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STRESZCZENIE

Celem badan objetych niniejsza rozprawa byto udoskonalenie procedury symulacji
Monte Carlo (MC) procesu rozpraszania wstecznego jonow w trybie kanatowania (RBS/C) w
krysztatach zawierajagcych defekty. Zbadano wptyw dyslokacji krawedziowych na ksztatt
sasiadujacych rzedow (ptaszczyzn) atomowych i w konsekwencji na proces rozpraszania.
Wysokorozdzielcze obrazy TEM bombardowanych jonami Ar krysztatow AlGaN, SrTiOs i
Zn0 pozwolity stworzy¢ model dystorsji struktury krystalicznej w sgsiedztwie dyslokacji oraz
wyznaczy¢ jego parametry geometryczne. Dane te wykorzystano w modyfikacji programu
symulacyjnego McChasy oraz w symulacjach MC dla widm RBS/C badanych zwiazkow. Po
raz pierwszy na §wiecie wyznaczono niezaleznie rozklady glebokosciowe defektow prostych i
dyslokacji powstajacych w badanych materiatach wskutek bombardowania jonowego. W
przypadku ZnO zbadano proces akumulacji defektow wraz z dawka jonow Ar, a dzigki
wysokorozdzielczym rentgenowskim profilom dyfrakcyjnym XRD wyjasniono mechanizm

odpowiedzialny za transformacje defektowe zachodzace przy pewnych dawkach jonow Ar.

ABSTRACT

The aim of research described in this thesis has been an improvement of a Monte Carlo
(MC) simulation procedure which is applied in analysis of a Rutherford backscattering
process in channeling mode (RBS/C) in defect-containing crystals. The impact of dislocations
on surrounding atomic rows (planes) as well as on the scattering process has been deeply
examined. High resolution TEM micrographs of Ar ion-bombarded crystals (AlGaN, SrTiOs3,
Zn0) helped to model a disorder of the lattice in the vicinity of dislocations and to obtain its
geometric parameters. This model has been used to modify a simulation software McChasy
and to perform MC simulation for RBS/C spectra of examined materials. Independent depth-
distributions of simple defects and dislocations, being created in crystals during the ion-
bombardment, have been obtained from the MC simulations for the first time in the world. In
case of ZnO a defect-accumulation process as a function of Ar-ion fluence has been
examined. A driving force responsible for a transformation of defects at some Ar-fluences has

been explained thanks to high resolution XRD.
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SLOWNIK POJEC I SKROTOW

(ang. arbitrary units), jednostka umowna

(ang. displacements per atom), miara stopnia zniszczenia krysztalu
wywotanego wigzka jondéw (a takze neutrondow), informuje o dawce

jondw bombardujacych probke

(ang. Environmental Molecular Science Laboratory), instytut naukowy w
Richland, WA 99352 (USA)

(ang. High  Resolution  Transmission  Electron  Microscopy),

wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa

(ang. High Resolution X-Ray Diffraction), wysokorozdzielcza
dyfraktometria rentgenowska

(niem. Helmholtz-Zentrum Dresden-Rossendorf), instytut naukowy w

Dreznie (Niemcy)
Instytut Fizyki Polskiej Akademii Nauk, instytut naukowy w Warszawie

Instytut Technologii Materiatéw Elektronicznych, instytut naukowy w

Warszawie

(ang. Monte Carlo), rodzaj symulacji komputerowych, wykorzystujacy
mechanizm przypadkowosci realizowany na drodze losowania z

przypisang (lub nie) wagg zdarzen elementarnych

(ang. metalorganic chemical vapour deposition), technika osadzania

warstw na powierzchni materiatéw

(ang. primary knock-on atom), atom wybity z potozenia sieciowego przez

jon wigzki podczas procesu bombardowania jonowego

(ang. Rutherford Backscattering Spectrometry/Channeling), rozpraszanie

jondw wstecz (takze: wsteczne rozpraszanie jonow) w trybie kanatowania

(ang. randomly displaced atom), okreslenie rodzaju defektoéw punktowych

(prostych), polegajacych na wystepowaniu w sieci pojedynczych atomow
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SKA

SRIM

Virgin

przypadkowo przemieszczonych z ich potozen weztowych

(ang. secondary knock-on atom), atom wybity z potozenia sieciowego

przez PKA podczas procesu bombardowania jonowego

(ang. The Stopping and Range of lons in Matter), program symulacyjny
pozwalajgcy wygenerowac potozenia atoméw w kaskadzie zderzeniowe;j

oraz wyznaczy¢ ich straty energii czy zasi¢g w materiale tarczy

(krysztal dziewiczy lub bezdefektowy), okre$lenie odnoszace si¢ do
krysztatbw  nieposiadajagcych  defektow intencjonalnie w  nich
wytworzonych (np. wskutek bombardowania jonowego), czyli w
przyblizeniu idealnych (w ujeciu tym pomija si¢ naturalnie wystepujace

defekty strukturalne)






WSTEP

Wiele materialow wykorzystywanych w przemysle badz nauce charakteryzuje sig
budowa krystaliczng. Powszechng cechg jest wystepowanie niedoskonatosci ich struktur.
Zaburzenia regularnej budowy krysztatow powstajg przede wszystkim w trakcie ich wzrostu,
ale rowniez wskutek domieszkowania (np. przy uzyciu implantacji jonéw) czy w wyniku

oddziatywania z wysokoenergetycznymi czastkami (np. w energetyce jadrowej).

Defekty strukturalne wptywaja na wilasciwosci materiatow Krystalicznych — moga
zmienia¢ zarowno ich wlasciwosci elektryczne, magnetyczne, optyczne czy wytrzymatosé.
Rodzi to konieczno$¢ rozwoju m.in. metod ilosciowej oceny koncentracji defektow.
Podstawowa dla tego celu nieniszczaca technika pomiarowa (kanatowanie jonéw — RBS/C)
napotykala ograniczenia zwigzane z analizg uzyskiwanych wynikow. Opisany w §4.1.2 czesto
stosowany sposob otrzymywania rozktadéw gltebokosciowych defektow na podstawie widm
RBS/C (przyblizenie dwoch strumieni — TBA) ograniczat si¢ do struktur, w ktorych defekty
powstawaly wskutek nieskorelowanych ze sobg zmian potozen pojedynczych atomow
wzgledem ich polozen rownowagowych. Ten rodzaj deformacji nazywany jest przypadkowo
przemieszczonymi atomami (ang. randomly displaced atoms — RDA). Podstawowa wada
metody TBA jest brak mozliwosci uwzglednienia innych rodzajéow defektow w badanej
strukturze. Rowniez w przypadku materialow sktadajacych sie z wigcej niz jednego
pierwiastka doktadnos¢ TBA nie byta zadowalajaca, a jej stosowanie w przypadku struktur

wielowarstwowych r6znych materiatow byto wrecz niemozliwe.

Powyzsze ograniczenia pokonano cze$ciowo dzigki zastosowaniu do analizy widm
RBS/C symulacji Monte Carlo (MC) w programie McChasy (§4.2). Odtwarzanie ruchu jonéw
poruszajacych si¢ w kanatach utworzonych migdzy rzedami atomowymi dowolnych struktur
krystalicznych, zwlaszcza przy uwzglednieniu zadanego rozktadu defektow, stanowito
ogromny krok naprzod w tej dziedzinie. To podejscie dos¢ dtugo jednak pozwalato wylacznie

na ocen¢ koncentracji RDA w badanych materiatach.

W przypadku wiekszosci materiatow krystalicznych, zwlaszcza stosowanych w
elektronice czy energetyce jadrowej, dominujacym typem defektow sg jednak dyslokacje.
Oceny ich koncentracji dokonuje si¢ gltownie poprzez wytrawianie 1 obserwacje

mikroskopowe. Metoda ta jest niszczaca i pozwala uzyskaé informacje jedynie 0 $redniej
xi



koncentracji dyslokacji w jednostce powierzchni na wybranych gleboko$ciach, bez danych
dotyczacych ich pelnego rozktadu glebokosciowego. Opracowanie nowych metod analizy
defektow struktury krystalicznej, zwlaszcza takich, ktére pozwalalyby na jednoczesng
ilosciowa ocen¢ koncentracji obu rodzajow defektéw: prostych (RDA) 1 liniowych

(dyslokacji) byto zatem niezwykle pozadane.

Niniejszej rozprawie doktorskiej przy$wiecaty trzy cele:

I. Opracowanie modelu dystorsji struktury krystalicznej w sasiedztwie dyslokacji
tworzacych si¢ na drodze bombardowania jonowego w trzech zwiazkach
krystalicznych (AlGaN, SrTiOs i ZnO) oraz okreslenie parametrow geometrycznych

tego modelu i wyznaczenie szybkosci ich zmiany wraz z odlegloscia od dyslokacji.

Il.  Wykorzystanie opracowanego modelu w modyfikacji kodu zrédtowego programu
McChasy — modyfikacja ta miata poszerzy¢ mozliwosci programu 0 mozliwos¢

analizy widm RBS/C dla krysztatdow wielosktadnikowych zawierajacych dyslokacje.

I1l.  Analiza widm RBS/C (na drodze symulacji MC z wykorzystaniem zmodyfikowanej
wersji programu  McChasy) otrzymanych dla bombardowanych jonami Ar
monokrysztatlow AlGaN, SrTiOz i ZnO.

Prowadzone prace obejmowaly trzy popularne zwigzki chemiczne: AlGaN 1 ZnO,
potprzewodniki o bardzo szerokim spektrum zastosowania m.in. w elektronice, oraz SrTiO3
(STO), wykorzystywany m.in. w energetyce jadrowej. Materialty te poddano uprzednio
bombardowaniu wigzkg jonéw Ar o energiach 300-320 keV w celu wytworzenia dystorsji

sieci krystalicznej.

Do realizacji wymienionych wyzej celow uzyto dwoch (w przypadku ZnO trzech)
komplementarnych technik badawczych: wysokorozdzielczej transmisyjnej mikroskopii
elektronowej (HRTEM) oraz wstecznego rozpraszania jonéw w trybie kanatlowania (RBS/C).
Obrazy HRTEM umozliwity opracowanie nowej metody analizy zaburzen strukturalnych
powstajacych w krysztatach w sasiedztwie dyslokacji, dzigki ktérej wyznaczono parametry
geometryczne wugigtych plaszczyzn atomowych (zwanych w skrocie parametrami
geometrycznymi dyslokacji). Wyniki te pozwolity stworzy¢ model dystorsji sieci

krystalicznej w sgsiedztwie dyslokacji krawedziowych. Na jego podstawie dokonano

xii



modyfikacji programu McChasy: opracowano procedure symulacji MC procesu rozpraszania

wstecznego jondw w obszarach zawierajacych dyslokacje.

Otrzymanie stabilnej wersji programu McChasy pozwolito na dokonanie analizy widm
RBS/C zarejestrowanych dla bombardowanych jonami Ar struktur krystalicznych objetych
niniejszg rozprawg. Na drodze symulacji MC otrzymano oddzielne rozktady gle¢bokos$ciowe
dwoch rodzajow defektow powstajacych w badanych materiatach: przypadkowo
przemieszczonych atoméw (RDA) oraz dyslokacji. W przypadku AlGaN i STO zbadano
niezalezno$¢ energetyczng koncentracji defektow od energii analizujgcej wigzki jonow He
(stosowanej w pomiarach RBS/C), a dla ZnO wyznaczono krzywag akumulacji defektow
strukturalnych w zaleznosci od dawki jonéw Ar. W przypadku ZnO zastosowano réwniez
wysokorozdzielcza dyfraktometri¢ rentgenowska (HRXRD), ktora pozwolita na zbadanie sit
napedowych odpowiedzialnych za transformacje defektowe zachodzace podczas

bombardowania jonowego w tym materiale ze wzrostem dawki jonow Ar.

*kk

Pierwsze dwa rozdzialty niniejszej rozprawy poswigcono przegladowi stanu wiedzy w
dziedzinach bedacych przedmiotem pracy: defektom struktur krystalicznych oraz
oddziatywaniu jondw z materig. Rozdziat 3 omawia wptyw wiazki jonow na bombardowane
materiaty. W rozdziale 4 opisano stosowane techniki eksperymentalne i metody analizy
uzyskanych danych, opisano tez do$wiadczenia, ktorych przeprowadzenie byto kluczowe dla
realizacji celéw rozprawy. Rozdziat 5 poswiecono oméwieniu procesu modyfikacji programu
McChasy. Odwzorowanie zjawiska kanatowania jonow w bombardowanych jonowo
krysztatach wymagato od programu McChasy umiejetnosci odtworzenia zachowania sig¢
jonow He w obecnosci struktur defektowych — ze szczegdlnym uwzglednieniem dyslokacji
krawedziowych, ktére powoduja odksztalcenia kanatow miedzyatomowych, wykazujac
istotny wplyw na ruch jonow He. Modelowi dystorsji struktury krystalicznej w sasiedztwie
dyslokacji krawedziowych poswigcony zostat §5.1. W rozdziale 6 przedstawiono wyniKki
symulacji MC dla widm RBS/C zarejestrowanych dla badanych materiatow (AlGaN, SrTiOs i
Zn0) wraz z dyskusja.

Wyniki badan objetych niniejsza rozprawa zostaly umieszczone w nastgpujacych

publikacjach:
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CHARAKTERYSTYKA BADANYCH MATERIALOW

Analiza defektow struktur krystalicznych ujeta w niniejszej rozprawie objeta izolator

(SrTiOs3) oraz dwa zwiazki potprzewodnikowe (AlGaN i ZnO):

Tytanian strontu (SrTiOs lub STO) jest izolatorem, ktory krystalizuje w strukturze
perowskitu o statych sieci agrg = 390.5 pm i csy9 = 396.8 pm, a ze wzgledu na jednorodne
wigzania jest zaliczany jednocze$nie do struktur homodesmicznych. Znajduje zastosowanie w
jubilerstwie jako substytut diamentu, ale ze wzgledu na wyjatkowe wlasciwosci fizyczne i
chemiczne (m.in. wysoka odporno$¢ na amorfizacje w przypadku bombardowania ci¢zkimi
jonami) jest materialem wysoce pozadanym w energetyce jadrowej jako matryca
pochtaniajaca produkty rozpadu promieniotworczego badz jako nosnik izotopu *°Sr w
radioizotopowym generatorze termoelektrycznym.

W pracach objetych niniejsza rozprawg badano monokrysztaty STO o orientacji (100)

bombardowane jonami Ar* o energii 320 keV w dawce 3x10%* cm?,

Azotek glinowo-galowy (AlGaN) jest stopem dwoch potprzewodnikoéw: azotku galu
(GaN) 1 azotku glinu (AIN), wykazujacym cechy posrednie obu zwigzkow. GaN ma stale sieci
Acan = 318.0 pm oraz cgqy = 516.6 pm | prostg przerwe energetyczng wynoszacg okoto
345 eV, czyli jest przezroczysty dla catego zakresu widzialnego promieniowania
elektromagnetycznego. Natomiast AIN cechuje si¢ stalymi sieciowymi a,;y = 310.4 pm i
cun = 496.5 pm oraz wyjatkowo duza przerwa (6.2 eV). Oba zwigzki krystalizuja w

strukturze heksagonalnej (typ wurcytu).

Ogolnie zwigzki III-N (zwiazki azotu z metalami grupy III uktadu okresowego) moga
emitowaé $wiattlo w szerokim zakresie dlugosci fali promieniowania, od czerwonego po
daleki ultrafiolet (m.in. 356 nm w przypadku GaN czy 210 nm dla AIN, zaleznie od
szeroko$ci przerwy energetycznej). Zwiazki AlxGaixN moga by¢é z tego powodu
wykorzystywane np. w produkcji diod, laserow, tranzystorow czy detektorow $wiatla o

okreslonej czestotliwosci.
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Stosunek stechiometryczny Ga:Al w monokrysztatach objetych niniejszg rozprawa
wynosit 3:2, zatem wzor og6élny badanej struktury to Alo4GaoeN. Probki AlGaN o grubosci
0.5 um i orientacji (0001) wytworzone epitaksjalnie na podtozu szafirowym metoda MOCVD

poddano bombardowaniu jonami Ar* o energii 320 keV w dawce 5x10° cm™.

Tlenek cynku (ZnO) to rowniez potprzewodnik krystalizujacy w strukturze wurcytu, o
statych sieci az,o = 324.9 pm oraz c;,o = 520.7 pm. Cechuje go szeroka prosta przerwa
wzbroniona 3.37 eV, jest tez piezoelektrykiem. Moze by¢ stosowany m.in. w bateriach
stonecznych 1 roznych Zrédlach §wiatta, w ktorych wykazuje przewage nad GaN ze wzgledu
na znacznie wyzsza energi¢ wigzania ekscytonu (60 meV wobec 24 meV w GaN). Ta cecha
pozwala obserwowaé $wiecenie w ZnO nawet w temperaturze pokojowej. Technologia
wytwarzania ZnO jest tez tansza niz GaN, co stwarza obiecujace pole zastosowania tego

materialu w elektronice.

W niniejszej rozprawie badano monokrysztaty ZnO firmy MaTeck o orientacji (0001),

bombardowane jonami Ar* o energii 300 keV w dawkach 1x10'* — 4x10%® cm™.

**k*k

Odpowiednie domieszkowanie moze poszerzy¢ zakres stosowalnosci potprzewodnikow
poprzez wywolywanie w materiale zjawisk nie zachodzacych w nim spontanicznie. Np.
wprowadzenie do struktury krystalicznej jondw metali ziem rzadkich pozwala na wzbudzanie
Swiatlta o okreslonej dtugosci fali, co umozliwia m.in. konstrukcje diod wysylajacych trzy
podstawowe barwy $wiatta (RGB) — czerwone (red), zielone (green) i niebieskie (blue). Ich

polaczone dziatanie dawaloby swiatlo biale.

Wprowadzanie domieszki do struktury krystalicznej jest zatem pozadane z punktu
widzenia zastosowan praktycznych, moze jednak wigzaé si¢ z wytworzeniem defektow
krystalicznych, ktére moga wptywac na intensywnos¢ wywotywanego zjawiska. Fakt ten
stanowil motywacj¢ podjecia badan nad AlGaN i ZnO w zakresie powstawania defektow
strukturalnych w obu materiatach na drodze bombardowania jonowego z wykorzystaniem

zmodyfikowanego programu McChasy.
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1. DEFEKTY STRUKTURY KRYSTALICZNEJ

Budowa ciat krystalicznych w skali atomowej charakteryzuje si¢ uporzadkowaniem,
ktore odréznia je od innych materialdow. Wyraza si¢ ono poprzez periodycznie powtarzajace
si¢ potozenia molekut, z ktérych zbudowany jest krysztal (atomoéw, jonéw badz czasteczek ).
Tworzg one w przestrzeni sie¢ krystaliczng, a ich utozenie moze by¢ opisane za pomocg 3-
wymiarowej siatki wyznaczonej przez trzy grupy prostych réwnoleglych, dzielagcych
przestrzen na szereg identycznych réwnolegtoscianOw zwanych komorkami elementarnymi.
Punkty w miejscach przecigcia si¢ prostych (tzw. wezfy) definiuja Siec¢ przestrzenng krysztatu.
Kazdy wezet idealnego krysztatu miatby wobec tego identyczne otoczenie — taka struktura

cechowataby si¢ budowa o doskonatej periodycznosci.

Krysztalty moga by¢ sklasyfikowane na podstawie symetrii budowy ich sieci
przestrzennej do jednego z siedmiu ukfadow krystalograficznych, w ramach uktadu do
odpowiedniej grupy punktowej, a w obrgbie niej do grupy przestrzennej. Przynalezno$¢ do
danej struktury nie warunkuje jednak wiasciwosci fizycznych, ktore zalezg istotnie takze od
charakteru 1 przestrzennego rozmieszczenia wigzan chemicznych miedzy molekutami
krysztalu. Wyrdznia si¢ cztery grupy krysztaldow posiadajace rdézne rodzaje wigzania

chemicznego: jonowe, kowalencyjne, metaliczne i van der Waalsa.

Wigkszo$¢ ciat statych charakteryzuje si¢ budowa polikrystaliczng — sktadajg sie z duze;j
liczby przypadkowo rozmieszczonych monokrystalicznych ziaren, cechujacych sig
regularnosciag jedynie w ograniczonej objetosci [2]. W dalszej czeSci pracy pojecie krysztatu

bedzie bez utraty ogdlnosci tozsame z monokrysztatem.

“ Na podstawie [1] oraz zrodet wskazanych w tresci.

" W celu ograniczenia licznych powtérzen czesto stosowanymi w niniejszej pracy okresleniami

odnoszacymi si¢ do molekut wchodzacych w sktad krysztatu bgda bez utraty ogdlnosci pojgcia atomu badz jonu.
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1.1 Rodzaje defektow

Rzeczywiste krysztaly posiadaja defekty, czyli zaburzenia budowy idealnej sieci
krystalicznej. W skali makroskopowej ma to wyraz w postaci budowy mozaikowej czy
defektow morfologicznych (pekni¢¢, inkluzji badz rys). Do najmniejszych fluktuacji
doskonale periodycznej struktury mozna zaliczy¢ drgania termiczne atoméw wokot ich
potozen rownowagowych. Amplituda tych drgan zalezy m.in. od charakteru wigzan taczacych
sasiadujace atomy czy ich wzajemnej odleglosci i rosnie wraz z temperaturg. Kwanty drgan
termicznych atoméw sg nazywane fononami i nie uwaza si¢ ich za typowe defekty sieci
krystalicznej, a raczej za przyczyn¢ powstawania defektéw atomowych — powoduja np.

przemieszczenia atoméw do wolnych weztow czy przestrzeni migdzyweztowych.

W skali atomowej niedoskonatosci sieci krystalicznej mozna podzieli¢ ze wzgledu na
ich geometri¢ przestrzenng na: punktowe (0-wymiarowe), liniowe (1-wymiarowe) i
powierzchniowe (2-wymiarowe). Sa one zwane wlasciwymi defektami strukturalnymi.
Swoistymi rodzajami defektow sa powierzchnie krysztalow oraz granice ziaren w
polikrysztatach. Ich obecno$¢ wigze si¢ z naglym zanikiem periodycznej struktury

krystalicznej.

W skali subatomowej wyrozniane s3 roéwniez defekty elektronowe (elektrony
nadmiarowe, dziury elektronowe i ekscytony), jednak nie beda one przedmiotem niniejszej

rozprawy.

Defekty strukturalne powstajg przede wszystkim juz w trakcie wzrostu krysztatow,
jednak moga pojawia¢ si¢ rowniez w wyniku oddzialywania krysztalu z energetycznymi
jonami, np. podczas bombardowania jonowego lub przy ekspozycji na promieniowanie w
reaktorach jadrowych. Proces powstawania dystorsji sieci krystalicznej w wyniku

bombardowania jonami Ar bedzie szczegdtowo analizowany w niniejszej rozprawie.

1.1.1 Defekty punktowe

Mozna wyrézni¢ dwa rodzaje defektow O0-wymarowych sieci krystalicznej: dodatkowe
atomy miedzyweztowe danej struktury oraz wakanse, czyli puste wezly sieci powstajgce
wskutek usunigcia atomu z idealnej sieci. Atomy miedzyweztowe pojawiajg si¢ w siatce
przestrzennej pomiedzy weztami sieci, czyli w miejscu nieprzewidzianym budowa idealna,

np. wskutek przypadkowego przemieszczenia wywotanego drganiami termicznymi sieci. Sa
2



one wobec tego, w przeciwienstwie do fonondow, wilasciwymi zaburzeniami termicznymi.
Pojawienie si¢ w sieci krystalicznej wakansu z jednoczesnym przemieszczeniem atomu do

pozycji migdzyweztowej nosi nazwe defektu Frenkla.

W krysztatach jonowych defekty punktowe sg zwigzane z brakujacym w strukturze lub
nadmiarowym jonem. Jednoczesny ubytek kationu i anionu w sieci krystalicznej jest
nazywany defektem Shottky ego. Wakanse kationowe i anionowe sg wzajemnie sprzezone i
wystepuja rownolegle ze wzgledu na konieczno$¢ zachowania obojetnosci elektrycznej ciata.
Defekt Frenkla w krysztale jonowym wigze si¢ z przesunieciem kationu lub anionu z wezta
do pozycji miedzyweztowej. Wymiary Kationu sg zwykle mniejsze niz anionu, przez co
fatwiej przemieszcza si¢ on do pozycji migdzyweztowej. Z tego wzgledu kationowy defekt

Frenkla jest czg$ciej obserwowany.

Wezel badZz przestrzen migdzyweztowa rzeczywistego krysztalu moze by¢ rowniez
wypeliona atomem obcego pochodzenia. W takim wypadku defekt punktowy znany jest jako
domieszka. W zalezno$ci od miejsca pojawienia si¢ domieszki wyrdzniamy dwa typy
domieszkowania: miedzyweztowy, gdy atom domieszkowy znajduje si¢ w siatce przestrzennej
pomiedzy najblizszymi weztami, oraz podstawieniowy, gdy dodatkowy atom zastepuje atom

sieci macierzystej w wezle sieciowym.

Defekty punktowe pozostaja w rownowadze termicznej, co oznacza, ze kazdy krysztat

posiada okres$lone st¢zenie rownowagowe tego typu defektow — opisuje je zaleznos¢:

E
n =+NN'exp (—m>, (1.1)

w ktorej n jest liczba atomow nie znajdujacych si¢ w macierzystych weztach sieci, N’
oznacza liczbg luk w strukturze, E jest energig potrzebna, by utworzy¢ atom migdzyweziowy
(zalezng od wymiaru atomu doznajacego przemieszczenia oraz wymiaru luki, ktorg atom
moze zajaé, jak rowniez od temperatury, rzedu kilku eV), Kk jest stalag Boltzmanna, a T

temperaturg bezwzgledna.

Przy pewnej koncentracji wakansow sieciowych struktura krystaliczna znajduje si¢ w
stanie roOwnowagi, odpowiadajagcym minimum energii swobodnej tej sieci. Stezenie

wakansow w krysztatach monopierwiastkowych moze by¢ opisane wyrazeniem:

= exp(~) (L2)

n
N kT



gdzie n/N jest stosunkiem liczby wakanséw do liczby obsadzonych pozycji atomowych w
idealnej strukturze, a E oznacza energi¢ aktywacji na utworzenie pojedynczego wakansu

(rzedu eV).

1.1.2 Dyslokacje

Defekt krystaliczny nazywany jest liniowym, gdy zaburzenie regularno$ci w
rozmieszczeniu atomow sieci moze by¢ powigzane z pewng wyrdzniong prostg. Oznacza to,
ze w jednym kierunku krystalograficznym defekt ten zajmuje znaczng cz¢$¢ krysztatu,
natomiast w innym jego rozmiar jest rzedu co najwyzej Kilku-kilkunastu odlegtosci
migdzyatomowych. W zwigzku z tym defekty liniowe zwane sa czesto réwniez 1-

wymiarowymi.

Dyslokacje sa wtasciwymi defektami liniowymi. Zazwyczaj wyodrgbnia si¢ dwa ich
typy: dyslokacje krawedziowq oraz srubowg. W rzeczywistych krysztatach obserwowane sa
takze petle dyslokacyjne oraz dyslokacje mieszane, ktore sg tworem posrednim wykazujacym

cechy obu rodzajow dyslokaciji.

Dyslokacja krawedziowa moze by¢ opisana jako dodatkowa polptaszczyzna atomowa
pojawiajaca si¢ w Strukturze krystalicznej, nieprzewidziana jej prawidtowa budowa (rys. 1.1).
Regularnos$¢ sieci jest silnie zaburzona w bliskim sgsiedztwie krawedzi dyslokacji, ktdra
wyznacza jednoczesnie os dyslokacji (na rys. 1.1 jest to prosta prostopadta do powierzchni
kartki przechodzaca przez pierwszy z czerwonych atomow powyzej plaszczyzny poslizgu
zaznaczone] linig przerywang). Jesli t¢ 0§ otoczymy cylindrem o promieniu rzedu kilku
odleglosci migedzyatomowych, woéwczas czgs¢ krysztalu na zewnatrz tego cylindra moze by¢
uwazana jako sie¢ idealna, podczas gdy atomy wewnatrz cylindra sa znaczaco przesunigte w
stosunku do pozycji weztowych w sieci prawidtowej. Atomy znajdujace si¢ wewnatrz takiego

cylindra nazywane sg rdzeniem dyslokacji [3].

W celu ilosciowego scharakteryzowania dyslokacji wprowadza si¢ tzw. wektor
Burgersa b. Opisuje on kierunek i wielko$¢ nieuporzadkowania zwigzanego z dyslokacja.
Jesli w idealnej sieci krystalicznej potaczymy atomy zamknigtym konturem (rys. 1.2a), a
nast¢pnie konturem tym sprobujemy potgczy¢ atomy wokot rdzenia dyslokacji, to koniec i

poczatek konturu nie spotkajg si¢. Z tego faktu wynika definicja wektora Burgersa — jest to



Rys. 1.1 Schematyczny przekroj poprzeczny otoczenia dyslokacji krawedziowej (czerwone kota) w

przypadku prostej regularnej struktury Kkrystalicznej; ptaszczyzne poslizgu zaznaczono linig

przerywana.

[ ] ® [ ] L ] ® ® [ ] ] ® ® [ ] o o
o ¢ L @ L ] o o E L @ @ [
o [ o o [ ] [ ] [ [ ] o o o
] L ® o ] ® ® o o o ®
® L ] ® o [ o o @ L] o

[ ] @ L L @ o @ @ @ ]

(a) (b)
] ® ® ] ] ® ® ® [ o [ ] o

Rys. 1.2 Przyktad konstrukcji wektora Burgersa: (a) kontur Burgersa w niezdeformowanej czesci
krysztatu; (b) ten sam kontur narysowany wokét rdzenia dyslokacji; wektor Burgersa b zostat

Zaznaczony na czerwonao.

dodatkowy wektor niezbedny do domknigcia owego konturu w sieci zawierajacej dyslokacje
(rys. 1.2b). Zgodnie z konwencja przyjmuje si¢, ze kontur musi by¢ prowadzony zgodnie z
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kierunkiem wskazéwek zegara, co wyznacza zwrot wektora Burgersa. Jak tatwo zauwazyc,
wektor Burgersa jest prostopadly do linii dyslokacji krawedziowej, czyli wyznacza

jednoczes$nie kierunek normalny do dyslokacji.

Wokot linii dyslokacji istnieje pole naprezen sprezystych. W czesci krysztatu
zawierajace] dodatkowa potplaszczyzne, gdzie odleglo$ci migdzy atomami sg mniejsze od
staltych sieciowych, pojawiaja si¢ naprezenia $ciskajace. W pozostatej czegsci krysztatu
wystepuja naprezenia rozciggajace, wskutek ktorych odlegtosci migdzy sgsiednimi atomami
sg wieksze od statych sieciowych. Pod wptywem naprezen wewngtrznych badz w wyniku
dziatania sit zewne¢trznych dyslokacje krawedziowe majg zdolno$¢ poruszania si¢ wzdhuz

ptaszczyzny poslizgu (linia przerywana na rys. 1.1).

Innym typem ruchu, jakiemu mogg podlega¢ dyslokacje krawedziowe, jest ich
wspinanie sie, przebiegajace prostopadle do plaszczyzny poslizgu. Zachodzi ono gtownie w
podwyzszonych temperaturach i jest zwigzane z obecnoscig W Sieciach rzeczywistych
krysztalow wakansow i atomow migedzyweztowych. Ich migracja w kierunku dyslokacji moze
doprowadzi¢ do przemieszczenia atomu krawedziowego w miejsce wakansu wystepujacego w
sasiednim rzedzie atomowym badz do pozycji miedzyweztowej, powodujac wstgpujacy ruch
dyslokacji. Mozliwy jest rOwniez proces odwrotny — atom z rzedu sasiadujacego z dodatkowa
polptaszczyzng dyslokacji lub z pobliskiej pozycji migdzyweztowej moze dobudowaé si¢ do
jej krawedzi — ten rodzaj ruchu dyslokacji krawedziowej nazywany jest jej zstgpowaniem.
Wspinanie dyslokacji powoduje powstawanie progow na linii dyslokacji, przez co linia

dyslokacji przybiera ksztatt schodkowy.

Dyslokacja $rubowa (rys. 1.3b) zwigzana jest ze wzajemnym przemieszczeniem dwoch

czg$ci krysztatu, przy czym linia dyslokacji srubowej moze by¢ uznawana za granicge miedzy
przesunieta 1 nieprzesunieta czgscig krysztatu. Pojawienie si¢ tego rodzaju dyslokacji zmienia
plaszczyzny sieciowe w powierzchnie srubowe, zwane helikoidami. Powierzchnia zewnetrzna
krysztalu, w ktorym wytworzyla si¢ dyslokacja §rubowa, bedzie zdeformowana — powstanie

na niej potka, ktorej jeden z brzegéw bedzie zanikal w glab krysztatu.

W przeciwienstwie do dyslokacji krawedziowej, wektor Burgersa dyslokacji srubowej
jest rownolegly do linii dyslokacji, co wynika z ksztattu konturu Burgersa (rys. 1.3). Jesli
wyobrazimy sobie niedomknigte kontury Burgersa umieszczone jeden pod drugim w idealne;j
czesci krysztalu, wowczas jasny stanie si¢ powod, ktoremu dyslokacja srubowa zawdziecza

SW0j3 nazwe.



Punkt startowy

[

]
¥
A g
o L1
d
L
}/ L
A
A\ // »
L~ i |
d
| 7~
Punkt startowy
i koncowy Punkt koricowy

Rys. 1.3 Schemat powstawania dyslokacji srubowej na przyktadzie konstrukcji wektora Burgersa: a)
kontur Burgersa w sieci idealnej; b) wzajemne przesuniecie dwoch czesci krysztatu i kontur

Burgersa narysowany wokét rdzenia dyslokacji sSrubowej [4].

Naprezenia Sieci majg najwigkszg warto§¢ w najblizszym sagsiedztwie linii dyslokacji
srubowej ze wzgledu na wzajemne przesuni¢cia atoméw wzgledem siebie siegajace statej
sieci. Pole naprezen zwigzane z dyslokacja srubowa ma symetri¢ cylindryczna wzgledem osi
dyslokacji, a warto$ci naprezen maleja wraz ze wzrostem odleglosci od s$rodka rdzenia
dyslokacji jak r* [5].

**k*

W krystalografii koncentracj¢ dyslokacji podaje si¢ zwyczajowo w jednostce m? lub
cm™?. Sens tej wielkosci wynika ze sposobu uzyskiwania koncentracji dyslokacji na drodze
trawienia elektrochemicznego, ktore odstania warstwy krysztatu na réznych glebokosciach. W
wyniku réznego tempa trawienia w miejscach wystgpowania krawedzi dyslokacji, na
odstonigtej powierzchni tworzg si¢ jamki, ktore sa nastgpnie obserwowane pod mikroskopem

optycznym i liczone, po czym ich liczba jest dzielona przez wielko$¢ powierzchni prébki.

1.1.3 Defekty ptaszczyznowe

Defekty, ktorych jeden z wymiardow przestrzennych nie przekracza kilku odlegtosci
mi¢dzyatomowych, za§ pozostate dwa osiagaja wielokrotnie wicksze rozmiary nazywane sa

defektami ptaszczyznowymi (powierzchniowymi lub 2-wymiarowymi). Do tej grupy



deformacji krysztatow zaliczane sg bledy ulozenia oraz granice oddzielajgce obszary
krysztalu o podobnej budowie.

Jesli charakterystyczny dla danej struktury uktad plaszczyzn atomowych zostaje
zaburzony 1 w pewnym obszarze sieci krystalicznej zmienia si¢ sekwencja tych ptaszczyzn, to
taki defekt nazywany jest bledem ufozenia. Niedoskonatosci tego typu powstajg w trakcie
wzrostu krysztalow lub wskutek wydzielenia w strukturze i oddzielenia od siebie dwu lub

wiecej dyslokacji czesciowych, wystepujacych poczatkowo w ustalonej sekwencji.

Swoistym defektem 2-wymiarowym jest powierzchnia zewnetrzna krysztatu, ktorej
tworzenie mozna opisa¢ poprzez przecigcie sieci ptaszczyzng o okreslonych wskaznikach
Millera [hkl]. Nawet najdoktadniejsze cigcie nie powoduje zazwyczaj powstania idealnie
gladkiej powierzchni — bedzie si¢ ona sklada¢ ze stopni i tarasow (potek), ktorych wielkosé
uzalezniona jest od wskaznikow [hkl] ptaszczyzny. Na powierzchniach rzeczywistych
krysztalow obserwuje si¢ rdwniez inne nieregularno$ci: kolanka, adatomy czy wakanse

powierzchniowe.

1.2 Wplyw defektow strukturalnych na wlasciwosci cial stalych

Wiele fizycznych i chemicznych wiasciwosci krysztaldow zalezy nie tylko od typu
struktury, w ktorej dany materiat krystalizuje, czy charakteru wigzania taczacego jego
molekuty, lecz dos¢ istotnie réwniez od obecnosci defektdw w rzeczywistej sieci
krystalicznej. Wiele z mechanicznych, optycznych, elektrycznych czy magnetycznych
wlasnosci krysztatow jest nie tylko wrazliwa na obecnos¢ defektow, lecz czesto wreez przez
nie zdeterminowana. Np. w temperaturach bliskich zera bezwzglednego defekty sg przyczyna

oporu resztkowego wystepujacego w fazie nadprzewodzacej wielu materiatow.

Defekty w krysztatach wptywajg m.in. na koncentracje nos$nikow tadunku i ich
ruchliwo$¢, poziomy energetyczne czy wielko$¢ przerwy zabronionej potprzewodnikow, a
zatem warunkuja zdolno$¢ materialdéw do przewodzenia pradu elektrycznego. Substancje
krystaliczne o budowie idealnie periodycznej (w rzeczywisto$ci oczywiscie nieistniejace)
bytyby czesto kwalifikowane jako izolatory, a nie polprzewodniki. Defekty odpowiadaja
réwniez m.in. za wspélczynniki absorpcji czy zatamania $wiatta krysztatdow, zmiany ich
twardosci, a nawet temperatury przemian fazowych. Natomiast niektore z wiasciwosci (np.

dielektryczne czy ciepto wlasciwe) nie wykazuja zmian wywolanych obecnoscig defektow.
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Duze znaczenie w wielu procesach fizycznych i1 chemicznych ma nie tylko
wystepowanie defektow w strukturze, lecz przede wszystkim ich rodzaj oraz koncentracja, od
ktorych zaleza m.in. tempo dyfuzji, reaktywno$¢ czy podatno$¢ na obrobke plastyczng.
Istotnym 1 pozadanym np. w elektronice rodzajem defektow sg wprowadzane sztucznie do
potprzewodnikow domieszki (m.in. pierwiastkow ziem rzadkich) w celu wywotania
okreslonego rodzaju luminescencji. Samo domieszkowanie (na drodze implantacji jonowe;j)
jest nierozerwalnie zwigzane z tworzeniem si¢ w strukturze takze innych rodzajow defektow,

ktore moga thumic¢ pozadane wtasciwosci krysztatu.

Z punktu widzenia przydatno$ci danego materialu istotna staje si¢ wiec umiejetnosé
oceny koncentracji wybranych rodzajéw defektow oraz jej zalezno$ci od roznych czynnikoéw
(jak dawka implantowanych jonéw czy temperatura). Pozwala to np. na opracowanie
procedur redukcji negatywnego wptywu jednego typu defektow (atomy przemieszczone) na
oczekiwane efekty wywotane innym rodzajem defektow (domieszki), m.in. poprzez

odpowiednie wygrzewanie.

Z kolei umiejetnos$¢ okreslania krzywej tempa akumulacji defektow (zaleznej od dawki
implantowanych jonoéw) jest podstawa wyznaczenia tzw. progu deformacji plastycznej,
powyzej ktorego pozbycie si¢ defektow strukturalnych (nawet na drodze wygrzewania w
wysokich temperaturach) staje si¢ niemozliwe. Znajomo$¢ tego progu pozwala na znalezienie

sposobu wprowadzania do materiatu wysokich stgzen domieszki.
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2. ODDZIALYWANIE JONOW Z MATERIA

2.1 Oddzialywanie jonu z atomem

Badania, bedace przedmiotem niniejszej rozprawy, zwigzane sa z oddzialywaniem
wigzki jonow z atomami tarczy Krystalicznej. W zaleznosci od energii jondw wigzka moze
by¢ wykorzystywana w celu modyfikacji materiatu, z ktorym oddziatuje, badz do analizy jego
skladu chemicznego czy struktury defektowej. Jony o stosunkowo niewielkich energiach
(rzedu 10-100 eV) moga zatrzymaé si¢ Na powierzchni probki badz w jej poblizu i
uczestniczy¢ nastepnie we wzroscie warstwy epitaksjalnej. Jony o energiach rzedu 1 keV sa
wykorzystywane w procesie sputteringu, czyli odrywaniu powierzchniowych atomoéw tarczy.
Energia wigzki rzgdu 100-300 keV pozwala na modyfikacje wiasciwosci materiatow (np.
elektrycznych czy optycznych) na drodze implantacji jonow, ktére grzezng na glebokosciach
od kilkudziesieciu do kilkuset nm od powierzchni probki. Zagadnieniu temu poswiecono §3
niniejszej rozprawy. Sktad chemiczny czy deformacje struktury krystalicznej spowodowane
implantacja moga by¢ analizowane dzigki wykorzystaniu rozpraszania elastycznego lekkich

jonow o energiach rzedu MeV. Technike te opisano szerzej w §4.1.

Liczne zderzenia jondéw z atomami prowadzg do zmian kierunkow ich ruchu w wyniku
dziatania sit kulombowskich. Jest to zatem przyktad oddzialywania na odlegto$¢ i termin
‘zderzenia’ nie moze by¢ rozumiany dostownie — miedzy czastkami nie dochodzi do

bezposredniego kontaktu.

Interakcje migdzy jonem i atomem wygodnie jest rozpatrywaé¢ w uktadzie odniesienia
zwigzanym ze $rodkiem mas oddziatujacych obiektow. Jesli uktad ten jest odosobniony, czyli
nie dziatajg na niego sity zewng¢trzne, to srodek mas pozostaje w spoczynku badZ porusza si¢
ze stalg predkoscig — jest wigc ukladem inercjalnym, a ruch jonu i atomu podlega drugiej

zasadzie dynamiki. Promien wodzacy $rodka mas w uktadzie laboratoryjnym ma postac:

* Na podstawie [6] oraz zrodet wskazanych w tresci.
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myr; + myn,

Te = )
©= T, 21

gdzie m;, m, — masy oddzialujacych obiektow, a ry, r, — ich promienie wodzace w
uktadzie laboratoryjnym. W uktadzie srodka mas r jest oczywiscie rowny zero, co pozwala
zredukowa¢ dwa roéwnania ruchu — opisujgce osobno ruch jonu i atomu — do jednego:
md—zr =F(r), (2.2)
dt?
gdzie r =1y —1,, F(r) jest sila centralng wzajemnego oddziatywania, a m — masa

zredukowang postaci:

. mm,
L — (2.2a)
Uktad srodka mas pozwala zatem sprowadzi¢ zagadnienie zderzenia jonu z atomem do ruchu
czastki o masie m w polu sity centralnej F(r), ktorego srodek (tozsamy ze zrodltem sity)
pokrywa si¢ ze S$rodkiem wybranego ukladu wspotrzednych zwigzanego z ukladem

laboratoryjnym.

Z zasady zachowania momentu pedu wynika, Ze tor ruchu dowolnej czastki w
centralnym polu sit jest krzywa ptaska, co umozliwia jego opis w uktadzie biegunowym
poprzez wyznaczenie w dowolnej chwili dwoch wspotrzednych: odleglosci od poczatku
ukladu r oraz kata ¢@. W klasycznej teorii rozpraszania dwoch czastek (jon-centrum
rozpraszajace) kat rozproszenia 6, czyli kat miedzy poczatkowym a koncowym wektorem
predkosci rozpraszanego jonu (rys. 2.1), moze by¢ wyznaczony W oparciu 0 zasady
zachowania energii, pedu i momentu pgedu. W ukladzie srodka mas przyjmuje on postaé

wyrazenia zwanego funkcjg odchylenia lub klasyczng catkq rozpraszania [7, 8]:

o)

dr
6(b) =m—2b f % (2.3)
z funkcjg f(r) postaci:
fy= =202
- ET. TZ' (2.33)
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gdzie b jest parametrem zderzenia, V(r) energiq potencjalng wzajemnego oddziatywania
czastek’, r odleglo$cia miedzy czastkami, rmin odlegtoécia najwiekszego zblizenia, a Er
energig ich wzajemnego ruchu, liczbowo réwna poczatkowej energii kinetycznej czastki (w

nieskonczonosci).

Rys. 2.1: Schemat trajektorii jonu poruszajgcego sie w polu elektrostatycznym centrum
rozpraszajgcego o tym samym znaku tadunku. Zaznaczono parametr zderzenia b, kat rozproszenia 6
oraz odlegtos¢é najwiekszego zblizenia r,,;, i odpowiadajacy jej kat ¢. Ze wzgledu na symetrie
zdarzenia ruch moze odbywaé sie w obu kierunkach trajektorii, bez zmian Zadnej z

charakteryzujgcych jg wielkosci.

Doktadna posta¢ zaleznosci #(b) moze by¢ wyznaczona analitycznie tylko dla kulisto-
symetrycznych po6l sit centralnych, czyli odwrotnie proporcjonalnych do kwadratu odleglosci.

Przyktadami takich pol sa oddziatywania: grawitacyjne migdzy czastkami posiadajacymi

T W literaturze energia ta jest powszechnie nazywana po prostu potencjatem oddziatywania, co zostanie

zatrzymane takze w niniejszej rozprawie
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mase 0raz elektrostatyczne miedzy tadunkami punktowymi, dla ktorych ogdlna postac¢ energii

potencjalnej moze by¢ wyrazona wzorem:

@
Vi = (2.4)

gdzie @ = const. Takie podstawieniec w rownaniu (2.3a) pozwala wyprowadzi¢ relacje

wigzacg kat rozproszenia 6 i parametr zderzenia b:

b 9
2E,

b=

(2.5)

W  przypadku tadunku punktowego Q poruszajacego si¢ w polu elektrostatycznym

wytwarzanym przez tadunek Q wiclkos¢ @ wystepujaca we wzorze (2.4) wyraza si¢

zalezno$cig @ = gdZIe &o jest przenikalnos$cia dielektryczng prozni, ktérej wystepowanie

wynika z doboru uktadu jednostek (SI), przy czym @ przyjmuje wartosci ujemne, gdy
oddziatujagce *tadunki sa réznoimienne, i dodatnie w przeciwnym wypadku. Wobec

powyzszego relacja (2.5) moze by¢ zapisana nastgpujaco:

O aQ
97 = dne,2E, b (2.5a)

W celu opisania oddzialywania jonu z atomem, ktorego jadro jest otoczone chmurg
elektronowg ekranujaca jego dodatni tadunek, wprowadza si¢ tzw. potencjal ekranowany

postaci:

Vscreen = Vex(r), (2.6)
gdzie Vc jest potencjatem kulombowskim, zas$ bezwymiarowa wielkos$¢ y(r) to tzw. funkcja
ekranowania wyrazajaca stosunek rzeczywistej warto$ci potencjatu do wartosci potencjatu
kulombowskiego jadra w danym punkcie. W nieskonczonej odlegtosci od atomu przyjmuje

ona warto$¢ 0 i rosnie do 1 w miarg zblizania si¢ do jadra.

Ekranujacy wplyw elektronow na tadunek jadra wyrazony funkcja ekranowania
powoduje, ze potencjal wokol jadra atomu przestaje by¢ odwrotnie proporcjonalny do
kwadratu odlegtosci, co uniemozliwia wyznaczenie funkcji odchylenia (2.3) w analityczny
sposob. Dyskusja wyznaczenia zaleznosci #(b) w sposdb numeryczny dla jonu poruszajacego

si¢ wzgledem atomu z parametrem zderzenia b zostata podjgta w §5.4.
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Postaci funkcji ekranowania byty szeroko dyskutowane w literaturze [7]. Najdoktadniej
oddajaca rzeczywiste zachowanie jonu w ekranowanym potencjale atomu, taczaca zatozenia
mechaniki klasycznej, statystycznej i kwantowej, jest funkcja wystepujaca w potencjale

zwanym uniwersalnym lub (od nazwisk tworcow: Ziegler, Biersack i Littmark) ZBL:

Ajexp(—B;x), (2.7)
1

Xu = XzBL =

4
1=

gdzie x jest zredukowang odleglto$cia od jadra atomu postaci:

X = ay (2.7a)
zas$ ay wyrazone jest zaleznos$cia:
_0.8854a,
ay = Z{)'23 +Zg,23' (2.7b)

w ktorej a, jest promieniem Bohra réwnym 0.0529 nm, a Z; oznacza liczby atomowe
odpowiednio jadra i jonu. Wspotczynniki A;j oraz B wystepujace we wzorze (2.7) zebrano w
tabeli 2.1:

i A; B;
1 0.1818 3.2
2 0.5099 0.9423
3 0.2802 0.4028
4 | 0.02817 0.2016

Tab. 2.1: Wspditczynniki ekranowanej funkcji ZBL (2.7).

Znajomos¢ potencjatu oddziatywania w kazdym punkcie przestrzeni pozwala odtworzy¢
ruch jonu oddzialujacego z atomem poprzez wyznaczenie dla dowolnej chwili wektorow
przyspieszenia i predkosci, a nastepnie calej jego trajektorii dzigki zaleznosci laczacej

potencjat z sita dzialajaca na rozpraszany jon:

Fy=am= -V, (2.8)

gdzie indeks i odnosi si¢ do dowolnej pary wspotrzgdnych, np. kartezjanskich x i y — jak

wspomniano wyzej tor ruchu jonu w polu elektrostatycznym atomu jest krzywa plaska, wobec
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czego mozna tak dobra¢ uktad wspotrzednych, by wyeliminowaé trzecie réwnanie w
réwnaniu wektorowym (2.8). Fakt ten wykorzystano do numerycznego wyznaczenia warto$ci

6(b) jonu poruszajacego si¢ w ekranowanym potencjale atomu, co opisano w §5.4.

Z parametrem zderzenia b i odpowiadajagcym mu katem rozproszenia 6y zwigzany jest

catkowity przekroj czynny na rozpraszanie o, zdefiniowany zalezno$cia:

o(6p) = mb*. (2.9)
Calkowity przekrdj czynny jest zatem kotem o promieniu b, narysowanym wokoét centrum
rozpraszajacego, prostopadtym do wektora predkosci poczatkowej jonu. W przypadku
skolimowanej wiazki jonéw wszystkie czastki, ktorych trajektorie przecietyby powierzchnie
kota przekroju czynnego, zostang odchylone od poczatkowego kierunku ruchu o katy wigksze
badz rowne Ob. Jak tatwo zauwazy¢, b jest proporcjonalne do ¢(6,), podczas gdy o(8,) oraz

strumien jondéw sg zalezne od odwrotnosci 6.

2.2 Straty energetyczne i zasieg jonow w materii

Jon poruszajacy si¢ w kierunku powierzchni ciata statego doznaje w pierwszej fazie
ruchu dziatania tzw. sily obrazowej, powstajacej wskutek indukcyjnego przesuniecia
elektronow w strukturze tarczy. Wptyw tej sity na ruch jonu moze by¢ jednak pominigty w
pierwszym przyblizeniu. W miarg zblizania si¢ do tarczy zaczyna oddziatywac z jej atomami
powierzchniowymi w sposob opisany w §2.1, przy czym potencjal, jakiego doznaje, jest

potencjatem ekranowanym.

W zalezno$ci od warto$ci parametrow zderzenia trajektorii jonu wzgledem najblizszych
molekut i sumarycznego oddziatywania pochodzacego od kazdej z nich, jon moze zostaé
rozproszony wstecz (pod katem wigkszym niz 90° wzgledem pierwotnego kierunku ruchu)
badz kontynuowac ruch w glebi krysztatu. Ze wzgledu na niezerowa $rednice wigzki jondw w
typowym eksperymencie (rzedu milimetra) oraz stosunkowo duze wartoséci statych sieci
wzgledem promieni atomowych zdecydowana wigkszo$¢ jondw wigzki przeniknie do wnetrza

krysztatu 1 zaledwie cz¢$¢ nich zostanie rozproszona na powierzchni.

Jon poruszajacy si¢ wewnatrz ciata stalego traci swoja energi¢ kinetyczng w

nieelastycznych procesach oddziatywania z elektronami oraz wskutek elastycznych zderzen z

jadrami atoméw tarczy. Proces ten mozna opisa¢ wprowadzajac wielkos¢ S = Z—i, bedaca
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miarg strat energii na jednostke dlugosci trajektorii jonu i przyjmujaca wartosci ujemne. W
zalezno$ci od mas i liczb atomowych oddzialujacych obiektow, jak rowniez od energii wigzki
1 gesto$ci materialu tarczy, straty energetyczne jondw w typowych procesach zawierajg si¢ w

przedziale od kilku do 100 eV na nanometr dtugosci drogi.

Procesy strat energii wskutek oddzialywania z elektronami oraz jadrami tarczy z
dobrym przyblizeniem mozna uwaza¢ za nieskorelowane, wobec czego zwyczajowo zapisuje
sig: S =S8, + S, gdzie S, i S, oznaczaja odpowiednio elektronowe i jadrowe (nuklearne)
straty energii na jednostke dtugosci. Gdy predko$¢ jonu poruszajgcego si¢ w ciele statym jest
duza (np. rzedu MeV w przypadku He*), wowczas dominujgcym procesem jakiego doznaje
jon jest nieelastyczne oddziatywanie z elektronami. Energia jonu maleje kosztem wzbudzen

elektrondw badz jonizacji atomow.

W miare utraty energii kinetycznej coraz wigksze znaczenie zaczyna odgrywac proces
elastycznych zderzen jonu z jadrami tarczy. Poniewaz oddziatujace czastki wcigz posiadaja
stosunkowo duzg energi¢ wzgledna (rzedu keV), a potencjat ekranowany wymaga ich
znacznego zblizenia, zeby wzajemne oddzialywanie stato si¢ wystarczajaco silne do transferu
energii i zmiany kierunku ruchu, zatem z dobrym przyblizeniem mozna przyjaé, ze proces ten
polega wylacznie na zderzeniach binarnych, w ktérych uczestnicza jednocze$nie doktadnie

dwa obiekty.

Straty energetyczne jonéw w materii z mikroskopowego punktu widzenia sg oczywiscie
procesem dyskretnym, zwigzanym z licznymi oddzialywaniami jonu z poszczegdlnymi
atomami tarczy. Jednak w ujeciu makroskopowym, ze wzgledu na statystyczny charakter
procesu, uwzgledniajacy $rednie oddzialywania bardzo duzej liczby jondw, mozna uznac, ze
wigzka jonOw traci energi¢ w sposob ciagly. Straty energii sg wyrazane zwykle w eV/nm lub

keV/pm.

Zderzenia jonow z jadrami tarczy sa odpowiedzialne nie tylko za nuklearne straty
energii jonu (Sn), lecz réwniez za powstawanie defektow strukturalnych w materiale
bombardowanym przez wigzke. Oddziatywania z elektronami powoduja zaniedbywalne straty
energii przypadajace na pojedyncze kolizje, a w zwigzku z tym wynikajace z tego zmiany
trajektorii jonow czy potozen atomdéw rowniez moga by¢ pominigte.

Wkiad poszczegbdlnych proceséw (S, i S,) do calkowitych strat energii zalezy od
energii i liczby atomowej jonu. W przypadku wolnych jonéw o duzym Z dominujacym
procesem sg nuklearne straty energii, podczas gdy S, ma istotnie wickszy wktad do S dla
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lekkich 1 szybkich jonéw. Zatem wiazki ci¢zszych jonéw o energiach rzgdu keV sg stosowane
w procesach modyfikacji wiasciwosci materialow, a lekkie jony (np. H*, He™) o energiach
rzedu MeV znajduja zastosowanie w analizie réznych struktur, nie powodujac modyfikacji

ich budowy.

Znajomo$¢ strat energii na jednostke diugosci trajektorii jonu S pozwala wyznaczy¢

zasigg R jonu o energii poczatkowej Eo w tarczy z zaleznos$ci [9]:

Jest to jednak zagadnienie natury statystycznej — zderzenia z jadrami i elektronami tarczy, jak
réwniez czas migdzy nimi oraz kierunki ruchu po zderzeniu sg zalezne od wzajemnych
chwilowych potozen jonéw wiazki i atomoéw tarczy, wartosci ich wzglednej energii oraz
parametrOw zderzenia trajektorii jonow wzgledem atomow tarczy, a zatem w przypadku
ogromne] liczby zdarzeh moga by¢ traktowane jako przypadkowe. Wobec tego zasiggi

poszczeg6lnych jonow wigzki nie beda identyczne.

Energia kinetyczna przekazywana przez jon o energii poczatkowej Eo w zderzeniu
elastycznym z jadrem tarczy, wynikajaca z zasad zachowania energii, p¢du i momentu pedu,
moze by¢ przedstawiona jako funkcja kata rozproszenia 6 oraz mas oddziatujacych obiektow:

AM, M, 6

= | ——2=sin?=| E,.

Ze wzoru (2.11) wynika, ze maksymalny transfer energii zachodzi, gdy parametr zderzenia
jonu wzgledem jadra tarczy b=0 (wowczas kat rozproszenia 8 = 180°), natomiast catkowity
przekaz energii moze nastapi¢ wytacznie w przypadku, gdy masy oddziatujacych obiektow sa
rowne. W pozostalych wypadkach zawsze tylko cze$¢ energii jonu wigzki zostaje przekazana

atomowi tarczy.
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3. WPLYW BOMBARDOWANIA JONOWEGO
NA STRUKTURE MATERIALOW

Oddziatywanie wigzki jonoOw z materiatami zalezy od wielu czynnikéw. Po stronie
wigzki sg to m.in. rodzaj jonéw wiazki oraz jej energia i nat¢zenie, a W przypadku tarczy:
rodzaj struktury, jej sktad chemiczny i typy wigzan chemicznych, temperatura, a takze
orientacja wzglgdem wigzki jonéw. W zaleznosci od rodzaju pierwiastkow wiazki i tarczy
oraz energii wigzki, mozna wyrozni¢ trzy obszary oddziatywania wigzki na materiat:

a) modyfikacja powierzchni: poprzez osadzanie si¢ bardzo wolnych jondéw lub

wyrywanie atomow powierzchniowych przez wolne i ci¢zkie jony;

b) modyfikacja struktury materiatlu: wskutek bombardowania (implantacji) wiazka

jonoéw wytwarzane sg defekty i wprowadzane atomy domieszki;

¢) mikroanaliza: nieniszczgca technika pomiarowa pozwalajagca na wykorzystanie

rozpraszania lekkich szybkich i jonéw do analizy sktadu chemicznego badz
struktury defektowej probki;

Niniejsza rozprawa poswiecona jest obszarom b i ¢. Wskutek bombardowania jonowego
wytworzono struktury defektowe w trzech materiatach monokrystalicznych (AlGaN, ZnO i
STO). Analize tych struktur dokonano wykorzystujac wiazke lekkich jonow *He* o energiach
rzgdu MeV.

Nalezy zauwazy¢, ze terminy bombardowanie jonowe i implantacja jonow sa terminami
bliskoznacznymi — sa to metody modyfikacji ciat statych polegajace na poddaniu materiatu
tarczy dziataniu wigzki jonow o ustalonych parametrach (energia, nat¢zenie pradu wigzki, kat
padania). Fizyczne podstawy obu proceséw sg identyczne, réznica migdzy nimi wynika z ich
odmiennego zastosowania. Mierzalnym skutkiem bombardowania jonowego sa powstate w
jego wyniku defekty w strukturze tarczy, bez intencjonalnej zmiany wlasciwosci materiatu
spowodowanej domieszkowaniem jonami wigzki. Dlatego w procesie tym stosuje si¢
najczesciej jony gazu szlachetnego (np. Ar) o odpowiednio dobranej energii (odpowiedzialnej
za zasieg jonéw w materiale) i dawce (rozne jej wartosci wplywaja na gestosci powstatych
defektow). Natomiast celem implantacji jonowej jest wytworzenie w strukturze tarczy
warstwy o niezerowej koncentracji jonow implantowanych, w efekcie czego modyfikowany

materiat moze zyska¢ wilasciwosci, ktorych nie posiadat przed implantacjg (zdolnosci
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luminescencyjne, wickszg wytrzymatos¢ etc.). W ten sposdob mozna m.in. domieszkowac
roznego rodzaju substancje (zwiazki krystaliczne, elastomery, ceramiki). Oczywiscie,

zjawiskiem ubocznym implantacji jest rowniez powstawanie struktur defektowych.

3.1 Kaskady zderzeniowe; powstawanie defektow w krysztalach

Jon penetrujacy material doznaje elastycznych i nieelastycznych zderzen z atomami
tarczy, w wyniku czego nastepuja straty energii jonu i zmiana jego kierunku lotu (§2.2). Z
zasady zachowania energii wynika oczywiscie, ze te straty musza by¢ kompensowane —
nastepuje przekaz energii strukturze tarczy. W jego wyniku moze nastapi¢ wzbudzenie lub
jonizacja systemu elektronowego badz przekaz energii kinetycznej atomom materiatu. W tym
rozdziale przyjeto nastepujace oznaczenia: E, — energia jonu przed zderzeniem z atomem, E;
— energia jonu po zderzeniu, E, — energia przekazana atomowi tarczy w wyniku zderzenia.

Aby nastapil przekaz energii kinetycznej jonu atomowi Sieci jon musi poruszac si¢ po
trajektorii kolizyjnej wzgledem atomu tarczy z dostatecznie matg wartoscia predkosci — by
zapewni¢ odpowiedni czas oddzialywania. Atomy sieciowe krysztalu oddzialujacego z
wigzka jonow moga bowiem zosta¢ przemieszczone z potozen weztowych dopiero wowczas,
gdy zostanie im dostarczona tzw. energia progowa Ej. Atom, ktoremu przekazana zostata
mniejsza ilo$¢ energii (E, < Ep), wytraci ja pod postacia fonondw (energia zostanie zuzyta na
wzbudzenie wibracji sieci).

Warto$ci Ep zaleza od rodzaju materialu 1 jego struktury, a takze kierunku
przemieszczenia, jednak przyjmuje si¢, ze wartos¢ 25 eV jest uniwersalnym 1 ogolnie
akceptowalnym przyblizeniem E, dla wszystkich substancji. Nalezy zauwazy¢, ze jest to
warto$¢ kilkukrotnie wigksza od wartosci energii progrowych dla tworzonych spontanicznie
(w wyniku drgan termicznych sieci) wakanséw (rzedu 1 eV) i atoméw miedzyweztowych
(rzedu 5 eV) — powodem tej roznicy jest niestabilno$¢ defektu Frenkla, ktory rekombinuje
spontanicznie, jesli atom wybity z polozenia weztowego nie znajdzie si¢ wystarczajgco
daleko od pozostawionego po sobie wakansu. Zatozenie utworzenia stabilnej pary Frenkla w
wyniku wybicia atomu wezlowego przez jon wigzki wymaga przemieszczenia na dostatecznie
duza odleglos¢ — jest to przyczyna przyjecia wartosci 25 eV jako uniwersalnej wartosci Ep.

Jesli w wyniku zderzenia z jonem wiazki atom zyska energie¢ E, = Ep, to ulegnie

stabilnemu przemieszczeniu z potozenia weztowego, ale cze$¢ E, (rzedu eV) zostanie zuzyta
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na zerwanie wigzan sieciowych i bezpowrotnie stracona. Pozostatg czg$¢ energii atom wytraci
w nieelastycznych procesach zwigzanych z lokalnym wzrostem temperatury materiatu.

Atom wybity z polozenia sieciowego przez jon wigzki jest nazywany PKA (ang.
primary knock-on atom). Jesli PKA posiada energiec E, > E, wOwczas na swojej drodze
moze wybija¢ kolejne atomy zwane SKA (secondary knock-on atom), te kolejne (tertiary
knock-on atom — TKA) etc. W ten sposob powstaje kaskada zderzeniowa, w ktorej z potozen
wezlowych wybijane sg kolejne generacje atoméw tarczy — az do momentu osiggni¢cia progu
Ep, ponizej ktorego nie moze nastapic stabilne przemieszczenie atomu.

Teoretyczny opis zagadnienia kaskad zderzeniowych jest ztozonym problemem
oddziatywan wielu cial, przez co w jego charakterystyce stosuje si¢ wiele przyblizen. Zaktada
si¢ czesto, ze kaskada jest tancuchem niezaleznych zderzen dwoéch cial, a pomiedzy
zderzeniami atomy poruszaja si¢ bez oddzialywan — jest to istota modelu kaskady liniowej. W
jego najprostszym ujeciu, zaproponowanym przez Kinchina i Pease’a [10], atomy traktuje si¢
jak kule o réwnych masach. PKA zyskuje pewng energic E od jonu wigzki (bez
uwzgledniania strat na pokonanie wigzania), a nast¢pnie dzieli si¢ nig rowno W zderzeniu z
SKA — po kolizji kazdy z 2 atomow (SKA i PKA) ma energi¢ E /2. W Kkolejnych zderzeniach
energia jest ponownie przekazywana w rownych proporcjach i kaskada obejmuje juz 4 atomy
o0 energii E /4 kazdy. Po n zderzeniach 2™ atomow posiada energi¢ E/n kazdy. Propagacja
kaskady (wzrost liczby atomow przemieszczonych) zachodzi dopoki E /n = 2Ej,.

Liczba N, atoméw przemieszczonych w kaskadzie wywotanej pojedynczym PKA jest
w modelu Kinchina i Pease’a uzalezniona od wartosci E uzyskanej przez PKA:

1) gdy E < Ep, to PKA nie jest w stanie wybi¢ zadnego atomu, wiec N, = 0;

2) dla Ep < E < 2E, PKA moze wybi¢ i spowodowaé przemieszczenie tylko jednego

SKA, ale energia samego PKA spada ponizej Ep, wigc zajmie on wakans powstaty
po SKA i straci zdolno$¢ dalszego poruszania si¢ po krysztale — wobec tego N = 1;

3) gdy E > 2E}, to atomy w kaskadzie mogg by¢ przemieszczane az do osiggnigcia

energii 2E na atom, stad N, = E /2E),.

Oczywiscie wartos¢ E moze okaza¢ si¢ zbyt duza dla przekazu energii kinetycznej
atomowi sieci (gdy dominuja nieeleastyczne oddziatywania z elektronami sieci) — wowczas
prawdopodobienstwo wybicia SKA i dalszej propagacji kaskady jest niewielkie. Jednak mato

prawdopodobne jest rowniez pojawienie si¢ PKA o tak duzej energii.

21



a) AlGaN —1 jon Ar

b) AlGaN — 100 jonow Ar

Tina Depth vs. Y-Axis

[+ 1500 A

Z 1 = ..

o s .

< <

1500 A , , -1500 A | \?

04 — Target Depth — 3000A 0A _ Target Depth — 3000 A

c) SrTiOz —1 jon Ar

d) SrTiOsz — 100 jonow Ar

s Depth vs. Y-Axis H}g&

+1750 A I S

-~ E Tage
[w] (o]
+— + =
wy [ 73]
12504 | 17504 | |
0A — Target Depth — 2500 A 0A — Target Depth — 3500A

e) ZnO — 1 jon Ar

f) ZnO — 100 jonow Ar

[+ 1250 A !
v Depth vs. Y-

S

IS

=g

1250 A |

0A — Target Depth —

— Target Depth —

22



< Rys. 3.1: Kaskady zderzeniowe otrzymane w SRIM dla (a-b) AlGaN, (c-d) STO i (e-f) ZnO wywotane
jonami Ar o energii 320 keV (a-d) badz 300 keV (e-f) skierowanymi pod katem ~7° do normalnej do
powierzchni struktur. Rysunki (a, c, e) przedstawiaja kaskade wywotang przez pojedynczy jon Ar,

natomiast (b, d, f) obrazuja kaskady wywotane przez 100 jonéw Ar.

W zaleznos$ci od energii deponowanej w jednostce objetosci tarczy, powstala kaskada
zderzeniowa moze charakteryzowa¢ si¢ wigksza lub mniejsza liczbg atoméw w niej
uczestniczacych — dla lekkich i szybkich jonow przekaz energii jest nieznaczny, wiec
wywotane przez nie kaskady nie beda rozbudowane. Przeciwnie w przypadku ciezkich i
wolnych jonéw — te moga powodowaé powstawanie wielu generacji atomow
przemieszczonych, ktore moga by¢ uwazane za poczatki mniejszych kaskad w obrgbie tej
wywotanej przez padajacy jon.

Wizualizacja przestrzenna kaskady zderzeniowej jest mozliwa dzigki zastosowaniu
symulacji komputerowych, opartych jednak réwniez na szeregu przyblizen. Powszechnie
stosowanym w $wiecie nauki programem pozwalajacym na symulacje propagacji kaskady jest
SRIM (The Stopping and Range of lons in Matter) [11]. Dzigki wyznaczeniu trajektorii wielu
tysiecy jondw (oraz wybitych przez nie atomoéw tarczy) program pozwala oszacowac takze
m.in. zasieg jondw w materii, ich straty energii czy liczbe wakanséw tworzacych sie na
danych gtebokosciach.

Na rys. 3.1 przedstawiono przykladowe kaskady zderzeniowe otrzymywane w SRIM.
Wytworzono je przy zadaniu warunkéw odpowiadajacych rzeczywistym procesom
bombardowania jonowego, ktorym poddano materiaty objete badaniami opisanymi w
niniejszej rozprawie (AlGaN, STO, ZnO).

Propagacja kaskady moze by¢ podzielona na trzy etapy (rys. 3.2):

|.  Faza przemieszczen — gwaltownie ro$nie liczba atomoéw przemieszczonych
spowodowana czestymi zderzeniami i1 przekazem energii od PKA do kolejnych
generacji atomOw przemieszczeonych, region propagacji kaskady staje si¢ silnie
wzbudzony i zdeformowany; faza | trwa ~10713 s do momentu osiggniecia przez
atomy energii niewystarczajacych do dalszego ruchu w sieci.

Il. Faza relaksacji — jeszcze przed zakonczeniem fazy I zaczyna si¢ spontaniczna
rekombinacja czgsci defektow, pozostale osiggaja stan réwnowagi 1 powoduja
powstanie obszaréw naprezen; faza Il trwa ~5x10713 s.

IIl.  Faza chlodzenia — ostatnie stadium relaksacji wywotane duzymi naprezeniami i

szczatkowym wzbudzeniem sieci. Liczba atomoéw przemieszczonych nadal maleje
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dzigki dodatkowej rekombinacji, ktorg umozliwia ruch dyfuzyjny defektéw. Faza
I trwa ~(1 — 10)x10712 s do momentu osiagniecia stanu rownowagi termiczne;

Z otoczeniem.
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Rys. 3.2: Schemat ewolucji liczby atoméw przemieszczonych w kaskadzie zderzeniowej w strukturze W

wywotanej PKA o energii 2.5 keV (na podstawie [12]).

Faza I moze by¢ dos¢ poprawnie opisana przy zalozeniu zderzen binarnych. Rozktad
energetyczny SKA dobrze przybliza zaleznos¢ 1/E? [13], zatem w fazie I czeéciej wystepuja
atomy wybite o niskiej energii niz wysokoenergetyczne. W celu przewidzenia zachowania si¢
kaskady przy niskich energiach atomow konieczne staje si¢ zastosowanie dynamiki
molekularnej. Okazuje si¢, ze niskoenergetyczny atom traci energi¢ gtownie kosztem zderzen
wymiennych — po opuszczeniu pozycji weztowej wybija inny atom zajmujac jego miejsce, ten
wybity atom zachowuje si¢ podobnie i tak powstaje tancuch podobnych przemieszczen. W

efekcie rozktad atomow przemieszczonych do pozycji migdzyweztowych jest przesunigty w
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glab krysztalu w pordéwnaniu z rozkladem wakanséw, ktore nie doswiadczajg takiej
propagacji.

Pod koniec fazy relaksacji dynamiczna segregacja defektow w regionie kaskady
powoduje powstawanie obfitujacych w wakanse obszaréw otoczonych atomami
mi¢dzyweztowymi (rys. 3.3) [9]. Duze koncentracje wakansow (obserwowane np. w [14] i
siegajace 20%) sa motorem transformacji do struktur korzystniejszych energetycznie —
uskokow 1 petli dyslokacyjnych. Takze atomy miedzyweztowe, ktoére po ustaniu propagacji
kaskady nie ulegly rekombinacji, aglomerujg — nawet znacznie chetniej niz wakanse [15] —

tworzac petle dyslokacyjne.

O. 0. 0. 000 O  Atom sieciowy
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Rys. 3.3: Schemat wysoce zdefektowanego obszaru w materiale, uformowanego podczas przejscia
kaskady zderzeniowej, gdy $rednia droga swobodna miedzy kolizjami byta poréwnywalna z

odlegto$ciami miedzy atomami tarczy [9].
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3.2 Migracja defektow; termicznie aktywowane transformacje
defektowe

Drgania termiczne atomoéw sa przyczyng ich ruchu, tzw. migracji. Po uzyskaniu
okreslonej minimalnej wartosci energii, tzw. energii aktywacji migracji, atom moze pokonaé
op6r stawiany mu przez najblizszych sgsiadéow wskutek oddziatywan elektrostatycznych i
przemiescic si¢ np. z pozycji weztowej do miedzywezlowej lub w miejsce wakansu. Wskutek
migracji defekty punktowe mogg oddziatywac na siebie aglomerujagc w klastry (wakansowe
lub atomow migdzyweztowych) — te z kolei mogg transformowac¢ w petle dyslokacyjne lub
dyslokacje wtasciwe.

Kaskady zderzeniowe stanowig istotng przyczyn¢ migracji defektow, 0 czym
wspomniano juz W §3.1. Towarzysza im zar6wno procesy rekombinacyjne, jak réwniez
aglomeracje defektow punktowych i ich transformacje w ztozone formy defektowe. Struktura
krysztalu po przejsciu kaskady staje si¢ silnie napr¢zona. Badania nad GaN ujawnity np., ze
wielko$¢ naprezen ro$nie ze wzrostem koncentracji dyslokacji (podobna zalezno$¢ przy
wzroscie liczby atoméw przemieszczonych nie jest obserwowana) [16]. Naprezenia te sg
przyczyng odksztalcen sieci (zmianie ulegaja odleglosci migdzyplaszczyznowe),
podlegajacych prawu Hooke’a. Po osiggnigciu pewnego krytycznego napre¢zenia $cinajagcego
nastgpuja przemieszczenia calych obszaréow krysztalu wzdluz plaszezyzn poslizgu.
Przekroczony zostaje tzw. prog deformacji plastycznej 1 prawo Hooke’a przestaje
obowigzywac.

Z punktu widzenia dziedzin, w ktorych stosowane krystaliczne elementy narazone sg na
bombardowanie wigzka jonow, istotny staje si¢ wplyw temperatury na defekty strukturalne.
W wielu przypadkach mozna bowiem termicznie aktywowac transformacje defektowe
prowadzace do rekombinacji defektow i1 odbudowy struktury krystalicznej. Proces ten
wymaga Stosowania wysokich temperatur (czesto przekraczajacych 1000 °C) i pozwala na
niemal calkowita odbudowg sieci pod warunkiem, Ze krysztal nie doznat odksztalcenia
plastycznego. Jesli krysztat byt bombardowany dawka jonow przekraczajaca wielkosé
krytyczng, wowczas nastgpuje przekroczenie progu deformacji plastycznej, w wyniku czego
odbudowa struktury w temperaturach nieprzekraczajacych temperatur¢ topnienia materiatu

staje si¢ niemozliwa.
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3.3 Modele akumulacji defektéw

Dystorsja sieci krystalicznej jest zwigzana z istnieniem pola napr¢zen, ktore moze by¢
sita napedowa wielu procesow. Wraz ze wzrostem dawki jondw rosnie stopien deformacji
krysztatu. Nie jest to jednak proces dajacy si¢ w prosty sposob opisa¢, bowiem silnie zalezy
on od rodzaju struktury i zastosowanej wigzki jonow. Rosngca dystorsja sieci i towarzyszacy
jej wzrost naprezen jest przyczyng transformacji defektowych, co byto przedmiotem wielu
badan [16, 17, 18, 19].

Ze wzgledu na wage problemu badane sg przede wszystkim tzw. modeli akumulacji
defektow, opisujace zmian¢ koncentracji defektow wraz z rosngca dawka bombardujacych
jonoéw. Model zaproponowany przez Gibbonsa [20] wiazat nagromadzong koncentracje
defektow fp nie tylko z dawka jonow, lecz réwniez z trudng do wyznaczenia maksymalng
wartos$cig fp(0). W jego modelu wystepuje tez czynnik n, majacy interpretacje liczby
zderzen jonu niezbednej do wytworzenia trwalej deformacji (przy n = 1 kazdy jon tworzy
trwaty defekt, przy n > 1 dystorsja krysztatu jest wynikiem gromadzenia si¢ defektéw ze
wzrostem dawki jondw). Model ten nie przewidywat etapowego procesu akumulacji defektow
z transformacjami defektowymi zachodzacymi na granicach migdzy poszczegdlnymi etapami,
a takie procesy stwierdzono doswiadczalnie m.in. w [21] i [22] (rys. 3.4).

Mozna podaé¢ przyktady bardziej wyszukanych modeli [24], jednak Zaden z nich nie
odwzorowywal  wielostopniowych  krzywych  narastania  defektéw  uzyskanych
doswiadczalnie. Wszystkie zaktadaty bowiem, Zze akumulacja deformacji rzadzi tylko jeden
mechanizm. Nie byly tez w stanie wyjasni¢ np. przypadku amorfizacji spowodowane]
efektami chemicznymi [23].

Zastosowany w niniejszej rozprawie model akumulacji defektow ma akronim MSDA
(Multi-Step Damage Accumulation). Zaktada on, ze narastanie dystorsji krysztalu wskutek
gromadzenia defektow moze zachodzi¢ stopniowo, z uwzglednieniem transformacji, ktérym
podlegaja atomy sieci przy przej$ciu miedzy poszczegdlnymi stopniami. Dopdki dany stopien
jest korzystny energetycznie dla defektow narastajacych w strukturze, dopoty nie nastepuje
zmiana konfiguracji atomowych.

Pierwszy stopien przewidziany przez model MSDA jest przejsciem od krysztatu
dziewiczego do cze¢sciowo zdefektowanego w wyniku prostej aglomeracji defektow (rys. 3.4).

Nagromadzona koncentracja defektow fp ; w tym etapie moze by¢ wyrazona zaleznoscia:
fo1= DS,Cit[l —exp(—019)], (3.1)
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gdzie ¢ oznacza dawke jonow, f[i”{t jest wartoscig nasycenia fp; odpowiadajaca dawce ¢,

(ktéra moze by¢ wyznaczona doswiadczalnie), a o; przekrojem na tworzenie danego typu

defektu (parametr ustalany przy wyznaczaniu krzywej MSDA).
Deformacje bgdace wynikiem bombardowania wigkszymi dawkami jondw moga
prowadzi¢ do destabilizacji sieci i skutkowaé transformacja strukturalng. Proces ten mozna
sat

opisa¢ rownaniem analogicznym do (3.1), przy czym warto$ci fp , beda przebiegaly od fp7

do /3%, stad:

for = f53" + (f8% — f530[1 — exp(—02(¢ — ¢))]. (3.2)
Jesli struktura przechodzi kolejne transformacje defektowe w wyniku rosngcej dawki

jondow ¢, wowczas rownanie ogdlne dla n stopni procesu akumulacji defektow ma postac:

fo = D (3% = f524) 611 - exp(-01(¢ — $:-D)], (33)
gdzie:
X, x=0
G(x) = {0, e (3.3a)

Model MSDA uwzglednia stopniowa akumulacj¢ defektéw i pozwala wziag¢ pod uwage
transformacje struktury, ktore moga zachodzi¢ przy przejsciu migdzy kolejnymi etapami
narastania defektow. Poszczegdlne stopnie sa charakteryzowane osobnym parametrem (o;),
co z zalozenia sugeruje odmienny charakter defektow po transformacji zachodzacej migdzy
stopniami. Model MSDA nie wyjasnia jednak mechanizméw wywotujacych transformacje
strukturalne jak rowniez nie ttumaczy, czemu proces akumulacji defektéw w jednych
strukturach mozna odwzorowac¢ 1-stopniowa krzywa MSDA, a w innych wymaga az 3 stopni.
Odpowiedzi na te pytania nalezy poszukiwaé stosujagc komplementarne techniki badawcze,

takie jak RBS/C, HRXRD i HRTEM.
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Rys. 3.4: Zalezno$¢ f, od dawki jonéow dla MgAl204 (MAS) i Zr0O2-Y203 (YSZ) bombardowanych jonami
Cs o energii 160 keV oraz krzywe dopasowane do danych doswiadczalnych wg modelu MSDA [23].
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4. TECHNIKI DOSWIADCZALNE I METODY
ANALIZY DANYCH

Badanie deformacji w bombardowanych jonowo materiatach krystalicznych wymaga
nie tylko zrozumienia praw rzadzacych procesami zachodzacymi w ich sieciach pod
wplywem wigzek jondw, lecz rowniez odpowiedniego doboru metod analizy, ktore ujawnig
stopien zdefektowania rozwazanych struktur, pozwola okresli¢ rodzaje powstatych deformacji

1 oceni¢ ilo§ciowo ich koncentracjg.

Okazuje si¢, ze nie ma jednej uniwersalnej metody, zaspokajajacej wszystkie potrzeby
badan wujetych w niniejszej rozprawie. Konieczne staje si¢ poszukiwanie metod
komplementarnych, wzajemnie uzupetniajacych si¢. Takich, ktorych wyniki z jednej strony
stanowig zamknigtg cato$¢, ale jednoczesnie moga by¢ wykorzystane w modyfikacji innej
techniki eksperymentalnej badz stanowia jej istotne uzupelnienie, pozwalajace na glgbsza

analize otrzymywanych danych.

W badaniach opisanych w niniejszej rozprawie zastosowano trzy komplementarne
metody badawcze: rozpraszanie wsteczne jonéw w trybie kanatowania (RBS/C) oraz
wysokorozdzielcza transmisyjna  mikroskopi¢ elektronowa (HRTEM), a ponadto
wysokorozdzielczg dyfraktometri¢ rentgenowska (HRXRD).

Analiza obrazow HRTEM umozliwita stworzenie modelu dystorsji struktury
krystalicznej zawierajacej dyslokacje. Parametry tego modelu wykorzystano w modyfikacji
programu McChasy, ktory w oparciu o zadane rozktady glebokosciowe defektow (oddzielnie
atomoéw przemieszczonych i dyslokacji) pozwala odtworzy¢ widma RBS/C na drodze
symulacji Monte Carlo (MC). Dzi¢ki nowej wersji programu McChasy wyznaczono
niezaleznie rozklady defektow prostych i dyslokacji w bombardowanych jonowo
monokrysztatach AlGaN, STO oraz ZnO.

Z kolei HRXRD pozwolita na dodatkowa ocen¢ poziomu naprezen powstajagcych
wskutek bombardowania jonowego w ZnO, co utatwilo zrozumienie proceséw zachodzacych

w wyniku aglomeracji defektow w tym materiale i stanowito potwierdzenie poprawnosci
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dziatania nowej wersji programu McChasy oraz sensownos$ci uzyskiwanych za jego pomoca

wynikow.
4.1 Rozpraszanie jonow wstecz (RBS)

RBS (Rutherford Backscattering Spectrometry) jest metoda mikroanalizy jadrowej
stuzaca do badania przypowierzchniowych warstw ciat statych. Wysokoenergetyczne lekkie
jony stosowane w metodzie RBS pozwalajg na gleboka penetracje probek, a jednoczesnie nie
wplywaja w znaczacy sposob na ich strukture. Przekrdj czynny na rozpraszanie, rozktad
strumienia oraz straty energetyczne jondw w trakcie poruszania si¢ w krysztale s3 znane, co
czyni t¢ metode niezwykle uzyteczng. Czas trwania pojedynczego pomiaru nie przekracza
kilkudziesieciu minut, co pozwala na stosunkowo szybkie zbadanie wielu probek. Pomiary

nie muszg tez by¢ przeprowadzane przy bardzo wysokiej prozni.

~ Elektromagnes
), (spektrometr

Zrédto
jonéw ., 4
jonow

Komora
prozniowa, uktad
goniometru

Rys. 4.1. Schemat typowego eksperymentu RBS.

Podstawowymi elementami uktadu badawczego w metodzie RBS sg (rys. 4.1): zrodto
skolimowanej wiazki lekkich jonow (zazwyczaj “He"), detektor jondw rozproszonych wstecz
pod ustalonym katem oraz goniometr pozwalajacy na manipulowanie potozeniem probek,
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ktore umieszcza si¢ zazwyczaj w komorze prozniowej. Na drodze jonéw stosuje si¢ separator
mas, a czesto takze dodatkowy magnes odchylajacy wigzke o kilka stopni w celu
wyeliminowania z niej potencjalnych czastek nienatadowanych. Wigzka jondéw moze
wywota¢ w badanej probce rozne efekty, np. emisje elektrondw, czastek natadowanych czy
kwantow gamma lub X, zatem RBS jest najczesciej tylko jedng z linii badawczych

powiazanych z danym akceleratorem.

W wyniku kulombowskiego oddziatywania z atomami tarczy (§2.1) jony analizujace;j
wigzki o ustalonej energii sg rozpraszane w réznych kierunkach, jednoczesnie tracac czesé
energii (§2.2). Stosunek energii jonu po zderzeniu z atomem tarczy E1 do energii poczatkowe;j
Eo jest nazywany wspéiczynnikiem kinematycznym. Przyjmuje on wartosci dodatnie mniejsze
od jedno$ci i mozna go wyznaczy¢ z zasad zachowania energii i pedu dla dowolnych
oddziatujacych jonow — jest on wowczas rozwigzaniem tréjmianu kwadratowego wzgledem
zmiennej bedacej stosunkiem predkosci (energii kinetycznej) jonu padajacego po

rozproszeniu do jego predkosci (energii kinetycznej) poczatkowe;:

k

E; [mycos8 +m?—m?(sinf)2 ’
_E_ +ymp —my , 4.1)

_EO my +m,

gdzie m;, oznaczaja odpowiednio mas¢ jonu i atomu tarczy, a 6 jest katem migdzy
wektorami predkosci jonu przed i po rozproszeniu, zaleznym od parametru zderzenia b (§2.1).

Znak + przyjmuje wartos¢ ,,+” dla przypadku m; < m,, rozwazanym w niniejszej

rozprawie, a warto$¢ ,,—” w przypadku odwrotnym.

Zaleznos¢ (4.1) wskazuje, ze wraz ze wzrostem 6 ro$nie rozdzielczo$¢ energetyczna i
masowa RBS. Detekcja jonow rozproszonych pod dostatecznie duzym katem (np. 170°)
pozwala zatem na wiarygodne rozdzielenie sygnatow od pierwiastkow wchodzacych w sktad
probki (strzatki na rys. 4.2). Jony rozproszone pod ustalonym katem sa rejestrowane przez
detektor krzemowy, ktory dokonuje ich analizy energetycznej i zlicza jony posiadajace
energic o warto$ciach odpowiadajacych poszczegdlnym kanalom energetycznym. Ich
szeroko$¢ w skali energii (najczesciej rzedu kilkuset eV) jest ustalana przed rozpoczeciem
pomiaru. Wynikiem pomiaru RBS jest zatem widmo energetyczne jonow rozproszonych
wstecznie pod wybranym katem przedstawiajace liczbe jonoéw zarejestrowanych przez

detektor w funkcji ich energii.
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«— Rys. 4.2. Widmo RBS/R krysztatu ZnO o grubosci 500 nm (a) i 1500 nm (b), ktérego 50% atomow
Zn w przypowierzchniowej warstwie o grubosci 5 nm zostato podstawionych atomami Au. Energia
wigzki He* to 2 MeV.

Dla struktur amorficznych charakterystyczne jest tzw. widmo random (RBS/R). Jego
nazwa nawigzuje do faktu braku mozliwosci wyrdznienia jakiego$ kierunku w probce, wzdtuz
ktérego moglaby porusza¢ si¢ wigzka jonow. Jony oddzialuja wigc z atomami probki
zblizajac si¢ do nich z przypadkowych kierunkow. Widmo to charakteryzuje si¢ bardzo duza
wydajnoscig (liczba jondéw zarejestrowanych przez detektor) w poszczegdlnych kanatach
energetycznych. W przypadku materiatbw o budowie krystalicznej widmo RBS/R
uzyskiwane jest wskutek przeprowadzania pomiaru z jednoczesnym odchyleniem probki o
kilka stopni od jednego z gtéwnych kierunkéw krystalograficznych i jej obrotem wokot osi

wyznaczonej przez ten kierunek (i wigzke jonow).

Na rys. 4.2a zaprezentowano schematycznie widmo RBS/R dla monokrysztatu ZnO o
grubosci 500 nm, w ktérym 50% atoméw Zn w warstwie przypowierzchniowej o grubosci 5
nm zostato podstawionych atomami Au. Wiazka jonéw He o energii 2 MeV oddziatywata w
pierwszej fazie z atomami Zn, O 1 Au, a po wniknig¢ciu do probki na gltgbokosci wigksze niz 5
nm juz tylko z atomami Zn i O. Jony rozproszone wstecznie na atomach powierzchniowych
zaznaczono strzatkami — ich energie wynikajg bezposrednio ze wzoru (4.1), zatem pozwalajg
wyznaczy¢ parametry kinetyczne tych pierwiastkbw 1 tym samym je zidentyfikowac.
Napylanie na powierzchniach probek cienkich warstw atomow ciezkich metali (np. Au, Pt)
przed rozpoczgciem pomiarow RBS jest powszechnie stosowanym zabiegiem pozwalajagcym
zarowno na odprowadzanie tadunku mogacego gromadzi¢ si¢ w trakcie eksperymentu, jak i

poOzniejsza kalibracje energetyczng widm oraz identyfikacj¢ atomow probki.

Jony rozproszone na pewnej glebokosci od powierzchni materialu docierajg do
detektora z energiami mniejszymi niz jony rozproszone na powierzchni. Wynika to z faktu, ze
wiazka doznaje strat energii (§2.2), wigc wewnatrz probki oddzialuje z centrami
rozproszeniowymi (atomami tarczy) z mniejszymi niz Eo energiami. Zatem, zgodnie ze

wzorem (4.1), im glebiej rozpraszane sa jony, tym mniejsza jest ich energia po rozproszeniu.

Wynikiem pomiaru RBS jest suma widm elementarnych pochodzacych od
poszczegolnych  pierwiastkow:  rozciggaja si¢ one od maksymalnych  energii

charakterystycznych dla rozproszen na pierwszych warstwach atomowych zawierajgcych
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dany pierwiastek do energii odpowiadajacych rozproszeniom na ostatniej warstwie atomowej.
Szerokos¢ widma RBS zalezy zatem od grubosci probki. Przy pewnych grubosciach widma
elementarne czgSciowo zachodza na siebie, co uwidoczniono na rys. 4.1b. Z kolei na
wysoko$¢ widma RBS wptywa koncentracja poszczegdlnych pierwiastkow w probce — im

wiecej rozproszen od atomow danego pierwiastka, tym wyzsze jego widmo elementarne.

Ogromng zaleta metody RBS jest mozliwo$¢ dokladnego i prostego wyznaczenia
gestosci powierzchniowej Ng atoméw obcych. Liczba rozpraszanych wstecznie czastek moze

by¢ bowiem okreslona zalezno$cia:

d
Y = Nsd—;AQ 0, (4.2)

gdzie do/dQ jest znanym rozniczkowym przekrojem czynnym na rozpraszanie, AQ katem

brytowym detektora, a Q liczba oddziatujacych jonow wiagzki.

Od liczby Ng atoméw przypadajacych na jednostke powierzchnie probki Ns zalezy
prawdopodobienstwo zderzenia padajacej czastki natadowanej i atomu prébki, mierzone jako
stosunek liczby jondéw rozproszonych i zarejestrowanych przez detektor Qp do calkowitej
liczby jonow padajacych na tarcze Q. Dla cienkich warstw o grubosci | i koncentracji atoméw

N [cm™®] zachodzi: Ng = NI.

Wiazka jonoéw 0 liczbie atomowej Z; jest jednorodna, jesli liczba czgstek n
przechodzacych przez jednostke powierzchni jej poprzecznego przekroju W jednostce czasu
(tzw. gestos¢  wiqzki) jest jednakowa w calym przekroju. W celu iloSciowego
scharakteryzowania procesu rozpraszania jednorodnej wigzki stosuje si¢ pojecia
rozniczkowego przekroju czynnego na rozpraszanie do(6)), zdefiniowanego jako stosunek
liczby czastek dn rozproszonych w jednostce czasu pod katami nalezgcymi do przedziatu
(0y; 0, +dB) do liczby czastek n. Parametry zderzenia tych czastek zawierajg si¢ w
przedziale (b; b + db). Oznacza to, ze wszystkie jony poruszajace si¢ w wycinku cylindra
ograniczonym promieniami b oraz b+ db, na osi ktorego znajduje si¢ centrum
rozproszeniowe (zrodto sit elektrostatycznych), zostang odchylone o kat pomigdzy 6, a 6, +
df. Ze wzgledu na fakt, ze pole elektrostatyczne jest polem centralnym, zjawisko

rozproszenia wykazuje symetri¢ osiowa [2], a z (2.9) wynika:

do(6,) = 2mb db (4.3)
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Uwzglednienie zaleznosci (2.5) w (4.3) pozwala wyprowadzi¢ nastepujacg postac

do(6,,) dla przypadku rozpraszania kulombowskiego:

(4.4)

Z,7,e? >2 cos%

do
4dmey - 2E, . 307
sin’

do(0) =7 <

gdzie e jest tadunkiem elementarnym.

Jony wiazki sg przez centrum rozpraszajace odchylane w kat brytowy rowny 4n. Mozna
to zobrazowaé konstruujac wokot tego centrum sfere o promieniu R (i powierzchni 4mR?) —
wszystkie trajektorie odchylonych jonéw przetng te sfer¢. W eksperymentach RBS detektor
umieszczony jest tak, by rejestrowac tylko te czastki, ktore zostaty odchylone pod katem z
przedziatu (8y; 6, + d6). Inaczej mowiac, detektor rejestruje jony rozproszone W wycinek
kata brylowego d(Q o mierze zawierajacej si¢ w przedziale (Q;Q + d(). Odpowiada to
wycinkowi sfery w ksztalcie pierScienia o promieniu R sin8,, obwodzie 2R sin@, i
szerokoéci Rd@,, czyli o powierzchni 2mR? sin 8, d6,,. Z definicji kata brylowego wynika
wyrazenie na rézniczkowy kat brytowy, w ktéry rozpraszane sg jony poruszajace si¢ po

trajektoriach charakteryzujacych si¢ parametrami zderzenia z przedziatu (b; b + db):

0 = 27 sin 0, d6,, (4.52)
Kat rozwarcia powierzchni stozkowej kata brytowego dQ wynosi 26, skad:
0 0 4.5b
dn = 4nsin—bcos—bd0b, ( )
2 2
o pozwala na zapisanie wyrazenia (4.4) w postaci znanej jako wzor Rutherforda [7]:
Z.7Z,e? \* dn (4.6)
do(0) = :
4'77:80 ' 4EO Sl-n4_ Q
2

Wobec powyzszej zalezno$ci liczba jondw rozproszonych wskutek oddziatywania z
atomem o liczbie atomowej Z; w jednostce czasu w jednostkowy kat brylowy wyraza si¢

nastepujaco:

dn n <ZlZzeZ>2 1 (4.7)

dQ "~ ame,\ 4E, ) .0
2
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Ze wzoru (4.7) wynika, ze dla okreslonej wigzki jonow o stalej gestosci strumienia i
: " . . . dn . 406.
ustalonej energii oraz dla konkretnego materiatu rozpraszajacego iloczyn ﬁsm4 S Jest staty.

przy czym wszystkie kierunki zawierajace tworzace tego stozka sg sobie rownowazne

W przypadku metody RBS jony He™ rozproszone pod ustalonym katem 6 (najczesciej
170°) wzgledem pierwotnego kierunku ruchu wigzki sg rejestrowane przez detektor czgstek
ustawiony tak, by jego o$ pokrywala si¢ z jedng wybrang tworzacg stozka odpowiadajacego
katowi dQ. Ze wzgledu na niezerowe rozmiary detektora rzeczywistym obszarem, z ktorego
jony docierajg do detektora, jest kat brylowy w, ktorego o$§ symetrii jest jednoczesnie osig
detektora i tworzy kat 8, z kierunkiem poczatkowym wigzki. Dla powierzchni detektora A
niewielkiej w porownaniu z odlegto$cia L od tarczy, jego miara moze by¢ przyblizona

stosunkiem A/L? steradianow.

Kat o jest maty, zatem $redni rézniczkowy przekréj czynny na rozpraszanie a(6y),
zwany czg¢sto po prostu przekrojem czynnym na rozpraszanie, dla takiego (typowego) uktadu
detektora wzgledem padajacej wiazki jonéw moze by¢ zdefiniowany nastgpujaco:

(4.8)

1 (do(8
o) =5 [ G

w

dw.

Jest on wyrazony w cm™.

Liczba jonéw Qp zarejestrowanych w wyniku rozproszenia w kat brylowy w (przy
zatozeniu 100% skuteczno$ci detektora) jest zwigzana z catkowitg liczba jondw w wiagzce Q

oraz liczbg atomow tarczy przypadajaca na jednostke powierzchni Ns:

0 =0()-w-Q-Ns. (49)

Q mozna wyznaczy¢ znajac natezenie pradu wiazki oraz czas jej oddziatlywania z

probka.
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4.1.1 Kanalowanie jonow (RBS/C)

Orientacja materialow o budowie monokrystalicznej wzgledem analizujacej wiazki
jonow uzywanej w metodzie RBS jest nie bez znaczenia dla rejestrowanego widma. Jesli
wigzka jondéw bedzie skierowana rownolegle do jednego z gltéwnych kierunkow
krystalograficznych badanej probki (z doktadnoscig do ~1°), wowczas z perspektywy jonow
rozposcierajaca si¢ przed nimi struktura wyglada jak uklad kanatéw utworzonych miedzy

atomami tarczy (rys. 4.3).

Rys. 4.3. Perspektywiczny widok heksagonalnej struktury Si z punktu widzenia jonu (czerwone koto)
zmierzajgcego w kierunku monokrystalicznej tarczy [25].

Pomiary RBS wykonane przy takiej orientacji probki wzgledem wigzki nazywane sg
RBS/C (ang. RBS/Channeling). Zarejestrowane w takim przypadku widma noszg nazwe
aligned i charakteryzuja si¢ istotnym spadkiem (nawet o 95-99% w stosunku do widma

random) liczby jonéw rozproszonych wstecz. Z perspektywy wigzki atomy tarczy sa niejako
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schowane w cieniu atomow powierzchniowych, co wymusza ruch wigkszosci jonéw He w
kanatach utworzonych pomigdzy rzedami atomowymi. Dla widma aligned charakterystyczny
jest natomiast tzw. pik powierzchniowy, powstalty w wyniku rozproszen wigzki wtasnie na

atomach powierzchniowych.

Co wigcej, powierzchnia krysztatu dziata jak siatka kolimujgca wigzke w kanatach —
jony nie rozproszone na atomach powierzchniowych, ale biegnagce w ich poblizu z
parametrami zderzenia wystarczajagcymi na powstanie stosunkowo niewielkich odchylen od
kierunku ruchu sg kierowane ku srodkowi kanatu. Ta poprzeczna zmiana pedu nie musi by¢
przyczyng rozproszenia bezposredniego, ale daje wktad do pozniejszego ruchu oscylacyjnego

miedzy $cianami kanatu.

Podwaliny zagadnieniu kanalowania jonéw data praca Lindharda [26], ktorej
zawdzieczamy m.in. pojecia kgta krytycznego W, dla procesu kanatowania. Dopoki kat
miedzy wektorem predkosci jonu a kierunkiem krystalograficznym tarczy nie przekracza W,
dopéty proces kanalowania nie zostaje przerwany. Kat Krytyczny mozna wyznaczy¢
eksperymentalnie przeprowadzajac tzw. skan kqtowy przed przystapieniem do pomiardw
RBS/C. Podstawowym celem skanu katowego jest jednak prawidlowe zorientowanie probki

(zapewnienie rownoleglosci wigzki jonéw do wybranego kierunku krystalograficznego).

Odleglosci miedzy sasiadujacymi atomami w krysztatach sa rzedu 10° m, a dlugosé
fali de Broglie’a jonu He o energii rzedu MeV wynosi ~107'* m. Oznacza to, ze wigzka
jonéw o tak duzej energii nie ulega dyfrakcji na atomach krysztatu 1 krysztal nie stanowi dla
niej siatki dyfrakcyjnej, jak np. w przypadku promieni X czy wigzek elektronow. Co wiecej,
atomy w strukturach wykonuja drgania termiczne o amplitudach rzedu 10 pm 1 predkosciach
rzedu 10° m/s, jon He o energii z zakresu 1-3 MeV zmierza w kierunku tarczy z predko$ciami
0 4 rzedy wielkosci wigkszymi (~107 m/s). Te fakty pozwalaja przyjaé, ze wiazka jondéw ma
do czynienia z quasi-statyczng strukturg rzeczywistych rzedow atomow, w ktorych (niemal)
nieruchome atomy sa przypadkowo wychylone ze swoich potozen réwnowagowych i

kolimujg ruch wigzki wokét osi danego kanatu.

Fakt istnienia wibracji termicznych skutkuje niewielkim zmniejszeniem gestosci wigzki
jondéw — jej czes¢ ulega rozproszeniu. Wraz ze wzrostem temperatury tarczy rosng amplitudy
wychylen atomow, wigksze jest zatem prawdopodobienstwo rozproszenia jonow wigzki, co
skutkuje wigkszg liczbg jondw rozproszonych wstecznie i zwickszong wydajnosciag widma

aligned.
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Straty energii w procesie kanatowania sg istotnie mniejsze niz np. w przypadku random,
gdyz dominujaca formg sg wowczas straty elektronowe (S,), a zderzenia z atomami tarczy
zdarzaja si¢ wyjatkowo rzadko. Ggstos¢ elektronow maleje ponadto w miarg zblizania si¢ do
srodka kanalu, co dodatkowo obniza zdolno$ci hamujace jondw poruszajacych sie w
kanatach. Jednak takze w wyniku niskokatowych rozproszen na elektronach moze okazac sie,

ze ich sumaryczny wptyw spowoduje przekroczenie kata W, 1 przerwanie kanalowania.

Mozliwe sg takze pewne orientacje monokrysztatlow wzgledem wigzki jonoéw, przy
ktérych zachodzi tzw. kanatowanie planarne — ruch jondéw jest ograniczony plaszczyznami
atomowymi i zachodzi mig¢dzy nimi. Ten przypadek nie byl jednak rozpatrywany w niniejszej

rozprawie.

Rys. 4.4 przedstawia widma RBS/C zarejestrowane dla monokrysztatu STO o grubosci
1,8 um z uzyciem wigzki jonow He o energii 2.2 MeV. Na widmie random widoczne sa
charakterystyczne stopnie, bg¢dace wynikiem naktadania si¢ widm elementarnych
pochodzacych z rozproszen wigzki na atomach poszczegélnych pierwiastkow wchodzacych w
sktad probki. Czota tych stopni tworzg si¢ przy energiach 1.85, 1.61 oraz 0.85 MeV, co
wynika z rozproszen wigzki na atomach powierzchniowych, odpowiednio Sr, Ti i O.
Dodatkowo, przy energiach 2.04 i 1.91 MeV, znajdujg si¢ widma cigzszych pierwiastkow,
ktore zostaty napylone na probke STO. Wzor (4.1) pozwala je zidentyfikowaé: to Au i Pd.

Widma oznaczone jako aligned na rys. 4.4 zostaly zarejestrowane, gdy wiagzka He byla
rownolegta do kierunku (001) monokrysztatu STO. W tej konfiguracji jony He podlegaty
procesowi kanalowania, zatem wydajno$¢ tych widm wyraznie spadia. Widoczne
charakterystyczne piki przy energiach 2.04, 1.91, 1.85, 1.61 oraz 0.85 MeV odpowiadaja
rozproszeniom powierzchniowym na atomach pierwiastkow wchodzacych w sktad probki
oraz cienkich warstw napylonych na jej powierzchni. Widmo virgin odpowiada temu

obszarowi probki, ktory nie zostal poddany Zzadnym procesom przed pomiarami RBS.

Stosunek intensywnosci widma virgin yy wyznaczone] dla waskiego przedziatu
energetycznego za pikiem powierzchniowym do intensywnosci widma random yj
odpowiadajagcej temu samemu przedzialowi energii nosi nazwe¢ X, 1 jest miarg jakosci
krysztalu — wartoSci y,,in Nieprzekraczajace 3-5% otrzymuje si¢ dla krysztalow bardzo
wysokiej czystosci. W przypadku krysztatu, ktorego widma RBS pokazano na rys. 4.4

wartos$¢ Ymin zmierzona dla przedziatu energetycznego 1750 — 1825 keV wynosita 3,2%.
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Wydajno$¢ procesu rozpraszania wzrasta zauwazalnie, gdy na drodze wigzki jonow
pojawiajg si¢ defekty strukturalne. Jesli w kanale, w ktorym porusza si¢ jon, znajduja si¢
atomy istotnie przemieszczone z potozen rownowagowych (czyli ich przemieszczenia nie
wynikajag z wibracji termicznych), wowczas na widmie pojawia si¢ tzw. pik zniszczen
swiadczacy o wystgpieniu warstwy zdefektowanej na danej glgbokosci. Z kolei dyslokacje nie
powoduja tak gwattownych rozproszen (poza stosunkowo rzadka sytuacja, gdy jon porusza
sic w kanale zawierajgcym krawedz dyslokacji), ale ich obecno$¢ jest przyczyng
uporzadkowanych przesuni¢¢ atomoéw tarczy z potozen wezlowych w pewnym obszarze
krysztatu wokot krawedzi dyslokacji. Ten fakt rowniez odpowiada za wigksze
prawdopodobienstwo procesu rozpraszania wstecznego i podniesienie wydajnosci widma

aligned krysztatu posiadajacego defekty w porownaniu do widma virgin krysztatu czystego.
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Rys. 4.4. Widma RBS krysztatu SrTiOs o grubo$ci 1.8 ym zarejestrowane przy energii wigzki jonoéw
He 2.2 MeV: random oraz dwa widma aligned zarejestrowane dla prébki dziewiczej (virgin) i
bombardowanej jonami Ar o energii 320 keV (ion-bombarded).
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Widmo ion-bombarded na rys. 4.4 odnosi si¢ do cz¢sci probki, ktora byta uprzednio
bombardowana wigzka jondw Ar o energii 320 keV (pod katem ~7° do normalnej do
powierzchni probki). Jego wydajnos¢ jest wigksza niz widma virgin, a w widmie
elementarnym kazdej z podsieci widoczne sa tez charakterystyczne wybrzuszenia — §wiadczy
to o wystepowaniu defektow w strukturze krystalicznej spowodowanych bombardowaniem

jonowym.

Szczegolowa analiza widm aligned zarejestrowanych dla krysztatow bombardowanych
jonowo (lub posiadajacych zaburzenia sieci powstate w innych procesach) moze pozwoli¢ na
identyfikacj¢ rodzajow defektow, poznanie ich rozktadow glebokosciowych czy wyznaczenie

charakteru ich akumulacji i powodowanych tym transformacji strukturalnych.

4.1.2 Przyblizenie dwoch strumieni

Wiazke jondw penetrujaca krysztal w metodzie RBS/C mozna uwazaé za sktadajacg si¢
z dwoch frakcji: ulegajacej rozproszeniom na atomach tarczy pod duzymi katami tzw. frakcji
randomowej yg oOraz poruszajacej si¢ w kanatach utworzonych migdzy rzedami atomowymi
tzw. frakcji kanatujgcej (1 — xg). Liczba jonéw w poszczegdlnych frakcjach moze zmieniaé
si¢ z odlegloscig od powierzchni tarczy — jony pierwotnie kanalujagce mogg doznawac
rozproszen np. wskutek pojawienia si¢ na ich drodze defektow strukturalnych lub w wyniku
sumarycznego wplywu od niskokatowego rozpraszania na elektronach przy wspdtudziale
wibracji termicznych atomow sieciowych. Mechanizm ten nosi nazwg dechannelingu

(dekanatowania) yp.

Zmiana prawdopodobienstwa dekanatowania wigzki jonéw Pp z glebokoscia z w

krysztale jest proporcjonalna do lokalnej gestosci defektow np () [6]:

dP
d_ZD = O_DnD(Z), (410)

gdzie o jest wspotczynnikiem dechannelingu, zaleznym od rodzaju defektow. W przypadku
defektow punktowych op moze by¢ interpretowany jako przekrdj czynny na dechanneling,
podczas gdy np(z) jest gestoscig atoméw przemieszczonych w jednostce objetosci na danej
glebokosci probki. Dekanalowanie zwigzane z dyslokacja zalezy od warto$ci jej wektora
Burgersa b, kata krytycznego dla kanalowania Wi wilasciwosci elastycznych materiatu.

Mozna przyjaé, ze:
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b
~— 411
Opis W, ( )
W przypadku dyslokacji Srubowej posta¢ op;s jest doktadnie taka jak w zaleznosci (4.11), dla
dyslokacji krawedziowej op;s zalezy jeszcze od wspotczynnika Poissona danej struktury (ze
wzgledu na to, ze pole naprezen wokot dyslokacji krawedziowe] nie jest radialnie

symetryczne).

Dla typowych wartosci kata krytycznego (~1°) op;s jest rzgdu 10 nm, co przy
koncentracji dyslokacji np;g ~ 101%m™2 oznacza, ze okoto 10% wigzki jonéw dozna

dechannelingu po przej$ciu przez 100 nm probki.

Wspotczynnik dechannelingu zalezy tez od energii wigzki — w przypadku defektow
prostych ogp, maleje wraz z pierwiastkiem energii wiazki, a dla dyslokacji op;s ro$nie z
pierwiastkiem energii [6].

Wplyw defektéw na dechanneling yp, (w wyniku ktérego maleje udzial frakcji

kanahujacej w strumieniu jonéw) przyjmuje si¢ nastepujaco:

1o () = 10(@) + 11~ () 22 @12

gdzie n jest koncentracja atomow tarczy, a f czynnikiem rozpraszania zaleznym od rodzaju
defektu. W krysztale dziewiczym f = 0, wiec yp = xr, @ dla RDA f =1, zatem gestos¢
frakcji dekanatujacej zalezy jawnie od stosunku np/n. W przypadku dyslokacji f ma wymiar

cm i jest bliskie 0, przez co czesto niestusznie pomijane.

Rownanie (4.12) pozwala na uzyskanie rozkladu glgbokosciowego defektow
bezposrednio z widma aligned przy zatozeniu, ze defekty sa typu RDA 1 nie osiagajg bardzo
duzych koncentracji. Z widma RBS/C odejmowana jest czgs¢ frakcji randomowej niezaleznej
od defektow, a pozostalg cze$¢ yp poddaje si¢ odpowiedniej kalibracji 1 przedstawia w skali
glebokosci jako rozktad defektow (rys. 4.5). Stanowi to istote praktycznego zastosowania
przyblizenia dwoch strumieni (Two Beam Approximation - TBA) w analizie defektow w
krysztatach [27].

W przypadku krysztatow ztozonych (ze wzgledu na dos$¢ skomplikowany charakter
widm RBS/C i czgéciowe nakladanie si¢ widm elementarnych pochodzacych od

poszczegolnych pierwiastkow), przy wystgpowaniu dyslokacji na rowni z defektami
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punktowymi oraz dla duzych koncentracji defektéw metoda TBA nie moze by¢ stosowana.

Jedynie symulacje Monte Carlo pozwalaja na analize¢ widm RBS/C dla takich przypadkow.

:§ X D= Rozpraszanie

2 bezposrednie

<

a

>

S

0 1 2 ENERGIA

z - 1 ]
GLEBOKOSC

Rys. 4.5. Schemat odejmowania frakcji randomowej y; odpowiadajgcej dekanatowaniu w krysztale
dziewiczym od sumarycznej frakcji randomowej y,, zawierajgcej rowniez dechanneling na
defektach [6].

4.2 Symulacje Monte Carlo widm RBS; program McChasy

Gléwnym narzedziem stosowanym przy iloSciowym wyznaczaniu rozktadow
glebokosciowych defektow opisanych w niniejszej pracy jest program symulacyjny McChasy
(od stéw Monte Carlo CHAnelling SYmulation), napisany w jezyku programowania Delphi
(bgedacym rozszerzeniem jezyka Turbo Pascal) i przeznaczony do uzytku na komputerach
klasy PC (rys. 4.6). Program McChasy pozwala na odwzorowanie widm RBS/C na drodze
symulacji ruchu wielu tysigcy wirtualnych jonow He w ekranowanym polu elektrostatycznym

atomow probki [28].

W trakcie symulacji program McChasy tworzy w pamieci wirtualng komorke
wybranego przez uzytkownika materiatu i obliczajagc matymi krokami oddziatywania z jej
atomami odtwarza ruch jonéw He w materiale, co umozliwia wyznaczenie
prawdopodobienstwa rozproszenia jondOw na poszczegdlnych gtebokosciach od powierzchni

krysztalu pod katem ustalonym przez uzytkownika programu przed rozpoczg¢ciem symulacji.
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Rys. 4.6. Program McChasy — widok okna dostepnego dla uzytkownika.

Za kazdym razem, gdy jon He dotrze na koniec wirtualnej komorki dzieki symetrii
translacyjnej krysztalu jest przenoszony na jej poczatek - proces ten jest powtarzany do
momentu obliczenia tzw. prawdopodobienstwa zderzenia jqdrowego odpowiadajacego danej
trajektorii. W ujeciu matematycznym jest ono splotem rozktadu strumienia jonéw wigzki
analizujacej 1 rozktadu prawdopodobienstwa wibracji termicznych atomow tarczy obliczanym
kolejno dla kazdej ptaszczyzny atomowej prostopadiej do poczatkowego Kierunku ruchu
jonow He [29]. Na koniec symulacji wartosci prawdopodobienstwa zderzenia jadrowego
odpowiadajace kilkudziesieciu tysigcom trajektorii jonow He sg przeliczane na widmo RBS
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[28]. Za optymalne uznaje si¢ wyniki symulacji przeprowadzonych z uwzglgdnieniem ~90

tys. wirtualnych jonéw He.

Uzytkownik programu moze zadaé rozklad glebokosciowy defektow RDA, ktory
zostanie uwzgledniony w procesie symulacji — polozenia czgsci atomow wirtualnej komorki
badanego materialu zostang odpowiednio (losowo) zmienione, co wptynie na ich
oddziatywanie z jonami He i spowoduje zmian¢ ksztaltu widma RBS/C. Jesli ten ksztalt
odbiega od ksztattu widma dos$wiadczalnego, woéwczas uzytkownik modyfikuje zadawany
rozktad defektow i program McChasy ponownie dokonuje obliczen — az do uzyskania

zadowalajacego odwzorowania widma doswiadczalnego.

Wyznaczajac rozkltady defektow w probkach bombardowanych réznymi dawkami
jonoéw (a zatem roznigce si¢ stopniem zdefektowania) mozna poznaé charakter akumulacji
defektow. Ta wiedza jest wykorzystywana np. przy ocenie zachowania materiatow
narazonych na promieniowanie jonizujace w elektrowniach jadrowych czy do wyznaczenia

progu deformacji plastycznej krysztatow domieszkowanych wysokimi dawkami jonow.

W pierwszej wersji program McChasy potrafit dokonywa¢ symulacji widm RBS/C przy
zalozeniu, ze w krysztale wystepuja wylacznie defekty proste (RDA). To podejscie
okazywalo si¢ niedostateczne w przypadku niektorych bombardowanych jonowo materiatow,
dla ktorych odtworzenie widm eksperymentalnych byto mozliwe tylko przy zalozeniu, ze
rozklad RDA nie konczy si¢ i staty resztkowy procent atomdéw pozostaje przypadkowo
przemieszczony — nawet na glebokosciach znacznie przekraczajacych zasigg jonow
bombardujacej wiazki [30, 31]. Ten niefizyczny wynik nie mogl wyjasniony nawet dyfuzja,
zwlaszcza ze musiataby ona zachodzi¢ w temperaturach pokojowych. Stato si¢ jasne, ze w
tych materiatach obecny byl takze inny typ defektéw, nie mogacy by¢ pominigty w

symulacjach — badania HRTEM potwierdzity natomiast wystepowanie dyslokacji.

Podjeto proby wprowadzenia w programie McChasy modyfikacji umozliwiajace;j
uwzglednienie dyslokacji w trakcie procesu symulacji ruchu jonu. W pierwszym podejsciu
ksztalt kanatu ugictego wskutek pojawienia si¢ dodatkowej potptaszczyzny w krysztale (bent
channel — BC) przyblizany byt dwoma tukami o statych promieniach [32], co determinowato
staty kat ugiecia dla wszystkich kanatow rowny 1°, bez uwzglednienia jego zaleznosci od
rodzaju struktury ani zmian wraz z odlegloscig od krawedzi dyslokacji. Mozliwe bylo zadanie
wyltacznie ptaskiego rozktadu gltebokosciowego dyslokacji, dyslokacje za$ mialy interpretacje

probabilistyczng — na podstawie ich rozktadu program ustalat prawdopodobienstwo ugigcia
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kanaléw na danych glebokosciach i na tej podstawie dokonywat odpowiednich przesunigc

atomow wirtualnej komorki.

Pozniejsze wersje programu byly stopniowo modyfikowane w oparciu o teori¢
elastycznosci (model Peiersa-Nabarro), co zostato szczegotowo opisane w §5. Obecna wersja
programu pozwala na reprodukcje doswiadczalnych widm RBS/C na drodze symulacji ruchu
jondéw He przy zadanych niezaleznie rozktadach dwoéch typéw defektoéw: RDA i dyslokacji.
Uwzgledniany jest rowniez efekt przezroczystosci, czyli mozliwo$¢ przeskoku jonu do
sasiedniego kanatlu 1 kontynuowanie w nim ruchu. Dzi¢ki symulacjom MC metoda RBS/C
okazuje si¢ niezastgpiona w analizie probek, w ktorych gestos¢ defektow jest zbyt duza dla
poprawnej analizy przy uzyciu innych metod badawczych, jak rowniez w przypadku struktur
krystalicznych sktadajacych si¢ z wielu pierwiastkow lub nalozonych na siebie licznych

warstw.

4.3 Wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (HRTEM)

Wysokorozdzielcza transmisyjna mikroskopia elektronowa (High Resolution
Transmission Electron Microscopy) jest technikg bezposredniego obrazowania struktur
atomowych na drodze rejestracji 2-wymiarowych rozktadow amplitud przestrzennych fal
elektronowych. Istota HRTEM jest powstawanie obrazow kontrastowych bedacych wynikiem
interferencji analizujacej wigzki elektronowej ze sobg w plaszczyznie rejestracji obrazu po
przejéciu przez cienka (grubosci rzedu setek nm) ptytke [33]. HRTEM osiaga rozdzielczo$¢

50 pm, co pozwala rozrdzni¢ poszczegdlne atomy struktur oraz powstajace w nich defekty.

Wiazka elektronéw ulega dyfrakcji na atomach sieci krystalicznej analogicznie do fali
elektromagnetycznej, wynikiem obrazowania metoda HRTEM sg zatem obrazy sieci
odwrotnej (rys. 4.7). Oprogramowanie sterujgce mikroskopem HRTEM umozliwia ich
konwersje do sieci prostej po wybraniu odpowiednich masek i przy wykorzystaniu prostej lub
odwrotnej transformaty Fouriera. Szczegolne przydatne dla badan objetych niniejsza
rozprawg okazato si¢ zastosowanie trybu odwrotnej transformaty Fouriera, ktory po natozeniu
odpowiedniego kontrastu pozwolit na zapisanie obrazow HRTEM w postaci czarno-biatych
map naprzemiennych biatych i czarnych grubych linii. Tak wygenerowane obrazy pokazano i
oméwiono w §5.2, gdzie opisano rowniez pomiar parametrow geometrycznych

zdeformowanego otoczenia dyslokacji mozliwy dzigki analizie obrazow HRTEM.
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masKi dla IFFT prostopadle

Rys. 4.7. Obraz dyfrakcyjny otrzymany za pomocg HRTEM dla monokrysztalu AlGaN
bombardowanego dawkg 5x10%> cm-2 jonoéw Ar.

4.4 Wysokorozdzielcza dyfraktometria rentgenowska (HRXRD)

Wysokorozdzielcza dyfraktometria rentgenowska (High Resolution X-Ray Diffraction)
jest nieniszczacg technika pomiarowa stosowang przede wszystkim do nalizy realnej struktury
cienkich warstw krystalicznych. Pozwala na oceng¢ czystosci materiatdow, okreslenie ich
struktury przestrzennej, analiz¢ fazowg 1 badanie naprezen. Ze wzgledu na t¢ ostatnig ceche

HRXRD zostata zastosowana w celu uzupetnienia analizy widm RBS/C.
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U podstaw tej metody lezy prawo Bragga opisujace geometri¢ zjawiska odbicia

promieni X o dlugosci fali A od ptaszczyzn atomowych krysztatu odlegtych od siebie o d:
nA = 2dsin g, (4.13)

gdzie & jest katem padania (i odbicia) promieni X wzgledem plaszczyzn atomowych.
Spetnienie zaleznos$ci (4.13) warunkuje interferencje wzmacniajgcg fal ugietych na atomach

krysztatu, ktory pelni rolg siatki dyfrakcyjnej; n jest rzedem ugiecia.

4.5 Przeprowadzone eksperymenty i prace badawcze

Materiaty krystaliczne objete badaniami opisanymi w niniejszej rozprawie poddano
nastepujgcym procesom i pomiarom (wszystkie przeprowadzono w temperaturze pokojowej):
I.  Bombardowanie wigzka jonéw Ar. Proces ten wykonano w ITME z uzyciem

implantatora Balzers MBP 202RP oraz wiazek jonéw Ar* o energii 320 keV (w

przypadku AlGaN i STO) badz 300 keV (ZnO). Wiazke jondw Ar kierowano

zawsze pod katem ~7° wzgledem normalnej do powierzchni probek w celu
unikniecia kanalowania jonéw Ar. W procesie tym uczestniczyt autor rozprawy.
Il. Rejestracja obrazow HRTEM wykonana w laboratoriach:

— EMSL dla AlIGaN i STO (na JEOL JEM 2010 TEM);

— IFPAN dla ZnO (na TITAN CUBED 80-300 TEM).

Analize obrazow HRTEM przeprowadzit autor rozprawy (§5.2).

1. Pomiary RBS/C materialow poddanych bombardowaniu jonowemu jak w p. L

Wykonano je w laboratoriach:

— CSNSM Orsay we Francji przy energiach wiazki He 1.5, 2.2 i 3.0 MeV
skierowanej wzdhuz kierunku (0001) probek AlGaN i ustawieniu detektora na
kat rozproszenia 165°;

— PNNL Richland w USA przy energiach wigzki He 1.4, 2.2 1 2.9 MeV
skierowanej wzdtuz kierunku (001) probek STO i ustawieniu detektora na kat
rozproszenia 150°;

— HZDR Rossendorf w Niemczech przy energii wiazki He 1.7 MeV skierowanej
wzdtuz kierunku (0001) probek ZnO 1 ustawieniu detektora na kat rozproszenia
170°;

W czgs$ci pomiarow (STO 1 ZnO) czynnie uczestniczyt autor rozprawy.
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Rejestracja profili HRXRD probek ZnO w Pracowni Rentgenografii Zaktadu
Badan Mikrostrukturalnych ITME na wysokorozdzielczym trojkrystalicznym
dyfraktometrze rentgenowskim SmartLab 9kW wyposazonym w rotacyjng anod¢
miedziowg generujgcg falg CuK, = 0.154nm. Na drodze pierwotnej wigzki
promieni X zastosowano germanowy monochromator w celu wycigcia sktadowe;
spektralnej CuK,,. Podczas pomiaréw oS ¢ probek byta rownolegta do osi ¢
goniometru, co pozwolito na wykonanie skanow w pozycji (004) sieci odwrotnej

monokrysztatow ZnO .
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5. ZASTOSOWANIE SYMULACJI MONTE CARLO DO
ANALIZY WIDM RBS/C

5.1 Modelowanie dyslokacji krawedziowej na bazie
modelu Peierlsa-Nabarro

Dyslokacja krawedziowa moze by¢ utozsamiona z pojawieniem si¢ w sieci dodatkowej
potptaszczyzny atomowej (§1.1.2). Atomy ptaszczyzn atomowych rownolegtych do takiej
potptaszczyzny ulegaja przemieszczeniom wzgledem polozen rownowagowych prawidtowe;j
struktury (rys. 5.1). Charakter tych przemieszczen moze by¢ opisany zgodnie z teorig
Peierlsa-Nabarro [34, 35, 36], w mysl ktorej ksztatt ugietego rzedu atomowego bardzo dobrze
odtwarza funkcja arctg (zostato to pdzniej potwierdzone rowniez w pomiarach HRTEM

opisanych w §5.2).

Z perspektywy jonow ulegajacych procesowi kanalowania najwigkszy wptyw na ich
ruch w kanale majg te dyslokacje, ktorych wektory Burgersa sg prostopadte do kierunku
kanatowania — historycznie jest on opisywany za pomocg zmiennej z — | tylko tak
zorientowane dyslokacje zostaly uwzglednione w dalszych rozwazaniach. W przypadku
struktur objetych niniejsza rozprawg kierunek kanatowania jest jednoczesnie tozsamy z osig C

krysztatow.

Poszczegolne plaszczyzny w sasiedztwie dyslokacji sktadaja sie z szeregu ugietych
rzedow atomowych — w mysl teorii Peierlsa-Nabarro atomy kazdego z takich rzgdow ulegaja
przemieszczeniom w pltaszczyznie XY (réwnolegle do wektora Burgersa danej dyslokacji), a

wielkos$¢ tych przemieszczen opisuje funkcja:

Uy y(2) = darctg(gz), (5.1)

gdzie d i g to wspétczynniki multiplikatywne funkcji, charakteryzujace poszczegodlne

plaszczyzny sasiadujace z dyslokacja 1 prostopadie do jej wektora Burgersa.
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Rys. 5.1: 2-wymiarowy schemat ilustrujgcy przesuniecia atomow sieci krystalicznej zawierajgcej
dyslokacje (czerwone punkty). Dla przejrzystosci atomy rzeddéw sgsiadujgcych z dyslokacjg
0znaczono naprzemiennie czarnym i szarym kolorem. Parametryzacje ksztaltu ugietych kanatow

(numerowanych z odlegtoscig od dyslokacji kolejno od n=1) zapewnia funkcja arctg (linia ciggta).

Plaszczyzna z =0 (linia przerywana na rys. 5.1) to tzw. plaszczyzna poslizgu
dyslokacji. Stanowi ona granice miedzy obszarem krysztatlu zawierajacym potplaszczyzne
dyslokacji a obszarem niezdefektowanym, jednocze$nie obejmuje punkty przegiecia
poszczegolnych funkcji arctg, opisujacych kolejne ugicte rzedy atomowe. Mozna powiedziec,
Ze po obu stronach ptaszczyzny poslizgu potozenia atomow poszczegdlnych ugietych rzgdow
uktadaja si¢ wzdtuz jednej z asymptot funkcji arctg, a jedynie w miar¢ zblizania si¢ do punktu

przegiecia znaczaco si¢ od asymptot oddalaja.
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Wspoétczynniki d i g wszystkich rzgdow atomowych w obregbie danej ptaszczyzny
rownolegtej do poiptaszczyzny dyslokacji sg identyczne. Dystorsja ugigtych ptaszczyzn
zanika natomiast w pewnej odleglosci od dyslokacji (ptaszczyzny odlegte o — w zaleznos$ci od
struktury — kilkanascie-kilkadziesiat statych sieci od potptaszczyzny dyslokacji w kierunku
prostopadtym do niej mogg by¢ juz traktowane jak nieznieksztatcone). Wspotczynniki d i g
beda zatem zalezaly od odleglosci poszczegdlnych ptaszczyzn od dyslokacji. Znajomos¢
doktadnej postaci u(z) dla kazdej ugigtej ptaszczyzny pozwala otrzymaé pole przesunigc

atomow W obszarze krysztalu zaburzonym wskutek pojawienia si¢ dyslokacji.

Parametryzacja ugietych rzedow atomowych z uzyciem funkcji arctg stanowi model
odksztalcen sieci krystalicznej w sasiedztwie dyslokacji i jest podstawa modyfikacji programu
McChasy. Model ten wymaga wyznaczenia wspotczynnikow d i g wystepujacych we wzorze
(5.1) dla kolejnych rzedow (ptaszczyzn) atomowych w miare oddalania si¢ od dyslokacji.
Mozna je otrzymaé¢ posrednio poprzez okreSleniec dwoch parametrow, ukazanych

schematycznie na rys. 5.2:

— maksymalnego kata ugigcia kanatu mierzonego w punkcie przegigcia funkcji
arctg, #;
— odleglosci migdzy asymptotami funkcji arctg, D.
Wspotczynnik d funkcji arctg jest zwigzany z odleglosciag migdzy asymptotami funkcji,
D. Gdy bowiem d przyjmuje wartos¢ 1, wowczas z wlasnosci funkcji arctg D = m, skad

wynika zalezno$¢:

d= 2 (5.2)
T

Parametr d bedzie nazywany zredukowang odlegloscia (miedzy asymptotami funkcji arctg).

Jego warto$¢ w rzeczywistych strukturach ograniczona jest warto$cig wektora Burgersa, ktory

jest miarg maksymalnego przesunigcia rzedu atomowego w sasiedztwie dyslokacji.
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Rys. 5.2: Schemat ilustrujgcy wykres funkcji arctg, jej asymptoty (linie przerywane), odlegtos¢

miedzy nimi (D), styczng do wykresu funkcji w punkcie przegiecia oraz kat # w tym punkcie.

Z wartosci pochodnej arctg w punkcie z =0 oraz z faktu, ze warto$¢ liczbowa
pochodnej jest wspotczynnikiem kierunkowym stycznej do wykresu funkcji w tym punkcie
wynika zaleznos¢ [37]:

tgn =dg, (5.3
skad:
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_tgn _mtgn (5.4)
9= D

Znajomo$¢ parametréw n 1 D umozliwia wobec tego jednoznaczne odwzorowanie ksztattu
rzedéw atomowych ugietych w wyniku pojawienia si¢ dyslokacji w krysztale przy pomocy
funkcji arctg. Parametry n i D moga by¢ natomiast wyznaczone dzigki analizie

zdefektowanych struktur krystalicznych ujawnionych przy pomocy HRTEM.

5.2 Analiza obrazow HRTEM

Modyfikacja metody symulacji widm RBS/C okazata si¢ mozliwa dzigki analizie zdjec¢
defektowanych struktur krystalicznych AlGaN, STO i ZnO uzyskanych przy pomocy
HRTEM. Otrzymane obrazy dyfrakcyjne przedstawiono przy uzyciu odwrotnej transformaty
Fouriera (IFFT, ang. Inverse Fast Fourier Transform) oraz z zastosowaniem odpowiedniego
kontrastu. Dzigki tym zabiegom struktura krystaliczna odwzorowana na danej glebokosci
probki przyjmuje forme¢ naprzemiennych jasnych i ciemnych linii odnoszacych sig¢
odpowiednio do rzedéw atomowych oraz kanatow pomigdzy nimi (rys. 5.3). Dyslokacje na
takich obrazach widoczne sa jako dodatkowe linie, zakonczone w pewnym miejscu i
sasiadujace z rozwidlajaca si¢ linig przeciwnego koloru. Dla kazdego z materiatow dokonano
analizy obrazéw przedstawiajacych rozne obszary krysztalow na kilku wybranych

glebokosciach, roznigce si¢ stopniem zdefektowania zaleznym od dawki jonow Ar.

Do wyznaczenia parametrow #z i D zaadaptowano program Zwilzalnos¢ v1.0,
przeznaczony do pomiaru kata zwilzania cieczy. Umozliwia on poprowadzenie wzdluz
dowolnego z ugictych rzgdow atomowych lub kanatow migdzy nimi krzywej Bézier 4-stopnia
w taki sposob, by bardzo dobrze sparametryzowaé ksztatt funkcji arctg (czerwona linia na
rys. 5.4a). Do mozliwosci programu Zwilzalnos¢ v1.0 nalezy rowniez ustalenie asymptot
krzywej (rys. 5.4b) i pomiar kata migdzy nimi a styczng do krzywej w punkcie przegigcia
(rys. 5.4c).
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Rys. 5.3: Odwrotna transformata Fouriera obrazu HRTEM probki AlGaN o powiekszeniu 620 tys.
razy, wykonanego na gtebokosci 350 nm od powierzchni. Widoczne sg rzedy atomowe (biate linie) i

kanaty (czarne), ktorych kierunek odpowiada osi ¢ krysztatu.

Na rys. 5.4 pokazano przyktad pomiaru kata # dla kanatu ugigtego w wyniku pojawienia
si¢ dyslokacji w AlGaN (jest to fragment mikrografu HRTEM z rys. 5.3). Wartos$ci 7 migdzy
styczng do funkcji arctg punkcie przegigcia a kazdg z dwoch asymptot wynoszg odpowiednio
32,61° i 31,96° (w wartosciach bezwzglednych, po uwzglednieniu niedoktadnos$ci
wyznaczenia asymptot — odpowiednio 0,06° i -0,01°), co daje kat $redni 32,29°. Réznice w
wartosciach katoéw mierzonych dla kazdej z asymptot wynikajg z faktu, ze wyznaczenie
krzywej Bézier jest obarczone niepewnoscig, a zatem rownoleglos¢ jej asymptot —

wystepujaca w przypadku idealnej funkcji arctg — moze nie zosta¢ zachowana.
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Rys. 5.4: Program Zwilzalnos¢ v1.0. Pomiar maksymalnego kata ugiecia kanatu: a) krzywa
parametryzujgca funkcje arctg opisujacg ksztatt ugietego kanatu; b) wyznaczenie asymptot funkcji; c)
pomiar kgta utworzonego w punkcie przegiecia funkcji arctg przez styczng do wykresu i asymptote

funkciji.

Odlegtos¢ migdzy asymptotami moze by¢ ustalona przy pomocy dowolnego programu
graficznego (np. MS Paint), w ktorym obraz wpisywany jest w 2-wymiarowg siatke
wspoOtrzgdnych wyrazonych w pikselach. Dla kazdej z asymptot krzywej Bézier
parametryzujgcej funkcje arctg wybrana zostaje para punktow jednoznacznie je
wyznaczajacych, co pozwala (np. w programie MS Excel) obliczy¢ rownania kierunkowe
asymptot. Nastgpnie zostaje wyznaczona oOdleglos¢ migdzy nimi na wysokosci punktu
przegiecia funkcji — ze wzgledu na zaburzenie rownolegtosci asymptot odlegtos¢ miedzy nimi
nie jest stata, wigc jej wyznaczenie wymagato wyboru umownego miejsca, dla ktérego bedzie

obliczana.
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Dzigki znajomos$ci geometrii mikroskopu HRTEM oraz wtasciwos$ci obrazu (tj. jego
powickszenia) odlegto$¢ wyrazona w pikselach jest ostatecznie przeliczana na jednostke
uktadu SI.

Pomiary obu parametrow geometrycznych dyslokacji przeprowadzono dla wszystkich 3
materialow objetych niniejszg rozprawa (AlGaN, STO, ZnO) — uwzgledniono niezaleznie
wszystkie ugiete kanaly utworzone miedzy rzedami atomowymi sgsiadujgcymi z
dyslokacjami zaobserwowanymi na obrazach HRTEM, dla ktorych katy w punkcie przegiecia
wynosity co najmniej 2°. Wyznaczanie mniejszych katow wigzalo si¢ ze zbyt duza wzgledna

niepewnoscig pomiarowa.

Ugigcie rzgdow atomowych struktur defektowanych ma tendencj¢ do zanikania wraz z
odlegloscia od krawedzi dyslokacji, co jest widoczne takze na obrazach HRTEM. Istotnie,
wraz z odlegloécia od krawedzi dyslokacji w kierunku normalnym do potptaszczyzny
dyslokacji wartosci kazdego z parametrow geometrycznych dyslokacji (n i D) maleja.
Charakter zaniku warto$ci obu tych parametrow w funkcji odlegtosci (w Kierunku
normalnym) od krawedzi dyslokacji zostal wyznaczony dla kazdej z zaobserwowanych

dyslokacji we wszystkich trzech materiatach.

Zanik kata ugigcia 5 z odleglo$cia moze by¢ dobrze przyblizony funkcja hiperboliczng z
odpowiednimi wspotczynnikami (multiplikatywnym 1 w wykladniku potegi) réznigcymi
poszczegolne struktury. Z kolei zanik zredukowanej odlegltosci migdzy asymptotami D dobrze
przybliza funkcja eksponencjalna, ktorej wspotczynniki rowniez roéznig si¢ w zaleznosci od
materiatu. Usrednione postaci tych zalezno$ci wyznaczone dla wszystkich zaobserwowanych
dyslokacji w kazdym z trzech badanych materialow zebrano w tab. 5.1. Przyktadowe
zalezno$ci wspotczynnikow # 1 D od odleglosci (w kierunku normalnym) od krawedzi
wybranych dyslokacji zilustrowano na rys. 5.5 dla AlGaN, 5.6 dla STO oraz 5.7 dla ZnO.
Srednie zaleznosci zaniku parametrow geometrycznych dyslokacji dla wszystkich trzech

badanych struktur, zebrane w tab. 5.1, wykorzystano przy modyfikacji programu McChasy.
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Rys. 5.5: Przyktadowe zaleznosci maksymalnego kata ugiecia kanatu w sasiedztwie dyslokacji (a)
oraz zredukowanej odlegtosci miedzy asymptotami funkcji arctg, parametryzujgcej kanaty w
sgsiedztwie dyslokacji (b) od odlegtosci w kierunku normalnym od krawedzi wybranych dyslokacji

zaobserwowanych w AlGaN; j.s. — jednostka sieciowa.
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Rys. 5.6: Przyktadowe zaleznosci maksymalnego kata ugiecia kanatu w sasiedztwie dyslokacji (a)
oraz zredukowanej odlegtosci miedzy asymptotami funkcji arctg, parametryzujgcej kanaty w
sgsiedztwie dyslokacji (b) od odlegtosci w kierunku normalnym od krawedzi wybranych dyslokacji

zaobserwowanych w SrTiOg; j.s. — jednostka sieciowa.
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Rys. 5.7: Przyktadowe zaleznosci maksymalnego kata ugiecia kanatu w sasiedztwie dyslokacji (a)
oraz zredukowanej odlegtosci miedzy asymptotami funkcji arctg, parametryzujgcej kanaty w
sgsiedztwie dyslokacji (b) od odlegtosci w kierunku normalnym od krawedzi wybranych dyslokacji

zaobserwowanych w ZnO; j.s. — jednostka sieciowa.
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Struktura Zalezno$¢ ) od odleglosci Zalezno$¢ D od odleglosci
-1
AIGaN | n(r) =31500°%1  (5.53) | D(r) = 186.72exp (— 2—73> (5.5h)
. -1
SrTiOs n(r) = 9.74°r~09 (5.5¢) | D(r) = 194.36exp <_ ﬁ) (5.5d)
_ 0,.—1.04 r—1
Zn0 n(r) = 59.90°r (5.5e) | D(r) = 166.06exp (— W) (5.5f)

Tabela 5.1: Zaleznosci maksymalnego kata ugiecia kanatu w sgsiedztwie dyslokacji, n(r), oraz
zredukowanej odlegtosci miedzy asymptotami funkcji arctg, D(r), od odlegtosci normalnej od

krawedzi dyslokaciji.

Odleglos¢ r wyrazona jest w jednostkach sieciowych danej struktury 1 ma interpretacje
numeru kolejnych kanatéw (utworzonych migdzy rzedami atomowymi roéwnoleglymi do
dyslokacji) liczonych w kierunku normalnym do poétptaszczyzny dyslokacji. Jest ona
wielokrotnoscig jednostki sieciowej danej struktury (wielko$¢ bezwymiarowa). Warto$ci 7 =
n + 0.5 pozwola na wyznaczenie 1 i D charakteryzujacych nie kolejne kanaty, lecz rzedy
atomowe. Wspoélczynniki multiplikatywne wystepujace w zaleznosciach n(r) i D(r)
wyrazono odpowiednio w stopniach i pm. Wspotczynniki w mianowniku wyktadnikow
eksponent we wzorach (5.5 b, d, f) definiujg odleglos¢ na prostej prostopadlej do

potptaszczyzny dyslokacji, na ktorej parametr D zmaleje e-krotnie.

Wyniki pomiardw pokazuja wyraznie, ze wczesniejszy opis ksztaltu dyslokacji oparty
na modelu Pathaka [32] byt duzym uproszczeniem. W poprzedniej wersji programu McChasy
kazda struktura krystaliczna traktowana byla tak samo — kat ugigcia kanalu zwigzany z
pojawieniem si¢ dyslokacji w krysztale byt niezalezny od rodzaju materiatu, lecz jedynie od
zadanego rozktadu defektow, ktory w przypadku defektéw liniowych miat — analogicznie do

defektow prostych — interpretacje wylacznie probabilistyczng.

Nalezy podkresli¢, ze maksymalne wartosci (odpowiadajgce kanatowi bezposrednio
sgsiadujagcemu z polplaszczyzng dyslokacji, r =1) i szybko$¢ zaniku parametrow
geometrycznych dyslokacji, # i D, wyraznie zalezg od rodzaju badanego materiatu. Réznice
najwigkszych wartosci kata # siggaja kilkudziesigciu stopni w zaleznosci od analizowanej
struktury — od 9.74° dla STO do 59.9° dla ZnO, podczas gdy stosunek maksymalnych

warto$ci parametru D do statej sieci danego materiatu wynosi 52,1% dla AlGaN, 48,6% dla
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STO 146,6% dla ZnO. Takze tempo zaniku parametréow 7 i D z odlegtoscia od dyslokacji nie
jest jednakowe dla wszystkich materiatow — w przypadku ZnO kat # osiaga 10% wartosci
maksymalnej juz w 9. kanale, podczas gdy w STO w 11., a w AlGaN dopiero w 12. kanale od
polplaszczyzny dyslokacji. Odleglosci miedzy asymptotami ugictych kanalow maleja
najszybciej w przypadku AlGaN, a najwolniej w STO.

Odmienne zachowanie si¢ parametrow geometrycznych dyslokacji w poszczegdlnych
materiatach nie pozwala na obecnym etapie na uzaleznienie ich wartosci i szybkosci zaniku w
funkcji odleglosci od dyslokacji od mierzalnych statlych materialowych. Wobec tego faktu
proba stworzenia uniwersalnego modelu umozliwiajgcego proste wyznaczanie parametrow
geometrycznych dyslokacji dla innych struktur krystalograficznych zakonczyta sig¢
niepowodzeniem. Oznacza to konieczno$¢ szczegdtowych badan innych materiatow w celu
przeprowadzenia poprawnych symulacji MC: omoéwione w niniejszym rozdziale parametry
geometryczne dyslokacji okazuja si¢ bowiem istotnym czynnikiem wplywajagcym na

otrzymywane wyniKi.

Przed przystgpieniem do symulacji widm rozpraszania wstecznego dla kazdego nowego
materialu nalezy wyznaczy¢é w pierwsze] kolejnosci wymienione wyzej parametry
geometryczne dyslokacji oraz wspotczynniki funkcji opisujacych ich zanik z odlegtoscia od
dyslokacji, np. poprzez analiz¢ obrazow HRTEM. W obecnej postaci program McChasy
stosuje tylko parametry wyznaczone dla AlGaN, STO i ZnO.

5.3 Modyfikacja kodu zrédlowego programu McChasy

Modyfikacja kodu zrédlowego programu McChasy polegata na opracowaniu i
wkomponowaniu do obecnej wersji programu nowych procedur uwzgledniajacych dwa wazne

zagadnienia:

1. Obecnos¢ dyslokacji w strukturze oraz ich wptyw na ruch jonu poruszajgcego si¢ w
kanale, a co za tym idzie na widmo RBS/C.

2. Efekt przezroczystosci.

Tak zmieniona wersja programu zostala pozniej zastosowana do analizy widm RBS/C

materiatow przedstawionych w niniejszej rozprawie (§6).
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5.3.1 Procedura symulacji MC z uwzglednieniem dyslokacji

Dyslokacja krawedziowa zaburza w swoim sgsiedztwie plaszczyzny prostopadie do jej
wektora Burgersa, powodujgc ich ugiecie malejace wraz z odlegloscig od dyslokacji. Atomy
tworzace takie ugicte ptaszczyzny doznajg przemieszczen w kierunku zgodnym z wektorem
Burgersa dyslokacji, rosngcych W miar¢ zblizania si¢ do jej ptaszczyzny poslizgu.
Maksymalne wzgledne przemieszczenie atomow wybranej plaszczyzny ugietej wskutek
sasiedztwa dyslokacji jest rowne odleglosci miedzy asymptotami funkcji arctg

charakteryzujacej rzedy atomowe tworzace dang plaszczyzne.

Pole przemieszczen atoméw wchodzacych w skiad tych ptaszczyzn zostato opisane w
oparciu o teori¢ Peierlsa-Nabarro (§5.1) 1 z wykorzystaniem parametréw geometrycznych
dyslokacji (§5.2). Znajomos¢ potozenia krawedzi dyslokacji (wspotrzedna z oraz Kierunek i
zwrot wektora Burgersa) pozwala na wyznaczenie ze wzorow (5.5a-f) parametrow # i D
odpowiadajacych dowolnemu rzedowi atomowemu rownolegtemu do potptaszczyzny
dyslokacji (badZ kanatowi utworzonemu migdzy nimi). Po skorzystaniu ze wzoru (5.4) znana
bedzie doktadna posta¢ funkcji arctg parametryzujacej dany rzad (kanat), a zatem mozliwe
bedzie ustalenie przesuni¢¢ u(z) na kolejnych glebokosciach z krysztatu. Przesuniecia u(z)
moga by¢ dodawane do potozenia jonu w trakcie symulacji jego ruchu w kanale badz do

potozen atomow tworzacych dany rzad (rys. 5.8).

Program McChasy zostal rozbudowany w oparciu o powyzsze zalozenia. W trakcie
symulacji nie sa przemieszczane atomy wirtualnej komorki, lecz odpowiednie odchylenia
wynikajace z aktualnej wartosci funkcji arctg na danej glebokosci krysztatu sa dodawane do
chwilowego potozenia jonu, ustalanego w trakcie kolejnych iteracji na podstawie
oddzialywan z atomami tarczy. Pozwala to na znaczne skrocenie czasu obliczeniowego.
Warto$ci tych przemieszczen zaleza od odlegtosci (w kierunku normalnym) od dyslokacji —
im blizej kanalu uformowata si¢ dyslokacja, tym silniej znieksztalca ona kanat i tym
wiekszych przesuni¢¢ bedzie doznawal poruszajacy si¢ w nim jon w miare zblizania si¢ do

plaszczyzny poslizgu dyslokacji.
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Rys. 5.8: Schemat dziatania pola przemieszczen w modelu struktury krystalicznej zawierajgcej
dyslokacje opartym na teorii Peierlsa-Nabarro: pétptaszczyzna dyslokacji (czerwona) powoduje
ugiecie rownolegtych do niej ptaszczyzn atomowych (granatowe) malejgce w miare oddalania sie od
dyslokacji. Dla przejrzystosci wyrézniono tylko pojedyncze rzedy atomowe wchodzace w skfad

ptaszczyzn atomowych/pétptaszczyzny dyslokacji oraz usunieto niektére ptaszczyzny.

Dla lepszego zrozumienia nowego podejscia do symulacji nalezy wyobrazi¢ sobie
dowolny kanat utworzony miedzy rzedami atomowymi krysztatu wzdhiz jednego z glownych
kierunkow (np. 001). W tym kanale porusza si¢ jon He, ktorego ruch jest odtwarzany na
drodze symulacji MC. Wokoét kanatu konstruujemy cylinder oddziatywania 0 promieniu na i
dhugos$ci THI, gdzie a jest statg sieci, n jej krotnoscia, zas THI oznacza grubos¢ krysztatu (rys.
5.9). Wartosci n oraz THI sg zadawane przez uzytkownika przed przystgpieniem do
symulaciji.
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Rys. 5.9: Schemat konstrukcji cylindra oddziatywania wokét wybranego kanatu utworzonego miedzy
rzedami atomowymi sieci krystalicznej (linia zielona). Tylko dyslokacje, ktorych krawedzie znajdg
sie wewnatrz tego cylindra, bedg zaktécaty rzedy atomowe otaczajgce kanat symulacyjny, a zatem

wptywaty na symulacje MC procesu kanatowania.

Dla procesu kanatowania szczegélnie istotne sa dyslokacje, ktérych krawedzie oraz
wektory Burgersa lezg jednoczesnie w plaszczyznie XY krysztatu (czyli sg prostopadte do
kierunku kanatowania), poniewaz w najbardziej istotny sposob zaburzaja ksztalt kanatu 1 ruch
jonow (odbywajacy si¢ w kierunku z). Wobec tego tylko takie dyslokacje zostaly rozwazone
podczas modyfikacji programu McChasy. Uwzgledniono ponadto tylko te dyslokacje, ktorych
krawedzie pokrywaja si¢ z jednym z gltéwnych kierunkdéw danej struktury (suma wartosci
bezwzglednych wskaznikow Millera réwna 1). Formowanie si¢ takich dyslokacji jest
najbardziej korzystne energetycznie, a zatem najbardziej prawdopodobne [1]. Wobec tego w
strukturze regularnej (STO) mozliwe sa 4 potozenia linii dyslokacji wzgledem dowolnego
kanatu [001], a w strukturze heksagonalnej (AlGaN, ZnO) krawedzie dyslokacji moga by¢

rozmieszczone na 6 sposobow (rys. 5.10).

Wybrana linia dyslokacji nie determinuje jednoznacznie polozenia zwigzanej z nig
potptaszczyzny dyslokacji, ktora moze rozposcierac si¢ albo od powierzchni probki (z = 0) i
na linii dyslokacji si¢ konczyé¢, albo od linii dyslokacji si¢ zaczynac i sigga¢ az do dna probki
(z = THI). Dzigki symetrii funkcji arctg i rownemu prawdopodobienstwu tworzenia sig¢
ugictych kanalow wg dwu mozliwych orientacji funkcji arctg (+u(z) oraz —u(z)) nie jest
konieczne rozpatrywanie polozenia nadmiarowej poélptaszczyzny dyslokacji w procesie
symulacji — mozna uznaé, ze znajduje si¢ ona zawsze za krawedzig dyslokacji i biegnie w
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glab krysztatu (rys. 5.11). Dodatkowe przemieszczenia u(z) beda zatem zalezne tylko od
aktualnej wartosci funkcji arctg oraz od wzajemnej orientacji linii dyslokacji i kanalu, w

ktorym porusza si¢ jon w trakcie procesu kanatowania (rys. 5.10).
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Rys. 5.10: Przyktadowe rozmieszczenie krawedzi (linii) dyslokacji w strukturze regularnej (a) i
heksagonalnej (b) wokdét wybranego kanatu (zielony okrag) utworzonego miedzy rzedami
atomowymi wzdtuz kierunku kanatowania z (prostopadty do powierzchni kartki). Dyslokacje tworzg
sie na réznych gtebokosciach krysztatu, zatem w ogdlnosci ich krawedzie nie przecinajg sie.
Wektorami zaznaczono schematycznie maksymalne przemieszczenia u(z), jakich bedzie doznawat
jon w wyniku pojawienia sie dyslokacji o danej orientacji. Linia przerywana oznacza cylinder

oddziatywania.

Przed uruchomieniem programu uzytkownik podaje zmienng rho majacg wymiar
gestoSci liniowej, oznaczajaca liczbe linii dyslokacji zawierajagcych si¢ w cylindrze
oddziatywania o dlugosci 1 um. Uzytkownik moze rowniez zada¢ gltebokosciowy rozktad
dyslokacji, dzielac krysztal na warstwy i przypisujac inng wartos¢ rho do kazdej z nich —
analogicznie jak w przypadku rozktadu RDA. Na tej podstawie program McChasy ustala
odpowiednig liczbe dyslokacji w poszczegolnych obszarach probki, ktorych wpltyw zostanie

uwzgledniony przy symulacji ruchu jonu w kanale.

Doktadne rozmieszczenie dyslokacji odbywa si¢ w drodze losowania, podobnie jak
wybor parametrow charakteryzujacych kazda z wylosowanych dyslokacji. W pamigci

programu przechowywane sg nastepujace dane:

— glebokos¢, na ktorej znajduje si¢ krawedz dyslokacji, liczona od powierzchni probki,

70



— azymut dyslokacji, czyli jej potozenie i orientacja wektora Burgersa wzgledem
kanatu (rys. 5.10),

— odlegtos¢ n kanatu od dyslokacji (n=1 oznacza kanat, ktory napotyka na krawedz
dyslokacji i rozwidla si¢ na dwa kanaty bezposrednio sasiadujace z potplaszczyzng

dyslokacji).

Y -400

Rys. 5.11: Schemat ilustrujacy potozenie dyslokacji (w strukturze regularnej) podczas symulacji MC.
W programie McChasy losowane jest potozenie krawedzi dyslokacji (kota) wzgledem osi z, a
nadmiarowe potptaszczyzny biegng zawsze w gtgb krysztalu (ujemne z). W zaleznosci od
wzajemnego potozenia wigzki jondw i dyslokacji, jony bedg doznawaé przemieszczen +u(z) lub —u(z)

zgodnie ze wzorem (5.1).
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Obliczenia odchylen i polozenia jonu w programie McChasy dokonywane sg skokowo z
krokiem wynikajagcym z rozmieszczenia atomow w poszczegdlnych strukturach. Jon zaczyna
swoj ruch oddziatujac z powierzchnig probki (z = 0), a nast¢pnie przemieszczajac si¢ w glab
krysztatu. Poniewaz przed przystagpieniem do symulacji znane sg polozenia wszystkich
dyslokacji, ktore beda zakidcaty ruch jonu, zatem przy kazdej iteracji obliczane sg dodatkowo
wartosci funkcji arctg dla kazdej z dyslokacji niezaleznie, a nastgpnie dodawane jako

przemieszczenia do aktualnego potozenia jonu w wirtualnej komorce.

Mozna to lepiej wytlumaczy¢ analizujgc ponizszy przyktad dla struktury regularnej.
Niech kanat poruszania si¢ jonu bedzie miat wspotrzedne x = 0, y = 0, przy czym X jest osia
pionowa, Y pozioma, a o$ z prostopadla do nich osig tozsamg z osig C krysztalu. Jon
rozpoczyna proces kanatowania na powierzchni probki (z = 0) i przemieszcza si¢ w kierunku
rosngcych wartosci z. Wylosowano dyslokacj¢ na glgbokosci z = 100 nm, znajdujaca si¢ po
prawej stronie kanatu (tj. krawedz dyslokacji jest prosta o rownaniu y = const, przy czym
const > 0) i w odleglosci n =5 od niego. Takie potozenie dyslokacji wzglgdem kanatlu
symulacyjnego oznacza, ze jon bedzie doznawal dodatkowych odchylen w kierunku —y,
rosnagcych w miar¢ zblizania si¢ do plaszczyzny poslizgu dyslokacji (czyli z rosngcymi

warto$ciami z).

Program McChasy ustala najpierw parametry d i g funkcji arctg na podstawie danych
zawartych w tab. 5.1 i przy wykorzystaniu wzoru (5.4) — w ten sposob ustalany jest stopien
ugiecia kanatu. W przypadku STO kanat o wspotczynniku n = 5 od dyslokacji charakteryzuje
przesuniecie rzedow (odlegtos¢ miedzy asymptotami funkcji arctg) D=176.64 pm oraz kat w
punkcie przegi¢cia wynoszacy 2.09° (ze wzordéw 5.1a i b). Bedzie on zatem parametryzowany
funkcjg arcty o wspotczynnikach g = 6.5x10™* oraz zredukowang odlegloscig migdzy
asymptotami d = 56.23. Punkt przegigcia funkcji arctg znajduje si¢ w wylosowanej
ptaszczyznie poslizgu na glebokosci z = 100 nm. Wartosci u(z) funkcji arctg obliczane sg
teraz kolejno w zaleznosci od aktualnej glebokosci, na ktorej znajduje si¢ jon. Wynosza one
np.: 1.15 pm dla odlegtosci 25 nm od powierzchni, 88.32 pm na glebokosci 100 nm i 174.91
pm na glebokosci 150 nm (wzglgdem asymptoty funkcji arctg). Po uwzglednieniu potozenia

dyslokacji wzgledem kanatu symulacyjnego wartosci te beda ujemne.

Wyjsciowe potozenie jonu na danej gltebokosci w krysztale wyznaczane jest zawsze na
drodze oddziatywania ekranowanego z atomami tarczy, ktére modyfikuje poprzednie
potozenie. Warto$ci przemieszczenia U(zZ) otrzymane w wyniku uwzglednienia obecno$ci
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dyslokacji w strukturze dodawane sg do niego — W zalezno$ci od azymutu dyslokacji moga to
by¢ przemieszczenia w kierunku X badz y, a w przypadku struktur heksagonalnych u jest 2-
wymiarowym wektorem o wspotrzednych zaleznych od azymutu dyslokacji (przemieszczenie
jest rzutowane na kierunki X i y). Program McChasy dodaje do aktualnego potozenia jonu
oczywiscie tylko wzgledny przyczynek pochodzacy od oddziatywania z dyslokacja: u(z;) —

u(z;_1).

Schemat procedury symulacji uwzgledniajacej obecnos¢ dyslokacji w krysztale zostat

zamieszczony ponizej:

1. Uzytkownik tworzy plik wsadowy *.SIP zawierajacy w tresci komendy DIM
(charakterystyka cylindra oddziatywania) oraz DED (glebokosciowy rozktad
koncentracji dyslokacji zadanej w DIM) wraz z ich parametrami:

THI x

DIM rho n //rho - liczba krawedzi dyslokacji na um
DED m //m — liczba warstw

*** depthl depth2 weight

01 O dl wl

02 dil d2 w2

M dn THI wn

2. Na podstawie danych zawartych w pliku *.SIP program McChasy oblicza liczbg
dyslokacji w kazdej z warstw wydzielonych przez uzytkownika komenda DED, a
nastepnie losuje parametry tych dyslokacji (gl¢bokos$¢, azymut, odlegtos¢ n od
kanatu).

3. Podczas standardowej procedury symulacyjnej program McChasy wyznacza
przemieszczenie jonu wynikajace z obecnos$ci kazdej dyslokacji osobno, a nastepnie
dodaje wektorowo wszystkie przemieszczenia do aktualnego potozenia jonu

otrzymanego wskutek ekranowanego oddzialywania jonu z atomami tarczy.

Jesli w pliku *.SIP uzytkownik zadal réwniez glebokosciowy rozklad defektow
prostych, wowczas okreslony procent atomow zostaje W trakcie symulacji trajektorii

kanatujgcego jonu — jak w dotychczasowej wersji programu — dodatkowo losowo
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przemieszczony. W takiej sytuacji jon doznaje odchylen od aktualnego kierunku ruchu
wskutek zarowno oddziatywania z atomami przemieszczonymi, jak 1 w wyniku wptywu na
jego ruch pochodzacego od dyslokacji. Zwigksza to prawdopodobienstwo rozproszenia jonu
wstecz. Tak zadany rozktad ma interpretacj¢ rzeczywista, a podawane w komendzie DED
wagi odnoszace si¢ do liczby dyslokacji wplywajacych na ruch jonu w kanale moga by¢
przeliczone na koncentracje dyslokacji wyrazona w m? lub cm wg procedury opisanej w
§5.3.2.

Ostateczny wynik symulacji (widmo jondéw rozproszonych wstecz pod wybranym
katem) porownuje si¢ z eksperymentem i dokonuje korekty postulowanych rozktadow
glebokosciowych obu rodzajow defektoéw do momentu, gdy widmo symulacyjne zgadza si¢ z

eksperymentalnym w granicach niepewnosci statystycznych.

5.3.2 Koncentracja dyslokacji

Wielkosci rho oraz n zadawane przez uzytkownika w komendzie DIM mozna powigzac¢
z powszechnie uznawang jednostka koncentracji dyslokacji (§1.1.2). Rozwazmy w tym celu
przekr6j osiowy cylindra oddziatywania z rys. 5.9 i uznajmy go za powierzchni¢ krysztatu

odstonieta w wyniku trawienia elektrochemicznego. Pole tej powierzchni wynosi:

P=2-n-a-THL (5.6)

Koncentracja dyslokacji, bedaca miarg liczby krawedzi dyslokacji Lp przecinajacych

dang powierzchni¢ P, wyraza si¢ wzorem ¢ = L, /P.

Liczba wszystkich krawedzi dyslokacji znajdujgcych si¢ w cylindrze oddziatywania 0
wysokosci THI wynosi rho-THI, czyli na kazdy z gtdownych kierunkow przypada $rednio
rho-THI/2 dyslokacji w sieci regularnej oraz rho-THI/3 dyslokacji w sieci heksagonalnej (rys.
5.12). Jednak nie wszystkie te dyslokacje przetng wybrany przekrdj osiowy cylindra
oddzialywania - linie dyslokacji biegnace w kierunku réwnoleglym do przekroju osiowego
nie majg z nim punktow wspolnych. Te dyslokacje nie zostalyby zatem uwzglednione
podczas wyznaczania koncentracji dyslokacji na drodze trawienia elektrochemicznego, gdyz
nie spowodowalyby powstania charakterystycznych jamek. Wobec tego dla sieci regularnej
liczba linii dyslokacji przecinajacych przekrdj osiowy cylindra oddziatywania wynosi

Ly’ = % -rho - THI, &7
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a koncentracja dyslokacji przyjmuje postac:

S 1 rho (5.7a)
"9 4 n-a’

W sieci heksagonalnej przekroj osiowy cylindra oddziatywania nie zostanie przeciety
takze przez czes¢ linii dyslokacji uformowanych w kierunkach nieréwnolegltych do niego,
cho¢ przecinaja powierzchni¢ cylindra oddzialywania (rys. 5.12b). Liczba linii dyslokacji
posiadajacych punkty wspdlne z przekrojem osiowym cylindra oddziatywania wynosi

rho-THI V3 (5.8)

Lhex =2 3 -51na=?-rho-THI,

zatem posta¢ o dla sieci heksagonalnej wyraza si¢ nastepujaco:

_ V3 rho (5.82)
Ohex = =" 24"

Nalezy zauwazy¢, ze otrzymane wyrazenia na koncentracje dyslokacji odnosza si¢
wylacznie do dyslokacji uwzglednianych w programie symulacyjnym McChasy, czyli takich,
ktorych wektory Burgersa lezg w plaszczyznie XY krysztatu i sg prostopadle to jednego z
gléwnych kierunkow krystalograficznych. Rzeczywiste wartosci o, uwzgledniajace takze
dyslokacje o innej orientacji, beda wieksze niz wynikajace ze wzordéw 5.7b oraz 5.8b, jednak

ich wyznaczenie nie jest przedmiotem niniejszej rozprawy.
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«— Rys. 5.12: Schemat wyznaczania koncentracji dyslokacji. Dyslokacje rownolegte do trawionej
powierzchni nie powodujg powstania charakterystycznych jamek, zatem nie sg wliczone do
koncentracji dyslokacji. Przeciecia linii dyslokacji z przekrojem osiowym cylindra oddziatywania
oznaczono niebieskimi kotami. Zielone koto jest kanatem, w ktdrym porusza sie jon w metodzie
RBS/C.

5.3.3 Procedura symulacji MC 7 uwzglednieniem efektu przezroczystosci

Efekt przezroczysto$ci opisuje sytuacje, mogaca wystapi¢ podczas ruchu jonéw w
kanale krysztatu, polegajaca na przeskoku niektorych jonéw (przy sprzyjajacych warunkach)
do jednego z sasiadujacych kanalow i kontynuacji ruchu w tym nowym kanale. Skutkiem
oddziatywania z atomami tarczy nie musi zatem by¢ tylko rozproszenie jondéw, lecz rOwniez
rozogniskowanie wigzki, przy czym jony wcigz poruszajg si¢ W wybranym z kanatow

krysztatu (rys. 5.13a).

W obecnosci dyslokacji, gdy kanaly w jej sasiedztwie ulegaja regularnym ugieciom
(§5.1), efekt przezroczystoSci moze zosta¢ wzmocniony, gdyz rosnie szansa przeskoku do
sgsiednich kanatow, przy czym procesowi temu nie musi towarzyszy¢ bezposrednie

rozproszenie jonu.

W dotychczasowych wersjach programu McChasy efekt przezroczystosci realizowany
byt procedura KeepCorridor, ktéora w przypadku przeskoku jonu do sasiedniego kanatu
przenosita go z powrotem do komorki symulacyjnej o odpowiedni wektor translacji danej
sieci. Byto to uzasadnione dzigki uwzglednianiu podczas symulacji tylko obecnosci atomow
przemieszczonych, ktorych obecnos$¢ byla realizowana w programie na drodze losowego
przesuwania atoméw komorki symulacyjnej w zaleznosci od rozktadu glebokosciowego tych
atomoéw zadanego przez uzytkownika programu McChasy. Obecno$¢ tego typu defektow nie
zaburzata symetrii translacyjnej zastosowanej w procedurze KeepCorridor — przeskok jonu do
sasiedniego kanalu nie wplywal na prawdopodobienstwo pojawienia si¢ atomu
przemieszczonego z potozenia rownowagowego w kanale, w ktérym porusza si¢ jon, czyli nie

zakloca ani samego procesu symulacji, ani otrzymywanego wyniku.
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b)

T Rys. 5.13: Schemat wyja$niajgcy mechanizm efektu przezroczystosci w strukturze dziewiczej (a)
oraz w kanatach ugietych wskutek pojawienia sie dyslokacji (b). Linia czerwona oznacza
alternatywng trajektorie jonu z mozliwoscig przeskoku do sgsiedniego kanatu i kontynuacji procesu

kanatowania.

— Rys. 5.14: Schemat dziatania procedury TransparencyEffect: a) jon (bfekitne koto) porusza sie w
kanale (zielone kota), a na jego ruch wplywa dyslokacja (czerwone kofa) odlegta o 3 jednostki
sieciowe od kanatu i znajdujgca sie po jego lewej stronie; b) jon przeskoczyt do sgsiedniego kanatu;
) jon jest przenoszony do kanatu symulacyjnego o wektor translacji danej sieci, ale jednoczesnie
zmieniany jest parametr dyslokacji informujacy o jej odlegtosci w kierunku normalnym od kanatu —

odpowiednio z 3. na 4.
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W przypadku struktury zawierajacej dyslokacje kazdy przeskok miedzy kanatami
oznacza, ze jon porusza si¢ w kanale znajdujacym si¢ blizej badz dalej dyslokacji niz
poprzednio (w kierunku normalnym do jej poéiptaszczyzny), czyli w kanale o innym stopniu
zdeformowania. Wobec powyzszego nalezato uzupeti¢ procedurg¢ KeepCorridor o procedure
TransparencyEffect, uruchamiajaca si¢ w momencie przeskoku jonu i przeliczajaca parametry
geometryczne opisujace funkcje arctg w zaleznosci od tego, czy wylosowane wczesniej
dyslokacje znalazty si¢ blizej czy tez dalej rozpatrywanego podczas danej symulacji jonu (rys.
5.14). W przypadku struktury heksagonalnej procedura TransparencyEffect jest aktywna
takze wtedy, gdy nie nastgpit przeskok do sasiedniego kanatu. Jest to spowodowane tym, ze
wybor komorki symulacyjnej, a zatem 1 wirtualnego kanatu, w ktérym porusza si¢ jon, jest
umowny. Komorka symulacyjna sieci heksagonalnej w programie McChasy ma ksztalt
rombu, zatem przekroczenie przez jon plaszczyzny wyznaczonej przez o$ z oraz krotsza
przekatna komorki symulacyjnej powoduje de facto ruch w kanale znajdujacym si¢ blizej
badz dalej tych dyslokacji, ktorych krawedzie sa rownoleglte do krotszej przekatnej komorki
symulacyjnej, przy czym kanal pozostaje niezmieniony wzglgdem dyslokacji o pozostatych

dwoch orientacjach.

5.4 Procedura Deflec

Stosowanie potencjalu ekranowanego w opisie procesu rozpraszania (§2.1) stwarza
problem natury obliczeniowej — rozwigzanie catki (2.3) staje si¢ mozliwe jedynie dla
ograniczonej liczby przypadkéow 1 przy uwzglednieniu pewnych przyblizen. Proces
kanatowania jonu w krysztale moze by¢ tatwo symulowany przy zalozeniu rozpraszania
nisko-katowego. Dopoki odchylenie jonu od pierwotnego kierunku ruchu nie przekracza
ustalonego kata krytycznego (zwykle kilka stopni), dopdty jon porusza si¢ w kanale
powstalym migdzy rzedami atomowymi. To podejScie wymaga zastosowania stusznych
jedynie dla matych katow przyblizen sinf ~ 6 oraz tgf =~ 0. Wowczas wartosci 6 ponizej
kata krytycznego (odpowiadajace relatywnie duzym parametrom zderzenia) moga by¢
wyznaczone przy zastosowaniu metody kwadratur Gaussa-Mehlera [38], przy czym
odchylenie jonu powyzej kata krytycznego prowadzi z zatozenia do przerwania symulacji

procesu kanalowania.
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Uwzglednienie obecnosci  dyslokacji  w  strukturze krystalicznej wymagato
zrewidowania powyzszych zatozen =ze wzgledu na efekt przezroczystosci  [39].
Charakterystyczne ugiecie kanatow w poblizu dyslokacji moze powodowac¢ odchylenia jonu o
bardzo duze katy, co nie musi prowadzi¢ do rozproszenia — jon moze trafi¢ do sgsiedniego
kanatu i w nim kontynuowa¢ ruch. Aby poprawnie uwzgledni¢ ten efekt w programie
symulacyjnym, nalezy dysponowaé¢ wartoSciami 6(b) powyzej kata krytycznego, czyli
odpowiadajgcymi bardzo matym parametrom zderzenia. Ich uzyskanie z catki (2.3) w sposob
analityczny nie jest mozliwe ze wzgledu na stosowane wczesniej przyblizenia, ktore w

przypadku duzych katow przestaja by¢ stuszne.

Problem mozna rozwigza¢ numerycznie, w oparciu o metode Eulera-Cromera, ktora
pozwala na rozwigzywanie rownan ruchu jonu poruszajgcego si¢ w ekranowanym potencjale
ZBL wybranego atomu. Wykorzystujac t¢ metode autor rozprawy napisat program DeflecZBL
(w jezyku programowania Delphi), ktory oblicza numerycznie trajektori¢ jonu w polu atomu
dowolnego pierwiastka (Z € (3;92)). W oparciu o rownanie (2.8) i przy potencjale
oddziatywania zadanym réwnaniem (2.7) dla ustalonych wartoéci poczatkowych energii Eo
oraz potozenia jonu 1y =[xy, Yol (WspoOlrzedna yo determinuje jednoczes$nie parametr
zderzenia b) program oblicza kolejne sktadowe X i y wektorow przyspieszenia a, predkosci v

oraz potozenia r na drodze skonczonej liczby iteracji zgodnie z ponizszymi relacjami:
Vy1/2 = Uxo + (1/2)ax 0T,

X1 = Xp + vx,l/z‘[,

(5.9
Vyn+1/2 = Vxn—-1/2 T QxnT

Xn+1 = Xn T Uxnt1/27
gdzie 7 jest interwalem czasowym pomiedzy nastepujacymi po sobie iteracjami.

Nalezy zauwazy¢, ze dla uzyskania najbardziej zadowalajacej doktadnosci obliczen
zastosowano podejscie, w ktérym 7 nie jest staty, lecz maleje, gdy jon zbliza si¢ do atomu.
Oznacza to, ze w duzej odlegtosci od centrum rozproszeniowego, gdy jon praktycznie nie
doznaje dzialania sity pochodzacej od atomu (ekranowanego przez chmurg elektronowy),
odstep czasowy pomiedzy iteracjami jest stosunkowo duzy, co pozwala istotnie zmniejszy¢
czas obliczeniowy. Gdy jon zaczyna odczuwaé dziatanie potencjatu elektrostatycznego
atomu, krok pomiedzy iteracjami staje si¢ mniejszy 1 zachodza one czgsciej. Dla

przejrzystosci, we wzorach 5.9 pokazano jedynie przypadek wyznaczania wspoirzgdnej X
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promienia wodzacego, predkosci 1 przyspieszenia — w rzeczywisto$ci kazda iteracja
obejmowata wyznaczenie par warto$ci (X i y) kazdej wielko$ci.
Ze wzgledu na symetri¢ zjawiska, trajektoria jonu moze by¢ wyznaczana tylko do

momentu osiggni¢cia odlegtosci najwickszego zblizenia Imin. Kat rozproszenia jest wowczas

okreslony zaleznoscia:

Onum =T — 29, (5.10)

gdzie m = 180°, a ¢ jest katem pomigdzy pierwotnym kierunkiem ruchu jonu a wektorem
wodzacym o dlugosci rownej odleglosci najwigkszego zblizenia rmin, CO dla lepszego

zobrazowania zaznaczono narys. 5.15.

b=0.5pm e

1.0e-12

8.0e-13 A

-2.0e-12 -1.0e-12 00 1.0e-12
X [m]

Rys. 5.15: Fragment przyktadowej, znalezionej numerycznie, trajektorii jonu w ekranowanym
potencjale ZBL atomu (zaznaczonym na czerwono i umieszczonym w poczatku ukfadu

wspotrzednych) parametru zderzenia b = 0.5 pm.

Przy obliczaniu oddziatywania kanatlujacego jonu z atomami tarczy program McChasy
korzysta z tablic wartosci 8(b) odpowiadajacych w sumie 12000 wartosciom b dla kazdego
pierwiastka. Tablice te zostaly podzielone ze wzgledu na wielko$¢ b i odnosza sie do
oddziatywan bliskich (mate b, duze 6) i dalekich (duze b, mate #). Kazda tablica zawiera

warto$ci 6 odpowiadajace 6000 wartosciom b, dobranym umownie dla poszczegdlnych
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pierwiastkéw, np. od 6.42 x 10 pm do 5.93 pm dla Li czy od 1.91 x 102 pm do 176.25 pm
dla U. Tablice oddziatywan bliskich uzyskane z uzyciem metody kwadratur Gaussa-Mehlera
nie zawieraly jednak wartosci € odpowiadajgcych zbyt matym wartosciom b, dla ktorych 6

przekraczataby 6°.

Aby zapewni¢ mozliwos¢ tatwego poroéwnania i uzycia nowych wynikéw, wartosci 6
wyznaczono numerycznie dla tych samych wartoéci b, dla ktorych katy odchylenia
wyznaczono wczesniej z uzyciem metody kwadratur Gaussa-Mehlera (i uzupetniono je o
warto$ci ¢ dla bardzo matych b) — zachowano przy tym ten sam krok, czyli ustalong dla

kazdego pierwiastka r6znic¢ miedzy kolejnymi parametrami zderzenia.

Poprawno$¢ wartosci  Gnum(b) uzyskanych w programie DeflecZBL zostata
zweryfikowana dzigki analogicznym obliczeniom numerycznym przeprowadzonym dla
potencjalu kulombowskiego (bez funkcji ekranowania), dla ktorego wartosci Oc(b) moga by¢
wyznaczone analitycznie dla dowolnych b. Zgodno$¢ numerycznych wartosci Gnum(b) w
stosunku do analitycznych Oc(b) przekraczata 99,99% dla oddzialywan bliskich, dla ktorych
podejscie Gaussa-Mehlera nie dawalo zadowalajacych rezultatow. Poprawno$¢ wynikdéw
numerycznych zatamywala si¢ dla oddziatywan dalekich, prawdopodobnie z powodu

dodawania si¢ zbyt duzej liczby matych przyczynkow w poszczeg6lnych iteracjach.

Porownanie numerycznych wartosci Gnum(D) otrzymanych dla potencjatu ZBL z
wartosciami Oem(b) w obrebie oddzialtywan bliskich ujawnito réznice nieprzekraczajace 4%,
dazace do zgodnosci 99,99% ze wzrostem b, gdy wzrasta stuszno$¢ stosowania przyblizen
sinf =~ 6 oraz tgf ~ 6 w metodzie kwadratur Gaussa-Mehlera. Nalezy jednak zauwazy¢, ze
wartosci 6¢p(b) otrzymane z uzyciem metody kwadratur Gaussa-Mehlera dla pewnych
matych b przewyzszaly wartosci 6.(b) odpowiadajace potencjatowi kulombowskiemu, co
moze by¢ wynikiem stosowania przyblizen matych katéw w procesie obliczania warto$ci
Ocm(b). Poniewaz z definicji funkcji ekranowania wystepujacej w potencjale ekranowanym
ZBL wynika, ze jej wartoSci nalezg do przedziatu (0;1), zatem dla kazdego b zachodzi

nierownosc:

Oem (b) < 6c(b) (5.11)

I sytuacja odwrotna jest nieuzasadniona.
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Okazuje si¢ zatem, ze podejscie numeryczne pozwala na wyznaczenie dokladnych
wartosci Gnum(b) W obszarze oddziatywan bliskich, a metoda kwadratur Gaussa-Mehlera w

obszarze oddziatywan dalekich.

Opisana powyzej procedura wyznaczania wartosci 0, (b) postuzyta do utworzenia
tablic tych wartosci dla kazdego z pierwiastkow od Li (Z=3) do U (Z=92) i zastgpieniu nimi

tablic stosowanych poprzednio (z warto$ciami 8¢, (b)) w obszarze oddziatywan bliskich.

5.5 Testy zastosowanych zmian

Wprowadzenie do kodu programu McChasy procedur zwigzanych z obecno$cig
dyslokacji w strukturze oraz efektem przezroczysto$§ci wymagaly przeprowadzenia testow
wskazujacych, czy zmiany w kodzie sg spojne z pozostalg jego czgscig oraz czy wyniki

otrzymywane zmodyfikowang wersja programu s3 sensowne i wiarygodne.

Istotnym sprawdzianem dla programu bylo wykazanie zgodnej z przewidywaniami
zalezno$ci widm symulacyjnych od warto$ci n w komendzie DIM rho n, gdzie n oznacza
najwigksza odleglos¢ dyslokacji od kanatu symulacyjnego (wyrazong w jednostkach danej
sieci), ktora wplywa na przemieszczenie jonu poruszajgcego si¢ w kanale (czyli wywoluje
ugigcie rzgdow atomowych). Na rys. 5.16 zademonstrowano wynik testu dla przypadku
struktury z 1 dyslokacja, odlegla o n jednostek sieciowych od kanatlu poruszania si¢ jonu He".
Dyslokacja sasiadujaca z kanalem symulacyjnym powoduje jego najwigksze ugigcie i
wywiera najwigkszy wplyw na lokalne rozproszenia wigzki jondw, zatem zgodnie z
przewidywaniami widmo RBS/C dla n = 1 jest najwyzsze. Im dalej kanalu symulacyjnego
znajduje si¢ polptaszczyzna dyslokacji (w kierunku normalnym), tym mniejszy ma ona

wplyw na ruch jonu — intensywno$¢ widma RBS/C maleje ze wzrostem n.

Podczas wiasciwych symulacji MC koncentracja dyslokacji zadawana przez
uzytkownika jest oczywiscie wigksza, a odlegtosci ich krawedzi od kanatu symulacyjnego sa

losowana z przedziatu liczb (1;n).

Nalezy zauwazy¢, ze dyslokacje wptywaja na ruch jonu w kanale krysztatu odmiennie
niz atomy przypadkowo przemieszczone. W przypadku RDA istnieje wysokie
prawdopodobienstwo rozproszenia wstecznego jonéw, na drodze ktérych pojawiajg si¢ atomy

tarczy — parametry zderzenia jonéw wzgledem takich atoméw moga by¢ bardzo mate i w
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wyniku odpychania kulombowskiego nastgpuje gwaltowna zmiana ich wektorow pedu, w
wielu przypadkach skutkujgca rozproszeniem wstecz. Z tego powodu widmo RBS/C w
obszarze odpowiadajacym warstwie zawierajacej defekty proste charakteryzuje si¢ tzw.
pikiem defektowym, czyli garbem wynikajacym z intensywnego rozpraszania wstecznego

jonoéw w tym rejonie krysztatu.

o n [jednostka sieciowal
3
8t 4
3
©
w 6 10
“
o)
=
©
K 15
>
= 4 ]
brak
deformacji
2 - .
0 1 ' 1 " 1 "
1100 1200 1300 1400 1500 1600

Energia [keV]
Rys. 5.16: Widmo symulacyjne procesu rozproszenia wstecznego jonoéw He* o energii 2000 keV w
monokrysztale ZnO o grubosci 500 nm zawierajgcym 1 dyslokacje w odlegtosci n od kanatu

poruszania sie jonéw He.

Dyslokacje powoduja uporzadkowang dystorsje sasiadujacych kanatéw, ktora wplywa
na ruch jonow na znacznie wigkszym obszarze, nie wywolujac bezposrednich rozproszen,
lecz powodujac wzrost frakcji dechannelingowej wigzki. Obecno$¢ dyslokacji moze by¢
istotnie zauwazalna dla jonu juz w kanatach oddalonych od pétptaszczyzny dyslokacji (w
kierunku normalnym do niej) o kilkanascie stalych siecii W miare zblizania si¢ do
plaszczyzny poslizgu dyslokacji jon zaczyna bowiem odczuwac, ze atomy wyznaczajace
kanat zaczynaja si¢ W pewnym momencie regularnie odchyla¢ od asymptot funkcji arctg
(zgodnie z przebiegiem funkcji). Na odleglosciach od kilku do kilkunastu jednostek

sieciowych od ptaszczyzny poslizgu dyslokacji odchylenia rzedéw atomowych wzgledem
85



asymptot funkcji atctg staja si¢ istotne dla procesu kanalowania, ale zmiany wektoréw pedu
jonow He™ nie sg duze i rzadko przekraczajg wartosci dziesigtych czeSci stopnia. Wptywa to
istotnie na zjawisko dekanatowania i wnosi przyczynek do prawdopodobienstwa rozproszenia
wstecznego, jednak praktycznie nie wywotuje go bezposrednio (poza przypadkiem, gdy
krawedz dyslokacji znajduje si¢ w kanale poruszania si¢ jonu). W konsekwencji obecnos¢
dyslokacji nie powoduje powstania piku zniszczen w widmie RBS/C, a jedynie wzrost jego
intensywnosci spowodowany wzrostem dekanatowania jonéw. Widma symulacyjne sa
zgodne z tg zasadg, co potwierdza poprawne wprowadzenie w programie McChasy modelu

rozpraszania wstecznego na dyslokacjach.

Weryfikacji poddano rowniez prawidtowo$¢ dziatania procedury odpowiedzialnej za
efekt przezroczystosci w strukturze zawierajacej dyslokacje. Ze wzgledu na charakter
dystorsji rzedow atomowych w sgsiedztwie dyslokacji i zanikajacy stopien ich ugiecia z
odleglosciag od linii dyslokacji w kierunku normalnym znacznie bardziej prawdopodobny jest
przeskok jonu do kanatu bardziej oddalonego od poiptaszeczyzny dyslokacji niz zblizenie si¢
do niej. Procedura TEF uwzglednia kierunek przeskoku i zmienia parametry dyslokacji tak,
by odpowiadaty faktycznej odlegtos$ci dyslokacji od kanalu. Ruch w kanale o mniejszym
ugieciu bedzie skutkowat stabszym dekanalowaniem wiazki jonow. Wobec tego widmo
RBS/C powinno by¢ nizsze niz gdyby procedura TEF nie korygowata parametrow dyslokacji.

Istotnie tak jest, co udokumentowano na rys. 5.17.
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Rys. 5.17: Widma symulacyjne procesu rozproszenia wstecznego jonéw He* o energii 1700 keV w
monokrysztale ZnO o grubosci 1250 nm zawierajagcym dyslokacje o jednorodnej koncentracji w
catej gruboéci struktury; warto§¢ rho = 10 dyslokacji na mikrometr dtugosci kanatu, widma sg
wynikiem symulacji przy wtaczonej (TEF on) badZ wytgczonej (TEF off) procedurze uwzgledniajgcej

efekt przezroczystosci.
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6. PRZYKEADY ZASTOSOWAN

Opisane w §5 prace pozwolity lepiej zrozumie¢ natur¢ defektow tworzacych si¢ w
krysztatach pod wplywem bombardowania jonowego, zwtaszcza dyslokacji. Model dystorsji
krysztalu w sasiedztwie dodatkowej polptaszczyzny dyslokacji umozliwit modyfikacje
programu McChasy, ktéry w trakcie symulacji uwzgl¢dnia teraz postulowany przez
uzytkownika rozktad glgbokosciowy dyslokacji — wybor polozenia ich krawedzi odbywa sie
losowo z uwzglednieniem koncentracji zadanych w poszczegdlnych obszarach krysztahu.
Dzigki nowemu modutowi Deflec symulacje niec sg tez przerywane, gdy jon ulegnie
odchyleniu o kat przekraczajacy 6° wzgledem osi kanatowania — wcze$niej przyjmowano, ze
tak rozproszony jon porusza si¢ w kierunku przypadkowym (random). Co wiecej,
kanalowanie jonu jest mozliwe takze po przeskoku do sgsiedniego kanatu (efekt
przezroczystosci).

Zmodyfikowang wersje programu McChasy wykorzystano do analizy widm
eksperymentalnych RBS/C  zarejestrowanych dla  bombardowanych  jonami  Ar

monokrysztalow trzech materiatow. Dane eksperymentalne zebrano w tab. 6.1.

. Energia S . .
Rodzaj ot A | D o An o] Energia wiazki th ’rejestragjl
struktury He [MeV] jonow He [°]
[keV]
AlGaN 320 5x10%5 15,2.2,3.0 165
SITiOs 320 3x10* 14,2.2,29 150
Zn0O 300 1x10* — 4x101¢ 1.7 170

Tabela 6.1: Dane dotyczgce warunkéw eksperymentéw przeprowadzonych w ramach badan objetych
niniejsza rozprawa: bombardowania jonowego z uzyciem wigzki jonéw Ar+ (skierowanej pod katem ~7°

do normalnej do powierzchni préobek) oraz RBS/C z uzyciem wiazki jonéw “He*.

W §6.1 przedstawiono wyniki pomiarow RBS/C i HRXRD oraz wykonanych
symulacji MC. W §6.2 przeprowadzono dyskusj¢ tych wynikow.
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6.1 Symulacje Monte Carlo widm RBS/C

6.1.1 AlGaN

Symulacje MC dla widm AlGaN zebrano na rys. 6.1, a odpowiadajagce im rozklady

defektow pokazano narys. 6.2.

AlGaN - 1.5 MeV He"

O Random
<> Aligned 5e15
— Aligned 5e15 (sim)

Wydajnos¢ [a.u.]

600 800 1000 1200
Energia [keV]

T— Rys. 6.1. Widma RBS/R i RBS/C bombardowanego jonowo monokrysztatu AlGaN zarejestrowane
przy energiach (a) 1.5 MeV, (b) 2.2 MeV i (c) 3.0 MeV wiagzki jonéw He. Linie ciggte sa wynikiem
symulacji MC otrzymanych przy zadaniu rozktadéw gtebokosciowych defektéw przedstawionych na

rys. 6.2.
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Rys. 6.2. GlebokosSciowe rozkitady defektow otrzymane z symulacji MC przeprowadzonych dla widm

RBS/C z rys. 6.1. Brazowe linie schodkowe odnosza sie do RDA, niebieskie linie przerywane do

dyslokacji, a linia zielona jest znormalizowanym rozktadem zasiegéw jonéw Ar w AlGaN uzyskanym ze
SRIM.

Dzigki symulacjom MC wyznaczono wartosci nagromadzonej koncentracji defektow fp,

(tab. 6.2), a ich zaleznos¢ od energii wiazki przedstawiono na rys. 6.3.
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Energia wiazki He _
g[Me\E}] frpa [at.%] fois [10™ cm™2]
15 20.75+1.04 2.39+0.05
2.2 23.50+1.17 2.39+0.05
3.0 26.00+1.30 2.39+0.05

Tabela 6.2 Wartos$ci nagromadzonej koncentracji defektow f, w przypadku defektéw prostych (RDA) i

dyslokacji (DIS) w bombardowanych jonowo monokrysztatach AlGaN.

a) b)
30 2.50
RDA DIS
{ — 2.45
4&: % S 2.40
< } 2 N N o
w20 |t fron = 0.33E/2+ 8.10 2
R? =1.00 T2
15 230
1.0 2.0 3.0 1.0 2.0 3.0
Energia [keV] Energia [keV]

Rys. 6.3 ZaleznoSci energetyczne (a) fzpa oraz (b) fp;s dla bombardowanych jonowo monokrysztatow

AlGaN.

Dyskusj¢ przedstawionych wyzej wynikéw zawiera §6.2.1.
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6.1.2 SrTiOs

Symulacje MC dla widm STO zebrano na rys. 6.4,

a odpowiadajace im rozktady
defektow na rys. 6.5.
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Rys. 6.4. Widma RBS/R i RBS/C bombardowanego jonowo monokrysztatu AlGaN zarejestrowane przy
energiach (a) 1.4 MeV, (b) 2.2 MeV i (c) 2.9 MeV wigzki jonéw He. Linie ciggte sa wynikiem symulacji

MC otrzymanych przy zadaniu rozktadéw gtebokos$ciowych defektdw przedstawionych na rys. 6.5.

Symulacje MC przy zatozeniu, ze rozklady defektow sg identyczne we wszystkich
podsieciach nie byly w stanie poprawnie odwzorowa¢ widm RBS/C. Konieczne okazato si¢
prowadzenie symulacji z uwzglednieniem odmiennych rozktadow glebokosciowych RDA dla
kazdej z podsieci (w obecnej wersji programu McChasy nie ma mozliwo$ci zadania osobnych
rozktadow dyslokacji dla podsieci). Bylo to zagadnienie znacznie bardziej skomplikowane,

ale udato si¢ otrzymac zadowalajgce wyniki, zebrane na rys. 6.5.
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Rys. 6.5. Rozktady gtebokosciowe defektow w podsieciach Sr i Ti odpowiadajgce symulacjom MC
przeprowadzonym dla widm RBS/C z rys. 6.4. Bragzowe linie schodkowe odnosza sie do RDA, niebieskie

linie przerywane do dyslokacji, a linia zielona jest znormalizowanym rozktadem zasiegoéw jondw Ar w
krysztale STO uzyskanym ze SRIM.

Dzigki symulacjom MC wyznaczono wartosci nagromadzonej koncentracji defektéw fp

(tab. 6.3), a ich zaleznos$¢ od energii wigzki przedstawiono na rys. 6.6.

Enljregi[i/lvgi';}]z ki froasr [8t%] | frpar: [at.%] [101€Dgn—2]
1.4 20.00 £+ 1.00 25.00 + 1.25 1.47 £0.05
2.2 20.00 + 1.00 25.00 = 1.25 1.47 £0.05
2.9 20.00 £+ 1.00 25.00 + 1.25 1.47 £0.05

Tabela 6.3 Wartos$ci nagromadzonej koncentracji defektéw f;, w przypadku defektéw prostych (RDA) i
dyslokacji (DIS) w bombardowanych jonowo monokrysztatach STO.
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Rys. 6.6 ZaleznoS$ci energetyczne (a) frpa dla Sr, (b) frpa dla Ti oraz (c) fp;s dla bombardowanych

jonowo monokrysztatéw STO.

Otrzymano bardzo dobra zgodnos¢ wynikow symulacji z przewidywaniem — wykazano

niezaleznos$¢ energetyczng nagromadzonej koncentracji defektow.
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6.1.3Zn0O

Symulacje MC odtwarzajace eksperymentalne widma RBS/C pokazano na rys. 6.7, a
rozktady glebokosciowe defektow, dla ktorych odtworzono widma RBS/C na rys. 6.8. Dla

przejrzystosci rys. 6.7 przedstawia tylko wybrane widma RBS/C wraz z wynikami symulacji.
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Rys. 6.7. Widma RBS/R i RBS/C bombardowanych jonowo monokrysztatéw ZnO zarejestrowane przy

energii 1.7 MeV wiazki joné6w He. Linie ciggte s3 wynikiem symulacji MC otrzymanych przy zadaniu

rozktadow gltebokos$ciowych defektéw przedstawionych narys. 6.8.
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Rys. 6.8. Rozktady gteboko$ciowe RDA i dyslokacji odpowiadajace symulacjom MC przeprowadzonym dla
widm RBS/C z rys. 6.7. Brazowe linie schodkowe odnosza sie do RDA, a niebieskie linie przerywane do
dyslokacji. Zielona linia ciggta wizualizuje znormalizowany rozkilad jonéw Ar podczas procesu

bombardowania ZnO uzyskany ze SRIM. Dla przejrzystosci wykresy dla dawek lel4 - 2el5 cm2

sporzadzono w innej skali.
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Maksymalne wartosci koncentracji obu rodzajow defektow (z pominigciem maksimow
przypowierzchniowych) postuzyty do wyznaczenia krzywych akumulacji defektow w modelu
MSDA, ktore przedstawiono na rys. 6.9. Dawke jondw Ar wyrazono réwniez w DPA (gorna
0§ pozioma).

Analiza wynikéw symulacji MC oraz krzywej MSDA ujawnita, ze w pierwszej fazie ze
wzrostem dawki jonow Ar szybkos¢ kumulacji defektow jest niewielka. RDA tworzg si¢ w
obszarze kaskad zderzeniowych wywotanych przez jony Ar, a powstajace w wyniku migracji
i aglomeracji czeSci atomdéw przemieszczonych dyslokacje charakteryzujg sie rozktadem
przesunictym w glab krysztatu.

Prog widoczny migdzy dwoma stopniami, rozpoczynajacy si¢ przy dawce ~3.5X
1015 cm™2, wskazuje na rozpoczynajace si¢ transformacje defektowe, ktore prowadza do
nagltego wzrostu gestosci atomdéw przemieszczonych i koncentracji dyslokacji. Nasycenie
procesu gwattownej akumulacji defektow nastepuje przy dawce ~1x101® cm™2, powyzej
ktorej dalszy wzrost maksymalnych wartosci rozktadow nie jest obserwowany.
Bombardowanie wigkszymi dawkami jonéw Ar powoduje jednak zmiane ksztattu rozktadéw,
$wiadczacg o cze$ciowej migracji defektow, gtownie w glab krysztatu.

Obszar przejsciowy pomiedzy fazami powolnej akumulacji defektow jest szczegdlnie
interesujacy ze wzgledu na mechanizm transformacji defektowych. Ich zrozumienie moze
pozwoli¢ np. na opanowanie technik domieszkowania krysztatow duzymi koncentracjami
domieszki, co wyjasniono w Podsumowaniu rozprawy.

Wprawdzie symulacje MC pozwalaja na zbadanie zmian zachodzacych w strukturze
defektowej, ale nie dostarczajg informacji o sitach napedowych zachodzacych procesow. Na
tym etapie badan konieczne jest zastosowanie komplementarnej metody, jaka jest

wysokorozdzielcza dyfraktometria rentgenowska HRXRD.
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Rys. 6.9. Nagromadzona akumulacja defektéw f, w bombardowanych jonowo monokrysztatach ZnO w
zaleznosci od dawki jondw Ar. Punkty odpowiadajg maksimom rozktadéw gtebokosciowych defektéw z
rys. 6.8. Linie ciagle sg wynikiem zastosowania modelu MSDA - wz6r (3.2) dla 2-stopniowego charakteru

akumulacji.
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Na rys. 6.10 pokazano rentgenowskie profile dyfrakcyjne zarejestrowane dla probek
Zn0O roéznigcych si¢ stopniem zdefektowania. W przypadku probki dziewiczej dla kata § =
36.3° widoczny jest refleks powstaly wskutek interferencji promieni X odbitych od
ptaszczyzn (0001) prostopadtych do osi ¢ krysztatow ZnO. W profilach probek
bombardowanych jonowo mozna zauwazy¢, ze ze wzrostem dawki jonow Ar profil virgin
poczatkowo wybrzusza sie od strony mniejszych katow, a poczynajac od dawki 1x1014 cm™2
rozdziela na pewna liczb¢ maksimow. Najbardziej skrajny pik niskokatowy powstaje w
wyniku interferencji promieni X odbitych od ptaszczyzn, ktérych wzajemna odlegto$¢ jest
najwicksza, a wigc jest miarg najwickszego napr¢zenia w implantowanej warstwie.
Wystepujace przy wyzszych katach oscylacje sa efektem interferencji promieni X
rozproszonych na rdéznych glebokosciach. Dla poprawienia czytelnosci wykresy
odpowiadajace krysztalom defektowanym zostaly przesunig¢te pionowo wzgledem profilu

virgin.
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Rys. 6.10. Profile HRXRD zarejestrowane dla bombardowanych jonowo monokrysztatéw ZnO. Dla

przejrzystosci profile zostaly przesuniete w kierunku pionowym.
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Ze wzgledu na prog na krzywej MSDA tworzacy sie przy dawce ~3.5%X10° cm™2,
zdecydowano si¢ uzupetni¢ pomiary HRXRD w tym zakresie dawek jonow Ar. Ich wyniki
pokazano na rys. 6.11. Skrajny refleks niskokatowy jest widoczny jeszcze dla dawki 4X

10'° cm™2, po czym zanika.
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Rys. 6.11. Profile HRXRD zarejestrowane dla bombardowanych jonowo monokrysztatéw ZnO

odpowiadajgce dawkom jonéw Ar, dla ktorych na krzywej MSDA tworzy sie charakterystyczny prog

(rys. 6.9). Dla przejrzystosci profile zostaty przesuniete w kierunku pionowym.

Dyskusje przedstawionych ponizej wynikow zawiera §6.2.3.
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6.2 Dyskusja wynikow

Symulacje Monte Carlo widm RBS/C zarejestrowanych dla monokrysztatow trzech
struktur opisanych we Wstepie do rozprawy prowadzono na przestrzeni kilku lat aktualng w
danym momencie wersjg programu McChasy. Uzyskane wyniki oraz ich interpretacja byty
kazdorazowo przedmiotem publikacji 1 prezentacji konferencyjnych, zebranych we wstegpie
do niniejszej rozprawy. Po modyfikacji programu McChasy cze$¢ symulacji powtdrzono w
celu weryfikacji poprawnosci procedur wprowadzonych do kodu zréodlowego programu.

Ponizej przedstawiono dyskusje wynikow symulacji oméwionych w §6.1.1-3 wraz z ich
poroéwnaniem z wynikami symulacji prowadzonych z uzyciem poprzednich wersji programu

McChasy.

6.2.1 Niezaleznos¢ energetyczna rozktadow defektow w AlGaN

W latach 2010-2011 analizowano na drodze symulacji MC w programie McChasy
widma RBS/C otrzymane dla bombardowanych jonowo monokrysztatow AlGaN. WyniKki
tych prac opublikowano w [30]. Proces rozpraszania na dyslokacjach w aktualnej w tamtym
czasie wersji programu McChasy polegal na przemieszczaniu atomow wirtualnej komorki
symulacyjnej zgodnie z modelem opisanym w §5.1 i liczeniu odchylen jonu od takich
przemieszczonych atoméw. Wigzato sie to z uzyciem wigkszych ilo$ci pamigci podrecznej
aplikacji i znacznie wydtuzyto czas symulacji. Wprowadzono wigc ograniczenia obszaru
dziatania dyslokacji, zadawane przez uzytkownika w pliku *.SIP. Tylko w okreslonej
odlegtosci od wylosowanej krawedzi dyslokacji (osobno dla kierunku wzdluz osi z oraz
kierunku prostopadiego do krawedzi) atomy komorki byty przemieszczane. Oznaczato to, ze
dystorsja krysztalu w sasiedztwie dyslokacji z punktu widzenia jonu nie byla ciagla, co moglo
powodowac niedoktadnos$ci w symulacjach. Nie uwzgledniano tez efektu przezroczystosci.

Otrzymane wowczas wyniki byly z dobrym przyblizeniem niezalezne od energii
analizujacej wigzki jondw He, jednak niektorym rozktadom defektow mozna byto zarzuci¢
brak ciagglosci na pewnych glebokosciach (np. na rys. 4 w [30]) — gradient koncentracji RDA
gwattownie malal, by pdzniej si¢ ustabilizowaé, co nie wydaje si¢ mie¢ fizycznego
uzasadnienia.

Symulacje MC w najnowszej wersji programu McChasy pozwolity wyeliminowaé
niedoskonatosci poprzednich wynikow. Prowadzono je przy zachowaniu statej maksymalne;j

koncentracji dyslokacji i poprzez modyfikacje rozktadow RDA oraz dyslokacji starano si¢
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odtworzy¢ widma RBS/C. Rys. 6.3 ujawnia, ze w przypadku RDA nagromadzona akumulacja
defektow frpa nieznacznie zalezy od energii, co wykazano dopasowujac do danych prosta
metoda najmniejszych kwadratow: frp, = f(EY/?). Warto§¢ wspotezynnika determinaciji R?,
bedacego miarg jakosci dopasowania prostej do danych, znajduje si¢ pod rownaniem prostej
regresji.

Ta niewielka zalezno$¢ od energii nie musi $wiadczy¢ o niepoprawnie
przeprowadzanych symulacjach MC, a raczej o niedoskonatosci zastosowanego modelu.
Program McChasy =zaklada, ze defekty typu RDA sa pojedynczymi, przypadkowo
przemieszczonymi atomami, ktére pojawiajac si¢ na drodze wigzki wptywaja na bezposrednie
rozproszenia jonow. Tymczasem defekty punktowe moga mie¢ tendencje do migracji i
aglomeracji w klastry, ktorych wptyw na rozpraszanie jest znaczgco inny — atomy w klastrze
moga np. by¢ czgsciowo przesltonigte przez atom najbardziej zewnetrzny z punktu widzenia
jonu i zachowywac si¢ jak twor posredni migdzy defektem prostym a petla dyslokacyjna.

Ujawnienie rzeczywistej struktury krysztatu po bombardowaniu jonowym jest
zagadnieniem interesujagcym, ale wymaga zastosowania dodatkowych technik badawczych,
np. HRTEM. Natomiast problem powstawania w krysztale innych form defektow niz tylko
RDA i dyslokacje, stanowi wyzwanie dla dalszej modyfikacji programu McChasy.

Nalezy zauwazy¢, ze mimo nieosiggni¢cia pelnej niezaleznosci frps 0d energii,
wspotczynnik kierunkowy prostej regresji (wynoszacy 0.33 keV2) jest kilkukrotnie mniejszy
niz wspotczynniki prostych otrzymane w [30], przy zastosowaniu symulacji MC poprzednimi
wersjami programu McChasy. Najlepsze wyniki otrzymano wowczas dla symulacji opartych
na modelu Pathaka [32], ktore pozwalaty na uzyskanie wspotczynnika kierunkowego 12.8
keVY2, co jest wartoscia ponad 387 razy wieksza niz otrzymana obecnie. Mozna wobec tego
wnioskowa¢, ze rozklady glebokosciowe defektow uzyskiwane przy uzyciu obecnej wersji
programu McChasy sa bardzo bliskie rzeczywistosci, a ich niewielka zalezno$¢ od energii
wigzki jonéw He sugeruje raczej konieczno$¢ korekty modelu defektow tworzacych si¢ w

strukturze AlGaN pod wptywem bombardowania jonami Ar.
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6.2.2 Niezaleinos¢ energetyczna rozktadow defektow w SrTiOs3

W latach 2011-2013 badano defekty strukturalne tworzace si¢ pod wplywem
bombardowania jonami Ar w SrTiOz. Wyniki tych prac opublikowano w [31, 37 i 40].
Symulacje MC dla widm RBS/C wykonano wersjg programu McChasy opisang w §6.2.1.
Uzyskane wyniki byly jednoczesnie testem wprowadzonych wowczas modyfikacji i
pozwolily wyznaczy¢ krzywe MSDA. W [40] zauwazono jednak, ze maksymalne
koncentracje otrzymywanych rozktadéow dyslokacji nie wykazuja niezaleznosci od energii
analizujacej wigzki jonéw. Motywowalo to podjecie prac nad modyfikacja modutu Deflec,
opisang w §5.4 i [40]. Podejrzewano bowiem, ze stosowane wowczas wartosci funkcji
odchylenia dla potencjatu ekranowanego (nie dopuszczajace odchylen o katy wigksze niz 6°)
mogg ogranicza¢ symulacje ruchu jonu w strukturach zdeformowanych wskutek obecnos$ci
dyslokacji. Uporzadkowane ugiecia ptaszczyzn (rzedéw) atomowych nie musza bowiem
powodowac bezposredniego rozproszenia jonu, a takie zalozenie wprowadzono do programu
McChasy, gdy trajektoria jonu odchylata si¢ o wiecej niz 6° wzgledem osi kanalowania.
Modyfikacja modulu Deflec pozwolita podzniej takze na uwzglednienie efektu
przezroczystosci w procesie symulacji MC.

Wyniki symulacji przedstawione w §6.1.2 wykazuja niezalezno$¢ energetyczna
maksymalnych wartosci rozktadow glebokosciowych defektow — zarowno RDA w
podsieciach Sr i Ti, jak rowniez dyslokacji. Mozna stwierdzi¢ zatem, ze wyeliminowano
mankamenty procedury symulacyjnej, ktorych istnienie postulowano w [40]. Dowodzi to
poprawnosci dziatania dziatajacej obecnie wersji programu McChasy jak rowniez zgodnosci

przyjetego modelu powstawania w strukturze STO dwoch typow defektow: RDA 1 dyslokacji.

6.2.3 Transformacje defektowe w temperaturze pokojowej w ZnO

Dzigki symulacjom przeprowadzonym dla widm RBS/C otrzymanym dla
monokrysztaldow ZnO bombardowanych réznymi dawkami jonow Ar zaobserwowano 2-
stopniowy charakter akumulacji defektow w ZnO. Szczegdétowa analiza problemu byla
mozliwa dzigki uzupetnieniu badan o pomiary HRXRD.

Widoczny na rys. 6.9 prog tworzacy si¢ na obu krzywych (RDA i dyslokacji) miedzy
dwoma wyplaszczonymi stopniami rozpoczyna sie w przyblizeniu przy dawce 3x101° cm™2
jonéw Ar 1 gwaltownie rosnie do momentu nasycenia procesu akumulacji przy dawce

~1x10%® cm™2. Ten interesujgcy obszar przejsciowy wskazuje na zachodzenie w tym
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zakresie dawek transformacji defektowych, po ustaniu ktorych dalsze gromadzenie si¢
defektow w sieci spowalnia.

Analiza rentgenowska (rys. 6.10) ujawnita, ze profile dyfrakcyjne zarejestrowane dla
probek ZnO bombardowanych r6znymi dawkami jonéw zawierajg cigg maksimow, z ktorych
podstawowe znaczenie majg dwa:

— dominujgce, obserwowane dla wartosci kata § ~ 36.3°, co odpowiada sygnatowi z
probki dziewiczej, a w przypadku krysztalu implantowanego pochodzi od
nieuszkodzonej czgsci znajdujacej si¢ pod zdefektowang warstwa;

— skrajny (niskokatowy), pochodzacy promieni X odbitych od plaszczyzn, ktérych
wzajemna odleglos¢ jest najwigksza, a wigc jest miarg najwigkszego napr¢zenia w
implantowanej warstwie.

Sygnaty widoczne pomigdzy wymienionymi wyzej sa wynikiem interferencji promieni
rentgenowskich rozproszonych na roznych glebokosciach. Dla matych dawek refleks
niskokatowy zlewa si¢ z refleksem glownym.

Odlegtos¢ (w skali katowej) miedzy potozeniem sygnatu pochodzacego od struktury
dziewicze] a najbardziej skrajnym sygnatem po lewej stronie profilu jest miarg wzglednej
zmiany parametru sieciowego ¢ struktury bombardowanej (w obszarze zdefektowanym) i
$wiadczy o pojawieniu si¢ naprezen sieci. Rosngce z dawka jondw Ar odlegtosci
miedzyplaszczyznowe odpowiadaja za refleksy przy coraz nizszych wartosciach kata § na
profilach HRXRD. Wzgledne odksztalcenia sieci, bedace miarg pojawiajgcych si¢ w
strukturze naprezef, przedstawiono w funkcji dawki jonow Ar na rys. 6.12. Rosna one
liniowo, co oznacza, ze spetnione jest prawo Hooke’a w tym zakresie dawek.

Naprezenia w strukturze ZnO spowodowane kaskadami zderzeniowymi wywotanymi
przez jony Ar i zwigzane z nimi odksztalcenia sieci narastajg az do dawki 4x10%5 cm™2
jonow Ar, powyzej ktorej nastepuje zniszczenie sieci krystalicznej. Dla krysztatéw ZnO
bombardowanych wyzszymi dawkami zmienia si¢ ksztalt profilu dyfrakcyjnego i znaczaco
zmniejsza si¢ jego intensywno$é (rys. 6.10, 6.11). Swiadczy to daleko idacym zniszczeniu
struktury krystalicznej implantowanej warstwy bedace najpewniej skutkiem jej deformacji

plastycznej.

110



250

ZNO:Ar

200
>

o 150
9
c
(]
N
o

o 100
©
=2

50

0

-10 -5 0 5 10 15 20 25 30 35 40

Dawka [x10%4 cm2

Rys. 6.12. Wykres zalezno$ci naprezen sieci ZnO w funkcji dawki jonéw Ar w zakresie odpowiadajacym

pierwszemu stopniowi na krzywej MSDA (przed odksztatceniem plastycznym).

Proces akumulacji defektow w bombardowanych jonowo monokrysztatach ZnO moze
by¢ opisany z wyrdznieniem 2 etapoéw (stopni) oraz obszaru przejsciowego miedzy nimi

(progu), w ktorym zachodzi gwattowny wzrost koncentracji defektow.

Etap | (1x10** — 4x10'°> cm~2):

Analiza widm RBS/C odpowiadajagcym temu zakresowi dawek jonow Ar ujawnia
stosunkowo niewysokie rozktady defektow prostych (RDA) z maksimami wolno rosngcymi z
dawka jondéw. Jednoczesnie profile XRD wskazuja na stopniowy wzrost parametru
sieciowego c. Oba te fakty $wiadczg o obecnosci w krysztatach ZnO bombardowanych
niewielkimi dawkami jonoéw defektéw o matym przekroju czynnym na dechanneling i
przynajmniej czg¢$ciowo nie powodujacych deformacji ptaszczyzn atomowych. Takimi
defektami moga by¢ bledy utozenia, dyslokacje lub petle dyslokacyjne. Ich powstawanie
moze by¢ wytlumaczone poprzez aglomeracj¢ wakansow i1 atomow miedzyweztowych

powstatlych w kaskadach zderzeniowych wywotanych przez jony Ar.
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Analiza HRXRD w refleksie asymetrycznym przy bardzo matym kacie padania
promieni X do powierzchni probek nie wykazata zmiany parametru sieciowego W Kierunku
prostopadtym do kierunku z krysztatu, co moze swiadczy¢ o istotnym wplywie niezniszczonej
warstwy krysztaldéw na obszar zdefektowany. Struktura dziewicza stanowi przeciwwage dla
naprezen wywotanych przez przemieszczone atomy, ktore wytwarzajac naprezenia
hydrostratyczne usiluja rozepchnaé¢ sie¢ we wszystkich kierunkach. Sumaryczny efekt
rozciggania, ktore probujg wywotaé defekty, i przeciwstawiajagcego mu si¢ (poprzecznie do
0si c) $ciskania pochodzacego od warstwy niezniszczonej powoduje deformacje komorek
sieciowych — zgodnie z efektem Poissona komorka wydtuza sie w Kierunku, w ktorym nie jest
stawiany opoér. Skutkuje to wzrostem odlegtosci miedzy plaszczyznami prostopadtymi do
kierunku c. Ze wzrostem naprgzen obserwowany jest liniowy wzrost jednostki sieciowej,
spetnione jest zatem prawo Hooke’a. Ten proces zachodzi do momentu osiggnigcia pewnej

krytycznej warto$ci napregzen.

Transformacja defektowa (~4x10%° — 1x10° cm~2):

Po osiagnigciu pewnego naprezenia granicznego nastepuje deformacja plastyczna
warstwy i prawo Hooke’a przestaje obowigzywaé. W konsekwencji zatamuje sie
rownoleglos¢ ptaszczyzn atomowych, o czym informuje brak wyrdéznionego refleksu
niskokatowego na profilach HRXRD. Swiadczy to o postepujacej deformacji struktury
krysztalu. Podobny proces byl obserwowany dla GaN [16], w ktérym rdéwniez rosngce
naprezenia powodowaty wzrost statej sieci dla malych dawek bombardujacych jonow.
Podobienstwo profili dyfrakcyjnych ZnO i GaN sugeruje analogiczny mechanizm tej
transformacji w obu strukturach.

Nalezy podkresli¢, ze w obszarze duzych dawek symulacje MC nie byly w stanie
prawidtowo odtworzy¢ widma RBS/C przy zatozeniu istnienia w zdefektowanych krysztatach
ZnO tylko RDA i dyslokacji. Niezb¢dnym okazato si¢ uzupelnienie modelu o tzw.
poligonizacje. Jest ona realizowana w programie McChasy na zasadzie podziatu struktury na
wzajemnie skrgcone i przesunigte ziarna. Mozna przypuszczac, ze zachodzace transformacje

prowadza do takiego wlasnie zachowania cze$ci krysztatu.

Etap Il (powyzej 1x10%° cm~2):

Profile dyfrakcyjne nie wskazuja na dalszy wzrost napr¢zen i1 jednostki sieciowej, co
jest prawdopodobniec spowodowane przez poslizg dyslokacji i powstawanie licznych

uskokow. W tym etapie moga powstawa¢ nowe dyslokacje, wzrasta tez ich mobilnos$¢
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przejawiajgca si¢ ich poslizgiem wzdluz mozliwych ptaszczyzn poslizgu i/lub wspinaniem. W
symulacjach miato to odzwierciedlenie przez rosnace wzajemne skrecenie 1 przesunigcie
ziaren. Proces ten obrazuje rys. 6.13. Wzrost kata wzajemnego skrecenia ziaren jest dobrze
skorelowany z nasycaniem si¢ obserwowanym dla krzywej MSDA przy najwigkszych

dawkach jonow Ar.
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Rys. 6.13. Rosnace skrecenie ziaren w funkcji dawki jonéw Ar.

Analiza procesu akumulacji defektow w krysztatach ZnO obejmowata obszar, do
ktérego, zgodnie z symulacjami SRIM, docieraly jony Ar i w ktorym powstawaty kaskady
zderzeniowe. Widma RBS/C oraz symulacje MC wskazaty na nietypowe zachowanie si¢ piku
powierzchniowego — na rozktadach gtebokosciowych defektow prostych mozna zauwazy¢
charakterystyczne maksimum blisko powierzchni probek, przy niskich dawkach jonow Ar
wyzsze niz rozktad RDA na wigkszych glebokos$ciach.

Zbadanie tej anomalii nie bylo istotg niniejszej pracy, niemniej probki ZnO poddano
dalszej analizie przy uzyciu spektroskopii fotoelektronow w zakresie promieniowania X (ang.

X-ray photoelectron spectroscopy — XPS). Wedtug wstepnych wynikéw powierzchnie probek
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bombardowanych jonowo wykazujag znaczne zaklocenie stechiometrii  obszaru
powierzchniowego. Zubozenie powierzchni w atomy tlenu prowadzi do powstawania

wydzielen metalicznego Zn.
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PODSUMOWANIE

W ramach badan objetych niniejszg rozprawg dla trzech materialow
monokrystalicznych (AlGaN, SrTiOs i ZnO) przeprowadzono ponizsze eksperymenty wraz z
ich analizg:

I.  Bombardowanie wigzka jonéw Ar o energiach 300 lub 320 keV.
Il.  Analiza HRTEM.
1. Modelowanie dystorsji struktury krystalicznej w sgsiedztwie dyslokacji w oparciu
0 wyniki HRTEM.

IV. Modyfikacja programu McChasy z wykorzystaniem modelu zgodnie z p. 1l1.

V. Pomiary RBS/C probek poddanych bombardowaniu jonowemu jak w p. I.

VI. Symulacje MC z wykorzystaniem zmodyfikowanego programu McChasy dla
zmierzonych widm.
VII.  Pomiary HRXRD w celu ustalenia sit napedowych transformacji defektowych

zaobserwowanych na podstawie analizy widm RBS/C w ZnO.

Po raz pierwszy na §wiecie wyznaczono niezaleznie rozktady RDA i dyslokacji,
weryfikujac jednocze$nie poprawnos$¢ dziatania programu symulacyjnego McChasy. W
przypadku widm RBS/C zarejestrowanych przy roznych energiach analizujacej wiazki jonow
He dla AlGaN i SrTiOz wykazano dobrg niezalezno$¢ energetyczng rozkladow defektow
uzyskiwanych dzieki symulacjom MC.

Dzigki uzyskaniu przez autora rozprawy dofinansowania projektu badawczego dla
mlodego naukowca w NCBJ (tytut projektu: Zbadanie transformacji defektowych w
bombardowanych jonowo krysztatach ZnO) mozliwe bylo réwniez zbadanie charakteru
akumulacji defektoéw w ZnO zachodzacej pod wptywem bombardowania jonami Ar o energii
300 keV. Uzyskane wyniki porownano ze znanymi modelami akumulacji defektow majacymi
zastosowanie dla innych materiatéw i omowiono podczas wyktadu zaproszonego Mechanism
of damage buildup in ion bombarded compound single crystals, ktory autor rozprawy
wyglosit podczas konferencji X-th International Conference "lon Implantation And Other
Applications Of lons And Electrons”, Kazimierz Dolny, Poland (ION 2014).

Waznym elementem rozprawy byta modyfikacja programu McChasy. Uwzglednienie w

procesie symulacji MC efektu przezroczystosci bylo mozliwe dzigki uzyskaniu
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dofinansowania projektu Analiza struktur defektowych przy pomocy symulacji widm RBS/C
metodg Monte Carlo w konkursie dla mlodych pracownikéw ITME — projekt ten obejmowat
m.in. implementacje¢ efektu przezroczystosci do kodu zrodtowego programu McChasy.

Rozw¢j 1 stosowanie opisanej w niniejszej rozprawie metody analizy defektéw moga
wplyna¢ m.in. na opracowanie sposoboéw wprowadzania wysokich koncentracji domieszek do
materialdow krystalicznych, co jest metoda powszechnie uzywana do uzyskiwania np.
pozadanych wlasciwosci luminescencyjnych materialow stosowanych w optoelektronice.
Krysztaly poddaje si¢ procesowi tzw. implantacji sekwencyjnej. W pierwszej fazie tak
dobiera si¢ dawke jonow domieszki, by nie zostat przekroczony prog deformacji plastyczne;,
wyznaczony dzigki zastosowaniu RBS/C i symulacji MC. Nastgpnie implantowang probke
poddaj¢ si¢ obrobce termicznej (réznego rodzaju wygrzewanie) w wyniku czego nastgpuje
znaczna rekombinacja defektow i odbudowa struktury. Nastgpnie powtarza si¢ ten cykl az do
momentu uzyskania pozadanej koncentracji domieszki. Wtasciwa ocena rodzajow defektow
tworzacych si¢ w krysztatach wskutek bombardowania jonowego oraz znajomos$¢ charakteru
ich akumulacji ze wzrostem dawki bombardujgcych jondéw mogg rowniez wplyna¢ na lepszy
dobér materiatow stosowanych w energetyce jadrowej (np. inertnych matryc).

Badania opisane w niniejszej rozprawie stanowig odrebng cato$¢, ale nie wyczerpuja
niezwykle obszernego zagadnienia, jakim jest analiza defektéw powstajacych w krysztatach,
ze szczegOlnym uwzglednieniem defektow bedacych wynikiem bombardowania jonowego.
Opracowanie modelu dystorsji sieci krystalicznej w sasiedztwie dyslokacji z wykorzystaniem
modelu dyslokacji  Peierlsa-Nabarro stworzytlo mozliwos¢ modyfikacji programu
symulacyjnego McChasy, a analiza danych pozyskanych dzigki HRTEM ujawnita istotng
zalezno$¢ parametrow geometrycznych dyslokacji od rodzaju struktury. Nawet tak podobne
do siebie pod wzgledem budowy AlGaN i ZnO okazaty si¢ r6zni¢ zaréwno co do wartosci
maksymalnego kata ugigcia ptaszczyzn atomowych w bezposrednim sgsiedztwie dyslokacji,
jak rowniez odnosnie do szybkos$ci zaniku obu parametrow geometrycznych z odlegtoscig od
dyslokacji.

W toku badan objetych niniejsza rozprawa pojawito si¢ wiele pomystow dotyczacych
dalszego rozwoju programu McChasy, a wdrazanie czg$ci z nich zostalo juz zapoczatkowane.
Dzieki dofinansowaniu w konkursie dla miodych pracownikow ITME wprowadzono 3-
wymiarowe potozenie atomow krysztatu. Umozliwia to uwzglednienie drgan termicznych w 3
(a nie jak dotychczas tylko w 2) wymiarach i wyznaczanie doktadnego kierunku ruchu jonu
miedzy kolejnymi warstwami atomowymi. To rozwigzanie zastapito poprzedni model, w

mysl ktorego podczas symulacji brano pod uwage tylko rzuty potozenia atoméw struktury na
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plaszczyzny prostopadte do osi kanatowania z, natomiast kierunek ruchu jonu w krysztale
stuzyt wylacznie do wyznaczenia potozenia jonu w kolejnej iteracji — jego parametry
zderzenia wzglgdem atomoéw lezacych na danej ptaszczyznie obliczane byly jednak przy
zatozeniu, ze jon porusza si¢ rownolegle do osi z. Po przeprowadzeniu testow tej zmiany
bedzie mozna przy pomocy programu McChasy przeprowadza¢ znacznie dokladniejsze

symulacje ruchu jonu w strukturze krystalicznej.

Wyniki badah oméwione w niniejszej rozprawie bylty zwienczeniem jednego z etapow
wieloletnich prac, ktérym przyswieca podstawowy cel: modyfikacja programu McChasy. Jest
on niezastgpionym narzedziem do analizy defektow w krysztatach i1 ciagla poprawa
otrzymywanych za jego pomocg wynikow stanowi istotne wyzwanie w tym obszarze nauki.

Zmiany w programie McChasy sa wprowadzane stopniowo, a analiza defektow
wykonywana z jego pomocg jest regularnie przedmiotem publikacji 1 wystgpien
konferencyjnych, ktére wymieniono we Wstepie do niniejszej rozprawy. Analiza defektéw
strukturalnych w ZnO na drodze rejestracji widm RBS/C i symulacji MC nie byla jeszcze
publikowana (pierwsze wyniki badan zaprezentowano na dwoch konferencjach naukowych) i

rezultaty opisane w niniejszej rozprawie niebawem doczekaja si¢ publikacji.
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