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Streszczenie

Wysokie zapotrzebowanie na duza moc obliczeniowg w technologiach IT powoduje, ze
szybko$¢ pracy procesorow bazujaca na krzemie jest niewystarczajaca. Technologia
wykorzystujaca potprzewodniki typu AIII-BV, ktore posiadaja wysoka ruchliwos$¢ nosnikow
tadunku moze sprosta¢é obecnym zapotrzebowaniom. Alternatywnym rozwigzaniem jest
elektronika molekularna, w ktérej elementem wykonujacym operacje logiczne sg pojedyncze

molekuty.

Niniejsza rozprawa doktorska po$§wigcona jest procesom syntezy i badaniom wilasciwosci
metalicznych nanostruktur powstatych w procesie termicznie indukowanej samoorganizacji Au
na powierzchniach dwuskladnikowych materiatow  poétprzewodnikowych.  Sposrod
poiprzewodnikéw typu AIII-BV wybrane zostaly takie zwiazki jak InSb, InAs, InP, GaSb,
GaAs, GaP eksponujace powierzchni¢ (001) oraz naturalnie wystepujacy, jak i syntetycznie
wytwarzany MoS;.

Uklady badane byly za pomoca metod dyfrakcyjnych, powierzchniowo czulych technik
RHEED i LEED, mikroskopii elektronowej SEM i TEM oraz mikroskopii skanujacej sondy
AFM 1 STM. Dodatkowo, dla uktadu Au/InSb(001) przeprowadzone zostaly symulacje
wykorzystujac metode DFT z uwzglednieniem temperatury a dla uktadu Au/MoS2 wykonane
zostaty symulacje komputerowe metodami dynamiki molekularnej (MD). W celu zapewnienia
czystych warunkéw, aby ograniczy¢ wplyw czynnikow zewngtrznych wigkszos¢

eksperymentow przeprowadzono w warunkach ultrawysokiej prozni (UHV).

Przeprowadzone badania na powierzchniach potprzewodnikow typu AIII-BV w temperaturze
330°C prowadza do formowania si¢ metalicznych, krystalicznych nanostruktur wzbogaconych
w Au. Dyfuzja atomow Au w glagb matrycy zachodzi tylko dla krysztatu InSb. Dzigki
przeprowadzonym obliczeniom DFT przedstawiono mechanizm wbudowywania si¢ atomow
Au w sie¢ InSb. Stwierdzono znaczacg réznice w oddziatywaniu atomoéw Au z podtozami, w
ktorych metalicznym sktadnikiem jest albo In albo Ga. Przeprowadzone badania pokazuja, ze
sktad chemiczny uformowanych nanostruktur zalezy od energii wigzania wybranego
poiprzewodnika AIII-BV. Niezaleznie od sity oddzialywania atoméw Au z danym podtozem
Alll-BV, glownym zrédtem tworzenia nanostruktur jest dyfuzja powierzchniowa oraz
zarodkowanie adatomow powstatych w wyniku reakcji chemicznych indykowanych przez
atomy Au. Uformowane nanostruktury w zaleznosci od rodzaju domieszkowania tworza
kontakty omowe dla okoto 20% wszystkich nanostruktur (Au/InP(001) typu n) lub
Schottky’ego (Au/InP(001) typu p).

Dla uktadu Au/GaAs przeprowadzono badania w zakresie temperatur od 330°C do 650°C.
Rozmiar nanostruktury uformowanych w temperaturach ponizej 525°C zmienia si¢ liniowo z



wzrostem temperatury, sklad chemiczny odpowiada czystemu Au. W waskim zakresie
temperatury, okoto 525°C obserwowane jest formowanie si¢ fazy AuGa. W temperaturach
powyzej 535°C z kolei, formujg si¢ dobrze wyksztatlcone, osmiokgtne nanowyspy o stalej
wielkosci okoto 100 nm, zbudowane ze stopu AuGay. Badania dynamiki uktadu umozliwity
wyznaczenie temperatury krystalizacji fazy AuGa oraz zaobserwowanie metastabilnej
indukowanej przez Au rekonstrukcji podtoza istniejacej w wysokiej temperaturze. Stosujac
konwencjonalng teori¢ nukleacji, wyznaczono energi¢ aktywacji dyfuzji powierzchniowej
atoméw Au na powierzchni GaAs (001), ktéra wynosi 0.816 + 0.038 eV.

Dla uktadu Au/MoS> przeprowadzono badania dotyczace wzrostu, wlasciwosci strukturalnych
1 trybologicznych powstajacych tréjkatnych nanostruktur Au. Niewielkie oddziatywanie
pomigdzy nanowyspami a podtozem umozliwia efektywne przemieszczanie poszczegdlnych
nanowysp za pomocg ostrza AFM. Pokazano, ze w badanym uktadzie istnieja preferencyjne
kierunki przemieszczania si¢ uformowanych nanowysp, wystepujacych z periodycznosciag 60°
zwigzanych z heksagonalng strukturg podtoza. Te eksperymentalne obserwacje zostaty w petni
potwierdzone w symulacjach komputerowych, wykonanych za pomoca dynamiki
molekularnej. Trajektoria przemieszczajacych si¢ nanowysp odpowiada kierunkowi typu ,,zig-
zag” na powierzchni MoS;. Dodatkowo zaobserwowano niewielkie zmiany (okoto 0.5°) w

orientacji nanowyspy (rotacja) wzgledem podloza w tracie przemieszczania nanowyspy.

Dla nanostruktur Au powstatych na syntetycznie uformowanym MoS; badania metodami
mikroskopii HAADF STEM dostarczyly szczegdélowych informacji o powstatym interfejsie
nanowyspa/podtoze oraz samej budowie uformowanej powierzchni MoS;. Istotnym
osiggnieciem dla uktadu Au/MoS: jest zobrazowanie ostatniej warstwy atomowej Au i
pierwszej MoS;, z ktorego wynika, ze za stabe oddzialywanie pomi¢dzy nanowyspami a
podtozem, odpowiedzialna jest warstwa atomowa, w ktorej kolumny Au zawieraja znacznie
mniej atoméw Au niz te budujgce nanowyspe. Badania pokazaty, ze odlegto$¢ pomiedzy

uformowanymi rzgdami z nanowysp Au zalezy od gestosci trojkatnych nanostruktur Au.

Reasumujac, badania przedstawione w niniejszej pracy poszerzaja wiedze dotyczacg procesow

samoorganizacji Au na podtozach poétprzewodnikowych typu AIII-BV oraz MoSo.



Abstract

Nowadays, the demand for high computing power by humankind causes silicon-based
technology insufficient. The AlllI-BV semiconductor-based technology can meet current needs
for many years. An alternative solution is molecular electronics in which single-molecules
performs the main calculation.

This dissertation is devoted to the understanding of the underlying processes of synthesis and
properties of metallic nanostructures grown via a thermally-induced self-assembly process of
Au on various two-compounds semiconductor surfaces. From Alll-BV semiconductors (001)
surfaces the InSb, InAs, InP, GaSh, GaAs and Gap was chosen, and natural and synthetic MoS;
was used.

These systems were studied using of surface sensitivity diffraction methods RHEED and
LEED, electron and scanning probe microscope SEM, TEM, AFM and STM. Additionally,
simulations were carried out for the Au/InSb (001) system using the DFT method, taking into
account thermal vibrations, and molecular dynamics methods were performed for the Au/MoS2
system. To ensure a clean environment, all experimental procedures were performed under
ultra-high vacuum conditions.

The investigation of Alll-BV semiconductor surfaces at the temperature of 330°C leads to Au-
rich nanostructures growth, which are crystalline and in epitaxy with the Alll-BV substrate.
The Au diffusion into the bulk lattice is very efficient only for the InSb crystal. DFT calculations
present the process of the build-up of Au atoms into the InSb lattice. Furthermore, a difference
has been found in the Au interactions with In-based and Ga-based semiconductors. The analysis
uncovered that independently of the strength of Au interactions with AlllI-BV semiconductor,
the main driving mechanism of nanostructures formation is the surface diffusion and nucleation
of adatoms produced by the chemical reactions induced by Au atoms. Depending on the type
of doping, the 20% formed nanostructures form ohmic (Au / InP (001) type n) or Schottky
(Au/ InP (001) type p) contacts.

The system of 2 ML Au on a GaAs(001) surface was investigated in the wide range of
temperature from 330 to 650 Celsius degrees. The nanostructures formed below 525-celsius
degree are made of pure Au and their size monotonously increases with the substrate
temperature. In the narrow substrate temperature window, around 525 Celsius degrees, the
formation of nanostructures of the AuGa phase is observed. In higher deposition temperatures,
well-shaped octagonal nanoislands of 100 nm in size, composed of the AuGa. phase are
developed. The study of the kinetic evolution of Au/GaAs system allows estimation of the
crystallization temperature of the AuGa phase, the metastable surface reconstruction at the



higher temperatures was observed. With the conventional nucleation theory, the activation
energy for surface diffusion on a GaAs(001) surface of 0.816+0.038 eV was calculated.

For the Au/ MoS; system, studies on growth, structural and tribological properties of emerging
triangular Au nanostructures were performed. Effective nanomanipulation with the AFM tip
occurs due to the low interaction between the nanoislands and the substrate. The main result is
that the islands are moved along six preferential directions, separated by 60 degrees. Molecular
Dynamics simulations confirm that these directions coincide with the three zig-zag
crystallographic axes of the MoS surface lattice. Additionally, a tiny wobbling motion (around
0.5 degrees) was seen only in the simulations.

For Au nanostructures formed on synthetically grown MoS,, the HAADF STEM microscopy
provided detailed information on the resulting nanostructure/substrate interface and the
structure of the MoS; formed surface itself. For the Au/MoS; system the imaging of the last
atomic layer Au and the first MoS, shows the origin of the weak interaction between
nanostructures and the substrate. The reason for effective manipulation is the last atomic layer
in which Au columns contain significantly less Au atoms than the other building nanostructure.
The distance between formed rows of Au nanostructures depends on the density and
concentration of Au nanoislands.

Finally, the results presented in this PhD thesis shed new light to understanding of the
thermally-induced self-assembly Au on Alll-BV semiconductors and MoS..



Cel pracy:

Celem niniejszej rozprawy jest scharakteryzowanie procesOw samoorganizacji Au na
powierzchni dwusktadnikowych krysztatow potprzewodnikowych. W tym celu zbadano
procesy termicznie indukowanej samoorganizacji Au, w warunkach UHV, naniesionej na
powierzchniach (001) pétprzewodnikoéw typu AIII-BV (InSb, InAs, InP, GaSh, GaAs, GaP) w
temperaturze 330°C. W szczegdlnosci skupiono si¢ na wyznaczeniu struktury krystalicznej,
sktadu chemicznego oraz charakteru powstalych interfejsow nanostruktura/podtoze.

Ze wzgledu na wysoki potencjat aplikacyjny GaAs przeprowadzono badania dotyczace zmian
morfologii otrzymanych nanostruktur w wyniku oddziatywania Au z powierzchnig
potprzewodnika w funkcji temperatury podtoza.

Dodatkowym celem jest zbadanie procesu termicznie indukowanej samoorganizacji Au na
powierzchni MoS; dla réznych temperatur podktadu. Za pomocg mikroskopu AFM zbadano
nanotrybologiczne wtasciwos$ci nanostruktur w uktadzie Au/MoS,.

Gltéwnymi technikami wykorzystanymi w niniejszej pracy s3a techniki mikroskopii
elektronowej, dyfrakcji elektronowej oraz mikroskopii sondy skanujacej. Przedstawione
wyniki sg czgécig nastepujacych publikacji naukowych:

1) B. R. Jany, A. Janas, W. Piskorz, K. Szajna, A. Kryshtal, G. Cempura, P. Indyka A.
Kruk, A. Czyrska-Filemonowicz, F. Krok, ,,Towards Understanding of Gold Interaction
with Alll-BV Semiconductors at Atomic Level”, Nanoscale, 2020 DOI:
10.1039/CONR10256F

2) A. Janas, B. R. Jany, K. Szajna, A. Kryshtal, G. Cempura, A. Kruk, F. Krok,
,,Nanostructure Phase And Interface Engineering Via Controlled Au Self-Assembly On
GaAs(001) Surface”, Applied Surface Science, 2019, 409, 703-710

3) F. Trillitzsh, R. Guerra, A. Janas, N. Manini, F. Krok, E. Gnecco, ,,Directional and
Angular Locking In The Driven Motion Of Au Islands On MoS,”, Physical Review B,
2018, 98, 165471

4) F. Trillitzsh, A. Janas, A. Ozgul, C. Neumann, A. George, B. R. Jany, F. Krok, A.
Turchanin, E. Gnecco, “Scanning-Probe-Induced Assembling Of Gold Striations On
Mono- and Bi-Layered MoSz on SiO2”, MRS Advances, 2020, 1-7.

5) B. R. Jany, A. Janas, F. Krok, “Retrieving the Quantitative Chemical Information At
Nanoscale From Scanning Electron Microscope Energy Dispersive X-Ray
Measurements By Machine Learning”, NanoLetters, 2017, 17, 6520-6525
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Uzyskane wyniki byly rowniez przedstawiane na konferencjach:

1)

2)

3)

4)

5)

6)

7)

8)

,IX Seminarium, Badania prowadzone metodami skaningowej mikroskopii bliskich
oddziatywan STM/AFM 20167, 30.11.2016 — 04.12.2016 Zakopane, wygloszenie
referatu: ,,Synteza anizotropowych nanostruktur metalicznych na powierzchniach
krysztatow potprzewodnikowych typu AIIIBV”.

,»7th European Nanomanipulation Workshop”, 20.02.2017 —22.02.2017 Jena (Niemcy),
Felix Trillitzsch, Arkadiusz Janas, Franciszek Krok, Enrico Gnecco, plakat:
“Manipulations and Simulations of Au-Islands on MoS;”.

,PhD Student Symposium Warszawa-Fizyka-Krakow” 24.03.2017 — 25.03.2017
Warszawa, wygtoszenie referatu: ,, Synthesis of anisotropic metallic nanostructures on
Alll-BV semiconductor surfaces”.

,Doktoranckie Sympozjum Nanotechnologii NanoMat”, 19.06.2017 — 20.06.2017
L6dz, wygloszenie referatu: ,, Synteza anizotropowych nanostruktur metalicznych na
powierzchniach krysztatow polprzewodnikowych typu AIIIBV ™.

,»VIII Krajowa Konferencja Nanotechnologii”, 20.06.2017 — 23.06.2017 Lo6dz,
wygloszenie referatu: ,, Synteza anizotropowych nanostruktur metalicznych na
powierzchniach krysztatow potprzewodnikowych typu AIIIBV ™.

XV Seminarium Katowicko-Krakowskie Fizyka Fazy Skondensowanej”, 15.06.2018,
Chorzow, wygtoszenie referatu: ,Synteza fazy Au/Ga w procesie termicznie
indukowanej samoorganizacji cienkiej warstwy zlota na powierzchni GaAs (001)

c(8x2)”.

,X Seminarium Badania prowadzone metodami skaningowej mikroskopii bliskich
oddziatywan STM/AFM”, 2018, 28.11.2018 — 02.12.2018 Zakopane, wygloszenie
referatu: ,, Synteza i manipulacja nanostruktur metalicznych na podlozu dwusiarczku
molibdenu”.

,XVI Seminarium Katowicko-Krakowskie Fizyka Fazy Skondensowanej”,
16.05.2019, Krakow, wygloszenie referatu: ,,Wzrost i manipulacja nanostruktur
metalicznych na powierzchni dwusiarczku molibdenu”.
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9) ,IX Krajowa Konferencja Nanotechnologii”, 01.06.2019 - 03.06.2019 Wroctaw,
wygloszenie referatu: ,, Synteza i manipulacja nanostruktur metalicznych na podtozu
dwusiarczku molibdenu”.
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Spis uzytych skrotow

AFM — Mikroskopia sit atomowych (ang. Atomic Force Microscopy)

BF — Jasne pole (z ang. Bright Field)

BSE — Elektrony wstecznie rozproszone (z ang. Backscattered Electrons)

BSS — Slepa separacja sygnatow (z ang. Blind Source Sepearation)

CVD - Nanoszenie chemiczne z par (z ang. Chemical Vapor Deposition)

DF — Ciemne pole (z ang. Dark Field)

DFT — Teoria funkcjonatu gestos$¢ (z ang. Density Functional Theory)

EBSD — Dyfrakcja wstecznie rozproszonych elektronéw (z ang. Electron Backscatter
diffraction)

EDS/EDX - Spektroskopia dyspersji energii (z ang. Energy Dispersion X-ray/Spectroscopy)
EELS — Spektroskopia strat energii elektronéw (z ang. Electron Energy Loss Spectroscopy)
E-S — Bariera Erlicha-Schwoebela (z ang. Erlicha-Schwoebela barier)

FEG — Dzialo elektronowe z emisja polowa (z ang. Field Emission Gun)

FIB — Zogniskowana wigzka jonowa (z ang. Focused lon Beam)

LFM — Mikroskopia sit bocznych (z ang. Lateral Force Microscopy)

GIS — Uktad wprowadzania gazu (ang. Gas Injection System)

GPA — Geometryczna analizy fazy (z ang Geometric Phase Analysis)

HAADF STEM - Pierscieniowa, wysokokatowa skaningowa transmisyjna mikroskopia
elektronowa ciemnego pola (z ang. High-Angle Annular Dark-Field Scanning Transmission
Electron Microscopy)

HR-TEM — Wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (z ang. High Resolution
transmission electron microscopy)

KPFM — Mikroskopia kelwinowska (z ang. Kelvin Probe Force Microscopy)

LC-AFM — Przewodzaca mikroskopia sit atomowych (z ang. Local Conductive Atomic Force
Microscopy)

LEED - Dyfrakcja niskoenergetycznych elektronéw (z ang. Low-Energy Electron Diffraction)
MBE — Epitaksja z wigzki molekularnej (z ang. Molecular Beam Epitaxy)

MD — Dynamika molekularna (z ang. Molecular Dynamics)

MDS — Skalowanie wielowymiarowe (z ang. Multidimensional Scaling)

MFM — Mikroskopia sit magnetycznych (z ang. Magnetic Force Microscopy)

ML — Monowarstwa (z ang. Monolayer)

NMF — Algorytm faktoryzacji macierzy (ang. Non-negative Matrix Factorization)

RHEED — Niskokatowa dyfrakcja wysokoenergetycznych elektrondéwa (z ang. Reflection High
Energy Electron Diffraction)
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SAED - Dyfrakcja elektronowa z wybranego obszaru (z ang. Selected Area Electron
Diffraction).

SEM — Skaningowa mikroskopia elektronowa (z ang. Scanning Electron Microscopy)

SPM - Skaningowa mikroskopia bliskiego oddziatywania (z ang. Scanning Probe Microscopy)
STM — Skaningowa mikroskopia tunelowa (z ang. Scanning Tunneling Microscope)

TEM — Transmisyjna mikroskopia elektronowa (z ang. Transmission Electron Microscopy)
UHV - Ultrawysoka préznia (z ang. Ultra-High Vacuum)

VLS — Wzrost para-ciecz-ciato state (z ang. Vapor-Liquid-Solid)

VSS — Wzrost para-ciato state-ciato state (z ang. Vapor-Solid-Solid).

WDS - Spektroskopia z dyspersjg dtugosci fali (z ang. Wavelenght Dispersion Spectroscpy)
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Schemat pracy

Praca sktada si¢ z o§miu rozdziatéw. Pierwszy rozdziat zawiera wprowadzenie w zagadnienia
nanotechnologii, omowione sg podstawy fizyczne badanych procesow takie jak dyfuzja,

samoorganizacja, tarcie.

Drugi rozdzial opisuje uktad eksperymentalny oraz wykorzystane techniki badawcze. Znajduja

si¢ w nim informacje dotyczace procedury przygotowania probek, opis technik badawczych.

W trzecim rozdziale znajdujg si¢ wyniki eksperymentalne, przeprowadzone dla wszystkich
potprzewodnikow typy AII-BV w temperaturze 330°C. Wyniki przedstawiajg zmiany
zachodzace w wyniku oddziatywania Au z powierzchnig réznych pétprzewodnikéw oraz
wilasciwosci elektroniczne interfejsow powstajacych pomigdzy formowanymi nanostrukturami

a podtozem na przyktadzie uktadu Au/InP(001) o ré6znym typie domieszkowania (n i p).

Rozdziat czwarty przedstawia wyniki badan dotyczacych procesu formowania si¢ nanostruktur
na powierzchni GaAs(001) w zaleznosci od temperatury podtoza. W tym rozdziale opisana
zostaje metastabilna rekonstrukcja powierzchni GaAs(001), indukowana atomami Au,
istniejaca tylko w wysokich temperaturach. Wyznaczono energi¢ aktywacji dyfuzji atomow Au
na powierzchni GaAs(001).

Piagty rozdziat dotyczy morfologii, struktury wewnetrznej, wilasciwosci trybologicznych
nanostruktur Au powstatych na powierzchni naturalnie wystgpujacego MoS.. Przeprowadzone
badania uwidaczniaja wystgpowanie preferencyjnych kierunkéw przemieszczania si¢
nanostruktur w wyniku oddziatywania z ostrzem AFM. Rozdzial zawiera wyniki symulacji

komputerowych, ktore potwierdzaja wyniki eksperymentalne.

W széstym rozdziale znajduja si¢ wyniki zawierajace informacje o morfologii, strukturze
wewngtrznej 1 wlasciwosciach trybologicznych nanostruktur Au powstatych na syntetycznie
uformowanej powierzchni MoS;. Rozdzial ten zawiera wyjasnienie niewielkiego

oddziatywania nanostruktury z podtozem, ktére umozliwia efektywng manipulacje.

Si6dmy rozdziat przedstawia podsumowanie wynikow a w 6smym zawarte sg referencje.
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1 Wstep

W dobie rozwijajacej si¢ miniaturyzacji urzadzen elektronicznych badania w nanoskali ciesza
si¢ ogromnym zainteresowaniem. Projektowanie i produkcja struktur w skali atomowej, ktore
beda stanowity poszczegdlne elementy uktadow logicznych jest jednym z glownych celow
nanotechnologii. Obecna technologia uzywana do konstrukcji urzadzen elektronicznych bazuje
na krzemie. Wysokie zapotrzebowanie na duzg moc obliczeniowa doprowadzito do powstania
technologii, w ktdrej rozmiar produkowanych tranzystoréw osiaga rozmiar 7 nm?, a planowane
na rok 2020 jest wprowadzenie technologii 5 nm.2 Dalsza miniaturyzacja powoduje pojawienie
si¢ takich trudnosci jak duza gestos$¢ wydzielanej mocy, zaburzenia sygnatow spowodowane
promieniowaniem kosmicznym, efekt tunelowy. Jednym ze sposobOw, aby sprosta¢ tym
ograniczeniom jest zastosowanie materialu o wigkszej ruchliwosci nos$nikow tadunku.
Doskonatymi kandydatami do produkcji ultraszybkiej elektroniki sg potprzewodniki typu AIIl-
BV. Materiaty te ze wzgledu na wysoka ruchliwos¢ tadunku oraz prosty charakter przerwy
energetycznej znalazly zastosowanie do produkcji nowej generacji urzadzen
elektronicznych.3#°678 Dzieki prostemu charakterowi przerwy energetycznej, zainicjowana w
1962 roku przez Marshalla i innych® pierwsza stymulowana emisja $wiatta w materiale
potprzewodnikowym spowodowata, ze potprzewodniki typu AIII-BV znalazty zastosowanie w
optoelektronice!®111213 gdzje za stworzenie niebieskiej diody laserowej'* w 2014 roku zostata
przyznana nagroda Nobla. Przeprowadzone badania przez naukowcéw IBM z laboratorium w
Zurychu pokazaly, Ze istnieje kompatybilno$¢ technologii Si z polprzewodnikami typu Alll-
BV w nanoskali.®® Polaczenie technologii AIII-BV i Si pozwolito na stworzenie diody LED 0
znacznie wigkszej wydajnosci niz konwencjonalne urzadzenia.'® Takie rozwigzanie pozwoli
zwigkszy¢ zastosowanie poOtprzewodnikow typu AIII-BV poprzez rozszerzenie technologii
krzemowej do produkcji nanourzadzen AIII-BV/Si.!” Obecnie intensywne badania pod katem
aplikacyjnym prowadzone sa z wykorzystaniem Sieci stojacych nanodrutow AIll-BV
uformowanych na podtozach potprzewodnikowych.?®1°2% \Wzrost monokrystalicznych,
stojacych sieci nanodrutow jest gtéwnie katalizowany za pomoca nanoczastek Au.?! Badania
przeprowadzone przez K. Dick i innych?? pokazuja, ze czastki Au biorace udziat w procesie
wzrostu stojgcych nanodrutéw nie sg oboj¢tne w odniesieniu do materiatu AIII-BV. W wyniku
oddzialywania atomOw Au z podtozem tworzone sg rozne zwigzki miedzymetaliczne.
Wykorzystujac proces termicznie indukowanej samoorganizacji Au na zrekonstruowanych
powierzchniach krysztatow potprzewodnikowych typu AIII-BV w warunkach ultrawysokiej
prozni mozliwe jest tworzenie dobrze wyksztatconych nanostruktur. Badania przeprowadzone
przez da Silva i innych? pokazuja, ze migracja termicznie indukowanych nanoczastek Au na
powierzchni fosforku galu moze prowadzi¢ do asymetrycznosci w budowie stojacych
nanodrutdow, co mozna wykorzysta¢ do zastosowania w urzadzeniach nanofotonicznych.

Odziatywanie Au z powierzchnig potprzewodnikow typu AIIl-BV 1 formowanie si¢ roznych
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faz regulowane jest stosunkami Au-In-BV oraz Au-Ga-BV w trdjsktadnikowych diagramach
fazowych.?4?526 Diagramy fazowe pokazuja, ze istnieja tylko dwie stabilne fazy Au-BV ftj.
AuSh; oraz AuzP3. Stad odzialywanie Au z potprzewodnikami typu AIII-BV gtownie prowadzi
do formowania si¢ stabilnych faz Au-In oraz Au-Ga, zgodnie z dwusktadnikowymi diagramami
fazowymi.?®?’ Stechiometria uformowanych nanostruktur jak i interfejs nanostruktura/podtoze
wpltywa na wilasciwosci elektroniczne nanourzadzenia. Pojawienie si¢ bariery Shottky’ego
umozliwia tworzenie nanodiody?®?° lub gdy bariera ta dazy do zera formowania si¢ kontaktow
omowych.3%3 Stad niezwykle istotne jest zbadanie jak rézne warunki eksperymentalne podczas
tworzenia metalicznych nanostruktur wplywaja na ich pdzniejsze wilasciwosci
fizykochemiczne. Badania przeprowadzone przez T. Yoshiie i innych® pokazuja, ze
naniesienie warstwy Au o grubos$ci dziesigtek nanometrow na powierzchni GaAs i pdzniejsze
wygrzewanie prowadzi do formowania si¢ prostokatnych lub kwadratowych struktur
zbudowanych z czystego Au lub stopu AuGa. Kolejne badania przeprowadzone przez Z.
Liliental-Webera i innych®® pokazaty, ze istotna role odgrywa preparatyka powierzchni
poOlprzewodnika. Zaobserwowano roznice we wlasciwosciach fizykochemicznych powstatych
interfejsow w uformowanych nanostrukturach po naniesieniu Au w zalezno$ci od procedury
przygotowania podkiadu tj. technika czyszczenia jonowego i poOzniejszego wygrzewania,
przetamanie krysztatu w prézni czy wykorzystujac ,,mokre” metody czyszczenia chemicznego.
Zmiany morfologii powierzchni powstate w wyniku samoorganizacji cienkiej warstwy Au na
podtozu GaAs w funkcji temperatury przedstawione zostaly w pracy Yo Li i inni.3* W
zaleznosci od temperatury podktadu formowane sg klastry Au lub dobrze wyksztalcone
nanowyspy o obtym ksztalcie i rozmiarze 100 nm.

Alternatywnym rozwigzaniem dla probleméw zwiazanych z miniaturyzacja urzadzen
elektronicznych jest zastosowanie elektroniki molekularnej. ldea elektroniki molekularnej
polega na wprowadzeniu duzych molekut organicznych, ktorych zadaniem jest zastapienie
uktadéw scalonych w danym urzadzeniu. Koncepcja ta zostata wprowadzona w 1974 roku
przez Avirama i Ratnera.>® W rozwijajacej si¢ dziedzinie elektroniki molekularnej pojawit sig
podzial na dwa gtowne nurty. Pierwszy, w ktorym elementami aktywnymi sg uktady ztozone z
wielu molekut oraz drugi, nazywany monomolekularnym, w ktéorym pojedyncza molekuta
odpowiedzialna jest za wykonywanie operacji logicznych. Idea elektroniki monomolekularnej
wprowadzona zostala przez Joachima i innych.® Istotng kwestia zwigzang z rozwijajaca sie
elektronikg molekularng jest polaczenie pojedynczej molekuty z pozostatymi czesciami uktadu.
Konieczne jest stworzenie pofaczen metalicznych, ktére zapewnig kontakt elektryczny z
innymi, logicznymi czesciami ukladu oraz stworza most lgczacy $wiat nanostruktur z
elementami makro uktadu. W tym celu gtownie wykorzystywane sg elektrody zbudowane z
Au. Jedng z technik wytwarzania metalicznych kontaktow jest stworzenie kontaktow poprzez
mechaniczne przerwanie ztacza®'® lub elektrodepozycje.®® Alternatywnym rozwigzaniem,
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ktory zapewni powtarzalne wtasciwosci utworzonych kontaktow jest metoda zaproponowana
przez J. S. Prauzner-Bechcicki i inni.*° Polega on na osadzeniu ztozonej molekuty organicznej,
ktéra ma pehni¢ okreslong funkcje logiczng lub obliczeniowg na powierzchni potprzewodnika
lub metalu. Pomiedzy molekutg a przewodzacym podiozem znajduje si¢ cienka warstwa
izolatora, ktéra zapobiega zmianom struktury elektronowej molekuty, spowodowanej silnym
oddzialywaniem z podtozem. Pozycjonowanie molekuty czy kontaktéw wymaga precyzyjnych
narzedzi. Rozwdj skaningowej mikroskopii probnikowej umozliwil badania dotyczace
pozycjonowania i adhezji w skali atomowej. Poczawszy od pozycjonowania pojedynczych
atomow**2, przez mozliwo$é precyzyjnego przemieszczania molekut**** az po prowadzenie
selektywnej polimeryzacji*® czy syntezy molekut*®*’ o zadanych wlasciwosciach. W
przypadku struktur, ktérych rozmiar osiaga setki nanometrow?®, efektywna manipulacja
mozliwa jest dzigki zastosowaniu mikroskopii sit atomowych. Kontakty elektryczne w
molekularnym tranzystorze moga petié¢ nanodruty uformowane na powierzchni InSb(001)*°
lub trojkatne nanostruktury wytworzone w wyniki naniesienia cienkiej warstwy Au na podtoze
MoS;. Wykorzystanie trojkatnych nanostruktur Au, ze wzgledu na geometri¢ ukladu jest
lepszym rozwigzaniem. Wierzchotki nanostruktur koncza si¢ pojedynczym atomem, co
umozliwia precyzyjne polaczenie z organiczng molekuta, natomiast przeciwlegly bok o
dhugosci dziesigtek nanometrow pozwala na tatwe polaczenie z pozostalymi cze$ciami uktadu.
Dotychczasowe badania uktadu Au/MoS,, przeprowadzone przez J. Yang i inni*® pokazaty, ze
w precyzyjny sposob wykorzystujac proces termicznie indukowanej samoorganizacji mozna
otrzymac¢ nanostruktury o zadanym ksztalcie, rozmiarze 1 wysokosci. Dodatkowo mozliwe jest
przemieszczanie pojedynczych nanowysp za pomoca ostrza skaningowego mikroskopu
tunelowego z precyzja wynoszacg 0.5 nm. Mobilne, dobrze wyksztalcone trojkatne
nanostruktury Au uformowane na powierzchni MoS: posiadajg wysoki potencjat aplikacyjny,
poniewaz istnieje mozliwo$¢ transferu nanostruktur na inny, dowolny podktad. W 2010 J. Deng
i inni® pokazali metode przenoszenia trdjkatnych nanostruktur, uformowanych na podtozu
MoS: na uwodorniong powierzchnie Si. Metoda polega na wytworzeniu sieci nanokolumn o
kwadratowej powierzchni, na ktorej uformowane zostaty trojkatne nanostruktury Au. Nastepnie
realizowany jest kontakt z docelowym podiozem, na ktérym majg zostaé przeniesione
nanostruktury (pieczatkowanie). W ten sposob, dla kolumn o boku rownym 10um, 8%
nanostruktur zostalo przeniesionych na powierzchnie Si. Mozliwy jest takze transfer
nanostruktur na takie powierzchnie jak mika, grafit, tlenek krzemu.
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1.1 Wprowadzenie w Swiat nanotechnologii

Projektowanie, charakteryzacja, kontrola ksztaltu jak i wielko$ci materiatow i urzadzen w
nanoskali to kluczowe zadania dla wspotczesnej nanotechnologii. Najczesciej stosowana
definicja méwi o tym, ze nanostruktury okreslane sg takim mianem, gdy jeden z wymiaréw xyz
miesci sie w przedziale od 1 do 100 nm.>? Historia pojawienia sie terminu nanotechnologia jak
1 zadan z nig zwigzanych sigga 1959 roku, w ktorym Richard Feynman wyglosit wyktad ,,Nizej
jest jeszcze mnéstwo miejsca” (z ang. There’s Plenty of Room at the Bottom) W ktdrym
przedstawia koncepcje umieszczenia 24 tomowej Encyklopedii Britannica na gtowce szpilki
oraz wykorzystaniu technologii mogacej operowa¢ na poziomie nanometrowym. Wraz z
ograniczeniem wymiarowoséci w nanostrukturach pojawiaja sie nowe wtasciwosci.>® Glownym
powodem pojawienia si¢ niespotykanych dla krysztaléw objetosciowych wilasciwosci w
nanostrukturach jest zmiana gestosci stanéw elektronowych jak i stosunek atomow
powierzchniowych do objetosciowych. W nanostrukturach obserwowane jest kwantowanie
przewodnictwa elektrycznego®, zmiana temperatury przejécia fazowego®, zmiany w
wlasciwosciach optycznych®® czy wystepowanie materiatu w innej, nienaturalnej fazie
krystalicznej.>’

W $wiecie nanostruktur mozemy wyr6zni¢ kilka typow obiektéw, w zaleznosci od ograniczen
w wymiarach. Obiekty dwuwymiarowe (2D) inaczej nazywane cienkimi warstwami,
wykorzystywane s3 jako warstwy ochronne, prefabrykaty do dalszych modyfikacji®® lub
aktywne elementy elektroniczne.*® Wprowadzajac kolejne ograniczenie na jeden z wymiaréw
mozna uzyskaé struktury 1D np. w postaci lezacych nanodrutéw*® lub stojacych nanokolumn.®
Wytworzenie struktur, w ktorych kazdy z trzech wymiaréw jest ograniczony prowadzi do
powstania tzw. kwazi-atomow, struktur OD nazywanych kropkami kwantowymi. Wykorzystuje
sie je glownie zastosowaniach medycznych jako markery.®

Ograniczenie rozmiaréw wytwarzanych struktur do kilku nanometréw jest istotnym problemem
jakiemu musi sprostac¢ technologia. Metody wytwarzania nanostruktur mozna podzieli¢ na dwie
grupy, roznigce si¢ sposobem otrzymania finalnego produktu. Sg to metoda ,,top-down” oraz
,.bottom-up”.®* Metoda ,,top-down” (z géry do dotu) opiera si¢c na usuwaniu nadmiarowego
materiatu w celu uzyskania finalnego produktu. Tak jak w latach 1927-1941 w G6rze Rushmora
(z ang. Mount Rushmore) za pomoca tadunkow wybuchowych i cigzkich mtotdow usuwano
materiat skalny w efekcie, ktorym powstal pomnik upamigtniajgcy czterech prezydentow USA
tak w analogiczny sposob obecnie uzyskuje si¢ nanostruktury za pomocg technik
litograficznych. Roéznicg jest wykorzystanie innych narzedzi do ,rzezbienia”, takich jak
promieniowanie rentgenowskie, wigzke elektronow jak 1 réwniez wykorzystanie wigzki
jonowej. Drugim sposobem wytwarzania nanostruktur jest wykorzystanie metody ,,bottom-up”
(z dotu do gory), ktora polega na tworzeniu obiektow z pojedynczych atomow i molekut. W tej

metodzie wykorzystywane sg np. syntezy chemiczne, metody reakcji powierzchniowych,
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precyzyjne przemieszczanie pojedynczymi atomami, molekutami jak i procesy
samoorganizacji. Metoda ,,bottom-up”, ktora jest stosowana od wielu lat jest osadzanie na
powierzchni atoméw czy molekut. W procesie samoorganizacji osadzany material tworzy
struktury o réznych wiasciwosciach w zaleznosci od uzytych parametrow takich jak rodzaj
uzytego podktadu, temperatura podktadu, rodzaju nanoszonych czastek jak i samej metody
nanoszenia.

Ze wzgledu na metod¢ nanoszenia czastek istniejg dwie techniki, nanoszenie chemiczne z par
(z ang. Chemical Vapor Deposition) oraz epitaksja z wigzki molekularnej (z ang. Molecular
Beam Epitaxy).

Metoda CVD polega na wprowadzeniu do komory reakcyjnej prekursoréw metaloorganicznych
w postaci gazowej, gdzie w wyniku reakcji z powierzchnig dochodzi do dekompozycji
kompleksoéw co prowadzi do nanoszenia zwigzkéw metalicznych (rysunek 1 a)). W Ten sposob
wykorzystujac prekursory Ga(CHs)s i AsHsz przeprowadza si¢ synteze arsenku galu.®? Zalety
metody CVD jest szybki wzrost warstw, ktory osigga warto$¢ nawet do kilku pm/h. Syntezy w
tej metodzie moga by¢é prowadzone w zakresie od ci$nienia atmosferycznego nawet do

warunkéw ultrawysokiej prozni (~10° mbar).

Rysunek 1. Techniki osadzania czastek na powierzchni. Metoda o0sadzania chemicznego a), metoda epitaksji z
wiazki molekularnej b).

Metoda MBE wykorzystywana jest przy tworzeniu warstw o wysokiej czystosci oraz precyzji
w ilo$ci deponowanego materiatu. Polega na nanoszeniu czastek z wigzki molekularnej o
dobrze zdefiniowanym przekroju poprzecznym, w ktorej zderzenia atomow lub molekut mozna
zaniedba¢ na wczesniej przygotowane krystaliczne podtoze (rysunek 1 b)). Wysoka czystosé
otrzymanych warstw osiggana jest dzieki wykorzystaniu warunkéw ultrawysokiej prézni
(ci$nienie ponizej 10”° mbar). Zrédtem nanoszonego materiatu jest tzw. komoérka Knudsena.
Jest to podgrzewany, zamknigty pojemnik, w ktéorym znajduje si¢ nanoszony materiat.

Komorka posiada niewielki otwor, dzieki ktéremu atomy/molekuty z wnetrza komorki tworzg
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strumien naparowywanych czastek nie zaburzajgc rownowagi termodynamicznej wewnatrz
komorki. Strumien naparowywanych czastek mozna w tatwy sposob kontrolowaé poprzez
zmiang temperatury wewnatrz komorki. Zmiana temperatury powoduje zmiang ci§nienia par
nasyconych naparowywanych atoméw/molekul a tym samym zmiany w uformowanym
strumieniu. W rozprawie wykorzystano technike¢ MBE, dlatego w dalszej czeSci zostang
opisane procesy powierzchniowe po naniesieniu materiatu wykorzystujac tag metode.

1.2 Procesy zachodzace na powierzchni

Podczas nanoszenia czgstek na powierzchni¢ dochodzi do procesu samoorganizacji. Pod tym
terminem ukryte sa procesy spontanicznego porzgdkowania atomow czy molekut w stabilny i
uporzagdkowany uklad, w ktorym nie wystepuja wigzania kowalencyjne. Proces moze
zachodzi¢ z tworzeniem i zrywaniem wigzan pomi¢dzy naniesionymi czastkami do momentu,
w ktéorym powstanie struktura w warunkach réwnowagi termodynamicznej. Mozliwa jest
realizacja procesow, w ktorych uktad nie bedzie mial mozliwosci osiggniecia stanu rownowagi.
Efekty kinetyczne z tym zwigzane powoduja pojawienie si¢ standéw metastabilnych. Réznice
pomiedzy efektami kinetycznymi a rownowagowymi przedstawia rysunek 2. Wprowadzmy
dwa parametry jak strumien nanoszonych czastek — F, oraz dyfuzyjnos¢ — D, ktora opisuje
srednig warto$¢ kwadratu odleglosci przebytej przez naniesiong czastke w jednostce czasu.

Rozwazmy sytuacje, w ktorej strumiefn nanoszonych czastek jest staty,

Efekty kinetyczne Efekty termodynamiczne

—eellii———— e —

Rysunek 2. Atomowe procesy zachodzgce na powierzchni podczas nanoszenia czastek. Adsorpcja atoméw na
powierzchni (1), dyfuzja po powierzchni (2), przytaczanie atomu do istniejacej wyspy (3), dyfuzja atomu w glab
materiatu (4), osadzanie na istniejacg wyspe (5), odlaczenie atomu od istniejacej wyspy (6), tworzenie klastra (7),
dotaczanie si¢ atomu do krawedzi tarasu (8), desorpcja atomu (9).
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wowcezas stosunek D/F opisuje $redni dystans jaki naniesiona czastka musi przeby¢ na
powierzchni, aby potaczy¢ sie z inng czastka, istniejgcg wyspa czy stworzy¢ nowy klaster. W
przypadku gdy strumien nanoszonych czastek jest niewielki, wowczas stosunek D/F osigga
duzg wartos$¢, co oznacza, ze procesy na powierzchni sg porownywalne z stanem réwnowagi
termodynamicznej. W przypadku gdy strumien F jest znacznie wigkszy w pordwnaniu do
dyfuzyjnos$ci nanoszonych czastek wowczas oddziatywania pomiedzy nanoszonymi czastkami
moga prowadzi¢ do powstania stanow metastabilnych. W pracy gtoéwnie uzywano techniki
MBE, w ktorej wzrost zachodzi w warunkach zblizonych do warunkéw réwnowagi
termodynamicznej. Po adsorpcji czastki na powierzchni (rysunek 2 (1)) istnieje szereg
procesow jakim moze ona ulec. Mozliwa jest dyfuzja po powierzchni tarasu (rysunek 2 (2)),
przytaczenie do istniejacej wyspy (rysunek 2 (3)) czy dyfuzja w glab materiatu (rysunek 2 (4)).
Proces wnikania w gtab materiatu moze prowadzi¢ do mieszania si¢ nanoszonych atoméw z
atomami matrycy tworzac w ten sposob migdzywarstwy lub stopy. Istniejaca wyspa moze
rozrasta¢ si¢ poprzez osadzanie materiatu na jej powierzchni, co powoduje wzrost wysp 3D
(rysunek 2 (5)), jednak atomy moga by¢ takze odtaczone od wyspy (rysunek 2 (6)). Kolejnymi
procesami jest tworzenie si¢ nowych zarodkow (rysunek 2 (7)), wigzanie z brzegami tarasow
(rysunek 2 (8)), ktore prowadzi do rozbudowy taraséw. Atom na powierzchni moze takze ulec
desorpcji (rysunek 2 (9)).

Prawdopodobienstwo realizacji danego procesu silnie zalezy od uzytych materiatlow, zarowno
podktadu jak i nanoszonego. Jezeli na dang powierzchni¢ nanoszony jest ten sam materiat, z
ktorego zbudowany jest podktad woéwczas mamy do czynienia tworzeniem warstwy
homoepitaksjalnej. W przypadku, gdy na podktad zbudowany z materiatu A nanoszony jest
materiat B wtenczas na powierzchni zachodzi proces heteroepitaksjalny.

1.3 Dyfuzja powierzchniowa

Pod pojeciem dyfuzji powierzchniowej kryje si¢ ruch atomdw na jej powierzchni indukowany
drganiami termicznymi. W celu opisu tego procesu z uwzglednieniem krystalicznej budowy
powierzchni uzyjmy teorii mikroskopowej. Ze wzgledu na periodyczng budowg sieci
krystalicznej na powierzchni istnieja lokalne ekstrema potencjalu powierzchniowego. Atomy
sg adsorbowane w wysoko symetrycznych miejscach adsorpcji a nastepnie relaksujg do
najblizszego minimum energetycznego. Ruch atomow moze odbywac si¢ pomigdzy minimami
potencjalu powierzchniowego w postaci przeskokow (z ang. hopping). Schematycznie
pokazane jest to na rysunku 3. Stad ruch atomoéw na powierzchni krystalicznej moze by¢
opisywany jako btadzenie przypadkowe. Wowczas kwadrat $redniej odleglosci przeskoku w
jednostce czasu opisuje wspotczynnik dyfuzji, ktory wynosi:

a’v

D=— 1)
Z
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gdzie wyraz ,a” jest odleglo$cig przeskoku, ,z” opisuje liczbe¢ najblizszych miejsc

adsorpcyjnych, a ,,v”’ opisuje czgstotliwos¢ przeskokow, ktoéra wynosi:

vV = Vyexp (_kB T) 2)

Vo jest czgstoscig wibracji atomu, Eq to energia potrzebna do pokonania bariery dyfuzji

(rysunek 3), kg to stata Boltzmana, a wyraz T zawiera temperaturg.

E)|

X X

1 2 é’ X
Rysunek 3. Schemat energii powierzchniowej dla przemieszczajacego sie atomu, x1 — polozenie migrujgcego
atomu, X, miejsce adsorpcji, a — odlegto$¢ przeskoku, Eq — bariera energetyczna dyfuzji.

o

Ogolnie wspotczynnik dyfuzji podawany jest wraz ze stala Do oraz wspodtczynnikiem

Boltzmana, wowczas otrzymujemy:
2

_ Voa
Do == 3)
D = Dyexp (_—Ed)
kgT 4)

Zazwyczaj warto$¢ bariery dyfuzji dochodzi do 1 eV. Wspotczynnik dyfuzji D wyrazany jest
w jednostkach cm?/s okre$lajac tym samym $rednie pole powierzchni, na ktérej migruje atom
w czasie 1 sekundy. Wspotczynnik dyfuzji silnie zalezy od wartosci energii aktywacji oraz
temperatury. Na krystalicznych powierzchniach czgsto obserwowana jest anizotropowa

warto$¢ wspotczynnika dyfuzji, ktéra zalezy od kierunku na powierzchni.
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1.4 Nukleacja i klastrowanie

Atomy materiatu po naniesieniu na powierzchnie podktadu poruszajg si¢ w sposob analogiczny
do czagstek w gazie 2D. Podczas dyfuzji atomow na powierzchni moze do$¢ do nukleacji
tworzac niestabilne wyspy lub klastry (stabilne wyspy). Proces adsorpcji i nukleacji na
powierzchni ilustruje rysunek 4. Naniesienie czastek na powierzchni¢ strumieniem o warto$ci
R powoduje pojawienie si¢ atomow o gestosci ni(t). Zaadsorbowane atomy w ng miejscach
adsorpcyjnych na jednostke powierzchni mogg dyfundowaé po powierzchni zgodnie z
rownaniem 4), opisanym w poprzednim podrozdziale, az do momentu wystgpienia jednego z
dalszych procesow. Pierwszym z nich jest desorpcja czastki z powierzchni spowodowana
wysoka temperaturg powierzchni. Drugim mozliwym procesem jest dotgczenie do istniejgcej
wyspy, gdzie gestos¢ wysp wynosi nx lub zakotwiczenie na defekcie powierzchni. Trzecim
procesem jest potaczenie si¢ z innym dyfundujacym atomem tworzac w ten sposéb nowy dimer
na powierzchni. Jezeli dimery n2 sg niestabilne, wowczas ulegng rozpadowi na dwa niezalezne
atomy. Wzrost istniejacych wysp przyczynia si¢ do poprawy stabilnosci rozpatrywanej wyspy.
Krytyczny rozmiar klastra ,,i” zdefiniowany jest jako najwiekszy niestabilny klaster, w ktorym
po dodaniu jednego atomu staje si¢ on stabilny. Zatem wszystkie klastry n; zawierajace j
atomoOw, gdzie j < i rozpadng sig, jesli zaden atom nie zostanie wychwycony. Gesto$¢ n;
klastrow o rozmiarze j realizowana przez cztery procesy®®, przedstawione na rysunku 4.

desorpcja adsorpcja

a)
dyfuzja nukleacja wzrost
Q= O0+><0 0000 =0
b) o,.Dn n, o.Dnn,
j1 9 gj I j+1
o 5.n

J R

Rysunek 4. Schemat przedstawiajacy atomowe procesy nukleacji i wzrostu a), procesy determinujace szybkosé
wzrostu klastra j b).

W pierwszym procesie powodujacym wzrost klastrow nj jest przylaczenie atomu przez
istniejacy klaster o rozmiarze j-1. Proces ten mozemy zapisa¢ jako cj.1Dnj.1ni, w ktérym o jest

parametrem opisujacym prawdopodobienstwo wychwytu dyfundujacego atomu.
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Drugim mozliwym procesem przyczyniajacym si¢ do wzrostu klastra jest oderwanie si¢ atomu
z klastra zawierajacego j+1. Proces opisuje wyrazenie dj+iNj+1, gdzie d~Dexp(-AEj*!/ksT)
opisuje szybkos$¢ rozpadu z uwzglednieniem réznic energii pomigdzy klastrami zawierajagcymi
j ij+1 atomow.

Trzeci proces opisuje redukcje liczby klastrow nj spowodowanej oderwaniem pojedynczego
atomu, opisany procesem djn;.

Ostatnim procesem jest przytaczenie pojedynczego atomu do njklastra, co redukuje ich ilos¢.

Proces zachodzi zgodnie z wyrazeniem ojDnjn;.

Podsumowujac, ewolucja w czasie klastrow j o gestosci nj o liczbie atoméw wynoszacej
2 <j <1imozemy opisa¢ ponizszym réwnaniem:
dnj
E = nlo-j_anj_l - 6]11] + 6j+1nj+1 - YllO']DTl] 5)
W podobny sposob mozemy zdefiniowa¢ réwnania opisujace ewolucj¢ czasowg dla atomow o

gestosci ny oraz stabilnych klastréw o gestosci ny:

i

dn, ny l )
—=F - +| 26,n, + z oinj —20,Dny —ny Z o;Dn; | —nioDny
dt Tads 4 4 6)
Jj=3 j=2
dn,
ar C mobm 7)

W réwnaniu nr 6) wyraz F opisuje strumien nanoszonych atoméw, a tym samym oznacza
wzrost gestosci ni, natomiast wyraz ni/tags opisuje zmniejszanie ilosci atoméw ny
spowodowanej desorpcjg atoméw z powierzchni (z charakterystycznym czasem tags). Wyrazy
umieszczone W nawiasie opisujg kolejno wzrost i spadek liczby atoméw na jednostke czasu
spowodowane tworzeniem si¢ 1 rozpadem krytycznych klastrow, natomiast ostatni wyraz
opisuje wychwyt atoméw przez stabilne wyspy. Réwnanie nr 7) opisuje zmiany zachodzgce w
czasie dla stabilnych wysp, spowodowane wychwytem dyfundujacych atoméw na powierzchni.
Powyzsze rownania umozliwiaja przewidywac sSrednig gesto$¢ wysp. Niemniej jednak nie
uwzgledniajg one takich procesow jak dojrzewanie Ostwalda czy zakotwiczanie migrujacych
atomow na defektach w powierzchni.®*

Wykorzystanie réwnan ewolucji tworzenia si¢ klastrow dla wysp dwuwymiarowych daje
wyrazenie dla stabilnych wysp nx, z uwzglednieniem normalizacji gestosci do miejsc adsorpcji
No.
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8)

i+ 2 9)

W powyzszym réwnaniu wyraz Ejzawiera energi¢ wigzania krytycznego klastra, wspdtczynnik
n(0, 1) zawiera informacj¢ o pokryciu powierzchni natomiast wyktadnik y zawiera statg zalezng
od wymiaru wyspy. Przedstawione prawo skalowania jest ograniczone do systemow, w ktérych
dyfuzja atomow jest znacznie wieksza niz szybkos$é osadzania (warunki MBE), tj. 10° < D/F.

Uwzgledniajgc rownanie 3) i 4) z rownaniem 8) powyzszym mozemy zapisaé

B Do\ X iE; + E;
e =nOIONF) PG okt 10)

W tym wyrazeniu wyraz E*=iEq +Ei/(i+2) jest nazywany efektywng bariera dyfuzji. Badajac
gesto$¢ uformowanych wysp jako funkcje strumienia i temperatury podtoza, uwzgledniajac
krytyczny rozmiar klastra i statg dyfuzji Do mozna wyznaczy¢ energi¢ aktywacji dyfuzji.
Niemniej jednak, uzywajac powyzszego modelu nalezy pamigtaé o przyblizeniach i
wynikajacych stad granicach jego stosowania, w szczegélnosci dla badanych reaktywnych

uktadéw w rozprawie.

1.5 Bariera Ehrlicha-Schwoebela

Wraz z powstaniem stabilnych struktur podczas nanoszenia materialu na powierzchnie
podktadu pojawia si¢ zagadnienie zwigzane z zachowaniem dyfundujacych atomow na
brzegach powstatych wysp lub na brzegu tarasu. Procesy te zostaty opisane W roku 1966 przez
Erlicha® oraz Schwoebela.®® Prace te pokazuja, ze dla metali, na krawedziach
powierzchniowych tarasbw wystepuje bariera energetyczna, ktora przeciwdziata dyfuzji
atomow przez krawedz. Efekt ten nazwano barierg Erlicha-Schwoebela (E-S). Powstawanie
bariery E-S schematycznie przedstawia rysunek 5.

29



e )

/\/\/\f\p/\/\

O<—
356000 ——0°
00000000000

Rysunek 5. Schemat przedstawiajacy rozktad potencjatu dla dyfundujacego atomu znajdujacego sie blisko
krawedzi tarasu.

Dyfundujacy atom na powierzchni tarasu napotyka bariere podczas proby przeskoku z gérnego
tarasu na dolny, jak i przy probie wejscia na gorny taras. Rozpatrzymy zachowanie atomu A,
dyfundujacego na goérnym tarasie. W sytuacji, gdy atom A znajduje si¢ w duzej odlegtosci od
krawedzi tarasu, wowczas liczba atomow budujacych taras z obu jego stron jest taka sama.
Powoduje to, ze dalekozasiggowe sity przyciagajace sa sobie rowne. Zblizanie si¢ atomu A w
poblize krawedzi gornego tarasu skutkuje ztamaniem symetrii oddziatywania. W konsekwencji
na atom A znajdujacy si¢ przy krawedzi tarasu beda dziata¢ sity przyciaggajace pochodzace od
atomow budujacych gorny taras. Stad atom A moze zmieni¢ trajektori¢ przemieszczania si¢ 0
180 stopni. W przypadku czgstki B sytuacja jest podobna. Jezeli atom B nie posiada
wystarczajacej energii, aby pokona¢ barier¢ E-S, woéwczas moze zostaé uwieziony, przy
krawedzi tarasu, w ktorym znajduje si¢ lokalne minimum potencjatu. Bariera E-S powoduje, ze

podczas nanoszenia materialu powstaja wyspy wielowarstwowe.

1.6 Typy wzrostow

Procesy zachodzace podczas nanoszenia materiatlu za pomoca techniki MBE sg zblizone do
warunkéw réwnowagi termodynamicznej. Stad mozliwe jest opisanie wzrostu niewielkiej
ilosci materiatu (rzedu monowarstw) za pomocag teorii stosowanej dla ukladow
makroskopowych. Zaktadajagc rOwnowagowy wzrost cienkiej warstwy oraz brak mieszania z
podtozem mozemy wyrdznié trzy typy wzrostow: Franka-van der Merwe®’ inaczej nazywanym
wzrostem ,,warstwa po warstwie” (rysunek 6 a)), Volmera-Webera®® okreslany mianem
wzrostu wyspowego oraz Stranski-Krastanowa® inaczej wzrost mieszany. Wystepowanie
danego typu wzrostu determinowane jest przez energie powierzchniowa materiatu, podktadu i

zlacza oraz niedopasowania sieci krystalicznych.

30



a) »,;,—;‘A' F'V 2902 S2252p52 b) R R R . c) 4 F;‘, 'v~"",.’"fﬁ:'/»-,‘.»’f‘,-«"' PRI

) <4

Rysunek 6. Typy wzrostéw. Frank-van der Merwe a), Volmer-Weber b), Stranski-Krastanow c).

Zdefiniujmy energi¢ powierzchniowa warstwy jako ya, energi¢ powierzchniowg podkladu ys
oraz energi¢ powierzchniowa interfejsu warstwa/podtoze jako yas. Jezeli suma energii
powierzchniowej nanoszonej warstwy oraz interfejsu warstwa/podtoze jest mniejsza od energii

powierzchniowej podtoza:

YatVap <VB 11)

Wowczas obserwowany jest wzrosty typu ,,warstwa po warstwie”. Ten typ wzrostu polega na
zapelianiu podczas depozycji materialu na powierzchni dostgpnych miejsc w wzrastajacej
warstwie atomowej do momentu jej catkowitego zapelnienia. Nastepnie rozpoczyna si¢ wzrost
kolejnej warstwy. Drugi typ wzrostu, Volmera-Webera, realizowany jest w sytuacji, gdy suma
energii powierzchniowej nanoszonej warstwy i interfejsu warstwa/podloze jest wigksza od

energii powierzchniowej podtoza:

YatVYap > VB 12)

Wzrost wyspowy charakteryzuje si¢ obecnos$cig odseparowanych wysp pomigdzy ktorymi
pozostaje czyste podtoze. Posrednim typem pomiedzy wzrostem ,,warstwa po warstwie” a
wzrostem wyspowym jest wzrost Stranski-Krastanov. Zachodzi, gdy suma energii
powierzchniowe] nanoszonej warstwy 1 interfejsu warstwa/podioze jest porownywalna z

energia powierzchniowg podtoza:

Yat+Yap = VB 13)

W pierwszym etapie wzrostu powstaje ciagla warstwa, a nastgpnie formuja si¢ odseparowane
wyspy. Ciagla warstwa powstaje, poniewaz energia interfejsu warstwa/podtoze jest niewielka,
co skutkuje niewielkim naprezeniem w warstwie. Wraz z zwigkszaniem grubosci warstwy

pojawiajg si¢ napre¢zenia, ktore sa rekompensowane przez zanik ciaglej warstwy i wzrost wysp.
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1.7 Tarcie

Tarcie jest powszechnie wystepujacym zjawiskiem, polegajacym na rozpraszaniu energii
podczas ruchu. Najbardziej podstawowe czynnos$ci takie jak np. chodzenie czy trzymanie
przedmiotow nie mogtoby by¢ mozliwe, gdyby sity tarcia nie wystgpowaly. Stad zrozumienie
tarcia jest kluczowe zarowno dla zastosowan technologicznych. Pierwsze prace dotyczace
tarcia zostaty przeprowadzone przez Leonarda da Vinci, jednak dopiero 200 lat pdzniej zostaly
opublikowane przez Guillaume Amontonsa’™ i zawieraja postulaty:

- sita tarcia jest wprost proporcjonalna do przytozonego obciazenia,

- sila tarcia jest niezalezna od pozornego obszaru kontaktu.

Dwa odkrycia Amontonsa doprowadzity do sformutowania powszechnie znanego wyrazenia
opisujace site tarcia:

Fr = uhy 14)

gdzie Fr wyraza sife tarcia, p to wspotczynnik tarcia, wyraz Fn opisuje site nacisku prostopadta
do powierzchni. Trzeci postulat zostat wprowadzony przez Charlesa-Augustina de Coulomba i
glosil, ze:

-tarcie nie zalezy od wzglednych predkosci $lizgajacych sie powierzchni oraz jest wynikiem
szorstkosci powierzchni oraz kohezji.

Odkrycia te nie daty jednak pelnego zrozumienia, czym tak naprawde jest tarcie, od czego
zalezy wspotczynnik tarcia i dlaczego czesto obserwuje sie efekty nieliniowe.”t Dzigki
rozwojowi technik badawczych umozliwiajacych badanie uktadéw w skali nano dokonano

przetlomu w badaniach dotyczacych nanotrybologii.’?

1.8 Tarcie w nanoskali

Jeszcze przed erg badan w skali atomowej, udowodniono, ze jezeli zetkniemy ze soba dwie
ptaskie powierzchnie, to rzeczywista powierzchnia kontaktu jest duzo mniejsza. W latach
czterdziestych XX wieku F. K. Bowden i D. Tabor zaprezentowali prostg teori¢, w ktorej
opisano tarcie na styku dwéch ptaskich powierzchni.”® Pokazano, ze ptaskie powierzchnie w
$wiecie makro, na poziomie mikro sg szorstkie. Rzeczywisty kontakt realizowany jest przez
kilka mikrokontaktow, w ktérych atomy materialu ,,dotykaja” atomoéw podtoza, natomiast
pozostate obszary sg odseparowane na odlegto$§¢ okoto 1 um i pomimo wystgpowania
oddzialywan Van der Walsa, ich wkiad do sily tarcia jest zaniedbywalny. Schematycznie
powstate mikrokontakty przedstawia rysunek 7. Stad rownanie 14) sprowadza si¢ do
wyrazenia:

Ff = p-Arzeczywiste 15)
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Tym samym sita tarcia jest rOwna naprezeniu Scinajgcemu, zsumowanemu po powierzchni
rzeczywistego kontaktu stykajacych si¢ powierzchni.

Przeprowadzono wiele eksperymentow i symulacji komputerowych, aby zbada¢ sity tarcia
wystepujace w mikrokontaktach’ jak i opracowano teorie opisujaca to zjawisko.” Zatem
pojawia si¢ pytanie, czy w skali atomowej przedstawione modele zachowuja ciggtos¢ dziatania.
Otrzymane wyniki przez Y. Mo i innych’® za pomocg symulacji komputerowych potwierdzaja

zgodno$¢ modeli teoretycznych z wynikami eksperymentalnymi.
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Rysunek 7. Schemat ilustrujacy rzeczywista powierzchni¢ kontaktu dwoch stykajacych si¢ powierzchni a),
mozliwe trajektorie przemieszczajacej sie czastki w krajobrazie energii potencjalnej podtoza w zaleznosci od
kierunku przemieszczania si¢ czastki b).

Zdefiniowanie obszaru kontaktu jest jednym z najwazniejszych wyzwan dla zrozumienia sit
tarcia w nanoskali. Zasadniczo rzeczywisty kontakt powstaje przez atomy znajdujace si¢ na
interfejsie dwoch stykajacych si¢ powierzchni. Stad wzor 15) mozemy zapisac jako:

el y
Fr = FoN 16)

gdzie Fo jest silg tarcia przypadajaca na jeden atom, N — liczba atoméw w kontakcie, y to
wspolezynnik, ktory zalezy od ksztaltu, struktury, orientacji krystalograficznej, przyjmuje
wartosci od 0 do 0.5.

Wyjasnienie, dlaczego wspotczynnik wyktadniczy nie jest staty, schematycznie ilustruje
rysunek 7 b). Rozpatrzymy czastke, ktora znajduje si¢ w punkcie 0 w potencjale energii
krystalicznego podtoza. Przyktadajac odpowiednig site, zacznie si¢ ona poruszaé. Trajektoria
poruszajgcej sie czastki na krystalicznej powierzchni zwigzana jest z kierunkiem, w ktorym sig
przemieszcza. Kierunek A zaznaczony na czerwono na rysunku 7 wymaga mniejszego naktadu
energii niz trajektoria zaznaczona czarng strzatka (kierunek B). Tym samym kierunek A bedzie
preferencyjnie realizowany. Wystepowanie uprzywilejowanych kierunkéw przemieszczenia
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si¢ czagstek zwigzane jest w wystepowaniem tzw. tarcia strukturalnego, ktorego wartos¢ jest

zalezna od kierunku krystalograficznego.

Tarcie strukturalne

Pod pojeciem tarcia strukturalnego kryje si¢ zjawisko, w ktérym dwie czyste, atomowo ptaskie
powierzchnie znajdujg si¢ w kontakcie, r6znig si¢ strukturg krystaliczng oraz wykazujg
niewielkie sity tarcia.””’® W skali atomowej tarcie spowodowane jest uwiezieniem atomow w
minimach energetycznych sieci podioza. Ruch jest mozliwy, gdy bariera energetyczna AE
zostanie pokonana. Rozpatrzmy najmniejszg mozliwg czastke jaka jest pojedynczy atom, ktéra
porusza si¢ W obszarze energii potencjalnej krystalicznego podtoza (rysunek 8)). Podczas ruchu
czastka moze zosta¢ uwieziona w minimach energii potencjalnej AE. Wraz z zwigkszeniem
liczby atoméw budujacych rozpatrywang czastke zmienia si¢ potencjal oddziatywania
pomiedzy czastka a podtozem. Stad zostaje obnizona wartos¢ AE, potrzebnej na utrzymanie
czastki w ruchu, a sity tarcia charakteryzuja si¢ nieliniowg zalezno$cig (rownanie 16)).

A
E

ONBALAO

1EVAVAVAVAL /o\/é\/o o\/o o o\/o\/o\/o

Rysunek 8. Schemat powstawania tarcia strukturalnego. Wraz ze wzrostem liczby atoméw maleje potencjalna
bariera energetyczna, ktorg musi pokonaé¢ kazdy z atomoéw budujacych czastke.

Stad warto$¢ energii jaka jest potrzebna do pokonania bariery energetycznej maleje, tym
samym maleje takze tarcie. Zjawisko tarcia strukturalnego zaobserwowano w wielu
eksperymentach.’®881  Wystepowanie réznych sit tarcia w zalezno$é¢ od kierunku
krystalograficznego na powierzchni stwarza mozliwos¢ efektywnej i kierunkowej manipulacji
pojedynczych nanostruktur. W rozprawie szczegblng uwage zwrdcono na zbadanie
preferowanych kierunkéw w procesie manipulacji nanowyspami.

1.9 Zlacze metal — polprzewodnik

Projektowanie uktadow elektronicznych wigze si¢ z polaczeniem materiatdw o roéznych
wlasciwosciach elektronicznych (potprzewodniki, metale, izolatory). Elementy wykonujace
operacje logiczne najcze¢sciej sa zbudowane z potprzewodnika, natomiast kontakty elektryczne
z pozostatymi cze$ciami uktadu tworzone sg z metalu. Interfejs pomigdzy potprzewodnikiem a
metalem odgrywa kluczowa rolg, poniewaz modyfikacja stanéw elektronowych w tym

obszarze wptywa na wtasciwosci elektronowe uformowanych kontaktow.
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Roézne wartosci pracy wyjscia dla metalu 1 potprzewodnika powoduja, ze poziomy energii
Fermiego sa r6zne dla tych materiatow. Uformowanie kontaktu metal-potprzewodnik skutkuje
tym, ze na interfejsie metal-pétprzewodnik dochodzi do wyrownania poziomdéw energii
Fermiego. W zalezno$ci od warto$ci pracy wyjs$cia metalu i potprzewodnika moga powsta¢ dwa

typy kontaktow elektronowych:

1. Kontakt typu Schottky’ego, gdy praca wyjscia metalu jest wigksza niz praca wyjscia
potprzewodnika — @m > Dp
2. Kontakt typu omowego, gdy praca wyjscia metalu jest mniejsza niz praca wyjscia

poOtprzewodnika — Om < Dp

Schemat powstania ztagczna M-S (z ang. metal — semiconductor) przedstawia rysunek 9.
Powstanie ztagcza M-S powoduje, ze w stanie rtOwnowagi termodynamicznej poziom Fermiego
metalu i potprzewodnika jest wspolny. Rozwazmy przypadek, gdy ®m> @y, wtedy elektrony
bedg przeptywaé z potprzewodnika do metalu, dopoki nie zostanie ustalony stan rownowagi.
Po stronie polprzewodnika nastgpuje wygigcie pasma walencyjnego i1 pasma przewodzenia.
Powstaje bariera energetyczna, ktora musza pokonaé elektrony, aby przeptynaé¢ pomiedzy
materiatami®?,

a) b)

Poziom prozni Poziom proézni

qd, I ax,

Energia
<

Metal

Potprzewodnik typu n Metal Pétprzewodnik typu p

Rysunek 9. Schemat ztacza M-S dla poélprzewodnika typu n a), typu p b). ®m— praca wyjscia dla metalu, @, —
praca wyjscia dla potprzewodnika, @g - potencjal energetyczny, x — powinowactwo elektronowe, Ec — minimum
pasma przewodnictwa, Ev — maksimum pasma walencyjnego, Er — energia Fermiego, Eq — przerwa energetyczna.

Potencjat elektryczny ®@g opisuje wysoko$¢ bariery Schottky’ego, ktory zalezy od wlasciwosci
3

elektronowych metalu i pétprzewodnika. Przyjmuje odpowiednio wartosci ®
O = ¢, — x dla potprzewodnika typu n
by = b;—g + y — ®,, dlapotprzewodnika typu p

Jezeli w ukladzie pojawi sie uwiezienie poziomu Fermiego® (z ang. Fermi level pinning)
wowczas warto$¢ bariery wyniesie okoto potowy warto$ci przerwy energetycznej. Obecnos¢

bariery powoduje wysoka rezystancje w uktadzie. Wysokos¢ bariery moze by¢ regulowana w
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zaleznosci od polaryzacji przytozonego napigcia. Polaryzacja w kierunku przewodzenia (niska
rezystancja) lub w kierunku zaporowym (wysoka rezystancja). Ogolnie rodzaj kontaktu na
ztaczu M-S zalezy od prac wyjscia poszczegdlnych materiatow. W tabeli 1. przedstawiono

wystepowanie danego rodzaju kontaktu M-S dla pétprzewodnikdéw typun i p.

Tabela 1. Rodzaj kontaktu elektrycznego na ztaczu metal-potprzewodnik.

Praca wyjscia Potprzewodnik typu n Potprzewodniku typu p
Dm > Ds Schottky Omowy
Dm < Ds Omowy Schottky

Charakterystyki pradowo — napieciowe do kontaktow omowych i Schottky’ego prezentuje
rysunek 10. Dla kontaktu omowego krzywa |-V charakteryzuje si¢ liniowa zaleznoscia, prad
elektryczny ptynie zgodnie z prawem Ohma. Kontakty typu Schottky’ego opisuje nieliniowa
zalezno$¢ 1-V. Dla typowej diody typu Schottky’ego napigcie przewodzenia wynosi okoto
0.4V.%

Kontakt omowy
Kontakt Schottky'ego

\

Rysunek 10. Charakterystyki pradowo-napieciowe dla ztgcza omowgo i typu Schottky'ego.
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2 Uklady eksperymentalne i wykorzystywane techniki badawcze.

Eksperymenty przeprowadzone zostaty w warunkach ultrawysokiej prézni (ci$nienie rzedu
1-10'1° mbar). Uktad, w ktérym prowadzono eksperymenty stanowi komora prézniowa do
epitaksji z wigzki molekularnej firmy Prevac sp. z 0.0. wraz z komora zatadowcza potaczona
za pomocg transferu magnetycznego. System wyposazony jest w 3 komorki efuzyjne
Knudsena, 2 komorki do nanoszenia wysokotopliwych materiatow, w ktdrych sublimacja
materialu zachodzi dzigki bombardowaniu wigzka elektronowa, komoérke wysokiej mocy —
»lelemark”, dzialo jonowe, wage kwarcowa do kontrolowania ilo$ci nanoszonego materiatu,
przestong ktéra umozliwia otrzymanie gradientowych grubo$ci naparowywanych warstw,
dyfraktometr RHEED, kwadrupolowy analizator masowy, manipulator umozliwiajacy obrot
probek w ptaszczyznie XY oraz system pomp prozniowych. Podczas wytwarzania nanostruktur
fundamentalnym kryterium jest, aby podktad w skali atomowej nie posiadat adsorbatoéw na
powierzchni. Gromadzenie si¢ zanieczyszczen moze mie¢ istotny wplyw na wilasnosci
powstajacych podczas nanoszenia struktur, dlatego szczegdlnie wazne jest utrzymywanie
warunkéw UHV. W uktadzie MBE ci$nienie rzedu 1-101° mbar uzyskiwanie jest dzieki
zastosowaniu pompy rotacyjnej, turbomolekularnej, jonowo — sorpcyjnej oraz sublimacyjnej —
tytanowej.

Pompa rotacyjna i turbomolekularna nalezg do grupy tzw. pomp przeptywowych. Proces
pompowania polega na przetlaczaniu gazu na zewnatrz uktadu i tym samym obnizaniu ci$nienia
W jego wnetrzu. Zastosowanie pompy rotacyjnej umozliwia uzyskanie cinienia rzedu 1-10°3
mbar. Dalsze obnizanie ci$nienia osiggane jest dzigki zastosowaniu pompy turbomolekularnej,
ktora nalezy do grupy tzw. pomp predkosciowych. Pompowanie odbywa si¢ poprzez
zwiekszenie predkosci czasteczek w kierunku pompowania. Tandem pompy rotacyjnej i
turbomolekularnej w uktadzie MBE umozliwia uzyskanie ci$nienia rzedu 1071° mbar. Dalsze
zmniejszanie ci$nienia oraz zwigkszenie szybkosci pompowania mozliwe jest dzigki
zastosowaniu pompy jonowo — sorpcyjnej oraz sublimacyjnej, ktore nalezg to tzw. pomp
ssacych. Dziatanie polega na wigzaniu czasteczek na powierzchni materialu. Materiatem
wykorzystywanym to budowy pomp ssacych jest tytan. Dziatanie pompy jonowo-Sorpcyjnej
polega na cyklicznym rozpylanie tytanu, ktory osadzajac si¢ na $cianach pompy tworzy
warstwe aktywna wigzaca molekuly gazu. W celu zwigkszenia prawdopodobienstwa
zjonizowania atomow/czasteczek gazow resztkowych stosuje si¢ zewngtrzne pole
magnetyczne, co daje mozliwo$¢ pracy w zakresie niskich ci$nien. Podobne dziatanie wykazuje
pompa sublimacyjna. Rozgrzanie pretow tytanowych prowadzi do sublimacji materiatu i jego
nanoszenie na $ciany pompy. Czasteczki gazu putapkowane sg przez $wiezo naparowang
warstwe tytanu. Dziatanie wszystkich wymienionych pomp umozliwito uzyskanie prozni
bazowej na poziomie 8-10* mbar. Dodatkowo wykorzystywany system UHV posiada walizke

prozniowa, ktora umozliwia przenoszenie probek pomiedzy roéznymi uktadami
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eksperymentalnymi bez ekspozycji badanych probek na powietrze. Dzigki pompie jonowej
ci$nienie jakie osiaga si¢ w walizce jest rzedu 1-10° mbar. Umozliwito to transfer probek w
warunkach prézniowych do innego uktadu UHV, wyposazonego w mikroskop AFM/STM oraz
uktad do dyfrakcji LEED.

W pracy badano proces temperaturowo indukowanej samoorganizacji Au na powierzchniach
dwusktadnikowych materiatow potprzewodnikowych typu AIII-BV oraz MoS,. Niezwykle
istotnym jak i stwarzajagcym niejednokrotnie powazne problemy w procesach wzrostu
nanostruktur jest przygotowanie atomowo czystych i plaskich powierzchni. Opracowanie
powtarzalnej metody preparowania powierzchni jest kluczowym elementem w procesach
wzrostu cienkich warstw epitaksjalnych.

2.1 Przygotowanie powierzchni Kkrysztalow polprzewodnikowych typu
Alll-BV.

W badaniach uzyte zostaly monokrysztaty antymonku indu — InSb, arsenku indu — InAs,
fosforku indu — InP, antymonku galu — GaSb, arsenku galu — GaAs, fosforku galu — GaP o
domieszkowaniu typu n i powierzchni (001). Probki o wymiarach 5x5mm? wycinane byty z
krazkéw o grubosci 0.5 mm 1 nastgpnie umieszczane w pluczce ultradzwickowej w
izopropanolu. Tak przygotowane probki montowane byty za pomoca klamer wolframowych na
platformie molibdenowej nosnika grzewczego. Tuz przed wprowadzeniem prébki do systemu
transferowego, w celu usunigcia pozostatych zanieczyszczen i drobin krysztalu, ktore mogly
0s13$¢ na powierzchni podczas cigcia krysztalu, probki sptukano 99,7% roztworem etanolu i
osuszono azotem. Procedura przygotowania atomowy czystych 1 ptaskich probek polegata na
wykorzystaniu metody bombardowania wigzka jonowa i wygrzewaniu probek. Proces
rozpoczyna sie od odgazowania probki w temperaturze 150°C przez 2h. Nastepnie bombardujgc
wigzka jonowa Ar+ o energii 700eV przez 30 minut pod katem 60 stopni do normalnej (dla
kata okoto 60 stopni obserwujemy najwiekszy przekaz energii do podtoza®), usunieta zostaje
warstwa tlenku. Dla podktadow typu AIII-BV kluczowym elementem procedury jest usunigcie
tej warstwy przed odgazowaniem w docelowe] temperaturze, poniewaz w temperaturach
przekraczajacych 300°C zmienia si¢ sklad chemiczny warstwy tlenkowej, co skutkuje
pojawieniem sie wytrawionych dziur na powierzchni polprzewodnika.®” Dalsza procedura
polega na odgazowaniu prébek w temperaturach z zakresu 400 — 600 °C w zaleznosci od
uzytego podktadu oraz naprzemiennym bombardowaniu jonowym i wygrzewaniu. Efekt
niestechiometrycznego rozpylania atomow tarcz dwusktadnikowych powoduje, Ze dla kazdego
uzytego polprzewodnika ilos¢ cykli bombardowania, czas i temperatura wygrzewania réznig

si¢. Energia wiagzki rowna 700 eV 1 kat padania 60 stopni od normalnej pozostaje niezmienny

38



dla wszystkich probek AllI-BV. Procedura czyszczenia dla poszczegdlnych podktadéw, po
usunigciu warstwy tlenkowej wyglada nastepujaco:
InSb: bombardowanie wigzka jonowa w temperaturze 430 °C przez 20 min, wygrzewanie w
T=450°C przez 2 godziny, chtodzenie z szybkoscig 10°C/min.
INnAs: bombardowanie wigzka jonowa w temperaturze 430°C przez 15 min, wygrzewanie w
T=480°C przez 2 godziny, chtodzenie z szybkoscig 10°C/min, cykl powtarzany dwukrotnie.
InP: bombardowanie wigzkg jonowag w temperaturze 440°C przez 20 min, wygrzewanie w
T=470°C przez 1 godzing, chtodzenie z szybkoscig 10°C/min.
GaSb: bombardowanie wigzka jonowa w temperaturze 440°C przez 15 min, wygrzewanie w
T=500°C przez 1 godzing 30 minut, chlodzenie z szybkoscig 10°C/min, cykl powtarzany
dwukrotnie.
GaAs: bombardowanie wigzka jonowa w temperaturze 500°C przez 25 min, wygrzewanie w
T=550°C przez 2 godziny, chtodzenie z szybkoscia 10°C/min, cykl powtarzany trzykrotnie.
GaP: bombardowanie wigzka jonowa w temperaturze 520°C przez 30 min, wygrzewanie w
T=570°C przez 1 godzing, chtodzenie z szybkoscia 10°C/min, cykl powtarzany trzykrotnie.
Zastosowanie powyzszych procedur umozliwia powstanie zrekonstruowanych
powierzchni ¢(8x2) — InSh, GaAs, (4x2) — InAs, InP, GaP, (3x1) — GaSbh obserwowanych za
pomoca dyfrakcji RHEED. Dodatkowo przedstawione metody minimalizujg nadwyzkowa ilo$¢
metalicznego sktadnika matrycy (In, Ga) na powierzchni, Kktdry jest wynikiem
niestechiometrycznego rozpylania atoméw powierzchni.® Na tak przygotowane atomowo
czyste 1 plaskie powierzchnie poiprzewodnikéw AIIl-BV, za pomocg komorki efuzyjne;j,
nanoszono 2 monowarstwy (ML) zlota z szybkoscig 0.1 ML/min. Kontrola strumienia Au
odbywala si¢ za pomoca wagi kwarcowej. Temperatura wszystkich podktadow typu AIII-BV
podczas nanoszenia Au wynosita 330°C. Dodatkowo przygotowano probki na powierzchni
GaAs, w ktorych temperatura podtoza wynosita, odpowiednio, 330, 350, 450 525, 550, 600,
650 °C.

2.2 Przygotowanie powierzchni dwusiarczku molibdenu.

W badaniach dotyczacych samoorganizacji Au na podtozu MoS2 wykorzystano naturalnie
wystepujacy krysztal dwusiarczku molibdenu — molibdenit oraz syntetycznie produkowane
monowarstwy MoS> na podktadzie tlenku krzemu. Probki MoS/Sio2/Si przygotowywane byty
przez grupe Prof. Andreya Turchanina, z Uniwersytetu w Jenie. Procedura przygotowywania
syntetycznych warstw MoS; wygladata nastepujaco: jako podtoze zastosowano powierzchnie
Si, na ktorej wytworzono 300 nm warstwe SiO2 Probki poddano procedurze czyszczenia
zanurzajagc w acetonie przez 5 min, nastgpnie izopropanolu wykorzystujac kapiel
ultradzwiekowa. Probki osuszano uzywajac argonu. Tak przygotowane prébki wprowadzano
do zmodyfikowanego reaktora CVD, ktdrego schemat przedstawiony jest na rysunku 11. Taka
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konfiguracja pozwala w oddzielny sposob podgrzewac prekursory. W pierwszej cze¢sci komory
reakcyjnej umiejscowiona jest kwarcowa komorka Knudsena, w ktorej umieszczono siarke
(czystos¢ 99.98%, Sigma Aldrich). W drugiej czesci komory znajduja si¢ dwa kawatki
podktadu SiO/Si, pierwszy na ktérym umieszczone zostato 1-5 pg proszku MoOs (czystos¢
99.97%, Sigma Aldrich) oraz drugi, na ktory wzrastaja docelowe platki MoS2. Komorke
Knudsena zawierajaca siarke odpompowano do cignienia 5-10 mbar a nastepnie dopuszczono
argonu do osiagnigcia ci$nienia atmosferycznego. Przeptyw argonu 0 strumieniu 100cm®/min
umozliwia przeniesienie prekursora siarki do komory wzrostu, w ktdrej utrzymywana jest
temperatura 770°C. Gdy w drugiej komorze temperatura osiggnie warto$¢ 750°C dodatkowo
wprowadzony zostaje strumien wodoru o wartosci przeptywu 10cm®min. Proces wzrostu
odbywa si¢ w temperaturze 770°C w czasie 20 min. Nastepnie komora rektora wzrostu
schtadzana jest do temperatury 350°C w obecno$ci strumienia argonu o predkosci przeptywu
100 cm*/min. Ostatnim etapem jest otwarcie korpusu komory reakcyjnej, aby schtodzi¢ probke
do temperatury pokojowej. Taka procedura umozliwia wzrost monowarstwowych ptatkéw
MoS: o trojkatnych ksztattach.

Rysunek 11. Schemat przedstawiajacy komore do wzrostu ptatkéw MoS; na podtozu SiO./Si. Zaczerpnigte z pracy
A. George i inni.®

Probki MoS,/SiO,/Si o wymiarach 10 x 10 x 0.5 mm?® oraz przyciete krysztaly molibdenitu o
wymiarach 5 x 5 x 2 mm?® montowane byty na no$niku prébek za pomoca klamer tantalowych.
Za pomoca tasmy typu Scotch z krysztalu molibdenitu usuni¢to wierzchnie, tuszczace si¢
warstwy eksponujac powierzchni¢ (1111). Metoda ta jest powszechnie stosowana dla
materiatdéw warstwowych, w ktorych pomiedzy silnie zwigzanymi kowalencyjnie atomami w
warstwie wystepuja stabe oddzialywania miedzy warstwowe typu van der Waalsa. Tak
przygotowane probki wprowadzone zostaly do komory UHV za pomocag systemu
transferowego. Czyszczenia probek odbywato sie poprzez proces wygrzewania, dzigki ktoremu
adsorbaty desorbujg z powierzchni. Proces czyszczenia odbywatl si¢ w temperaturach, w
ktorych nastgpowato pdzniejsze nanoszenie Au. Wygrzewanie w zadanej temperaturze trwato
do momentu, w ktorym ci$nienie w komorze osiggneto wartosé¢ 8x10°2° mbar. Ocene jakosci
powierzchni dokonywano z wykorzystywaniem techniki LEED. Na tak przygotowane
podktady nanoszono cienkie warstwy Au w ilosciach odpowiadajacych 1.5 lub 2 ML na
podktady o temperaturze 250, 350°C dla naturalnego MoS; oraz 250, 350, 450, 550°C dla

podtoza syntezowanego.
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2.3 Techniki badawcze

Otrzymane probki zbadano za pomocg skaningowego mikroskopu elektronowego (SEM)
Quanta 3D FEG, wyposazonego w kolumn¢ z zogniskowana wiagzka jonowa (FIB),
transmisyjnego mikroskopu elektronowego FEI (TEM) Titan3 G2 60-300 z korektorem
aberracji sferycznej, mikroskopu sit atomowych (AFM) Agilent 5500 oraz JPK NanoWizard4,
prozniowego skaningowego mikroskopu tunelowego (UHV STM/AFM) Omicron. Analize
otrzymanych obrazéw wykonano za pomoca darmowego oprogramowania Fiji ImageJ® oraz
Gwyddion.®* W dalszej czeéci zaprezentowane zostana techniki badawcze wykorzystane w tej
rozprawie.

Gléwnymi narzedziami badawczymi, jakimi poslugiwano si¢ w tej pracy sa techniki
wykorzystujace wigzke elektronowa. Poczatek wszystkich technik elektronowych sigga 1838
roku, w ktérym Michael Faraday przepuszczajac prad elektryczny przez szklang rurke
wypetiong rozrzedzonym powietrzem zauwazyt tuk swietlny, ktory rozciggat si¢ w kierunku
od katody (elektrody ujemnej) do anody (elektrony dodatniej). Uwazano, ze za to zjawisko
odpowiedzialny jest ruch czastek, albo promieni majacych natur¢ falowg. Wytadowania te
nazwano zjawiskiem promieni katodowych. W roku 1896 angielski fizyk Sir Joseph John
Thomson rozbudowat eksperyment poprzez umieszczenie niewielkiego otworu w anodzie oraz
wydtuzeniu szklanej rury, w ktorej znajdowaty si¢ metalowe ptyty, pomiedzy ktorymi
przytozone zostalo prostopadle pole.®? Na koficu szklanej rury znajdowat si¢ ekran
fluorescencyjny. Uczony zaobserwowal, ze na ekranie fluorescencyjnym w miejscu padania
wigzki powstala §wiecgca plamka, a po wytworzeniu pola mi¢dzy metalowymi ptytami plamka
zmienia swoje potozenie. Eksperyment dowiodt, Zze promienie katodowe sktadaja si¢ z czastek
o elektrycznym tadunku ujemnym. Czastki nazwane zostaly elektronami, dodatkowo
stwierdzono, ze sa one sktadnikami wszystkich atomow. Dalsze badania przy uzyciu wiazki
elektronowej utozsamiane byty z uzyciem wiazki korpuskularnych czastek. Rewolucja w tym
przekonaniu dokonata si¢ w latach dwudziestych XX wieku. Zainspirowany wprowadzaniem
terminu ,,fotonéw” przez Einsteina®, francuski fizyk Louis de Broglie zaproponowat w 1924
roku hipoteze, w ktorej kazdej czastce materii, ktora posiada niezerowy ped przyporzadkowana
jest fala materii, ktorej dtugo§¢ wynosi:
A= E 17)

p
gdzie h — stala Plancka, p — ped. Hipoteza ta wysunigta zostala na postawie rozwazan

dotyczacych korpuskularnej natury §wiatla, w ktorej fali elektromagnetycznej przypisa¢ mozna
ped. Falowa natura materii potwierdzona zostala eksperymentalnie przez dwoch
amerykanskich fizykéw, Clintona Davissona i Lestera Germera w 1927 roku. Doswiadczenie
polegalo na skierowaniu na powierzchni¢ plytki niklu strumienia wigzki elektronowej i

rejestracji elektronéw odbitych pod réoznymi katami. W wyniku otrzymano zmiany katowe
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potozenia punktu, w ktorym obserwowano najwigksze natezenie padajacych elektronow w
zaleznosci od uzytej energii wigzki pierwotnej. W ten sposob zaobserwowano dyfrakcje wigzki
elektronowej na krysztale niklu, co jednoznacznie potwierdzito hipotezg de Broglie’a a tym
samym falowag natur¢ materii. Zalezno$¢ dtugosci fali od pedu poruszajacej si¢ czastki
umozliwia wytworzenie promieniowania 0 zadanej dtugosci fali. Wykorzystanie tego zjawiska
w mikroskopii elektronowej stanowi rozwigzanie limitu rozdzielczosci dla tradycyjnej
mikroskopii optycznej, w ktorej ograniczenia wynikajg z dlugosci uzywanej fali $wietlnej,
natomiast wielokrotnie silniejsze oddziatywanie elektronow z materia umozliwia badanie
powierzchni ciat statych technikami dyfrakcyjnymi.

2.4 Techniki dyfrakcyjne

Odkrycie falowej natury materii jest fundamentem dla pdzniejszego rozwoju technik
dyfrakcyjnych wykorzystujacych wigzke elektronowa. Juz w 1936 Thomson w monografii
zatytutlowanej ,,Electron Diffraction” przewidziat, ze techniki wykorzystujace dyfrakcje
elektronow znajda ogromne zainteresowanie w badaniach powierzchni, struktur molekularnych
oraz wzrostu krysztalow. Okoto 30 lat pozniej, w poznych latach 60’tych ubieglego wieku,
stworzono systemy, w ktorych udato si¢ uzyska¢ warunki ultrawysokiej prézni. Warunki UHV
umozliwity opracowanie jednego z pierwszych systemow do epitaksji z wigzki molekularnej,
stworzonego przez J. R. Arthur i A. Y. Cho® wraz, z ktdrym pojawily sie metody czute
powierzchniowo, wykorzystujace wiazke elektronowa, umozliwiajgce monitorowanie zmian na
powierzchni w skali atomowej. W zaleznosci od uzytej energii wigzki elektronowej mozemy
rozrozni¢ trzy gtowne kategorie. Zakres od 10 do 300 eV odpowiada technice dyfrakc;ji
niskoenergetycznych elektronbw LEED (ang. Low-energy Electron Diffraction). Energia
padajacej wigzki z zakresu od kilku do 30 keV odpowiada odbiciowej dyfrakcji
wysokoenergetycznych elektronbw — RHEED (ang. Reflection High Energy Electron
Diffraction), natomiast w zakresie 60 — 300 keV rozwingta si¢ transmisyjna mikroskopia
elektronowa (technika ta zostanie opisana w dalszej czgsci rozprawy). LEED i RHEED sa
technikami czutym powierzchniowo, umozliwiajacymi monitorowanie zmian na powierzchni
w skali atomowej. Metody te sg do siebie podobne, informacje uzyskuje si¢ poprzez analize
obrazow dyfrakcyjnych, a kazda z nich posiada swoje unikatowe zalety. LEED wraz z
symulacjami komputerowymi sg odpowiednim narzedziem do badania struktury, relaksacji,
rekonstrukcji powierzchni. RHEED ze wzgledu na geometri¢ uktadu znajduje zastosowanie
przy monitorowaniu wzrostu nanostruktur, zmian na powierzchni w wysokich temperaturach.
Szczegoty technik LEED i RHEED omdwione sg W nastgpnych rozdziatach.
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24.1 RHEED
Odbiciowa dyfrakcja wysokoenergetycznych elektrondw jest technikg stuzaca do badania
powierzchni krystalicznych za pomocg wigzki elektronowej o energii z zakresu 5 — 30 keV.
Schemat urzadzenia przedstawiony jest na rysunku 12 a).

a)

Komora Ekran .
Soczewki UHV fluorescencyjny

A T odchylajace

| M |
-

vy

Cylinder Wehnelta Apertura
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detekcyjny

Katoda Anoda  Soczewka > -
skupiajaca
b)
Sfera Ewalda ., Prety przestrzeni

-.odwrotnej

Wiazka
"-._..padajqca

Rysunek 12. Schemat uktadu RHEED a), powstawanie obrazu dyfrakcyjnego technice RHEED b).

Budowa dziata elektronowego: wigzka elektronowa otrzymywana jest w wyniku termoemisji
elektronoéw, ktora zachodzi na katodzie dziata elektronowego. Najczesciej wykorzystywanym
materialem jest drut wolframowy pokryty cienkg warstwg toru. Juz niewielka ilo$¢
naniesionego toru zmniejsza prace wyjécia elektronu z 4.54 eV do 3.5 eV*® dzigki czemu proces
termoemisji zachodzi w nizszej temperaturze, juz od 2170°C. Proces termoemisji jest juz znany
od ponad 100 lat.®® Wyemitowane elektrony przy$pieszane sa dzigki réznicy potencjatow
przytozonych pomigdzy katoda a anoda. Katoda znajduje si¢ wewnatrz cylindra Wehnelta,
ktory jest utrzymywany na potencjale ujemnym wzglgdem potencjatu katody. Pozwala to na
wstepne formowanie wigzki elektronowej. Po przejsciu przez anode wigzka osigga docelowa
energig, a nastepne elementy maja na celu zogniskowaniu wigzki (soczewka ogniskujaca) oraz
zmiany trajektorii (cewki odchylajace). Tak uformowana wigzka elektronowa, o $rednicy
przekroju poprzecznego mniejszym niz 0.1 mm® kierowana jest pod katem §lizgowym,
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mniejszym niz 5° na powierzchnie probki. Ze wzgledu na niewielki kat padania wigzki
elektronowej, informacja jaka otrzymujemy jest sumarycznym sygnalem z okoto 1 — 3 mm
wzdtuz kierunku padania wigzki. Elektrony padajace na probke, opisane za pomoca funkcji
falowych ulegajg dyfrakcji a nastepnie interferencji, co w konsekwencji prowadzi do powstania
dyfraktogramu w postaci plamek zlokalizowanych na charakterystycznych tukach. Sygnat
rejestrowany jest za pomoca ekranu fluorescencyjnego lub kamery CCD.

2.4.2 Powstawanie obrazu dyfrakcyjnego
Zgodnie z falowa naturg materii, dyfrakcj¢ elektronow na krysztale mozemy opisac¢ za pomocg
rownania Bragga:

nAd = 2dsin@ 18)

gdzie d — odleglos¢ miedzyptaszczyznowa, 6 — kat ugigcia wigzki, A — dlugos¢ fali padajacej, n
— rzad ugigcia. Warunek ten jest ogolny, opisuje dyfrakcj¢ na strukturach trojwymiarowych.
Wektorom sieci rzeczywistej @, b, ¢ jak i wektorowi translacji B = nd + mb + I¢ W sieci
odwrotnej odpowiadaja wektory:

bxc cxa axb

,B* =2m ,C*" =2m

A =2
L7 v B

,G =hA*+kB* +1C* 19)

gdzie V stanowi objetos¢ prymitywnej komorki elementarnej. Reprezentacja trojwymiarowej
sieci rzeczywistej w sieci odwrotnej jest trojwymiarowa sie¢ punktowa. Rozpatrujac dyfrakcje
na plaszczyznie warunkiem dyfrakcji staje si¢ rOwnanie:

nA = asinf 20)

gdzie a jest odlegtoscia pomiedzy atomami na plaszczyznie. W naszych rozwazaniach
zakladamy, Ze pojedyncza monowarstwa atomowa jest bardzo dobrym odzwierciedleniem
ptaszczyzny. Oznacza to, ze wektor € dazy do nieskonczonosci, co w konsekwencji prowadzi,
ze w sieci odwrotnej C”dazy do zera. Stad, reprezentacja dwuwymiarowe;j sieci rzeczywistej
w sieci odwrotnej jest zbior nieskonczonych prostych prostopadtych do sieci rzeczywistej, tzw.
pretow sieci odwrotnej. W celu znalezienia warunkéw dyfrakcji stosuje si¢ geometryczng
konstrukcje Ewalda, ktéra przedstawiona jest na rysunku 12 b). Sfere Ewalda wyznacza

promien, ktorego wektor falowy jest rowny kg = 2771 Jezeli wektory falowe ugietych

elektronow k' sg rowne, co do warto$ci wektorowi falowemu wigzki padajace;j, to otrzymujemy
warunek dyfrakcji, ktory wynosi:
ko - k’ = G 21)
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gdzie G jest wektorem sieci odwrotnej. Wzor dyfrakcyjny w postaci wydtuzonych plamek
uktadajacych si¢ w koncentryczne okregi bedzie znajdowat si¢ w miejscu, w ktoérym sfera
Ewalda przecina si¢ z dwuwymiarowa siecig odwrotng. Wydtuzenie plamek spowodowane jest
skonczong spojnoscia oraz monochromatycznoscia padajacej wiazki jak i skonczong gruboscia
sfery. Slizgowy kat natarcia powoduje, ze pomimo duzej energii wiazki, energia, jaka posiadaja
elektrony w kierunku prostopadtym do powierzchni wynosi kilkadziesigt elektronowoltow.
Oznacza to, ze informacja, jaka otrzymujemy, pochodzi z wierzchnich warstw atomowych.% Z
drugiej strony, jezeli na powierzchni znajduja si¢ niewielkie struktury tréjwymiarowe, to ze
wzgledu na duza energia elektrondw, istnieje mozliwos$¢ powstania tzw. transmisyjnego wzoru
RHEED. Dyfrakcja woéwczas zachodzi na plaszczyznach krystalograficznych struktury
rownoleglej do ptaszczyzn podtoza, a obserwowane punkty dyfrakcyjne nie zmieniajg swojego
potozenia podczas obracania probki w plaszczyznie XY® wokét osi Z. Rozdzielczoéé
przestrzenna w technice RHEED jest rzedu 0.01 nm.%” RHEED jest technika niezwykle czutg
powierzchniowo, intensywno$¢ plamek dyfrakcyjnych maleje ze wzrostem szorstkosci
powierzchni. Cecha ta znalazta zastosowanie w procesach MBE, w ktorych material wzrasta
,warstwa po warstwie”. Analizie poddaje si¢ tzw. punkt odbiciowy, ktéorego maksymalna
intensywno$¢ §wiadczy 0 gtadkos$ci powierzchni. Wraz z rozpoczgciem nanoszenia materiatu
intensywno$¢ spada, osigga minimum w chwili, ktéora odpowiada potowie nanoszonej
monowarstwy (maksymalna szorstko$¢) oraz osigga ponownie maksimum w momencie
naniesienia catkowitej warstwy atomowej. Technika ta jest nazywana obserwacjami oscylacji
intensywnosci wzoru RHEED 1 jest najdoskonalszg technika wykorzystywana do kontroli
tempa wzrostu warstw.

243 LEED

Dyfrakcja niskoenergetycznych elektronow LEED jest technikg dyfrakcyjna wykorzystujaca
niskoenergetyczng wiazke elektronow do badania powierzchni krystalicznych. Technika ta
umozliwia uzyskanie informacji o symetrii powierzchni. W metodzie LEED zogniskowana,
monochromatyczna wigzka elektronow o energii z zakresu 30 — 200 eV kierowana jest
prostopadle do powierzchni probki. Srednia droga swobodna elektronow w ciele statym dla
takich energii wynosi okoto 1nm%, co oznacza ze informacja o uporzadkowaniu pochodzi z nie
wigcej niz 3 warstw atomowych. W rezimie niskich energii zachodzi gltéwnie rozpraszanie
wsteczne. Rozproszeniu wstecznemu moga ulec elektrony rozproszone elastycznie jak i te
nieelastycznie o zmniejszonej energii. Usuniecie elektrondw rozproszonych nieelastycznie
dokonuje si¢ poprzez wprowadzenie przed ekran fluorescencyjny odpowiednio
spolaryzowanych siatek (zwykle 3) co widoczne jest na rysunku 13 a). Pierwsza siatka zwykle
jest utrzymywana na tym samym potencjale co probka, druga utrzymywana jest na potencjale

yjemnym wzgledem pierwszej, a warto$¢ tego potencjalu zwykle stanowi okoto 90% energii
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wigzki padajgcej. Umozliwia to wyeliminowanie elektronow rozproszonych nieelastycznie.
Ostatnia siatka utrzymywana jest na takim samym potencjale co pierwsza. Pomiedzy ostatnig
siatkg a ekranem fluorescencyjnym podawane jest wysokie napigcie przyspieszajac. Elektrony
rozproszone elastycznie, opisane za pomoca funkcji falowych, ktére sa zgodne w fazie moga
interferowac ze sobg. Oznacza to, ze zgodnie z rownaniem 20) réznica drég przebytych przez
wigzke ugieta jest rowna catkowitej wielokrotnosci dlugosci fali. W sieci odwrotnej oznacza
to, ze roznica pomigdzy wektorami falowymi wigzki pierwotnej 1 wigzki ugietej jest rowna
wektorowi sieci odwrotnej (réwnanie 21)). Wynikiem interferencji funkcji falowych jest
powstanie obrazu dyfrakcyjnego, ktory rejestrowany jest za pomocg ekranu fluorescencyjnego
i kamery. Powstaty obraz dyfrakcyjny badanej powierzchni w przestrzeni odwrotnej posiada

takg samg symetri¢, co powierzchnia probki, co utatwia analize.

a) b) Wiazka
Ekran " 90% E pierwotna
fluorescencyjny

A Wiazka ugieta

Dziato
elektronowe

Rysunek 13. Schemat aparatury LEED a), dyfrakcji wigzki wstecznie rozproszonej w geometrii LEED b).

2.5 Mikroskopia elektronowa

Mikroskopia elektronowa jest ogélnym zbiorem technik, ktére jako probnik wykorzystuja
zogniskowang wigzke elektronowg do otrzymania informacji o wielkosci, ksztalcie, sktadzie
chemicznym, orientacji krystalograficznej badanych obiektow. Pierwsze prace nad
skonstruowaniem mikroskopu elektronowego siegaja lat trzydziestych XX wieku. Pierwszy
transmisyjny mikroskopow elektronowy skonstruowany zostat w 1931 roku'® przez Ernsta
Ruska oraz Maxa Knolla. Uzyskana rozdzielczo$¢ przekroczyta limit mikroskopii optycznej
(~200nm). W 1934 E. Ruska opracowuje nowy typ soczewek magnetycznych z krotka
ogniskowg. Rok pozniej M. Knoll opracowuje teori¢ skaningowej mikroskopii elektronoweyj.
W 1938 roku Manfredowi von Ardenne udaje si¢ skonstruowaé pierwszy skaningowy
mikroskop elektronowy z sub-mikronowg rozdzielczo$cig. Przez kolejne dziesigciolecia prace
nad teorig mikroskopii i optyka elektronowsg prowadzag do osiggniecia coraz lepszych
rozdzielczo$ci. Obecnie skaningowa mikroskopia elektronowa pozwala na obrazowanie

struktur o wielko$ci kilku nanometréw, rozdzielczo$¢ krawegdziowa wynosi okoto 1 nm,
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natomiast transmisyjna mikroskopia elektronowa pozwala na obrazowanie z atomows
rozdzielczoscig. Mikroskop elektronowy sktada sie z kolumny elektronowej, w ktdrej dochodzi
do wytworzenia i formowania wiazki elektronowej oraz komory probki, w ktorej znajduje si¢
badania probka wraz z systemem detekcji sygnatow i sterujgcym uktadem elektronicznym.

Schemat SEM przedstawiony jest na rysunku 14.

Dziato
elektronowe
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Soczewki
obiektywowe

Soczewki
odchylajace
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Detektor BSE —— |

Detektor EBSD —>-
Probka

Detektor EDX

Detektor SE

< System
pompowania

Rysunek 14. Schemat skaningowego mikroskopu elektronowego.

Wysokorozdzielcza mikroskopia elektronowa wymaga, aby zrédto elektronow dostarczato
wigzki o dobrej rozdzielczosci energetycznej wraz z dtugim okresem zywotnosci emitera.
Zastosowanie wysokotemperaturowej ekstrakcji elektronéw z Zrodet wolframowych, ktorych
rozmycie energetyczne siega 3 eV1% jest niewystarczajaca. Rozwiazaniem tego problemu jest
zastosowanie emisji polowej. Efekt ten wykorzystuje zalezno$¢ natgzenie pola elektrycznego
od krzywizny naladowanej powierzchni. Im mniejszy promien krzywizny, tym wieksze jest
pole elektryczne. Przy mozliwie matych promieniach krzywizny mozliwe jest uzyskanie na tyle
duzego natgzenia pola elektrycznego, ze dochodzi do tunelowania elektrondéw. Zjawisko to
wykorzystywane jest w zrodtach typu FEG (ang. Field Emission Gun). Obecnie zastosowanie

47



wolframowego zrodla powleczonego zmniejszajagcym prace wyjscia tlenkiem cyrkonu z
zastosowanie emisji polowej jest zrodtem elektrondow o najwyzszej jasnosci i najdtuzszym
czasie zycia. Srednica wstepnie uformowanej wiazki elektronowej wynosi okoto 50 pm. Dalsze
ogniskowanie odbywa si¢ za pomoca przeston i soczewek magnetycznych az do uzyskania
przekroju o $rednicy 1 nm. Skanowanie probki zachodzi dzigki soczewka skanujacym, ktore
nie zmieniajg przekroju poprzecznego wigzki. Standardowo w mikroskopii SEM wigzka
elektronowa przys$pieszana jest do energii 0.1 — 30 keV.

Padajaca na probke wiagzka elektronowa inicjuje emisje kilku sygnatow, ktore wykorzystywane
sg do utworzenia obrazu badanej prébki czy tez okreSlenia sktadu chemicznego -
rysunek 15 a). Procesy oddzialywania wigzki elektronowej z materig mozemy podzieli¢ na
rozpraszanie elastyczne i nieelastyczne. Rozpraszanie, w ktorym dochodzi do znacznej zmiany
trajektorii padajacego elektronu, a energia pozostaje bez zmian, lub te zmiany sa niewielkie jest
rozpraszaniem elastycznym. Prawdopodobienstwo zajScia tego procesu jest proporcjonalne do
kwadratu liczy atomowej atomu, na ktorym dochodzi do rozproszenia si¢ wiazki i odwrotnie
proporcjonalne do kwadratu energii wigzki padajacej. W skaningowej mikroskopii
elektronowej wykorzystywane sa one w obrazowaniu typu BSE — elektrony wstecznie
rozproszone, EBSD - dyfrakcja wstecznie rozproszonych elektronéw. Natomiast w
mikroskopii transmisyjnej w trybie HAADF STEM - obrazowanie z wykorzystaniem
wysokokatowego pierScieniowego detektora ciemnego pola. Do procesow nieelastycznych
zaliczamy takie, w wyniku ktérego w materiale dochodzi do duzej depozycji energii, natomiast
trajektoria toru ruchu elektron6w pozostaje bez zmian, lub te zmiany sg niewielkie. Zajscie tego
procesu liniowo zalezy od liczby atomowej. W wyniku oddziatywania nieelastycznego
dochodzi do takich zjawisk jak emisja elektrondw Augera, elektronéw wtornych,
charakterystycznego  promieniowania X, promieniowania hamowania (z  niem.
Bremsstrahlung). Rejestracja elektronéw wtornych daje informacje o topografii badanej
powierzchni. Ze wzgledu na glebokos$¢, z jakiej pochodza elektrony Augera otrzymujemy
informacje¢ o sktadzie chemicznym powierzchni, natomiast z wnetrza krysztatu w przypadku
rejestracji charakterystycznego promieniowania X (rysunek 15 b)).

48



Wiazka padajaca Wiazka padajaca

Elektrony wstecznie Elektrony wtérne
rozproszone
3 Emisja elektronow
Charakterystyczne Auger'a
promieniowanie X Elektrony Auger'a
< Emisja elektronéw
wtérnych
Emisja estecznie
rozproszonych
elektronow
Elektrony
E::;( trgrz\xi o nieelastycznie Emisja
roz tryoszone rozproszone charakterystycznego
. Wiazka promieniowania X

przechodzaca

Rysunek 15. Wynik oddziatywania wigzki elektronowej z materia a). Obszar depozycji energii wraz z opisanymi
sygnatami pochodzacymi z réznych glebokosci probki b).

2.5.1 Skaningowa Mikroskopia Elektronowa

Dziatanie skaningowego mikroskopu elektronowego (ang. Scanning Electron Microscope —
SEM) polega na skanowaniu zogniskowana, wysokoenergetyczng wigzka elektronowg badanej
probki i pomiarze emitowanych sygnatow SE i BSE. Technika ta stuzy glownie do obrazowania
morfologii badanych powierzchni jak i okreslenia sktadu chemicznego w skali mikro jak i nano.
Obszar oddziatywania wigzki elektronowej z probka przedstawia rysunek 15 b). Zaznaczona
sfera nazywana jest sferg oddziatywan i oznacza obj¢tos¢, w ktorej 95% elektronow wiazki
pierwotnej ulegto rozproszeniu. Kazdy z sygnatéw emitowany jest w catej objetosci sfery
oddzialywan. Ze wzgledu na niewielkg energi¢ elektronow Augera oraz elektronéw wtérnych,
co zgodnie z ref.*® daje niewielkg $rednig droge swobodna, sygnaty te pochodza z powierzchni
lub obszaru przy powierzchni.

Obrazowanie SE.

Nieelastyczne rozpraszanie elektronow wiazki pierwotnej w materiale badanej probki prowadzi
do emisji tzw. elektrondbw wtornych (z ang. Secondary Electrons — SE). Sa to
niskoenergetyczne, nie przekraczajac 100 eV elektrony wyemitowane z badanej probki.
Srednia droga swobodna elektronéw SE wynosi okoto Inm co powoduje, ze sygnat ten jest
wykorzystywany do tworzenia obrazow topografii powierzchni. Wzrost intensywnosci sygnatu
SE obserwowany jest na krawedziach probki (rysunek 16 a)). W wyniku bliskiej odlegtosci
sfery odziatywan od krawedzi probki obserwuje si¢ wzrost natezenia emisji elektronéw SE, co
jest konsekwencja dopasowania obszaru deponowanej energii do odleglosci zwigzanej z

srednig droga swobodng elektronéw wtornych.
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Rysunek 16. Schemat przedstawiajacy wzmocnienie emisji elektronéw wtdrnych w poblizu krawedzi a),
zakrzywienie linii sit pola elektrycznego w poblizu krawedzi b), powierzchnia Ge(001) po naniesieniu 6 ML Au
w 400°C c-d) obraz STM, c) ten sam obszar zobrazowany za pomoca mikroskopu SEM w trybie BSE z
wyhamowaniem wigzki d). Zastosowanie tego trybu umozliwito zobrazowanie krawedzi tarasow atomowych po

ekspozycji na warunki normalne.

Obrazowanie BSE

Wysokokatowe elastyczne rozpraszanie, ktére zachodzi w wyniku oddziatywania
Coulombowskiego ujemnie naladowanych elektronéw wigzki padajacej z dodatnio
natadowanymi jadrami atomOw probki jest zrodlem powstawania sygnatdéw BSE (z ang.
Backscattered Electrons). Efekt ten prowadzi do wstecznego rozpraszania elektrondow, w
kierunku zblizonym do kierunku padania wigzki z niewielka zmiang energii.
Prawdopodobienstwo zajs$cia procesu wstecznego rozpraszania elektronow jest bliska kwadratu
liczby atomowej Z, dzigki czemu obrazy BSE niosg informacj¢ o sktadzie chemicznym.
Dodatkowo intensywno$¢ sygnalu BSE zalezy od orientacji krystalograficznej badanych
obszarow probki. Umozliwia to rozrdznienie obszaréw zawierajacych ziarna o roznej
orientacji. Wysoka energia elektronow BSE powoduje, ze uzyskiwana informacja pochodzi z
glebszych obszaréw niz elektrony SE a tym samym uzyskiwana rozdzielczo$¢ lateralna jest
mniejsza. Istnieje metoda, w ktorej rozdzielczo$¢ obrazow uzyskanych za pomocg detektora
BSE zostaje znacznie poprawiona, a powstaty obraz jest sumg sygnatow SE i BSE. Realizuje

si¢ nig poprzez zastosowanie tzw. spowalniania wigzki. Do stolika z probka zostaje przytozony
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ujemny potencjal, ktory wyhamowuje wigzke elektronowg Opuszczajacg kolumng

102 Wzmocnienie kontrastu i rozdzielczosci zachodzi dzigki kilku efektom.

elektronowa.
Kolimacja pierwotnej wigzki elektronowej jest tym lepsza im wyzsze jest napigcie
przyspieszajace. Napigcie wyhamowujgce zmniejsza energi¢ padajacej wigzki, dzigki czemu
wigzka nie wnika gl¢boko w probke, dajac sygnat z powierzchni i obszarow przy powierzchni.
Ujemny potencjat (wzgledem wyjscia kolumny elektronowej) na stoliku przyspiesza elektrony
wtorne, ktérych teraz energia jest na tyle duza, ze detektor BSE jest w stanie je zarejestrowac.
Zakrzywienie linii sit pola elektrycznego w poblizu krawedzi wzmacnia sygnal pochodzacy z
tych obszarow (rysunek 16 b)), umozliwiajgc obrazowanie tarasow atomowych. Efekt ten jest
dobrze widoczny na rysunku 16 c-d), gdzie dla uktadu Au/Ge zobrazowano ten sam lokalny

obszar prébki za pomoca mikroskopu STM i SEM.

Dyfrakcja EBSD

Badanie orientacji krystalograficznej z rozdzielczo$cia pozwalajacg na rozréznienie zmian w
orientacji ziaren nawet o 0.1 stopnia umozliwia technika dyfrakcji wstecznie rozproszonych
elektronbw EBSD (z ang. Electron Backscattered Diffraction). Technika ta wykorzystuje
zjawisko dyfrakcji wsteczni rozproszonych elektronow, natomiast analizy dokonuje si¢ z
obrazu sktadajacego si¢ z linii Kikuchiego. Powierzchni¢ probki umieszcza si¢ pod katem 70
stopni wzgledem osi padania wigzki elektronowej. W pierwszym etapie dochodzi do
izotropowego niekoherentnego rozpraszania elektronow, ktére zachodzi na pewnej glebokosci,
zaleznej od liczby atomowej Z badanego materiatu oraz energii wigzki padajacej. Nastepnie
obszar ten staje si¢ zrodtem elektronow, ktore ulegaja koherentnego rozpraszania na
ptaszczyznach krystalograficznych zgodnie z prawem Bragga (18). Prowadzi to do powstania
tzw. stozkow Kossela, tj. stozkow, ktorych kat rozwarcia jest bliski 180 stopni, a przecigcie ich
z ekranem fluorescencyjnym prowadzi do powstania obrazu dyfrakcyjnego sktadajacego si¢ z
pasm Kikuchiego. Zmiany w orientacji krystalograficznej oraz symetrii badanego obiektu
wplywaja na potozenie pasm, a zmiany w szeroko$ci pasm umozliwiaja wyznaczenie odlegtosci
migdzyptaszczyznowych.’®® Analizie w technice EBSD poddawane sa obrazy dyfrakcyjne, a
program komputerowy numerycznie przyporzadkowuje im odpowiednie struktury
krystalograficzne. W ten sposob powstaje zbior danych zawierajacych state sieciowe oraz

orientacje komorek krystalograficznych wzgledem powierzchni probki.

Wyznaczenie skladu chemicznego - EDS, WDS.

W wyniku depozycji energii w materiale badanej prébki poprzez nieelastyczne rozpraszanie
pierwotnej wiazki elektronowej atomy ulegaja wzbudzeniu. Deekscytacja wzbudzonych
atoméw prowadzi miedzy innymi do emisji charakterystycznego promieniowania

rentgenowskiego.  Podstawowymi  technikami ~ wykorzystujagcymi  rejestracje  tego
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promieniowania w celu wyznaczenia sktadu chemicznego badanej probki sa techniki
spektroskopii dyspersji energii — EDS/EDX (z ang. Energy Dispersion X-ray Spectroscopy)
oraz spektroskopia dtugosci fali — WDS (z ang. Wavelenght Dispersion Spectroscpy). Technika
EDS polega na pomiarze energii charakterystycznego promieniowania X. Padajgcy kwant
promieniowania X tworzy w detektorze EDS sygnal elektryczny, ktorego wielko$¢
odzwierciedla energi¢ pierwotnego fotonu. Metoda ta jest szybka, pozwala na zbieranie petnego
widma z dobrg statystyka w kilka minut. Rozdzielczo$¢ energetyczna wynosi okoto 130 eV.
Oznaczenie pierwiastkdw, ktorych linie widmowe znajdujg si¢ blisko siebie (mniej niz 130 eV)
jest mozliwe przy uzyciu techniki WDS. Technika ta polega na rejestracji fotonu, ktory dotart
do detektora w wyniku dyfrakcji na krysztale i pozniejszej interferencji. W danym momencie
rejestrowana jest tylko jedna dtugo$¢ fali, co daje znacznie lepszg energetyczng zdolno$é
rozdzielcza niz technika EDS, kosztem pogorszenia statystyki. Pomiar wymaga duzej ilo$ci
czasu. Techniki EDS 1 WDS staja si¢ komplementarnymi metodami. Za pomocg EDS
wyznaczany jest wstepny sklad chemiczny, natomiast WDS stuzy do wnikliwej analizy.

W badaniach wykorzystany zostat mikroskop elektronowy Dual Beam SEM/FIB Quanta 3D
FEG firmy FEI wyposazony systemy do mikroanalizy EDAX EDX/EBSD/WDS.

2.5.2 Transmisyjna mikroskopia elektronowa.

Transmisyjna mikroskopia elektronowa TEM (z ang. Transmission Electron Microscopy) jest
technikg wykorzystujaca wysokoenergetyczng wigzke elektronowg do tworzenia obrazow
»przeswietlonego™ preparatu. Wytwarzana w dziale elektronowym wiazka przyspieszana jest
do energii z zakresu 60 — 300 keV, nastepniec uformowana przez uktad soczewek
magnetycznych kierowana jest na probke. Zrodtem powstajacego obrazu sa elektrony, ktore
ulegly transmisji przez probke. Ze wzgledu na silne oddzialywanie elektronow z materia,
grubo$¢ probek do pomiaréw TEM nie przekracza 100 nm. UzaleZnione to jest od skladu
atomowego probki. Tworzenie powigkszonego obrazu z przeswietlonej probki powstaje w tzw.
jasnym polu — BF (z ang. Bright Field). Elastycznie i nieelastycznie rozproszone elektrony po
przejsciu przez probke ekranowane sg przez przestone obiektywu, natomiast te, ktore nie ulegly
rozproszeniu, dzigki soczewce obiektywowej, posredniej oraz projekcyjnej beda tworzyc
powigkszony obraz probki. Powstajacy kontrast wynika z silnego oddziatywania elektronow z
materialem probki. Dla probek amorficznych obserwowany bedzie kontrast masowy oraz
wynikajacy z niejednorodnej grubosci probki. Innym sposobem uzyskiwania obrazu z
mikroskopii TEM jest praca w ciemnym polu — DF (z ang. Dark Field). Cecha
charakterystyczna jest duzy kontrast. Zrédlem generowanego obrazu jest wiazka, ktora ulegta
rozproszeniu. Stad na obrazach DF TEM jasne obszary beda odpowiadaty tej czg¢sci probki, na
ktorej elektrony ulegty rozproszeniu. Mikroskop TEM moze pracowac w trzech innych trybach:
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wysokiej rozdzielczosci HR-TEM (z ang. High Resolution TEM), dyfrakcyjnym i skaningowy
STEM (z ang. Scanning TEM). Powstawanie obrazéw w poszczeg6lnych trybach pracy TEM
przedstawione sg na rysunku 17. Tryb HR-TEM oraz dyfrakcyjny wymaga uformowania
rownoleglej wigzki, za co odpowiada gOrna soczewka obiektywowa. W trybie
wysokorozdzielczym wiazka po przejsciu przez probke jest kolejno skupiana przez szereg
soczewek, tworzac na ckranie obraz probki. W obrazie HR-TEM wystepuja plaszczyzny
atomowe, obserwowane w postaci rownolegtych linii.
a) HR-TEM b) Dyfrakcja c) HAADF-STEM

Pierwsza soczewka < :cl;i:zv:smflfa
< kondensora kondensora
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Rysunek 17. Schemat formowania wigzki i tworzenia obrazu w trybie HR-TEM a), dyfrakcji, b),
HAADF STEM c).

Powstate linie sa wynikiem interferencji wiazki przechodzacej z wigzka ugigta na
ptaszczyznach krystalograficznych. W przypadku interferencji wigkszej ilosci wigzek powstale
linie przecinajg si¢, co w rezultacie daje mozliwo$¢ obserwowania pojedynczych kolumn
atomowych. Obrazowanie w trybie wysokorozdzielczym umozliwia badanie lokalnej struktury
krystalicznej, granic migdzyfazowych, granic pomiedzy ziarnami, defektow strukturalnych
oraz zmian w orientacji krystalograficznej.
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Uzyskanie obrazu dyfrakcyjnego badanej probki jest mozliwe poprzez wprowadzenie
dodatkowego ekranu w ptaszczyznie ogniskowania soczewki obiektywowej. W tworzeniu
dyfraktogramu biorg udzial tylko te elektrony, ktore spetniaja warunki dyfrakcji (prawo
Bragga). Analiza zebranych dyfraktograméw pozwala jednoznacznie okresli¢ orientacje
wybranej fazy. Dodatkowo mikroskopia TEM umozliwia badanie lokalnej orientacji struktur.
Realizuje si¢ to dzigki wprowadzeniu apertury selektywnego obszaru dyfrakcji elektronowe;j
SAED (z ang. Selected Area Electron Diffraction). Umozliwia to otrzymanie informacji o
lokalnej fazie oraz jej orientacji.

Obrazowanie w trybie HAADF STEM (z ang. High-Angle Annular Dark-Field
Scanning Transmission Electron Ficroscopy) polega na skanowaniu probki zogniskowang
wiazka elektronowg a nastepnie rejestracji elektrondw rozproszonych pod duzymi katami za
pomoca pierscieniowego detektora HAADF. Skanowanie zogniskowana wigzka elektronowa
obywa si¢ dzigki uzyciu soczewek odchylajacych. Nastgpnie po koncowym zogniskowaniu na
trzeciej soczewce kondensora do $rednicy wigzki rzadu 0.1nm wigzka kierowana jest na probke.
Znajdujacy si¢ w dalszej cze$ci komory mikroskopu detektor HAADF rejestruje elektrony,
ktore ulegly rozproszeniu pod katami z zakresu 3 — 11 stopni. Intensywno$¢ rejestrowanych
elektronéw jest proporcjonalna do grubosci probki oraz do wyrazu Z", gdzie Z — liczba
atomowa, n — wykladnik z przedziatu 1 — 2. W tej metodzie zaklada sie, ze w probce maja
miejsce tylko pojedyncze rozproszenia, oraz nie wystepuja efekty interferencyjne przy
tworzeniu obrazu. Stad przy statej grubosci probki zmiany w kontrascie beda spowodowane
zmiang sktadu chemicznego probki.l% Nowoczesne mikroskopy wyposazone w korektor
aberracji sferycznej pracujace w trybie HAADF — STEM uzyskuja rozdzielczo$¢ siggajaca
0.05nm. 1%

Rejestracja elektrondéw, ktore ulegly rozproszeniu pod duzym katem umozliwia
jednoczesng rejestracj¢ charakterystycznego promieniowania X, ktore niesie ze soba
dodatkowa informacje o sktadzie chemicznym probki. Geometria trybu HAADF-STEM daje
mozliwo$¢ jednoczesnej rejestracji wiazki przechodzacej, dzigki czemu mozliwe jest
wykorzystanie techniki spektroskopii strat energii — EELS (ang. Electron Energy Loss
Spectroscopy). Metoda ta polega na pomiarze charakterystycznych strat energii, jakie doznaje
wigzka elektronowa pod wptywem oddziatywania z materialem probki. Elektrony, ktore
stracity czg$¢ energii pierwotnej po przejéciu przez probke dostarczajg informacji o
krawedziach absorpcji roznych pierwiastkow. W technice EELS dazy si¢ do tego, aby w probce
mialy miejsce pojedyncze rozproszenia, stad grubos$¢ probki nie powinna przekraczac sredniej
drodze swobodnej elektronow wigzki. Technika EELS jest alternatywa dla techniki EDS, w
ktorej dla bardzo cienkich probek statystyka sygnatu moze by¢ zbyt niska do prawidtowego
zbadania probki.
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W rozprawie cze$¢ pomiaroOw zostata wykonana na mikroskopie TEM firmy Tecnai
Osiris 200 keV, ktory nalezy do wydziatu Chemii UJ. Wyposazony on jest system EDS, EELS,
HAADF. Dzigki wspotpracy z Migdzynarodowym Centrum Mikroskopii Elektronowej dla
Inzynierii Materialowej AGH wykonano wysokorozdzielcze obrazy HAADF STEM na
mikroskopie FEI (S)TEM Titan3 G2 60-300. Mikroskop ten jest wyposazony w korektor
aberracji sferycznej.

Przygotowanie prébek do pomiarow TEM

Transmisyjna mikroskopia elektronowa wymaga przygotowania probek, ktorych grubosc¢ jest
mniejsza niz 100 nm. Przygotowanie takich preparatow odbywa si¢ za pomocg zogniskowanej
wiazki jonowej (FIB), w mikroskopie SEM. Pierwszy etap przygotowania probki polega na
zabezpieczeniu powierzchni badanego materiatu poprzez termiczne naniesienie kilkudziesigciu
nanometrow wegla. Nastepnie za pomoca systemu GIS (ang. Gas Injection System) na
prostokat o wymiarach 20x2um? naniesiona zostata platyna. W pierwszym etapie depozycji
platyny uzyta zostata wigzka elektronowa (rysunek 18 a)), a w kolejnym wigzka jonowa Ga*
(rysunek 18 b)). Procedura ta zapobiega modyfikacji interfejsu badanej struktury/podtoza. Tak
przygotowana probka zostaje wycigta z matrycy (rysunek 18 c)). Nastgpnie probke
przymocowuje si¢ do miedzianego nos$nika do pomiaréw TEM. Koncowe §cienianie probki
odbywa si¢ przy uzyciu wigzki jonowej o energii 30 keV padajacej pod katem $lizgowym do
powierzchni. Proces ten prowadzi si¢ az do uzyskania transparentno$ci probki na wigzke
elektronowa, co odpowiada grubosci okoto 50 nm (jasny obszar prébki na rysunku 18 d)). Za
pomoca wigzki jonowej o energii 2 — 5 keV usuwana jest amorficzna warstwa powstata na

Scianach cienkiej foli w procesie $cieniania.
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Rysunek 18. Etapy przygotowania cienkiej foli do pomiaréw TEM. Naniesienie cienkiej warstwy platyny za
pomoca wigzki elektronowej a), warstwa platyny naniesiona za pomocg wigzki jonowej b), wycigcie probki c),
zamontowana i §cieniona probka na nosniku do pomiaréw TEM.
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2.6 Skaningowa mikroskopia bliskich oddzialywan

Pod nazwa skaningowej mikroskopii bliskich odziatywan — SPM (ang. Scanning Probe
Microscopy) kryje sig¢ kilka technik, w ktérych pomiar oddziatywania pomiedzy probka a sondg
umozliwia zbadanie topografii powierzchni. Poczatki SPM siegajg 1981 roku, w ktérym to
Gerd Binning i Heinrich Rohrer (pracownicy IBM Research Division) skonstruowali pierwszy
skaningowy mikroskop tunelowy — STM (z ang. Scanning Tunneling Microscope). Umozliwit
on otrzymanie pierwszego na $§wiecie obrazu z atomowg rozdzielczoscia, zrekonstruowanej
(7x7) powierzchni Si(111) w przestrzeni rzeczywistej. Dotychczas tylko techniki dyfrakcyjne
umozliwialy badanie powierzchni preparatow w skali atomowej. Mikroskop ten na tyle
zrewolucjonizowatl rozw¢j badan powierzchni, ze jego konstruktorzy 5 lat pozniej zostali
nagrodzeni nagroda Nobla w dziedzinie fizyki. Dalszy rozwdj technik SPM umozliwit badania
dotyczace topografii powierzchni oraz innych wtasciwosci powierzchni takich jak: wtasciwosci
elektrycznych, energi¢ adhezji, wyznaczenie energii wigzan chemicznych, wlasciwosci
dielektryczne, magnetyczne, manipulacje pojedynczymi atomami, molekutami. W technikach
SPM atomowo ostra igla (probnik) skanuje powierzchni¢ badanego materiatu rejestrujac punkt
po punkcie oddziatywanie pomiedzy atomami probnika a atomami powierzchni probki. Ze
wzgledu na natur¢ oddzialywan mozemy wyrdzni¢ kilka gtownych technik skaningowe;j
mikroskopii probnikoweyj:

e Skaningowa mikroskopia tunelowa STM — mierzong w tej technice wielkoS$cia jest prad
tunelowy, ktéry ptynie pomiedzy ostrzem a probka pod wplywem przylozonego
napigcia.

e Mikroskopia sit atomowych — AFM (ang. Atomic Force Microscopy).

Obraz powierzchni powstaje poprzez pomiar sit blisko i daleko zasiggowych.

e Kelwinowska mikroskopia sit — KPFM (z ang. Kelvin Probe Force Microscopy), daje
mozliwo$¢ pomiaru kontaktowej rdéznicy potencjaldow pomiedzy powierzchnig a
ostrzem. Technika ta umozliwia wyznaczenie lokalnej pracy wyjscia, a tym samym
lokalne zmiany w sktadzie chemicznym.

e Skaningowa mikroskopia sit magnetycznych — MFM (z ang. Magnetic Force
Microscopy), umozliwia badanie domen magnetycznych wraz z pomiarem topografii.

e Mikroskopia sit tarcia — LFM (z ang. Lateral Force Microscopy), polega na pomiarze
tarcia pomig¢dzy poruszajacym si¢ ostrzem a powierzchnig probki. LFM moze by¢ takze
stosowany na potrzebny zwigkszenia kontrastu na krawedziach struktur w badanej
prébce.

Jednym z najwazniejszych aspektow pracy mikroskopii SPM jest odpowiednia jako$¢
skanujacego ostrza. Pozadanym jest, aby ostrze bylo zakonczone pojedynczym atomem.
Niemniej jednak, skanowanie powierzchni moze zmodyfikowac ostrze poprzez przypadkowy

kontakt ostrza z podtozem. W technikach SPM mozemy wyr6zni¢ dwa tryby pracy. Pierwszym
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jest tryb stalej wysokosci. Skanujgce ostrze utrzymywane jest na stalej wysokosci a
rejestrowane zmiany w oddzialywaniu wykorzystywane sg do tworzenia obrazu. Tryb ten
stosuje si¢ dla ptaskich powierzchni i niewielkich obszarow, poniewaz wystepowanie obiektow
na powierzchni wyzszych niz odleglos¢ ostrze — powierzchnia moze zaktoci¢ prace mikroskopu
lub zmodyfikowa¢ koncoéwke ostrza. Czgstszym w uzyciu jest tryb stalego oddziatywania.
Polega on na utrzymywaniu ostrza za pomocg uktadu sprz¢zenia zwrotnego w statej odlegtosci
od probki, tak aby mierzony sygnat utrzymywac na statym poziomie. Jezeli mierzony sygnat
gwaltownie zmienia si¢ wraz z zmiang odleglo$ci pomiedzy ostrzem a probka wowczas
uzyskuje si¢ dobrg rozdzielczo$¢ pionows. Uzyskanie dobrej rozdzielczosci poziome;j
realizowane jest, gdy mierzone oddziatywanie zmienig si¢ o tatwo mierzalny parametr podczas

skanowania.

2.6.1 Skaningowa mikroskopia tunelowa

Zasada dziatania skaningowego mikroskopu polega na pomiarze pradu tunelowego, ktory
ptynie pomigdzy ostrzem a badang probka. Sonda skanujacag jest atomowo ostra, metaliczna
igla. Przysunigcie jej na odlegtos$¢ kilku angstreméw od powierzchni probki oraz przylozenie
potencjatu kilku woltéw powoduje, ze pomimo braku fizycznego kontaktu pomigdzy ostrzem
a probka zaczyna ptyna¢ prad. Kierunek tego pradu zalezy od polaryzacji przylozonego
potencjatu. Z klasycznego punku widzenia energia elektronéw jest zbyt niska, aby pokonaé
barier¢ potencjatu, jaka zwigzana jest z odlegloscia ostrza od probki. Mechanika kwantowa
wyjasnia to zjawisko. Zblizajac ostrze wystarczajaco blisko powierzchni mozliwe jest, aby
funkcje te przekrywaty si¢. Dla takiej odlegtosci ostrze — probka po wytworzeniu réznicy
potencjatow bedzie ptynat prad tunelowy, ktorego natezenie wynosi%:

1,(2) = Ije~ %Kz 22)

V2mod
B

warto$cig zmienng jest praca wyjscia (®@). Eksponencjalna zalezno$¢ od odlegtosci ostrze —

gdzie lo zalezy od przylozonego napigcia oraz gestosci stanéw, a w czlonie k; =

probka powoduje, ze zmiana odleglosci o ok. 1 angstrem, generuj¢ zmiany w mierzonym
pradzie o rzad wielkosci. Tym samym 90% mierzonego pradu ptynie pomigdzy ostatnim
atomem na ostrzu a badang powierzchnig. Tak silna zalezno$¢ pradu tunelowego od odleglosci
powoduje, ze osiggana pionowa rozdzielczo$¢ dla mikroskopow STM jest rzgdu pojedynczych
pikometrow (dla mikroskopow pracujacych w temperaturach ciektego azotu). Najczesciej
stosowanym trybem jest tryb statego odziatywania. Sterowanie odlegtoscia igty mikroskopu od
badanej powierzchni odbywa sie¢ za pomoca piezoelektrycznego skanera (rysunek 19).
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Rysunek 19. Schemat przedstawiajacy zasade dziatania mikroskopu STM.

Uktad sprzgzenia zwrotnego zmienia polozenie skanera tak, aby warto$¢ pradu tunelowego
pozostata stata. Tworzony obraz przedstawia zmiany w wysokosci potozenia skanera. W wielu
przypadkach tak skonstruowany obraz odzwierciedla topografi¢ podtoza. Niemniej jednak
nalezy pamigtaé, ze wielkos$cig mierzona jest prad tunelowy, ktory zalezy od odleglo$ci ostrza
od probki, ale takze od gestosci stanéw elektronowych. W rzeczywistosci obrazy uzyskane za
pomocg mikroskopu STM odzwierciedlaja gestos¢ stanow elektronowych badanej
powierzchni, ktéra w wielu przypadkach odzwierciedla topografie. Tym samym, tylko probki
o charakterze przewodzacym lub potprzewodnikowym moga by¢ badane za pomoca tej
techniki.

2.6.2 Mikroskopia sil atomowych.

Badanie powierzchni nieprzewodzacych stalo si¢ mozliwe wraz z rozwojem mikroskopii sit
atomowych — AFM. Technika ta polega na badaniu powierzchni sonda, umieszczong na
swobodnym koncu dzwigni (ang. cantilever). Diugo$¢ sondy wynosi do kilku mikrometrow,
natomiast najostrzejsze koncowki osiggaja nawet 2 nm promienia krzywizny.'%” Diugosci
dzwigni mieszczg si¢ w zakresie od 100 do 200 mikrometrow. Podczas skanowania
powierzchni badanego materiatu sity, jakie dziataja na sondg, powoduja wychylenie lub
skrecenie dzwigi. Detekcja tych zmian jest wykorzystywana do tworzenia obrazu badanej
powierzchni. W mikroskopii AFM do tworzenia obrazéw powierzchni wykorzystuje si¢ pomiar
sit van der Waalsa (vdW). W zaleznosci od odleglosci mozemy wyr6zni¢ obszary, w ktdrych
wystepuja sity przyciagajace lub odpychajace (rysunek 20). Te dwa rezimy powodujag, ze
mikroskop AFM moze dziata¢ w réoznych modach
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Rysunek 20. Zaleznos¢ potencjatu pomigdzy atomami w funkcji ich odleglosci. Zaznaczone obszary przedstawiajg
tryby pracy mikroskopu AFM.

Mod kontaktowy

W obszarze sit odpychajacych wykorzystywany jest mod kontaktowy AFM. Podczas pracy w
tym modzie probnik znajduje si¢ w kontakcie z badang powierzchnig. Podczas skanowania sity
kontaktowe powoduja wychylenie dzwigni, ktore odwzorowuje badang powierzchnie. Zrodtem
powstawania sil odpychajacych sg dodatnie naladowane jadra atoméw ostrza i badanej
powierzchni oraz zakaz Pauliego. Odlegltos¢ probnik — powierzchnia jest na tyle mata, ze te
oddziatywania dominujga i sa w stanie przeciwdziala¢ pozostatym sitom istniejagcym w
rozpatrywanym systemie. System rejestracji wychylen dzwigi najczesciej wykorzystuje
technike optyczna. Wykorzystuje sie¢ w tym celu wiagzke laserowa, ktora kierowana jest na
grzbiet dzwigni, natomiast promien odbity na czuly fotodetektor, ktory rejestruje zmiany w
polozeniu odbitego promienia. Geometria uktadu tak jest skonstruowana, ze system jest w

stanie wykry¢ zmiany w topografii ponizej 0.1nm.

W modzie kontaktowym AFM jednocze$nie z pomiarem topografii powierzchni mozliwy jest
pomiar wlasciwosci elektrycznych badanych struktur. W technice lokalnego przewodzenia
mikroskopii sit atomowych LC-AFM (z ang. Local Conductive Atomic Force Microscopy) dla
skanujacego ostrza AFM, o zadanym potencjale, roéwnolegle z morfologia powierzchni
rejestrowany jest prad elektryczny plynacy pomigdzy ostrzem a probka. Sondy
wykorzystywane w mikroskopii LC-AFM pokryte sa cienkg warstwa metalu, najczesciej
stopem Ptlr. Promien krzywizny koncoéwki ostrza skanujacego miesci si¢ w zakresie 10 — 20

nm.1% Przytozenie napiecia (10 — 100 mV) pomiedzy badang powierzchnig a skanujaca sonda
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umozliwia pomiar pradu ptynacego przez ztacze ostrze/powierzchnia. LC-AFM umozliwia
badanie charakterystyk pradowo napigciowych w kazdym punkcie badanej powierzchni.
Pomiar polega na podawaniu zmieniajacego si¢ napigcia z arbitralnie wybranego zakresu i

rejestracji ptynacego pradu elektrycznego dla danego napigcia.

Mod bezkontaktowy

Obszar, w ktorym wystepuja sity przyciggajace wykorzystywany jest modzie bezkontaktowym
AFM. Probnik znajduje si¢ w odleglosci od kilku do kilkudziesigciu nanometrow. Na potrzeby
tego modu wykorzystuje si¢ dzwignie o dlugosci 120 — 130 pum. System detekcji polega na
wprowadzeniu dzwigni w drgania bliskie czestosci rezonansowej o amplitudzie do
kilku/kilkunastu nanometrow. Zblizanie sondy do badanej powierzchni powoduje zmiany w
czestotliwosci rezonansowej i amplitudzie. Bezkontaktowa mikroskopia AFM posiada dwa
tryby pracy. Tryb modulacji amplitudy AM-AFM (z ang. amplitude modulated atomic force
microscopy) oraz modulacji czestotliwosci FM-AFM (z ang. frequency modulated atomic force
microscopy). W trybie AM-AFM sonda jest wzbudzana w drgania tuz powyzej czestotliwosci
rezonansowej. W wyniku odzialywania z badang powierzchniag dochodzi do zmian
czestotliwosdci rezonansowej. Zmiany te rejestrowane sg przez monitorowanie amplitudy
oscylacji. Dodatkowo w modzie AM-AFM do pomiaru topografii powierzchni moze by¢ uzyte
przesunigcie fazowe pomiedzy sita wymuszajacg drgania a rzeczywistymi drganiami ostrza. W
tryb FM-AFM sonda wzbudzana jest do drgan z czesto$cig rezonansowg za pomocg elementu
piezoelektrycznego, sterowanego ukladem sprze¢zenia zwrotnego. W wyniku oddzialywania
atoméw sondy z badang powierzchnig drgania sondy zmieniaja si¢. Rejestrujac zmiany
czestotliwoscei Af, pomiedzy mierzong czgstotliwoscia a czestotliwos$cig rezonansowa mozliwe
jest odwiktanie zmian w odlegloéci sonda — probka a tym samym otrzymacé topografi¢ badanej
powierzchni. Pomiary o najwyzszej rozdzielczosci uzyskiwane sa w warunkach ultrawysokiej
prozni, wykorzystujac tryb FM-AFM. Brak fizycznego kontaktu z probka w trybie
bezkontaktowym uniemozliwia modyfikacje¢ powierzchni przez skanujaca sondg, lub tez

modyfikacje samej sondy, co czyni ten tryb odpowiednim do badania ,,migkkich” probek.

Mod przerywanego kontaktu

Tryb przerywanego kontaktu najczesciej stosowany jest do badan w warunkach ci$nienia
atmosferycznego lub w cieczach. Sonda znajduje si¢ w poblizu powierzchni probki, wzbudzana
jest w drgania bliskie czgstotliwosci rezonansowej. Podczas skanowania sonda wchodzi w
chwilowy kontakt z probka, ktory czesto nazywany jest ,,opukiwaniem” powierzchni przez
drgajaca dzwigni¢. Wraz z zmiang odleglosci od powierzchni probki zmianie ulega amplituda

drgan. Wykorzystujac elektroniczny uktad sprzezenia zwrotnego, ktérego zadaniem jest
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utrzymanie statej odlegtosci sonda — probka mozliwe jest uzyskanie topografii badanej
powierzchni. Mod ten czesto si¢ stosuje do pomiaréw duzych powierzchni o zrdéznicowane;j

morfologii oraz probek biologicznych.

Mod QI

Pomiar sit bocznych w mikroskopii AFM dostarcza informacji o tarciu. Dzigki temu mozliwe
jest zidentyfikowanie niejednorodnosci w powierzchni probki czy tez zwigkszeniu kontrastu na
krawedziach. Pomiaru dokonuje sie¢ w modzie kontaktowym, ktory w przypadku probek
,migkkich” moze powodowa¢ modyfikacj¢ badanej powierzchni. Rozwigzaniem tego
problemu jest zastosowanie modu QI (ang. Quantitative Imaging). Opracowany przez firmg
JPK tryb QI umozliwia pomiar tarcia, sity adhezji, elastycznosci, bez wprowadzania sit
poprzecznych, ktore mogltyby modyfikowaé powierzchni¢ podczas pomiaru. Ideg pomiaru jest
zbieranie ,,piksel po pikselu” krzywych sita — odlegtos¢.’®® Oprogramowanie umozliwia
zbieranie informacji o wlasciwosciach mechanicznych wraz z topografig powierzchni w czasie
porownywalnym, z czasami pracy pozostatych moddéw przy zachowaniu wysokiej
rozdzielczosci. Mozliwo$é wykorzystania dzwigni w szerokim zakresie modutu spre¢zystosci

czyni ten tryb uniwersalnym narzedziem w badaniach szerokiej gamy materiatow.

62



3 Badania termicznie indukowanej samoorganizacji Au na
powierzchniach pélprzewodnikow typu AIII- BV.

W tym rozdziale opisane zostaly rezultaty eksperymentéw, w ktorych zbadano proces
termicznie indukowanej samoorganizacji 2 ML Au na zrekonstruowanych powierzchniach
krysztalow potprzewodnikowych typu AII-BV (InSb, InAs, InP, GaSb, GaAs, GaP).
Szczegdlng uwage poswiecono opisaniu wiasciwosci strukturalnych, sktadu chemicznego oraz

interfejsu powstajacych nanostruktur.

3.1 Budowa powierzchni (001) krysztalow polprzewodnikowych AIII-BV
Zbadano sze$¢ roznych krysztatow potprzewodnikowych typu AIII-BV. Mozna je podzieli¢ na
dwie grupy ze wzgledu na rodzaj metalicznego sktadnika. Pierwsza z nich jest grupa, w ktorej
metalicznym sktadnikiem jest ind — InSb, InAs, InP, oraz druga, gdzie atomem Il grupy jest
gal — GaSh, GaAs, GaP. Przerwy energetyczne struktur elektronowych w wybranych
polprzewodnikach mieszczg si¢ w zakresie od dziesigtych czesci elektronowolta — 0.17 eV dla
InSb, 0.33 eV dla InAs, 0.73 ¢V dla GaSb, przez wartosci niewiele przekraczajace jeden
elektronowolt — 1.29 eV dla InP, 1.42 eV dla GaAs, do wartosci powyzej dwodch
elektronowoltéw — 2.21 eV dla GaP.!°

Rysunek 21. Struktura blendy cynkowej, ktorg budujg dwie sieci fcc przesuniete 0 ¥ wzgledem przekatnej
przestrzennej.

Prosty charakter przerwy wzbronionej umozliwit wykorzystanie tych materiatow w
zastosowaniach optoelektronicznych w szerokim zakresie dtugosci fali. Krysztaty te posiadaja
struktur¢ kubiczng blendy cynkowej. Struktura blendy cynkowej (rysunek 21) posiada takg
samg symetri¢ jak struktura diamentu, r6znic¢ stanowi wystgpowania naprzemiennych warstw
Alll'1 BV w rodzinie ptaszczyznach (001). Wartosci statych sieciowych wynoszg odpowiednio:
6.489 A dla InSb, 6.058 A dla InAs, 5.868 A dla InP, 6.096 A dla GaSh, 5.654 A dla GaAs
5.451 A dla GaP.'*"
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Ztamanie symetrii krysztatu poprzez np. przetamanie prowadzi do powstania defektu
dwuwymiarowego — powierzchni. Wprowadzanie takiej nieciggloSci w materii wigze si¢ z
obecnoscig/powstaniem niewysyconych wigzan. Taka sytuacja pod wzgledem energetycznym
jest niekorzystna, powierzchnia miataby nierownowagows energie. Procesem, ktory prowadzi
do obnizenia energii powierzchni jest powstanie rekonstrukcji. W zaleznos$ci od rodzaju
nadmiarowego sktadnika na powierzchni istnieje wiele stabilnych termodynamicznie
rekonstrukciji powierzchniowych. !

W pracy w celu otrzymywania atomowo czystych i ptaskich powierzchni zastosowano metode
bombardowania niskoenergetyczng wigzka jonowa wraz z pdzniejszym wygrzewaniem.
Procedura ta prowadzi do powstania nadmiarowej ilo$ci metalicznego sktadnika (In, Ga) na
powierzchni wybranych potprzewodnikow. Sktadniki te, w zaleznos$ci od temperatury podtoza

podczas bombardowania jonowego determinujg powstanie okreslonych rekonstrukcji.

3.2 Rekonstrukcja InSb(001), GaAs(001)

Na rysunku 22 przedstawione sg obrazy dyfrakcyjne RHEED powierzchni, otrzymanych w
procesie czyszczenia jonowego i pdzniejszego wygrzewania powierzchni InSb(001) oraz
GaAs(001).

Rysunek 22. Dyfraktogram RHEED rekonstrukcji ¢(8x2) powstatych na powierzchni (001) InSb a), GaAs b).
Czerwonymi kotkami zaznaczono glowne plamki dyfrakcyjne, zottymi punkty odpowiadajace centrowaniu
komarki elementarnej na powierzchni. Biatymi strzalkami b) zaznaczono wz6r rekonstrukcji (nx6).

Zastosowanie tej metody preparatyki prowadzi do powstania rekonstrukcji ¢(8x2). Prace nad
modelami opisujacymi tg rekonstrukcje mozemy podzieli¢ na dwa okresy. Pierwszy do roku
2000, w ktorym rekonstrukcje c(8x2) opisywaly trzy modele. 1211314 W drugim okresie w 2000
roku zaproponowany model opisujacy rekonstrukcje ¢(8x2) na powierzchni GaAs(001).'*° Rok
pdzniej model ten stat si¢ uniwersalny dla wszystkich powierzchni potprzewodnikow Alll-
BV(001) c(8x2), nazwany zostat jako model ¢ c(8x2).}'® Pézniejsze badania tylko potwierdzaja
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jego stusznos¢. 180 Model ¢ c(8x2) przedstawia powierzchni¢ zbudowana z podwojnej
warstwy atomow, w ktorej sktad wchodzi podsie¢ indowa i antymonowa. Atomy pierwszej
warstwy tworza struktur¢ o symetrii 4x1, natomiast formowanie si¢ dimerow w glebszej
warstwie skutkuje powstaniem centrowania powierzchniowej komorki elementarnej. W ten
sposob uzyskuje si¢ sie¢ o symetrii ¢(8x2). Dla podktadu InSb(001) rekonstrukcja c(8x2)
stabilizowana jest przez atomy In, natomiast na powierzchni GaAs(001) przez atomy Ga.
Obrazowanie w przestrzenni rzeczywistej pokazuje, ze powierzchnie o rekonstrukcji ¢(8x2)
wykazuja silng anizotropie w budowie. Obserwuje si¢ atomowe fancuchu uktadajace si¢ w
kierunku [110]. Powierzchna GaAs(001) posiada kilka termodynamicznie stabilnych faz
powierzchniowych w zaleznosci od temperatury podtoza podczas czyszczenia jonowego.?° Na
potrzebny tej pracy wybrano takg temperature, aby otrzymac rekonstrukcje ¢(8x2). Zgodnie z
rysunkiem 22 b) dominuje ona na powierzchni. Dodatkowo rozpoznawalny jest wzor
dyfrakcyjny (zaznaczony biatymi strzatkami na rysunku 22 b), ktdéremu odpowiada
rekonstrukcja nx6. Na atomowo rozdzielczych obrazach mikroskopii SPM widoczna jest w
postaci rzedow uktadajacych si¢ wzdtuz kierunku krystalograficznego [-110]. Dla tej
rekonstrukcji odlegtos¢ pomigdzy rzgdami atomowymi wynosi 2.4 nm natomiast wzdiuz
rzedow brak jest uporzadkowania dalekozasiggowego.?* W pracy Hai Xu'?? wykazano, ze
rzedy zbudowane sa z dimerdéw arsenowych, pomigdzy ktéorymi znajduja si¢ dwa rzedy
dimeréw galowych.

3.3 Rekonstrukcja InAs(001), InP(001), GaP(001)

Wykorzystana metoda przygotowania powierzchni (001) w warunkach UHV za pomocg
bombardowania jonowego i wygrzewania dla krysztalow InAs, InP, GaP prowadzi do
powstania rekonstrukcji ¢(8x2)/4x2, 4x2, 2x4. Na rysunku 23 przedstawiono dyfraktogramy
RHEED rekonstrukcji 4x2 otrzymanych dla wyzej wymienionych powierzchni Alll-BV.
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Rysunek 23. Dyfraktogram RHEED rekonstrukcji 4x2 na powierzchni (001) InAs a), InP b), GaP c), obraz
HAADF STEM rekonstrukcji 2x4 na powierzchni GaP(001) wraz wykresem intensywnos$ci zaznaczonych warstw
atomowych d).

Rysunek 23 a) przestawia obraz dyfrakcyjny zrekonstruowanej powierzchni InAs(001).
Widoczne ostre plamki odpowiadaja symetrii 4x1. Pomigdzy punktami dyfrakcyjnymi w
kierunku [-110] pojawiaja si¢ rozmyte, podtuzne smugi 0 symetrii X2. Sygnal ten wynika z
przesunie¢ w sasiadujacych rzedach atomowych w kierunku [110].}222 Tym samym na
powierzchni InAs(001) obecne sg dwie rekonstrukcje, ¢(8x2) oraz 4x2. Na rysunku 23 b-c)
widoczne sg dyfraktogramy RHEED rekonstrukcji 2x4 powstatych na powierzchniach InP(001)
oraz GaP(001). Charakteryzuje si¢ ona rzgdami atomowymi rozciggajacymi si¢ w kierunku
[-110]. Rozmycie plamek dyfrakcyjnych symetrii x2 wskazuje na zaburzony porzadek w tym
kierunku, podobny efekt obserwowany byt w pracy ref.12* Zaproponowany model mieszanych
dimeréw (ang. mixed dimer model) wyjasnia ten efekt, ktory wigze si¢ uporzadkowaniem
dimeréw In-P budujacych rzedy atomowe.1? W analogiczny sposdb rekonstruuje powierzchnia
GaP(001) (rysunek 23 c)). Na rysunku 23 d) Przedstawiony jest obraz HAADF STEM
powierzchni GaP(001) wraz z analizg intensywnosci sygnatéw kolumn atomowych z
pierwszych trzech warstw. Powierzchnia probki zostata zabezpieczona w warunkach UHV za
pomoca 10 nm warstwy wegla. Widoczne kolumny atomowe (zaznaczone biatymi strzatkami i
ponumerowane liczbami 1 — 5) odpowiadaja potozeniem atomow w poprzek rzgdow, wzdtuz
kierunku [110]. Poréwnujgc intensywno$¢ sygnatu z pierwszej warstwy atomowej i trzeciej
(druga jest przesunigta wzgledem pierwszej) widoczny jest brak co drugiej kolumny atomowe;j.
Odlegtos¢ pomiedzy obserwowanymi kolumnami w pierwszej warstwie atomowej wynosi
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8.2+0,2A. Warto$¢ ta jest zgodna z danymi literaturowymi?® dotyczacymi odlegtosci
miedzyatomowych rekonstrukcji 2x4.

3.4 Rekonstrukcja GaSb(001)

Na rysunku 24 widoczny jest obraz dyfrakcyjny RHEED powierzchni GaSb(001) po cyklu
czyszczenia jonowego i wygrzewania. Przedstawiony obraz odpowiada rekonstrukcji 1x3.
Rzgdy atomowe ukladaja si¢ wzdluz kierunku krystalograficznego [-110]. Pomimo
nadwyzkowej ilosci metalicznego sktadnika, rzedy atomowe tworzone sg przez dimery

antymonu®?’

, pomiedzy ktérymi znajdujg si¢ tancuchy Ga. Sktad powierzchni odpowiada 1/3
ML Ga oraz 2/3 Sb, co zostalo potwierdzone za pomocg spektroskopii fotoelektronow przez

M.T. Siegera.'?

GaSh(001)

Rysunek 24. Dyfraktogram RHEED rekonstrukcji 1x3 na powierzchni GaSb(001). Czerwonymi i zottym kotkiem
zaznaczono glowne plamki dyfrakcyjne odpowiadajace rekonstrukcji 1x3.

3.5 Morfologia struktur w uktadach 2 ML Au/Alll-BV

W tym rozdziale przedstawione zostang wyniki badan dotyczacych procesu wzrostu
nanostruktur powstatych w wyniku naniesienie 2 ML Au na powierzchniach InSb(001),
InAs(001), InP(001), GaSb(001), GaAs(001), GaP(001) w temperaturze 330°C.

Naniesienie 2 ML Au na zrekonstruowane powierzchnie In-BV prowadzi do powstania r6znych
typdw nanostruktur: od nanodrutow o dhugosci do kilku mikrometrow (na powierzchni
InSb(001)), przez wydluzone nanostruktury na powierzchni InAs(001) do o$miokatnych,
kilkudziesigcio nanometrowych wysp powstajacych na powierzchni InP(001). Na rysunku 25
przedstawiono morfologie powierzchni po naniesienie 2 ML Au na powierzchni¢ In-BV(001)
w temperaturze 330°C. Nanodruty powstate na zrekonstruowanej powierzchni InSb(001)
utozone sa wzdhuz kierunku krystalograficznego podtoza [110]. Kierunek ten odpowiada
utozeniu rzedow atomowych zrekonstruowanej powierzchni.
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Na rysunku 25 c-d) widoczne sg obrazy przedstawiajgce morfologie po naniesieniu 2 ML Au
na powierzchni InAs(001). Otrzymane nanostruktury charakteryzuja si¢ wydtuzonym ksztattem
wzdhuz kierunku krystalograficznego podtoza [110]. Widoczne na rysunku 25 e-f) nanowyspy
roznig si¢ ksztattem od tych, ktore powstaty na podtozach InSb, InAs. Wyznaczone parametry
charakteryzujace dany uktad takie jak $rednia dlugo$é, $rednia szerokosé¢, $redni rozmiar,

$rednia wysokos¢, Srednie pokrycie powierzchni i $rednia gestosé przedstawione sg w tabeli 2.

Tabela 2. Wyznaczone parametry opisujace nanostruktury powstale na wybranych powierzchniach
potprzewodnikéw In-BV(001)

typ $rednia srednia sredni $rednia srednie $rednia
polprzewodnika | dlugos¢ | szerokos¢ | rozmiar | wysoko$¢ | pokrycie gestosé
[nm] [nm] [nm] [nm] powierzchni | [1/um?]

[%]
InSh 377+30 | 49,1+13 | 14311 7.9+0.1 17.3 6.1+0.7
InAs 38.7£0.5 | 27.3x0.4 | 35.9+0.2 | 6.2+14 17.9 170£10
InP - - 31.4+0.4 | 11.2+0.5 18.1 214422

Morfologia otrzymanych nanostruktur r6zni si¢ w zaleznosci od uzytego podtoza, na ktérych
powstaty. Na powierzchni InSb(001) obecna jest tylko rekonstrukcja c(8x2). Otrzymane
nanodruty, ktérych dtugos¢ sigga do kilku mikrometrow, utozone sg zgodnie z kierunkiem
wystepowania rzedow atomowych, stosunek diugiej i krotkiej osi wynosi 7.9+0.6. Dla
powierzchni InAs(001), na ktorej wystepuja dwie rekonstrukceje tj. ¢(8x2) 1 4x2, obserwuje si¢
anizotropowos$¢ otrzymanych struktur, stosunek dlugiej i krétkiej osi jest znacznie mniejszy i
wynosi 1.46+0.03.
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Rysunek 25. Obrazy SEM oraz AFM prébek 2 ML Au nanoszonych w temperaturze 330°C na podtozach
InSb(001) a-b), InAs(001) c-d), InP(001) e-f). Kierunki krystalograficzne podtoza na obrazach AFM sg zgodne z
kierunkami zaznaczonymi na obrazach SEM. Profile wysoko$ci odpowiadaja zaznaczonym obszarom na obrazach
AFM.

Na powierzchni  InP(001) 2x4 rzedy atomowe biegng wzdluz  kierunku
[-110] krystalograficznego podtoza. Otrzymane nanostruktury charakteryzuje dobrze
zdefiniowany ksztalt, co sugeruje ich krystaliczng budowe wewnetrzng. Na rysunku 26
przedstawiono dynamik¢ wzrostu nanostruktur powstalych w wyniku nanoszenia 2 ML Au na
powierzchni¢ InAs(001) w temperaturze 330°C. Podczas depozycji Au na powierzchnig
InAs(001) dochodzi do calkowitego zaniku sygnatu pochodzacego od rekonstrukcji
powierzchni dla iloci naniesionego materialu odpowiadajacej potowie monowarstwy
atomowej Au. Dalsze naparowywanie Au prowadzi do postawania wzoru dyfrakcyjnego, w
ktorym plamki dyfrakcyjne nie uktadajg si¢ w charakterystyczne tuki. Obserwowane plamki
dyfrakcyjne nie zmieniaja swojego plozenia wraz z obrotem probki w plaszczyznie XY, co

$wiadczy, ze jest to sygnal transmisyjny, pochodzacy od struktur 3D. Dowodzi to, ze
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wydtuzone nanostruktury (rysunek 25 c-d)) posiadaja krystaliczng budowe wewnetrzna.

Dodatkowo wzrost intensywnosci tla §wiadczy o zwigkszajacej si¢ szorstkosci powierzchni.
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Rysunek 26. Samoorganizacja 2 ML Au na powierzchni InAs(001) w temperaturze 330°C. Dyfraktogram RHEED
zrekonstruowanej powierzchni InAs(001) w temperaturze 330°C a), po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze
330°C b), czarnymi strzatkami zaznaczono plamki dyfrakcyjne pochodzace od struktur 3D, czerwonym
przerywanym okregiem zaznaczono plamke dyfrakcyjna, ktora postuzyta do zbadania dynamiki wzrostu
nanostruktur b). Wykres intensywnosci sygnatu w funkcji ilo$ci naniesionego Au z zaznaczonej czerwonym,
przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej (b) c).

Analiza wybranej plamki dyfrakcyjnej ze wzoru 3D RHEED, zaznaczona czerwonym
przerywanym okrggiem (rysunek 26 b)), umozliwita skonstruowanie wykresu intensywnos$ci
rejestrowanego sygnalu w funkcji ilo$ci naniesionego Au. W celu wyznaczenia progowej ilo$ci
naniesonego Au do zainicjowania wzrostu nanostruktur zatozono, ze intensywnosci sygnatu
RHEED od iloéci naniesionego Au zmienia si¢ liniowo. Minimalna ilos¢ Au potrzebna do
rozpoczecia wzrostu wydtuzonych nanostruktur dla uktadu Au/InAs(001) @ 330°C wynosi 0.6
ML. Pojawienie si¢ transmisyjnego obrazu RHEED podczas nanoszenia Au wskazuje na
wystepowanie mechanizm wzrostu typu VSS (z ang. Vapor-Solid-Solid).

Dynamika wzrostu 2 ML Au/InP(001) @ 330°C przedstawiona zostata na rysunku 27.
Widoczne ciemne obszary wynikaja z ekranowania wigzki ugietej na probce przez fragment
platformy, na ktorej zamontowana byla probka. Podczas nanoszenia Au na zrekonstruowang
powierzchnie InP(001) w temperaturze 330°C (rysunek 27) rejestrowane jest systematyczne
zanikanie plamek dyfrakcyjnych, ktorych zrodtem jest rekonstrukcja powierzchni. Catkowity

zanik obserwowany jest dla ilosci naniesionego Au rownej 1.5 ML. Jednocze$nie obserwowany
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jest transmisyjny sygnal RHEED pochodzacy od wzrastajacych struktur 3D, przyktadowo

zaznaczony czarnymi strzatkami.
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Rysunek 27. Samoorganizacja 2 ML Au na powierzchni InP(001) w temperaturze 330°C. Dyfraktogram RHEED
zrekonstruowanej powierzchni InP(001) w temperaturze 330°C a), po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze 330°C
b), czarnymi strzatami zaznaczono plamki dyfrakcyjne pochodzace od struktur 3D, zaznaczony czerwonym
przerywanym okregiem obszar poshuzyt do zbadania dynamiki uktadu b), obraz RHEED w kierunku [110] po
ochtodzeniu do temperatury pokojowej c). Wykres intensywnosci sygnatu w funkcji ilo$ci naniesionego Au z
zaznaczonej czerwonym, przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej (b) d).

Wykres intensywnos$ci sygnatu RHEED zaznaczonej czerwonym przerywanym okregiem
plamki dyfrakcyjnej w funkcji ilosci naniesionego Au wyraznie wskazuj¢ na gwattowny wzrost
struktur 3D. Naniesienie 0.5 ML Au skutkuje pojawieniem si¢ transmisyjnego wzoru
dyfrakcyjnego, ktérego intensywno$¢ jest trzykrotnie wigksza od poziomu tta (znacznie
wigksza niz dla uktadu Au/InAs(001) @ 330°C). Dalsze nanoszenie Au powoduje nieznaczny
wzrost intensywnosci sygnatu, ktory osigga poziom nasycenia dla 1.5 ML Au. Obrét prébki o
90 stopni prowadzi do pojawienia si¢ innego obrazu dyfrakcyjnego RHEED (rysunek 27 c)).
Zrédtem powstatego obrazu dyfrakcyjnego takze sa struktury 3D. Zmiany w poltozeniach
plamek dyfrakcyjnych §wiadczg o tym, ze w tworzeniu obrazu dyfrakcyjnego biorg udziat inne
ptaszczyzny krystalograficzne niz w przypadku padania wiazki elektronowej wzdtuz kierunku
[-110]. Zmiany te sugeruja, ze na powierzchni InP(001) istnieja dwie rozne fazy krystaliczne,
lub te same fazy krystaliczne ale o réznych orientacjach. Powstanie transmisyjnego sygnatu
RHEED podczas nanoszenia Au w temperaturze 330°C wskazuje na wzrost typu VSS,
podobnie jak dla uktadu Au/InAs(001) @ 300°C.
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W wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji 2 ML Au na podtozach Ga-BV powstaja
nanostruktury o wydtuzonym ksztalcie (powierzchnia GaSh(001), GaP(001)), ktory jest zgodny
z kierunkiem krystalograficznym [-110] podtoza, oraz rownomiernie rozmieszczone, o obtym
ksztalcie na podtozu GaAs(001). Przedstawione na rysunku 28 obrazy SEM i AFM
przedstawiaja morfologie powierzchni po naniesieniu 2 ML Au na powierzchnie Ga-BV.
Widocznie na rysunku 28 a, b) nanostruktury powstate na podtozu GaSb(001) posiadaja
wydluzony ksztatt, ktorego dtuga o$ jest zgodna z kierunkiem Krystalograficznym [-110]
podtoza. Morfologia nanostruktur, ktére powstaly w wyniku naniesienia 2 ML Au na
zrekonstruowang powierzchnie GaAs(001) w temperaturze 330°C przedstawiona zostata na
rysunku 26 c, d). Powstate nanostruktury o obtym ksztalcie rozmieszczone sg rownomiernie na
powierzchni. Topografia powierzchni dla uktadu 2 ML Au nanoszonych w temperaturze 330°C
na zrekonstruowang powierzchni¢ GaP(001) przedstawiona jest na rysunku 26 e, f). Uzyskany
obraz topografii powierzchni za pomocg mikroskopu AFM przedstawia anizotropowa budowe
otrzymanych nanostruktur. Wysokorozdzielcze obrazy SEM jednoznacznie pokazuja, ze
otrzymane nanostruktury posiadaja anizotropowa budowe, wydtuzone sg w kierunku [-110].
Kierunek ten jest zgody z wystepowanie rzedéw atomowych na powierzchni GaP(001).
Wyznaczone parametry charakteryzujace dany uklad takie jak S$rednia dlugo$é, srednia
szeroko$¢, sredni rozmiar, srednia wysokos$¢, srednie pokrycie powierzchni i $rednig gestos$¢

przedstawia tabela 3.

Tabela 3. Wyznaczone parametry opisujace nanostruktury powstale na wygranych powierzchniach
potprzewodnikow Ga-BV(001).

typ srednia srednia Sredni Srednia srednie srednia
potprzewodnika | dlugos$¢ | szeroko$¢ | rozmiar | wysoko$¢ | pokrycie gestosc
[nm] [nm] [nm] [nm] powierzchni | [1/um?]
[%]
GaSh 16.7£3.8 | 10.5+2.2 | 13.1+0.4 | 0.81+0.07 10.2 74776
GaAs - - 9.7+2.4 | 1.10+0.05 21.1 2242+61
GaP 11.5+£0.2 | 7.7£0.2 8.6+£1.7 | 1.43+0.07 20.2 2088+54
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Rysunek 28. Obrazy SEM oraz AFM 2 ML Au nanoszonych w temperaturze 330°C na podtozach GaSb(001)
a-b), GaAs(001) c-d), GaP(001) e-f). Kierunki krystalograficzne podioza na obrazach AFM sg zgodne z
kierunkami zaznaczonymi na obrazach SEM. Profile wysoko$ci odpowiadajg zaznaczonym obszarom na obrazach
AFM.

Otrzymane nanostruktury, w ktorych obserwowany jest dobrze zdefiniowany ksztalt oraz
kierunkowo$¢ wystepowania na powierzchni, zgodna z gtéwnymi kierunkami podtoza sugeruje
krystaliczng budowe¢ wewnetrzng. Dane zebrane za pomoca dyfrakcji RHEED podczas
nanoszenia Au na powierzchniach Ga-BV przedstawione zostaty na rysunku 29.

Obserwowany sygnat pochodzacy od rekonstrukcji powierzchni (rysunek 29 a)) znika po
naniesieniu Au w ilosci odpowiadajacej 1 ML. Naparowanie 1.5 ML Au prowadzi do
pojawienia si¢ transmisyjnego wzoru dyfrakcyjnego RHEED (rysunek 29 b)). Czarnymi
strzalkami zaznaczono przyktadowe plamki dyfrakcyjne a czerwonym przerywanym okregiem
plamke dyfrakcyjng, ktora uzyto do analizy wzrostu, przedstawiong na wykresie
(rysunek 29 c)). Wykres opisuj¢ intensywno$¢ plamki transmisyjnej w funkcji czasu (zbierania
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poszczegolnych klatek z interwalem czasowym wynoszgcym 30 sekund). Na wykresie
czerwonym kolorem zaznaczono obszar nanoszenia Au, w ktorym temperatura podtoza
wynosita 330°C, niebieskim kolorem przedziat odpowiadajacy chtodzeniu uktadu. Zakonczenie
nanoszenia Au na powierzchnie GaAs(001) w temperaturze 330°C i jednoczesne rozpoczecie
chlodzenia uktadu powoduje, ze intensywno$¢ sygnalu pozostaje na statym poziomie.
Gwaltowny wzrost intensywnosci rejestrowanego sygnalu rozpoczyna si¢ w temperaturze
270°C i konczy w 220°C. Dalsze chlodzenie uktadu skutkuje nieznacznym wzrostem
intensywnos$ci sygnatu. Zebrane dane wskazuja na krystaliczng budoweg otrzymanych
nanostruktur. Proces zarodkowania odbywa si¢ podczas nanoszenia Au, dla minimalnej ilo$ci
Au wynoszacej 1.5 ML, natomiast catkowita krystalizacja nanostruktur przebiega w rezimie
temperatur od 270 do 220 stopni Celsjusza. Za dalszy wzrost intensywnos$ci sygnatu
odpowiadajg zmniejszajace si¢ drgania termiczne. Rysunek 29 d-f) przedstawia dynamike
wzrostu nanostruktur powstatych w na powierzchni GaP(001). Obserwowany dyfraktogram
RHEED zrekonstruowanej powierzchni GaP(001) (rysunek 29 d)) znika po naniesieniu ilo$ci
Au odpowiadajacej 0.5 ML. Dalsze nanoszenie Au skutkuje pojawieniem si¢ transmisyjnych
plamek dyfrakcyjnych, zaznaczonych czarnymi strzatkami (rysunek 29 e)). Analiza
zaznaczonej czerwonym przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej pozwala na wyznaczenie
minimalnej ilo§ci naniesionego Au do zainicjowania wzrostu obserwowanych nanostruktur.
Ilos¢ ta odpowiada 1.5 ML Au, analogicznie jak dla uktadu 2 ML Au/GaAs(001). Pojawienie
si¢ transmisyjnego wzoru dyfrakcyjnego podczas nanoszenia Au w temperaturze 330°C
wskazuje na wzrostu typu VSS, podobnie jak dla poprzednich uktadow. Wydtuzenie plamek
dyfrakcyjnych wskazuje na kierunkowo$¢ powstajacych nanostruktur, co jest widoczne na
obrazach SEM (rysunek 28 e)).

W analogiczny sposob zbadano uktad 2 ML Au/InSb(001) oraz 2 ML Au/GaSb nanoszone w
temperaturze 330°C. Podczas nanoszenia Au jak i po p6zniejszym schtodzeniu uktadu nie
zarejestrowano transmisyjnego sygnatu RHEED. Sugerowa¢ to moze amorficzng budowe
powstatych nanostruktur. Jednak widoczny na obrazach SEM (rysunek 25 a-b) i rysunek 27 a))
dobrze zdefiniowany ksztalt zorientowany wzdluz jednego z gléwnych kierunkéw
krystalograficznych powierzchni oraz anizotropowa budowa wskazuja na krystaliczng budowe
otrzymanych nanostruktur. Stad mozna wywnioskowa¢, ze brak sygnatu RHEED wynika z
geometrii uktadu.

Zebrane dane za pomocg technik dyfrakcyjnych (RHEED) oraz mikroskopii SEM 1 AFM
wskazuja na silng korelacje pomiedzy istniejacymi rekonstrukcjami na powierzchniach Alll-
BV a ksztaltem powstatych struktur. Dla wszystkich uktadéw, w ktorych obserwuje si¢
anizotropowa budowe jak i rozmieszczenie na powierzchni, wyszczegdlnionym kierunkiem jest

kierunek odpowiadajacy wystepowaniu rzedow atomowych. Dowodzi to wystgpowaniu
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anizotropowej dyfuzji powierzchniowej, ktora jest gtownym czynnikiem wplywajacym na
ksztalt powstatych nanostruktur.
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Rysunek 29. Samoorganizacja 2 ML Au na powierzchni: GaAs(001) w temperaturze 330°C a-c), GaP(001) w
temperaturze 330°C d-f). Dyfraktogram RHEED zrekonstruowanej powierzchni GaAs(001) w temperaturze 330°C
a), po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze 330°C i schtodzeniu do temperatury pokojowej, czarnymi strzatkami
zaznaczono plamki dyfrakcyjne pochodzace od struktur 3D, zaznaczony czerwonym przerywanym okregiem
obszar postuzyt do zbadania dynamiki uktadu b). Wykres intensywnosci sygnatu w sekwencji czasowej podczas
depozycji Au z zaznaczonej czerwonym, przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej (b) c). Dyfraktogram
RHEED zrekonstruowanej powierzchni GaP(001) w temperaturze 330°C d), po naniesieniu 2 ML Au w
temperaturze 330°C, czarnymi strzatkami zaznaczono plamki dyfrakcyjne pochodzace od struktur 3D, zaznaczony
czerwonym przerywanym okregiem obszar postuzyl do zbadania dynamiki ukltadu e). Wykres intensywnosci
sygnatu w funkcji naniesionego Au z zaznaczonej czerwonym, przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej (e)

).
W dalszej czgsci rozprawy zostang przedstawione wyniki uzyskane metodami TEM, dzieki

ktorym jednoznacznie rozwigzano/opisano struktury krystalograficzne otrzymanych
nanostruktur na podtozach poétprzewodnikowych typu AIII-BV.
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3.6 Badania ukladu 2 ML Au/Alll-BV metodami TEM.

W tej czesci rozprawy przedstawione zostang wyniki otrzymane metodami TEM dla uktadow
2 ML Au nanoszonych w temperaturze 330°C na powierzchniach krysztatlow
polprzewodnikowych typu AIII-BV. W szczegdlno$ci badania te postuzyly do wyznaczenia
struktury krystalicznej otrzymanych nanostruktur, sktadu chemicznego oraz zbadaniu z
atomowga rozdzielczo$cig powstatych interfejsoéw nanostruktura/podtoze AIII-BV. Kazda z
probek do badan TEM przygotowana zostala wedtug procedury przedstawionej w sekcji
technik badawczych.

3.6.1 Badania ukladu 2 ML Au/InSb(001) @ 330°C

Otrzymane w wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji Au na powierzchni InSb(001)
widoczne na obrazach SEM i AFM (rysunek 25) nanodruty posiadaja dobrze zdefiniowany
ksztalt oraz zorientowane sg zgodnie z jednym z gldwnych kierunkéw krystalograficznych
podtoza. Jednoznaczng informacj¢ o budowie wewnetrznej uzyskano dzieki wykorzystaniu
mikroskopii TEM. Wyniki tych badan przedstawione zostaty na rysunku 30. Widoczny obraz
HAADF-STEM na rysunku 30 a) przedstawia przekroj poprzeczny uformowanych
nanodrutdw. Widoczne rdéznice w kontrascie wynikaja z proporcjonalnosci rejestrowanego
sygnatu z liczbg atomowg Z". Zalezno$¢ ta umozliwia uzyskanie wysokiej czutosci chemicznej,
w ktorej niewielkie zmiany moga byé rejestrowane i rozrdzniane.'?® Uzyskany obraz
jednoznacznie potwierdza krystaliczng budowe nanodrutu. Przedstawione na rysunku 30 b-e)
obrazy przedstawiaja mapy charakterystycznego promieniowania X dla Au (b), In (¢), Sb (d),
oraz profil liniowy z zaznaczonego czarng strzalkg kierunku. Z danych wynika, Zze otrzymany
nanodrut zbudowany jest z Au i In, natomiast Sb nie wystepuje w sktadzie nanostruktury.
Wyniki EDX pokazuja wzbogacenie podktadu w Au w obszarze ponizej nanodrutu, ktory siega
na okoto 10 nm w giagb matrycy (obszar B rysunek 30 a, b)). Dzigki zastosowaniu metody
uczenia maszynowego (ang. Machine Learning) mozliwe byto odwiktanie poszczegdlnych
sygnatow, ktore pochodzg z réznych faz znajdujacych si¢ na drodze wigzki elektronowe;.
Procedura ta opiera si¢ na wykorzystaniu metody $lepej separacji sygnatow — BSS (z ang. Blind
Source Sepearation) z uzyciem algorytmu faktoryzacji macierzy NMF*° (ang. Non-negative
matrix factorization). W wyniku zastosowania powyzszej procedury otrzymano niezaburzong
informacje¢ o sktadzie chemicznym wytworzonych nanodrutow. Nanostruktury zbudowane sg z
34+2% at. Au oraz 66+2% at. In. Sktad ten odpowiada stosunkowi 1 Au : 2 In. Taki stosunek
wskazuje na wystgpowaniu stopu Aulno. W celu jednoznacznego rozwigzania struktury
wykonano Transformate Fouriera, uzyskanym punktom przypisano wilasciwe wskazniki
Millera tym samym dokonujgc analizy odleglo$ci migdzyptaszczyznowych oraz katow

pomigdzy nimi. Otrzymane wyniki wraz z warto$ciami literaturowymi przedstawiono ponize;.
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Tabela 4. Wyznaczone odlegtosci migdzyptaszczyznowe oraz katy wraz z danymi literaturowymi dla stopu Auln,.

Wynik do$wiadczalny Literatura®!
Odlegtosé Kat pomigdzy Odlegtos¢ Kat pomigdzy
miedzyptaszczyznowa ptaszczyznami miedzyptaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [’] [A] [’]

(111) - 3.8+0.1 (111)/(002) - 53+2 (111) -3.75 (111)/(002) — 54.74

(002) — 3.3+£0.1 (002)/(220) - 89+2 (002) —3.25 (002)/(220) — 90

(220) — 2.35+0.1 (220)/(311) - 62+3 (220) — 2.29 (220)/(311) — 58.82

(311) — 2.0£0.1 (311)/(111) - 31£2 (311)-1.9 (311)/(111) - 29.5

Z powyzszej analizy jednoznacznie wynika, ze powstate nanodruty zbudowane sa ze stopu
Aulnz. Dodatkowo sktad chemiczny zostat potwierdzony dzigki nowe metodzie bazujacej na
podejsciu z wykorzystaniu metod uczenia maszynowego z pomiaréw SEM/EDX.!* Relacja
epitaksji nanodrutéw z podtozem pozostaje w postaci:
(001)Auln2//(001)InSb
[110]Auln2//[110]InSb

Otrzymane nanodruty sg czg¢sciowo zagrzebane w matrycy. Powyzej $redniego poziomu
powierzchni eksponowane sg $ciany (111), otoczone przez krystaliczng obrecz InSb, oraz
$cian¢ (001), posiadajaca symetrie kwadratowa, co potwierdzaja wczesniejsze atomowo-
rozdzielcze badania uzyskane za pomoca mikroskopu AFM w trybie bezkontaktowym.!3
Ponizej sredniego poziomu powierzchni pojawiaja si¢ dodatkowe, symetrycznie rozmieszczone
$ciany (311). Rysunek 30 f) przedstawia obraz HAADF-STEM interfejsu nanodrut/matryca.
Uzyskane dane pozwolity na zidentyfikowanie kolumn In 1 Sb w matrycy. W widocznych
dimerach kolumnowych, gérna kolumna odpowiada kolumnie Sb, dolna In. Wysoka czutos¢
metody umozliwita zaproponowanie modelu powstatego interfejsu. Jasnym kolumnom w
budowie nanodrutu odpowiadaja kolumny zbudowane z Au. Kazda kolumna Au otoczona jest
dwoma ciemniejszymi, odpowiadajacymi kolumnom In. Obserwowane jest gtadkie przejs$cie
nanodrut Aulnz/InSb matryca, ktdre realizowane jest w obszarze dwdéch warstw atomowych.
Zaznaczony obszary A przedstawia kolumny atomowe, ktorych sygnat jest niezaburzony przez
wbudowane atomy Au (obszar poza promieniem dyfuzji Au w matryce) oraz obszar B, w
ktorym roznice w kontrascie spowodowane sg obecnoscig atomow Au w kolumnach.
W?zbogacenie tego obszaru w atomy Au potwierdza sygnat obecny w profilu intensywnosci
sktadu chemicznego (rysunek 30 e)). Zalozenie o stalej grubos$¢ probki (do badan TEM)
pozwolito na wyznaczenie koncentracji atoméw Au w wzbogaconym obszarze B.
Zastosowanie iloscioowej analizy kontrastu HAADF STEM za pomoca technik uczenia
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maszynowego—>" umozliwito wyznaczenie koncentracji Au w kazdej z kolumn w badanym

obszarze B. Zaznaczony obszar A (rysunek 30 a, g)) wykorzystany zostal, jako sygnat
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referencyjny dla wyznaczenia sygnatu intensywnosci kolumn In i Sb, w ktorych nie wystepuja
atomy Au. Jako sygnat referencyjny dla zawartosci Au wykorzystane zostalty kolumny Au w
budowie nanodrutu.
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Rysunek 30. Budowa wewnetrzna nanodrutéw powstatych po naniesieniu 2 ML Au na powierzchnie InSb(001) w
temperaturze 330°C. Obraz HAADF-STEM przekroju poprzecznego otrzymanego nanodrutu, zaznaczony obszar
B odpowiada obszarowi wzbogaconemu w Au a), Mapy EDX przedstawiajace chemiczng budoweg otrzymanych
nanostruktur b-d), profil liniowy sktadu chemicznego z zaznaczonego czarng strzatka kierunku (c) e). Atomowo
rozdzielczy obraz HAADF-STEM interfejsu nanodrut Aulny/InSb matryca, wraz z zaproponowanym modelem
interfejsu f). Atomowo rozdzielczy obraz HAADF-STEM z obszaru (a) odpowiadajacy matrycy InSb wraz z
dopasowanym modelem g) oraz z zaznaczonego obszaru B (a) wzbogaconego w Au. Widoczne réznice w kolorach
odzwierciedlajgcych kolumny atomowe odpowiadajg r6znym koncentracjag Au w kolumnie. Warto$¢ 1 odpowiada
100% Au h).

Zidentyfikowane kolumny In, Sb, Au oraz ich intensywno$¢ sygnalu umozliwita obliczenie
zawartosci atomow Au w kazdej z kolumn w obszarze B. Wynik ten przedstawia
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rysunek 30 h)). Wartosci 0 odpowiada braku atoméw Au w kolumnie, warto$ci 1 odpowiada
zawartosci 100% atomow Au w kolumnie. Widoczna jest wyrazna dysproporcja w koncentracji
Au w kolumnach In i Sb. Zawarto$¢ Au w kolumnach In i Sb miesci si¢ w zakresie od kilku do
40%. Atomy Au wbudowuja si¢ w pozycje weztowe atoméw In lub Sb. Dodatkowo widoczna
jest roznica w koncentracji atoméw Au w zalezno$ci od rodzaju kolumny (In lub Sb). W celu
zbadania, ktora kolumna atomowa jest w wigkszym stopniu obsadzana przez atomy Au
zdefiniowano podsie¢ A i1 B. Podsie¢ A reprezentowana jest przez kolumny atomowe
odpowiadajace kolumnom Sb, w ktore wbudowaty si¢ atomy Au (rysunek 31 a)). Podsieci B
odpowiadajg kolumny atomowe In z wbudowanymi atomami Au (rysunek 31 b)). W tym

uktadzie atomy Au z wiekszym prawdopodobienstwem wbudowuja sie w kolumny Sb. Srednie

obsadzenie atoméw Au w podsieci A (antymonowej) wynosi okoto 18% natomiast w podsieci
B (indowej) okoto 13 %.

Koncentracja Au w A(Sb : j Koncentracja R=A(Sb)/B(In) -

d) e) . . wre
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Rysunek 31. Mapa koncentracji atomow Au w sieci matrycy InSb. Koncentracja atoméw Au w sieci antymonowej
a), indowej b), stosunek koncentracji atoméw Au w sieci antymonowej do indowej c). Stosunek koncentracji
atomow Au w sieci antymonowej do indowej w funkcji $redniej koncentracji Au w kolumnie d). Obliczenia DFT
z uwzglednieniem temperatury podtoza, w zaznaczonych obszarach widoczne réznice w wbudowywaniu si¢ Au
w kolumnach atomowych.

Wraz ze wzrostem odlegtosci od nanostruktury koncentracja Au w podsieciach A 1 B zmniejsza
si¢. Jednoczesnie zmienia si¢ ilos¢ wbudowanych atomow Au w zaleznosci od rozpatrywanej
podsieci. Réznice w stosunku obsadzen obu podsieci przedstawione sg na rysunku 31 c).
Dzielgc wartos¢ koncentracji atomoéw Au w podsieci antymonowej (A(Sb)) przez koncentracje
atoméw Au wbudowanych w podsie¢ indowa (B(In)) uzyskano mapg przedstawiajaca stosunek
obsadzen atomow Au w sieci A i B (R=A(Sb)/B(In)). Warto$¢ 1 odpowiada takiej samej
koncentracji atomow Au w obu podsieciach. Warto$¢ wigksza od 1 oznacza preferencyjne
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wbudowywanie si¢ Au w podsie¢ antymonowg. Widoczne sg dwa obszary w zaleznosci od
sredniej koncentracji atomoéw Au w kolumnach. Obszar I reprezentuje wartos¢ R>1. W tym
obszarze wystepuje niewielka koncentracja atomow Au w kolumnach. Niewielkie stezenie Au,
okoto 13% 1 mniej, powoduje, ze w uktadzie realizowane jest preferencyjne wbudowywanie
przez atomy Au, ktore z znacznie wickszym prawdopodobienstwem zajmuja pozycje weztowe
w kolumnach Sh. Obszar I zlokalizowany jest gtownie przy granicy dyfuzji Au w matryce InSb
(okoto 10 nm od nanostruktury w glagb materialu). Obszar II odpowiada wartosci R=1.
Prawdopodobienstwo wbudowywania si¢ Au w kolumny atomowe w tym obszarze jest rOwno
cenne dla kazdej z kolumn, a $rednie st¢zenie Au wynosi 25% lub wiece;j.

W celu opisania procesu wbudowywania Au w sie¢ InSb przeprowadzone zostaly symulacje
komputerowe wykonane za pomoca Teorii Funkcjonatu Gestos¢ (z ang. Density Functional
Theory — DFT). Obliczenia przeprowadzone zostaly z uwzglednieniem analizy wibracyjnej,
dzigki czemu uwzgledniony zostat efekt temperatury podtoza (T=330°C). Otrzymane wyniki
symulacji przedstawione sg na rysunku 31 d, e). Dane obliczeniowe, zarowno jak dane
doswiadczalne, wykazuja obecno$¢ dwoch obszaréw, w ktorych atomy Au z rdéznym
prawdopodobienstwem wbudowuja si¢ w pozycje weztowe atomow matrycy. Obszar |
reprezentuje niewielkg koncentracje atomow Au (do okoto 13%). Dla tego obszaru, zgodnie z
energia swobodna Gibbsa, energetycznie korzystniejsze jest wbudowywania si¢ atomow Au w
podsie¢ Sb. Dla obszaru II, w ktorym srednia koncentracja atoméw Au jest wicksza niz 25%
wyniki symulacji pokazuja, ze podsieciach In i Sb atomu Au wbudowujg si¢ z takim samym
prawdopodobienstwem. Tym samym otrzymano peilng zgodnos¢ danych doswiadczalnych z
wynikami obliczeniowymi. Dodatkowo wyniki symulacji wskazuja na istnienie energetycznie
zaleznej struktury Au/InSb w zaleznos$ci od koncentracji Au. Obszar 11, ktory odzwierciedla
rowno cenne wbudowywanie atoméw Au w podsieci In i Sb (R=1) wykazuje podatno$¢ do
formowania si¢ dimerow/oligomerow Au wzdhiz kolumn atomowych (rysunek 31 e)).
Wystepowanie takiej konfiguracji jest energetycznie najbardziej korzystne (najnizsza energia
swobodna Gibbsa) tym samym, wzdtuz kolumn In i Sb bedg sie¢ tworzy¢ ,,druty” atomowe
zbudowane z Au. W obszarze | atomy Au z wigkszym prawdopodobienstwem obsadzaja
pozycje weztowe w kolumnach antymonowych niz w kolumnach indowych, a rozmieszczenie
Au wzdtuz kolumny posiada charakter losowy.

Atomowo rozdzielcze obrazy HAADF STEM postuzyty do przeprowadzenia geometrycznej
analizy fazy (z ang. Geometric Phase Analysis — GPA), ktora §ledzi lokalne odksztalcenia
komorki sieci atomowej w ptaszczyznie x-y, prostopadiej do wigzki elektronowej. Wyniki te
przedstawione zostaty na rysunku 32. W obszarze ponizej nanodrutu, z lewej strony, w cienkiej
warstwie o grubosci okoto 2 nm, w kierunku X obserwowane jest naprezenie exx wynoszace
okoto 3%. Naprezenie eyy osiggajace takze warto$¢ okoto 3% rozciaga si¢ na catej dtugosci

ponizej nanodrutu, w warstwie o grubosci 2 nm. Kierunek tych naprezen zwigzany jest z

80



kierunkiem wzrostu nanostruktury, powstaja w wyniku relaksacji sieci podczas wzrostu
nanodrutu.

Naprezenie g

3 nm

Koncentracja Au w podsieci A(Sb) Znosci kolumn Sb

P .
1 125 15 1 125 15
L L

Eliptycznos¢ kolumn atomowych Sb Eliptyczno$¢ kolumn atomowych In

Rysunek 32. Analiza whasciwosci strukturalnych. Mapa naprezen uzyskana za pomoca Geometrycznej Analizy
Fazy (GPA) a). Ponizej nanodrutu, w warstwie o grubosci okoto 2 nm. widoczne jest pole naprezen, ktore rozciaga
sie¢ na poziomie 3%. Koncentracja Au w podsieci antymonowej b) oraz indowej c¢) z odpowiadajacymi im mapami
eliptycznosci kolumn atomowych podsieci antymonowej d), i indowej e). Mapy ilustrujace pole wektorowe
eliptycznos$ci kolumn atomowych Sb f) i In g) wyznaczone z obszaru prezentowanego W mapach b-c).

W badanej dwunanometrowej warstwie jak i w gltebszych obszarach ponizej nanodrutu (obszar
dyfuzji Au) wystgpuje zrdznicowana S$rednia koncentracja atoméw Au w sieci InSb
(rysunek 32 b, c)). Warto$¢ ta miesci si¢ w przedziale od kilku do 40% S$redniej zawartos$ci
atomow Au w danej podsieci. Obszar ten, pomimo ro6znej zawartosci wbudowanych atomow
Au pozostaje wolny od naprezen. Wyniki badan przeprowadzonych za pomoca symulacji DFT
wyjasniajg, dlaczego w badanym obszarze napre¢zenia nie wystepuja. Z przeprowadzonych
symulacji wynika, ze zanik napr¢zen spowodowany jest przez dwa procesy. Pierwszym jest
pecznienie sieci wynikajace z wprowadzenia atomow Au do sieci. Powstate wigzania Au-Sb
(2.834A) oraz Au-In (2.820A) sa dtuzsze niz istniejace wiazanie In-Sb (2.805A) powodujac
rozcigganie sieci. Drugi efekt wynika z tworzenia si¢ dimeréw/oligomerow Au w kolumnach
atomowych podsieci Sb i In. Powstajace wigzania Au-Au (2.799A) przyczyniaja si¢ do
kurczenia si¢ sieci. ROwnowagowe wbudowanie si¢ atomow Au w podsieci Sb i In powoduje
powstanie dimerow/oligomeréw Au w taki sposob, aby kompensowac powstajace rozcigganie
sieci.

Ponadto wbudowanie atomow Au w sie¢ matrycy generuje przesunigcie atomow Sb i In z 0si

kolumny. W celu wyznaczenia tych przesunie¢ przeprowadzona zostata analiza kolumn
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atomowych na obrazach HAADF STEM% (rysunek 32 b-g)). Do kazdej z kolumn
atomowych zostala dopasowana dwuwymiarowa funkcja Gaussa. W ten sposob
wyekstrahowano 1 zdefiniowano parametr eliptycznos$ci jako stosunek dhugiej osi elipsy do
krotkiej osi, wzorujac sie na metodzie opisanej przez M. Nord i inni.*3® Wartoéé eliptycznosci,
ktéra wynosi ,,1” odpowiada idealnie okraglym kolumnom atomowym. Warto$¢ wigksza od
jedynki wskazuje na przesunigcie atomow w kolumnie w ptaszczyznie x-y. Mapy eliptycznosci
kolumn atomowych poszczegdlnych podsieci (antymonowej i indowej) wraz z koncentracjg Au
w danych kolumnach przedstawione sg na rysunku 32 b-e). W obszarach, w ktérych
koncentracja atomoéw Au w podsieciach Sb i In jest taka sama, warto$¢ eliptycznos$ci jest
zblizona do jednosci. Analiza pozostalych obszaréw wykazata zaleznoSci warto$ci
eliptycznosci i jej kierunek od koncentracji atomoéw Au w obu podsieciach. Wyniki tych zmian
w plaszczyznie x-y przedstawiaja mapy pola wektorowego eliptycznosci kolumn Sb i In
(rysunek 32 f-g)). Whnikliwiej analizie poddano 3 zaznaczone obszary (rysunek 32 b-g)). Na
podstawie analizy tych obszaréw mozna stwierdzi¢, ze:

e Dla sredniej zawarto$ci Au wynoszacej okoto 11% at. w podsieci In oraz 18% at. w
podsieci Sb (R ~1.6, obszar zaznaczony nr 1) eliptyczno$¢ kolumn In wynosi 1.4, a Sb
1.2. Kierunek eliptycznosci jest taki sam dla obydwu podsieci i odpowiada kierunkowi
[111] matrycy InSb.

e Dla obszaru zaznaczonego jako nr 2, koncentracja atoméw Au w podsieci In wynosi
okoto 5% at. oraz okoto 18% at. w podsieci Sb, co odpowiada wartos¢ R~2.2, warto$§¢
eliptyczno$ci wynosi okoto 1.2. Kierunek jest taki sam dla obu podsieci.

e Obszar 3 reprezentuje znikomg ilo$¢ wbudowanego Au. W tym obszarze koncentracja
atomow Au w podsieci Sb wynosi okoto 5% at. natomiast w podsieci In nie wystepuje
wbudowywanie atomoéw Au. Dla tego obszaru parametr R osiagga bardzo wysokie
warto$ci. Warto$¢ eliptycznosci dla kolumn Sb jest wysoka (~1.4) a kierunek jest
zgodny z kierunkiem [110] podtoza InSb. Dla podsieci In obserwowana jest niewielka

warto$¢ eliptycznosci (~1.1) a kierunek odpowiada kierunkowi [111] matrycy InSb.

3.6.2 Badania ukladu 2 ML Au/InAs(001) @ 330°C

Otrzymane w wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji 2ML Au na powierzchni
InAs(001), widoczne na obrazach SEM i AFM (rysunek 25), nanostruktury posiadajg
wydtuzony ksztatt 1 sa zorientowane zgodnie z jednym z glownych kierunkow
krystalograficznych podtoza. Sugeruje to krystaliczng budowe wewnetrzng, co zostato
potwierdzone dzigki przeprowadzonym badaniom RHEED. Szczegélowych informacji
dotyczacych budowy wewnetrznej dostarczaja wyniki uzyskane dzieki mikroskopii TEM.
Zamieszczony na rysunku 33 a-b) obraz HAADF STEM przedstawia przekrdj poprzeczny
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nanostruktury powstatej na podtozu InAs(001). Struktura ta zlokalizowana jest okoto 3 nm.
powyzszej sredniego poziomu powierzchni probki oraz posiada ostry 1 gladki na catej dtugosci
interfejs nanostruktura/podtoze. Widoczna struktura atomowa przedstawia Krystaliczng
budowe nanostruktury. Przeprowadzona w analogiczny sposob jak dla probki Au/InSb(001)
analiza EDX dostarcza informacji o sktadzie chemicznym nanostruktury, ktora sktada si¢ z
27+2% at. In oraz 73+2% at. Au. Taki sktad procentowy odpowiada wystepowaniu fazy Ausln.
Jednoznaczne rozwigzanie struktury, poza wyznaczeniem sktadu chemicznego, wymaga
przeprowadzenia analizy odlegto$ci miedzyptaszczyznowych oraz katdow pomiedzy nimi. W
tabeli ponizej przedstawiono wyznaczone za pomocg Transformaty Fouriera z zebranych
obrazow TEM odlegtosci miedzyptaszczyznowe oraz katy pomigdzy nimi wraz z danymi

literaturowymi dotyczacymi stopu Ausln.

Tabela 5 .Wyznaczone odlegtosci migdzyptaszczyznowe oraz katy wraz z danymi literaturowymi dla stopu Auslin.

Wynik do$wiadczalny Literatura®’
Odlegtos¢ Kat pomiedzy Odlegtosé Kat pomigdzy
miedzyplaszczyznowa ptaszczyznami mig¢dzyptaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [’] [A] [’]

(111) - 3.5+#0.3 (111)/(002) - 54+2 (111) - 3.68 (111)/(001) — 54.74

(002) —5.3+0.3 (002)/(220) - 89+2 (002) —5.16 (002)/(220) — 90

(220) — 3.2+0.3 (220)/(311) - 29+2 (220) — 3.68 (220)/(311) — 31.48

(311) —1.9+0.3 (311)/(111) - 31+2 (311)-1.71 (311)/(111) - 29.5

Powyzsza analiza jednoznacznie rozwigzuje strukture - powstate nanostruktury zbudowane sg
ze stopu Ausln oraz pozostaja w relacji epitaksji z podtozem w postaci:

(001)AuzIn//(001)InAs

[100]AusIn//[110]InAs
Do otoczenia eksponowane sg $ciany (111) oraz (311) stopu Auzln. Uzyskane wyniki pozwolity
na dopasowanie modelu strukturalnego do danych doswiadczalnych. Kazda z kolumn
atomowych zostata zidentyfikowana na podstawie intensywnosci sygnatu, ktora zalezy od
liczby atomowej Z (Au — 79, In — 49, As — 33). Wyzsza warto$¢ liczby atomowej oznacza
wzrost intensywnosci sygnatu HAADF. Powstaty interfejs Auzln/InAs jest ,,ostry” i gtadki na
catej dlugosci oraz posiada odmienng strukture krystalograficzng od pozostalej czesci
nanostruktury Ausln. W celu uwidocznienia tych zmian na rysunku 33 c) przedstawiony zostat
obraz HAADF STEM nanostruktury Auzln po uzyciu zaimplementowanego w programie
ImageJ filtru srodkowoprzepustowego. Dziatanie tego filtru polega na zastosowaniu
Transformaty Fouriera dla calego obrazu. Sygnaty o niskiej czgstotliwo$¢ odpowiadajacy thu

oraz wysokiej czestotliwosci, ktory odzwierciedla szum, sg usuwane, dzigki czemu uzyskany
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obraz charakteryzuje si¢ znacznie wigkszym kontrastem. Z zaznaczonych obszarow A i B
wykonana zostala Transformata Fouriera (rysunek 33 d-e)). W zaznaczonych obszarach
potozenie maksiméw dyfrakcyjnych diametralnie rézni si¢ od siebie. Réznice te oznaczaja

wystepowanie innych ptaszczyzn/odleglosci miedzyptaszczyznowych w badanej strukturze.

LR
.

’
0‘0.0.0‘0.0.‘..‘.‘.““.‘.“0‘0.‘.. ‘.
B ey
d InAs ,..‘...‘.‘.‘.‘.‘ 3m *} Transformata Fouriera obszaru A Transformata Fouriera obszaru B
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Rysunek 33. Budowa wewnetrzna struktur powstatych po naniesieniu 2 ML Au na powierzchnie InAs(001) w
temperaturze 330°C. Atomowo rozdzielczy obraz HAADF STEM wraz z zaznaczonymi kierunkami
krystalograficznymi przedstawia przekr6j poprzeczny nanostruktury powstatej na powierzchni InAs(001) a) wraz
z szczegdtowym obrazem powstatego interfejsu Auszln/InAs b). Obraz HAADF STEM po zastosowaniu filtru
srodkowoprzepustowego c¢). Zaznaczone widoczne rt6znice wewnatrz nanostruktury Ausln i interfejsie.
Transformata Fouriera wykonana z zaznaczonych obszaréw d-e). Zaznaczone obszary przedstawiajg roznice w
potozeniach plamek dyfrakcyjnych.

Tym samym w uktadzie Au/InAs powstaja nanostruktury zbudowane z stopu Auzln w wyzej
wymienionej relacji epitaksji, z obecnoscia okoto 1.5 nm, ostrej, dobrze uporzadkowanej
warstwy buforowej.

3.6.3 Badania ukladu 2 ML Au/InP(001) @ 330°C

Przedstawione obrazy na rysunku 34 ilustrujg przekroj poprzeczny o$miokatnych nanostruktur
powstatych w wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji Au na podiozu InP(001).
Widoczna krystaliczna, z atomowa rozdzielczos$cig nanostruktura potwierdza wyniki uzyskane
technikami dyfrakcyjnymi RHEED (rysunek 27). Obserwowane sg dwa rodzaje nanostruktur o
odmiennych orientacjach krystalograficznych.
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Sredni poziom
pow chni

Rysunek 34. Budowa wewngtrzna nanostruktury uzyskanych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie
InP(001) w temperaturze 330°C. Atomowo rozdzielczy obraz HAADF STEM wraz z szczegélowo
przedstawionym interfejsem nanostruktura/podtoze a-d). Widoczne dwie rdézne orientacje powstalych
nanostruktur.

Na potrzeby dalszej analizy, struktura widoczna na rysunku 34 a-b) oznaczona zostaje jako
orientacja A, natomiast na rysunku 34 c-d) jako orientacja B. Przeprowadzona analiza za
pomoca spektroskopii EDX dostarcza informacji o sktadzie chemicznym otrzymanych
nanostruktur. Wszystkie z zbadanych obiektow sktadaja si¢ z 29+3% at. Au oraz 71+3% at. In.
Dodatkowo z przeprowadzonej analizy odlegto$ci miedzyptaszczyznowych i katow pomiedzy
nimi jednoznacznie wynika, ze nanostruktury A i B zbudowane sg ze stopu Aulny.

Przedstawione ponizej tabele prezentuja zgodnos$¢ z danymi literaturowymi.

85



Tabela 6. Wyznaczone odleglosci miedzyplaszczyznowe oraz katy dla struktury A z danymi literaturowymi dla

stopu Auln,.
Wynik do$wiadczalny Literatura®!
Odlegtosé Kat pomigdzy Odlegtos¢ Kat pomigdzy
miedzyptaszczyznowa ptaszczyznami miedzyptaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [’] [A] [°]

(111) - 3.9+0.2 (111)/(311) — 27+3 (111) -3.75 (111)/(311) — 29.5
(311) —1.9+0.2 (111)/(220) — 57+3 (311)-1.95 (111)/(220) — 54.74
(220) — 2.1+£0.2 (220)/(311) — 3243 (220) — 2.29 (220)/(311) — 31.48
(442) —1.1+0.2 (220)/(442) — 17+3 (442) - 1.08 (311)/(111) — 19.47

Tabela 7. Wyznaczone odlegtosci migdzyptaszczyznowe oraz katy dla struktury B z danymi literaturowymi dla

stopu Aulna.
Wynik dos§wiadczalny Literatura®®!
Odlegtosé Kat pomigdzy Odlegtos¢ Kat pomigdzy
miedzyplaszczyznowa ptaszczyznami mig¢dzyptaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [’] [A] [’]
(111) — 3.9+0,2 (111)/(002) - 52+3 (111)-3.75 (111)/(002) — 54.74
(002) — 3.4+0,2 (002)/(220) - 88+3 (002) - 3.25 (002)/(220) — 90
(220) — 2.4+0.2 (220)/(311) - 62+3 (220) — 2.29 (220)/(311) — 58.82
(420) — 1.4+0.2 (311)/(111) - 21+3 (420) — 1.45 (311)/(111) — 19.47

Uktad krystalograficzny jak i sktad chemiczny jest taki sam dla obserwowanych struktur A 1 B.
Roéznica pozostaje w orientacji krystalograficznej nanostruktury wzgledem podloza. Dla
struktury A relacja epitaksji wynosi:

(1-11)Auln2//(001)InP

[110]Auln2//[110]InP
Nanostrukturze oznaczonej jako B relacja epitaksji odpowiada:

(211)Auln2//(001)InP

[001]Auln2//[-110] InP
Dla uktadu 2 ML Auw/InP(001) @ 330°C dominuje wystepowanie orientacji A. Okoto 80%
uformowanych nanostruktur wystepuje w tej orientacji. Istniejacy interfejs Aulno/InP jest
gladki na calej dtugosci, ostry, zlokalizowany na glebokosci okoto 1 nm ponizej sredniego
poziomu powierzchni podtoza. Zaburzone sa pozycje atomowe w jednej plaszczyznie
atomowej. Pozornie dla tej orientacji A nanostruktury posiadaja obty ksztaltt. Pomimo
przekrywania si¢ kolumn atomowych Au i In w tej orientacji, mozliwe bylo dopasowanie
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modelu strukturalnego dla fazy Auln, natomiast dla podtoza InP widoczne sg kolumny
fosforowe (liczba atomowa P — 15). Orientacja B nanostruktur Auln; stanowi 20% wszystkich
nanostruktur. Do otoczenia nanostruktury Aulnz eksponuja dobrze wyksztatcone $ciany o
niskich indeksach Millera ((110), (111), (001)). Nanostruktura w niewielkim stopniu jest
zagrzebana w matrycy, na glebokosci do 2 nm. Istniejacy interfejs nanostruktura/podtoze jest
gladki tylko w srodkowej czgsci. W poblizu brzegéw obserwowane jest pojawienie si¢ $cian o
indeksach Millera (110) oraz (001), ktorych dtugo$¢ wynosi od jednej do Kkilku warstw
atomowych. Pozycje kolumn atomowych na catej dlugosci atomowej sg zaburzone, na co
wskazuje rozmycie tego obszaru w obrazie HAADF STEM. Wynik dla pozostatych cze$ci
nanostruktury oraz podtoza umozliwit dopasowanie modelu strukturalnego (rysunek 34 d)).

Badania in-situ RHEED przeprowadzone podczas wzrostu nanostruktur wskazywaty na
istnienie dwoch odmiennych faz krystalicznych. Dzigki zastosowaniu mikroskopii TEM
jednoznacznie ustalono sktad chemiczny, strukture krystaliczng jak i orientacje nanostruktur

powstatych w wyniku oddzialywania Au na zrekonstruowanej powierzchni InP(001).

3.6.4 Badania ukladu 2 ML Au na: GaSb(001), GaAs(001), GaP(001) @ 330°C

W wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie, w ktérych sktadnikiem metalicznym jest Ga
powstaja nanostruktury o znacznie mniejszym rozmiarze lateralnym niz w przypadku struktur
otrzymanych na podtozach, w ktorych atomem 111 grupy jest In. Sredni rozmiar tych struktur
nie przekracza 15 nm, a wysoko$¢ 2 nm. Badania in-situ RHEED wskazuja na krystaliczng
budowe nanostruktur otrzymanych na powierzchni GaAs(001) i GaP(001). Nanostruktury
uformowane na podlozu GaSb(001) posiadaja wydluzone ksztatty, ktore zorientowane sa

zgodnie z jednym z gtownych kierunkoéw krystalograficznych podtoza.
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HAADF STEM 2ML Au/GaSb(001) @ 330°C

pFLIY

Bl HAADF STEM 2ML Au/GaP(001) @ 330°C

Sredni poziom powierzchni

Zblizniaczenia

[110]

Rysunek 35. Budowa wewngtrzna nanostruktur uzyskanych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie
Ga-BV(001) w temperaturze 330°C. Atomowo rozdzielczy obraz HAADF STEM przekrojow poprzecznych
uformowanych na podtozach wraz z dopasowanymi modelami strukturalnymi: GaSb(001) a, b), GaAs(001) c),
GaP(001) d).

W celu jednoznacznej identyfikacji struktury krystalicznej oraz sktadu chemicznego dla
kazdego z wyze] wymienionych ukladow zostaly przeprowadzone badania za pomoca
mikroskopii TEM. Wyniki tych badan przedstawione zostaly na rysunku 35. Podczas
nanoszenia 2 ML Au na podtoze GaSb(001) powstajg krystaliczne nanostruktury, ktorych okoto
63%  objetosci  znajduje  si¢  ponizej Sredniego  poziomu  powierzchni
(rysunek 35 a, b)). Z przeprowadzonej analizy EDX otrzymano informacj¢ o skladzie
chemicznym. Sktad ten wynosi 37+5% at. Ga oraz 63+5% at. Au. Zawartos¢ atomow Au i Ga
0 takim stosunku odpowiada wystepowaniu stopu AuGay. Jednoznaczna identyfikacja fazy
mozliwa jest dzieki przeprowadzeniu analizy odleglosci miedzyptaszczyznowych wraz z
katami pomigdzy nimi. Wyniki tej analizy wraz z danymi literaturowymi przedstawia tabela

ponizej.
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Tabela 8. Wyznaczone odlegto$ci migdzyplaszczyznowe oraz katy pomiedzy nimi wraz z danymi literaturowymi
dla stopu AuGas.

Wynik do$wiadczalny Literatura®®!
Odlegtos¢ Kat pomiedzy Odlegtos¢ Kat pomiedzy
miedzyplaszczyznowa ptaszczyznami mi¢dzyplaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [] [A] []

(111) - 3.6+0.1 (111)/(220) — 36+3 (111)-35 (111)/(220) — 35.26
(220) —2.2+0.1 (111)/(002) — 55+3 (220)-2.14 (111)/(002) — 54.74
(002) —3.1+0.1 (220)/(311) — 62+3 (002) —3.03 (220)/(311) — 58.52
(311) - 1.9+0.1 (002)/(311) — 21+3 (311) - 1.82 (002)/(311) — 17.55

Przeprowadzona analiza jednoznacznie rozwigzuje strukturg, powstate nanostruktury sktadaja
sa ze stopu AuGay oraz pozostaja w relacji epitaksji z podtozem w postaci:
(001)AuGa2//(001)GaSh
[110]AuGa2//[110]GaSh

Powyzej $redniego poziomu powierzchni podtoza w uktadzie 2 ML Au/GaSh(001)@ 330°C
powstate nanostruktury nie posiadaja dobrze wyksztatconych $cian bocznych, obserwowane
jest wydtuzenie w budowie nanostruktury rozciggajace si¢ w kierunku [-110] widoczne w
obrazach SEM. W czgséci wbudowanej w matryce GaSh widoczny jest symetryczny atomowo
ostry interfejs AuGao/GaSb (rysunek 35 b)), ktéry realizowany jest do ostatniej, pojedynczej
kolumny AuGaz. Atomowa rozdzielczo$¢ uzyskanych obrazow HAADF STEM umozliwita
dopasowanie modelow strukturalnych dla otrzymanych nanostruktur, jak i matrycy. W
obszarze nanostruktury kolumny atomowe o najwigkszej intensywnosci odpowiadajg
kolumnom zbudowanym z czystego Au. Kolumny te otoczone sa przez pary kolumn
atomowych o mniejszej intensywnosci, ktore odpowiadaja potozeniom kolumn atomowym Ga.
W obszarze odpowiadajacym matrycy GaSb, kolumny atomowe o wigkszej intensywnosci
sygnatu odpowiadajg kolumnom atomowym Sb, natomiast o nizej kolumnom Ga.

Naniesienie 2 ML Au na powierzchnie GaAs(001) i GaP(001) w temperaturze 330°C prowadzi
do powstania nanostruktur o porownywalnej wielkosci. Rysunek 34 c-d) przedstawia obrazy
HAADF STEM przekrojow poprzecznych nanostruktur uformowanych na podtozach
GaAs(001) — c), GaP(001) — d). Nanostruktury wytworzone na tych podtozach posiadaja
krystaliczng budowe (widoczne w badaniach in-situ RHEED) oraz dobrze wyksztatcone $ciany
boczne. Tylko niewielkie cze$ci znajdujg si¢ ponizej sredniego poziomu powierzchni podtoza.
Wyniki przeprowadzonych pomiarow EDX wskazuja na wystgpowaniu tylko czystego Au w

budowie uformowanych nanostruktur. Kolejno dla podtoza GaAs(001) nanostruktury sktadaja

89



si¢ z 100£2% at. Au, oraz dla podtoza GaP(001) 100+3% at. Au. W celu jednoznacznej
identyfikacji fazy przeprowadzono analiz¢ odleglo$ci migdzyptaszczyznowych oraz katéw
pomiedzy nimi dla obu przypadkow. Wyniki wraz z danymi literaturowymi przedstawione sa

w tabeli ponize;.

Tabela 9. Wyznaczone odlegloéci mig¢dzyptaszczyznowe oraz katy pomiedzy nimi dla nanostruktur Au
uformowanych na podtozach GaAs i GaP wraz z danymi literaturowymi dla czystej fazy Au.

Wynik do$wiadczalny Literatura®®!
Czyste Au na Czyste Au na Czyste Au
GaAs(001) GaP(001)
Odlegtosc¢ (111) — 2.4+0.1 (111) — 2.440.2 (111)-2.35
miedzyplaszczyznowa (220) - 1.5+0.1 (220) - 1.6x0.2 (220) - 1.45
[A] (002) —2.1+0.1 (002) — 2.0+0.2 (002) —2.03
Kat pomiedzy (111)/(220) — 37£3 | (111)/(220) — 343 | (111)/(220) — 35.26
plaszczyznami (111)/(002) —53+3 | (111)/(002) —57+3 | (111)/(002) —54.75
] (220)/(002) - 89+3 | (220)/(002) - 88+3 (220)/(002) - 90

Zgodnos$¢ badan przeprowadzonych za pomoca metody EDX wraz analiza odlegtosci
mig¢dzyptaszczyznowych oraz katéw pomiedzy nimi potwierdza wystepowanie czystej fazy Au

na podtozach GaAs 1 GaP. Wytworzone nanostruktury pozostaja w relacji epitaksji w podtozem

kolejno:
(001)Au//(001)GaAs
[110]Au//[110]GaAs
co jest zgodnie z dotychczasowymi doniesieniami literaturowymi3®
oraz
(001)Au//(001)GaP
[110]Au//[110]GaP

Nanostruktury Au powstale w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchni¢ GaAs(001) w
temperaturze 330°C w przekroju poprzecznym ksztaltem przypominaja szes$ciokat.
Wyksztatcone sg gtownie $ciany (111) 1 (001). Eksponowane do otoczenia $ciany (111)
stanowia okoto 68% catej powierzchni. Pozostate 32% odpowiada wierzchniej $cianie (001).
Czeg$¢ ponizej sredniego poziomu powierzchni sigga 1.5 nm w glgb matrycy. Interfejs
nanostruktura/podtoze jest ostry,

nie wystepuje mieszanie si¢ atomow budujacych

nanostrukture z atomami podloza. Wysoka rozdzielczos¢ uzyskanych obrazéw TEM
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umozliwita dopasowanie modeli zarowno dla fazy Au jak 1 podtoza GaAs, wraz z identyfikacja
poszczegblnych kolumn atomowych.

Nanostruktury powstate na powierzchni GaP(001) w obrazie TEM odpowiadajg trojkatom o
$cietych wierzchotkach. Do otoczenia gldwnie eksponowane sg Sciany (111), stanowig one 82%
wszystkich wystawionych powierzchni. Nanostruktura Au zagrzebana jest w matrycy na
glebnosci odpowiadajacej dwom monowarstwom atomowym GaAs (okoto 0.7 nm). Interfejs
nanostruktura/podtoze jest ostry na catej dlugosci, gtéwnie sktada si¢ ze $cian (001), brak jest
mieszania si¢ atomow nanostruktury i podtoza. W budowie wewnetrznej nanostruktur Au na
podiozu GaP(001) wystepujg zblizniaczenia, ktore sg zrodlem zwigkszonej powierzchni $cian
(111) eksponowanych do otoczenia, niz w przypadku nanostruktur Au powstalych na
powierzchni  GaAs(001). Jako$¢ otrzymanych obrazow HAADF STEM umozliwita
dopasowanie modelu dla nanostruktury Au jak i podloza GaP z identyfikacja kolumn

atomowych.

3.7 Proces formowania si¢ nanostruktur w ukladach Au/Alll-BV.
Naniesienie 2ML Au na powierzchnie potprzewodnikow typu AIII-BV w temperaturze 330°C
prowadzi to formowania si¢ roznych faz (stopéw) lub struktur zbudowanych z czystego Au w
zalezno$ci od uzytego potprzewodnika. W formowaniu si¢ nanostruktur biorg udzial dwa
procesy. Pierwszy, ktory poprzez reakcje chemiczng atoméw metalu (Au) prowadzi do
zrywania wigzan AIII-BV. Drugim jest dyfuzja powierzchniowa dzigki ktorej dostepne atomy
dyfundujac tacza si¢ ze soba tworzac stabilne klastry by nastepnie budowaé dobrze
zdefiniowane nanostruktury. Proces ten schematycznie przedstawia rysunek 36. Podczas
nanoszenia 2ML Au na powierzchnie poétprzewodnika typu AII-BV naniesione atomy Au
dyfunduja po powierzchni. Jednocze$nie dyfundujace atomy Au sg katalizatorem, ktory inicjuje
zrywanie wigzan pomiedzy atomami budujacymi podktad. W wyniku tej reakcji na powierzchni
potprzewodnika pojawiajg si¢ dodatkowe, metaliczne addatomy (In, Ga). Atomy V grupy (Sb,
As, P) ze wzgledu na wysoka lotno$¢ oraz warunki UHV desorbujg do prozni. Efekt ten zostat
zaobserwowany przez J. H. Pugh i inni**® oraz I. Mojzes i inni.}*® W wyniku zrywania wigzan
Sredni poziom powierzchni ulega obnizeniu, natomiast dyfundujace atomy w zaleznosci od
uzytego materiatu tworza nanostruktury o okreslonym sktadzie chemicznym i budowie
krystalicznej.
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Matryca Alll-BV Matryca Alll-BV

Rysunek 36. Schemat przedstawiajacy proces zrywania wigzan AIII-BV w wyniku oddzialywania atomow Au z
powierzchnig potprzewodnika.

W tym rozdziale kazdy z eksperymentéw przeprowadzony zostat w ustalonej temperaturze,
wynoszacej 330°C, dzieki czemu decydujacym czynnikiem wplywajacym na formowanie si¢
nanostruktur jest dany potprzewodnik.

W wyniku nanoszenia 2 ML Au na powierzchni InSb(001) dochodzi do zrywania wigzan
atomow budujacych matryce¢. Zachodzaca rekcja chemiczna zachodzi zgodnie ze stechiometrig:
Au+2InSb - Auln, + 2Sb T (AH=— 0.215¢V) 141142
Atomy Sb desorbuja do prozni, a z dostegpnych atomow In i Au tworzy si¢ najbardziej stabilna
faza (energia formowania rowna -0.246eV*214%) Auln,. Formowanie sie fazy Auln, po
wygrzewaniu cienkiej warstwy Au na podtozu InSb(111) zostalo zaobserwowane w pracy
S.-P. Cho i inni*** za pomocg mikroskopii HR-TEM, jednak badania te nie posiadaty czutosci
chemicznej na poziomie atomowym. Bardzo dobre uporzadkowanie daleko zasiggowe dla
nanodrutow na powierzchni InSb(001) wraz z glebokim zagrzebaniem w matrycg InSb
wskazuje na wystgpowanie cieczy sktadajacej si¢ z atoméw In i Au podczas nanoszenia Au.
Uformowane nanodruty sa wynikiem pozniejszej krystalizacji istniejgcej cieczy podczas

ochtadzania uktadu.
Podobna wilasciwo$¢ wykazuja nanostruktury powstate po naniesienie 2 ML Au na
powierzchni¢ GaSb(001). Struktura krystaliczna stopu AuGa; powstata w wyniku krystalizacji
z fazy cieklej podczas chtodzenia uktadu, o czym $wiadczy perfekcyjne uformowanie $cian
(111) do ostatniej kolumny atomowej. Dla tego uktadu reakcja chemiczna, ktéra zachodzi na
powierzchni odpowiada reakcji:

Aut2GaSb — AuGa, + 2Sb T (AH= — 0.046eV)41142
Formowanie si¢ fazy AuGaz spowodowane jest jej najwieksza stabilnoscia, energia formowania
fazy AuGa, wynosi -0.234eV 142143
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Podczas nanoszenia cienkiej warstwy Au na podtoze InAs(001) z uwolnionych z matrycy
atomow In oraz dostepnych atomow Au wytworzone zostajg nanostruktury zbudowane z stopu
Auzln. W trakcie wzrostu tworzy si¢ warstwa, ktéra uniemozliwia dalsze zrywanie wigzan
ponizej wzrastajacej nanostruktury. W efekcie dyfundujace atomu Au moga zrywaé wigzania
InAs tylko z obszarow z poza warstwy maskujgcej, przez co nanostruktura znajduje si¢ powyzej
$redniego poziomu powierzchni. Reakcjg wiodaca dla tego uktadu jest reakcja:

3Au+InAs — InAus+As T (AH= — 0.007¢V) 141142
Energia fazy Ausln jest rowna -0.126eV.14143
W przypadku oddziatywania 2 ML Au z podtozem InP(001) uformowane nanostruktury
sktadaja si¢ ze stopu Aulng, tak jak to mialo miejsce dla uktadu Au/InSb(001), jednak dla tego
uktadu nie obserwuje si¢ dyfuzji Au w glab matrycy. Proces zrywania wigzan InP dla uktad
Au/InP zachodzi zgodnie z rownaniem:

Au+2InP - Auln, + 2P T (AH=0.172¢V) 141142
Energia formowania si¢ fazy Auln, wynosi -0.246eV.1#21% Proces tworzenia si¢ faz Au/In

zostat zbadany przez F. Wang i inni#®

w kontekscie katalizatora Au przy wzroscie stojacych
nanodrutéw. Z tych badan wynika, ze stechiometria uformowanego stopu $cisle zalezy od
srednicy utworzonych stojacych nanodrutéw, z powodu przesycenia atomow In w katalizujace;j
nanoczastce Au oraz ograniczonej dyfuzji w nanodrucie. W eksperymentach
przeprowadzonych w niniejszej pracy nie zaobserwowano efektow zwigzanych ze rozmiarem
nanostruktur. Spowodowane jest to brakiem ograniczenia w dyfuzji atoméw Au, oraz
dostgpnoscig powierzchni InP (zalozenie, Ze jest ona nieskonczona).
W wyniku naniesienia 2 ML Au na podtoza GaAs(001) oraz GaP(001) uformowane
nanostruktury sktadajg si¢ z czystego Au. Efektywnos¢ zrywania wigzan dla tych uktadow jest
niewielka, reakcje zachodzace na powierzchni w wyniku oddzialywania atomow matrycy z
atomami Au wynosza odpowiednio:

2.5Au+GaAs — 2.5Au+Ga+As T (AH=0.701eV) 141142
oraz

5.9Au+GaP — 5.9Au+Ga+P T (AH=0.823¢V) 141142

Interakcja atomoéw Au z powierzchnia GaP prowadzaca do utworzenia stopu AuGa
zaobserwowana byta w przypadku wzrostu stojacych nanodrutéw, katalizowanych klastrami
Au o wielkosci mniejszej niz 15 nm.'*® W przeprowadzonych eksperymentach nie obserwuje
si¢ pojawienia si¢ stopéw zaleznych od wielkos$ci, poniewaz dyfuzja Au nie jest ograniczona
wymiarami powierzchni podloza.
Efektywnos$¢ zrywania wigzan AIIl-BV przez atomy Au silnie zalezy od uzytego podkiadu.
Kazdy z nich posiada inng energi¢ wigzania, przez ktorg oddzialywujace atomy Au z rézng
efektywnoscig zrywaja wigzania atomow matrycy. W tabeli 10 przedstawiono
eksperymentalnie wyznaczong minimalng liczbe atomow Au, ktora jest wymagana, aby
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uwolni¢ jeden atom metalu AIlIl wraz z wiodacg reakcja chemiczng i1 energig wigzania danego
potprzewodnika AIII-BV.

Tabela 10. Reakcje chemiczne inicjujagce powstawanie nanostruktur o réznym skladzie chemicznym na
powierzchniach potprzewodnikow typu Alll-BV podczas nanoszenia 2 ML Au w 330°C.

Liczba
atomow Au
Energia wigzania potrzebnych
Zbadagnego zystem Reakcja chemiczna do uwolnienia
— i 1 *+141,142 .
AIIL-BV [kJ*mol ] (AH - obliczona entalpia reakcji ) atoﬁin;gf:(:alu
AIII na
powierzchni
ML Au by I9“Sb(001) Au+2InSb > Auln, + 2Sb 1 (AH= — 0.215¢V) 0.5
2ML Au s IgnAS(OM) 3AutnAs - InAus+As 1 (AH= — 0.007eV) 3
ML Au o 4I“P O01) 1 Aut2InP > Auln, + 2P T (AH=0.172¢V) 0.5
ML Awon GasSbOO | Au+2Gasb — AuGa, +28b T (AH=— 0.046eV) 0.5
ML Au % ﬁaAs(OOl) 2.5Au+GaAs — 2.5Au+Ga+As T (AH=0.701eV) |  2.5(0.4)
ML Awon GaPOOD | 5 9Au+GaP — 5.9Au+Ga+P T (AH-0.823eV) | 5.9(0.34)

Dla podtozy GaAs i GaP oszacowanie minimalnej ilo$ci atomdéw Au potrzebnej na zerwanie
pojedynczego wigzania AIIl-BV polegato na wyznaczeniu z obrazéow HAADF STEM
powierzchni znajdujacej si¢ ponizej $redniego poziomu powierzchni. Zatozono, ze tylko ta
cze$¢ potprzewodnika ulegla reakcji z atomami Au. Przy braku reakcji wywolanej
oddziatywaniem atomow Au, nanostruktura wzrostaby na badanej powierzchni.

Z przeprowadzonych badan wynika, ze w zaleznosci od energii wigzania danego
potprzewodnika uformowane nanostruktury moga sktadac si¢ z czystego Au lub stopu Au-Alll.
Efekt ten jest zwigzany z stabilnoscig chemiczng podtoza wobec dostarczanych atomow Au.
Dla uktadéw silnie zwigzanych (bardziej ujemna warto$¢ energii wigzania) efektywnos¢
uwalniania metalicznych atoméw potprzewodnika spada. Prowadzi to do pojawienia si¢ stopow

z zmniejszong zawarto$cig atomow AlIl lub struktur sktadajacych sie z czystego Au.
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Postugujac si¢ wyznaczonymi parametrami eksperymentalnymi badanych nanostruktur
pochodzacych z pomiarow wykonanych za pomocg technik SEM, AFM, TEM tj. $redni
rozmiar, gesto$¢ powierzchniows, S$redni promien dyfuzji, $rednia wysoko$¢, objetosé
nanostruktur znajdujacych si¢ pod powierzchnig probki, koncentracje atomow Au w
nanostrukturach oraz liczby atoméw Au potrzebnych do zerwania pojedynczego wiazania AIlI-
BV dokonano analizy za pomoca metod uczenia maszynowego (skalowanie wielowymiarowe)
- MDS8 (z ang. multidimensional scaling). Celem tej analizy jest wyodrebnienie istniejacych
zalezno$ci pomigdzy tymi parametrami. Takie podej$cie pozwala na wizualizacj¢ systemu
wielowymiarowego na wykresie 2D bez zakladania konkretnej relacji migdzy tymi
parametrami. W tym celu zastosowany zostal algorytm klastrowania'*® (z ang. k-means
clustering). Na rysunku 37 a) przedstawione zostaly wyniki zastosowania tej procedury.
Widoczna mapa przedstawia dwie grupy, w ktorych pierwszy odpowiada potprzewodnikom
Alll-BV, w ktorych metalicznym sktadnikiem jest In, oraz druga, gdzie metalicznym
sktadnikiem jest Ga. Zastosowanie algorytmu klastrowania polega na oddzieleniu danych dla
substratow In-BV i Ga-BV, wskazujac, ze te dwie grupy potprzewodnikow rdznig si¢ od siebie
ze wzgledu na rézne oddziatywanie z atomami Au.'*® Ponadto parametry morfologiczne, takie
jak $rednia wielko$¢, gesto$¢ powierzchniowa i $redni promien dyfuzji powierzchniowej
uformowanych nanostruktur, dzielg si¢ na oddzielne dwie grupy, gdy sa badane w funkcji
energii wiazania danego potprzewodnika typu Alll-BV. Istnieje rowniez silna korelacja liniowa
pomiedzy §rednim rozmiarem nanostruktur a srednim promieniem dyfuzji powierzchniowej dla
wszystkich badanych substratow AllI-BV (rysunek 37 b)). Wskazuje to, ze niezaleznie od
mechanizmu oddziatywania chemicznego pomigdzy atomami Au i podktadem Alll-BV,
nanostruktury powstajg gtéwnie w wyniku dyfuzji powierzchniowej adatomdéw i ich
p6zniejszym zarodkowaniu.

Rysunek 37 c-d) przedstawia typy gtownych interfejsow, jakie sg realizowane w badanych
uktadach w funkcji energii wigzania danego potprzewodnika AIII-BV. Podane sg wzgledne
warto$ci wystepowania danego interfejsu, dodatkowo sg one uporzadkowane zgodnie z ich
stabilnoscig tj. energia powierzchniow3.'® W przypadku pétprzewodnika InSb, dla ktérego
energia wigzana jest najnizsza, wystepuje efektywne trawienie powierzchni (001) indukowane
obecnoscig atoméw Au. W efekcie powstaja $ciany o indeksach (311) 1 (111). Wraz ze
wzrostem energii wigzania potprzewodnikéw (podobnie jak w przypadku InAs i InP),
efektywnos¢ wytrawiania powierzchni (001) indukowanego przez Au znacznie zmniejsza si¢.
Stad wystepuja tylko interfejsy (001). Na potrzeby tej analizy dla uktadu Au/InP wybrano
orientacje typu A, ktora wystepuje w okoto 80% przypadkow.
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Machine Learning (MDS + klastrowanie)
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Rysunek 37. Analiza wtasciwosci nanostruktur uformowanych na powierzchniach InSb (001), InP (001), InAs
(001), Gasb (001), GaAs (001) i GaP (001) po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze 330°C. MDS zrzutowane na
plaszczyzng 2D z wielowymiarowej przestrzeni parametréw nanostruktur, wraz z wynikiem otrzymanym za
pomocg algorytmu klastrowania danych wielowymiarowych oznaczonych kolorem czerwonym i niebieskim a).
Zalezno$¢ $redniego rozmiaru nanostruktury od s$redniego promienia dyfuzji powierzchniowej. Czerwong
przerywana linig dopasowano funkcje prostoliniowa do danych b). Typ interfejsu nanostruktura-podtoze dla
potprzewodnikow na bazie In i Ga w porownaniu do energii wigzania potprzewodnika AIII-BV przedstawiono
odpowiednio w (c) i (d).

Analogiczna sytuacja wystepuje dla potprzewodnikow na bazie Ga (rysunek 37 d)). Dla
najnizszej energii wigzania (GaSb) trawienie powierzchni (001) jest na tyle efektywne, ze
powstaja tylko $ciany (111). Wraz ze wzrostem energii wigzania (dla GaAs), interfejsy (001)
zaczynaja si¢ pojawiac (40%), a przy wcigz rosngcej energii wigzania (GaP) interfejs (001)
zaczyna dominowac¢ (70%). Podobng zaleznos¢ trawienia powierzchni przez oddziatywanie
atomow Au obserwuje si¢ rowniez w przypadku jednosktadnikowych potprzewodnikow, takich
jak Si lub Ge.1®157

Powyzsze obserwacje wskazujg, ze mechanizm zerwania wigzan AIIl-BV indukowany przez
atomu Au jest gtdbwnym procesem w tworzeniu si¢ interfejsow nanostruktury/podtoze ze
wzgledu na preferencyjne trawienie powierzchni substratu, prowadzac ostatecznie do
powstania interfejsu o najmniejszej energii powierzchni.*® Wzbogacone w Au nanostruktury
rosng poprzez preferencyjnie tworzenie interfejsow (111), ktorych energia powierzchniowa jest

najmniejsza. 52153
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3.8 Wilasciwosci elektronowe ukladu 2 ML Au/InP(001) domieszkowanego

typunip

Dotychczas przedstawione wyniki dotyczyty badan uktadow, w ktérych oddzialtywanie Au z
roznymi materiatami polprzewodnikowymi typy AIII-BV prowadzi do formowania si¢
nanostruktur zbudowanych z czystego Au lub formowania stopéw Au z metalicznym
sktadnikiem danego potprzewodnika AIII-BV. Uformowanie odmiennych faz o réznym
sktadzie chemicznym oraz orientacji krystalograficznej wptywa na wtasciwosci elektronowe w
badanym uktadzie. W tym podrozdziale zostang przedstawione wyniki badan dotyczace
wiasciwosci elektronowych nanostruktur Auln, powstatych w wyniku oddzialywania 2 ML Au
z powierzchnig InP(001) w temperaturze 330°C. Zgodnie z informacjami zawartymi w
podrozdziale 1.9 w zalezno$ci od relacji pracy wyjscia metalu i poétprzewodnika moga powstaé
elektryczne kontakty typu omowego lub typu Schottky’ego. Rysunek 38 prezentuje poziomy
pasma walencyjnego oraz pasma przewodnictwa dla wybranego poiprzewodnika typu AIII-BV
wraz z warto$cig pracy wyjscia dla uformowanej fazy nanostruktury w procesie termicznie
indukowanej samoorganizacji Au na poszczegdlnym podtozu potprzewodnikowym typu AlIl-
BV. Wartosci prac wyjscia dla poszczegdlnych stopdéw zostaly obliczone na podstawie
réwnania®>*:

CDAB :CDA+

1.41 ((chA — Py — 0.34)) 23

d, \  ®,+®;—068

gdzie ®ag jest szukang pracg wyjscia stopu, @a — praca wyjscia dla czystego sktadnika A, ®g
— praca wyjscia czystego sktadnika B, da — warto$¢ pojedynczego wigzania kowalencyjnego w
sktadniku A. Dla niektorych podtozy potprzewodnikowych praca wyjscia uformowanego na
danym potprzewodniku stopu zlokalizowana jest w obszarze pasma przewodnictwa (InSb,
InAs, InP) lub pasma walencyjnego (GaSb). Wskazuje to na mozliwo$¢ formowania kontaktow
typu omowego w zaleznosci od rodzaju domieszkowania potprzewodnika (InSb, InAs, InP dla
potprzewodnika typu n oraz GaSb dla potprzewodnika typu p). Na rysunku 38 b) przedstawiono
spodziewang warto$¢ bariery Schottky’ego powstajacej pomigdzy odpowiednio
uformowanymi nanostrukturami (stop lub metal w zaleznosci od uzytego podktadu) a danym
polprzewodnikiem typu AIll-BV w zaleznosci od typu domieszkowania. Dla
potprzewodnikow, w ktorych bariera Schottky’ego jest ponizej lub bliska 0 beda si¢ tworzy¢
kontakty typu omowego, natomiast dla warto$ci powyzej zera formowane beda kontakty

elektryczne o wlasciwos$ciach charakterystycznych dla diody Schottky’ego.
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Rysunek 38. Poziomy pasm walencyjnych i przewodzenia dla réznych potprzewodnikow wraz z potozeniem
warto$ci pracy wyjscia dla stopéw uformowanych w procesie termicznie indukowanej samoorganizacji Au na
powierzchni danego potprzewodnika w temperaturze 330°C a). Szacowana warto$¢ bariery Schottky’ego wedlug
reguly Schottky’ego-Mota®™ dla formowanego stopu. Oszacowanie przedstawione zostato dla potprzewodnikow
typu n (czerwony kolor, przewodzenie elektronowe), oraz typu p (niebieski kolor, przewodzenie dziurowe) b).

W wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchni¢ InP(001) powstaja krystaliczne nanostruktury
zbudowane ze stopu Aulnz o dwoch roéznych orientacjach krystalograficznych. Wyznaczona
warto$¢ pracy wyjscia dla stopu Aulny (rysunek 38) wskazuje, ze w zaleznosci od uzytego
rodzaju potprzewodnika na ztagczu M-S beda formowac si¢ kontakty elektryczne typu omowego
lub Schottky’ego. Warto$¢ pracy wyjscia stopu Aulnz uformowanego na powierzchni InP(001)
znajduje si¢ w poblizu pasma przewodnictwa podktadu. Stad nanostruktury powstale na
podtozu InP(001) domieszkowanego typu n i p zbadano za pomoca mikroskopii LC-AFM. Na
rysunku 39 przedstawiono wyniki badan uzyskanych za pomoca mikroskopu UHV LC-AFM,
przeprowadzonych w trybie kontaktowym wraz z pomiarami map pragdowych. Rysunek 39 a)
przedstawia topografie¢ powierzchni InP(001) domieszkowanego typu n po naniesieniu 2 ML
Au w temperaturze 330°C wraz z mapg pragdowg (rysunek 39 b)). Z map pragdowych wynika, ze
istnieja dwa typy nanostruktur o ré6znych wtasciwosciach przewodzenia pradu elektrycznego.
Pierwszy w ktorym przy napigciu 50mV warto$¢ pradu elektrycznego przekracza 35 nA
(rysunek 39 b) — obszar 1) i stanowig okoto 20% wszystkich nanostruktur oraz drugi w ktorym
warto$¢ pradu elektrycznego jest ponizej 35 nA (rysunek 39 b) — obszar 2) i stanowig okoto
80% wszystkich nanostruktur. Poréwnujac procentowag ilo$¢ nanostruktur o réznych
warto$ciach przewodzenia pradu elektrycznego z procentowa ilo$cig wystepowania rdéznych
orientacji  krystalograficznych nanostruktur  Aulnz (rysunek 39 d, e)) wynika:
Nanostruktury Aulnz w ktorych warto$¢ ptynagcego pradu elektrycznego przekracza 35 nA
odpowiada relacji epitaksji (rysunek 39 e), orientacja B):

(211)Auln2//(001)InP
[001]AuIn2//[-110] InP
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Nanostruktury Auln, w ktorych wartos¢ ptynacego pradu elektrycznego jest ponizej 35 nA
odpowiada relacji epitaksji (rysunek 39 d), orientacja A):

(1-11)Auln2//(001)InP
[110]Auln2//[110]InP

Na rysunku 39 c) przedstawione zostaly charakterystyki pradowo-napi¢ciowe (I-V) dla
kazdego z trzech obszardw tj. nanostruktur o wysokim (powyzej 35 nA), niskim (ponizej 35
nA) nat¢zeniu ptynacego pradu oraz dla podktadu. Kazda z krzywych 1-V zostata zebrana z 10
punktéw, nastepnie usredniona. Dla obszaru 1 o wysokiej wartosci plynacego pradu
obserwowana jest liniowa zaleznos¢ w charakterystyce I-V. Obszar 2 odpowiada
charakterystyce |-V zebranej z wysp o niskim natezeniu pradu elektrycznego. W okolicy
napigcia wynoszacego 0 V charakterystyka I-V odbiega od liniowej zalezno$ci. Obszar 3
ilustruje powierzchni¢ pomiedzy nanostrukturami. Charakterystyka I-V posiada typowy
przebieg jak dla diody potprzewodnikowe;.
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Rysunek 39. Obraz AFM przedstawiajacy topografie powierzchni po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze 330°C
na powierzchnie InP(001) domieszkowang typu n a), Mapa pradowa dla napigcia 50 mV b), charakterystyka I-V
dla trzech obszaréw (b)) c). Obraz HAADF STEM nanostruktury Auln; o orientacji: A d), orientacji B e).

Na rysunku 40 a-c) przedstawiono kolejno mape topografii powierzchni, pragdows oraz
charakterystyki 1-V dla nanostruktur powstalych w wyniku naniesienia 2 ML Au w
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temperaturze 330°C na powierzchnie InP(001) domieszkowang typu p. Uformowane
nanostruktury posiadajg os$miokatny ksztatt i wysoko$¢ wynoszaca do kilkunastu nanometrow.
Mapy pradowe uwidaczniaja wystgpowanie dwoch rodzajow nanostruktur o réznych
wartosciach przewodnictwa elektrycznego. Obszar 1 (rysunek 40 b)) odpowiada
nanostrukturom, w ktorych warto$¢ ptynacego pradu elektrycznego pod wplywem
przylozonego napigcia 450 mV osiaga ~820 pA, oraz obszar drugi, gdzie dla takiego samego
napi¢cia warto$¢ pradu elektrycznego jest rzedu 700 pA. Wyniki uzyskane z obszaru pomig¢dzy
nanostrukturami (obszar 3) w niewielkim stopniu réznig si¢ od obszaru 2. Rysunek 40 c)
przedstawia charakterystyki I-V dla trzech zaznaczonych obszarow. W kazdym obszarze
krzywa |-V charakteryzuje si¢ typowym przebiegiem jak dla diody Schottky’ego. Roznice
stanowi warto$¢ napigcia wstecznego, ktora dla obszaru 1 (rysunek 40 c)) wynosi okoto -2V,
obszaru 2 okoto -3.5V oraz obszaru 3 okoto -4.8V.

a) b) c)

Obszar 1
104 ——Obszar2
- Obszar 3

Natezenie pradu [nA]

5 4 3 2 4 0 1 2
Napiecie [V]

Rysunek 40. Obraz AFM przedstawiajacy topografie powierzchni po naniesieniu 2 ML Au w temperaturze 330°C
na powierzchnie InP(001) domieszkowang typu p a), mapa pragdowa dla napigcia 450 mV b), charakterystyka I-V
dla trzech obszaréw (b)) c).

Nanostruktury Aulnz powstale na powierzchni InP(001) domieszkowanego typu n
charakteryzuja si¢ wystgpowanie dwoch roznych orientacji krystalograficznych, ktore
posiadaja odmienne warto$ci przewodzenia pradu elektrycznego. Réznica w wartosciach
ptynacego pradu elektrycznego zmienia si¢ o czynnik 3, obserwowane jest formowanie si¢
kontaktow elektrycznych typu omowego oraz typy Schottky’ego z niewielka barierg (~0.25¢V).
Nanostruktury powstate na powierzchni InP(001) domieszkowanego typu p w niewielkim
stopniu r6znig si¢ warto§ciami w przewodzeniu pradu elektrycznego. Réznica w warto$ciach

ptynacego pradu elektrycznego jest nie wigksza niz o czynnik 0.2.

Podsumowujac, w tym rozdziale zbadano oddzialywanie 2 ML Au z r6znymi powierzchniami
potprzewodnikéw AIII-BV(001) w nanoskali. Stwierdzono, ze wzbogacone w Au
nanostruktury uformowane w tym procesie sg krystaliczne. Dyfuzja atoméw Au w glagb matrycy
jest realizowana tylko dla krysztatu InSb, ktory jest materialem o najnizszej energii wigzania w
grupie badanych potprzewodnikow AIII-BV. W celu wyjasnienia mechanizmu dyfuzji Au do
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sieci In-Sb przeprowadzono obliczenia DFT aby ustali¢ najbardziej stabilny uktadu atoméw Au
w sieci In-Sh. Ponadto stwierdzono réznice w oddziatywaniu atomow Au z potprzewodnikami,
w ktorych metaliczny sktadnikiem jest In i Ga, co potwierdzono za pomoca metod uczenia
maszynowego MDS i analizy algorytmu klastrowania dla uzyskanych eksperymentalnych
parametréw wzrostu nanostruktur. Analiza wykazata rowniez, ze niezaleznie od oddziatywania
atomoéw Au z potprzewodnikiem AII-BV, gtownym zrodlem tworzenia nanostruktur jest
dyfuzja powierzchniowa i zarodkowanie adatomoéw powstatych w wyniku reakcji chemicznych
indukowanych przez atomy Au. Niniejsze badania pokazuja rowniez, ze sktad chemiczny
nanostruktur zalezy od energii wigzania potprzewodnika AIII-BV. Malejgca energia wigzania
potprzewodnika Alll-BV zwigksza efektywnos$¢ zrywania wigzan, indukowanych przez atomy
Au, wiec dla potprzewodnikow AIlII-BV o najwigkszej energii wigzania nanostruktury
zbudowane sa z czystego Au. Przeprowadzone badania za pomocg mikroskopii UHV LC-AFM
pokazaty, ze na powierzchni InP(001) domieszkowanego typu n obserwowane sg rézne
wilasciwos¢i elektryczne (kontakt typu omowgo lub Schottky’ego) dla uformowanych
nanostruktur Aulny, ktorych zrédtem jest odmienny interfejs nanostruktura/podioze.

Niniejsze badania pozwalaja poglgbi¢ wiedze¢ na temat oddzialywania atoméw Au z
poOtprzewodnikami AIII-BV na poziomie atomowym, co powinno przyczyni¢ si¢ do rozwoju
konstrukcji nowych elektronicznych urzadzen potprzewodnikowych oraz poprawié istniejace
koncepcije.
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4 Badania ukladu 2 ML Au na zrekonstruowanej powierzchni
GaAs(001) w funkcji temperatury podkiladu.

W tym rozdziale przedstawione zostang wyniki eksperymentalne dla uktadu 2 ML Au
naniesionych na zrekonstruowang c(8x2)/(n/6) powierzchni¢ GaAs(001) w funkcji temperatury
podioza. Ponadto scharakteryzowana zostanie metastabilna rekonstrukcja powierzchni
istniejgca tylko w wysokich temperaturach podczas nanoszenia Au, oraz analiza wykresu
Arrheniusa, ktéra umozliwita wyznaczenie rozmiaru krytycznego klastra, oraz energie dyfuzji
Au na powierzchni GaAs(001).

4.1 Morfologia struktur w ukladzie 2 ML Au/GaAs(001) w funkcji
temperatury.

W wyniku naniesienia 2 ML Au na zrekonstruowang powierzchnie GaAs(001) w temperaturach
z zakresu 330 — 525 °C powstaja izotropowo rozmieszczone nanostruktury, w ktorych rozmiar
lateralny monotonicznie zmienia si¢ od 10 do 40 nm, a $rednia wysoko$¢ w zakresie od 1.5 do
5 nm. Zmiany morfologii uktadu 2ML Au/GaAs(001) przedstawiajag obrazy SEM na
rysunku 41. Dla temperatury podtoza podczas nanoszenia cienkiej warstwy Au wynoszacej
350 °C powstajg izotropowo rozmieszczone klastry, o gestosci odpowiadajacej 1321+227
wysp/um?, érednim promieniu dyfuzji 13.8+1.4 nm, stopniu pokrycia powierzchni
odpowiadajagcym 10.5%, $rednim rozmiarze 8.9+1.9 nm i $redniej wysokosci 1.6+0.2 nm.
Zwigkszenie temperatury do 450°C prowadzi do powstania w niewielkim stopniu wydtuzonych
nanostruktur, uktadajacych si¢ zgodnie z kierunkiem [110] na powierzchni GaAs(001). Dalsze
zwigkszanie temperatury podloza GaAs(001) podczas nanoszenia 2 ML Au prowadzi do
zwigkszania rozmiaru nanostruktur oraz zmniejszaniu ich gestosci powierzchniowe;.

Wyznaczone parametry uformowanych nanostruktur przedstawione sa w tabeli 11.

Tabela 11. Wyznaczone parametry nanostruktur powstatych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie
GaAs(001) w temperaturach 350-525°C.

Temperatura | Sredni Srednia Gestosc Sredni Stopien
podczas rozmiar wysokosé powierzchniowa | promien pokrycia
nanoszenia [nm] [nm] [1/um?] dyfuzji [nm] | powierzchni
Au [°C] [%]

350 8.9+1.9 1.6+0.2 13214227 13.8+1.4 10.5%

450 19.7+2.1 2.91+0.2 344168 26.9+3.1 13.7

500 26.4+0.9 4.7£0.9 162+11 39.1+15 11.6%

525 38.6+4,9 6.3+0.3 51+8 70.1+10.3 7.5%
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Anizotropowos$¢ ksztattu nanostruktur dla temperatury 500°C nieznacznie zmniejsza sie¢ w
stosunku do nanostruktur uformowanych w temperaturze 450°C. Dla temperatury 525°C

wigkszo$¢ nanostruktur posiada obty ksztatt, mozliwa jest identyfikacja sporadycznie

wystepujacych, dobrze wyksztatconych szesciokatnych nanostruktur.

Rysunek 41. Obrazy SEM probek 2 ML Au nanoszonych na podtozu GaAs(001) w temperaturach 350°C a), 450°C
b), 500°C ¢), 525°C d). Zaznaczono gléwne kierunki krystalograficzne na powierzchni.

Dalsze zwigkszenie temperatury podtoza podczas nanoszenia Au na powierzchnie GaAs(001)
prowadzi do gwaltownej zmiany ksztaltu i wielkosci uformowanych nanostruktur. Morfologig
struktur otrzymanych w temperaturach z zakresu 550 — 650°C przedstawiajg obrazy SEM —
rysunek 42.
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Uformowane nanostruktury posiadajg o$miokatny ksztalt, z ostrymi krawedziami i dobrze
wyksztatlconymi  $cianami

nanostruktur uformowanych w temperaturach 550-650°C przedstawia tabela 12.

bocznymi. Wyznaczone parametry opisujace morfologi¢

Tabela 12. Wyznaczone parametry nanostruktur powstatych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie

GaAs(001) w temperaturach 550-650°C.

Temperatura | Sredni Srednia Gestose Sredni Stopien
podczas rozmiar wysokosé powierzchniowa | promien pokrycia
nanoszenia | [nm] [nm] [1/um?] dyfuzji [nm] | powierzchni
Au[°C] [%]

550 101.5+2.6 10.3+1.5 6.8+0.2 192.3+£3.3 7.2

600 107.9+1.2 24.240.2 3.35+0.2 272+12 6.7%

650 96.5+7.4 20.4+0.2 4.6+0.2 233.245.9 8.1%

Ksztalt os$miokatnych nanostruktur pozostaje niezmienny wraz ze wzrostem temperatury do
600°C. Dla temperatury 600°C obserwowane sg nanostruktury o najwigkszym rozmiarze, $redni
promien dyfuzji osigga najwiekszg wartos¢. Dalsze zwigkszanie temperatury podtoza do 650°C
prowadzi do powstania platformy zorientowanej w kierunku [110], na szczycie ktorej znajduje
si¢ uformowana, o$miokatna nanostruktura (rysunek 42 c)).

Zmierzone parametry powstatych nanostruktur wykorzystane zostaly jako dane wejsciowe do
analizy statystycznej i przedstawione zostaly w postaci trojwymiarowego wykresu
zawierajacego $rednig wysoko$¢, rozmiar i promien dyfuzji (rysunek 42 d)). Kazdy punkt
reprezentuje zmierzone parametry w danej temperaturze podczas nanoszenia Au (na potrzeby
tej analizy wykorzystano zmierzone w poprzednim rozdziale parametry uktadu dla temperatury
330°C). Przedstawione na wykresie dane grupuja si¢ w dwa oddzielne zbiory punktéw (zielone
I niebieskie). Zbiory te sa wyraznie widoczne w macierzy odleglosci, w ktorej odlegtosci
euklidesowe miedzy punktami sg obliczane w przestrzeni 3D. Niewielkie odlegtosci pomiedzy
punktami wskazujg, ze maja one bardzo podobne wiasciwosci. Grupowanie danych punktow
wskazuje na rozne wlasciwosci nanostruktur powstalych w temperaturach powyzej i ponizej
temperatury 535°C. Gwaltowna zmiana ksztattu, od obtych ksztaltow do dobrze
wyksztalconych osmiokatnych nanostruktur wskazujg na zmian¢ w budowie wewnetrznej. W
celu zrozumienia zmian morfologicznych, zbadano strukture krystaliczng i sktad chemiczny
powstatych nanostruktur.
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Rysunek 42. Obrazy SEM prébek 2 ML Au nanoszonych na podtozu GaAs(001) w temperaturach 550°C a), 600°C

b), 650°C c). Tréjwymiarowy wykres mierzonych parametrow nanostruktur, w tym macierz przedstawiajgca
odleglosci euklidesowe.
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4.2 Badania ukladu 2 ML Au/GaAs(001) metodami TEM.

W wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie GaAs(001) w rezimie niskich temperatur
(330°C) powstaja metaliczne nanostruktury, ktorych sktad procentowy odpowiada 100%
zawartosci Au. Szczegdtowe wyniki dla tego uktadu zostaty przedstawione w poprzednim
rozdziale. W wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji Au na powierzchni GaAs(001)
w temperaturach powyzej 535°C dochodzi do formowania si¢ dobrze wyksztatconych,
o$miokatnych nanostruktur. W celu jednoznacznej identyfikacji struktury krystalicznej oraz

sktadu chemicznego dla tych struktur przeprowadzone zostaty badania za pomocg mikroskopii

TEM. Wyniki tych badan przedstawia rysunek 43.
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Rysunek 43. Budowa wewngtrzna nanostruktur uzyskanych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie
GaAs(001) w temperaturze 650°C. Zaznaczono gtéwne kierunki krystalograficzne podtoza a). Mapy chemiczne
EDX odpowiednio dla Au, Ga, As b — d), widma EDX zidentyfikowanych komponent za pomocg metod uczenia
maszynowego e, f). Szczegbélowy obraz HAADF STEM wewnetrznej struktury nanowyspy z w pehi
dopasowanym modelem AuGa; h). Charakterystyczny ,,schodkowy interfejs” ptaszczyzn GaAs (111) i AuGay
(111), kierunek krystalizacji zaznaczono czarnymi strzatkami.

Widoczny obraz HAADF-STEM przedstawia przekroj poprzeczny krystalicznej nanowyspy
uzyskanej w wyniku termiczne indukowanej samoorganizacji 2 ML Au na powierzchni

GaAs(001). Niewielka cze$¢ nanowyspy znajduje si¢ powyzej sredniego poziomu powierzchni,
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okolo 75% objetosci jest zagrzebane w matrycy GaAs. W celu wyznaczenia skladu
chemicznego wykonana zostala analiza charakterystycznego promieniowania X. Mapy
przedstawione na rysunku 43 b — c¢) przedstawiajg sygnaty pochodzace kolejno od Au, Ga i As.
Z danych wynika, ze otrzymane nanowyspy zbudowane sg z Au i Ga. Sygnat pochodzacy od
As rejestrowany w obszarze nanowyspy wynika z obecno$ci matrycy GaAs znajdujacych si¢
na drodze wigzki elektronowej. W celu odwiklania sygnatu pochodzacego z nanowyspy od tta
skorzystano z metody uczenia maszynowego (Machine Learning), ktora zostala opisana w
poprzednim rozdziale. Analiza sygnatu wykazata, ze sktada si¢ on z 7 sktadowych. Analizujac
kazde z widm odpowiadajagcych danym sktadowym zidentyfikowane =zostaty sygnaly
odpowiadajgce macierzy GaAs i nanowyspy. Sktadowa 2 odzwierciedla sygnat pochodzacy od
podtoza. Stechiometria substratu powinna odpowiada¢ stosunkowi Ga 1:1 As. Uzyskany sktad
chemiczny z pomiarow EDX odpowiada 55% at. Ga i 45% at. As, dajac niepewnos¢ +5% dla
przeprowadzonych pomiarébw EDX. Sktadowa 4 odpowiada sygnatowi pochodzgcemu od
badanych nanowysp. Analiza widma dostarcza informacji o sktadzie atomowym wynoszacym
65+5% at. Ga i 35£5% at. Au. Sktad ten odpowiada wystgpowaniu fazy AuGay. Jednoznacznej
identyfikacji dostarcza analiza odleglosci miedzyptaszczyznowych i katow pomiedzy nimi.
Wyniki tej analizy wraz z danymi literaturowymi przedstawia tabela 13.

Tabela 13. Wyznaczone odlegtosci migdzyptaszczyznowe oraz katy pomiedzy nimi wraz z danymi literaturowymi
dla stopu AuGa,.

Wynik doswiadczalny Literatura®®!
Odlegtosé Kat pomiedzy Odlegtos¢ Kat pomigdzy
miedzyplaszczyznowa ptaszczyznami migdzyptaszczyznowa plaszczyznami
[A] [’] [A] [’]

(111) — 3.5%0.2 (111)/(220) — 37+3 (111)-35 (111)/(220) — 35.26
(220) — 2.3+0.2 (111)/(200) — 56+3 (220)-2.14 (111)/(002) — 54.74
(200) — 3.0£0.2 (220)/(311) — 61+3 (002) — 3.03 (220)/(311) —58.52
(311) -2.0+0.2 (002)/(311) — 2043 (311)-1.82 (002)/(311) — 17.55

Z przeprowadzonej analizy jednoznacznie wynika, ze nanowyspy powstatle w wyniku
termicznie indukowanej samoorganizacji cienkiej warstwy Au na powierzchni GaAs(001) w
temperaturze 650°C zbudowane sg ze stopu AuGa. Relacja epitaksji wynosi:
(110)AuGaz pochylony 0 18°//(001)GaAs
[110]AuGa2//[110]GaAs
Atomowo rozdzielczy obraz HAADF-STEM widoczny na rysunku 38 g) odzwierciedla
krystaliczng budowe nanowyspy. Jasne kolumny atomowe odpowiadajace kolumnom Au

otoczone sa parami ciemniejszych kolumn, ktore odpowiadaja kolumnom Ga. Wysoka

108



rozdzielczo$¢ uzyskanych obrazow umozliwita dopasowanie modelu strukturalnego fazy
AuGay. Krystaliczna budowa nanowyspy, ktora sigga do okoto 40 nm w glagb matrycy jest
konsekwencja procesu rekrystalizacji. Proces formowania si¢ nanowysp w uktadzie 2 ML Au
na powierzchni GaAs(001) w temperaturze 650°C zachodzi w nastepujacy sposob. Podczas
nanoszenia atomow Au na podlozu GaAs wigzania W matrycy ulegaja zerwaniu, nastgpuje
desorpcja atoméw As do prozni. Na powierzchni pozostajg atomy Au i Ga, ktore zgodnie z
diagramem fazowym?’ w temperaturze 650°C tworza ciecz. Ze wzgledu na wysoka ruchliwos¢
atomOw w cieczy nastgpuje dalsze zrywanie wigzan w matrycy GaAs. Podczas chtodzenia w
uktadzie zachodzi proces krystalizacji. Ze wzgledu na najnizsza energi¢ plaszczyzn
krystalograficznych'® (111) uktad krystalizuje eksponujac ptaszczyzny (111) w kierunku
zaznaczonym czarnymi strzatkami na rysunku 43 h). W analogiczny sposéb odbywa sig
krystalizacja w uktadzie Au/Ge.>” Kompensacja naprezen zachodzi poprzez formowanie sie
,schodkowego” interfejsu, ktorego diugos¢ kazdego ze stopni osigga wartos¢ odleglosci

pomiedzy pigcioma kolumnami atomowymi w ptaszczyznie (111) fazy AuGao.

Dodatkowo przeprowadzone zostaty badania TEM struktury wewngtrznej dla probki
wykonanej w temperaturze 525°C — w obszarze temperatury gwattownej zmiany ksztattu.
Wyniki badan uktadu 2 ML Au na powierzchni GaAs(001) w temperaturze 525°C
przedstawione sg na rysunku 44. Widoczny obraz HAADF-STEM przedstawia przekroj
poprzeczny uformowanych nanostruktur. Okoto 40% obj¢tosci nanostruktur znajduje si¢
ponizej Sredniego poziomu powierzchni podtoza. Widoczne mapy EDX przedstawiajg kolejno
sygnaly pochodzace od Au, Ga i As. Korzystajac z metod uczenia maszynowego, odwiktano
sygnaty pochodzace z nanostruktury i od tla. Algorytm rozpoznat 5 réznych sktadowych.
Sktadowa nr 2 odzwierciedla sktad chemiczny podtoza. Sktad chemiczny matrycy z pomiarow
EDX wynosi 52% at. Ga 1 48% at. As, dajac niepewno$¢ na poziomie 2% at. dla
przeprowadzonych pomiaréw EDX. Sktadowa nr 4 odpowiada sygnatowi pochodzgcemu z
nanostruktur. Wyznaczony sktad chemiczny wynosi 52+2% at. Ga i 48+2% at. Au. Odpowiada

to stechiometrii Au 1:1 Ga, nanostruktury zbudowane sa z stopu AuGa.
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Rysunek 44. Budowa wewngtrzna nanostruktur uzyskanych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie
GaAs(001) w temperaturze 525°C. Obraz HAADF-STEM a), Mapy chemiczne EDX odpowiednio dla Au, Ga i
As; b —d), widma EDX zidentyfikowanych sktadowych za pomocg metod ucznia maszynowego e, f)

4.3 Badania in-situ ukladu 2 ML Au/GaAs metodami RHEED.

Podczas nanoszenia cienkiej warstwy Au na zrekonstruowang powierzchnie GaAs(001)
dochodzi do procesu zrywania wigzan Ga-As w matrycy. W wyniku tego procesu As desorbuje
do prdzni, natomiast uwolnione atomy Ga wraz z naniesionymi atomami Au tworza rozne fazy
krystaliczne w zaleznosci od temperatury podktadu. Przeprowadzone in-situ badania RHEED
podczas nanoszenia Au i w trakcie chtodzenia uktadu 2 ML Au/GaAs @ 525°C umozliwity
wyznaczenie temperatury krystalizacji fazy AuGa, oraz zaobserwowanie metastabilnej,
indukowanej atomami Au rekonstrukcji powierzchni GaAs(001). Przebieg zmian w uktadzie
przedstawia rysunek 45. Po zakonczeniu nanoszenia Au na powierzchni GaAs(001) w
temperaturze 525°C i rozpoczgciu chtodzenia uktadu pojawia si¢ dodatkowy wzor dyfrakcyjny
na dyfraktogramie RHEED. Lokalizacja plamek dyfrakcyjnych (zaznaczone biatymi
strzatkami) i niezmienniczo$¢ ich potozenia wraz z obrotem probki wokot osi z wskazuje na
pochodzenie sygnatu z struktur 3D. Zebrane dyfraktogramy RHEED (z krokiem wynoszacym
2.5°C) umozliwity skonstruowanie wykresu intensywnosci w funkcji temperatury podtoza. Do
analizy wybrano zaznaczong czerwonym przerywanym okrggiem plamke dyfrakcyjna
(rysunek 45 a)). Widoczny gwattowny wzrost intensywnosci sygnatu w okolicy 340°C koreluje
z krystalizacja nanostruktur. W ten sposob okre$lono temperatur¢ progowa krystalizacji
nanostruktur AuGa rowng 323+10°C. Zblizong temperature przejscia fazowego w uktadzie
cienkiej warstwy Au (1 nm) naniesionej w temperaturze pokojowej na podtozu GaAs i

pdZzniejszym wygrzewaniu wyznaczona zostata przez J.C. Harmanda i inni.*®
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Dodatkowo w eksperymencie in-situ RHEED uktadu 2 ML Au/GaAs(001) @ 525°C
zaobserwowane zostaly zmiany we wzorze dyfrakcyjnym zrekonstruowanej powierzchni
podioza. Rysunek 45 ¢ — d) pokazuje dyfraktogramy RHEED przed i podczas nanoszenia
atomOéw Au na zrekonstruowang powierzchnie GaAs(001), natomiast rysunek 45 b)
przedstawia zmiany w mierzonej intensywnos$ci w funkcji akwizycji poszczegolnych
dyfraktogramow. Zebrane dane przedstawiajag zmiany intensywnosci plamki dyfrakcyjnej
zaznaczonej przerywanym czerwonym okregiem (rysunek 45 d)). Ciemne i jasne tlo na
wykresie odzwierciedla kolejno zamknigty 1 otwarty doptyw atomow Au. Przed naniesieniem
Au wyraznie widoczna jest rekonstrukcja (nx6). Podczas depozycji atomoéw Au, przy pokryciu
wynoszacym 0.1 ML Au obserwowany jest zanik plamek dyfrakcyjnych pochodzacych od
rekonstrukcji (nx6). Dalsze nanoszenie Au powoduje, ze przy pokryciu odpowiadajagcym 0.25
ML Au pojawia si¢ nowa rekonstrukcja powierzchni (nx4) (rysunek 45 d)).
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Rysunek 45. Dynamika uktadu 2 ML Au/GaAs @ 525°C. Wz6r dyfrakcyjny RHEED po naniesieniu Au na
zrekonstruowang powierzchnie GaAs(001). Zaznaczono plamki transmisyjne odpowiadajace nanostrukturom 3D.
Intensywno$¢ zaznaczonej czerwonym przerywanym okregiem plamki dyfrakcyjnej wybrano, aby wyznaczy¢
dynamike krystalizacji nanostruktury a). Zalezno$¢ intensywnosci sygnatu (zaznaczona czerwonym okrggiem
plamka z obrazu (d) w funkcji nanoszenia / braku nanoszenia Au b). Wzdr dyfrakcyjny RHEED przed c) i podczas
nanoszenia Au na powierzchnie GaAs(001).

Obserwowane zmiany w dyfraktogramie RHEED sg widoczne tylko wtedy, gdy atomy Au sg
dostarczane na powierzchnig. Rekonstrukcja jest metastabilna i wraz z zamknigciem przestony
komorki efuzyjnej powstaty obraz dyfrakcyjne RHEED znika. Efekt ten przedstawiony jest na
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wykresie zmian intensywnosci plamki dyfrakcyjnej zaznaczonej czerwonym przerywanym
okregiem w funkcji otwartego/zamknigtego zrddta atomow Au. Zamknigcie zrodia Au
powoduje zanikanie plamki dyfrakcyjnej ze stalg czasowa wynoszaca 10 sekund. Indukowana
atomami Au rekonstrukcja pojawia si¢ ponownie przy ponownym otwarciu zrodta Au.
Zmniejszenie intensywnosci sygnalu spowodowane jest wzrostem szorstko$ci powierzchni -
ewolucja morfologii rozwijajacych si¢ nanostruktur. Analiza wzoru RHEED dowodzi, ze
metastabilna rekonstrukcja indukowana przez Au posiada charakterystyczng odlegtosé
wynoszaca 1.6 nm. i uktada si¢ wzdtuz [110] kierunku krystalograficznego GaAs. Metastabilna
rekonstrukcja (nx4) obserwowana jest tylko w waskim zakresie temperatur, w okolicy 525°C.

Wyniki badania morfologii i sktadu chemicznego uktadu 2 ML Au/GaAs(001) w procesie
termicznie indukowanej samoorganizacji przedstawia rysunek 46. Widoczne sg dwa odr¢bne
rezimy temperaturowe, ktorych granica przebiega w obszarze okoto 535°C, a ktore to zwigzane
sg z gwaltowng zmiang ksztattu nanostruktur. Pierwszy, w ktorym obserwowana jest liniowa
zalezno$¢ rozmiaru otrzymanych nanostruktur od temperatury podkadu podczas nanoszenia Au
oraz drugi, w ktérym rozmiar utrzymuje si¢ na statym poziomie ok. 100 nm. Nanostruktury
powstate w pierwszym rezimie temperatury wykazuja monotoniczng zmian¢ rozmiaru od 10
nm przy T = 330°C (czysta faza Au) do 40 nm w T = 525°C (faza AuGa). Dodatkowo w tym
rezimie temperatur obserwowana jest liniowa zalezno$¢ $redniego promienia dyfuzji na
wykresie Arrheniusa (rysunek 46 c)). W tym obszarze gtdéwng przyczyng w zmianach
morfologii jest dyfuzja powierzchniowa. Pierwsze przej$cie fazowe obserwowane jest w
temperaturze okoto 525°C, w ktorej pojawia si¢ faza AuGa. Na rysunku 46 d) widoczne sg
zmiany procentowe]j zawartosci interfejsu (001) dla réznych faz. Zmiana ta zachodzi z 55% dla
czystego Au do 75% dla fazy AuGa. W drugim rezimie temperaturowym zachodzi zwigkszone
zrywanie wigzan GaAs przez atomy Au, czego efektem jest lokalizacja znacznie wigkszej
obj¢tosci nanowyspy ponizej Sredniego poziomu powierzchni. Nanowyspy zbudowane sg ze
stopu AuGaz, a ich rozmiar wynosi ~ 100 nm. Tworzenie stopu AuGaz zostato potwierdzone
przez analiz¢ sktadu chemicznego SEM EDX za pomoca metody wykorzystujaca techniki
uczenia maszynowego.™®’ Obserwowana zalezno$¢ $redniego promienia dyfuzji odbiega od
trendu liniowego na wykresie Arrheniusa (rysunek 46 c)). Udziat poszczegdlnych ptaszczyzn
krystalograficznych w catym interfejsie pomiedzy nanowyspa a podtozem rowniez si¢ zmienia,
w tym przypadku sktada si¢ z okoto 50% ptaszczyzn (111) 1 50% ptaszczyzn (001). Dominujaca
czes¢ nanowysp AuGaz jest wbudowana w matryce, a zaleznos¢ Arrheniusa nie jest zachowana,
swiadczy to o istnieniu konkurencyjnego do dyfuzji powierzchniowej procesu, ktory bierze
udzial w formowaniu nanowysp. Proces ten mozna utozsami¢ z procesem rugowania. Atomy

ktore wywotuja efekt trawienia matrycy zastepuja jeden z jej sktadnikow (atomu Au pozostaja
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na powierzchni, atomy As desorbuja do prézni) prowadzac ostatecznie do tworzenia si¢ kropli

cieczy.
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5« 690 620 556 500 452 411 374 338
.:m‘ E L -5 T T T T 4 T v T T T T -5
E : l
550 © 7
s 3 5 -6 - 51 -6
§°1 5 i StopAuGa, | Stop AuGa, ]
%‘0- Czyste Au “; E -7 R .7
3 204 1 E -8-. [_1 13
0 _ Zmiana. ksztaltu s— 1 )2/'
X0 w0 w0 0 mo e m m = 9 19
Temperatura [°C] c J
c) 100 -10 - I% 110
T ] Czyste Au
o 3
(1)1 =609 S L=25% 0w s = 11 ‘ 111
g S 5 : 8
5 8 L2 12 B 5 8l .12
;s Czyste Au Stop AuGa, E 4 & O | i
S g -131 B H 13
(100)  =40% ‘ w75% #50% 25 £ i w |
N s  -14 T T T T T T -14
0 12 13 14 15 16 17 18 19
300 3%0 460 4;0 5“)0 5%0 660 6;0 700 1Ika
d) Temperatura [°C]

[Covete au ] (100) s |
Rysunek 46. Sredni rozmiar nanostruktury w funkcji temperatury, zaznaczono rezimy temperaturowe
wystepowania roznych faz a, b). Wykres Arrheniusa prezentujacy logarytm naturalny z gestosci powierzchniowej
nanostruktur w funkcji odwrotnosci temperatury b) Kompozycja interfejsu nanostruktura/podtoze GaAs c). Obrazy
HAADF STEM przedstawiajace ewolucje tworzenia interfejsu, skala odpowiada 8 nm, interfejsy oznaczone
fioletowymi strzatkami.

4.4 Badania kinetyki ukladu 2 ML Au/GaAs(001)

Dla nanostruktur uformowanych w pierwszym rezimie temperatur mozliwe jest wyznaczenie
energii aktywacji dyfuzji powierzchniowej za pomoca zaleznosci Arrheniusa (rysunek 46 b)).
W konwencjonalnym podejsciu do teorii nukleacji wraz z rosngcym $rednim promieniu dyfuzji
powierzchniowej gestos¢ utworzonych nanostruktur powinna si¢ zmniejszy¢. Warunek ten jest
spetniony, jesli nie zachodzi reakcja pomiedzy sktadnikami rozpatrywanego uktadu.®*1%8 W
dalszej analizie wykorzystano te teori¢ do obliczenia krytycznej wielkosci klastra i energii
aktywacji, pomimo chemicznej aktywno$ci uktadu. Taka analiza przeprowadzona zostata z

189 Zgodnie z ta teoria

sukcesem dla innego oddzialujacego chemicznie uktadu Fe/Si.
zarodkowania gestos¢ utworzonych struktur p maleje wyktadniczo wraz ze wzrostem

temperatury 1 jest opisana nast¢pujgcym rownaniem:
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F \F¥25 E
p=n (D_o) exp <kB_T) 24)
gdzie n = 0,06 jest stala i reprezentuje bezwymiarowsa zalezno$¢ pokrycia powierzchni, >
F = 0,002 ML/s reprezentuje strumien nanoszenia atomow, a Do jest wspotczynnikiem dyfuzji
powierzchniowej. Rozpatrujgc dyfuzje w skali atomowej, pole powierzchni reprezentowane
jest przez komoérki elementarne. Wspotczynnik dyfuzji Do staje si¢ liczba dostgpnych komorek
elementarnych odwiedzanych przez adatom w jednostce czasu, opisany jest rownaniem (3):

2
a“v,
D, =

z
gdzie ,,a” jest odlegtoscig pojedynczego przeskoku i jest rzedu 1 nm, a zatem rzedu 2.5 statych

sieciowych (odlegtos¢ ta odpowiada odlegtosci pomigdzy atomami na powierzchni GaAs (111)
- 0,399 nm), vo to czestotliwos¢ drgan atomu ~ 10*%/s. Wyraz ,,z” opisuje liczbe sasiadujacych
miejsc adsorpcji (4 dla kwadratowej komorki elementarnej). Stad wspotczynnik dyfuzji
powierzchniowej wynosi 1,57*10%%/s. Wyraz ,,i”” opisuje najwigkszy niestabilny klaster, tj. taka
ilos¢ atomow, dla ktorych po dodaniu jednego dodatkowego atomu klaster jest stabilny. Wyraz
E* opisuje efektywna bariere dyfuzji, ktora sktada si¢ z dwoch cztonow: Ed - energia aktywacji
dla dyfuzji i Eb - energia wigzania najwickszego niestabilnego klastra. Uwzgledniajac
poszczegodlne cztony bariera dyfuzji E* = (iEd + Eb)/(i + 2.5), gdzie 2.5 to stata skalowania dla
trojwymiarowych obiektow. Eksperymentalne wyznaczenie E* dokonano na podstawie
zaleznos$ci liniowej na wykresie Arrheniusa - In(p) w funkcji 1/kpT. Wielko$¢ najwigkszego
niestabilnego klastra mozna oszacowaé na podstawie ekstrapolacji wykresu Arrheniusa przy
zalozeniu, ze 1/T dazy do 0. Wykorzystujac powyzsze wzory i zalozenia wyznaczono

efektywna bariere dyfuzji, ktora wynosi:

E*=0.633 £ 0.029 eV
oraz krytyczny rozmiar klastra i:
i=2.429 £ 0.075
co oznacza, ze klaster skladajacy si¢ z 3 atomow jest stabilny. Ponadto, przyjmujac energi¢

wigzania krytycznego klastra Auz (E=1,22 eV)*®°

oraz i = 2, co reprezentuje liczbg atomoéw w
krytycznym Klastrze, uzyskano energi¢ aktywacji dla dyfuzji atomow Au na zrekonstruowanej
powierzchni GaAs (001) c(8x2) rowna:

Ed =0.816 + 0.038 eV

co jest zgodne z 0.8 eV uzyskanym przez T. Yoshiie i inni.*
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Podsumowujgc, W tym rozdziale zbadano dynamik¢ zmian morfologicznych i sktadu
chemicznego nanostruktur metalicznych uformowanych w wyniku naniesienia 2ML Au na
powierzchnie GaAs(001). Pokazano, ze dla temperatur ponizej 535°C nanostruktury wzrastajg
monotonicznie wraz ze wzrostem temperatury. W waskim oknie temperatury podtoza, okoto
525°C, zaobserwowano powstawanie nanostruktur zbudowanych z fazy AuGa. W wyzszych
temperaturach formuja si¢ dobrze wyksztalcone, o$miokatne nanowyspy 0 statej wielko$ci
okoto 100 nm, zbudowane z fazy AuGa,. Sktad chemiczny utworzonych nanowysp oraz
glebokie zagrzebanie w podlozu, wskazuja na indukowane przez atomy Au proces zrywania
wigzan pomi¢dzy atomami podloza oraz tworzenie kropel cieklego stopu Au-Ga. Badania
dynamiki uktadu umozliwily wyznaczenie temperatury krystalizacji fazy AuGa oraz
zaobserwowanie metastabilnej, indukowanej atomami Au rekonstrukcji powierzchni istnicjacej
w wysokiej temperaturze. Stosujac konwencjonalng teori¢ nukleacji, wyznaczono energie¢
aktywacji dyfuzji powierzchniowej atoméw Au na powierzchni GaAs (001), ktéra wynosi:
Ed =0.816 + 0.038 eV

oraz wyznaczono najmniejszy stabilny klaster, sktadajacy si¢ z trzech atoméw Au. Wykazano,
Ze zmieniajgc temperatur¢ podtoza podczas procesu termicznie indukowanej samoorganizacji
Au na powierzchni GaAs(001) mozliwa jest kontrola rozmiaru interfejsu jak i fazy
nanostruktury. Niniejsze badania mozna wykorzysta¢ w inzynierii interfejsu i fazy w nanoskali
na powierzchni GaAs, co powinno przyczynié¢ si¢ do rozwoju komponentow do przysztych

urzadzen nanoelektronicznych opartych na GaAs.

Niezaleznie od uzytego polprzewodnika typu AIIl-BV oddziatywanie atomOw Au z podtozem
prowadzi do zrywania wigzan pomig¢dzy atomami AIIl i BV. Dla stalej temperatury podioza
efekt ten jest tym silniejszy, im energia wigzania atomow matrycy jest mniejsza. Wynikiem
tego procesu jest desorpcja do prozni lotnego sktadnika matrycy (atomy grupy V) oraz
dostepnos$¢ atomow grupy Il na powierzchni. Swobodne atomy Au i AIIl w zaleznosci od
uzytego potprzewodnika tworzg struktury o roznym skladzie chemicznym. Kazda z
otrzymanych nanostruktur zwigzana jest z matrycag w rdézny sposob. Poczawszy od gteboko
wbudowanych nanostruktur na podtozu InSb, GaSb w T=330°C i GaAs w T=650°C, w ktérych
wystepuje rozbudowany interfejs nanostruktura/podioze, przez w niewielkim stopniu
zagniezdzone w matrycy nanostruktury powstate na podtozach GaAs, GaP, InP w T=330°C, do
struktur, w ktorych ptaski interfejs tworzy maske uniemozliwiajaca dalsze zrywanie wigzan,
przez co nanostruktura znajduje si¢ powyzej Sredniego poziomu powierzchni — InAs w
T=330°C. Odzialywanie atoméw Au z powierzchniami polprzewodnikéw typu AII-BV
prowadzi do powstania wigzan, na skutek ktorych nanostruktury sg trwale zwigzane z

podtozem.
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5 Badania termicznie indukowanej samoorganizacji Au na
powierzchni MoS;

Dotychczas przedstawione wyniki dotyczyty badan uktadéw, w ktorych atomy Au silnie
oddziatujg z atomami podtoza. Wynikiem tych oddzialywan jest zrywanie wigzan w matrycy
podtoza, tworzenie si¢ nanostruktur o okreslonym sktadzie chemicznym i rozbudowanym
interfejsie. W celu poréwnania wiasciwosci strukturalnych uformowanych nanostruktur
metalicznych na podtozach, w ktorych atomy Au w niewielkim stopniu oddziatujg z podtozem
jako podloza uzyto innego dwusktadnikowego potprzewodnika — dwusiarczku molibdenu
Mo0S,. W tym rozdziale przedstawione zostang wyniki dotyczace wzrostu, wiasciwosci
strukturalnych, w tym w szczegdlnosci powstalego interfejsu nanostruktura/podloze oraz
wlasnosci mechanicznych nanostruktur powstatych w wyniku naniesienia Au na podtoze MoS:.
Otrzymane wyniki doswiadczalne zostang poréwnane z przeprowadzonymi symulacjami
komputerowymi za pomocg techniki dynamiki molekularnej.

5.1 Struktura krystaliczna dwusiarczku molibdenu.

Dwusiarczek molibdenu w $rodowisku naturalnym pozyskiwany jest z kopaliny, w postaci
mineralu o nazwie ,,molibdenit”, inaczej nazywanym ,btyszcz molibdenu”. Krysztat
molibdenitu sklada si¢ z pojedynczych warstw MoSz, w ktorych odleglosci
miedzyptaszczyznowe wynosza 6.5A. Pomiedzy ptaszczyznami (1111) wystepuja slabe
odziatywania typu van der Waalsa. Krysztal molibdenitu wystepuje w dwoch fazach,
heksagonalnej 2H-MoS; i romboedrycznej 3R-Mo0S,.2%! Struktura 2H jest stabilniejsza od fazy

3R, ktora ulega przejéciu fazowemu do fazy 2H pod wptywem temperatury. 262

a) b)
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Rysunek 47. Heksagonalna struktura dwusiarczku molibdenu. Model strukturalny a), obraz dyfrakcyjny LEED
powierzchni MoS:.

Pojedyncza warstwa MoS; jest potprzewodnikiem o prostej przerwie energetycznej, ktorej
warto$é wynosi 1.88 eV.1%% Atomy S i Mo budujace pojedyncza warstwe MoS; zwiazane s3
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wysyconymi wigzaniami kowalencyjnymi. Stad na powierzchni MoS> po procedurze
czyszczenia w warunkach UHV nie pojawia si¢ inna nadstruktura, heksagonalna symetria
pozostaje zachowana co jest widoczne na dyfraktogramie LEED przedstawionym na
rysunku 47 b). Odlegtos¢ pomigdzy sgsiadujgcymi atomami S na powierzchni MoS2 wynosi
3.15A.

5.2 Morfologia struktur otrzymanych w ukltadzie 2 ML Au/MoS..
Naniesienic 2 ML Au na heksagonalng powierzchnie MoS2(1111) prowadzi do powstania
dwoch obszarow roznigcych si¢ morfologia powierzchni. Zaznaczony na rysunku 48 a)
obszar 1 odpowiada uporzadkowanej strukturze powierzchni MoS2 na ktorej powstajg dobrze
wyksztatcone, o ostrych krawedziach, trojkatne nanostruktury, ktorych dlugosé boku siega do
kilkudziesigciu nanometrow. Obszar nr 2 jest silnie zdefektowany, gesto udekorowany
strukturami o charakterze perkolacyjnym ztozonych z klastrow 0 nieokre§lonym ksztalcie.
Rysunek 48 b) przedstawia struktury powstale na powierzchni MoS> odpowiadajacej
obszarowi 1. Widoczne nanowyspy powsiadaja trojkatny (rownoboczny) ksztalt, ostre
krawedzie i wierzchotki. Gesto$¢ wysp wynosi 327+24 wyspy/um?, pokrycie powierzchni 6.1%
a $rednia wielko$¢ obliczona jako dlugos$¢ boku jest réwna 214+1.1 nm. Zmieniajac parametry
podczas syntezy takie jak temperatura podtoza podczas nanoszenia Au i pozniejszego
wygrzewania czy tez strumie naparowywanych atoméw Au mozliwe jest otrzymanie wysp o
roznej wysokosci i rozmiarze. Korzystajac z danych zawartych w pracy magisterskiej M.
Korzekwy'®* (rysunek 48 e)) mozliwe jest wyznaczenie trzech zaleznoéci:

- Wysokie temperatury podczas nanoszenia Au i pdzniejszego wygrzewania (~400°C
powoduja, ze na powierzchni MoS», powstajg wyspy ktorych rozmiar nie przekracza 10 nm o
wysokosciach dochodzacych do 10 nm).

- Nanoszenie Au i poOzniejsze wygrzewanie w nizszych temperaturach (~200°C, RT)
przyczyniaja si¢ do tworzenia si¢ wysp o rozmiarze z przedziatu 20 — 60 nm i wysokosciach
nie przekraczajacych 5 nm.

- Zwigkszenie gestosci strumienia Au skutkuje uformowaniem wysp, ktérych rozmiar dochodzi
do 40 nm a wysoko$¢ 10 nm.

Stad dla obszaréw, w ktorych powierzchnia MoS: jest dobrze uporzgdkowana mozliwe jest

formowanie trojkatnych wysp o zadanych parametrach.
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Rysunek 48. Obrazy SEM nanostruktur powstatych w wyniku naniesienia 2 ML Au na powierzchnie MoS,; w
temperaturze 250°C a-d). Wykres zalezno$ci wysokosci nanostruktur od rozmiaru (dtugosci boku) dla réznych
warunkéw eksperymentalnych d), dane zaczerpniete z ref.1%4

Gtownymi czynnikami wplywajacymi na proces formowania si¢ wysp jest gesto$¢ strumienia
naparowanych atoméw Au, temperatura oraz jako$¢ powierzchni podloza. Zaktadajac, ze na
przestrzeni kilku mikrometrow strumien nanoszonych atoméw Au pozostaje jednorodny, oraz
jednorodng temperature podtoza, czynnikiem warunkujgcym gesto$¢ uformowanych wysp jest
jakos¢ powierzchni MoS2(1111). Zmiany w gestosci struktur, a tym samym S$redniego
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promienia dyfuzji atomow Au widoczne sg na rysunku 48 c-d). Obserwowane sg zmiany w
morfologii uformowanych struktur w obrebie roznych tarasow atomowych (rysunek 48 c), jak
i w obrebie tego samego tarasu (rysunek 48 d). Procedura przygotowania prébek z naturalnego
MoS: polegajaca na eksfoliacji wierzchnich warstw za pomocag tasmy typu Scotch jak i
wystepowanie naturalnych domieszek w krysztale molibdenitu powoduje, ze nie jest mozliwe
kontrolowanie ilo$ci defektow na powierzchni materiatu. Stad w przeprowadzonych
eksperymentach wykorzystywano obszary, w ktorych morfologia powierzchni byta
jednorodna.

5.3 Badania wzrostu struktur otrzymanych w ukladzie 2 ML Au/MoS;
Badajac proces wzrostu nanostruktur powstatych na powierzchni MoS2 w wyniku naniesienia
2ML Au wykorzystano techniki STM i HR-TEM. Wyniki badan przedstawia rysunek 49.
Uzyskane atomowo rozdzielcze obrazy STM pokazuja krystaliczng budowe powierzchni
trojkatnej nanowyspy, oraz powierzchni MoS»(1111). Przedstawiony obraz STM powierzchni
wyspy charakteryzuje heksagonalna symetria. Taka struktura krystaliczna odpowiada
uporzadkowaniu atomow Au na powierzchni (111). Zmierzona odlegto$¢ pomiedzy atomami z
obrazu STM wynosi 3.72+0.14A. Widoczny obraz STM (rysunek 49 b)) przedstawia
heksagonalng powierzchnie MoS;. Odleglo$¢ pomigdzy atomami na powierzchni wynosi
3.79+0.09A. Niedopasowanie katowe powierzchni (rotacja) Au w stosunku do powierzchni
MoS. wynosi 2 stopnie. Jednoznacznej identyfikacji i wyznaczeniu relacji epitaksji dostarczaja
dane uzyskane za pomocg mikroskopii HR-TEM. Obraz HR-TEM przedstawiony na rysunku
49 c) przedstawia przekroj poprzeczny uformowane;j trojkatnej nanostruktury na powierzchni
MoSz. Analizujac odleglosci migdzyptaszczyznowe dla podktadu MoS» oraz trojkatnej
nanostruktury za pomocg transformaty Fouriera wyznaczono charakterystyczne odleglosci
wystepujace w tych dwoch obszarach. Stad otrzymano 2.4+0.1 A w obszarze trojkatne;
nanostruktury. Odlegltos¢ ta odpowiada odlegloscia miedzyptaszczyznowym pomigdzy
ptaszczyznami Au(111). W obszarze podktadu MoS2 wyznaczona charakterystyczng odlegtos¢
wynosi 6.4+0.2 A. Wyznaczona odlegtoéé odzwierciedla odleglosci miedzyptaszczyznowe
pomiedzy ptaszczyznami MoS2(1111). Przeprowadzone badania umozliwiaja wyznaczenie
relacji epitaksji trojkgtnych nanostruktur Au na MoS», ktéra wynosi:
(111)Au//(1111)MoS>
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Rysunek 49. Atomowo rozdzielczy obraz STM powierzchni trojkatnej nanowyspy a), powierzchni MoS: b).
Parametry obrazowania: U=2.5 V, 1=400 pA, takie same dla wyspy i powierzchni. Zaznaczono kierunki typu
,»Zigzag” 1 ,,armchair”’. Wysoko rozdzielczy obraz TEM ukazujacy przekrdj poprzeczny trojkatnej nanowyspy,
zaznaczono gtowne plaszczyzny krystalograficzne c).

Widoczny interfejs nanowyspa/podtoze jest ostry. Cata objetos¢ nanostruktury znajduje si¢ na
powierzchni. Swiadczy to o niewielkim oddziatywaniu atoméw Au z podtozem MoS,. Stabe
oddziatywanie nanowysp z podlozem umozliwia efektywng manipulacje pojedynczymi
trojkatnymi nanostrukturami, efekt ten zostanie opisany w dalszej czeéci rozprawy. Z
uzyskanych wynikow doswiadczalnych wynika, ze eksponowana powierzchnia Au
charakteryzuje si¢ heksagonalng symetrig. Wytlumaczenie formowanie si¢ nanostruktur Au o
takiej symetrii mozliwe jest poprzez teoretyczng analiz¢ budowy heksagonalnego zarodka.
Uformowany zarodek eksponuje rodziny plaszczyzn krystalograficznych o indeksach (111) 1
(100), (010), (001). Schemat budowy heksagonalnego zarodka przedstawia rysunek 50. Ze
wzgledu na rézne wspotczynniki dyfuzji na powierzchniach (111) i (100) kolejne nanoszone

atomy Au z r6zng szybkoscig poruszaja si¢ po tych powierzchniach.
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Rysunek 50. Model budowy pojedynczego zarodka powstajacej trojkatnej nanostruktury, zaznaczone gtowne
plaszczyzny krystalograficzne.

Stad $ciany o indeksach (100), (010), (001) beda szybciej zapetniane przez atomy Au, co w
konsekwencji prowadzi do powstania w pelni wyksztalconych $cian (111) oraz wzrostu
nanostruktury o ksztalcie trojkata rownobocznego. Ze wzgledu na poczatkowa orientacje
zarodka wzgledem orientacji podtoza uformowane zostaja dwie populacje wysp réznigcych si¢

od siebie wzgledem obrotu o 60°.

5.4 Manipulacja nanowyspami w ukladzie Au/MoS:

Niewielkie oddzialywanie uformowanych metalicznych trojkatnych nanostruktur z podtozem
MoS; powoduje, ze w badanym uktadzie mozliwa jest manipulacja poszczegolnymi
nanowyspami. Konwolucja ostrza mikroskopu SPM z badanymi obiektami powoduje, ze w
uzyskanych obrazach wierzcholki trojkgtnych nanostruktur posiadaja zaokraglony ksztatt.
Przedstawione obrazy uzyskane za pomoca mikroskopii SPM (rysunek 51) uwidoczniaja
trajektori¢ przemieszczajacych si¢ nanowysp podczas obrazowania za pomoca mikroskopu
STM (warunki UHV) oraz mikroskopu AFM (warunki atmosferyczne). Kluczowym
elementem w wyborze rezimu obrazowania i rezimu manipulacji jest dobér odpowiednich
parametrow podczas obrazowania mikroskopem STM (U, 1), oraz AFM (amplituda, sifa).
Widoczny obraz STM (rysunek 51 a)) przedstawia morfologi¢ powierzchni uktadu 2 ML
Au/MoS; @ 350°C. Optymalizowano parametry obrazowania (U= -2V, 1=30pA), tak aby
znajdowac si¢ w rezimie obrazowania zachowujac wysoka rozdzielczo$¢ otrzymanego obrazu.
Pomimo doboru takich parametréw obrazowania, widoczne sg pojedyncze akty manipulacji, w
postaci zaznaczonych trajektorii przesuwajacych sie¢ nanowysp. Mozliwe jest rozroznienie
dwoch réznych typow przemieszczania si¢ obiektow. Pierwszym jest plynne przesuwanie si¢
nanowysp (zaznaczone zielonym okregiem), oraz drugim typu stick-slip (zaznaczone
niebieskim kwadratem), ktore wynika z istniejacego tarcia statycznego.’®® Przeprowadzone
préby manipulacji za pomocg mikroskopu AFM widoczne sg na rysunku 51 b). Parametry
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obrazowania zostaly dobrane w taki sposob, aby na powierzchni zachodzita efektywna
manipulacja. Wigkszos¢ widocznych nanowysp ulegla przemieszczeniu. Mozliwe jest
wyrdznienie ptynnego przemieszczania si¢ struktur oraz typu stick-slip. Widoczny jest jeden

uprzywilejowany kierunek przemieszczania si¢ nanowysp.
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Rysunek 51. Obrazy przedstawiajace trojkatne nanowyspy na powierzchni MoS,. Obraz STM, U=-2V, 1=30pA,
widoczne trajektorie przedstawiaja kierunki przemieszczania si¢ struktur a). Obraz AFM podczas manipulacji
uzyskany w trybie przerywanego kontaktu b). Obraz AFM uzyskany w modzie QI obszaru po manipulacji.

Zakonczenie pelnego cyklu skanowania (manipulacji) prowadzi do powstania agregatow
sktadajacych si¢ z przesunigtych nanowysp wzdhuz gornej krawedzi obszaru skanowania oraz
powstania zgrupowan nanostruktur wewnatrz obszaru skanowania (rysunek 51 c)). Tworzenie
si¢ aglomeratow wewnatrz skanowanego obszaru zwigzane jest z tworzeniem si¢ zgrupowan
nanowysp, ktorych masa jest zbyt duza, aby dalsza manipulacja mogta zachodzi¢ przy zadanych
parametrach skanowania. Z przedstawionych danych wynika, ze w uktadzie trojkatnych
nanostruktur Au powstatych na podktadzie MoS. efektywna manipulacja zachodzi w
warunkach UHV jak i atmosferycznych.

W celu zbadania wystepowania kierunkowo$ci w przemieszczaniu si¢ trojkatnych nanowysp
Au przeprowadzono szereg dos§wiadczen polegajacych na zmianie kata natarcia ostrza sondy
AFM. Widoczny wykres na rysunku 52 prezentuje wyniki przeprowadzonych badan.
Przedstawiony na wykresie kat 0 ilustruje preferowany Kkierunek przemieszczania sie
nanowysp, natomiast kat o odpowiada zmianom kata kierunku skanowania w stosunku do
kierunku typu ,,armchair” (kierunek zaznaczony na rysunku 49 a, b)) na powierzchni MoS;. W
przeprowadzonych eksperymentach zmiany kat o odbywatly si¢ w zakresie -15° — 165° ze
statym krokiem wynoszacym 10° Widoczne czerwone linie reprezentujg preferencyjne
kierunki przemieszczania si¢ nanowysp, zaczynajace sie w okolicy 90° od kierunku typu
,,armchair” a nastgpnie wzrasta o statg warto$¢ 60° gdy warto$¢ kata a zmieni si¢ o okoto 60°.
Ze wzgledu na poczatkowg orientacje trojkatnych nanowysp Au wzgledem podtoza, ktéra rozni
si¢ 0 180° oraz rozwazania dotyczgce symetrii mozliwe jest stwierdzenie, Ze nanowyspy

preferencyjnie poruszaja si¢ wzdtuz ich krawedzi, lub wzdtuz trojkatnych osi symetrii. Nie jest
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mozliwy ruch w obu kierunkach, poniewaz obserwowana periodyczno$s¢ w trajektorii

przemieszczajacych sie¢ nanowysp ulegata by zmianie o 30°.
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Rysunek 52. Wykres przedstawiajacy preferencyjne trajektorie nanowysp Au manipulowanych za pomoca ostrza
AFM w trybie przerywanego kontaktu w zaleznos$ci od kata skanowania. Szare okregi przedstawiaja trajektorie

arbitralnie wybranych nanowysp, czarne kota odpowiadaja trajektorii wyznaczonej za pomoca funkcji
autokorelacji.

Wystepowanie dwoch rdéznych orientacji trojkatnych nanowysp Au wzgledem podtoza MoS:
nasuwa pytanie, czy podczas manipulacji struktury zmieniaja orientacj¢ (rotacja wzgledem
podioza). Konwolucja igty AFM z badanymi nanowyspami oraz jej modyfikacja podczas
manipulacji zmniejsza rozdzielczo$¢ obrazu na tyle, ze nie jest mozliwe stwierdzenie czy
struktura zmienita orientacj¢. Odpowiedzi na to pytanie dostarczajg przeprowadzone symulacje
komputerowe wykorzystujace dynamike molekularng — MD (z ang. Molecular Dynamics)
wykonane przez R. Guerra i N. Manini z Uniwersytetu w Mediolanie. Symulacje
przeprowadzono wykorzystujac program LAMMPS 1% Rekonstrukcje trojkatnej nanowyspy
dokonano za pomoca potencjatu EAM'®’ (z ang. Embedded atom method), powierzchnie MoS,
wykorzystujac parametry dla krysztalu objetosciowego. Oddzialywanie nanowyspa
Au/powierzchnia MoS; zaimplementowano wykorzystujac potencjal Lennarda-Jonesa z
parametrami =22 meV, 6=0.29 nm.'®® Rozmiar zasymulowanych nanowysp, eksponujacych
$ciany (111), odpowiada 40 nm (dtugos¢ boku) a wysokos$¢ 5 warstw atomowym. Schemat
symulacji odzwierciedlajagcy warunki eksperymentalne, w ktorych koncéwka ostrza AFM
oddzialuje z nanostrukturg przedstawia rysunek 53 a). W pierwszym etapie symulacji
inicjalizowana jest procedura, majaca na celu relaksacje uktadu Au/MoS; prowadzgca do stanu
rownowagowego. W wyniku tej czynno$ci trojkatna nanowyspa orientuje si¢ zgodnie z
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krystalografig podtoza (wierzchotek trojkata skierowany zgodnie z kierunkiem ,,armchair”).
Stad kat okreslajacy rotacje nanowyspy wzgledem podtoza wynosi 0 (3=0). W przypadku braku
zewnetrznych sil dzialajacych na uktad trojkatna nanowyspa spontanicznie obraca si¢ do
momentu, w ktorym krawedzie dopasuja si¢ do kierunku krystalograficznego podtoza.
Orientacja ta periodycznie powtarza si¢ ze zmiang kata § o 60°. Takie potozenia nanowyspy Au
wzgledem podtoza MoS2 wynika z osiggni¢cia minimum energetycznego (rysunek 53 d)).
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Rysunek 53. Symulacje MD. Rekonstrukcja oddziatujgcej koncowki ostrza AFM z trojkatng nanowyspg a),
Trajektorie kilku zasymulowanych przemieszczajacych si¢ nanowysp na podtozu MoS; w zaleznosci od kierunku
przytozonej sily (y) b), Zmiany w orientacji nanowyspy wzgledem podtoza MoS, zachodzace podczas
przemieszczania si¢ nanowyspy c), zalezno§¢ symulowanego ukladu w zaleznoséci od orientacji nanowyspy
wzgledem podioza. Widoczne minima energetyczne wystepujace z periodykom 60°. Energia Ewr uwzglednia
odziatywania Au-Au i Au-MoS;, (czerwone kotka), Ein wktad energii odziatywania Au-MoS; (niebieskie kotka).
Zaczerpnigte z Trillitzsch i inni. 16

Wyniki symulacji dotyczace trajektorii przemieszczania si¢ trojkatnych nanowysp Au na
podtozu MoS; za pomocg ostrza AFM przedstawia rysunek 53 b). Trojkatng nanostrukture
poddano dziataniu sity bocznej, rownomiernie roztozonej na calg wyspe o wartosci 20 nN.
Badania przeprowadzono zmieniajac kat natarcia (y) przytozonej sity w zakresie od 0 do 180°.
Przytozenie sity pod katem y=0° powoduje, Ze nanowyspa porusza si¢ po linii prostej, zgodne;j
z kierunkiem przylozonej sity (6=0°). Kierunek ten jest niestabilny. Niewielka zmiana kata
natarcia przylozonej sity, powoduje Ze trajektoria nanowyspy stabilizuje si¢ pod katem 6=30°.

Kierunek ten pozostaje stabilny w zakresie kata y od 15 do 52.5°. Przytozenie sity z zakresu
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katow 75 do 90° skutkuje pojawieniem sie stabilnej trajektorii nanowyspy, ktérej kat 6=90°.
Porownujac katy 0 stabilnych trajektorii nanowyspy, jednoznacznie mozna stwierdzi¢, ze
istnieje uprzywilejowany kierunek przemieszczania si¢ nanoswyspy, ktory wystepuje z
periodyczno$cig 60°. Wynik przeprowadzonych symulacji w pelni zgadza si¢ z
przeprowadzonymi badaniami doswiadczalnymi, w ktérych zaobserwowano wystepowanie
preferencyjnych kierunkéw przemieszczania si¢ trojkatnych nanowysp Au na podtozu MoS..
Periodyczno$¢ trajektorii nanowyspy Au odpowiada kKierunkowi typu ,,zig-zag” na powierzchni
MoS,. Przeprowadzone symulacje dodatkowo dostarczaja informacji o orientacji nanowyspy
Au wzgledem podtoza (kat B). Dane przedstawione na rysunku 53 c) pokazujg zmiany kata 3
w funkcji odlegtosci od pozycji poczatkowej nanowysp. Przedstawione krzywe o roznych
kolorach odpowiadajg trajektoriom o tych samych kolorach na rysunku 53 b). Dla kazdego z
kierunkow przytozonej sity bezwzgledna zmiana orientacji nanowyspy Au wzgledem podtoza
jest ponizej wartosci 0.5°. Wynik ten potwierdza, ze podczas manipulacji wyspy nie zmieniajg
swojej orientacji wzgledem podtoza.

Podsumowujac, w tym rozdziale przedstawiono wyniki dotyczace wzrostu, wlasciwosci
strukturalnych i trybologicznych trojkatnych metalicznych nanostruktur powstaltych w wyniku
termicznie indukowanej samoorganizacji Au na powierzchni naturalnie wystepujacego MoSa.
Pokazano, ze w precyzyjny sposob mozna kontrolowa¢ wielko$¢ otrzymanych nanowysp
odpowiednio zmieniajagc parametry podczas przeprowadzania eksperymentu. Powstate
trojkatne nanowyspy zbudowane sg z czystego Au, widoczny interfejs jest ostry, brak jest
wbudowywania si¢ nanowyspy w powierzchni¢. Uktad Au/MoS; jest uktadem nie mieszajagcym
si¢, w ktorym wystepuje niewielkie oddzialywanie pomigdzy nanowyspami a podkladem. Stad
w badanym uktadzie mozliwa jest efektywna manipulacja poszczegdlnymi nanowyspami.
Przeprowadzone badania za pomoca igly mikroskopu STM w warunkach UHV oraz ostrza
mikroskopu AFM w warunkach normalnych pokazaty, ze w badanym uktadzie istnieja
preferencyjne kierunki przemieszczania si¢ uformowanych nanowysp. Kierunki te wystepuja z
periodycznoscig 60° i zwigzane sg z heksagonalng strukturg podtoza. Istnienie preferencyjnych
kierunkow manipulacji jest konsekwencja trojkatnego ksztattu krystalicznych nanowysp Au,
ktorych boki orientujg si¢ zgodnie z kierunkiem typu ,,zig-zag”. Przedstawione wyniKki
dotyczace wystepowania preferencyjnych kierunkéw na powierzchni w procesie manipulacji
zostaly w pelni potwierdzone za pomoca symulacji komputerowych, wykonanych za pomoca
techniki dynamiki molekularnej. Dodatkowo zaobserwowano niewielkie zmiany (mniejsze niz
0.5° w orientacji nanowyspy wzgledem podtoza podczas manipulacji.

Przedstawione wyniki niosg ogromy wktad do badan podstawowych mechanizmow tarcia w
nanoskali. Niniejsze badania mozna wykorzysta¢ przy budowie urzadzen bazujacych na
elektronice molekularnej, a w szczegolnosci jako element do potaczenia molekuly z

pozostalymi czeSciami uktadu.
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6 Badania termicznie indukowanej samoorganizacji Au nha
powierzchni syntetycznie wytworzonego MoS;

Rozdziat ten jest poswiecony jest wynikom badan dotyczacych procesu wzrostu, struktury
wewnetrznej oraz wlasciwosci trybologicznych nanostruktur powstatych w procesie termicznie
indukowanej samoorganizacji Au na syntetycznie uformowanej powierzchni MoSo.

6.1 Morfologia struktur otrzymanych w ukladzie 1.5 ML Au/ MoS..
Przedstawiona w rozdziale ,,Uktady eksperymentalne i wykorzystywane techniki badawcze”.
procedura wytwarzania syntetycznej powierzchni MoS; (1111) na podtozu SiO2/Si prowadzi
do powstania trojkatnych ptatkéw MoSa, ktorych dlugo$é miesci si¢ w zakresie od kilku do
kilkudziesigciu mikrometrow. Morfologia powstatych ptatkow MoS2 na powierzchni SiO;
przedstawiona jest na rysunku 54 a). Na badanej powierzchni znajdujg si¢ pojedyncze
izolowane trojkaty oraz wielowarstwowe ptatki. Rozmiar liniowy wytworzonych ptatkow
MoS; miesci si¢ w zakresie od kilku do 30 mikrometrow. Platki MoS,, ktdrych rozmiar nie
przekracza 10 pm posiadaja jednorodng powierzchnig.

s Zewnetrzny obszar ..

Wewnetrzny obszar §

Rysunek 54. Obraz SEM przedstawiajacy ptatki MoS; powstale na powierzchni SiOz, widoczne ptatki zawierajace
wiecej niz jedng warstwe dwusiarczku molibdenu a). Obraz SEM po naniesieniu 1.5 ML Au w temperaturze
550°C. Widoczne sg dwa obszary o r6znej morfologii.

W wewnetrznych obszarach MoS2, w ktorych rozmiar lateralny przekracza 10um widoczne sg
dwu- lub wielowarstwy. Rysunek 54 b) przedstawia morfologie¢ dwoch obszaréw MoS; po
naniesieniu 1.5 ML Au w temperaturze 550°C. W wyniku termicznie indukowanej
samoorganizacji Au na zewngetrznym obszarze MoSz dochodzi do formowania si¢ trojkatnych,
dobrze wyksztalconych, o ostrych krawedziach nanostruktur. Rozmiar wytworzonych

nanostruktur (bok trojkata) dochodzi do 20 nm, w zalezno$ci od temperatury podktadu podczas

127



nanoszenia Au. Parametry otrzymanych nanostruktur dla réznych temperatur podtoza
przedstawia tabela 14. W obszarze wewng¢trznym obserwowane jest formowanie si¢ klastrow,
ktérych rozmiar jest rz¢du kilku nm. Wystepowanie niewielkich nanostruktur w wewnetrznym
obszarze zwigzane jest z wystepowaniem warstw wtornych MoS,. Efekt ten zostat szczegétowo
przedstawiony przez S. Wang i inni.1’

Tabela 14. Wyznaczone parametry nanostruktur powstatych w wyniku naniesienia 1.5 ML Au na powierzchnie
MoS2(1111) w temperaturach 250-550°C.

Temperatura Sredni rozmiar | Srednia ggsto$¢ | Sredni promien Srednie
podczas lateralny powierzchniowa dyfuzji pokrycie
nanoszenia Au [nm] [1/um?] [nm] powierzchni
[°C] [%]
250 17.4+1.1 642169 19.7+1.8 8.9
350 15.6+1.5 835+78 17.3x1.4 8.1
450 17.8+0.9 389+24 25.3£1.6 5.4
550 24.9+1.3 46.8£3.9 73.245.3 3.2

Parametr taki jak $rednia gesto$¢ powierzchniowa oraz skorelowany z nim $redni promien
dyfuzji niesie ze sobg informacje o jakosci powierzchni, na ktorej powstaly nanostruktury.
Zaktadajac state warunki podczas wzrostu nanostruktur takie jak temperatura, warto$¢ i
jednorodnos¢ strumienia nanoszonego materialu, otrzymanie roéznych wartosci gestosci
powierzchniowej $wiadczy o roznej jakosci podtoza. W przypadku nanostruktur powstatych na
platkach MoS», ktérych rozmiar nie przekracza 10 yum widoczne sg zmiany w jakoSci
powierzchni w postaci roznigcej si¢ morfologii uformowanych nanostruktur. Mozliwe jest
wystepowanie dwoch typow ptatkow (rysunek 55 a-b)). Pierwszy, w ktérym w zalezno$ci od
odlegtosci od krawedzi ptatka MoS; w kierunku centrum wystepuja trzy obszary o roznej
gestosci 1 wielkosci  uformowanych nanostruktur (rysunek 55 a)). Parametry dla
poszczegblnych obszaréw Al, A2, A3 takie jak $rednia wielko$¢ uformowanych nanostruktur
oraz $redni promien dyfuzji przedstawione zostaly w tabeli 15. Korzystajac z wczesniej

wymienionego zatozenia, w obszarze A2 podtoze MoS:> jest najmniej zdefektowane.

Tabela 15. Sredni rozmiar i promien dyfuzji nanostruktur uformowanych na niejednorodnych ptatkach MoS,.

Parametry Obszar Al Obszar A2 Obszar A3
Sredni rozmiar 10.60.8 16.1+1.1 13.4+1.3
lateralny [nm]

Sredni promien 13.1+2.1 19.1+1.9 16.4+0.8
dyfuzji [nm]
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Drugi typ platkdbw MoS: charakteryzuje si¢ wystepowaniem obszarow z uformowanymi
klastrami znajdujacymi si¢ w wierzchotkach ptatka MoS2 (rysunek 55 b)). Na pozostatej czesci
powierzchni MoS; obserwowana jest jednorodna morfologia dobrze wyksztalconych
trojkatnych nanostruktur. W przypadku ptatkow MoS, w ktérych rozmiar przekracza 10 um, w
srodkowej czgsci obserwowane s3 kolejne warstwy dwusiarczku molibdenu. Mozliwe jest
wystepowanie pojedynczej drugiej warstwy MoS, (rysunek 55 c)), lub wielu warstw
(rysunek 55 d)). Podczas nanoszenia Au krawegdzie taraséw zostajg udekorowane, dzigki czemu
mozliwe jest zidentyfikowanie warstw MoS,. Metoda ta wykorzystywana byta identyfikacji

krawedzi tarasOw, zanim pojawita sie wysokorozdzielcza mikroskopia.™

A

30 nm

1

4 um

5 pum

Rysunek 55. Obrazy SEM przedstawiajace morfologi¢ uformowanych nanostruktur w zalezno$ci od wielkos$ci
ptatka MoS,. Dystrybucja nanostruktur na ptatkach MoS o0 rozmiarze nie przekraczajacym 10 pm a-b), oraz na
ptatkach MoS; o rozmiarach wigkszych od 10 um c-d).

6.2 Badania wzrostu struktur w uktadzie 1.5 ML Au/MoS..

Badajac strukturg krystaliczng nanostruktur powstalych na powierzchni MoS> w wyniku
termicznie indukowanej samoorganizacji Au wykorzystano technik¢ HAADF STEM. Wyniki
badan przedstawia rysunek 56. Obraz HAADF STEM przedstawiony na rysunku 56 a) ilustruje
przekroj poprzeczny uformowanych trojkatnych nanostruktur na syntetycznej powierzchni

MoS2. Za pomocg transformaty Fouriera wyznaczono charakterystyczne odlegtosci
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miedzyplaszczyznowe wystepujace w badanej trojkatnej nanostrukturze. Pordéwnanie

otrzymanych wynikdéw z danymi literaturowymi wskazuje, ze nanostruktura ta jest zbudowana
z Au.

Tabela 16. Wyznaczone odlegloéci miedzyptaszczyznowe oraz katy pomigdzy nimi dla nanostruktur Au
uformowanych na podtozu MoS, wraz z danymi literaturowymi dla czystej fazy Au.

Wynik do$wiadczalny Literatura®3!
Odlegtosc Kat pomiedzy Odlegtos¢ Kat pomiedzy
miedzyplaszczyznowa ptaszczyznami mi¢dzyplaszczyznowa ptaszczyznami
[A] [’] [A] [’]
(111) — 2.4+0.2 (111)/(-220) - 89+4 (111)-2.35 (111)/(-220) — 90
(-220) — 1.4+0.2 (111)/(311) - 57+4 (-220) — 1.45 (111)/311) — 60.50
(311) —1.2+0.2 (-220)/(311) - 62+4 (311)-1.23 (-220)/(311) - 64.76

Zastosowanie atomowo rozdzielczej mikroskopii HAADF STEM umozliwito zobrazowanie
syntetycznej warstwy MoS,. Powstata warstwa ulega skr¢ceniom oraz posiada modulacje, ktora
zwigzana jest z szorstko$cig podtoza SiOz. Uformowane trojkatne nanostruktury Au powoduja,
ze powierzchnia MoS; ulega odksztatceniu, widocznemu w postaci wgtebien rzedu 1 nm. pod
Przedstawione obrazy HAADF STEM przekrojow
poprzecznych na rysunku 56 b-e) pokazuja, ze syntetycznie wytworzona powierzchnia MoS»

powierzchniag nanostruktury Au.

sktada si¢ z dwoch plaszczyzn zwierajacych molibden w centrum, oraz siarke na obrzezach. W
celu identyfikacji struktury wytworzonej warstwy MoSz, poréwnano odleglosci pomigdzy
poszczegélnymi kolumnami atomowymi z literaturowym modelem strukturalnym 1’2
Oznaczajac odleglo$¢ pomiedzy plaszczyznami molibdenu jako a1 oraz pomigdzy sasiednimi
kolumnami Mo w prezentowanej projekcji jako a2 (jak pokazano na rysunku 56 c)) poréwnano

je z danymi literaturowymi. Wynik przedstawia tabela 17.

Tabela 17. Wyznaczone odlegtosci pomiedzy ptaszczyznami MoS»(1111) oraz kolumnami Mo w ptaszczyzZnie.

Parametr Wynik do$wiadczalny Dane literaturowe!’
a1 [A] 6.17+0.1 6.15
a2 [A] 2.95+0.2 3.15

Wyznaczone odleglosci sa zgodne z warto$ciami literaturowymi dla krysztatu molibdenitu.
Dodatkowo w krysztale MoS, pomiedzy sgsiednimi ptaszczyznami wystgpuje przesunigcie
kolumn atomowych jak pokazano na modelu strukturalnym (rysunek 56 c)). Analogiczne

przesunigcie kolumn atomowych pomiedzy sasiednimi warstwami obserwowane jest na
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syntetycznie uformowanym MoS;. Stad uformowana powierzchnia MoS; sktada si¢ z dwoch
ptaszczyzn molibdenowo - siarkowych.

YT eesesrsccove .

P ——

TR e —

Rysunek 56. Budowa wewnetrzna nanostruktur uzyskanych w wyniku naniesienia 1.5 ML Au na syntetyczng
powierzchni¢ MoS;a). Obrazy HAADF STEM warstw MoS; b-e) wraz z modelami strukturalnymi.

Na syntetycznej powierzchni MoS: obserwowane sa obszary, w ktéorych mozliwe jest
wystepowanie dodatkowej, trzeciej ptaszczyzny. Zaznaczony na obrazach HAADF STEM
(rysunek 56 d-e)) czerwong przerywang linig obszar przedstawia dwie plaszczyzny
molibdenowo — siarkowe, wraz z trzecig warstwa, w ktorej wystepuja inne odlegtos$ci pomigdzy
kolumnami atomowymi. W celu identyfikacji trzeciej warstwy dokonano pordéwnania
odleglosci pomigdzy poszczegdlnymi kolumnami atomowymi z modelem strukturalnym MoS:2
w projekcji [210] (rysunek 56 e)). Zdefiniowano odleglos¢ bi jako odleglos¢ pomigdzy
plaszczyznami wyznaczonymi przez kolumny atomowe S (co odpowiada grubosci warstwy
molibdenowo — siarkowej) oraz b, odpowiadajgcej odlegtosci pomiedzy sasiednimi kolumnami
S w warstwie. Wyznaczone wielkosci wraz z danymi literaturowymi przedstawiono
w tabeli 18.
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Tabela 18. Wyznaczone odlegtosci pomigdzy kolumnami S w ptaszczyznie M0S»(1111).

Parametr Wynik do$wiadczalny Dane literaturowe'’
b1 [A] 3.3740.2 3.17
bs [A] 1.49+0.1 1.57

Stad otrzymano zgodno$¢ z modelem strukturalnym. Obserwowana trzecia warstwa jest
ptaszczyzng molibdenowo — siarkowa, skrecong o 30 stopni wzgledem gtownej powierzchni
MoS..
Z przeprowadzonych badan wynika, ze troéjkatne nanostruktury Au uformowane w uktadzie
AU/Mo0S;, pozostajg w relacji epitaksji z podktadem w postaci:

(111)Au//(1111)MoS2
Wynik ten jest analogiczny jak dla trdjkatnych nanostruktur uformowanych na podtozu
naturalnie wystepujacego MoS;.
Atomowo rozdzielcze obrazy HAADF STEM umozliwity doktadne zbadanie powstalego
interfejsu nanostruktura Au/MoS; podtoze. Przedstawione na rysunku 57 obrazy HAADF
STEM TEM uwidaczniajg atomowg strukture interfejsu nanowyspa/podtoze. Badany uktad
jest uktadem nie mieszajacym sie, atomy budujace nanostruktur¢ nie wbudowuja si¢ w matryce.
Stad interfejs na catej dtugosci jest ostry. Widoczne dwie warstwy molibdenowo — siarkowe
(rysunek 57 a)) pozwalajg w tatwy sposdb wyznaczy¢ ptaszczyzne molibdenowag w warstwie,
ktorg w szczegotowym obrazie interfejsu (rysunek 57 b) zaznaczono biatym prostokgtem.
Nastepng obserwowang plaszczyzng wyznaczong przez widoczne kolumny atomowe jest
plaszczyzna zawierajagca atomy S (odlegtosci pomigdzy kolumnami w plaszczyznie oraz do
ptaszczyzny molibdenowej zgodna z danymi literaturowymi). Intensywno$¢ sygnatu
pochodzacego od kolumn zbudowanych z atomoéw S jest mniejsza niz od kolumn Mo, co jest
zgodne z proporcjonalno$cig mierzonego sygnatu w mikroskopii HAADF STEM jak Z"
(Zs=16, Zmo=42). Kolejng ptaszczyzng wyznaczaja kolumny atomowe Au. Odlegltosci
pomigdzy kolumnami w tej ptaszczyznie wynosza 1.45+0.08A (1.44+0.08A w trojkatne;
strukturze Au), a odlegtosé¢ do nastgpnej ptaszczyzny Au w strukturze wynosi 2.35+0.2A
(2.4+0.2A w strukturze Au). Intensywno$¢ kolumn Au w plaszczyznie stanowiacej interfejs
nanostruktura/podtoze jest okolo 2.5 razy mniejsza od sasiadujacych kolumn atomowych
wystepujacych w strukturze Au. Zaktadajac stalg grubo$¢ badanej struktury w tym obszarze
(probka do badan TEM), brak mieszania atoméw Au z podtozem MoS, stalg liczbe atomowa
Z (79 dla Au) zmiany w mierzonych intensywno$ci poszczegdlnych kolumn atomowych
wynikaja z liczby atomow zawartych w kolumnach. Stad atomy w kolumnie Au tworzacej
interfejs nanostruktura/podtoze znajduja si¢ w pozycjach weztowych, a ich liczba jest znacznie
mniegjsza niz W kolumnach Au budujacych trojkatng nanostrukturg. Dodatkowo z analizy
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potozen kolumn atomowych tworzacych interfejs nanostruktura/podtoze (rysunek 57 b, c))

wynika, ze kolumny Au znajduja sie pomiedzy kolumnami S w odleglosci 0.98+0.08A.

a)

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Pozycja [nm]

Rysunek 57. Atomowo rozdzielczy obraz HAADF STEM trojkatnej nanostruktury Au na powierzchni MoS: a).
Szczegdtowy obraz interfejsu nanostruktura/podtoze w badanym uktadzie, widoczne kolumny Au, S i Mo b).
Wykres przedstawiajacy pozycje¢ atomow Au i S budujacych interfejs nanostruktura/podioze.

6.3 Manipulacja nanowyspami w ukladzie Au/MoS;

Niewielkie oddziatywanie trojkatnych metalicznych nanowysp Au z podtozem MoS;
powoduje, ze mozliwa jest efektywna ich manipulacja. Przedstawione na
rysunku 58 a-c) obrazy AFM pokazuja kolejno sekwencje¢ obrazéw zarejestrowanych przed,
podczas i po manipulacji trojkatnymi nanowyspami Au na ptatku MoS,. Podczas manipulacji
trojkatne nanostruktury poruszaja si¢ rownolegle do lewej krawedzi ptatka MoSz, ktory
odpowiada kierunkowi zig-zag na powierzchni MoS,.1"® Efekt ten jest zgodny z zachowaniem
obserwowanym podczas manipulacji wyspami Au na powierzchni MoS; naturalnie
wystepujacego krysztatu.!®® Po manipulacji trojkatne nanowyspy tworza szereg rownolegtych
rzedow (rysunek 58 c¢)). Rzedy moga by¢ roéwnolegle do dolnej krawedzi ptatka MoS2 lub do
kierunku zig-zag. Bardziej ztozong sytuacje przedstawiono na rysunek 58 d). Widoczny obraz
AFM przedstawia efekt manipulacji przeprowadzonej na ptatku MoS,, w ktorego centrum

znajduje si¢ kolejna warstwa MoSa.
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Rysunek 58. Obraz topografii powierzchni dla uktadu 1.5 ML Au/MoS, @ 550°C. Obraz AFM przed a), w trakcie
b), po manipulacji c). Obraz AFM topografii powierzchni po manipulacji zawierajacy druga warstwe MoS;
wewnatrz ptatka d) oraz odpowiadajacy mu obraz SEM e).

W tym przypadku realizowane jest pojawienie si¢ dwoch typoéw rzedow, zbudowanych z
trojkatnych nanowysp. W gérnej czesci skanowanego obszaru nanowyspy Au preferencyjnie
grupuja sie¢ w rzedy réwnolegle do kierunku zig-zag. Tak utworzone rzedy moga mie¢ kilka
pm dtugosci, a odlegtos¢ pomiedzy nimi wynosi okoto 0,5-1 pm. Jesli skanowanie odbywa
si¢ w obszarze, w ktorym wystepuja kolejna warstwa MoS», wéwczas widoczny jest wptyw
krawedzie drugiej warstwy MoS; na kierunek formowania si¢ rzegdow. Podczas gdy nanowyspy
z lewej strony ptatka MoS; (rysunek 58 d)) preferencyjnie tworzg rzedy rownolegle do
krawedzi drugiej warstwy MoS», z prawej strony ptatka MoS: tylko na niewielki fragmencie
obszaru widoczne jest preferencyjne uktadanie si¢ rzedéw (wzdhiz osi X).

Nanostruktury uformowane na drugiej wewnetrznej warstwie MoS2 wykazujg preferencyjne
formowanie si¢ w rzedy tylko w obszarze przy krawedzi warstwy. W Pozostatym obszarze
dystrybucja nanostruktur pozostaje niezmieniona. Przemieszczanie si¢ nanostruktur
tworzacych powyzsze rzedy jest zgodne z kierunkiem zig-zag na powierzchni MoS,. W celu
wnikliwego zbadania powstajacych rzeddw Au, obszary po manipulacji zbadano za pomoca
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wysoko rozdzielczej mikroskopii SEM. Obszar przedstawiony na rysunek 58 d) zobrazowany
zostal za pomocg mikroskopii SEM (rysunek 58 e)). Z uzyskanych obrazéw wynika, ze
wigkszo$¢ nanowyspy Au budujacych rzedy nie jest w kontakcie z innymi wyspami. Odlegtosci
pomiedzy nanowyspami wynoszg kilka nm. Efekt ten moze by¢ spowodowany odpychaniem

elektrostatycznym pomig¢dzy nanowyspami.

Rysunek 59. Obraz SEM obszaru po manipulacji. Czerwonym, zielonym i zottym kolorem zaznaczono zmiany
jakie zaszty na strukturach Au po manipulacji ostrzem AFM.

Transfer elektrondw z monowarstwy MoS> do hanowysp Au jest mozliwy, co zostato wykazane
przez Ju. i innni za pomoca obliczen DFT.1"* Ponadto modulacja podtoza MoS; widoczna w
obrazach HAADF-STEM moze roéwniez stanowi¢ przeszkod¢ w tworzeniu kontaktow
pomigdzy ré6znymi nanowyspami. Wysoko rozdzielcza mikroskopia SEM uwidocznita zmiany
w trojkatnych strukturach Au jakie nie byly obserwowane na naturalnie wystgpujacym MoS2.
Przedstawiony obraz SEM na rysunek 59 uwidacznia modyfikacje jakie zaszty w uktadzie
Au/MoS: po procesie manipulacji. W badanym uktadzie mozliwa jest modyfikacja struktur
przez skanujace ostrze mikroskopu AFM (obszar zaznaczony zoOttym kolorem). Czgsé
trojkatnych nanostruktur po manipulacji uleglo zmianie orientacji wzgledem podtoza (obszar
zaznaczony zielonym kolorem), mozliwe sa sytuacje, w ktorych nanostruktury sg z kontakcie
fizycznym (obszar zaznaczony czerwonym kolorem).

Proces formowania si¢ rownolegtych rzedow zbudowanych z nanowysp Au mozna wyjasni¢
na podstawie nastgpujacego modelu: Niech rzedy beda reprezentowane przez N matych
kwadratow (zwanych tutaj ,,czastkami”) o wielkosci ,,a” losowo rozmieszczonych na
kwadratowej sieci 0 rozmiarze L. Podczas manipulacji rzad k czastek, gdziek=1,2,..., N -1
ulega przesunigciu w gore. Rzad rosnie o jednag jednostke, gdy limit napotkanych czastek

(k + 1) zostanie osiggnigty (rysunek 60). Zalozenie, ze rozmiar czastek ,,8” jest wigkszy niz
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odlegtos¢ ,,b”, ktdra reprezentuje odlegtos¢ pomiedzy kolejnymi liniami skanowania, pozwala
wyeliminowac¢ sytuacje, w ktorej czastki nie poruszatyby sig, lub poruszaty tylko raz. Stad
wszystkie czasteczki powinny przemieszczaé si¢ pod katem 90 ° do kierunku szybkiego skanu,
jak by to mialo miejsce przy niewspotmiernym ptaskim kontakcie i bardzo gestym
skanowaniu.'”® Innymi stowy, struktury krystaliczne Au i geometria, oraz struktura krystaliczna

podtoza MoS; sa catkowicie zaniedbywane. Srednia szeroko$¢ rzedu (w kierunku y) wynosi:

2ka
T 25)

Zatozmy, ze ustawienia skanowania sg takie, ze koncowka ostrza AFM moze przesung¢ rzad
do maksymalnej szeroko$ci wk = @, tj. do k = Kerit = L / a. Poniewaz odlegtos¢ ,,d” przebyta
przez ostrze AFM (wzdhuz y) pomiedzy dwoma kolejnymi zderzeniami wynosi L / N, stabilny
rzad zostanie uformowany, gdy:

L L? 1

d=kei g =3z = 26)

gdzie wyraz n = N/ L? opisuje koncentracje czastek. Wyznaczona odlegto$¢ odpowiada éredniej
odleglosci pomigdzy dwoma kolejnymi rzedami w przeprowadzonych eksperymentach. Przy
warto$ciach ,,a” i ,,n” odpowiadajacych kolejno pierwszej i drugiej warstwie M0S, mozemy
oszacowa¢ odlegto$ci pomiedzy rzedami. Otrzymujemy kolejno d = 0,6 um dla pierwszej
warstwy i 0,15 um (czterokrotnie mniej) dla drugiej warstwy. Mozliwe jest rowniez
oszacowanie zmian w $redniej dtugosci rzedu podczas manipulacji. Dla rzedu utworzonego
przez k czastek dhugos¢ wynosi:
Ly=ULr+a)(1—-P)+L,P 27)

i - b - x
k L[] | L] [ 1] kIIIIDIIEII]IDD&ED

Rysunek 60. Ewolucja czasowa rzedoéw sktadajacego sie z k czgstek przesuwanch w gore podczas skanowania. W
momencie rozpoczgcia manipulacji, czgstki rozmieszczone na kwadratowej sieci a), lub losowo rozmieszczone na
plaszczyznie xy b). Tylko w przypadku (b) rzad struktur moze zosta¢ utworzony w ramach skonczonej liczby
skanow.

gdzie P = Lk / L wyraza prawdopodobienstwo, ze czgstka (k + 1) zostanie dotagczona powyzej
pozostatych. Catkujac powyzsze rownanie (26) otrzymujemy:

L, = L[1 — exp(—ak/L)] 28)
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Wyrazenie Lk dazy do L, ale nie osigga tej warto$ci w okreslonym czasie. Wynika to z faktu,
ze czastki sg sztucznie umiejscowione w kwadratowej sieci. Bardziej realistyczng sytuacje
pokazano na rysunku 60 b). Podczas gdy czastki sag nadal wyréwnane wzdtuz osi x (w wyniku
skanowania wzdtuz tego kierunku), ich wspotrzedne y sa losowo rozmieszczone pomigdzy 0 a
L. Dzi¢ki temu rézne czgsci rzedu moga si¢ taczy¢ w catos¢. W celu sprawdzenia czy kierunek
skanowania lub kierunki krystalograficzne odgrywaja gtowna rol¢ w procesie formowania si¢
rzedow Au, wykonano eksperymenty manipulacji na ptatkach MoSz o réznych orientacjach.
Rysunek 61 przedstawia obszar po manipulacji, na ktérym kierunek zig-zag jest zmieniony o
25° wzgledem kierunku szybkiego skanowania. Na pierwszej warstwie MoS; uformowane
rzedy Au zorientowane sg rownolegle do osi. Nanostruktury uformowane na drugiej warstwie
MoS: (wewnatrz ptatka MoS;) nie tworza rzedow Au, krawedzie tej warstwy w tym przypadku

nie maja wplywu na formowanie si¢ rzgdow na drugiej warstwie.

Rysunek 61. Obraz SEM pokazujaca wyniki eksperymentu manipulacji AFM na innym obszarze ptatka MoS;
(kolejna warstwa).
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6.4 Badanie stabilnos$ci termicznej w ukladzie Au/MoSo.

W celu zbadania stabilnosci termicznej uformowanych nanostruktur Au na powierzchni MoS»
w temperaturze 550°C przeprowadzono eksperymenty, w Kktorych utworzone struktury
ponownie wygrzewano w 500°C i 700°C. Zbadano ptatki MoS, na ktérych wykonano
eksperymenty zwigzane z manipulacjg trojkatnymi nanostrukturami Au oraz te, na ktorych nie
badano procesow preferencyjnego przemieszczania nanostruktur Au. Wyniki tych badan
przedstawia rysunek 62. Na przedstawionym obrazie (zaznaczone czerwonym prostokatem)
widoczne sg nanowyspy, ktorych struktura w wyniku oddziatywania z ostrzem AFM ulegta
modyfikacji oraz te, ktore nie zostaty poddane badaniom za pomocg mikroskopii AFM.

Rysunek 62. Obrazy SEM przedstawiajace zmiany uformowanych nanostruktur Au na powierzchni MoS, w
temperaturze 550°C po zbadaniu stabilnos$ci termicznej. Obszar po manipulacji bez wygrzewania a), po
wygrzewaniu w 500°C b), po wygrzewaniu w 700°C c). Czerwonym prostokgtem zaznaczono obszar, w ktorym
widoczne sg wyrazne zmiany. Obszar bez kontaktu z sondg AFM przed wygrzewaniem d), po wygrzewaniu w
700°C e).

W wyniku wygrzewania w zmodyfikowanych strukturach Au doszto do przetopienia, struktury
bedace w kontakcie fizycznym potaczyty si¢e. Proces ten zaszedl znacznie ponizej
makroskopowej temperatury topnienia Au (1064°C*’®). Dla nanostruktur, w ktérych budowa

nie zostata zmodyfikowana obserwowane jest zaokraglenie wierzchotkow trojkatow. Efekt ten
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jest takze widoczny dla obszarow, w ktorych proces manipulacji nie przebiegat. Przed
wygrzewaniem uformowane trojkaty posiadaja wyrazng krawedz oraz ostry wierzcholek.
Wygrzewanie prowadzi do zmodyfikowania wierzchotkoéw trojkatow (rysunek 62 d-e)). Efekt
ten wynika z nizszej energii wigzania atomow znajdujacych si¢ na wierzchotkach trojkatnych

nanostruktur niz tych znajdujacych si¢ wewnatrz.

Podsumowujac, w tym rozdziale przedstawiono wyniki badan dotyczace wzrostu, wtasciwosci
strukturalnych oraz trybologicznych trojkatnych metalicznych nanostruktur powstatych w
wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji Au na syntetycznej powierzchni MoS..
Pokazano jako$¢ syntetycznie wychodowanych ptatkow MoSz w zaleznosci od wielkosci
ptatka. Wykazano, ze mozna kontrolowa¢ wielko$¢ otrzymanych nanowysp odpowiednio
zmieniajac parametry podczas przeprowadzania eksperymentu. Powstate trojkatne nanowyspy
zbudowane sg z czystego Au. Mikroskopia HAADF STEM dostarczyla szczegdtowych
informacji o powstatym interfejsie nanostruktur/podtoze oraz samej budowie uformowane;j
powierzchni MoS,. Istotnym osiggni¢ciem dla uktadu Au/MoS> jest zobrazowanie ostatniej
warstwy atomowej Au i pierwszej MoSy, z ktorego wynika, ze za stabe oddziatywanie
pomiedzy nanostrukturami a poditozem, ktore umozliwia efektywna manipulacje,
odpowiedzialna jest warstwa atomowa, w ktorej kolumny Au zawierajg znacznie mniej atomow
Au niz pozostale budujgce nanostrukturg. Przeprowadzone badania dotyczgce manipulacji
nanowyspami Au na pierwszej i drugiej warstwie MoSz. W poréwnaniu z wiekszo$cig
eksperymentéw omawianych w literaturze!’” nanowyspy nie sa przemieszczane jeden po
drugim, lecz kolektywnie. Odlegto$¢ pomiedzy uformowanymi rzgdami zbudowanymi z

nanostruktur Au zalezy gestosci oraz koncentracji nanowysp Au.
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7 Podsumowanie

Celem niniejszej pracy byla synteza i zbadanie wlasciwosci metalicznych nanostruktur
powstatych w wyniku termicznie indukowanej samoorganizacji Au na powierzchniach
krysztatow potprzewodnikowych typu AIII-BV i MoS2. Na zrekonstruowane powierzchnie
poiprzewodnikéw AIIl-BV oraz naturalnie wystepujacego MoS2 nanoszono 2 ML Au,
natomiast na powierzchnie syntetycznie wytworzonego MoS; nanoszono 1.5 ML Au.
Wszystkie probki przygotowane zostalty w warunkach UHV. Morfologi¢ uformowanych
nanostruktur i ich wlasciwos$ci zbadano za pomoca mikroskopii SEM, TEM, STM, AFM, oraz
techniki dyfrakcyjnej RHEED.

Badania uktadow Au/AlIIl-BV w temperaturze 330°C wykazaty, ze w zalezno$ci od rodzaju
uzytego potprzewodnika dochodzi do formowania nanostruktur o ro6znej morfologii,
wlasciwosci  strukturalnych i sktadzie chemicznym. Dla szeéciu przebadanych
potprzewodnikow typu AIII-BV najbardziej interesujacym uktadem jest Au/InSb(001).
Naniesienie 2 ML Au na powierzchnie InSb(001) w temperaturze 330°C powoduje wzrost
krystalicznych, wbudowanych w matryc¢ nanodrutéw lezacych na powierzchni w kierunku
[110] i ktorych dtugosé przekracza 1pum. Sa one zbudowane ze stopu Aulnz. Dodatkowo Au
dyfunduje w glagb matrycy na glgbokos¢ do ok. 10 nm i wbudowuje si¢ w pozycje weztowe
sieci krystalicznej podktadu. W zalezno$ci od ilo$ci dyfundujgcych atoméw Au w matryce
InSh, obserwowane jest preferencyjne wbudowywanie si¢ Au w pozycje weztowe podsieci Sb.
W uktadzie Au/InAs(001) powstajace nanostruktury zbudowane sg ze stopu Auszln. W tym
uktadzie, w interfejsie nanostruktura/podtoze pojawia si¢ warstwa buforowa, posiadajaca inna
budoweg krystaliczng niz pozostata cze$¢ nanostruktury, ktora skutkuje lokalizacja
nanostruktury powyzej $redniego poziomu powierzchni. Dla uktadu Au/InP widoczne jest
formowanie si¢ o$miokatnych nanostruktur zbudowanych ze stopu Aulnz wystepujacych w
dwoch rdéznych orientacjach krystalograficznych. Pierwsza, w ktérej plaszczyzny
krystalograficzne Aulnz(1-11) sg rownolegte do podktadu InP(001) stanowi 80% wszystkich
uformowanych nanostruktur oraz druga, w ktorej plaszczyzny krystalograficzne Auln2(211) sa
rownolegle do powierzchni InP(001). Otrzymane nanostruktury roznig si¢ wilasciwosciami
powstatych interfejsow. W pierwszym przypadku jest on ostry na catej dlugosci, dla drugiego
cze$¢ interfejsu jest rozbudowana do 3 warstw atomowych. Nanostruktury Aulnz powstate na
powierzchni InP(001) domieszkowanego typu n tworzg elektryczne kontakty typu omowego
(~20%), natomiast uformowane na powierzchni InP(001) domieszkowanego typy p wykazuja
wlasciwos$ci charakterystyczne dla diody Schottky’ego. Nanostruktury powstate w ukladzie
Au/GaSb zbudowane sg z stopu AuGaz. Uformowany atomowo ostry interfejs zakonczony jest
pojedyncza kolumng AuGa,. W ukladzie Au/GaAs izotropowo rozmieszczone, oble

nanostruktury zbudowane sg ze czystego Au. Podobnie w uktadzie Au/GaP wydtuzone w
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kierunku [-110] nanostruktury zbudowane sg z czystego Au. W budowie wewnetrznej tych
nanostruktur widoczne sg zblizniaczenia. Z badan w ukladzie Auw/AIIl-BV w temperaturze
330°C widoczne sg roznice w oddziatywaniu atoméw Au z powierzchnig potprzewodnika w
zaleznosci czy sktadnikiem metalicznym jest In czy Ga. Niniejsze badania pokazuja réwniez,
ze sktad chemiczny nanostruktur zalezy od energii wigzania potprzewodnika Alll-BV.
Malejaca energia wigzania potprzewodnika AIII-BV zwigksza efektywnos$¢ zrywania wigzan,
indukowanych przez atomy Au. Glownym zrédtem tworzenia nanostruktur jest dyfuzja
powierzchniowa i1 zarodkowanie adatomow powstalych w wyniku reakcji chemicznych

indukowanych przez atomy Au.

Dodatkowo w uktadzie Au/GaAs(001) wykonano badania w funkcji temperatury podioza.
Naniesienie 2 ML Au na powierzchnie GaAs(001) w temperaturach 330-535°C powoduje, ze
rozmiar nanostruktury zwigksza si¢ monotonicznie wraz z wzrostem temperatury. W waskim
oknie temperatury podloza, okoto 525°C, zaobserwowano powstawanie nanostruktur
zbudowanych z fazy AuGa. W temperaturach z zakresu 550-650°C formowane sg dobrze
wyksztalcone, o$miokatne nanowyspy, o statej wielkos$ci okoto 100 nm, zbudowane z fazy
AuGay. Sktad chemiczny, glebokie zagrzebanie nanowysp AuGaz oraz krystaliczna budowa
wskazuja na proces intensywnego zrywania wigzahn pomie¢dzy atomami podtoza, indukowanych
atomami Au. W wyniku tego procesu dochodzi do tworzenia si¢ kropli cieklego stopu Au-Ga,
ktora w procesie chtodzenia probki krystalizuje tworzac nanowyspy AuGay. Badania dynamiki
uktadu umozliwity wyznaczenie temperatury krystalizacji fazy AuGa oraz zaobserwowanie
metastabilnej, indukowanej atomami Au rekonstrukcji istniejacej w wysokiej temperaturze.
Wyznaczono energie aktywacji dyfuzji powierzchniowej atoméw Au na powierzchni
GaAs(001), ktéra wynosi 0.816 + 0.038 eV, oraz wyznaczono najmniejszy stabilny klaster,
sktadajacy si¢ z trzech atomow. W uktadzie Au/GaAs(001) zmieniajac temperature podtoza
podczas nanoszenia Au mozliwa jest kontrola rozmiar interfejsu jak i fazy powstatych
nanostruktury. Niezaleznie od uzytego potprzewodnika typu Alll-BV oddziatywanie atomow
Au z podiozem prowadzi do zrywania wigzan pomiedzy atomami AIIl 1 BV. Dla stalej
temperatury podtoza efekt ten jest tym silniejszy, im energia wigzania atomow matrycy jest
mniejsza. Odzialywanie atomow Au z powierzchniami potprzewodnikoéw typu Alll-BV
prowadzi do powstania silnych wigzan, na skutek ktorych nanostruktury sg trwale zwigzane z

podiozem.

Zmiana podloza na takie, z ktérym atomy Au w znacznie mniejszym stopniu oddziatuja,
powoduje powstanie struktur o innych wlasciwo$ciach. Badania termicznie indukowanej
samoorganizacji Au na powierzchni naturalnie wystepujacego MoS» wykazaty, ze powstate
trojkatne nanostruktury zbudowane sg z czystego Au, widoczny interfejs nanostruktura/podtoze

jest ostry. Uklad Au/MoS: jest uktadem nie mieszajacym si¢, w ktorym wystepuje niewielkie
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oddziatywanie pomie¢dzy nanowyspami a podktadem. Stad w badanym uktadzie mozliwa jest
efektywna manipulacja poszczegdlnymi nanowyspami z wykorzystanie ostrza AFM. Kierunek
przemieszczania si¢ nanostruktur jest Scisle okreslony, wystepuje z periodycznoscig 60°, co jest
zwigzane z heksagonalng strukturg podtoza. Istnienie preferencyjnych kierunkéw manipulacji
jest konsekwencja trojkatnego ksztattu krystalicznych nanowysp Au, ktorych boki orientujg si¢
zgodnie z kierunkiem typu ,,zig-zag”. Otrzymane wyniki eksperymentalne poparte zostaty
przez przeprowadzone symulacje komputerowe wykonane za pomocg dynamiki molekularne;.
W tych obliczeniach, dodatkowo zaobserwowano niewielkie zmiany (mniejsze niz 0.5°) w
orientacji nanowyspy wzgledem podioza podczas manipulacji. Badania w uktadzie Au/MoS>
w ktorych podktad zostat syntetycznie uformowany dostarczyty informacji o budowie samej
powierzchni MoS; oraz o budowie interfejsu w uktadzie. Pokazano jako$¢ syntetycznie
wychodowanych platkéw MoS:2 w zaleznosci od wielko$ci ptatka. Nanostruktury powstate na
syntetycznie wytworzonej powierzchni MoS; zbudowane sa z czystego Au. Interfejs
nanostruktura/podtoze jest ostry. Dzigki zastosowaniu mikroskopii HAADF STEM pokazano,
ze za stabe oddziatywanie pomi¢dzy nanostrukturami a podtozem, ktére umozliwia efektywna
manipulacje, odpowiedzialna jest warstwa atomowa, w ktorej kolumny Au zawierajg znacznie
mniej atomoéw Au niz pozostate budujace nanostrukture. Manipulacja nanostrukturami Au na
powierzchni MoS; zachodzi kolektywnie, nanostruktury organizujg si¢ w rzegdy, ktorych

odleglos¢ zalezy od gestosci nanowysp Au.
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