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Wstep

Wytwarzanie elementéw poétprzewodnikowych o coraz mniejszych rozmiarach wymaga
wielu interdyscyplinarnych badan, niezbednych dla zrozumienia zjawisk zwigzanych
z ich produkcja i eksploatacja. Ztozonos¢ tych zjawisk wymusza réwniez zmiany spo-
sobéw modelowania, technik pomiaréw czy metod symulacji numerycznych. Metody
numeryczne, ze wzgledu na zblizanie si¢ rozmiaréw wytwarzanych elementéw do od-
legtosci miedzyatomowych, ewoluuja w kierunku metod dyskretnej symulacji ruchu
atoméw. Symulacje takie charakteryzuja sie jednak bardzo duzym zapotrzebowaniem
na moc obliczeniowa. Dlatego tez powstalo wiele rozwiazan posrednich, faczacych w
sobie zaréwno zalety symulacji ruchu pojedynczych atomoéw, jak i efektywnosé mode-
lowania opartego na metodach mechaniki osrodkéw ciggltych.

Wplyw rozkiadu naprezenn w heterostrukturach jest bardzo istotny, poniewaz wiele
z wlasnosci eksploatacyjnych koricowych produktéw zalezy wiasnie od stanu naprezen.
Jego znajomos$é pozwala m. in. na wyznaczanie stezenia skltadnikéw w supersieciach,
okreslenie stopnia zdefektowania struktury, ograniczenie liczby defektéw, okresSlenie
zmiany struktury pasmowej w zaleznosci od naprezeni czy kontrole i mozliwos¢ mo-

dyfikacji sposobu wytwarzania pozadanych struktur.

Cel pracy. Celem pracy bylo opracowanie nowej metody wyznaczania naprezenn w
warstwach epitaksjalnych na podstawie rozkladu dystorsji sieci otrzymanych z kom-
puterowej analizy zdje¢ mikroskopowych. Dystorsje te otrzymano przy uzyciu metody
fazy geometrycznej. Wykorzystanie dystorsji sieci jako pola Zrédtowego do wyznacza-
nia naprezen residualnych dato mozliwosé bezposredniego wyznaczenia naprezern w

probkach widocznych na obrazach mikroskopowych z Rys. 3.1 i 3.2.



Zakres pracy. Przedstawiona dalej metoda wyznaczania naprezen sklada sie z naste-

pujacych etapéwr:

1. Wstepne wyznaczenie pola dystorsji sieci za pomoca metody fazy geometryczne;j.
Dystorsje wyznaczane sa na podstawie obrazu z wysokorozdzielczego mikroskopu
elektronowego (w odniesieniu do rozmiaru sieci jednego ze sktadnikéw chemicz-

nych heterostruktury).

2. Przygotowanie danych wejsciowych do programu metody elementéw skoriczonych.
Etap ten zawiera: dyskretyzacje przestrzenna obszaru, w ktérym sa wyznaczane
naprezenia, usrednienie pola dystorsji adekwatnie do dyskretyzacji oraz, ewentu-
alne, transformacje dystors;ji sieci w zaleznosci od potrzeb analizy, np. dla dosto-

sowania do wybranej konfiguracji odniesienia.

3. Wyznaczenie pola dystorsji sprezystych sieci na podstawie wstepnie wyznaczonego
pola dystorsji sieci oraz rozktadu przestrzennego poszczegélnych skiadnikéw che-
micznych struktury. Wyznaczone pole dystorsji nie zawiera juz sktadowej wynika-
jacej z réznicy w rozmiarach stalych sieciowych skladnikéw heterostruktury (skta-

dowa ta jest zawarta w dystorsjach sieci wyznaczonych w pierwszym etapie).

4. Wyznaczenie pola naprezent w strukturze przy wykorzystaniu nieliniowej teorii spre-

zystosci, teorii dyslokacji oraz metody elementéw skoriczonych.

W ramach niniejszej pracy opracowano trzy ostatnie etapy metody. Do rozwigzania
problemu brzegowego zastosowano metode elementéw skoriczonych z wykorzystaniem
nowych, oryginalnych algorytméw. Zaprezentowana metoda uwzglednia w swym sfor-
mulfowaniu zaréwno nieliniowo$ci geometryczne, jak i fizyczne — uwzgledniono m. in.
stale sztywnosci trzeciego rzedu. Zakres pracy ograniczono do pdél mechanicznych, a
wiec pominieto efekty termomechaniczne, elektryczne czy piezoelektryczne. Pozwala to

na lepsza interpretacje wynikéw.

Zawartos¢ pracy. Praca skfada sie z pieciu rozdziatéw.

W rozdziale pierwszym dokonano krétkiego przedstawienia roli, jaka odgrywaja
naprezenia w warstwach epitaksjalnych.

Rozdziat drugi prezentuje krétki przeglad metod wyznaczania naprezert w hetero-
strukturach. Omoéwiono je z podzialem na metody eksperymentalne, analityczne oraz
numeryczne. Zarys ten nie stanowi pelnego przedstawienia stanu wiedzy, ale ma poméc
w okres$leniu miejsca oméwionej w pracy metody wyznaczania naprezen. Sposréd me-

tod analitycznych przypomniane zostaly dwa klasyczne modele tj. model Volterry oraz



model Frenkla-Kontorovej, a takze modyfikacja modelu Frenkla-Kontorovej dokonana
przez Foremana, Jaswona i Wooda. Rozwigzanie zastosowane w tym ostatnim modelu
mozna bezposrednio odnies¢ do zastosowanej w niniejszej pracy metody ostabiania
sztywnos$ci materiatlu w obszarach rdzeni dyslokacji. Pokazano réwniez jedng z me-
tod wyznaczania energii zgromadzonej w warstwach epitaksjalnych, z uwzglednieniem
energii wprowadzonej przez dyslokacje niedopasowania. Ten ostatni przykiad ma po-
kaza¢ uproszczenia, jakie sa przyjmowane w wielu modelach analitycznych, uzywanych
do modelowania heterostruktur. Odniesiono si¢ réwniez do stosowanych obecnie metod
numerycznych.

Rozdzial trzeci przedstawia metode fazy geometrycznej, za pomoca ktérej wyzna-
czono dystorsje sieci krysztatéw, a takze opis warunkéw, w jakich uzyskano struktury
CdTe/ZnTe/GaAs oraz GaN.

W rozdziale czwartym zaprezentowano proponowang metode wyznaczania napre-
zen. Deformacje osrodka opisano poprzez mechanike skoriczonych deformacji z uwzgle-
dnieniu metody pomiaru dystors;ji sieci, tj. uwzgledniono fakt, ze dystorsje sieci wyzna-
czane s3 w odniesieniu do jednego z krysztaléw heterostruktury. Wyprowadzono zalez-
nosci pomiedzy tensorem dystorsji sieci a wektorem przemieszczenia, zaréwno w konfi-
guracji aktualnej, jak i w konfiguracji odcigzonej. Dla wprowadzonych do opisu konfigu-
racji podano miary zdefektowania sieci oraz zaleznosci pomiedzy nimi. Uwzgledniono
rowniez wplyw zdefektowania sieci krysztatu na wlasnosci sprezyste osrodka poprzez
zmniejszenie sztywno$ci materiatu w obszarach rdzeni dyslokacji. Do okreslenia zasiegu
obszaru ostabienia sitly wigzan atomowych wprowadzono parametr szeroko$ci rdzenia
dyslokacji. Jak pokazano, moze on zosta¢ wyznaczony na podstawie obrazu mikrosko-
powego rdzeni dyslokacji lub poprzez analize stanu naprezert wokét dyslokacji. Przed-
stawiono takze uzasadnienie przyjetych wartosci wspélczynnika szerokosci rdzenia dys-
lokacji. Przy wyznaczaniu naprezen w strukturze CdTe/ZnTe/GaAs uwzgledniono stale
sztywnosci trzeciego rzedu. Dla struktury GaN nie zostaly one zastosowane ze wzgledu
na brak odpowiednich danych w dostepnej literaturze. Opisano implementacje numery-
czng prezentowanego sformulowania, podano uktad réwnan metody elementéw skori-
czonych oraz opisano warunki brzegowe wraz z uzasadnieniem przyjecia ich postaci.
Przedyskutowano réwniez otrzymane wyniki numeryczne. W podsumowaniu zawarto

wnioski z przeprowadzonej w pracy analizy.
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Rozdzial 1

Wprowadzenie

Przemyslowe wytwarzanie krysztaléw rozpoczeto na poczatku XX wieku we Frangji.
W poczatkowym okresie wykorzystywano je przede wszystkim do produkcji zegarkéw.
Za pioniera wytwarzania krysztaléw mozna uznaé¢ Verneuila, ktérego metode mody-
fikowali w nastepnych latach: Temman (1914), Czochralski (1918), Bridgmann (1923),
Stober (1925), Ramsberger i Malvin (1927) oraz Stochbarger (1936). Metoda Czochral-
skiego okazala sie najbardziej przydatna. Wynalezienie tranzystora, a nastepnie rozwdj
technologii maszyn cyfrowych w technice wojskowej i péZniej w cywilnej, spowodowat
ogromny wzrost zapotrzebowania na péiprzewodniki, a tym samym na heterostruktury
krystaliczne. Pétprzewodniki, ze wzgledu na swe specyficzne wtasnosci elektryczne, do-
brze nadaja si¢ m. in. do budowy zintegrowanych ukladéw elektronicznych, czy diod
elektroluminescencyjnych. Najczesciej otrzymuje sie je poprzez nanoszenie (wzrost) jed-
nego krysztalu, zwanego warstwa lub filmem, na innym, zwanym podfozem (Herman,
1987). Proces wzrostu jednego krysztalu z substancji w stanie gazowym na innym, w
skutek czego orientacja krystalograficzna warstwy zostaje narzucona przez orientacje
krysztalu podloza, nazywany jest epitaksja (Royer, 1928). Wzrost epitaksjalny krysztatu
na takim samym podlozu okreélany jest jako homoepitaksja, a na innym, jako hetero-
epitaksja. Proces wzrostu z reguly odbywa sie¢ w wysokich temperaturach (przewaz-
nie 500 — 700°C), zob.Joyce i in. (1988). Najczesciej stosowanymi metodami wzrostu
krysztaléw sa: epitaksja z wiazek molekularnych MBE, niskotemperaturowe chemiczne
osadzanie CVD oraz metalo-ograniczne chemiczne osadzanie MOCVD (wedlug pracy
Scheel, 2000). Oprécz zastosowant w produkcji materiatéw pétprzewodnikowych, me-
toda Iaczenia dwoéch krysztaléw poprzez nanoszenie moze by¢ m. in. zastosowana do
osadzenia miedzi na chlorku sodu, przy réznicy stalych sieciowych wynoszacej 36%
oraz srebra na mice, przy réznicy stalych sieciowych wynoszacej az 44% (Pashley, 1956).
Poza wlasciwosciami elektronicznymi, istotna role w zastosowaniach pétprzewodnikéw

odgrywaja takze wlasciwosci mechaniczne materiatlu. Wynika to stad, ze mechaniczna
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Rysunek 1.1: Obraz struktury CdTe/ZnTe/GaAs - jednej z analizowanych w pracy.

obrébka zwiazana z produkcja i eksploatacja przyrzadéw pétprzewodnikowych bar-
dzo istotnie wplywa na ich wilasnosci eksploatacyjne. Moze wiec dojs¢ do sytuacji, w
ktorej materiat o potencjalnie znakomitych parametrach eksploatacyjnych, czyli o wia-
Sciwej przerwie energetycznej, odpowiednim kolorze luminescencji, nie speinia , me-
chanicznych” kryteriéow przydatnosci. Przyczyna tego moze by¢ zbyt duza ilos¢ de-
tektow powstatych podczas jego wytwarzania. Stan naprezenn wywotany przez defekty
moze rowniez skutkowadé obnizeniem wlasnosci eksploatacyjnych — skréceniem czasu
zycia urzadzen, ograniczeniem mozliwosci ich zastosowan, a takze zwigkszeniem kosz-
tow wytwarzania (Mahajan, 2000). Ocenia sig, ze ze wzgledu na koszty wytwarzania,
najczesciej stosowane w technologii pétprzewodnikéw sa krysztaly krzemu, arsenku
galu oraz fosforku indu, na ktére przypada okolo 60% catej produkcji (zob. Scheel,
2000).

Temperatura jest jednym z podstawowych czynnikéw wptywajacych na proces wzro-
stu krysztatéw, a stad takze na korficowy stan naprezenn w strukturze. Poziom tempe-
ratury podczas wzrostu i w czasie uzytkowania urzadzenia sa na ogoét rézne, a po-
niewaz wspoélczynniki rozszerzalnosci termicznej poszczegélnych materiatéw sklado-
wych czesto znacznie si¢ réznig, naprezenia residualne rzedu 0.5 GPa, jak podaje Nix
(1989), nie sa rzadkoscia. W literaturze przyjeto zasade (zob. np. Nix, 1989; Michler i in.,
1999), Zze naprezenia w strukturze dzieli si¢ na dwie grupy: naprezenia termiczne oraz
naprezenia wewnetrzne (ang. intrinsic stresses). Te ostatnie spowodowane sa innymi
niz temperatura czynnikami, zwigzanymi z procesem wytwarzania struktury. Uznaje

sie takze, ze poziom i rozklad naprezern w danej prébce ma ogromny wplyw na takie
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Rysunek 1.2: Schemat dyslokacji niedopasowania w warstwie epitaksjalnej.

wlasnodci jak: poziomy przerw energetycznych, efektywne masy elektronéw, ruchliwos¢
elektronéw itp. (por. Jain i Hayes, 1991; Schiffler, 1997). Dlatego tez dla zapewnienia
przydatnosci danego materialu w mikroelektronice duze znaczenie ma oszacowanie po-
ziomu naprezenr i wplywu naprezent na wlasnoéci eksploatacyjne (Jain i in., 1996). Na
przyklad czas dziatania diody elektroluminescencyjnej opartej na arsenku galu i podda-
nej obciazeniom Sciskajagcym moze ulec skréceniu nawet dziesieciokrotnie (zob. Brantley
i Harrison, 1973; Brantley i in., 1975). Dodatkowo, stan naprezen w strukturze moze by¢
przyczyna powstawania w niej defektéw np. dyslokacji (Jain i in., 1996). Te z kolei
wplywaja, najczesciej niekorzystnie, na wtasciwosci elektroniczne struktur pétprzewod-
nikowych. Typowy przyklad obrazujacy wplyw obecnosci dyslokacji na charakterystyke
napiecie-naprezenie zostal przedstawiony w pracy Mahajana (Rys. 13, s. 148; Mahajan,
2000). Zréznicowanie obszaréw zastosowan potprzewodnikéw wywotuje zapotrzebo-
wanie na heterostruktury o specyficznych wiasciwosciach elektronicznych, optycznych,
jak i mechanicznych. Stad, konieczne jest udoskonalanie heterostruktur krystalicznych
stosownie do tych wymagan. Do wytworzenia produktéw o pozadanych cechach kon-
cowych niezbedne jest poznanie stanu odksztalceni i naprezen w tego typu strukturach,
wraz ze zrozumieniem mechanizméw powstawania w nich defektéw.

Znaczace zwigkszenie zapotrzebowania przemystu na materialy pétprzewodnikowe
posrednio spowodowato duza specjalizacje srodowiska naukowego. W zjawisku tym
bywa upatrywany brak usystematyzowanej wiedzy co do Zrédet wielu proceséw i spo-
sobéw zapobiegania niektérym z nich, a takze brak danych i metod eksperymental-
nych do wyznaczania charakterystyk mechanicznych materialéw. Stad tez, w chwili
obecnej zdecydowana wigkszo$¢ publikowanych prac stanowia préby opisu zachowania

pojedynczych materiatéw, a nie préby zrozumienia przyczyn proceséw, czy poszczegol-
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Rysunek 1.3: Przyktad kropki kwantowej zaczerpniety, za zgoda autora, z pracy
Scheerschmidt i in. (2000).

nych cech materiatéw (por. uwagi w pracy Scheel, 2000). Mozna powiedzie¢, ze obecnie
gromadzone sa dane, a czas ich usystematyzowania mamy przed soba. Na podstawie
dostepnych prac z tego obszaru wiedzy uwazam, ze zagadnienia naprezenn w hete-
rostrukturach dopiero niedawno zaczeto postrzega¢ jako mozliwe do Scistego opisu.
Podobnie jak w kazdej innej dziedzinie, kazdy wynik ma swa warto$¢ ekonomiczna
i wiele prac, w celu uzyskania przewagi technologicznej, w ogdle nie jest publikowa-
nych. Zmniejszenie wymiaréw produkowanych elementéw powoduje jednoczeénie, ze
niewiele jest obecnie modeli mechanicznych, adekwatnie opisujacych procesy w tej skali.
Istnieje wigc duze zapotrzebowanie na nowe, bardziej uzyteczne metody wyznaczania
naprezen w warstwach epitaksjalnych, co zostato explicite wyrazone w pracy Jain i in.
(1996).

Prébe choé czeSciowego zaspokojenia tej potrzeby stanowi niniejsza praca. Zawiera
ona propozycje metody wyznaczania odksztalceri, naprezen oraz orientacji sieci krysta-
lograficznej w warstwach epitaksjalnych na podstawie danych uzyskanych za pomoca
wysokorozdzielczej mikroskopii elektronowej. Do uzyskania rozkladu przestrzennego
powyzszych wielkosci z uwzglednieniem obecnosci dyslokacji wykorzystano kontynu-
alng teorie dyslokacji (Kroner, 1981; De Witt, 1981; Dtuzewski, 1996) oraz metode ele-
mentéw skoriczonych (Kleiber, 1985; Crisfield, 1997; Belytschko i in., 2000; Zienkiewicz i
Taylor, 2000). Cato$¢ metody zobrazowano na przykiadzie heterostruktury CdTe/ZnTe/-
GaAs oraz struktury powstalej podczas wzrostu krysztatlu GaN. W obu przypadkach
wyznaczono rozklady odksztalceri, naprezen i gestosci dyslokacji, a dla struktury z
azotku galu réwniez orientacje sieci krystalograficznej. Schemat typowej struktury epi-

taksjalnej przedstawiono na Rys. 1.2. Na ptaszczyZnie potaczenia krysztaléw zaznaczono
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Rysunek 1.4: Schemat warstwy epitaksjalnej przy wysokosci warstwy:
a) h < hep; b) b > hey.

dwie, czesto wystepujace, dyslokacje 60°. Odnoszac ten schemat do jednej ze struktur,
dla ktérej wyznaczono w pracy wielkosci poszukiwane (zob. Rys. 1.1), podiozem jest
GaAs o stalej sieci 0.565325 nm, a warstwa — cienka warstwa buforowa ZnTe o grubosci
dwoéch monowarstw i stalej sieci 0.61037 nm wraz z CdTe o stalej sieci 0.6477 nm. War-
stwa buforowa stosowana jest w przypadku duzej réznicy stalych sieciowych podtoza i
warstwy (zob. np. Sharma i in., 2000). Praktyka pokazala, ze przy 14% niedopasowaniu
rozmiaréw sieci krysztaléw podtoza i warstwy, bardzo trudno potaczy¢ oba sktadniki.
By to osiggna¢ stosowana bywa warstwa buforowa o stalej sieci, ktérej warto$¢ miesci
sie pomiedzy stalymi podloza i warstwy wlasciwej. Jak sama nazwa wskazuje, petni ona
role bufora zwigkszajac dtugos¢ odcinka, na ktérym nastepuje zmiana rozmiaru sieci.
Mimo zastosowania warstwy buforowej, na polaczeniu krysztaléw powstaja dyslokacje
kompensujace niedopasowanie sieci krystalicznej podioza i warstwy:.

Proponowana metoda moze mie¢ zastosowanie do innych struktur wystepujacych
w mikroelektronice np. supersieci, czyli ukladéw wielu warstw krysztatéw naktada-
nych naprzemiennie, w taki sposéb by nie powstawaty dyslokacje niedopasowania (zob.
np. Ruterana i in. (2002)), czy do tzw. kropek kwantowych, ktérej przykiad przedsta-
wiono na Rys. 1.3. Nadmieni¢ jednak nalezy, ze skomplikowana obrébka prébki, ktéra
jest niezbedna do wyznaczenia pola dystors;ji sieci, ogranicza pole potencjalnych zasto-

sowari metody.
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1.1 Zrédla naprezeri w warstwach epitaksjalnych

1.1.1 Niedopasowanie sieciowe

Wytworzeniu heterostruktury za pomoca epitaksji sprzyja mata réznica wymiaréw sieci
warstwy i podioza. Im wigksza jest ta réznica, tym wiecej defektéow moze powstaé na
polaczeniu. Uzyskanie jak najmniejszej ilosci defektéw na potaczeniu krysztaléw jest
jednym z gtéwnych czynnikéw branych pod uwage przy tworzeniu polaczenia. Zazwy-
czaj proces wzrostu jednego krysztatu (warstwy) na drugim (podiozu) rozpoczyna sie
od tetragonalnej deformacji sieci warstwy, dzieki czemu sie¢ warstwy dopasowuje sie
sprezyscie do sieci podloza, zob. Rys. 1.4a. Faze ta nazwano wzrostem pseudomor-
ticznym. Warstwa rosnac odksztalca si¢ i tym samym gromadzi energie sprezysta od-
ksztalcenia sieci, az do osiggniecia poziomu energii niezbednej do nukleacji dyslokacji.
Energia sprezysta zostaje uwolniona, a w obszarze polaczenia krysztaléw pojawiaja sie
dyslokacje, jak przedstawiono na Rys. 1.4b. Grubos¢ warstwy, przy ktérej spontanicz-
nie powstaja dyslokacje okredla si¢ jako grubosé krytyczng h... Grubos$¢ krytyczna jest
jednym z gltéwnych czynnikéw, na podstawie ktérych jest planowany proces techno-
logiczny. Odgrywa wiec ona bardzo wazng role w technologii taczenia krysztatéw. W
literaturze istnieje szereg propozycji, w jaki sposéb wyznaczy¢ grubos¢ krytyczna (np.
People i Bean, 1985; Jesser i Van der Merwe, 1989). R6znice w uzyskiwanych wynikach
sa jednak duze (zestawienie w pracy Pinardi i in., 1998). Na poprawnos¢ jej wyznaczania
wplywaja przyjete zalozenia. Jak dotad brak ogdlnego opisu, skutecznego w szerokim
zakresie metod wzrostu krysztaléw (por. szczegétowe uwagi w pracach Hu, 1991a; Jain
i in., 1996; Pinardi i in., 1998). Mimo eksperymentalnego potwierdzenia przydatnosci
konkretnego wzoru w jednym przypadku, w innym réznica pomiedzy rzeczywistym za-
chowaniem sie struktury, a wartoscig obliczona okazuje sie by¢ nawet dziesieciokrotna.
Przykltadowo, dla ZnSe/GaAs grubos¢ krytyczna na podstawie teorii rozwijanej przez
Matthews i Blakeslee powinna wynosi¢ 21 nm, natomiast warto$¢ obserwowana wy-
nosi 150 nm (Yao i in., 1987; Petruzzello i in., 1988). Brak jest obecnie dobrego mo-
delu opisujacego zjawisko powstawania dyslokacji w calej gamie obserwowanych pro-
ceséw, jakkolwiek dostepne sa proby wyznaczenia grubosci krytycznej dosy¢ dobrze
sprawdzajace si¢ w pewnych obszarach epitaksji (jak np. propozycja przedstawiona w
pracy People i Bean, 1985). Wz6r podany przez People i Bean, patrz (2.45), daje warto$ci
okoto dziesieciokrotnie wieksze od tych wyznaczanych na podstawie wzoru Matthews
i Blakeslee, zob. (2.44). Jak jednak wykazat Hu (1991a), sformulowanie People i Beana
zawiera trudne do przyjecia koncepcje gestosci energii powierzchniowej. Energie dyslo-

kacji przelicza si¢ na jednostke dtugosci linii dyslokacji, natomiast People i Bean przyjeli,
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Rysunek 1.5: Sktadowe wektora Burgersa dyslokacji 60°.

ze pojedynczej dyslokacji mozna przypisa¢ pewna powierzchnie plaszczyzny pofaczenia
krysztaléw. Powierzchnia ta zostala przez nich wybrana bez uzasadnienia. Model ten
byt jednak szeroko stosowany gdyz, mimo swoich wad, dawat najlepsza zgodnosé z
wynikami eksperymentalnymi. Niezgodno$¢ innych modeli, zob. np. wzér (2.44), przy-
pisywana jest m. in. pominieciu struktury atomowej powierzchni faczonych krysztatéw
(zob. uwagi w pracach Meyer i in., 1995; Brune i Kern, 1997), czy nieuwzglednieniu wy-
spowego sposobu wzrostu warstwy. Tak podstawowy parametr jak grubos¢ krytyczna
nie doczekat sie wiec, jak dotad, ogélnego opisu analitycznego zgodnego z wynikami
eksperymentalnymi (szczegétowa dyskusje przedstawiono m. in. w pracach Jain i in.,
1996, Pinardi i in., 1998).

Czesto istnieje potrzeba faczenia krysztaléw o duzym niedopasowaniu sieciowym. W
celu uzyskania produktu o dobrej jakosci stosuje sie wtedy metody obnizajace poziom
zdefektowania polaczenia. W niektérych przypadkach ich zastosowanie jest niezbedne

do pofaczenia dwoéch krysztaléw. Oto niektére z tych metod:

e Warstwa posrednia-buforowa. W metodzie tej rozmiar sieci warstwy buforowej
miesci sie pomiedzy rozmiarem sieci podloza oraz warstwy. Warstwa buforowa
ma za zadanie czeSciowe skompensowanie niedopasowania sieciowego, co umoz-
liwia polaczenie krysztaléw. Metode ta zastosowano w przypadku struktury CdTe-
/ZnTe/GaAs, na ktérej w dalszej czeéci pracy zilustrowano zaproponowana metode

wyznaczania naprezen.

e Lateralny wzrost epitaksjalny. Metoda ta polega na osadzaniu na podtozu cienkiej

warstwy np. tlenku krzemu. W niej wytwarza si¢ okresowe przerwy (za pomoca
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fotolitografii), a dopiero potem osadzana jest wlasciwa warstwa. Skutkiem tych
dziatani jest znaczne ograniczenie mozliwosci propagacji dyslokacji z podioza do
warstwy, poniewaz jedyna mozliwoscia przedostania si¢ dyslokacji do warstwy

jest ich przejscie przez waskie przerwy.

e Cienkie podloze. Zwykle podloze jest znacznie grubsze niz warstwa. W tej me-
todzie jest ono jednak stosunkowo cienkie. Dzigki temu deformacja w znacznym
stopniu jest przejmowana przez podloze. Po zakoniczeniu wzrostu podloze jest

osadzane na innym, grubszym materiale (np. Teng i Lo, 1993).

Liniowa teoria sprezysto$ci wykorzystywana jest w zdecydowanej wiekszosci prac
z zakresu zagadnieri naprezern w warstwach epitaksjalnych. Srednie odksztalcenie w

warstwie okresla sie wzorem

Qwarstwy — Qpodioza
fm =

: (1.1)

Qpodioza

gdzie jako Gwarstwy OTAZ Gpodioza 0ZNaczono odpowiednio wymiar stalej sieciowej krysztatu
warstwy i krysztalu podioza. W przypadku izotropii, naprezenie wynikajace z niedo-

pasowania rozmiaréw sieci krysztaléw wyznaczane jest z zaleznosci:

1+v

o1 =022 = 2
gdzie i oraz v oznaczaja stala Lamego i wspoétczynnik Poissona. Ze wzgledu na stoso-
wanie liniowej teorii sprezystosci naprezenia wywolywane przez rézne Zrédia, réwniez

przez defekty, sa sumowane.

1.1.2 Naprezenia termiczne

Jak juz wspomniano, jednym z podstawowych Zrédetl naprezers w warstwach epitaksjal-
nych sg czynniki termiczne. Poniewaz wzrost struktury nastepuje z substancji w stanie
gazowym, warstwy epitaksjalne wytwarzane s w podwyzszonych temperaturach. Poja-
wia sie w zwiazku z tym szereg probleméw. W przypadku wytwarzania heterostruktury
z krysztaléw o malo rézniacych sie statych sieciowych trudno jest uniknaé powstania
defektéw, jesli wartosci wspotczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej znaczaco sie réznia.
Nawet gdy krysztaly tacza sie bez powstawania dyslokacji, to zmiana temperatury pod-
czas schiadzania powoduje, ze odksztalcaja sie. NajczeSciej nastepuje wtedy nukleacja
defektéw.

Wspélczynniki rozszerzalnosci cieplnej krysztatéw wybranych do potaczenia sa bar-

dzo istotne. Jedna z metod stosowanych w epitaks;ji jest takie dobranie krysztaiéw, by
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w temperaturze wzrostu ich rozszerzalnos¢ cieplna ograniczylfa, lub nawet catkowicie
zniwelowala réznice w rozmiarach ich sieci. Jest to mozliwe dzieki temu, Ze roztwory
zwigzkéw potprzewodnikowych potréjnych z grup III-V i II-VI zmieniaja stala sieciowa
w spos6b liniowy, w zalezno$ci od stezenia chemicznego — co w przyblizeniu opisuje
prawo Vegarda (Ball i Van Der Merwe, 1983; Jain i in., 1996). Przyktadowo, dla zwiazku
InxGa;_xAs, stata sieciowa uzalezniona od zawartosci indu moze by¢ opisana wzorem
a(X) = arpas¥X + ageas*(1-X). W obecnych zastosowaniach przyblizenie takie uznawane
jest za dostatecznie dokladne (Jain i in., 1996). W podobny sposéb, cho¢ nie zawsze
przy uzyciu zaleznosci liniowej, mozna wyznaczy¢ zaleznosé przerwy energetycznej od
stezenia chemicznego sktadnikéw (zob. np. Tu i in., 1992). Jednak nawet dobranie sktadu
chemicznego niwelujacego réznice statych sieciowych w temperaturze wzrostu nie za-
pewni wyeliminowania dyslokacji w produkcie koficowym. Po fazie wzrostu prébke
trzeba schlodzi¢ do temperatury pokojowej, co doprowadzi do naprezer wewnetrznych.
Ich czesciowe uwolnienie poprzez powstanie dyslokacji niedopasowania zwykle jest ko-
rzystne energetycznie. Jesli w temperaturze wzrostu w heterostrukturze miata miejsce
calkowita relaksacja naprezen, to po schiodzeniu odksztalcenie niedopasowania mozna

wyznaczy¢ ze wWzoru

fm,T = (aT,warsmy - aT,podloz'a)(T - T0)7 (13)

gdzie a7 warstwy 1 Q7 podioza 0zNaczaja wspotczynniki rozszerzalnosci cieplnej warstwy i
podloza. W powyzszej zaleznosci pominieto zmienno$¢ poszczegdlnych wspdéiczynni-
kéw rozszerzalnosci cieplnej wraz ze zmiang temperatury oraz mozliwo$¢ powstania od-
ksztalcerr plastycznych. Temperatura w czasie procesu uzytkowania moze si¢ zmieniag,
a przez to dodatkowo komplikowa¢ wyznaczenie naprezen wewnetrznych. Kolejnym
czynnikiem wplywajacym na rozklad naprezen jest niejednorodnosé rozktadu tempe-
ratury. Gradienty temperatury wywolywane sa m. in. przez skomplikowana geometrie
powierzchni potaczeni (zob. przeglad w pracy Hu, 1991b). Gradienty te wplywaja takze
na dyfuzje poszczegdlnych sktadnikéw, a moga réwniez wywota¢ naprezenia zdolne
spowodowac plyniecie plastyczne. Temperatura jest wiec bardzo istotnym Zrédlem na-
prezeni w warstwach epitaksjalnych. W niniejszej pracy rozpatrywano jednak przypadek

izotermiczny, stad czynnik ten pominieto.

1.1.3 Wplyw stanu naprezen na wlasnosci eksploatacyjne

Konieczno$¢ wytwarzania coraz trwalszych produktéw poétprzewodnikowych wymu-
sza uwzglednienie wptywu czasu na ich wiasnosci uzytkowe (Mahajan, 2000). Wpltyw

zewnetrznych czynnikéw mechanicznych na urzadzenia jest skutecznie eliminowany
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przez odpowiednie obudowy, ale trwalos¢ struktury moze zosta¢ zaburzona przez efekty
starzenia oraz przez dzialajace na strukture pola termiczne. Te ostatnie sprzyjaja dyfu-
zji, ktéra przyczynia si¢ do skrécenia czasu eksploatacji urzadzen. Spowodowalo to
podjecie bardziej systematycznych badan teoretycznych i eksperymentalnych nad me-
Stan naprezen wplywa bezposrednio na wlasciwosci elektroniczne i optyczne poprzez
modyfikacje pasm przewodnictwa (Jain i in., 1997a; Nag, 2000), co moze to by¢ wyko-
rzystane do modyfikacji pasm przewodnictwa, pod warunkiem jednak, ze mozliwe jest
kontrolowanie stanu naprezen. Badanie pasm przewodnictwa moze tez stuzyé do wy-
znaczania stanu naprezen. Tak wiec kolor swiecenia diody moze wskazywa¢ na poziom
naprezenn w warstwie epitaksjalnej. Ciekawa ideq wykorzystania dyslokacji jest zasto-
sowanie ich jako tranzystoréw (zob. Scheel, 2000). Jak dotad niestety nie rozwiazano
problemu kontroli powstawania dyslokagji.

Podsumowujac, wyznaczanie stanu naprezeni na poszczegélnych etapach wytwarza-
nia heterostruktur krystalicznych potrzebne jest zaréwno do poprawy proceséw tech-

nologicznych, jak i do oceny przydatnosci produktéw do ich uzytkowania.



Rozdzial 2

Wyznaczanie naprezen w
heterostrukturach

2.1 Metody eksperymentalne

Potrzeba wyznaczania naprezeni (odksztalcent) w strukturach epitaksjalnych wymusita
opracowanie nowych metod pomiarowych. Obecnie odksztalcenia najczesciej wyzna-
czane sa bezposrednio na podstawie odleglosci miedzyatomowych lub na podstawie
wielkosci zwigzanych z usrednionymi odksztalceniami na pewnym obszarze, np. po
grubosci warstwy (Freund, 1996). Dla nakreslenia obecnych mozliwosci eksperymental-

nego pomiaru odksztalceri ponizej skrétowo je oméwiono.

2.1.1 Pomiary na podstawie zakrzywienia podloza

Sposréd metod wyznaczenia promienia zakrzywienia podloza warto wymienié: skano-
wanie laserowe, dyfrakcje promieni Roentgena i interferencje optyczna. Grubos$¢ war-
stwy w heterostrukturze epitaksjalnej jest zwykle niewielka w poréwnaniu z gruboscia
podloza. Z tego powodu, czesto przyjmowane jest zalozenie o jednorodnosci odksztal-
cenn na przekroju grubosci filmu (zob. Nix, 1989). Wyznaczajac naprezenia na podsta-
wie zakrzywienia podloza najczesciej przyjmuje sie, ze grubos¢ warstwy jest réwno-
mierna na calej powierzchni, a zakrzywienie gérnej powierzchni podioza odpowiada
zakrzywieniu warstwy na calej jej grubosci — jest usrednieniem krzywizny po grubo-
Sci warstwy (przeglad czesto przyjmowanych zalozenn przedstawiono m. in. w pracy
Nix, 1989). Na og6t zaklada sie takze, Ze material jest izotropowo sprezysty. Tak da-
leko posuniete zalozenia moga w istotny sposéb znieksztalca¢ obraz rzeczywistego za-
krzywienia i, tym samym, obraz stanu naprezen. Jak zwrdécit uwage Flinn (1989), zbyt
czesto pomijana jest anizotropia wlasnosci sprezystych materialéw. Nalezy jednak za-

znaczy¢, ze w wiekszosci eksperymentéw orientacja krystalograficzna dobierana jest w
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Rysunek 2.1: Wptyw dyslokacji na zakrzywienie powierzchni swobodnej; obserwacje
mikroskopowe przedstawiono w pracy Springholz i in. (1996).

taki sposéb, by wystarczajaca byta tylko jedna wartoé¢ zakrzywienia f. Spaepen (2000)
wykazal, ze na stan naprezert wptywa takze lokalny ksztalt powierzchni warstwy. Je-
$li powierzchnia warstwy wykazuje lokalne zakrzywienia, to warto$¢ naprezen zostaje
obnizona w stosunku do wartosci éredniej. Efekt taki moze zosta¢ réwniez wywotany
przez obecno$¢ dyslokacji w poblizu granicy krysztaléw, zob. Rys. 2.1 (Springholz i in.,
1996). W tej ostatniej pracy zaobserwowano go w przypadku powierzchni swobodnej,
ale wystepuje tez, cho¢ w mniejszym stopniu, ze wzgledu na mniejsza swobode od-
ksztalcania materiatu, réwniez w przypadku powierzchni rozdzielajacej dwa krysztaty.
Efekt zafalowania powierzchni wywotany przez dyslokacje moze by¢ spowodowany nie
tylko efektem geometrycznym istnienia dodatkowej plaszczyzny krystalograficznej, ale
takze nieliniowa charakterystyka naprezenie — odksztalcenie (zob. Spaepen, 2000). Do
niewatpliwych zalet metod wyznaczania naprezeri na podstawie zakrzywienia podloza
nalezy zaliczy¢ mozliwos$¢ ich wyznaczania w czasie rzeczywistym i mozliwos¢ wy-
znaczania historii stanu naprezen przez obserwacje w czasie procesu wzrostu. Metoda
skanowania powierzchni laserem pozwala mierzyé zakrzywienie o promieniu nawet 10

km, co odpowiada w przyblizeniu 0.2 MPa (Nix, 1989).

2.1.2 Metoda fotoluminescencji

Naprezenia (odksztalcenia) powoduja zmiane struktury pasmowej (Nag, 2000). Z ba-
dan eksperymentalnych (np. Kuphal i in., 1993) znane sa zaleznos$ci okreslajace wplyw
naprezen na zmiane przerwy energetycznej. Zaobserwowano, ze wplyw naprezen hy-
drostatycznych i Scinajacych na przerwe energetyczna jest rézny (zestawienie w pracy
Jain i in., 1996). Opis uwzgledniajacy wplyw naprezen przeprowadzany jest wiec z po-
dzialem na te dwa mody stanu naprezen (zob. réwniez Nag, 2000).

Wraz ze zmiang sktadu chemicznego warstwy ulega zmianie szeroko$¢ przerwy ener-

getycznej (obserwacje takie zawiera np. praca Ji i in., 1987). Zmiana taka naktada sie
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na zmiane szeroko$ci przerwy energetycznej spowodowang naprezeniami (wywolywa-
nymi réwniez przez zmiane skladu chemicznego). W szczegélnym przypadku efekty
te, nakladajac si¢ na siebie, moga sie niwelowaé. Przyktadowo, dla InxGa;_xP zmiana
koncentracji germanu nie wplywa na zmiane szerokosci przerwy energetycznej. Wzrost
stezenia germanu powoduje wzrost szeroko$ci przerwy energetycznej, ale jednoczesny
wzrost naprezen rozciagajacych wywotuje efekt odwrotny (Bensaada i in., 1994).

Gdy w opisie uwzglednione zostang dyslokacje i wprowadzane przez nie zmiany w
stanie odksztalceni (naprezeri), opis stanu naprezert znacznie sie skomplikuje. W takim
przypadku naprezenia powinny by¢ wyznaczane dla kazdej z probek, gdyz pomimo bar-
dzo podobnych procedur wzrostu danego rodzaju warstwy uzyskiwane wyniki pomia-
réw czesto znacznie réznia sie¢ miedzy soba. Na przyklad, dla heterostruktury GaAs/Si
po wzrodcie w temperaturze pomiedzy 600°C a 700°C, odksztalcenia w arsenku galu w
temperaturze 20°C wg. Sugo i in. (1989) wynosza 1.3 x 1073, a wg. Harissa i in. (1988)
1.9 x 1073, Moze to by¢ spowodowane wieloma czynnikami, np. r6znica w liczbie dyslo-
kacji w heterostrukturze, a tym samym réznym stopniem relaksacji prébek. Przy uzyciu
tej metody mozna réwniez wyznaczac stan naprezern w warstwach epitaksjalnych (np.
Asai i Oe, 1983; Bensaada i in., 1994).

Metoda fotoluminescencji dobrze sprawdza sie w pomiarze odksztalcerh w hetero-
strukturach (za Jain i in., 1996). W przypadku obecnosci dyslokacji niedopasowania, ze
wzgledu na ograniczone mozliwosci rozdzielenia odksztalceri tetragonalnych sieci od
odksztalcen wywolywanych przez dyslokacje, bardziej racjonalnym wydaje sie jednak
wykorzystanie innych metod, zob. uwagi w pracy Bensaada i in. (1994). Metoda foto-
luminescencji uznawana jest za stosunkowo doktadng (Kuphal i in., 1993; Tabata i in.,
1994; Jain i in., 1996). Dzigki niej wykazano m. in., ze naprezenia w niektérych war-
stwach moga osiagaé wartosci 4 GPa (Jain i in., 1996). Ten krétki opis potwierdza takze,
ze odksztalcenia (naprezenia) w heterostrukturach maja istotny wplyw na wiasnosci

eksploatacyjne urzadzen.

2.1.3 Pomiary za pomoca promieni Roentgena

Odksztalcenia w warstwach epitaksjalnych moga by¢ wyznaczane za pomoca promieni
Roentgena (Indenbom i Kaganer, 1990a,b), zob. réwniez przeglad metod wyznaczania
naprezen w cienkich warstwach przedstawiony w pracy Nix (1989). Ze wzgledu na
dyfrakcyjny charakter tej metody, jej zastosowanie jest ograniczone do materialéw o
strukturze periodycznej. Oprécz odleglosci miedzyptaszczyznowych mozliwe jest wy-
znaczenie zakrzywienia sieci krysztatu. Przyjmuje si¢, Ze mozna ja stosowaé do warstw

o grubosci od kilku do kilkudziesigciu mikrometréw. Zastosowanie jej do materiatéw
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zawierajacych dyslokacje powoduje usrednienie wartosci dystorsji sieci po obszarze od
kilku pym do kilkuset ym (Indenbom i Kaganer, 1990a). Wyznaczonemu rozktadowi
dystorsji odpowiada¢ wigc moze wiele ré6znych ukladéw dyslokacji, ale wszystkie one
maja identyczne pola tzw. geometrycznie niezbednych dyslokacji. Na przyktad, ukiad
dyslokacji w postaci dwu blisko siebie potozonych dyslokacji o réwnoleglych liniach
dyslokacji, ale o przeciwnym zwrocie wektora Burgersa nie wykazuje dystorsji sieci i
tym samym obecnosci dyslokacji, poniewaz dla kazdego punktu pomiarowego catko-
wity wektor Burgersa réwny jest zeru. Rozréznienie pomiedzy tensorem gestosci dyslo-
kacji i tensorem gestosci dyslokacji geometrycznie niezbednych jest w tym przypadku
szczegoblnie istotne. Przy uzyciu tej metody, naprezenia wyznaczane sa zwykle z wy-
korzystaniem prawa Hooka. Za pomoca promieni Roentgena mozna takze wyznaczy¢
zakrzywienie warstwy laczacej krysztaly, a nastepnie, ze wzoru Stoney’a (dyskusja w
pracy Nix, 1989) wyznaczy¢ naprezenia (np. Tao i in., 1991). Mierzone warto$ci sa usred-

nione po grubosci filmu.

2.2 Metody analityczne

2.21 Naprezenia wywolywane przez dyslokacje

W wielu przypadkach plastycznych deformacji materialéw konieczna jest znajomos¢
naprezent wywolywanych przez pojedyncza dyslokacje. Do klasycznych modeli dysloka-
qji zaliczy¢é mozna modele Volterry oraz Peierlsa-Nabarro. Ponizej zostana one pokrétce
oméwione. Poprzez poréwnanie zaproponowanej w dalszej czesci rozprawy metody
wyznaczania naprezenn wokot dyslokacji z wyzej wymienionymi modelami dyslokagji,

mozliwa jest ocena zalet i wad proponowanej metody.

Model Volterry. Model Volterry wyznacza naprezenia w cylindrze z wydrazonym
rdzeniem (Rys. 2.2) poddanemu wirtualnemu przecieciu, a nastepnie translacyjnemu
przemieszczeniu jednej z czeSci wzdtuz przeciecia. Dla dyslokacji sSrubowej translacja
nastepuje wzdtuz dyslokacji (osi z wedtug oznaczen z Rys. 2.2), podczas gdy dla dys-
lokacji krawedziowej wzdtuz osi x. W przypadku dyslokacji mieszanej translacja jest
kombinacja obu wyzej wymienionych przesunieé. Ograniczajac rozwazania do modelu
osrodka izotropowego, dla dyslokacji Srubowej mozna przyja¢ nastepujaca postaé prze-

mieszczen
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Rysunek 2.2: Schemat dyslokacji krawedziowej Volterry.

Uy = Uy = 0, (2.1)
b b

u, = — # = — arctan (y) , (2.2)
27 27 x

gdzie b oznacza dlugos¢ wektora Burgersa, natomiast ¢ € [0, 2m) oznacza kat wokét osi z.

Stad, niezerowe skfadowe tensora naprezen otrzymuje si¢ dla nastepujacych sktadowych

poy
vy = —— = 2.3
? 21 x? 4+ y? (23)
b x
, = — ———. 24
% 2m 12 + 12 24

W przypadku dyslokacji krawedziowej, wykorzystujac funkcje naprezen Airy’ego, otrzy-

muje sie nastepujace wzory na sktadowe tensora naprezert

3% + y?
7 Tty 29
1,2 _ y2
Uyy = Dy <x2 n y2>27 (26)
.%'2 _ y2
Ory = Oyg = Dl’m, (27)
Ouy = V(0gy +0yy) = —opy—2 (2.8)

2 + 92’

Oz = Ozp = Oyz = Oy = 07 (29)
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gdzie D = #b_y) W powyzszych wzorach p i v oznaczaja odpowiednio stata Lamego

oraz wspolczynnik Poissona. Przemieszczenia opisane sa nastepujacymi zalezno$ciami:

b Y xy

Us = oo [arctan <$> + 20— )2+ y2)1 , (2.10)
B b | 1-2v P x? —y?

= g i N e =

Pole naprezeri dla uktadu wielu dyslokacji mozna otrzymaé¢ sumujac pola naprezen
pochodzace od poszczegdlnych dyslokacji (teoria liniowa). Jak wynika z powyzszych

zaleznosci, pole naprezen jest nieciaglte w punkcie lokalizacji linii dyslokacji

r=y/z?2+y?> — 0. (2.12)

Mimo tej wady, model Volterry jest bardzo czesto stosowany ze wzgledu na swa uzy-
tecznos¢ i prostote. Jako przyklad jego zastosowania moze stuzy¢ analiza stopnia re-
laksacji w warstwach epitaksjalnych przedstawiona w pracach Atkinson i Jain (1992,
1993). Przy zastosowaniu w opisie modelu Volterry uzyskiwane sa naprezenia dale-
kiego zasiegu. W przypadku dyslokacji niedopasowania odleglosci pomiedzy dysloka-
cjami nie sa znaczaco wigksze od wymiaréw rdzeni dyslokacji wiec stosowanie modelu

Volterry powinno by¢ bardzo ostrozne (por. uwagi w pracy Bonnet i Loubradou, 1994).

Model Frenkla-Kontorovej. Model F-K nalezy do grupy modeli dyskretnych (lub pét-
dyskretnych), tzn. takich, ktére okreslaja dyslokacje poprzez dyskretny rozktad poszcze-
golnych atoméw (Frenkel i Kontorova, 1938). W modelu tym zaklada si¢, ze w dwéch
warstwach atoméw potozonych jedna nad druga, pojedyncza dyslokacja powstaje jako
wynik przesuniecia atoméw z jednej warstwy wzgledem tych z drugiej, zob. Rys. 2.3.
Zaklada sie ponadto, ze atomy dolnej warstwy nie przemieszczaja sie, oraz, ze obie
warstwy atoméw nie moga doznawaé przemieszczen w kierunku pionowym. W takim
przypadku atomy gérnej warstwy sa w konfiguracji o wyzszej energii niz w przypadku
pozostawania w pozycjach nad $rodkami odleglosci pomiedzy atomami dolnej war-
stwy. Ta nadwyzka energetyczna zwigzana jest z wprowadzona dyslokacja. Na Rys. 2.3
przedstawiono schematycznie konfiguracje atoméw w tym modelu. Warunki brzegowe

na przemieszczenia atomow maja nastepujaca postac

lim wu =0, (2.13)
k——o0
lim wu, =0, (2.14)

k—o0
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Rysunek 2.3: Schemat rozmieszczenia atoméw w modelu Frenkla-Kontorovej.

gdzie k jest liczba catkowita i oznacza numery atoméw. W modelu tym zaklada sie

takze, ze potencjat uktadu atoméw opisuje funkcja periodyczna postaci

Wi(up) = A (1 — cos 27Tbuk> , (2.15)

przy czym A jest stala materialowq, ktéra zalezy od sit oddziatlywan miedzyatomowych i
wyznaczana jest ze statych sztywnosci. Energia oddzialywan atoméw gérnej warstwy na
atomy warstwy dolnej zalezy wiec wylacznie od wzglednych przesunieé¢ pomiedzy nimi.
Energia zwigzana z oddzialywaniem dwo6ch atoméw réwna jest iloczynowi kwadratu
odlegtosci pomiedzy nimi i wspélczynnika proporcjonalnosci «, charakterystycznego

dla danego materiatu

1
5« (ur — ugr1)?. (2.16)

Suma oddziatywan atoméw gornej warstwy pomiedzy soba wraz z suma oddzialywan

whRL —

z atomami dolnej warstwy daje energie catkowita

U = fj (W (ug) + whH4] (2.17)

k=—00

Minimalizujac ta funkcje otrzymujemy zaleznos$¢ na przemieszczenia atoméw

u= % arctan <exp ﬂ(ko_k)) ) (2.18)

m lo

gdzie I, = (b/2)(a/A)*. Wartos¢ [, x b przyjmuje sie jako szeroko$¢ rdzenia dysloka-
¢ji. Na Rys. 2.4 przedstawiony jest wykres zaleznosci (2.18) po interpolacji. W modelu
tym otrzymuje si¢ odksztalcenia bez osobliwosci w miejscu linii dyslokacji. Zawiera
on jednak silne uproszczenia, a najistotniejszymi z nich wydaja sie¢ by¢: brak mozliwo-
Sci przemieszczania atoméw goérnej warstwy w kierunku pionowym i brak mozliwo$ci

przemieszczen warstwy dolnej.

Model Peierlsa-Nabarro. Innym modelem dyskretnym dyslokacji jest model Peierlsa-
Nabarro (Peierls, 1940; Nabarro, 1947). Analizowana grupa atomoéw, podobnie jak w

modelu Frenkla-Kontorovej, sktada si¢ z dwéch rzedéw atoméw ulozonych jeden nad
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k-, k-0.5, k, k7051, k~+1, K

Rysunek 2.4: Przemieszczenia atoméw goérnej warstwy w modelu Frenkla-Kontorovej
po interpolagji.

drugim. Gérny rzad atoméw zawiera o jeden atom wiecej niz dolny. Dodatkowo zaktada
sig, ze po obu stronach plaszczyzny rozdzielajacej materialy znajduja sie pélprzestrzenie
sprezyste. Polplaszczyzny te moga doznawac¢ odksztalcerr réwniez w kierunku piono-
wym. Dla prostoty modelu przyjeto, ze wszelkie niezerowe skladowe przemieszczen
wynikaja z interakcji atoméw na granicy warstwy, czyli z niedopasowania pozycji ato-
mow stykajacych si¢ wzdtuz plaszczyzny potaczenia. Zaklada sie takze, ze przemiesz-
czenia pionowe atoméw w obu rzedach atoméw sa zaniedbywalne. Powyzsze zatoze-
nia powoduja, ze jakkolwiek model ten nie jest bardziej skomplikowany od modelu
Frenkla-Kontorovej, to pozwala on jednak na wykorzystanie znanych rozwiazan teorii
sprezystosci dla poétprzestrzeni sprezystej. W modelu Peierlsa-Nabarro zaktadana jest
nastepujaca konfiguracja: potprzestrzenie oddalone sa od siebie o d i na plaszczyzZnie
zajmujq miejsce opisane jako y > d/2 oraz y < —d/2, zob. Rys. 2.5. Poczatkowo gérna
pOlprzestrzen jest dtuzsza o b od dolnej pélprzestrzeni na pewnym, dostatecznie dtu-
gim, odcinku L pézniejszego polaczenia. Przez okreslenie dostatecznie diugi rozumiana
jest dlugos$¢ znacznie wigksza od b. Mozna réwniez przyjaé, ze L — oo. Oba mate-
rialy taczy sie poprzez $cidniecie gérnej warstwy, tak by osiagneta ona wymiar réwny
wymiarowi dolnej péiprzestrzeni. Symetria uktadu oraz warunki brzegowe powoduja
zgodno$¢ przemieszczenn na brzegach polaczenia, wigc dyslokacja jest zlokalizowana
w Srodku uktadu wspélrzednych. Oczywiscie, jest to skutek idealizacji rzeczywistego
zachowania materiatu. W uktadzie rzeczywistym, przy powyzszych warunkach brzego-
wych, nie mozna przewidzie¢ miejsca wystapienia dyslokacji. Ze wzgledu na symetrie
zachodzi réwniez zalezno$¢ u,(z,0+) = —u,(z,0—). Poczatkowe pozycje atoméw gor-

nej warstwy tj. b, 20, 3b, ..., zostana zmienione o warto$¢ przemieszczenia u(x), natomiast
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Polprzestrzen A
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Rysunek 2.5: Schemat konfiguracji atoméw w modelu Peierlsa-Nabarro.

pozycje atoméw dolnej warstwy o warto$¢ —u(z). Zaklada sie ponadto, ze dla matych
wartosci przemieszczeni, posta¢ funkcji naprezen jest periodyczna:

po . Aru(r)
Oy = =5 Sin—— "=,

gdzie u(z) jest przesunieciem atomoéw jednej warstwy wzgledem atoméw drugiej war-

(2.19)

stwy. Korzystajac z funkcji naprezeri Airy’ego dla przypadku pélprzestrzeni sprezystej

U(z,y) = 1,u_v) / yIn[(z — ) + v u («)da’ (2.20)

27 (

oraz, dla znanej funkcji przemieszczeri u(z), otrzymuje sie¢ naprezenia $cinajace okre-

$lone wzorem

z)dx'

amy(;c,O):—W(l“_V)P / “gf 2.21)

—.
— X
Oznaczenie P okresla wartos¢ gtéwna catki. Poréwnujac obie postacie funkcji naprezen

(2.19) oraz (2.21), otrzymuje sie

g / u(@)dr (2.22)
2 b T(l—-v) . rT—z
Dla warunkéw brzegowych postaci u(—oc) = —u(oco) = b/4, funkcja przemieszczenia

jest postaci

u= b arctan &, (2.23)
27
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Rysunek 2.6: Naprezenia Scinajace w zmodyfikowanym przez Foremana, Jaswona i
Wooda modelu Peierlsa-Nabarro dla réznych szerokosci rdzenia dyslokacji.

gdzie
z(1—v)

= 2.24
=" (224)

Wstawiajac (2.23) do (2.20), otrzymuje sie poszukiwang funkcje naprezen Airy’ego

2
b 9 d

1\ =—yl + — 2.25
(7,9) A x+<y 2(1_V)>], (2.25)

gdzie znak ,+” odnosi sie do rozwigzan dla punktéw, ktérych wspétrzedna y > 0,
natomiast znak ,-” dla pozostalych (zatozono uktad wspétrzednych z osig y skierowang

do gory). Z ostatniej zaleznosci oraz ze wzoréw

0*x 0 0%y

Ogx = @7 Oyy = Tyg? Ozy = ayax’ (226)
Opy = V(04s + 0yy), Oyz = Oz = 0 (2.27)
wynika, ze

d d 2

jib a5y £ 555)
= — - 2.28

b y  22%y

O'yy(ﬂf,y) = _27T(1 _ l/) (D - D2 ) ) (229)

d
B b £ 2zy(y £ 2(1_1,))
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AS

2 4 6 8 10 C
Rysunek 2.7: Relacja pomiedzy szerokoscia rdzenia dyslokacji w modelu Foremana,
Jaswona i Wooda.

gdzie D = 2? + (y =+ d/2(1 — v))?. Analogicznie, dla dyslokacji $rubowej, zakladajac
zamiast przemieszczenn w kierunku osi x przemieszczenia w kierunku osi z, otrzymuje

sie zalezno$ci

b (y=x %
b /x
relwy) = 52 (5. (2.32)

Model Peierlsa-Nabarro byt modyfikowany, by lepiej opisa¢ oddzialywania miedzy-
atomowe (np. modyfikacje Foreman i in., 1951; Van der Merwe, 1963a,b). Jedna z takich
modyfikacji jest metoda rozmycia rdzenia dyslokacji. Foreman, Jaswon i Wood (Foreman
i in. (1951)) umozliwili regulacje szerokosci rdzenia dyslokacji, a tym samym dostoso-
wanie go do warto$ci otrzymanych z pomiaréw eksperymentalnych. Autorzy zatozyli
mianowicie, ze posta¢ rozwiazania u(z) jest nieznacznie zmodyfikowana w stosunku do

rozwigzania Peierlsa-Nabarro. Przyjeli przemieszczenia jako funkcje postaci:

u(z) = —21; [arctani +(c— 1)C2 i 52] : (2.33)

co mozna réwniez zapisac jako

u(xr) = —— [1 - gc(c — 1)] arctani. (2.34)



2.2 Metody analityczne 26

W przypadku gdy parametr c réwny jest jeden, rozwiazanie to jest rozwiazaniem Peierlsa-

Nabarro. Naprezenia $cinajace na linii y = 0 okre§lone sa wzorem

_ pib § N §
Ouy(T) = (=) <c2 e +2¢(c—1) = 52)2> . (2.35)

Na podstawie danych eksperymentalnych szerokos¢ rdzenia dyslokacji moze by¢ mode-

lowana poprzez parametr ¢ w sposéb nastepujacy (Rys. 2.7):

C2

s(c) = s(1) 51

Konsekwencja przyjetej modyfikacji jest takze zmiana ksztaltu wykreséw pola naprezen,

(2.36)

por. Rys. 2.6. Tak wiec, duza zaleta tego modelu jest mozliwos¢ doboru szerokosci

rdzenia dyslokacji stosownie do wynikéw eksperymentalnych.

2.2.2 Niedopasowanie sieciowe podloza i warstwy

Jako podstawowy parametr opisujacy niedopasowanie sieciowe warstwy i podfoza przyj-
muje sie iloraz réznicy statych sieciowych warstwy i podloza oraz statej sieciowej pod-
foza tj.
£ = Qwarstwy — apodloZa’ (2.37)
Upodtoza

gdzie dwarstwy OTaZ Gpodioza 0zNaczaja odpowiednio wymiar stalej sieciowej krysztalu
warstwy oraz krysztalu podloza. Dla struktur o parametrycznie okre$lonym skladzie
chemicznym, np. In,Ga;_,As, parametr niedopasowania sieci we wzorze (2.37) mozna
uzalezni¢ od sktadu chemicznego, tj. f,,(x). Przeglad stalych sieci wybranych materia-
6w stosowanych w strukturach pétprzewodnikowych zamieszczono w Tab.2.1. Wzrost
pseudomorficzny trwa do chwili osiggniecia przez warstwe energii odksztalcenia co
najmniej réwnej energii potrzebnej do utworzenia dyslokacji niedopasowania, tj. takiej,
ktéra poprzez nukleacje dyslokacji pozwoli zmniejszy¢ energie sprezysta. Dla wzrostu
pseudomorficznego, przy zalozeniu, ze plaski stan naprezeni jest jednorodny, wartoscé
naprezenn mozna wyznaczy¢ przy uzyciu wzoru (1.2). Dla krysztalu o strukturze ku-
bicznej, dla plaszczyzny warstwy (001) oraz przy uwzglednieniu anizotropii wlasciwosci

sprezystych warstwy, otrzymuje sie relacje na naprezenia w kierunkach osi x iy
o = Cnen + Cragan + Craess, (2.38)
022 = Chae1n + Criga + Craess (2.39)

oraz, poniewaz w kierunku z powierzchnia jest swobodna, na mocy réwnania o, = 0,

zachodzi
2C12 €11 + €22

€33 = —
Cll 2 ’

(2.40)
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Stata sieciowa [1071°m] | Cy; [GPa] | Cy2 [GPa] | Cyy [GPa] Zrédlo dla C
CdTe 6.4770 53.7 37.3 16.4 Walker i in. (1985)
GaAs 5.65325 119.0 53.8 59.5 Tu i in. (1992)
GaP 5.451 140.5 62.1 70.3 Tu i in. (1992)
InAs 6.0583 83.3 45.3 39.6 Tu i in. (1992)
InP 5.8689 101.1 56.1 45.6 Tu i in. (1992)
Si 5.4311 166.0 64.0 79.5 Dunstan (1997)
ZnS 5.4093 104.0 65.0 46.2 Lee (1970)
ZnSe 5.6676 85.9 50.6 40.6 Lee (1970)
ZnTe 6.1037 71.1 40.7 31.3 Lee (1970)

Tablica 2.1: Rozmiar sieci krystalicznych oraz state sztywnosci niektérych materiatéw
stosowanych w warstwach epitaksjalnych.

co prowadzi do zaleznosci

02
011 = 02 = <011 +Cho — 244) fm. (2.41)
C

Réznica pomiedzy stosowaniem uproszczonego modelu izotropowego oraz modelu ani-
zotropowego moze by¢ znaczna. Przyktadowo, dla krysztatu krzemu stala Lamego wy-
nosi 68.1 GPa, wspoétczynnik Poissona 0.218, natomiast state Ci;,Cis, Cyy podano w
Tab. 2.1. Stad, przy niedopasowaniu f,, = 0.02, dla modelu izotropowego (wzér 1.2)
naprezenia wynosza oy = 3.606 GPa, podczas gdy dla modelu anizotropowego (wzor
2.41) az oy = 4.242 GPa. Réznica wynosi okoto 17%. Stosowanie modelu izotropowego
znacznie odbiega od zachowania sie materiatu, ktéry zazwyczaj jest anizotropowy, ale
w wielu przypadkach takie uproszczenie jest stosowane (np. Atkinson i Jain, 1992; Shin-
tani, 1996). Dla uproszczenia opisu $wiadomie pomija si¢ anizotropie¢ wiasnosci mecha-
nicznych. Dla orientacji wzrostu krysztatu innych niz (001) mozna wyznaczy¢ relacje
analogiczne do (2.41). I tak, np. dla kierunku wzrostu [111] stosowana jest zaleznos¢

6 C14(Cr1 + 2C12)
C11+2C12 +4Cy

Wyznaczajac energie odksztalcenia pseudomorficznego warstwy, przy wykorzystaniu

Fon (2.42)

011 = 022 =

zaleznodci (2.41), i poréwnujac ja z energia potrzebng do powstania dyslokacji mozna
wyznaczy¢ grubo$¢ warstwy, przy ktérej nastapi nukleacja dyslokacji. Grubos¢ taka

okresla sie jako grubos¢ krytyczna.



2.2 Metody analityczne 28

Warstwa
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Rysunek 2.8: Schemat powstawania dyslokacji niedopasowania.

Grubosé krytyczna. Bardzo waznym parametrem wykorzystywanym w opisie hete-
rostruktur jest grubos$¢ krytyczna (przeglad w pracy Pinardi i in., 1998). Jest to wyso-
kos¢, po osiagnieciu ktérej w wolnej od dyslokacji warstwie, rosnacej i odksztalcajacej
sie pseudomorficznie, pojawiaja si¢ dyslokacje. Uwalniaja one zmagazynowang energie
sprezysta, zob. Rys. 1.4. Grubo$¢ krytyczna potrzebna jest do oceny, jak gruba warstwe
rosnacego krysztatu mozna osiggnaé bez nukleacji dyslokacji. Jeden ze sposobéw nukle-
acji dyslokacji niedopasowania przedstawiono na Rys. 2.8. W niniejszej pracy nie beda
rozpatrywane zagadnienia powstawania dyslokacji niedopasowania, a jedynie analiza
struktur juz je zawierajacych. Grubos¢ krytyczna zalezy od wielu czynnikéw. Mozna ja

wyznaczy¢ np. ze wzoruy, (Jesser i Kuhlmann-Wilsdorf, 1967),

2 47r,uou1(a0—a1)
_ _,LLOb ln |:('u,0+,u,1)ﬁ(ao+al)(17y)i| (2.43)

2mag f(1+ 2m) (o + 1)

gdzie f = %% Wskazniki 0 i 1 odpowiadajg odpowiednio podiozu i warstwie (réw-

cr

niez we wzorach ponizej). W powyzszym wzorze oznaczono odpowiednio: a parametr
sieci, o, p11 stale Lamego podloza i warstwy, i stala Lamego interfejsu, v wspoétczyn-
nik Poissona, b dtugos¢ wektora Burgersa, b. dtugos¢ sktadowej krawedziowej wektora
Burgersa. Wz6r ten pochodzi z poczatkowej fazy rozwoju teorii i obecnie nie jest juz
stosowany. Matthews i Blakeslee (1974), na podstawie réwnowagi sit potrzebnych do
ruchu dyslokacji, zaproponowali zaleznos¢

b (1 —wvcos’y) her
her = Inl—+1]. 244
8nf (1+v)cosA "\ + 44)
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W powyzszym wzorze A oznacza kat pomiedzy wektorem Burgersa, a wektorem posli-
zgu dyslokacji, natomiast ) oznacza kat pomiedzy wektorem Burgersa, a linig dyslokacji.

Warto réwniez wspomnie¢ o réwnaniu People i Beana (People i Bean, 1985):

. 2
hy =11 blln<hCT>, (2.45)

14+ v 1672 a f2 b

w ktérym a oznacza stala sieciowa warstwy. Zaleznoé¢ zaproponowana przez People
i Beana znalazla potwierdzenie eksperymentalne (Hull i Fischer-Colbrie, 1987; Orders
i Usher, 1987), ale mimo tego sposob jej wyprowadzenia zostat ostro skrytykowany
(Hu, 1991a). Kontrowersje dotycza przyjetej w pracy People i Bean (1985) koncepgji
powierzchni, na ktéra przypada energia pojedynczej dyslokacji.

Grubosé krytyczna wyznaczana jest przy pomocy wielu metod np. z rtéwnowagi ener-
gii wynikajacych z odksztalcenia w filmie i energii odksztalcenia zwigzanej z dyslokacja
(zob. Matthews, 1975; Wagner i in., 1989a,b; Jain i in., 1997a) czy z réwnowagi sit
dziatajacych na dyslokacje poruszajaca sie ku powierzchni polaczenia materiatéw (zob.
Freund, 1990; Hu, 1991b,a). Wyniki eksperymentalne wskazuja na duza rozbieznos¢
warto$ci rzeczywistych z wyznaczanymi na podstawie modeli (Wagner i in., 1989b; Jain
i in., 1996). Zauwazono, ze rozbieznos$¢ ta zmniejsza sie¢ wraz ze zwiekszaniem tem-
peratury wzrostu. Wskazuje to, ze Zrédlem rozbieznosci moze by¢ nie uwzglednienie
niektérych z czynnikéw niezbednych do powstania dyslokacji. Istniejace modele feno-
menologiczne wydaja sie zgadza¢ z wynikami eksperymentalnymi jedynie w bardzo
ograniczonym zakresie (szczegblowa dyskusje zawieraja m. in. prace Hu, 1991a; Jain
i in., 1997a; Pinardi i in., 1998). Bardziej zloZone réwnania, uwzgledniajace wiecej czyn-
nikéw, wyprowadzane sg np. z oszacowan energii petli dyslokacyjnych i energii potrzeb-
nej do powstania takich petli oraz z uwzglednienia wptywu energii powierzchniowej.
Warto podac jako odniesienie do dalej analizowanego potaczenia krysztaléw, ze dla he-
terostruktur ZnTe/GaAs oraz CdTe/ZnTe zaobserwowano h., wynoszaca odpowiednio
1.2'i 1.6 nm (Cibert i in., 1990; Bauer i in., 1994). Przeglad préb konstrukcji modelu do
wyznaczania grubosci krytycznej zawieraja prace Wagner i in. (1989b); Jesser i Van der
Merwe (1989); Pinardi i in. (1998).

2.2.3 Energia dyslokacji niedopasowania

Pojedyncze dyslokacje. Teoria sprezystoSci pozwala na uzyskanie rozwiazan anali-
tycznych pola naprezert wokét dyslokacji (np. Steeds i Willis, 1979). Naturalnym wy-
daje si¢ wiec wykorzystanie tych rozwiazart do wyznaczania naprezen w warstwach

epitaksjalnych. Specyfika zagadnienia wymusza jednak natozenie pewnych ograniczen
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na istniejace rozwiazania lub znaczne ich modyfikacje. Najcze$ciej stosowanymi zalezno-
Sciami sg te, korzystajace z liniowej teorii sprezystosci (2.3-2.4,2.5-2.9). Z drugiej strony,
ze wzgledéw praktycznych (stabilnos¢ produktéw, ich zywotnos¢) bardzo istotne sa za-
leznosci opisujace energie ukladu dyslokacji. Ponizej oméwiono sposéb wyznaczania
energii warstwy epitaksjalnej zawierajacej dwie rodziny dyslokacji wzajemnie do sie-
bie prostopadlych. Energie zwigzana z wprowadzeniem pojedynczej dyslokacji mozna

opisa¢ zaleznoscia:

vy = 1) (R) , (2.46)

47 Te
gdzie przez R oznaczono zasieg pola naprezenn wywolywanego przez dyslokacje. W

zaleznos$ci od indywidualnych oszacowan przyjmuje sie ré6zne wartosci zasiegu R. Naj-
czeSciej jako réwny polowie odleglosci pomiedzy dyslokacjami lub odleglosci dyslokacji
od brzegu swobodnego. Wartos¢ r. przyjmuje sie¢ réwna ok. b/4 (np. Suzuki i in., 1991).

Na postawie (2.46), energie uktadu dyslokacji o gestosci p,4, opisa¢ mozna zaleznoscia

Ug = pdM In (R) : (2.47)

4 Te

W powyzszych wzorach wartos¢ f(v) przyjmuje sie (Ball i Van Der Merwe, 1983) réwna
e 1 dla dyslokagji srubowe;j,
e 1/(1 —v) dla dyslokacji krawedziowej,

e (1-%)/(1—v) srednio dla dyslokacji srubowych i krawedziowych.

[\

Najczesciej zaklada sig, ze odlegtos¢ pomiedzy dyslokacjami jest stata, co, jak poka-
zano w pracach Atkinson i Jain (1992, 1993); Jain i in. (1993), obniza energie uktadu
dyslokacji w stosunku do rozktadu niejednorodnego. Bezposrednim powodem podjecia
bardziej szczegbétowych badan przez w/w autoréw byla niezgodnoé¢ pomiedzy przewi-
dywaniami teoretycznymi, a obserwowanymi w eksperymentach warto$ciami grubosci
krytycznej. Réznice pomiedzy teorig a obserwowanymi warto$ciami moga byé prawie
dziesieciokrotne (zob. Matthews i Crawford, 1970).

Energia ukladéw dyslokacji. Dane o energii zmagazynowanej w warstwach epitak-
sjalnych sa niezbedne do wyznaczenia konfiguracji minimum energetycznego, czy tez
wyznaczania nadwyzki energetycznej obserwowanej konfiguracji dyslokacji. Dane takie
umozliwiaja poznanie sit konfiguracyjnych, dazacych do minimum energetycznego, cho¢
niekoniecznie go osiagajacych (Atkinson i Jain, 1992, 1993). Zagadnienie wyznaczenia
energii ukladu dyslokagji jest bardzo wazne. Ponizej przedstawiono jedna z préb ana-

litycznego oszacowania tej energii (Atkinson i Jain, 1992). W zdecydowanej wigkszosci
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prac z zakresu wyznaczania naprezen w warstwach epitaksjalnych wykorzystywana
jest liniowa teoria sprezystosci. Stosujac ja mozna sumowac naprezenia pochodzace od
réznych zrédel, np. od poszczegélnych dyslokacji. W pracy Atkinson i Jain (1992) rozpa-
trywana jest grupa dyslokacji o réwnoleglych liniach dyslokacyjnych. W odniesieniu do
schematu z Rys. 2.9, przedstawiajacego dwie rodziny dyslokacji o wzajemnie prostopa-
dlych liniach dyslokacyjnych, w w/w pracy przeanalizowano jedna z nich. Naprezenie

w filmie mozna wyznaczy¢, zob. wzér (1.2), z zaleznosci:

1+v

— s (2.48)
v

oo = —2,ul —

Powyzszy wzér wyprowadzono przy nastepujacych zatozeniach:
1. Grubos¢ warstwy h jest mniejsza od h,.
2. Stan odksztalcen jest plaski.
3. Stan odksztalceni jest jednorodny i moze by¢ opisany wzorem (1.1).

Na podstawie (1.1) oraz (2.48), mozna wyznaczy¢ energie zmagazynowang w warstwie

1
WO:LL2u1+V

—— fn2h. (2.49)

-V
Ze wzoréw (2.48) i (2.49) wynika, ze naprezenia sa liniowa funkcja odksztalcen, a energia
odksztalcenia funkcja kwadratowa odksztalcerti. Poniewaz gtéwnym celem analizy jest
mozliwos¢ wyznaczenia energii wprowadzonej do materialu, a pochodzacej z r6znych
Zrédel, Atkinson i Jain wprowadzili pojecie energii interakgji. Jest to energia wynikajaca
z interakcji zaré6wno pomiedzy dyslokacjami, jak i pomiedzy dyslokacjami i innymi
czynnikami.

Dotychczas energie zawarta w warstwach epitaksjalnych zawierajacych dyslokacje
wyznaczano analitycznie, przy zalozeniu réwnych odlegtosci pomiedzy dyslokacjami w
warstwie oraz dla nieskoriczonej diugosci warstwy. Sformulowanie zaprezentowane w
pracy Atkinson i Jain (1992) uwzglednia zaréwno niejednorodno$¢ rozktadu dyslokacji
w warstwie, jak i skorficzone wymiary warstwy. Wyznaczanie zmagazynowanej ener-
gii przebiega w nastepujacy sposéb: rozpoczynajac od deformacji pseudomorficznej,
sumowane s przyrosty energii od kolejno wprowadzanych dyslokacji. Energia wpro-
wadzenia dyslokacji do warstwy réwna jest pracy wykonanej na przemieszczeniu wir-
tualnej pétplaszczyzny na dlugosci wektora Burgersa b przeciwko sitom wewnetrznym,
dziatajacym na te poélplaszczyzne. Energie pochodzace od poszczegdlnych dyslokacji
sa sumowane wraz z energiami interakcji pomiedzy nimi. Klasycznie przyjmuje sig, ze

energia sprezysta dyslokagji jest to energia zmagazynowana poza rdzeniem dyslokacji.
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Rysunek 2.9: Schemat obszaru niedopasowania warstwy epitaksjalnej wraz z dwiema
prostopadtymi grupami dyslokagji.

W analizowanym przypadku przyjeto rdzeri, jako koto o promieniu b. Dla ukltadu N
dyslokacji réwnoleglych do osi z (wg. oznaczen z Rys. 2.9), rozmieszczonych wzdtuz
osi y, powyzsze zalozenia prowadza do nastepujacego wyrazenia na energie ukltadu

dyslokacji
"N

Wy =Wy —Nogb,hL' + NEpL' + L2 S Er(dyy), (2.50)
i
gdzie Ep, E;(d;;) oznaczaja odpowiednio energie wlasna dyslokacji i energie interakcji
pomiedzy dyslokacjami oddalonymi od siebie o odlegtos¢ d;;. Indeksy 4, j przebiegaja od
1 do N. Drugi czton po prawej stronie (2.50) opisuje prace wykonang przez naprezenia na
pseudomorficznej deformacji warstwy, trzeci opisuje sume energii wlasnych dyslokagji,
a czwarty opisuje sume energii interakcji pomiedzy dyslokacjami.

W przypadku dwéch grup dyslokacji o wzajemnie prostopadtych liniach dyslokacyj-
nych zaklada sig, ze niedopasowanie sieciowe f,, ma ta samq wartos¢ w obu kierunkach
linii dyslokacyjnych, oraz, ze dyslokacje moga posiada¢ sktadowe srubowe wektora Bur-
gersa. Moze to by¢ réwniez dyslokacja krawedziowa, ktérej linia nie jest réwnolegta do
osi y lub z (wg. Rys. 2.9). Na kazda dyslokacje z pierwszej grupy, oprécz oddziatywar
ujetych we wzorze (2.50), oddziatuje dodatkowe naprezenie. Wynika ono z odksztalcen
wywolanych przez dyslokacje drugiego ukladu. Odksztalcenia wywotane przez dyslo-
kacje pierwszej grupy mozna wyznaczy¢ przez nastepujace usrednienie

Nb, Nb,

< €Eyy >= T, < €2y >= ﬁ’ (251)
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a stad dodatkowe naprezenia na ukladzie drugiej grupy, wywotane odksztalceniami w
pierwszej grupie, majq postac
2uv

(1-v)

i analogicznie dla wptywu drugiej grupy dyslokacji na pierwsza. Wprowadzenie tych

< Oy >=

< €yy >, <Oy >=20 < €y > (2.52)

oddzialywan pozwala na wyrazenie energii dwuwymiarowego ukifadu dyslokacji w

nastepujacej postaci

W%M:m@—%%MNE+NIy%NNuh[ —mﬂ
o oo LN (2.53)
+ED(NL —i—NL)—l-?ZE](dij E ZE[
i#i /A7

Energie wlasna linii dyslokacji na jednostke dtugosci, w odleglosci h od powierzchni
swobodnej (przy pominieciu niesprezystej energii rdzenia dyslokacji o promieniu g),
wyznaczono z zaleznosci

h—q

Z [byoyy(x,0) + byogy(x,0) + b.0,,(x,0)] dz, (2.54)

0

natomiast energie interakcji ze wzoru

Er(

N)\r—\

Z [byoyy(z,d) + byogy(x,d) + b0, (x,d)] de. (2.55)
0

Wartosci naprezeni, we wzorach (2.54) i (2.55), Atkinson i Jain wyznaczyli z rézniczko-
wania funkcji naprezen Airy’ego (2.26)-(2.27), przy czym

S L (Inrg — Inry) — 2hry
A B P Y FR7 N (L 3

Analogiczne oszacowanie dla jednorodnego rozktadu dyslokacji zaproponowano w pracy
Willis i in. (1990). Wartosci energii wg. wzoru (2.53), dla jednorodnego rozkiadu dyslo-
kacji, zgadzaja sie z propozycjami Willisa. W powyzszy sposéb mozna tez wyznaczy¢
energie niejednorodnie rozmieszczonych dyslokacji. Metoda opisana powyzej zostata
zmodyfikowana w pracy Jaina (Jain i in., 1993) przez zastosowanie rozktadu gestosci
prawdopodobienistwa. Zaproponowane przez Atkinsona i Jaina sformutowanie pozwala
okresli¢ relaksacje odksztalceri réwniez iloSciowo. Wyznaczenie energii uktadéw dyslo-

kacji pomaga w ocenie stopnia zdefektowania. Autorzy wyciggneli wniosek, ze dla danej
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energii warstwy catkowita liczba dyslokacji przy niejednorodnym rozktadzie dyslokacji
jest mniejsza, od liczby dyslokacji przy rozkladzie jednorodnym, a to pozwala czesciowo
wyjasni¢ dotychczasowe niezgodnosci wynikéw eksperymentalnych z modelami teore-

tycznymi.

2.3 Metody numeryczne

Rozwdéj metod numerycznych pozwala uznaé wyznaczane przy ich uzyciu wyniki jako
osobna klase rozwiazari. Do wyznaczania naprezeri oraz konfiguracji rtéwnowagowych
dyslokacji w warstwach epitaksjalnych najszerzej stosowane sa metoda elementéw skon-
czonych oraz dynamika molekularna.

Metoda elementéw skoriczonych, ze wzgledu na swa elastycznosc i szeroko dostepne
pakiety komercyjne, jest stosowana praktycznie we wszystkich obszarach technologii
struktur pétprzewodnikowych (np. Van Mieghiem i in., 1994; Jain i in., 1995, 1997b;
Schwarz i Chidambarrao, 1999). Metoda elementéw skoriczonych jako jedna z niewielu
daje mozliwosé zbadania wplywu uproszczein w metodach analitycznych (réwne state
sztywnos$ci warstwy i podloza, nieodksztalcalne podloze) na koricowe rozwigzanie.
Umozliwia takze uzyskanie rozwigzan dla struktur o skomplikowanej geometrii. W sy-
mulacjach numerycznych heterostruktur za pomoca metody elementéw skoriczonych,
réznice w statych sieciowych krysztaléw taczonych wprowadza sie¢ zwykle poprzez za-
danie ré6znych wspoétczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej dla poszczegdlnych sktadnikéw
heterostruktury (np. Tillmann i in., 2000; Kret i in., 2001). Zadanie odpowiedniego po-
ziomu temperatury wywotuje zmiane statych sieciowych (zob. Christiansen i in., 1996;
Kret i in., 2001). Zdecydowana wigkszo$¢ obliczeni za pomoca metody elementéw skori-
czonych przeprowadzana jest bez uwzglednienia nieliniowosci geometrycznej. Sposréd
dostepnych rozwiazan praktycznych, uzytecznych w zagadnieniach technologicznych,
warto wymieni¢ prace Hu (1979); Van Mieghiem i in. (1994); Jain i in. (1995, 1997b);
Schwarz i Chidambarrao (1999); Zang i Bower (1999).

Dyskretne metody atomowe analizuja modelowany o$rodek materialny na poziomie
atomowym. Celem symulagji jest wyznaczenie trajektorii ruchu poszczegélnych atomoéw.
Bardzo dokladne rozwigzania uzyskuje si¢ wykorzystujac réwnania Schrodingera. Me-
tody korzystajace z niego nazywane sa metodami ,ab initio” lub , first-principles”. Wy-
niki otrzymane przy ich uzyciu sa dokladne, ale ich uzyskanie wymaga duzej mocy

obliczeniowej. Metoda ta moze wigc by¢ stosowana jedynie do analizy obszaru zawie-
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rajacego mala liczbe atoméw (Ducastelle, 2000). Wykorzystanie funkcji energii V'
V=3 @ ). (257)
i JyiAg
zaleznej tylko od polozen atoméw, daje mniejsza dokladno$é, ale nie wymaga az tak
duzych mocy obliczeniowych. Metody takie sa okreslane jako metody dynamiki mole-
kularnej. Trajektorie ruchu atoméw wyznacza sie¢ z réwnan ruchu Newtona
=0
ot Oy

Potencjat oddzialywania miedzyatomowego ® (wzér 2.57) determinuje mechaniczne

(2.58)

wiasciwosci materiatu. Sposréd wielu stosowanych potencjaléw warto wymieni¢ po-
tencjaly: Lennarda-Jonesa, Finnisa-Sinclaira, Stillingera-Webera, Tersoffa, Keatinga, (zob.
np. Finnis i Sinclair, 1984; Stillinger i Weber, 1985; Tersoff, 1988; Stephenson i in., 1996).
Zakladajac postaé potencjalu, przyjmujac wartosci jego parametréw oraz rozwiazujac
réwnania réwnowagi, mozna $ledzi¢ w czasie potozenia kazdego z atoméw. Wspot-
czynniki potencjatéw atomowych wyznaczane sa na podstawie wynikéw eksperymen-
talnych, a takze poprzez inne metody numeryczne (np. ab initio). Przyjmuje sie, ze
potencjaly takie moga by¢ stosowane tylko w waskim zakresie proceséw (zob. uwagi w
pracach Duesbery, 1989; Raabe, 1998; Ducastelle, 2000). Wydawa¢ by sie moglo, ze po
przyjeciu potencjalu miedzyatomowego i dopasowaniu parametréw potencjalu do wy-
nikéw eksperymentalnych, uzyskuje sie parametry, charakterystyczne dla danego ma-
terialu. Praktyka pokazuje jednak, ze w analizie dyskretnego ruchu atoméw réznica w
zachowaniu si¢ atoméw wewnatrz materiatu i blisko warstwy wierzchniej, czy w obsza-
rach defektéw struktury odgrywa istotna role (Ducastelle, 2000). Parametry potencjatu
miedzyatomowego zazwyczaj charakteryzuja zachowanie sie¢ materialu tylko w matej
grupie proceséw. W innych, nawet nieznacznie si¢ réznigcych warunkach, parametry
powinny by¢ ponownie zweryfikowane. Przyjmuje si¢ wiec, ze weryfikacja potencjatu
oraz przyjetych parametréw powinna byé¢ dokonywana kazdorazowo (zob. np. Scheer-
schmidt i in., 2000). Jest to najwieksza wada dynamiki molekularne;.

Potencjaty opisujace wigzania w materiale poprzez funkcje atom-atom naleza do

najprostszych. Nazywane sa one potencjalami dwuelementowymi. Jednym z nich jest

By y(rs;) = de {(:) - <:> ] . (2.59)

Czlon -1; odpowiada za odpychanie gdy atomy zblizaja si¢ do siebie, natomiast czton

1
76
T

potencjal Lennarda-Jonesa

odpowiada za przycigganie zwigzane z silami van der Waalsa. Parametry e oraz
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o nalezy wyznaczyé z danych eksperymentalnych. Oprécz postaci potencjalu nalezy
jeszcze wyspecyfikowaé promient oddziatywania czastek R.. Tak wiec potencjal (2.57)

uwzgledniajacy skoficzony promient oddzialywan przyjmowany jest w postaci

(2.60)

(I)LJ<7’) - (I)LJ(RC) dla r < RC
0 dlar>R.

Potencjat Lennard-Jonesa dobrze si¢ sprawdza w opisie zachowania materiatéw, w kto-
rych dominujacymi oddzialywaniami sa wigzania van der Waalsa (Raabe, 1998). Stoso-
wany jest gtéwnie do symulacji gazéw szlachetnych, na przyklad argonu. Zastosowanie
go do symulacji w ciatach stalych, podobnie jak innych potencjatéw dwuelementowych,
obarczone jest bardzo duzym bledem. Dlatego tez obecnie czeSciej stosowane s poten-

cjaly wielocztonowe (Ducastelle, 2000). Mozna je przedstawi¢ w postaci

1

V=3 Y O(ry) + Z U (w;), (2.61)

5]
gdzie ®(r;;) jest czlonem energii oddzialywania atom-atom, natomiast W (w;) jest energia

atomu bedaca funkcja jego wigzan. Funkcje w; mozna zapisac jako

w; =Y A(ry), (2.62)
(5

gdzie A(r;;) zalezy od odleglosci miedzyatomowej. Potencjaly stosowane w modelach
Finnisa-Sinclaira (Finnis i Sinclair, 1984), embedded atom method (Daw i Baskes, 1984)
czy glue method (Ercolessi i in., 1988) mozna przedstawi¢ w postaci (2.61). Potencjaly
te znacznie lepiej nadaja sie do opisu metali, niz potencjaly dwuelementowe. Do opisu
zachowania pélprzewodnikéw najczesciej stosowane sa potencjaty: Stillingera-Webera
(Stillinger i Weber, 1985; Angelo i Mills, 1995) oraz Tersoffa (Tersoff, 1988). Pierwszy z

nich jest postaci

2
Z g(ri;) g(rix) (cos ik + 1) , (2.63)

1
V=5 0(ry) +

2 > 3

1,J 1,5,k

gdzie g(r;;) jest malejaca funkcja odlegtosci miedzyatomowej, natomiast 6;;;, jest katem
pomiedzy wiazaniami ji oraz ik. Czlon (cos 6 + 5) wprowadzono dla uprzywilejowa-
nia rozkladu przestrzennego atomoéw, dla ktérego kat pomiedzy wiazaniami odpowiada
katowi obserwowanemu w strukturze diamentu. Potencjat ten niezbyt wiarygodnie opi-
suje zachowanie si¢ materialu w poblizu jego powierzchni. Istnieja jednak modyfikacje

dostosowujace go réwniez do opisu w tym obszarze (zob. np. Stephenson i in., 1996).
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Nieco bardziej skomplikowanym potencjatem, ktéry réwniez zawiera czlony opisujace

katy pomiedzy wigzaniami atomowymi, jest potencjat Tersoffa:
Z(I)A rij) + = ZB i) PB(Ti;), (2.64)

w ktérym

Z TZ] ]zk f(rij - Tik)- (265)

k
Funkgje f., g, f, B, ®4, P sq parametrami tego potencjatu. Jakkolwiek potencjal ten moze
by¢ stosowany w znacznie szerszym zakresie proceséw niz potencjat Stillingera-Webera,
okupione jest to jednak trudniejszym doborem parametréw. Do jego okreSlenia nalezy
podacé az szes¢ funkgji. Kazdy z podanych powyzej oraz innych dostepnych w literaturze
potencjaléw ma swdj obszar zastosowan. Jedne dobrze nadaja sie do opisu materiatéw o
wigzaniach jonowych, inne do materialéw o wigzaniach kowalencyjnych, a jeszcze inne
do materiatéw o specyficznej strukturze krystalicznej. Przyjecie okreslonego potencjatu
wigze si¢ jednoczes$nie z okreSleniem materialu, ktéry bedzie badany, jak réwniez z
okresleniem wielkosci, z ktérych beda wyznaczane parametry potencjatu (np. ze stalych
sztywnosci, stalych sieciowych czy temperatury topnienia). Wspomniane powyzej nie-
korzystne wilasciwosci metody powoduja, ze rozwdj dynamiki molekularnej kieruje sie
obecnie w strone uwzglednienia wielko$ci z obszaru mechaniki kwantowej. Pozwala to
uwzgledni¢ kierunkowy charakter wigzarn atomowych oraz strukture pasm przewod-
nictwa. Znacznie wzrasta wtedy zapotrzebowanie na moc obliczeniowa komputeréw. Z
kolei przy zadanej mocy obliczeniowej ogranicza to liczbe atoméw w symulagcji. O ile
w symulacjach z uzyciem klasycznych potencjatéw (opisanych przez funkcje energii V)
mozna obja¢ kilka milionéw atoméw, to, jak podaje Srivastava i in. (2001), dokladniejsze
symulacje z uzyciem metod mechaniki kwantowej moga obja¢ tylko kilkaset. Potaczenie
zalet obu tych metod mozna uzyskaé poprzez weryfikacje parametréw klasycznych po-
tencjatéw za pomoca metod mechaniki kwantowej.

Metoda dynamiki molekularnej, mimo ograniczen przedstawionych powyzej, zyskata
szczeg6lng popularnos¢ w analizie defektow na podstawie obrazéw mikroskopowych
(jako przyktad moga stuzy¢ prace Vitek, 1974, 1976, Wolf i in., 1991; Vellinga i in., 1997;
Justo i in., 1999; De Hosson i in., 1999; Scheerschmidt i in., 2000). Przykfady informagji,
jakie mozna uzyska¢ z polaczenia symulacji obrazéw mikroskopowych z teoriami kon-
tynualnymi zawieraja m. in. prace Bonnet i Loubradou (1994) oraz Villa i in. (1995). Na
podstawie obrazéw z wysokorozdzielczego mikroskopu elektronowego, autorzy tych
prac poréwnali pozycje atoméw wygenerowane za pomoca odpowiedniego programu

analizy obrazu z pozycjami atoméw uzyskanych z pomoca klasycznych modeli teorii



2.3 Metody numeryczne 38

sprezystosci (Volterra, Somigliana). Poprzez to poréwnanie mozliwa byla ocena przydat-
nosci metod kontynualnych w zakresie bardzo duzych odksztalceri. Bonnet i Loubradou
wysuwaja wniosek, ze model Volterry nie nadaje si¢ do wyznaczania pozycji kolumn
atomowych w obszarze rdzeni dyslokacji. Wazna informacja uzyskana z powyzszych
symulacji jest to, Ze pominiecie anizotropii w takim opisie nie wnosi duzych bledéw i
tym samym jest dopuszczalnym uproszczeniem. Obecnie dostepne sa komercyjne pa-
kiety programéw komputerowych do symulacji obrazéw mikroskopowych. Narzedzia
te sa uzyteczne m. in. do wyznaczania stezenia poszczegdlnych sktadnikéw zwiazkéw
potréjnych na podstawie odksztalcent struktury (przy wykorzystaniu prawa Vegarda)
(przyklad czego zawiera m. in. praca Tillmann i in., 2000).

Inng metoda pozwalajacg na wyznaczenie stabilnych konfiguracji dyslokagiji jest dy-
namika dyslokacji (Raabe, 1998). W przypadku tréjwymiarowym, zakrzywiona dyslo-
kacja modelowana jest jako grupa odcinkéw linii dyslokacyjnej. Kazdy z tych odcinkéw
jest obiektem, dla ktérego wyznaczane sa wywierane na niego sily. Sily te pochodza
od pola naprezern wywolywanego przez: obciazenie zewnetrzne, pozostate odcinki linii
dyslokacji oraz odcinki innych linii dyslokacji (inne zob. w ksiazce Raabe, 1998). Skta-
dowa sily wywieranej na segment linii dyslokacyjnej, ktéra moze prowadzi¢ do ruchu
dyslokacji wyznaczana jest z zaleznosci: f = (b;o;;n;)(n x dl), gdzie b, n, 0, dl oznaczaja
odpowiednio wektor Burgersa, wektor normalny do ptaszczyzny, po ktérej porusza si¢
dyslokacja, tensor naprezen oraz cze$¢ linii dyslokacyjnej, na ktéra sita ta jest wywie-
rana (Schwarz, 1999a,b). W pracy Schwarz i Chidambarrao (1999) metoda ta pozwolita na
wyznaczenie stabilnych polozen linii dyslokacji w przypadku skomplikowanej geometrii
narozy filmu. Metoda dynamiki dyslokacji ma jednak powazne ograniczenia - interakcja
pomiedzy liniami dyslokacji zachodzi wylacznie poprzez stan naprezeri, wywolywany
przez poszczegdlne odcinki linii dyslokacji. Nie ma natomiast mozliwosci opisu bezpo-
Sredniej interakgcji linii dyslokacji. Catkowicie pomija si¢ opis rdzenia dyslokacji, a tym
samym pomijany jest wplyw rdzenia dyslokacji na jej ruch. Dyslokacje traktuje sig jako
obiekty rozlaczne z osrodkiem ciaglym. Symulacja o$rodka cigglego i linii dyslokacji
zachodzi réwnolegle — wyznaczanie naprezen w osrodku ciagltym i ruchu dyslokacji sa
rozseparowane, na co pozwala teoria liniowa. Opis jest znacznie uproszczony, ale dzieki
temu jest bardziej uzyteczny w zastosowaniach technologicznych.

Poniewaz dyslokacje zajmuja zwykle mala cze$¢ objetosci materiatu racjonalna wy-
daje sie symulacja taczaca metody dyskretne w obszarach rdzeni dyslokacji oraz metody
mechaniki kontynualnej w pozostalym obszarze. Na polaczeniu obu obszaréw stosowac
mozna np. funkcje Greena (Sinclair i in., 1978; Rao i in., 1998). Metoda taka jest bardzo

ekonomiczna i zapewne w przyszlosci bedzie stosowana na znacznie szersza skale, niz
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w chwili obecnej (zob. réwniez Tadmor i in., 1996). Szeroki przeglad stosowanych obec-
nie metod numerycznych w zakresie mechaniki materiatéw, réwniez w zakresie mikro-

i nanomateriatéw, zawarty jest w ksigzce Raabe (1998).



Rozdzial 3

Pomiar dystorsiji sieci

W niniejszej pracy wykorzystano wyniki pomiaréw pola dystorsji sieci wykonane przez
Stawomira Kreta z Instytutu Fizyki PAN w Warszawie. Do pomiaru dystorsji sieci wy-
korzystano metode fazy geometrycznej (zmodyfikowang metode mory). Metoda mory
zostala zastosowana do pomiaru odksztalceni sieci przez Bassetta juz w roku 1958.
Dobierajac krysztal o odpowiednio duzych odleglosciach miedzyatomowych, mozna
wyznaczy¢ odlegloéci miedzyatomowe w innym krysztale réwniez w przypadku, gdy
sa one mniejsze od najmniejszych odleglosci mozliwych do wyznaczenia bezposred-
nio. Jest to mozliwe dzigki zastosowaniu interferengji fal przechodzacych przez badany
material oraz material o wigkszej stalej sieciowej. Mozna wtedy wyznaczy¢ odlegtosci
pomiedzy atomami poprzez analize obrazu interferencyjnego (Amelinckx i in., 1970; Sto-
well, 1975). Metoda ta pozwala takze na wyznaczanie odksztalceri m. in. w warstwach
epitaksjalnych. Jako przyktad zastosowania metody mory do wyznaczania odksztalcen
(i tym samym naprezeri), ale w wigkszej skali, stuzyé moze praca Allinson (1975). Wada
W znacznym stopniu ograniczajaca zastosowanie tej metody jest konieczno$¢ wykona-
nia preparatu z dwoma natozonymi na siebie cienkimi krysztalami. Obecnie mozliwe
jest uzyskanie bezposrednich obrazéw struktury atomowej. Numeryczne przetworzenie
obrazu mikroskopowego umozliwia jednoczeénie nalozenie dowolnej sieci odniesienia
nie ,w mikroskopie”, ale ,w komputerze” i uzyskanie ,sztucznych” prazkéw mory.
Sposob taki zostat zaproponowany w pracy Hytch i in. (1998) i zostanie przedstawiony
w dalszej czesci tego rozdzialu na przyktadzie heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs oraz
struktury GaN.

3.1 Obraz struktury

Epitaksje probek wykonano w Laboratorium Wzrostu i Fizyki Niskowymiarowych Krysz-

talow w Instytucie Fizyki PAN w Warszawie (S. Kret, G. Karczewski, ]J. Kossut). Obraz
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mikroskopowy prébki CdTe/ZnTe/GaAs zostal wykonany w laboratorium LPS-ESPCI
w Paryzu (C. Delammare, S. Kret. oraz A. Dubone), natomiast prébki GaN w ESCTM-
ISMRA w Caen (V. Potin, P. Ruterana oraz G. Nouet). Wyznaczenie pola dystorsji sieci
obu analizowanych struktur wykonal Stawomir Kret.

Pomiar dystorsji sieci mozna podzieli¢ na dwa etapy: wykonanie obrazu struktury za
pomoca wysokorozdzielczego mikroskopowego elektronowego oraz, na jego podstawie,
wyznaczenie pola dystorsji sieci za pomoca programéw analizy obrazu. Wykonanie ob-
razu mikroskopowego obejmuje réwniez przygotowanie prébki do pomiaru czyli m. in.
wycinanie i polerowanie poprzez bombardowanie jonowe. Struktura CdTe/ZnTe/GaAs,
ktéra przedstawiono na Rys. 3.1, zostala wykonana za pomoca epitaksji z wiazek mo-
lekularnych. Skladniki umieszczone w osobnych pojemnikach podgrzano, a nastepnie
poprzez otwieranie i zamykanie w odpowiednich chwilach poszczegélnych pojemni-
kéw uwalniano ich zawarto$¢ do obszaru nad prébka. Osadzanie poszczegdlnych pier-
wiastkéw na plaszczyZnie wzrostu krysztalu powoduje wzrost struktury. W zalezno-
Sci od warunkéw, w jakich nastepuje wzrost, oraz od sktadnikéw bioracych udziat w
reakcji, rozréznia si¢ kilka sposobéw wzrostu. Za najbardziej podstawowe uznaje sie
wzrosty: warstwa po warstwie (Frank-Van der Merwe), wyspowy (Volmer-Veber) i po-
$redni (Stranski-Krastanov). Inne typy wzrostéw, takie jak wzrost kolumnowy, obréco-
nych wysp, czy schodkowy sa znacznie rzadziej obserwowane (zob. przeglad Scheel,
2000). Metoda epitaksji z wigzek molekularnych umozliwia kontrolowany wzrost po-
szczegblnych sktadnikéw i uznawana jest za bardzo dokladna (Zmija, 1988). W przy-
padku rozwazanych w niniejszej pracy struktur wzrost nastepowat odpowiednio war-
stwa po warstwie - CdTe/ZnTe/GaAs oraz wyspowo - GaN.

Na Rys. 3.1 przedstawiono strukture CdTe/ZnTe/GaAs — jedna z dwoéch analizo-
wanych w niniejszej pracy. Ze wzgledu na duza réznice statych sieciowych krysztatéw
CdTe oraz GaAs (14.6%), do polaczenia tych krysztaléw zastosowano cienka warstwe
nukleacyjng z trzeciego zwiazku, tj. ZnTe. Wzrost nastgpowal w temperaturze 350 °C.
Podczas przygotowania powierzchni podloza zastosowano mate jej pochylenie — ok. 2%
w stosunku do kierunku krystalograficznego [001] krysztalu arsenku galu. Uzyskano
dzieki temu dezorientacje sieci wzrastajacego krysztatu w stosunku do orientacji sieci
krysztatu podloza. Jak podaja Shiflet i Van der Merwe jest to dobrze znana technika
stuzaca uzyskaniu prébek o mniejszej liczbie dyslokagcji (Shiflet i Van der Merwe, 1991).
Powoduje ona cze$ciowa kompensacje niedopasowania sieci warstwy i podtoza. Dzia-
tania takie pozwolily uzyskaé strukture o bardzo wysokiej jakosci, poniewaz catko-
wita dlugos¢ wektora Burgersa réwna jest niedopasowaniu sieciowemu na dlugosci

polaczenia krysztaléw (oczywiscie przy zalozeniu racjonalnej doktadnosci np. rzedu
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Rysunek 3.1: Obraz mikroskopowy struktury CdTe/ZnTe/GaAs. Zakoriczenia
plaszczyzn krystalograficznych oznaczono bialymi odcinkami.
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Rysunek 3.2: Obraz mikroskopowy struktury GaN. Zakoriczenia plaszczyzn
krystalograficznych oznaczono biatymi odcinkami.
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0.1nm). Otrzymana prébka byta bardzo wysokiej jakosci, lepsza niz analogiczna, przed-
stawiona na Rys. 2 w pracy Bauer i in. (1993). Ponadto, omawiana struktura charaktery-
zuje sie bardzo mata dezorientacja sieci krystalograficznej. Kontrastuje to ze struktura
CdTe/GaAs bez warstwy buforowej zamieszczong w pracy Cheng i in. (1995). Struktura
tam przedstawiona charakteryzuje sie 6° dezorientacja sieci krystalograficznej kryszta-
téw faczonych.

Obraz przedstawiony na Rys. 3.1 uzyskano za pomoca mikroskopu Philips CM 20
UT o napieciu 200 kV i rozdzielczosci 0.19 nm. Szczegétowy opis i wartoSci parametréw
przyjetych do obserwacji zawiera praca Kret i in. (2000). Plaszczyzna obrazu jest pro-
stopadla do kierunku (110). Mozna tam wyodrebni¢ dyslokacje lezace na plaszczyznie
polaczenia krysztatéw (oznaczone od A do ]) oraz jedna, usytuowana powyzej inter-
tejsu. Wsréd nich dyslokacjami krawedziowymi sga dyslokacje od A do I, natomiast
mieszanymi — dyslokacje J i K.

W algorytmie przygotowujacym dane wejsciowe do analizy metoda elementéw skon-
czonych zastosowano procedure usredniania dystorsji na zadanym obszarze. Procedura
taka spowodowata zmniejszenie rozdzielczosci pola dystorsji sieci wykorzystywanego
do analizy numerycznej. Mozna wiec powiedzieé, ze pomiar dystorsji sieci na podsta-
wie obrazu z wysokorozdzielczego mikroskopu elektronowego jest dla prezentowanej
analizy zbyt doktadny. Dla lepszego zobrazowania dyslokacji zaznaczono je parami li-
nii, ktére przedstawiaja plaszczyzny sieci krysztalu dochodzace do interfejsu. Dyslokacje
krawedziowe w CdTe/ZnTe/GaAs maja linie dyslokacyjne o kierunku [110] oraz wektor
Burgersa £[110]. Natomiast dyslokacje 60°, z ktérych powstaly dyslokacje krawedziowe,
maja wektor Burgersa 3[011] lub $[101]. Rozkfad 60° dyslokagji niedopasowania na skla-
dowe przedstawiono schematycznie na Rys. 1.5.

Struktura GaN przedstawiona na Rys. 3.2 zostata wykonana za pomoca metody MO-
CVD (ang. metal-organic chemical vapor deposition) w temperaturze powyzej 600 °C, w
ci$nieniu atmosferycznym. Podlozem byt szafir, natomiast jako warstwa buforowa stu-
zyla warstwa azotku galu. Obserwowana struktura usytuowana jest stosunkowo wysoko
nad podlozem szafiru, tj. okoto 0.5 um. Dzigki temu zawiera znacznie mniejsza liczbe
defektéow w poréwnaniu do obszaru blizszego podiozu. Defekty te sa réwniez bar-
dziej r6wnomiernie rozmieszczone. Informacja o rozkladzie defektéw i wywotywanych
przez nie naprezeniach jest istotna ze wzgledu na mozliwos¢ ich przemieszczania sie
w kierunku filmu. Na jej podstawie mozna wyznaczyé wplyw obecnosci dyslokacji na
strukture pasm przewodnictwa. Dyslokacje te moga by¢ réwniez centrami rekombina-
¢ji promienistej, czyli obiektami wprowadzajacymi dodatkowy poziom energetyczny w

strefie wzbronionej pasm przewodnictwa. Moga one tym samym wpltywac na wtasnosci
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elektroniczno-optyczne przyrzadu koricowego - w tym przypadku lasera.

Dyslokacje widoczne na Rys. 3.2 powstaly przez polaczenie sie¢ dwu wzrastajacych
wysp. Warunkéw technologicznych wzrostu nie mozna poréwna¢ z innymi z literatury,
poniewaz informacje takie nie sa publikowane ze wzgledu na ich znaczenie komer-
cyjne. W prezentowanej strukturze wystepuja dyslokacje o liniach [0001] i wektorach
Burgersa 3[2110]. Kilka obrazéw rdzeni dyslokagji z obu analizowanych w pracy struk-
tur przedstawiono na Rys. 4.3 oraz 4.4. Interesujace moze by¢ poréwnanie ich z obrazami
zamieszczonymi w pracy Bourret i in. (1982), gdzie przedstawiono rdzenie dyslokacji
charakteryzujace si¢ bardzo uporzadkowanym rozkladem atoméw. Struktura przedsta-
wiona na Rys. 4.3 jest bardziej zr6znicowana. Wynika to m.in z obecnosci cynku w
obszarach rdzeni dyslokacji. Natomiast rdzenie dyslokacji przedstawionych na Rys. 4.4

wykazuja juz znacznie mniejsza réznorodnos¢.

3.2 Metoda fazy geometrycznej

Do wyznaczenia dystorsji sieci wykorzystano obrazy mikroskopowe struktur CdTe/-
ZnTe/GaAs z Rys. 3.1 oraz GaN z Rys. 3.2. Zastosowano w tym celu metode fazy
geometrycznej, zaproponowanga w pracy Hytch i in. (1998). Polega ona na wyznaczeniu
odchylenia fazowego analizowanego obrazu struktury w odniesieniu do obrazu struk-
tury w obszarze referencyjnym. W metodzie tej obraz mikroskopowy jest rozdzielany na
prazki sieciowe, odpowiadajace plaszczyznom sieciowym d(hkl). W praktyce operacja ta
przeprowadzana jest w przestrzeni Fouriera poprzez selekcje czestosci przestrzennych w
sasiedztwie pikéw Bragowskich (reflekséw sieciowych g(hkl) z zastosowaniem okragtej
maski selekcyjnej). Nastepnie, po wykonaniu transformaty odwrotnej, w odniesieniu do
wybranej referencyjnej stalej sieciowej, analizuje si¢ zmiane odleglosci miedzy prazkami
d(hkl)(x,y). W klasycznej metodzie mory dokonuje si¢ pomiaréw odlegtosci pomiedzy
prazkami interferencyjnymi pojawiajacymi si¢ w miejscach, gdzie mierzone przemiesz-
czenie przekracza okres referencyjny 27. Przy zastosowaniu metody fazy geometrycznej
rozdzielczo$¢ zalezy od ilosci punktéw pomiarowych przypadajacych na jeden prazek
sieciowy. Zarys tej metody zostanie przedstawiony ponizej na podstawie pracy Snoeck
i in. (1998). W przypadku jednowymiarowym zbiér periodycznych punktéw, ktére sa

obrazami atoméw, mozna opisaé przez funkcje
P(x) = Acos(2m gz + ¢(x)), (3.1)

gdzie przez A, gy, z, ¢(x) oznaczono kolejno amplitude, faze, odleglos¢ w danym ukla-
dzie wspétrzednych oraz odchylenie fazowe. Dla nie zaburzonej sieci krystalicznej od-

legto$ci pomiedzy atomami sa takie same jak w sieci referencyjnej, stad otrzymujemy
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sie¢ referencyjna 1e¢ referencyjna

(a) dla wektora [111] (b) dla wektora [111]

Rysunek 3.3: Obraz fazowy dla heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs przedstawionej na
Rys. 3.1.

¢(z) = 0. Dla sieci krysztalu zawierajacej zaburzenia, wartos¢ ¢(x) jest miara odchylenia
atomoéw od ich pozycji w sieci idealnej. Przyjmujac, ze odchylenie fazowe spetnia zalez-
nos$¢ ¢(x) = —2m go u(x), mozna okresli¢ przemieszczenie atoméw z ich poczatkowych,
sieciowo doskonalych pozydji jako u(x) = —¢(z)/27 go. Nastepnie, przez zrézniczkowa-
nie funkgji u(x) po wspélrzednej przestrzennej otrzymuje sie dystorsje w rozpatrywanej
sieci krystalicznej. W przypadku jednowymiarowym mozliwe s3 réznice w obrazie fa-
zowym jedynie dla jednej osi uktadu wspéirzednych, wiec dystorsje opisuja zaburzenia
sieci krystalicznej tylko w jednym kierunku.

Postepujac analogicznie dla przypadku dwuwymiarowego wybiera si¢ dwa niekoli-
nearne wektory gi, go. Dla wektora g; (i = 1,2) otrzymuje si¢ wtedy nastepujaca postac

funkcji przesuniecia fazowego

O(z,y)y, = =27 [ginta(2,Y) + giyuy(z,y)], (3.2)

gdzie gis, gy sa skladowymi wektora g; w kierunkach osi x oraz y, natomiast w,(z,y)
oraz u,(z,y) sa odpowiednimi sktadowymi wektora przemieszczeri w punkcie o wspot-
rzednych (z,y). Wektory g; najwygodniej jest wybra¢ zgodnie z orientacja sieci krystalo-
graficznej. Przedstawione na Rys. 3.3 przesuniecia fazowe odpowiadaja heterostrukturze
przedstawionej na Rys. 3.1. Kierunki linii na Rys. 3.3 oraz Rys. 3.5 sa kierunkami prosto-
padiymi do wektoréw g;. Linie takie oznaczaja, ze w ich miejscu wystepuja dodatkowe

plaszczyzny atomowe (lub wystepuje tam brak plaszczyzny atomowej) w stosunku do
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Rysunek 3.4: Schemat orientacji krysztatu azotku galu wraz z osiami pomiaréw
przesuniecia fazowego.

sieci referencyjnej (GaAs dla obrazu z Rys. 3.1 oraz GaN dla obrazu z Rys. 3.2). Prze-

mieszczenia, na podstawie réwnania (3.2), opisane sa zalezno$ciami

w(my) = —— O, Y) g, 92y — (T, )y, 91y 63
o 2m i 91292y — G1y92z | ’ :
u,(z,y) = _i o(z, y)9291z — ¢(x, y)g192w 6
o 2n L J1z92y — J1yY2x . :

Dystorsje wyznacza sie na podstawie nastepujacych wzoréw
-5 5 -

1| 5:90(,9),, g2y — 5:0(2, ), 9
& n-= 9 g =7 (3.5)

ﬁxz xz,y = T4 )
(z.9) 2m | 91292y — 91992 |

- 8 8 -
1 8_y¢(x’ y)gl 9oy — 6_y¢($’ y)92 J1y

5my(x7y) = _% ) (36)

91292y — J1yG2x
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—

(a) dla wektora [0110] (b) dla wektora [1100]

Rysunek 3.5: Obraz fazowy dla struktury GaN przedstawionej na Rys. 3.2.

0 o) ]
1 —xqﬁ(x? y) 91z — —x¢<$, Z/) 92z
/Byx(xa y) = _2_ 2 = 2 . ) (37)
™ i 91292y — J1y92z )
1 _aqus(xa y)QQ.glz - %Qﬁ((ﬁ, y)glg2z_
Bulzy) = —5- . (38)
™ i gla:g2y - glyQQ:t |

W wyniku zastosowania wzoréw (3.5)-+-(3.8) powstaja réwniez pola nieciagtosci dys-
torsji w postaci bardzo cienkich linii. Odpowiadaja one miejscom gwattownego przejscia
obrazu fazowego od wartosci —m do wartosci 7. Niecigglosci te sa usuwane poprzez
ich wygtadzenie. Wygtadzenie to nalezy traktowac jako element korekcyjny calego pro-
cesu wyznaczania dystorsji sieci. Istnienie tych nieciggtosci nie wnosi do otrzymanych
wynikéw bledéw, ktére nalezaloby uja¢ w bardziej rygorystyczny sposéb. Otrzymane
sktadowe pola dystorsji sieci 8 dla obu analizowanych w pracy struktur zostaly przed-
stawione odpowiednio na Rys. 3.6 oraz Rys. 3.7. Zaburzenia powstale na brzegach spo-
wodowane s3 uzywaniem transformaty Fouriera, w ktdrej zakladana jest periodycz-
nos¢ obrazu. Poprzez transformate Fouriera taczy sie brzegi obrazu mikroskopowego:
prawy z lewym oraz dolny z gérnym. Stad, zaburzenia na brzegach wynikaja z nie-
zgodnodci sieci na skrajnych czeéciach obrazu mikroskopowego. Dystorsje poza obsza-
rem polaczenia krysztaléw mozna uzna¢ za niewiele odbiegajace od stanu jednorod-
nego. Dla czesci gérnej heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs, czyli obszaru zajmowanego
przez CdTe odpowiadaja one réznicy stalych sieciowych krysztatéw CdTe i GaAs, tj.
Bz =~ 14.6%; B, ~ 14.6%. Dystorsje B moga wiec by¢ rézne od zera nawet dla krysztatu
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Rysunek 3.6: Pole dystorsji sieci B w heterostrukturze CdTe/ZnTe/GaAs wyznaczone
metoda fazy geometrycznej. Wartosci ekstremalne sa zlokalizowane w rdzeniach
dyslokacji. Wszystkie sktadowe tensora dystorsji zostaly wyznaczone w odniesieniu do
niezdeformowanej sieci arsenku galu.
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Rysunek 3.7: Pole dystorsji sieci 8 w strukturze GaN wyznaczone metoda fazy
geometrycznej. Wartosci ekstremalne sa zlokalizowane w rdzeniach dyslokagji.
Wszystkie sktadowe tensora dystorsji zostaly wyznaczone w odniesieniu do
niezdeformowanej sieci azotku galu.
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o sieci krystalograficznej wolnej od defektéw. Tak wyznaczone pole dystorsji sieci jest
funkcja sktadu chemicznego poszczegdlnych krysztatéw w odniesieniu do sieci referen-
cyjnej, a nie tylko odchyleri atoméw od ich pozycji w idealnej sieci krystalograficznej.
Z tego powodu, aby wyznaczy¢ pole dystorsji sieci wynikajace tylko z deformacji, na
wyznaczone juz pole dystorsji sieci trzeba nalozy¢ dodatkowe. Powinno ono zniwelo-
waé wplyw skladu chemicznego heterostruktury na wartosci dystorsji uzyskanych z
pomiaréw. Ze wzgledu na to, ze pole to jest funkcja rozktadu przestrzennego poszcze-
golnych sktadnikéw heterostruktury w niniejszej pracy nazwane zostalo polem dystors;ji
chemicznej. Przedstawiona metoda pomiaru dystorsji wymaga zachowania jednorodnej
grubodci probki. Zmiana grubosci moze prowadzi¢ do duzych zaburzerr pomiaru dys-
torsji (Snoeck i in., 1998). Szczegétowy opis przedstawionej powyzej procedury wyzna-
czania dystorsji sieci mozna znalez¢é w pracach: Hytch i in. (1998); Snoeck i in. (1998);
Kret i in. (1998, 2001).

Opisana metoda wyznaczania dystorsji uwazana jest obecnie za znacznie lepsza od
innych, uzywanych w analizie dyslokacji na podstawie obrazéw z wysokorozdzielczych

mikroskopéw elektronowych.



Rozdzial 4

Proponowana metoda wyznaczania
naprezen

Proponowana metode wyznaczenia naprezenn w heterostrukturach opracowano wyko-
rzystujac nieliniowa mechanike osrodkéw ciagtych, teorie dyslokacji oraz metode ele-
mentéw skoniczonych. Dla jej przedstawienia wybrano strukture CdTe/ZnTe/GaAs, ktéra,
ze wzgledu na swdj zréznicowany sktad chemiczny, jest bardziej ztozona w opisie od

drugiej analizowanej struktury czyli struktury GaN.

4.1 Kinematyka osrodka z dyslokacjami

4.1.1 Rozklad gradientu deformacji

Rozwazmy otwarty podzbiér B tréjwymiarowej przestrzeni Euklidesowej £*. Punkty za-
warte w B nazywane sa punktami materialnymi. Za pomoca jednoparametrowej rodziny

atlaséow x; : B — £® mozna okresli¢ przeksztalcenie punktéw X € B na punkty x € £
x = x(X, ). 4.1)

Zatozono rézniczkowalnos¢ funkgji x(+, -) w stopniu, jaki bedzie dalej potrzebny w opi-

sie. Funkcja odwrotna do (4.1) jest funkcja
X = X(x,t). (4.2)

W zaleznosci od czasu ¢ wygodnie jest wyrézni¢ dwie konfiguracje: poczatkowa — La-
grange’a x(X,0) oraz koncowa (aktualng) — Eulera x(X,t). Oprécz konfiguracji po-
czatkowej i aktualnej wprowadzono do opisu konfiguracje posrednia tj. konfiguracje
odciazong, w ktorej cialo jest lokalnie w stanie beznaprezeniowym. Jeéli miary deforma-
cji odnoszone s do konfiguracji poczatkowej (aktualnej) to opis nazywany jest opisem

Lagrange’a (Eulera).
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po
matrycy

Rysunek 4.1: Schemat rozwaznych konfiguracji.

W globalnym, kartezjariskim ukiadzie wspétrzednych Z kazdemu punktowi X w

konfiguracji poczatkowej przypisany jest jego wektor wodzacy
Rx = R'Z;, 4.3)

gdzie R! = {R', R?, R} sa wspotrzednymi punktu, natomiast / jest indeksem osi karte-
zjaniskiego uktadu wspélirzednych z bazg Z;. Polozenie punktu x w konfiguracji aktu-

alnej mozna analogicznie okresli¢ za pomoca jego wektora wodzacego

r, = r'Z;, (4.4)

2,13} sa wspélrzednymi w tej samej bazie Z;. Mozna takze stosowac

gdzie 7' = {r',r
odrebne kartezjariskie uktady wspétrzednych dla ciala w konfiguracjach poczatkowej
i aktualnej (zob. np. Gairola, 1979). Sa one zwiazane ze soba wektorem przesuniecia
srodka ukladu wspétrzednych i obrotem osi wspéirzednych. Lokalnie okreslono takze
krzywoliniowe uklady wspéirzednych w konfiguracji poczatkowej (z baza E*) i w kon-
figuracji aktualnej (z baza e*). W dalszej czesci pracy stosowane beda nastepujace ozna-

czenia:
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wielkos¢ w konfiguracji: poczatkowej | odcigzonej | aktualnej
wspoétrzedne polozenia czastki | X X X
operator gradientu pola GRAD grad
operator wirowosci pola CURL curl
operator dywergencji pola DIV div
dowolna zmienna (x) (%) (/Q (%)

Operatory gradientu, wirowosci i dywergencji w konfiguracji aktualnej maja nastepujace

definicje
gradT £ T,®e", (4.5)
carlT £ T, x e, (4.6)
dvT £ T, . €, (4.7)

gdzie ®, x, - oznaczaja odpowiednio iloczyn diadowy, wektorowy i skalarny. Pochodna

kowariantna zdefiniowana jest nastepujaco

oT
T, % e (4.8)

W przypadku tensora drugiego rzedu, na podstawie powyzszej definicji, mozna napisac

NTye'we) Ty , . e’ : .0

Ty = ]&pk = &Elje ®el 4+ ﬂjaxk ®e +T,e'® s (4.9)

W konfiguracji poczatkowej, analogicznie jak w konfiguracji aktualnej, zdefiniowano
operatory

GRADT £ T, ®EX, (4.10)

CURLT £ T, xEF, (4.11)

DIVT £ T, - EX, (4.12)
przy czym

a 0T
Ty e (4.13)

W konfiguracji odcigzonej na ogét nie mozna zdefiniowaé operatoréw pola, gdyz nie

zawsze mozna w niej zdefiniowa¢ globalnego ukladu wspéirzednych. Mozna jednak
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do tej konfiguracji odnie$¢ operatory pola zdefiniowane w konfiguracjach poczatkowej

i aktualnej. Gradient deformacji zdefiniowany jest (') jako

df ox
F = GRAD x = — 4.14
GRAD x X’ (4.14)
wiec jego odwrotnos$é ma postac
F1% grad X = ox (4.15)
ox

Korzystajac z wprowadzonych tensoréw gradientu deformacji (4.14) i (4.15) warto podac
zalezno$ci pomiedzy operatorami pola w konfiguracjach poczatkowej (4.10) — (4.12) i

aktualnej (4.5) — (4.7). Operatory te zwigzane sa ze soba nastepujacymi relacjami

GRADT = grad T F, (4.16)
CURLT = curl (T F~!) F T detF, (4.17)
DIVT = div (T F"det F') det F. (4.18)

Wektor przemieszczenia, okreslony jako réznica wektoréw potozenri czastki materialnej

z konfiguracji aktualnej i poczatkowej, mozna przedstawic jako
u=r, — RX(z)- (4.19)

Gradient przemieszczenia odpowiednio w konfiguracji poczatkowej i aktualnej, na pod-
stawie powyzszych zaleznosci, wyrazi¢ mozna poprzez gradienty deformacji (4.14) i

(4.15) nastepujaco
I(x(X) — X) _ 0x(X)

GRAD u(X) = === < —1-F-1 (4.20)
grad u(x) = E?()(—a})(C(X)) =1- a)g}((x) =1-F1 (4.21)

natomiast zmiana objetosci okreslona w konfiguracji odniesienia

dv
— = F. 4.22
i det ( )

W celu wyznaczenia dystorsji sieci na podstawie obrazu z wysokorozdzielczego mikro-
skopu elektronowego (zob. Rys. 3.1) jako sie¢ referencyjna wybiera si¢ niezaburzony
obszar jednego ze skladnikéw. Obszar ten powinien by¢ na tyle odlegly od interfejsu,
by byt on w stanie beznaprezeniowym. W celu uzyskania jednoznacznych pomiaréw

dystorsji sieci, dla calej heterostruktury przyjeto jedna sie¢ referencyjng. W przypadku

9x*
ox1I

'w zapisie indeksowym F; =
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struktury CdTe/ZnTe/GaAs jako sie¢ referencyjna przyjeto sie¢ krysztatu arsenku galu.

Przykladajac sie¢ referencyjna (zwana maska) do kazdego z punktéw obrazu mikrosko-

powego mozna wyznaczy¢ dystorsje sieci w kazdym z punktéw widocznych na obrazie.

Dystorsje wyznacza si¢ z zaleznosci

O(xpg — X)
OxXy

B = : (4.23)

gdzie xy,X oznaczaja odpowiednio wspétrzedne potozenia punktu na obrazie mikro-
skopowym oraz wspélrzedne potozenia punktu na przykiadanej masce (zob. Rys. 4.1).
Wykorzystujac zalezno$¢ uy = xy — X, wzér (4.23) mozna zapisaé¢ réwniez w spos6b
nastepujacy 5
UH
= (4.24)
Ze wzoréw (4.23) i (4.24) wynika, ze warto$ci wyznaczonych dystorsji sieci istotnie zaleza
od rozmiaru sieci matrycy. Jesli jako sie¢ referencyjna wybrany zostanie obszar, w kt6-
rym wystepuja naprezenia residualne, to uzyskane zostang dystorsje wzgledne. Opis
kontynualny stuzacy do wyznaczenia naprezeni na podstawie pola dystorsji sieci musi
uwzgledniac réznice pomiedzy stalymi sieci poszczegélnych krysztatéow skladowych a
stala sieci referencyjnej. Ta czes¢ dystorsji sieci mozna fatwo wyodrebni¢ pod warun-
kiem, ze rozklad przestrzenny skladnikéw heterostruktury zostanie prawidliowo wy-
znaczony. Dla uwzglednienia tej czesci dystorsji wprowadzono do opisu nastepujace
konfiguracje. Jako konfiguracje poczatkowa przyjeto konfiguracje odpowiadajaca ob-
razowi z mikroskopu elektronowego (Rys. 3.1); jako konfiguracje posrednia matrycy
(zob. Rys. 4.1) przyjeto konfiguracje, w ktorej stale sieci krysztatéw sktadowych sa réwne
stalym sieci krysztatu siatki referencyjnej (w przypadku struktury z Rys. 3.1 — GaAs).
Konfiguracja, w ktorej cale cialo jest lokalnie w swoim naturalnym, beznaprezeniowym
stanie nazywano konfiguracja posrednia. Kazda komorka elementarna sieci krystalo-
graficznej ma w tej konfiguracji swéj wymiar naturalny, tj. w przypadku ZnTe jest to
idealna sie¢ ZnTe o rozmiarze sieci krystalograficznej réwnym wartosci stablicowane;j.
Wprowadzenie deformacji przeprowadzajacej ciatlo z konfiguracji posredniej matrycy
do konfiguracji posredniej wymuszone jest sposobem pomiaru dystorsji sieci. Gradient

deformacji wstepnej Fy, transformujacej idealna sie¢ matrycy (GaAs) w punkcie X w
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zdeformowang sie¢ heterostruktury w punkcie xy, opisano nastepujaco

o aXH o 8;( !
Fn=5g = (ax>

_ (8(§<+XH—XH)>1 _ (1 _ O(xn —i))l

OxXg Oy

_ 1_M _1: 1_871Al -
OXg Oxy

:[1“ﬂHTJ-

Oznaczenie tej deformacji indeksem y odnosi sie do faktu, Ze jest ona wyznaczana na

(4.25)

podstawie obrazu mikroskopowego HRTEM (ang. high resolution transmission electron
microscopy). Deformacja transformujaca ciato z konfiguracji posredniej do konfiguracji
posredniej matrycy zalezy od przestrzennego rozkladu sktadnikéw. Stad, nazwano ja
deformacja chemiczna. Dla punktu xi wystepuja trzy przypadki (?)

GGars | _ 0.56530 nm

Fo — & _ 1=1,0000 - 1 dl € GaAs, (426
M GGans  0.56530 nm 4 X & Lans (4.26)
dcare . 0.56330 nm
Fo, — 1= 1-=0,9262 - 1 dl ZnTe, 427
b G © T 0.61084 am © - 9% a Xu€snie (4.27)
dGane . 0.56530
Fo, = 2o g My 0,8724 - 1 dla xyecCdTe,  (4.28)

care  0.64800 nm
gdzie G, oznaczaja rozmiary sieci poszczegdlnych krysztaléw. Nasuwajac na siebie
(mnozac) oba powyzsze tensory deformacji Fy i F, otrzymano tensor deformacji trans-
formujacej ciato z konfiguracji posredniej do konfiguracji poczatkowej (odpowiadajacej
obrazowi mikroskopowemu z Rys. 3.1). Deformacja odwrotna do tej ostatniej jest (w
przedstawionym sformulowaniu) deformacja wstepna F i transformuje ona cialo z kon-
tiguracji poczatkowej, ktérej odpowiada obraz mikroskopowy, do konfiguracji posred-

niej, odpowiadajacej ciatu bez naprezen (°)
F,=F;'F;". (4.29)

Po deformacji wstepnej F, nastepuje odciazenie poprzez deformacje sprezysta F.. Gra-

dient deformacji catkowitej przyjeto wiec jako

F=FF,'F;'=F.F.. (4.30)

2W jednosktadnikowej strukturze GaN zachodzi tylko deformacja tozsamosciowa, tak jak dla sktadnika
GaAs w przypadku struktury CdTe/ZnTe/GaAs, wzoér (4.26).

SW rzeczywistej strukturze materialnej osiagniecie takiego stanu nie jest mozliwe, poniewaz wiazaloby
sie to z rozerwaniem ciala materialnego na osobne czesci. W analizowanym zadaniu czesci te bylyby krysz-
tatami arsenku galu, tellurku cynku i tellurku kadmu. Konfiguracje taka nazywa si¢ lokalng izokliniczna
konfiguracja odciazona.
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Ponizej przedstawiono zaleznosci pomiedzy wspoélrzednymi punktu w poszczegdlnych
konfiguracjach, przemieszczeniami i gradientami deformacji. Wprowadzono dwa wek-
tory przemieszczenia:

u — opisujacy réznice pomiedzy wektorami wspoéirzednych punktu w konfiguracjach
aktualnej i poczatkowej oraz

uy — opisujacy réznice pomiedzy wektorami wspoétrzednych punktu w konfigura-
cjach poczatkowej (obraz mikroskopowy) i posredniej (beznaprezeniowy stan ciala).

Czyli

u=r, — RX(I), (431)
ug = R., — R-. (4.32)

rH - TVz
Poniewaz w konfiguracji posredniej na ogé! nie mozna wprowadzi¢ globalnego uktadu
wspotrzednych wiec pole uy jest odcinkowo ciggle. Rézniczkujac wektor przemieszczen

(4.32) otrzymano dystorsje sieci odniesione do konfiguracji poczatkowej B; oraz dystor-

sje odniesione do konfiguracji posredniej B

auH
Bu= e (4.33)
- 8uH

Wartosci dystorsji B ; otrzymano bezposrednio z programu analizy obrazu (metoda fazy
geometrycznej). W algorytmie metody elementéw skoriczonych wykorzystywano dystor-
sje B Niezbedne wiec bylo przeksztalcenie dystors;ji (4.33) pomierzonych w odniesieniu
do konfiguracji poczatkowej na dystorsje (4.34) odniesione do konfiguracji posredniej. W
tym celu wykorzystano réznice w statych sieci krysztatéw sktadowych heterostruktury.

Zalezno$ci pomiedzy By i By otrzymano poprzez nastepujace przeksztalcenia

811H a(XH — )/E) aXH

Bu=%% =~ ox ox © (4.35)
czyli
- _aXH
Bu+1= % (4.36)
Odwracajac (4.36) uzyskano
-~ -1 00X
[,3 nt 1} = xn
_Oxn—un) _, Oun (4.37)
6XH 8XH



4.1 Kinematyka osrodka z dyslokacjami 59

Koricowe zalezno$ci maja wiec postac

Bu=1-[Bu+1] . (4.38)
Bu=[1-Bu ' —1. (4.39)

W podobny sposéb mozna wyprowadzié zaleznosci gradientéw deformacji od dystors;ji

sieci oraz zaleznosé¢ gradientéw deformacji od gradientéw przemieszczeri

Oxp 0% + uy)

- - . o -1
_ 8)? _ a(XH — UH) _
_ -l _ -l _Fl_
FO - Fch aXH Fch aXH Fch [1 ﬂH] ) (441)
po-0x _9xutwW . Gpapa (4.42)
aXH aXH
poio O _0X-w (4.43)
ox ox

4.1.2 Wektory Burgersa

Kontynualna teoria dyslokacji przyczynita sie do znacznego postepu w opisie deformacji
plastycznych (Kroner, 1981; De Witt, 1981). Teorie ta wykorzystano do wyznaczenia
naprezenn wywolywanych przez dyslokacje obecne w strukturach z Rys. 3.1 oraz Rys. 3.2.

Ponizej przedstawiono jej ogélny zarys w odniesieniu do analizowanych przykiadéw.

HEEEEENN NN
LR Ft S
| | |
EENETEN N
HENEEEEE
HERNEEEN
HEREEEEN
L I [
(a) Sie¢ zdeformowana. (b) Sie¢ niezdeformowana.

Rysunek 4.2: Wyznaczanie wektora Burgersa — metoda FS/RH.

Opis pojedynczej dyslokacji. Dla obszaru, w ktérym znajduje sie pojedyncza dysloka-
cja krawedziowa, zob. Rys. 4.2, miare zdefektowania sieci krysztalu mozna okresli¢ (zob.

np. Gairola, 1979; Teodosiu, 1982) przez wprowadzenie dwdéch konfiguracji: pierwszej
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— zdeformowanej (Rys. 4.2(a)), ktéra odpowiada sieci zawierajacej defekty oraz drugiej
- niezdeformowanej, ktéra nie zawiera defektéw i do ktorej jest odniesiona miara zde-
formowania (Rys. 4.2(b)). W konfiguracji pierwszej wykresla si¢ przeciwnie do ruchu
wskazowek zegara zamkniety kontur wokoét dyslokacji, rozpoczynajac od punktu S i
koriczac na punkcie F, jednoczesnie liczac ilos¢ statych sieci pokonywanych w kazdym
z kierunkéw (Rys. 4.2(a)). Analogiczny kontur wykreslony w drugiej konfiguracji, przy
zastosowaniu takiej samej liczby krokéw na kazdym z kierunkéw, jak w poprzedniej
konfiguracji, nie ulegnie zamknieciu (Rys. 4.2(b)). Laczac w konfiguracji drugiej punkt F
z punktem S otrzymuje sie wektor b, ktérego dtugosé jest jedna z miar niedopasowania
sieci.

Przedstawiony sposéb okreslany jest w skrécie FS/RH (ang. finish start right-hand).
Poniewaz konfiguracja, w ktérej wyznaczany jest wektor Burgersa jest dowolna, po-
wyzsza procedure mozna wykonac zaczynajac od konfiguracji drugiej (niezdefektowany
krysztal) i zakoniczy¢ w konfiguracji pierwszej (zdefektowany krysztat). Uzyskany w
ten sposéb wektor Burgersa b (z potaczenia punktu S z punktem F) réwniez jest miara

zdefektowania krysztalu. Wektory b i b taczy nastepujaca zaleznosé

b =F,.b, (4.44)
gdzie F jest tensorem deformacji sprezystej, przeprowadzajacym cialo z konfiguracji, w
ktorej krysztal nie zawiera defektéw, do konfiguracji, w ktorej krysztat jest zdefektowany.
Dlugosé wektora Burgersa w konfiguracji aktualnej zalezy wiec od tensora deformacji
sprezystej. Tym samym nie jest on wielko$cia niezmiennicza. WielkoScia miarodajna
w iloSciowym opisie zdefektowania struktury jest wiec dlugosé wektora Burgersa w
konfiguracji, w ktérej krysztat jest w stanie beznaprezeniowym. Z tego wzgledu czesto
nazywany on jest prawdziwym wektorem Burgersa. Liniowy charakter dyslokacji jako
defektu powoduje, ze dyslokacje mozna opisa¢ lokalnie poprzez dwa wektory: wek-
tor linii dyslokacji 1 oraz wektor Burgersa b. Kat zawarty pomiedzy kierunkami tych
wektoréw okresla rodzaj dyslokacji. Dyslokacja nazywana jest krawedziowa gdy 1 L b,

srubowa gdy 1 || b, lub mieszang w pozostatych przypadkach.

4.1.3 Tensory gestosci dyslokacji - miary zdefektowania

Z dyslokacja zwiazana jest niezgodnos¢ (niekompatybilnosé¢) pola przemieszczen. Me-
toda wyznaczania miar zdefektowania krysztatu polega na opisie iloSciowym tej nie-
kompatybilnosci. W kontynualnej teorii dyslokacji jako miara dyslokacji wprowadzany
jest tensor gestosci dyslokacji. Jego wskazniki odpowiadaja kierunkom linii dysloka-

cyjnych i kierunkom wektoréw Burgersa. Tensor gestosci dyslokacji mozna wprowadzic¢
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a’priori lub wyprowadzié z niekompatybilnosci deformacji sprezystej czy niekompatybil-
nosci deformagji plastycznej. Rotacja tensora deformacji przeprowadzajacej cialo z kon-
figuracji aktualnej do konfiguracji odcigzonej F.' jest miara niekompatybilnosci pola
przemieszczen sprezystych, poniewaz zawiera czlony odpowiadajace za niekompaty-
bilnos¢ przemieszczen sasiednich elementéw materialnych. W oérodku ciaglym wektor

Burgersa mozna zdefiniowa¢ jako

b4 fF;ldx - / curl F-lds = /&ds, (4.45)
c S So

gdzie jako C, S¢, ds oraz a oznaczono kolejno kontur wokét obszaru zawierajacego dys-
lokacje, pole wewnatrz tego konturu, zorientowany element powierzchni oraz tensor
gestosci dyslokacji, opisujacy gestos¢ dyslokacji w konfiguracji odciazonej, odniesiona
do konfiguracji aktualnej. Ostatnia wielko$¢ mozna wyrazi¢ zaleznoscia @ = curl F_ .
Deformacja moze zmieni¢ pole obszaru zawierajacego dyslokacje. Zmiane zorientowa-
nego elementu powierzchni, przy zastosowaniu rozkladu tensora catkowitej deformacji

(4.30), opisuja nastepujace relacje (*)

ds= F~ T ds detF, (4.46)
ds = F;T ds detF,, (4.47)
ds = F;T ds detF.. (4.48)

Wektory Burgersa odniesione do poszczegdlnych konfiguracji zdefiniowano nastepujaco

db ¥ o ds, (4.49)
db L & ds, (4.50)
db £ & ds. (4.51)

W powyzszych wzorach, zgodnie z zasada przyjeta na poczatku tego rozdzialu, przez
a, a, a oznaczono odpowiednio tensor gestosci dyslokacji w konfiguracji aktualnej,
poczatkowej oraz odciazonej. Ten ostatni, przez analogie do prawdziwego wektora Bur-
gersa, nazywany jest prawdziwym tensorem gestosci dyslokacji. Podstawiajac (4.47) do
(4.45) otrzymuje sig

b< / det F, curl F! Fo7T ds. (4.52)

Se

4Zorientowany element powierzchniowy zdefiniowany jest jako iloczyn jednostkowego wektora nor-

d
malnego do powierzchni i pola powierzchni elementu, tzn. ds Y 1 ds.
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Poniewaz we wzorze (4.52) zaréwno wektor Burgersa, jak i element powierzchniowy
wyrazone s3 w konfiguracji odciazonej, wygodnie jest zdefiniowaé prawdziwy tensor
gestosci dyslokacji jako

a L detF, crl F; F7 (4.53)

Z réwnan zgodnosci wynika, ze wyrazenie na prawdziwy tensor gestosci dyslokacji &
mozna tez okresli¢ na podstawie tensora deformacji wstepnej F,,, ktéra w kontynualnej

teorii dyslokacji nazywana jest deformacja plastyczng. Przeksztalcajac (4.45) otrzymano

b= ]{Fe_ldx
c

—7§F F 1dx—7fF F1Fdx

(4.54)
— §F.aX = [ CURLF.ds
C C
— [ detF.! CURLF, F! ds.
c
a mozna wiec zdefiniowad nastepujaco
a = detF_! CURLF,FT. (4.55)
Latwo dostrzec, ze utozsamiajac w powyzszej zaleznosci
F.'=F, (4.56)

i zmieniajac konfiguracje, w ktérej wykonano operacje wirowosci z aktualnej na odcia-
zong, otrzymuje sie taka sama miare zdefektowania, jak we wzorze (4.53). Podobieristwo
wzoréw (4.53) i (4.55) wynika z warunku nierozdzielnosci. Wirowos$¢ tensora deforma-
ji catkowitej jest r6wna zeru, poniewaz odksztalcenia catkowite sa zgodne, natomiast
wirowo$¢ tensora deformacji wstepnej (czy tez plastycznej) moze by¢ rézna od zera.
Dla jej skompensowania niezbedna jest wigec (Kroner, 1981) taka deformacja sprezysta,
ktorej wirowos¢ tensora gradientu deformacji ma taka sama warto$¢ bezwzgledna, jak
wirowos¢ tensora gradientu deformacji wstepnej, ale jest przeciwnego znaku. Diugos¢
wektora Burgersa (element liniowy) zmienia sie w sposéb nastepujacy db = F, db, db =
F, db, wiec zaleznosci pomiedzy tensorami gestosci dyslokacji w poszczegdlnych kon-

tiguracjach sa nastepujace
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F-laF;TdetF, | @ =F.,'aF.TdetF, @ =F laF7detF

Rl
I

o

F.aF'det 'F, |a =F.aF det 'F., | a =FaF det ' F

Q)
Il

Na podstawie (4.53) oraz wzoréw z powyzszej tabeli mozna przedstawic explicite definicje

tensora gestosci dyslokacji w konfiguracji aktualnej jako
aLF, culF 2. (4.57)

Wiecej zaleznosci dla tensora gestosci dyslokacji znaleZé mozna m. in. w pracy Diuzew-
ski (1996) - wzory 3.110 — 3.113, 3.120 - 3.125, 3.132 - 3.133.

4.2 Termodynamika osrodka z dyslokacjami

W kontynualnej teorii dyslokacji nie ma standardowego postepowania dla ciat zawiera-
jacych dyslokacje. Istniejace sformutowania réznig sie zaréwno liczba zmiennych stanu,
jak i liczba praw bilansu. Osrodek z dyslokacjami bywa opisywany w ramach geometrii
euklidesowej lub nieeuklidesowej, za pomoca symetrycznej lub niesymetrycznej teorii
sprezystosci (m. in. Kroner, 1981; De Witt, 1981; Le i Stumpf, 1996; Cermelli i Sellers,
1998).

Ponizej opisano sformufowanie w zakresie symetrycznej teorii sprezystosci, ale bez
rozszerzania listy standardowych praw bilanséw osrodka sprezystego, zob. pelny opis
takiego sformulowania w pracy Dluzewski (1996). Dla uwzglednienia dyslokacji, w opi-
sie wprowadzono dodatkowe cztony w réwnaniach bilanséw. Prawa bilansu masy, pedu,

momentu pedu, energii i nieréwnosci entropii maja postac:

d
= / pdv = 0, (4.58)

d
o / ovdy = / ods + / pfdv, (4.59)

S
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d
%/X X pvdv = /x x ods + /X x pfydu, (4.60)

s

1
jt/pu—k ipvvdv = /vads—|— /,ofbvdv — /qus — /qu —l—/ phdv,  (4.61)

d
o / ondy > —d + / P, (4.62)

gdzie p, o, f,,, X, u, qr, h, n, T oznaczaja odpowiednio gesto$¢ masy, tensor naprezen
Cauchy’ego, gestos¢ sit masowych, wektor potozenia punktu, gestos¢ energii wewne-
trznej, wektor strumienia ciepta, gestos¢ produkgji ciepla, gestos¢ entropii oraz tempera-
ture. Dodatkowo, w stosunku do standardowej postaci praw bilansu, wprowadzono
nowy czton q, ktéry opisuje strumieni energii zwigzany z zaleznoécia energii swobodnej
od miary gestosci dyslokacji. Powyzsze réwnania calkowe prowadza do nastepujacych

réownan rézniczkowych

p+p divv =0, (4.63)

dive + pfy, — pv =0, (4.64)

og—0ol =0, (4.65)

—pi+0 :de +0 :d, —divq — divqr + ph =0, (4.66)
—p¢—pnT+a:de+a:dp—divq—qu grad T > 0, (4.67)

gdzie d. jest symetrycznym tensorem predkosci deformacji sprezystej, natomiast d, =
a x vq jest niesymetrycznym (ogélnie) tensorem predkosci deformacji plastycznej, na-
tomiast v4 jest wektorem predkosci ruchu dyslokacji wzgledem czastek materialnych.
Energia swobodna wfasciwa okres$lona jest wzorem ¢ = uw — nT. Po zalozeniu po-
staci energii swobodnej mozna z powyzszych réwnan otrzymac sily termodynamiczne
rzadzace ruchem dyslokacji w oS§rodku sprezystym. W niniejszej pracy rozwazano tylko

dyslokacje w stanie spoczynku, niezbedne jest wiec tylko réwnanie réwnowagi
dive =0 (4.68)

oraz réwnanie konstytutywne
o =0l a) (4.69)

To ostatnie wyspecyfikowano w dalszej czeéci pracy, po okresleniu postaci energii swo-

bodnej. Zastosowano réwniez zwiazki kinematyczne przedstawione wczesniej.
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4.2.1 Réwnania konstytutywne

Wplyw dyslokacji na charakterystyke mechaniczng materialu opisywany jest zwykle do-
brze sprawdzonymi metodami kontynualnymi. We wszystkich z nich pomijany jest jed-
nak obszar rdzenia dyslokacji, ktérego analiza w ramach mechaniki o§rodkéw ciagtych
jest bardzo trudna. Uklad atoméw w rdzeniu dyslokacji wplywa na przebieg wielu
procesow. Wplyw ten jest szczegélnie widoczny w zjawiskach dysocjacji dyslokacji na
dyslokacje cze$ciowe, w ruchu dyslokacji, w interakgji dyslokacji z innymi defektami
krysztalu. Dokladny opis takich zjawisk poprzez mechanike kontinuum wydaje sie nie-

mozliwy. Nawet tam, gdzie metody kontynualne moga by¢ stosowane, tj. gdy rozktad

Gaprp

(a) Rdzen dyslokagji B. (b) Rdzen dyslokacji C. (c) Rdzen dyslokacji D.

b

(d) Rdzen dyslokacji G. e) Rdzen dyslokacji L.

Rysunek 4.3: Rdzenie dyslokacji B, C, D, G, I w strukturze CdTe/ZnTe/GaAs
(oznaczenia wg. Rys. 3.1).

atomoéw w rdzeniach dyslokacji nie wptywa znaczaco na przebieg procesu, metody dys-
kretne sa pomocne w zweryfikowaniu danych dotyczacych tak podstawowych wielkosci,
jak np. szerokos¢ rdzenia dyslokacji. Za rdzeni dyslokacji przyjmuje si¢ obszar, w kt6-
rym nastepuje odchylenie od liniowego zachowania si¢ materiatu, tj. gdy naprezenie o
nie moze by¢ opisane jako zmienna liniowo proporcjonalna do odwrotnosci odleglosci
od rdzenia dyslokacji (Boyko i in., 1994). Rozklady atoméw w rdzeniach wybranych
dyslokacji ze struktur CdTe/ZnTe/GaAs i GaN przedstawiono na Rys. 4.3 oraz Rys. 4.4.
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Rysunek 4.4: Rdzenie dyslokacji B, P, R w strukturze GaN (oznaczenia wg. Rys. 3.2).
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Idealna sie¢ Konfiguracja | Konfiguracja Idealna sie¢
Dyslokacja CdTe odciazona aktualna GaAs

b, b, b, b, by b, b, b,
A -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.454 | 0.011 || -0.4583 0.0
B -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.451 | 0.023 || -0.4583 0.0
C -0.3997 0.0 || -0.400 | -0.002 | -0.443 | 0.009 || -0.4583 0.0
D -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.421 | -0.005 || -0.4583 0.0
E -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.442 | -0.004 || -0.4583 0.0
F -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.444 | 0.028 || -0.4583 0.0
G -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.442 | 0.000 || -0.4583 0.0
H -0.3997 0.0 || -0.401 | -0.002 | -0.421 | 0.007 || -0.4583 0.0
I -0.3997 0.0 | -0.401 | -0.002 | -0.451 | -0.002 || -0.4583 0.0
J -0.1999 | 0.2818 || -0.201 | 0.283 | -0.233 | 0.313 || -0.2291 | 0.3241
K -0.1999 | -0.2818 || -0.200 | -0.285 | -0.254 | -0.333 || -0.2291 | -0.3241

Tablica 4.1: Wektory Burgersa [nm] dyslokacji w strukturze CdTe/ZnTe/GaAs w
odniesieniu do réznych konfiguracji czyli ré6znych sieci krystalicznych. Dane z pracy
Kret i in. (2000) (oznaczenia dyslokacji wg. Rys. 3.1).

Wynika z nich, ze rozklady atoméw w rdzeniach poszczegélnych dyslokacji znacznie
sie miedzy soba r6znia. Rdzenie dyslokacji w strukturze CdTe/ZnTe/GaAs (Rys. 4.3)
sa dodatkowo zaburzone przez nieréwnomierny rozklad atoméw warstwy cynku. Wy-
soka temperatura, w ktérej prowadzony jest wzrost warstwy sprzyja dyfuzji sktadnikow.
Atomy w obszarach rdzeni dyslokacji, ze wzgledu na zaburzenie sieci, przemieszczaja
sie tatwiej, niz atomy w uporzadkowanej sieci krystalicznej. Diugosci wektoréw Bur-
gersa otrzymane na podstawie pomiaru dystorsji sieci odpowiadaja warto$ciom sta-
blicowanym dla tej struktury krystalicznej, stad zaloZzono, ze konfiguracje dyslokacji
przedstawione na Rys. 3.1 oraz Rys. 3.2 sa konfiguracjami stabilnymi termodynamicz-
nie. Wartosci sktadowych wektora Burgersa z pracy Kret i in. (2000) przedstawiono w
Tab.4.1. Zalozono zatem, Ze opis metodami mechaniki kontinuum jest adekwatny, ale
powinien on uwzglednia¢ specyfike mechanicznych wlasciwosci materiatu w obszarach

rdzeni dyslokacji. Rdzeri dyslokacji wprowadza zaburzenie sieci krystalicznej, a wigc
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Rysunek 4.5: Ostabienie statych sztywnos$ci w celu uwzglednienia zmniejszonej
mozliwo$ci przenoszenia naprezen w obszarach rdzeni dyslokagcji (struktura
CdTe/ZnTe/GaAs). Pokazano zasieg takiego ostabienia dla dwéch dyslokacji oraz
dla trzech warto$ci parametru r.
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sztywnos$¢ materialu w tym obszarze jest obnizona. Ze wzgledu na bardzo zaburzona
strukture krystaliczna w obszarach rdzeni dyslokacji, material w tych obszarach ma
znikome mozliwosci przenoszenia naprezen (zob. rozklad atoméw w rdzeniu B i G,
przedstawionych na Rys. 4.3(a) i Rys. 4.3(d)). Poniewaz trudno wprowadzi¢ inny, mniej
sztywny material wewnatrz rdzeni dyslokacji, wykorzystano miare zdefektowania sieci,
czyli tensor gestosci dyslokacji (4.55). Parametr obrazujacy wptyw zdefektowania sieci

na oslabienie stalych sztywnosci przyjeto w postaci skalara

a=,/az +az, (4.70)

gdzie ay, oraz &y, sa odpowiednimi sktadowymi tensora gestosci dyslokacji @ w konfigu-
racji odcigzonej. Skalar & jest miarg odchylenia sieci krystalicznej od stanu naturalnego.
Przyjeto, ze tensor stalych sztywnosci drugiego rzedu osrodka zawierajacego dyslokacje
wyrazony jest wzorem

~
= —ro

¢, =c "8, (4.71)

gdzie r jest parametrem proporcjonalnosci, ktéry nazwano parametrem szerokosci rdze-

nia dyslokacji. Tensor statych sztywnosci trzeciego rzedu przyjeto w postaci

C, =e2C. (4.72)
We wzorach (4.71) i (4.72), przez € i C oznaczono tensory statych sztywnosci drugiego
i trzeciego rzedu odpowiadajace krysztalowi w stanie naturalnym.

Parametr r jest charakterystyczny dla krysztaléw Iaczonych. Spelnia on taka role,
jak parametry charakteryzujace sitle wigzarn atomowych w symulacjach metoda dyna-
miki molekularnej. W prosty sposéb pozwala uwzgledni¢ wptyw zdefektowania sieci
krysztalu na makroskopowe wtasnosci mechaniczne materiatu. Tak zdefiniowany para-
metr szerokosSci rdzenia r jest analogiczny do parametru szerokosci rdzenia s, wprowa-
dzonego przez Foremana i in., zob. Rys. 2.6. Parametr r mozna wyznaczaé¢ graficznie
przez analize ksztaltu rdzeni dyslokacji. Na Rys. 4.5 przedstawiono rdzenie dwoch dys-
lokacji C i G (wg. oznaczei z Rys. 3.1). Woké!t nich naniesiono poziomice wykresu
funkcji ¢, Parametr szerokosci rdzenia dyslokacji r powinien by¢ dobrany tak, by
ostabienie sztywnosci materiatu odpowiadalo ksztattowi rdzeni dyslokacji. Metode taka
tatwo zautomatyzowad. Na podstawie analizy rdzeni dyslokacji w strukturze azotku
galu okazalo sie jednak, ze taki intuicyjny sposéb wyznaczania parametru r nie jest
uniwersalny. Otrzymane piki tensorowego pola gestosci dyslokacji sa znacznie bardziej
zlokalizowane w strukturze GaN niz w heterostrukturze CdTe/ZnTe/GaAs. Odniesie-
nie to uwzglednia stosunek wymiaru obszaru zajmowanego przez rdzeri dyslokacji do

rozmiaru sieci danego krysztatu. Rdzenie dyslokacji w strukturze GaN zajmuja bardzo
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(c) Parametr &, zob. wzor (4.70).

(b) Rozktad naprezen o,,.

(d) Parametr efrg, zob. wzér (4.71).

Rysunek 4.6: Obraz rdzenia dyslokacji C z Rys. 3.2, wraz z wykresami naprezen o,

oraz parametréow a i e”

ro



4.2 Termodynamika osrodka z dyslokacjami 71

maly obszar, nie mozna wiec zastosowa¢ do nich takiej samej metody, jak w przypadku
struktury CdTe/ZnTe/GaAs. Wprowadzone ostabienie wynikaloby wtedy bardziej z po-
staci funkcji ksztaltu elementu skoriczonego, niz z ksztattu rdzenia dyslokacji. Z tego
powodu, parametr r dla struktury GaN wyznaczony zostal poprzez nalozenie poziomdéw
ostabienia stalych sztywnosci na wykres naprezern wokét rdzeni dyslokacji. Obnizenie
wartodci stalych sztywnosci wystepuje w miejscach wystepowania znacznych nielinio-
wosci naprezen (zob. Rys. 4.4).

Wyznaczanie parametru r lezy u podstaw teorii dyslokacji. Proponowany sposéb
jego wyznaczania zawiera pewne uproszczenia i dowolno$¢ doboru oraz jest trudny do
zautomatyzowania. Ocena jego przydatnosci i adekwatnosci mozliwa jest przy wyko-

rzystaniu symulacji atomowych.

Posta¢ energii swobodnej. W przypadku warunkéw izotermicznych, energia swo-
bodna materiatu zawierajacego dyslokacje uzalezniona jest zaréwno od miary odksztal-
cenia sprezystego, jak réwniez od miary zdefektowania krysztalu. Przyjeto, ze energia

swobodna zalezna jest od nastepujacych zmiennych

Y =19Y(E,a), (4.73)

gdzie € jest tensorem odksztalcenia sprezystego, ktéry wyspecyfikowany zostanie p6z-
niej, a a tensorem gestosci dyslokacji (4.55). W literaturowych sformutowaniach dla
podobnych zagadnieri energia swobodna, poza zalezno$cia od tensora odksztalcen spre-
zystych, zalezy réwniez od gradientu tensora deformacji sprezystej, zob. np. Le i Stumpf
(1996). Ponizej pokazano przejScie od zaleznosci (4.73), w ktérej energia zalezy od
tensora gestosci dyslokacji do takiej, w ktdrej jest zalezna od gradientu deformacji
sprezystej. Wychodzac z réwnani nierozdzielnosci: CURLF = 0 lub cwrlF™! = 0 i

podstawiajac (4.30), otrzymano

GRADF, « F, = -F. CURLF,, (4.74)

grad F;' « F.' = —F;!' curl Y, (4.75)

e
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Rysunek 4.7: Schemat rozkladu naprezert wokét dyslokacji niedopasowania.

a stad (°), poszukiwane zaleznosci, pozwalajace ze wzoru (4.53) uzyskac zaleznos¢ ener-

gii swobodnej od gradientu tensora deformacji sprezystej, maja postac
CURLF, = —F,'GRADF, «F,, (4.80)
curl F;' = —F, grad F;' « F, . (4.81)
Mozna wiec napisa¢ bezposrednio
Y =1(€, gradF,). (4.82)
W powyzszym wzorze zalozono, ze € = €(F.). Dokladna postac tej funkcji pokazano

ponize;j.

Sprezystosé¢ krysztaléw zawierajacych defekty. Stosujac rozkitad polarny tensora de-

formacji sprezystej F. = R.U,, zdefiniowa¢ mozna rodzine tensorowych funkgji od-

>w notacji indeksowej pierwsze z powyzszych réwnari otrzymuje sie poprzez przeksztalcenia

FkKwM GKMN = 0, (476)
stad
FEom Flg ™My + FFp Fl g XMy = 0. 4.77)
Posta¢ koricowa jest nastepujaca

KM

FfpyuFlx ™y =—FF Flg oy ey, (4.78)

Analogicznie dla curl F~! otrzymuje sie

-1 -1 —1_ -1
K L k K L k
Fo Lm Fe k e™ n — Lo LFe k,m e ne (479)
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ksztalcerr postaci
gl flw) v ® w, (4.83)

gdzie wuj,u; oznaczaja i-ta warto$¢ wilasna oraz i-ty wektor wlasny prawego tensora
odksztalceri. Natomiast f(-) jest dowolnie wybrana funkcjg klasy C!, monotonicznie

& (z) = 1. Stad, mozna okresli¢ (Seth,

rosnaca i spetniajaca warunki f(z)|,—; = 0 oraz

1964) rodzine miar odksztatcer

1=

g (4.84)

L(Ur—1) dla m#0
nU, da m=0

dla m € N. NajczeSciej stosowana miarg jest tensor odksztalceri Greena-Lagrange’a,
odpowiadajacy wedtug definicji (4.84) m = 2. Dla tej miary i skoniugowanego z nia przez
prace drugiego tensora naprezen Piola-Kirchhoffa wyznaczane sa state sztywnosci, zob.
Brugger (1964). O ile dla statych sztywnosci drugiego rzedu, przy przyjeciu innej miary
odksztalceni, nie nastepuje zmiana ich wartosci, to juz state trzeciego rzedu sa zalezne
od przyjetej miary odksztalcen.

Wstawiajac (4.82) i (4.84) (dla m=0) do prawa bilansu energii i nieréwnosci entropii,
mozna wyznaczy¢ zalezno$¢ okreslajaca tensor naprezert Cauchy’ego, zob. Diuzewski
(2000),

= R.(A: ﬁ?f)RZ det .1, (4.85)
gdzie
—~ —~ 5” U|f/<’LL|) dla Uy = Uy
Ay = A = (4.86)
UIUJ[f(;LI) f(uy)] dla w # uy
up —uj !

przy czym p oznacza gesto$¢ masy w konfiguracji odniesienia. W przypadku logaryt-

micznej miary odksztalcerr € = In U,, wzér (4.86) przyjmuje postaé

A\ 5|J dla g = g_] (4 87)
= 28 — ¢ R .
efu—(jl_ ;JJ)_TEI dla g, # &),

gdzie A,y jest reprezentacja tensora czwartego rzedu w bazie wektoréw wiasnych {u;}.
Za Dtuzewskim (Dtuzewski, 2000) przyjeto dwie miary odksztalceri € oraz &’ spetniajace
zaleznos¢ (4.84). Przeksztalcajac (4.84) otrzymano nastepujaca relacje pomiedzy nimi

1 m
E(E') = . {(m’é{ + 1) — 1} u; ® u;, (4.88)

gdzie & jest i-ta wartoscia wlasna €', natomiast u; jest wektorem wiasnym obu tensoréw
odksztatcen €', € i U.. Rozwijajac funkgcje energii swobodnej w szereg Taylora, uzyskano

171
VEE)) = - |:2'A/7,jkl/\;j/\lkl n C/uklmn LB (4.89)
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Materiat | m | Cii1 | Ciiz| Cias | Ciaa | Ciss | Cuss Zrodto

GaAs | 2 | -675 | -402 -4 -70 | -320 | -69 | Drabble i Brammer (1966)
0 -39 | -294 -4 -16 | -115 | 20

CdTe | 2 || -213 | -210 -42 14 -65 5 Walker i in. (1985)
0 111 | -136 -42 51 13 29

ZnTe | 2 -76 -395 -71 176 | -296 | 151 Garg i in. (1978)
0 351 | -314 -71 217 | -178 | 198

Gel| 2 | -720 | -380 | -30 -10 | -305 | -45 Drabble i Fendley (1967)
0 24 | -298 | -30 31 -87 57
Si| 2 || -744 | -418 2 29 | 315 | -70 Drabble i Gluyas (1965)

0| 252 | -290 2 93 -41 40

Tablica 4.2: State sztywnosci trzeciego rzedu [GPa] dla modelu Saint-Venanta —
wyktadnik m = 2 oraz dla modelu logarytmicznego — wyktadnik m = 0, zaleznos¢
(4.94).

gdzie
1 0*Y(E(E ~ 1 PyYE(e
¢ = P w,gf (f/ )) ) C' = —~ /1\#/(8/562/) ) e (490)
20p  Og'0E  |g'_, 3lp 0e'0e e |g_,
Stad, poréwnujac ¢ (€(€’)) i ¥(€'), otrzymano (Dluzewski, 2000)
gkl _ ikl (4.91)
C\«/ijklmn — C\vijklmn + (m . m/) [jijk:labgabmn + jklmnabé\abij + jmnijabaabkl} ’ (492)

gdzie reprezentacja J wyrazona w dowolnym ortogonalnym ukladzie wspéirzednych

przybiera postac
1
Jijkimn :§(5ik5jm5|n + 0ik0jndim + 0i10jmOkn + GitjnOkm
+ 0im0jkOin + Gimjidkn + GindikOim + Gindjidkm)- (4.93)

Dla symetrycznej teorii sprezystosci, wygodnie jest przyja¢ notacje Voighta: 11 — 1,
22 — 2,33 — 3,23 — 4,13 — 5, 12 — 6. State sztywnosci trzeciego rzedu, uzyskane
za pomoca pomiaréw predkosci rozchodzenia si¢ fal sprezystych, zob. np. Drabble i
Brammer (1966); Walker i in. (1985), badZ za pomoca symulacji metoda dynamiki mole-

kularnej, zob. np. Garg i in. (1978), dla miary odksztalcenia Greena (m = 2), przeliczono
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wzgledem innych miar odksztalcenia wedtug nastepujacych relacji, zob. (4.91) i (4.92),
6111 = 6’111 + (m — m’) 3611,
Chia = Cuaz + (m — m') &1,
6123 - 612?”

(4.94)

C12,

~ ~ 1
144 = Craa + (m —m/) 3

~ N R 1 1_
0155 = 0155+ (m—m') C44+1612+ZCH s

. . 3
04/156 = Cys6 + (m — m’) 1 Cq4,

gdzie m i m' sa wspotczynnikami rozpatrywanych miar odksztalcerr (4.84). Za pomoca
(4.94) stale sztywnosci krysztaléw skladowych heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs, a
takze germanu i krzemu podano w Tab.4.2.1. Poniewaz w pracy zastosowano miare
logarytmiczng odksztatceni (zob. (4.84) przy m=0 i (4.85)) stale sztywnosci przeliczono z
miary odksztatceri Greena do logarytmicznej miary odksztalcenri, zob. réwniez Tab. 2.1.

Poniewaz przedstawiony powyzej wzor (4.89) na postac¢ energii swobodnej odnosi
sie do krysztatu bez defekt6w sieci krystalicznej, state ¢/ oraz C/* zastapiono stalymi
¢k oraz CY*, okreslonymi poprzez zaleznosci (4.71) oraz (4.72). Energia swobodna, po

odrzuceniu cztonéw rzedu wyzszego niz trzy, uzyskuje wtedy postac

a 11"/\/\ 1Ai'mnAAA
V(E) == [wklfijfu + gcofkl gijgklemn:| . (4.95)

p L2«
Stad, wstawiajac (4.95) do (4.85), otrzymano
g£:C,:8)

o =R, [7&1 (Cq: €+ Rl detF.'. (4.96)

N | —

We wzorze (4.95) energia swobodna zalezy nie tylko od lokalnej wartosci tensora F.,
ale réwniez od gradientu tego pola. Kontynualne teorie dyslokacji moga by¢, z tego
powodu, zakwalifikowane do grupy teorii gradientowych, a wiec posiadajacych dtugos¢

charakterystyczna.

4.3 Analiza numeryczna

Najczesciej stosowana metoda symulacji numerycznych w mechanice materiatléw jest
metoda elementéw skoriczonych, zob. Crisfield (1997); Belytschko i in. (2000). Przepro-
wadzono analize zaprezentowanych wczesniej struktur (Rys. 3.1 oraz Rys. 3.2) na pod-

stawie zaprezentowanych w rozdziale trzecim dystorsji sieci. Obszary rdzeni dyslokacji
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modelowano jako o$rodek ciagly, ale o innych wlasno$ciach mechanicznych, niz osrodek
w pozostalym obszarze. Ponizej przedstawiono metode przejécia od obrazu mikrosko-
powego struktury, poprzez generacje danych wejSciowych, do wyznaczenia rozkladu
naprezen w strukturze.

Zastosowany w pracy kod numeryczny wzorowany byl na procedurach P. Wriggersa
dla izotropowych, nieliniowych, hipersprezystych, plaskich elementéw sprezystych. Na-
stepnie, rozwijany przez promotora niniejszej pracy wraz z H. Antunezem i P. Rodzikiem
(Dluzewski i Anttanez, 1995; Dtuzewski, 1996; Dtuzewski i Rodzik, 1998), przystosowany
zostat do symulacji ruchu dyslokacji. Wreszcie, wykorzystujac program FEAP v. 7.1 au-
torstwa zespolu R. L. Taylora, znalazt zastosowanie do modelowania heterostruktur.
W ramach niniejszej pracy, wraz z promotorem, autor opracowal procedury wyzna-
czania naprezeni dla miary Greena-Lagrange’a w anizotropowym osrodku sprezystym
zawierajacym dyslokacje. Polem Zrédlowym naprezeni residualnych jest pole dystorsji
sieci otrzymane na podstawie analizy obrazu mikroskopowego metoda fazy geome-
trycznej (zob. rozdz. 4). W dalszym etapie kod numeryczny zostal rozwiniety przez
mgra Grzegorza Jurczaka, ktéry rozszerzyl go o procedury umozliwiajace obliczanie
pola naprezeni dla anizotropowego osrodka hipersprezystego opartego na ogdlnej mie-
rze odksztalcerr, zob. zaleznos¢ (4.84). W niniejszej pracy do wyznaczania naprezen
wykorzystano logarytmiczna miare odksztalcen, ze wzgledu na stabilnos¢ algorytmu w
zakresie duzych deformacji. Do generowania danych wejSciowych MES (generacja siatki
elementéw, przetwarzanie wartosci dystorsji) opracowano niezalezny program. Umoz-
liwia on szybka generacje danych wejsciowych do programu MES poprzez zadanie na
obrazie mikroskopowym obszaru, w ktérym maja by¢ wyznaczone naprezenia. Daje on
rowniez mozliwo$¢ wyboru sposobu ew. usredniania pola dystorsji. Wszystkie proce-

dury zostaly napisane w jezyku Fortran.

4.3.1 Przygotowanie danych wejsciowych

Obraz mikroskopowy struktur CdTe/ZnTe/GaAs oraz GaN zostal zarejestrowany za
pomoca kamery cyfrowej. Dystorsje sieci, bedace danymi wejSciowymi algorytmu nume-
rycznego, majq postaé czterech macierzy o wymiarach 1024 x 1024 kazda. Odpowiadaja
one czterem skladowym tensora dystorsji sieci. Dodatkowo, dana jest jedna macierz
o wymiarach 1024 x 1024, w ktdrej zapisano rozkiad skiadnikéw warstwy epitaksjal-
nej. Metoda wyznaczenia ostatniej macierzy nie jest tak dokladna, jak sposéb pomiaru
dystors;ji sieci. Polega ona na maksymalnie precyzyjnym okresleniu rozkiadu poszcze-
golnych skladnikéw, poprzez analize zmian kontrastu, polozenia defektéw i zaburzen

sieci na obrazie mikroskopowym. W procedurze ich wyznaczania zaktada si¢ periodycz-
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nos$¢ obrazka (transformata Fouriera), a tym samym maska przykladana do obrazu na
brzegach, wystajac na zewnatrz nakladana jest na brzeg przeciwlegly. Zastosowany spo-
s6b wyznaczenia dystorsji sieci wymaga wiec odrzucenia dystorsji znajdujacych sie na
brzegach rozpatrywanej prébki. Aby wyeliminowac¢ ta niedogodnos¢ pominieto obszary
brzegu prébek. Naprezenia wyznaczono dla obszaréw zaznaczonych na Rys. 4.8(a) oraz
Rys. 4.11(a). Ze wzgledu na bardzo duza rozdzielczos¢ obrazu, ktérej nie mozna odtwo-
rzy¢ przyporzadkowujac kazdy z pikseli danych weztowi siatki elementu skoriczonego,
wykonano usrednienie wartosci dystorsji. Wartosci dystorsji w weztach naroznych kaz-
dego z elementéw uzyskano przyporzadkowujac kazdemu z nich wartos¢ Sredniej z
wartosci: dystorsji w punkcie pokrywajacym sie z weztem oraz dystorsji w sasiednich
punktach pomiaru. Pojedyncza dana wejSciowq, ktéra przyporzadkowano punktowi w
wezle naroznym siatki bylfa srednia z dziewigciu punktéw pomiarowych.

Dla struktury CdTe/ZnTe/GaAs przyjeto komorki siatki o wymiarze 9 pikseli x 9
pikseli, co odpowiada (°) 0.288 nm. Wyznaczone Srednie dystorsje przypisano weztom
naroznym w siatce elementéw skoriczonych, a wartosdci dystorsji wewnatrz elementu

wyznaczone z zaleznosci

B(X) = Z Niﬁ(x) .Bia (4.97)

i=1,4
gdzie N/ sa funkcjami interpolujacymi wartosci dystorsji wewnatrz elementu na pod-
stawie wartoéci dystorsji wezlowych B;. Podobnie dla przemieszczen

ux) = 3 Nx) w, (4.98)

i=1,9

przy czym N{* sa funkcjami interpolujacymi wartosci przemieszczeri wewnatrz elementu
na podstawie warto$ci przemieszczent weztowych u;. Wazna cecha zastosowanej metody
numerycznej jest to, ze funkcje interpolujace wewnatrz elementu sa rézne dla dystors;ji i
przemieszczen. Dla przemieszczen sa bikwadratowe, natomiast dla dystorsji biliniowe,
co jest zgodne z zaleznosciami pomiedzy nimi, zob. (4.33). W opisie deformacji sieci

zastosowano uaktualniony opis Lagrange’a. Wstawiajac (4.38) do (4.41), otrzymano

~ —1
Fo=[By+1] Fgl, (4.99)
a po odwréceniu
F;' =By +1] Fa. (4.100)
Korzystajac z (4.30), uzyskano
F,=FF.. (4.101)

bodlegtos¢ pomiedzy pikselami kamery cyfrowej odpowiada odlegtosci 0.03201 nm w heterostrukturze
CdTe/ZnTe/GaAs.
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Zaleznos¢ (4.101), na podstawie (4.43), mozna przedstawié explicite
F.=[1— gradu] [By +1] Fa. (4.102)

Na podstawie powyzszego wzoru, dla danych dystorsji, wyznaczono tensor deformacji
sprezystej. Poprzez powigzanie tensora deformacji sprezystej z tensorem naprezen Cau-

chy’ego wyznaczono przemieszczenia u odpowiadajace konfiguracji rtéwnowagowej.

4.3.2 Algorytm metody elementéw skoriczonych

Algorytm odpowiada rozwigzaniu nastepujacego réwnania réwnowagi
dive =0, (4.103)

gdzie, zgodnie z oméwionymi wczesniej zaleznoéciami, tensor naprezeri Cauchy’ego
jest nieliniowa funkcja u, Vu, 8 i VB. Mnozac powyzsze réwnanie przez wariacje prze-

mieszczen i catkujac po objetosci otrzymano

/ su dive dv = 0. (4.104)

Stosujac dalej regute catkowania przez czesci

/ [div (Juc) — V(6u)] & dv=0 (4.105)
i wykorzystujac twierdzenie Gaussa przeksztalcono catke po objetosci na catke po po-
wierzchni

/(5ua ds — /V(éu)a dv = 0. (4.106)

Nastepnie wprowadzono funkcje wagowa du = N du®, gdzie k jest indeksem zasto-
sowanym do oznaczania wezléw elementu, w ktérych okreslone sa przemieszczenia.
Funkcja NV} jest funkcja lokalng w elemencie, tj. jest okreslona dla kazdego elementu
osobno. Zastgpiono wiec kontinuum z nieskoriczong iloécig zmiennych dyskretnym zbio-

rem punktéw, w ktérych wartosci sa zmiennymi. Wzér (4.106) przyjmuje postac

/N;; Juk o ds — /V(Ng Ju) o dv =0, (4.107)
a po wylaczeniu wariacji przemieszczeni poza obie catki

l/ Nio ds — /ka“a dv] Juk = 0. (4.108)
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Wariacja przemieszczern moze przyjmowaé dowolne wartosci, wiec spelnienia powyz-

szego réwnania dla kazdej du* zachodzi

/ija ds — /Vija dv =0, (4.109)

Oznaczajac sily obcigzenia zewnetrznego jako

fi = /N;:a ds, (4.110)

uktad réwnar algebraicznych metody elementéw skoriczonych mozna zapisa¢ w formie
P(u) =f. (4.111)

Macierz styczna dana jest jako rézniczka drugiego czionu réwnania (4.109) .

0Py

Ky = =
k 8um Gum

/ VNt dv. 4.112)

Zaleznos¢ ta przeksztalcono w spos6b nastepujacy

0 dv
Koy = —— / Nt g 28 .
. Gu- | YNt o Gy (4.113)

_ /8(VNk dV)dV

Ouyy,
174

B /8(VNk o detF) oo

Ol
F
~ / vne? det )detF‘ldv. (4.114)

Dystorsje sieci wplywaja na rozwiazanie poprzez tensor naprezen o, tj. poprzez wzory
(4.84) i (4.96) oraz F. = FF;'. Ukfad réwnan rozwiazywany byl metoda Newtona-
Raphsona, przy zadanym i ustalonym rozktadzie dystorsji. Wartosci tych dystorsji odnie-
siono do punktéw catkowania poprzez funkcje ksztattu dla dystorsji N/, dla k = 1,2, 3, 4,
zob. (4.97).

Dla okreslenia rozkladu przestrzennego tensora stalych sztywnosci (4.71) oraz (4.72),
w zalezno$ci od potozenia dyslokacji, niezbedne bylo wyznaczenie tensorowego pola
gestosci dyslokagji. State sztywnosci wykorzystano do wyznaczenia naprezefi poprzez
rownanie (4.96). We wzorze tym wirowo$¢ pola wyznaczana jest w konfiguracji odnie-

sienia, podczas gdy w algorytmie wszystkie wielkosdci sa wyznaczane w konfiguracji
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aktualnej. Przeksztalcajac wzoér (4.55) do postaci, w ktérej mozna wyznaczy¢ gradienty
pol w konfiguracji aktualnej
a"™ = Fl, s " Pl det BT

= _FfL,k FepFg Fpet™ detF,~!
i wykorzystujac, ze
EAENPM —pl P BB qet 7Y (4.115)

uzyskano

Réwnanie (4.116), ze wzgledu na zaleznos¢

_FOKL,k Fo_lLM = FOKL F_lLMJga (4117)

mozna zapisa¢ w innej postaci
a*V = —Ff F7Yy,  FE e (4.118)
lub
a'N = —Ff Fo,  FERe™E (4.119)
Wstawiajac (4.99) do ostatniego réwnania otrzymano poszukiwana zaleznos¢ na ten-
sor gestosci dyslokacji

a=-Fy [By+1] gad[(By+1)Fa] * [(1- gradw) ™ (By +1)Fa] . (4120)

w ktérej wystepuja operatory pola w konfiguracji aktualnej, natomiast ,,-” oznacza ilo-
czyn wektorowy po pierwszym wskazniku i skalarny po drugim. Wzér ten zostat za-
implementowany w algorytmie metody elementéw skoriczonych.
W rozwazanym zagadnieniu plaskiego stanu odksztalceri kat obrotu ¢, w odniesieniu
do idealnej sieci krystalograficznej, wyznaczono z zaleznosci
o= arcthe 21 (4.121)
Re 11

gdzie tensor obrotu R., wynikajacy z rozktadu polarnego tensora F. = R.U,., ma posta¢

cosep —sing 0
[R.]=| sing cosp O |- (4.122)
0 0 1
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4.3.3 Wyniki numeryczne

Struktura CdTe/ZnTe/GaAs. Naprezenia w strukturze CdTe/ZnTe/GaAs wyznaczono
dla obszaru zaznaczonego na Rys. 4.8(a), co odpowiada obszarowi 970 x 940 pikseli na
obrazie mikroskopowym. Ze wzgledu na wlasciwos$¢ metody fazy geometrycznej w ana-
lizie pominieto dystorsje sieci w poblizu brzegu obrazu mikroskopowego. Przyporzadko-
wujac jeden element skoriczony obszarowi 9 x 9 pikseli na obrazie mikroskopowym
otrzymano plik wejSciowy zawierajacy 11128 elementéw i 44935 weztéw. Zadanie roz-
wigzano na standardowym komputerze PC i wymagato ono, wraz z zapotrzebowaniem
systemu operacyjnego, okoto 1 Gb pamieci operacyjnej. Osiagniecie konfiguracji réw-
nowagowej zajmowatlo, w zalezno$ci od procesora, dwie do dziesieciu godzin. Przyjeto

nastepujace stale sztywnosci (wszystkie wartosci w GPa):
dla GaAs
stale drugiego rzedu C;; = 119.0, C12 = 53.8, Cyy = 59.5 (Tu i in., 1992),

stale trzeciego rzedu (411 = 39.0, Ch12 = —294.4, C93 = —4.0, C1yg = —16.2,
Cies = —114.6, Cy56 = 20.3 (Drabble i Brammer, 1966, po przeliczeniu wedtug wzo-
réw (4.94));

dla CdTe
stale drugiego rzedu Cy; = 53.7, (2 = 37.3, Cyy = 16.4 (Walker i in., 1985),

stale trzeciego rzedu C,;; = 111.0, Ci12 = —136.0, Ch23 = —42.0, C4q = 51.0,
Clies = 12.5, Cys6 = 29.0 (Walker i in., 1985, po przeliczeniu wedtug wzoréw (4.94));

dla ZnTe
stale drugiego rzedu Cy; = 71.1, C15 = 40.7, Cyy = 31.3 (Lee, 1970),

stale trzeciego rzedu C;; = 350.6, C112 = —313.6, C93 = —71.0, C4q = 216.7,
Cies = —177.5, Cy56 = 198.0 (Garg i in., 1978, po przeliczeniu réwniez wedlug wzo-
réw (4.94)).

Parametr ostabienia sztywnos$ci r we wzorach (4.71) i (4.72), zgodnie z argumentacja
przedstawiona w paragrafie 4.2.1, przyjeto jako réwny 20, zob. takze Rys. 4.5. Rozklad
przestrzenny tego parametru przedstawiono na Rys. 4.9(a). Rozklad przestrzenny po-
szczegOlnych sktadnikéw heterostruktury zostat wyznaczony w sposéb uproszczony i
nie moze on by¢ uznany za pomiar w pelni wiarygodny. Warunki brzegowe przyjeto

w postaci brzegéw swobodnych, zapewniono jedynie statyczna wyznaczalnos¢ ukfadu,
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poprzez zablokowanie przemieszczeni skrajnych weztéw: lewego dolnego w obu kie-
runkach i prawego dolnego w kierunku pionowym. Dzigki przyjeciu takich warunkéw
brzegowych naprezenia w strukturze byly mniej wrazliwe na wystapienie niedoktad-
noéci w wyznaczeniu rozkladu przestrzennego skladnikéw heterostruktury. Warunki
brzegowe w postaci brzegéw swobodnych pozwolily wiec na czeSciowe zniwelowanie
ewentualnych bledéw w przyjetym rozkladzie przestrzennym skladnikéw heterostruk-
tury. Rozklad poszczegélnych skiadowych tensora naprezen Cauchy’ego zostat przed-

stawiony na Rys. 4.9 i Rys. 4.10.



4.3 Analiza numeryczna 83

(a) Obszar, dla ktérego wyznaczono naprezenia.

(b) Rozklad poszczegélnych skiadnikéw heterostruktury.

Rysunek 4.8: Struktura CdTe/ZnTe/GaAs.
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(a) Parametr gestosci dyslokacji — wzdr (4.70) [1/m?].

s

e
2 £t

3 -m{;m!,

(b) Sktadowa XX tensora naprezen [Pa].

Rysunek 4.9: Struktura CdTe/ZnTe/GaAs.
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(a) Sktadowa YY tensora naprezeri [Pa].

(b) Sktadowa XY tensora naprezen [Pa].

Rysunek 4.10: Naprezenia w heterostrukturze CdTe/ZnTe/GaAs.
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Struktura GaN. W przypadku GaN, podobnie jak w przypadku poprzedniej struktury,
naprezenia wyznaczono tylko dla wybranego podobszaru catego obrazu mikroskopo-
wego, zob. Rys. 4.11(a). W odniesieniu do punktéw pomiaru na obrazie mikroskopowym
ma on wymiary 820 x 800 pikseli. Jeden element skoriczony odpowiada obrazowi z ka-
mery cyfrowej o powierzchni 12 x 12 pikseli (4.372nm x 4.372nm, (7). Plik wejSciowy
zadania zawiera 4488 elementéw i 18221 weztow.

Stale sztywnodci przyjeto za Takagi i in. (1996) i wynosza one (' = 374.,C12 = 106.,
Cis = 70.,Cs3 = 379.,Cyy = 101. (wartosci w GPa). Parametr redukcji sztywnosci r za-
dano réwny 60, zob. Rys. 4.6(a). Warunki brzegowe, podobnie jak w przypadku poprzed-
nio rozpatrywanej struktury, przyjeto w postaci brzegéw swobodnych. Statyczng wyzna-
czalnos¢ ukladu zapewniono poprzez zablokowanie przemieszczeni skrajnych weziow:
lewego dolnego w obu kierunkach i prawego dolnego w kierunku pionowym. Rozkiad
parametru gestosci dyslokacji & przedstawiono na Rys. 4.11(b), natomiast orientacje sieci
krysztatu w odniesieniu do osi x i y przedstawiono na Rys. 4.12(a), a skladowe naprezen
na Rys. 4.12 i 4.13.

7Odlegtos¢ pomiedzy pikselami obrazu z kamery cyfrowej odpowiada w obserwowanej strukturze
odlegtosci 0.36437 nm.
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(b) Parametr gestosci dyslokacji — wzor (4.70) [1/m?2].

Rysunek 4.11: Struktura GaN.
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(b) Sktadowa XX tensora naprezenn Cauchy’ego [Pa].

Rysunek 4.12: Struktura GaN.
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(b) Sktadowa ZZ tensora naprezen [Pa].

Rysunek 4.13: Naprezenia w strukturze GaN.
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4.4 Dyskusja

Obraz mikroskopowy i dystorsje. Na wartosci naprezenn w strukturze duzy wplyw
ma stopien jej zrelaksowania. Mozna go wyznaczy¢ przez okreslenie réwnowagowej
gestosci dyslokacji na diugosci interfejsu
1 1
0d = - : (4.123)

Qwarstwy Qpodtoza

Stad, odlegto$¢ pomiedzy dyslokacjami wynosi

Qpodtoza * Awarstwy (4 124)

| = le =
|apod102a - awarstwy|

Dla heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs, apodioza = 0.565325 nm 0raz ayqrspuy = 0.6477 nm.
Wykorzystujac (4.124) otrzymano [ = 4.445 nm. Dtugos¢ wektora Burgersa obserwowa-
nych dyslokacji jest rowna potowie komérki elementarnej krysztatu, wiec [ = 4.43 nm /2
= 2.225 nm. Na obrazie mikroskopowym z Rys. 3.1 odlegltosci pomiedzy dyslokacjami
wynosza | = (2.0 do 2.5) nm. Warto$ci wyznaczone z punktu widzenia niezbednosci
geometrycznej oraz obserwowane sa wigc w przyblizeniu réwne. Mozna bylo tego
oczekiwaé wobec braku innych defektéw struktury. Uklad taki wyraZnie si¢ r6zni od
ukfadu przedstawionego w pracy Cheng i in. (1995), gdzie krysztat CdTe wzrastat na
krysztale GaAs bez warstwy buforowej. W pracy tej zaobserwowano 6° dezorientacje
pomiedzy sieciami podloza i warstwy. Przyktady wzrostu dwéch podobnych do struk-
tury z Rys. 3.1 struktur, tj: CdTe/GaAs oraz ZnTe/GaAs przedstawiono w pracy Schwart-
zman i Sinclair (1991). Zaprezentowana tam analiza dotyczy stabilnosci konfiguracji de-
fektéow powstajacych podczas wzrostu heterostruktury oraz mechanizméw powoduja-
cych przejscie od nieréwnowagowej konfiguracji dyslokacji (tuz po wzroscie) do réwno-
wagowej (po wyzarzeniu). Tuz po zakoriczeniu wzrostu obie struktury zawieraly dys-
lokacje 60° oraz czeéciowe dyslokacje Shockley’a i btedy utozenia, zob. Rys. 3, 10, 15 w
w/w pracy. Po wyzarzeniu autorzy otrzymali réwnomiernie rozmieszczone dyslokacje
niedopasowania. Odlegtosci pomiedzy dyslokacjami wynosily odpowiednio 3.1 0.2 nm
— dla heterostruktury CdTe/GaAs oraz 5.6 &+ 0.4 nm — dla heterostruktury ZnTe/GaAs.
Proces przejécia do konfiguracji rownowagowych dyslokacji autorzy uzasadnili potacze-
niem par dyslokacji 60°. Reakcja ta nastgpila poprzez faczenie sie dyslokacji 60° wzdtuz
interfejsu. Obserwacje te potwierdzaja teze, ze istotna role w mozliwo$ci uzyskania do-
brze zrelaksowanych struktur odgrywa zapewnienie dobrej mobilnosci dyslokacji po-
przez dostarczenie energii niezbednej do potaczenia sie par dyslokacji 60°. Brak par
dyslokacji 60° w prébce CdTe/ZnTe/GaAs z Rys. 3.1 (poza dyslokacjami ] i K) oraz
rozklad dyslokacji przedstawionych na Rys. 3.1 oraz Rys. 3.2 (por. ulozenie dyslokacji

w pracy Sharan i Narayan (1989)) wskazuje, ze jest ona dobrze zrelaksowana.
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Do oceny przydatnosci metody wyznaczania naprezent na podstawie dystorsji sieci
istotna jest dokladno$¢ wyznaczenia tych dystorsji. Hohenstein i Bierwolf oszacowali
btad w wyznaczaniu wartosci przemieszczeri atoméw na 2 x 107 x a, gdzie a jest stata
sieciowa (Hohenstein i Bierwolf, 1995). Inne oszacowanie dokladnosci mozna otrzymacé
poréwnujac dtugosci wektoréw Burgersa wyznaczone na podstawie kontynualnej teo-
rii dyslokacji z dtugos$ciami wynikajacymi z krystalografii. W przypadku struktury z
Rys. 3.1, wielkosci wektoréw Burgersa sa zgodne z wartoSciami tych wielkosSci z kry-
stalografii, zob. Tab. 4.1. Poréwnanie takie Sswiadczy o duzej dokfadno$ci wyznaczenia

dystorsji sieci.

Rozklad skladnikéw. W analizowanej strukturze CdTe/ZnTe/GaAs zalozono, ze war-
stwa buforowa ZnTe ma posta¢ dwéch monowarstw. Naprezenia w strukturze charakte-
ryzuja sie wysoka niejednorodnoscia i moga powodowac¢ zmiane rozkladu przestrzen-
nego atomoéw cynku poprzez dyfuzje. Dyfuzja atoméw cynku w poblizu rdzeni dyslo-
kacji w obszar zajmowany przez CdTe powodowalaby, ze wraz ze wzrostem koncentra-
¢ji cynku wystepowalby w przyblizeniu liniowy spadek wartosci wymiaréw sieci oraz
sztywno$ci materiatu (Farthing i in., 1989). Dyfuzja taka jest wiec korzystna energe-
tycznie, poniewaz obecnos¢ cynku w warstwie stabilizuje ja, tj. rozklad atoméw cynku
dostosowuje sie do rozktadu przestrzennego dyslokacji. W zwigzku z tym naprezenia,
przy uwzglednieniu dyfuzji, mialyby nizsze wartosci.

Na podstawie obrazu mikroskopowego (Rys. 3.1) oraz dystorsji sieci (Rys. 3.6) bardzo
trudno bylo wyznaczy¢ rozklad przestrzenny atoméw cynku. Ich rozktad wyznaczono
na podstawie analizy zmian kontrastu obrazu, polozenia defektéw i zaburzen sieci.
W analizie numerycznej przyjeto dwie monowarstwy ZnTe. Przeprowadzono réwniez
symulacje numeryczne zakladajac jedng, pie¢ i dziesig¢ monowarstw ZnTe. Symulacje
te wykazaly, ze najbardziej korzystny energetycznie jest przypadek struktury z dwiema

monowarstwami ZnTe.

Warunki brzegowe. W przypadku obu analizowanych struktur warunki brzegowe za-
dania numerycznego przyjeto w postaci brzegéw swobodnych. Statyczng wyznaczalnos¢
zapewniono poprzez utwierdzenie lewego dolnego wezlta siatki w obu kierunkach oraz
prawego dolnego wezta w kierunku pionowym. Nawet mate niedoktadnosci w wyzna-
czeniu rozkladu poszczegélnych sktadnikéw, ze wzgledu na duze réznice w statych sieci
sktadnikéw heterostruktury, wywotuja bardzo duze odksztalcenia sprezyste. Przyjecie
warunkéw brzegowych w postaci unieruchomienia wszystkich weztéw brzegowych dla

heterostruktury CdTe/ZnTe/GaAs wigzaloby sie wiec z wywotaniem bardzo wysokich



4.4 Dyskusja 92

naprezen. Inne mozliwosci przyjecia warunkéw brzegowych to m. in.: brzegi prébki
bez mozliwosci przemieszczania si¢ lub brzegi ,oklejone” gruba warstwa materiatu
o takich samych wlasciwosciach mechanicznych. Jak wynika z przeprowadzonych sy-
mulacji dla struktury GaN, zablokowanie przemieszczen brzegéw wybranego obszaru
wywoluje znacznga zmiane orientacji sieci na brzegach proébki, a jednocze$nie poziom
naprezern wewnatrz obszaru nie ulega znaczacej zmianie (warto$ci naprezers wokoét dys-
lokacji r6znig si¢ nieznacznie — o ok. 10%). Oklejenie warstwa materiatu o tych samych
wlasciwosciach mechanicznych, podobnie jak w przypadku braku przemieszczeri na
brzegach prébki, powodowato zaburzenia orientacji sieci w obszarze brzegu probki. Ta-
kie warunki brzegowe uniemozliwiaja analize naprezeri dla matych obszaréw materiatu.
Wydaje sie wiec, ze przyjete w pracy warunki brzegowe w obu przyktadach obliczenio-

wych, jakkolwiek niedoskonate, sa optymalnym rozwiazaniem.

Parametr szerokosci rdzeni dyslokacji. Wprowadzenie tego parametru pozwolito na
uwzglednienie w opisie zaburzenia periodycznoéci utozenia atoméw w rdzeniach dys-
lokacji, zob. zaleznosci (4.71) i (4.72). Foreman i in. (1951) wprowadzili podobny pa-
rametr, ktéry stluzyt do opisu sily wigzann atomowych w rdzeniach dyslokacji. War-
to$¢ parametru wprowadzonego przez tych autoréw dobiera si¢ na podstawie wyni-
kéw eksperymentalnych. Podobnie jest w przypadku wprowadzonego w pracy parame-
tru charakteryzujacego szeroko$¢ rdzenia dyslokacji. Duze réznice w ksztaltach rdzeni
dyslokacji znacznie utrudniaja dobér tego parametru. Jego warto$¢ przyjeto poprzez
analize zasiegu rdzeni dyslokacji, tak jak to przedstawiono na Rys. 4.5 dla struktury
CdTe/ZnTe/GaAs oraz na Rys. 4.4 dla struktury GaN. Parametr ten stuzy do przyblize-
nia rzeczywistych oddzialywan miedzyatomowych i, jak wynika z wzoréw (4.71) i (4.72),

obniza on stale sztywnos$ci materiatu w miejscach zdefektowania sieci krystalicznej.

Naprezenia. Opracowany algorytm pozwala na wyznaczenie naprezen w heterostruk-
turach z uwzglednieniem naprezern wywotanych przez pojedyncze dyslokacje niedo-
pasowania. Naprezenia wokoét dyslokacji wyznaczane sa z uwzglednieniem zaréwno
nieliniowo$ci geometrycznej jak i fizycznej. Uwzgledniono réwniez anizotropie wiasno-
$ci mechanicznych. W odréznieniu od dostepnych w literaturze symulacji numerycz-
nych, réznica statych sieciowych poszczegdlnych sktadnikéw heterostruktury zadawana
jest bezposrednio, a nie poprzez réznice ich wspdlczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej
(por. np. Kret i in., 1999; Tillmann i in., 2000). Pozwala to na dalsze rozwijanie algorytmu
w celu uwzglednienia w analizie naprezen termicznych.

W analizie defektéw sieci krystalicznej czesto zachodzi konieczno$¢ uwzglednienia
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w opisie pozycji poszczegélnych atoméw. W obszarach rdzeni dyslokacji wyniki otrzy-
mane przy pomocy metod mechaniki kontinuum moga sie rézni¢ od rzeczywistych,
ze wzgledu na réznorodnoé¢ wystepujacych w nich konfiguracji atoméw. Bardziej do-
ktadne wyniki numeryczne mozna otrzymac¢ za pomoca metod, ktére uwzgledniaja
dyskretny rozktad atoméw w rdzeniach dyslokacji. Istnieja jednak mozliwo$ci potwier-
dzenia zasadno$ci uzycia modeli kontynualnych poprzez weryfikacje eksperymentalne.
Jednoczesnie istnieje wiele zagadnieri, dla ktérych wyniki uzyskiwane metodami kon-
tynualnymi zgadzaja si¢ z obserwacjami mikroskopowymi (zob. np. Bonnet, 1981; Vila
i in., 1996; Bonnet i in., 2000). Zaproponowana w pracy metode (podobnie jak metode
Foremana, Jaswona i Wooda) mozna traktowac jako kontynualne przyblizenie rozwigzan
Scistych. Szerokos¢ rdzenia dyslokacji, jak pokazuja pomiary eksperymentalne oraz sy-
mulacje numeryczne, zalezy od modelowanego materiatu i dlatego mozliwo$¢ modyfi-
kacji tej wielko$ci w modelu pozwala na bardziej adekwatny opis, zob. réwniez uwagi
w pracy Duesbery (1989). Wartosci naprezern widocznych na Rys. 4.10 i 4.13 odnosza
sie¢ do skali atomowej, gdzie wystepuje duza zmiennos$¢ pola przemieszczen i dlatego
sa one tak wysokie (por. Nix, 1989). W zaprezentowanej metodzie analiza dotyczy jedy-
nie sklfadowych krawedziowych dyslokacji, w zwiazku z czym naprezenia wywoltywane
przez sktadowe srubowe wektora Burgersa (dyslokacje ] oraz K wg. oznaczen z Rys. 3.1)
nie zostaly uwzglednione w analizie, poniewaz zastosowano ptaski stan odksztatcen.
Dzieki uwzglednieniu stalych sztywnosci wyzszego rzedu niz drugi mozliwy jest

opis takich zjawisk, jak:

e Wzrost objetosci materialu spowodowany nukleacja dyslokagji (Freidel, 1964; Sinc-
lair i in., 1978; Anand, 1979; Teodosiu, 1982) zob. Rys. 4.7.

e Zmiana struktury pasmowej, spowodowana naprezeniami hydrostatycznymi, ktére

zwigzane sa ze zwigkszeniem objetosci materiatu (zob. Spaepen, 2000; Nag, 2000).

Wyznaczanie stalych sztywnosci trzeciego rzedu jest obarczone stosunkowo duzym
bledem. Wartosci wyznaczone przez réznych autoréw moga sie rézni¢ nawet znakami
(por. Garg i in., 1978; Singh i Singh, 1987). Stale sztywnosci trzeciego rzedu dla GaAs
oraz CdTe wyznaczone eksperymentalnie dostepne sa w literaturze, natomiast dla ZnTe
wykorzystano warto$ci uzyskane za pomoca metod numerycznych. W przypadku struk-
tury GaN analiza zostata ograniczona do stalych sztywnosci drugiego rzedu.

Zbudowany do celéw pracy algorytm zostat zmodyfikowany do analizy naprezen i
odksztalcen w tzw. supersieciach (zob. Ruterana i in., 2002). Na podstawie analizy od-
ksztalceri supersieci mozliwe jest wyznaczenie koncentracji jej skladnikéw (zob. réwniez
Kret i in., 2001).
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Podsumowanie

W ramach niniejszej pracy opracowano nowa metode obliczania rozkiadu naprezen
w heterostrukturach. Wykorzystuje ona rozklady dystorsji sieci zmierzone za pomoca

metody fazy geometrycznej.

e Opracowana metoda pozwala na wyznaczenie, na podstawie pola dystorsji sieci,

naprezenn w strukturach krystalicznych zawierajacych dyslokacje.

e Umozliwia ona analize naprezent w obszarach rdzeni dyslokacji przy uzyciu metod

mechaniki kontinuum.

e Stworzone narzedzie, poprzez lepsze ukierunkowanie badan eksperymentalnych,

daje mozliwo$¢ symulacji numerycznej stopnia relaksacji heterostruktur.

e Duzym ograniczeniem tej metody wydaje si¢ fakt, ze informacje uzywane do ana-
lizy pochodza jedynie z dwéch wymiaréw prébki. Ograniczenie to wynika z me-
tody pomiaru dystorsji sieci. Analiza nie uwzglednia wiec relaksacji struktury w

kierunku prostopadlym do obrazu mikroskopowego.

e Metody obliczeniowe wykorzystujace informacje o potozeniach poszczegélnych
atoméw wymagaja stosunkowo duzych mocy obliczeniowych komputeréw, a tym
samym nie pozwalaja na modelowanie duzych uktadéw atomowych. W przypadku
wielu zadann metody kontynualne sa wystarczajaco doktadne do potrzeb analizy.
Przedstawiona metoda wyznaczania naprezeni moze by¢ efektywnym uzupetnie-

niem dla modelowania uktadu dyskretnych atoméw.
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