a transport

reagentdw z fazy gazowej nie stanowi istotnego ograniczenia.

Odmiennie zachowuje si¢ uktad w rezimie limitowanym transportem masy. W tym
przypadku reakcje powierzchniowe zachodzg wystarczajaco szybko, a szybko$¢ wzrostu
jest determinowana przez tempo dostarczania reagentOw przez  warstwe
przypowierzchniowg nad podtozem. Poniewaz transport masy w fazie gazowej zalezy
przede wszystkim od hydrodynamiki przeptywu, geometrii reaktora oraz
wspOiczynnikéw dyfuzji, jego czulo$¢ na temperaturg jest znacznie stabsza. Dyfuzja
masy J przez warstwe¢ przypowierzchniowa dana jest przez [272]:

j =2 —p) 22)
RTS§,,

gdzie D — wsp6iczynnik dyfuzji, p* - zadane ci$nienie parcjalne, pi — ci$nienie parcjalne

na interfejsie, R — stala gazowa, T - temperatura, & — grubo$¢ warstwy

przypowierzchniowej. W konsekwencji predko$¢ wzrostu w tym rezimie wykazuje
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jedynie niewielka zaleznoS¢ od temperatury, a w pewnym zakresie moze by¢ praktycznie

stata mimo dalszego jej zwickszania.

Rys. 2.1 Typowa zalezno$¢ predkosci wzrostu Ry (w skali logarytmicznej) od odwrotnosci temperatury
wraz z zaznaczonymi obszarami charakterystycznymi dla rezim6w limitowanych kinetyka reakcji oraz
transportem masy. Rysunek na podstawie [272].

Na Rys. 2.1 zostala przedstawiona zalezno$¢ predkosci wzrostu od odwrotnoSci
temperatury. Dla procesow MOVPE zalezno$¢ ta charakteryzuje si¢ wystepowaniem
dwdch obszaréw o réznym nachyleniu. Sg one zwigzane z dwoma omawianymi rezimami
wzrostu. Wystepujaca charakterystyczna zmiana nachylenia krzywej predko$ci wzrostu
od odwrotnoSci temperatury stanowi pierwszg wskazowke co do dominujacego
mechanizmu ograniczajacego proces. Nalezy jednak podkreSlic, ze jest to kryterium
wstepne, a pelna identyfikacja rezimu wzrostu w MOVPE wymaga uwzglednienia takze
innych parametrOw, takich jak ciSnienie, stosunki molowe prekursoréw, predkos¢
przeptywu gazéw oraz geometria reaktora, ktére w istotny sposéb wptywaja na

réwnowage pomiedzy transportem masy a kinetyka reakcji powierzchniowych.

W rezimie wzrostu limitowanym kinetyka reakcji chemicznych decydujaca role
odgrywaja procesy zachodzace bezpoSrednio na powierzchni wzrostowej. Szybkos¢
przyrostu warstwy jest wowczas determinowana przez tempo rozktadu prekursoréw,
adsorpcji powstatych rodnikow, ich dyfuzji powierzchniowej oraz wbudowaniu w sie¢

krystaliczng. Transport reagentow z fazy gazowej nie stanowi w tym przypadku czynnika
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ograniczajacego, a stezenie wolnych rodnikdw w poblizu powierzchni jest wystarczajace,
by utrzymac ciaggto§¢ procesu wzrostu. W konsekwencji mechanizmy kinetyczne,
charakteryzujace si¢ skoficzonymi energiami aktywacji, w pelni kontrolujg przebieg
epitaks;ji.

Opis zachowania powierzchni w tym rezimie czesto opiera si¢ na modelu Langmuira
[273], ktory stanowi pierwsze przyblizenie relacji pomi¢dzy st¢zeniem reagentow w fazie
gazowej a obsadzeniem miejsc aktywnych na powierzchni. Warto zaznaczy¢, ze model
ten w istotny sposob upraszcza rzeczywisto$C. Dlatego alternatywnie rozwaza si¢ rowniez
modele Freundlicha czy Langmuira-Hinshelwooda, ktére cechuja sie wickszym
poziomem ztozono$ci [274]. Jednak na potrzeby niniejszej pracy ograniczymy si¢ do
najprostszej sytuacji opisywanej przez model Langmuira. Model ten opiera si¢ na
zalozeniu, ze powierzchnia wzrostowa sktada sie ze skoficzonej liczby réwnowaznych
miejsc adsorpcyjnych, z ktérych jedynie pewna czeS¢ jest w danym momencie obsadzona
przez zaadsorbowane rodniki. Utamek zajetych miejsc powierzchniowych opisuje
wielko§¢ ©, natomiast pozostata czeS¢ powierzchni pozostaje nieobsadzona.
W najprostszym ujeciu model ten zaktada, ze kazde miejsce moze by¢ zajete przez co
najwyzej jeden rodnik adsorpcyjny. Jednocze$nie, mozliwe sa ich modyfikacje
uwzgledniajace konkurencyjna adsorpcje r0znych sktadnikow fazy gazowej. Ma to
szczegblne znaczenie w procesach MOVPE o zlozonej chemii powierzchniowe;j.
Kluczowym zatozeniem modelu jest jednakowa energia adsorpcji dla wszystkich miejsc
powierzchniowych oraz jej niezalezno$¢ od stopnia pokrycia powierzchni, co wskazuje
na brak oddzialywad pomiedzy zaadsorbowanymi rodnikami. W takich warunkach
mozna wyprowadzi¢ zaleznoS§¢ pomiedzy stopniem pokrycia powierzchni a ciSnieniem
parcjalnym reagenta w fazie gazowej przy ustalonej temperaturze, czyli izoterme
adsorpcji. W takiej sytuacji konieczne jest przyjecie istnienia dynamicznej rownowagi
pomigdzy procesami adsorpcji i desorpcji w stanie ustalonym. Szybko$¢ adsorpcji ka jest
w tym ujeciu proporcjonalna do ci$nienia parcjalnego pi reagenta w fazie gazowej oraz
do liczby wolnych miejsc adsorpcyjnych na powierzchni. Z kolei szybkos§¢ desorpcji jest
proporcjonalna do liczby miejsc obsadzonych i opisana odrebng stala szybkosci kq. Przy
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zatozeniu stanu ustalonego, w ktérym szybko§¢ adsorpcji rownowazy szybkosS¢ desorpcii,

otrzymuje si¢ zalezno$¢ znang jako izoterma Langmuira [272]:

o = kap; (2.3)
kd + kapi.

Stosunek statych szybko$ci adsorpcji i desorpcii, k,/kg, moze by¢ interpretowany
jako powierzchniowa stata réwnowagi, okre§lana réwniez mianem wspoiczynnika
adsorpcji K. Wprowadzenie tej wielkoSci prowadzi do uproszczonej postaci izotermy
Langmuira, ktéra w przejrzysty sposéb wiaze stopien pokrycia powierzchni ©

zZ ciSnieniem parcjalnym reagenta w fazie gazowej:

0= Kp; (2.4)

W granicy niskich obsadzeri powierzchniowych, tj. dla © <« 1, zalezno$c ta upraszcza si¢
do postaci liniowej, w ktorej stopieri pokrycia powierzchni jest wprost proporcjonalny do
ci$nienia parcjalnego reagenta. Taki liniowy charakter zachowania ma szczegdlne
znaczenie w analizie poczatkowych etapéw wzrostu oraz w interpretacji zaleznoSci
predkosci wzrostu od strumieni prekursordw w rezimie limitowanym kinetyka reakcji

chemicznych.

Cho¢ rzeczywiste warunki MOVPE znaczaco odbiegaja od zalozen tego modelu,
izoterma Langmuira dostarcza uzytecznego aparatu pojeciowego do interpretacji
nieliniowych zaleznoSci predkoSci wzrostu od strumieni prekursoréw oraz efektow
nasycenia powierzchni. Rezim limitowany kinetykga reakcji chemicznych charakteryzuje
sie zazwyczaj wysoka czutoscig procesu na parametry technologiczne, w szczegdlnoSci
temperature podtoza, sktad chemiczny fazy gazowej oraz stosunki molowe prekursorow.
Niewielkie zmiany temperatury mogg prowadzi¢ do istotnych zmian predkosci wzrostu,
skfadu chemicznego warstwy oraz efektywnoSci wbudowania poszczegolnych
pierwiastkow. Z tego wzgledu rezim ten umozliwia precyzyjng kontrole sktadu i grubosci
warstw, co jest szczegOlnie istotne w przypadku wzrostu struktur heteroepitaksjalnych
oraz materiatéw o ztozonej stechiometrii. Jednocze$nie wysoka wrazliwo$¢ na warunki

lokalne moze prowadzi¢ do pogorszenia jednorodnosci przestrzennej warstw, zwlaszcza
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w reaktorach o nicidealnie jednorodnym rozktadzie temperatury lub strumieni gazéw.
W rezimie kinetycznym lokalne fluktuacje temperatury lub skladu fazy gazowej
bezposrednio przektadajg si¢ na zmiany predkosci reakcji powierzchniowych, co moze
skutkowac niejednorodno$cig grubo$ci lub skfadu na powierzchni podtoza [275].
Z punktu widzenia defektow krystalicznych rezim ten sprzyja ich redukcji pod
warunkiem odpowiednio dobranej temperatury, ktora umozliwia efektywng dyfuzje
powierzchniowa adsorbowanych rodnikoéw i relaksacje struktury krystalicznej. Zbyt
niska temperatura prowadzi natomiast do ograniczonej ruchliwo$ci na powierzchni, co
sprzyja powstawaniu defektow punktowych, nieciggtoSci wzrostu oraz chropowatosci

powierzchni [272,276,277].

W praktyce technologicznej MOVPE rezim limitowany kinetyka reakcji
chemicznych jest czgsto wykorzystywany w procesach wymagajacych wysokiej kontroli
sktadu i struktury, kosztem mniejszej tolerancji na niejednorodnoS§ci warunkéw
procesowych. Stanowi on zatem naturalny punkt wyjScia do dalszej analizy

mechanizmdw powierzchniowych.

Drugim charakterystycznym rezimem wzrostu w technologii MOVPE jest rezim
limitowany transportem masy, w ktérym szybkoS$¢ przyrostu warstwy epitaksjalnej jest
determinowana przez tempo dostarczania reagentow z objetoSci fazy gazowej do
powierzchni wzrostowej [272]. W tym przypadku procesy reakcji chemicznych
i wbudowania zachodzg na tyle szybko, Zze nie stanowig waskiego gardta wzrostu.
Decydujacym czynnikiem staje si¢ transport masy przez obszar gazu przylegajacy

bezposrednio do powierzchni podtoza.

Kluczowym pojeciem dla opisu tego rezimu jest warstwa przypowierzchniowa,
okres§lana rOwniez jako warstwa graniczna dyfuzyjna. Jest to cienka warstwa fazy
gazowej przylegajaca do powierzchni podtoza, w obrebie ktérej predkoS¢ przeptywu gazu
ulega znacznemu zmniejszeniu w porOwnaniu z przeplywem w objetosci reaktora.
W warstwie tej transport reagentéw do powierzchni zachodzi giéwnie na drodze dyfuzji,

a nie konwekcji, co sprawia, ze jej wlasciwosci majg bezposredni wpltyw na szybkoSc¢
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wzrostu epitaksjalnego w rezimie limitowanym transportem masy. Grubos$¢ warstwy
przypowierzchniowej & nie jest wielkoScia stala i zalezy od szeregu parametréw
procesowych oraz konstrukcji reaktora. W szczegllnoSci zmniejsza si¢ ona wraz ze
wzrostem predkoSci przeptywu gazdw oraz zwickszeniem intensywnoS$ci mieszania
w strefie wzrostu. W niektorych konstrukcjach reaktorow istotnym czynnikiem
wplywajacym na grubo$¢ warstwy przypowierzchniowej jest predkos$¢ obrotu podioza w,
ktorej zwigkszenie prowadzi do efektywnego zmniejszenia jej grubosci i usprawnienia
transportu masy zgodnie z zaleznoS$cig [272]:

s~ (), (2.5)

w

gdzie D jest wspétczynnikiem dyfuzji rodnika w fazie gazowej. Z Kkolei wzrost
catkowitego ci$nienia p w komorze reaktora prowadzi do zmniejszenia wsp6tczynnikéw

dyfuzji w fazie gazowej zgodnie z zaleznoscia [272]:

D l, (2.6)
p

co skutkuje pogrubieniem warstwy przypowierzchniowej i ograniczeniem strumienia
reagentow docierajagcych do powierzchni wzrostowej. W konsekwencji zarGwno
ciSnienie, jak i warunki hydrodynamiczne w reaktorze odgrywaja kluczowq role

w ksztattowaniu tego rezimu wzrostu.

W rezimie limitowanym transportem masy predkoS¢ wzrostu wykazuje stabg
zalezno§¢ od temperatury podtoza, poniewaz reakcje powierzchniowe zachodza znacznie
szybciej niz dostarczanie reagentéw. Zamiast tego szybko§¢ przyrostu warstwy jest
w duzej mierze proporcjonalna do stezenia prekursorOw w fazie gazowej, predkosci
przeptywu gazéw oraz geometrii reaktora. Taka charakterystyka sprawia, ze rezim ten
sprzyja uzyskiwaniu wysokiej jednorodnoSci gruboSci i sktadu na duzych
powierzchniach, co czyni go szczegllnie atrakcyjnym z punktu widzenia zastosowafi
przemystowych. Jednocze$nie ograniczona rola proceséw powierzchniowych oznacza
mniejszg elastyczno$¢ w precyzyjnej kontroli sktadu chemicznego i morfologii warstwy,
zwlaszcza w przypadku materiatow o ztozonej stechiometrii lub niskiej ruchliwosci
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rodnikow na powierzchni hodowanej warstwy. Ponadto, ze wzgledu na dominujaca role
transportu masy, rezim ten moze maskowac subtelne efekty kinetyczne, takie jak
selektywne wbudowanie poszczegolnych rodnikow czy lokalne mechanizmy relaksacji
struktury krystalicznej. Ograniczenia te sprawiaja, ze cho¢ rezim limitowany transportem
masy jest korzystny dla uzyskania jednorodnych, grubych warstw epitaksjalnych, jego
zastosowanie w precyzyjnej inzynierii struktur niskowymiarowych lub silnie

niejednorodnych materiatéw bywa ograniczone.

W praktyce technologicznej MOVPE rezim limitowany transportem masy jest czesto
wybierany w procesach, w ktorych kluczowe znaczenie majg stabilno$¢ i powtarzalnos¢
wzrostu oraz jednorodno$¢ parametréw na duzych powierzchniach podtoza [272,275].
Jednoczesnie jego skuteczne wykorzystanic wymaga starannego doboru warunkéw
hydrodynamicznych i ci$nieniowych, tak aby zapewni¢ kontrolowany i jednorodny

transport reagentéw do powierzchni wzrostowej.

Przedstawione rozwazania pozwalaja na spdjne uporzadkowanie podstawowych
mechanizméw rzadzacych wzrostem epitaksjalnym w technologii MOVPE. Z jednej
strony podejscie termodynamiczne wyznacza granice stabilnosci faz, mozliwe sktady
chemiczne oraz ogdélne warunki, w ktérych wzrost krysztalu jest energetycznie
dopuszczalny. Z drugiej strony, ze wzgledu na nierdwnowagowy charakter procesu
MOVPE, o rzeczywistym przebiegu wzrostu decyduja w duzej mierze mechanizmy
kinetyczne oraz transport masy, ktérych wzajemna relacja okreSla dominujacy rezim
wzrostu. Analiza rezimu limitowanego kinetyka reakcji chemicznych wskazuje na
kluczowa role proceséw powierzchniowych, takich jak adsorpcja, dyfuzja i wbudowanie,
ktore umozliwiaja precyzyjng kontrole sktadu i struktury hodowanej warstwy, lecz
jednoczeSnie prowadzg do zwickszonej wrazliwosci procesu na lokalne warunki
technologiczne [272,275]. Z kolei rezim limitowany transportem masy charakteryzuje si¢
wysokg stabilnoScig oraz jednorodnoScig wzrostu, wynikajaca z dominujacej roli
hydrodynamiki i dyfuzji w fazie gazowej, jednak kosztem ograniczonej kontroli nad

subtelnymi mechanizmami powierzchniowymi. W praktycznych warunkach MOVPE
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oba te mechanizmy wsp6listnieja, a obserwowany przebieg wzrostu stanowi wynik ich

wzajemnego oddziatywania.

W kontekscie wzrostu materiatow warstwowych i struktur dwuwymiarowych istotne
staje si¢ Swiadome wykorzystanie zalet obu omodwionych rezimOw wzrostu przy
jednoczesnym ograniczeniu ich niedoskonatosci. Rezim limitowany kinetyka reakcji
chemicznych zapewnia wysoka czutoS$¢ procesu na warunki powierzchniowe, sprzyjajac
kontrolowanemu wbudowywaniu atoméw, selektywnoSci reakcji oraz relaksacji
strukturalnej, ktore sg kluczowe dla wzrostu uporzadkowanych warstw o matej liczbie
defektow. Jednocze$nie jego nadmierna dominacja prowadzi do pogorszenia
jednorodnoSci wzrostu oraz zwickszonej wrazliwosci na lokalne fluktuacje parametrow
procesowych. Z kolei rezim limitowany transportem masy gwarantuje stabilny
I jednorodny doplyw reagentéw do powierzchni wzrostowej, co sprzyja powtarzalnosci
procesu, lecz ogranicza wplyw mechanizméw powierzchniowych i utrudnia precyzyjne
sterowanie morfologig oraz mechanizmem nukleacji. Z tego wzgledu optymalne warunki
wzrostu materiatow 2D w technologii MOVPE nalezy lokowac w obszarze przejSciowym
pomicdzy oboma rezimami, w ktérym transport masy zapewnia jednorodne warunki
zasilania powierzchni, natomiast kinetyka reakcji powierzchniowych pozostaje
wystarczajaco wolna, aby umozliwi¢ selektywng adsorpcje, dyfuzje i wbudowanie
rodnikéw wzrostowych. Taki rezim poSredni pozwala na zachowanie kontroli nad
mechanizmem wzrostu przy jednoczesnym utrzymaniu stabilnoSci procesu, stanowigc
naturalny punkt wyjScia do sformutowania optymalnej strategii wzrostu materialow
dwuwymiarowych, w tym warstwowych azotkéw, z wykorzystaniem technologii

MOVPE.

W dalszej czesci pracy przedstawimy wyniki, na podstawie ktérych mozliwa bedzie
klasyfikacja rezimu wzrostu towarzyszacemu otrzymywaniu wysokiej jakoSci warstw
epitaksjalnych azotku boru. Jest to istotny krok w kierunku zrozumienia procesow
zachodzacych podczas wzrostu, co moze umozliwi€ otrzymywanie warstw 0 jeszcze

lepszej jakoSci strukturalne;j.
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2.2.Uklad MOVPE stosowany w niniejszej pracy

Probki wykorzystane w niniejszej pracy wyhodowaliSmy przy uzyciu uktadu
AIXTRON CCS 3x2” dostepnego w Zaktadzie Fizyki Ciata Statego na Wydziale Fizyki
Uniwersytetu Warszawskiego. Uktad widoczny jest na Rys. 2.2. Stanowi on serce
przeprowadzonych badafi. W zwigzku z tym szczegllnie wartoSciowe jest opisanie

najwazniejszych jego elementow, czego bedzie dotyczyC dalsza cze¢s¢ tego rozdziatu.

Kazdy z proces6w wzrostu rozpoczyna sic od wyboru gazu nosnego, ktérego
zadaniem jest transport zwiazkéow do komory reaktora. W przypadku wszystkich
procesOéw analizowanych w pracy zastosowanym gazem no$nym jest wodor pobierany
zbutli Rys. 2.2 (1. Jego czysto$¢ wynosi SN (5N = 99,999% czystosci, 0,001%
zanieczyszczefi). Alternatywnie mozliwe jest wykorzystanie azotu pochodzacego
z odparowania cieklego azotu znajdujacego si¢ w zbiorniku przedstawionym na Rys.
2.2 (2). Ze wzgledu na gorsza jako$¢ krystaliczng i wicksza zawarto$¢ wegla dla probek
otrzymywanych w procesach wykorzystujacych azot, ten gaz no$ny jest sporadycznie
uzywany do wzrostu azotku boru [278]. Jego gléwnym zastosowaniem jest zapewnienie
neutralnej atmosfery podczas wygrzewania materiatu oraz zachowanie czysto$ci uktadu,
bowiem azot stale przeplywa przez uktad, gdy urzadzenie nie jest w danym momencie

wykorzystywane do hodowania materiatu.

Zanim gaz noSny dotrze do prekursoréw lub dalej do uktadu, przeptywa przez
oczyszczalniki (Rys. 2.2 (4)). Zastosowane oczyszczalniki gazéw sa komercyjnymi
modutami firmy Entegris z serii Aeronex, zawierajacymi ztoza o duzej powierzchni
wlasciwej, oparte na porowatych substratach metalicznych lub ceramicznych. Sg one
pokryte katalitycznie aktywnymi materiatami oraz selektywnymi adsorbentami, ktdre
umozliwiajg usuwanie zanieczyszczen takich jak wilgo¢, tlen, CO, CO: oraz
weglowodory do poziomu ponizej ppb (czastek na miliard, ang. particle per bilion).
Oczyszczalniki te pracujg w konfiguracji z regenerowalnymi, podgrzewanymi ztozami

katalitycznymi w uktadzie dwuztozowym. Pozwala to na ciaglty przeptyw gazu noSnego
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przy zachowaniu ultrawysokiej czystosci bez konieczno$ci przerywania procesu na czas

regeneracji jednego ze z16z.

Rys. 2.2 Uktad MOVPE dostepny w Zaktadzie Fizyki Ciata Statego na Wydziale Fizyki Uniwersytetu
Warsszawskiego wykorzystany w niniejszej pracy. (1) - butle z wodorem, (2) - zbiornik z ciektym azotem,
(3) - zawory sterujace ci§nieniem gazu no§nego oraz uktadéw pneumatycznych, (4) - oczyszczalniki gazow,
(5) - szafa gazowa, (6) - butle z amoniakiem na wytarowanych wagach, (7) - szafa ze zwigzkami
metaloorganicznymi, - kontrolery przeptywu masy (czerwone), (9) - faznie wodne, (10) - bubbler wraz
z pélprzezroczysty ilustracjg zasady jego dziatania, (11) - komora rekawicowa.
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Wykorzystanym prekursorem azotu we wzroScie jest amoniak. Podobnie jak
w przypadku wodoru jest to zamkniety w butli gaz o czystosci 5N (Rys. 2.2 (6)), ktory
nastepnie przechodzi przez uktad oczyszczalnika gazu. Butle z amoniakiem znajdujg si¢
na wytarowanych wagach, ktére umozliwiajg kontrole pozostatej iloSci amoniaku w butli.
Z kolei prekursorami atomdéw z grupy 13. sg zwigzki metaloorganiczne. W ramach
prowadzonych przez nas badan jako Zrédto boru uzyliSmy trietylobor (TEB, (CH;CH.)B),
czyli czasteczke skladajacy sic z boru otoczonego trzema grupami etylowymi CHsCHo.
WykorzystywaliSmy zaréwno TEB z naturalnym sktadem izotopowym boru (20% °B
i 80% B) jak i wzbogacony izotopowy TEB (dominujagcym izotopem jest °B). Z kolei
7rédtami glinu i galu byty odpowiednio trimetyloglin (TMAI, (CHs)sAl) i trimetylogal
(TMGa, (CHs):Ga). Zwiazki te zbudowane sa z trzech grup metylowych CHs
przytaczonych do centralnego atomu metalu, odpowiednio glinu lub galu. Wszystkie
z wymienionych zwigzkéw sg w stanie ciektym i znajduja sic w metalowych naczyniach
(Rys. 2.2 (10)). Naczynie to ze wzgledu na zastosowanie oraz sposéb dzialania mozna
nazwa¢ w jezyku polskim nasycaczem par prekursora lub parownikiem bagbelkowym.
Jednak duzo bardziej utartym w §rodowisku terminem jest jego angielska nazwa, czyli
bubbler. Jak pokazano schematycznie na Rys. 2.2 do bubbleréw doprowadzone sa
dwie rurki: wlotowa, ktdra jest zanurzona w zwigzku metaloorganicznym oraz wylotowa
zakoficzona nad powierzchnig cieczy. Wttaczany do bubblera gaz no$ny tworzy babelki,
do ktérych wnetrza dyfunduja prekursory. Te z kolei unoszg si¢ ku gorze i przez rurke
wylotowa sg transportowane do reaktora. Z perspektywy kontroli wzrostu bardzo istotne
jest utrzymanie statego ci$nienia w bubblerze oraz statej temperatury substancji. Oba te
parametry wplywaja na rzeczywisty przeplyw prekursora ® znajdujacego si¢ w gazie
no$nym. Na podstawie bilansu molowego opartego na prawie gazu doskonatego mozna
zapisac:

__ Py (2.7)
P — Pu)Vo'
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gdzie &, — przeptyw gazu noSnego, pv — ciSnienie par prekursora, p» — ciSnienie wewnatrz
bubblera, Vo — objeto$¢ gazu w warunkach standardowych. Zalezno$¢ od temperatury

bubblera zawiera si¢ w empirycznym wyrazeniu na ci§nienie par prekursora [279].

B
log(p,) = A — T (28)

gdzie A i B sa parametrami dopasowania, charakterystycznymi dla danej substancji oraz
T — temperatura. W celu utrzymania stalej temperatury bubbleréw, te znajduja si¢
w tazniach wodnych o zadanej temperaturze (Rys. 2.2 (9)). Sa to dla TEB — 20 °C, TMAI
—18°C, TMGa -0 °C, co przektada si¢ na ci$nienia par odpowiednio 53 mbar, 10,4 mbar,
91,2 mbar. Podobnie jak w przypadku temperatur, réwniez ci$nienie w bubblerach jest
utrzymywane state na poziomie 1300 mbar. Zatem jedynym zmiennym podczas wzrostu
parametrem technologicznych, ktéry wplywa na iloS¢ prekursora dostarczanego do

reaktora jest przeptyw gazu no§nego przez bubbler.

Wszystkie prekursory w obecnoSci gazu noSnego s3a kierowane do reaktora
polerowanymi elektrycznie. Nalezy zaznaczyC, ze w uktadzie znajduja si¢ dwa niezalezne
zestawy rurek. Nazywane sg liniami metaloorganiczng i wodorkowg. Oznacza to, ze
w przypadku pierwszej z nich przeptywaja przez nig jedynie zwiazki metaloorganiczne,
a przez druga jedynie amoniak. Innymi stowy, nie istnieje fizyczna mozliwos¢, aby

prekursory mogty si¢ zmieszac lub przereagowa¢ przed dotarciem do komory reaktora.

Stosowanym w uktadzie reaktorem jest reaktor typu Close Coupled Showerhead
(CCS, Rys. 2.3 (2), (3)). Jest umieszczony w komorze rekawicowej wypetnionej azotem
(Rys. 2.3 (1)). Nazwa showerhead oznacza, ze dostarczane prekursory sa rozdzielane na
wiele, matych, réwno oddalonych otworéw (100 otworéw na in? o §rednicy 0,6 mm), co
konstrukcja przypomina stuchawke prysznicowa (Rys. 2.3 (5)). Ma ona zapewni¢
jednorodne dostarczanie prekursoréw na wzrastang powierzchni¢. Do pokrywy reaktora
dostarczana jest woda o temperaturze 45 °C, ktéra cyrkuluje migdzy drobnymi rurkami
zakoriczonymi wspomnianymi otworami (Rys. 2.3 (4)). Jej rola jest odprowadzanie
ciepta z tego elementu uktadu. Za stato$¢ temperatury odpowiadajg agregaty chtodnicze

firmy Affinity (niepokazane).
41



Rys. 2.3 Reaktor MOVPE stosowany w ninigjszej pracy. (1) - komora rekawicowa, (2) - zamkniety reaktor,
(3) - otwarty reaktor, (4) - schemat przekroju pokrywy reaktora z zaznaczonymi liniami metaloorganiczna
i wodorkowg oraz obiegiem wody chlodzacej, (5) - zblizenie na uktad otworéw w pokrywie, (6) - obrotowy
susceptor grafitowy z wydrazonymi trzema dwucalowymi kieszeniami na podtoza, (7) - dwucalowe
podtoze szafirowe podnoszone przy uzyciu przyssawki, (8) - trzystrefowy grzejnik, (9) - pompa procesowa,
- interferometr optyczny, D) - pirometr optyczny. Obrazki (), (5), (8) pochodza z [280].

Strumieri prekursoréw kierowany jest na podtoza krystaliczne (Rys. 2.3 (7).

W naszych badaniach stosowaliSmy polerowane podtoza Al,Os; (korund) potocznie
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nazywane szafirem. Uzyty krysztal mial orientacje (0001), tj. ptaszczyzna c.
WykorzystywaliSmy podtoza o trzech réznych katach odchylenia orientacji
krystalograficznej (ang. offcut) w kierunku [1100], tj. kierunek m. Byty to 0,3°, 0,6°, 1°.
Podtoza znajduja sic w wydrazonych kieszeniach elementu nosSnego i grzejnego podtozy,
czyli susceptora (Rys. 2.3 (6)). Susceptor uzyty w procesach moze jednocze$nie
pomiesci¢ trzy dwucalowe podtoza. Jest zrobiony z grafitu pokrytego warstwg weglika
krzemu. Aby zapewni¢ wigksza jednorodnoS$¢ otrzymywanego materiatu, susceptor
obraca si¢. Typowa predkoS¢ obrotu zastosowana dla znaczacej wickszosci proceséw
wynosita 50 obrotéw na minute. Mozliwa jest rOwniez zmiana odlegtoSci susceptora od

pokrywy reaktora. Jednak dla wszystkich proceséw wynosita ona 11 mm.

Pod susceptorem umieszczony jest trzystrefowy grzejnik (Rys. 2.3 (8)), ktdrego
grzatki stanowi zwiniety drut wolframowy. Moc pradu ptynacego przez kazda ze stref
moze by¢ ustalana niezaleznie. Dzicki temu mozliwe jest poprawienie jednorodnosci
rozktadu temperatury na susceptorze. Moc catkowita pradu dostarczanego do grzejnika
jest dobierana w taki spos6b, aby wskazania termopary znajdujacej si¢ przy grzejniku
byty zgodne z wartoScig zadang. Nalezy przy tym zaznaczyc, ze z perspektywy wzrostu
istotna jest realna temperatura na powierzchni podtoza i najczesciej odbiega ona od

wskazan termopary.

Jak wspomniano w poprzednim rozdziale jednym z istotnych parametrow wzrostu
jest ciSnienie. W przypadku stosowanego uktadu jest ono kontrolowane przy uzyciu
pompy Ebara ESA25-D (Rys. 2.3 (9)), do kt6rej doprowadzona jest rura odprowadzajaca
gazy z reaktora. Nastepnie gazy wylotowe trafiajga do trzykolumnowego skrubera
(niepokazane, ang. scrubber), czyli urzadzenia pochianiajacego z mokrg filtracja, ktérego
zadaniem jest neutralizacja gazéw wylotowych. Kazda z kolumn zawiera kwas siarkowy
(V1) reagujacy z amoniakiem, co prowadzi do powstania siarczanu (V1) amonu. Na

koniec zneutralizowane gazy procesowe trafiaja do atmosfery.

Opisany uktad MOVPE jest stosunkowo ztozony i pozwala na sterowanie wieloma

parametrami procesowymi. Zatem istotna staje si¢ mozliwos$¢ posiadania wgladu w to,
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co dzieje sie podczas wzrostu wewnatrz zamknictego reaktora. Dlatego duza zaleta
dostepnego nam urzadzenia jest posiadanie dodatkowego osprzetu zamontowanego na
pokrywie reaktora. Sa to interferometr optyczny (Rys. 2.3 (10)) oraz pirometr optyczny
ARGUS (Rys. 2.3 QD). Interferometr optyczny wykorzystuje pochodzaca z fotodiody
wigzke Swiatta o dtugosci fali 635 nm. Jest ona kierowana na kostke Swiattodzielaca (ang.
beam splitter), ktéra czeS¢ Swiatta kieruje przez port optyczny na powierzchni¢
znajdujacego sie w reaktorze podioza. Nastepnie detektor rejestruje intensywnoS¢ Swiatta
docierajacego do niego przez kostke Swiattodzielacg po odbiciu od podioza. Wraz
z przyrostem gruboSci warstwy hodowanego materiatu na powierzchni podioza
rejestrowane odbite S$wiatto zmienia swoja intensywno$¢ na skutek interferencji
I rozpraszania. Na podstawie obserwowanych zmian podczas wzrostu mozliwe jest
0szacowanie grubosci materiatu, dynamiki przyrostu warstwy oraz ocena jej porowatosci
i szorstko$ci. Z kolei pirometr optyczny ARGUS przy uzyciu fotodiod rozmieszczonych
wzdluz promienia pokrywy reaktora rejestruje promieniowanie emitowane przez
rozgrzane powierzchnie. Na podstawie rozktadu Plancka dla ciata doskonale czarnego
przelicza energi¢ promieniowania na warto§¢ temperatury. Dzigki odpowiedniemu
rozmieszczeniu fotodetektorow oraz obracaniu si¢ susceptora ze statg cze¢stoScig mozliwe
jest wykonanie mapy przestrzennej rozktadu temperatury na catym susceptorze oraz na
wszystkich trzech podtozach. Mimo zmiennych warunkéw istotnych dla przewodnictwa
cieplnego (np. przyrost materiatu, zmiana gazu w reaktorze — wodor, amoniak, azot),
precyzyjny odczyt rzeczywistej temperatury powierzchni oraz niezalezna kontrola trzech
stref grzejnych umozliwiaja odpowiednig korekte temperatury w poszczegllnych
miejscach na podtozu. Pozwala to na zwickszenie jednorodnosci rozktadu temperatury —
jednego z kluczowych parametrow procesowych. Ze wzgledu na wigksza wiarygodno$¢
pirometrycznego odczytu wartoSci temperatury wzgledem wartoSci podawanej przez
termopar¢ w dalszej czeSci pracy poprzez temperature wzrostu bedziemy rozumied

temperature wskazang przez uktad ARGUS.
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2.3.Metoda MOVPE w konteks$cie wzrostu azotku boru

Wraz ze wrzrostem zainteresowania badaniami nad azotkiem boru zaczeta
dynamicznej rozwija¢ si¢ technologia jego otrzymywania. Niewatpliwie prym w tej
dziedzinie wiedzie wspomniany we wstepie Takashi Taniguchi, ktéry obecnie wytwarza
najlepszej jakoSci strukturalnej krysztaly azotku boru, wykorzystujac wzrost przy uzyciu
wysokiego ciSnienia i wysokiej temperatury (HPHT, ang. High-Pressure High-
Temperature method) [164]. O duzej popularnosci jego materiatu §wiadczy fakt, ze
W zwigzku z licznymi wspéipracami miedzynarodowymi w latach 2020-2025 byt
wspotautorem ponad 300 publikacji rocznie. Inng popularng metoda do otrzymywania
dobrej jakoSci krysztatOw jest wzrost z topnika metalicznego (ang. Metal Flux Solution).
Metoda ta pozwala na otrzymywanie krysztalow o mniejszej gruboSci, ale istotnie
wigkszej powierzchni (~mm?) wzgledem HPHT. Warto wspomnie¢ o tej metodzie
réwniez ze wzgledu na nasza wspOtprace z Jamesem Edgarem z Kansas State University,
ktory biegle postuguje si¢ wspomniang technikg, dajac nam dostep do izotopowo
czystych krysztatéw azotku boru [163]. Ze wzglgdu na polskie tradycje i osiggni¢cia we
wzroScie azotkéw metodg amonotermalng [281,282] nalezy réwniez nadmieniC, ze

metoda ta w ostatnim czasie rowniez umozliwita wzrost azotku boru [283].

Mimo wysokiej jakoSci krysztatow objetoSciowych umozliwiajacych demonstracje
interesujacych witasnosci fizycznych materiatu, nie dajg one w bezpoSredni sposéb
perspektywy ich zaadaptowania do =zastosowar dnia codziennego. Wynika to
z ograniczonych mozliwosci skalowania technologii, podczas gdy mySlac o masowej
produkgcji, istotne oprécz odpowiedniej jakosci strukturalnej jest rowniez otrzymywanie
duzych powierzchni materialu. Takie mozliwoSci daja z kolei techniki wzrostu
epitaksjalnego.

Termin epitaksja pochodzi z jezyka greckiego (gr. epi + taxis) i mozna go
przettumaczyC jako na uporzgdkowanym. W kontekScie wzrostu potprzewodnikow

oznacza, 7e kierunki krystalograficzne hodowanego materialu sg zorientowane zgodnie

z kierunkami krystalicznego podtoza. Wzrost epitaksjalny ma niebagatelne znaczenie dla
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otrzymywania wysokiej jakoSci materialu. W poczatkowym stadium wzrostu na
powierzchni podtoza tworza si¢ zarodki materiatu. Z czasem rozrastaja si¢ na boki az do
momentu napotkania innego ziarna z rozroSnictego zarodka. Wtedy tez zrastajg sic ze
sobg. JeSli ziarna sa wzgledem siebie zdezorientowane, wowczas na granicy zrostu
powstaja liczne defekty strukturalne. Z kolei w sytuacji identycznego utozenia krysztatu,
czyli epitaksji, powstajaca ze zrastajacych si¢ ziaren cigglta warstwa powinna by¢

pozbawiona defektéw, tworzac monokrysztal.

Techniki wzrostu epitaksjalnego sg wykorzystywane rowniez do azotku boru.
W wielu przypadkach stosuje si¢ chemiczne osadzanie z fazy gazowej (CVD, ang.
Chemical Vapor Deposition) [284-287]. Podczas wzrostu wykorzystuje si¢ metaliczne
podtoze, ktore umozliwia katalityczne powstawanie materialu. W zwiazku z tym
w wyniku pasywacji podtoza powstatym azotkiem boru dalszy wzrost jest hamowany
i ograniczony do pojedynczych warstw atomowych. Z Kkolei epitaksja z wigzek
molekularnych (MBE, ang. Molecular Beam Epitaxy) wigze si¢ z bardzo malymi
predkoSciami wzrostu [288-291]. Bardzo obiecujaca natomiast jest epitaksja z fazy
gazowej zwigzkOw metaloorganicznych (MOVPE, ang. Metal Organic Vapor Phase
Epitaxy), poniewaz umozliwia wickszg predkoS¢ wzrostu przy jednoczesnym
zachowaniu stosunkowo dobrej jako$ci krystalicznej nawet przy zastosowaniu
niekatalitycznych podtozy, dzicki czemu wzrost nie jest limitowany do pojedynczych

warstw atomowych [292-295].

Pierwsze prace dotyczace wzrostu azotku boru przy uzyciu MOVPE zaczely
pojawiac si¢ na przetomie lat 80. i 90. XX wieku [296,297]. Od tego czasu rézne grupy
badawcze testowaty rézne podejscia majace na celu otrzymanie azotku boru 0 mozliwie
najlepszych wtasno$ciach. Jako podtoza stosowano migdzy innymi metale [298-300],
krzem [301], azotek glinu [302-304], azotek galu [161,305], szafir o r6znych orientacjach
[306]. Najczesciej stosowanymi prekursorami byly trietylobor z amoniakiem. Jednak
jako alternatywne Zrédio dla boru wykorzystywano réwniez migdzy innymi trimetylobor

((CHs)sB) [307-309], diboran (B:Hs) [307]. Dokonywano réwniez wzrostu azotku boru
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przy uzyciu pojedynczych prekursoréw zawierajacych w swojej strukturze zaréwno bor
jak i azot, np. borazyne (BsNsHg) [310-312] lub tris(dimetyloamino)boran (B(N(CHs)2)s)
[313]. W naszych badaniach wzrastaliSmy azotek boru na podiozach szafirowych
o orientacji (0001) przy uzyciu trietyloboru i amoniaku. Jest to najwczeSnicj
I jednoczes$nie najczgéciej stosowana kombinacja zwiazkéw. Dlatego dalsza czeS$¢
niniejszego rozdzialu bedzie skupia¢ si¢ na wzroScie MOVPE na szafirze

z wykorzystaniem trietyloboru i amoniaku.

Zdecydowana wickszoSC literatury zwigzanej ze wzrostem azotku boru skupia si¢ na
zaprezentowaniu wynikow, czesto doS¢ podstawowej, charakteryzacji otrzymanego
materialu. Omawiane przez autorOw licznych prac serie probek nierzadko réznig si¢
pojedynczym parametrem procesowym. Na tej podstawie dochodzg oni do konkluzji na
temat optymalnego zestawu parametrOw wzrostu. Jednocze$nie nie zagl¢biajg sic
w szczegdly procesOw zachodzacych podczas wzrostu. Istotnie inne podejScie
reprezentowal Krzysztof Pakufa, ktéry dat podwaliny do dostepnej w naszej grupie
technologii wzrostu azotku boru i tym samym zrozumienia zachodzacych w jego trakcie
procesOw. W swojej ostatnicj pracy zatytutowanej Fundamental mechanism of hBN
growth by MOVPE zbadal zaleznoSci funkcyjnych mig¢dzy kolejnymi parametrami
wzrostu, m.in. ci$nieniem, przeptywem prekursoréw, temperaturg [314]. Co istotne,
zakres zmiennoS§ci wymienionych parametr6w byt bardzo szeroki. Na tej podstawie

wyréznit kolejne rezimy wzrostu azotku boru.

Najprostszym technologicznie sposobem wzrostu azotku boru przy uzyciu MOVPE
jest tryb ciggty (CFG, ang. Continous Flow Growth). Polega on na statym i jednoczesnym
wprowadzaniu obu prekursoréw do komory reaktora. W tym trybie wzrostu mozna
wskaza¢ na dwa rezimy, w ktorych zachodzi wydajna synteza materiatu. Sg to warunki
niskiego przeptywu amoniaku i niskiego ciSnienia (LALP, ang. Low Ammonia Low
Pressure) oraz wysokiego przeplywu amoniaku i wysokiego ci$nienia (HAHP, ang. High
Ammonia High Pressure). Warunki te odpowiadaja spotykanym czesto w obliczeniach

DFT (ang. Density Functional Theory) odpowiednio warunkom bogatych w azot
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(nitrogen-rich) oraz ubogim w azot (nitrogen-poor). Predko$¢ wzrostu w warunkach
LALP zalezy liniowo od temperatury i jest mozliwy w temperaturze nawet 550 °C. To
sugeruje, ze w tym rezimie mechanizm wzrostu nie jest limitowany barierg aktywacji
pojedynczej reakcji chemicznej. Obserwowana zalezno$¢ temperaturowa stanowi raczej
wypadkowa proceséw fizycznych zachodzacych na powierzchni wzrostowej, takich jak
adsorpcja fizyczna, desorpcja oraz dyfuzja powierzchniowa atomOw boru i czasteczek
amoniaku. Nalezy jednocze$nie zauwazyC, ze przy najnizszych z badanych cis$nien
(100 mbar) predkos¢ wzrostu wykazuje silng zalezno$¢ od strumienia amoniaku. Wraz ze
zwickszeniem przeplywu zmniejsza si¢ predkoS¢ wzrostu. Sugeruje to, iz wzrost
temperatury sprzyja jego intensywniejszej desorpcji z powierzchni, prowadzac do
lokalnego zubozenia w azot. Taki stan moze zwickszac¢ efektywnoS$¢ heterogenicznej
katalizy reakcji powierzchniowych i umozliwia¢ wzrost w tak niskiej temperaturze.
W odréznieniu od LALP, w warunkach HAHP wzrost zachodzi dopiero powyzej
temperatury 950 °C. Predko$¢ wzrostu dynamicznie przyspiesza wraz ze wzrostem
temperatury az do osiggni¢cia 1200 °C, powyzej ktdrej przestaje si¢ istotnie zmieniac, co
wskazuje na istnienie dobrze zdefiniowanej bariery energetycznej charakterystycznej dla
reakcji  chemicznych  zachodzacych na  powierzchni  wzrostowej.  Jednym
z prawdopodobnych etapéw limitujacych kinetyke wzrostu w tym zakresie temperatur
jest rozktad amoniaku, analogiczny do obserwowanego w obecnosci galu oraz na
powierzchni GaN [315]. W konsekwencji wzrost azotku boru w warunkach HAHP
I temperaturach ponizej 1200 °C nalezy klasyfikowac¢ jako wzrost limitowany kinetyka
reakcji chemicznych. Dopiero powyzej tej temperatury, gdy amoniak ulega szybkiemu
i niemal calkowitemu rozktadowi, mozliwe staje si¢ przejScie do rezimu limitowanego
transportem masy. Dla obu omawianych reziméw wzrostu zalezno$¢ predkosci wzrostu
od przeptywu TEB jest liniowa dla prébek hodowanych w 1150 °C. Oznacza to, ze
prekursor boru nie wptywa na wydajno$¢ syntezy, a taki sam charakter zaleznoSci
zarowno dla LALP jak i HAHP wskazuje na pasywujaca rolg tego zwiazku podczas

syntezy azotku boru.
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Analiza obrazéw SEM prébek otrzymanych w warunkach HAHP (Rys. 2.4) ujawnia
ponadto ich wyraznie polikrystaliczng mikrostrukture, zbudowang z ziaren w postaci
cienkich ptatkow o Srednicach poréwnywalnych z gruboScig warstwy. Platki te sa w duzej
mierze zorientowane prostopadle do powierzchni podtoza, co prowadzi do powstania
porowatej morfologii warstwy. Taka posta¢ ziaren wskazuje na silnie anizotropowy
charakter wzrostu, w ktérym dyfuzja po powierzchni zdezorientowanych platkéw jest
wysoce efektywna. Natomiast chemisorpcja i wbudowanie atomoéw zachodzg gtéwnie na
ich krawedziach, bedacych jedynymi obszarami z nienasyconymi wigzaniami

kowalencyjnymi. Dodatkowo obserwowane wygiecia i pofatdowania ptatkéw Swiadcza

0 duzej elastycznosci otrzymanego materiatu.

Rys. 2.4 Obrazy SEM dla prébek hodowanych metodg CFG w warunkach HAHP w temperaturze 1050 °C:
a) prébka o grubosci 380 nm, b) probka o grubosci 800 nm. Obrazy pochodza z [314].

Zwickszenie temperatury wzrostu oraz stosunku V/III jak réwniez wzrost na gladkiej
powierzchni krystalicznej prowadzi do ograniczenia wyginania si¢ ptatkOw materiatu
i tym samym powstania ciggtej warstwy materiatu utozonego réwnolegle do podioza.
Skutkuje to réwniez istotng redukcja predkosci wzrostu. Wielu autoréw utozsamia ten
efekt z obecno$cig reakcji pasozytniczych miedzy prekursorami w fazie gazowej
w analogii do wzrostu azotku glinu [316-319]. Jednak analiza przeprowadzona przez
Krzysztofa Pakut¢ prowadzi do odmiennych wniosk6w [314]. Na podstawie obrazow
mikroskopii sit atomowych postuluje, ze krawedzie warstw atomowych rozrastajacych

sie w ksztalt tréjkata w warunkach HAHP sg zakoriczone azotem. Takie zalozenie jest
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réwniez spdjne z obliczeniami [320-323]. W tej sytuacji jedynymi mozliwymi
miejscami, gdzie moze zajS¢ chemisorpcja i przylaczenie si¢ kolejnego atomu sg
wierzchotki tegoz trdjkata. W momencie powstania ciaggtej warstwy dostepnosS¢ punktow
chemisorpcji istotnie spada, co hamuje dalszy wzrost. Sugeruje to, ze samoograniczanie
sie wzrostu (ang. self-termination) w trybie CFG nie wynika z reakcji pasozytniczych,
lecz z wygtadzania powierzchni wzrostowej. To z kolei prowadzi do omdwienia

kolejnego trybu wzrostu.

Pulsacyjny tryb wzrostu w kontekScie azotku boru zostal wprowadzony przez
Kobayashiego i in. w 2008 roku pod nazwg Flow-rate Modulation Epitaxy (FME, pol.
epitaksja z modulacja nat¢zenia przeptywu) [300]. Polega on na naprzemiennym
wprowadzaniu do reaktora prekursora borowego oraz azotowego. Celem tego podejscia
jest unikniecie mieszania prekursorow w fazie gazowej. Dodatkowo stosuje si¢ przerwy
miedzy pulsami prekursoréw z przeplywem gazu noSnego, ktére maja umozliwic¢
skuteczniejsze pozbycie si¢ prekursora wprowadzonego tuz przed przerwa. Przerwy te
w anglojezycznej literaturze nazywane sg ,,interrupt” i polskojezyczne odpowiedniki nie
sa popularne. W dalszej czeSci pracy bedziemy nazywali je pauzami. Wptyw obecnoSci
pauz po odpowiednich pulsach badali Zhang i in. [324]. Z badafi tych wynika, ze
zastosowanie pauzy po pulsic TEB moze zwicksza¢ ruchliwo$¢ atomow boru
adsorbowanych na powierzchni (dalej nazywanych adatomami), zwickszajac przy tym
predkos$¢ wzrostu. Z kolei zastosowanie pauzy po obu pulsach prowadzi do jeszcze
wickszego zwickszenia predkosci wzrostu przy jednoczesnej redukcji chropowatosci
powierzchni. Jednak mimo mniejszej predkosSci wzrostu najlepsza jakoS¢ krystaliczng
otrzymano dla warstwy hodowanej z zastosowaniem pauzy jedynie po pulsie
amoniakowym. Taki wtasnic schemat pulsowania (pauza — TEB - NHs) zostat
niezaleznie opracowany jako optymalny kilka lat wczeSniej przez Krzysztofa Pakule i stat
si¢ standardem w naszej grupie. Byt on posSrednim wynikiem badan nad wzrostem FME
analogicznych do omawianych wczeSniej badadn nad wzrostem w trybie FME.
Zauwazono, ze dynamika zaleznoSci predkoSci wzrostu od temperatury przypomina t¢
dla wzrostu CFG w rezimie HAHP, co wskazuje, ze wzrost w trybie FME zachodzi
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podczas warunkéw bogatych w azot. To wiasnie dlatego pauza po pulsie NH; gra tak
duza rolg, bowiem zwigzek ten prowadzi do pasywacji powierzchni i ograniczania
mozliwosci chemisorpcji adatomdéw boru. Wnioski wyciggni¢te na podstawie analizy
wzrostu CFG doprowadzity do postawienia hipotezy dotyczacej mechanizmu wzrostu
podczas trybu FME, zgodnie z ktéra okresowe usuwanie azotu z powierzchni warstwy
skutkuje czasowa aktywacja krawedzi atomowych azotku boru. W zamySle umozliwia to
chemisorpcje boru w warunkach bedacych lokalnie bogatych w bor. Jednocze$nie etap
ten moze prowadzi¢ do czeSciowej korozji lub chropowacenia krawedzi atomowych.
Takie zachowanie obserwowane jest podczas wygrzewania warstw azotku boru
w atmosferze wodoru [325,326]. Nastepujacy w dalszej kolejnos$ci puls amoniaku sprzyja
rekonstrukcji wigzan atomowych oraz dalszemu uporzadkowanemu wzrostowi, zanim
kolejna pauza ponownie zainicjuje proces aktywacji krawedzi. Taki mechanizm mozna
opisa¢ obrazowo jako ,,jeden krok wstecz, aby wykona¢ dwa kroki naprzéd”. Prowadzi
on do wolnego, lecz trwatego przyrostu warstwy, poniewaz uniemozliwia otrzymanie
gladkiej powierzchni hamujacej zatrzymujacej wzrost w trybie CFG. Drzigki temu
mozliwe jest otrzymywanie warstw o grubosciach si¢gajacych setek nanometréw. Ma to
jednak swoja cen¢, bowiem prowadzi do powstawania wickszej liczby defektow
strukturalnych. Te z kolei tworza charakterystyczne ztozone pasma fotoluminescencyjne
obserwowane dla dtugodci fali z zakresu widzialnego [192]. Pr6bg rozwigzaniem tego

problemu miato by¢ opracowanie kolejnego trybu wzrostu stosowanego w naszej grupie.

F.aczony tryb wzrostu (CGM, ang. Combined Growth Mode) lub wzrost dwuetapowy
(ang. 2-stage epitaxy) zostal wprowadzony przez Aleksandre Dabrowska jako
semihomoepitaksjalne podejécie do wzrostu azotku boru [327]. Tryb ten zaktada
wyhodowanie ciagtej warstwy w trybie CFG, a nastepnie zmian¢ warunkOw wzrostu na
tryb FME. Takie podej$cie umozliwia wykorzystanie zalet kazdego z trybéw w celu
osiggniecia lepszej jakoSci strukturalnej materialu wzgledem sytuacji, w ktorej kazdy
z etapOw byt hodowany osobno. Tryb ciggty prowadzi do powolnego i kontrolowanego
powstawania cienkiej, samoograniczajacej sie¢ warstwy. Stanowi ona bufor oddzielajacy
powierzchni¢ wzrostowa od podioza. Dzigki temu nastepujacy pézniej wzrost w trybie
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pulsacyjnym zachodzi na gladkiej warstwie azotku boru. Mimo chaotycznego charakteru
wzrostu w tym trybie wzrost na gtadkim buforze redukuje liczbe defektow strukturalnych
i tym samym obniza intensywno$¢ luminescencji z zakresu widzialnego. W ramach
wspomnianej pracy zostala wykonana optymalizacja czasu trwania poszczegllnych
etapOw. Z pomiaréw rentgenowskich wynika, ze skrGcenie czasu wzrostu warstwy
buforowej prowadzi do zmniejszenia zawartoSci amorficznego azotku boru w warstwie.
Dalsza optymalizacja zostata osiggni¢ta poprzez dobranie podtoza o odpowiednim kacie
odchylenia orientacji [306]. Poprzez zastosowanie podtoza o kacie dezorientacji 1° oraz
warstwy buforowej hodowanej przez 10 minut naszej grupie udato si¢ osiggnac
szeroko$ci piku ramanowskiego na poziomie 16 cm™. Dla poréwnania typowymi
warto§ciami spotykanymi w literaturze dla wzrostu MOVPE na szafirze sg 20-40 cm™
[294,328-330]. Dla wzrostu CVD na metalach jest to 10-20 cm? [331-333], a dla
krysztatéw objetosciowych 4-10 cm? [334,335]. Jednocze$nie parametr ten moze

stanowi¢ dobry wskaznik og6lnej jakoSci krystalicznej materiatu.

Mimo dotychczasowych sukcesdw osigganych przez nasza grupe w obszarze
wzrostu azotku boru przy uzyciu MOVPE, wciaz istnieje przestrzen na dalszg poprawe
jakosci strukturalnej i optycznej otrzymywanego materiatu. Aby to osiagnac, istotne staje
si¢ dogtebne zrozumienie mechanizméw wzrostu, ktdre graja kluczowa role podczas
wzrostu dwuetapowego, w szczegdlnosci w fazie wzrostu FME. Poki co literatura w tym
temacie jest mocno ograniczona. W dalszej czeSci niniejszej pracy przedstawimy wyniki

badafi, ktére umozliwiaja uzupetnic brakujacy stan wiedzy.
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3. Techniki charakteryzacji struktury i wlasnosci fizycznych

W celu kompleksowej charakteryzaciji otrzymanych struktur wykorzystaliSmy szereg
komplementarnych  technik eksperymentalnych, umozliwiajacych analize ich
wlasciwosci strukturalnych, morfologicznych oraz optycznych. Zastosowane przez nas
metody pozwalaja na wieloaspektowa ocen¢ jakosci otrzymanych warstw, obejmujaca
zaréwno ich strukture krystaliczng i mikrostrukture, jak i topografie¢ powierzchni oraz
wlasciwosci optyczne, dostarczajac tym samym spdjnego i wzajemnie uzupelniajacego

si¢ obrazu badanego materiatu.

Ze wzgledu na szeroki zakres wykorzystanych technik, szczegétowe omodwienie
wszystkich aspektow ich dziatania nie jest konieczne z punktu widzenia interpretacji
przedstawionych wynikow. W zwiazku z tym w dalszej czesci rozdzialu ograniczamy si¢
do przedstawienia podstawowych zasad dziatania poszczeg6lnych metod oraz tych
elementéw ich funkcjonowania, ktoére maja kluczowe znaczenie dla prawidiowego

zrozumienia uzyskanych rezultatow eksperymentalnych i ich wiasciwej interpretacji.

3.1.Rentgenowskie metody dyfraktometryczne

Rentgenowskie metody dyfraktometryczne stanowig jedne z podstawowych narzedzi
wykorzystywanych do charakteryzacji strukturalnej materiatéw krystalicznych oraz
cienkich warstw. Umozliwiaja one uzyskanie informacji o strukturze krystalicznej,
orientacji krystalograficznej, jako$ci krystalicznej, gruboSci warstw oraz morfologii
interfejsow. Ze wzgledu na swoja niedestrukcyjng nature oraz wysoka czuto$¢ na
uporzagdkowanie warstw atomowych, techniki te sg szeroko stosowane w badaniach

materiatow p6tprzewodnikowych, w tym struktur epitaksjalnych.

Pomiary rentgenowskie przeprowadziliSmy z wykorzystaniem dyfraktometru
rentgenowskiego X'Pert firmy Philips, pracujacego w geometrii odbiciowej. Zrédlem
promieniowania byta lampa rentgenowska z anodg miedziang, emitujgca
charakterystyczne promieniowanie CuKa. Wigzka promieniowania opuszczajaca
ognisko lampy, poczatkowo rozbiezna, byla nastepnie formowana przy uzyciu

zwierciadta GoObla, ktére przeksztalca ja w wiazke rOwnolegla o zwigkszonej
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intensywno$ci. Element ten pelni rOwniez funkcje wstepnego  uktadu
monochromatyzujacego, ograniczajac widmo promieniowania gléwnie do linii
charakterystycznych miedzi. Mimo to na analizowanych w naszych badaniach krzywych
dostrzegalny jest sygnat pochodzacy z dyfrakcji linii CuKp:, WLa1 i WLae. Natezenie

tych dwdch ostatnich zalezy od poziomu zuzycia lampy.

Po przejsciu przez uktad optyki pierwotnej wigzka byta dodatkowo definiowana przy
uzyciu szczeliny o szerokoSci 0,2 mm, a nastepnie kierowana na powierzchni¢ badanej
probki, zamocowanej na precyzyjnym stoliku goniometrycznym. Stolik ten umozliwiat
kontrolowana, sterowang komputerowo zmiang¢ orientacji probki, w szczegdlnosci obrot
wokoOt osi odpowiadajacej katowi padania w. Promieniowanie odbite lub ugicte na
badanej strukturze przechodzito nast¢pnie przez szczeling Sollera, ktora ograniczata
rozbiezno$¢ katowa wiazki w plaszczyznie pionowej. W ten sposéb mozliwe jest
poprawienie rozdzielczoSci katowej pomiaru. W dalszej kolejnosci wiazka przechodzita
przez ptaski monochromator grafitowy, redukujacy udzial promieniowania
rozproszonego nieelastycznie i tym samym zmniejszajacy poziom tta pomiarowego. Na

koniec wigzka byta rejestrowana przy uzyciu gazowego detektora proporcjonalnego.

Opisana konfiguracja aparaturowa byta wykorzystywana zar6wno w pomiarach
reflektometrycznych (XRR), jak i dyfrakcyjnych (XRD). Istotnym aspektem geometrii
pomiarowej jest rOwniez efektywny obszar probki oSwietlany przez wiazke
promieniowania, ktéry zalezy od kata padania w. Przy matych katach padania (pomiar
XRR) wigzka obejmuje znaczng cze$¢ powierzchni probki. Natomiast wraz ze wzrostem
kata (pomiar XRD) plamka na prébce przyjmuje ksztatt prostokata o szerokosci 2 mm
I dtugosci rownej dtugos$ci prébki. W konsekwencji rejestrowany sygnat stanowi warto$¢
uSredniong pochodzaca =z istotnej czeSci powierzchni prébki, co zwicksza
reprezentatywno$¢ uzyskiwanych wynikéw dla catej badanej struktury. Z drugiej strony
stosunkowo duza wielkoS$¢ wiazki prowadzi do ograniczenia rozdzielczoSci przestrzennej

pomiaru. Rozwigzaniem tego problemu moze by¢ wykorzystanie technik
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synchrotronowych. Te z kolei wymagajg duzo bardziej zaawansowanej i drogiej

infrastruktury pomiarowej.

3.1.1. Dyfrakcja rentgenowska (XRD)

Dyfrakcja promieniowania rentgenowskiego jest jedna z podstawowych metod
badania struktury krystalicznej materiatéw. Wynika to bezpoSrednio z faktu, ze dlugosc
fali promieniowania rentgenowskiego jest zblizona do charakterystycznych odlegtosci
miedzyptaszczyznowymi w krysztatach, ktére wynosza typowo 0,1 — 0,4 nm. Dzigki
temu promieniowanie rentgenowskie oddziatuje z periodyczng strukturg atomowa
krysztalu w sposéb umozliwiajacy obserwacje zjawisk interferencyjnych. Mechanizm
oddzialywania promieniowania rentgenowskiego z materig polega przede wszystkim na
jego elastycznym rozpraszaniu na chmurach elektronowych otaczajacych jadra atomowe.
Poniewaz w krysztale atomy sg rozmieszczone w sposob uporzadkowany, odpowiadajaca
im gestos¢ elektronowa réwniez wykazuje periodyczng modulacje przestrzenng.
W rezultacie fale rozproszone na poszczegdlnych atomach mogg interferowaé ze sobg
konstruktywnie lub destruktywnie, w zaleznoSci od réznicy faz wynikajacej z geometrii
uktadu oraz dilugoSci fali promieniowania. Warunkiem wystgpienia interferencji
konstruktywnej, prowadzacej do obserwacji maksimum dyfrakcyjnego, jest spelnienie

prawa Braggow [336], ktére mozna zapisa¢ w postaci:
nA = 2d sin 0, (3.1)

gdzie n jest rzedem dyfrakcji, A dtugoscig fali promieniowania rentgenowskiego, d
odlegtoScia  miedzyptaszczyznowa  dla  rozwazanej  rodziny  plaszczyzn
krystalograficznych, natomiast g jest katem padania promieniowania wzgledem tych
ptaszczyzn. Kat ten jest nazywany rowniez katem Bragga dla podkreSlenia, ze jest to kat,
dla ktérego zachodzi warunek Bragga. Prawo to wynika z warunku zgodno$ci faz fal
rozproszonych na kolejnych, rownolegtych ptaszczyznach krystalograficznych i stanowi
podstawe interpretacji eksperymentéw dyfrakcyjnych. Na Rys. 3.1 zostat schematycznie
przedstawiony warunek Bragga na uktadzie dwoch ptaszczyzn atomowych. Nalezy

pamietac, ze w przypadku cienkich warstw epitaksjalnych znajduja si¢ one na podtozu
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0 wielokrotnie wigkszej grubosci (typowo kilkaset mikrometréw). Fakt ten, w potaczeniu
z warto$ciami statych sieci materiatéw takich jak grafen czy azotek boru, powoduje, ze
podczas eksperymentu w konfiguracji odbiciowej mozliwa jest dyfrakcja jedynie na
ptaszczyznach zorientowanych réwnolegle do podioza. W przypadku prowadzonych
przez nas badan nad ptaskimi, ptasko lezacymi na podtozu warstwami sg to ptaszczyzny
typu {000I}. Obserwowanie dyfrakcji na inaczej zorientowanych ptaszczyznach jest
mocno ograniczona ze wzgledu na geometri¢ ukiadu, poniewaz konieczna bytaby
detekcja wiazki przechodzacej przez podioze. Podloze z kolei w znacznym stopniu
absorbuje i rozprasza ugietg wiazke, co moze znaczaco ograniczy¢ mozliwos¢ rejestracji

sygnatu.

Rys. 3.1 Schematyczne przedstawienie biegu wigzek promieniowania rentgenowskiego, ilustrujgce prawo
Braggow dla dyfrakcji rentgenowskiej. d - odlegtos¢ migdzy kolejnymi ptaszczyznami
krystalograficznymi, 6s— kat Bragga.

Analiza potozedr oraz intensywnoS$ci reflekséw dyfrakcyjnych umozliwia
wyznaczenie podstawowych parametréw strukturalnych materiatu, takich jak odlegtosci
miedzyplaszczyznowe czy orientacja krystalograficzna badanej warstwy wzgledem
podtoza. W tym celu w naszych badaniach wykorzystywaliSmy dwie konfiguracje
pomiarowe. W skanie w badamy zalezno$¢ natezenia Swiatta wigzki ugietej jako funkcije
kata wigzki padajacej (obrotu probki) przy ustalonej wartosci 26 (potozenia detektora).

Jednoczes$nie warto$¢ 26 jest dobierana w taki sposéb, aby odpowiadata dyfrakcji na
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konkretnej rodzinie ptaszczyzn. Na podstawie opisanego pomiaru mozemy otrzymac
informacje na temat tego, jak wzgledem siebie zorientowane sg dane ptaszczyzny, jak sa
pochylone. Dla idealnego krysztatu zalezno$¢ 1(w) przyjmuje ksztatt bardzo waskiego
piku. Z kolei w przypadku skanu w/26 oba katy zwigzane z wigzka padajaca jak i ugic¢ta
sa zmieniane w sposob synchroniczny. W praktyce oznacza to, ze kat definiujacy
potozenie detektora (26) zmienia si¢ dwa razy szybciej wzgledem obracajacej si¢ probki
(w). Taka konfiguracja pozwala na badanie réznic odlegtych, lecz tak samo
zorientowanych (réwnolegtych) ptaszczyzn atomowych. W przypadku naszych badafi na
podstawie tego pomiaru, w szczeg6lnosci z polozenia maksiméw pikéw dyfrakcyjnych,
okre§lamy warto$¢ stalej sieci materiatu w Kierunku ¢ — prostopadtym do plaszczyzny
prébki. Ponadto, na podstawie réwnania Scherrera [337] i analizy szerokosci potéwkowej
piku dyfrakcyjnego (FWHM) dla skanu w/26 mozliwe jest oszacowanie gruboSci

krystalitu D o danej statej sieci.

D KA (3.2)
FWHM cos 65’

gdzie K jest stala numeryczng wyznaczong przez Scherrera jako 2(In(2)/7)Y2 = 0,94.
Jednak zalezno$ci od sposobu wyprowadzenia rownania (3.2) stata K zmienia swoja
warto$§¢ [337]. Niemniej jednak oscyluje wokét 1. W przypadku naszych badan do

okreSlenia gruboSci warstw krystalicznych D uzywaliSmy K = 0,9.

3.1.2. Reflektometria rentgenowska (XRR)

Szczegllnym przypadkiem réwnania (3.1) jest granica, w ktorej kat Bragga dazy do
zera (83—0), co formalnie odpowiada sytuacji, w ktérej odlegto$¢ miedzyptaszczyznowa
d—o. Oznacza to, ze dla bardzo matych katéw padania promieniowania
rentgenowskiego nie obserwuje sie juz dyfrakcji zwigzanej z periodycznym
uporzagdkowaniem atoméw, charakterystycznej dla prawa Braggéw. Zamiast tego
promieniowanie oddziatuje z materiatem w sposdb ciagly, a jego zachowanie opisuje si¢
w kategoriach optyki falowej, w szczegdlnoSci poprzez zjawisko zatamania i odbicia na

granicy oS§rodkéw o réznych wiasciwoSciach optycznych.
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W tym rezimie promieniowanie rentgenowskie mozna traktowaé jako fale
elektromagnetyczng propagujacg si¢ w oSrodku charakteryzowanym zespolonym
wspotczynnikiem zatamania, ktory dla promieniowania rentgenowskiego mozna zapisac

jako [338]:

n=‘/1+)(z1+%(, (3.2)

gdzie y oznacza podatno$¢ elektryczng osrodka. Przyblizenie to wynika z faktu, ze
w zakresie promieniowania rentgenowskiego warto§¢ y jest bardzo mata. Podatno§¢
elektryczna moze by¢ bezpoSrednio powigzana z gestoscig elektronowg materiatu, a tym

samym z jego makroskopowg gestoscig p [338].

e?? 1,A2N,Z (3.2)

Y= " mcPe =" a P

gdzie e — fadunek elementarny, A — dlugo$¢ fali padajacego Swiatta, m — masa elektronu,
¢ — predkos¢ §wiatta, pe — gestosS¢ elektrondw, re = €/mc? — promieri elektronu, Na — stata
Avogadro, Z — liczba atomowa, A — liczba masowa. Z powyzszej zamiany rozktadu
gestosci elektronowej e na makroskopowa gestos¢ wynika, ze dla pomiaréw przy niskich
katach padania nie jest wazne utozenie przestrzenne atomOéw w materiale, a jedynie jego
§rednia gesto$¢. W konsekwencji roéwnania (3.2) wspdtczynnik zatamania dla
promieniowania rentgenowskiego mozna zapisa¢ w postaci n = 1-§, gdzie & jest
niewielka dodatnia wielkoScia, typowo rzedu 10-°. Istotnym nastepstwem tego faktu jest
wystepowanie  zjawiska calkowitego zewnetrznego odbicia  promieniowania
rentgenowskiego dla katéow padania mniejszych od charakterystycznego kata
krytycznego, ktorego wartoS¢ zalezy bezpoSrednio od gestoSci badanego materiatu.
W przeciwienistwie do dyfrakcji rentgenowskiej, ktora jest wrazliwa na dalekozasicgowe
uporzadkowanie atoméw w sieci krystalicznej, reflektometria rentgenowska zalezy
przede wszystkim od Sredniej gestosci oraz zmian tej wielkoSci w kierunku prostopadtym
do powierzchni prébki. Oznacza to, ze technika ta moze by¢ z powodzeniem stosowana

zar6wno do badania materiatéw krystalicznych, jak i amorficznych, a takze struktur
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wielowarstwowych o chropowatych interfejsach, niezaleznie od stopnia ich

uporzadkowania krystalicznego.

W przypadku cienkiej warstwy na grubym podtozu promieniowanie rentgenowskie
ulega czesciowemu odbiciu zaréwno od powierzchni warstwy, jak i od granicy warstwa—
podtoze. Fale odbite od tych interfejsOw interferujg ze soba, prowadzac do powstania
charakterystycznych oscylacji interferencyjnych w funkcji kata padania, zwanych
oscylacjami Kiessiga [339]. Analiza ich okresu, amplitudy oraz ogélnego ksztattu
krzywej odbicia umozliwia wyznaczenie podstawowych parametrow warstwy, takich jak
jej grubosé, gesto$¢ oraz chropowato$¢ powierzchni i interfejséow. W rezultacie
reflektometria rentgenowska stanowi niezwykle uzyteczne narzedzie do charakteryzacji
cienkich warstw, w szczegblnosci w przypadkach, gdy materiat nie wykazuje wysokiego

stopnia uporzadkowania krystalicznego.

W praktyce laboratoryjnej mimo duzych réznic dotyczacych wnioskéw ptynacych
z wynikow XRR i XRD, pomiar pod wzgledem technicznym nie rézni si¢ w istotny
sposéb od opisanego wczesniej (3.1.1 Dyfrakcja rentgenowska (XRD)) skanu w/26.

Gt6wna réznicg jest wybdr odpowiedniego zakresu katowego.

3.2.Mikroskopia sit atomowych (AFM)

Mikroskopia sit atomowych (AFM, ang. Atomic Force Microscopy) stanowi klase
technik  pomiarowych  umozliwiajacych  badanie = wtaSciwoSci  powierzchni
z rozdzielczoScig sicgajaca skali nanometrowej, a w sprzyjajacych warunkach nawet
rozdzielczoSci atomowej. W przeciwieristwie do technik wykorzystujacych wigzki
promieniowania lub czastek (np. mikroskopia optyczna lub elektronowa), mikroskopia
sit atomowych opiera si¢ na bezposredniej interakcji ostrej sondy z powierzchnig
badanego materialu. Dzieki temu techniki te sg szczegélnie wrazliwe na wiasciwosci
powierzchniowe i s3 dobrze przystosowane do charakteryzacji cienkich warstw, struktur

dwuwymiarowych oraz interfejsow.
Wszystkie pomiary mikroskopii sit atomowych wykonaliSmy przy uzyciu
mikroskopu Dimension Icon firmy Bruker Corporation wraz z kontrolerem NanoScope 6.
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Niezaleznie od zastosowanej techniki badawczej nalezacej do rodziny mikroskopii sit
atomowych przed pomiarem zostala wykonana kalibracja umozliwiajaca mi¢dzy innymi
okreSlenie statej sprezystosci dZwigni przy uzyciu metody Sadera [340]. Eksperymenty

prowadziliSmy na powietrzu w temperaturze pokojowej.

Rys. 3.2 Schemat uktadu mikroskopii sit atomowych.

Uproszczony schemat uktadu AFM przedstawia Rys. 3.2. Kluczowym elementem
uktadu pomiarowego jest sonda, czyli elastyczna dZwignia (ang. cantilever) zakonczona
ostrzem, ktorej odksztalcenie zalezy od lokalnych oddziatywan pomiedzy sonda
a powierzchnig probki. Na dzwigni¢ pada wigzka Swiatta laserowego, ktéra po odbiciu
kierowana jest na fotodiode. Na podstawie potozenia Swiatla na detektorze mozliwe jest
precyzyjne okreslenie wszelkiego rodzaju odksztatcenia, ugiecia oraz skrecenia dzwigni
na skutek oddzialywania sondy z powierzchnig badanej probki. W trakcie pomiaru uktad
sprzezenia zwrotnego reguluje wzajemne potozenie sondy i probki w kierunku
prostopadtym do powierzchni tak, aby utrzymac stalag wartoS¢ wybranego parametru
opisujacego stan oddziatywania sondy z probka. WartoS¢ przemieszczenia w 0si
pionowej, niezbedna do spelnienia tego warunku, jest rejestrowana jako funkcja
potozenia sondy w plaszczyznie powierzchni. W rezultacie otrzymujemy mape topografii
powierzchni z(x, y), gdzie wspdtrzedne x i y odpowiadaja potozeniu sondy w ptaszczyznie
skanowania, natomiast z reprezentuje przemieszczenie skanera w kierunku prostopadtym

do powierzchni, odpowiadajace wzgledem wysokoSci topografii. Umozliwia to
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wyznaczenie parametréw iloSciowych, takich jak chropowato$¢ powierzchni, rozktad

wysokoSci oraz charakterystyczne wymiary struktur powierzchniowych.

Istotna zaleta mikroskopii sit atomowych jest mozliwo§¢ prowadzenia pomiar6w
w sposob praktycznie nieinwazyjny. Oddziatywanie sondy z powierzchnig moze by¢
utrzymywane na poziomie sit na tyle matych, aby nie powodowa¢ trwatych zmian
w strukturze badanego materiatu. Podczas skanowania wzgledne potozenie sondy
i probki  jest kontrolowane z wykorzystaniem precyzyjnych przetwornikdw
piezoelektrycznych, umozliwiajacych ruch w trzech kierunkach przestrzennych (X, y, z)
z rozdzielczoScia subnanometrowa. Pozwala to na bardzo precyzyjne kontrolowanie
potozenia sondy wzgledem probki. Rejestrowany sygnal, zwigzany z oddziatywaniem
sondy z powierzchnig, moze by¢ nastgpnie wykorzystywany do odtworzenia nie tylko
mapy topografii, lecz réwniez innych wiasciwos$ci lokalnych badanego materiatu.
Charakter oddziatywania pomi¢dzy sondg a powierzchnig zalezy od rodzaju mierzonej
wielkosci fizycznej. Poprzez odpowiedni dobor trybu pracy oraz parametrow
pomiarowych mozliwe jest badanie wlasciwosci, takich jak odpowiedz piezoelektryczna,
potencjat elektrostatyczny czy wilasciwoSci mechaniczne materiatu, co zostanie
omoOwione w kolejnych podrozdziatach. W rezultacie mikroskopia sond skanujacych
stanowi wszechstronne narzedzie badawcze umozliwiajace przestrzenne mapowanie

réznorodnych wtasciwosci fizycznych powierzchni z bardzo wysoka rozdzielczoscia.

Pomiary mikroskopii sit atomowych mogg by¢ prowadzone w réznych trybach
pracy, ktére r6znig si¢ charakterem oddziatywania sondy z powierzchnig. Charakter ten
zmienia si¢ w gtdwnej mierze w zaleznoS$ci od odlegtosci sondy od powierzchni probki
zgodnie ze schematem przedstawionym na Rys. 3.3. W niniejszej pracy wykorzystaliSmy
dwa podstawowe tryby pracy: tryb kontaktowy oraz tryb przerywanego kontaktu.
W trybie kontaktowym (ang. contact mode) ostrze pozostaje w bezpoSrednim kontakcie
z powierzchnig probki, a obraz topografii uzyskujemy poprzez rejestracje ugiecia dzwigni
wynikajacego z sit oddzialywania pomigdzy sonda a powierzchnig prébki. Tryb ten

umozliwia uzyskanie obrazéw o wysokiej rozdzielczoSci oraz stabilnym sygnale
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pomiarowym, jednak ze wzgledu na wystepowanie sit tarcia moze prowadzi¢ do
modyfikacji lub uszkodzenia powierzchni, szczeg6lnie w przypadku materiatéw

miekkich lub stabo zwiagzanych z podtozem.

Rys. 3.3 Zalezno$¢ energii potencjalnej od odlegtosci sondy od probki opisywana jako potencjat Lennarda
Jonesa. Nalezy zwréci¢ uwage, ze umiejscowienie nazw poszczegdlnych trybéw pracy AFM jest kwestia
umowng. W rzeczywisto§ci zakresy te zachodzg na siebie.

Alternatywnie stosuje si¢ tryby dynamiczne, takie jak tryb przerywanego kontaktu
(tryb tappingowy, ang. tapping mode), w ktorych sonda oscyluje w poblizu powierzchni
i okresowo kontaktuje si¢ z prébka. W takim przypadku topografia wyznaczana jest na
podstawie zmian parametréw oscylacji dZwigni, wynikajacych z oddziatywan pomig¢dzy
sonda a probka wplywajacych na parametry oscylacji dZwigni. Ograniczenie
bezposredniego kontaktu minimalizuje wptyw pomiaru na badang powierzchnie, co czyni
ten tryb szczeg6lnie uzytecznym w badaniach delikatnych struktur oraz cienkich warstw.
Szczegblnym  przypadkiem ograniczania bezpoSredniego kontaktu jest tryb
bezkontaktowy, w ktérym ostrze sondy wcale nie dotyka powierzchni probki, a zmiany
drgan dzwigni wynikaja z oddziatywan dalekodystansowych miedzy probka a sonda.
Tryb ten nie byt jednak wykorzystywany w naszych badaniach. Jednocze$nie warto
zauwazy¢, ze tryby dynamiczne sa bardziej wrazliwe na warunki pomiarowe

I wlasciwoS$ci powierzchni, co moze wpltywac na stabilno$¢ obrazowania.
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3.2.1. Mikroskopia odpowiedzi piezoelektrycznej (PFM)

Mikroskopia piezoelektrycznej odpowiedzi (PFM, ang. Piezoelectric Force
Microscopy) stanowi rozszerzenie mikroskopii sit atomowych, umozliwiajace lokalne
badanie elektromechanicznej odpowiedzi materiatu  zwigzanej z  efektem
piezoelektrycznym z rozdzielczoScia nanometryczng. Technika ta pozwala na
identyfikacje obszarOw wykazujacych odpowiedZ piezoelektryczng, a takze na analize

przestrzennego rozktadu oraz orientacji domen ferroelektrycznych.

Rys. 3.4 Schemat uktadu do mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej. Badania probka z domenami
piezoelektrycznymi (z6tte strzatki) znajduje si¢ na przewodzacym podlozu. Miedzy sonde a podtoze
przyktadane jest napiccie zmienne o znanej czgstotliwosci. Na podstawie zarejestrowanego ugigcia probki
o tej samej czestotliwo$ci otrzymywana jest amplituda i faza odpowiedzi piezoelekirycznej probki.

Pomiar realizowany jest w trybie kontaktowym, w ktérym przewodzace ostrze sondy
pozostaje w bezposrednim kontakcie z powierzchnig probki. W typowej konfiguracji
pomiarowej przedstawionej na Rys. 3.4 badania warstwa znajduje si¢ na przewodzacym
podtozu, co umozliwia przylozenie napi¢cia pomi¢dzy sonda a elektroda dolng
(podtozem). Do sondy przykladane jest napiccie zmienne o zadanej amplitudzie (do
10 V) i czestotliwosei (czestotliwosci z zakresu kilkudziesieciu-kilkuset kHz), ktore
wywotuje lokalne odksztatcenia mechaniczne materiatu na skutek odwrotnego efektu
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piezoelektrycznego. W wielu implementacjach techniki PFM czgstotliwo$¢ pobudzania
dobierana jest w poblizu rezonansu kontaktowego uktadu sonda-prébka, co prowadzi do
wzmocnienia sygnalu mechanicznego i zwigkszenia czuto$ci pomiaru. Indukowane
odksztatcenia prowadza do okresowych przemieszczenn powierzchni prébki, ktore sg
przenoszone na dzwigni¢ pozostajacg w kontakcie z powierzchnia, co jest nastepnie
rejestrowane  przez uklad detekcyjny mikroskopu. Detekcja  odpowiedzi
piezoelektrycznej realizowana jest z wykorzystaniem wzmacniacza fazoczutego (ang.
lock-in amplifier), kt6ry umozliwia selektywng rejestracje sygnatu o tej samej
czestotliwosci i okreSlonej fazie, co przytozone napiecie pobudzajace. Takie podejscie
umozliwia selektywng detekcje sygnalu o czestotliwosSci pobudzania, co pozwala
odseparowa¢ odpowiedZ piezoelektryczng od innych sygnatéw mechanicznych
I elektrycznych obecnych w ukfadzie. Amplituda przylozonego napigcia zmiennego
determinuje wielkoS¢ pobudzenia piezoelektrycznego, natomiast dodatkowe napiecie
state umozliwia lokalng modyfikacje stanu polaryzacji materialu oraz badanie jego

wlasciwosci ferroelektrycznych.

W zaleznoSci od sposobu detekcji ruchu dzwigni mozliwe jest wyznaczenie zardwno
sktadowej pionowej (wertykalnej) odpowiedzi piezoelektrycznej, odpowiadajacej
odksztatceniom prostopadtym do powierzchni, jak i sktadowej réwnolegtej (lateralnej)
do powierzchni, zwiazanej z odksztatceniami bocznymi. Nalezy przy tym podkreslic, ze
w obu przypadkach dominujaca sktadowa pola elektrycznego jest skierowana prostopadle
do powierzchni probki (miedzy przewodzacym podtozem a sondg), natomiast réznica
wynika z kierunku mechanicznej odpowiedzi materiatu oraz sposobu jej detekcji poprzez

ugiecie lub skrecenie dZzwigni.

Uzyskiwane obrazy PFM przedstawiaja przestrzenny rozktad amplitudy oraz fazy
odpowiedzi piezoelektrycznej. Amplituda sygnatu dostarcza informacji o lokalnej
wielkoSci odpowiedzi piezoelektrycznej. Natomiast faza sygnatu jest zwiazana ze
znakiem lokalnej odpowiedzi piezoelektrycznej i w  materiatach  ferro-,

piezoelektrycznych odpowiada orientacji wektora polaryzacji. W rezultacie technika
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PFM stanowi niezwykle czule narzedzie do badania lokalnych wtasnosci
piezoelektrycznych i ferroelektrycznych, pozwalajace na ich korelacje z morfologia

powierzchni oraz innymi wiasciwo§ciami strukturalnymi materiatu.

3.2.2. Mikroskopia Kelvina (KPFM)

Mikroskopia Kelvina (KPFM, ang. Kelvin Probe Force Microscopy) stanowi
rozszerzenie mikroskopii sit atomowych, umozliwiajace mapowanie lokalnej réznicy
potencjatéw kontaktowych (CPD, ang. contact potential difference) z rozdzielczoscia
nanometryczng. Technika ta pozwala na wyznaczenie réznicy potencjatéw kontaktowych
pomicdzy przewodzaca sondg a badang powierzchnig, ktéra wynika z réznicy ich prac
wyjScia. W konsekwencji uzyskiwany sygnat jest bezpoSrednio zwigzany z lokalnymi
wlasciwoS$ciami elektronowymi materiatu, takimi jak rozktad tadunku, obecnos$¢ stanéw

powierzchniowych, defektow czy wbudowanych pol elektrycznych.

Pomiar realizowany jest zazwyczaj w trybie dynamicznym AFM, w kt6rym na sonde¢
przykiadane jest napiecie zmienne, co prowadzi do powstania sily elektrostatycznej
zaleznej od r6znicy potencjaléw oraz pojemnosci uktadu sonda-probka. Sita ta wywotuje
oscylacje dzwigni, ktérych amplituda zalezy od lokalnego potencjatu powierzchniowego.
Nastepnie, poprzez odpowiedni dobdr napigcia stalego kompensujacego te réznice
potencjatéw, mozliwe jest wyzerowanie sktadowej sily elektrostatycznej oscylujacej
z czestotliwoscia przytozonego napiecia. WartoS¢ napiecia kompensujacego odpowiada
wowczas lokalnemu potencjalowi powierzchniowemu prébki wzgledem sondy.
W rezultacie uzyskiwany obraz przedstawia przestrzenny rozktad potencjatu

powierzchniowego, odzwierciedlajacy lokalne wtasciwosci elektronowe materiatu.

W przeciwieristwie do mikroskopii piezoelektrycznej odpowiedzi, w ktdrej kontrast
wynika z mechanicznej deformacji materiatu indukowanej polem elektrycznym, kontrast
w obrazach KPFM ma wylgacznie charakter elektrostatyczny. Oznacza to, ze sygnat
KPFM nie jest bezpoSrednig miarg wilasnoSci piezoelektrycznych, lecz odzwierciedla
lokalny potencjal powierzchniowy, ktéry moze zaleze¢ od wielu czynnikéw, takich jak

obecno$¢ tadunkéw powierzchniowych, réznice w skladzie chemicznym, defekty
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strukturalne czy zmiany przewodnictwa. W szczegllnosci, obserwacja kontrastu
w pomiarach KPFM nie stanowi jednoznacznego dowodu na  obecno$¢
piezoelektrycznosci lub ferroelektryczno$ci, poniewaz podobny kontrast moze wynikac

z efektow czysto elektrostatycznych, niezwigzanych z odwracalng polaryzacja materiatu.

Jednocze$nie nalezy zauwazyC, ze w materiatach wykazujacych uporzadkowang
polaryzacje elektryczng rozktad potencjalu powierzchniowego moze byC skorelowany
z obecnoScig domen o rdznej orientacji polaryzacji. W takich przypadkach obrazy KPFM
moga wykazywac kontrast przestrzenny podobny jakoSciowo do obrazéw PFEM.
Kluczowa rdznica polega jednak na tym, ze PFM mierzy bezposrednio odpowiedz
mechaniczng materialu na przytozone pole elektryczne, co stanowi bezpoSrednig
konsekwencje efektu piezoelektrycznego, natomiast KPFM mierzy potencjat
elektrostatyczny bedacy poSrednig konsekwencja rozktadu tadunku. Z tego wzgledu
techniki te dostarczaja komplementarnych informacji, a ich taczne zastosowanie
umozliwia bardziej jednoznaczng interpretacje lokalnych wiasciwosci elektrycznych

badanego materiatu.

3.2.3. llosciowa nanomechanika metodq PeakForce (PeakForce QNM)

IloSciowa nanomechanika metodg PeakForce QNM (ang. PeakForce Quantitative
Nanomechanical Mapping) stanowi zaawansowane rozszerzenie mikroskopii —sit
atomowych, umozliwiajace jednoczesne obrazowanie topografii powierzchni oraz
lokalnych wiasciwosci mechanicznych materiatu w sposéb ilo§ciowy. Technika ta opiera
sic na specjalnym trybie pracy okreSlanym jako PeakForce Tapping, w ktérym
oddziatywanie pomicdzy sonda a prébka jest bezposrednio kontrolowane poprzez

maksymalng warto$¢ sity dziatajacej podczas kazdego cyklu kontaktu sonda-probka.

W odréznieniu od konwencjonalnych trybéw dynamicznych, w ktérych sonda
oscyluje w poblizu swojej czestotliwosci rezonansowej, w trybie PeakForce Tapping
periodyczny ruch zblizania i oddalania sondy wzgledem powierzchni realizowany jest
przez skaner piezoelektryczny w osi prostopadtej do powierzchni, z czgstotliwoscig rzedu

kilku kHz (typowo 1-2 kHz), czyli znacznie ponizej czestotliwoSci rezonansowej
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dZzwigni. W kazdym cyklu sonda zbliza si¢c do powierzchni probki, wchodzi z nig
w kontakt, a nastepnie oddala si¢. Podczas tego procesu rejestrowana jest petna zaleznosc¢
sity oddziatywania pomiedzy sonda a probka od ich wzajemnego przemieszczenia,
tworzac tzw. krzywag sila-przemiszeczenie. Kluczowym parametrem sterujacym
pomiarem jest maksymalna warto$¢ sity osiggana podczas kontaktu. Od tej wielkosci
wywodzi si¢ nazwa tego trybu, czyli PeakForce (pol. sita szczytowa). WartosS¢ ta jest
utrzymywana na statym poziomie przez uklad sprzezenia zwrotnego, co pozwala na
precyzyjna kontrole oddzialywania mechanicznego oraz minimalizacje ryzyka

uszkodzenia probki.

Rejestracja krzywej sita-przemieszczenie w kazdym punkcie skanowanego obszaru
umozliwia wyznaczenie szeregu parametréw mechanicznych o charakterze iloSciowym.
W szczegblnosci  mozliwe jest po  zastosowaniu  odpowiedniemu  modelu
matematycznego okreSlenie lokalnego modutu Younga, ktéry opisuje sztywnoS¢
materiatu, sity adhezji pomicdzy sondg a powierzchnia, deformacji probki pod wptywem
przytozonej sity, a takze strat energii zwigzanych z oddziatywaniami lepkosprezystymi.
Parametry te wyznaczane sg poprzez analize odpowiednich fragmentéw krzywej sita-
przemieszczenie z wykorzystaniem odpowiednich modeli matematycznych, np.
w oparciu 0 model Hertza, model Johnsona-Kendalla-Robertsa (JKR) lub model

Derjaguina-Mullera-Toporova (DMT) [341-345].

Istotng cecha tej techniki jest fakt, ze informacje mechaniczne uzyskiwane sg
rownocze$nie z obrazem topografii, z zachowaniem tej samej rozdzielczoSci
przestrzennej. Pozwala to na bezpoSrednig korelacje wiasciwoSci mechanicznych
z morfologia powierzchni oraz identyfikacje lokalnych niejednorodno$ci materiatu,

takich jak granice ziaren, defekty czy obszary o r6znym sktadzie lub strukturze.

3.3.Metody spektroskopii optycznej
Metody spektroskopii optycznej stanowig wazng grupe technik badawczych
wykorzystywanych do charakteryzacji materiatéw potprzewodnikowych. Ich dziatanie

opiera si¢ na oddzialywaniu promieniowania elektromagnetycznego z materia, ktore
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moze prowadzi¢ do absorpcji, emisji lub rozpraszania Swiatta. Poniewaz procesy te sa
bezposrednio zwigzane ze strukturg elektronowg oraz dynamika uktadu atomowego,
spektroskopia  optyczna umozliwia uzyskanie informacji o fundamentalnych
wlasciwoSciach fizycznych materiatu, takich jak struktura pasmowa, obecno$¢ stanéw
defektowych czy drganiami sieci krystalicznej. Istotna zaleta tych metod jest ich

nieinwazyjny charakter, pozwalajacy na badanie materiatu bez naruszania jego struktury.

W materiatach pétprzewodnikowych oddziatywanie §wiatta z materig prowadzi do
przejs¢ pomiedzy stanami o r6znych energiach, ktorych charakter oraz
prawdopodobiefistwo zaleza zar6wno od wiasciwosci materiatu, jak i parametrow
promieniowania wzbudzajacego. Analiza promieniowania emitowanego, rozproszonego
lub transmitowanego przez probke pozwala zatem wnioskowacé o jej wtaSciwoSciach
W sposéb posredni, poprzez obserwacje odpowiedzi uktadu na kontrolowane wzbudzenie
optyczne. W zalezno$ci od zakresu energii promieniowania oraz sposobu rejestracji
sygnatu mozliwe jest uwrazliwienie pomiaru na rézne mechanizmy fizyczne zachodzace

w materiale.

W niniejszej pracy metody spektroskopii optycznej stanowily istotne narzedzie
charakteryzacji badanych struktur, dostarczajac informacji komplementarnych wzgledem
technik strukturalnych i mikroskopowych. W kolejnych podrozdziatach przedstawiamy
podstawowe zasady dziatania zastosowanych technik oraz zakres informacji, jakie

umozliwiajg one uzyska¢ w kontekScie analizowanych materiatow.

3.3.1. Fotoluminescencja (PL)

Fotoluminescencja (PL, ang. photoluminescence) jest technikg spektroskopowg
polegajaca na analizie promieniowania emitowanego przez material w wyniku jego
wzbudzenia promieniowaniem elektromagnetycznym o wyzszej energii. W typowym
eksperymencie fizyki ciata stalego probka jest o§wietlana $wiattem laserowym, co
prowadzi do wzbudzenia elektronéw do stanéw o wyzszej energii. Nastepnie, w wyniku
relaksacji uktadu do stanu o nizszej energii, dochodzi do emisji fotonéw, ktérych energia

odpowiada r6znicy energii pomiedzy stanami biorgcymi udzial w przejSciu [346].
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Analiza widma emitowanego promieniowania pozwala zatem uzyska¢ informacije
o strukturze stanow elektronowych w materiale oraz o mechanizmach rekombinacji

no$nikéw tadunku.

Rys. 3.5 Wybrane przejécia elektronowe zwigzane ze zjawiskiem fotoluminescencji w pdtprzewodniku:
absorpcja Swiatta, relaksacja bezpromienista ze stanéw wzbudzonych, przejécia ekscytonowe, przejécia
miedzy pasmami a stanami domieszkowymi i defektowymi, rekombinacja par donor-akceptor, przejscia
migdzy stanami energetycznymi danego defektu.

W przypadku pétprzewodnikéw fotoluminescencija jest najczeSciej wykorzystywana
do badania przej$¢ promienistych, w szczegélnoSci z udziatem ekscytonOw, przejsé
pasmo-stan domieszkowy/defektowy, rekombinacji par donor-akceptor, przejsé
wewnatrzcentrowych [346,347]. Przejscia te zostaly schematycznie przedstawione na
Rys. 3.5. Analiza luminescencji pochodzacej w wyniku konkretnych przej$¢ umozliwia
wyznaczenie energii przerwy wzbronionej, badanie efektow ekscytonowych, w tym ich
energi¢ wigzania. W przypadku azotku boru sytuacja jest jednak bardziej ztozona ze
wzgledu na duza warto$¢ przerwy energetycznej (~6 eV) oraz jej skoSny charakter [66].
W konsekwencji bezpoSrednie przejScia miedzypasmowe sg mato prawdopodobne,
a badanie efektow ekscytonowych stanowi wyzwanie eksperymentalne. Jednocze$nie
szeroka przerwa energetyczna sprzyja powstawaniu standéw zlokalizowanych w jej
wnetrzu, ktére sg zwigzane z obecnos$cia defektéw strukturalnych lub obcych atomow
w sieci krystalicznej. Zatem przejScia elektronowe oraz rekombinacje promieniste

prowadzace do emisji fotonu moga zachodzi¢ z udzialem rOwniez tych standw.
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W zwigzku z tym w niniejszych badaniach fotoluminescencja stanowita przede
wszystkim narzedzie do analizy przejS¢ elektronowych z udziatem stan6w defektowych,
zaréwno pomigdzy stanami defektowymi, jak i pomigdzy pasmami walencyjnym
i przewodnictwa a stanami zlokalizowanymi w przerwie energetycznej podobnie jak we

wcze$niejszych pracach naszej grupy [192,348].

Energia promieniowania wzbudzajacego odgrywa kluczowa rol¢ w okresleniu, ktére
przejscia elektronowe moga zosta¢ zaobserwowane, poniewaz determinuje ona zakres
dostepnych stanéw, do ktérych mogg zosta¢ wzbudzone noSniki tadunku.
W konsekwencji zmiana energii wzbudzenia umozliwia selektywne pobudzanie r6znych
centrow emisyjnych. Dzigki temu spektroskopia fotoluminescencyjna stanowi czute
narzedzie do badania obecnoSci oraz wiasciwosci stanow defektowych w azotku boru,

ktore odgrywaja istotng role w ksztattowaniu jego wlasciwosci optycznych.

Podczas badai do niniejszej pracy wykorzystaliSmy cztery rézne ukiady do
pomiaréw fotoluminescencji. Pierwszy z nich sktadat si¢ z przestrajalnego lasera
tytanowo szafirowego (Ti:Szafir) z blokadg modéw fali ciaglej (ang. continous wave
mode-locked). Do pobudzania prébek wykorzystywali§my czwartg harmoniczng wigzki
podstawowej, tj. fale o dlugoSci okoto 196 nm (6,32 eV). Wigzka laserowa byta skupiana
na prébce przy uzyciu soczewki, dajac zogniskowang plamke o Srednicy okoto 50 pm.
Prébki znajdowaly si¢ w kriostacie umozliwiajagcym schtodzenie do 8 K. Powstate Swiatto
fotoluminescencji przez uktad zwierciadet sferycznych byto skupiane na szczelinie
monochromatora Czerny-Turner o ogniskowej f = 300 mm i siatce dyfrakcyjnej
1800 rys/mm. Na koricu byto ono rejestrowane przez kamer¢g CCD Andor Newton 920.
Drugi z uktad6w réwniez wykorzystywal laser Ti:Szafir z krysztatami beta-boranem baru
(BBO, B-BaB:0s) umozliwiajacymi generacje trzeciej i czwartej harmonicznej wigzki
pierwotnej, ktore zostaty wykorzystane w badaniach. Wigzka laserowa byta skupiana na
prébkach przy uzyciu obiektywu zwierciadlanego Schwarzschilda (%15), dajac
zogniskowang plamke laserowa o Srednicy okoto 5 pum. Emitowane Swiatlo byto

rejestrowane przy uzyciu spektrometru Acton 300 wyposazonego W siatke dyfrakcyjng
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1800 rys/mm i kamer¢ CCD firmy Hamamatsu. Co wigcej, uklad pomiarowy
wyposazony jest rowniez w kamere smugowa firmy Hamamatsu o rozdzielczo$ci 2,5 ps,
co pozwala na pomiary czasowo rozdzielonej fotoluminescencji (TRPL, ang. Time-
resolved Photoluminescence). Zar6wno pomiary p-PL jak i TRPL byly prowadzone
zarowno w temperaturze pokojowej jak i w 4 K przy uzyciu kriostatu przeptywowego
firmy Conti. Ostatnie dwa uktady pomiarowe wykorzystane do niniejszych badar sa
komercyjnymi uktadami Renishaw inVia. Sg to bardzo podobne uktady wyposazone
W laserowe zrddta Swiatta o dtugosci fali 532 nm, 633 nm, 785 nm i mocy rzedu kilku
miliwatow. W uktadach uzywaliSmy obiektywOw soczewkowych o powickszeniu x50
oraz x100, ktére umozliwiaty otrzymanie plamki o Srednicy odpowiednio 1,5 pm oraz

0.5 pm.

3.3.2. Spektroskopia ramanowska

Spektroskopia ramanowska jest technikg spektroskopowa oparta na analizie
rozpraszania Swiatta przez materie, w ktérym czeS¢ promieniowania oddziatujacego
Z probka ulega zmianie energii w wyniku sprzezenia z drganiami sieci krystalicznej. Gdy
monochromatyczna wigzka Swiatta, najczeSciej laserowego, pada na materiat,
dominujagcym procesem jest rozpraszanie sprezyste, zwane rozpraszaniem Rayleigha.
W tego rodzaju rozpraszania energia (a tym samym dtugos$¢ fali) fotonéw pozostaje
niezmieniona zgodnie ze schematem przedstawionym na Rys. 3.6a). Znacznie rzadziej
zachodzi rozpraszanie niespr¢zyste, okreslane jako rozpraszanie ramanowskie, w Ktorym
energia fotonu ulega niewielkiej zmianie. W zalezno§ci od kierunku transferu energii
pomicdzy fotonem a drgajacym uktadem atomdéw wyrdznia sie procesy Stokesa,
w ktorych foton traci czeS¢ energii na wzbudzenie drgan sieci krystalicznej, oraz procesy
anty-Stokesa, w ktorych foton zyskuje energie poprzez oddziatywanie z juz istniejacymi
wzbudzeniami drgaf. Mechanizm rozpraszania ramanowskiego przedstawiony na Rys.
3.6 polega na wzbudzeniu uktadu do krétkotrwalego stanu wirtualnego w wyniku
oddzialywania pola elektromagnetycznego z chmurg elektronowg atoméw. Stan ten nie
jest rzeczywistym stanem witasnym ukfadu, lecz przejSciowa deformacja rozktadu

elektronowego pod wptywem pola elektrycznego fali Swietlnej. Nastepnie uktad powraca
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do innego stanu drgan, emitujagc foton o nieco zmienionej energii. ROznica energii
pomicdzy fotonem padajacym a rozproszonym odpowiada energii kwantu drgan sieci
krystalicznej, czyli fononu. W konsekwencji widmo ramanowskie przedstawia
bezposrednio energie charakterystycznych modéw drgari danego krysztatu, stanowigc

jego swoisty ,,odcisk palca™.

Rys. 3.6 Schematyczne przedstawienic mechanizmu rozpraszania ramanowskiego na przyktadowym
uktadzie atoméw. a) Model rozpraszania sprezystego i niesprezystego. b) Schemat transferu energii micdzy
poszczeg6lnymi stanami energetycznymi. Linia przerywana oznacza stan wirtualny, natomiast linie ciggte
kolejne stany fononowe.

Nie wszystkie mozliwe drgania sieci krystalicznej sg jednak aktywne ramanowsko.
Warunkiem obserwacji danego modu drgafi jest zmiana polaryzowalnosci uktadu
podczas drgania, co formalnie odpowiada niezerowej wartosci odpowiedniego elementu
tensora polaryzowalnoSci. Reguly wyboru wynikajace z symetrii krysztatu okreSlaja
zatem, ktére mody mogg by¢ obserwowane w eksperymencie. Dzigki temu spektroskopia
ramanowska umozliwia identyfikacje struktury krystalicznej materiatu, okreSlenie jego

fazy oraz ocene jakoSci krystalicznej.

Potozenie energetyczne oraz ksztalt linii ramanowskich dostarczaja dodatkowych
informacji o stanie materiatu. Zmiana potozenia piku ramanowskiego moze Swiadczy¢
0 obecnosci naprezen mechanicznych, ktére modyfikujg state sprezyste i w konsekwencji

energie fononow. Natomiast poszerzenie linii ramanowskiej jest zwigzane ze skroceniem

72



czasu zycia fononéw i moze wynika¢ z obecnoSci defektow strukturalnych,
nieuporzadkowania krystalicznego prowadzace réwniez do niejednorodnoS$ci naprezen.
W rezultacie spektroskopia ramanowska stanowi czulg i nieinwazyjng metode badania

jakoSci strukturalnej, naprezeri oraz jednorodnosci materiatéw krystalicznych.

W  przypadku warstwowego azotku boru charakterystyczng cechg widma
ramanowskiego jest obecno$¢ dominujacego piku odpowiadajacego modowi drgan Exg
0 energii okoto 1366 cm™ [349-351]. Mod ten odpowiada drganiom atoméw boru i azotu
W plaszczyznie warstw, w ktorych sasiednie atomy poruszaja si¢ w przeciwnych
kierunkach, a kolejne warstwy réwniez drgaja wzgledem siebie w przeciwfazie zgodnie
ze schematem przedstawionym na Rys. 3.7. Taki charakter drgan prowadzi do wyraznej
modulacji polaryzowalnosci uktadu, spelniajagc warunki aktywnosci ramanowskiej.
Analiza polozenia oraz szerokoSci tego piku stanowi podstawowe narzedzie oceny

jakosci krystalicznej oraz stanu naprezen w warstwach azotku boru.

¢ 9 -
i B N

Rys. 3.7 Schematyczne przedstawienie drgania wlasnego w azotku boru o symetrii Ezg.

Eksperymentalna realizacja pomiaru ramanowskiego jest zblizona do pomiaru
fotoluminescencji i polega na wzbudzeniu probki wigzka laserowa oraz analizie widma
emitowanego promieniowania. Kluczowa rdznicg jest koniecznoS¢ detekcji sygnatu
bardzo blisko diugosci fali lasera wzbudzajacego, poniewaz przesuni¢cia ramanowskie
odpowiadaja stosunkowo niewielkim zmianom energii. Wymaga to zastosowania
wysokiej jakoSci filtrow optycznych, ktére skutecznie ttumig promieniowanie lasera,
jednocze$nie umozliwiajac transmisje Swiatta o nieznacznie zmienionej dtugosci fali.

Poniewaz natezenie rozpraszania ramanowskiego jest zazwyczaj znacznie mniejsze niz
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natezenie sygnatu fotoluminescencyjnego, obecnoScC silnej luminescencji moze utrudniac
obserwacje linii ramanowskich, co wymusza zastosowanie odpowiednich strategii na jej
wygaszenie, np. poprzez wygrzewanie [192,350]. Pomimo tego ograniczenia
spektroskopia ramanowska pozostaje jedng z najwazniejszych, nieinwazyjnych metod
charakteryzacji materiatéw poétprzewodnikowych i dwuwymiarowych, umozliwiajac

bezposredni wglad w ich wiasciwosci strukturalne i mechaniczne.

Pomiary ramanowskie wykonywali§my na uktadach Renishaw inVia omdwionych
w podrozdziale 3.3.1. Cz¢$§¢ pomiar6w zrealizowaliSmy réwniez na uktadzie Horiba
Jobin Yvon T64000 wyposazonym w laser o dlugosci fali 532 nm skupiany przy uzyciu
obiektywu x100, siatke dyfrakcyjng 600 rys/mm i krzemowa kamere CCD, dajace
rozdzielczo§¢ spektralng na poziomie 1,5 cm™. Wszystkie pomiary spektroskopii

ramanowskiej zostaly wykonane w temperaturze pokojowej.

3.3.3. Fourierowska spektroskopia w podczerwieni (FTIR)

Fourierowska spektroskopia w podczerwieni (FTIR, ang. Fourier Transform Infrared
Spectroscopy) jest technika optyczng umozliwiajacg badanie modow wibracyjnych
materiatu poprzez ich bezpoS$redniec wzbudzanie przy uzyciu promieniowania z zakresu
podczerwieni. W przeciwieristwie do spektroskopii ramanowskiej, gdzie drgania sieci
krystalicznej sa obserwowane poSrednio poprzez analize niesprezystego rozpraszania
Swiatta, we FTIR dochodzi do bezpoSredniej absorpcji promieniowania o energii
odpowiadajacej energiom fonondéw. W rezultacie widmo FTIR odzwierciedla energie
modéw drgan aktywnych w podczerwieni, czyli takich, ktérym towarzyszy zmiana

momentu dipolowego uktadu [352].

Schemat prostego uktadu FTIR jest przedstawiony na Rys. 3.8. W typowym
eksperymencie prObka jest oSwietlana szerokopasmowym  promieniowaniem
podczerwonym (Swiatlo ,,biate™), zawierajagcym jednoczesnie wiele dtugosci fal. Wigzka
ta przechodzi przez interferometr Michelsona, w ktérym jedno z luster jest ruchome,
a jego polozenie jest monitorowane z duzg precyzja przy uzyciu lasera referencyjnego.

Zmiana potozenia lustra powoduje powstawanie interferogramu, czyli sygnatu bedacego
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funkcja réznicy drég optycznych w interferometrze. Po oddzialtywaniu z probka
i rejestracji interferogramu wykonywana jest transformata Fouriera, ktora pozwala
uzyska¢ widmo intensywnoSci w funkcji energii. Istotng zaletg tej metody jest fakt, ze
cate widmo rejestrowane jest jednoczesnie, a jego rozdzielczos$¢ zalezy od maksymalnego

wychylenia ruchomego lustra interferometru.

Rys. 3.8 Schemat uktadu do fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni obrazujacy, w jaki sposob
powstaje widmo.

Podobnie jak spektroskopia ramanowska, FTIR dostarcza informacji o energiach
fonon6éw poprzez polozenia i szerokoSci pikow. Pozwala to na analiz¢ naprezefi oraz
jakoSci strukturalnej badanego materiatu. Nalezy jednak podkreSli¢, ze obie techniki
podlegaja odmiennym regulom wyboru i sg wzgledem siebie komplementarne.
W spektroskopii ramanowskiej aktywne sa mody, dla ktérych zmienia si¢
polaryzowalno$¢ uktadu, natomiast we FTIR obserwowane sg mody, ktérym towarzyszy

zmiana momentu dipolowego.

W przypadku heksagonalnego azotku boru gtéwnym modem obserwowanym
w widmie FTIR jest mod o symetrii E.., wystepujacy okoto 1366 cm™ [349,353,354].
Odpowiada on drganiom atomdw boru i azotu w ptaszczyznie warstw, przy czym kolejne
warstwy krystaliczne drgaja w fazie wzgledem siebie zgodnie ze schematem na Rys. 3.9.

Stanowi to istotng réznice w poréwnaniu z modem E,q aktywnym ramanowsko, w ktorym
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warstwy drgaja w przeciwfazie. Nalezy pami¢taé, ze mimo podobnej energii sg to dwa
odmienne mody, ktére majg odmienny charakter fizyczny oraz podlegajg r6znym

regutom wyboru.

Rys. 3.9 Schematyczne przedstawienie drgania wiasnego w azotku boru o symetrii Ey,.

Istotng zaleta spektroskopii FTIR jest brak omawianych wczeSniej wyzwan
zwigzanych z luminescencja, ktdra moze utrudnia¢ interpretacjc widm ramanowskich.
Ograniczeniem tej techniki jest natomiast relatywnie duza Srednica plamki pomiarowej
wynikajaca z zastosowania szerokopasmowego zrodta promieniowania, co prowadzi do
mniejszej rozdzielczoSci przestrzennej w poréwnaniu z technikami wykorzystujacymi
wzbudzenie laserowe. Z tego wzgledu spektroskopia FTIR jest szczeg6lnie uzyteczna do
analizy Srednich witasnosci wibracyjnych materiatéw oraz stanowi cenne uzupetnienie

spektroskopii ramanowskiej.

W prowadzonych przez nas badaniach wykorzystywaliSmy komercyjny uktad
Thermo Scientific Nicolet Continuum Infrared Microscope umozliwiajacy pomiary
w skali mikroskopowej w konfiguracji odbiciowej. UzywaliSmy zwierciadlanego
obiektywu Schwarzschilda (typu Cassegrain) z korekcja na nieskoficzono$S¢
I powigkszeniu x32 (apertura numeryczna NA = 0,65). Wielko§¢ zastosowanej plamki
wigzki Swiatta wynosita 70x70 pm? Wszystkie pomiary wykonaliSmy na powietrzu
w temperaturze pokojowej. Aby zredukowa¢ wplyw obecnoSci absorbujacych §wiatto
podczerwone gazéw atmosferycznych, regularnie aktualizowaliSmy ich widmo poprzez
pomiar odbicia od ztota. Swiatlo bylo rejestrowane przez chtodzony cieklym azotem

detektor z tellurku rteciowo-kadmowego (MCT, ang. mercury cadmium telluride).
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Otrzymane widma poddawaliSmy mato popularnej analizie. Opiera si¢ ona na
zalozeniu, ze oSrodek sktada si¢ z wzbudzanych przez promieniowanie
elektromagnetyczne ttumionych oscylatoréw harmonicznych. Na tej podstawie mozliwe
jest zdefiniowanie zespolonej funkcji dielektrycznej oSrodka €, ktéra uwzglednia
obserwowane w widmie mody drgaid sieci krystalicznej. Z prostej zalezno$ci dla
zespolonego wspélczynnika zatamania A = e otrzymujemy wspStczynnik zatamania
Swiatta badanego oSrodka, dzieki ktéremu znajdujemy wspoiczynnik odbicia. Ten ostatni
jest z kolei wielkoScig otrzymywang w eksperymencie. Zatem definiujac w odpowiedni
sposdb funkcje dielektryczng i stosujac  odpowiednie przeksztatcenia, mozna
zasymulowaé cale widmo wraz ze wszystkimi obecnymi w nim pikami tak, jak to
pokazaliSmy w naszej pracy [353]. Istotng zaleta wzgledem czesto spotykanego
dopasowania krzywej Lorentza jest otrzymywanie w wyniku symulowania widma
parametrow fizycznych opisujacych materiat, tj. energic drgain wlasnych oscylatora
(energia fononu zwigzana z potozeniem piku) oraz jego wspéiczynnik thumienia

(zwiazany z poszerzeniem piku na skutek niedoskonatosci materiatu).

Rys. 3.10 Poréwnanie wartosci grubosci warstwy azotku boru d otrzymanych w wyniku analizy danych
pochodzacych z reflektometrii rentgenowskiej (XRR) oraz fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni
(FTIR). Czerwona przerywana linia opisywana jest zalezno$cig derir = dxrr. Obrazek pochodzi z [353].

Duza zaleta prowadzonych przez nas badan jest to, ze dotyczg one niezmiennego

uktadu cienkiej warstwy azotku boru na podtozu szafirowym. Oznacza to mozliwos¢
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cigglego uzywania tego samego modelu bez koniecznoSci wprowadzania istotnych
korekt. Jednocze$nie dzicki symulowaniu catego widma mozemy otrzymac nie tylko
informacje o drganiach sieci krystalicznej komplementarne do wynikéw spektroskopii
ramanowskiej. Istotng zaletg naszej analizy danych jest otrzymanie informacji na temat
grubosci warstwy azotku boru. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 3.10, otrzymane z pomiarow

FTIR wartos$ci sg zgodne z tymi dla reflektometrii rentgenowskie;j.

3.3.4. Spektroskopia absorpcyjna UV-VIS
Spektroskopia absorpcyjna  UV-VIS (ang. Ultraviolet-Visible Absorption

Spectroscopy) jest technikg optyczna umozliwiajaca badanie przejS¢ elektronowych
W materiale poprzez analize absorbowanego Swiatta z zakresu od ultrafioletu do
widzialnego. W trakcie pomiaru prébka jest o§wietlana §wiattem o okreSlonej dtugosci
fali, a nastepnie rejestrowane jest natezenie Swiatta transmitowanego. Diugo$¢ fali
padajacego promieniowania jest wybierana przy uzyciu monochromatora, ktéry pozwala
na selekcje waskiego zakresu energii z szerokopasmowego zrodta Swiatta. Jesli dla danej
energii obserwowany jest spadek intensywnoSci Swiatta przechodzacego przez probke,
oznacza to, ze promieniowanie zostato zaabsorbowane w wyniku wzbudzenia

elektronowego w materiale.

Rys. 3.11 Schemat ilustrujgcy a) proste, b) skosne przejécia elekironowe migdzy pasmem walencyjnym
a pasmem przewodnictwa.
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Absorpcja promieniowania UV-VIS w pétprzewodnikach jest zwigzana przede
wszystkim z przej$ciami elektronéw z pasma walencyjnego do pasma przewodnictwa,
ktére zostaly schematycznie przedstawione na Rys. 3.11. Energia zaabsorbowanego
fotonu jest przekazywana elektronowi, co prowadzi do jego wzbudzenia do wyzszego
stanu energetycznego. Proces ten podlega zasadzie zachowania energii i pedu.
W przypadku przejsc prostych (ang. direct transitions) zmiana energii elektronu zachodzi
bez zmiany jego pedu, poniewaz ped fotonu jest zaniedbywalnie maly w poréwnaniu
zpedem elektronu w sieci krystalicznej. Natomiast przejScia skoSne (ang. indirect
transitions) wymagajg dodatkowego udziatu fononu, ktéry zapewnia zachowanie pedu.
Sa to zatem procesy trojczastkowe, obejmujace elektron, foton i fonon, a ich
prawdopodobiefistwo jest o kilka rzedow wielkoSci mniejsze niz w przypadku przejs¢
prostych. W rezultacie absorpcja optyczna jest zdominowana przez przejScia proste,
natomiast przej$cia sko$ne sa w praktyce bardzo trudne do zaobserwowania w widmie

absorpcji [355,356].

W przypadku azotku boru, ktéry charakteryzuje si¢ skoSng przerwa energetyczng
0 wartoSci okoto 5,955 eV [66], absorpcja optyczna jest zdeterminowana przez przejscia
proste, odpowiadajace wigkszej energii wynoszacej okolo 6,125 eV [357,358]. Oznacza
to, ze¢ w widmie absorpcyjnym obserwowany jest pik absorpcji zwiazany z przerwa
prosta, a nie skoS$ng. Spektroskopia UV-VIS stanowi zatem istotne narzedzie do
wyznaczania energii przej$¢ elektronowych w materiale oraz do badania jego struktury
pasmowej. Ponadto technika ta, podobnie jak inne metody optyczne opisane wczesniej,
ma charakter nieinwazyjny i pozwala na charakteryzacje materiatu bez wprowadzania

zmian w jego strukturze.

Pomiary absorpcji UV-VIS wykonaliSmy przy uzyciu spektrofotometru
dwuwigzkowego Varian Cary UV-vis-NIR. Biorac pod uwage duza szerokoS¢ przerwy
energetycznej azotku boru ograniczyliSmy si¢ jedynie do zakresu UV, tj. 185 nm —
350 nm. Jednocze$nie zakres ten wynika z wydajno$ci lampy deuterowej (Zrédta Swiatta)

I fotopowielacza (detektora). ChcieliSmy bowiem wykona¢ pomiary bez koniecznoSci
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przetaczania miedzy réznymi Zrodtami i detektorami. W wykorzystanym urzadzeniu
przetaczenie to zachodzi okoto 350 nm. Jednocze$nie wydajnosc tych elementow istotnie
spada ponizej 200 nm. W zwiazku z tym widmo ponizej 185 nm jest zdominowane przez
szum aparaturowy. Ze wzgledu na silng absorpcje tlenu w zakresie glebokiego
ultrafioletu, urzadzenie byto stale przedmuchiwane azotem. Dzigki temu intensywno$¢
mierzonego Swiatla przechodzacego przez probke mogta zosta¢ odniesiona bezpoSrednio
do intensywnoS$ci wiazki referencyjnej przechodzacej przez doktadnie taki sam zestaw
elementow optycznych. Uktad zostat réwniez przystosowany do pomiarOw w zakresie
temperatur 4 K — 300 K poprzez zastosowanie chtodziarki helowej obiegu zamknigtego
firmy Cryomech zintegrowanej z kriostatem OptistatAC-V firmy Oxford Instruments

z kontrolerem ITC502.

3.4.Mikroskopia elektronowa

Mikroskopia elektronowa stanowi grupe technik obrazowania, w ktérych do
uzyskania informacji o strukturze materialu wykorzystywana jest wiazka elektronéw
zamiast Swiatta z zakresu widzialnego. Jednym z podstawowych ograniczen klasycznej
mikroskopii optycznej jest limit dyfrakcyjny, ktory wynika z falowej natury $wiatta
I okre§la minimalny rozmiar obiektéw mozliwych do rozr6znienia. Poniewaz diugosc fali
Swiatta widzialnego wynosi okoto 400 nm — 700 nm, rozdzielczo§¢ mikroskopow
optycznych jest ograniczona do warto$ci rzgdu kilkuset nanometrow. Obrazowanie
struktur w skali nanometrycznej, a tym bardziej atomowej, wymaga zastosowania fal

0 znacznie krétszej dtugosci.

Zgodnie z dualizmem korpuskularno-falowym elektrony moga by¢ traktowane jako
fale materii o dlugo$ci opisanej relacja de Broglie’a, zaleznej od ich pedu (4 = h/p).
Rozpedzenie elektronéw przy uzyciu wysokiego napiecia, typowo z zakresu od
kilkunastu do kilkuset kilowoltéw, prowadzi do uzyskania dlugosci fali rzedu
pojedynczych pikometréw. Jest to kilku rzedOw wielkoSci mniej niz diugos¢ fali Swiatta

widzialnego. Umozliwia to obrazowanie struktury materiatow z rozdzielczoScia
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nanometryczng, a w przypadku transmisyjnej mikroskopii elektronowej nawet

z rozdzielczoScig atomowa.

Podstawg dziatania mikroskopii elektronowej jest oddziatywanie wiazki elektronéw
z materig, ktére moze prowadzi¢ do rozpraszania sprezystego i niesprezystego, emisji
elektronéw wtornych, promieniowania rentgenowskiego lub strat energii elektronow
przechodzacych przez prébke. Analiza tych sygnaléw pozwala uzyskac informacje nie
tylko o topografii powierzchni, lecz rOwniez o strukturze wewnetrznej, skladzie
chemicznym oraz wtasciwosciach elektronowych materiatu. W zalezno$ci od sposobu
detekcji  oraz  geometrii  eksperymentu  mozliwe jest uzyskanie rdéznych
komplementarnych informacji, co stanowi podstawe wielu wyspecjalizowanych technik

mikroskopii elektronowe;j.

Nalezy jednak podkreslic, ze wysokie energie elektrondw wykorzystywanych w tych
metodach mogg prowadzi¢ do modyfikacji badanej struktury, takich jak powstawanie
defektow, przemieszczenia atomow lub lokalne uszkodzenia materiatu. W zwiazku z tym
mikroskopia elektronowa, w przeciwiedistwie do opisanych wczeSniej technik
eksperymentalnych, nie jest metodg catkowicie nieinwazyjna. Jednocze$nie, interpretacja
wynikow wymaga uwzglednienia potencjalnego wptywu wigzki elektronowej na badang
probke. Pomimo tego ograniczenia techniki mikroskopii elektronowej stanowiag jedno
z najwazniejszych narzedzi do bezposredniej obserwacji struktury materialéw w skali
nanometrycznej i atomowej, a takze do analizy ich sktadu i wtasciwosci fizycznych

[359,360].

3.4.1. Skaningowa mikroskopia elektronowa (SEM)

Skaningowa mikroskopia elektronowa (SEM, ang. Scanning Electron Microscopy)
jest technikg obrazowania powierzchni materiatu, w ktorej waska, zogniskowana wigzka
elektronow skanuje punkt po punkcie badany obszar probki. Schemat uktadu SEM
przedstawia Rys. 3.12. W wyniku oddziatywania elektronéw pierwotnych z materiatem
generowane sg rozne sygnaty, z ktorych najczesciej wykorzystywane sg elektrony wtdrne

(SE, ang. secondary electrons) oraz elektrony wstecznie rozproszone (BSE, ang. back-
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scattered electrons). Ich detekcja pozwala na utworzenie obrazu o wysokiej
rozdzielczoSci przestrzennej, odzwierciedlajacego lokalne witasciwosci powierzchni
probki. Nalezy przy tym podkreSli¢, ze w przeciwienistwie do mikroskopii sit atomowych
obraz SEM nie stanowi bezpoSredniej mapy topografii, lecz jest wynikiem ztozonych
procesOw oddziatywania wigzki elektronowej z materiatem, zaleznych m.in. od lokalnej

geometrii powierzchni, sktadu chemicznego oraz wtasciwosci elektronowych.

Rys. 3.12 Schemat ukfadu do skaningowej mikroskopii elektronowej. Elektrony z dziata elektronowego sa
przyspieszane przez anodg. Nastgpnie w wyniku przejécia przez kondensor formowana jest wigzka
réwnolegta, ktdra jest ograniczana przez otworek (ang. pinhole). W dalszej kolejnosci jest ona odchylana
przez soczewke skanujgcqy sktadajacy sie z cewek, skad przechodzi przez soczewke skupiajgcg wigzke na
probece. W wyniku oddziatywania z prébka powstaja migdzy innymi elektrony wtérne (SE, ang. secondary
electrons), elektrony wstecznie rozproszone (BSE, ang. back-scattered electrons) oraz promieniowanie
rentgenowskie, ktore sg rejestrowane przez odpowiednie detektory otaczajgce probke.

Ze wzgledu na geometrie eksperymentu SEM jest szczeg6lnie dobrze przystosowany
do obrazowania powierzchni probki obserwowanej od strony padania wigzki
elektronowej. W przypadku badanych warstw azotku boru na podiozu szafirowym
istotnym ograniczeniem jest fakt, ze zar6wno warstwa, jak i podtoze sg materiatami
izolujacymi. Prowadzi to do gromadzenia si¢ tadunku elektrycznego w obszarze

oddziatywania wigzki elektronowej, co moze skutkowac lokalnym zakrzywianiem toru
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elektron6w (przesuwanie obrazu) oraz zmiang kontrastu obrazu w czasie. Ponadto,
oddzialywanie wigzki elektronowej z materiatem moze prowadzi¢ do modyfikacji
struktury warstwy, w szczegéOlnoSci do powstawania charakterystycznych babli na
powierzch azotku boru (Rys. 3.13), co wigzane jest z generacja wodoru na interfejsie
azotek boru-szafir w wyniku procesow radiolizy resztkowej wody obecnej w strukturze

[361].

Rys. 3.13 Bgble tworzace si¢ na powierzchni azotku boru na skutek obrazowania probki przy uzyciu
skaningowej mikroskopii elektronowej. a) Zmiana rozmiaréw babli z czasem obrazowania. Pasek skali
odpowiada 5 pm. b) Tréjwymiarowy obraz mikroskopii sit atomowych skupiska babli. Obrazki pochodzg
z [361].

W wielu przypadkach skaningowa mikroskopia elektronowa jest zintegrowana
z uktadem zogniskowanej wigzki jonéw (FIB, ang. Focused Ion Beam), ktory
wykorzystuje wiagzke jondw, najczesciej galu, do lokalnej modyfikacji materiatu. Wigzka
jonowa umozliwia precyzyjne usuwanie materiatu poprzez proces rozpylania, co pozwala
na wycinanie struktur o zadanej geometrii. W prowadzonych badaniach FIB stuzyt
gtéwnie do otrzymywania cienkich lamelek wykorzystywanych w pomiarach
transmisyjnej mikroskopii elektronowej. Ze wzgledu na izolujacy charakter badanych
struktur, przed procesem preparatyki z wykorzystaniem FIB konieczne jest napylenie na
powierzchni¢ probki cienkiej przewodzacej warstwy wegla. Umozliwia ona
odprowadzenie nadmiarowego tadunku elektrycznego, co stabilizuje warunki
oddziatywania wigzki z materialem. W przypadku warstw przeniesionych na podtoza
przewodzace konieczno$¢ ta moze by¢ ograniczona, poniewaz tadunek elektryczny moze

by¢ efektywnie odprowadzany przez podioze.

W ramach badan do niniejszej pracy wykorzystaliSmy uktad FEI Helios NanoLab
600, ktéry umozliwil nam zaréwno obrazowanie SEM jak i przygotowanie lamelek przy

uzyciu FIB. Do obrazowania SEM typowo uzywaliSmy pradu elektronéw o wartosci
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86 pA oraz napigcia przyspieszajacego 5 kV. W celu napylenia przewodzacej warstwy
wegla na powierzchnie azotku boru koniecznej do wykonania lamelki, uzyliSmy
urzadzenia do precyzyjnego trawienia i napylania metali (PECS, ang. Precision Etching

Coating System) model 682 od firmy Gatan.

3.4.2. Transmisyjna mikroskopia elektronowa (TEM)

Transmisyjna mikroskopia elektronowa (TEM, ang. Transmission Electron
Microscopy) jest technika umozliwiajaca bezpoSredniag obserwacje struktury
wewnetrznej materiatu poprzez analize elektronéw przechodzacych przez cienki
preparat. W przeciwieristwie do skaningowej mikroskopii elektronowej, w ktérej obraz
tworzony jest na podstawie sygnatéw emitowanych z powierzchni, w TEM
wykorzystywana jest wigzka elektrondw transmitowanych przez probke, co pozwala na
uzyskanie informacji o strukturze w catej objetoSci badanego obszaru. Aby mozliwe byto
przejscie elektronéw przez material, konieczne jest przygotowanie preparatu o grubosci
typowo nieprzekraczajacej kilkadziesiat nanometrow. Wynika to z silnego oddziatywania
elektronéw z materig. W grubszych prébkach elektrony ulegaja wielokrotnemu
rozpraszaniu sprezystemu i niesprezystemu, co prowadzi do utraty spdjnosci wiazki oraz
zaniku informacji strukturalnej. Odpowiednio cienki preparat zapewnia, ze istotna cz¢§¢
elektrondw przechodzi przez probke, zachowujac informacje o jej strukturze
krystalicznej. Najwazniejsze etapy tworzenia lamelki do obrazowania przekrojéw prébki

z wykorzystaniem TEM zostaty przedstawione Rys. 3.14.

W klasycznym trybie TEM obraz powstaje w wyniku interferencji fal elektronowych
transmitowanych przez rézne obszary probki. Kontrast moze wynika¢ zar6wno z rdznic
grubosci materiatu, jak i z jego struktury krystalicznej oraz orientacji wzgledem wigzki
elektronowej. Szczegllnie istotng role odgrywa kontrast dyfrakcyjny, ktéry jest
konsekwencjg periodycznej struktury krysztatu i selektywnego rozpraszania elektronéw
spetniajacych warunki dyfrakcji. Analiza tego kontrastu pozwala na identyfikacje
defektow strukturalnych, takich jak dyslokacje, granice ziaren czy lokalne zaburzenia

uporzadkowania krystalicznego.
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Rys. 3.14 Obrazy SEM przedstawiajace najwazniejsze ectapy tworzenia lamelki do transmisyjnej
mikroskopii elektronowej przy uzyciu skupionej wigzki jondéw. a) Wybranie miejsca na probce 0 orientacji
réwnoleglej do plaszczyzny krysztatu a, tj. (2110), z ktérego zostanie przygotowana lamelka i pokrycie
go platyng. b) Wycigcie w ksztalt klina zaglebiei wokét lamelki. ¢) Odcigcie lamelki od reszty probki. d)
Przymocowanie przy uzyciu platyny precyzyjnego nanomanipulatora OmniProbe do brzegu lamelki
i przeniesienie jej na siatkg TEM. e) Przymocowanie lamelki do siatki TEM i pdZniejsze je pocieniane
(widok z gdry). f) Widok z boku na pocieniong lamelke, tj. przekrdj do obrazowania w TEM. Obrazy SEM
na przedstawionych panelach zostaly wykonane przez Marte Bilskg i pochodzg z réznych procesow
przygotowywania lamelki. W zwigzku z tym nie nalezy poréwnywaé wymiaréw zaprezentowanych na
kolejnych obrazach.

Rozwinicciem tej techniki jest wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia
elektronowa (HRTEM, ang. High-Resolution Transmission Electron Microscopy), ktora
umozliwia  bezpoSrednie  obrazowanie  periodycznej  struktury  krystalicznej
z rozdzielczoScig atomowa. W tym przypadku obraz powstaje w wyniku interferencji fal
elektronowych propagujacych si¢ przez krysztat, co prowadzi do powstawania
charakterystycznych prazkéw odpowiadajacych ptaszczyznom krystalograficznym.
Interpretacja takich obrazéw wymaga jednak precyzyjnego ustawienia krysztatu
wzgledem wigzki elektronowej, poniewaz warunki interferencji sa silnie zalezne od
orientacji krystalograficznej. Aby obserwowaé utozenie atoméw w strukturze azotku
boru, nalezy robi¢ to od strony ptaszczyzny a, tj. (2110). Jak zostato przedstawione na
Rys. 3.15, nawet niewielkie odchylenie od odpowiedniej orientacji powoduje ostabienie

kontrastu dyfrakcyjnego i utrate mozliwosci bezpoSredniej obserwacji uporzadkowania

85



atomowego. Wynika to z faktu, ze obraz HRTEM opiera si¢ na spdjnej interferencji fal
elektronowych rozpraszanych przez periodyczng strukture, a jej zaburzenie prowadzi do

zaniku obserwowanego kontrastu.

Rys. 3.15 Przyktadowy wynik HRTEM otrzymany na warstwie azotku boru. Fioletowa ramka ilustruje
obszar dobrze zorientowanych warstw atomowych, co skutkuje powstaniem wyraznego kontrastu struktury
atomowej. Z kolei w zielonej ramce oraz w wielu innych obszarach obrazu na lewym panelu mozna
dostrzec delikatnie zdezorientowane warstwy, co prowadzi do rozmycia struktury atomowej i powstania
poziomych paséw. Wynik pochodzi z [329].

Alternatywnym podej$ciem jest skaningowa transmisyjna mikroskopia elektronowa
(STEM, ang. Scanning Transmission Electron Microscopy), w ktérej wigzka elektron6w
jest zogniskowana do bardzo matej Srednicy i skanuje probke punkt po punkcie, podobnie
jak w SEM. Jednak w tym przypadku rejestrowane s3 elektrony transmitowane przez
preparat. W zaleznoSci od geometrii detektora mozliwe jest uzyskanie rdznych
mechanizmOéw kontrastu, w tym kontrastu zaleznego od liczby atomowej (tzw. kontrast
Z), ktory umozliwia rozréznianie obszarOw o réznym sktadzie chemicznym. Technika
STEM jest szczegllnie uzyteczna w potgczeniu z metodami spektroskopowymi, takimi

jak spektroskopia dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego lub spektroskopia
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strat energii elektronéw, poniewaz pozwala na korelacje informacji strukturalnej

I chemicznej z wysoka rozdzielczoscig przestrzenna.

W ramach niniejszej pracy badaliSmy dwa rodzaje preparatow umozliwiajace
obrazowanie rzutu struktury krystalicznej przez cata grubo$¢ warstwy oraz ulozenie
atomow w rzucie poprzecznym. Pierwszy z nich przygotowywali§my poprzez
delaminacje warstwy o duzej powierzchni zgodnie z opracowang przez nas procedurg
[362] i nastepnie transfer na miedziang siatke TEM. Z kolei preparaty stuzace do
obrazowania przekrojow wycinaliSmy w formie cienkich plastrow o grubosci dziesigtek
nanometréw i szerokoS$ci kilkunastu mikrometréw przy uzyciu uktadu zogniskowanej

wigzki jonoéw FIB.

Pomiary TEM wybranych prébek wykonywaliSmy na dwoch niezaleznych uktadach.
Pierwszy z nich skfada si¢ z mikroskopu FEI Talos F200X przyspieszajacym elektrony
napieciem 200 kV oraz bardzo czutego detektora do spektroskopii dyspersji energii
promieniowania X firmy Bruker. Drugim uzywanym w naszych badaniach mikroskopem
byt FEI Titan Cubed 80-300 pracujacy z napieciem przyspieszajacym 300 kV

i wyposazony w detektor do spektroskopii strat energii elektrondw.

3.4.3. Katodoluminescencja (CL)

Katodoluminescencja (CL, ang. cathodoluminescence) jest technika spektroskopowa
oparta na rejestracji promieniowania emitowanego przez materiat w wyniku wzbudzenia
go wiagzka rozpedzonych elektrondw. Sama nazwa bezpoSrednio odzwierciedla
mechanizm zjawiska: ,luminescencja” oznacza emisje Swiatta w wyniku wzbudzenia,
natomiast czton ,katodo—" odnosi si¢ do promieniowania katodowego, czyli wigzki
elektronow [363]. W odréznieniu od fotoluminescencji (PL), gdzie wzbudzenie nast¢puje
poprzez absorpcje fotondw, w katodoluminescencji noSniki generowane sa przez
nieelastyczne oddziatywanie wysokoenergetycznych elektronéw z materig. W wyniku
bombardowania prébki wiazka elektronowa dochodzi do wzbudzenia elektronéw
w materiale oraz generacji par elektron-dziura. Ich rekombinacja, zaréwno promienista,

jak i zwigzana z defektami czy centrami domieszkowymi, prowadzi do emisji
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promieniowania o energiach charakterystycznych dla struktury pasmowej i poziomow
defektowych badanego materiatu. Analiza widma katodoluminescencji pozwala zatem na
uzyskanie informacji o przerwie energetycznej, obecnosci defektéw, naprezeniach czy

lokalnych niejednorodnosciach sktadu.

Rys. 3.16 Przyktad korelacji wyniku katodoluminescencji z morfologiag prébki. a) Morfologia probki
zobrazowana przy uzyciu SEM. b) Panchromatyczna mapa katodoluminescencji tego samego obszaru na
prébee. Obrazki pochodzg z [348].

Katodoluminescencja jest najczg$ciej realizowana w skaningowym mikroskopie
elektronowym, gdzie wigzka elektrondw o Srednicy rzedu kilku nanometréw (typowo
okoto 2 nm) umozliwia lokalne wzbudzenie bardzo matych obszar6w prébki.
W poréwnaniu z fotoluminescencja przektada si¢ to na znacznie lepszg rozdzielczo$¢
przestrzenng, ograniczong giownie rozmiarem plamki elektronowej oraz objetoscia
oddzialywania wigzki z materiatem. Dzi¢ki temu katodoluminescencja jest szczegdOlnie
uzyteczna w badaniach lokalnych wtasciwosci optycznych nanostruktur, cienkich warstw
czy pojedynczych defektow. Wyzsza rozdzielczo$¢ przestrzenna daje réwniez mozliwos¢
bezpoSredniej korelacji sygnatu luminescencyjnego z obrazem topografii uzyskanym
w SEM. Przykiad takiej korelacji mozna zobaczy¢ na Rys. 3.16. Z drugiej strony,
zastosowanie wysokoenergetycznej wigzki elektronowej wigze sie¢ z potencjalnymi
ograniczeniami, takimi jak uszkodzenia struktury materiatu, generacja dodatkowych

defektow czy tadowanie si¢ probek o charakterze izolacyjnym. Efekty te moga wptywac
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na intensywnoS$¢ i ksztatt widma, dlatego interpretacja wynikOw wymaga uwzglednienia

warunkow pomiarowych.

W prowadzonych przez nas badaniach wykorzystaliSmy skaningowy mikroskop
elektronowy Hitachi SU-70 wyposazony w spektrometr katodoluminescencji Gatan
MonoCL3. Aby zminimalizowaC efekt fadowania si¢ probek pod wplywem wigzki
elektronowej, badane warstwy zostaly przeniesione z podioza szafirowego na
domieszkowane na typ p przewodzace podtoze Si/SiO.. Pomiary katodoluminescencji
prowadziliSmy w trybie hiperspektralnym z wykorzystaniem kamery CCD, co
umozliwito rejestracje serii widm wzdtuz zdefiniowanych linii na powierzchni probki
oraz analize¢ lokalnych zmian energetycznych obserwowanych pasm emisyjnych. Widma
rejestrowaliSmy wzdtuz linii o dtugosci 5 pm, z krokiem przestrzennym wynoszacym
okoto 100 nm, przy czasie akwizycji rOwnym 40 s na pojedynczy punkt pomiarowy.
Wszystkie pomiary wykonaliSmy przy napieciu przyspieszajacym wynoszacym 5 kV
oraz pradzie wiazki réwnym 3 nA. Parametry te dobraliSmy jako kompromis pomicdzy
uzyskang intensywnoS$cig sygnalu a rozdzielczoScia przestrzenng. Pomiary
przeprowadziliSmy w temperaturze 5 K, z wykorzystaniem siatki dyfrakcyjnej
1200 rys/mm, zoptymalizowanej dla dlugosci fali 300 nm, co zapewnilo wysoka

rozdzielczoS¢ spektralng w zakresie interesujacych nas przejS¢ optycznych.

3.4.4. Spektroskopia dyspersji energii promieniowania X (EDX)

Spektroskopia dyspersji energii promieniowania X (EDX, ang. Energy Dispersive
X-ray Spectroscopy) jest technika analizy sktadu chemicznego materialu, opartg na
detekcji charakterystycznego promieniowania rentgenowskiego emitowanego w wyniku
oddzialywania wigzki elektron6w z prébka. Elektrony pierwotne o wysokiej energii
wzbudzaja atomy materiatu, powodujac wybicie elektronéw z wewnetrznych powlok
elektronowych. Powstale w ten spos6b wolne stany energetyczne w atomie wypetniane
sg przez elektrony z wyzszych poziomOw energetycznych. Towarzyszy temu emisja
promieniowania rentgenowskiego o energii charakterystycznej dla danego pierwiastka.

Analiza energii rejestrowanych fotonéw pozwala na identyfikacje sktadu
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pierwiastkowego badanego obszaru, a w okreS§lonych warunkach takze na oszacowanie

udziatow iloSciowych poszczegdlnych sktadnikow.

elektrony wsteczne (BSE) elektrony wtérne (SE)

Rys. 3.17 Schematyczne przedstawienie obszaru oddzialywania elektrondéw z prébkach, w wyniku ktérego
powstaja elektrony i fotony analizowane w mikroskopii elektronowe;.

Poniewaz wzbudzenie materiatu odbywa si¢ przy uzyciu wigzki elektronowej,
technika EDX moze by¢ zintegrowana zaréwno z mikroskopem skaningowym (SEM),
jak i transmisyjnym (TEM). W przypadku SEM objetoS¢ wzbudzenia ma
charakterystyczny, tréjwymiarowy ksztalt zblizony do gruszki, ktérego rozmiar
| geometria zaleza od napi¢cia przyspieszajacego oraz pradu wigzki elektronowe;j.
Rozktad przestrzenny tego oddziatywania zostal schematycznie przedstawiony na Rys.
3.17. Dla cienkich warstw epitaksjalnych hodowanych na grubym podiozu oznacza to, ze
znaczna czeS¢ generowanego promieniowania rentgenowskiego pochodzi z podioza,
nawet przy probie optymalizacji parametrow pomiarowych. W konsekwencji analiza
sktadu bardzo cienkich warstw na grubych podtozach moze by¢ obarczona istotnym
wktadem sygnatu pochodzacego spoza interesujacej nas czeSci probki. Dodatkowym
ograniczeniem w przypadku badai nad azotkiem boru jest stosunkowo niska czuto$¢
wickszosci detektorow EDX na lekkie pierwiastki, takie jak bor, wegiel czy azot. Ze
wzgledu na niska energic emitowanych przez nie linii charakterystycznych, detekcja tych
pierwiastkOw jest mniej efektywna i obarczona wickszg niepewnoscig niz w przypadku

pierwiastkOw ciezszych. Biorac pod uwage zar6wno dominujacy wkilad sygnatu z
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podioza w geometrii SEM, jak i ograniczong czuto$¢ dla lekkich pierwiastkéw, technika
EDX w SEM moze by¢ uzyteczna jedynie do potwierdzenia obecno$ci okre§lonych
sktadnikéw. Natomiast jej mozliwoS$ci w zakresie precyzyjnej analizy iloSciowej sktadu

pierwiastkowego cienkich warstw azotku boru sa ograniczone.

Sytuacja ulega istotnej poprawie w przypadku zastosowania EDX w transmisyjnej
mikroskopii elektronowej. W geometrii TEM analizowany jest cienki przekrdj probki,
a wzbudzeniu ulega gtOwnie material, przez ktory przechodzi wigzka elektronow.
Ograniczenie objetoSci wzbudzenia do cienkiej lamelki minimalizuje wpltyw podtoza
I pozwala na znacznie bardziej lokalng analiz¢ sktadu chemicznego. W konsekwencji
EDX w TEM umozliwia bardziej wiarygodne, wzglednie iloSciowe okreSlenie sktadu
pierwiastkowego badanej warstwy, szczeg6lnie w potaczeniu z wysoka rozdzielczoscia
przestrzenng oferowang przez tryb STEM. Technika ta stanowi zatem istotne
uzupetnienie obrazowania strukturalnego, pozwalajac na bezpoSrednig korelacje
morfologii i sktadu chemicznego w skali nanometrycznej jak zostato przedstawione na

Rys. 3.18.

Rys. 3.18 Wynik pomiaru mapowania EDX rozktadu przestrzennego pierwiastkéw na obrazowanej
w trybie STEM czastce przedstawionej na pierwszym panelu oznaczonym jako B. Kolejne panele ilustruja
rozktad dla wegla, tlenu, glinu, krzemu, potasu, wapnia i zelaza. Pasek skali na mapach wynosi 25 nm.
Mapy pochodzg z [363].

3.4.5. Spektroskopia strat energii elektronow (EELS)
Spektroskopia strat energii elektronow (EELS, ang. Electron Energy Loss

Spectroscopy) jest technikg analityczng stosowang w transmisyjnej mikroskopii
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elektronowej, umozliwiajaca badanie sktadu chemicznego oraz wlasciwosci
elektronowych materiatu na podstawie analizy energii elektronéw przechodzacych przez
probke. W przeciwienstwie do EDX, gdzie rejestrowane jest promieniowanie
rentgenowskie emitowane przez wzbudzone atomy, w EELS bezpoSrednio mierzy si¢
energic elektrondw transmitowanych, ktore ulegly niesprezystemu rozpraszaniu
w materiale. Podczas przechodzenia przez cienki preparat czg$¢ elektronéw traci
niewielka czeS¢ swojej energii w wyniku oddziatywania z atomami probki. Straty te moga
by¢ zwigzane z r6znymi procesami, takimi jak wzbudzenia elektronéw walencyjnych,
plazmondw czy wybicie elektronéw z giebszych powtok atomowych [364]. Szczegolnie
istotne z punktu widzenia analizy sktadu pierwiastkowego sg tzw. krawedzie jonizacyjne,
odpowiadajace okreSlonym energiom charakterystycznym dla danego pierwiastka.
Analiza potozenia tych krawedzi pozwala na identyfikacje obecnych w materiale
pierwiastkéw. Natomiast ich ksztatt i struktura subtelna moga dostarcza¢ dodatkowych

informacji o stanie chemicznym oraz lokalnym Srodowisku atomowym.

Technika EELS jest SciSle zwigzana z transmisyjna mikroskopia elektronowa,
poniewaz wymaga przejScia elektron6w przez cienki preparat. Najczesciej stosowana jest
w trybie STEM, gdzie zogniskowana wigzka elektrondw skanuje probke, a widmo strat
energii rejestrowane jest punkt po punkcie, co umozliwia uzyskanie map sktadu

chemicznego z bardzo wysoka rozdzielczoScig przestrzenng, siegajaca skali atomowej.

W poréwnaniu z EDX, spektroskopia EELS wykazuje wicksza czulo$¢ na lekkie
pierwiastki, takie jak bor, wegiel czy azot, co ma szczegélne znaczenie w naszych
badaniach. Ponadto EELS umozliwia analiz¢ subtelnych réznic w strukturze
elektronowej i stanie utlenienia, co wykracza poza prosta identyfikacje pierwiastkOw.
Z drugiej strony interpretacja widm EELS jest zazwyczaj bardziej ztozona, a sama
technika wymaga wysokiej jakoS$ci cienkich preparatéw oraz stabilnych warunkéw

pomiarowych.
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3.5.Metody spektroskopii powierzchniowej i chemicznej

W prowadzonych badaniach, obok technik umozliwiajacych charakteryzacje
strukturalna, istotne bylo réwniez okreSlenie sktadu pierwiastkowego oraz chemicznego
badanych struktur. W szczegllnosci w przypadku cienkich warstw i uktadow
heterogenicznych kluczowe znaczenie ma nie tylko identyfikacja obecnych
pierwiastkOw, lecz takze informacja o ich stanie chemicznym, rozkiadzie w funkcji
glebokosci. Z tego wrzgledu zastosowaliSmy metody spektroskopii powierzchniowej
I chemicznej, ktére umozliwiaja analize sktadu z wysokg czuto$cia. Do najwazniejszych
technik wykorzystanych w niniejszej pracy naleza spektroskopia fotoelektronéw
w zakresie promieniowania rentgenowskiego (XPS) oraz spektrometria jonow wtornych
(SIMS). Obie metody dostarczaja komplementarnych informacji o sktadzie materiatu,
jednak r6znig si¢ mechanizmem oddziatywania z probka oraz zakresem uzyskiwanych

danych, co zostanie szczegdétowo omdowione w kolejnych podrozdziatach.

3.5.1. Spektroskopia fotoelektrondw w zakresie promieniowania X (XPS)

Spektroskopia fotoelektrondw w zakresie promieniowania X (XPS, ang. X-ray
Photoelectron Spectroscopy) jest technikg analizy sktadu chemicznego oparta na
zjawisku fotoemisji. Zasada dziatania XPS zostata przedstawiona na Rys. 3.19.
W technice tej prObka jest oSwietlana monochromatycznym promieniowaniem
rentgenowskim, ktorego energia jest wystarczajaca do wybicia elektronéw
z wewnetrznych powtok atomowych. Nastepnie mierzona jest energia kinetyczna
emitowanych elektrondw i na jej podstawie wyznaczana jest energia wigzania
charakterystyczna dla danego pierwiastka i jego stanu chemicznego. Kazdy pierwiastek
posiada zestaw linii odpowiadajacych przejSciom z okreSlonych pozioméw
elektronowych, co umozliwia jednoznaczng identyfikacje sktadu pierwiastkowego.

XPS jest technikg silnie powierzchniowa. Elektrony emitowane z gtebszych warstw
materiatu ulegaja nieelastycznemu rozpraszaniu i tracg energi¢ zanim opuszczg probke,

dlatego efektywna gleboko$¢ analizy nie przekracza pojedynczych nanometréw. Oznacza

to, ze uzyskiwana informacja dotyczy przede wszystkim kilku bliskich powierzchni
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warstw atomowych, co z jednej strony stanowi duzg zalet¢ w badaniach powierzchni,
z drugiej jednak wymaga szczegdlnej ostroznosci interpretacyjnej. W celu rozréznienia
wktadu do sygnatu pochodzacego z r6znych glebokosci probki, co jest szczegdlnie wazne
dla badain warstw monoatomowych, czgsto wykonuje si¢ pomiar dla réznego kata

nachylenia prébki. Pozwala to na minimalizowanie udziatu sygnatu od podioza.

Rys. 3.19 Spektroskopia fotoelektronéw w zakresie promieniowania X. a) Schemat uktadu XPS.
b) Schematyczne przedstawienie efektu fotoelektrycznego zewngtrznego zachodzacego w prdbce pod
wptywem promieniowania rentgenowskiego. ¢) Przykiadowy wynik rejestrowany przez detektor podczas
pomiaru XPS. Goérny panel przedstawia widmo przegladowe, a dolny panel widmo szczegdtowe dla
charakterystycznej linii wegla C 1s. Wyniki pochodza z [365].

Istotng zaleta XPS jest mozliwo$¢ uzyskania informacji nie tylko o obecnosci danego
pierwiastka, lecz réwniez 0 jego stanie chemicznym. R6znice w otoczeniu chemicznym
atomOw prowadza do niewielkich przesuni¢¢ energii wigzania, okreSlanych jako
przesunig¢cia chemiczne. W praktyce piki rejestrowane w widmach szczegétowych czesto
rozktada si¢ na kilka sktadowych odpowiadajacych r6znym typom wigzafi. Nalezy jednak
podkreSli¢, ze identyfikacja zwiazkOw chemicznych nie opiera si¢ na sztywnych,

arbitralnych warto$ciach energii. Analiza wymaga poroéwnania z danymi literaturowymi
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oraz z widmami materiatow referencyjnych, a wnioski powinny by¢ formutowane

z uwzglednieniem kontekstu catego eksperymentu.

Ze wzgledu na wykorzystanie elektronéw jako no$nikéw informacji, XPS jest
wrazliwa na efekt tadowania si¢ probek izolujacych. W przypadku badanych przez nas
warstw azotku boru osadzonych na izolujacym podtozu szafirowym obserwowaliSmy
przesuni¢cia catych widm wynikajace z akumulacji tadunku na powierzchni. Zjawisko to
moze prowadzi¢ do btednej interpretacji przesunic¢ chemicznych, dlatego konieczne jest
stosowanie procedur kompensacji fadunku oraz odniesien energetycznych. Dodatkowym
wyzwaniem interpretacyjnym sg pomiary zwigzane z weglem. Wegiel jest pierwiastkiem
powszechniec obecnym w $rodowisku laboratoryjnym, a na powierzchni prébki tatwo
adsorbuja si¢ zwiazki organiczne lub czasteczki gazéw atmosferycznych. Poniewaz XPS
analizuje jedynie warstwe przypowierzchniowg, obecno$¢ takich zanieczyszczeh moze
znaczaco wplywac na ksztatt i intensywnoS¢ linii C 18, utrudniajac rozréznienie wegla
pochodzacego z materiatu od wegla powierzchniowego. Przyktadowy wynik dla linii

C 1s ztozonej z wielu sktadowych zostat przedstawiony na Rys. 3.19c).

Pomiary XPS prezentowane w niniejszej pracy wykonaliSmy przy uzyciu
spektrometru Kratos Axis Supra firmy Kratos Analytical Ltd, wyposazonego
w monochromatyczne 7r6dto promieniowania Al Ka 0 energii 1486,7 eV. Widma
przegladowe rejestrowaliSmy przy energii przejscia analizatora rownej 80 eV, natomiast
widma wysokiej rozdzielczoSci w wybranych zakresach energii przy energii przejscia
20 eV. Funkgje pracy analizatora kalibrowaliSmy tak, aby energia wigzania linii Au 4f7/
dla ztota metalicznego wynosita (84,0 £ 0,1) eV, natomiast dyspersj¢ spektrometru
dostosowaliSmy do wartosci 932,6 eV dla linii Cu 2p%, miedzi metalicznej. W celu
ograniczenia efektu fadowania prébek stosowali§my wspétosiowy system neutralizacji

fadunku.

3.5.2. Spektrometria jonoéw wtornych (SIMS)

Spektrometria jonow wtdrnych (SIMS, ang. Secondary lon Mass Spectrometry) jest

technikg analizy sktadu chemicznego oparta na zjawisku rozpylania materiatu pod
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wptywem bombardowania powierzchni wigzka jonéw pierwotnych o wysokiej energii.
W wyniku tego procesu atomy oraz fragmenty czasteczek sg wybijane z powierzchni
probki, a czes¢ z nich ulega jonizacji. Powstate w ten sposéb jony wtérne sg nastepnie
zbierane i analizowane pod wzgledem stosunku masy do tadunku, co umozliwia
identyfikacje pierwiastkéw obecnych w badanym materiale. IntensywnosS¢ sygnatu
odpowiadajacego danemu pierwiastkowi jest zwigzana z jego lokalnym stezeniem, dzieki
czemu technika SIMS pozwala na bardzo czula analize sktadu chemicznego, czesto na

poziomie §ladowych domieszek.

Jedna z najwazniejszych zalet SIMS jest mozliwo$¢ uzyskania informacji
0 rozktadzie pierwiastk6w jako funkcje gtebokosci badanej probki. W trakcie pomiaru
wigzka jondw pierwotnych stopniowo usuwa kolejne warstwy materiatu, co pozwala
rejestrowaé zmiany sktadu chemicznego w miare postepu procesu trawienia. Nalezy
jednak podkresli¢, ze w spos6b bezpoSredni mierzona jest zalezno$¢ intensywnoSci
sygnatu od czasu trawienia, a nie od rzeczywistej gltebokosSci. Przeliczenie czasu na
glebokos$¢ wymaga znajomosci predkosci rozpylania, ktéra moze si¢ rézni¢ w zaleznoSci
od materiatu, jego gestosci, struktury krystalicznej oraz parametrOw wigzki jonowej.
Interpretacja profili gighokoSciowych uzyskanych metodg SIMS wymaga zachowania
ostroznoS$ci réwniez z innych powodow. Predkos¢ trawienia moze by¢ rézna dla warstwy
oraz podtoza, a takze moze zmieniac si¢ lokalnie w zaleznoSci od morfologii powierzchni.
Ponadto, w trakcie bombardowania jonowego dochodzi do zjawisk mieszania materiatu
na poziomie atomowym. Atomy moga ulega¢ przemieszczeniu w giab probki lub
rozpraszaniu na boki, co prowadzi do rozmycia granic miedzy poszczegllnymi
materiatami sktadowymi probki. W rezultacie przejScia mi¢dzy warstwg azotku boru
a podtozem szafirowym nie sg obserwowane jako gwattowne zmiany sygnatu, lecz raczej
jako stopniowe przejScia o ograniczonej ostrosci. Z tego wzgledu profile SIMS nalezy
interpretowac jakoSciowo lub pétilosciowo, ze szczegdlnym uwzglednieniem mozliwych

artefaktow zwiagzanych z procesem rozpylania.
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Do pomiaréw SIMS wykorzystaliSmy uktad TOF-SIMS.5 firmy ION-TOF GmbG
wyposazony w analizator masowy czasu przelotu (TOF-SIMS, ang. time-of-flight mass
analyzer). W komorze analitycznej byta utrzymywana préznia na poziomie 9x10° mbar.
W celu zmapowania rozktadu przestrzennego poszcezeg6lnych pierwiastkow na obszarze
250 pm x 250 pm, zastosowaliSmy dwuwigzkowy tryb pracy urzadzenia wykorzystujacy
jony tlenu o natezeniu 23 nA przyspieszane napicciem 250 V. Z kolei trawienie i analize
w glab materiatu wykonali§my przy uzyciu wigzki jonéw Bi** o nat¢zeniu 0,5 pA
przyspieszanych napieciem 30 kV. W tym przypadku badana powierzchnia miata rozmiar

64 pm x 64 pm.

3.6.Metody rezonansowe

Metody rezonansowe stanowig grupe technik spektroskopowych umozliwiajacych
badanie wtasciwosci uktadow kwantowych poprzez obserwacje rezonansowych przejsé
pomicdzy dyskretnymi poziomami energetycznymi. PrzejScia te sg wzbudzane przy
uzyciu zewnetrznego pola elektromagnetycznego, ktdrego energia odpowiada réznicy
energii miedzy okreS§lonymi stanami uktadu. Warunek rezonansu jest spetniony przy
odpowiednio dobranej czestotliwosci promieniowania oraz wartosci zewnetrznego pola
magnetycznego, co pozwala na selektywng detekcje okreSlonych centréw fizycznych
obecnych w materiale. Techniki rezonansowe odgrywaja szczegdlnie istotng rolg
W badaniach pétprzewodnikdéw, poniewaz umozliwiaja bezposrednie badanie defektéw
strukturalnych oraz centrow paramagnetycznych, co utatwia ich identyfikacje i moze

prowadzi¢ do opisanych we wstepie licznych zastosowan w technologiach kwantowych.

3.6.1. Elektronowy rezonans paramagnetyczny (EPR)

Elektronowy rezonans paramagnetyczny (EPR, ang. Electron Paramagnetic
Resonance) jest technika spektroskopowg umozliwiajaca badanie uktad6w zawierajacych
niesparowane elektrony, a wiec centrow paramagnetycznych obecnych w materiale.
Metoda ta opiera si¢ na detekcji rezonansowych przejS¢ pomiedzy stanami spinowymi
elektronu w obecno$ci zewngtrznego pola magnetycznego [366] zgodnie ze schematem

przedstawionym na Rys. 3.20. W polu magnetycznym degeneracja stanéw spinowych
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zostaje zniesiona w wyniku efektu Zeemana, co prowadzi do ich rozszczepienia
energetycznego. Jezeli probka jest jednoczeSnie poddana dziataniu promieniowania
mikrofalowego o odpowiedniej czestotliwosci, moze dojs¢ do rezonansowych przejsc
pomicdzy tymi stanami. Warunek rezonansu jest spelniony, gdy energia kwantu
mikrofalowego odpowiada réznicy energii miedzy rozszczepionymi poziomami
spinowymi, co osiaga si¢ poprzez odpowiednie dostrojenie wartosci zewnetrznego pola

magnetycznego.

Rys. 3.20 Schematyczne przedstawienie dzialania elektronowego rezonansu paramagnetycznego.

Analiza widm EPR dostarcza informacji o obecnoS$ci oraz naturze centrow
paramagnetycznych w materiale. Na podstawie potozenia linii rezonansowych mozliwe
jest wyznaczenie wspOtczynnika zyromagnetycznego ¢, Ktory jest charakterystyczny dla
danego centrum defektowego oraz jego lokalnego otoczenia. Ksztatt i szerokoS$¢ linii
rezonansowych dostarczaja informacji o oddziatywaniach spinéw z otoczeniem, takich
jak oddziatywania z siecig krystaliczng lub innymi spinami. Ponadto struktura subtelna
widma moze uvjawnia¢ oddziatywania nadsubtelne z jadrami atomowymi, co pozwala na
identyfikacje¢ struktury atomowej defektow. W rezultacie technika EPR stanowi czule
narzedzie umozliwiajace identyfikacje defektow oraz badanie ich witasciwosci

elektronowych w p6tprzewodnikach.

Pomiary elektronowego rezonansu paramagnetycznego wykonaliSmy przy uzyciu
spektrometru Bruker ELEXSYS ES580 pracujacego w paSmie X, wyposazonego we
wneke ER 4116DM pracujaca w modzie TEio 0 czgstotliwos$ci rezonansowej wynoszacej
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okoto 9,6 GHz. Wszystkie prezentowane widma zostaty przeliczone do czestotliwosci
9,5GHz. W trakcie pomiaréw amplituda modulacji pola magnetycznego wynosita
0,1 mT, amoc mikrofal byla utrzymywana ponizej poziomu powodujacego nasycenie
sygnatu, co pozwolito na uzyskanie wiarygodnych widm rezonansowych. Spektrometr
byt wyposazony w kriostat przeptywowy z ciecktym helem Oxford ER 4112 HV, ktéry
umozliwial prowadzenie pomiaréw w temperaturach si¢gajacych 5 K. Amplituda sygnatu
EPR zostata znormalizowana wzgledem powierzchni kazdej z badanych prébek, co

umozliwito ich bezposrednie porGwnanie.

3.6.2. Optycznie wykrywany rezonans magnetyczny (ODMR)
Optycznie wykrywany rezonans magnetyczny (ODMR, ang. Optically Detected

Magnetic Resonance) jest technikg rezonansowa, w ktdérej informacja o przejsciach
spinowych uzyskiwana jest nie poprzez bezpoSrednig detekcje absorpcji mikrofal, jak
w przypadku EPR, lecz poprzez obserwacje zmian intensywnoSci luminescencii.
W materiale zawierajacym centra spinowe promieniowanie laserowe inicjuje stan
spinowy oraz umozliwia odczyt sygnatu optycznego. W obecnoSci zewnetrznego pola
magnetycznego poziomy spinowe ulegaja rozszczepieniu, a przy dostrojeniu
czestotliwosci mikrofal do energii przejscia miedzy tymi poziomami dochodzi do zmiany
obsadzenn standw spinowych. Zmiana stanu spinu pod wplywem zewnetrznego pola
mikrofalowego wptywa na prawdopodobiedstwo przej$¢ rekombinacyjnych ze standw
wzbudzonych do stanu podstawowego. W szczeg6lnoéci moga by¢ aktywowane lub
dezaktywowane kanaty rekombinacji o r6znej wydajnoSci promienistej, co prowadzi do
obserwowalnej zmiany intensywnoSci fotoluminescencji. Rezonans objawia si¢ zatem
jako minimum lub maksimum w zaleznoSci intensywnosci PL od czestotliwosci mikrofal
przy ustalonym polu magnetycznym. Technika ta umozliwia badanie witasciwosci
centréw spinowych aktywnych optycznie, w tym parametrow takich jak rozszczepienie
dla zerowego pola magnetycznego, wsp6iczynnik zyromagnetyczny ¢ Czy Cczasy

relaksacji spinowej.
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W poréwnaniu z EPR, gdzie detekcja opiera si¢ na bezpoSrednim pomiarze absorpcji
mikrofal przez niesparowane elektrony, ODMR wymaga istnienia przejsScia optycznego
sprzezonego ze stanem spinowym. Oznacza to, ze technika ta jest selektywna wzgledem
centrow optycznie aktywnych i pozwala na ich badanie nawet przy duzo nizszych
koncentracjach. Jednocze$nie nie dostarcza informacji o centrach paramagnetycznych,
ktore nie emitujg Swiatta. W praktyce obie metody wzajemnie si¢ uzupetniaja. EPR
umozliwia identyfikacje wszystkich centréw paramagnetycznych obecnych w prébce,
natomiast ODMR pozwala powigza¢ wtasciwosci spinowe z konkretng emisja optyczng

oraz analizowaC wybrane centra z wysokg selektywnoscig przestrzenna.

Pomiary ODMR wykonali§my na dedykowanym uktadzie mikroskopii konfokalnej
pracujacym w temperaturze pokojowej. Do inicjalizacji i odczytu stanu spinowego
wykorzystaliSmy laser o dtugos$ci fali 532 nm, ktérego impulsy byty modulowane przy
uzyciu modulatora akustooptycznego Gooch & Housego R35085-5. Sygnat
fotoluminescencji rejestrowaliSmy przy uzyciu obiektywu mikroskopowego Nikon 20x
S Plan Fluor ELWD o aperturze numerycznej NA = 0,45 i kamery sCMOS Andol Zyla
po przejsciu przez filtr dlugoprzepustowy. Promieniowanie mikrofalowe pochodzito
z generatora sygnatu Windfreak SynthNV PRO i nastgpnie wzmacniane przy uzyciu
urzadzenia Mini-Circuits HPA-50 W-63+. Sekwencje impulséw laserowych,
mikrofalowych oraz ekspozycje kamery kontrolowaliSmy przy uzyciu karty sterujacej
SpinCore Pulseblaster ESR 500 MHz. Pomiary prowadzili§my w obecnosci statego pola
magnetycznego o warto$ci okoto 100 mT, zorientowanego prostopadle do powierzchni

probki.
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4. Epitaksjalny wzrost azotku boru na podtozach szafirowych

Techniki wzrostu epitaksjalnego umozliwiaja otrzymywanie duzych powierzchni
materialéw potprzewodnikowych przy zachowaniu orientacji krystalograficznej podtoza.
Ta strukturalna spdjnoS¢ rozciaga si¢ na bardzo duze powierzchnie. Dzigki temu mozliwe
jest otrzymywanie zaréwno lepszej jakoSci strukturalnej materiatu, jak rOwniez jego
odpowiedzi optycznej czy tez wilasnosci elektronicznych [367-372]. WSszystkie te
aspekty sg szczeg6lnie istotne z perspektywy zastosowan przemystowych. Szczegdlne
istotne z perspektywy wzrostu epitaksjalnego sa oddziatywania na interfejsie micdzy
atomami podtoza a atomami hodowanego materiatu. Jednakze w przypadku materiatow
2D, ktoére charakteryzuje si¢ slabym wigzaniem van der Waalsa mi¢dzy kolejnymi
warstwami atomowymi, rola tego oddzialywania nie jest oczywista. Zagadnienie stabego
oddzialywania van der Waalsa bylo studiowane przy okazji tzw. zdalnej epitaksji. Jak
zostato wspomniane we wstepie, w tym rodzaju epitaksji na interfejs podtoza zostaja
umieszczone pojedyncze warstwy atomowe materiatu vdW, najczesciej grafenu i dopiero
wtedy odbywa si¢ proces wzrostu [89-93]. Co istotne, nawet w takim przypadku, gdy nie
ma bezposrednich wigzaf migdzy hodowanym materiatem a podtozem, ten odtwarza
utozenie krystalograficzne podtoza. Zatem cienka warstwa 2D zachowuje sie jak
polprzezroczysta bariera nie majaca wplywu na orientacje docelowego materiatu.
Obserwacja ta sugeruje, ze dalekozasicgowe pole elektrostatyczne atomdéw podioza
przenikaja przez van der waalsowski interfejs, wplywajac na uporzadkowanie
krystalograficzne. To z kolei nasuwa pytanie, czy wzrost zwigzanych van der waalsowsko
materiatow 2D moze zosta¢ uznany za epitaksjalny oraz do jakiego stopnia taki materiat
zachowa jednakowe utozenie krystalograficzne na przestrzeni catego podtoza? Mimo ze
literatura obfituje w liczne badania dotyczace wzrostu azotku boru na podtozach
szafirowych, to wyczerpujaca odpowiedZ na pytanie o natur¢ wzajemnego ulozenia
krystalograficznego miedzy tymi dwoma materiatami nie zostata dotychczas udzielona
[304,306,327,373-378]. Dlatego temat ten podj¢liSmy w naszych badaniach, czego

bedzie dotyczyta dalsza czeS¢ niniejszego rozdziatu.
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Rys. 4.1 Obraz skaningowej mikroskopii elektronowej gérnej powierzchni warstwy epitaksjalnej azotku
boru na podiozu szafirowym. Czerwone, utozone wzgledem siebie réwnolegle linie wskazujg na réwne
zorientowanie zmarszczek charakterystycznych dla warstw epitaksjalnych. Zielone i fioletowe linie sg
przekrecone o +120° wzgledem czerwonych linii i odzwierciedlajg orientacje pozostalych zmarszczek.
Obserwowane przecigcia pod katem 120° potwierdzaja heksagonalng symetric obserwowanej struktury.
Wstawka w lewym gérnym rogu przedstawia orientacje krystalograficzng warstwy azotku boru wynikajaca
7 ulozenia zmarszczek.

Na samym poczatku nalezy si¢ zastanowiC, czy hodowane przez nas przy uzyciu
MOVPE warstwy azotku boru charakteryzuja si¢ jakim§ konkretnym utozeniem
krystalograficznym. Aby odpowiedzie€ na to pytanie, nalezy przyjrzec si¢ obrazowi SEM
zaprezentowanemu na Rys. 4.1. Przedstawia on morfologie wyhodowanej w naszym
laboratorium warstwy epitaksjalnej, na ktérej mozna dostrzec charakterystyczng sie¢
zmarszczek. Powstaje ona podczas chtodzenia materialu po zakoficzonym procesie
wzrostu w wyniku réznicy wspotczynnikOw rozszerzalnosci termicznej azotku boru
I szafiru [379,380]. Marszczenie si¢ jest mechanizmem redukcji napr¢zenia powstajacego
w warstwie i jest jednocze$nie dowodem na jej ciggto$¢ [350,353]. Nie sa to bowiem
granice ziaren a zawini¢ta warstwa w catej swojej grubosci [373]. Co istotne, zmarszczki
uktadaja sic rownolegle mimo dzielgcego ich dystansu. Taka samg zaleznoS¢ mozna
zaobserwowaé na powierzchni calej, dwucalowej probki. Jak pokazano we
wczesniejszych pracach [381,382], zmarszczki ukladaja si¢ wzdtuz kierunku m, tj.

[0110], czyli leza w ptaszczyznie a (2110). Krawedz warstwy atomowej biegngca
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wzdtuz tego kierunku przypomina fotel (ang. armchair), co schematycznie
przedstawiamy na Rys. 4.2a). Z kolei krawedZ do niej prostopadia lezaca wzdiuz
kierunku a = [2110], czyli w ptaszczyznie m (0110) swoim ksztaltem przypomina
zygzak (ang. zigzag). Angielskie nazwy zakoniczefi krawedzi atomowych odpowiadajace
wymienionym kierunkom w strukturze heksagonalnej sg dobrze ugruntowane
w literaturze. Dlatego bedziemy si¢ do nich odwotywacé w dalszej czeSci pracy. Zatem na
podstawie uktadu zmarszczek mozemy okreSli¢ kierunki zigzag oraz armchair na Rys.
4.1. Co wigcej, zwracajac uwage na zorientowanie probki w skaningowym mikroskopie
elektronowym oraz utozenie zmarszczek wzgledem odpowiednich jej krawedzi, mozliwe
jest okreSlenie kierunkéw krystalograficznych warstwy epitaksjalnej azotku boru
wzgledem dwucalowego podtoza szafirowego. Relacje epitaksjalng migdzy tymi dwoma
materialami otrzymang na podstawie analizy morfologii przedstawiamy na Rys. 4.2b).
Wynika z niej, ze struktura heksagonalna w azotku boru jest przekrecona o 90° wzgledem

struktury w szafirze lub 30°, biorgc pod uwage poprawke na symetri¢, co 60°.

Rys. 4.2 Kierunki krystalograficzne charakterystyczne dla azotku boru. a) Schemat ilustrujacy kierunki
armchair oraz zigzag. b) Ulozenie kierunkow archmair i zigzag w epitaksjalnym azotku boru wzgledem
dwucalowego podloza szafirowego.

Biorac pod uwage uktad zmarszczek jako wskaznik orientacji krystalograficznej

warstwy azotku boru i ich spdjno$¢ utozenia na duzych dystansach, mozna wnioskowac,
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ze lezace pod spodem podtoze krystaliczne narzuca preferowany kierunek wzrostu.
W tym kontek$cie proces ten mozna rzeczywiScie zaklasyfikowaé jako prawdziwie
epitaksjalny, co jest istotnym wynikiem naszych badad. Zrozumienie mechanizmu
odpowiedzialnego za wymuszanie na warstwie utozenia w konkretnym kierunku ma
istotne znaczenie. SzczegOlnie przydatna okazuje si¢ analiza interfejsu miedzy tymi

dwoma materiatami krystalicznymi.

[0340] =

= .0,
g czest krystaliczna
i 1 LR

interfejs

10 nm
S ——

Rys. 4.3 Obraz przekroju warstwy azotku boru na podiozu szafirowym ofrzymany przy uzyciu
wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopowi elektronowej. a) Szeroki obszar probki BN&™
z zaznaczonymi osiami krystalograficznymi warstwy i podtoza. Wstawka przedstawia powigkszenie na
interfejs. Warstwa amorficznego wegla widoczna na gorze obrazu zostata napylona w celu przygotowania
lamelki do TEM. b) i ¢) Powigkszone widoki interfejsu dla probek odpowiednio BN™ i BN*3"™,

Na Rys. 4.3 przedstawiamy obraz HRTEM przekroju przez probke warstwy
epitaksjalnej azotku boru na podtozu szafirowym. Z Rys. 4.3a) wynika relacja
epitaksjalna miedzy tymi dwoma materiatami: Al,O; [0001] || BN [0001], Al.O; [2110]
| BN [0110]. Relacja ta jest zgodna z wcze$niej przeprowadzong analiza podsumowana
na Rys. 4.2b) oraz wczeSniejszymi doniesieniami naukowymi dotyczacymi wzrostu
azotku boru na podtozu szafirowym przy uzyciu ré6znych technik wzrostu [377,378]. Co

warto zauwazy¢, na interfejsie migdzy BN a Al:Os znajduje si¢ cienka, 3-4 nanometrowa
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warstwa. Jest ona czeSciowo zdezorientowana i amorficzna. Taka obserwacja jest
niespodziewana zwazywszy na fakt Swietnego zorientowania BN wzgledem szafiru. Po
pierwsze, warstwy atomowe w azotku boru sg stabo zwigzane krétkozasiegowymi
oddziatywaniami van der Waalsa. To sugeruje ograniczony wplyw podtoza na orientacje
krystaliczng warstwy. Po drugie, obecno§¢ dodatkowej warstwy na interfejsie zwicksza
odlegto$¢ migdzy BN i Al:Os, co jeszcze bardziej zmniejsza wptyw bezpoSredniego
oddziatywania. Po trzecie, obecno$¢ struktury amorficznej na interfejsie powinno
prowadzi¢ do zatracenia informacji o orientacji krystalograficznej podtoza. Biorac pod
uwage wszystkie wymienione aspekty, obserwacja dobrze zorientowanej warstwy
epitaksjalnej azotku boru jest co najmniej zaskakujaca. WyjaSnieniu tych pozornych

sprzecznoSci bedg poswiecone dalsze czesci niniejszego rozdziatu.

Wazne w analizie obrazOw HRTEM jest wziecie pod uwage, ze pomiar jest
wykonywany w temperaturze pokojowej po zakoriczonym procesie wzrostu. W zwiazku
z tym obserwowany interfejs moze si¢ r6zni¢ wzgledem tego podczas procesu wzrostu w
wysokiej temperaturze. Nalezy przy tym pamictaC, ze podczas chtodzenia materiatu
naprezenia wynikajace z réznicy wspotczynnikow rozszerzalnoSci termicznej materiatow
sa czeSciowo redukowane na skutek tworzenia si¢ zmarszczek. Zmarszezki z kolei
powoduja przesuwanie si¢ materiatu, co moze prowadzi¢ do rozrywania wigzan i tym
samym amorfizacji mniej wytrzymatego mechanicznie materiatu, ktéry znajduje si¢ na
interfejsie. Co ciekawe, tworzenie si¢ zmarszczek nie wplywa negatywnie na utozenie
krystalograficzne warstwy azotku boru. Wynika to z faktu, ze warstwa §lizga si¢
preferencyjnie wzdtuz wybranych kierunkéw krystalograficznych, na co wskazuje
rozktad kierunkOw orientacji zmarszczek. W konsekwencji mimo obecnoS$ci warstwy
amorficznej na interfejsie utozenie warstwy azotku boru wzgledem podtoza pozostaje

dobrze okreSlone.

W celu bardziej szczegdtowego zbadania warstwy na interfejsie, przygotowaliSmy
seri¢ probek rdznigcych sie wartoScig przeptywu TEB (prekursora boru) zastosowang

podczas wzrostu. ZrobiliSmy tak, poniewaz poprzez przeptyw TEB mozna stosunkowo
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tatwo sterowa¢ predkoscia wzrostu materialu, co skutkuje powstaniem warstwy BN
0 roznej grubosci. W dalszej czesci tego rozdziatu bedziemy rozrézniaé prébki ze
wzgledu na ich grubo$¢. Bedzie ona zakodowana w indeksie gérnym nazwy probki (np.

BN*™ dla warstwy o grubo$ci 2 nm).

Na Rys. 4.3b) mozna zauwazy¢, ze zmniejszenie predkosci przeptywu prekursora
sprzyja powstawaniu dobrze zdefiniowanej warstwy krystalicznej na interfejsie. Z kolei
zwickszenie tej wartoSci prowadzi do otrzymania grubszego obszaru amorficznego, co
przedstawia Rys. 4.3c). Mimo to cze$¢ krystaliczna dla tej probki jest wcigz zauwazalna.
Oznacza to, ze zmiana parametrOw wzrostu nie eliminuje catkowicie uporzadkowanej
czesci interfejsu, lecz wplywa na wzajemne proporcje sktadnikéw amorficznego

I krystalicznego.

W dalszej czeSci rozdziatu skupimy sie na szczegdtowej analizie strukturalnej oraz
chemicznej obu tych komponentow. Rozréznienie ich charakteru jest kluczowe dla
zrozumienia mechanizmOw zachodzacych podczas wzrostu oraz pdzniejszej ewolucji
interfejsu. Pierwszym krokiem w kierunku identyfikacji sktadu interfejsu jest analiza
pierwiastkowa. W tym celu wybraliSmy probke o grubosci 52 nm, poniewaz zapewnia
ona wystarczajaca objetoS¢ materialu w obszarze micdzyfazowym. Umozliwia to
wiarygodne mapowanie sktadu chemicznego zaréwno czeSci amorficznej, jak

i krystalicznej.

Na Rys. 4.4a) prezentujemy obraz probki BN uzyskany w trybie STEM. W
obszarze zaznaczonym bialg ramka wykonaliSmy mapowanie sktadu pierwiastkowego
przy uzyciu spektroskopii strat energii elektronéw (EELS). Odpowiadajace
intensywnoSci pikOw charakterystycznych dla danych pierwiastkow zawarte sg na
prawym panelu rysunku. Na ich podstawie mozemy wyr6zni€ cztery wyrazne regiony
roznigce si¢ sktadem chemicznym. Obszar (I) potozony najbardziej po lewej stronie jest
zdominowany przez glin i tlen. Odpowiada to w jednoznaczny spos6éb podtozu Al,Os.
Bezposrednio obok znajduje si¢ waski obszar przejSciowy (II), ktdry jest bogaty w glin,

azot oraz tlen. Nalezy ja interpretowac jako warstwe buforowg AIN:O. Jej obecnoSc¢ byta

106



juz wczeSniej raportowana dla warstw epitaksjalnych azotku boru hodowanego metoda
MOVPE na szafirze [306,327,373,383]. Powstanie warstwy AIN:O najprawdopodobniej
wigze si¢ z czeSciowym rozktadem ALOs; w obecnoSci amoniaku w  wysokiej
temperaturze wzrostu [384,385]. Kolejny obszar oznaczony jako (III) charakteryzuje si¢
podwyzszong zawartoscig azotu i wegla, co wskazuje na obecno$¢ dwusktadnikowego
zwiazku tych dwoch pierwiastkéw. Jak przedstawimy w dalszych czeSciach tego
rozdzialu, zwiazkiem tym jest najprawdopodobniej grafitowy azotek wegla (g-CsNa).
Region (1V) znajdujacy si¢ najbardziej po prawej stronie zawiera wytacznie bor i azot, co

odpowiada wtasciwej warstwie BN.

Rys. 4.4 Analiza sktadu prébki BN, a) Obraz skaningowej transmisyjnej mikroskopii elektronowej
interfejsu z zaznaczonymi obszarami (I1)-(IV). Panel po prawej stronie pokazuje mape intensywnosci
sygnalu spektroskopii strat energii elektronéw wskazujaca na sklad chemiczny obszaru zaznaczonego
ramka na obrazie STEM. b) Skan 2&w dla dyfrakcji rentgenowskiej w szerokim zakresie zawierajacy piki
(000l BN okoto 26,7°, pik (0002) AIN:O okoto 36,0° oraz pik (0006) Al,O; okoto 41,7°. Skany
szczegdtowe 26/w dla c) piku (0002) AIN:O i d) piku (000l) BN. Granatowe koétka odpowiadajg
zmierzonym intensywnosciom, rézowe krzywe dopasowanym krzywym Gaussa, szara krzywa modeluje
wolnozmienne tto, a z6tta krzywa jest suma dopasowanych krzywych.

W celu uzupetnienia lokalnej analizy strukturalnej wykonaliSmy réwniez pomiary

dyfrakcji rentgenowskiej. Na Rys. 4.4b) przedstawiamy skan 26/ w zarejestrowany dla tej
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samej probki. Najbardziej intensywny pik w okolicy 41,7° odpowiada refleksowi (0006)
podtoza Al,Os dla dyfrakcji linii CuKa [386]. Sasiadujacy, mniej intensywny sygnat
z maksimum w poblizu 40° pochodzi od tych samych ptaszczyzn atomowych, ale dla
dyfrakcji linii CuKB. Szeroka struktura z maksimum zlokalizowanym w okolicy 36°
przypisujemy refleksowi (0002) azotku glinu [387]. Bardziej szczegotowy skan
zaprezentowany na Rys. 4.4c) ukazuje obecno$¢ dwéch sktadowych przy 265 rownych
35,611° oraz 36,414°. Wartosci te odbiegaja od spodziewanej wartoSci zaczerpnigtej
z literatury dla czystego AIN wynoszacej 36.06° [387]. Sugeruje to, ze zwigzek
krystaliczny znajdujacy si¢ na interfejsie nalezy traktowac jako AIN:O. Taka interpretacja
krzywej dyfrakcyjnej jest zgodna z wynikami analizy EELS. Na podstawie dopasowania
krzywych Gaussa do danych do§wiadczalnych uzyskaliSmy grubos$ci tych dwéch typdw
krystalitow o réznej statej sieci. Sg one rowne odpowiednio 2.1 nm oraz 5.8 nm. Analiza
wielu obrazow TEM dla réznych miejsc na prébce wskazuje na zmienno$¢ grubosci
warstwy AIN:O wzdtuz interfejsu, co §wiadczy o jej niejednorodnos$ci. Z kolei pomiar
XRD obejmuje znacznie wickszy obszar probki (~mm?) i rejestruje sygnat pochodzacy
od wielu krystalitbw o zréznicowanych grubo$ciach. Pomimo tej réznicy w skali
przestrzennej otrzymane oszacowania grubosci pozostaja zgodne co do rzedu wielkoSci

dla obu technik.

Pik z maksimum okoto 26,7° odpowiada refleksowi (000l) warstwy BN [388].
Doktadniejszy skan i analiza zaprezentowane na Rys. 4.4d) ukazuja obecno$¢ trzech
sktadowych z maksimami w 26,398°, 26,668° oraz 26,731°. WartoSci te odpowiadaja
odlegtosciom miedzyptaszczyznowym door FOWNym odpowiednio 3.38 A, 3.34 A oraz
3.34 A. Wartosci te s3 zgodne z oczekiwanym parametrem sieci w kierunku osi ¢ dla BN
[388]. Sktadowa przesunigta w stron¢ nizszych katow jest czesto interpretowana
w literaturze jako faza nieidealnie zorientowana lub turbostratyczna warstwowego azotku

boru [306,327].

W przeciwiefistwie do sugerowanego w literaturze pojawienia si¢ AIN:O na

interfejsie obecno$¢ grafitowego azotku wegla w strukturach azotku boru hodowanego
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metoda MOVPE pozostaje zagadnieniem nigdy nie dyskutowanym. W naszych
badaniach podjeliSmy probe zweryfikowania tej mozliwosci, poniewaz istnienie g-CsNa4
tuz pod warstwa azotku boru moze odgrywac istotng role. Moze by¢ on bowiem podczas
wzrostu epitaksjalnego pomostem mi¢dzy klasycznymi, tréjwymiarowymi materiatami
0 wigzaniach typu sp® a warstwowym azotkiem o hybrydyzacji sp? Innymi stowy,
material ten moze stanowi¢ swoisty bufor strukturalny i chemiczny, uvlatwiajacy
reorganizacj¢ wigzan oraz zmiang geometrii sieci krystalicznej na interfejsie. Dlatego w
celu potwierdzenia natury warstwy bogatej w wegiel obecnej na interfejsie

przeprowadziliSmy seri¢ eksperymentéw uzupelniajacych.

Rys. 4.5 Charakteryzacja warstwy bogatej w wegiel znajdujacej si¢ na interfejsie. a), d) Obrazy HRTEM
interfejsu. b), ) Wynik szybkiej transformaty Fouriera (FFT) obszaru zaznaczonego migtowg ramka
odpowiednio z obrazkéw a) i d). ¢), f) Odfiltrowany sygnat z tego samego obszaru. Panele a)-c) dotycza
probki BN®2"™ podczas gdy panele d)-f) dotyczg probki BNg™,

Na Rys. 4.5 prezentujemy obraz HRTEM interfejsu w probce BN>"™. W obszarze
bogatym w wegiel mozna zauwazy¢ stabo widoczne pionowe linie. W celu ich analizy
wykonaliSmy szybka transformat¢ Fouriera (FFT) w obszarze ograniczonym przez
migtowa ramke, w ktérym struktury te sa obecne. Jej wynik prezentujemy na Rys. 4.5b),

gdzie mozna zobaczy¢ dwa wyrazne maksima zaznaczone mictowymi okregami.
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Nastepnie zastosowaliSmy odwrotng transformat¢ Fouriera, filtrujac obraz tak, aby
wyodrebni¢ struktury odpowiedzialne za wskazane skladowe w przestrzeni odwrotne;j.
Otrzymany wynik przedstawiamy na Rys. 4.5c). Po wykonaniu opisanej procedury
filtrowania obrazu pionowe pasy staja si¢ wyraznie widoczne. Wyznaczona odlegtos¢
miedzyplaszczyznowa wynosi 2,1(1) A, co jest zgodne z wartoscig dla ptaszczyzn
atomowych (300) g-CsN., dla ktorych dsp = 2,25 A [389]. Nalezy zaznaczy¢, ze
struktury pionowych pasow obserwujemy stosunkowo rzadko. Wigze si¢ to z omawiang
wczeSniej czeSciowy amorfizacja interfejsu wywolang powstawaniem zmarszczek
podczas chtodzenia po zakoficzonym procesie wzrostu. Niemniej jednak podobne cechy

strukturalne zarejestrowaliSmy rOwniez w innych prébkach.

Na Rys. 4.5d) przedstawiamy reprezentatywne wyniki HRTEM dla prébki BN&™,
Obraz pokazany na Rys. 4.5d) zostat otrzymany na lamelce przygotowanej po obréceniu
probki o 90° wzgledem wczesniej prezentowanych lamelek obrazowanych w TEM. W tej
konfiguracji obserwujemy plaszczyzne a (2110) podtoza Al,Os oraz plaszczyzne m
(0110) warstwy BN. W zwiazku z tym, zgodnie opisem zawartym w rozdziale 3.4.2, nie
obserwujemy struktur atomowych a jedynie poziome pasy dla warstwy BN. Analiza FFT
dla tej probki ujawnita obecnos¢ pionowych paséw o okresie 1,3(1) A, co odpowiada

ptaszcezyznom (360) w g-CzNs, dla ktorych dsgy = 1.30 A [389].

Na podstawie dwoch obréconych wzgledem siebie 0 90° rzutéw pionowych paséw
mozemy okresli¢ utozenie kolejnych materiatéw na interfejsie: Al,Os (0110) || g-CsNs
(300) || BN (2110) (Rys. 4.5a)) oraz Al,Os (2110) || g-CsN4 (360) || BN (0110) (Rys.
4.5d)). Wyznaczone z Rys. 4.5 odlegtosci migdzyptaszczyznowe dla BN wynosza dy11o
= 2.2(1) A oraz dygo = 1.3(1) A, pozostaja w dobrej zgodno$ci z warto§ciami
literaturowymi  [65,390], co dodatkowo potwierdza poprawno$¢ identyfikacji
obserwowanych struktur. Na Rys. 4.6 przedstawiamy schematyczne zestawienie struktur
krystalicznych g-CsN4 oraz BN wraz z ich wzajemnym ulozeniem krystalograficznym
wynikajacym z przeprowadzonych analiz danych eksperymentalnych. Mozna zauwazy¢

bardzo dobre dopasowanie obu sieci krystalicznych na interfejsie. Taka zgodno$¢
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orientacji wskazuje, ze warstwa bogata w wegiel pelni kluczowg role w posredniczeniu
w przejSciu pomiedzy tréjwymiarowym uktadem podioza a dwuwymiarowa, warstwowg
strukturg azotku boru. Charakterystyczna budowa g-C3N4, oparta na heksagonalnych
pierScieniach z okresowo wystepujacymi w sieci pustymi przestrzeniami, sprzyja
elastycznemu dopasowaniu parametrow sieci do sasiadujacych warstw BN oraz AIN:O.
W konsekwencji materiat ten moze dziata¢ jako efektywne medium przekazujace
informacje o orientacji krystalograficznej z podioza az do hodowanej warstwy BN,

jednoczesnie stabilizujac jej uporzadkowanie juz na wezesnym etapie wzrostu.

Rys. 4.6 Schematyczne przedstawienie utozenia krystalicznego azotku boru i grafitowego azotku wegla.
Czerwone, granatowe i szare kotka symbolizuja odpowiednio bor, azot i wegiel. a) Monowarstwa krysztatu
g-C3N, z liniami wskazujgcymi na plaszczyzny krystalograficzne (360) (linia przerywana) i (300) (linia
ciggta). b) Monowarstwa krysztatu BN. ¢) i d) rzut z boku na plaszczyzny krystalograficzne odpowiednio
a i m. Wzajemne utozenie krystalograficzne obu materialéw zostato wyznaczone na podstawie danych
eksperymentalnych.

Poniewaz parametry sieci warstwy bogatej w wegiel wyznaczone na podstawie
obrazé6w HRTEM nieco odbiegaty od warto$ci literaturowych oczekiwanych dla g-C3Na,
zdecydowaliSmy sie zastosowa¢ dodatkowe techniki eksperymentalne stuzace

identyfikacji tworzacego ja zwiazku. W tym celu oddzieliliSmy warstwe BN od podtoza
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zgodnie z wypracowang wczeSniej procedurg delaminacji opisana w Ref. [362],
a nastepnie przenie§liSmy ja na nowe podtoze Al,Os. Na Rys. 4.7 przedstawiamy skany
26/ w dla warstwy przed delaminacja, po delaminacji, podtoza pozostatego po delaminacji
oraz podtoza szafirowego, na ktére zostata przeniesiona warstwa. Jak mozna zauwazyc,
charakterystyczny pik z maksimum okoto 27° odpowiadajacy refleksowi (000I) BN jest
ledwo widoczny na pierwotnym podtozu po zdjeciu z niego warstwy. Pozostaty sygnat
dyfrakcyjny o bardzo matej intensywnosci najprawdopodobniej pochodzi od niewielkich
ptatkow materiatu pozostajacych przy krawedziach probki. Nalezy podkreSlic, ze
zastosowana w pomiarze wigzka promieniowania rentgenowskiego o prostokatnym
ksztalcie (~2x 10 mm) obejmowata cata powierzchni¢ probki. W zwigzku z tym podczas
pomiaru rejestrowany byt wktad nawet §ladowych pozostatosci krystalicznych, jak ma to
miejsce w tym przypadku. Aby zbadac¢ r6znice w ksztattach poszczeg6lnych krzywych
eksperymentalnych, dopasowaliSmy do nich po dwie krzywe Gaussa. Wida¢ bowiem, ze
krzywe ztozone sa z dwoéch skfadowych. Zestaw dopasowanych parametrow
prezentujemy w Tab. 4.1. Istotne jest to, ze wartoS$ci potozenia pikow oraz ich szerokosci
potéwkowe, ktdre wynikaja ze statych sieci oraz gruboS$ci krystalitu pozostaty w prawie
bez zmian. Zostal zatem zachowany ten sam ksztalt, a jedynej zmianie ulegla
intensywnoS$¢ piku. Istotne zmniejszenie intensywnoSci piku dla podtoza pozostatego po
delaminacji wskazuje na wyrazny spadek pokrycia powierzchni materialem, a nie na
czeSciowe rozdzielenie warstw atomowych. Z drugiej strony przeniesiona warstwa
zachowata swoje statg sieci oraz grubos$¢, co potwierdza jej catkowite oddzielenie od
pierwotnego podtoza i transfer na nowe podioze, odstaniajac tym samym powierzchnie

interfejsu.
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Rys. 4.7 Skan 2&#/w dla warstwy BN?"™ w stanie po wyhodowaniu (rézowy), tej samej warstwy po
transferze na nowe podloze Al,Os (granatowy), podloze po delaminacji (zielony), goly szafir jako
referencja (szary). a) i b) przedstawiaja te same dane odpowiednio w skali liniowej oraz w skali
p&tlogarytmicznej. Kotka na b) odpowiadajg zmierzonym warto$ciom podczas gdy linie dopasowanym

krzywym.

Tab. 4.1 Parametry dopasowania krzywych Gaussa do danych zawartych na Rys. 4.7. Goérny i dolny wiersz
odpowiada parametrom odpowiednio dla pierwszej i drugiej sktadowej odtwarzajacej dane
eksperymentalne. Parametry 26s, FWHM odpowiadaja odpowiednio potozeniu piku, jego szerokosci
potéwkowej. Z kolei dooor Oraz Den 0dnosza sie do wyznaczonych na podstawie dopasowanych parametrow
odpowiednio odleglosci migdzyptaszczyznowych oraz grubosci krystalitu o danej stalej sieci.

Probka 265 [°] FWHM [°] dooor [A] Den [nM]
26,486 1,26 3,37 6,5
BNZOnm
26,711 0,46 3,34 17,8
o 26,461 1,32 3,37 6,2
przeniesiona BN
26,707 0,47 3,34 17,4
L 26,441 1,17 3,37 7,0
Al,Os po delaminacji
26,678 0,46 3,34 17,8

Aby upewniC si¢, ze na podtozu po delaminacji nie ma azotku boru oraz pozostata na
nim warstwa buforowa, wykonaliSmy pomiary TEM. Wyniki prezentujemy na Rys. 4.8,
z ktorych wynika, ze warstwa BN zostata catkowicie odklejona z podtoza, co jest zgodne

z interpretacjg wynikéw XRD. Co istotne, na powierzchni podtoza zostaty Sladowe ilosci
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warstwy z interfejsu migdzy BN i Al;Os. Z kolei warstwa azotku boru odkleita si¢ z duza
precyzja. Dzieki temu po przeniesieniu tworzy atomowo gtadka granice z nowym

podtozem.

Au, C, Pt warstwa przykrywajaca

B

materiat interfejsu material interfejsu

10 nm

Rys. 4.8 Obrazy transmisyjnej mikroskopii elektronowej probek po delaminacji. a) i b) Podloze po
delaminacji. Lamelki zostaly przygotowane dla réznych, przekrgconych wzgledem siebie o 90° orientacji
podioza. Nad warstwag buforowg widoczne sg warstwy amorficznego wegla, ztota oraz platyny uzyte
podczas procesu przygotowywania lamelki. c) i d) Warstwa azotku boru przeniesiona na Si/SiO; dla dwdch
réznych powickszen.

Chcac dowiedzie¢ si¢ wiccej na temat charakterystyki materiatu pozostatego na
powierzchni podtoza po delaminacji, wykonaliSmy pomiary fotoluminescencji. Jak
mozna zauwazy¢ na Rys. 4.9, mimo usuni¢cia warstwy azotku boru wcigz obecny jest

staby sygnat fotoluminescencji. To szerokie widmo wykazuje bardzo duze podobiefistwo
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do widma zarejestrowanego na chemicznie zsyntetyzowanym proszku g-CsN., ktory
zastosowaliSmy w naszych badaniach jako referencja. Oba widma charakteryzuja si¢
mocno asymetrycznym ksztattem z szybko narastajgcym zboczem okoto 410 nm
I maksimum w okolicy 440 nm. Po przejSciu przez maksimum intensywno$¢ obu
krzywych powoli spada przez duzy zakres dtugosci fal az do 650 nm. Zbiezno$¢ tych
cech spektralnych stanowi kolejny argument przemawiajacy za tym, ze warstwa bogata
w wegiel obecna na interfejsie sktada si¢ z g-CsN4. Nalezy przy tym podkreSlic, ze
podczas procesu delaminacji warstwa ta ulega czeSciowej degradacji, a na powierzchni

podioza pozostaja jedynie jej resztki, co pokazaliSmy na Rys. 4.8.

Rys. 4.9 Widma fotoluminescencji dla badanych prébek: podtoze po delaminacji (zielony), referencyjny g-
C3Ns (tososiowy), BN®™ (czerwony), BN¥™ (fioletowy), réznica sygnaléw migdzy probkami BN®™
i BN (granatowy).

W celu dalszej weryfikacji natury warstwy na interfejsie wybraliSmy dwie prébki,
ktdre r6znig si¢ przede wszystkim gruboScig warstwy miedzyfazowej. Sa to BN®"™ oraz
BN Widma dla tych prébek otrzymane przy pobudzaniu laserem o dtugosci fali
384 nm przedstawiamy na Rys. 4.9. Energia pobudzania zostala dobrana rezonansowo
z linig zerofononowg defektu C380 obserwowanego w azotku boru [348]. Uzyty
w uktadzie filtr dlugoprzepustowy umozliwia transmisje Swiatla o fali dluzszej niz
400 nm. W zwigzku z tym widmo zawiera jedynie druga, trzecig i czwartg replike

fononowga defektu C380, ktére przypadaja odpowiednio na 412 nm, 437 nm i 468 nm.
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Oproécz tego widoczny jest pik od jonéw chromu w podtozu szafirowym. Obserwowane
widma sg splotem luminescencji pochodzacej z warstwy azotku boru oraz z interfejsu.
Istotng réznica miedzy tymi dwoma prébkami jest grubo$¢ warstwy azotku boru, co
wplywa na stosunek poszczegllnych wktadow poszezegllnych materiatéow  do

obserwowanego widma. Mozemy zatem zapisac:
PL(BN®™ = ag PL(BN) + PL(interfejs), (4.1)
PL(BN*"™) = ct1.a PL(BN) + PL(interfejs) (4.2)

gdzie ae i 0114 0dnosza sie do czynnika skalujacego zwigzanego z gruboScig warstwy. Aby
otrzymaé wkiad sygnatu pochodzacego jedynie od interfejsu, wprowadzamy czynnik

skalujacy a = aus/ae. Wtedy po odjeciu stronami wyrazefi (4.1) i (4.2), otrzymujemy:
PL(interfejs) = a PL(BN®™) - PL(BNm), (4.3)

Wynik dziatania (4.3) przedstawiamy na Rys. 4.9. Otrzymane widmo charakteryzuje si¢
bardzo szerokim pasmem rozciggajacym si¢ w zakresie 420-600 nm i swoim ksztattem
przypomina widmo dla referencyjnego proszku g-CsN. w jeszcze wickszym stopniu niz

widmo zmierzone na podtozu po delaminacji.

Zastosowane w omawianej analizie podejScie miato na celu wyodrebnienie
dodatkowych sktadowych fotoluminescencji, ktére nie pochodza ani od podtoza
szafirowego, ani od samej warstwy BN, lecz wynikajg z proporcjonalnie réznej iloSci
materiatu na interfejsie dla obu probek. Z tego wzgledu przeprowadzona analiza ma
charakter jakosciowy, a nie iloSciowy. Otrzymane widmo réznicowe ujawnia
charakterystyczny ksztatt fotoluminescencji warstwy na interfejsie w stanie po wzroScie
bez dodatkowego zniszczenia jej podczas procesu delaminacji. Otrzymany ksztatt
w sposob jednoznaczny przypomina widmo referencyjnego g-CsN.. Stanowi to kolejne,

niezalezne potwierdzenie sktadu chemicznego interfejsu.

W kolejnym kroku badafi nad interfejsem wykonali§my pomiary spektroskopii
fotoelektrondw w zakresie promieniowania X na probce BN2"™. Spektroskopia XPS jest

uznang technikg analizy powierzchniowej, a jej wysoka czuto$¢ na kilka nanometréw
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w gltab materiatu stanowi jednocze$nie zalet¢ i ograniczenie. W przypadku prébek
wprowadzanych do komory pomiarowej bezpoSrednio z atmosfery praktycznie
niemozliwe jest unikni¢cie obecnoSci naturalnych zanieczyszczen powierzchniowych
okreSlanych. Sa to przede wszystkim rdéznego rodzaju zwiazki wegla. W naszym
przypadku ma to szczegllne znaczenie, poniewaz analizowany uktad zawiera wegiel jako
potencjalny sktadnik warstwy na interfejsie. Z tego powodu zadbaliSmy o odpowiedni
dob6r prébek do badaii. W szczeg6lnoSci wspomniana prébka BN  zostata
zdelaminowana jedynie z czeSci powierzchni. Dzigki temu na powierzchni tej samej
probki otrzymaliSmy obszary z warstwg oraz z odstonietym interfejsem. Oba te obszary
zostaty w doktadnie takim samym stopniu narazone na odlozenie si¢ zanieczyszczen
weglowych na powierzchni. Daje to mozliwo$¢ stosunkowo wiarygodnej analizy
pordwnawczej. W analizie uwzgledniliSmy obecno$¢ zanieczyszczerd weglowych
zgodnie z podejsciem szeroko dyskutowanym w literaturze przez grupe Biesingera [391-
393]. Ze wzgledu na to, ze na interfejsie oprécz warstwy bogatej w wegiel prébki
zawieraja rOwniez czeS¢ krystalicznego AIN:O, wyhodowaliSmy przy uzyciu MOVPE
probke referencyjng zawierajaca gruba warstwe tego materialu (okoto 70 nm) bez
péZniejszego hodowania na niej warstwy azotku boru. W dalszej czeSci bedziemy ja
nazywaC AIN:Orr. Wyniki XPS dla wszystkich omawianych w tej czeSci probek

przedstawiamy na Rys. 4.10.

Dla probki BN*™ w stanie po wzro$cie (ang. as-grown, dalej bedziemy jg nazywaé
prébka epitaksjalng) oraz referencyjnej probki AIN:O.r W zakresie piku C 1s
obserwujemy ztozone widma (Rys. 4.10a), c)). W pierwszym etapie analizy danych
zastosowaliSmy model dopasowania uwzgledniajacy standardowe  sktadowe
przypisywane zanieczyszczeniom weglowym na powierzchni: C-C, C-O, C=0, O-C=0.
W przypadku préobki epitaksjalnej konieczne byto réwniez dodanie sktadowej C-B, ktora
moze wynika¢ z obecnoSci popularnych defektow weglowych, np. omawianego
wcze$niej C380 [348]. Nastepnie dopasowany model dla zanieczyszczenn weglowych
przenieSliSmy do analizy danych dla podioza po delaminacji. W zwiazku z tym
rozszerzyliSmy dopasowanie o dodatkowe sktadowe, ktére mozna przypisa¢ wigzaniom
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Rys. 4.10 Wynik spektroskopii fotoelektronow w zakresie promieniowania X dla analizowanych probek.
Widma szczegdtowe zakresu wokot piku C 1s dla a) epitaksjalnego BN?"™, ¢) AIN:Oys, €) podtoza po
delaminacji warstwy BN2"™, Widma szczegdtowe zakresu wokot piku N 1s dla b) epitaksjalnego BN2™,
d) AIN:Oy, ) podtoza po delaminacji warstwy BNZ"™, o) Widmo przegladowe w szerokim zakresie
zmierzone na podtozu po delaminacji warstwy BN?"™, Wstawka pokazuje wynikajgce z widma wktady
poszczegdlnych pikéw do catosciowego widma odzwierciedlajagce sktad pierwiastkowy mierzonej
objetosci.

C-N=C (288,7 eV) oraz C-NHjy (287,0 eV), raportowanym w literaturze dla g-C;N,4 oraz
pochodnych triazynowych [394,395]. Dopiero uwzglednienie tych komponentéw

pozwolito na wiarygodne odwzorowanie krzywych eksperymentalnych.
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Roéwnolegle przeanalizowaliSmy réwniez zakres woko6t piku charakterystycznego dla
N 1s. Widmo dla prébki epitaksjalnej BN2>™ (Rys. 4.10b)) ma charakterystyczne
potozenie i ksztatt odpowiadajacy wiagzaniu B-N typowemu dla azotku boru [396]. Z kolei
dla probki referencyjnej AIN:Ors otrzymaliSmy widmo, w ktérym oprécz dominujacej
sktadowej odpowiadajacej wigzaniu Al-N obecne sa réwniez stosunkowo intensywne
wkiady zwiazane z O-Al-N oraz N-O (Rys. 4.10d)) [397,398]. Ten sam model
zaczerpnicty z analizy dla AIN:Orr przenieSliSmy do analizy podtoza po delaminacji.
Jednak takze w tym przypadku nie byl on wystarczajacy do petnego opisu danych
eksperymentalnych, co mozna zauwazy¢ na Rys. 4.10f). Dopiero dodanie i optymalizacja
sktadowych C-N=C (398,0 eV), N-C; (399,3 eV), C-NH (400,5 eV) przewidywanych

dla g-CsN4 [394] umozliwity poprawne odtworzenie zarejestrowanego widma.

Z. przeprowadzonej analizy wynika, ze w przypadku podtoza po delaminacji
konieczne jest dodanie sktadowych charakterystycznych dla g-CsN4 zaréwno dla piku
C1sjak i N 1s. Ze wzgledu na iloSciowy charakter informacji otrzymywanych z widm
XPS mozliwe jest zweryfikowanie spdjnosci danych dla obu tych pikow. Aby to zrobic,
nalezy przyjrze¢ sie¢ widmu przegladowemu zawartemu na Rys. 4.10g). Na jego
podstawie mozliwe jest okre§lenie sktadu pierwiastkowego analizowanej objgtosci
materiatu. Z przedstawionego widma wynika, ze zawarto$¢ catkowitego wegla wynosi
21,93 Yat oraz azotu 7,30 %at. Z kolei z widm szczeg6towych mozemy oszacowac wktad
sktadowych przypisanych przez nas do g-CsN, zaréwno dla piku weglowego C 1s jak
réwniez azotowego N 1s. Byloby to odpowiednio 5,5% oraz 30%. WartoSci te mozemy
odnies¢ do catkowitych zawartosci odpowiednich pierwiastkow. Wiedy z analizy wkiadu
weglowego  otrzymalibySmy, ze g-CsNs stanowi 1,2% calkowitego sygnatu,
aw przypadku analizy wktadu azotowego otrzymana wartoS¢ wynosi 1,1%. Zatem
zsumowanie komponentdéw przypisanych do g-CsN, w zakresach C 1s oraz N 1s oraz
odniesienie ich do catkowitej zawartosci danego pierwiastka okreSlonej na podstawie
widma przegladowego prowadzi do zblizonych wartos$ci. Zbiezno$¢ tych wynikéw
stanowi dodatkowe potwierdzenie, ze w analizowanej warstwie na interfejsie
rzeczywiscie rejestrujemy obecno$¢ g-CsNa.
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Wykazanie, ze interfejs mi¢dzy podtozem szafirowym a warstwg azotku boru
rzeczywiScie sktada si¢ z g-CsNs, wymagalo od nas znacznego wysitku
eksperymentalnego oraz wieloaspektowej analizy wynikow. Jak pokazaliSmy wcze$niej,
warstwa ta odgrywa kluczowa role w przenoszeniu informacji o orientacji
krystalograficznej z podtoza na warstwe dwuwymiarowego BN oraz w umozliwieniu
przejScia pomicdzy uktadem tréjwymiarowym a warstwowym. Powstaje jednak pytanie,
w jaki sposéb materiat trudny do jednoznacznej obserwacji w wielu technikach, w tym
w HRTEM, moze wywiera¢ tak istotny wplyw na strukture catego uktadu. Odpowiedzi
nalezy szuka¢ w warunkach wzrostu oraz w mechanizmach zachodzacych na interfejsie

w wysokiej temperaturze.

Proces wzrostu prowadzony jest w temperaturze 1300-1400 °C. W tych warunkach
wodor obecny w reaktorze jest zdolny do trawienia podtoza Al;Os, co umozliwia ucieczke
tlenu ze struktury krystalicznej podtoza [399]. W obecno$ci amoniaku prowadzi to do
formowania si¢ krystalicznej warstwy AIN:O powstajacej z rozktadajacego sie podtoza.
Jednoczesnie interfejs eksponowany jest na dziatanie trietyloboru — prekursora boru.
Czasteczka TEB zawiera szeS¢ atoméw wegla przypadajacych na jeden atom boru, a jej
piroliza w wysokiej temperaturze prowadzi do generacji wolnych adatoméw boru oraz
wegla. W konsekwencji w obszarze przy powierzchni podioza tworzy sie Srodowisko
bogate w wegiel. W warunkach tych wegiel charakteryzuje si¢ wysoka ruchliwoscia,
dzicki czemu moze tatwo dyfundowac¢ po powierzchni rosngcej warstwy BN oraz
W mniejszym stopniu pomiedzy sasiednimi warstwami atomowymi [400]. Jednocze$nie
jego wbudowywanie do sieci sp?>-BN jest energetycznie niekorzystna [401,402].
W konsekwencji atomy wegla migrujag az do momentu desorpcji z powierzchni lub
akumulacji w obszarach o podwyzszonej koncentracji defektow, ktére powstaja na skutek
trawienia podtoza oraz formowania si¢ warstwy AIN:O. W tych miejscach wegiel moze

reagowac z azotem, prowadzac do powstania g-CsN..

Struktura Kkrystaliczna g-CsN., ktérej monowarstwa atomowa zawiera periodyczne

pory (Rys. 4.6a)), sprzyja dalszym procesom zachodzacym na interfejsie. Obecno$¢ tych
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wolnych przestrzeni wewnatrz poréw umozliwia dyfuzje matych czasteczek amoniaku w
kierunku warstwy AIN:O. Dzigki temu obie fazy (g-CsNs i AIN:O) mogg rozwijac sie
réwnolegle. W miar¢ wzrostu grubosci warstwy g-CsNs dochodzi do stopniowej
pasywacji AIN:O. Z kolei rosngca powyzej warstwa BN zaczyna pasywowac g-CsNa.
Wraz z dalszym wzrostem BN i koalescencjg ziaren dostep adatoméw wegla i azotu do
interfejsu staje sie coraz bardziej ograniczony. W konsekwencji po osiggnieciu przez
warstwe BN odpowiedniej ciggtosci i grubosci formowanie obu materialow na interfejsie
ustaje. Jest to zgodne z obserwacjg, ze grubo$¢ warstwy buforowej na interfejsie
w przypadku warstw epitaksjalnych azotku boru na szafirze stabilizuje si¢ w zakresie

okoto 2-5 nm. Grubo$¢ ta jest niezalezna od zastosowanych parametrow wzrostu.

Po zakoficzeniu wzrostu w wysokiej temperaturze uktad jest schiadzany do
temperatury pokojowej. Ze wzgledu na réznice w wartoSciach wspotczynnikéw
rozszerzalno$ci termicznej pomicdzy podtozem Al.Os a warstwa BN, warstwa
epitaksjalna ulega naprezeniom podczas chtodzenia, co prowadzi do powstawania
zmarszczek [350,353,403]. Napre¢zenia te wpltywajg nie tylko na BN, lecz réwniez na
warstwe g-C3N, znajdujaca si¢ na interfejsie. Naprezenia mechaniczne, w potaczeniu
z wysoka sztywnoScig BN, sprzyjaja zrywaniu wigzan i deformacjom strukturalnym
w warstwie g-CsNa4, prowadzac do pogorszenia krystalicznos$ci i czeSciowej amorfizacji.
W rezultacie obraz interfejsu obserwowany w HRTEM nie odzwierciedla struktury
obecnej podczas wrzrostu, lecz konfiguracje zmodyfikowang w wyniku proceséw
zachodzacych podczas chtodzenia. Ta zmiana struktury wyjasnia, dlaczego bezposrednia
obserwacja warstwy na interfejsie, ktéra jest kluczowa dla zrozumienia wzrostu 2D
w procesic MOVPE na konwencjonalnych podtozach, przez wiele lat pozostawata tak

trudna.

Warto zwrici¢ uwage, ze g-CsN4 jest materiatem szeroko badanym w kontekscie
zastosowart dla zréwnowazonej energetyki [404,405]. NajczeSciej otrzymuje sie go
zmelaminy z wykorzystaniem technik takich jak termiczna kondensacja,

wysokotemperaturowa kalcynacja czy chemiczne osadzanie z fazy gazowej, przy czym
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typowe temperatury syntezy mieszcza si¢ w zakresie 500-600 °C [406-408]. W zwiazku
z tym naturalnie pojawia si¢ pytanie, czy g-CsNs moze powstawac réwniez w naszym
uktadzie MOVPE, pracujacym w znacznie wyzszych temperaturach. Informacje
0 stabilnosci termicznej g-CsNis pochodzg gtéwnie z analiz termograwimetrycznych
(TGA ang. Thermogravimetric Analysis), ktére wskazuja stabilno$¢ tego zwigzku do
okoto 600-700 °C [405,409,410]. Granica ta moze jednak zosta¢ przesuni¢ta, na przyktad
poprzez domieszkowanie borem, ktére wzmacnia wigzania B—N i poprawia zardwno
stabilno$¢, jak i przewodnictwo cieplne materiatu [411]. Ponadto g-CsN. zbudowany jest
z komorek tri-s-triazynowych, ktorych rozktad termiczny prowadzi do emisji takich
czasteczek jak HCN, NHs czy C;N;[412,413]. Zatem obecno$¢ amoniaku w komorze
reaktora moze dodatkowo sprzyjac stabilizacji struktury w podwyzszonej temperaturze.
Dodatkowym czynnikiem stabilizujacym jest rowniez warstwa BN narastajaca powyzej,

poniewaz pasywuje ona g-CsNs i ogranicza jego degradacj¢ termiczna.

MOVPE nie jest typowa technika syntezy g-CsNi, a TEB i NHs; nie nalezg do
standardowo stosowanych prekursorow dla tego materiatu. Brakuje réwniez
systematycznych  badad  eksperymentalnych  dotyczacych  stabilnoSci  g-CsNs4
w atmosferze bogatej w amoniak przy temperaturach przekraczajacych 1000 °C.
Niemniej jednak przedstawione wcze$niej obserwacje sugeruja, ze w stosowanych przez
nas warunkach wzrostu g-CsNs nie ulega calkowitemu rozktadowi. Hipotezg te

wzmacniaja nasze wyniki, potwierdzajace obecno$¢ tego zwiazku na interfejsie.

W praktyce wzrostu MOVPE czesto dazy sie¢ do eliminacji prekursoréw
zawierajacych wegiel w celu poprawy jakoSci krystalicznej BN [414-416]. Takie
podejScie motywowane jest checig ograniczenia wbudowywania si¢ wegla, ktory jest
jednym z najpopularniejszych sktadnikéw defektow strukturalnych. Nasze wyniki
pokazuja jednak, ze g-CsNs moze odgrywac kluczowa role w procesie epitaksjalnego
wzrostu azotku boru. W konsekwencji zastosowanie zawierajacego wegiel TEB nie
powinno by¢ automatycznie wykluczane, gdyz moze ono sprzyja¢ powstawaniu relacji

epitaksjalnej pomigdzy podiozem a warstwa, co jest istotne dla uzyskania wysokiej
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jakosci, wielkopowierzchniowych warstw. Co wiecej, obecno$¢ g-CsN4 na interfejsie
moze mie¢ rOwniez znaczenie funkcjonalne. Drzieki swoim witasciwosciom
fotokatalitycznym materiat ten jest uznawany za obiecujacy katalizator w procesie
generacji wodoru poprzez rozszczepienie wody [417]. W literaturze wykazano juz
mozliwo$¢ generacji wodoru na probkach epitaksjalnych azotku boru otrzymanych
metoda MOVPE [361,418]. Mimo ze proces ten zachodzit na interfejsie podtoze-BN, to
potencjalna rola g-Cs;N. nie byla wéwczas dostrzezona. Nasze wyniki wnosza nowe
spojrzenie na interpretacje tych zjawisk, sugerujac, ze epitaksjalny wzrost BN z warstwa
g-CsN4 na interfejsie moze stanowi¢ interesujacg platforme zaréwno do generacji, jak

I magazynowania wodoru.

Podsumowanie

Istotnym elementem wielkopowierzchniowych technik wzrostu pétprzewodnikéw
jest wzrost epitaksjalny. Dlatego analiza wzrostu epitaksjalnego azotku boru na podtozu
szafirowym jest pierwszym, istotnym krokiem w prowadzonych przez nas badaniach.
Przeprowadzona analiza HRTEM wykazata, ze cho¢ warstwa BN nie ro$nie bezposrednio
na Al;Os i jest oddzielona warstwa buforowa o kilkunanometrowej grubosci, to mimo
tego zachowuje dalekozasicgowg relacje epitaksjalng z podtozem krystalicznym.
W oparciu o szereg komplementarnych technik eksperymentalnych takich jak HRTEM
z analiza FFT, EELS, XRD, PL oraz XPS pokazaliSmy, ze warstwa buforowa na
interfejsie sktada si¢ z dwdch odrgbnych materiatéw: AIN:O, powstajacego w wyniku
reakcji Al,Os z NH; w wysokiej temperaturze, oraz warstwowego g-CsNa. Odkrycie tej
dotychczas nierozpoznanej, bogatej w wegiel warstwy stanowi kluczowy wynik
niniejszej pracy. Charakterystyczna struktura krystaliczna tego materialu odgrywa
zasadniczg role w przekazywaniu informacji o orientacji krystalograficznej z podtoza
0 wigzaniach typu sp® do warstwowego materiatu o hybrydyzacji sp?. Wykazanie
strukturalnej i funkcjonalnej roli g-CsNs daje nowa perspektywe dla zrozumienia
mechanizméw  epitaksji  taczacych uklady tr6jwymiarowe z  materiatami

dwuwymiarowymi.
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Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacji: J. Iwanski*, W. Zajkowska-Pictrzak, A. K. Dabrowska, M. Tokarczyk,
M. Bilska, M. Strawski, M. Skompska, K. P. Korona, S. Kret, J. Binder, A. Wysmotek*,
Unveiling graphitic carbon nitride in hexagonal boron nitride epitaxy on sapphire (2025)

(w recenzji).

Podzi¢gkowania

W ramach tej czesSci badafi wykorzystaliSmy caty szereg technik badawczych, ktore
dostarczyly wielu wynikOw, na podstawie ktérych mogliSmy zbudowac wiarygodng
interpretacjc. Ta nie bylaby mozliwa bez grona wspierajacych mnie ekspertek
i ekspertéw. Dlatego chciatbym bardzo serdecznie podzigkowaé Wiktorii Zajkowskiej-
Pietrzak za pomiary TEM, ich analizg i interpretacje oraz wiele dyskusji na temat
orientacji krystalicznej materiatow tworzacych nasze prébki, Aleksandrze Dabrowskiej
za wyhodowanie prébek uzytych w tych badaniach, Mateuszowi Tokarczykowi za
pomiary SEM, XRD i analize wynikéw dyfrakcji rentgenowskiej, Marcie Bilskiej za
przygotowanie lamelek do obrazowania w TEM, Marcinowi Strawskiemu za pomiary
XPS wraz z analiza i interpretacja wynikoéw, Magdalenie Skompskiej za synteze
I udostepnienie referencyjnego proszku g-CsN4, Krzysztofowi Koronie za pomiary PL,
Stawomirowi Kretowi za udostepnienie infrastruktury TEM do przeprowadzenia
pomiarow, Johannesowi Binderowi i Andrzejowi Wysmotkowi za dyskusje, wskazéwki

i wsparcie w interpretacji otrzymywanych wynikow.

Mo6j wktad w prace zwigzany byt z planowaniem i projektowaniem eksperymentow,
koordynacja badad, delaminacja warstw azotku boru, interpretacja wynikow

I wycigganiem wnioskéw prowadzacych do finalnego odkrycia.

4.1.Mechanizm wzrostu w trybie FME

Na podstawie dotychczasowych prac przywolanych w rozdziale 2.3 wiemy, ze
wzrost w trybie CFG jest procesem samolimitujgcym i nie pozwala na otrzymywanie
grubszych warstw epitaksjalnych dobrej jakosci strukturalnej azotku boru. Rozwigzaniem

tego problemu jest zastosowanie rezimu FME, podczas ktérego prekursory sa
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naprzemiennie wprowadzane do komory reaktora. Mimo sukceséw w otrzymywaniu
relatywnie dobrej jakoSci strukturalnej azotku boru metodag FME lub CGM nikt do tej
pory nie przedstawil petnego opisu, ktory thumaczytby procesy zachodzace podczas tego
rodzaju wzrostu. W niniejszym rozdziale podejmiemy prébe przedstawienia takiego
opisu. W wyniku serii eksperymentow pokazemy, ze w stosowanych w naszej grupie
warunkach wzrostu sprzyjajacych powstawaniu dobrej jakoSci strukturalnej azotku boru
wzrost wykazuje silne cechy zardwno wzrostu limitowanego kinetyka reakcji
chemicznych jak réwniez limitowanego transportem masy. Z opisu tych dwdch reziméw
zawartych w rozdziale 2.1 wynika, ze optymalng strategia wzrostu jest zastosowanie
warunkOw wzrostu, ktére umozliwiaja wzrost na pograniczu tych dwoich rezimow.
Wydaje sie, ze odpowiada to naszej sytuacji. W dalszej czesci pokazemy, ze predkosc

wzrostu Ry moze by¢ opisana przez prosty iloczyn:
Rg = $reg - Pu, (4-4)

gdzie $res Opisuje przeplyw prekursora borowego i jest czynnikiem wprowadzajacym
rezim limitowany transportem masy. Z kolei Py, jest prawdopodobieristwem wbudowania
si¢ dostarczonego boru w sie¢ krystaliczng. Czynnik ten jest proporcjonalny do
exp(-B - Cvin), gdzie cvin jest stosunkiem iloSci prekursoréw oraz B wspdtczynnikiem
liczbowym. Wyrazenie to prowadzi do rezimu limitowanego kinetyka reakcji na
powierzchni podtoza. Proporcjonalnos¢ Py do wyrazenia wykladniczego jest typowa dla
rezimu kinetycznego i mozna ja uzasadni¢ poprzez analize rOwnan kinetycznych

w omawianym wcze$niej modelu Langmuira (rozdziat 2.1).
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Rys. 4.11 Zaleznos¢ predkosci wzrostu (skala logarytmiczna) od odwrotno$ci temperatury dla serii probek
hodowanych w warunkach FME.

Pierwszym krokiem na drodze znalezienia czynnika limitujacego wzrost jest
zbadanie zaleznoSci predkoSci wzrostu od temperatury wzrostu. W tym celu
wyhodowaliSmy seri¢ probek, dla ktérych warunki FME pozostaty takie same, a jedyna
r6znicg miedzy nimi byta temperatura wzrostu zawierajgca si¢ w przedziale 1050 °C —
1400 °C. Predko$¢ wzrostu oszacowaliSmy na podstawie grubosci otrzymanej

z pomiarOw FTIR oraz czasu wzrostu, ktéry byt taki sam dla wszystkich probek (60 min).

Otrzymane dane przedstawiamy na Rys. 4.11 w analogiczny do tego dla typowej
zaleznoS$ci przedstawionej na Rys. 2.1. Widzimy, ze dla temperatur wzrostu ponizej
1250 °C predkos¢ wzrostu zwigksza si¢ dynamicznie wraz z rosnacg temperaturg. Taka
relacja jest typowa dla wzrostu limitowanego kinetyka reakcji. Jednakze dla temperatury
okoto 1300 °C trend ten odwraca si¢. Takiego wyniku nie da si¢ opisa¢ poprzez
standardowy model przywotany w rozdziale 2.1, dla ktérego spodziewalibySmy si¢
wyplaszczenia zaleznoSci dla wyzszych temperatur (mniejszych wartoSci 1/T). Zatem
w naszym przypadku obserwacja odwrdcenia zaleznoSci wskazuje, ze inne czynniki
musza mie¢ wicksze znaczenie dla predkoSci wzrostu w wyzszych temperaturach.
Jednocze$nie wzrost w temperaturach powyzej 1300 °C jest kluczowy dla otrzymywania
wysokiej jakosci strukturalnej materiatu. Wynika to z faktu, ze temperatura topnienia

azotku boru to okoto 2700 °C — 3000 °C [419-421]. Z kolei og6lna zasada we wzroScie
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epitaksjalnym sugeruje, ze optymalng temperaturg do wzrostu jest okoto potowa
temperatury topnienia. Zasada ta ma swoje uzasadnienie w prostym modelu, w ktérym
atomy traktujemy jako szeSciany tworzace krysztal. Wzrost temperatury powoduje
dostarczanie energii i tym samym zrywanie potaczen miedzy kolejnymi Scianami
szeScianu. W przypadku wzrostu epitaksjalnego najbardziej aktywnymi miejscami
wbudowania atoméw zaadsorbowanych na powierzchni, tj. adatomdéw sg zatamania
stopni atomowych (zalom, ang. kink). Dla takich miejsc szeScienny (w tym
uproszczonym modelu) adatom sasiaduje z jednym szeSciennym atomem pod spodem
oraz dwoma w ptaszczyznie. Taka sytuacja prowadzi do wytworzenia trzech (z szesciu
mozliwych) potaczedi $cian szeScianu. Na Rys. 4.12 przedstawiamy ilustracje
uzupetniajacg opisany uproszczony model wbudowywania sie atoméw w  siec
krystaliczng. Chcac zerwac wszystkie potaczenia miedzy atomami nalezy dostarczy¢
energi¢ odpowiadajaca temperaturze topnienia materiatu. Zatem w takiej uproszczonej
sytuacji, aby zachowaé potowe potaczen, nalezatoby obnizy¢ temperature rOwniez
opotowe. Na tej podstawie mozna oczekiwal, ze optymalng temperaturg dla

epitaksjalnego wzrostu azotku boru jest ta z zakresu okoto 1350 °C — 1500 °C.

Rys. 4.12 Schematyczny i uproszczony model wbudowywania si¢ kolejnych atoméw w strukture
krystaliczng we wzro§cie epitaksjalnym.
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Szukajac przyczyn odwrdcenia zaleznoSci Ry(T), nasza uwage skierowaliSmy
w stron¢ podioza szafirowego. W przypadku Al,Os; w temperaturach 1000 °C — 1400 °C
dochodzi do zmiany rekonstrukcji powierzchni z (1x1) na (31x31)R9° [422,423]. Zmiana
ta jest wynikiem ucieczki tlenu z materiatu. To réwniez pokazuje, Z¢ w temperaturach
powyzej 1200 °C dochodzi do dekompozycji AlOs [424,425]. Co wigcej,
w temperaturach powyzej 1300 °C w czasie procesu MOVPE dochodzi do spadku odbicia
obserwowanego w interferometrii procesowej oraz wytrawiania wglebierd w podiozu, co
bedzie dyskutowane w kolejnych rozdzialach niniejszej pracy. Wszystkie te elementy
wskazuja, ze powierzchnia podtoza szafirowego ulega silnej degradacji w temperaturach
potrzebnych do otrzymania wysokiej jako$ci warstw epitaksjalnych azotku boru. Jest to
rOwniez najbardziej prawdopodobna przyczyna odwricenia zaleznosSci na Rys. 4.11.
Z tego powodu, chcgc bada¢ mechanizm wzrostu dla optymalnych dla azotku boru
temperatur wzrostu, dalsze badania w ramach tego rozdziatu przeprowadziliSmy dla
probek hodowanych w warunkach CGM (faczony tryb wzrostu, ang. Combined Growth
Mode). Przed rozpoczgciem wzrostu w wysokiej temperaturze hodowaliSmy przez
10 minut cienka warstwe buforowg w warunkach CFG. Dopiero po zabezpieczeniu
powierzchni szafiru zwickszaliSmy temperature do 1400 °C, dla ktérej zachodzit wzrost
w warunkach FME. Dla wszystkich dyskutowanych prébek czas zmiany temperatury
z 1300 °C do 1400 °C wynosit 8 minut, a pulsowanie rozpoczynato si¢ po 3 minutach od

rozpoczecia zmiany temperatury.

W pierwszym kroku prowadzonych badan chcieliSmy przetestowaé stusznosc
zaproponowanej zalezno$ci predkosci wzrostu od przeptywéw prekursoréw opisanej
zaleznoScig (4.4). W tym celu wyhodowaliSmy seri¢ probek, dla ktorych jedynym
zmiennym parametrem wzrostu byl przeptyw TEB. Poprzez zmian¢ przeptywu
prekursora borowego mogliSmy wptywac¢ na warto$¢ obu czynnikow réwnania (4.4).

Rownanie to mozna przeksztatci¢ do postaci liniowej:

IN(Rg)/IN(®1es) = - Cum. (4.5)
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Predko$¢ wzrostu Ry wyznaczyliSmy na podstawie grubo$ci d otrzymanej w wyniku
dopasowania krzywej do widm FTIR oraz czasu wzrostu, ktéry byt taki sam dla
wszystkich prébek. Z kolei do okreSlenia stosunku przeptywOw Cvin skorzystaliSmy
Z wyrazenia

c _ @3 - nns (4.6)
-

gdzie twus 1 tres Sa odpowiednio czasami pulséw amoniaku i TEB. &$es zostalo
wyznaczone zgodnie z réwnaniem (2.7). Z kolei ®nnz wyznaczyliSmy jako przeptyw

zadany podczas wzrostu podzielony przez statg gazowa (R = 22400 ml/mol).

Z Rys. 4.13 wynika, ze otrzymane wyniki do§wiadczalne z bardzo dobra zgodnoScia
moga by¢ opisane przez zaproponowang zalezno$¢ (4.5). Mimo znalezienia zaleznoSci
funkcyjnej opisujacej wzrost FME w 1400 °C, ta pojedyncza seria probek nie daje nam
pelnego wgladu w zjawiska zachodzace w komorze reaktora podczas procesu wzrostu.
Dlatego postanowiliSmy przygotowac kolejne serie probek. PrzyjeliSmy przy tym t¢ samg
strategi¢ opierajaca sic na zmianie wylacznie jednego parametru wzrostu, majac
Swiadomos$¢, ze badane parametry sg ze sobg sprzezone. Na przyktad zmiana ciSnienia
moze wplywac jednoczeSnie na zmian¢ gruboSci warstwy przypowierzchniowej jak

rOwniez na ciS$nienie parcjalne prekursoréw. Mimo mozliwej kompensacji wptywow

Rys. 4.13 Zaleznos¢ 1n(Ry)/In($reg) 0d stosunku przeptywdw cyvun uzytych prekursoréw. Granatowe punkty
reprezentujg dane do§wiadczalne, a czerwona prosta stanowi dopasowanie liniowe.
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zmiany poszczegblnych parametréw na inne poprzez odpowiednig zmiang i korekte
zestawem innych parametréw, zachowywaliSmy mozliwie jak najwigcej parametrow
niezmiennymi. Odbywato si¢ to kosztem zwickszenia liczby serii probek. JednoczeSnie
ze wzgledu na mnogos¢ parametréow istotnych dla procesu MOVPE, nie udato nam si¢
zbada¢ wpltywu ich wszystkich. Niemniej jednak oprécz dwéch oméwionych do tej pory
serii probek, wykonaliSmy w ramach tej czeSci badafi 6 kolejnych serii probek. Punktem
wyjscia do wszystkich serii byta probka hodowana przy stosunku przeptywoéw Cvan 0koto
15,5 tys., ciSnieniu 400 mbar oraz czasach puls6w wynoszacych treg =1,5S, tnwz = 3,7 S
I pauza t, = 0,8 s wystepujacym po pulsie NHs. Dyskutowane w dalszej czesci serie
probek hodowaliSmy w taki sposdb, aby roznity sie wzgledem opisanej probki

wyjSciowej pojedynczym parametrem w nastepujacy sposob:

1. r6zny przeptyw amoniaku taki, ze stosunek Cvin zmienial si¢ w zakresie od
12,4 tys. do 18,6 tys;

2. r6zny czas trwania pulséw dobierany w taki sposéb, aby nie zmienia¢ stosunku
cvin danego réwnaniem (4.6) oraz liczba pulséw dobrana w taki sposéb, aby nie
zmienia¢ czasu trwania wzrostu FME (60 minut). Czasy trwania pulséw
zmienialy si¢ w zakresie od 1,0 s (TEB), 2,5 s (NHs), 837 pulsow do 2,1 s (TEB),
5,2 s (NHs), 444 pulsy;

3. rézny przeplyw prekursoréw dobierany w taki sposéb, aby zachowal staly
stosunek cvin. Przeptywy zmienialy si¢ w zakresie od 3,3 pmol/min (TEB),
51,6 mmol/min (NHs) do 10,4 pmol/min (TEB), 161,7 mmol/min (NHs).
Kazdemu z pulséw towarzyszyl gaz noSny (H,), kiérego przeptyw zostat tak
dobrany, aby catkowity przeptyw przez reaktor w czasie pulsu wynosit
6000 sccm;

4. rézna predkoS¢ obrotu susceptora zmieniajaca si¢ od 38 rpm do 100 rpm;

5. rdzne ciSnienie zmieniajgce si¢ od 200 mbar do 600 mbar;

6. rézny sumaryczny przeptyw gazOw przez reaktor realizowany przez zmiang
przepltywu gazu no$nego. Zmiany zawieraly si¢ w przedziale od 5000 sccm do
7000 sccm.
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Rys. 4.14 Zdjecie podzielonego podioza szafirowego z warstwg azotku boru z papierem milimetrowym w
tle. Granatowa ramka wskazuje na kawatek wzigty do pomiaréw fourierowskiej spektroskopii w
podczerwieni oraz fotoluminescencji, w czerwonej ramce zawiera si¢ kawatek wzigty do obrazowania przy
uzyciu skaningowej mikroskopii elektronowej, za§ w zielonej ramce do pomiaréw dyfrakcji
rentgenowskiej.

W czasie prowadzenia tej czeSci badadi mierzyliSmy si¢ z niewyja$nionymi
niejednorodnymi warunkami w reaktorze. Objawiaja si¢ one poprzez zmian¢ grubosci
I jako$ci materiatu wzdtuz Srednicy podtoza. Jednak niejednorodno$c ta jest stata w czasie
migdzy procesami. Niewykluczone wynika to z probleméw w odczycie temperatury
w systemie ARGUS lub niejednorodnego pokrycia grafitowego susceptora warstwg
zabezpieczajaca. Aby mozliwie jak najbardziej zniwelowac te niedogodnosci zwigzane
z niejednorodnoScig materiaty na podiozu, zwréciliSmy szczegdlng uwage na to, aby
wramach analizy poréwnawczej kolejnych probek bada¢ materiat pochodzacy
z doktadnie tego samego miejsca na dwucalowym podiozu oraz aby podtoze
z wyro$nigtym materialem pochodzito z tej samej kieszeni susceptora. Zdjecie
podzielonego podioza z warstwa azotku boru wraz z zaznaczeniem, jaka technika

eksperymentalng byt badany dany kawatek przedstawiamy na Rys. 4.14

W dalszej czeSci niniejszego rozdziatu przedstawimy wyniki charakteryzacji przy
uzyciu  skaningowej mikroskopii elektronowej, fourierowskiej spektroskopii
w podczerwieni, fotoluminescencji i dyfrakcji rentgenowskiej dla wszystkich
wymienionych serii probek. Opis uporzadkujemy w nastepujacy sposob. Dla danej serii
probek przedstawimy rysunek, ktéry zbiorczo bedzie traktowal wszystkie wyniki

131



charakteryzacji. Nastepnie omOwimy najwazniejsze trendy i ogllnie skomentujemy
wyniki. Po przedstawieniu wynikdéw dla wszystkich serii prébek podsumujemy je
wszystkie w spos6b zbiorczy. Na tej podstawie wyciggniemy wnioski na temat
kluczowych zjawisk obecnych podczas procesu wzrostu. W rezultacie bedziemy mogli
okresli¢ zestaw parametrOw wzrostu, ktére potencjalnie moga prowadzi¢ do otrzymanie

mozliwie najlepszej warstwy azotku boru hodowanego metodg MOVPE na szafirze.

Na Rys. 4.15 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla serii prébek hodowanych
z réznym przeptywem amoniaku, co wplywato na zmian¢ stosunku przepltywOw Cvi.
Seria ta moze wydawac si¢ analogiczna do tej zaprezentowanej na Rys. 4.13. Jednak
w tym przypadku zmiane¢ stosunku Cvin realizowaliSmy nie poprzez zmiane przeptywu
TEB, lecz poprzez zmiang¢ przeptywu NHs. Na obrazach SEM mozemy zauwazy¢
zarobwno zmarszczKi charakterystyczne dla warstw epitaksjalnych jak i nieregularne
grudki krystaliczne na powierzchni. Jednakze ich liczba ani wielko$¢ nie koreluje sie

z iloScia amoniaku uzytego podczas procesu wzrostu. Mozna jednoczeSnie odnieS¢
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wrazenie, ze koreluja si¢ one z kolejno$cia hodowania prébek, poniewaz seri¢ te

Rys. 4.15 Wyniki charakteryzacji serii probek hodowanych dla réznych przeptywdéw amoniaku
skutkujgcych réznym stosunkiem Cvyi: @)-e) obrazy SEM dla coraz wigkszych stosunkow cyin (pasek skali
odpowiada 2 pm), f)-h) wyniki dopasowania modelu do 5 zmierzony widm FTIR (§rodek i cztery rogi
probki) i wynikajace z nich $rednie wartoSci odpowiednio energii drgan wtasnych wen, wspdfczynnikéw
ttumienia 7yen, grubo$ci warstw wraz z zaznaczonymi odchyleniami standardowymi S$redniej, i)-j)
wynikajgce z dopasowania krzywych Gaussa do danych dyfrakcyjnych odpowiednio state sieci w kierunku
¢ oraz grubo$¢ krystalitu dla danej statej sieci (kolory i ksztalty punktéw odpowiadajg sobie miedzy
obrazkami), k) §rednie widma fotoluminescencji (§rodek i cztery rogi probki) podzielone przez grubo§é
warstwy. Struktury w obszarze energii 1,7-1,9 eV zwigzane s z luminescencjg jonéw Cr¥* w podtozu
Aleg.
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wykonaliSmy w nastepujacej kolejnosci probek widocznych na panelach (od
najwcze$niejszej do najpdzniejszej): ¢), d), b), a), e). Liczba grudek koreluje si¢ réwniez
ze wsplOiczynnikiem tlumienia ysv wynikajacym z dopasowar do widm FTIR (Rys.
4.159)). W zwiazku z tym trudno jest jednoznacznie stwierdzié, czy stosunek Cuvu
wynoszacy 15,5 tys. jest tym optymalnym czy tez moze wazniejsze sg zmiany zachodzace
wewnatrz reaktora miedzy kolejnymi procesami wzrostu. Z kolei zmniejszenie energii
wen (Mod Eu) (Rys. 4.15f)) sugeruje, ze wraz ze wzrostem przeplywu amoniaku
redukowane jest naprezenie w plaszczyZznie warstwy. Jednocze$nie rdéznice micdzy
prObkami zawierajg si¢ w stupkach btedéw okreSlonych jako odchylenie standardowej
Sredniej z dopasowan dla pieciu punktow pomiarowych (Srodek probki i cztery jej rogi).
Brak korelacji z przeptywem amoniaku (i stosunkiem cvu dla tej serii probek)
dostrzegamy réwniez w przypadku zmian grubosci kolejnych prébek (Rys. 4.15h)).
Wynik ten jest zaskakujacy w odniesieniu do wczeSniejszej serii, dla ktdrej zmiana
stosunku cvin wynikata ze zmiany przeptywu TEB. To moze sugerowac, ze osiagn¢liSmy
stan przesycenia powierzchni prekursorem azotu lub inne czynniki maja wicksze

znaczenie dla procesu wzrostu.

Dane dyfrakcyjne dla refleksu (000l) azotku boru w przypadku wigkszosci prébek
wtej i w kolejnych seriach mozna opisa¢ przy uzyciu dwoch krzywych Gaussa. To
sugeruje, ze otrzymane warstwy epitaksjalne sktadaja sie¢ w rzeczywistosci z krystalitow
o dwoch réznych statych sieci w kierunku c. Na podstawie dopasowanych parametréw
oraz rOwnan (3.1) i (3.2) mozemy wyznaczy¢ warto$¢ statej sieci ¢ oraz grubos$¢ danego
krystalitu o zadanej statej sieci. Aby utatwi¢ dalsza dyskusje, sktadowe te i wynikajace
z nich state sieci bedziemy nazywac ,.gorsza”’ (wicksze wartosci) i ,,lepsza” (mniejsze
wartosci) statg sieci. OkreSlenia te nawigzujg do porOwnania z oczekiwang wartoscig
statej sieci wynoszaca 3,33 A [160]. Zatem ,lepsza” stala sieci ma warto$¢ blizsza
warto$ci oczekiwanej, podczas gdy ,.gorsza” jest od niej bardziej oddalona. Omawiane
zwickszanie si¢ statej sieci dla materiatu epitaksjalnego wynika z subtelnej dezorientacji
kolejnych warstw atomowych i ich skrecania prowadzacego do turbostratycznego

charakteru materiatu. Na Rys. 4.15i), j) mozemy zobaczy¢, ze prébki nie praktycznie nie
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roznig si¢ wartoSciami ,lepszych” statych sieci. ROznice miedzy nimi zawierajg si¢
w 0,004 A (0,4 pm). co jest bardzo mala warto§cia. Od pozostatych odstaje jednak prébka
hodowana w warunkach z najwickszym przeptywem amoniaku (stosunkiem Cvu).
W przypadku zarejestrowanej dla tej probki krzywej dyfrakcyjnej wystarczyt pojedynczy
wktad gaussowski do jej opisania. Byta to sktadowa sklasyfikowana jako ,,gorsza” stata
sieci. Dla tej grupy sktadowych obserwujemy bardziej wyrazne réznice miedzy
prébkami. Jednak wciaz zawieraja sic one w okolo 0,01 A. Zatem z perspektywy
otrzymanych wartosci statych sieci dyskutowane w tej serii probki sg praktycznie takie
same. Co ciekawe, krystality o ,,gorszej” statej sieci maja poréwnywalng grubos¢ dla
wszystkich prébek. Réznica grubosci jest zauwazalna dla krystalitow o ,lepszej” statej
sieci. Relacje miedzy tymi gruboSciami dla kolejnych prébek sa podobne do tych
wynikajacych z pomiardw FTIR. Nalezy jednoczes$nie zauwazy¢, ze suma grubosci obu
rodzajow krystalitow dla danej probki sg mniejsze niz catkowita grubos$¢ oszacowana na

podstawie wynikéw FTIR. R6znice miedzy tymi dwoma technikami nie sg jednak duze.

Na Rys. 4.15k) prezentujemy S$rednie widma dla omawianych prébek, ktére zostaty
otrzymane na podstawie pomiaréw w pieciu punktach pomiarowych (Srodek i cztery rogi
probki). Obserwowane widma zostalty podzielone przez Srednig gruboS¢ probki
otrzymang na podstawie pomiaréw FTIR. Stanowi to przyjety przez nas sposob
normalizacji widm. Na widmach mozemy wyr6zni¢ piki z maksimami w okolicy 2,12 eV
oraz 1,96 eV, ktére sa charakterystyczne dla defektéw weglowych w azotku boru [192].
Ich potozenie nieznacznie zmienia si¢ miedzy kolejnymi punktami pomiarowymi, co jest
charakterystyczne dla defektow weglowych bedacych Zrédtami pojedynczych fotonéw
[426]. Ze wzgledu na przesuwanie si¢ pikéw w widmach rejestrowanych w kolejnych
punktach, na prezentowanych §rednich widmach piki te sprawiajg wrazenie poszerzonych
lub sktadajacych sie z kilku sktadowych. Oprécz nich na widmach mozna dostrzec szereg
innych, wezszych pikéw. Piki o niskiej intensywnoSci okoto 2,28 eV, 2,24 eV oraz
2,16 eV sg pikami ramanowskimi wynikajacymi z drgaf odpowiednio w szafirze oraz
azotku boru. Z kolei najbardziej intensywny dublet pikdw w 1,79 eV wraz z mniejszymi,
satelitujacymi pikami w 1,85 eV, 1,75 eV i 1,74 eV s3 pikami luminescencyjnymi
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pochodzacymi od przej$¢ miedzy stanami energetycznymi w jonach Cr®* wbudowanych

w strukture Al,O; [427,428]. Obecnos¢ tych pikéw w widmach wskazuje na to, ze

Rys. 4.16 Wyniki charakteryzacji serii prébek hodowanych dla réznych czaséw trwania pulséw: a)-e)
obrazy SEM dla coraz dtuzszych czaséw pulséw (pasek skali odpowiada 2 pm), f)-h) wyniki dopasowania
modelu do 5 zmierzony widm FTIR (§rodek i cztery rogi prébki) i wynikajgce z nich $rednie wartoSci
odpowiednio energii drgaf wilasnych wen, Wspdlczynnikéw tlumienia ygn, grubosci warstw wraz z
zaznaczonymi odchyleniami standardowymi S$redniej (zaznaczamy réwniez dane przeskalowane przez
liczbe pulséw oraz liczbe pulséw i czas ich trwania), 1)-j) wynikajace z dopasowania krzywych Gaussa do
danych dyfrakcyjnych odpowiednio state sieci w kierunku ¢ oraz grubo$¢ krystalitu dla danej statej sieci
(kolory i ksztalty punktéw odpowiadajg sobie miedzy obrazkami), k) §rednie widma fotoluminescenciji
(Srodek i cztery rogi probki) podzielone przez grubo§¢ warstwy.
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fotoluminescencja pochodzaca od azotku boru ma dla tych prébek stosunkowo matg
intensywno$¢. Kazda z probek wykazuje wszystkie z wymienionych w niniejszym
akapicie cech widmowych. Nie dostrzegamy wyraznych réznic miedzy intensywnoscia
lub ksztattem widm dla prébek hodowanych z r6znym stosunkiem Cvai. Sg one bardzo

podobne do siebie.

Na Rys. 4.16 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla serii prébek hodowanych
Z réznym czasem trwania pulséw. Obrazy SEM ukazujace morfologie probek r6znig si¢
liczba grudek na powierzchni oraz widocznoScig zmarszczek. Zmarszczki sg bardzo stabo
widoczne dla probki z najdtuzszymi pulsami. Wynika to jednak z matej grubosci préobki,
co potwierdzajg wyniki FTIR. Podobnie jak w przypadku poprzedniej serii probek, liczba
grudek nie koreluje si¢ ze zmienianym migdzy probkami parametrem wzrostu.
Najmniejsza ich liczb¢ mozna dostrzec na probkach hodowanych z pulsami TEB
trwajacymi 1,5 s oraz 2,1 s. Pierwsza z nich jest najwcze$niej wyhodowang probka
wyjSciowa, a w przypadku drugiej z probek moze to wynikac¢ z najmniejszej jej grubosci.
Obserwowany brak korelacji moze si¢ wydawac zaskakujacy w kontekScie wyraznego
trendu obserwowanego dla zaleznoSci yen 0d czasu trwania pulsow. Oznaczatoby to, ze
grudkowate struktury stanowig inny rodzaj materiatu, naprezajac warstwe BN jedynie
lokalnie. Zatem ze wzgledu na procentowo niskie pokrycie powierzchni, nie wptywaja
W znaczacy sposéb na warto§¢ parametru ysn. Dopasowany parametr ysn ZaZwWycCzaj
utozsamiamy z miarg poziomu zdefektowania i globalnej nicjednorodnosci naprezen
w materiale. Z kolei widoczne na powierzchni grudkowate wytracenia stanowia
wytracenia defektowe lokalnej struktury krystalicznej. Oprocz tego z wynikéw FTIR
mozemy wywnioskowac, ze wraz z wydtuzaniem czasu trwania pulséw obserwujemy
redukcje naprezenia w warstwie. Jednak wytaczajac z tej zaleznoSci punkt odnoszacy sie
do prébki hodowanej z najdtuzszymi pulsami, zalezno$¢ ta nie jest juz wyrazna
a obserwowane zmiany zawieraja si¢ w obrebie niepewnosci wyrazonych jako
odchylenie standardowe Sredniej z dopasowan dla widm z pieciu punktéw pomiarowych.
Waznym wynikiem jest zaobserwowanie wzrostu warto$ci ysy Wraz ze wzrostem czasu
trwania pulsow. R6znice miedzy kolejnymi punktami sg znaczace i wskazuja, ze probki
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hodowane z prekursorami wprowadzanymi przez krétszy czas wykazuja lepsza jakoS¢
optyczng. Idzie ona w parze réwniez z predkosScig wzrostu. Najwickszg grubo$¢ ma
probka z najkrétszymi pulsami. Jednak taki wynik mozna uzasadnia¢ rowniez poprzez
najwicksza liczbe pulséw dla tej probki (837). Po podzieleniu gruboSci przez liczbe
pulséw (symbole X) obserwowana zaleznoS$¢ nie jest juz tak jednoznaczna. Z drugicj za$
strony nalezy réwniez pamictac, ze rézna liczba puls6w wynika z r6znego czasu ich
trwania. Zatem dla dtuzszych pulséw gruboS$¢ warstwy moze si¢ zwickszac przez dtuzszy
czas. Chcac wzigd ten czynnik pod uwage, dokonaliSmy ponownej normalizacji przyrostu
grubosci warstwy przypadajacego na cykl pulséw podzielonego przez czas trwania pulsu.
W ten spos6b praktycznie powrdciliSmy do pierwotnej zaleznoSci przed normalizacja.
Kazde z podejs¢ przedstawiania predkosci wzrostu w przypadku tej serii probek ma swoje
wady i zalety. Niemniej jednak, niezaleznie od przyjetej konwencji wyniki FTIR dos§¢
jasno wskazujg, ze optymalng strategia do otrzymywania mozliwie dobrej jakosci
i stosunkowo grubych warstw azotku boru jest zastosowanie krotszych pulsow. Jednakze
pulsy krotsze od 1 s zaczynajg zbliza¢ si¢ do limitu szybkoSci przelaczania sie
pneumatycznych zawor6w w stosowanym urzadzeniu MOVPE, co sugeruje potrzebe

rozwoju systeméw MOVPE réwniez w tym kierunku.

Na podstawie analizy danych dyfrakcji rentgenowskiej (Rys. 4.16i), j)) mozemy
stwierdzi¢, ze w wyniku wydluzania pulséw ,lepsza” stata sieci zwicksza si¢ liniowo az
do prébki z czasami pulséw wynoszacymi 1,8 s (TEB) i (4,4 s). W przypadku probki
0 najdtuzszych pulsach dane opisaliSmy pojedyncza krzywa Gaussa, ktérej potozenie
maksimum wskazywalo istotnie wickszg stalg sieci sklasyfikowang jako ,.gorsza”. Mimo
ze réznice w .lepszej” stalej sieci dla kolejnych prébek zawieraly sic w 0,01 A to
zaobserwowanie wyraznego trendu mi¢dzy nimi sugeruje, ze réznice te sg istotne. Co
ciekawe, gruboSci krystalitow o ,gorszej” stalej sieci dla wszystkich probek sa
praktycznie takie same. Z kolei relacje miedzy gruboS$ciami krystalitow o ,.lepszej” statej
sieci sag podobne do tych obserwowanych dla pomiaréw FTIR. Jednakze warte
odnotowania jest to, ze suma grubosci krystalitow o ,lepszej” i ,.gorszej” stalej sieci sg
podobne do tych otrzymanych z FTIR w przypadku prébek o dtuzszych pulsach oraz
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mniejsze dla probek o krétszych pulsach. Dla prébki o najkrétszych pulsach réznica
wynosi nawet 16 nm, co stanowi okoto *s grubo$ci z FTIR. Nie wiemy jednak, jaka jest

doktadna przyczyna obserwowanych rozbieznosci.

Rys. 4.17 Wyniki charakteryzaciji serii probek hodowanych dla réznych przeptywdéw obu prekursoréw: a)-
) obrazy SEM dla coraz wigkszych przeptywdéw (pasek skali odpowiada 2 pm), f)-h) wyniki dopasowania
modelu do 5 zmierzony widm FTIR (§rodek i cztery rogi prébki) i wynikajgce z nich $rednie wartoSci
odpowiednio energii drgad wlasnych wen, Wspdlczynnikdw tlumienia 7ysn, gruboSci warstw wraz
z zaznaczonymi odchyleniami standardowymi §redniej, i)-j) wynikajace z dopasowania krzywych Gaussa
do danych dyfrakcyjnych odpowiednio state sieci w kierunku ¢ oraz grubo§¢ krystalitu dla danej statej sieci
(kolory i ksztalty punktéw odpowiadajg sobie miedzy obrazkami), k) §rednie widma fotoluminescenciji
(Srodek i cztery rogi probki) podzielone przez grubo§¢ warstwy.
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Widma fotoluminescencji dla tej serii probek przedstawiamy na Rys. 4.16Kk).
Zawieraja one omawiane wczeSniej piki charakterystyczne dla defektow weglowych. Ze
wzgledu na podzielenie Srednich widm przez grubo$¢ widmo dla probki o najdtuzszych
pulsach wydaje si¢ najbardziej intensywne. W szczegllnoSci jest to dostrzegalne
W obszarze przypisywanym przejSciom mi¢dzy stanami energetycznymi Cr3*. Wynika to
wprost z najmniejszej grubosci tej warstwy azotku boru. Mimo nieduzych r6znic miedzy
probkami w intensywnoSci obserwowanej fotoluminescencji, nie r6znig si¢ one znaczaco

pod wzgledem wtasnosci optycznych w zakresie Swiatta widzialnego.

Na Rys. 4.17 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla serii probek hodowanych
z r6znymi przeptywami obu prekursor6w zmienianymi w taki sposéb, ze stosunek Cv
zostat zachowany staty. Na obrazach SEM dostrzegamy, ze liczba grudkowatych struktur
widocznych na powierzchni probek zwicksza si¢ wraz ze wzrastajacym przepltywem
prekursoréw. Co wiecej, mozemy wyrdzni¢ dwie populacje grudkowatych struktur: (i)
wicksze o nieregularnych ksztattach, podobne do tych obserwowanych dla
wczeSniejszych serii probek oraz (ii) mniejsze o bardziej symetrycznym ksztalcie
przypominajacym kulki. W szczeg6lnoSci liczba tych drugich istotnie si¢ zwicksza dla
wickszych przeptywéw. Podejrzewamy zatem, ze mogg one stanowi¢ klastry boru lub
wegla powstate w wyniku wstrzykniecia do komory reaktora wickszej iloSci prekursora
borowego, ktory jednoczeSnie zawiera 6 atomOw wegla na kazdy atom boru.
Z wylaczeniem prébki o najmniejszych przeptywach prekursoréw wartoSci wen 0Oraz yen
zmieniajg si¢ monotonicznie wraz ze zmiang przepltywu prekursoréw. W szczegdlnosci
dochodzi do wzrostu energii drgafi wiasnych fononu, ktéry sigga 1,5 cm™. Jest to
stosunkowo duza zmiana w porOwnaniu z prezentowanymi wczesniej seriami probek.
Z kolei wspoétczynnik tlumienia yen odpowiadajacy szeroko$ci piku i niejednorodnosci
naprezen, obecnosci defektéw strukturalnych zmienia si¢ dla tych probek o okoto 2 cm™.
W przypadku tego parametru najbardziej wyrdznia si¢ probka o najmniejszym
przeptywie, dla ktdrej obserwujemy jeszcze wigkszy wzrost do yen = 30 cm?, co
wskazuje na istotnie gorsza jakoS¢ strukturalng i optyczng tej probki. Najciekawsza
zalezno$¢ obserwujemy jednak dla zmian gruboSci wynikajacych z réznic predkosci
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wzrostu. Jest ona w przyblizeniu liniowa. Nalezy jednoczeS$nie pamigtac, ze dla
wszystkich probek z tej serii stosunek cvin byt staly. Zatem obserwowany charakter
zaleznoSci wskazuje na wzrost limitowany transportem masy. W tym miejscu
wartoSciowe moze okazac si¢ zestawienie wynikOw otrzymanych dla tej serii oraz dla
serii, dla ktdrej zmienialiSmy jedynie przeptyw TEB i zaobserwowaliSmy zalezno§¢
wyktadniczg predkosci wzrostu od stosunku Cvin (przy czy wartoS¢ V byta stata). Zatem
przy zmianie jedynie przeptywu TEB otrzymujemy zalezno$¢ typowa dla modelu
Langmuira w rezimie limitowanym Kkinetyka reakcji chemicznych. Natomiast
jednoczesna zmiana przeptywu zarowno TEB jak i NHs modyfikuje obserwowana
zalezno$§¢ z wyrazenia wyktadniczego do liniowego. Polaczone wyniki pochodzace
z tych dwoch serii probek na raz pozwolito nam na rozdzielenie wktadéw utozsamianych
z transportem masy oraz kinetyka reakcji chemicznych, pokazujac jednoczeSnie, ze
czynnik wykladniczy zalezy od stosunku Cvu, a nie jedynie od przeptywu TEB. Gdyby
tak nie byto to zalezno$¢ wyktadnicza obserwowalibySmy rowniez dla biezacej serii

prébek.

Relacje migdzy dopasowanymi warto§ciami parametru 7yen @ Otrzymanymi
z pomiaréw dyfrakcyjnych statymi sieci sa ze soba zgodne (Rys. 4.17i), j)). Wraz ze
wzrostem przeptywu zmniejsza si¢ zarowno ,lepsza” jak i ,,gorsza” stata sieci, wskazujac
na coraz lepszg jakoS¢ strukturalng materiatu. Zdecydowanie od reszty odstaje probka
0 najmniejszych przeptywach prekursor6w. Ma najgorsza statg sieci i zdecydowanie
najmniejszg grubos¢. Grubosci krystalitow o ,,gorszej” stalej sieci dla pozostatych probek
sg praktycznie takie same dla wszystkich probek. R6znice w gruboSci probek kryja sie w
grubosciach krystalitow o ,lepszej” statej sieci. Warte uwagi jest to, ze wraz ze
zwickszaniem grubosci probek suma grubosci krystalitow o ,lepszej” i ,,gorszej” statej
sieci wynikajaca z analizy wynikéw dyfrakcji rentgenowskiej zaczyna coraz bardziej
odbiega¢ od warto$ci otrzymanych z analizy widm FTIR. Dla probki o najwickszym
przeptywie réznica wynosi nawet 30 nm, co stanowi okoto 50% gruboSci otrzymanej na

drodze pomiarow FTIR.
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Rys. 4.18 Wyniki charakteryzaciji serii prébek hodowanych dla réznych predkosci obrotdéw susceptora: a)-
e) obrazy SEM dla coraz wigkszych predkosci obrotu (pasek skali odpowiada 2 pm), f)-h) wyniki
dopasowania modelu do 5 zmierzony widm FTIR (§rodek i cztery rogi prébki) i wynikajgce z nich Srednie
wartoSci odpowiednio energii drgafi wlasnych wen, wspdtczynnikéw tlumienia ysn, gruboSci warstw wraz
z zaznaczonymi odchyleniami standardowymi $redniej, i)-j) wynikajace z dopasowania krzywych Gaussa
do danych dyfrakcyjnych odpowiednio state sieci w kierunku ¢ oraz grubo$¢ krystalitu dla danej statej sieci
(kolory i ksztalty punktéw odpowiadajg sobie miedzy obrazkami), k) §rednie widma fotoluminescenciji
(Srodek i cztery rogi probki) podzielone przez grubo§¢ warstwy.

Dla tej serii prébek dostrzegamy réwniez najwicksze réznice na widmach
fotoluminescencji (Rys. 4.17k)). Dla dwé6ch probek z najwickszymi przeptywami

prekursorow obserwujemy wyrazny wzrost sygnatu utozsamianego z defektami
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weglowymi. Co wigcej, maksima pikéw wypadaja w innych energiach niz w przypadku
probki o mniejszym przeptywie (np. krzywe fioletowa i zielona). To sugeruje powstanie
innego rodzaju defektéw o zblizonych energiach emisji. Zwickszenie intensywnoSci
fotoluminescencji koreluje si¢ rowniez z pojawieniem si¢ na powierzchni symetrycznych,
stosunkowo matych grudkowanych obiektéw (Rys. 4.17e)). Jest to silna przestanka ku
temu, ze widoczne obiekty sg krystalitami bogatymi w wegiel. Silny sygnat dla prébki
0 najmniejszym przeptywie (czerwona krzywa) wynika ze sztucznego wzmocnienia
fotoluminescencji Cr** na skutek podzielenia przez mata liczb¢ odpowiadajaca grubosci

warstwy BN.

Na Rys. 4.18 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla serii probek hodowanych
z r6znymi predkoSciami obrotu susceptora. Wyniki te oméwimy zbiorczo, poniewaz na
podstawie pomiaréw SEM, FTIR, PL mozemy uznaé, ze nie dostrzegamy zadnego
wptywu predkosci obrotdw susceptora na otrzymane probki. Jedyng wyrdzniajacg si¢ na
tle innych probka jest ta hodowana przy predkosci obrotéw wynoszacej 50 rpm. Probka
ta stanowi czeS¢ wszystkich omawianych serii probek i zostata wyhodowana
najwczesniej. Kolejng wyhodowang w ramach tej serii jest probka z najmniejsza
predkoScig obrotéw (38 rpm). Te dwie probki dzieli 27 proces6w wzrostu. Zatem réznica
miedzy probka hodowang przy predkosci obrotow susceptora 50 rpm a pozostatymi moze
wskazywac na zmiennoS$¢ w czasie warunkow panujacych w reaktorze w tej czesci badan.
Najwicksze réznice miedzy probkami dostrzegamy w przypadku analizy wynikow
pomiaréw dyfrakcyjnych (Rys. 4.18i), j)). ,.Lepsza” stata sieci ro§nic monotonicznie dla
kolejnych prébek az do predkosci obrotéw susceptora 75 rpm. Zmiana jest rzedu 0,004 A,
co jest mata wartoScig. Najbardziej zaskakujacy jest jednak wynik przedstawiajacy
grubodci krystalitow o zadanej statej sieci, ktory wskazuje na istotne réznice micdzy
grubosciami poszczegdlnych probek. Suma wktadow od ,lepszej” i ,.,gorszej” statej sieci
waha si¢ od 23 nm do 32 nm, podczas gdy grubos$ci otrzymane z FTIR wynosza 26 nm.

Rozbieznos$¢ ta moze sugerowaé wyspowy wzrost krystalitéw o réznej grubosci.
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Mimo pewnych rozbieznosci wickszoS¢ wynikéw dla tej serii probek wskazuje na
bardzo maly zwigzek migdzy predkoscig obrotu susceptora zmieniajaca sic w zakresie
38 rpm — 100 rpm a wilasciwos$ciami probki. JednoczeS$nie z réwnania (4.5) wynika, ze
grubo$¢ warstwy przypowierzchniowej w rezimie limitowanym transportem masy jest
odwrotnie proporcjonalna do predko$ci obrotéw susceptora (8o ~ w™). Zatem otrzymany
przez nas wynik sugeruje, ze warstwa przypowierzchniowa ma zaniedbywalne znaczenie
dla wzrostu w zastosowanych warunkach lub znajdujemy si¢ w rezimie predkosci
obrotéw, dla ktérych ostateczne zmiany gruboSci warstwy przypowierzchniowej sa

zaniedbywalne.

Na Rys. 4.19 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla serii probek hodowanych
przy réznym ciSnieniu w komorze reaktora. Na obrazach SEM widzimy wyrazng
korelacje miedzy morfologig a parametrami wzrostu. Dla najwickszego ciSnienia nie
obserwujemy ani zmarszczek ani krystalicznych obiektéw. Brak obecnoS$ci wyraznych
zmarszczek wynika z duzo mniejszej gruboSci probki. Z kolei liczba grudkowatych
obiektow istotnie zwicksza si¢ wraz ze spadkiem ciSnienia. Najliczniej wystepuja one dla
probki hodowanej przy ciSnieniu 200 mbar. Ich ksztalt jest stosunkowo symetryczny
| przypomina ten obserwowany wczeSniej dla serii prébek hodowanych przy réznym
przeptywie obu prekursor6w. Jednocze$nie sa one wicksze. Parametry dopasowane
w wyniku analizy danych FTIR wskazuja, ze energia drgan sieci krystalicznej zmniejsza
si¢ wraz z rosnacym ciSnieniem, podczas gdy warto$¢ parametru yen maleje z ciSnieniem.
Punkty pomiarowe dla prébek hodowanych przy ci$nieniach 200-500 mbar wskazuja na
proporcjonalno$¢ do odwrotnos$ci ciSnienia w reaktorze. Wzrost parametru yen dla
nizszych cisniefi jest zgodny z obserwowanym w SEM wzrostem liczby i wielkoSci
krystalicznych grudek na powierzchni. Odstepstwo od trendu dla probki hodowanej przy
ciSnieniu 600 mbar moze wynika¢ z obnizenia predkosSci wzrostu, co przy wysokich
temperaturach wzrostu prowadzi do gorszej pasywacji podtoza szafirowego i tym samym
pogorszenia jakoSci krystalicznej hodowanego na nim materiatu. PredkoS¢ wzrostu
zmniejsza si¢ wraz ze wzrostem ci$nienia w reaktorze. Zalezno$¢ ta zmienia jednak swoja
dynamike, co moze wynikac z polaczenia r6znych efektow.
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Rys. 4.19 Wyniki charakteryzacji serii probek hodowanych dla réznych ci$niefi w reaktorze: a)-e) obrazy
SEM dla coraz wigkszych ciSnied, f)-h) wyniki dopasowania modelu do 5 zmierzony widm FTIR (Srodek
i cztery rogi probki) i wynikajace z nich §rednie warto§ci odpowiednio energii drgait wlasnych wen,
wspdtczynnikéw ttumienia yen (czerwona krzywa jest dopasowaniem funkciji A/ci$nienie + B, gdzie Ai B
sa parametrami dopasowania), grubosci warstw wraz z zaznaczonymi odchyleniami standardowymi
S§redniej, i)-j) wynikajgce z dopasowania krzywych Gaussa do danych dyfrakcyjnych odpowiednio stale
sieci w Kierunku ¢ oraz grubo$¢ krystalitu dla danej statej sieci (kolory i ksztatty punktéw odpowiadajg
sobie miedzy obrazkami), k) Srednie widma fotoluminescencji (§rodek i cztery rogi probki) podzielone
przez grubo$¢ warstwy (skala potlogarytmiczna).

Zalezno$¢ |, Jlepszej” stalej sieci otrzymanej na podstawie pomiaréw XRD od
ci$nienia (Rys. 4.19i)) jest zgodna z zaleznoScig dla parametru ysn z FTIR. WartoScia

zdecydowanie odstajaca od reszty jest ta dla probki hodowanej przy 200 mbar. Jest
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wicksza o okoto 0,015 A. Poréwnywalne zmiany obserwujemy réwniez dla ..gorszej
statej sieci”. Zdecydowanie zaskakujace sa wyniki przedstawiajace gruboS$ci krystalitow
zaprezentowane na Rys. 4.19j). Suma grubosci dla krystalitéw o ,lepszej” i ,,gorszej”
statej sieci waha si¢ woko6t 27 nm dla wszystkich probek hodowanych w ciSnieniach 200-
500 mbar, podczas gdy z wynikow FTIR wynika, ze ich grubo$¢ zmienia si¢ od okoto
70 nm dla prébki hodowanej w 200 nm do niespelna 30 nm dla tej hodowanej
w 500 mbar. Z kolei dla probki hodowanej w 600 nm suma grubo$ci obu krystalitéw
wynosi okoto 18 nm, podczas gdy na podstawie wynikéw FTIR gruboS§¢ warstwy
oszacowaliSmy na nieco ponad 13 nm. Na tym etapie nie potrafimy jednoznacznie
okresli¢, co jest przyczyng tak duzych rozbieznosSci miedzy wartoSciami wynikajacymi
z tych dwéch technik eksperymentalnych. By¢ moze wynika to ze wzrostu wyspowego
krystalitéw, co wptywa na wynik XRD oraz powstawania grudkowatych struktur na

powierzchni, ktére moga sktadac si¢ z azotku boru, co wptywa na wynik FTIR.

Dla tej serii probek dostrzegamy réwniez najbardziej widoczne r6znice
intensywnos$ci widm fotoluminescencji (Rys. 4.19K)). Aby lepiej zobrazowaé
obserwowany wzrost intensywnosci zastosowaliSmy skale logarytmiczng. W przypadku
prébek hodowanych przy wyzszych ciSnieniach obserwujemy prawie catkowity zanik
luminescencji pochodzacy od azotku boru, dzigki czemu uwidaczniajg sie piki
ramanowskie od szafiru oraz azotku boru. Z kolei widma dla prébek hodowanych
W nizszych ci$nieniach (200 mbar i 300 mbar) wykazuja 2-3 rzedy wielkoSci silniejsza
emisje z pikami charakterystycznymi dla defektow weglowych. Luminescencja od
defektow w azotku boru jest na tyle silna, ze dominujace dla pozostatych probek linia od
jonow Cr3* sg praktycznie niewidoczne. Biorac pod uwage obrazy morfologii oraz wyniki
dla serii probek z rosngcym przeptywem obu prekursorOw, podejrzewamy, ze Zrodtem tej

silnej luminescencji sg krystaliczne, symetryczne grudki na powierzchni prébek.
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Rys. 4.20 Wyniki charakteryzacji serii probek hodowanych dla réznych sumarycznych przeplyw gazéw
przez reaktor: a)-c) obrazy SEM dla coraz wickszych przeptywdw, d)-f) wyniki dopasowania modelu do 5
zmierzony widm FTIR (Srodek i cztery rogi probki) i wynikajace z nich §rednie warto$ci odpowiednio
energii drgad wlasnych wen, wspolczynnikow ttumienia ygn, gruboSci warstw wraz z zaznaczonymi
odchyleniami standardowymi $redniej, g)-h) wynikajace z dopasowania krzywych Gaussa do danych
dyfrakcyjnych odpowiednio state sieci w kierunku ¢ oraz grubo§¢ krystalitu dla danej statej sieci (kolory
i ksztatty punktéw odpowiadaja sobie mi¢dzy obrazkami), i) Srednie widma fotoluminescencji (§rodek
i cztery rogi probki) podzielone przez grubo§é warstwy.

Na Rys. 4.20 przedstawiamy wyniki pomiardéw dla serii probek hodowanych dla
rOznych sumarycznych przeptywéw gazéw przez reaktor. W przypadku tej serii

wykonaliSmy jedynie trzy probki. Na zaprezentowanych obrazach SEM mozemy
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zauwazyC, ze wraz ze wzrostem sumarycznego przeplywu gazow zmniejsza si¢ liczba
grudkowatych struktur o nieregularnym ksztatcie. R6znica w widocznosci zmarszczek
wynika gtéwnie z grubosci probek. Analiza wynikéw FTIR wskazuje na zblizone
wlasnosci probek hodowanych z przeptywami 5000 ccm i 6000 ccm, ktdre to r6znig si¢
istotnie dla probki hodowanej z przeptywem 7000 ccm. Zmiany wartoSci kolejnych
parametrOw nie sg zatem liniowe. Warto zwréci¢ uwage na fakt, ze warto$¢ parametru
ven antykoreluje si¢ z liczbg i rozmiarem grudkowatych obiektéw na powierzchni. To
sugeruje, ze obiekty te nie sg kluczowymi w kontek$cie poszerzania piku Ei, obecnego
w widmach FTIR. Dodatkowo, podobnie jak w przypadku najciefiszych prébek
z poprzednich serii tak i tutaj wigksza warto$¢ yen moze wynika¢ z powolnej pasywacji
podtoza i tym samym obnizenia jakoSci strukturalnej materialu rosnacego na
zdegradowanym podtozu. Taki wniosek jest spdjny z wynikami XRD (Rys. 4.20g), h)),
gdzie zdecydowanie najwicksza stalg sieci obserwujemy wlasnie dla probki
0 najwickszym sumarycznym przeptywie gazOw. RdOznica stalej sieci miedzy tg a probka
hodowana z przeptywem 6000 ccm wynosi az 0,05 A. Suma grubosci krystalitow
0.lepszej” i ,,gorszej” stalej sieci jest zblizona do tej otrzymanej z FTIR. Z wynikOw
fotoluminescencji (Rys. 4.201)) wynika, Zze probka hodowana z najwigkszym przeptywem
gazOw najsilniej emituje Swiatto w przeliczeniu na grubo$¢ warstwy. Jednoczes$nie emisja
charakteryzuje si¢ pikiem w okolicy granicy okna pomiarowego przypadajacego na
2,3 eV. Pik ten nie jest tak wyrazny w przypadku pozostatych prébek. Moze to sugerowac
powstanie innego rodzaju defektu w strukturze materiatu. Co cickawe, probka
z najwicksza liczba grudkowatych obiektow o nieregularnym ksztatcie (5000 ccm)
wykazuje najmniej intensywng luminescencje. To moze sugerowac, ze obserwowana

luminescencja nie pochodzi od struktur widocznych na obrazach morfologii SEM.

Po omOwieniu poszczegblnych serii probek mozemy przejS¢ do szerszej dyskusji
mechanizmu wzrostu BN oraz do wnioskéw wynikajacych z zestawienia wszystkich
otrzymanych danych. Analiza zaleznoSci szybko§ci wzrostu od temperatury wskazuje, ze
do temperatury 1300 °C proces przebiega w rezimie limitowanym kinetyka reakcji
chemicznych. Dane dla wyzszych temperatur nie s jednoznaczne ze wzgledu na rozktad
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Al;Os i dlatego nie mozemy obecnie rozstrzygnad, czy dla dalszego wzrostu temperatury
zalezno$¢ ta ulega wysyceniu ani czy nastepuje przejScie do innego rezimu wzrostu.
W tym kontek$cie istotnym ograniczeniem pozostaje brak serii prébek hodowanych

w identyczny sposdb na tym samym buforze zabezpieczajacym podtoze szafirowe.

Whioski ptynace z serii hodowanej dla réznych przeptywéw TEB rowniez wskazuja
na dominujgcg role kinetyki reakcji chemicznych. Jednocze$nie wyniki serii, w ktorej
modyfikowano przeptyw NHs, sugeruja, ze pracujemy w warunkach lokalnego
przesycenia amoniakiem. Zmiana jego przeptywu nie prowadzi bowiem do wyraznych,
monotonicznych i jednoznacznych zmian wtasciwosci probek. Oznacza to, ze sam
przeptyw NHs nie jest w tym zakresie zmiennosci parametrem krytycznym dla reakcji
powierzchniowych. W przypadku tej serii wigksze znaczenie mogta mie¢ kolejnos¢

wykonywania procesow wzrostu niz bezwzglgdna warto$¢ przeptywu amoniaku.

Wyrazniejsze trendy ujawnia seria dotyczaca zmian czasu trwania pulsow. Krotsze
pulsy prowadza do poprawy jakosci strukturalnej materiatu, co sugeruje, ze rola NHs nie
ogranicza si¢ wyltacznie do pasywacji powierzchni. W obecnosci wodoru dtuzsza
ekspozycja moze sprzyja¢ degradacji powierzchni poprzez czgSciowe usuwanie atomoéw
boru i generacje defektow. Analogiczny mechanizm moze zachodzi¢ réwniez podczas
dtugich impulséw TEB, kiedy ilo§¢ wodoru w uktadzie jest jeszcze wicksza. W takim
przypadku nast¢pujacy po nim impuls NHs stabilizuje powierzchni¢ zawierajaca juz

podwyzszong koncentracje defektow, utrwalajac niekorzystny stan strukturalny warstwy.

Istotnych informacji dostarcza seria, w ktorej proporcjonalnie zmienialiSmy
przeptywy obu prekursoréw. Obserwowana liniowa zalezno$¢ pomicdzy iloScia
prekursoréw a szybkoScig wzrostu wskazuje na cechy rezimu limitowanego transportem
masy, szczegblnie w odniesieniu do TEB. Zwickszenie iloSci prekursorOw poprawia
zZ jednej strony jakoS$¢ krystaliczng i strukturalng warstwy, lecz z drugiej prowadzi do
wzrostu liczby symetrycznych obiektow na powierzchni. Najprawdopodobniej wynika to

z lokalnego przesycenia powierzchni, ktdre zwicksza prawdopodobienistwo niepozadanej
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nukleacji i tworzenia klastrow defektowych odpowiedzialnych za sygnat

fotoluminescenc;ji.

Z Kolei seria dotyczaca predkosci obrotu susceptora pokazuje, ze w analizowanym
zakresie zmian parametr ten nie wplywa w zauwazalny spos6b na jako$¢ materiatu.
Sugeruje to, ze warstwa przypowierzchniowa, kluczowa w klasycznym opisie rezimu
limitowanego transportem masy, nie odgrywa w naszym procesie dominujacej roli.
W konsekwencji mozna wnioskowac, ze obserwowane defekty BN nie sg determinowane
przez procesy zachodzace w warstwie dyfuzyjnej ani przez lokalne niejednorodnosci

transportu przy powierzchni.

Szczegolnie interesujace sa wyniki dla serii dotyczacej wptywu ci$nienia w komorze
reaktora. Wbrew naszym wczeSniejszym przewidywaniom grubo$¢ warstwy
przypowierzchniowej nie jest kluczowa w badanym rezimie, na co wskazuje brak réznic
migdzy préobkami hodowanymi dla réznych predko$ci obrotu susceptra. Zatem
obserwowana zalezno$¢ wlasnosci probek od ci$nienia w reaktorze najprawdopodobniej
wynika réwniez z innych czynnikdw. W tym kontekscie kluczowy okazuje si¢ wptyw
ciSnienia na kinetyke reakcji poprzez zmian¢ gestoSci gazu w reaktorze. Zmiana ta
bezposrednio wpltywa na liczbe kolizji czastek gazowych z powierzchnig materiatu,

zgodnie z zaleznoS$cia [429]:

D = Pi (4.7)

A/ ankBT'

gdzie & jest strumieniem czastek, pi — ciSnieniem parcjalnym, m — masg czasteczki, kg —
stala Boltzmana, T — temperaturg. W wyniku zderzeri z powierzchnia wodoru, amoniaku
oraz powstajacych z nich rodnik6w mozliwa jest neutralizacja i desorpcja rodnikéw grup
alkilowych obecnych na powierzchni rosngcego materiatu. Ogranicza to ich klastrowanie,
a tym samym redukuje liczbe defektow weglowych. Obecnos$¢ tych defektéw manifestuje
si¢ poprzez symetryczne, grudkowate struktury na powierzchni. Jezeli skuteczno$¢
neutralizacji wolnych rodnikéw jest proporcjonalna do liczby zderzen dang przez

strumiefi czastek z rOwnania (4.7), to liczba defektow powinna male¢ odwrotnie
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proporcjonalnie do ciSnienia. Taka relacja jest réwniez zgodna z obserwowang
eksperymentalnie zaleznoScig dla danych FTIR yen ~ 1/p. Interpretacja ta pozostaje
spdjna réwniez z wynikami serii, w ktdrej proporcjonalnie zwickszaliSmy przeptywy obu
prekursoréw. W tym przypadku liczba rodnikéw alkilowych wymagajacych neutralizacji
podczas pojedynczego pulsu jest po prostu wicksza, co prowadzi do powstawania
analogicznych  obiektow powierzchniowych oraz bardzo podobnych widm

luminescencyjnych.

Seria dotyczaca sumarycznego przeplywu gazéw przez reaktor, pokazuje natomiast
jednoznacznie, ze zwickszenie udzialu wodoru wyraznie pogarsza jakoS¢ strukturalng
materialu, czemu towarzyszy spadek szybkoSci wzrostu. Woddér moze dziata¢ tu
wielotorowo: zmniejsza¢ stgzenie prekursoré6w w reaktorze i tym samym ciSnienie
parcjalne, zwigksza¢ szybkos$¢ desorpcji reaktywnych rodnikow z powierzchni oraz

bezposrednio sprzyja¢ degradacji rosngcej warstwy.

Zestawienie wszystkich serii prowadzi do jeszcze jednego istotnego wniosku. Ot6z
obiekty powierzchniowe obserwowane na BN nie stanowig pojedynczej klasy defektow.
Czes¢ z nich odpowiada jedynie za pogorszenie morfologii, przyjmujac postaé
nieregularnych zrostow BN, natomiast inne, bardziej symetryczne i kuliste struktury
obserwowane szczegOlnie w seriach z proporcjonalng zmiang przeptywu obu
prekursoréw i ze zmiang ciSnienia w reaktorze, sg Ssilnie zwigzane z emisja
fotoluminescencji pochodzaca od defektéw weglowych. Sama obecnos$¢ grudkowatych
struktur nie musi zatem oznacza¢ pogorszenia parametréw sieciowych. Zmiany stalej
sieci sa raczej zwigzane z procesami tworzenia si¢ sieci krystalicznej, lokalnego
wytrawiania przez wodor oraz generacjg defektow w objetosci warstwy. Wszystko to
wskazuje, ze fotoluminescencja zwigzana z defektami weglowymi ma
najprawdopodobniej swoje zrodto przede wszystkim w procesach zachodzacych na

powierzchni materiatu migedzy rodnikami docierajacymi z fazy gazowe;j.

Na  podstawie  przedstawionych  wynikow  eksperymentalnych  oraz

zaobserwowanych zalezno§ci mozemy zaproponowaé spdjny mechanizm wzrostu BN
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w warunkach FME. Wskazuje on, ze szybko§¢ wzrostu jest w pierwszym przyblizeniu
determinowana przez transport boru do powierzchni rosngcej warstwy. Jednoczes$nie
amoniak petni funkcje czynnika pasywujacego powierzchni¢, przy czym uzyskane
wyniki sugeruja, ze pracujemy juz w obszarze bliskim wysyceniu tego efektu. Oznacza
to, ze dalsze zwickszanie przeptywu NHs nie prowadzi do istotnych zmian szybkosci
wzrostu ani jakosci materiatu. Duzg rol¢ w catym procesie odgrywa réwniez wodor, ktéry
nic tylko wuczestniczy w transporcie prekursorOw, lecz takze stale oddziatuje
z powierzchnig krysztalu, prowadzac do jej czeSciowego trawienia oraz zwicksza
prawdopodobiedstwo desorpcji stabo zwigzanych rodnikow. W konsekwencji wzrost
FME wykazuje jednocze$nie cechy dwoch klasycznych rezimow: limitowanego kinetyka
reakcji powierzchniowych, zwigzanego z duza iloScia amoniaku oraz limitowanego
transportem masy, szczegblnie widocznego podczas pulsu TEB. Jest to zgodne

z wyrazeniem przedstawionym na poczatku niniejszego rozdziatu.

Zaproponowany obraz mechanizmu wzrostu wskazuje, ze rézne aspekty procesu sg
ograniczane przez odmienne czynniki fizyczne i chemiczne. Transport makroskopowy
odpowiada przede wszystkim za ustalenie szybkoSci wzrostu i wynika giéwnie
z przeplywu TEB oraz ciSnienia w reaktorze. To witasnie z tej zaleznoSci wynika
wyrazenie wprowadzone na poczatku niniejszego rozdziatu, opisujace szybkoS¢ wzrostu

W postaci:
Ry = ®res - eXp(-f+ Cvin), (4.8)

gdzie czton zwiazany z przepltywem TEB opisuje dostepno$¢ boru, natomiast sktadnik
wyktadniczy odzwierciedla wptyw warunkéw gazowych na efektywna wydajnosc

procesu.

Reakcje zachodzace w fazie gazowej determinuja przede wszystkim jako$§¢
materialu, w tym koncentracje defektow odpowiedzialnych za fotoluminescencje oraz
powstawanie makroskopowych wytracei na powierzchni. Parametry te moga by¢
regulowane przez ciSnienie, czas przelotu reagentow w reaktorze, ilo§¢ wodoru oraz

amoniaku. To witasnic na tym etapie najprawdopodobniej zachodzi generacja
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I neutralizacja rodnikéw odpowiedzialnych za defekty weglowe oraz za formowanie
obiektéw powierzchniowych. Z kolei kinetyka powierzchniowa odpowiada za efektywne
wbudowywanie atomOw do sieci krystalicznej, a wiec bezpoSrednio wptywa na jakosc¢
strukturalng materiatu, stopiefi turbostratyCznoS$ci oraz lokalne uporzadkowanie warstw.
Na proces ten szczegdlnie silnie wptywa przeptyw NHs i Ha, ktore skracaja czas
oddziatywania boru z powierzchnia, pasywuja aktywne centra wzrostu, a jednocze$nie

moga prowadzic do czeSciowego trawienia powierzchni.

W rezultacie mechanizm wzrostu BN w rezimie FME nalezy postrzega¢ jako
subtelng rownowage pomicdzy dostarczaniem boru do powierzchni, reakcjami
zachodzacymi na granicy faz oraz kinetyka whbudowywania si¢ atoméw na powierzchni
krysztatu. To wlasnie wzajemne sprz¢zenie tych trzech elementow decyduje jednoczeSnie
0 szybkoSci wzrostu, jakoSci optycznej oraz stopniu uporzgdkowania strukturalnego

otrzymywanych warstw.

Na zakoriczenie tego rozdzialu mozemy, na podstawie cato$ci przedstawionych
wynikéw, zaproponowal zestaw parametrow wrzrostu, ktory z najwickszym
prawdopodobiefistwem powinien prowadzi¢ do otrzymania warstw BN o mozliwie
najlepszej jakoSci strukturalnej i optycznej. Celem jest jednoczesne osiagniecie
prawidlowej stalej sieciowej, eliminacja obiektéw powierzchniowych oraz minimalizacja
luminescencji zwigzanej z defektami weglowymi. Uwzgledniajac wezeSniejsze wnioski
dotyczace wptywu ciSnienia, przeptywOw prekursor6w, udzialu wodoru oraz czasu
pulséw, najbardziej obiecujaca kombinacja parametréw wydaje si¢ ciSnienie 500 mbar.
Warto$¢ ta sprzyja zwickszonej liczbie zderzen czasteczek z powierzchnia, co powinno
poprawia¢ neutralizacj¢ rodnikéw alkilowych i ogranicza¢ powstawanie defektow
weglowych  odpowiedzialnych za kuliste grudki oraz sygnal fotoluminescencji.
Jednocze$nie proponujemy przeptyw TEB réwny 12 ccm (5,5 pmol/min), przy
przeptywie NHs; na poziomie 3000 ccm (80,4 mmol/min), co powinno zapewniac
wystarczajacy strumiedt boru do utrzymania stabilnej szybkosci wzrostu, bez

nadmiernego przesycenia powierzchni prowadzacego do niekontrolowanej nukleacji.
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Zgodnie z zaproponowanym wczeSniej modelem wzrostu taki dobdr parametrow
powinien lokowac proces w korzystnym obszarze réwnowagi pomicdzy wydajnym
transportem boru a ograniczeniem chemii fazy gazowej odpowiedzialnej za tworzenie

defektéw.

Istotnym elementem jest réwniez catkowity przeptyw gazow podczas pulsu, ustalony
na 5000 ccm poprzez dopetnienie wodorem (catkowity przeptyw gazéw 259 mmol/min).
Parametr ten wydaje si¢ kompromisem pomicdzy efektywnym transportem reagentow
a unikaniem nadmiernego udziatu wodoru, ktéry moze prowadzi¢ do trawienia

powierzchni, zwickszonej desorpcji oraz pogorszenia jakosci strukturalnej warstwy.

Z punktu widzenia kinetyki powierzchniowej szczegllnie korzystne wydaja si¢
krotkie pulsy TEB o czasie 1,2 s oraz proporcjonalnie dtugi puls NH; rowny 3,0 s. Taki
schemat powinien maksymalizowa¢ efektywnos¢ wbudowywania boru przy
jednoczesnym ograniczeniu czasu ekspozycji powierzchni na wodor podczas impulsu
borowego. Nastepujacy po nim puls amoniaku zapewnia skuteczng pasywacje aktywnych
centrOw wzrostu i stabilizacje uporzadkowanej warstwowej struktury, nie dopuszczajac

jednoczesnie do dlugotrwatego oddziatywania prowadzacego do degradacji powierzchni.

Proponowany zestaw parametrow nalezy traktowa¢ jako wskazowke
w poszukiwaniu optymalnych warunkéw wzrostu. Stanowi on pewnego rodzaju
kompromis pomiedzy jakoS$cig strukturalng, kontrolg defektow oraz ograniczeniem
niepozadanej luminescencji. W dalszych badaniach moze on stuzy¢ jako punkt
odniesienia do jeszcze precyzyjniejszej optymalizacji wzrostu warstw epitaksjalnych BN

metoda FME.

Podsumowanie

Poziom zrozumienia mechanizmu wzrostu azotku boru na podiozu szafirowym
metoda FME pozostaje nadal ograniczony, dlatego w tej czeSci pracy podjeliSmy probe
jego uporzadkowania i opisania. Analiza zaleznoSci szybkosci wzrostu od temperatury
wykazata, ze do 1300 °C proces ma charakter limitowany kinetyka reakcji chemicznych.
W wyzszych temperaturach dominujagcym problemem staje si¢ jednak degradacja
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podtoza szafirowego, uniemozliwiajaca efektywny wzrost warstw BN o wysokiej jakosci.
Ograniczenie to przezwyciezyliSmy poprzez zastosowanie wieloetapowego wzrostu
CGM, w ktérym cienka warstwa BN otrzymywana w trybie CFG pelni funkcje

pasywujacg podtoze, co umozliwito rozszerzenie badan do temperatury 1400 °C.

Seria probek hodowanych przy réznym przeptywie TEB poczatkowo wskazywata na
rezim limitowany kinetyka reakcji. Jednak szczeg6towa analiza szeSciu kolejnych serii,
w ktérych zmieniano pojedyncze parametry technologiczne, oraz ich charakteryzacja
metodami SEM, FTIR, XRD i PL pokazaly, ze rzeczywisty mechanizm wzrostu ma
charakter mieszany i obejmuje zarowno ograniczenia Kinetyczne, jak i transport masy.
WykazaliSmy, ze transport makroskopowy determinuje przede wszystkim szybkoS¢
wzrostu i jest zalezny giéwnie od przeplywu TEB oraz ci$nienia w reaktorze. Reakcje
w fazie gazowej odpowiadaja za jako$¢ materiatu, w tym defekty odpowiedzialne za
sygnat luminescnecji i makrodefekty powierzchniowe, a kluczowymi parametrami sa
tutaj ciS$nienie, czas przelotu reagentéw oraz ilo§¢ H. i NHs. Z kolei kinetyka
powierzchniowa odpowiada za proces tworzenia struktury Krystalicznej, stopien
uporzadkowania strukturalnego i turbostratynoS¢ warstw, pozostajac silnie zalezna od

oddziatywania NHs i Hz z powierzchnia.

Na podstawie catoSci przeprowadzonych badafi zaproponowaliSmy réwniez zestaw
warunkOw wzrostu, ktory moze stanowic€ perspektywiczny punkt pracy dla otrzymywania
warstw epitaksjalnego azotku boru na podtozach szafirowych o mozliwie najwyzszej

jakosci strukturalnej i optycznej przy zastosowaniu naszego urzadzenia MOVPE.

Podzigkowania

Przeprowadzone badania stuzace glebszemu zrozumieniu procesu wzrostu
w warunkach FME byly wsp6lng pracg kilku os6b. Chciatbym podzickowaé za wkiad
kazdej z nich. W szczegllnosci dzickuje Aleksandrze Dagbrowskiej za wyhodowanie
czesci probek, Bartoszowi Furtakowi za pomoc w wyhodowaniu czesci probek oraz PL,

Mateuszowi Tokarczykowi za obrazowanie SEM, pomiary i analize danych XRD,
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Johannesowi Binderowi i Andrzejowi Wysmotkowi za dyskusje, wskazowki i wsparcie

w interpretacji otrzymywanych wynikow.

Mo6j wktad w prace byt zwiazany z hodowaniem czesci probek, pomiarami i analizg
danych FTIR, interpretacja danych otrzymanych ze wszystkich technik pomiarowych

oraz opracowaniem przedstawionego modelu wzrostu.

156



5. Sterowanie politypem warstwowego azotku boru w procesie
MOVPE

Polimorfizm w azotku boru jest zagadnieniem przyciggajacym coraz wicksza uwage
licznych naukowcow. Wynika to przede wszystkim ze zwiazku licznych wiasnosci
zwigzanych z symetrig struktury krystalicznej danego politypu BN. Cz¢$¢ z nich zostata
opisana juz w rozdziale 1.1. Ze wzgledu na rosnacg popularno$¢ r6znych politypéw

azotku boru, réwniez my podjeliSmy ten temat w naszych badaniach.

W dalszej czgsci tego rozdziatu skupimy si¢ na dwoch politypach azotku boru, czyli
heksagonalnym (hBN) oraz romboedrycznym (rBN). Pierwszy z nich jest powszechnie
wykorzystywany w badaniach przez wiele grup na catym Swiecie zajmujacych sie
materiatami 2D, np. grafenem czy tez dichalkogenkami metali przej$ciowych. Wynika to
z faktu, ze warunki wzrostu krysztaléw objetoSciowych zazwyczaj faworyzuja
powstawanie hBN. Dlatego jedna z gtdwnych trudnoSci badan nad rBN jest niewiedza na
temat jego wytwarzania. Kolejne podrozdziaty zostaly po§wiecone rozwigzaniu tego
problemu, co podzielili§my na trzy czeSci: (i) wprowadzenie metody skutecznej
i stosunkowo tatwej identyfikacji politypéw, (ii) okre§lenic parametrow wzrostu
sprzyjajacych powstawaniu konkretnego politypu, (iii) tworzenie struktur sktadajacych

sie z okreSlonego politypu.

5.1.1dentyfikacja politypow warstwowego BN

Czesto stosowanymi i nieinwazyjnymi metodami do rozr6znienia odmian
alotropowych lub politypéw krysztatéw sg dyfrakcja rentgenowska oraz spektroskopia
ramanowska [430-433]. W przypadku pomiardw rentgenowskich obserwuje si¢ piki dla
konkretnych pozycji katowych spetniajagcych warunek Braggéw (3.1). Zatem zmiana
struktury krystalicznej skutkuje zmiang intensywnosci pikéw lub ich potozenia, co
obserwuje si¢ na przyktad dla réznych politypow wegliku krzemu lub tlenku tytanu
[430,432,433]. Z kolei w przypadku spektroskopii ramanowskiej zmiana symetrii

krysztatu powoduje powstawanie (lub znikanie) okre§lonych modéw drgaid witasnych
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krysztatu, co skutkuje pojawianiem si¢ pikow dla okreSlonych energii, jak to ma miejsce

na przykiad dla wegliku krzemu lub tlenku tytanu [430,431,433].

Wspomniane metody nie sg jednak skuteczne w praktycznej identyfikacji politypow
azotku boru. Najbardziej intensywnymi pikami stuzacymi do charakteryzacji
warstwowego azotku boru przy uzyciu spektroskopii ramanowskiej lub fourierowskiej
spektroskopii w podczerwieni sg te zwiazane z modami drgai E,g"" oraz Ei.. Mody te,
zgodnie ze schematami przedstawionymi na Rys. 3.7 i Rys. 3.9, sa stowarzyszone
z drganiami atomOw w plaszczyZznie warstwy atomowej. Biorac pod uwage fakt, ze
zasadniczg roznicg miedzy politypami sa przesuniccia i obroty miedzy kolejnymi
warstwami atomowymi zwigzanymi stabym oddzialywaniem van der Waalsa, energie
wspomnianych modéw drgari sa mato czule na zmiang politypéw. Z drugiej za$ strony
zmiana symetrii krysztatu moze prowadzi¢ do powstania nowych modéw drgan. Z taka
sytuacjag mamy do czynienia w przypadku romboedrycznego azotku boru. Jednak
dodatkowy pik dla rBN w okolicy 800 cm® ma bardzo mata intensywnos¢, co moze

powodowac watpliwosci w interpretacji [169].

Rys. 5.1 Identyfikacja politypéw azotku boru przy uzyciu dyirakcji rentgenowskiej. a) Wyznaczone na
drodze obliczeni potozenia pikéw dyfrakcyjnych dla poszczegdlnych politypéw. Obrazek pochodzi z [160].
b) Schematyczne zilustrowanie konfiguracji pomiarowej, ktéra umozliwiataby identyfikacje politypéw
azotku boru przy uzyciu dyfrakcji rentgenowskie;.
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Alternatywne podejscie oparte o dyfrakcje rentgenowska ma z kolei ograniczenia
zwigzane z geometrig uktadu. Teoretycznie mozliwe jest eksperymentalne obserwowanie
réznych zestawow pikéw dla poszczegolnych politypow zgodnie z obliczeniami
przedstawionymi na Rys. 5.1a). Jednak w praktyce w przeciwieristwie do prébek
proszkowych w przypadku cienkich warstw i ptatkOw eksfoliowanych z krysztalow
objetoSciowych odktadanych na grube podioze istotnie ograniczana jest liczba
obserwowanych pikéw refleksow dyfrakcyjnych. W typowym pomiarze 2&/w
rejestrowane sg praktycznie wylacznie refleksy o wskaznikach Millera-Bravaisa (000l),
poniewaz plaszczyzny atomowe s3 utozone réwnolegle do powierzchni podtoza. Inne
refleksy nie sg widoczne, gdyz geometria uktadu wymusza transmisje promieniowania
rentgenowskiego przez kilkusetmikrometrowe podtoze zgodnie ze schematem
przedstawionym na Rys. 5.1b). W takiej sytuacji jest ono w catoSci absorbowane przez
co praktycznie niemozliwe jest spetnienie warunku dyfrakcji dla ptaszczyzn znaczaco

nachylonych wzgledem powierzchni.

Dodatkowg trudno$cia w przypadku warstwowego azotku boru jest fakt, ze odlegto$¢
mig¢dzyptaszczyznowa pomiedzy warstwami atomowymi dla r6znych politypdw jest
praktycznie taka sama (doo = 3,33 A) [160]. W konsekwencji eksperymentalne
rozréznienie utozed AA’, AB oraz ABC na podstawie refleksow (0002) i (0003)
w poblizu 26 = 27° jest bardzo utrudnione [302,357]. Nalezy jednocze$nie zwréci¢ uwage
na nieidealno$§¢ materiatu epitaksjalnego. Niskokatowa dezorientacji kolejnych warstw
atomowych skutkuje obserwowaniem tak zwanej turbostratycznej fazy, co objawia sie
powstawaniem kilku sktadowych piku (000l). Aspekt ten byt juz dyskutowany
w rozdziale 4. Jednoczes$nie jest on dominujacy nad spodziewanymi réznicami potozen
pikow miedzy poszczegdlnymi politypami, uniemozliwiajac ich identyfikacje.

Na podstawie Rys. 5.1a) mozemy stwierdzi¢, ze réznice pomiedzy politypami staja
si¢ widoczne dopiero w zakresie katowym okoto 40°-45°, W heksagonalnym azotku boru

mozemy spodziewac si¢ w tym obszarze reflekséw od ptaszczyzn (1010) i (1011)),

natomiast w romboedrycznym od (1011) i (1012). W przypadku politypu
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bernalowskiego pozycje katowe reflekséw w tym zakresie sg praktycznie nierozréznialne
od hBN. Zasadnicza réznica dotyczy stosunku intensywnos$ci pikéw przy 41,63°143,91°
[160]. Jednak, aby mdc zaobserwowal piki od wspomnianych plaszczyzn
krystalograficznych, konieczne jest odchylenie ptaszczyzn atomowych sp>-BN wzgledem
podtoza lub zastosowanie warstwy wolnostojacej (ang. free-standing), bez podtoza

ograniczajacego dostep do tych rodzin plaszczyzn krystalograficznych.

Rys. 5.2 Pomiar dyfrakcji rentgenowskiej na referencyjnych prébkach rBN i hBN. a) Schemat prébki
zaprojektowanej do identyfikacji politypu w pomiarach XRD. b) Obraz SEM morfologii probki hodowanej
przy uzyciu MOCVD. ¢) Schemat probki krysztatka objgtosciowego hBN dedykowanego do pomiaréw
wysokokatowych pikéw XRD. d) Skan 2&/w dla prébki rBN hodowanej przy uzyciu MOCVD oraz
krysztatka objetosSciowego hBN wraz z zaznaczonymi oczekiwanymi potozeniami katowymi pikéw od
poszczegdlnych ptaszczyzn krystalicznych dla obu politypéw. Panele b) i d) zostaly sporzadzone na
podstawie [434].

Aby przezwyciczyC ograniczenia geometryczne XRD dla warstw epitaksjalnych,
zaprojektowaliSmy i wyhodowaliSmy przy uzyciu MOCVD probke skladajaca si¢ ze
zdezorientowanych, nachylonych wzgledem podioza platkéw azotku boru. Nalezy
zauwazyC, ze mimo wykorzystania doktadnie tego samego uktadu do wzrostu materiaty,

stosujemy nazwe MOCVD zamiast MOVPE, aby podkresli¢ brak relacji epitaksjalnej
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mi¢dzy wyhodowanym materialem a krystalicznym podtozem. Schemat probki wraz z jej
finalng morfologia przedstawiamy na Rys. 5.2a), b). Przedstawiony obraz SEM wskazuje,
ze faktycznie otrzymaliSmy materiat sktadajacy sie z licznych zdezorientowanych
ptatkow. Losowy rozktad orientacji krystalitow na prébce pozwala traktowac taka
strukture¢ w przyblizeniu jako probke proszkowg. W konsekwencji mozliwe staje si¢
spetnienie warunku dyfrakcji dla ptaszczyzn (1010), (1011) oraz (1012), a wigc tych,

ktére w typowym uktadzie cienkiej warstwy na podtozu pozostaja niedostepne.

Jako odniesienie dla politypu heksagonalnego wykorzystaliSmy komercyjnie
dostepny krysztatek objetosciowego hBN. Aby réwniez w tym przypadku uzyskac dostep
do odpowiednich reflekséw dyfrakcyjnych, wykonaliSmy pomiar dla krysztatu
wolnostojacego. W praktyce polegato to na celowym wygieciu krysztatu hBN w taki
sposéb, aby jedna jego cze$¢ przylegata do podioza, natomiast druga byta odchylona
i odstawata od jego powierzchni. Schemat probki przedstawiamy na Rys. 5.2c). Taka
geometria umozliwila spelnienie warunku dyfrakcji dla ptaszczyzn innych niz réwnolegte
do fizycznej powierzchni krysztatu, co pozwolito na bezpo$rednie poréwnanie z badang

probka hodowang przy uzyciu MOCVD.

Na Rys. 5.2d) przedstawiamy wyniki pomiarow XRD dla obu opisanych prébek.
W przypadku prébki otrzymanej metodg MOCVD zarejestrowaliSmy wylacznie refleksy
(1011) oraz (1012) charakterystyczne dla rBN, nie obserwujac jednoznacznych
sygnaléw  odpowiadajacych  hBN.  Szerokie, asymetryczne tto  widoczne
w przedstawionym zakresie katowym najprawdopodobniej pochodzi od pojedynczych,
nietworzacych zadnego politypu warstw atomowych, dajacych wktad od ptaszczyzny
plaszczyzn (1010). Nalezy podkre§li¢, ze rozmiar wigzki promieniowania
rentgenowskiego wynosi okoto 2 x 10 mm, a zatem otrzymany sygnal stanowi
uSrednienie odpowiedzi z niemal catej powierzchni probki. Pozwala to wnioskowac, ze
badana struktura zdominowana jest przez faze rBN. W przeciwieristwie do tego, skan
20/w wykonany dla krysztatka obj¢toSciowego hBN skutkuje zaobserwowaniem dwdch

wyraznych pikéw odpowiadajacym ptaszczyznom plaszczyzn (1010) oraz (1011)
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charakterystycznym dla hBN, bez §lad6w obecnosci tBN. W dalszej czesci analizy obie
probki bedziemy traktowac jako materialy referencyjne odpowiednio dla rBN oraz hBN.
Drzicki temu bedziemy mieli mozliwo$¢ jednoznacznej interpretacji uzyskanych
wynikow.

Kolejnym podjetym przez nas krokiem w stron¢ identyfikacji politypdw byly
pomiary fotoluminescencji. Czysty azotek boru emituje promieniowanie w poblizu
swojej przerwy energetycznej DUV (UV-C), przy energii okoto 6 eV [302]. Jednak
obserwowanie takiego sygnatu jest stosunkowo trudne. Wynika to miedzy innymi
z wysokich cen laser6w emitujacych w energiach przewyzszajacych 6 eV, silng absorpcje
i aberracje chromatyczne w tym zakresie spektralnym przez wiele typowych elementow
optycznych oraz niska reflektancje zwierciadel. Duzo bardziej przystepnymi
eksperymentalnie sg zakresy UV-B (280-320 nm, 3,85-4,45 eV) oraz UV-A (320-
380 nm, 3,25-3,85 eV). Z tego wzgledu w praktyce znacznie czesciej analizuje si¢ emisje
zwigzang z defektami w azotku boru, ktora przypada na bardzo szeroki zakres spektralny,
w tym w UV-B. Tego typu luminescencja byta wielokrotnie obserwowana w warstwach
BN o r6znym pochodzeniu i jakoS$ci krystalicznej [348,435-440]. O ile utozenic
kolejnych warstw atomowych wptywa na emisje w okolicy 6 eV, co dyskutowaliSmy
w rozdziale 1.1, to warto zada¢ pytanie, czy wptywa ono réwniez na odpowiedZ optyczna

defektéw.

Rozwazmy dimer weglowy (C2), czyli wegiel podstawiajacy dwa sgsiadujace ze sobg
atomy boru i azotu (CsCy), jako modelowy przykiad defektu. Na Rys. 5.3 przedstawiamy,
w jaki sposdb defekt ten mégiby zosta¢ wbudowany w sie€ krystaliczng hBN, rBN i bBN.
W zaleznosci od politypu otoczenie wbudowanego dimeru weglowego ulega istotnej
zmianie. Z réznicy elektroujemno$ci atoméw wynika, ze atom boru jest natadowany
dodatnio, natomiast atom azotu ujemnie, co sprawia, ze para B-N stanowi dipol
elektryczny. W strukturze rBN wszystkie takie dipole otaczajace par¢ CsCn sa
zorientowane w tym samym kierunku. W przypadku hBN ich orientacja zmienia si¢

naprzemiennie, co prowadzi do wzajemnej kompensacji momentow dipolowych. Z kolei
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bBN, charakteryzujacy si¢ ,.zygzakowym’ uktadem dipoli wzdtuz kierunku c, daje dwie
mozliwe konfiguracje wbudowania dimeru CgChy, ktére oznaczyliSmy odpowiednio jako
C.-aoraz C,-b. W potozeniu Cz-a jeden z atoméw wegla posiada dwdéch bliskich sasiadéw
borowych w warstwie gérnej i dolnej, podczas gdy drugi atom wegla przypada na Srodek
szeSciokatnego pierScienia w sasiadujacych warstwach. W konfiguracji C2-b tylko jeden
z atom6éw wegla jest bezpoSrednio otoczony przez dwa atomy azotu. R6znice w lokalnym
otoczeniu chemicznym i elektrostatycznym tych dwoéch pozycji moga stanowi¢ zrédto

obserwacji dwoch odrebnych linii emisyjnych w bBN [167,441].

Rys. 5.3 Schemat ilustrujacy utozenie dimera weglowego C, (szare Kulki) dla poszczegdlnych politypow
azotku boru: a) hBN, b) rBN, c¢) bBN). Pomaraficzowe strzatki wskazuja zwrot momentu dipolowego
tworzacego si¢ migdzy atomami azotu i boru.

Wplyw lokalnego Srodowiska na energic emisji defektowej byt raportowany do tej
pory réwniez w innych materiatach poiprzewodnikowych, na przyktad w wegliku
krzemu. W SiC réznice w poziomach energetycznych defektéw dla pozycji
heksagonalnych i kubicznych przypisuje si¢ wiasnie odmiennemu lokalnemu otoczeniu
strukturalnemu [442]. Przyktadami omawianego zjawiska moga by¢ politypy 4H-SiC
oraz 6H-SIC, dla ktorych energie poziom6éw donorowych r6znig si¢ istotnie w wyniku
réznic symetrii lokalnej [443-446]. Analogiczny mechanizm mdégtby by¢ obserwowany

rOwniez w przypadku politypéw azotku boru.

W dalszej czesci skupimy sie na odpowiedzi optycznej we wspomnianym wczesniej
zakresie UV-B. Jednym z najpopularniejszych w tym zakresie centrow barwnych, ktéry
wystepuje dla wszystkich rodzajow probek azotku boru niezaleznie od metody

wytwarzania jest ten emitujacy w okoto 4.1 eV [348,435-437,440,447]. Istnieje wiele
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hipotez dotyczacych pochodzenia tej luminescencji, miedzy innymi luka azotowa [448],
pierScien weglowy [449], defekt typu Stone-Wales (para pierScieni pigcio-
I siedmioatomowych zamiast sze$cioatomowych) [450] oraz dimer weglowy

[348,441,451-453].

Rys. 5.4 Widma fotoluminescencji charakterystyczne dla a) trzech prébek rBN hodowanych metodg
MOCVD i b) krysztatka hBN. Na widmach zaznaczono linie zerofononowe (ZPL) oraz wybrane repliki
fononowe charakterystyczne dla rBN i hBN. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [434].

Omawiana emisja okoto 4.1 eV jest obserwowana réwniez dla naszych probek.
Sktada si¢ one z linii zerofononowej (ZPL, ang. zero-phonon line) z nastepujacymi po
niej replikami fononowymi. Na Rys. 5.4a) przedstawiamy widma referencyjnej probki
rBN wyhodowanej metodg MOCVD, tj. tej, dla ktérej jednoznacznie zidentyfikowaliSmy
refleksy (1011) oraz (1012) w pomiarach XRD (Rys. 5.2d)), a takze dwéch innych
prébek o bardzo zblizonej charakterystyce. Maksimum linii zerofononowej dla rBN
obserwowane jest dla energii 4,143 eV (299,2 nm) i jest przesuni¢ta ku wyzszym
energiom o AEz. = 47 meV wzgledem ZPL dla hBN przypadajacej na 4,096 eV
(302,6 nm) widocznej na Rys. 5.4b). Liniom zerofononowym dla obu politypow
towarzysza przesunicte w analogiczny sposé6b repliki fononowe z najsilniejsza oddalong

0 okoto 200 meV wzgledem ZPL.
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Najbardziej prawdopodobnym wyjasnieniem obserwowanego przesuniecia jest
odmienne lokalne otoczenie elektryczne defektu w strukturze rBN i hBN (Rys. 5.3).
Warto podkresli¢, ze w przypadku bBN raportowano juz obecno$¢ dwoch linii ZPL przy
4,14 eV oraz 4,16 eV [167]. Zbiezno$¢ linii 4,14 eV w bBN z pozycja ZPL obserwowang
przez nas w rBN nie jest zaskakujaca. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 5.3, otoczenie defektu
w BN i bBN wykazuje istotne podobieristwa. W obu strukturach dimer weglowy
sasiaduje jedynie z dwoma atomami w sgsiednich warstwach atomowych (w rBN —
jednym atomem boru i jednym atomem azotu, natomiast w bBN — dwoma atomami boru
w konfiguracji C,-a lub dwoma atomami azotu w konfiguracji C.-b). Dla poréwnania,
w hBN dimer weglowy otoczony jest przez cztery atomy sasiednich warstw — dwa boru
I dwa azotu. W czeSci naszych prébek wyhodowanych metoda MOCVD obserwujemy
réwniez niewielki pik przy 4,16 eV, co moze sugerowac obecno$¢ niewielkich ilo$ci bBN
w naszych probkach. Zazwyczaj jednak udziat tej sktadowej jest bardzo maty i nie
wplywa istotnie na dalszg interpretacjc wynikow, co nie oznacza, ze sam w sobie nie
moze sta¢ si¢ obiektem badan z wykorzystaniem charakterystycznej luminescencji

dimeréw C, w azotku boru [167].

Linie zerofononowe obserwowane dla obu typ6w prébek charakteryzuja si¢ mata
szerokoS$cia, co Swiadczy 0 wysokim stopniu uporzadkowania strukturalnego badanych
warstw. W przypadku préobki referencyjnej hBN linia ZPL ma ksztalt symetryczny, a jej
szeroko$¢ potéwkowa (FWHM) wynosi 4 meV (0,3 nm). Po uwzglednieniu poszerzenia
instrumentalnego mozna oszacowaé, ze rzeczywista wartoS¢ FWHM jest okoto
dwukrotnie mniejsza. ZPL przypisywana strukturze rBN ma charakter asymetryczny
I jest wyraZnie poszerzona po stronie niskoenergetycznej. Najprawdopodobniej jest to
zwigzane 7z oddzialywaniem z fononami akustycznymi, co znajduje réwniez
potwierdzenie w przeprowadzonych przez nas obliczeniach [434]. Z kolei po stronie
wysokoenergetycznej linia wykazuje stromy spadek intensywnoSci, ktdéry mozna opisac
funkcjg Gaussa o szerokosci potéwkowej 8 meV (0,7 nm). Obserwowane poszerzenie
symetryczne mozna wigzac si¢ z niejednorodnoSciami strukturalnymi w obrebie probki,
w szczegllnosSci z turbostratycznym skreceniem warstw atomowych. Tego rodzaju
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skrecenia, a takze obecno$¢ granic ziaren i zwigzanych z nimi dyslokacji, prowadza do
powstawania niejednorodnych naprezefi w materiale, co moze manifestowac si¢ wtasnie

jako symetryczne poszerzenie linii emisyjnej.

Poniewaz obserwowane poszerzenie linii jest znacznie mniejsze niz r6znica energii
pomiedzy liniami ZPL w obu materiatach, wynoszgca AEz = 47 meV, nalezy
wnioskowac, ze samo przesuni¢cie energetyczne nie wynika z przypadkowych fluktuacji
czy lokalnych zaburzen, lecz z regularnej, dobrze zdefiniowanej zmiany struktury defektu
lub uporzadkowania krystalicznego, takiej jak zmiana politypu. Obliczenia w ramach
teorii funkcjonatu gestosci pokazujg, ze modyfikacja struktury defektu poprzez dodanie
lub usuni¢cie sasiadujacych atomoéw prowadzi do istotnych zmian poziomow
elektronowych [451]. Wynika to z faktu, ze oddzialywania pomigdzy atomami
zwigzanymi kowalencyjnie obejmuja energie rzedu wielu elektronowoltéw. W tym
kontek$cie obserwowane przesuni¢cie AEzp jest znacznie mniejsze niz energia, ktorej
nalezaloby si¢ spodziewaé przy zmianach bezpoSrednio dotyczacych wigzan
kowalencyjnych w obrebie samego defektu. Jego wartoS¢ jest natomiast zgodna z rz¢dem
wielkosci efektow wynikajacych z translacji kolejnych warstw atomowych wzgledem

siebie w r6znych politypach, co zostato potwierdzone obliczeniami teoretycznymi [441].

Nalezy rOwniez zwrOci¢ uwage, ze tto sygnalu fotoluminescencji w prdobkach
otrzymanych przy uzyciu MOCVD jest wyraznie wyzsze niz w przypadku
objetosciowych krysztatéw hBN. Szerokie tto emisyjne najprawdopodobniej wynika
z dezorientacji ptaszczyzn atomowych w warstwie. Tego rodzaju szeroka emisja byta juz
wczeSniej opisywana jako pasmo D330 i byla wigzana z nieuporzadkowaniem

strukturalnym materiatu [348].

Widma fotoluminescencji dla naszych referencyjnych probek hBN oraz rBN
przedstawione na Rys. 5.4 wykazuja bogata strukture replik fononowych towarzyszacych
linii zerofononowej. Najintensywniejsze z nich sg zwigzane z modem Ei, aktywnym
optycznie. W przypadku tego modu atomy drgaja wylacznie w plaszczyznie ¢ (0001),

czyli rownolegle do warstw sp-BN. Nie nalezy oczekiwac, aby zmiana sekwencji
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ulozenia warstw wzdtuz osi ¢ w istotny sposéb wplywala na energi¢ takich drgan,
poniewaz ich charakter jest SciSle zwigzany z oddziatywaniami w obrebie pojedynczej
warstwy atomowej. Rzeczywiscie, replika E1(LO) obserwowana na Rys. 5.4 ma niemal
identyczng energic w obu politypow i wynosi odpowiednio 198 meV dla rBN oraz
200 meV dla hBN. Podobne wnioski dotycza replik E1(TO) oraz procesu z udzialem

dwach fononow Ei(LO), ktdrych energie pozostaja praktycznie niezmienione.

Sytuacja ulega jednak wyraznej zmianie w przypadku modu Az, Ktory odpowiada za
drgania atom6w prostopadte do ptaszczyzny ¢ [168,454,455]. W tym przypadku zmiana
sekwencji  utozenia warstw  bezpoSrednio modyfikuje warunki oddziatywani
miedzywarstwowych, a tym samym powinna prowadzi¢ do zauwazalnych przesuni¢c
energii fonondw. Rzeczywiscie obserwujemy réznice w potozeniu odpowiednich replik
na zmierzonych widmach. Piki w obszarze odpowiadajacym modowi Az, zaznaczone na
Rys. 5.4 przerywanymi strzatkami, mozna przypisa¢ fononom o energiach 82 meV
1 96 meV w przypadku rBN oraz 70 meV i 80 meV dla hBN. Rdéznice te stanowia
dodatkowe potwierdzenie odmiennego uporzadkowania warstw w analizowanych

politypach.

Pomiary fotoluminescencji czasowo rozdzielonej (TRPL, ang. Time-resolved
Photoluminescnece) przedstawione na Rys. 5.5 wskazuja, ze czasy zycia analizowanych
linii sg rzedu 1 ns. Dla referencyjnej probki hBN otrzymaliSmy wartos¢ © = (0,95 #
0,05) ns zaréwno dla linii zerofononowej, jak i dla repliki fononowej E1,(LO), co jest
zgodne z oczekiwaniami, poniewaz obie emisje pochodzg od tego samego centrum
defektowego. W przypadku probek referencyjnych rBN otrzymanych metoda MOCVD
zarejestrowaliSmy czasy zycia w zakresie od 0,7-0,9 ns. Warto$ci te sg bardzo zblizone
do czasu zycia emisji w probce referencyjnej hBN. Otrzymywane duze wartosci czasow
zycia (~1 ns) wskazujg réwniez, ze jednorodne poszerzenie linii spektralnych dla tego

defektu wynoszace kilka peV jest nieistotne.
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Rys. 5.5 Widma fotoluminescencji czasowo rozdzielonej (TRPL) dla prébek referencyjnych a) rBN, b)
hBN. Czerwone i niebieskie strzatki wskazuja na polozenia linii zerofononowych (ZPL) i replik
fononowych (PR) odpowiednio dla rBN i hBN. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [434].

Zwykle w potprzewodnikach duza koncentracja defektéw prowadzi do nasilenia
rekombinacji nieradiacyjnej, a tym samym do istotnego skrocenia czasu zaniku emisji
[456,457]. Fakt, ze w naszych badaniach nie obserwujemy znaczacych réznic pomi¢dzy
wysokiej jakoSci krysztatem objetoSciowym hBN a prébkami otrzymanymi metoda
MOCVD, mozna wyjasni¢ niewielkim naktadaniem si¢ funkcji falowych centréw
barwnych z innymi defektami obecnymi w materiale. Zaréwno ucieczka termiczna
no$nikéw, jak i proces tunelowania sg blokowane przez wysokie bariery potencjatu,
W zwigzku z czym centra barwne pozostajg w duzej mierze niewrazliwe na obecnos$¢
dodatkowych defektéw strukturalnych. Zblizone wartosci czasOw zycia raportowano
réwniez w literaturze, co dodatkowo wskazuje na poprawno$¢ naszej interpretacji

[348,435].

W celu identyfikacji defektu odpowiedzialnego za obserwowang luminescencje
poréwnaliSmy uzyskane wyniki eksperymentalne z obliczeniami teoretycznymi
dotyczacymi emisji w analizowanym zakresie widmowym [441]. Analiza ta wskazata na
dimer weglowy CsCy jako najbardziej prawdopodobnego kandydata. W kolejnym kroku
przeprowadziliSmy spolaryzowane spinowo obliczenia w ramach teorii funkcjonatu
gestosci (DFT, ang. Density Functional Theory), aby wyznaczy¢ widma emisji defektu
CeCn W sp?-BN dla réznych utozed kolejnych warstw atomowych. Aby to zrobic,

opracowali§my zmodyfikowang, wielokonfiguracyjng metod¢ ASCF, ktéra odwzorowuje
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spinowo adaptowane funkcje falowe w obliczeniach sit dla optycznego stanu
wzbudzonego [434]. Metode te¢ zastosowaliSmy do periodycznie powtarzajacego si¢
uktadu, ktéry ma symulowaé nieskoficzong liczb¢ warstw atomowych. Otrzymane linie
emisji modelowaliSmy z uwzglednieniem efektywnego poszerzenia poprzez przypisanie
funkcji Gaussa do kazdego z aktywnych moddéw. Poszerzenie to moze wynikaé
z lokalnych modyfikacji utozenia warstw, takich jak skrecenie prowadzace do

turbostratycznosci.

Rys. 5.6 Poréwnanie widm otrzymanych na drodze obliczeil teoretycznych (ciagte linie) z danymi
eksperymentalnymi (kotka) dla a) rBN i b) hBN. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [434].

Uzyskane na drodze obliczett widma dla defektu CsCy przedstawiamy na Rys. 5.6.
Wykazuja one bardzo dobra zgodno$¢ z danymi eksperymentalnymi zaréwno
w przypadku rBN jak i hBN. Energia linii zerofononowej zostata wyznaczona jako
4,21 ¢V dla rBN oraz 4,09 eV dla hBN. Osiggni¢ta zgodnoS¢ jest szczeg6lnie istotna,
poniewaz standardowa metoda ASCF zazwyczaj zaniza energi¢ ZPL dla defektu CsCn
0 okoto 0,5 eV [452]. W literaturze stosowano poprawki do energii wzbudzenia, jednak
nie obejmowaty one korekty sit [449,452]. W naszych obliczeniach kluczowe okazato si¢
rowniez precyzyjne wyznaczenie sit w stanie wzbudzonym, co pozwolito na bardzo dobre

odtworzenie eksperymentalnych widm CgCn W rBN [434].

Szczegllnie interesujace réznice pomiedzy obliczonymi widmami hBN i rBN

dotycza replik fononowych. Najwicksze rozbieznoSci obserwujemy w zakresie fonondéw
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0 symetrii Ay, czyli modéw drgan prostopadtych do plaszczyzny warstw, a takze
w obszarze niskoenergetycznych fonondéw akustycznych. Zgodnie z oczekiwaniami,
w hBN wkiad fononu Az nie jest widoczny, poniewaz defekt CsCn zawiera si¢
w ptaszczyznie warstwy o hybrydyzacji sp2. W przypadku rBN eksperymentalnie
zidentyfikowaliSmy wklad fononu Az przy energii okolo 92,6 meV, co wigzemy
z deformacja poza plaszczyzng. Kolejna istotna réznica miedzy politypami dotyczy
pojawienia si¢ niskoenergetycznych fononéw zwigzanych z drganiami poza ptaszczyzng
przy okoto 20 meV. W eksperymencie efekt ten widoczny jest jako asymetryczne
poszerzenie linii zerofononowej dla rBN. Co istotne, podobnego wyraznego poszerzenia
nie obserwowano dla emisji defektowej w bBN [167]. Wynika to z symetrii defektu CgCh.
W hBN i bBN posiada on symetri¢ Cay, cO skutkuje brakiem sprz¢zenia funkcji falowych
typu A; z fononami A,. W rBN symetria obniza si¢ do Cin, CO znosi to ograniczenie
i prowadzi do dodatkowego poszerzenia widma wynikajacego z udziatu fononéw.
Skumulowany efekt fononéw poza ptaszczyzna w rBN przejawia si¢ jako deformacja
sieci 0 okoto 3° poza plaszczyzn¢ warstwy atomowej dla defektu w stanie wzbudzonym.
Z drugiej za$ strony istnienie deformacji moze indukowaC napre¢zenia materiatu. To

z kolei tworzy watpliwo$c¢, czy obserwowane przesuwanie si¢ widm, nie jest wynikiem

Rys. 5.7 Wplyw naprezenia dwuosiowego na defekt CgCn. a) Zalezno$¢ teoretyczna energii linii
zerofononowej od napre¢zenia dla tBN (czerwony) i hBN (granatowy). Zmiana geometrii sieci w stanie
wzbudzonym dla rBN poddanego naprezeniu b) -2% oraz c) 3%. Zielone, szare i bragzowe kulki
reprezentujg odpowiednio atomy boru, azotu i wegla. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [434].
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naprezef w materiale. Aby si¢ o tym przekona¢, wykonaliSmy kolejne obliczenia. Na
Rys. 5.7a) widzimy, ze energiag ZPL zmniejsza si¢ wraz z napr¢zeniem dwuosiowym. Co
cickawe, zalezno§¢ dla hBN jest liniowa, podczas gdy dla rBN nie jest. Wynika to
z zauwazalnego odksztalcenia dimera weglowego poza plaszczyzne w  stanie

wzbudzonym dla rBN, co przedstawiamy na Rys. 5.7b).

Zaprezentowane  wyniki  wskazuja  bardzo  dobra  zgodno$§¢  danych
eksperymentalnych z obliczeniami teoretycznymi dla defektu CsCn. Pozwala nam to
jednoznacznie przypisa¢ obserwowang emisje temu wilasnie centrum barwnemu.
Interpretacja ta jest spdjna z powszechng obecnoscia wegla w technologii MOVPE,
W ktdrej stosowany jest trietylobor zawierajacy szes¢ atomow wegla w czasteczee. Co
wiecej, najmniejszy mozliwy klaster weglowy, czyli dimer C,, jest naturalnym
elementem  struktury tego prekursora, c¢o dodatkowo wzmacnia zasadno$¢

proponowanego mechanizmu powstawania obserwowanej luminescenciji.

Podsumowanie

Polimorfizm jest interesujacym zjawiskiem obserwowanym w warstwowym azotku
boru, ktére prowadzi do powstawania efektow fizycznych niedostepnych dla
powszechnie badanego hBN. Jednak chcac zglebiac ten temat, nalezy przede wszystkim
nauczy¢ si¢ w tatwy i efektywny sposob rozréznia¢ poszczegdlne politypy. Omawiane
w tym rozdziale badania skupiaja si¢ na opisie opracowanej przez nas przystepnej metody
identyfikacji politypu azotku boru. W pierwszym kroku przygotowaliSmy probki
referencyjne rBN i hBN, dla ktérych mogliSmy przy uzyciu dyfrakcji rentgenowskiej
w jednoznaczny sposob okresli¢ polityp. Nastepnie pokazaliSmy, ze charakterystyczna
dla tego materialu luminescencja defektowa obserwowana w ultrafiolecie z linig
zerofononowa w okolicach 4,1 eV jest wrazliwa na polityp materiatu. Obserwowane linie
sa bardzo waskie i ulegaja wyraznemu przesuni¢ciu przy zmianie uvtozenia kolejnych
warstw atomowych. ZarejestrowaliSmy energie ZPL réwne 4,096 eV oraz 4,143 eV, kt6re
na podstawie wynikOw dyfrakcji rentgenowskiej przypisaliSmy odpowiednio emisji

defektowej w hBN oraz rBN. R6znica energii AEzp. = 47 meV jest znacznie wicksza niz
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szerokoSci poléwkowe linii, wynoszace okoto 8 meV, co umozliwia jednoznaczne

rozréznienie politypow warstwowego BN na podstawie analizy widm fotoluminescencji.

W przeprowadzonych przez nas badaniach wykorzystaliSmy emisj¢ defektu CsChn
jako swoistg sonde sekwencji ulozenia warstw. Jednocze$nie nalezy przypuszczal, ze
réwniez inne defekty moga wykazywac¢ wrazliwo$¢ na utozenie warstw atomowych
w azotku boru. Eksperymenty przeprowadzone przez inne grupy badawcze wstepnie

potwierdzaja nasze przypuszczenia [458].

Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacji: J. Iwanski*, K. P. Korona, M. Tokarczyk, G. Kowalski, A. K. Dgbrowska,
P. Tatarczak, I. Rogala, M. Bilska, M. Wojcik, S. Kret, A. Reszka, B. J. Kowalski, S. Li,
A. Pershin*, A. Gali*, J. Binder, A. Wysmotek, Revealing polytypism in 2D boron nitride
with UV photoluminescence, npj. 2D Mater. Appl. 8 72 (2024), DOI: 10.1038/s41699-

024-00511-7.

Podzi¢gkowania

Opracowanie skutecznej metody do identyfikacji politypéw azotku boru nie bytoby
mozliwe bez wysitku i wsparcia grupy Swietnych naukowcéw. Chcialbym za nie
serdecznie podzickowaé. W szczegdlnosci dzickuje Krzysztofowi Koronie za pomiary
I interpretacje widm fotoluminescencji, Mateuszowi Tokarczykowi za pomiary i analize
danych zwigzang z dyfrakcja rentgenowska jak réwniez obrazowanie przy uzyciu
skaningowej mikroskopii elektronowej, Krzysztofowi Pakule i Aleksandrze Dabrowskiej
za wyhodowanie prébek metoda MOCVD, Songowi Li, Antonowi Pershinowi
i Adamowi Gali za opracowanie metod obliczeniowych dedykowanym tym badaniom
oraz przeprowadzenie symulacji widm, Johannesowi Binderowi i Andrzejowi
Wysmotkowi za dyskusje, wskazéwki i wsparcie w interpretacji otrzymywanych
wynikow.

Mo6j wktad w te czeS¢ badan dotyczyt projektowania eksperymentéw, koordynacji
| planowania badaf, przygotowania prébek do pomiaréw XRD, analizy danych

i interpretacji wynikdow.
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5.2.Parametry wzrostu determinujgce powstawanie hBN i rBN

Jak pokazaliSmy w poprzednim podrozdziale, w procesic MOCVD mozliwy jest
wzrost warstw BN ztozonych z losowo zorientowanych ptatkéw. O ile przygotowanie
tego rodzaju probki bylo istotne z perspektywy opracowania wiarygodnej metody
identyfikacji politypu, tak w przypadku wickszo$ci zastosowaid wymagane sg jednak
plaskie, wysokiej jako$ci warstwy sp*BN. Pojawia si¢ wi¢c kluczowe pytanie, czy
poprzez odpowiednig modyfikacje parametréw wzrostu MOVPE mozna sterowac
sktadem politypowym materiatu epitaksjalnego o dobrej jakoSci krystalicznej. Aby
zweryfikowac na ogélnym poziomie t¢ mozliwo$¢, wyhodowaliSmy seri¢ trzech probek
W nieznacznie zmienionych warunkach technologicznych: S;, S, Ss. Prébki te
wyhodowaliSmy metoda dwuetapowg w taki sposdb, ze bufor CFG wzrastat przez 10 min
w temperaturze 1300 °C, a warstwa wiasciwa FME w 1400 °C. Jedyna réznicg mi¢dzy
probkami byt czas, w ktérym zostata zwickszana temperatura z 1300 °C do 1400 °C. Byto
to 15 min, 8 min i 5 min odpowiednio dla Si, Sy, Ss. Nalezy zwr6ci¢ uwage na to, ze
niezaleznie od czasu potrzebnego na zwickszenie temperatury moment rozpoczecia fazy
FME byt taki sam dla wszystkich probek. W praktyce oznacza to, ze etap ten rozpoczynat

si¢ dla nieco innej temperatury dla kazdej z probek oraz kazda z probek byta hodowana

inny okres czasu w 1400 °C. Réznice te nie sa jednak duze.

Rys. 5.8 Obraz powierzchni prébek a) Sy, b) S;, ¢) Ss otrzymane przy uzyciu skaningowej mikroskopii
elektronowej. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [434].

Na Rys. 5.8 przedstawiamy obrazy ze skaningowej mikroskopii elektronowej dla
otrzymanych prébek. Ich morfologia istotnie rézni si¢ od tej obserwowanej dla probki

referencyjnej rBN z rozdziatu 5.1. Powierzchnia probek jest ptaska i bez nieregularnych
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wytracen krystalicznych. Widoczna jest rowniez sie¢ charakterystycznych zmarszczek
dyskutowana w rozdziale 4. Wszystkie trzy prébki wydaja si¢ bardzo podobne do siebie.
Podobiefistwa wystepuja rowniez w przypadku pomiaréw innymi technikami
pomiarowymi. Z analizy danych XRD wynika, ze¢ kazda z probek sktada si¢ z dwdch faz
krystalicznych o statych sieciowych wynoszacych dla Si: 3,33 Ai3,35 A, dla S;: 3,33 A
i 3,35 A, dla Ss: 3,34 A 13,38 A. Wartosci te sa zgodne z oczekiwang warto$cig dla BN
3,33 A [160]. Swiadczy to o bardzo dobrej jakosci krystalicznej. ktéra odzwierciedlaja
réwniez mate wartosci parametru thumienia y otrzymany w wyniku pomiaréw FTIR dla
modu Ei,. Zawiera si¢ on w przedziale 17,4-18,4 cm™. Z kolei nieco zwigkszona warto$¢
energii modu Ei, dla tej serii probek znajduje si¢ w przedziale 1367,1-1367,5 cm™
najprawdopodobniej wynika z naprezefi powstatych podczas chtodzenia materiatu.
Bardziej znaczace rdznice miedzy probkami mozna dostrzec w ich grubosciach. Wynosza
one 19,9 nm, 17,5 nm i 15,3 nm odpowiednio dla probek Si, S; i Ss. R6zne grubosci
najprawdopodobniej wynikaja z faktu, ze kazda z prObek rosta r6zng iloS¢ czasu
w temperaturze 1400 °C. Wyzsza temperatura z kolei wptywa na obnizenie predkosci

wzrostu w wyniku desorpcji, co dyskutowaliSmy w rozdziale 4.1.
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Rys. 5.9 Obrazy wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii elektronowej dla prébek a), b) Ss, c), d) Ss,
e), f) Ss. Obrazy b), d), f) przedstawiajg wybrany, zaznaczony fragment odpowiadajacym im obrazéw a),
¢), e). Natozone na nie pdlprzezroczyste, kolorowe ksztalty wskazujg na ulozone w ten sam sposdb
warstwy. Biale obrecze zostaly dorysowane, aby tatwiej bylo §ledzi¢ przesuniecia kolejnych warstw
atomowych.
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Mimo licznych podobieistw miedzy probkami obserwowanymi miedzy innymi
w SEM, XRD, FTIR, charakteryzuja si¢ one réznicami ze wzgledu na sktad politypowy.
Na Rys. 5.9 prezentujemy obrazy HRTEM dla prébek S;, S; i Ss. Analiza mikroskopowa
jednoznacznie wskazuje na obecno$¢ wszystkich trzech politypow w badanych prébkach.
Nalezy rOwniez zaznaczy€, ze powinno si¢ byC ostroznym w ocenie sktadu iloSciowego
poszczegblnych politypow na podstawie pojedynczych obrazdw, poniewaz przedstawiaja
one jedynie maty wycinek probki. Wiarygodna interpretacja powinna opieraC si¢ na
analizie wielu zdje¢ z réznych obszaréw lamelki oraz probki. Tego rodzaju podejScie
pozwolito nam na dostrzezenie istotnych réznic miedzy analizowanymi prébkami.
Probka S; (Rys. 5.9a, b) charakteryzuje si¢ najwyzszym udziatem rBN, przy czym
pozostale politypy wystepuja w mniejszosci. Z kolei w prébce Sz (Rys. 5.9e), 1))
dominujaca fazg jest hBN, cho¢ obecno$¢ innych politypow jest nadal wyrazna. Probka
Sz (Rys. 5.9¢), d)) wykazuje najmniejszg jednorodno$¢ politypowa, co umozliwia tatwe

wskazanie kazdego z politypow.

Poniewaz wysokorozdzielcza mikroskopia HRTEM dostarcza informacji jedynie
o lokalnej  strukturze krystalicznej, zdecydowaliSmy si¢ uzupelni¢ analize
0 hiperspektralne pomiary katodoluminescencji warstw odtozonych na podioze
krzemowe. Transfer na przewodzace podtoze byt niezb¢dny i pozwolit na odprowadzanie
gromadzacego si¢ podczas pomiaru fadunek, co wpltywa na redukcje dryftu obrazu.
Pomiary przeprowadziliSmy wzdtuz losowo wybranych linii o dtugoSci 5 pm, przy
§rednicy wiagzki 3 nm i kroku skanowania 100 nm. Sygnat luminescencji widoczny na
Rys. 5.10a)-c) wystepuje jedynie w wybranych fragmentach linii, co jednoznacznie
wskazuje, ze odpowiedZ optyczna materialu ma charakter defektowy, a same defekty nie
sg rozmieszczone jednorodnie w objetoSci prébki. Wzdtuz analizowanych linii
obserwujemy wyrazne zmiany intensywnoSci linii zerofononowej, a takze zmienno$¢
stosunku sktadowych spektralnych przypisywanych rBN i hBN, ktére zaznaczyliSmy
strzatkami. Ze wzgledu na niski stosunek sygnatu do szumu nie byliSmy w stanie

jednoznacznie zidentyfikowac wkiadu pochodzacego od bBN przy 4,16 eV.
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Rys. 5.10 Hiperspektralne skany liniowe katodoluminescencji otrzymane wzdtuz linii o dtugosci 5 pm dla
prébek a) S, b) S,, ¢) Ss. Krzywe w prawych czgéciach obrazkéw wskazujg na intensywnosé sktadowych
przypisywanych do rBN (czerwona) i hBN (granatowa). d) Przykfadowe widmo katodoluminescenciji dla
prébki S; (zielona linia) wraz z dopasowang krzywa (Z6tta linia). Czerwona i granatowa linia odpowiadajg
sktadowym przypisanym odpowiednio do rBN i hBN. Pomaraficzowe linie odpowiadajg sygnatowi tla
wynikajgcego z drobnych przekreceit kolejnych warstw atomowych. Rysunek zostal przygotowany na
podstawie [434].
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Aby nada¢ analizie charakter iloSciowy, roztozyliSmy otrzymane widma na piec
sktadowych. Ze wzgledu na zmieniajacy si¢ sktad politypowy badanych probek,
mogliSmy wyodrebni¢ ze skandéw liniowych widma zawierajace tylko jedng linie
zerofononowa, kt6ra przypisujemy konkretnemu politypowi. Na podstawie tych punktow
eksperymentalnych otrzymaliSmy zatem komponenty odpowiadajace ,.czystemu” rBN
oraz hBN. Komponent zwigzany z bBN nie zostat uwzgledniony w analizie iloSciowej,
poniewaz linia ZPL przy 4,16 eV nie mogta zosta¢ jednoznacznie zidentyfikowana
w pomiarach CL. Jak wynika z pomiaréw XRD, prébki zawieraja réwniez
turbostratyczny komponent o nieco wigkszej statej sieci. Z kolei, jak pokazano
w literaturze, tego rodzaju skrecenie kolejnych warstw atomowych moze prowadzi¢ do
poszerzenia pikdw [441]. Obliczenia teoretyczne w referowanej pracy byty wykonane dla
hBN. Jednak ptynace z niej wnioski mozna przenieS¢ rowniez na badania nad rBN i bBN.
W przypadku naszych prébek o mieszanym sktadzie politypowym dodatkowym,
mozliwym efektem jest gromadzenie si¢ wegla na granicy politypow, co sprawia, ze
defekt znajduje si¢ w niejednorodnym otoczeniu dielektrycznym. W celu uwzglednienia
obu tych efektow wprowadziliSmy do modelu trzy szerokie piki opisane funkcja Gaussa,
ktoérych potozenia ustaliliSmy dla energii odpowiadajacych odpowiednio linii
zerofononowej oraz replikom fononowym 4,09 eV, 3,90 eV, 3,70 eV. Zatozone
szerokoSci potéwkowe tych pikéw wynosily odpowiednio 0,13 eV, 0,18 eV, 0,21 eV.
WartoSci te zostaty wyznaczone na podstawie analizy statystycznej opartej na wielu
widmach. Procedura dopasowania zastosowana do analizy map hiperspektralnych
polegata wyltacznie na modyfikacji intensywnoSci poszczegdlnych komponentéw
(sktadowe BN, hBN oraz 3 krzywe Gaussa), przy zachowaniu statoSci wszystkich
pozostatych parametréw. W konsekwencji dopasowanie krzywej do widma
eksperymentalnego zostato zredukowane do pieciu parametréw swobodnych, co istotnie
upraszcza analizg. Przykladowy rozklad widma na poszczegdlne sktadowe

przedstawiamy na Rys. 5.10d).
Dopasowujac intensywnoSci wszystkich pieciu  sktadowych, wyznaczyliSmy

wzgledny wkiad rBN i hBN dla kazdego z zarejestrowanych widm. Wyniki tej analizy
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zawieraja si¢ w prawych czgSciach Rys. 5.10a)-c). Nalezy podkreSlic¢, Zze stosunek
intensywnoSci poszczegdlnych sktadowych nie musi bezpoSrednio odzwierciedlaé
rzeczywistej zawartosci procentowej danego politypu w prébce. Wynika to z faktu, ze
wydajno$¢ tworzenia defektow oraz ich odpowiedz optyczna moga rozni¢ sie
w zaleznoSci od struktury krystalicznej. Widmo CL probki S; (Rys. 5.10a)) jest
zdominowane przez komponent rBN, co jest w peilni zgodne z wcze$niejszymi
obserwacjami HRTEM. W przypadku probki S, (Rys. 5.10b)) obserwujemy wyrazna
mieszaning sygnatow zwigzanych zaréwno z rBN, jak i hBN, co potwierdza jej
niejednorodny charakter politypowy. Najbardziej intensywny komponent zwigzany
zhBN zarejestrowaliSmy dla prébki Ss (Rys. 5.10c)), w ktdrej réwniez w obrazach

HRTEM zidentyfikowali§my najszersze obszary tej fazy.

Rys. 5.11 Widma fotoluminescencji zmierzone w temperaturze 8 K dla pobudzania laserem o diugoéci fali
196 nm (6,32 eV) dla probek a) Sy, b) Sy, €) Ss. Przerywane linie wskazujg na potozenie energetyczne linii
zerofononowych dla hBN (granatowa), rBN (czerwona), bBN (pomaraficzowa). Rysunek zostat
przygotowany na podstawie [434].

W celu okreSlenia Sredniego sktadu politypowego wykonaliSmy pomiary
fotoluminescencji w skali makro z plamka o Srednicy okoto 50 um. Podobnie jak w
przypadku pomiarow CL obserwujemy zmieniajace si¢ stosunki intensywnosci linii ZPL
przy 4,14 eV oraz 4,10 eV, co wskazuje na r6znice w sktadzie politypowym miedzy
probkami. Zgodnie z oczekiwaniami wynikajacymi z wcze$niejszej analizy HRTEM i CL
w przypadku probki S; w widmie zaprezentowanym na Rys. 5.11a) dominuje pik przy

4,14 eV wraz z charakterystycznymi replikami fononowymi. Potwierdza to, ze w probce
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dominuje rBN. W widmach PL probek S; i S; (Rys. 5.11b), c)) obserwujemy dwie
wyraznie rozdzielone linie ZPL przy 4,14 eV i 4,10 eV, a zmieniajacy si¢ stosunek ich
intensywnosci wskazuje na wickszy udzial hBN w probce Ss. Co istotne, dzigki
uSrednieniu  sygnalu z duzego obszaru wynikajacego z rozmiaru plamki lasera,
w widmach makro-PL wszystkich prébek zidentyfikowali§my bardzo subtelny sygnat

przy 4,16 eV, ktéry przypisujemy bBN, co pozostaje spdjne z obserwacjami HRTEM.

Poréwnanie trzech badanych probek jednoznacznie pokazuje, ze w technologii
MOVPE mozliwe jest uzyskanie r6znych proporcji hBN i rBN poprzez odpowiedni dobor
parametrow wzrostu. Nadal jednak otwarte pozostaje pytanie, ktéry czynnik w sposob
dominujacy determinuje stabilizacje konkretnego politypu. Zagadnieniu temu jest

poSwiecona dalsza czeS¢ niniejszego rozdziatu.

W momencie pisania niniejszej pracy w literaturze istniejg pojedyncze doniesienia
dotyczace sterowania wzrostem odpowiedniego politypu przy uzyciu technologii
MOVPE [161,329]. Moon i in. sugeruja, Ze azotek boru o utozeniu warstw atomowych
w strukture typu AA mozna otrzymacé poprzez wzrost na przewodzacym azotku galu
[161]. W tym przypadku pole elektryczne wynikajace z polaryzacji podioza oraz
obecnos¢ nosnikow stabilizuje t¢ duzo mniej stabilng strukture krysztatu. Z kolei Sharma
i in. wskazuja na kluczowg role wegla w procesie tworzenia azotku boru o utozeniu
warstw atomowych typu ABC [329]. Sugeruja, ze wraz ze wzrostem zawartosci wegla
w warstwie struktura materialu przechodzi z hBN do rBN, a przy jeszcze wickszym
zwickszaniu koncentracji wegla nawet do fazy turbostratycznej tBN. Przywotana praca
zawiera naszym zdaniem pewne nieScisto$ci. Dlatego postanowiliSmy przeprowadzi¢
wlasne badania ukierunkowane na znalezienie czynnikéw, ktére w dominujacy sposob
wplywaja na tworzenie sic hBN i rBN w procesie MOVPE z wykorzystaniem podtozy

szafirowych.

Aby przekona¢ si¢, jak sktad politypowy probki zalezy od zawartoSci wegla
W procesie wzrostu, przeprowadziliSmy analize serii probek oméwionych w rozdziale

4.1, ktére hodowaliSmy z réznym przeptywem prekursora borowego TEB. W tym
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zwigzku chemicznym na jeden atom boru przypada sze$¢ atoméw wegla. Przeptyw

Rys. 5.12 Okre§lanie sktadu politypowego na podstawic widm fotoluminescencji. a) Widma
fotoluminescencji w UV dla serii prébek hodowanych z réznym przeptywem TEB. b) Pordwnanie
zgodnosci dwoch metod okre§lania sktadu politypowego: szacowanie na podstawie intensywnosci
maksimum piku odpowiadajgcego ZPL dla rBN i hBN (0§ pozioma), szacowanie na podstawie czynnikdw
mnozgcych widma dla czystych rBN i hBN (0§ pionowa). ¢) Poréwnanie zgodnoSci zawarto$ci rBN
wynikajacej z pomiaréw fotoluminescencji (0§ pionowa) z zawartoscig wynikajaca z wysokorozdzielczej
transmisyjnej mikroskopii elektronowej (0§ pozioma). Czerwona prosta na panelach b) i ¢) opisana jest
réwnaniem y = X i nie wynika z dopasowania do punktow na wykresie.

zmienialiSmy w zakresie od 2.4 pmol/min do 12 pmol/min. Na Rys. 5.12a)
przedstawiamy widma fotoluminescencji w zakresie UV otrzymane dla kolejnych probek
z serii. Mozemy na nich dostrzec zaréwno piki z maksimum w 4,14 eV jak i 4,10 eV,
ktére przypisujemy emisji z dimera weglowego CsCn wbudowanego w strukture
odpowiednio rBN i hBN. Stosunek intensywnoSci tych dwéch zmienia si¢ w zaleznoSci
od przeptywu TEB, co sugeruje r6zny sktad politypowy. Chcac opisac t¢ zaleznoS¢
w spos6b iloSciowy, okre§limy sktad na podstawie otrzymanych widm. W tym celu

uzyjemy widm referencyjnych hBN i rBN zaczerpnigtych z Rys. 5.10d). Mnozac widma
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referencyjne przez czynniki skalujgce anen i aven 0dpowiednio dla widm referencyjnych
hBNirBN, mozemy z rozsadnie dobrg doktadnosciag odtworzy¢ widma eksperymentalne.
Na tej podstawie otrzymujemy zawarto$¢ romboedrycznego azotku boru w warstwie jako
%rBN = aen/(aien  +  anen) Oraz  analogicznie dla politypu heksagonalnego
%hBN = anen/(aten + anen). Alternatywnym i duzo prostszym podejSciem jest odczytanie
warto$ci intensywnoS$ci maksimum pikow, dla ktérych przypadaja linie zerofononowe dla
poszczegdlnych politypdéw. Dla tego sposobu okreSlania sktadu mozemy zapisac, ze
%rBN = maxs/(MmaxXs1.s  + mMaxsw) dla zawartoSci rBN oraz analogicznie
%hBN = maxs1/(Maxs14 + Maxs10) dla hBN. Na Rys. 5.12b) przedstawiamy relacje
migdzy warto$ciami %rBN otrzymanymi na podstawie obu opisanych metod. Widzimy,

ze punkty uktadaja si¢ wzdluz prostej o nachyleniu 1, co wskazuje na ich zgodnos¢.

Mimo zgodnosci obu metod w opisie widm fotoluminescencji, musimy upewnic si¢,
ze opis ten mozna przetozyC€ rdwniez na realny sktad politypowy prébek. Nie jest bowiem
oczywiste, czy prawdopodobiefistwo wbudowania si¢ defektu w strukture obu politypow
jest poréwnywalne podobnie jak intensywno$¢ jego odpowiedzi optycznej. W zwiazku z
tym przeprowadziliSmy analiz¢ wielu obrazéw wysokorozdzielczej transmisyjnej
mikroskopii elektronowej pochodzacych z réznych obszaréw lamelki dla kazdej
z probek. Na podstawie bezposredniej obserwacji utozen atoméw dla otrzymanych
obrazéw, okre§lili§my $rednig zawarto$¢ politypowg dla kazdej z prébek. Na Rys. 5.12c)
przedstawiamy poréwnanie wynikow otrzymanych z pomiaréw PL oraz HRTEM.
Widzimy, ze dla sktadow “%rBN < 50% otrzymane punkty uktadajg si¢ wzdtuz prostej
0 nachyleniu 1. Na tej podstawie stwierdzamy, ze szacowanie zawarto$ci poszczegllnych
politypéw w prébce na podstawie intensywnoSci poszczeg6lnych  pikow
luminescencyjnych jest poprawng metodg iloSciowa. Rozbiezno§¢ miedzy metodami
zauwarzalna jest dla tej serii probek dla duzych wartosci %rBN wynikajacych z pomiaréw
HRTEM. Odchylenia nalezy uzasadnia¢ powstaniem dodatkowych linii emisyjnych
w widmach dla prébek o najwickszym przeptywie TEB. Linie te najprawdopodobniej
pochodza od bardziej skomplikowanych defektow weglowych. Jednoczesnie zaburzaja
wlasciwy odczyt z widma proporcji miedzy wktadami charakterystycznymi dla hBN
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I tBN. Co wigcej, probki te cechujg sie istotnie wicksza gruboScia wynoszaca ~60 nm.
Dla poréwnania probki z mniejszym przeptywem TEB maja grubo$¢ < 25 nm.
Jednocze$nie wraz z czasem trwania wzrostu kolejne warstwy atomowe moga przekrecic
sie 0 maly kat. To z kolei sprawia, ze w HRTEM zamiast dobrze kontrastujacych kolumn
atomowych obserwujemy plaszczyzne atomowa w formie jednorodnego pasa. Tego
rodzaju utrate kontrastu wynikajaca z drobnej dezorientacji krysztalu mozemy
zaobserwowaé w niektérych miejscach Rys. 3.15. Opisane zjawisko uniemozliwia
jednoznaczng identyfikacje politypu dla grubszych probek. Jednak mimo opisanych
utrudniefi, postuzymy si¢ analizg widm PL jako metoda na okreSlenie sktadu
politypowego azotku boru. Nalezy przy tym pamie¢ta, ze metoda ta nie pozwala na

doktadne okre§lenie sktadu, a jedynie umozliwia jego orientacyjne oszacowanie.

Rys. 5.13 Zawarto$¢ rBN w prébkach hodowanych przy réznym przeptywie TEB. Kazdy z paneli zawicra
doktadnie ten sam zestaw danych wyrysowanych jako zalezno$¢ od: a) przeplywu TEB, b) stosunku
przeptywdw Cv, ¢) grubosci warstwy, d) predkosci wzrostu.
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Na Rys. 5.13 przedstawiamy, w jaki spos6b zmieniata si¢ zawarto§¢ rBN dla
kolejnych prébek z serii. Chcac wyrobi¢ sobie wyczucie na temat doktadnosci
oszacowania, na kazdym z wykresow wyrysowaliSmy punkty pochodzace z kazdej
z uzytych metod okreSlania sktadu politypowego. Zgodnie z pracg Sharmy i in. [329]
obserwujemy wzrost zawartosci rBN wraz z przeptywem TEB, kt6ry dostarcza do uktadu
wegiel. Jednak rozwazajac wbudowywanie si¢ pierwiastkOw w strukture krystaliczna,
powinniSmy zamiast samego przeplywu TEB wzia¢ pod uwage stosunek Cvui zgodnie
z dyskusja z rozdziatu 4.1. Zalezno$¢ %rBN(cviu) (Rys. 5.13b)) nie przyjmuje
jednoznacznej zaleznoSci funkcyjnej. Nalezy przy tym pamictac, ze stosunek przeptywu
Cvin nie wptywa jedynie na iloS¢ wegla w uktadzie, lecz rOwniez prowadzi do zmiany
grubosci d prébek na skutek zmian predkosci wzrostu Ry. Zalezno$ci JorBN(d) oraz
%rBN(Ry) przedstawione na Rys. 5.13c) oraz Rys. 5.13d) przypominajg zalezno$¢
liniowa. Jednak ze wzgledu na brak zaproponowanego modelu uzasadniajacego taka
postac nie wykonujemy dopasowan. Jednoczes$nie dane zawarte na Rys. 5.13d) sugeruja,
ze w przypadku wzrostu azotku boru metoda MOVPE z predkoScia ponizej 2 A/min
powinniSmy otrzymywa¢ materiat mocno zdominowany przez hBN. Z kolei szybszy

wzrost zmienia proporcje sktadu na rzecz rBN.

Obserwowane na Rys. 5.13 zalezno$ci moga sugerowac, ze zawarto$¢ wegla podczas
wzrostu zmieniana poprzez przeptyw TEB nie jest kluczowym czynnikiem
determinujacym sktad politypowy probki. Przeptyw TEB jest jednak parametrem, ktory
wplywa réwniez na inne wilasnoSci probki oraz procesy zachodzace podczas wzrostu
materiatu. W celu zweryfikowania hipotez dotyczacych grubosci i predkosci wzrostu jako
czynnikOw wplywajacych na powstawanie danego politypu, przygotowaliSmy nowa
probke. Byta ona podobna do tej hodowanej z przeptywem TEB réwnym 8 pmol/min,
jednak zmieniliSmy moce stref grzewczych tak, aby stworzy¢ pewien gradient
temperatury na powierzchni. Ze wzgledu na niejednorodno$¢ warunkéw w komorze
reaktora (w szczeg6lnosci temperatury) predko$¢ wzrostu réznita si¢ w poszczegolnych
czeSciach podtoza. Warto zauwazyc, ze przeptyw TEB i tym samym stosunek przeptywu
cvin byly takie same dla catej probki.
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Rys. 5.14 Okres§lenic zawartoSci tBN na podstawiec pomiaréw fotoluminescencji dla analizowanej,
niejednorodnej prébki. a) Zawarto$é rBN (lewa of, czerwone punkty) oraz grubo$¢ (prawa o§, granatowe
punkty) jako funkcja potozenia na podtozu wzdtuz jego Srednicy. b) Zalezno$¢ zawartosci rBN od grubosci
warstwy. Punkty dla pomiaréw na skraju podtoza (potozenia O mm i 50 mm) zaznaczyliSmy na czerwono.

Na Rys. 5.14 przedstawiamy wyniki otrzymane dla pomiaréw w kolejnych punktach
wzdtuz Srednicy podtoza. Widzimy, ze zawarto$¢ rBN zmienia si¢ w szerokim przedziale
od 23% do 91%. Z kolei grubo$¢ warstwy w réznych miejscach podtoza okre§lona na
podstawie pomiarow FTIR wynosi od 10 nm do 21 nm. Na Rys. 5.14a) bardzo dobrze
widoczne jest, ze rozktad zawartoSci rBN na podtozu koreluje si¢ z rozktadem grubos$ci
warstwy. Z kolei z Rys. 5.14b) mozna odczytaé, ze zalezno$¢ miedzy tymi dwoma
wielkoSciami jest w przyblizeniu liniowa. Jedynymi punktami odbiegajacymi od tego
trendu sg te przypadajace na brzeg podioza. Zatem odstepstwo moze by¢ przypisane
odmiennym warunkom brzegowym oraz faktowi, ze krawedzie podtoza czesto sg nieco
inaczej wypolerowane wzgledem catej reszty podioza i jest to powszechny problem
technologiczny. Dyskutowane wia$nie wyniki wydaja si¢ podwazac hipoteze zwiazang
z uzaleznieniem sktadu politypowego od iloSci wegla, wskazujac predkoS¢ wzrostu

I grubos¢ jako czynniki korelujace si¢ z powstawaniem rBN.,

W celu rozdzielenia efektéw wynikajacych z gruboSci oraz predkosci wzrostu,
przygotowaliSmy kolejng seri¢ probek, ktére byty hodowane w takich samych warunkach

CGM i réznily si¢ liczba powtdrzen pulséw w fazie FME. Byto to odpowiednio po 200,
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400, 600 i 800 pulséw kazdego rodzaju (TEB i NHs). Zgodnie z intuicja wraz ze wzrostem

Rys. 5.15 Charakteryzacja grubosci serii prébek hodowanej z r6zng liczbg pulséw. a) Zaleznos¢ catkowitej
grubosci prébki od liczby uzytych pulséw. b) Zalezno$¢ predkosci przyrostu materiatu na poszczegdlnych
etapach wzrostu.

liczby pulséw zwicksza si¢ réwniez grubo$¢ warstwy, co przedstawia Rys. 5.15a).
Zalezno$¢ ta nie jest jednak liniowa i wynika ze zwickszania predkoSci wzrostu wraz
z czasem jego trwania. Zmian¢ predkoSci wzrostu na poszczeg6lnych etapach jego
trwania przedstawiamy na Rys. 5.15b). Przygotowujac ten obrazek, zatozyliSmy, ze
kazda kolejna probka jest sumg probek poprzednich. W takiej sytuacji catkowitg grubosc¢

probki d widoczng na Rys. 5.15a) mozemy zapisac jako:

d = Z d,, (5.1)
i €{200,400,600,800}

gdzie d; jest przyrostem grubosci podczas pulséw nadmiarowych wzgledem prébki
0 mniejszej liczbie pulséw. Zatem warto$ci predkosci wzrostu Rgi przedstawione na Rys.
5.15b) sg okreslone jako di/20 min (20 min to czas trwania 200 sekwencji pulsow) i nie
stanowig Sredniej predkosSci wzrostu dla danej probki. Wyjatek stanowi probka
Z najmniejsza liczba pulsow, dla ktorej predkoS¢ wzrostu zostata okreSlona jako jej
grubos$¢ podzielona przez 30 min, co uwzglednia zar6wno 20 min czasu trwania 200
sekwencji pulséw FME jak réwniez 10 min wzrostu bufora hodowanego w warunkach

CFG. Widzimy, ze predko$¢ wzrostu zwicksza si¢ z czasem jego trwania.
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Rys. 5.16 Zawarto$¢ rBN dla prébek z serii hodowanej z r6zng liczba pulséw. a) Zalezno$¢ zawarto$ci tBN
od grubodci warstwy. b) Zalezno$§¢ przyrostu gruboSci rBN od predkosci wzrostu danej czedci warstwy.
Zielony punkt zostat otrzymany w wyniku przeliczenia predko$ci wzrostu w fazie FME przy zalozeniu
grubosci bufora CFG wynoszacej 1,3 nm. Czerwona prosta stanowi dopasowanie liniowe.

Podobnie jak w przypadku poprzednich probek, mozemy wykresli¢ zalezno§¢
zawarto$ci %rBN od grubosci réwniez dla tej serii probek. Na Rys. 5.16a) widzimy, 7e
podobnie do zalezno$ci przedstawionej na Rys. 5.14b) dla pojedynczej, niejednorodnej
prébki, tak réwniez dla serii prébek o réznych liczbach pulséw obserwujemy okoto
liniowy wzrost zawartoSci rBN od gruboSci probki. ChceielibySmy okreSli¢, na ktérym
etapie wzrostu przybywa najwiccej rBN. W tym celu okresliliSmy gruboS¢ warstwy rBN
dla kazdej z prébek jako iloczyn %rBN i catkowitej grubosci warstwy otrzymanej na
podstawie pomiarOw FTIR. Nastepnie wyznaczyliSmy przyrost grubosci rBN miedzy
kolejnymi prébkami, ponownie zaktadajac, ze kazda z probek o wickszej liczbie pulséw
sktada si¢ z probki o mniejszej liczbie pulsow wraz z dodatkiem. Jest to analogiczne
zalozenie do przedstawionego w kontekScie analizy zmian predkoSci wzrostu przy
rownaniu (5.1). Na Rys. 5.16b) przedstawiamy zalezno$¢ przyrostu grubosci rBN od
predkosci przyrostu warstwy. Otrzymane punkty pomiarowe uktadaja si¢ wzdtuz proste;j.
Jedyny wyjatek stanowi punkt dla probki hodowanej przez 200 powtérzefi pulsow.
Powstale odstepstwo najprawdopodobniej wynika z faktu, ze analizowane probki
wyhodowaliSmy metoda CGM. Zatem przed rozpoczeciem pulsowania, przez 10 minut

hodowaliSmy cienki bufor w trybie CFG. W tym etapie powstaje cienka warstwa azotku
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boru. Chcac analizowac jedynie przyrost grubosci podczas fazy FME podobnie, jak to
robimy dla kolejnych punktéw pomiarowych, powinni§my odja¢ grubo$¢ warstwy
buforowej. Przy zatozeniu, ze ma ona 1,3 nm, punkt odpowiadajacy tej probce przesuwa
si¢ na wykresie w lewo i lezy na linii opisujacej punkty dla pozostatych prébek. Przyjeta
grubos$¢ warstwy buforowej jest trudna do zmierzenia w sposéb bezposredni. Jednak
nasze dotychczasowe doSwiadczenia ze wzrostami w trybie CFG wskazuja, ze warto$¢ ta
zawiera sie¢ w typowo obserwowanym zakresie 1-2,5 nm. W wyniku dopasowania prostej
otrzymujemy warto$¢ predkosci przyrostu 2,23 A/min, dla ktorej przyrost rBN przyjmuje
warto$¢ 0 nm. Wynik ten jest sp6jny z dyskusja przedstawiona przy Rys. 5.13d), gdzie
wskazaliSmy predkos¢ 2 A/min jako graniczna, ponizej ktdrej otrzymany materiat bedzie

zdominowany przez hBN.

Analiza obrazow HRTEM wskazuje, ze typowo hBN tworzy si¢ w obszarach blizej
podtoza, podczas gdy przy powierzchni grubszych probek najczesciej obserwuje si¢ rBN.
To rodzi pytanie, czy hBN tworzy si¢ podczas catego procesu wzrostu, czy by¢ moze
jedynie na poczatku powstaje cienka warstwa hBN, a zmiana grubosci poprzez przyrost
rBN powoduje zmiang w zawarto$ci procentowej odpowiedniego politypu. Hipoteza
0 tym, ze hBN tworzy si¢ jedynie na poczatku wzrostu a pézniej przyrasta juz tylko rBN,
zostata réwniez zasugerowana w pracy Sharmy i in. [329]. Przy takim modelu wzrostu
zawarto$¢ J%chBN = den/d (gdzie dien 1 d to odpowiednio grubo$¢ warstwy hBN
i catkowita grubo$¢ warstwy BN) dla kolejnych prébek powinna zmieniaé si¢

W nastepujacy sposob:

%hBNZOO — thNZOO . di (52)
%hBN; dz00  dupni

gdzie i € {200, 400, 600, 800} indeksuje kolejne prébki hodowane z odpowiednig liczba
powtdrzefi pulsow. Korzystajac z zatozenia omawianego modelu dreni = Ohenzoo,

wyrazenie (5.2) mozemy przeksztatci¢ do postaci:

dZOO

d;

(5.3)

%hBNl = ) %hBNzoo.

188



Zatem zawartoS¢ hBN w kolejnych probkach powinna zmienia¢ si¢ liniowo z ilorazem
ich grubosci, a wspoétczynnik nachylenia odpowiadatby wtedy wartoSci %hBN. Na Rys.
5.17 widzimy jednak, ze zalezno§¢ %hBN(d200/di) nie jest liniowa. Oznacza to, ze na

kolejnych etapach wzrostu przybywa zaréwno hBN jak i rBN.

Rys. 5.17 Zalezno$¢ zawartoSci hBN od ilorazu grubodci kolejnych prébek. Linig zaznaczyliSmy prosta
opisang réwnaniem (5.3).

Podsumowanie

Wzrost wybranego politypu azotku boru przy uzyciu MOVPE stanowi duze
wyzwanie technologiczne. Jednak dobierajac w odpowiedni sposéb parametry wzrostu,
mozliwe jest wpltywanie na zawarto§¢ politypowg otrzymanego materiatu, co
potwierdzaja wyniki HRTEM i PL. Czesto jednak otrzymuje si¢ mieszaning hBN i rBN
o réznych proporcjach, ktore zmieniajg si¢ w przestrzeni, na co wskazuja pomiary CL.
W literaturze istnieja r6zne hipotezy dotyczace czynnikéw decydujacych o powstawaniu
odpowiedniego politypu. Jedna z nich wskazuje na dominujaca role wegla w procesie
wzrostu i sugeruje, ze im wigcej zanieczyszczenia w krysztale tym szybciej otrzymamy
z hBN inne politypy o mniejszej symetrii, tj. rBN lub nawet tBN. Druga za$§ zaktada, ze
zawsze w poczatkowej fazie wzrostu powstaje hBN, a w dalszej kolejnoSci rosnie juz

tylko rBN. Hipotez tych nie potwierdzaja wyniki naszych badafi.

Chcac okresli¢ czynniki wplywajace na powstawanie odpowiedniego politypu,
opracowaliSmy metode iloSciowego okreSlenia sktadu politypowego prébki. Opiera si¢

ona na analizie intensywnoSci sygnatu fotoluminescencji pochodzacej od dimera
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weglowego CsCn 0bserwowanej w okolicy 4,1 eV. IntensywnoSc ta skaluje si¢ liniowo
z grubo$cig materialu o danym politypie, na co wskazuja obrazy HRTEM. W wyniku
analizy otrzymanych danych dla serii probek hodowanych z r6znym przeptywem TEB,
probki hodowanej z niejednorodnym rozktadem temperatury oraz serii probek
hodowanych z r6zng liczbg powtdrzen pulsow w warunkach FME doszliSmy, ze istotnym
czynnikiem prowadzacym do powstania rBN jest predko$¢ wzrostu. Dane wskazuja, ze
materiat rosnacy z predkoscia ponizej 2 A/min jest zdominowany przez hBN, podczas
gdy coraz szybszy wzrost prowadzi do powstawania wickszych iloSci rBN. Predkosc¢
wzrostu jest wypadkowa réznych parametréw technologicznych. Dlatego otrzymany
wynik traktujemy jako punkt wyjScia do dalszych badan, ktére bytyby ukierunkowane na
sprawdzenie czy predkoS$¢ wzrostu jest czynnikiem decydujacym niezaleznie od zestawu

zastosowanych parametréw procesowych.

Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacji: J. Iwanski*, K. P. Korona, M. Tokarczyk, G. Kowalski, A. K. Dabrowska,
P. Tatarczak, I. Rogala, M. Bilska, M. Wojcik, S. Kret, A. Reszka, B. J. Kowalski, S. Li,
A. Pershin*, A. Gali*, J. Binder, A. Wysmotek, Revealing polytypism in 2D boron nitride
with UV photoluminescence, npj. 2D Mater. Appl. 8 72 (2024), DOI: 10.1038/s41699-

024-00511-7.

Podzi¢gkowania

OkreSlenie czynnikéw wptywajacych na wzrost konkretnego politypu azotku boru
w procesie MOVPE byto wieloetapowym badaniem. Chciatbym podzickowac osoba, bez
ktérych etapy te nie mogtyby sie zakonczy¢ sukcesem. W szczegdlnoSci dzickuje
Krzysztofowi Koronie za pomiary i interpretacje widm fotoluminescencji, Mateuszowi
Tokarczykowi za pomiary i analize danych zwiazanych z dyfrakcja rentgenowska jak
réwniez za obrazowanie probek przy uzyciu skaningowej mikroskopii elektronowej,
Aleksandrze Dabrowskiej za wyhodowanie probek, Marcie Bilskiej za przygotowanie
lamelek do pomiarow TEM, Wiktorii Zajkowskiej-Pietrzak za pomiary i analiz¢ obrazow

HRTEM, Maciejowi Wojcikowi za pomiary HRTEM, Izabeli Rogali za analiz¢ obrazéw
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HRTEM, Stawomirowi Kretowi za udostepnienie aparatury do pomiaréw HRTEM,
Annie Reszce i Bogdanowi Kowalskiemu za pomiary CL, Johannesowi Binderowi
I Andrzejowi Wysmotkowi za dyskusje, wskazowki i wsparcie w interpretacji

otrzymywanych wynikow.

Mo6j wktad w prowadzone badania dotyczyt pomiar6w i analizy danych FTIR, czesci
pomiaréw fotoluminescencji, analizy danych i dyskusji wynikdéw otrzymanych
wszystkimi prezentowanymi metodami, ich interpretacji, stawiania i weryfikowania

hipotez badawczych.

5.3.Tworzenie domen rBN w macierzy hBN

Wyniki w poprzednich podrozdziatach dostarczyly nam narzedzi do identyfikacji
politypow azotku boru. W dalszej czgsci zidentyfikowaliSmy czynniki, ktére sprzyjaja
powstawaniu w procesiec MOVPE ciagtej warstwy konkretnego politypu. Kolejnym
krokiem w stron¢ zwigkszenia kontroli wzrostu polityp6éw jest sterowanie ich rozktadem
przestrzennym. Temu zagadnieniu poSwiccony jest niniejszy podrozdzial, w ktérym

zaprezentujemy wiasno$ci domen rBN osadzonych w macierzy hBN.

Rys. 5.18 Obraz mikroskopii sit atomowych powierzchni probek: a) ptaskiej P oraz b) z widocznymi
tréjkatami TO.

Na Rys. 5.18 przedstawiamy obrazy topografii dwoch prébek hodowanych

w podobny spos6b zgodnie z procedurg wzrostu dwuetapowego CGM. W przypadku obu

z nich na poczatku wyhodowaliSmy bufor CFG we wrzrastajacej przez 10 minut
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temperaturze z 1235 °C do 1310 °C. Nastepnie zwigkszyliSmy temperature do 1400 °C,
w ktorej to nastapit wzrost w trybie FME. Przerwanie procesu wzrostu na tym etapie
doprowadzito do powstania ptaskiej, ciagtej warstwy azotku boru, co przedstawia wynik
mikroskopii sit atomowych dla prébki P (od ,,ptaska”™) zawarty na Rys. 5.18a). Jednak
w przypadku pézniejszej zmiany warunkOw wzrostu, tj. obnizenia temperatury do
1300 °C i przejscia w rezim CFG doprowadzito do powstania wysp o gruboS$ciach
z zakresu 4,5nm — 29 nm. Wyspy te przyjmuja ksztalt tréjkatéw réwnobocznych
Z krawedziami o dtugo$ciach 0,6 — 1,7 pm, przy czym najwi¢cej wysp ma dtugos¢ boku
okoto 1,2 pm. Topografie probki T9 (T od ..trdjkaty”, g w indeksie gérnym od ,.orientacja
w gér¢” — znaczenie tego indeksu zostanie wytlumaczone w dalszej czeSci pracy)
przedstawiamy na Rys. 5.18b). Widzimy zatem, 7e dodanie kolejnego etapu
w wieloetapowym procesie wzrostu moze prowadzi¢ do powstania nowych,

niespotkanych wczesniej w literaturze struktur azotku boru.

Obecnos$¢ zmarszczek przechodzacych przez strukture trojkatéw moze rodzicé
watpliwosc¢, na ktdrym etapie procesu wzrostu powstaja te charakterystyczne obiekty. Co
wiecej, warte sprawdzenia jest to, czy tréjkaty znajduja sie faktycznie na powierzchni,
czy moze znajduja sic w obrebie lub pod cigglta warstwa azotku boru. Jednak co
najwazniejsze, nalezy upewnicC si¢, ze powstale struktury nie sg wynikiem przypadku,
lecz s3 nastgpstwem zastosowanych parametrow procesowych. W kolejnych czg¢éciach
tego rozdziatu, odpowiemy na tak postawione pytania oraz przedstawimy dalszg analize

ukazujaca wlasnoSci omawianych struktur.

Aby dowiedzie€ si¢ wiecej o wzroScie tréjkatow, wyhodowaliSmy kolejng probke.
Zostala ona przygotowana na wzoOr probki T Jednak zasadnicza réznica bylo
zastosowanie izotopowo wzbogaconego prekursora borowego w ostatniej fazie CFG.
Zastosowanie azotku boru o innym izotopie mialo rolg pewnego rodzaju markera tego
konkretnego momentu wzrostu. Na Rys. 5.19 przedstawiamy wyniki charakteryzacji dla
omawianej prébki T' (i od ,izotopowa™). Na powierzchni prébki (Rys. 5.19a)) mozna

zauwazyC charakterystyczne tréjkaty. Jest ich mniej i sg one nizsze wzgledem tych dla
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probki T¢. Moze to wynikac z faktu, ze w rzeczywistosci w reaktorze panowaty nieco
inne warunki podczas wzrostu lub zastosowanie prekursora o ~10% lzejszym pierwiastku
wplywa na reakcje chemiczne na powierzchni wzrostowej (np. ze wzgledu na zmiane
ruchliwo$ci  atomu). Niemniej jednak wynik ten pokazuje, ze powstanie

charakterystycznych trojkatéw na probce T nie jest kwestig przypadku.

Rys. 5.19 Charakteryzacja probki T' z tréjkgtami z izotopowo czystego azotku boru. a) Topografia probki
zarejestrowana przy uzyciu mikroskopii sit atomowych. Wstawka ukazuje obraz topografii zarejestrowany
w lepszej rozdzielczoscei z obszaru zaznaczonego czerwong ramkg b) Przyktadowe widma ramanowskie
zarejestrowane na (rdjkacie (czerwona krzywa) oraz poza tréjkatem (granatowa krzywa). ¢) Obraz
z mikroskopu optycznego z zaznaczonym czerwong ramka obszarem, dla ktérego wykonano mapowanie.
d) Mapa intensywnosci piku ramanowskiego E,q dla 1°BN.

Chcac przekonac si¢, w ktérym momencie wzrostu powstaja tréjkatne struktury,
wykonaliSmy pomiary spektroskopii ramanowskiej. Ze wzgledu na réznice mas atomoéw
boru dla naturalnego ™BN i izotopowo wzbogaconego BN obserwujemy rézne energie

modu ramanowskiego E,g. Przyktadowe widma ramanowskie otrzymane dla prébki T
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prezentujemy na Rys. 5.19b). Mozemy na nich wyr6zni¢ dwa piki z maksimami okoto
1367 cm™ (™BN) oraz 1394 cm? (*BN). Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 5.19c), tréjkaty
widoczne w AFM s3 rOowniez dostrzegalne pod mikroskopem optycznym dostepnym
w wykorzystywanym uktadzie spektrometru ramanowskiego Renishaw. Przyjmuja one
posta¢ nieco jasniejszych plamek. Dzicki temu podczas pomiaru spektroskopii
ramanowskiej mozemy oszacowac, czy dany punkt pomiarowy znajduje si¢ na trojkacie
czy poza nim. Widma otrzymane w tych dwodch obszarach réznig si¢ migdzy soba.
Gléwnym rozréznieniem jest intensywnoS¢ piku przypisywanego BN. Jest ona duzo
wicksza na tréjkacie, co wskazuje na to, ze tréjkaty rosng podczas ostatniej fazy CFG.
Jednocze$nie nie spada do zera w obszarze poza trOjkatem. To z kolei sugeruje, ze
warstwa azotku boru przyrasta w fazie CFG na calej powierzchni wyhodowanej
wczeSniej ciaglej warstwy ™BN, lecz w obszarze tréjkata wzrost w kierunku
wertykalnym jest duzo szybszy. Nalezy réwniez zauwazy(, ze intensywnoS$¢ piku
charakterystycznego dla ™BN ni¢ zmienia istotnie si¢ micdzy widmami. Wynik ten
wskazuje na to, ze tréjkaty znajduja si¢ na ciagtej, jednorodnej pod wzgledem grubosci
warstwie i tworzenie si¢ trojkatow w rzeczywistoSci zachodzi dopiero po zakoficzeniu

wzrostu przy uzyciu prekursora o naturalnym sktadzie.

Wyciggane wnioski potwierdza rOwniez wykonana mapa intensywnoSci piku
ramanowskiego E, dla *°BN przedstawiona na Rys. 5.19d). Na otrzymanej mapie mozna
zauwazy¢ wzmocnienia intensywnoS$ci w czterech obszarach. Ksztatt tych obszaréw nie
jest idealnie trojkatny. Wynika to z faktu, ze mapa zostatla otrzymana dla kroku
skanowania 0,1 pm, co jest na granicy mozliwosci pomiarowych wykorzystanego uktadu.
Ponadto plamka lasera uzyta w eksperymencie miata rozmiar okoto 0,5 um. Obie te
wartosci sg stosunkowo duze w odniesieniu do rozmiardw trojkatow, przez co precyzyjne
odtworzenie ksztattu nie jest mozliwe. Mimo to obserwowane obszary podwyzszonej
intensywnoSci sg wielkoSci ~1 pm? co odpowiada rozmiarom tr6jkatéw obserwowanych
w AFM (Rys. 5.19a)). Co wigcej, ich ulozenie jest zgodne z rozmieszczeniem

jasniejszych plamek widocznych na podgladzie z mikroskopu optycznego (Rys. 5.19¢)).
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Kolejng wazna obserwacja jest utozenie tréjkatéw. Zar6wno dla prébki T¢ (Rys.
5.18b)) jak i T' (Rys. 5.19) tr6jkaty uktadaja si¢ w spos6b réwnolegly lub antyréwnolegty
wzgledem siebie, sugerujac preferowany kierunek utozenia. Podobnie, jak to zrobili$my
w rozdziale 4, kierunek ten mozemy okresli¢ na podstawie zmarszczek powstatych
podczas chtodzenia materiatu po procesie wzrostu. Na Rys. 5.20a) widzimy, ze

zmarszcezki uktadajace sic wzdluz krawedzi armchair w ciagtej warstwie azotku boru

Rys. 5.20 Utozenie krystalograficzne tréjkatow. a) Topografia obrazowana przy uzyciu mikroskopii sit
atomowych wskazujaca utozenie krystalograficzne trjkata na podstawie utozenia zmarszczek. b) Obraz
skaningowej transmisyjnej mikroskopii elektronowej w widoku warstwy od géry ukazujgca strukturg
moiré.

biegng réwniez prostopadle do krawedzi trdjkata oraz réwnolegle do jego wysokosci.
Jednocze$nie wiemy, ze w przypadku wzrostu tréjkatnej warstwy azotku boru, jego
krawedzie sa zakoriczone atomami azotu o utozeniu typu zigzag [320-323]. Oznacza to
rowniez, ze krawedz typu armchair w obserwowanych krystalicznych trdjkatach biegnie
wzdtuz ich wysokoSci. Ta prosta analiza kierunku zmarszczek oraz tréjkatnego ksztattu
domen jednoznacznie wskazuje, ze trOjkaty sa krystalicznie zorientowane doktadnie
W ten sam sposdb co znajdujaca sie pod nimi warstwa. Oznacza to, ze wzrost tréjkatnych
wysp azotku boru moze stanowi¢ przyktad wzrostu homoepitaksjalnego. Przyktad ten jest
o tyle specjalny, ze zar6wno podtoze do wzrostu (ciggta warstwa BN) jak i wyrosnicty
krysztat (tréjkat BN) sa hodowane w tym samym procesie wzrostu. Nalezy podkresli¢

szczegOlnie dobre zorientowanie trdjkata wzgledem ciaggtej warstwy. Jest ono szczeg6lnie
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widoczne w przypadku pomiaru warstwy od géry przy uzyciu skaningowej transmisyjnej
mikroskopii elektronowej. Obraz STEM dla prébki T9 na Rys. 5.20b) uwidacznia
charakterystyczny wzor moiré wynikajacy z przekrecenia kolejnych warstw atomowych
o nieduzy kat. Biorgc pod uwage fakt, ze prébka w obszarze obrazowanego tréjkata moze
mie¢ nawet kilkadziesiat nanometréw gruboS$ci, pozostale warstwy atomowe muszg byc

bardzo dobrze zorientowane wzgledem siebie, aby méc obserwowaé wzér moiré.

Rys. 5.21 Charakteryzacja struktury trojkatéw dla probki T9. a) Topografia krawedzi trdjkata
uwidaczniajagca kolejne stopnie atomowe struktury. Wstawka przedstawia profil wysoko$ci wzdiuz
czerwonej linii. b) Przyktadowe widma katodoluminescencji w zakresie UV otrzymane w obszarze na
trojkacie (czerwona krzywa) oraz poza tréjkatem (granatowa krzywa). Przerywanymi liniami zaznaczone
sa spodziewane potozenia linii zerofononowej dla rBN (czerwona) i hBN (granatowa) WSstawka
przedstawia obraz morfologii prébki wraz z zaznaczonymi miejscami, z ktérych pochodzg widma. ¢) Obraz
przekroju prébki otrzymany przy uzyciu wysokorozdzielczego transmisyjnego mikroskopu elektronowego.
Obraz zostal zarejestrowany w okolicy interfejsu miedzy ciggla warstwg a wyro$nietym na niej tréjkacie.
Granatowe, pdlprzezroczyste kola pomagajg §ledzi¢ utozenie kolejnych warstw atomowych.

Niniejszy rozdziat jest poSwiecony sterowaniu politypem azotku boru. W zwiazku

ztym nalezy zadaC pytanie, jakie jest wzajemne ulozenie warstw atomowych
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W poszczegdlnych obszarach analizowanej struktury. Obrazujac trdjkat z lepsza
rozdzielczoScig przestrzenng, dostrzezemy, ze jego krawedz nie jest idealnie ostra, lecz
sktada si¢ z tarasow atomowych. Oznacza to, ze w rzeczywistoSci trojkat ma ksztatt
Scietego ostrostupa a nie graniastostupa. Ksztatt ten jest w szczegdlnosci zauwazalny dla
trojkata przedstawionego na Rys. 5.21a). Analiza profilu topografii wskazuje, ze r6znica
wysoko$ci migdzy kolejnymi tarasami jest rzedu 3.6 A. Poréwnujac te warto$¢ ze stalg
sieci w azotku boru [160], dojdziemy do wniosku, Ze widoczne tarasy stanowig kolejne
warstwy atomowe materiatu. JednoczeS$nie sg one utozone wzgledem siebie w spos6b
rownoleglty. Takie wulozenie wskazuje, ze t(réjkat sklada si¢ =z politypu
0 niecentrosymetrycznym utozeniu warstw atomowych, tj. bBN lub rBN. W przypadku
utozenia centrosymetrycznego (hBN), ze wzgledu na geometri¢ uktadu kolejne warstwy
atomowe musialyby by¢ przekrecone o 60°. Przekrecajaca sic w ten sposob struktura

przyjetaby ksztatt gwiazdy Dawida tak, jak zostato to pokazane na Rys. 2a) z pracy [381].

Aby si¢ przekonad, ktory z niecentrosymetrycznych politypdw azotku boru tworzy
trojkatng  struktur¢ na  naszych  probkach, przeprowadziliSmy  pomiary
katodoluminescencji. Wysoka rozdzielczo§¢  przestrzenna  katodoluminescenciji
wynikajaca z wielkoSci wigzki probkujacej wynoszacej ~2 nm umozliwita nam na
zarejestrowanie widma zarowno w obszarze na tréjkacie jak i poza nim. Wyniki dla
czterech przyktadowych punktéw pomiarowych przedstawiamy na Rys. 5.21b).
W analizowanych obszarach obserwujemy charakterystyczng luminescencj¢ pochodzaca
od dimera weglowego. W zaleznoSci od punktu pomiarowego linia zerofononowa
wystepuje dla energii 4,13 eV dla obszaru poza tréjkatem oraz 4,08 eV dla obszaru na
trojkacie. Bazujac na naszej metodzie do identyfikacji uvtozenia warstw atomowych
materialu na podstawie widm w okolicy 4 eV, mozemy stwierdzi¢, ze dominujacym

politypem poza tr6jkatem jest hBN, podczas gdy tr6jkat zbudowany jest z rBN.

Polityp w odpowiednim obszarze struktury prébki T¢ mozemy zidentyfikowac
réwniez wprost poprzez pomiar wykorzystujacy wysokorozdzielczg transmisyjng

mikroskopi¢ elektronowg. Na Rys. 5.21c przedstawiamy wynik HRTEM zarejestrowany
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na interfejsie miedzy ciagla warstwa a tréjkatem. Widzimy, Ze kolejne warstwy atomowe
w gornej czesci obrazu przesuni¢gte sg w tym samym kierunku o dtugo$¢ wigzania B-N.
Takie utozenie wskazuje, ze trojkat sktada si¢ z rBN o utozeniu ABC. Z kolei w dolnej
czeSci obrazu przedstawiajacej utozenie w ciaglej warstwie probki nie obserwujemy
zadnego przesuniccia miedzy kolejnymi warstwami atomowymi, co  jest
charakterystyczne dla hBN. Przypisane na podstawie HRTEM do odpowiednich
elementow struktury probki politypy sa spdjne z wezesSniejszymi wynikami AFM i CL.
Na tej podstawie mozemy podsumowaé, ze w wyniku odpowiedniego dobrania
warunkow w procesie wzrostu MOVPE, dokonali§my dobrze okreS§lonej w przestrzeni
separacji politypOw azotku boru. Mamy zatem ciagla warstwe hBN, na ktorej znajduja

si¢ trojkatne krystality rBN.

We wstepnym rozdziale 1.1 dyskutowaliSmy, w jaki spos6b zmiana politypu moze
wpltywac na wiasnoSci azotku boru. W szczegdlnoSci, niecentrosymetryczne utozenie
powinno prowadzi¢ do generowania efektu piezoelektrycznego. W celu zbadania
wilasnodci piezoelektrycznych struktury probki T9 przeprowadziliSmy pomiary
mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej. Jest to technika iloSciowa, ktéra pozwala na
okreSlenie zar6wno warto$ci jak i kierunku wektora polaryzacji elektrycznej P. Jednak,

aby byto to mozliwe, konieczna jest wezeSniejsza kalibracja uktadu.

Do kalibracji wykorzystaliSmy dostepna komercyjnie probke okresowo
spolaryzowanego niobianu litu (LiNbOs;, PPLN, ang. Periodically-Poled Lithium
Niobate). Materiat ten jest ceniony ze wzgledu na swoje wlasnoSci wykorzystywane w
optyce nieliniowej, na przyktad do generowania drugicj harmonicznej [460-462]. Oprocz
tego jest znany ze znaczacej odpowiedzi piezoelektrycznej [463-465]. Okresowa
polaryzacje materialu otrzymuje si¢ na skutek przytozenia napiecia przy uzyciu elektrod
0 odpowiednim ksztalcie. Zgodnie z zapewnieniami producenta wykorzystana przez nas
probka kalibracyjna charakteryzowata sic domenami piezoelektrycznymi, dla ktorych
wektor polaryzacji jest skierowany w kierunku prostopadtym do powierzchni okresowo

w gére i w dot. Warto§¢ wspdiczynnika piezoelektrycznego dss wynosi 7,0 — 7,5 pm/V.
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Na Rys. 5.22 przedstawiamy wyniki pomiarbw PFM na probce kalibracyjnej. Obraz
topografii (Rys. 5.22a)) wskazuje na gladko$¢ powierzchni prébki bez zadnych
charakterystycznych obiektéw. Podobnie jednorodna jest mapa amplitudy (Rys. 5.22b)).

Ciemniejsza linia biegngca w kierunku diagonalnym obrazu jest artefaktem pomiarowym

Rys. 5.22 Kalibracja wartosci pochodzacych z mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej otrzymana na
podstawie pomiaru na okresowo spolaryzowanym niobianie litu; a) topografia prébki, b) mapa amplitudy,
¢) mapa fazy, d) histogramy map amplitudy (dolna o§, granatowa krzywa) i fazy (gdrna o§, z0tta krzywa).
Pasek skali na kazdym obrazie odpowiada 2 pm.

wynikajacym z dynamicznej zmiany orientacji na granicy domen piezoelektrycznych.
Z tego réwniez wynika, ze odpowiedZ piezoelektryczna obu domen jest taka sama pod
wzgledem wartoSci. Istotng réznice miedzy domenami mozna jednak dostrzec na mapie
fazy, méwiacej o orientacji wektora polaryzacji (Rys. 5.22c)). Zatem domena po lewej
stronie, dla ktérej kat fazowy jest dodatni (nazywana dalej C+), zwr6cona jest do gory,
tj. wektor polaryzacji ,,wychodzi z probki”. Z kolei domena po prawej stronie (kat
ujemny, nazywana dalej C-) jest skierowana do dotu, tj. wektor polaryzacji ,,wchodzi
w probke”. Rozktad wartosSci na obu mapach przedstawiajg histogramy zawarte na Rys.
5.22d). Maksimum amplitudy odpowiedzi piezoelektrycznej przypada na 8,5 mV. Na

podstawie informacji od producenta taka warto§¢ amplitudy odpowiada
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wspoétczynnikowi piezoelektrycznemu o wartosci 7,0 — 7,5 pm/V. Z kolei maksima kata
fazowego dla domen C+ i C- przypadaja odpowiednio na 92,4° i -84,4°. R6znica wartoSci
miedzy nimi wynosi 176,8°, co potwierdza informacj¢ o przeciwnym zorientowaniu
domen oraz wskazuje na poprawng kalibracje ustawient mikroskopu. Wartosci otrzymane
w wyniku pomiaru prébki kalibracyjnej postuzg nam do okreSlenia wartosci liczbowych

charakteryzujacych prébki azotku boru.

Rys. 5.23 Wyniki pomiarow mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej dla probki T a) topografia,
b) amplituda, c) faza. Pasek skali odpowiada 1 pm.

Wyniki pomiarow mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej dla prébki T¢
prezentujemy na Rys. 5.23. Nalezy zwr6ci¢ uwage, 7e zastosowana technika
mikroskopowa wymaga, aby prébka znajdowata si¢ na przewodzacym poditozu (patrz
rozdziat 3.2.1). Taka konfiguracja pozwala na przytozenie napi¢cia miedzy podtozem
a skanujaca sonda, dzigki czemu mozliwe jest indukowanie odksztatcefi na skutek efektu
piezoelektrycznego odwrotnego. Chcac zapewni¢ odpowiednie warunki pomiarowe,
probke T9 przenieSliSmy z podioza szafirowego na nowe podioze z napylong cienkg
warstwa ztota (~30 nm). Do transferu wykorzystaliSmy opracowang wczeSniej przez nas
metode [362]. W wyniku tej czynnoSci warstwa ulegta relaksacji i rozprostowaniu
charakterystycznych zmarszczek, o czym Swiadczy ich brak na obrazie topografii
zawartym na Rys. 5.23a). Zastosowana procedura nie wplyneta jednak na obecno$¢

tréjkatnych struktur BN, ktére sg wcigz dobrze widoczne.

Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 5.23b), tréjkatne struktury rBN zgodnie
z oczekiwaniami charakteryzuja si¢ odpowiedzig piezoelektryczng. Ich ksztalt jest dobrze
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odtworzony na mapie amplitudy. Na prezentowanej mapie widoczne sg rOwniez obszary
poza trOjkatami, ktére rowniez odksztatcaja sic pod wplywem przylozonego pola
elektrycznego. Sugeruje to, ze ciagta warstwa hBN wokét tréjkatéw zawiera réwniez
wytracenia innych, niecentrosymetrycznych politypéw. Obserwacja ta nie jest
niespodziewana zwazywszy na trudno$¢ w otrzymywaniu duzej czystosci politypowej
materiatu przy uzyciu MOVPE. Aspekt ten dyskutowaliSmy w poprzednich rozdziatach
(5.115.2). Wykonujac pomiary na probce T¢ dla réznych wartosci napie¢ pobudzajacych
Vac oraz poréwnujac otrzymany sygnat z tym dla probki kalibracyjnej, oszacowaliSmy
wsp6iczynnik piezoelektryczny dla tréjkatéw. Wynosi on dz = (2,3 £ 0,3) pm/V.
Zauwazamy rowniez, ze obszary aktywne piezoelektrycznie poza trdjkatami wykazuja
podobng warto§¢ wspotczynnika dss = (2,1 + 0,3) pm/V. Dalsza analiza fazy odpowiedzi
piezoelektrycznej przedstawiona na Rys. 5.23c) wskazuje, ze faza sygnatu jest dodatnia
dla wszystkich tréjkatow. Oznacza to, ze ich wektor polaryzacji jest zwrocony ku gorze.
Z kolei dla nieregularnych ksztattow poza trojkatami, ktére daja odpowiedz
piezoelektryczng, faza przyjmuje wartoSci ujemne. Z histogramu rozktadu wartosci kata
fazowego odczytujemy, ze dla tréjkatéw c+ = 87° £ 10°, a dla aktywnych obszarow poza
nimi @c. = -94° + 12°. Oznacza to, ze wektory polaryzacji dla obu tych domen sg

zorientowane przeciwnie (Ag = 181°) podobnie jak dla prébki kalibracyjnej.

W dalszej kolejnosci chcielibySmy okreSli¢, jaki jest kat miedzy wektorem
polaryzacji anormalng do powierzchni probki. W tym celu wykonaliSmy pomiary
mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej w trybie pracy umozliwiajacym jednoczesny
pomiar sktadowych zar6wno wertykalnej (prostopadia do ptaszczyzny probki) jak
I horyzontalnej (w plaszczyZnie prébki). Nalezy przy tym pamictac, ze rejestracja sygnatu
dla obu tych kanatéw zachodzi przy przyktadanym napieciu w kierunku prostopadtym do
powierzchni warstwy. Podobnie do poprzednich pomiaréw tak i w tym trybie
pomiarowym obserwujemy odpowiedZ piezoelektryczng na tréjkatach oraz
w nieregularnych obszarach poza nimi (Rys. 5.24a)). Sa one zorientowane
w przeciwnych kierunkach (Rys. 5.24b)). Rejestrowany réwnolegle sygnat amplitudy
odpowiedzi piezoelektrycznej pozwala na dostrzezenie obryséw tréjkatow (Rys. 5.24c)).
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Sygnat ten jest jednak istotnie stabszy w pordwnaniu do tego obserwowanego dla kanatu

wertykalnego. W obrazie fazowym dla kanatu horyzontalnego (Rys. 5.24d)) nie

Rys. 5.24 Wyniki pomiaréw mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej dla probki T9 otrzymane dla trybu
pracy wertykalno-horyzontalnego: a) i b) odpowiednio amplituda i faza dla kierunku wertykalnego, c) i d)
odpowiednio amplituda i faza dla kierunku horyzontalnego.

obserwujemy wyraznego kontrastu domenowego. Obraz cechuje si¢ duzym szumem
z przypadkowymi obszarami o rdznej fazie. Delikatne zarysy tréjkatnych ksztattow
prawdopodobnie wynikaja ze sprzegania si¢ sygnatow horyzontalnego i wertykalnego dla
tego trybu pomiarowego. Przeprowadzone pomiary sugerujy, ze odpowiedz
piezoelektryczna probki ma charakter gtéwnie w kierunku prostopadtym do powierzchni
probki. Sygnat w ptaszczyZnie probki zlokalizowany jest gtéwnie wzdtuz krawedzi
tréjkatnych wysp i tylko czeSciowo pokrywaja si¢ z domenami zidentyfikowany w kanale
wertykalnym. Sygnaty maja charakter punktowy, co wskazuje, ze obserwowany kontrast
moze wynika¢ z lokalnych efektow tarcia, zmian topografii lub zlozonego pola
elektrycznego w  poblizu  krawedzi wysp. Chcac  sprawdzi¢  wiarygodnosc¢
obserwowanego sygnat horyzontalnego, przeprowadziliSmy dodatkowy eksperyment

polegajacy na pomiarze w dwodch réznych kierunkach tego samego obszaru. Wynik
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przedstawiony na Rys. 5.25 wskazuje, ze mapa amplitudy na kanale horyzontalnym ma
gtéwnie charakter mechaniczny. Po zmianie kierunku skanowania badanego obszaru
widoczne jest silne uzaleznienie sygnatu od ruchu sondy. Artefakty przesuwaly sie
zgodnie z geometrig ruchu sondy zamiast z rzeczywista orientacja domen. W zwiazku

z tym nalezy podejsS¢ z duzg ostroznoScig do interpretacji sygnatu horyzontalnego.

Rys. 5.25 Mapy amplitudy sygnatu horyzontalnego dla tego samego miejsca na prébcee, ale dla dwdch
réznych kierunkéw skanowania sondg PFM. a) Topografia probki. Na mapach amplitudy na panelu
b) sonda skanowata w kierunku géra-dot, podczas gdy na c¢) w kierunku lewo-prawo. Pasek skali
odpowiada odlegtosci 2 pm.

Mimo watpliwoSci zwigzanych z intensywnoScig sygnalu horyzontalnego,
podjeliSmy probe analizy orientacji wektora polaryzacji domen w oparciu 0 mapy
amplitudy i fazy odpowiedzi piezoelektrycznej. Nasze rozwazania oparliSmy o podejscie
zaprezentowane w pracach Rodrigueza i in. [466] oraz Kalinina i in. [467]. Sygnat

rejestrowany z kazdego z kanaléw pomiarowych S traktujemy jako wektor zespolony:
S = Ae', (5.4)

gdzie A oraz ¢ to odpowiednio amplituda i faza sygnatu. Tak powstaly wektor obracamy
o faze zarejestrowang dla probki kalibracyjnej. Mamy zatem dla kanatu wertykalnego @w

i horyzontalnego @n:
Py = (PBN,W - (pkal,wa (55)

©nh = PpN,n — Pkal,hs (5.6)
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gdzie @en i Qra 0dn08zg sie odpowiednio do zmierzonej fazy dla probki azotku boru oraz
probki kalibracyjnej. Cze$¢ rzeczywista obréconych wektoréw stanowi rzut na osie

pomiarowe:
projZ « B, = A, cos(@y), (5.7)
projH o« Py = Ay cos(¢p), (5.8)

gdzie Py, oraz P, 0odnosza si¢ odpowiednio do sktadowej wertykalnej zmierzonej w kanale
V-PFM oraz horyzontalnej zmierzonej w kanale H-PFM. Przy tak zdefiniowanych
wielkoSciach mozemy zdefiniowa¢ wzgledny kat odchylenia od normalnej do

powierzchni probki 0 jako:

— projzZ 5.9
cos 8 J(@rojz)2+(projH)?' (59)
co prowadzi do:
IPhI> (5.10)
0 = arctan| — |.
(IPWI

Po podstawieniu danych liczbowych otrzymujemy odpowiednio dla domen o fazie
dodatniej C+ oraz fazie ujemnej C- warto$ci odchylenia od normalnej 6c. = 13,5° +11,9°
oraz Oc. = 11,6° = 7,6°. Taki wynik oznacza, ze obserwowane domeny piezoelektryczne
nie sg zorientowane idealnie prostopadle wzgledem powierzchni. Wektor polaryzaciji jest
odchylony o okoto 11° - 14° wzgledem normalnej. W przypadku rBN linia taczaca
sasiadujace atomy tego samego rodzaju w kolejnych warstwach atomowych jest
pochylona 0 23,5° wzgledem normalnej do ptaszczyzny warstw atomowych. Otrzymane
przez nas wartoSci sa jednak mniejsze. Jednocze$nie w kontekScie przeprowadzonej
nalezy pamictac, ze otrzymane wartoSci sg obarczone bardzo duzymi niepewnoSciami.
Wynikaja one gtéwnie z dwoch czynnikow. Odchylenie standardowe dla przesuniccia
fazowego w kanale horyzontalnym jest rzedu kilkunastu stopni oraz skorygowane
amplitudy horyzontalne sg niewielkie (~0,4 pm) i charakteryzuja si¢ duzymi btedami
wzglednymi. W zwigzku z tym uznajemy za mozliwe w podobnym stopniu, ze wektor

polaryzacji jest nieco odchylony na skutek falowania warstw atomowych w strukturze
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krystalicznej epitaksjalnego azotku boru lub nieznacznej turbostratycznoSci materiatu,
jak réwniez zbliza si¢ do wartoSci 23,4° charakterystycznej dla rBN. Niezaleznie od
ostatecznej interpretacji nalezy pami¢taC, ze badane struktury azotku boru wykazuja
dominujaca odpowied? piezoelektryczng w kierunku prostopadiym do powierzchni.
Natomiast sktadowa w ptaszczyznie probki, jesli istnieje, jest bardzo staba i trudna do

jednoznacznego wykrycia w zastosowanych warunkach eksperymentalnych.

Rys. 5.26 Pomiary odpowiedzi piezoelektrycznej dla réznych wartodci przytozonego napigcia statego Vpc.
a) Amplituda, b) faza, c) odpowiedz piezoelekiryczna jako funkcje przylozonego napigcia polaryzujgcego
otrzymane dla dwodch réznych tréjkatéw. Strzatki pokazujg kierunek zmian napigcia dla kazdej
z zalezno§ci. Przerywane linie wskazujg na wartoSci Vpc, dla ktérych wykonali§émy mapy amplitudy i fazy
przedstawione odpowiednio na d) i e). Biate strzatki wskazujg na kolejno§¢ wykonywania pomiaréw.
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Jak pokazaliSmy na Rys. 3.4, wykorzystywany przez nas uklad pomiarowy pozwala
niezaleznie przytozy¢ zardwno napiccie zmienne jak i napiccie stale. Pierwsze z nich
umozliwia pomiar odpowiedzi piezoelektrycznej, podczas gdy napigcie state umozliwia
dodatkowe polaryzowanie probki. Korzystajac z tej mozliwosci wykonaliSmy pomiary
odpowiedzi piezoelektrycznej dla réznych wartosci przytozonego napigcia statego Voc.
Na Rys. 5.26a) przedstawiamy zalezno$¢ amplitudy sygnatu piezoelektrycznego od
napiecia. Przebieg petli przedstawia monotoniczny spadek rozpoczynajacy si¢ od -10 V
(pierwszy punkt pomiarowy) az do wartoSci minimalnej 0,54 mV przypadajacej na
3,13 V i pb7nicjszy wzrost az do warto$ci 9,38 mV dla ostatniego punktu pomiarowego
w 10 V. Wskazane warto$ci r6znig si¢ w zaleznoSci od tr6jkata, czy nawet miejsca na
tréjkacie. Wspomniang zmienno$¢ zalezng od miejsca na probce maja obrazowac zestawy
dwoch krzywych na Rys. 5.26a)-c). Przy ponownym pomiarze wykonanym dla
odwrotnego kierunku zmian napigcia (od 10 V do -10 V) minimum warto$ci amplitudy
osiggane jest dla wartosci 4,38 V. Wystepowanie miniméw dla obu kierunkéw zmian
stalego napiccia dla wartoSci Voc > 0 V sugeruje istnienie preferowanego stanu
polaryzacji indukowanego przez zmienne pole elektryczne oraz utrzymanie czg§ciowej
polaryzacji w punkcie zerowego pola. Co wigcej, po obu stronach miniméw sygnat roSnie
w przyblizeniu liniowo bez wysycania si¢ dla wickszych wartoSci napie¢. Moze to
wynika¢ z faktu, ze napiccie £ 10 V nie jest wystarczajace, aby zaobserwowac pelne
przetaczenie wszystkich domen piezoelektrycznych w materiale, tworzac jednorodny

sygnal w catej swojej objetosci.

Na Rys. 5.26b) przedstawiamy zalezno$¢ kata fazowego sygnatu piezoelektrycznego
od napiecia statego. W zakresie Vpoc 0d -10 V do O V faza utrzymuje si¢ na stalym
poziomie okoto 90°. Wskazuje to, ze wszystkie badane domeny piezoelektryczne sg tak
samo zorientowane. Nastepnie faza dynamicznie zmniejsza swojg wartoS¢ az do
osiggniecia wartoSci okoto -85° dla 6,25 V, po czym utrzymuje t¢ warto$¢ przez cala
reszte zakresu pomiarowego. Obserwowana zmiana fazy o ~180° wskazuje na
odwrocenie polaryzacji domen piezoelektrycznych. Bardzo duza dynamika zmian
(~60 °/V) sugeruje wysoka mobilno$¢ Scian domen piezoelektrycznych. Zmiana napiecia
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w odwrotnym kierunku (10 V — -10 V) powoduje odwrécenie fazy z podobng dynamika,
ale przypadajace w innym zakresie napie¢. Obserwowana histereza jest przesunicta
w stron¢ dodatnich napi¢c¢, co podobnie jak w przypadku pomiaréw amplitudy wskazuje

na obecnos¢ pola wbudowanego w strukture materiatu.

Na podstawie pomiarow amplitudy A i fazy ¢ mozemy wyznaczy¢ odpowiedZ
piezoelektryczng (PR, ang. Piezoresponse). Korzystajac z zaleznoSci PR = Acosq,
otrzymaliSmy krzywe przedstawione na Rys. 5.26¢). Obserwowana zalezno$S¢ PR(Voc)
jest w przyblizeniu liniowa, podczas gdy w klasycznych ferroelektrykach petla histerezy
ma ksztalt motyla z wyraZznymi minimami i maksimami zwigzanymi z przetaczaniem
domen [468-470]. Brak tego rodzaju ekstreméw dla naszej prébki sugeruje, ze materiat
nie przechodzi pelnego przetaczania domen w zakresie zastosowanych napiec.
Alternatywnym wyja$nieniem moze by¢ to, ze badana struktura azotku boru nie jest
dobrze uporzadkowanym materiatem ferroelektrycznym, lecz sklada si¢ z mniejszych,
lokalnych i mato mobilnych domen. Mimo to odpowiedZ piezoelektryczna zmienia si¢
od wartoSci ujemnych (deformacja w kierunku przeciwnym do pola) do dodatnich

(deformacja zgodna z polem), co jest typowe dla materiatéw piezoelektrycznych [471].

Na Rys. 5.26d), e) prezentujemy mapy odpowiednio dla amplitudy i fazy sygnatu
PFM. Pomiar ten rézni si¢ od wczeSniej prezentowanych petli histerezy, poniewaz
napiecie bylo zmieniane w kolejnosci0 V-4V -0V — -4V — 0V a nie jak
wczeSniej w zakresie -10 V. — 10 V co 0,1 V. Jak dyskutowaliSmy wcze$niej,
rejestrowana odpowiedZ materialu zalezy od miejsca pomiarowego (poréwnanie
krzywych dla dwéch réznych tréjkatéw) oraz od historii pomiaréw (obecno$c histerezy).
W zwigzku z tym nie mozna odnosi¢ w bezposredni sposéb obserwowanych map do
dyskutowanych wczesniej krzywych. Niemniej jednak pozwalaja nam one dostrzec, ze
pod wplywem odpowiedniego pola elektrycznego, cata probka zaczyna wykazywac
wlasnos$ci piezoelektryczne. Moze to by¢ spowodowane przesuwaniem si¢ warstw
atomowych lub obecnoScia niecentrosymetrycznych domen w obrebie ciggtej warstwy

BN. Faza sygnatu dla tych obszar6w silnie zalezy od przytozonego napiecia.
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W przypadku tréjkatow obserwujemy spadek amplitudy dla napiecia statego 4 V oraz jej
wzrost dla -4 V. Niemniej jednak przytozone napigcie 4 V nie bylo wystarczajace do
zmiany fazy calej powierzchni tréjkatow. Zmienita si¢ ona jedynie blizej krawedzi
tréjkatow w miejscach, gdzie ma on mniejsza gruboS$¢. To wskazuje, ze obserwowane

efekty zalezg réwniez od grubo$ci materiatu.

Rys. 5.27 Schematyczne zilustrowanie tworzenia dipola elekirycznego poza plaszczyzne warstwy w azotku
boru o niecentrosymetrycznym utozeniu. Niebieskie kulki odpowiadajg atomom azotu, a czerwone — boru.
zielone ksztatty przedstawiajg orbital p, na atomie azotu. Zielone strzatki wskazuja na zwrot wektora
polaryzacji, podczas gdy pomaraficzowa strzatka wskazuja na zwrot wektora przylozonego pola
elektrycznego. a) Utozenie ABC i b) utozenie CBA kolejnych warstw atomowych. Ze wzgledu na
zachowanie odpowiednio duzych kulek, odleglo$ci migdzy atomami nie zostaly zachowane, co powoduje,
ze zaznaczony kat 23,5° charakterystyczny dla struktury BN na obrazku jest wickszy.

Do tej pory skupialiSmy si¢ gtéwnie na tréjkatnych strukturach rBN. Wszystkie
z nich dawaty odpowiedz7 piezoelektryczng w tym samym kierunku. Wektor polaryzacji
dla tych gtadkich tréjkatow jest skierowany w goére wzgledem powierzchni probki.
Mozna zatem stosunkowo tatwo wyjasnic¢ takg odpowiedZ materiatu, bioragc pod uwage,
ze sktada si¢ on z warstw atomowych tworzacych strukture typu CBA. W tego rodzaju
strukturze powstaje asymetria orbitali atomowych p, na atomie azotu. Jak mozna
zauwazyC na Rys. 5.27, asymetria ta wynika z faktu, ze atom azotu przypada nad lub pod
atomem boru w przypadku jednej z sasiadujacych warstw oraz w przypadku drugiej
z sgsiadujacych warstw jest to Srodek heksagonalnego pierScienia. W takiej sytuacji
prawdopodobiefistwo znalezienia elektronu jest wicksze w przestrzeni miedzy azotem
i borem niz azotem i Srodkiem pierScienia. To z kolei prowadzi do powstania dipola

elektrycznego w kierunku prostopadtym do ptaszczyzny warstwy atomowej. Jego
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moment dipolowy uktada si¢ wzdluz kierunku bor-azot-Srodek pierScienia. Z tego
wynika, ze obserwowane w eksperymencie trojkatne struktury z dodatnim przesunigciem
fazowym w pomiarach PFM zbudowane sg z rBN o utozeniu CBA, podczas gdy obszary
0 przeciwnej orientacji charakteryzuja si¢ utozeniem ABC. Szczegdlnie pomocne
w zrozumieniu mechanizmu powstawania efektéw piezoelektrycznych w naszych
probkach miaty trzy, opublikowane w tym samym okresie prace autorstwa Woods i in.,
Yasuda i in., Stern i in. [472-474]. Z kolei orientacj¢ polaryzacji domen wyznaczyliSmy
na podstawie analizy przesuni¢¢ fazowych w sygnatach PFM. W stosowanym systemie
firmy Bruker przylozenie napig¢cia do sondy generuje pole elektryczne E skierowane od
ostrza do elektrody dolnej. Dodatnia wartoS$¢ przesuniecia fazowego oznacza, ze wektor
polaryzacji P jest skierowany ku gorze (od dolnej elektrody do ostrza sondy). Zatem oba
te wektory sa wzgledem siebie antyréwnolegte dla domen C+ oraz réwnolegte dla domen

C-.
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Rys. 5.28 Wzrost réwnych tréjkatéw. a) Topografia trojkgta ze skalg dobrang w taki sposdb, aby dostrzec
roznice wysokos$ci na jego powierzchni. b) Obraz HRTEM zarejestrowany przy jednej z krawedzi trojkata.
¢) Schematyczny rysunek struktury tréjkata. Czerwone i niebieskie kota reprezentujg atomy odpowiednio
boru i azotu.

Warto jednak zada¢ sobie pytanie, dlaczego wszystkie trdjkaty na probce T9
wykazuja tak samo zorientowang polaryzacje. Jak juz wczeSniej dyskutowaliSmy,
podczas wzrostu w warunkach CFG z duzym przeptywem amoniaku, najstabilniejszymi
krawedziami atomowymi sg te typu zigzag zakoriczone azotem. W procesie MOVPE
azotek boru wydaje sie formowacé wzdtuz odstonigtej krawedzi atomowej. Moze na to
wskazywaé powstawanie tréjkatow w homoepitaksjalnym procesie CFG omOwione
w pracy [381]. Patrzac na topografi¢ powierzchni trdjkata przedstawiong na Rys. 5.28a),
widzimy, ze podobnie jest w naszym przypadku. Kolejne warstwy atomowe zarodkuja
sie przy jednej krawedzi i rozrastaja sic w strone przeciwlegtego wierzchotka trojkata.
Taki spos6b nukleacji sprawia, ze obserwowane tarasy przy jednej z krawedzi trojkata sa

duzo krétsze wzgledem pozostatych. Zatem mimo tego, ze tréjkat ma ksztatt tréjkata
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rownobocznego, to jego boki nie sa réwnocenne. Ze wzgledu na t¢ dysproporcje mozliwe
jest zidentyfikowanie krawedzi, przy ktorej rozpoczeta sie nukleacja materiatu. Rys.
5.28b) przedstawia obraz HRTEM zawierajacy taka krawedz. Kolejne warstwy atomowe
tworzace struktur¢ rBN s3 przesunigte w strone prawa, tj. od krawedzi trojkata w taki
sposéb, ze atom azotu znajduje si¢ nad atomem boru. Taki wynik jest w pelni
spodziewany, poniewaz kazda kolejna warstwa atomowa tworzaca strukture rBN
mogtaby wykazywac przesuni¢cie w plaszczyznie obrazu w stron¢ prawg lub w lewa.
Jednakze przesuniccie w kazdg ze stron nie jest tak samo prawdopodobne. W przypadku
przesuni¢cia kolejnej warstwy atomowej w prawg stron¢ znajduje si¢ ona nad wyroSnicta
wczeSniej warstwg. Natomiast dla przesunigcia w lewa strone musiataby one wisie¢ nad
pusta przestrzenig. Nalezy zauwazyc, ze przesuni¢cie w taki sposob, ze krawedz koficzy
si¢ atomem azotu oraz ze atom azotu znajduje si¢ nad atomem boru a nie w Srodku
pier§cienia moze by¢ zapewniony przez utozenie CBA. Schemat struktury krystalicznej
widzianej od boku, ktéry wynika z wynikow AFM i TEM, przedstawiamy na Rys. 5.28c).

Kat nachylenia kolejnych atoméw azotowych przy zachowaniu skali obrazka miatby 12°.

Mogtoby si¢ wydawac, ze przedstawiona interpretacja jest nickompletna, poniewaz
na obrazach AFM obserwujemy tréjkaty skierowane wzgledem siebie antyr6wnolegle,
podczas gdy z symetrii krysztatu wynika réwnowaznos¢ co 120°. To sugeruje, ze kolejne
warstwy atomowe mogtyby sie¢ formowa¢ po dwoéch stronach krawedzi typu zigzag,
tworzgc zaréwno struktury ABC jak i CBA. Nalezy jednak pamietaé, ze po obrocie o 180°
(60°) powstale krawedzie tréjkata rBN musiatyby by¢ zakoniczone atomami boru zamiast
azotu. Takie ulozenie jest bardzo mato prawdopodobne ze wzgledu na zastosowane
warunki wzrostu (duzy przeptyw amoniaku). Dlatego obserwowanie dwaéch populaciji,
obréconych wrzgledem siebie trdjkatow sugeruje, ze zarodkuja si¢ one na rdznej
wysokosci warstwy hBN. Taka interpretacja jest mozliwa ze wzgledu na to, ze kazda
kolejna warstwa hBN jest przekrecone wzgledem poprzedniej o 60°. Zatem obserwowane

antyréwnolegle trdjkaty wcale nie tworzg utozed CBA i ABC, lecz CBAiC'B'A’.
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W wyniku przeprowadzonej dyskusji powstawanie w stabilnych warunkach CFG
struktur o ksztalcie réznych tréjkatow moze wydawaé sie doS¢ intuicyjne
W przeciwieristwie do obserwowanych rownolegle obszarow o odwrotnej polaryzacji.
Dlatego chcac wyttumaczy¢ pochodzenie domen o ujemnym kacie fazowym,
przygotowaliSmy nowg probke, dla ktérej dobraliSmy warunki wzrostu w taki sposéb,
aby wzmocni¢ powstawanie interesujgcych nas struktur. W tym celu po wzroS$cie dwdich
pierwszych etapéw procesu (CFG w nizszej temperaturze i FME w 1400 °C) obnizyliSmy
temperature do 1350 °C, aby zwickszy¢ predkoS¢ wzrostu. Nastepnie kontynuowaliSmy
proces w rezimic FME. W wyniku takiej procedury wzrostu otrzymaliSmy probke
z wyraznymi, nieco nieregularnymi strukturami podobnymi do tych o przeciwnej
odpowiedzi piezoelektrycznej z poprzednich probek. Ze wzgledu na ten odwrécony

charakter struktur w pomiarach PEM (co pokazemy p67Zniej) probke nazwaliSmy Ta.

Morfologi¢ probki Tq przedstawiamy na Rys. 5.29. Widzimy, ze na tej prébce,
podobnie jak w przypadku T¢, obserwujemy charakterystyczne struktury. Sa one jednak
nieco mniejsze i mniej regularne wzgledem tréjkatow obserwowanych na T9. Ksztattem
przypominajg poszarpane, postrzepione tréjkaty podobne do choinek. Ten odmienny
ksztatt, w szczegllnoSci poszarpanie wynika ze wzrostu w rezimie FME. W tym trybie
wzrostu dynamicznie przetaczamy si¢ miedzy istotnie réznymi warunkami wzrostu:
bogatymi w azot i ubogimi w azot. Towarzyszy im réwniez obecno$¢ wodoru, ktéry, jak
opisaliSmy wcze$niej w rozdziale 4.1, prowadzi do trawienia materiatu — w szczegdlnoSci

krawedzi atomowych. Przygladajac si¢ tréjkatom na probece T, dostrzezemy, ze kazdy
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z nich zawiera charakterystyczny punkt, wokot ktérego narasta materiat. Przyktad takiego

Rys. 5.29 Morfologia probki Ty zarejestrowana przy uzyciu mikroskopii sit atomowych. a) Pomiar
w wickszym obszarze. b) Pomiar z wickszg rozdzielczoScig zorientowany na zobrazowanie tréjkatnej
struktury. Skala zostata dobrana w taki sposdb, aby zaobserwowaé zmiany wysokosci na powierzchni
trdjkata. Wstawka przedstawia profil wysokoSci wzdtuz czerwonej linii.

defektu mozna zobaczy¢ na Rys. 5.29b). Profil wysokoSci zarejestrowany wzdtuz tréjkata
wskazuje, ze obserwowane tarasy odpowiadajg kolejnym stopniom atomowym. Mamy
zatem do czynienia z dyslokacja Srubowa. Zgodnie z teorig Burtona-Cabrera-Franka
podczas wzrostu krysztatu w warunkach niepetnego wysycenia prekursoréw dochodzi do
powstawania dyslokacji Srubowych [475-477]. Takie warunki moga by¢ spelnione
poprzez pulsowanie prekursorow. Co wiecej powstanie dyslokacji Srubowej naturalnie
prowadzi do powstania stale odstonietych krawedzi atomowych, co zwicksza predkos$¢
wzrostu wokdt defektu. Takie zachowanie zostalo zaobserwowane dla wielu, réznych
materialow  warstwowych [478-487]. W przypadku dichalkogenkéw metali
przejsciowych powstanie dyslokacji Srubowej indukuje wzrost niecentrosymetryczngj
fazy 3R o utozeniu warstw atomowych typu ABC w analogiczny sposob do rBN [487].
Podobnego mechanizmu powstawania rBN woko6t dyslokacji  Srubowej mozna

spodziewac si¢ w przypadku naszej probki T.

W  kolejnym kroku wykonaliSmy mapowanie mikroskopii odpowiedzi

piezoelektrycznej dla probki Tq. Wyniki przedstawiamy na Rys. 5.30. Widzimy, ze
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struktury przypominajace ksztaltem na obrazie topografii (Rys. 5.30a)) postrz¢pione
tréjkaty charakteryzuje si¢ stosunkowo silng odpowiedzig piezoelektryczng na mapie
amplitudy (Rys. 5.30b)). Na podstawie serii pomiaréw dla réznych napie¢ Vac
przyktadanych mi¢dzy prébka a sonda oszacowaliSmy warto§¢ wspdtczynnika
piezoelektrycznego dla tych struktur wynoszacy dss = 2,3 pm/V. Otrzymana warto$¢ jest
zblizona do tej otrzymanej dla tr6jkatow na probce T9. Co ciekawe, obszary wykazujace
aktywnoS$¢ piezoelektryczng poza strukturami postrzepionych tréjkatéw w stosunkowo
ptaskiej czeSci na topografii charakteryzuja si¢ istotnie wicksza odpowiedzig
piezoelektryczng, dajac dsz = 3,3 pm/V. By¢ moze wynika to z lepszego utozenia
krystalograficznego warstw atomowych wzgledem grubszych struktur rosnacych wokot
dyslokacji. Wektory polaryzacji obu z tych dwoch rodzajow struktur piezoelektrycznych
sa zorientowane wzgledem siebie przeciwnie, tworzac kat Ag = (186,8 £ 10,0)° (Rys.
5.30c)). Wynik ten jest sp6jny ze wczesniejsza analiza przeprowadzong dla prébki T9. W
dalszej czeSci skupimy si¢ na bezpoSrednim wskazaniu réznic migdzy tymi dwoma

klasami tréjkatow dajacych odpowiedz piezoelektryczng o przeciwnym zwrocie.

Rys. 5.30 Wyniki pomiardw mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej dla probki Tq4: a) topografia,
b) amplituda, c) faza. Pasek skali odpowiada 1 pm.

214



Rys. 5.31 Schemat struktury krystalicznej obrazowanej w wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii
elektronowej. a) Rzut z gory na warstwe atomowg azotku boru z zaznaczonymi strzatkami kierunkami
wzdtuz ktérych nalezy obrazowac material, aby obserwowac ptaszczyzng a. Korolami strzatek rozréznione
sg rownowazne ze wzgledu na symetrie krysztatu kierunki. b) i ¢) Rzut z boku na ptaszczyzng krystaliczng
a struktur odpowiednio ABC i CBA. Kolory ramek odpowiadajg odpowiedniemu kierunkowi obrazowania
zgodnie z kolorami strzatek na a). Czerwone i niebieskie kota wskazuja na potozenie atoméw odpowiednio
boru i azotu. Biate kofa odzwierciedlajg spodziewany kontrast w HRTEM.

Zgodnie ze schematem przedstawionym na Rys. 5.27 oba rodzaje domen
piezoelektrycznych (,,w gére” na probce T9 oraz ,,w d6t” na probce Tq) powinny sktadac
sic z rBN z r6znica polegajaca na kolejnoSci warstw atomowych CBA lub ABC.
OkreSlenie tego rodzaju utozefi jest mozliwe jedynie w wysokorozdzielczej transmisyjnej
mikroskopii elektronowej przy obrazowaniu ptaszczyzny krystalicznej a. Jak mozna
zauwazy¢ na Rys. 5.31a), obrazowanie HRTEM umozliwiajace identyfikacj¢ politypu
jest mozliwe z szeSciu kierunkéw, z czego mozemy wyr6zni¢ dwie grupy rOwnowaznych
kierunkéw. Kat miedzy réwnowaznymi kierunkami wynosi 120°, co w bezpoSredni
sposob wynika z symetrii krysztatu. Wspomniane dwie grupy odrdzniajg si¢ kolejnoscia
atomow boru i azotu. Dla granatowych strzatek atomy boru wystepuja po prawej stronie,
podczas gdy dla czerwonych strzatek po lewej. Nalezy jednak zwrdcic uwage, ze w rzucie

z boku obrazowanym w TEM (Rys. 5.31b), ¢)) nie rozr6zniamy pojedynczych atoméw.
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Widzimy kontrast wynikajacy z interferencji funkcji falowych. W zwiazku z tym jasne
kota odpowiadajg parze kolumn atomowych boru i azotu. W konsekwencji podczas
pomiaru nie wiemy, czy obrazowana struktura reprezentuje sytuacje oznaczong
granatowg Czy czerwong ramka. Oznacza to, ze w eksperymencie struktura ABC

z granatowej ramki jest nierozr6znialna od struktury CBA z ramki czerwonej.

Rys. 5.32 Obraz AFM morfologii powierzchni probki T°.

Aby rozwikta¢ problem nierozréznialnoSci struktur, skorzystamy z faktu, ze
w badanych prébkach wystepujg antyrOwnolegle zorientowane tréjkaty. Dzicki temu
podczas pomiardw mamy dostep zar6wno do rzutu oznaczonego granatowa ramka jak i
do rzutu z czerwonej ramki. Zatem majac na jednej prébce wyro$nigte w obu kierunkach
zarOwno dobrze utozone, gtadkie tréjkaty jak rowniez te z nierdwna krawedzia, bedziemy
w stanie rozr6zni¢ oba rodzaje utozei atomowych. Z taka intencjag wyhodowaliSmy
prébke T¢f. Dla tej probki potaczyli§my procedury wzrostowe dla prébek Tq oraz T¢, czyli
najpierw wyhodowaliSmy kopi¢c Ts, a nastepnic w tym samym procesie wzrostu
zmieniliSmy warunki na CFG, ktére to powoduja wzrost gtadkich tréjkatow jak w prébce
T9. Obraz morfologii dla prébki T¢¢ przedstawiamy na Rys. 5.32. Widzimy, ze zgodnie
z oczekiwaniami probka zawiera oba rodzaje tréjkatow, ktére sg zorientowane w obu

kierunkach.
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Rys. 5.33 Por6wnanie wynikéw PFM i KPFM dla prébki T¢: a) topografia probki, b) faza PFM, c) potencjat
KPFM. Pasek skali na kazdym z obrazéw odpowiada 1 pm.

Na Rys. 5.33 przedstawiamy wyniki pomiarow mikroskopii odpowiedzi
piezoelektrycznej oraz mikroskopii Kelvina dla tego samego obszaru na prébce T9.
Korelacja wynikéw z tych dwdéch technik jest krokiem poSrednim do dalszej analizy
danych. WybraliSmy te¢ probke, poniewaz jej struktura jest tatwiejsza w interpretacji
wzgledem pozostatych z omawianych prébek. Dyskutowane do tej pory wyniki
pomiaréw PFM daja dostarczaja nam informacji na temat wiasnosci piezoelektrycznych
badanych probek. Ze wzgledu na to, ze jest to technika iloSciowa, mozliwe jest
wyznaczenie wartosci liczbowych obserwowanych efektéw. Ma ona jednak kilka
ograniczefi. W szczegdlnosci wymaga pomiaru w trybie kontaktowym oraz ze wzgledu
na gromadzenie istotnego zbioru danych wymaga precyzyjnej kalibracji oraz wigkszej
iloSci czasu na pojedynczy pomiar. Z kolei pomiar KPEM jest stosunkowo prostszy do
wykonania. Jest rOwniez szybszy. Co wiegcej, odbywa si¢ w trybie przerywanego
kontaktu, co nie jest mozliwe w przypadku PFM. Aspekt ten jest szczegllnie wazny
w kontek$cie pomiarOw membran, ktére wykonywaliSmy w toku prowadzonych badan.
Pomiary te nie zapewnily jednak zwickszenia zrozumienia powstawania domen
piezoelektrycznych i dlatego nie zamieszczamy ich wynikéw w niniejszej pracy. Wada
KPFM jest z kolei brak informacji iloSciowych na temat obserwowanych efektow
piezoelektrycznych oraz ze wzgledu na rozktad pola elektrycznego miedzy probka
a sonda znajdujaca si¢ nad jej powierzchnig obserwowane struktury sg bardziej rozmyte.

Niemniej jednak domeny piezoelektryczne obserwowane na obrazie fazy PFM (Rys.
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5.33a)) sa obserwowane rowniez jako jasniejsze obiekty na mapie potencjalu KPFM

(Rys. 5.33b)).

Ze wzgledu na zgodnos$¢ obserwowanego kontrastu miedzy tymi oboma technikami
AFM, mozliwe jest identyfikowanie domen odpowiedniego rodzaju, wykorzystujac
KPFM zamiast PFM. W ten spos6b mozemy w krétszym czasie rejestrowac duze
powierzchniowo mapy domen. Jest to szczegdlnie istotne, poniewaz w kolejnym kroku
analizy chcieliSmy dokona¢ korelacji miedzy wystepowaniem odpowiedniej domeny
obrazowanej w AFM z obrazem przekroju z HRTEM. Zadanie to stanowi wyzwanie,
poniewaz kilka warunkéw musi by¢ spetnione jednocze$nie. Po pierwsze nalezy znalez¢
doktadnie to samo miejsce na probce przy uzyciu mikroskopii sit atomowych oraz
skaningowej mikroskopii elektronowej, z wykorzystaniem ktérej przygotowywana jest
lamelka. O ile tr6jkatne struktury sg dobrze widoczne w obrazie topografii AFM, tak przy
obrazowaniu wigzka elektronowg sg one trudne do odréznienia od reszty powierzchni
probki. Co wigcej, trojkaty majg rozmiary rzedu ~1 pum. W zwiagzku z tym nalezy je
obrazowa¢ w stosunkowo duzym powigkszeniu, co utrudnia poszukiwania bardzo
konkretnego miejsca na probce. Druga trudnos$¢ polega na tym, ze lamelka musi by¢
wycicta w odpowiednim kierunku, aby moéc obrazowaé odpowiednig ptaszczyzne
krystalograficzng w HRTEM. Dtugo$¢ lamelki wynosi typowo od kilku do Kilkunastu
nanometrow. Zatem na odpowiednio krotkim odcinku o odpowiedniej orientacji musza
zawrzeC sie wszystkie cztery rodzaje tréjkatow: domeny ,,w gore” i ,,w dot” obie w dwdch
antyréwnolegtych utozeniach. Ponadto, ostateczna gruboS$¢ lamelki musi miec
kilkadziesigt nanometrow. Z kolei sam proces jej pocieniania wigzka jonow nie jest
w petni kontrolowany. Dlatego lamelka nie jest pocieniana symetrycznie z obu stron i nie
ma pewnoSci, ze wybrany zestaw struktur zawrze si¢ w lamelce umieszczonej
w mikroskopie TEM. Jednocze$nie na potrzeby korelacji wynikow z AFM i TEM
konieczne jest precyzyjne wskazanie, ktéremu fragmentowi mapy AFM odpowiada
obrazowana struktura w TEM. Mimo duzego stopnia trudno$ci wymaganej procedury

ostatecznie udato nam si¢ skorelowac wyniki z obu technik pomiarowych.
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Rys. 5.34 Korelacja wynikow AFM i TEM: a) topografia, b) potencjat KPFM, ¢) profil wysokosci z
(granatowa krzywa) i potencjatu V (czerwona krzywa) wzdtuz linii zaznaczonych na a) i b), d) zbior
potaczonych obrazéw TEM otrzymanych wzdtuz lamelki. Skala przestrzenna na obrazach TEM rézni si¢
dla kierunku wertykalnego i horyzontalnego. Liczby na panelach numerujg kolejne tréjkatne struktury.

Na Rys. 5.34 przedstawiamy obszar probki, z ktérego zostata przygotowana lamelka.
Na obrazie topografii AFM (Rys. 5.34a)) widoczne sa zaréwno struktury gladkich
tréjkatow jak rowniez bardziej nieregularnych struktur. Struktury te kontrastujg ze sobg
na mapie KPFM (Rys. 5.34b)), co potwierdza, ze prébka T4 zawiera dobrze widoczne,
wyroSnicte struktury o dwoOch przeciwnych polaryzacjach piezoelektrycznych.
Wykonujac serie obrazOw TEM, otrzymaliSmy obraz wzdluz catej lamelki, co
przedstawiamy na Rys. 5.34d). Obrazy przeskalowaliSmy w taki sposdb, aby kicrunek
wertykalny byt rozciagniety wzgledem horyzontalnego. Tego rodzaju nietypowe
przedstawienie danych TEM umozliwilo nam poréwnanie ich z wynikami AFM, dla
ktorych skala w ptaszczyZnie skanowania jest wyrazana w mikrometrach, podczas gdy
skala wysokoSci w nanometrach. Na tej podstawie okreSliliSmy lini¢, wzdluz ktorej
zostala wykonana lamelka. Widzimy, ze przechodzi ona przez kazdy z rodzajow
interesujacych nas struktur. Przeciwne zorientowanie wyrosSni¢tych struktur potwierdza

profil zebrany wzdiuz czerwonej linii otrzymanych map AFM, ktory przedstawiamy na
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Rys. 5.34c¢). Widzimy, ze dla wyro$ni¢tych na powierzchni struktur (wzrost granatowej
krzywej, topografia) obserwujemy zarOwno wzrost jak i spadek potencjatu
rejestrowanego w KPFM (czerwona krzywa). W szczegdlnosci skupimy si¢ na tréjkatach
oznaczonych numerami 3 (domena ,,w d6t” skierowana w prawo), 4 (domena ,,w d6t”
skierowana w lewo), 6 (domena ,,w gére” skierowana w prawo), 9 (domena ,w gére”
skierowana w lewo). W przyjetej konwencji kierunek prawo-lewo oznacza, w ktéra

stron¢ skierowany jest wierzchotek trdjkatnej struktury.

Wyniki pomiaréw dla dyskutowanego zestawu tréjkatow przedstawiamy na Rys.
5.35. Duzo tatwiejsze w interpretacji sg struktury tréjkatow o réwnych krawedziach.
Mozemy dla nich okreSli¢ ksztalt, ktory ograniczyliSmy przerywanymi liniami. Mniej
oczywiste jest jednak okreSlenie ksztattu dla struktur interpretowanych jako domeny
,w dol” i zakreSlone ksztalty bazuja na naszych przypuszczeniach. Dzigki umiejetne;j
korelacji wynikow AFM i HRTEM, mozemy okreSli¢ strukture krystaliczng kazdego
z tych obiektéw. Aby moc lepiej przyporzadkowac przesuniccie kolejnych warstw
atomowych do widocznego obrazu HRTEM, przeprowadziliSmy linie pochylone pod
katem +23,5°. Kat ten w bezposredni sposéb wynika ze parametréw sieciowych azotku
boru (arctg(dtugo$¢ wiazania/stala sieci w kierunku c)). Zatem niebieskie linie
odpowiadaja sytuacji przesuniccia kolejnych warstw atomowych w lewo, podczas gdy na
czerwono odznaczony jest kierunek dla przesuni¢¢ w prawo. Widzimy, ze w ramach
danego zdjecia biate kulki reprezentujace kolumny atoméw w HRTEM uktadaja sie
wzdtuz tylko jednej z linii. Lini¢ t¢ dla kazdego obrazu pogrubiliSmy. Na tej podstawie
mozemy nakresli¢ model kulkowy struktury atomowej. W przypadku gtadkich tréjkatow
jest to przesuni¢cie kolejnych warstw atomowych od wierzchotka trgjkata do pionowej
na obrazie AFM jego krawedzi. Obserwacja ta jest zgodna z naszymi oczekiwaniami
dyskutowanymi przy okazji Rys. 5.28 i potwierdza nasz model formowania si¢ tréjkatéw
o gtadkich krawedziach. Inaczej jest natomiast w przypadku struktur okreslanych jako
domeny ,,w d61”. Na podstawie naszego modelu przedstawionego na Rys. 5.31 utozenie

kolejnych warstw atomowych powinno by¢ odwrotne niz to obserwowane na obrazach

220



HRTEM. W szczegdlnosci, tak samo zorientowane tréjkatne struktury domeny ,,w do6t”

Rys. 5.35 Struktura krystaliczna tréjkatdw a) 3, b) 4, ¢) 6, d) 9. Kolejne panele przedstawiaja topografie
AFM wraz z zarysowanym przerywang linig tréjkatnym ksztattem, wynik HRTEM, model kulkowy
obserwowanej struktury. Linie pomocnicze na obrazach HRTEM poprowadzone sa pod
charakterystycznym dla struktury rBN kgtem 23,5°. Pogrubiona linia wskazuje na ulozenie obecne
w obrazowanej strukturze.

oraz ,,w gor¢” zgodnie z naszym modelem powinny wykazywac przesuni¢cie warstw
atomowych w przeciwnych kierunkach. Tu natomiast kierunki sg zgodne miegdzy
strukturami. Moze to sugerowac, ze nasz spdjny do tej pory model nie jest poprawny lub
przynajmniej czeS¢ jego zatozen, np. zakorficzenie krawedzi atomowych azotem lub tez

niepoprawnie okreSliliSmy kierunek struktury w AFM. Jest to prawdopodobne ze
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wzgledu na jej bezksztattnoS¢ i nizsza rozdzielczos$¢ przestrzenng obrazu AFM. Nalezy
zatem wykona¢ dodatkowe badania, ktére potwierdzityby lub istotnie podwazyty

prezentowany model tworzenia struktur piezoelektrycznych.

Chcac  zaprezentowa¢  uzyteczno$S¢  omawianych  struktur  tréjkatnych
przygotowali§my nowg prébke podobng do T¢ Jednak podczas ostatniej fazy CFG
przerywaliSmy doptyw prekursoréw do reaktora, pozostawiajac przy tym staty przeptyw
gazu noSnego — wodoru. W ten sposéb powstala probka z wyraznie zarysowanymi
tréjkatami oraz niezerowg odpowiedzig piezoelektryczng o polaryzacji przeciwnej do tej
na tréjkatach. Ze wzgledu na mieszang odpowiedz piezoelektryczng nazwaliSmy jg T9"
(m pochodzi od ,,mieszana”). Na tak przygotowang prébke odtozyliSmy monowarstwe
atomowg grafenu, tworzac struktur¢ Gr/BN/Au/Al;Os. Nastepnie wykonaliSmy na niej

pomiary spektroskopii ramanowskiej.

Na przyktadowym widmie otrzymanym przy pobudzaniu laserem o dtugosci fali
532 nm i przedstawionym na Rys. 5.36a) mozemy wyr6zni¢ piki charakterystyczne dla
modow Ezy w azotku boru (1367 cm?), G (1590 cm?) i 2D (2680 cm?) w grafenie
[349,488]. Nastepnie wykonaliSmy mape przestrzenng na powierzchni 7x7 pm?
z krokiem co 0,1 pm. Dzigki temu mogliSmy mie¢ pewno$¢, Zze plamka lasera bedzie
trafia¢ zar6wno w przestrzenie na trojkatach jak i poza nimi. Moc wiazki lasera podczas
pomiaru wynosita okoto 0,5 mW. ZwrdciliSmy uwage, aby nie byta ona zbyt duza, aby
nie wprowadza¢ dodatkowych defektéw do warstwy grafenu i nie utlenia¢ jej. Do
otrzymanych widm w miejscach wystepowania pikow G i 2D dopasowaliSmy krzywe
Lorentza. Histogramy rozktadu energii pikéw przedstawiamy na Rys. 5.36b), c).
Widzimy, ze rozklad energii modu G jest opisany przez pojedynczy rozktad Gaussa,
podczas gdy dla modu 2D obserwujemy wyrazne dwie populacje energii dla zmierzonych
widm. Energie pik6w ramanowskich w grafenie sg czute na naprezenia oraz koncentracje
no$nikéw w materiale [488,489]. Dzigki wzigciu pod uwage bardzo wielu widm

(w naszym przypadku jest to kilka tysiecy widm) mozliwe jest w ujeciu statystycznym
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rozdzielenie tych dwoch efektow. Zalezno$¢ energii modéw drgan w grafenie od

Rys. 5.36 Wyniki pomiaréw spektroskopii ramanowskiej na strukturze Gr/T9"/Au/Al,Os. a) Przyktadowe
widmo z zaznaczonymi pikami charakterystycznymi dla grafenu (G i 2D) oraz azotku boru (Ez). b) i )
Rozktad energii modéw odpowiednio G i 2D otrzymane na podstawie dopasowan krzywych Lorentza. d)
Spodziewana zaleznos$¢ energii modéw 2D i G od koncentracji no§nikéw w grafenie. Dane na panelu d)
pochodza z [488].

koncentracji no$nikéw przedstawiamy na Rys. 5.36d). Zalezno$¢ ta dla piku G jest dosé
symetryczna wokot zera, podczas gdy dla piku 2D zmienia si¢ dynamicznie dla ujemnych
warto$ci i jest stosunkowo ptaska dla dodatnich. Zatem otrzymane przez nas rozklady
energii moga sugerowac, ze obecno$¢ domen piezoelektrycznych w naszych prébkach
moze powodowaé zmiany koncentracji noSnikéw w grafenie. Co wiecej, domeny
0 przeciwnej fazie wplywatyby réwniez w odwrotny sposéb na zmiany koncentracji.
Wskazuja na to dwie populacje energii dla piku 2D, ktére potencjalnie wynikaja
z dynamicznej zmiany zaleznoSci Exp(n) oraz pojedyncza populacja energii dla piku G
motywowana symetrycznym ksztattem zalezno$ci Eg(n). Obserwowane rozklady

moglyby by¢ prawdopodobnie dodatkowo wzmacniane pod wptywem przytozenia
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zewnetrznego pola elektrycznego do domen piezoelektrycznych. Zatem struktury
zbudowane w oparciu o piezoelektryczny azotek boru mozna by wykorzystaé do

stworzenia nowego rodzaju tranzystorow.

Rys. 5.37 Mody polarytonowe zwigzane w tréjkatach rBN na probce T'. Dwa goérne rzedy: obrazy
amplitudy sygnatu s; uzyskane metoda s-SNOM (trzeci rzad demodulacji), zarejestrowane dla wybranych
liczb falowych wzbudzenia rosngcych od a) do e), wraz z odpowiadajgcymi im symulacjami. Wysokie
intensywno$ci przedstawiono kolorem czerwonym, natomiast niskie kolorem niebieskim. Wszystkie
obrazy zostaly najpierw znormalizowane wzgledem odpowiedniej warto$ci sygnatu podioza Si/SiOz,
a nastepnie wzgledem wiasnej wartosci maksymalnej. Dolny rzad: odpowiadajace im obrazy fazy s
z pomiaréw s-SNOM, ponownie znormalizowane wzgledem podtoza Si/SiO,, wraz z odpowiednimi
symulacjami. Kontur tréjkata rBN zaznaczono na panelu a) czarng, przerywang linia.

Inng demonstracja wykorzystania tréjkatnych struktur BN jest obserwacja modow
polarytonowych zwigzanych w trdjkatach rBN. Do zademonstrowania tego zjawiska
wykorzystaliSmy omawiang wcze$niej prébke T'. Wyniki pomiaru przy uzyciu
skaningowej mikroskopii optycznej bliskiego pola typu rozproszeniowego (s-SNOM,
ang. scattering-type scanning near-field optical microscopy) prezentujemy na Rys. 5.37.
Na obrazach amplitudy i fazy sygnalu mozna zauwazy¢ wyrazne minima i maksima
pochodzace od interferencji polarytonéw zwigzanych w strukturze tréjkata. Przy
pobudzaniu z coraz wickszymi energiami dostrzegalne sg kolejne mody fali stojace;j.
Obserwacja modow polarytonowych byta do tej pory mozliwa jedynie za sprawa
odpowiedniej strukturyzacji ptatkbw hBN. W tym przypadku mody te istnieja sprawg
przygotowanych przez nas tréjkatow rBN i jest pierwsza tego typu na materiale
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epitaksjalnym. Jednocze$nie daje szanse na tatwe skalowanie obserwowanych efektow

ze wzgledu na charakter technik wzrostu epitaksjalnego.

Podsumowanie

W ramach tej czeSci pracy dokonaliSmy separacji przestrzennej politypow azotku
boru. OsiggneliSmy to poprzez tworzenie struktur tréjkatnych rBN na ciaglej warstwie
zdominowanej przez hBN. Poprzez wzrost przy uzyciu izotopowo wzbogaconego
prekursora boru pokazaliSmy, ze struktury charakterystycznych tréjkatow z gtadkimi
krawedziami powstaja w wyniku wzrostu w rezimie CFG na ciggtej warstwie hodowanej
w rezimie FME. Polityp tréjkatnych struktur potwierdziliSmy poprzez analiz¢ orientacji
krawedzi kolejnych warstw atomowych oraz widma charakterystyczne dla dimera
weglowego otrzymane w katodoluminescencji. WykonaliSmy rowniez pomiary HRTEM,
dla ktérych wprost mozna si¢ dowiedzie¢ na temat ulozenia kolejnych warstw
atomowych. Wyniki ze wszystkich wspomnianych technik spdjnie potwierdzity, ze
wyro$nicte tréjkaty sktadaja si¢ z rBN. ZaproponowaliSmy réwniez mechanizm
powstawania trojkgtow opierajacy si¢ na zarodkowaniu kolejnych warstw atomowych
wzdtuz jednej z krawedzi tréjkata. Na jego podstawie mozna roéwniez wyjasnic, dlaczego
wszystkie trojkaty o gladkich krawedziach wykazuja t¢ sama orientacje odpowiedzi

piezoelektrycznej.

Oprocz trojkatéow o gladkich krawedziach obserwujemy na probkach rOwniez
domeny piezoelektryczne o przeciwnej orientacji i bardzicj nicregularnym ksztatcie.
Mechanizm ich tworzenia jest inny. Powstaja one wok6t dyslokacji Srubowych, ktorych
powstawanie jest bardziej prawdopodobne w rezimie wzrostu FME. Na drodze pomiarow
mikroskopii  odpowiedzi  piezoelektrycznej  scharakteryzowaliSmy — witasnoSci
piezoelektryczne obu rodzajow domen. Otrzymane warto§ci wspotczynnikow

piezoelektrycznych ds; wynosza okoto 2,3 pm/V.

Przyczyn powstawania odmiennej polaryzacji tych dwoch rodzajéw struktur
upatrujemy w réznym utozeniu kolejnych warstw atomowych. Jest to utozenie typu ABC

dla struktur poszarpanych trdjkatéw o wektorze polaryzacji skierowanym w dot probki
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oraz CBA dla struktur tréjkatéw o gladkich krawedziach i o wektorze polaryzacji
skierowanym w gére¢ probki. Taka interpretacja wynika z analizy mechanizmu wzrostu
kazdego z rodzajéw struktur. Aby udowodni¢ zaproponowana interpretacje,
przeprowadziliSmy korelacjc wynikéw z mikroskopii sit atomowych z wynikami
z pochodzacymi z wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii elektronowej. Mimo
obrazowania doktadnie tych samych struktur przy uzyciu tych dwoéch technik
pomiarowych nie udato nam si¢ bezpoSrednio potwierdzi¢ zaproponowanej hipotezy,

sugerujac koniecznos¢ powtdrzenia tych trudnych pomiarow.

Na koniec zademonstrowaliSmy przyktady zastosowania wyhodowanych struktur
rBN. Pozwolily one na zmian¢ koncentracji noSnikow elektrycznych w monowarstwie
grafenu oraz zaobserwowanie kolejnych zwigzanych modéw polarytonéw w strukturze
trojkatow.

Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacji: M. Scharpey, O. Schréer, D. Wigger, L. Miler, J. Iwanski, A. Wysmotek,

J. Binder, I. Niehues*, Phonon polariton confinement in isotopically pure MOVPE-grown

BN triangles (2026) (w recenzji).

Podzi¢gkowania

Tak dobre zrozumienie powstawania i wtasnoSci domen piezoelektrycznych byto
jednym z wickszych wyzwafi podjetych w ramach niniejszej pracy badafi. Wymagato to
rowniez przeprowadzenia wielu, czegsto bardzo zaawansowanych eksperymentow.
Dlatego chciatbym serdecznie podzickowaé gronu o0s6b, ktére przyczynity sie do
sukcesOw zawartych w tym rozdziale. W szczegdlnosci dzickuje Izabeli Rogali i Janowi
Ztotopolskiemu-Pirczewskiemu za pomiary i analiz¢ danych AFM i TEM,
W szczegllnosci za pomoc w korelacji wynikéw z obu tych technik, Janowi
Pawtowskiemu za trud wlozony w opracowanie procedur pomiarowych dajacych
wiarygodne wyniki mikroskopii odpowiedzi piezoelektrycznej oraz wykonanie licznych
pomiaréw AFM i rzetelng analiz¢ otrzymanych danych, Rafatowi Bozkowi za pomiary

KPFM, Annie Reszce za pomiary katodoluminescencji, Marcie Bilskiej za
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przygotowanie lamelek do pomiar6w TEM, Annie Kalecie za pomiary oraz Stawomirowi
Kretowi za udostgpnienie uktadu do pomiaréw TEM, Lenie Miler, Maximilianowi
Scharpeyowi, Oskarowi Schroerowi, Danielowi Wiggerowi i Iris Niehues za pomiary
s-SNOM i zwigzane z nimi symulacje, Johannesowi Binderowi i Andrzejowi
Wysmotkowi za dyskusje, wskazéwki i wsparcie w interpretacji otrzymywanych
wynikow.

Mo6j wkitad w te czeS¢ badafi dotyczyt hodowania probek BN, projektowania
eksperymentéw, koordynowania badan, analizy danych, ich interpretacji oraz wyciggania

finalnych wnioskdw.
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6. Defekty o niezerowym spinie w azotku boru

We wstepie krotko nakreSliliSmy, dlaczego defekty o niezerowym spinie
w pdlprzewodnikach sa istotne z perspektywy zastosowan spintronicznych, miedzy
innymi w kontekscie pamigci spinowych, czujnikow pola magnetycznego czy obliczeri
kwantowych [490]. Tego rodzaju defekty wystepuja réwniez w azotku boru, co czyni go
bardzo dobrym kandydatem do wielu zastosowan optoelektronicznych i spintronicznych
[491-495]. Obecnie istnieje wiele strategii na tworzenie defektow o niezerowym spinie
w azotku boru, np. na§wietlanie protonami, neutronami, czy tez domieszkowanie tlenem
[496-499]. Najpopularniejszym w momencie pisania pracy defektem spinowym
w azotku boru jest ujemnie natadowana luka borowa (Vs’) [204,495,500]. Jednoczes$nie
nalezy zwrOci¢ uwage na rosnace zainteresowanie wokol spinowych defektow
weglowych [208,210,212,213]. Ta klasa defektéw wydaje si¢ szczegllnie istotna
z perspektywy technologii wzrostu MOCVD, poniewaz naturalnym jest, ze w procesie
wzrostu tg metoda dochodzi do stosunkowo tatwego wbudowywania si¢ wegla w sie¢
krystaliczng. Jego obecnos$¢ wydaje sie by¢ nieunikniona, poniewaz wynika bezpoSrednio
z rozktadu metalorganicznych prekursoréw stosowanych w tej technice. Ze wzgledu na
to, ze wegiel znajduje sie w uktadzie okresowym pomiedzy borem a azotem, moze on
stosunkowo tatwo wbudowywac si¢ w strukture azotku boru i wspéttworzy¢ z nim
materiaty o mieszanym sktadzie, takie jak BCN, B4C czy BN:C [501-504]. Prowadzi to

do istotnych zmian wiasciwosci fizycznych i chemicznych materiatu.

Zaréwno badania teoretyczne, jak i eksperymentalne wskazuja, ze powstawanie
defektow spinowych w BN jest skorelowane ze wzrostem niedoskonatos$ci sieci
krystalicznej [505-508]. Mozna zatem przypuszczaé, 7ze przynajmniej czeS¢
obserwowanych centrow spinowych zwiazana jest z kompleksami defektowymi
zawierajacymi atomy wegla [509-512]. Pomimo tych obserwacji wptyw warunkéw
wzrostu BN na efektywno$¢ wbudowywania wegla oraz na powstawanie aktywnych
spinowo centrow defektowych pozostaje stosunkowo stabo poznany. Z drugiej strony

z perspektywy zastosowan defektow spinowych w technologii wazne jest skuteczne

228



sterowanie tworzeniem okre§lonego typu defektéw w procesie MOCVD. W zwiazku
ztym dalsza czeS$¢ tego rozdzialu bedzie poSwigcona prébie zrozumienia wplywu

parametréw wzrostu na tworzenie si¢ defektow spinowych w azotku boru.

W prowadzonych przez nas badaniach nasza interpretacjc na temat defektow
spinowych opieraliSmy na wynikach elektronowego rezonansu paramagnetycznego
(EPR). Technika ta ze wzgledu na swoja czuto§¢ wymaga stosunkowo duzej objgtosci
materiatu o defektach spinowych. Z tego powodu zdecydowaliSmy si¢ na wykorzystanie
do tych badafi probek wyhodowanych w rezimie LALP, kt6ry pozwala na osigganie duzo
wickszych wzgledem typowych predkosci wzrostu. Wszystkie 7 badanych prébek byto
hodowanych w takich samych warunkach. Jedyna réznica miedzy nimi byta temperatura
wzrostu, ktorg zmienialiSmy w zakresie 700 °C — 1200 °C. Temperatura wzrostu kazdej
z prébek (S, od angielskiego sample, tj. probka) jest zakodowana w indeksie dolnym jej
Nazwy: Sz, S7eo, Sez0, Seso, Sooo, S1000, S1200. PO zakoriczonym procesie wzrostu kazda
z probek dzieliliSmy na dwie czeSci. Jedna z nich byta nastepnie wygrzewana przez
15 min w komorze reaktora w atmosferze azotu w temperaturze 1200 °C. Temperatura
I czas wygrzewania byl taki sam dla kazdej z prébek. W dalszej czeSci probki
wygrzewane beda zawieraly w indeksie gérnym swojej nazwy litere A (np. Szo®, 0d
angielskiego annealed, tj. wygrzana). Druga cz¢s¢ prébki stanowita zas referencj¢. W ten
sposéb mogliSmy zbada¢ wplyw wygrzewania na tworzenie si¢ defektow spinowych

w azotku boru.

Na Rys. 6.1 przedstawiamy widma fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni
zarejestrowane w temperaturze pokojowej dla badanych prébek. Duza warto$¢ odbicia
ponizej 1000 cm™? jest zwigzana z podiozem szafirowym [513]. Pik zlokalizowany
w poblizu 1370 cm™ odpowiada modowi drgan Ei, w azotku boru i stanowi jednoznaczny
dowdd warstwowej struktury krystalicznej otrzymanego materiatu [349,353,354]. Jak
mozna zauwazy¢ we wstawce do Rys. 6.1a), wraz ze wzrostem temperatury wzrostu

potozenie tego piku przesuwa si¢ w kierunku wyzszych energii, co sugeruje poprawe
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jakosci krystalicznej warstwy. Dodatkowo dla prébek S700 i S760 obserwujemy szeroki

Rys. 6.1 Widma fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni otrzymane w temperaturze pokojowej dla
prébek a) po procesie wzrostu i b) wygrzewanych. Wstawki prezentujg zblizenie na pik zwigzany z modem
Ew W azotku boru. c), d) Widma w zakresie 1600-1400 cm™ odpowiednio dla prébek po procesie wzrostu
i wygrzewanych. e) Poréwnanie intensywnoSci widm dla prébek wygrzanych i niewygrzanych. Panel
zawiera dokladnie te same widma, co panele ¢) i d), lecz sg inaczej pogrupowane. Rysunek zostal
przygotowany na podstawie [514].

sygnat w zakresie 1000-1300 cm™. Moze on by¢ zwigzany ze znaczng liczba wigzar C-B
lub z obecno$cig amorficznego azotku boru (aBN) [515-517]. Nalezy podkresli¢, ze
zastosowane procedury wzrostu nie byly optymalizowane pod katem uzyskania
najlepszej jakoSci krystalicznej materiatu, lecz raczej w celu zwickszenia koncentracji
defektow spinowych w BN. W przypadku wszystkich prébek gtéwny pik zwigzany z BN
przesuwa si¢ po wygrzewaniu w kierunku wartosci literaturowej charakterystycznej dla
sp?-BN, wynoszacej okoto 1370 cm™ (Rys. 6.1b)). Na widmach obserwujemy réwniez
pik w poblizu 800 cm™. Jego intensywnos¢ rosnie wraz ze zwickszeniem temperatury
wzrostu i staje si¢ jeszcze bardziej wyrazna po wygrzaniu probek. Jednocze$nie jego
potozenie pozostaje niezmienne zaréwno dla probek w stanie bezpoSrednio po wzroscie,
jak i po wygrzewaniu. Z tego powodu nie przypisujemy go do zadnego z modéw drgan
charakterystycznych dla sp>-BN. Waskie linie w okolicach 2350 ¢cm™ oraz w zakresie
3500-4000 cm™* pochodzg natomiast od gazowego CO- i H,O obecnych w trakcie pomiaru

[518]. Dla probek hodowanych w wyzszych temperaturach (S1000, S1200)
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zarejestrowaliSmy dodatkowy zestaw pikéw w zakresie 2800-3000 cm* (Rys. 6.1c)). Po
wygrzewaniu stajg sic one jeszcze bardziej wyrazne i pojawiajg siec roOwniez w probkach
hodowanych w nizszych temperaturach (Sgso®, Seoo”), CO mozna zauwazy¢ na Rys. 6.1d).
Opisane dwa charakterystyczne elementy widma w podczerwieni w poblizu 800 cm™ oraz
pasmo w zakresie 2800-3000 cm™ mozna przypisa¢ odpowiednio modom drgari grup CHs
oraz wigzaniom C-H [518,519]. Ponadto dla prébek hodowanych w temperaturach
wyzszych niz 760 °C obserwujemy szerokie pasmo w zakresie 3000-3500 cm™?, ktore
mozemy przypisa¢ wigzaniom N-H. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 6.1e), intensywnos¢

tego pasma zmniejsza si¢ po wygrzewaniu w atmosferze azotowe;j.

Rys. 6.2 Wyniki elektronowego rezonansu paramagnetycznego otrzymane w temperaturze 5,4 K dla probek
hodowanych w temperaturze: a) 700 °C, b) 760 °C, c) 820 °C, d) 860 °C, ) 900 °C, f) 1000 °C, g) 1200 °C.

P I

wygrzewanych w atmosferze azotowej w temperaturze 1200 °C (np. Szo0®). Brazowa, przerywana linia
wskazuje na g czynnik réwny 2,0030. h) Schemat ilustrujacy zastosowang konfiguracjc pomiarows
z zewnelrznym polem magnetycznym By lezagcym w plaszczyZnie warstwy BN. Rysunek zostal
przygotowany na podstawie [514].

Na Rys. 6.2 przedstawiamy wyniki EPR dla analizowanych probek. Dla kazdego
widma definiujemy amplitude P-P (ang. peak-to-peak) jako réznicg pomi¢dzy najwyzsza
i najnizsza warto$cig zarejestrowanego sygnatu EPR oraz szeroko$¢ P-P, ktora
odpowiada r6znicy pola magnetycznego pomiedzy maksimum i minimum sygnatu EPR.
Widzimy, ze zaréwno amplituda P-P sygnatu EPR jak i szerokoS$¢ sygnatu P-P silnie
zalezg od temperatury wzrostu warstw BN. Efekt ten dotyczy zaréwno probek
bezposrednio po wzrodcie jak i probek wygrzanych. Proces wygrzewania wptywa na obie

te wielkoSci, co szczegdtowo omoOwimy w dalszej czeéci. Jednocze$nie wspétczynnik
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zyromagnetyczny ¢ pozostaje praktycznie identyczny dla wszystkich badanych probek
I nie wykazuje zauwazalnej zaleznoS$ci ani od temperatury wzrostu, ani od wygrzewania.
Jego warto$¢ wynosi g = 2,0030, przy bardzo niewielkiej zmiennoSci pomi¢dzy prébkami

nieprzekraczajacej +0.0004.

Obecno$c¢ sygnatu EPR oraz jego wyrazna zalezno$¢ od warunkéw wzrostu wskazuja
jednoznacznie, ze obserwowane wlaSciwoSci magnetyczne muszg byC¢ zwigzane
z obecnos$cig defektéw strukturalnych lub domieszek w warstwie BN. W przypadku
wzrostu BN na szafirze metoda MOCVD do najczesciej wystepujacych defektow naleza
zanieczyszczenia zwigzane z weglem i tlenem, a takze luki borowe i azotowe
[278,324,348,437,520]. Rzeczywiscie, wczeSniejsze badania materiatéw takich jak
g-CsNa4, BCN, BNO oraz porowaty i lity BN wskazuja, ze obecno$¢ tego typu defektéw
moze prowadzi¢ do pojawienia si¢ sygnalu EPR o wspéiczynniku g zblizonym do 2,003
[498,499,511,512,521-529]. Warto zauwazyC, ze sygnal EPR pochodzacy od centréw
aktywnych zwigzanych z weglem o tym samym wspofczynniku g, lecz o szerokoSci P-P
niemal o rzad wielko$ci mniejszej, obserwowano réwniez w tlenku grafenu [530].
W dalszej czesci analizy skoncentrujemy sie na identyfikacji pochodzenia wiasciwosci
spinowych w badanych przez nas warstwach BN, a takze na wyjasnieniu mechanizmu

zmian sygnatu EPR wywotanych procesem wygrzewania.

Rys. 6.3 Zalezno$¢ od temperatury wzrostu a) intensywnosci P-P sygnatu EPR, b) szerokos$ci P-P sygnatu.
Kwadraty i tréjkaty dotycza wynikéw odpowiednio dla probek po wzroscie i wygrzanych. Kolory punktow
koduja te same probki co na Rys. 6.2. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [514].
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Na tym etapie analizy widm EPR skupimy si¢ na wplywie temperatury wzrostu oraz
procesu wygrzewania na ksztatt linii sygnatu. W tym celu przedstawiliSmy na Rys. 6.3
dwie podstawowe wielkoSci charakteryzujace sygnal, tj. jego intensywno$¢ oraz
szeroko§¢ P-P. Na wspomnianym rysunku brakuje punktéw dla prébek bezpoSrednio po
wzroScie Sro Oraz Sre, poniewaz nie zarejestrowaliSmy dla nich sygnalu EPR (Rys.
6.2a), b)). Jednak po wygrzaniu sygnat EPR byl juz obserwowany we wszystkich
prébkach. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 6.3a), po pojawieniu si¢ sygnatu dla wyzszych
temperatur wzrostu, jego intensywnoS$¢ roSnie az do osiggniecia maksimum dla
temperatury okoto 900 °C, po czym zaczyna male¢. Odwrotng tendencje obserwujemy
w przypadku szerokoSci P-P (Rys. 6.3b). Wygrzewanie prébek po wzro$cie prowadzi do
otrzymania bardziej wyraznej zaleznosSci. Co ciekawe, wzrost intensywnosci sygnatu
EPR koreluje si¢ ze zmniejszeniem szerokoSci P-P dla warstw BN otrzymanych
w temperaturach 820 °C oraz 860 °C. Najsilniejszy efekt obserwujemy dla probki Sgeo,
dla ktérej po wygrzewaniu intensywno$¢ sygnatu EPR wzrasta nawet 3,5-krotnie,
natomiast szeroko$¢ P-P zmniejsza si¢ okoto 2,8-krotnie. Z kolei dla prébki Se proces
wygrzewania prowadzi do zmniejszenia szerokosci P-P, podczas gdy sama intensywnoS$¢
sygnatlu EPR pozostaje praktycznie niezmieniona. Odmienng sytuacje obserwujemy dla
probek Sigo 0raz Size, dla ktorych wygrzewanie powoduje spadek intensywnosci sygnatu
EPR oraz jednoczesne zwickszenie jego szeroko$ci P-P. Powtorzenie pomiarow po kilku
miesigcach wykazalo, ze efekt wywotany wygrzewaniem jest staty w czasie. Co wiecej,
ekspozycja probek na warunki atmosferyczne nie prowadzi do istotnych zmian sygnatu
EPR, réwniez w przypadku probek niewygrzewanych. Stabilno$¢ ta wskazuje, ze
obserwowane zjawiska nie sg zwigzane z obecnoScig zaadsorbowanych gazéw lub

czasteczek wody w strukturze BN.

Przedstawione wyniki pokazujg wyrazng ujemna korelacje pomiedzy intensywnoScig
sygnatu EPR a szerokoScig P-P. Mozna to interpretowa¢ w kategoriach wplywu
nieuporzadkowania strukturalnego na centrum aktywne EPR oraz jego oddzialywanie
Z siecig krystaliczng BN, ktdrej stopiefi uporzadkowania zalezy od temperatury wzrostu.
Najwicksza efektywno$¢ tworzenia centréw aktywnych EPR wystepuje w zakresie
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temperatur 860-900 °C, co potwierdza najwyzsza intensywnoS¢ sygnalu EPR
obserwowana dla prébki Seo. Dodatkowe wygrzewanie w atmosferze azotu moze
znaczaco zwickszy¢ intensywno$¢ sygnatu EPR. Jednak efekt ten wystepuje jedynie
w stosunkowo waskim zakresie temperatur wzrostu. SpoSrdd wszystkich badanych
prébek najwyzsza intensywnoS$¢ sygnatu EPR uzyskaliSmy dla wygrzewanej probki Sgeo™.
Interesujace jest rowniez to, ze dla probek otrzymanych w temperaturach wyzszych niz
900 °C wygrzewanie prowadzi do dezaktywacji centrow aktywnych spinowo

znajdujacych si¢ w warstwach BN.

Rys. 6.4 Zalezno$¢ intensywnosci sygnatu EPR od pierwiastka mocy mikrofal dla prébek a) Sgeo i S1200 PO
wzro§cie oraz b) wygrzanych w 1200 °C Sz0®, Sgeo™ | S1200”. Ciggle linie przedstawiaja regresje liniowg dla
wyrysowanych zalezno$ci w zakresie niskich mocy, dla ktérych zalezno$¢ jest liniowa. Trend liniowy dla
probki Sgeo® jest widoczny az do maksymalnych warto$ci uzytej mocy. Zalezno$ci sg zblizone dla
wszystkich prébek z wyjatkiem préobek Sggo, Sseo”. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [514].

Wszystkie opisane wczeSniej pomiary przeprowadziliSmy w liniowym zakresie
zalezno$ci pomigdzy intensywno$cig sygnatu EPR a kwadratem mocy mikrofalowe;j.
Dodatkowo sprawdziliSmy, czy prog nasycenia sygnatu zalezy od temperatury wzrostu
warstw BN oraz w jaki spos6b zmienia si¢ on po procesie wygrzewania. Wyniki
pomiarOw przedstawiamy na Rys. 6.4. Dla prébek bezposSrednio po wzroScie,
W szczegOlnosci Seso Oraz Sizo, nasycenie sygnatu pojawiato si¢ przy mocach
mikrofalowych przekraczajacych 0,47 mW (Rys. 6.4a)). Podobng warto$¢
obserwowali$my takze dla pozostatych prébek po wzroScie, z wyjatkiem Sz 1 Sveo, dla
ktorych wcale nie zaobserwowaliSmy sygnatu EPR. Wysycanie sygnatu dla podobnych
warto§ci mocy mikrofal sugeruje, ze probki centra we wszystkich prébkach
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charakteryzuja si¢ zblizonym czasem relaksacji spin-sie¢. Po wygrzewaniu probek prog
nasycenia i tym samym czas relaksacji spin-sie¢ dla Siz® (Rys. 6.4b)) oraz Sigoo®
pozostawat praktycznie niezmieniony i wynosit nadal okoto 0,47 mW. Zblizone wartoSci
uzyskali§my réwniez dla probek Sz 0raz Sreo®. Odmienng sytuacje obserwowaliSmy
natomiast dla prébek, w ktérych po wygrzewaniu nastapito wyrazne wzmocnienie
sygnatu EPR, czyli dla Sgso®, Ss0™ €zYy Seoo™. W tych przypadkach prog nasycenia wzrastat
znaczaco nawet do wartosci przekraczajacych 10 mW. Wynik ten wskazuje, ze proces
wygrzewania istotnie wptywa na czas relaksacji spin-sie¢, skracajac go. Sugeruje to

reorganizacje lokalnego otoczenia centrum aktywnego EPR w trakcie wygrzewania.

W celu dalszego zbadania natury sygnatu EPR przeprowadziliSmy rOwniez
eksperymenty z oSwietlaniem probek Swiattem biatym pochodzacym z lampy
ksenonowej. Do badari wybraliSmy dwie probki: Sgeo 0raz Sgeo®, dla ktorych wygrzewanie
powodowato najwicksza modyfikacje sygnatu EPR. Moc Swiatta lampy wynosita 75 W.
Jednak aby zapobiec degradacji wneki rezonansowej EPR oraz niepozadanemu
nagrzewaniu prébek, ognisko lampy ustawiliémy kilka milimetréw przed okienkiem
optycznym wneki. Poniewaz Srednica okienka byta kilkukrotnie mniejsza od Srednicy
wigzki lampy, rzeczywista moc docierajaca do probki byla istotnie mniejsza. Szacujemy
ja na kilka miliwatéw, co przektada si¢ na gesto$¢ mocy rzgdu 20 mW/cm?. Dla
zapewnienia powtarzalno$ci eksperymentu pozycja lampy pozostawata niezmieniona
podczas calej serii pomiar6w. W trakcie naSwietlania rejestrowaliSmy widma EPR
w odstepach czterominutowych. Wyniki oméwionych pomiaréw przedstawiamy na Rys.

6.5.

Poczatkowa intensywno$¢ sygnatu EPR dla probki Sgeo byta stosunkowo niewielka,
co obrazuje Rys. 6.5a). Po ponad godzinie o§wietlania lampa ksenonowg amplituda
sygnatu wzrosta okoto 2,4-krotnie, przy jednoczesnym niewielkim poszerzeniu linii (Rys.
6.5b)). Odmienne zachowanie zaobserwowaliSmy dla wygrzewanej prébki Sgs”®. Na

poczatku pomiaréw (Rys. 6.5d)) sygnat EPR byt dla tej probki znacznie silniejszy niz w

235



probce niewygrzewanej. Z kolei naswietlanie spowodowato jedynie niewielkie zmiany

Rys. 6.5 Wplyw o$wietlania lampg ksenonowa na widmo EPR dla prébek a), b), ¢) Seo i d), €), T) Sgeo”™. ),
d) Sygnat EPR przed nas§wietlaniem. b), €) Sygnat EPR po 67 min (4000 s) na§wietlania. Granatowa krzywa
przedstawia dane eksperymentalne, czerwona i zielona dopasowane sktadowe widma, a z6ita krzywa jest
sumg obu skltadowych. c), ) zmiana natezenia poszczegdlnych skladowych widma w czasie trwania
eksperymentu. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [514].

amplitudy i ksztattu sygnatu (Rys. 6.5€)). Analiza tych wynik6w wskazata, ze sygnat EPR
w rzeczywistosci ztozony jest zdwéch niezaleznych sktadowych. Najlepsze dopasowanie
uzyskaliSmy, przyjmujac sume pochodnej funkcji Lorentza (sktadowa 1) oraz pochodnej
funkcji Gaussa (sktadowa 2), przy czym obie sktadowe charakteryzowaty si¢ tym samym
wspotczynnikiem g = 2,0030. Ewolucje intensywnosci obu sktadowych jako funkcje
czasu oSwietlania przedstawiamy na Rys. 6.5¢), f). W przypadku probki Sgeo
intensywnosci obu sktadowych rosty w trakcie eksperymentu. Byto to odpowiednio okoto
pigciokrotnie dla sktadowej 1 oraz trzykrotnie dla sktadowej 2 (Rys. 6.5¢)). Jednocze$nie
stosunek ich intensywnoS$ci zmieniat si¢ z 0,92 do 1,52, a szerokosci P-P obu sktadowych
zwickszyly si¢ okoto 20%. Oznacza to, ze obie sktadowe reaguja na oSwietlenie
w podobny sposob. Zaréwno ich intensywno$¢, jak i szeroko$¢ linii stopniowo rosna.
Analiza ewolucji sygnatu dla probki Ses” prowadzi do innych wnioskow. Przed
rozpoczeciem oSwietlania sygnat jest zdominowany przez sktadowa 1 i moze byc

z dobrym przyblizeniem opisany pojedyncza funkcjg Lorentza (Rys. 6.5d)). Natomiast na
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koniec eksperymentu po ponad godzinie o§wietlania intensywno$¢ sktadowej 1 wzrasta
jedynie nieznacznie (okoto 20%), natomiast intensywno$¢ sktadowej 2 ro$nie 0 prawie
rzad wielkosci (Rys. 6.5f)). W wyniku tego intensywnosci obu sktadowych staja si¢

porownywalne.

Otrzymane wyniki pokazuja wiec, ze obie probki rdznig si¢ istotnie reakcja na
oSwietlenie. W prébce Seso 0Swietlanie prowadzi do wzrostu intensywnoSci zar6wno
sktadowej Lorentza (sktadowa 1), jak i Gaussa (sktadowa 2), co skutkuje umiarkowanym
znieksztatceniem catkowitego sygnatu EPR. W probce wygrzewanej Sgeo® oSwietlenie
wptywa z kolei gléwnie na sktadowa 2 (gaussowska). Z kolei najwickszg zmiang
intensywno$ci sktadowej 1 obserwujemy przy pordéwnaniu sygnaléw przed i po
wygrzewaniu. Wskazuje to, ze obie skladowe sygnalu EPR maja odmienng nature
fizycznag, co przektada si¢ na ich rézng wrazliwo$¢ zardwno na wygrzewanie, jak i na
oSwietlenie. Sktadowa 1 mozna zatem wigzac przede wszystkim ze zmianami lokalnego
otoczenia centrum aktywnego EPR, a wi¢c z modyfikacjami strukturalnymi materiatu.
Sktadowa 2 wydaje si¢ natomiast zwigzana gtdwnie ze zmianami stanu elektronowego
defektu. Ponadto obie sktadowe r6znig si¢ szerokoscig linii, co pozwala przypuszczac, ze
odpowiadaja elektronom zlokalizowanym odpowiednio na wigzaniach typu o (sktadowa

1) oraz w aromatycznych pier§cieniach weglowych (sktadowa 2) [531].

Na Rys. 6.6 przedstawiamy widma fotoluminescencji zarejestrowane dla badanych
probek przy pobudzaniu réznymi dtugo$ciami $wiatta lasera. We wszystkich probkach
obserwujemy szerokie pasma emisji zwigzane z defektami strukturalnymi. Waskie linie
pojawiajace si¢ w okolicach energii 1,8 eV pochodza natomiast od przej$¢ jonéw Cr®*
w podtozu Al,O; [532,533]. Aby utatwi¢ poréwnanie ksztaitu widm, intensywnosci
poszczegoblnych krzywych zostaty przemnozone przez r6zne wspoétczynniki tak, aby ich
maksima byty zblizone. Catkowita intensywnos¢ emisji r6zni si¢ pomiedzy prébkami, co
wynika zar6wno z odmiennej koncentracji defektéw, jak i z r6znic w grubosci warstw
BN. Z tego wzgledu w dalszej czesci analizy skoncentrujemy si¢ przede wszystkim na

og0lnych tendencjach oraz na ksztatcie szerokich pasm.
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Rys. 6.6 Widma fotoluminescenciji dla prébek po wzroscie (ciemniejsze linie) i wygrzewanych (ja$niejsze
linie) dla pobudzania laserem o dtugosci fali a) 785 nm (1,58 V), b) 633 nm (1,96 eV) ¢) 532 nm (2,33 eV).
W celu poprawienia czytelnoSci, widma zostaty przesunigte o stalg warto§¢ oraz przemnozone przez
czynnik zapisany przy krzywej. Struktura pikow zaznaczonych czarng ramkg jest zwigzana z ramanowskim
modem G charakterystycznym dla klastréw weglowych o hybrydyzacji sp?. Rysunek zostat przygotowany
na podstawie [514].

Wraz ze zwickszeniem temperatury wzrostu obserwujemy systematyczne
przesuniccie maksimum emisji w kierunku wyzszych energii (ang. blueshift). Zaleznos¢
ta jest najbardziej wyrazna dla pobudzania laserem o dtugosci fali 532 nm (Rys. 6.6c)),
jednak pojawia si¢ rowniez dla pozostatych widm pobudzanych laserami o dtugosci fali
633 nm (Rys. 6.6b)) oraz 785 nm (Rys. 6.6a)). Co istotne, podobne przesunigcie
maksimum fotoluminescencji w stron¢ wyzszych energii obserwujemy réwniez po
dodatkowym wygrzaniu probek. Jedyny wyjatek stanowi probka Sgeo pobudzana laserem
o dtugosci fali 532 nm. Szerokie pasmo obserwowane na Rys. 6.6¢) byto juz wcze$niej
opisywane w literaturze zwiazanej z epitaksjalnych sp>-BN jako defekt kompleksow
weglowych [520]. Emisje t¢ mozna utozsamiac z parg dwéch sktadowych z maksimami
okoto 1,9 eV oraz 2,24 ¢V, ktére przypisuje si¢ odpowiednio przejsciom donor-akceptor
w kompleksach defektowych Cg/Ve-H oraz Cg/Ve [520]. Wczesniejsze prace wskazuja
rOwniez, ze¢ struktura takich komplekséw moze ulega¢ reorganizacji podczas
wygrzewania, szczegdlnie w sytuacji, gdy atom wodoru odlacza si¢ od luki borowej.
Z kolei pik obserwowany dla pobudzania laserem o dtugos$ci fali 785 nm (Rys. 6.6a))

z maksimum okoto 1,55 eV jest przypisywany innemu kompleksowi Cn/Ve-H [192,400].
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Dodatkowym argumentem przemawiajagcym za reorganizacja kompleksow
defektowych podczas wygrzewania jest obserwowana zmiana catkowitej intensywnosci
fotoluminescencji. W zaleznoSci od temperatury wzrostu warstw obserwujemy jej
wyrazne zwickszenie (dla prébek Sezo, Ssso 0raz Seno), Ostabienie lub brak istotnych zmian
(dla probek Sroo I Sve0). Podziat probek na te trzy grupy zachowuje si¢ konsekwentnie dla
wszystkich zastosowanych dtugosci fali wzbudzenia. Wyjatek stanowi jedynie probka
Sze0”, dla ktérej obserwujemy wzmocnienie sygnatu przy pobudzaniu laserem o dtugosci

fali 633 nm (Rys. 6.6b)).

W przypadku probek Sz® oraz Sz® obserwujemy dodatkowo pojawienie si¢
struktury pikdw w poblizu energii 2,15 eV dla pobudzania laserem o dtugosci fali 532 nm
(Rys. 6.6¢)). Energia ta odpowiada pasmu ramanowskiemu G, charakterystycznemu dla
struktur weglowych o wigzaniach sp?, takich jak grafit czy grafen. Wskazuje to na
mozliwo§¢ tworzenia si¢ podczas procesu wygrzewania klastrow weglowych

0 pofaczonych wigzaniem o hybrydyzacji sp?.

Obserwowana zalezno$¢ sygnatu EPR od temperatury wzrostu oraz wyrazny wptyw
procesu wygrzewania rodzg pytanie o jego rzeczywiste pochodzenie. Poniewaz idealny
strukturalnie azotek boru nie powinien wykazywaé wtasciwosci spinowych, obecnos¢
sygnatlu EPR wskazuje, ze w okreSlonym, stosunkowo waskim zakresie temperatur musi
dochodzi¢ do powstawania specyficznych defektéw strukturalnych. Wyniki pomiaréw
fotoluminescencji dostarczajg w tym kontekScie istotnych wskazéwek. Obserwowane
szerokie pasma emisji o maksimach w poblizu 1,9 eV oraz 2,24 eV, w polaczeniu
z zastosowanymi warunkami wzrostu, sugeruja udzial zanieczyszczen weglowych
w strukturze warstw BN [520]. Najbardziej prawdopodobna interpretacja jest przypisanie
tych pasm przejSciom donor-akceptor w kompleksach defektowych typu Ce/Ve-H oraz
Ce/Ve [520]. Nie mozna jednak wykluczy¢ obecno$ci réwniez innych kompleksOw
weglowych (np. Cn/Ve-H), na co wskazuje wzrost intensywnoS$ci sygnalu

fotoluminescencji w okolicy 1,55 eV obserwowany po wygrzewaniu [534].
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Réwnoczesnie nalezy uwzgledni¢ mozliwo$¢, ze pewien wkiad do catkowitego widma

fotoluminescencji ponizej 1,55 eV wnosi rOwniez pojedyncza luka borowa.

Niezaleznie od doktadnego udzialu poszczegllnych defektow, wyniki pomiaréw
fotoluminescencji w analizowanych zakresach spektralnych wskazuja jednoznacznie, ze
w strukturze krystalicznej BN obecne sg zarOwno atomy wegla jak i wodoru. Prowadzi
to do wniosku, ze dominujacg role moga odgrywacé kompleksy defektowe typu donor-
akceptor obejmujace atomy wegla podstawiajace bor lub azot w sieci krystalicznej.
Najbardziej prawdopodobnym Zrédiem tych zanieczyszczefi jest zastosowany w procesie
wzrostu prekursor boru, czyli trietylobor (TEB). W zwigzku z tym nie mozna pominaé
roli proceséw pirolizy prekursor6w zachodzacych w trakcie wzrostu. Piroliza TEB
rozpoczyna si¢ w temperaturze okoto 550 °C, natomiast w poblizu 700 °C nastepuje
uwalnianie atomOw boru z grup etylowych, ktdre zaczynaja w tym zakresie temperatur
ulega¢ rozpadowi [535]. W temperaturze okoto 800 °C grupy etylowe powinny by¢ juz
w pelni roztozone [536]. Znacznie wyzszych temperatur wymaga natomiast piroliza
amoniaku, ktdra rozpoczyna si¢ w przy okoto 930 °C i staje si¢ szczegdlnie efektywna
dopiero powyzej 1400 °C [537]. Nalezy podkreSli¢, ze podane zakresy temperatur nie s3
zadnego rodzaju sztywnymi granicami w przypadku wzrostu BN metoda MOCVD.
Oprécz samej pirolizy istotng role odgrywajg bowiem takze inne zjawiska, takie jak
reakcje chemiczne zachodzace w fazie gazowej czy efekty katalityczne na granicy faz.
Mimo to analiza temperatur rozktadu prekursoréw pozwala wskaza¢ ogélne tendencje.
Uwzgledniajac temperatury pirolizy zastosowanych prekursoréw, mozemy wyr6znic trzy
charakterystyczne zakresy temperatur wzrostu, w ktérych obserwujemy istotne zmiany

wlasciwosci spinowych badanych prébek.

Na Rys. 6.7 przedstawiamy proponowany mechanizm zmian sygnatu EPR.
Zamieszczone wartoSci intensywnoS$ci sygnalu EPR zaczerpneliSmy z Rys. 6.3a),
natomiast granice poszczegdlnych zakresOw temperatur okreSliliSmy na podstawie

efektywnos$ci proceséw pirolizy zastosowanych prekursoréw. Zgodnie z danymi
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literaturowymi sygnat EPR 0 czynniku zyromagnetycznym g = 2,0030 moze pochodzic¢

Rys. 6.7 Graficzne podsumowanie dyskusji obrazujace korelacje miedzy intensywnoS$cig sygnatu EPR,
jakoScig otrzymanego materialu oraz pirolizg prekursoréw. Puste kwadraty odpowiadaja warto§ciom
intensywnoSci dla prébek po wzroScie, a wypetnione tréjkaty dla prébek wygrzanych w temperaturze
1200 °C. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [514].

od zdelokalizowanych elektronéw zwigzanych z atomami wegla lub pierScieni
aromatycznych [538,539]. Interpretacja ta pozostaje zgodna z przeprowadzonym przez
nas eksperymentem o$wietlania prébek §wiattem bialym. Swiatlo lampy ksenonowej
umozliwia zmian¢ obsadzen miedzy poszczegdlnymi stanami energetycznymi defektow,
dzigki czemu wykazaliSmy obecno$¢ dwdéch sktadowych sygnatu EPR. Szersza sktadowa
sygnalu moze by¢ przypisana elektronom zlokalizowanym na aromatycznych
pierScieniach weglowych, natomiast wezsza sktadowa prawdopodobnie zwigzana jest
z elektronami znajdujacymi si¢ na wigzaniach typu o pomigdzy atomami wegla [531].
Jednocze$nie stosunkowo duza w odniesieniu do raportowanych wartoSci dla tlenku
grafenu szeroko$¢ obserwowanego sygnalu EPR podwaza obecno$¢ duzych
i jednorodnych domen weglowych w strukturze BN [530]. Jednak istnienie defektow
zwigzanych z weglem jest w naszych probkach bardzo prawdopodobne, poniewaz
w procesie wzrostu MOCVD stosujemy trietylobor jako prekursor boru, ktory zawiera
grupy etylowe charakteryzujace si¢ wigzaniami sp>. W konsekwencji do rosnacego

materialu moga by¢ wbudowywane atomy wegla z niewigzacym orbitalem p..

W nizszych temperaturach wzrostu (T < 800 °C) rozktad prekursorOw zachodzi

jedynie w ograniczonym stopniu. Otrzymany material ma woéwczas charakter amorficznej
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mieszaniny BC:N, co obserwujemy dla probek S:o0 0raz Szo. Wskazujg na to réwniez
wyniki pomiardw FTIR (Rys. 6.1), w ktérych pojawia si¢ pik w poblizu 1325 c¢cm™,
interpretowane jako sygnat pochodzacy od amorficznego BN lub od znacznego udziatu
wigzai C-B. Podczas wygrzewania dochodzi do klastrowania atoméw wegla i tworzenia
pier§cieni aromatycznych, co prowadzi do pojawienia si¢ szerokiego sygnatu EPR.
W wyzszych temperaturach wzrostu (800 °C < T < 900 °C) zar6wno TEB, jak i grupy
etylowe ulegaja juz catkowitemu rozktadowi, podczas gdy amoniak dopiero zaczyna si¢
rozpada¢. W tych warunkach zaczyna powstawaé¢ warstwowy azotek boru, czego
dowodem jest pojawienie sic w widmach FTIR pasma w poblizu 1360 cm™. Jednoczesnie
material nadal zawiera znaczna ilos¢ wegla. Niesparowane elektrony zwiazane
z defektami weglowymi obecnymi w warstwie prowadza do pojawienia si¢ szerokiego
sygnatu EPR. Proces wygrzewania prowadzi do rekrystalizacji, co poprawia strukture
krystaliczng materiatu. Potwierdza to przesuniecie maksimum pasma FTIR do wartosci
okoto 1370 cm?, co odpowiada wartosci literaturowej charakterystycznej dla
warstwowego BN [349,350,353]. Zmianie tej towarzyszy wzrost intensywnosci sygnatu
EPR oraz zmniejszenie jego szerokosci P-P, co pokazaliSmy na Rys. 6.3. Jednocze$nie
szerokie pasmo FTIR w zakresie 3000-3500 cm™ ulega ostabieniu przy jednoczesnym
pojawieniu si¢ dodatkowych pasm w zakresie 2800-3000 cm™ oraz w poblizu 800 cm™.
Wskazuje to, ze atomy wodoru odtaczajg si¢ od azotu, a nastgpnie wiaza Sie
z domieszkami wegla. Interpretacja ta wynika z faktu, ze energia dysocjacji wigzania
H-C jest wicksza niz w przypadku wigzania H-N [540]. Wynik ten pozostaje réwniez
w zgodzie z wynikami fotoluminescencji, dla ktérych widzimy przesuniecie maksimum
emisji w kierunku wyzszych energii. Obserwacja ta Sugeruje redystrybucj¢ wodoru
pomicdzy réznymi kompleksami defektowymi, w szczegdlnoSci w obrebie defektu
Ve-H, ktory w rzeczywisto$ci odpowiada wigzaniu N-H. Przylgczenie atoméw wodoru
do wegla prowadzi z kolei do zmniejszenia liczby zdelokalizowanych elektronow
zwigzanych z atomami wegla, co w konsekwencji ostabia sygnat EPR. Dalsze
zwigkszanie temperatury wzrostu umozliwia bardziej efektywna pirolize amoniaku.

W rezultacie poprawia si¢ jakoS$¢ strukturalna warstw BN, co potwierdza polozenie
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pasma E;, w widmach FTIR (Rys. 6.1). Jednocze$nie do materiatu wbudowuje si¢
mniejsza ilo$¢ wegla, co prowadzi do spadku intensywnosci sygnatu EPR w pordéwnaniu
z probkami otrzymanymi w nizszych temperaturach wzrostu. Dodatkowe wygrzewanie
powoduje dalsze ostabienie sygnalu EPR, co mozna wyjasni¢ tym samym mechanizmem
redystrybucji wodoru, tj. z wigzaii z azotem do wigzan z weglem, €zego oznaka s pasma

FTIR w zakresach 2800-3000 cm™ oraz okoto 800 cm-.

Do tej pory wykorzystywaliSmy w naszych badaniach EPR jako technike do
charakteryzacji defektow spinowych. Nalezy jednak zwrdci¢ uwage na ograniczong
czuto$¢ tej techniki i konieczng obecno$¢ istotnej liczby defektéw spinowych. Duzo
czulszg technika jest optycznie wykrywany rezonans magnetyczny (ODMR), ktora
rejestruje  zmiany intensywno$ci fotoluminescencji w obecnos$ci promieniowania
z zakresu mikrofal. Jednak w przeciwiedistwiec do EPR technika ta rejestruje sygnat
jedynie od defektow spinowych aktywnych optycznie. Z drugiej strony ze wzgledu na
swoja wickszg czuto§¢ ma wickszy potencjal w zastosowaniach do precyzyjnych
pomiaréw magnetometrycznych na bazie defektéw spinowych. W zwigzku z tym

wykonaliSmy pomiary ODMR na analizowanych w ramach tego rozdziatu prébkach.

Na Rys. 6.8a) przedstawiamy przyktadowy wynik ODMR dla prébek Sz | S7o0”. CO
istotne, wykorzystujagc ODMR mozliwe jest rejestrowanie sygnatu od defektow
spinowych réwniez dla prébek Sz 0Oraz Sreo, co bylo niemozliwe w przypadku EPR.
Zaprezentowane widma wskazujg na spadek sygnatu po wygrzaniu probki. Wynik ten
antykoreluje si¢ z wynikiem EPR. Wynika to z faktu, ze w obu tych technikach mozemy

w rzeczywistosci rejestrowac populacje r6znych defektow o spinie S = V2.

Pomiary intensywnoS$ci fotoluminescencji wykonane w ramach tej czesci badari dla
calej serii probek przedstawiamy na Rys. 6.8b). Pokazujg one zalezno$¢ o charakterze
wklestym w funkcji temperatury wzrostu. Co istotne, w Srodkowym zakresie temperatur
intensywnos¢ sygnatu ulega istotnemu zwickszeniu po procesie wygrzewania. Wysoka

intensywno$¢ PL obserwowana dla najwyzszej temperatury wzrostu moze by¢ zwigzana
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ze wrzrostem liczby defektow niezwigzanych z weglem. Kontrast sygnalu ODMR

Rys. 6.8 Charakteryzacja przy uzyciu optycznie wykrywanego rezonansu magnetycznego (ODMR) prébek
hodowanych w temperaturach 700-1200 °C z defektami spinowymi. a) przyktadowe widmo ODMR dla
probki S po wzrofcie oraz wygrzewanej Sz Wraz z zaznaczonymi charakterystycznymi parametrami
widma: kontrastem (C) i szerokoscig (w). b) Intensywnos$¢ fotoluminescencji, ¢) kontrast (C) ODMR, d)
szeroko$¢ (w) piku ODMR, e) czutos$¢ detekciji statego pola magnetycznego 7pc jako funkcja temperatury
wzrostu Ty Na wszystkich panelach niebieskic punkty odpowiadaja prébkom po wzroScie oraz
brzoskwiniowe probkom wygrzanym. Obrazki pochodzg z [541].

przedstawiony na Rys. 6.8c) pozostaje stosunkowo jednorodny w catej serii probek,
z umiarkowanym maksimum w centralnym zakresie temperatur wzrostu. Nalezy jednak
zauwazy¢, ze probka hodowana w temperaturze 820 °C jest okoto szeSciokrotnie grubsza
niz pozostale probki w serii. Réznica ta moze czeSciowo ttumaczyC obserwowang
odchytke, mimo zastosowanej normalizacji wzgledem gruboSci. Efekt ten mdgtby byc
spowodowany na przykiad poprzez ttumienie sygnatu fotoluminescencji pochodzacego
z podioza szafirowego lub przez zalezno$¢ efektywnoSci zbierania sygnalu PL od
grubosci warstwy [542,543]. Uzyskane wyniki wskazuja, ze wraz ze zwigkszeniem
temperatury wzrostu maleje liczba tworzonych defektéw (z wyjatkiem prébki hodowanej
w 1200 °C, bedacej wyjatkiem od tego trendu), natomiast proces wygrzewania moze
sprzyja¢ powstawaniu defektow aktywnych optycznie w Srodkowym zakresie temperatur
wzrostu. Zwickszanie temperatury wzrostu prowadzi rowniez do zmniejszenia szerokosci
linii ODMR dla probek niewygrzewanych (Rys. 6.8d)), az do osiggni¢gcia minimum przy
temperaturze 900 °C. Interpretujemy to jako efekt poprawy jakoSci krystalicznej
materiatu, ktéra redukuje quasi-statyczny szum magnetyczny. Wniosek ten potwierdzaja
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takze prébki po wygrzewaniu, dla ktérych obserwujemy konsekwentnie mniejsze

szerokoSci linii.

Poniewaz optycznie aktywne defekty majg charakter spinowy S = %2, pozostaja one
w rezonansie z otaczajacym je rezerwuarem spindw o tej samej warto$ci. Moze to
ogranicza¢ kontrast ODMR w prébkach hodowanych w nizszych temperaturach, dla
ktorych gorsza jako$¢ krystaliczna wiaze si¢ z wigksza liczba elektron6w w rezerwuarze.
To z kolei prowadzi do konkurencji proceséw relaksacji krzyzowej z optyczng

polaryzacija spinéw (Rys. 6.8c)).

Aby bezpoSrednio poréwna¢ przydatno§¢ badanych prébek do zastosowan
w zakresie detektorow pola magnetycznego, zbadaliSmy ich czuto$§¢ na state pole
magnetyczne (Rys. 6.8e)). Wyniki te wskazuja wyrazny zakres optymalnych parametréw
materiatlu dla temperatur wzrostu mieszczacych si¢ w przedziale 800-900 °C.

Najmniejsza otrzymana warto$¢ wynosi 40 uT/VHz.

Do tej pory skupialiSmy si¢ na defektach o spinie S = Y2. Jednak inng interesujaca
klasg defektéw spinowych w azotku boru sg te o spinie S = 1. Jak wspomnieliSmy we
wstepie, jednym z najczesciej badanych defektow o S = 1 jest ujemnie natadowana luka
borowa. Innym, by¢ moze jeszcze cickawszym defektem jest niedawno odkryty defekt
weglowy, ktory rowniez charakteryzuje sie spinem S = 1, ale jednoczeS$nie pozwala na
detekcje pola magnetycznego we wszystkich trzech kierunkach [213]. Okazuje si¢, ze
dobierajac w odpowiedni sposéb parametry wzrostu azotku boru, mozliwe jest
otrzymanie rowniez tego rodzaju defektéw. Co rOwnie wazne, mowa tu juz 0 warunkach
wzrostu MOVPE, co odnosi si¢ do dobrze zorientowanych wzgledem podtoza warstw

0 duzo mniejszej grubosci.

Na Rys. 6.9 przedstawiamy wyniki charakteryzacji otrzymanego przez nas defektu o
spinie S = 1. Na Rys. 6.9a) mozemy zobaczy¢ przykltadowe widmo ODMR.
Charakteryzuje si¢ ono dwoma pikami, ktére sg stowarzyszone z przejSciami miedzy
poszczegblnymi spinowymi stanami energetycznymi [212]. Energie tych przej$¢ zalezne

sa od wartoSci rzutu wektora zewnetrznego pola magnetycznego na 0§ wyznaczong przez
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symetri¢ defektu, co przedstawia Rys. 6.9b). W kontekscie potencjalnych zastosowan
warto rowniez podkreslic, ze analizowany defekt emituje Swiatto w formie pojedynczych
fotonow. Wskazuje na to funkcja korelacji drugiego rzgdu przedstawiona na Rys. 6.9c).
Charakterystyczny spadek wartosci dla t = 0 ns osigga warto$¢ 0,1, co wskazuje na bardzo

duza czysto$¢ kwantowg emisji.

Rys. 6.9 Charakteryzacja defektu weglowego o spinie S = 1. a) Przyktadowe widmo ODMR. b) Zalezno$¢
intensywnosci widma ODMR od kierunku zewngtrznego pola magnetycznego. ¢) Funkcja korelacji
drugiego rzedu dla badanego defektu otrzymana dla trzech réznych mocy lasera pobudzajacego.

Przedstawione przez nas wyniki juz teraz wskazuja na duzy potencjat aplikacyjny
zarowno w przypadku grubszych warstw o gorszym porzadku krystalograficznym jak
réwniez tych ciefiszych, hodowanych epitaksjalnie. W przypadku tych drugich warto
zwréci€ szezegllng uwage na mozliwo§¢ hodowania zar6wno hBN jak i rBN przy
jednoczesnej optymalizacji parametréw wzrostu pod katem powstawania defektow o
spinie S = 1. Oprdcz sugerowanego we wstepie wydtuzenia koherencji spinowej dla rBN
warto pamieta¢ o mozliwoéci kontrolowanego wprowadzania naprezed [215]. W
przypadku centrum NV w diamencie naprezenia doprowadzity do poprawy mozliwosci
detekcyjnych [216]. Podobnej zalezno$ci mozna si¢ spodziewacé réwniez w azotku boru.
Tu z kolei kontrolowane zmiany naprezenia mogloby by¢ mozliwe na skutek

przyktadanego napi¢cia do struktury piezoelektrycznego rBN.
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Podsumowanie

W ramach tej czesci pracy zbadaliSmy wplyw temperatury wzrostu na wtasciwosci
spinowe azotku boru. W tym celu przygotowaliSmy przy uzyciu MOCVD seri¢ probek
hodowanych w zakresie temperatur od 700 °C do 1200 °C. Po zakoficzeniu procesu
wzrostu probki poddaliSmy dodatkowo wygrzewaniu w temperaturze 1200 °C
w atmosferze azotu. WykazaliSmy, ze stosujac metode MOCVD mozliwe jest otrzymanie
wielkopowierzchniowych warstw BN o niezerowym spinie bez konieczno$ci stosowania
dodatkowych procedur modyfikacji materiatu, takich jak napromieniowanie jonowe lub

neutronowe.

Przeprowadzone badania EPR wykazaty, ze wtaSciwosci spinowe otrzymanych
warstw silnie zaleza od temperatury wzrostu. Na podstawie wynikéw otrzymanych na
drodze pomiar6w fotoluminescencji oraz spektroskopii FTIR zaproponowaliSmy
mechanizm odpowiedzialny za obserwowane zjawiska. Nasza interpretacja wskazuje, ze
za wlasciwosci spinowe materialu odpowiadaja niesparowane elektrony pochodzace
z klastréw weglowych obecnych w warstwach BN. Poprzez zmiang temperatury Wzrostu
mozliwe jest sterowanie zarowno liczba takich defektow, jak i ich charakterem

chemicznym.

W niskich temperaturach wzrostu nieefektywna piroliza prekursoréw prowadzi do
powstawania materiatu o niskiej jakoSci krystalicznej. Skutkuje to znacznym skréceniem
czasu relaksacji spindw oraz brakiem wykrywalnego sygnatu EPR. Z kolei w wysokich
temperaturach wzrostu poprawia si¢ uporzgdkowanie Krystaliczne warstw BN, co
prowadzi do zmniejszenia liczby defektéw weglowych aktywnych spinowo. Dodatkowo
pozostate centra spinowe moga by¢ dezaktywowane przez wodor, ktory tworzy wigzania
z atomami wegla, eliminujac zdelokalizowane elektrony odpowiedzialne za powstawanie
sygnalu EPR. W konsekwencji najsilniejszy sygnat zwigzany z wtaSciwoSciami
spinowymi dla prébek bezposrednio po wzroscie uzyskaliSmy w stosunkowo waskim
zakresie temperatur wzrostu, tj. okoto 860 °C. Intensywno$¢ tego sygnatu moze byc

dodatkowo zwickszona poprzez wygrzewanie w temperaturze 1200 °C.
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W dalszej czesci wykonaliSmy rOwniez pomiary wykrywanego optycznie rezonansu
magnetycznego na tym samym zestawie probek. Otrzymane w ten sposéb wyniki sg
zgodne z wczesniejsza analizg widm EPR. Jednak dostrzegalne sg drobne rozbieznosci,
co najprawdopodobniej wynika z tego, ze obie te techniki rejestruja sygnat od nieco
innego zbioru defektow. Na koniec pokazaliSmy, ze wykorzystujac MOVPE, jesteSmy

w stanie kreowac defekty o spinie S = 1, ktdre majg istotny potencjat aplikacyjny.

Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacjach: J. Iwanski*, J. Kierdaszuk, A. Ciesielski, J. Binder, A. Drabifiska,
A. Wysmotek, Manipulating carbon related spin defects in boron nitride by changing the
MOCVD growth temperature, Diam. Rel. Mater. 147 111291 (2024), DOI:
10.1016/j.diamond.2024.111291 oraz S. C. Scholten*, J. Iwanski, K. Xing, J. Binder,
A. K. Dabrowska, H. H. Tan, T. S. Cheng, J. Bradford, C. J. Mellor, P. H. Beton,
S. V. Novikov, J. Mischke, A. Henning, S. Krotkus, E. Yengel, S. Pasko, A. Wysmolek,
J.-P. Tetienne, Optically detected magnetic resonance of wafer-scale hexagonal boron
nitride thin films, Mater. Quantum Technol. 5 045701 (2025), DOI: 10.1088/2633-
4356/aeledf.

Podzi¢gkowania

Stworzenie spdjnej interpretacji dotyczacej powstawania defektow spinowych nie
byto fatwe. Dlatego chciatbym podzickowac gronu 0s6b, ktére wsparto mnie w tej czesci
badan. W szczegdlnosci dzickuje Jakubowi Kierdaszukowi za pomiary EPR i zwigzang
znimi analize danych, Anecie Drabifiskiej za pomoc w interpretacji wynikow EPR,
Arkadiuszowi Ciesielskiemu za wyhodowanie czgSci probek wykorzystanych
w badaniach oraz cz¢$¢ pomiaréw fotoluminescencji, Samowi Scholtenowi za pomiary
ODMR, analize¢ danych i korelacje z wynikami EPR, Jean-Philippowi Tetienne za pomoc
w interpretacji wynikow ODMR, Sivie Kesavan, Tobiemu Mitchellowi, Hannah Stern za
pomiary ODMR i pomiary autokorelacji na probce z defektem o spinie S = 1,
Johannesowi Binderowi i Andrzejowi Wysmotkowi za dyskusje, wskazowki i wsparcie
w interpretacji otrzymywanych wynikow.
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M¢6j wktad w przedstawione badania dotyczyt wyhodowania czeSci probek,
pomiaréw FTIR, czgsci pomiaréw fotoluminescencji, analizy i interpretacji otrzymanych
danych i opracowania modelu tworzenia si¢ defektow o spinie S = Y2 podczas wzrostu

MOCVD.
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7. Modyfikacja przerwy energetycznej azotku boru poprzez tworzenie

stopow z glinem

Motywacja do realizowania tej czeSci badan jest brak wydajnych Zrédet Swiatta
w zakresie giebokiego ultrafioletu (DUV, 200-280 nm, 4,4-6,2 eV), ktdére sg bardzo
pozadane ze wzgledu na zastosowania do sterylizacji i dezynfekcji [221-225]. Jak
omoéwiliSmy w rozdziale wprowadzajacym 1.3, obecne urzadzenia oparte s3 o struktury
na bazie AlGaN, ktérych cechg charakterystyczna jest problem w domieszkowaniu na typ
p oraz niska wydajno$¢ emisji w obszarze DUV. Jednocze$nie azotek boru potencjalnie
moze przezwyciezyC ograniczenia duzo bardziej rozwinictych emiteréw azotkowych.
Stosunkowo sporg uwage w kontekScie zagadnienia urzadzen optoelektronicznych
poSwieca si¢ problemowi przewodnictwa azotku boru. ROwniez nasza grupa ma juz
pewne sukcesy w tym zakresie [544]. Jednak réwnie istotne w kontekscie
polprzewodnikowych 7Zrédet Swiatta okazuje si¢ umiejetne sterowanie przerwa
energetyczng materiatu. Daje to szanse na tworzenie studni kwantowych i tym samym
zwigkszania wydajnos$ci emisji urzadzenia na skutek przestrzennego lokalizowania

rekombinujacych nosnikow.

Jedna z popularnych strategii na  strojenie  przerwy  energetycznej
w pOtprzewodnikach jest tworzenie stopéw co najmniej dwiéch materiatéw o réznej
przerwie energetycznej. Wtedy wartoS¢ przerwy energetycznej zwigzku mieszanego
zawiera si¢ w przedziale wyznaczonym micdzy wartoSciami przerwy energetycznej
kazdego ze zwiazkOw z osobna. W przypadku azotku boru pierwszymi kandydatami na
zwiazki, z ktérymi azotek boru mégtby stworzy¢ stop sg AIN i GaN ze wzgledu na to, ze
zaréwno glin jak i gal leza w tej samej grupie uktadu okresowego pierwiastkow [545-
549]. Obliczenia teoretyczne wskazuja, ze w warstwowych materiatach mieszanych typu
hB1xALN szeroko$¢ przerwy energetycznej powinna zmienia¢ sie w szerokim zakresie
wraz z zawartoScig x glinu od okoto 6 eV dla czystego hBN do wartosci 3-4 eV dla
czystego hAIN [257,258]. Co wigcej, przewidywana zalezno$§¢ pomigdzy szerokoscia

przerwy energetycznej a sktadem materiatu zmienia si¢ w bardzo dynamiczny sposéb
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[257]. Oznacza to, ze nawet niewielkie zawartosci glinu w stopie hBAIN moga prowadzic¢

do wyraznego zmniejszenia przerwy energetycznej materiatu.

Aby jednak pomyst ten zrealizowa¢ w praktyce, konieczne jest zachowanie
warstwowej struktury krystalicznej o wigzaniach sp? Nie jest to warunek trywialny,
poniewaz AIN w warunkach réwnowagowych preferencyjnie krystalizuje w strukturze
wurcytu, odpowiadajacej hybrydyzacji sp® [550,551]. W konsekwencji powstanie stopu
o strukturze warstwowej zawierajacej glin stanowi istotne wyzwanie technologiczne.
Podobnego zachowania spodziewamy si¢ rowniez dla stopéw z galem, poniewaz GaN
rowniez preferencyjnie krystalizuje w strukturze wurcytu, a powstanie struktury
warstwowego hGaN wymaga bardzo specyficznych warunkow [552,553]. Co wiecej,
atomy galu sg istotnie wicksze od atomdéw boru, przez co zachowanie ptaskiej struktury
warstwowej materiatu staje si¢ jeszcze wigkszym wyzwaniem. Z tego powodu w dalszej

czesci tego rozdziatu skupimy sie gtdwnie na stopach warstwowego BAIN.

W momencie pisania niniejszej pracy istnieja jedynie nieliczne prace zwiazane
z hodowaniem stopéw B, ALN przy uzyciu technologii MOVPE [548,554].
Jednocze$nie konieczne jest prowadzenie systematycznych badad majacych na celu
okre§lenie takich warunk6w wzrostu, ktére umozliwig otrzymywanie stopéw BixALN
zachowujacych warstwowa struktur¢ o wigzaniach sp? Tego rodzaju badania bytyby
w stanie pozwoli¢ na efektywne strojenie szerokoSci przerwy energetycznej materialu
i tym samym tworzenie struktur studni kwantowych istotnych dla wydajnych emiteréw

Swiatla w DUV,

W kolejnych akapitach bedziemy analizowa¢ r6zne rezimy wzrostu warstw
otrzymywanych metoda MOVPE, aby zidentyfikowa¢ takie warunki, ktdre sprzyjaja
uzyskaniu wlasciwosci materiatowych pozadanych z punktu widzenia struktur studni
kwantowych opartych na BN. W szczegélnosci omoOwimy, w jaki sposob parametry
wzrostu wplywajg na wlasciwosci optyczne i strukturalne otrzymywanych warstw oraz

jak determinuja efektywno§¢ wbudowywania si¢ glinu w strukture otrzymanego
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materiatu. W dalszej kolejnosci skupimy si¢ réwniez na poglebieniu zrozumienia

wlasnos$ci najciekawszych probek z punktu widzenia wtasnosci optycznych.

Ze wzgledu na duzo mniejszg ztozonoS¢ procesdéw zachodzacych w rezimie CFG, na
poczatku wyhodowaliSmy seri¢ prébek w tym wlasnie trybie. BazowaliSmy na
warunkach wzrostu charakterystycznych dla dobrej jakoSci, cienkiej warstwy azotku
boru, ktére zostaly przedstawione w pracy Dabrowskiej dla prébki oznaczonej jako S'
[327]. W szczeg6Inosci byly to temperatura 1300 °C, ci$nienie 800 mbar oraz stosunek
Cvin rzedu 9000. Jednak istotng rdznicg zastosowang w naszych badaniach byto
wprowadzenie oprocz prekursoréw boru i azotu réwniez prekursora glinu, tj.
trimetyloglinu (TMAL). Zawarto$¢ prekursora glinowego w fazie gazowej rozumianej
jako stosunck TMALI do catkowitego przeptywu prekursoréw grupy 13. (TEB+TMAI)
oznaczonej jako TMALIIl zawierata sic w przedziale od 1,4% do 10,2%. W celu
rozroznienia tej serii probek od prébek przedstawionych w dalszej czeSci badania
i hodowanych w warunkach FME, nazwaliSmy ja poprzez skrét trybu wzrostu wraz
z warto$cig TMALIII wyrazona w procentach w indeksie dolnym: CFG14, CFG2s, CFGs 4,
CFGio,2. Oprocz probek z glinem, wyhodowaliSmy réwniez prébke referencyjng (Refcre),

ktéra powstala bez uzycia TMAI w takich samych pozostatych warunkach wzrostu.

Na Rys. 7.1a)-d) przedstawiamy morfologi¢ powierzchni prébek otrzymanych
wrezimie CFG przy réznych przeptywach TMAIL W prébkach tych obserwujemy
wyrazng chropowato$¢ powierzchni wynikajaca z obecnoSci licznych nieregularnych,
wydtuzonych platkow. Taka morfologia wskazuje na szybkie tempo tworzenia si¢
materialu, ktére sprzyja wzrostowi w losowych kierunkach wzgledem powierzchni
podtoza szafirowego. W konsekwencji prowadzi to do zwickszonej porowatosci warstwy,
ktéra rozumiemy jako wkiad pustych przestrzeni do catkowitej objetoSci powstatej
warstwy [192,314,555]. Poréwnanie probki CFG14 (najmniejszy przeptyw TMAL, Rys.
7.1a)) z probka CFGuo. (najwickszy przeptyw TMAL, Rys. 7.1d)) ukazuje wyrazna

zalezno§¢ pomiedzy rozmiarem platkOw a wartoscig przeptywu TMAL. Takie zachowanie
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jest zgodne z dobrze znanymi trendami obserwowanymi w epitaksji AIN, gdzie

Rys. 7.1 Obrazy morfologii otrzymane przy uzyciu skaningowej mikroskopii elektronowej dla probek
z réznym przeptywem TMAL a) CFGy 4, b) CFGzg, €) CFGs 4, d) CFGyo, Oraz €) Refcrg bez TMAL f) Widma
fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni dla serii CFG. Wstawka pokazuje zblizenie na pik zwigzany
z modem fononowym E;, w warstwowym azotku boru. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [556].

zwiekszony przeptyw TMAI prowadzi do zwickszenia catkowitej predkosci wzrostu oraz
sprzyja formowaniu wigkszych krystalitbw [557]. Jednocze$nie wyzszy strumied
prekursora moze nasila¢ pasozytnicze reakcje zachodzace w fazie gazowej oraz
akumulacje warstwy przypowierzchniowej, co w literaturze wskazywane jest jako
czynniki pogarszajace morfologie powierzchni [557-560]. W przypadku badanych przez
nas probek wptywa to bezpoSrednio na porowato$¢ warstw, co potwierdzaja obrazy SEM.
Porowato§¢ wynikajaca z powstawania zdezorientowanych ptatkéw oraz wplyw
przeptywu TMALI na ich wielko§¢ mozna jeszcze lepiej zauwazyC, patrzac na przekroje

poprzeczne probek przedstawione na Rys. 7.2.
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Rys. 7.2 Obrazy skaningowej mikroskopii elektronowej przekrojow prébek z serii CFG: a), d) CFG4, b),
e) CFGgg, C), f) CFGio2. Na kazdym obrazie przedstawiona jest taka sama struktura: na dole podioze
szafirowe, na S§rodku porowata warstwa BAIN i na gorze prdéznia. Rysunek zostal przygotowany na
podstawie [556].

Na Rys. 7.1e) pokazujemy dla poréwnania prébke referencyjng otrzymang w rezimie
CFG bez dodatku TMAI (Refces). W tym przypadku powstaje jednorodna, ptaska i cienka
warstwa azotku boru. Obecno$¢ charakterystycznych zmarszczek na powierzchni,
typowych dla ciagtych epitaksjalnych warstw BN, wskazuje na ciggto$¢ materiatu
krystalicznego [306,350,353]. Dodatkowo mozna zaobserwowac niewielkie, losowo
rozmieszczone platki o nieregularnym ksztatcie i rozmiarach rzedu kilkuset nanometrow.
Struktury te moga odpowiada¢ poczatkowemu etapowi formowania platkéw
obserwowanemu w prébkach hodowanych z udziatem TMAI. Zatem wprowadzenie
TMALI do reaktora w istotny sposéb zmienia mechanizm wzrostu materiatu oraz koficowa
morfologi¢ warstwy. Zaobserwowane réznice rodza jednak pytanie, czy przedstawiony
na Rys. 7.1a)-d) BAIN zachowuje nadal cechy strukturalne warstwowego azotku boru
o hybrydyzacji sp?>. Aby to sprawdzi¢, wykonali§my pomiary spektroskopii FTIR,
ktorych wyniki przedstawiamy na Rys. 7.1f).

Obserwowane pasmo okoto 1370 cm™ odpowiada drganiom o symetrii Ey, bedacymi

drganiami w ptaszczyznie warstwy o hybrydyzacji sp?. Obecnos¢ tego piku potwierdza
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zachowanie warstwowej struktury krystalicznej w otrzymanym materiale [349,353,354].
W przypadku prébki Refces intensywnos¢ tego pasma jest znacznie mniejsza, co wynika
z duzo mniejszej grubosci warstwy (okoto 4 nm, w poréwnaniu z setkami nanometrow
w prébkach zawierajacych glin). Dla probki CFGs, widzimy, ze pik zaczyna si¢
rozszczepiaé. Natomiast w probce CFGao2 efekt ten jest juz bardzo wyrazny. Aby lepiej
zrozumie¢ te charakterystyczne cechy widm FTIR, przeprowadziliSmy dodatkowe

modelowanie.

Zastosowana metoda modelowania widm FTIR wykorzystuje funkcje dielektryczng
zar6wno warstwy azotku boru, jak i podtoza Al,Os. Szczegétowy opis procedury
obliczeniowej znajduje si¢ w naszych wcze$niejszych pracach [353]. Aby uwzglednié
wplyw porowatosci warstwy obserwowanej na obrazach SEM, wprowadzamy efektywng
funkcje dielektryczng azotku boru e, ktéra zalezy od parametru porowatosci P i stanowi
kombinacje¢ funkcji dielektrycznych powietrza &pow Oraz azotku boru esy zgodnie

Z rOwnaniem:
Eef(w) = 1D“’:pow((")) + (1 — P)egn(w). (7.1)

W przyjetym modelu zaktadamy €pon(w) = 1. Parametr P w réwnaniu (7.1) oznacza udziat
objeto$ciowy powietrza w porowatej warstwie. Zatem P = 0% odpowiada czystemu,

litemu BN, natomiast P = 100% oznacza brak BN (samo powietrze).

Na Rys. 7.3 przedstawiamy wyniki symulacji dla réznych grubosci i porowatosci
warstw BN. Jak mozna zauwazy¢, ksztalt widma silnie zalezy od obu symulowanych
parametrow. Pasmo E, charakterystyczne dla BN z maksimum w poblizu 1370 cm?, staje
si¢ bardziej intensywne i ulega rozszczepieniu w przypadku warstwy 0 porowatosci
P =0% i grubosci D = 270 nm, jesli poréwnamy z warstwa o tej samej porowatosci (0%),
lecz mniejszej grubosci (D = 70 nm). Analiza widm dla réznych gruboSci wskazuje
jednak, ze efekt rozszczepienia piku nie wynika ze zmian wiasnoSci materiatowych, lecz
jest konsekwencja interferencji Swiatta odbitego od kolejnych interfejsow w strukturze

probki. Wzory interferencyjne widoczne sa réwniez w zakresie wyzszych energii
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(<1700 cm™) w postaci oscylacji sygnatu. Okres tych oscylacji zalezy bezposrednio od

Rys. 7.3 Symulacje widm fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni dla azotku boru na podtozu
szafirowym. Przedstawiona macierz przedstawia ewolucj¢ widma dla réZznych parametréw grubosci
i porowatosci warstwy. Grubos$¢ symulowanej warstwy zwicksza si¢ na kolejnych widmach od lewej do
prawej, podczas gdy porowato$¢ od géry do dotu. Obrazek zostat przygotowany na podstawie [556].

grubosci warstwy. Dla grubosci przekraczajacych okoto 100 nm pojawia si¢ dodatkowe
pasmo w poblizu 780 cm™, charakterystyczne dla warstwowego BN [349]. W cieriszych
warstwach sygnat ten jest praktycznie niewidoczny ze wzgledu na znacznie mniejsza sife

oscylatora.

Zwickszanie parametru porowatoSci P prowadzi do stopniowego ostabienia
opisanych efektéw interferencyjnych. Interesujacym zjawiskiem jest rOwniez zmiana
fazy oscylacji w zakresie wyzszych energii dla warto$ci P > 48%. Efekt ten mozna
przypisa¢ zmianie efektywnego wspoétczynnika zatamania Swiatta w porowatym BN.
W przypadku litego materiatu wspétczynnik zatamania azotku boru ngy jest wickszy niz
wspOiczynnik zatamania podioza AlOs (Nen > Naros), CO prowadzi do wzrostu odbicia

w zakresie energii powyzej 1700 cm™. Jednak w przypadku silnie porowatego BN
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mozliwe jest spetnienie przeciwnego warunku, tj. nen < Naros. W takiej sytuacji odbicie
maleje dla energii >1700 cm, co obserwujemy na przykiad dla przypadku P = 75% oraz
D =770 nm. Z przeprowadzonego modelowania zauwazamy, ze ksztalt obserwowanego
w eksperymencie pasma zalezy jednocze$nie od grubosci jak i porowato$ci warstwy,

ktora wptywa na efektywny wspdtczynnik zatamania §wiatta w materiale.

Nalezy zauwazy¢, ze w przeprowadzonych pomiarach FTIR nie zaobserwowali$my
pasma charakterystycznego dla AIN, ktére powinno pojawiac si¢ w okolicy ~670 cm™
[561]. Brak tego sygnatu wskazuje, ze atomy aluminium nie tworza oddzielnej struktury
AIN, lecz zostaja wbudowane w sie¢ krystaliczna BN o wigzaniach o hybrydyzacji sp2.
Silne odbicie obserwowane w zakresie ponizej 1000 cm™ przypisujemy podiozu
szafirowemu [513,562]. Pasmo w poblizu 825 cm? odpowiada natomiast drganiom
0 symetrii Az, prostopadtym do ptaszczyzny warstw atomowych. W konfiguracji
pomiarowej, w ktorej promieniowanie pada prostopadle do powierzchni podioza,
obecno$¢ tego pasma wskazuje na dezorientacje krystalograficzng materiatu. Jego
intensywnos$¢ zalezy zaréwno od grubosci warstwy, jak i od kata dezorientacji, czyli kata
pomiedzy ptaszczyzng atomowa BAIN a plaszczyzna podtoza szafirowego. W zwigzku
ztym najwyzszg intensywnoS¢ obserwujemy dla probki CFGuo», ktora sktada sie
z najwigkszych, silnie nachylonych ptatkéw. Intensywnos$¢ tego pasma maleje wraz ze

zmniejszaniem przeptywu TMALI stosowanego podczas wzrostu.

Zmiany porowato$ci materiatu, a tym samym jego efektywnego wspoétczynnika
zalamania Swiatla, wptywaja nie tylko na pasmo zwigzane z modem E,,, lecz rowniez na
poziom sygnatu odbicia w zakresie powyzej 1500 cm, co szczegétowo oméwiliSmy przy
okazji Rys. 7.3. Najnizszy sygnat odbicia w tym zakresie obserwujemy dla prébki
CFGuo2, co stanowi dodatkowe potwierdzenie zwigkszonej porowato$ci materiatu wraz
ze wzrostem przeptywu TMAIL W tym kontekS$cie porowato$¢ definiujemy jako udziat
objetoSciowy powietrza w warstwie, odzwierciedlajacy obecnoS$¢ pustych przestrzeni

oraz szczelin pomigdzy nieregularnymi ptatkami widocznymi na Rys. 7.1 1 Rys. 7.2.
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Wyniki te wspierajg interpretacje, zgodnie z ktorg jednoczesne wprowadzanie TMALI
wraz z pozostatymi prekursorami prowadzi do szybkiej nukleacji oraz wzrostu silnie
zdezorientowanych ptatk6w materiatu. Nasze obserwacje wskazuja zatem, ze rezim
wzrostu CFG nie jest odpowiedni do syntezy warstw BAIN, poniewaz nawet bardzo
niewielkie przeptywy TMAI (1,4% w fazie gazowej) prowadza do niepozadanego

zarodkowania oraz wzrostu w kierunku prostopadtym do powierzchni podtoza.

Rys. 7.4 Schemat wprowadzania prekursordw podczas wzrostu prébek A-E. Niebieskie, czerwone i zielone
prostokaty odpowiadaja odpowiednio amoniakowi, TEB i TMAI. Dtugosci prostokatow sa proporcjonalne
do czasu trwania kazdego z pulséw. Nalezy zauwazy¢, ze po niebieskim prostokacie wystepuje przerwa,
ktora reprezentuje pauze¢. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [556].

Ze wzgledu na nieskuteczno$¢ wzrostu dobrej jakoSci, ptaskich warstw BAIN przy
uzyciu trybu CFG przygotowaliSmy réwniez seri¢ probek hodowanych przy uzyciu trybu
pulsacyjnego FME. W tym trybie wzrostu w przypadku azotku boru wprowadzane sg
naprzemiennie amoniak i TEB. Jednak w przypadku trzech prekursoréw mozliwe jest
wprowadzanie ich na r6zne sposoby. Sekwencje wprowadzania prekursoréow dla drugiej
serii prébek otrzymanych w rezimie FME przedstawiamy na Rys. 7.4. Po kazdym pulsie
amoniakowym stosowaliSmy pauzg, polegajaca na przerwie w podawaniu prekursorow

przy jednoczesnym utrzymaniu przeptywu wodoru jako gazu no$nego. Takie podejscie

258



jest powszechnie stosowane w procesach epitaksjalnych, poniewaz umozliwia usunigcie
resztkowych produktow reakcji z komory reaktora i sprzyja poprawie jakoSci rosnacego

materiatu [314,324].

W ramach badafi przeanalizowaliSmy pieC r6znych kombinacji sekwencji podawania
prekursoréw, co doprowadzito do otrzymania pi¢ciu prébek oznaczonych jako A-E.
W przypadku prébki A zastosowana sekwencja przypominata proces, w ktorym najpierw
hodowany jest azotek boru (para impulsow TEB-NHs), a nastepnie azotek glinu (para
impulsow TMAI-NHs), przy czym oba prekursory metaloorganiczne rozdzielone sa
impulsem amoniaku. Dla prébek B i C najpierw wprowadzali$my pojedynczy prekursor
metaloorganiczny, a nastepnie puls amoniakowy. Jedyna r6znicg pomi¢dzy tymi dwiema
prébkami byta kolejno$¢ wprowadzania TEB i TMAI. Natomiast w prébkach D i E
prekursor TMAI podawany byt jednocze$nie z innym reagentem: w prébce D razem

z TEB, a w prébce E razem z amoniakiem.

Stosunek TMALIII byt jednakowy dla wszystkich prébek A-E i wynosit 3,7%.
Catkowity stosunek Cvyi zostal utrzymany na poziomie okoto 15000, natomiast ciSnienie
w reaktorze wynosito 400 mbar, co odpowiada warunkom zoptymalizowanym dla
wzrostu wysokiej jako$ci azotku boru [306,327]. Jako probke referencyjng
wykorzystaliSmy warstwe otrzymang W tej samej temperaturze i przy identycznych
przeptywach TEB oraz NHs, lecz bez pulsow TMAI. W tym przypadku do komory
reaktora wprowadzane byty naprzemiennie jedynie dwa prekursory. W dalszej czesci
bedziemy ja nazywac Refrme. Schemat pulsowania dla tej probki jest zatem najbardziej
zblizony do schematu zastosowanego dla probek D i E, jednak bez sekwencji zwiazanej

z podawaniem TMALL.

Wszystkie probki z serii FME hodowali§my przez taki czas wynoszacy 60 minut. Ze
wzgledu jednak na réznice w sekwencjach pulséw i wynikajacy z tego rézny czas trwania
petnego cyklu pulséw konieczne byto dostosowanie liczby powtérzen cyklu dla kazdej
z prébek. Zatem dla probki A zastosowaliSmy 300 powtérzen, dla prébek B i C — 480

powtdrzeni, natomiast dla prébek D, E oraz Refrve — 600 powtérzeri.
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Rys. 7.5 Obrazy skaningowej mikroskopii elektronowej dla probek a) A, b) B, ¢) C, d) D, e) E oraz f)
Refeve hodowanych w trybie FME z réznymi sekwencjami wprowadzania prekursordw. Wstawki pokazuja
schemat pulsowania dla kazdej z probek. Niebieskie, czerwone i zielone prostokaty odpowiadaja pulsom
amoniaku, TEB, TMAI. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [556].

Morfologia prébek otrzymanych w rezimie FME znaczaco rézni si¢ od tej
obserwowanej dla warstw hodowanych w warunkach CFG. Jak mozna zauwazyc¢ na Rys.
7.5, wszystkie probki tworzg ciggle warstwy utozone rownolegle do podtoza. Ciggtos¢
tych  warstw  potwierdza  obecno$¢  charakterystycznej sieci  zmarszczek
[306,327,350,353,362]. Jak opisaliSmy juz w rozdziale 4, powstawanie takich
zmarszczek stanowi mechanizm relaksacji naprezen pojawiajacych sie podczas
chtodzenia materiatu po zakoficzeniu procesu wzrostu i wynika z réznicy
wspOtczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej pomicdzy hBAIN a podtozem szafirowym
[350,353,379,563-565]. Jednocze$niec struktura sieci zmarszczek zalezy od
zastosowanego schematu pulsowania. W probkach B i C pomiedzy wickszymi
zmarszczkami widoczna jest dodatkowa sie¢ drobniejszych struktur, co wskazuje na
niejednorodny rozklad naprezen w warstwie. Zjawisko to jest szczegllnie wyrazne

w przypadku probki C.

Zastosowana sekwencja impulséw wptywa rowniez na ksztatt oraz gestos$¢ obiektow
3D widocznych na powierzchni. Probka C charakteryzuje si¢ najczystszg morfologia

(Rys. 3.8¢c)). Obserwowana liczba niepozadanych obiektéw jest w jej przypadku mniejsza
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nawet niz w prébce referencyjnej hodowanej bez dodatku TMAI (Rys. 7.5f)).
Powierzchnia probki A réwniez wydaje si¢ stosunkowo czysta (Rys. 7.5a)), jednak
obserwowane s3 na niej krystaliczne wytrgcenia o charakterystycznym ksztalcie.
W dalszej czeSci pracy przedstawimy poglebiong analize tych obiektow, ktore
identyfikujemy jako AIN o strukturze wurcytu. Natomiast prébki D i E zawieraja
najwicksza liczbe czastek zanieczyszczefi, co sugeruje intensywne powstawanie

defektow strukturalnych podczas procesu wzrostu.

Rys. 7.6 Widma fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni dla prébek A-E hodowanych dla réznych
sekwencji wprowadzania prekursoréw oraz probka Refeve hodowana bez TMAIL. Wstawka pokazuje
zblizenie na pik Ej, charakterystyczny dla warstwowego BN. Rysunek zostat przygotowany na podstawie
[556].

W celu przeprowadzenia iloSciowej a nie tylko jakoSciowej analizy préobek,
wykonali§my réwniez pomiary fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni. Na Rys.
7.6 przedstawiamy widma odbicia FTIR dla probek A-E hodowanych z wykorzystaniem
réznych sekwencji wprowadzania prekursoréw oraz dla probki referencyjnej Refeme
otrzymanej bez uzycia TMAI. Podobnie jak w przypadku prébek hodowanych w rezimie
CFG, obserwowany jest pik w okolicy ~1369 cm™, odpowiadajacy modowi drgai Ei, w
warstwowym azotku boru. Poniewaz wszystkie zbadanych prébek s3 dobrze
zorientowanymi, ptaskimi warstwami, przeprowadzili§my procedur¢ dopasowania widm,

w ktorej wszystkie materialy obecne w strukturze (warstwa BAIN oraz podioze
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szafirowe) modelowane sa poprzez tlumione oscylatory harmoniczne. Taka symulacja
pozwala na wyznaczenie mig¢dzy innymi energii wtasnej oscylatora w, ktora jest zwigzana
z energiag fononu oraz parametr ttumienia p, odpowiadajacy szerokosci piku i
dostarczajacy informacji o jakoSci krystalicznej materiatu oraz jednorodnosci naprezefi
w warstwie. Dodatkowo mozliwe jest okre§lenie grubosci warstwy d, ktora stanowi
istotny parametr w tym badaniu. Szczeg6towy opis zastosowanej przez nas procedury
dostepny jest w naszej wezesniejszej pracy [353]. Natomiast warto$ci otrzymanych w ten

sposdb parametrow prezentujemy w dalszej cz¢s$ci rozdziatu w Tab. 7.2,

Energia fononu dla badanych prébek miesci si¢ w zakresie 1368,0-1369,4 cm™, co
oznacza przesunigcie ku wyzszym energiom w stosunku do spodziewanej warto$ci dla
wysokiej jakosci krysztatéw objeto$ciowych hBN, dla kt6rych maksimum piku przypada
na 1366 cm [349,354]. Jednoczesnie wartos¢ dla probki Refeme pozostaje w tym samym
zakresie (1368,7 cm?). Réznice pomigdzy probkami wskazujg na obecnos$¢ réznych
poziomOw naprezeri sciskajacych w badanych warstwach. Przesunigcie piku ku wyzszym
energiom koreluje réwniez z wartoScig parametru tlumienia v, ktdry zmienia si¢ od
22,1 cmdla prébki A do 28,6 cm™ dla probki E. Oznacza to, ze sekwencja wprowadzania
prekursoréw wptywa nie tylko na poziom naprezed, lecz takze na ich jednorodnos$c,
opisywang wtasnie przez parametr y. Wszystkie probki zawierajace glin (z wyjatkiem
prébki A) wykazuja wigksze wartosci y w poréwnaniu z prébka Refrve (25,0 cm™?). Jest
to zgodne z oczekiwaniami, poniewaz losowe wbudowywanie si¢ stosunkowo duzych
w poréwnaniu z atomami boru i azotu atoméw glinu wprowadza nieuporzadkowanie
strukturalne oraz niejednorodne napr¢zenia w sieci krystalicznej. Najwicksza wartoS¢
obserwujemy si¢ dla prébki E, co jest spdjne z duzg liczba tréjwymiarowych obiektow
widocznych na jej powierzchni (Rys. 7.5¢)). W przypadku prébki C, ktora charakteryzuje
si¢ najczystsza pod wzgledem obiektow powierzchniowych morfologia, wartoS¢
y=27,9 cm* moze wydawac si¢ zaskakujaco wysoka. Nalezy jednak podkre§lic, ze
parametr y odzwierciedla nie tylko gestos¢ defektow strukturalnych, lecz takze
niejednorodno$¢ naprezen. W probece C moze si¢ ona przejawia¢ w postaci ztozonej sieci
zmarszczek, gdzie pomiedzy wickszymi zmarszczkami powstajg dodatkowe, drobniejsze
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struktury. Takie zjawisko moze wynika¢ z losowego skrecania warstw atomowych,
prowadzacego do turbostratynowego ultozenia warstw, co dodatkowo potwierdza
zwigkszona stata sieci obserwowana w pomiarach dyfrakcji rentgenowskiej. WyniKki

pomiaréw dyfrakcji rentgenowskiej zostang omowione w kolejnych akapitach.

Nalezy zauwazy¢, ze tak duza niejednorodno$¢ naprezed obserwowana dla
analizowanych probek, odzwierciedlona w podwyzszonej warto$ci 7, moze ograniczac
dyfuzje noSnikOw w strukturach studni kwantowych. Wskazuje to na konieczno$¢ dalszej
optymalizacji procesu wzrostu BAIN, aby uzyska¢ bardziej jednorodne warstwy

odpowiednie do zastosowan urzgdzeniowych.

Réznice w grubos$ci prébek d wskazujg na zmiany w szybko$ci wzrostu, poniewaz
wszystkie warstwy hodowano przez 60 minut. Nalezy jednak uwzgledni¢ fakt, ze w celu
zachowania jednakowego czasu wzrostu, catkowita liczba pulséw TEB i NH; byta r6zna
dla poszczegolnych prébek. Po podzieleniu grubosci warstwy przez liczbe powtorzen
petnej sekwencji pulséw otrzymujemy nastepujace wartosci przyrostu materiatu na cykl:
A — 0,30 A/powtérzenie, B — 0,52 A/powtérzenie, C — 0,62 A/powtdrzenie, D —
0,58 A/powtorzenie, E — 0,58 A/powtorzenie, Refeve — 0.59 A/powtdrzenie. Taka
normalizacja odzwierciedla ilo$¢ materiatu hodowanego w trakcie pojedynczego petnego
cyklu pulsowania, co stanowi bardziej adekwatng miar¢ w przypadku pulsacyjnego
procesu MOVPE, w ktérym wzrost zachodzi naprzemiennie w warunkach bogatych
i ubogich w azot. Poniewaz r6zne sekwencje impulséw wplywaja zaréwno na chemi¢
procesu, jak i na czas trwania pojedynczego cyklu, parametr grubo$¢ na powtérzenie
lepiej opisuje efektywnoS$¢ wzrostu danej sekwencji niz prosty stosunek grubosci do

Czasu wzrostu.

Pomiary dyfrakcji rentgenowskiej na analizowanych probkach przeprowadziliSmy
z wykorzystaniem dyfraktometru X'Pert Panalytical wyposazonego w  Zrddto

promieniowania CuKa, formowanego przy uzyciu zwierciadta rentgenowskiego
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w konfiguracji Bragga—Brentano. Krzywe 26/ w dla probek z serii FME przedstawiamy

Rys. 7.7 Krzywe dyfrakcji rentgenowskiej dla skanu 26/w dla probek A, B, C, D, E i Refeme. Wstawka
przedstawia wynik bardziej precyzyjnego skanu zorientowanego na pik od plaszczyzn (000I) dla
otrzymanych warstw. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [556].

na Rys. 7.7. Najsilniejszy sygnat, obserwowany przy kacie okoto 41,7°, pochodzi od
plaszczyzn atomowych (0006) podtoza Al,Os;. Dodatkowe piki w okolicy 40° zwiazane
sa rowniez z odbiciami od tych samych ptaszczyzn i wynikajg z obecnosci
charakterystycznych linii CuKf, WLa, oraz WLa,. Sygnaty zwigzane z wolframem sa
najsilniejsze dla probki Refeve, co wynika z wykorzystania starszej, bardziej zuzytej
lampy rentgenowskiej. Szeroka struktura z maksimum przy okoto 36° moze zostac
przypisana ptaszczyznom (0002) w azotku glinu o strukturze wurcytu. Nalezy jednak
podkreslic¢, ze obecnos¢ tego piku jest charakterystyczna dla warstw BN otrzymywanych
metoda MOVPE, poniewaz jak wskazaliSmy w rozdziale 4 warstwa AIN tworzy si¢ na
granicy Al,Os-BN na poczatkowym etapie wzrostu [306]. W konsekwencji sygnat ten
nie moze by¢ uwazany jako dowod na tworzenie klastrow wurcytowego AIN

w warstwach BAIN.

Najistotniejszg cecha z punktu widzenia niniejszej analizy jest pik potozony przy

okoto 26°, zwigzany z ptaszczyznami atomowymi (000l) dla warstwowego azotku boru.
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W celu jego doktadniejszego zbadania wykonaliSmy szczegbétowe skany 26/w w jego
bezposrednim otoczeniu, co przedstawiamy we wstawce do Rys. 7.7. Analiza wykazata,
ze pik ten zazwyczaj sktada si¢ z dwoch (a w przypadku probki E trzech) sktadowych,
ktérych potozenie i intensywnoS¢ zmieniaja si¢ w zaleznoSci od prébki. Zgodnie
z interpretacja zaproponowang w pracy [306], obecno$¢ tych sktadowych odpowiada
wspotwystepowaniu dwdch faz warstwowego BN: fazy dobrze uporzadkowanej (wicksze
katy) oraz fazy turbostratycznej (mniejsze katy). W celu iloSciowego opisu tych faz
zastosowali§my dopasowanie krzywych Gaussa. Wickszo§¢ probek (B, C, D, Refrve)
byta dobrze opisana jako suma dwoch krzywych Gaussa, podczas gdy dla probki A
wystarczajaca byta jedna sktadowa. Z kolei dla probki E konieczne byto uzycie trzech.
Wskazuje to, ze prébka A jest stosunkowo bardziej jednorodna i moze by¢ opisana
pojedyncza stalg sieci, natomiast prébka E zawiera trzy wyrazne komponenty
strukturalne. Na podstawie potozed pikéw oraz ich szeroko$ci potéwkowych na
podstawia prawa Bragga i rownania (3.1) oraz rownania Scherrera wyrazonego przez
(3.2) wyznaczyliSmy odpowiednio odlegto$¢ miedzyptaszczyznowa dooor Oraz grubosé
krystalitow D. Otrzymane wartoSci charakterystyczne dla poszczeg6lnych prébek

przedstawiamy w Tab. 7.1.

Tab. 7.1 Odlegtosci migdzyptaszczyznowe (0001) dooor i grubosci D krystalitow o zadanym dogor. Wartosci
zostaty otrzymane na podstawie prawa Bragga (doo) Oraz réwnania Scherrera (D) korzystajacych
z dopasowanych parametréw krzywych Gaussa. W celu lepszego odwzorowania danych do§wiadczalnych,
zestaw danych dla kazdej z probek zostat dopasowany przy uzyciu odpowiedniej liczby krzywych. Tabela
zostata przygotowana na podstawie [556].

Gauss 1 Gauss 2 Gauss 3
Prébka
dooo| [A] D [nm] dooo| [A] D [nm] dOOOI [A] D [nm]

3,41 6,4
3,41 6,2 3,35 15,9
3,43 6,2 3,36 17,9
3,41 6,3 3,35 18,3

m O O W >»

3,42 50 3,39 9,2 3,35 18,3
Refeve | 3,41 6,3 3,36 16,2
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Faza turbostratyczna wykazuje bardzo zblizone wlasciwosci we wszystkich
probkach, tj. odlegto$¢ miedzyptaszczyznowa dooa ~ 3,41 A oraz grubosc rzedu ~6 nm.
Z kolei faza dobrze uporzadkowana, dla ktorej dooo ~ 3.35 A, charakteryzuje si¢ gruboscia
w zakresie od 15,9 nm (prébka B) do 18,3 nm (probka E). Pomimo ogdlnego
podobiefistwa wynikow, probka C wykazuje nizszg jakoS¢ krystaliczng w poréwnaniu
z pr6bka B, co przejawia si¢ wickszymi wartoSciami statej sieci dla obu komponentow

strukturalnych.

Rys. 7.8 Wyniki zawartoSci pierwiastkowej glinu otrzymane przy uzyciu spektroskopii dyspersji energii
promieniowania X na prébkach A, B, C, D, E. Prosta linia zaznaczona na kazdym z paneli reprezentuje
sygnat tta. Lososiowy prostokat odpowiada obszarowi zwigzanemu z warstwg BAIN. Jego szeroko$¢
odpowiada Sredniej grubosci warstwy otrzymanej z analizy wynikdéw FTIR. Przedstawione wartoSci
odnosza si¢ do §rednich wartosci sktadu glinu w BAIN otrzymanych z trzech obszaréw pomiarowych EDX.
Rysunek zostat przygotowany na podstawie [556].

Sekwencja wprowadzania prekursorOw wptywa nie tylko na morfologic warstwy
I stalg sieci, lecz rowniez na efektywno$¢ wbudowywania si¢ glinu. Zawarto$¢ glinu
w analizowanych prébkach wyznaczyliSmy przy uzyciu transmisyjnego mikroskopu
elektronowego  wyposazonego w  detektor  spektroskopii  dyspersji  energii
promieniowania X. Na Rys. 7.8 przedstawiamy otrzymane wyniki utamka atomowego
glinu dla prébek z serii FME. We wszystkich prébkach obserwujemy sygnat
przekraczajacy poziom tta w obszarze zaznaczonym tososiowym prostokatem, ktory

odpowiada obszarowi warstwy BAIN. W celu wyznaczenia zawartos$ci glinu w warstwie
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na poczatku dokonaliSmy renormalizacji zmierzonych wartoSci tak, aby w obszarze
0 znanym sktadzie pierwiastkowym zwiazanym z Al,Os; utamek atomowy glinu wynosit
40%. Nastepnie w obszarze przypisanym do warstwy BAIN odjeliSmy warto$¢ tta
zaznaczonego na Rys. 7.8 prostg linia. W ostatnim kroku uSredniliSmy wyniki z co
najmniej trzech obszar6w pomiarowych dla kazdej prébki. W ten sposob na podstawie
wynikow EDX uzyskanych z pomiarow TEM oszacowali§my zawarto$¢ glinu x w stopie
B1.AlN dla badanych probek. Otrzymane wartosci wynosza odpowiednio 0,24%, 0,38%,
0,07%, 0,66% oraz 0,11% dla probek A, B, C, D i E. Podsumowanie otrzymanych

wynikow charakteryzacji dla probek A-E przedstawiamy w Tab. 7.2.

Tab. 7.2 Podsumowanie wynikow charakteryzacji probek A-E. W schematach pulsowania niebieskie,
czerwone i zielone prostokaty odpowiadaja pulsom amoniakowemu, TEB i TMAI. Obrazy SEM
przedstawiajgce morfologie powierzchni prébek zostaty zaczerpnicte z Rys. 7.5 z paskami skali rownymi
0,5 pm. Otrzymane z dopasowafi widm FTIR parametry w, ¥, d odnoszg si¢ odpowiednio do energii drgafi
wilasnych oscylatora, jego wspdtczynnika ttumienia oraz grubo$ci warstwy. Sktad x warstw B, AlLN zostat
otrzymany na drodze pomiaréw STEM-EDX. Kilka wartoéci statych sieci wynika z tego, ze podczas
dopasowani dla krzywych dyfrakcji rentgenowskiej dopasowano odpowiednig liczbg krzywych Gaussa.
Tabela zostata przygotowana na podstawie [556].

Probka A B C D E
N I m—— ] —— o m—— — i ——— i ——
pulsowania ] . |— [T - - - - - -,
Morfologia

w [cm?] 1368,0 1368,6 1368,9 1368,8 1369,4

y [em] 22,1 25,6 27,9 26,9 28,6

d [nm] 9,1 24,8 29,9 34,6 34,1
‘E'g"wmrzeme 0,30 052 0,62 0,58 0,558

sklad x [%6] 0,24 0,38 0,07 0,66 0,11

stala sieci [A] 3,41 3,41,3,35 3,43,3,36 341,335 3,42, 3,39, 3,35
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Rys. 7.9 Schematyczne przedstawienie pojedynczej warstwy atomowej widzianej z gory, ktore ilustruje
zaproponowany mechanizm wbudowywania si¢ glinu w strukture krystaliczng azotku boru. Niebieskie,
czerwone i zielone koétka odpowiadaja atomom azotu, boru i glinu. Obrazek zostal przygotowany na
podstawie [556].

Na podstawie otrzymanych sktadéw oraz sekwencji wstrzykiwania prekursoréw
prezentujemy wstepng propozycj¢ mechanizmu wbudowywania Al do sieci BN. Jest ona
przedstawiona schematycznie na Rys. 7.9. Po pulsie amoniakowym krawedzie krysztatu
sg najprawdopodobniej zakoriczone azotem [566-568]. Nastgpujaca po nim pauza,
podczas ktorej do reaktora trafia wodor i w dalszej kolejnosci jeszcze zwiazki
metaloorganiczne moga sprzyjac¢ trawieniu krawedzi [569]. To z kolei prowadzi do
powstawania miejsc umozliwiajacych wbudowanie atoméw. Proces ten jest
prawdopodobnie wspomagany przez reaktywne rodniki powstajace podczas rozktadu
prekursoréw metaloorganicznych. Kolejny puls amoniaku stabilizuje powstatg strukture
poprzez dostarczenie azotu, ktory w pewien sposéb ,,zabezpiecza” wbudowane atomy
w sieci. Zmiany w sekwencji poszczeg6lnych pulsow TMAIL i TEB wydaje si¢
determinowac konkurencj¢ pomiedzy trawieniem a stabilizacjg, wptywajac tym samym

zar6wno na szybkos§¢ wzrostu, jak i efektywnos$¢ wbudowywania Al.

Przedstawiony obraz mechanistyczny opiera si¢ na wczeSniej zaproponowanych
modelach wzrostu kontrolowanego przez procesy zachodzace na krawedziach podczas
wzrostu FME azotku boru, ktére podkreslaja role rozktadu prekursoréw oraz chemii
krawedzi w naprzemiennie zmieniajacych si¢ warunkach wzrostu [314]. Model ten jest
réwniez spojny z naszymi badaniami dotyczacymi wzrostu w trybie FME dyskutowanym
w rozdziale 4.1. Nalezy jednak zaznaczyC, ze w ramach prowadzonych badari nad
warstwami BAIN nie jesteSmy w stanie eksperymentalnie zweryfikowa¢ mechanizmu

wbudowywania si¢ glinu. W zwigzku z tym proponowany mechanizm nalezy traktowac
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jako jakoSciowe ramy interpretacyjne, ulatwiajace analize obserwowanych trendéw

sktadu, a nie jako jednoznaczny opis procesow zachodzacych w skali atomowe;j.

Chociaz zaproponowany mechanizm wymaga dalszej weryfikacji, stanowi on spéjne
wyjasnienie zaleznoSci sktadu obserwowanych pomiedzy prébkami. Przyktadowo, niska
zawarto$¢ Al w probee C moze wynika¢ z usuwania Swiezo wbudowanych atomoéw glinu
podczas kolejnego impulsu TEB, ktory wprowadza atomy boru w §rodowisku bogatym
w wodor. Proces ten prawdopodobnie prowadzi do zastepowania atomow Al przez B, co
skutkuje obnizeniem konficowej koncentracji glinu. Z kolei wyzsza zawarto$¢ Al
obserwowana w probce D sugeruje, ze jednoczesne podanie TEB i TMAL a nastepnie
stabilizacja amoniakiem, sprzyja bardziej efektywnemu wbudowaniu i pozostaniu Al w
sieci. Zachowanie to jest zgodne ze scenariuszem, w ktorym zwickszona dostepno$¢
prekursor6w oraz obecno$¢ wodoru chwilowo zwigkszajg liczbe reaktywnych miejsc na
krawedziach dostgpnych dla atomdéw grupy 13. przed ich stabilizacja przez azot.
W przypadku jednoczesnego wprowadzenia TMAI i NH; (prébka E), dostepne miejsca
mozliwe do obsadzenia przez atom s3g szybko wysycane przez azot, co ogranicza

mozliwo§¢ wbudowania Al.

Cho¢ przedstawione interpretacje majg charakter hipotetyczny, oferuja spdjne
wyjas$nienie zaobserwowanych trend6w sktadu. Ich bezposrednia weryfikacja jest jednak
trudna, poniewaz obserwowane zmiany zawartoSci Al nie przekraczaja 1%. W ramach
zaproponowanego obrazu koncepcyjnego mozna jednak wskazac potencjalng strategie
dalszego zwigkszania zawarto$ci Al w warstwach BAIN, polegajaca na zastosowaniu
sekwencji wstrzykiwania analogicznej do probki B przy jednoczesnym zwickszeniu
przeptywu TEB, co prowadzitoby do szybszego trawienia krawedzi przed

wprowadzeniem TMAL, a nast¢pnie stabilizacji struktury przy uzyciu amoniaku.

Analizowane przez nas probki BAIN zostaty wyhodowane z my$la o sterowaniu
przerwa energetyczng oraz tworzeniu w dtugim horyzoncie czasowym emiteréw Swiatta
w zakresie DUV. Istotne jest zatem, abySmy oprécz poznania sktadu pierwiastkowego

otrzymanych probek i zrozumienia mechanizmu ich wzrostu zweryfikowali, czy
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zastosowane warunki wplywaja na wilasnoSci przerwy energetycznej. W tym celu

postuzyliSmy si¢ spektroskopia absorpcyjng UV-VIS.

Rys. 7.10 Widma wspdlczynnika absorpcji dla probek A-E. Przerywane linie wskazuja na energie prostego
dX i sko$nego iX przejécia ekscytonowego w hBN. Wstawka przedstawia zblizenie na pik w okolicy
4,1¢V. W celu zwickszenia ich widocznosci, we wstawce odjeliSmy ogdlne tho zwigzane z absorpcia
ekscytonowg. Drobne przerywane linie we wstawce wskazujg na energie linii zerofononowych
charakterystycznych dla dimera weglowego CgCy w rBN i hBN. Rysunek zostal przygotowany na
podstawie [556].

Na Rys. 7.10 przedstawiamy widma absorpcji zmierzone na analizowanej serii
probek. Wyznaczyli§my je na podstawie zmierzonych widm absorbancji oraz gruboSci
warstw okre§lonych z analizy FTIR. W tego rodzaju podejSciu bardzo istotne jest, aby
grubo$¢ zostata podana bardzo precyzyjnie, poniewaz stosunkowo nieduze réznice
grubosci mogg prowadzi¢ do stosunkowo duzych réznic wspdtczynnika absorpcji. Jak
wcze$niej pokazaliSmy, zastosowana metoda FTIR dostarcza wartosci grubosci zgodnych
z wynikami uzyskanymi metodami reflektometrii rentgenowskiej, mikroskopii sit

atomowych oraz transmisyjnej mikroskopii elektronowej [327,353,549].

Widma absorpcji pokazuja wyrazne maksimum (~10° 1/cm) przy energii ~6,125 eV,
co odpowiada energii przerwy sko$nej w hBN [357,358]. Uzyskane wyniki mozna

podzieli¢ na kilka grup. Bardzo zblizone widma obserwujemy dla prébek D i E, co
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wskazuje, ze nalezg one do tej samej klasy. Dla obu z nich TMAI byt wprowadzany
jednoczesnie z TEB lub NHs. Probki B i C, charakteryzujgce si¢ mniejsza iloScig
trojwymiarowych obiektow na powierzchni, wykazuja wezsze piki oraz wicksza
intensywnos¢ wspotczynnika absorpcji. R6znig si¢ one jedynie kolejnoscig pulséw TEB
i TMALI, a ich widma sg bardzo podobne, z identycznym potozeniem maksimum. Probka
B wykazuje jednak nieco wickszy wspOiczynnik absorpcji, co mozna wigzac
Z mniejszymi naprezeniami oraz ich niejednorodnos$cia, co sugeruja wyniki pomiaréw
FTIR. Najbardziej wyr6zniajacy si¢ rezultat uzyskaliSmy dla prébki A. Obserwujemy
W niej dwa dobrze rozdzielone piki, ktorych energie odpowiadaja przejSciom zwigzanym
z prosta (dX, 6,125 eV [357,358]) oraz skos$na (iX, 5,955 eV [66]) przerwa energetyczna
w hBN. Maksima tych pikow sa dodatkowo przesuniete ku nizszym energiom
odpowiednio o okoto 30 meV (dX) i 55 meV (iX). Bardziej szczegétowa analize
wlasnosci optycznych dla tej probki przedstawimy w kolejnych akapitach niniejszego

rozdziatu.

Pomimo zblizonych nominalnych zawartoSci Al, obserwowane zmiany w widmach
absorpcji sg istotne. Nie stwierdzamy jednoznacznej korelacji pomicdzy zawartoScig Al
a charakterystykg widm absorpcji lub wynikami FTIR. Wyrazny wplyw ma natomiast
schemat pulsowania prekursordéw, ktéry prowadzi do wyksztatcenia odrebnych grup
prébek. W przypadku wprowadzenia TMAI osobno od innych prekursoréw obserwujemy
silniejsza absorpcje, mimo podobnego sktadu. Z kolei przy jednoczesnym podawaniu
TMAI z TEB lub NH; dochodzi do powstawania obiektéw 3D na powierzchni, spadku
intensywnosci absorpcji oraz zwickszenia asymetrii i sptaszczenia pikow. Wynikajace
z analizy widm absorpcji obserwacje w polaczeniu z wynikami charakteryzacji
strukturalnej i morfologii probek (SEM, XRD, FTIR), wskazuja, ze odpowiedZ optyczna
nie jest determinowana wylacznie przez nominalng zawarto§S¢ Al. Przy tak niskich
koncentracjach glinu istotng role w ksztattowaniu cech widmowych moga odgrywac
stany defektowe oraz efekty naprezen indukowanych przez sekwencje pulséw, co moze

by¢ poréwnywalne z wptywem samego tworzenia materialu mieszanego.
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Jak pokazali§my we wstawce do Rys. 7.10, obserwujemy rowniez piki absorpcyjne
w okolicy 4,1 eV, co wskazuje na udziat defektow w obrebie przerwy energetycznej
BAIN. Piki fotoluminescencji w tym zakresie energii, ktorym towarzyszg wyrazne repliki
fononowe, s charakterystyczne dla BN i om6wiliSmy je szczeg6towo w rozdziale 5.1.
W badanych tutaj prébkach widma fotoluminescencji w zakresie UV majg jednak
charakter szerokich pasm, co uniemozliwia wiarygodne wyznaczenie ZPL. W zwigzku
ztym zastosowaliSmy spektroskopi¢ absorpcyjna jako alternatywne narzedzie do

okreSlenia politupu w warstwowym BAIN.

W celu wyodrebnienia potozenia ZPL z widm absorpcji odjeliSmy wktad przejs¢
zwigzanych z przerwg energetycznag, ktére stanowig tto dla pikow w okolicy 4,1 eV. Jak
pokazali$my we wstawce do Rys. 7.10, energia ZPL wynosi 4,14 eV dla prébek B-E oraz
4,10 eV dla probki A. WartoSci te mozna przypisac¢ absorpcji zwigzanej z defektem
weglowym CgCn odpowiednio w rBN i hBN. Obu pikom towarzyszy dodatkowa
struktura odpowiadajaca replice fononowej E;,(TO) (170 meV). Na tej podstawie
identyfikujemy probke A jako hBAIN o utozeniu kolejnych warstw atomowych typu
AA’, natomiast prébki B-E jako rBAIN o utozeniu ABC, czyli polityp romboedryczny.
Oznacza to, ze schemat wprowadzania prekursor6w wptywa réwniez na polityp
otrzymywanego materiatu warstwowego, a w konsekwencji na jego witasciwosci

optyczne.

Niewatpliwie pod wzgledem wiasnosci optycznych w DUV najciekawsza wydaje si¢
prébka A. Obserwujemy dla niej podwdjny pik absorpcyjny okoto 6 eV. Aby lepiej
zbada¢ wtaSciwosci tego rodzaju probek, wyhodowaliSmy trzy kolejne zgodnie z tym
samym schematem pulsowania. Zmieniajacym si¢ parametrem technologicznym migdzy
prébkami byt stosunek TMAI/II1 w fazie gazowej, co ponownie jest kodowane w indeksie
dolnym prébek: A, A, (probka oznaczona jako A w poprzednich akapitach), A7, Ass.
W celu uzyskania najmniejszego stosunku, czas trwania pary pulsow TMAI i NH; zostat
zredukowany o potowe. Takie rozwigzanie zostalo wymuszone przez ograniczenia

naszego urzadzenia MOVPE zwigzane z minimalnym dopuszczalnym przepltywem
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prekursora borowego. Liczba powtarzajacych si¢ cykli pulsowania zostala ponownie

dobrana tak, aby catkowity czas wzrostu wynosit 60 minut.

Podobnie jak w wczesniej, tak i w tej czesSci badan szczegllnie istotne jest okreSlenie
sktadu pierwiastkowego otrzymanych warstw. Aby go okreSli¢, skorzystaliSmy z uzytej
réwniez w poprzednich badaniach spektroskopii dyspersji energii promieniowania X oraz

spektrometrii mas jonéw wtérnych. Wyniki prezentujemy na Rys. 7.11.

Rys. 7.11 Wysokorozdzielcze obrazy transmisyjnej mikroskopii elektronowej zarejestrowane dla
przekrojow prébek a) A,, b) A4, €) A7, d) Ass. Warstwy wegla (C) i platyny (Pt) zostaty napylone podczas
tworzenia lamelki. Profile ulamka atomowego glinu otrzymane w wyniku scalkowania sygnatu z map
spektroskopii dyspersji energii promieniowania X dla prébek e) A;, f) A4, g) A7, h) A Odlegtoéé na
poziomej osi odpowiada wspdlrzednym mapy w kierunku wzrostu materiatu. Proste linie wskazuja na bieg
sygnatu tta od Al,Os. Wyniki spektrometrii mas jondw wtérnych dla jonéw glinu dla probek i) Az, j) As, k)
Az, 1) A Odlegto$é na poziomej osi odnosi si¢ do powierzchni probki. Lososiowy prostokat na e)-l)
wskazuje na obszar zwigzany z warstwg BAIN. WartoSci Al odnoszg si¢ do zawarto$ci glinu otrzymane;j
z danego eksperymentu wraz z 6 jego niepewnoscig. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].
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Wysokorozdzielcze obrazy transmisyjnej mikroskopii elektronowej dla wszystkich
probek znajduja sic na Rys. 7.11a)-d). Widzimy, ze warstwy BAIN skladaja si¢
z ptaszczyzn atomowych utozonych réwnolegle do podtoza szafirowego podobnie jak
w omawianych we wcze$niejszych rozdziatach warstwach epitaksjalnych. Na granicy
Al;Os-BAIN wystepuje nieintencjonalnie wyhodowana warstwa przejsciowa o grubosci
okoto 2 nm. Jej natur¢ dyskutowaliSmy w rozdziale 4. Ponadto powyzej warstwy BAIN
widoczne sg amorficzne warstwy z wegla i platyny, ktére nanie§liSmy podczas

przygotowania lamelek do pomiaréw TEM.

Sktad materiatu okreSliliSmy na podstawie mapowania przy uzyciu spektroskopii
dyspersji energii promieniowania X wykonanego na przekrojach warstw w trybie
obrazowania STEM. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 7.11e)-h), w obszarze
odpowiadajacym warstwie BAIN obserwujemy nadmiar sygnatu glinu na tle
monotonicznego sygnatu pochodzacego od podioza Al,Os. Po odjeciu wktadu tta
wyznaczylismy zawartos¢ glinu, ktora koreluje z iloscig TMAI w fazie gazowej podczas
wzrostu. Na podstawie analizy EDX oszacowalismy zawarto$¢ glinu w materiale: ponizej
0,03% dla A, 0,12% dla A4, 0,18% dla A; oraz 0,55% dla Ass. Przyjmujac, ze atomy
glinu wbudowuja si¢ w sie¢ krystaliczng w miejsce boru, wnioskujemy o stezeniu azotu
rownym 50 %at. W konsekwencji sktad BixAlN miesci si¢ w zakresie od x < 0,06% do
X = 1,1%. Poréwnujac stosunek ilosci prekursorow metaloorganicznych w fazie gazowej
do otrzymanego sktadu pierwiastkowego finalnego materiatu, wnioskujemy o niskiej

efektywnosci wbudowywania glinu, wynoszacej jedynie 3-8%.

Niezalezniec od pomiarow STEM-EDX, w celu wyznaczenia zawarto$ci glinu
w otrzymanych prébkach, przeprowadziliSmy réwniez pomiary spektrometrii mas jonéw
wtérnych. Ze wzgledu na to, ze nie posiadaliSmy wzorca, przyjeliSmy, ze warto§¢
uzyskana metoda EDX dla prébki Ay jest reprezentatywna réwniez dla pomiaru SIMS.
Pozwolito nam to oszacowaé efektywno$¢ rozpraszania jonéw Al* podczas trawienia
probki. Probke A; wybraliSmy ze wzgledu na wyrazny sygnat EDX oraz wzglednie gtadki

profil SIMS w poréwnaniu z probka Alis, dla ktorej sygnat EDX jest silniejszy, lecz profil
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SIMS bardziej poszarpany. Poszarpany ksztalt krzywej zaobserwowany dla A oraz A,
moze wynika¢ z tadowania si¢ izolujacej probki pod wplywem bombardowania ich
jonami. Nastepnie przeliczyliSmy dla pozostatych probek sygnat jonéw Al* na utamek
atomowy. Wyniki przedstawiamy na Rys. 7.11i)-1). Widoczne plateau przy poziomie
okoto 0,35% sktadu atomowego wynika z nasycenia detektora i jego nieliniowej
odpowiedzi, co uniemozliwia wiarygodne S§ledzenie zawartoSci glinu powyzej tej
wartoSci. WartoSci zawartosci glinu uzyskane metodg SIMS r6znig si¢ od wynikow EDX,
co jest konsekwencja pracy w zakresie bardzo niskich koncentracjach. Mimo to
obserwowane trendy pozostajg zgodne. Na podstawie SIMS oszacowaliSmy zawartoS¢
glinu na poziomie: 0,005% dla A;, 0,026% dla A4, 0,18% dla A; oraz 0,21% dla Ass.
Przyjmujac analogiczne zatozenia jak w analizie EDX, otrzymujemy zakres sktadu
materiatu od X = 0,01% do x = 0,42%, przy efektywno$ci whudowywania si¢ glinu w sie¢

krystaliczng na poziomie 0,5-5%.

Obie zastosowane techniki eksperymentalne charakteryzuja si¢ rézng czutoScig
detekcji w analizowanym zakresie sktadéw atomowych. Ponadto uzyskane wyniki sg ze
sobg powiazane, poniewaz warto§S¢ wyznaczona dla jednej probki jedng metodg zostata
wykorzystana do Kkalibracji wynikdéw pozostatych probek dla drugiej metody.
W konsekwencji jednoznaczne okreSlenie doktadnego skiadu naszych prébek jest
utrudnione. Niemniej jednak jednoznacznie wynika, ze badane materialy znajduja si¢ w

zakresie bardzo niskich koncentracji glinu, ktére nie przekraczaja 1%.

W dalszym kroku przeprowadziliSmy badania struktury krystalicznej otrzymanego
materiatu. Na Rys. 7.12a) przedstawiamy skany dyfrakcji rentgenowskiej 26/w
zarejestrowane dla wszystkich badanych probek. Piki przy 20,5°, 40° (linia CuKp) oraz
41,75° (linia CuKa) odpowiadaja dyfrakcji rentgenowskiej na plaszczyznach (0003)
I (0006) podtoza AlOs. Na Rys. 7.12b),c) pokazujemy powigkszenie obszaru
w okolicach 26° oraz 36°, odpowiadajacych odpowiednio odbiciom od ptaszczyzn (000I)

w warstwowym BAIN oraz wurcytowym AIN.

275



Rys. 7.12 Skany 26/ w dyfrakcji rentgenowskiej dla badanych prébek: a) skan w szerokim zakresie katéw
20 (skala pétlogarytmiczna), b) zblizenie na pik zwigzany z warstwowym BAIN oraz ¢) zbliZzenie na pik
zwigzany z wurcytowym AIN. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

Do piku dyfrakcyjnego dla warstwowego BAIN dopasowaliSmy krzywe Gaussa.
Warto$ci dopasowanych parametréw krzywych przedstawiamy w Tab. 7.3. Nalezy
zauwazy¢, ze pik (000I) BAIN dla probki A, ma charakter asymetryczny, dlatego
dopasowali$my do niego dwie krzywe Gaussa, odpowiadajace jego dwém sktadowym.
Sktadowe te pochodza od fazy turbostratycznej (mniejsze wartosci katdw) oraz lepiej
utozonej (wicksze wartosci katow). W dalszej analizie koncentrujemy si¢ wytgcznie na

czesci o lepszym utozeniu krystalicznym.

Dane zestawione w Tab. 7.3 nie wskazujg na istotne zmiany mi¢dzy poszczeg6lnymi
warstwami BAIN dla potozenia piku 26 ani jego szerokosci potéwkowej. Oznacza to, ze
stata sieci w kierunku ¢ jest poréwnywalna dla wszystkich probek i wynosi ~3,41 A.
Podobne sg réwniez grubosci tych krystalitow, na co wskazuje podobna szeroko$¢ pikéw.
Jedyng monotoniczng zalezno$¢ obserwujemy dla amplitudy piku dyfrakcyjnego, co
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wskazuje, ze wraz ze wzrostem przeplywu TMAI zwicksza si¢ zdezorientowanie

ptaszczyzn krystalicznych (000I).

Tab. 7.3 Dopasowane parametry krzywych Gaussa dla piku (000l1) BAIN. Dla probki A, zostaty
dopasowane dwie krzywe, wskazujac na obecnos§¢ dwéch faz o réznym stopniu zdezorientowania. Wartosci
w nawiasach wskazujg na niepewnosci. Tabela zostata przygotowana na podstawie [549].

Probka amplituda [cps] 208 [°] FWHM [°]
7,0(6) 25,84(1) 0,51(4)
i 28,2(5) 26,18(8) 1,28(1)
A 18,5(2) 26,13(7) 1,29(1)
A 15,0(2) 26,07(9) 1,31(2)
Ass 11,4(2) 26,12(3) 1,36(2)

Sygnat zwigzany z AIN przy 36° sktada si¢ z bardzo szerokiego piku, podobnego dla
wszystkich probek hodowanych metoda MOVPE na szafirze oraz wezszej sktadowej
0 zmiennej intensywno$ci. Wymienione sktadowe maja odmienne pochodzenie. Szeroki
komponent zwigzany jest z cienka warstwg AIN:O powstatg nieintencjonalnie na
interfejsie BAIN-szafir na poczatkowym etapie wzrostu. Potwierdzaja to wyniki HRTEM
przedstawione na Rys. 7.11a)-d). Jednocze$nie, na podstawie wzrostu intensywnosci
waskiej sktadowej wraz ze zwickszaniem przeptywu TMAI mozemy wnioskowac
o formowaniu si¢ krystalitéw wurcytowego AIN w badanych prébkach. Nie wydaja si¢
one jednak wplywa¢ na strukture krystaliczng BAIN, poniewaz nie obserwujemy
korelacji pomiedzy intensywnoS$cig waskiego piku przy 36° a wartoSciami 26s i FWHM

zestawionymi w Tab. 7.3 dla BAIN.

Na Rys. 7.13 przedstawiamy przykladowe widma odbicia fourierowskiej
spektroskopii w podczerwieni uzyskane dla badanych probek. Pik obserwowany
w okolicy 1368 cm odpowiada modowi drgan E., charakterystycznemu dla hBN [349].
Jego obecno$¢ stanowi bezposredni dowod na wystgpowanie wiazadi typu sp?
w analizowanych warstwach. Wysokie odbicie ponizej 1000 cm™® wynika z obecnosci

podioza szafirowego. Stabo widoczne, waskie piki w okolicach 1550 cm™, 2300 cm™ oraz

277



3500 cm? odpowiadaja przejsciom w gazach atmosferycznych obecnych podczas

Rys. 7.13 Widmo odbicia fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni dla prébki A, z najmniejszym
przeptywem TMALI (czarne kétka). Czerwona linia przedstawia dopasowang krzywa. Wstawka przedstawia
zblizenie na pik zwigzany z modem E;, dla warstwowego BAIN. Czarne kétka reprezentujg zmierzone
widma, podczas gdy linie sa dopasowanymi krzywymi dla probek: czerwona dla A,, niebieska dla A,
zielona dla A;, pomaraficzowa dla Ajs. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

pomiaru. W celu ilo$ciowej analizy widm FTIR zastosowaliSmy t¢ sama metode
symulacji widm, co w poprzednich cz¢§ciach W Tab. 7.4zestawiamy najlepsze parametry
dopasowania, wyznaczone jako Srednia z pigciu punktéw pomiarowych dla kazdej
probki.

Tab. 7.4 Srednie wartosci dopasowanych parametréw analizy FTIR dla picciu odlegtych od siebie o okoto
5 mm punktow pomiarowych dla kazdej z analizowanych probek. Wartosci w nawiasach wskazujg na
niepewnosci. Tabela zostata przygotowana na podstawie [549].

Probka wsan [CM?]  ysan [cm?] dean [NM]

A 1368,9(5) 24,5(1) 18,6(5)
A 1368,0(3) 22,1(2) 9,1(4)
As 1368,7(2) 26,5(6) 9,8(3)
Ass 1369,3(2) 30,1(5) 10,1(3)

Dla probek As, A; oraz Ass parametry dopasowania zmieniaja si¢ monotonicznie.
Wzrost przeptywu TMAI prowadzi do zwickszenia energii fononu oraz poszerzenia piku,

co wskazuje na wprowadzanie niejednorodnych naprezen Sciskajacych w warstwie.
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Zmiany wsan (~0,63 cm™* pomigdzy kolejnymi prébkami) oraz ysain (~4 cm™) sa znaczace
z punktu widzenia analizy FTIR. Wyraznie odmienny trend obserwujemy natomiast dla
grubosci warstwy. Czterokrotny wzrost iloSci TMAIL (prébki As 1 Aus) skutkuje
zwickszeniem grubosci jedynie o okoto 1 nm, co odpowiada zwickszeniu predkosci

wzrostu 0 mniej niz 0,02 nm/min.

Probka A, wyraZznie odbiega od tego trendu. Najbardziej prawdopodobna przyczyng
jest zmiana czasu trwania pary pulséw TMAI-NH;, ktéra byta konieczna do uzyskania
stosunku TMAI/INI réwnego 2%. Doprowadzito to do okoto dwukrotnego zwickszenia
szybkoéci wzrostu w pordwnaniu z prébka A4 €0 znajduje odzwierciedlenie
W podwojonej gruboSci warstwy. Wynik ten jest spojny z faktem, ze stosunck TMAI/III
dla probki A, byt dwukrotnie mniejszy niz dla As, co sprzyjato zwickszeniu tempa
syntezy materialu. Jednocze$nie liczba pulséw TEB zostata zwickszona o okoto 33%
w celu zachowania takiego samego catkowitego czasu wzrostu dla wszystkich probek.
Wskazuje to, ze dla szybkosci wzrostu kluczowa jest konkurencja pomiedzy impulsami
TEB-NH; oraz TMAI-NHj, a nie sama liczba impulsow TEB w procesie. Obserwacja ta
jest rowniez spéjna z naszymi wczeSniejszymi obserwacjami dotyczacymi zmiany
efektywnoSci wbudowywania si¢ glinu w zaleznoSci od sekwencji pulséow

i odpowiedniego wprowadzania ich w czasie.

Na Rys. 7.14 przedstawiamy morfologi¢ badanych prébek. Dla kazdej z nich
obserwujemy charakterystyczny wzOr zmarszczek. Struktury te powstaja podczas
chtodzenia materiatu po procesie wzrostu i s3 wynikiem relaksacji naprezet wywotanych
réznica wspoétczynnikéw rozszerzalno$ci cieplnej warstwy i podtoza [350,353]. Ze
wzgledu na mechanizm ich formowania obecno$¢ zmarszczek stanowi dowdd ciggtosci
epitaksjalnej warstwy BAIN. Najbardziej wyrazne zmarszczki obserwujemy dla prébki
A, co wynika 7 jej znacznie wigkszej grubosci. Ciemniejsze, koliste obszary widoczne
na obrazach odpowiadaja bablom zawierajagcym wodor. Powstaja one podczas

obrazowania SEM w wyniku radiolizy wody obecnej na granicy miedzyfazowej pod
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wptywem wigzki elektronowej [361]. Rozmiar krystalicznych obiektow na powierzchni

Rys. 7.14 Obrazy skaningowej mikroskopii elektronowej powierzchni prébek: a) A, b) A4, €) Az, d) Aus.
Pasek skali odpowiada odlegto$ci 1 pm dla kazdego z obrazéw. Rysunek zostal przygotowany na podstawie
[549].

warstwy koreluje z ilo§cia TMAI stosowang w procesie wzrostu. Obserwacja ta jest
zgodna z wynikami dyfrakcji rentgenowskiej, w ktérych dla prébek Ai, A; oraz Ass

wystepuje waski pik dyfrakcyjny przypisywany AIN.

W celu doktadniejszej charakteryzacji tréjwymiarowych obiektéw krystalicznych
obecnych na powierzchni prébek, wykonaliSmy dodatkowe pomiary przy uzyciu
ilosciowej nanomechaniki metodg PeakForce. Topografia probek przedstawiona na Rys.
7.15a), e), i), m) jest zgodna z wynikami skaningowej mikroskopii elektronowej. Na
wszystkich  prébkach obserwujemy zmarszczki charakterystyczne dla warstw
epitaksjalnych. Liczba oraz rozmiar obiektow na powierzchni warstwy BAIN zwickszaja
sic wraz ze wzrostem przeplywu TMAI uzytego w procesie wzrostu, przy czym ich

ksztalty staja si¢ coraz bardziej ztozone dla prébek otrzymywanych przy wyzszych
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Rys. 7.15 Obrazy iloSciowej nanomechaniki metoda PeakForce. W rzgdach przedstawione sg wyniki dla
kolejnych probek a)-d) A, e)-h) A, k)-1) Az, m)-p) Aws. Z kolei kolumny przedstawiajg wyniki z kolejnych
kanatéw pomiarowych a), €), i), m) topografia, b), f), j), n) adhezja, ¢), g), k), 0) deformacja, d), h), 1), p)
modut Younga. Pasek skali dla kazdego z obrazéw odpowiada 200 nm. Rysunek zostat przygotowany na
podstawie [549].

powierzchni sg widoczne réwniez na pozostatych panelach Rys. 7.15, przedstawiajacych
mapy adhezji, deformacji oraz modutu sprezystosci materiatu. Obserwowany w obrazach
AFM kontrast pomiedzy ptaska warstwa BAIN a obiektami na jej powierzchni wskazuje

na obecno$¢ dwdch réznych typéw materiatu.
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W celu utatwienia poréwnania wtasciwosci warstwy BAIN oraz krystalicznych
obiektow powierzchniowych wyznaczyliSmy Srednie warto$ci adhezji, deformacji oraz
modutu Younga, ktdére przedstawiamy w Tab. 7.5. Bezwzglgdne wartosci tych wielkosci
roznig si¢ pomiedzy probkami, jednak widoczne sg pewne ogélne tendencje. Warstwa
BAIN wykazuje wicksza adhezje niz krystality, co mozna wigza¢ z odmiennym
charakterem wigzan atomow powierzchniowych. WartoSci modutu Younga wskazuja
natomiast, ze warstwa BAIN jest bardziej sztywna niz obiekty obecne na jej powierzchni.
Jednoczes$nie oba typy struktur ulegaja pordwnywalnej deformacji pod wptywem sondy

AFM.

Tab. 7.5 Srednie wartosci wysokosci krystalitéw, adhezji, deformaciji i modutu sztywnosci warstw BAIN
i krystalitow obecnych na powierzchni badanych probek Az-Ags. Tabela zostata przygotowana na podstawie
[549].

Prébka A; A, A Az
wysoko$¢ krystalitéw [nm] - 21 27) 18

adhezja warstwy BAIN [nN] 1,49 3,89 4,31 2,98
adhezja krystalitdw [nN] 1,24 1,63 1,76 1,24
deformacja warstwy BAIN [nm] 0,66 1,00 0,60 0,52
deformacja krystalitow [nm] 1,38 1,10 0,62 0,42
modut sztywnosci warstwy BAIN [GPa] 8,8 7,1 13,0 14,9
modut sztywnoSci krystalitow [GPa] 3,9 6,0 8,0 10,1

W celu dalszej charakteryzaciji, wykonaliSmy pomiary spektroskopii ramanowskiej
przy uzyciu lasera o dtugosci fali 785 nm. Aby rozdzieli¢ sygnat pochodzacy od warstwy
oraz ten pochodzacy od podtoza, w kazdym punkcie pomiarowym wykonywaliSmy dwa
pomiary. Pierwszy z nich byt wykonywany ze skupieniem wiazki Swiatta na powierzchni
probki, podczas gdy drugi 20 pm ponizej, tj. z wigzka zogniskowang wewnatrz podtoza.
Nastepnie odejmowaliSmy jeden sygnat od drugiego, otrzymujac widmo dla materiatu
epitaksjalnego. Na Rys. 7.16 przedstawiamy przyktadowe widmo ramanowskie dla

probki As; oraz widmo podtoza szafirowego zarcjestrowane w tym samym miejscu. Jak
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wida¢, piki zwigzane z szafirem naktadajg si¢ na piki pochodzace od warstwy BAIN.

Rys. 7.16 Przyktadowe widmo ramanowskie otrzymane dla prébki Az z najwickszym stosunkiem
TMALIII (pomaraficzowa krzywa). Widmo otrzymane w tym samym punkcie, ale przy skupieniu wigzki
laserowej wewnatrz podtoza szafirowego, jest oznaczone szarg krzywa. Wstawka przedstawia zblizenie na
zakres spektralny zwigzany z model E."" w azotku glinu dla prébek: A (czerwona krzywa), A4 (niebieska
krzywa), A; (zielona krzywa), A:s (pomaraficzowa krzywa). Dla widm we wstawce zostato odjgte widmo
podioza szafirowego. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

Poréwnanie obu widm pozwala jednak wyr6zni¢ dwa charakterystyczne piki zwigzane
z warstwg BAIN: odpowiadajace modowi fononowemu E;g w BN (~1366 cm™) [350] oraz
modowi Ex"" w AIN (~660 cm?) [570]. Obecno§¢ modu charakterystycznego dla AIN
(materiat o wiazaniach sp®) nie powinna wystgpowa¢ w przypadku BAIN (materiat
0 wigzaniach sp?). Sygnal ten mozna jednak wyjasni¢ obecnoScig krystalicznych
obiektow obserwowanych w obrazach SEM (Rys. 7.14) oraz AFM (Rys. 7.15). Zblizenie
na zakres spektralny zwigzany z omawianym modem drgan AIN przedstawiamy we
wstawce do Rys. 7.16. Po odj¢ciu sygnatu podtoza szatirowego od widma BAIN pik
zwigzany z AlN staje sic wyraznie widoczny. Jego intensywnoS¢ koreluje z iloScig TM AL
uzytego w procesie wzrostu. Im wickszy byl przeptyw TMAI, tym wicksza jest
intensywno$¢ piku. Zalezno$¢ ta jest zgodna z obserwacjami morfologii powierzchni
probki (SEM, AFM), gdzie wraz ze wzrostem iloSci TMALI ro$nie liczba krystalitow, oraz

z wynikami XRD (Rys. 7.12).

283



Rys. 7.17 Analiza modu ramanowskiego E,y w BAIN. a) Przyktadowe widmo dla prébki A; (zielona
krzywa) i podtoza szafirowego otrzymanego poprzez zogniskowanie wigzki lasera 20 pm ponizej
powierzchni probki (szara krzywa). Wstawka przedstawia pik dla BAIN po odjeciu tta od podtoza (zielone
kropki) wraz z dopasowang krzywa Lorentza (czerwona krzywa). Srednia wazona i jej odchylenie
standardowe z dopasowanych parametrow dla piku E; w zmierzonych punktach pomiarowych: b)
potozenia piku, ¢) szeroko§¢ piku. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

W celu analizy modu E,; w BAIN przeprowadziliSmy dopasowanie przy uzyciu
krzywej Lorentza. Na Rys. 7.17a) przedstawiamy reprezentatywne widmo dla probki As.
Podobnie jak w poprzednich analizach, od widma w dalszej kolejnosci odjeliSmy sygnat
podtoza szafirowego, zarejestrowany 20 pm ponizej powierzchni probki. Pozwolito to
wyodrebnic sygnat pochodzacy od warstwy BAIN, do ktérego nastepnie dopasowaliSmy
krzywa Lorentza. Na tej podstawie wyznaczyliSmy energic modu Ezy 0raz szerokosc piku
(FWHM). Wartosci energii modu uzyskane z pomiaréw ramanowskich sa wyzsze niz te
wyznaczone na podstawie analizy wynikow FTIR (Tab. 7.4), natomiast warto§ci FWHM
sa mniejsze. RoOznice te najprawdopodobniej wynikaja z odmiennych metod
odejmowania tta. W przypadku FTIR modelowane jest cate widmo, co pozwala uzyskac
informacje o materiale bez dodatkowej obrobki danych. Pomimo tych rdznic obie
techniki wykazuja spéjne trendy zmian FWHM dla prébek A4, A; oraz Ais. Zaleznos¢
potozenia piku w przypadku danych ramanowskich jest natomiast mniej jednoznaczna.
Warto podkreslié, ze podobnie jak dla wynikéw FTIR probka A, wykazuje wyraznie
odmienne zachowanie w poréwnaniu z pozostatymi prébkami, co omawialiSmy juz

w poprzednich akapitach.
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Rys. 7.18 Wynik wysokorozdzielczej, transmisyjnej mikroskopii elektronowej otrzymany dla probki Az
W poblizu obiektu krystalicznego. Kolejne panele po prawej stronie przedstawiaja wynik szybkiej
transformaty Fouriera wykonanej w obszarach zaznaczonych przez ramki odpowiedniego koloru na obrazie
HRTEM. Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

Ostatnim wykonanym przez nas pomiarem stuzacym identyfikacji krystalicznych
obiektbw na powierzchni jest wysokorozdzielcza, transmisyjna mikroskopia
clektronowa. Jak mozna zauwazy¢ na Rys. 7.18, krystaliczne obiekty obserwowane
w SEM i AFM charakteryzuja si¢ odmienng strukturg krystaliczng wzgledem warstwy
BAIN. W zwiazku z tym sg one tatwe do rozr6znienia w HRTEM. Zidentyfikowana
strukture wurcytu potwierdza rowniez wykonana szybka transformata Fouriera.
Otrzymany uktad prazkéw otrzymany na obszarach zwigzanych z podtozem i obiektem

krystalicznym jest charakterystyczny dla Al,O; oraz AIN.

Wszystkie przytoczone w ostatnich akapitach wyniki jednoznacznie wskazuja, ze na
otrzymanych warstwach BAIN wystepuja rOwniez wytracenia krystalicznego AIN
0 strukturze wurcytu z wigzaniami sp®. Jednocze$nie obecnoS¢ tych wytracert wskazuje
na ogromne wyzwanie technologiczne w konteksScie wbudowywania si¢ glinu w strukture

warstwowego azotku boru. Wynika to z faktu, ze azotek boru i azotek glinu wystepuja
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naturalnie w istotnie réznych najstabilniejszych odmianach alotropowych. Dodatkowo,
tworzenie si¢ klastrow AIN moze budzi¢ watpliwosci zwiazanych z interpretacja
otrzymanych w ramach tych badan wynikow. To wtasnie dlatego poSwieciliSmy tak duzo
uwagi, na doktadng identyfikacje i charakteryzacje tych struktur. Dzi¢ki temu podczas
pomiarow STEM-EDX zwréciliSmy szczeg6lng uwage, aby mapowany obszar, na
podstawie ktérego okreSliliSmy sktad pierwiastkowy materiatu, byt wolny od wytracefi

sp® AIN i zawierat jedynie sp? BAIN.

Rys. 7.19 Widma wspoétczynnika absorpcji dla badanych prdébek. Fioletowa krzywa jest zwigzana
z referencyjnym widmem dla probki bez glinu (Refces). Dla przejrzystoéci widmo zostato przemnozone
przez czynnik 0,45. Niepewno$¢ widm jest na poziomie 0,5x 10° cm™, Przerywane linie wskazuja na energie
prostej dX oraz sko$nej iX przerwy energetycznej w azotku boru. Rysunek zostal przygotowany na
podstawie [549].

Podobnie jak wcze$niej, wiasnoSci optyczne w DUV dla badanych prébek
charakteryzujemy na podstawie spektroskopii absorpcyjnej UV-VIS. W celu
wyznaczenia wspotczynnika absorpcji na podstawie zmierzonej absorbancji odjeliSmy
widmo absorbancji uzyskane dla czystego poditoza szafirowego. Do obliczen
wykorzystaliSmy grubos$¢ warstwy dean Wyznaczong na podstawie danych z Tab. 7.4.
Otrzymane wartoSci dsan 3 zgodne z gruboScig warstw obserwowang w obrazach
HRTEM (Rys. 7.11). Nalezy przy tym podkreSli¢, ze w pomiarach FTIR grubo$¢ byta

usredniana na znacznie wickszym obszarze niz w przypadku obrazow HRTEM. Z tego
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powodu uznajemy j3 za najlepsze przyblizenie S§redniej gruboSci warstwy

wykorzystywanej do interpretacji widm absorpcji.

Widma wspoéiczynnika absorpcji dla badanych prébek przedstawiamy na Rys. 7.19.
Widmo dla referencyjnej probki epitaksjalnego azotku boru bez dodatku glinu
wyznaczyliSmy w analogiczny sposob. Uzyta prébka referencyjna to omawiana
wczeSniej Refcre. Dla  wszystkich probek wspotczynnik absorpcji  jest rzedu
a =2 x10°1/cm, co stanowi warto§¢ okoto dwukrotnie wyzsza niz te raportowane
wczesniej dla azotku boru [374,571,572]. Najprawdopodobniej wynika to ze stosunkowo
wysokiej jakoSci krystalicznej otrzymanego materiatu. W przeciwieistwie do prébki
referencyjnej, probki zawierajace glin wykazuja dwa dobrze rozdzielone piki. We
wczesniejszych badaniach obserwowano jedynie przesuniecie pojedynczego maksimum,
ktéremu towarzyszyto jego poszerzenie zwigzane z pogorszeniem jakoSci materiatu
[548]. W przypadku naszych prébek energie obu pikéw sg zblizone do wartosci
odpowiadajacych przejSciom migdzypasmowym w azotku boru. OznaczyliSmy je
przerywanymi liniami na Rys. 7.19 i odpowiadaja odpowiednio przerwie sko$nej
(5,955 eV [66]) oraz przerwie prostej (6,125 eV [357,358]) w azotku boru. W zaleznoSci
od przeptywu TMAI mozliwa jest modyfikacja zardéwno intensywnosci tych pikéw, jak
i ich wzajemnego stosunku. Zalezno$¢ ta nic wykazuje jednak jednoznacznej korelacji

ani z ilo$cig TMAI w procesie wzrostu, ani z zawartoscig glinu w warstwie BAIN.

Pik o nizszej energii, nicobecny w probce referencyjnej, mogtby zosta¢ przypisany
krystalicznym obiektom obserwowanym w obrazach SEM i AFM (Rys. 7.14 i Rys. 7.15).
Jednak jego intensywnoS¢ nie skaluje si¢ z liczba tych obiektéw na powierzchni warstwy.
Ponadto, jak wczeSniej pokazaliSmy, krystality te odpowiadaja wytraceniom AIN
0 wigzaniach sp?, dla ktorych przerwa energetyczna wynosi okoto 6,2 eV [227].
Ewentualne tworzenie stopu wurcytowego AIN (WAIN) z borem prowadzitoby do
dalszego zwickszenia szerokoSci przerwy energetycznej, poniewaz wurcytowy BN

(WBN) jest materialem o jeszcze wigkszej przerwie energetycznej [256]. W konsekwencji
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sygnal zwigzany z AIN powinien pojawiac si¢ przy wyzszych, a nie nizszych energiach

w poréwnaniu z maksimum dla czystego BN.

Rys. 7.20 Wplyw trawienia przy uzyciu NaOH na wtasnosci prébki Ajs. Obraz topografii probki a) przed
i b) po trawieniu. Pasek skali odpowiada 1 um. ¢) Widma dla tej samej probki zarejestrowane przed i po
trawieniu. Przerywane linie wskazujg na energie przerwy prostej dX i skosnej iX w czystym azotku boru.
Rysunek zostat przygotowany na podstawie [549].

Aby jednoznacznie wykluczy¢ wplyw krystalicznych obiektow, usuneliSmy je
poprzez trawienie w roztworze NaOH, ktdry selektywnie rozpuszcza AIN i nie
uszkadzajac warstwy BAIN. Do tego eksperymentu wybraliSmy probke Ais, poniewaz
zawiera ona najwicksza liczbe wytraceni krystalicznych. Zatem dla tej probki najtatwiej
bedzie zaobserwowac istotne zmiany. Trawienie wykonaliSmy poprzez nakroplenie na
powierzchni¢ prébki roztworu wodorotlenku sodu o pH = 13, a nastepnie po uptywie 60
minut obficie obmyliSmy probke woda dejonizowana. Jak mozna zauwazy¢, porownujac

Rys. 7.20a), b), w wyniku trawienia zostaly usuni¢te krystality AIN bez uszkadzania
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warstwy BAIN. Przed trawieniem obiekty 3D zajmowaty na probce okoto 27%, podczas
gdy po trafieniu pozostate ciemne kropki zajmuja jedynie 5% powierzchni obrazu. To
jednoczesnie sugeruje, ze rozmiary krystalitéw w kierunku lateralnym zwickszaja sic
wraz 7 ich gruboscig. Co najwazniejsze, mimo znikniecia klastrow AIN struktura dwoch
pikow w widmie absorpcji (Rys. 7.20c)) zostata zachowana. Co wigcej, piki
zarejestrowane na probce po trawieniu charakteryzuja sic mniejsza szerokoscig pikow.
Efekt ten wynika najprawdopodobniej ze zmniejszenia niejednorodnych naprezen
wynikajacych z obecnosci wro$nigtych w warstwe krystalitéw AIN. Po procesie trawienia
nie zaobserwowaliSmy zmian w widmie w zakresie energii odpowiadajacym przerwie
energetycznej wWAIN (6,2 eV). Efekt ten moze wynika¢ z faktu istotnie nizszego
wspotczynnika absorpcji dla AIN, ktéry wynosi okolo 2x10° 1l/cm [227,573].
Przeprowadzony eksperyment z trawieniem przy uzyciu NaOH potwierdzit, ze
obserwowanie dwdéch pikéw w widmach absorpcji dla warstw BAIN nie wynika
z krystalicznych obiektow obserwowanych w SEM, AFM, HRTEM, lecz jest

immanentng cecha warstwowego BAIN.

Jak pokazaliSmy na Rys. 7.12b) oraz w Tab. 7.3, pik dyfrakcyjny obserwowany jest
przy katach nizszych niz oczekiwane dla ptaszczyzny (000l) BN (26,764° [574]).
Wskazuje to na zwickszong wartoS¢ statej sieci w kierunku c. Jednocze$nie potozenie
piku nie zmienia si¢ istotnie pomiedzy probkami, co pozostaje w sprzecznoSci
z wynikami przedstawionymi w pracy [548], gdzie zaobserwowano przesuni¢cie piku
W kierunku wickszych katow wraz ze wzrostem przeptywu TMAIL  Zgodnie
z obliczeniami DFT przedstawionymi w [575], tworzenie stopéw BN glinem powinno
prowadzi¢ do zmniejszenia stalej sieci w kierunku ¢, poniewaz heksagonalny azotek glinu
charakteryzuje si¢ mniejsza jej wartoScig. Wnioskujemy zatem, ze brak idealnie
uporzadkowanej fazy heksagonalnej powoduje, iz dominujagcym czynnikiem
wpltywajacym na potozenie piku XRD w naszych probkach sg losowe rotacje kolejnych
warstw atomowych, prowadzace do bardziej turbostratycznego charakteru materiatu.

W takim przypadku zmiany potozenia piku wynikajace z niewielkiej zawartoSci Al
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mozna traktowac jako poprawke wyzszego rzedu. Hipoteze t¢ wspiera fakt, ze wszystkie

probki byty otrzymywane w identycznych warunkach wzrostu.

Kolejng wyrazng cechg widoczng na Rys. 7.12c) jest pik przy okoto 36°, ktérego
intensywnoS$¢ ro$nie wraz ze zwickszaniem przeptywu TMAL. Potozenie tego piku jest
zgodne z dyfrakcja na ptaszczyznach (0002) w AIN o strukturze wurcytu [576]. To
wskazuje na tworzenie si¢ krystalitdow wAIN o wigzaniach sp?, ktérych liczba rosnie wraz
z iloScia TMAL Obecnos¢ tego dodatkowego piku stanowi dowdd separacji fazowej
pomiedzy warstwowym BAIN o wigzaniach sp? a krystalicznym wAIN o wigzaniach sp®.
Whiosek ten jest dodatkowo wsparty wynikami SEM (Rys. 7.14), AFM (Rys. 7.15)
obserwacjg w spektroskopii ramanowskiej modu E;"" charakterystycznego dla wAIN
(Rys. 7.16) oraz obecnoScia wytraceri o strukturze wurcytu w obrazach HRTEM (Rys.
7.18). Liczba i rozmiar krystalicznych obiektéw rosng wraz z ilo$cig TMAL co stanowi
silng przestanke bardzo ograniczonej rozpuszczalnosci glinu w azotku boru w warunkach
zastosowanych podczas wzrostu (1300 °C, 400 mbar). Pomimo tego, dzigki analizie
STEM z mapowaniem przy uzyciu EDX oraz pomiarom SIMS byliSmy w stanie
wyznaczy¢ zawarto$¢ glinu w warstwach B, ALKN (X < 1%). Por6wnujac ilos¢ TMAI
w fazie gazowej z kofcowym skladem materialu, szacujemy efektywnos§¢

wbudowywania si¢ glinu na poziomie okoto 3%.

Mimo obecnoSci krystalitow AIN, warstwowa struktura BAIN o wigzaniach sp? jest
zachowana, co potwierdzaja wyniki HRTEM (Rys. 7.11) oraz FTIR (Rys. 7.13).
Wprowadzenie TM AL prowadzi jednak do modyfikacji wiasciwosci optycznych warstwy.
Przejawia si¢ to przesunicciem energii fononu wean W kierunku wyzszych wartosci, co
wskazuje na obecno$¢ naprezen $ciskajacych w strukturze [577]. JednoczeSnie wzrost
ilosci TMALI prowadzi do poszerzenia piku opisanego parametrem Jsain, €O Swiadczy

0 niejednorodnoS$ci naprezefi zwigzanej z obecnoscia defektow.

Najwazniejszym wynikiem niniejszych badan jest identyfikacja dodatkowego piku
0 nizszej energii w widmach absorpcji. WcezeSniejsze badania wskazywaty na obecno$¢

przejs¢ skos$nych w azotku boru giéwnie poprzez obserwacje replik fononowych
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w pomiarach odbicia i fotoluminescencji, natomiast nasze wyniki pokazuja bezpoSrednia
obserwacje piku absorpcyjnego odpowiadajacego energii  skoSnego przejScia
ekscytonowego. Wiadomo, ze pasmo przewodnictwa w hBN posiada minima w punktach
K'i M strefy Brillouina i sa one zblizone do siebie w skali energii [578]. Odpowiadaja
one odpowiednio przej$ciom prostym i skoSnym. PrzejScie sko$ne jest procesem
tréjczastkowym, ktére wymaga udziatu fotonu, elektronu i fononu. Zatem ma znacznie
mniejsze prawdopodobienstwo niz przejécie proste, ktore obejmuje jedynie foton
i elektron. W konsekwencji wspétczynnik absorpciji dla przejsé sko$nych jest zazwyczaj
0 2-3 rzedy wielkoSci mniejszy niz dla przej$¢ prostych. Jednakze w badanych probkach
obserwujemy dwa piki o energiach odpowiadajacych przejSciom prostym i skoSnym
w hBN, przy czym oba charakteryzuja si¢ rownie wysokimi warto$§ciami wsp6iczynnika
absorpcji (o ~ 10° 1/cm), typowymi dla przejs¢ prostych. Co wigcej, pik o nizszej energii
wystepuje przy energii jeszcze mniejszej niz oczekiwana dla przejscia skosnego w hBN,
co jest zgodne z przewidywaniami dotyczacymi zmniejszenia przerwy energetycznej

w wyniku tworzenia stopu BN glinem [257].

Aby zrozumie¢ mechanizm odpowiedzialny za obserwacje dwoch pikow w widmach
absorpcji, nalezy uwzglednic role glinu w strukturze krystalicznej. Wbudowywanie si¢
Al wprowadza nieuporzadkowanie krotkiego zasiegu, prowadzace do mieszania stanéw
o duzych wektorach falowych k. Jak pokazano w [578], pasma przewodnictwa
I walencyjne wzdtuz kierunkéw KH i ML w hBN sg bardzo ptaskie i niemal réwnolegte.
Prowadzi to do duzej sily oscylatora i wysokiej efektywno$cia absorpcii.
Nieuporzadkowanie wprowadzone przez Al dodatkowo modyfikuje struktur¢ pasmowa
oraz prawdopodobiefistwo przejS¢ elektronowych, czyli wilasnie site oscylatora.
W rezultacie pojawiaja si¢ dodatkowe kanaly absorpcji zwigzane ze stanami

defektowymi.

Modyfikacja standéw elektronowych przez defekty zwigzane z glinem umozliwia
obserwacje silnej absorpcji dla obu energii przejs¢. Jednak dalszy wzrost przeptywu

TMAI, przy jednocze$nie ograniczonej rozpuszczalnoSci Al w BN, prowadzi do
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pogorszenia jakoSci optycznej materialu, co przejawia si¢ poszerzeniem pikow
w widmach spektroskopowych (zarowno FTIR, jak i UV-VIS). Oznacza to, ze na
obserwowane widma wplywaja dwa przeciwstawne efekty: wzrost sity oscylatora,
zwickszajacy efektywno$¢ przejScia skosSnego oraz degradacja jakoSci optycznej,
prowadzaca do poszerzenia i sptaszczenia pikow. W konsekwencji zalezno$¢ pomiedzy
widmami absorpcji a zawartoScig glinu nie jest jednoznaczna. Optymalng réwnowage

pomiedzy tymi efektami uzyskali$my dla probki A,.

W rozdziale 1.3 wskazali§my, ze naturalnymi kandydatami do tworzenia stopéw
z azotkiem boru sg glin i gal, ktére leza w tej samej grupie ukiadu okresowego
pierwiastkow. Jednak niniejszy rozdziat w gtéwnej mierze skupiat si¢ na materiale
mieszanym z glinem. Wytlumaczenia w takiej strukturze rozdziatu nalezy szukac
w trudnoSciach zwigzanych =z technologii warstwowego BGaN. Azotek galu
charakteryzuje si¢ duzo nizsza wzgledem azotku boru typowg temperaturg wzrostu
wynoszaca okoto 1050 °C [579,580]. Wynika to z faktu, ze dla wyzszych temperatur gal
ulatnia si¢ ze struktury krysztatu [581]. Z drugiej strony wyzsze temperatury s3 konieczne
do skutecznego hodowania warstw epitaksjalnych azotku boru. Dlatego
w podejmowanych przez nas probach wzrostu warstwowego BGaN ograniczyliSmy si¢
do wzrostu w trybie CFG, aby mdc stale dostarczac prekursor galu wraz z pasywujacym
strukture Zrodtem azotu. Wyhodowane probki zostaty scharakteryzowane przy uzyciu
spektroskopii fotoelektronéw z zakresu promieniowana X (XPS). Jednak mimo duzej
czutoSci tej techniki eksperymentalnej nie udato nam si¢ zarejestrowa¢ w widmach
sygnatu od galu. Podobnie nieskuteczna bytaby zastosowana w przypadku prébek BAIN
spektroskopia dyspersji promieniowania X (EDX). W tym przypadku problemem staje
sie fakt, ze do przygotowania lamelki uzywamy jonoéw galu. W takiej sytuacji i przy tak
niskich spodziewanych zawarto$ciach Ga nie mielibySmy pewnoSci, czy obserwowany
sygnat wynika z procedury wzrostu, czy implantacji podczas preparatyki. Mimo
wykonanych préb zwigzanych z hodowaniem warstwowego BGaN nie udato nam si¢
otrzymac na tyle wartos§ciowych wynikéw, ktére mozna by umie$ci¢ w niniejszej pracy.
To jedynie pokazuje, jak trudny technologicznie jest podjety przez nas temat badawczy.
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Podsumowanie

W niniejszym rozdziale badaliSmy stopy azotku boru i glinu (B1..AlxN) otrzymywane
przy uzyciu epitaksji z fazy gazowej zwigzkOw metaloorganicznych. PrzeanalizowaliSmy
rézne protokoty wzrostu w celu okreSlenia wptywu sposobu podawania prekursoréw na

wlasciwodci strukturalne i optyczne otrzymywanych warstw.

W warunkach ciaglego przeptywu (CFG), przy jednoczesnym wprowadzaniu
wszystkich prekursorow (TEB, TMAI oraz NHs), uzyskaliSmy warstwy ztozone
z nieuporzadkowanych, wzajemnie zdeorientowanych ptatkéw. Jednoczesnie pomiary
FTIR potwierdzity obecno$¢ warstwowej struktury krystalicznej o wigzaniach sp?,
charakterystycznej dla BN. W celu otrzymania ptaskich, epitaksjalnych warstw
zorientowanych réwnolegle do podioza zastosowali§my tryb pulsacyjny FME, ktory
umozliwit czasowg separacj¢ prekursoréw. Analiza réznych schematéw pulsowania
wykazata, ze najbardziej efektywne wbudowywanie si¢ glinu zachodzi w przypadku
jednoczesnego podawania TEB i TMAL co pozwala zwickszyC¢ zawartoS¢ Al przy
jednoczesnym zachowaniu warstwowej struktury sp?. PodejScie to prowadzi wprawdzie
do powstawania obiektow na powierzchni oraz poszerzenia pikow w widmach
absorpcyjnych, jednak stanowi obiecujaca droge optymalizacji sktadu stopu

I wlasciwos$ci optycznych materiatu.

Najbardziej interesujaca pod wzgledem wtasnosci optycznych probka byta ta
uzyskana dla schematu pulsowania TEB-NHs;-TMAI-NHs. Charakteryzowala si¢ ona
obecnoscig dwoch pikéw w widmach absorpcji. W zwiagzku z tym rozszerzyliSmy analize
dla tego schematu pulsowania i wyhodowaliSmy seri¢ prébek dla réznego stosunku
TMAI/I w fazie gazowej w zakresie od 2% do 13%. Wszystkie te prébki zachowaty
warstwowg strukture krystaliczng charakterystyczng dla BN, co potwierdziliSmy przy
uzyciu wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii elektronowej (HRTEM), dyfrakcji
rentgenowskiej (XRD) oraz fourierowskiej spektroskopii w podczerwieni (FTIR).
Zaobserwowane dwa piki w widmach wspétczynnika absorpcjii w DUV

charakteryzowatly si¢ bardzo duzym natezeniem rzedu a ~10° 1/cm. Jednoczes$nie ich
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potozenia korelowaly si¢ z energiami przejS¢ prostego i skosnego w azotku boru. Ten
niespodziewany wynik wskazuje na aktywacje dodatkowych kanaléw absorpcji
zwigzanych z defektami wprowadzanymi przez atomy glinu. Wyniki te sugerujg, ze
wbudowanie Al prowadzi do modyfikacji struktury pasmowej azotku boru, wptywajac

zarowno na charakter (prosty/skosny), jak i szeroko$¢ przerwy energetyczne;.

Przedstawione rezultaty pokazuja, ze kontrolowane wbudowywanie glinu
w strukture warstwowego BN stanowi skuteczne narzedzie inzynierii przerwy
energetycznej w tym materiale. Zrozumienie mechanizméw odpowiedzialnych za
obserwowane zmiany wta$ciwosci optycznych ma kluczowe znaczenie dla projektowania
struktur opartych na BN zdolnych do efektywnej emisji w zakresie glebokiego

ultrafioletu.

Czes¢ wynikOw zaprezentowanych w niniejszym rozdziale zostala zawarta
w publikacjach: J. Iwanski*, M. Tokarczyk, A. K. Dgbrowska, M. Bilska, K. Sobczak,
J. Binder, A. Wysmotek*, Controlled MOVPE growth of sp2-bonded BAIN alloys:
Influence of precursor injection schemes on crystal structure and optical properties,
J. Alloys Compd. 1057 186725 (2026), DOI: 10.1016/j.jallcom.2026.186725M oraz
J. Iwanski*, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska, J. Pawtowski, P. Tatarczak, M. Strawski,
K. Sobczak, M. Bilska, M. Wojcik, S. Kret, J. Binder, A. Wysmotek, Alloying hBN with
aluminum influences absorption and electronic properties, Sci. Rep. 159904 (2025), DOI:

10.1038/s41598-025-92671-9.

Podzi¢gkowania

Omoéwione w tym rozdziale badania wigzaly si¢ z calym szeregiem wyzwan
technologicznych i eksperymentalnych. Mimo to zdotaliSmy dotrze¢ do bardzo
interesujacych wynikéw, ktére sg wazne dla rozwoju mato popularnej dziedziny
tworzenia stopéw azotku boru z innymi pierwiastkami chemicznymi. Nie bytoby to
mozliwe bez wsparcia i pomocy grona os6b, za ktére serdecznie dzickuje.
W szczeg6lnosci chciatbym podzickowaé Mateuszowi Tokarczykowi za pomiary

i analize danych rentgenowskich oraz obrazowanie z wykorzystaniem skaningowej
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mikroskopii elektronowej, Marcie Bilskiej za przygotowanie lamelek do transmisyjnej
mikroskopii elektronowej, Kamilowi Sobczakowi za okreSlenie sktadu pierwiastkowego
probek przy uzyciu STEM-EDX, Marcinowi Strawskiemu za okreSlenie sktadu
pierwiastkowego probek przy uzyciu SIMS, Janowi Pawtowskiemu za pomiary i analize
danych mikroskopii sit atomowych, Piotrowi Tatarczakowi za pomiary i analiz¢ danych
spektroskopii ramanowskiej, Maciejowi Wojcikowi i Stawomirowi Kretowi za
obrazowanie prébek przy uzyciu HRTEM, Aleksandrze Dabrowskiej, Johannesowi
Binderowi i Andrzejowi Wysmotkowi za pomysty, dyskusje, wskazowki i wsparcie

w interpretacji otrzymywanych wynikow.

Moj wktad w badania dotyczyt wyhodowania wszystkich prezentowanych prébek,
pomiarow FTIR oraz UV-VIS, analizy danych, projektowania i koordynacji badad,

interpretowania wynikow i wyciggania wnioskow.
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8. Podsumowanie

Zasadniczym pytaniem, ktére stanowito gléwna o§ koncepcyjng rozprawy jest: czy
mozna sterowaé wilasciwosciami azotku boru w taki sposéb, by stanowil platforme
umozliwiajaca Swiadome projektowanie struktury Krystalicznej, koncentracji i rodzaju
defektéw, wiasciwosci spinowych oraz elektronowych. Przeprowadzone badania

pokazujg jednoznacznie, ze odpowiedZ na to pytanie jest twierdzaca.

Pierwszym fundamentalnym osiagnicciem pracy bylo wykazanie, ze wzrost
warstwowego BN (o0 hybrydyzacji sp?) na szafirze ma rzeczywiScie charakter
epitaksjalny, mimo obecno$ci ztozonej warstwy przejsciowej na interfejsie. Identyfikacja
nieopisanej wczesniej warstwy g-CsNa, wspOlistniejacej z AIN:O, wniosta nowa jakos¢
do rozumienia mechanizméw epitaksji materiatéw dwuwymiarowych na podtozach
trojwymiarowych. Wykazano, ze to wiasnie na poziomie interfejsu rozstrzyga si¢
mozliwos$¢ zachowania dalekozasicgowych relacji krystalograficznych, a tym samym
dalszego Swiadomego ksztaltowania wtasnos$ci materiatu. Wynik ten ze wzgledu na
przejsScie ze struktury 3D podioza do dwuwymiarowej struktury BN otwiera szersza

perspektywe dla epitaksji rowniez innych materiatéw warstwowych.

Waznym osiggnieciem rozprawy byto uzyskanie informacji o mechanizmie wzrostu
azotku boru z wykorzystaniem metody MOVPE. Szczeg6towa analiza rezimu FME
pozwolita wykazac, ze wzrost BN nie podlega prostemu opisowi wylacznie w kategoriach
kinetyki reakcji lub transportu masy, lecz stanowi proces mieszany, w ktérym transport
makroskopowy, reakcje chemiczne w fazie gazowej i Kkinetyka powierzchniowa
wplywaja na rézne aspekty jakoSci materialu. Zrozumienie tej wielopoziomowej
zaleznoSci umozliwito nie tylko uporzadkowanie mechanizmu wzrostu, ale réwniez
wskazanie zestawu parametrOw technologicznych prowadzacych do warstw o mozliwie
najwyzszej jakoSci strukturalnej i optycznej. Tym samym zrealizowany zostat jeden
z kluczowych celéw rozprawy, jakim byta ocena, w jakim stopniu wtasno$ci BN mozna
projektowac poprzez odpowiedni dobdr parametréw wzrostu z wykorzystaniem metody

MOVPE.
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Szczegdlnie istotnym rezultatem rozprawy byto pokazanie, ze umiejetne sterowanie
procesem wzrostu pozwala wptywa¢ na polityp materiatu. Opracowana metoda
identyfikacji politypu oparta na emisji defektu CgCn pozwolita wykorzystac
luminescencje defektowg do rozpoznania politypéw wystepujacych w  warstwach
epitaksjalnych BN. Dzigki temu mozliwe stato si¢ nie tylko szybkie rozréznianiec hBN
11BN, lecz réwniez iloSciowe S§ledzenie udzialu obu faz oraz powigzanie ich
z parametrami wzrostu. Wykazanie, ze predko$¢ wzrostu stanowi istotny czynnik
sprzyjajacy powstawaniu rBN, przesuwa dyskusje o politypizmie z poziomu
jakoSciowych hipotez na poziom mierzalnych zaleznoS$ci technologicznych. Jeszcze dalej
idacym krokiem bylto przestrzenne wydzielenie domen rBN w matrycy hBN i wykazanie
ich kontrolowanej odpowiedzi piezoelektrycznej. Pokazuje to, ze inzynieria BN moze
obejmowac nie tylko sktad politypowy, ale réwniez lokalny rozkiad funkcjonalnych

domen krystalicznych o zadanych wtasciwosciach.

Na kolejnym poziomie sterowania wtasno$ciami materiatu wykazano, ze §rodowisko
defektowe BN réwniez podlega §Swiadomemu projektowaniu. W szczegdlnosci wykazano
mozliwo$¢ efektywnego generowania centréw spinowych poprzez odpowiedni dobér
temperatury wzrostu i proceséw wygrzewania. Wyniki EPR i ODMR pokazaty, 7¢
mozliwe jest zar6wno tworzenie zbioru defektéw o spinie S = %, jak i pojedynczych
centrOw o spinie S = 1. Tym samym odpowiedzieliSmy pozytywnie na pytanie, czy
ingerencja w Srodowisko defektowe moze prowadzi¢ do pojawienia si¢ nowych
funkcjonalnych cech wykraczajacych poza klasyczny obraz BN jako materiatu
dielektrycznego. W tym kontekScie azotek boru jawi si¢ jako realna platforma dla

technologii kwantowych, w tym detekcji przy uzyciu spinéw i fotoniki kwantoweyj.

Wazny element pracy dotyczyt Swiadomej modyfikacji struktury elektronowej
poprzez tworzenie stopow BN z glinem. PokazaliSémy, ze nawet bardzo niewiclka
zawartoS$¢ Al, nieprzekraczajaca 1%, prowadzi do wyraznej modyfikacji widma absorpcji
w glebokim ultrafiolecie. Szczeg6lnie istotna byta obserwacja dwéch silnych pikow

absorpcji odpowiadajacych przejSciom o energiach zblizonych do przejS¢ prostych

297



I skoSnych w BN. Wynik ten wskazuje, ze poprzez umiej¢tne sterowanie sktadem BAIN
mozliwe jest nie tylko zawezanie przerwy energetycznej materiatu, ale réwniez
wplywanie na charakter przejS¢ optycznych. W praktyce oznacza to, ze BN moze by¢
traktowany jako materiat nadajacy si¢ do zaawansowanej inzynierii odpowiedzi
optycznej, co ma bezposrednie znaczenie dla Zrodet Swiatta w zakresie DUV, waznym

Z punktu widzenia réznych zastosowan.

Najwazniejszym wspOlnym mianownikiem wszystkich przedstawionych watkow
badawczych jest przejScie od opisu wlasnosci azotku boru do ich aktywnego
projektowania. Kolejne rozdziaty rozprawy prowadza od poziomu interfejsu atomowego,
przez mechanizm wzrostu, politypizm i domeny funkcjonalne, az po inzynieri¢ defektow
spinowych i strukture pasmowa stopow. W tym sensie cele pracy zostaly osiggnicte nie
tylko na poziomie odpowiedzi na postawione pytania badawcze, lecz réwniez poprzez

stworzenie spdjnej strategii kontroli wiasnosci BN dla szerokiego zakresu zastosowan.

Uzyskane wyniki maja wyrazny wymiar aplikacyjny. Sterowanie politypizmem
i domenami piezoelektrycznymi otwiera droge do nowoczesnych struktur van der Waalsa
I nieliniowej fotoniki. Z kolei inzynieria centréw spinowych wskazuje na potencjat BN
w technologiach kwantowych. Natomiast mozliwo$¢ strojenia przerwy energetycznej
poprzez tworzenie stopdw BAIN tworzy perspektywe wydajnych struktur aktywnych
w zakresie DUV. W konsekwencji niniejsza rozprawa wyznacza spdjng strategic
dalszych badan nad azotkiem boru jako materiatem funkcjonalnym nowej generacji.
Najistotniejszym jej wnioskiem jest pokazanie, ze BN nie powinien by¢ juz postrzegany
wyltacznie jako pasywny element heterostruktur dwuwymiarowych, lecz jako materiat,
ktérego wtasnosci moga by¢ Swiadomie ksztattowane od poziomu interfejsu atomowego
az po strukture elektronowy i spinowa, zgodnie z wymaganiami przysztych zastosowafi

w fotonice, elektronice 2D i technologiach kwantowych.
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Podzigkowania

Realizacja badan przedstawionych w niniejszej rozprawie nie bytaby mozliwa bez
wsparcia finansowego, ktére stworzyto warunki do prowadzenia tak szeroko zakrojonych
prac eksperymentalnych. Z tego wzgledu pragne serdecznie podzickowa¢ Narodowemu
Centrum Nauki za finansowanie znaczacej czeSci prowadzonych badan w ramach
grantdw nr: 2022/45/N/ST5/03396, 2022/47/B/ST5/03314, 2020/39/D/ST7/02811,
2019/33/B/ST5/02766.

Po kazdym z rozdziatéw prezentujacych wyniki badan miatem juz okazje wyrazic¢
wdziecznoS¢ osobom bezpoSrednio zaangazowanym w ich uzyskanie. Raz jeszcze
z calego serca dzickuje wszystkim wspotpracownikom wymienionym na kolejnych
etapach pracy za wktad w pomiary, analizy oraz interpretacje danych. W tym miejscu
chciatbym jednak wyjS¢ poza samg warstwe naukowg i podzickowac za wszystko to, co
dzialo sic woko6t badafi, a co miato ogromny wpltyw zardwno na méj rozwdj jako

naukowca, jak i na atmosfere, w ktérej mogtem dojrzewac badawczo.

W sposéb  szczegllny chciatbym  podzickowa¢ mojemu  promotorowi
prof. dr hab. Andrzejowi Wysmotkowi. To od Ciebie nauczytem si¢ niezwykle wiele nie
tylko o nauce, lecz takze o tym, jak by¢ naukowcem. Od samego poczatku otworzyles
przede mng drzwi laboratoriow, a z czasem takze kolejne drzwi prowadzace do nowych
mozliwosci, wspolprac i doSwiadczeri. Byle§ otwarty na moje czesto nieoczywiste
pomysty i wspierale§ mnie w poszukiwaniu wlasnej, indywidualnej drogi badawczej.
Dzigki Tobie zrozumialem, ze dobrego naukowca definiuje nie tylko wiedza i dorobek,
ale réwniez uczciwoS$¢, troska o relacje w zespole oraz szacunck wobec drugiego
cztowieka. Dzickuje Ci za to, ze mimo wyraznej relacji mistrz-uczen mogliSmy stac si¢

réwniez partnerami w tej wieloletniej naukowej przygodzie.

Serdeczne podzickowania kieruje takze do mojego promotora pomocniczego,
dr. Mateusza Tokarczyka. Dzickuj¢ Ci za duza swobodg, jaka dawate$§ mi w prowadzeniu
badafi oraz za zaufanie, ktdre pozwalalo mi odwaznie rozwijaC wlasne pomysty.

Szczegllnie ceni¢ to, ze nie pozostawate§ jedynie obserwatorem, lecz byle§ realnie
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zaangazowany w kolejne etapy pracy, co znajduje odzwierciedlenie w wielu wynikach
prezentowanych w tej rozprawie. Dzickuje za partnerskg relacje, ktorg udato nam si¢
zbudowac jak réwniez za to, ze pokazate§ mi, iz nawet na wcze$niejszym etapie drogi

naukowej warto ufa¢ wlasnym intuicjom i mie¢ odwage broni¢ swoich idei.

Bardzo dzi¢kuj¢ réwniez dr Aleksandrze Dabrowskiej. To Ty wprowadzita§ mnie
w Swiat MOVPE, nauczyta$ podstaw tej technologii oraz praktycznej obstugi aparatury,
ktora stata si¢ sercem badan przedstawionych w tej pracy. ROwnie wazne byto jednak dla
mnie to, ze moglem dzieli¢c z Tobg rOwniez trudnosci, ktdre wykraczaty poza sam
eksperyment. Twoja obecno$¢, zyczliwo$¢ i gotowo$¢ do rozmowy byly dla mnie

niezwykle cenne.

Dzigkuje dr. hab. Johannesowi Binderowi za otwarto$¢ na wspélne rozmowy i za to,
7ze zawsze moglem skonfrontowa¢ z Tobg swoje naukowe watpliwosci. W wielu
momentach z powodzeniem wecielate§ si¢ w role ,.drugiego recenzenta”, co bardzo
rozwijato mnie naukowo. ROwnie wazne byly dla mnie nasze rozmowy dotyczace dalszej
drogi akademickiej. Twoje do$wiadczenie i perspektywa byty dla mniec cennym

drogowskazem.

Dzigkuje prof. dr. hab. Romanowi Stepniewskiemu za inspirujace, nieszablonowe
spojrzenie  na  analiz¢ danych oraz ogrom wiedzy i doSwiadczenia.
Prof. dr. hab. Krzysztofowi Koronie dzigkuje za niezwykte zaangazowanie w pomiary,
ktére pokazywato, ze naukowcem si¢ jest, a nie tylko bywa. Dr. Janowi Pawlowskiemu
dzickuje za nieustanng gotowoS¢ do poglebiania kolejnych tematéw i pokazywanie, jak
stawac si¢ wybitnym specjalista. Mgr. Rafatowi Bozkowi dzigkuje za cheC dzielenia si¢
doSwiadczeniem, a mgr. Jerzemu Plesiewiczowi za troske o sprawne funkcjonowanie

laboratorium MOVPE.

Bardzo wazne bylo dla mnie rOwniez to, ze mogtem dzieli¢ t¢ doktorancka droge
z innymi doktorantkami i doktorantami, ktérzy mierzyli si¢ z podobnymi wyzwaniami.

Ta wspdlnota do§wiadczeri tworzyla atmosfere wzajemnego zrozumienia i wsparcia.
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Szczegblnie dzigkuje Piotrkowi Tatarczakowi, Kubie Rogozy, Kasi Ludwiczak, Bartkowi

Furtakowi i Teresie Bizon za obecno$¢ na tej drodze.

Szczegllne miejsce w tej drodze zajmuja takze studenci i studentki, ktdrzy
angazowali si¢ we wspdlne inicjatywy nie tylko badawcze. Dzicki Wam mogtem uczy¢
sic roli starszego kolegi i stopniowo odkrywaé, czym jest odpowiedzialno$¢ za
wprowadzanie innych w §wiat nauki. Dzigkuje Kubie Cwynarowi, Lukaszowi
Grzegrzoice, Bartoszowi Kaczmarkowi, Magdzie Kopczyriskiej, Jankowi Kossackiemu,
Jaskowi Malawskiemu, Lenie Miler, Igorowi Nowikowi, lzie Rogali, Gabi Szwed,
Michatowi Swigtkowi, Zuzi Wnuk i Jankowi Ztotopolskiemu-Pirczewskiemu. W sposob
szczegllny dzickuje tym, ktérzy obdarzyli mnie zaufaniem, powierzajac mi role
promotora pomocniczego, tj. Lukaszowi, Lenie i Izie. Dzigki Wam wszystkim mogtem
bardzo rozwina¢ si¢ jako naukowiec, a zdobyte w tej wspdipracy doSwiadczenie

Z pewnoscig bedzie procentowac w przysztosci.

Doktorat to jednak nie tylko eksperymenty, publikacje i wyniki, lecz takze codzienne
wyzwania, chwile zwatpienia i momenty, w ktdrych szczeg6lnie potrzebna jest obecnos¢
bliskich ludzi. Dlatego na koniec chciatbym podzickowac¢ osobom, ktére wspieraty mnie
poza murami laboratorium i pomagaty zachowac réwnowage w tej intensywnej drodze.
Szczegllne podzickowania kieruje do Agnieszki, Jacka, Ady, Karoliny, Magdy

i Marcina. Dzigkuje, ze byliScie przy mnie.

301



Dorobek naukowy autora

Doswiadczenie naukowe

1.
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Publikacje naukowe
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Al. J.Iwanski*, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska, M. Bilska, K. Sobczak, J. Binder,

A. Wysmotek*, Controlled MOVPE growth of sp2-bonded BAIN alloys: Influence of
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Bragga wytworzone sposobem, A. Dabrowska, A. Ciesielski, J. Binder, K. Korona,
M. Tokarczyk, G. Kowalski, J. Iwanski, P. Tatarczak, R. Bozek, R. Stepniewski,
A. Wysmotek, numer patentu Pat.246379, Urzad Patentowy Rzeczypospolitej Polskiej

Oprogramowanie

Podczas badan przygotowatem program z interfejsem graficznym stuzacym do
analizy danych FTIR dla azotku boru na podilozu szafirowym. Pozwala on na
dopasowanie funkcji dielektrycznej azotku boru i na tej podstawie okre§lenie wiasnosci

warstwy. Program jest dostepny na stronie: https://jiwanski.com/FTIR/.

Konferencje
Prezentacje ustne

1. 21st International Conference on Crystal Growth and Epitaxy (ICCGE-21), 03-
08.08.2025, Xi’an, China, “Epitaxial hBN growth on A1203: unveiling the hidden role
of g-C3N4 as a buffer layer”, J. Iwaniski, W. Zajkowska-Pietrzak, A. K. Dabrowska,
K. P. Korona, M. Strawski, Marta Bilska, S. Kret, M. Tokarczyk, J. Binder,
A. Wysmotek

2. 21st International Conference on Crystal Growth and Epitaxy (ICCGE-21), 03-
08.08.2025, Xi’an, China, “Polytype Identification in Layered Boron Nitride via
Impurity-Related UV Photoluminescence”, J. Iwanski, K. P. Korona, M. Tokarczyk,
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A. K. Dabrowska, P. Tatarczak, 1. Rogala, M. Bilska, S. Kret, A.Reszka,
B. J. Kowalski, S. Li, A. Gali, G. Cassabois, B. Gil, J. Binder, A. Wysmotek

3. Heurystyki: cykl seminariéw Szk6t Doktorskich, 27.02.2025, Warsaw, Poland, “Jak
warstwowy azotek boru moze nam pomdc w walce z wirusami?”, J. Iwarski

4. Konferencja Interdyscyplinarna Il, 17-20.11.2024, Checiny, Poland, “Engineering of
nanostructures based on hexagonal boron nitride”, J. Iwanski

5. E-MRS 2024 FALL MEETING & EXHIBIT, 16-10.09.2024, Warsaw, Poland, “4.1
eV defect luminescence as a tool to identify the polytype of sp2-BN”, J. Iwarski,
K. P. Korona, M. Tokarczyk, G. Kowalski, A. K. Dabrowska, P. Tatarczak, |. Rogala,
M. Bilska, M. Wdjcik, S. Kret, A. Reszka, B. J. Kowalski, S. Li, A. Pershin, A. Gali,
J. Binder, A. Wysmotek

6. E-MRS 2024 FALL MEETING & EXHIBIT, 16-10.09.2024, Warsaw, Poland,
“Carbon-related spin ensemble in boron nitride obtained by MOCVD”, J. Iwanski,
J. Kierdaszuk, A. Ciesielski, J. Binder, A. Drabiniska, A. Wysmotek

7. 8th European Conference on Crystal Growth (ECCGS8), 21-25.07.2024, Warsaw,
Poland, “Tuning properties of layered hBAIN grown by MOVPE”, J. Iwanski,
M. Tokarczyk, A. K. Dgbrowska, K. P. Korona, J. Binder, A. Wysmotek

8. 8th European Conference on Crystal Growth (ECCGS8), 21-25.07.2024, Warsaw,
Poland, “Setting spin ensamble in boron nitride by the MOCVD growth temperature”,
J. Iwaniski, J. Kierdaszuk, A. Ciesielski, J. Binder, A. Drabifiska, A. Wysmotek

9. 52nd International School & Conference on the Physics of Semiconductors Jaszowiec
2024, 15-21.06.2024, Szczyrk, Poland, “Revealing Structural Polytypism In Layered
Boron Nitride”, J. Iwanski, K. P. Korona, M. Tokarczyk, A.K.Dgbrowska,
P. Tatarczak, I. Rogala, M. Bilska, S. Kret, A. Reszka, B. J. Kowalski, S. Li, A. Gali,
G. Cassabois, B. Gil, J. Binder, A. Wysmotek

10.  21stInternational Conference on Metal Organic Vapor Phase Epitaxy (ICMOVPE
XXI1), 13-17.05.2024, Las Vegas, USA, “Epitaxial Growth of hBAIN Alloys — Tuning
the Crystal Structure and Optical Properties”, J. Ilwanski, M. Tokarczyk,
A. K. Dabrowska, K. Korona, G. Cassabois, B. Gil, J. Binder, A. Wysmolek

11.  14th International Conference on Nitride Semiconductors (ICNS 14), 12-
17.11.2023, Fukuoka, Japan, “Impact of aluminum alloying on hBN excitonic
absorption properties”, J. Iwanski, M. Tokarczyk, A. K. Dgbrowska, J. Pawtowski,
P. Tatarczak, J. Binder, A. Wysmotek

12. 8th Polish Conference “Graphene and other 2D materials”, 24-27.09.2023, Torud,
Poland, “Absorption properties of BAIN for hBN bandgap manipulation™, J. Iwanski,
M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska, J. Pawtowski, P. Tatarczak, J. Binder, A. Wysmotek
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13.  Graphene Week, 04-08.09.2023, Gothenburg, Sweden, “MOVPE-grown B1-
XAIxN alloy for manipulating the bandgap properties of hexagonal boron nitride”,
J. Iwanski, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska, J. Pawtowski, P. Tatarczak, J. Binder,
R. Stepniewski, A. Wysmotek

14.  36th European Conference on Surface Science, 28.08-01.09.2023, L.6dZ, Poland,
“Manipulation of indirect/direct bandgap character of hBN by alloying with Al”,
J. Iwanski, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska, J. Pawtowski, P. Tatarczak, J. Binder,
R. Stepniewski, A. Wysmotek

15.  36th European Conference on Surface Science, 28.08-01.09.2023, L.6dZ, Poland,
contributed talk, “Temperature induced anomalous vibrational properties of epitaxial
boron nitride”, J. Iwanski, P. Tatarczak, M. Tokarczyk, A. K. Dagbrowska,
J. Pawtowski, J. Binder, G. Kowalski, R. Stepniewski, A. Wysmotek

16.  7th Polish Conference “Graphene and other 2D materials”, 12-14.09.2022, Lodz,
Poland, “Temperature induced giant shift of phonon energy in epitaxial boron nitride
layers”, J. Iwanski, P. Tatarczak, M. Tokarczyk, A.Dgbrowska, J. Pawlowski,
J. Binder, G. Kowalski, R. Stepniewski, A. Wysmotek

17.  The Seminar on Semiconductor Physics, Faculty of Physics, University of
Warsaw, 23.11.2021, “FTIR characterization of BN epitaxial layers”, J. Iwanski,
M. Tokarczyk, A. Dabrowska, P. Tatarczak, J. Binder, K. Ludwiczak, J. Rogoza,
G. Kowalski, R. Stepniewski and A. Wysmotek

18. 6th Polish Conference Graphene and other 2D materials, 13-15.09.2021, online,
“Fourier-transform infrared micro-reflectivity as a tool for efficient characterization of
hexagonal boron nitride epitaxial layers”, J. Iwanski, M. Tokarczyk,
A. K. Dabrowska, J. Binder, G. Kowalski, R. Stepniewski, A. Wysmolek

19.  V Ogodlnopolska Studencka Fizyczno-Optyczna Konferencja FOKA 2020, 11-
13.12.2020, online, “Spektroskopia odbiciowa w podczerwieni — narzedzie do
charakteryzacji ultracienkich warstw epitaksjalnych azotku boru”, J. Iwanski,
A. K. Dabrowska, M. Tokarczyk, J. Binder, R. Stepniewski, A. Wysmotek

20.  Sympozjum Mtodych Naukowcow 2020, 24-28.08.2020, online, “Spektroskopia
odbiciowa w podczerwieni — narzedzie do charakteryzacji ultracienkich warstw
epitaksjalnych azotku boru”, J. Iwanski, A. K. Dagbrowska, M. Tokarczyk, J. Binder,
R. Stepniewski, A. Wysmotek

21. S5th Polish Conference Graphene and other 2D materials, 19-21.09.2019,
Szczecin, Poland, “Exfoliation of ultrathin epitaxial layers of boron nitride grown by
MOVPE”, J. Iwanski, J. Binder, K. Pakuta, A. Dagbrowska, R. Bozek, R. Stepniewski,
A. Wysmolek
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22. IV Miedzyuczelniana Konferencja Zaawansowane Materiaty i Nanotechnologia,
18-18.05.2019, Warsaw, Poland, “Eksfoliacja ultracienkich warstw epitaksjalnych
azotku boru”

Prezentacje plakatu

1. 53rd International School & Conference on the Physics of Semiconductors “Jaszowiec
20267, 7-13.06.2025, Szczyrk, Poland, “Pivotal Role of g-C3N4 in Boron Nitride
Epitaxy on Sapphire”, J. Iwanski, W. Zajkowska-Pietrzak, A. K. Dabrowska,
K. P. Korona, M. Strawski, M. Bilska, S. Kret, M. Tokarczyk, J. Binder, A. Wysmotek

2. Boron Nitride Workshop BNW 2025, 12-16.05.2025, Nashville, Tennessee, USA,
“Formation of piezoelectric domains in epitaxial BN grown by MOVPE”, J. Iwanski,
J. Ziotopolski-Pirczewski, I. Rogala, P. Tatarczak, J. Pawtowski, A. K. Dagbrowska,
M. Bilska, S. Kret, A. Reszka, B. J. Kowalski, K. P. Korona, M. Tokarczyk, J. Binder,
A. Wysmolek

3. 2nd Boron Nitride Workshop BNW 2024, 21-23.05.2024, Sydney, Australia,
“Polytype Identification in MOVPE Grown sp2-BN Using Ultraviolet Defect
Photoluminescence”, J. Iwanski, K. P. Korona, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska,
I. Rogala, M. Bilska, S. Kret, S. Li, A. Gali, G. Cassabois, B. Gil, J. Binder,
A. Wysmotek

4. 51st International School & Conference on the Physics of Semiconductors “Jaszowiec
20237, 17-23.06.2023, Szczyrk, Poland, “Manipulating hBN Bandgap Properties With
Aluminum”, J. Iwanski, M. Tokarczyk, K. P. Korona, P. Tatarczak, J. Pawlowski, A.
K. Dabrowska, J. Binder, R. Stepniewski, and A. Wysmolek

5. Inaugural workshop on Boron Nitride BNW 2023, 29.05-02.06.2023, Montpellier,
France, “Tuning of hBN bandgap by aluminum alloying”, J. Iwaniski, M. Tokarczyk,
K. P. Korona, P. Tatarczak, J. Pawlowski, A.K.Dabrowska, J. Binder,
R. Stepniewski, and A. Wysmotek

6. International Workshop on Nitride Semiconductors (IWN 2022), 09-14.10.2022,
Berlin, Germany, “Temperature induces giant shift of phonon energy in epitaxial
boron nitride layers”, J. Iwanski, P. Tatarczak, M. Tokarczyk, A. K. Dabrowska,
J. Binder, G. Kowalski, R. Stgpniewski, and A. Wysmotek

7. 50th International School and Conference on the Physics of Semiconductors
“Jaszowiec”, 04-10.06.2022, Szczyrk, Poland, “Giant Phonon Anomaly In Boron
Nitride Epitaxial Layers”, J. Iwanski, P. Tatarczak, M. Tokarczyk, J. Binder,
A. K. Dabrowska, R. Stepniewski, A. Wysmotek

8. 49th International School and Conference on the Physics of Semiconductors
“Jaszowiec”, 01-10.09.2021, online, “Characterization of Epitaxial Boron Nitride
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9.

Layers With Fourier-transform Infrared Spectroscopy”, J. Iwanski, P. Tatarczak,
M. Tokarczyk, J. Binder, A.K. Dgbrowska, G. Kowalski, R. Stepniewski,
A. Wysmotek

XLVI Nadzwyczajny Zjazd Fizykdéw Polskich, 16-18.09.2020, online, “Transfer of
large area layers of hexagonal boron nitride to arbitrary substrates”, J. Iwanski,
K. Ludwiczak, A. K. Dabrowska, M. Tokarczyk, J. Binder, K. Pakuta, P. Tatarczak,
R. Bozek, R. Stepniewski, A. Wysmotek

Wyrodznienia i nagrody

1.

Nagroda za najlepszy plakat podczas 2nd Boron Nitride Workshop (BNW 2024),
Sydney, Australia, 21-24.05.2024

. Laureat konkursu na stypendium projakoSciowe na przygotowanie rozpraw

doktorskich zgodnych z problematyka POB w Programie ,.Inicjatywa Doskonatosci —
Uczelnia Badawcza™ na Uniwersytecie Warszawskim w latach 2022, 2023, 2024

. Wyréznienie Drziekana Wydzialu Fizyki za wzorowe prowadzenie zajec

laboratoryjnych Pracownia Wstepna w roku akademickim 2021/2022

. Nagroda za najlepsza prezentacj¢ ustng w kategorii fizyka doSwiadczalna podczas

konferencji FOKA, online, 11-13.12.2020

. Wyréznienie w konkursie na najlepsze wystapienie ustne w kategorii fizyka

doswiadczalna i biofizyka podczas Sympozjum Mtodych Naukowcéw, online, 24-
28.08.2020

Stypendium Rektora Uniwersytetu Warszawskiego dla najlepszych studentéw w roku
akademickim 2020/2021

Dziatalno$¢ popularyzatorska

1.

Cztonek panelu eksperckiego oceniajgcego projekty ucznidw podczas Festiwalu
Nauki w Szkole Podstawowej nr 4 w Sochaczewie (2026)

. Pokazy do licznych wyktadéow dla grup szkolnych oraz wykladéw otwartych

organizowanych przez Warszawski Oddziat Polskiego Towarzystwa Fizycznego
I Wydziat Fizyki Uniwersytetu Warszawskiego

. Prezenter na filmie edukacyjnym na temat dzialania laboratorium (Fourierowska

spektroskopia w podczerwieni w Layered Materials Laboratory) przygotowanego
w ramach IPT 2021 Lab Tours

Przeprowadzenie warsztatu podczas Festiwalu Nauki 2020, tytul warsztatu: Trzy
proste sposoby na otrzymywane atomowo cienkich warstw azotku boru (BN)
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Opieka nad pracami dyplomowymi
Podczas realizacji doktoratu trzykrotnie petnitem role wspotopiekuna studentéw prac

dyplomowych dla studentéw studiéw licencjackich.

e 2026: lzabela Rogala, Identyfikacja politypu w epitaksjalnym azotku boru
z wykorzystaniem mikroskopii elektronowej, wspdlnie z prof. Andrzejem
Wysmotkiem

e 2024: Lena Miler, Sterowanie przerwa energetyczng epitaksjalnego azotku boru przez
domieszkowanie glinem, wspdlnie z prof. Andrzejem Wysmotkiem

e 2024: Lukasz Grzegrzotka, Wplyw promieniowania gamma oraz neutronéw
termicznych na wia$ciwos$ci optyczne warstw epitaksjalnych azotku boru, wspdlnie
z prof. Andrzejem Wysmotkiem
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