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1. Wstep

Technologia nano obejmuje produkcje i zastosowanie fizycznych, chemicznych
i biologicznych ukladéow w skali poczawszy od kilku atomow lub czasteczek do
wymiarow submikronowych, jak rowniez uzycie nano-struktur w ukladach
makroskopowych. Przypuszcza sig, ze nanotechnologia bgdzie miata glgboki wplyw na
swiatowa gospodarke i spoleczenstwo w XXI wieku, poréwnywalny z technologia
polprzewodnikowa, technikg informatyczna, komorkowa 1 molekularng biologia.
Nanotechnologie obiecuja przelom w takich obszarach jak produkcja materialow,
nanoelektronika, a dalej medycyna, przemyst samochodowy, energia, ochrona
srodowiska, informatyka oraz bezpieczenstwo narodowe. Nie wykluczone, ze
niebawem nanotechnologia spowoduje nastgpna rewolucje przemystowa.

Odkrycie nowych typow materiatow, procesow 1 zjawisk w nanoskali, jak
rowniez rozwoj nowych doswiadczalnych i teoretycznych metod badan dostarczajaq
swiezych pomystow dla rozwoju nowatorskich nanosystemow 1 nanostrukturalnych
materiatow. Jako pierwszy wizje nano-miniaturyzacji przedstawil w 1959 roku na
corocznym spotkaniu Amerykanskiego Towarzystwa Fizycznego w Kalifornii laureat
nagrody Nobla Richard P. Feynman otwierajac cykl wykladow zatytulowanych ,, Jest
duzo miejsca na samym dnie” [1]. Wykorzystujac znane fizyczne prawa, Feynman
wyobrazit sobie, kilka lat przed pierwszym uzyciem stowa chip technologie uzywajaca
czarne] skrzynki, budujaca nano-obiekty manipulujac pojedynczymi atomami lub
czasteczkami.

Dlatego dzi$ nanomaterialy tworzq nowsg, atrakcyjng grupg tworzyw w ceramice 1
elektronice, decydujaca o przekroczeniu kolejnej bariery technologicznej, tak w
rozwoju prototypowych urzadzen jak i w réznorakich zastosowaniach materialowych.
W szczegOlnosci nanomaterialy na osnowie azotkow metali grupy III ukladu
okresowego sa uzyteczne i preferowane jako materialy dla zaawansowanych
technologicznie wyrobow, takich jak efektywnie dziatajacy ,,niebieski” laser [2] czy
diody LED [3] w zakresie swiatla od niebieskiego do ultrafioletu. Nalezy podkreslic, ze
w zaledwie kilkunastoletniej historii praktycznych zastosowan azotkow grupy III,
szczegolnie to dotyczy azotku galu — GaN, wigkszo$¢ aplikacji oparta jest na
epitaksjalnych  heterostrukturach  zbudowanych z  nanokrystalicznych — warstw
azotkowych na drodze jednego z procesow osadzania i krystalizacji z fazy gazowe)

(epitaksjalne procesy wzrostu MBE c¢zy MOVPE). Sukces komercyjny tzw.



_niebieskich” diod LED i laserow na osnowie azotku galu poprzedzony byt jednak
prawie trzydziestoletnim okresem zmudnych badan w licznych osrodkach akademickich
jak 1 liczacych si¢ firm amerykanskich, europejskich czy azjatyckich. Wyraznie mniej
badan dotyczylo natomiast otrzymywania i charakterystyki nanoproszkow, nanoceramik
badz to kompozytow tego i podobnych zwigzkow, a juz szczatkowa jest problematyka
wykorzystania tej formy materialowej azotku galu w praktyce. Wynika to w znaczne)
mierze z tego, ze przez lata gtowny impet badawczy ukierunkowany byl na osiagnigcie
zalozonych celow w warunkach ostrej rywalizacji o wygranie rywalizacji 1 usadowienie
sig na rynku , niebieskich” zrodet $wiatla.

Waznym zagadnieniem bylo poszukiwanie wydajnej 1 ekonomicznej metody
otrzymywania nanoproszkow jako podloza dla potencjalnych, uzupelniajacych badz
konkurencyjnych w stosunku do monokrystalicznego GaN, zastosowan W
optoelektronice 1 ceramice.

Innym stosunkowo nowym preznie rozwijajacym sig kierunkiem badan w technologii
syntezy  materialow  polprzewodnikowych  jest  rozpatrywanie = mozliwosci
domieszkowania ich jonami pierwiastkow ziem rzadkich. Azotek galu domieszkowany
jonami ziem rzadkich to potencjalnie nowa generacja wydajnych luminoforow:
GaN:(Er,Tb) [4,5] — zielony luminofor, GaN:(Pr,Eu) [6,7,8] — czerwony oraz GaN:Tm

[9] — niebieski luminotor.

Celem niniejszej rozprawy doktorskiej bylo opracowanie metody syntezy
nanometrycznych proszkow GaN  czystych i domieszkowanych jonami ziem rzadkich
oraz zhadanie ich wlasciwosci strukturalnych, morfologicznych i optycznych. Nalezy
tutaj zaznaczyc, iz szczegolmy nacisk w niniejszej rozprawie poloiono na badania
podstawowych wlasciwosci fizycznych nanokryszialow GaN. Zwiqzane jest 1o miedzy
innymi z faktem, iz sq to stosunkowo nowe materialy, posiadajqce ogromne mozliwosci
aplikacyjne. Dodatkowo zbadany zostal wplyw rozmiaru ziarna na wlasciwosci

liminescencyjne.
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2. Wiasciwosci fizykochemiczne azotku galu

Azotek galu jest przedmiotem intensywnych badan przede wszystkim ze wzgledu na
swoje wlasciwosci: prosta i szerokq przerwe energetyczng (3,4 eV), duzg stabilnosc
termiczng i znaczng odpornosc na dziatanie chemiczne.
Zainteresowanie tym zwigzkiem oraz zwigzkami potrojnymi typu GaN (In, Al) wynika
z mozliwosci zastosowania ich w zrodiach promieniowania w zakresie dtugosci fali od
swiatla zoltego do niebieskiego, a nawet ultrafioletu [10,11], oraz w tzw. elektronice
wysokotemperaturowe;.

Azotek galu krystalizuje zazwyczaj w ukladzie heksagonalnym typu wurcytu
(rys. 1) o parametrach sieci a =3.18 A i ¢=5.16 A [12]. Istnieje rowniez odmiana
kubiczna typu blendy cynkowej [13]. Azotek galu ma wiasciwosci fizyczne typowe dla
polprzewodnikowych  zwigzkow pierwiastkow trzeciej 1 pigtej grupy ukladu
okresowego. Ma natomiast znacznie wyzszg temperatur¢ topnienia (1500 °C) niz
pozostale zwiazki tej grupy: arsenki, antymonki czy bizmutki. Rowniez odpornos¢ na
utlenianie oraz reaktywne srodowiska jest w przypadku azotku galu wigksza niz
pozostatych potaczen AmByv. GaN nie ulega rozkladowi w goracych roztworach
kwasow, a powoli rozktada si¢ w goracych, stezonych roztworach wodorotlenku sodu 1

potasu. Podstawowe parametry fizyko-chemiczne dla GaN zamieszczono w tab. 1.

Rys. 1. Schemat struktury krystalicznej GaN typu wurcytu. Czerwony atom symbolizuje atom
domieszki np. Eu’".



Tab. 1. Podstawowe parametry fizyko-chemiczne GaN [134]

Struktura wurcytu blendy cynkowej
Parametr
Grupa symetril s, -P6;3mc 7% -F43m
Liczba atoméw w Icm’ 8.9-10% 8.9-107
Temperatura debye’a 600 K 600 K
Gestosc 6.15gcm™ 6.15 gem™
Stala dielektryczna 8.9 (300K) 9.7 (300K)
(statyczna)
Stala dielektryczna 5.35 (300K) 5.3 (300K)
(wysoko
czestotliwosciowa)
Stala sieciowa a 3.160 +3.190 A 4.52 A (300K)
Stala sieciowa ¢ 5.125+5.190 A -
Wspodtezynnik 5.59x10° K Ny
rozszerzalnosci
termicznej a
Wspotezynnik 3.17x10° K -
rozszerzalnosci
termicznej ¢
Przerwa energetyczna 3.47 eV (0 K) 3.28eV (0 K)

3.39 eV (300K)

3.2 eV (300K)




3. Metody otrzymywania azotku galu

Istnieje wiele sposobow otrzymywania azotku galu, ktore mozna uszeregowac
nastepujaco:
I. Metody epitaksjalne stosowane w osadzaniu cienkich warstw GaN;

- z fazy gazowej z wykorzystaniem zwiazkow metaloorganicznych
(MOVPE — Metal-Organic Vapour Phase Epitaxy),
- z wigzek molekularnych (MBE — Molecular Beam Epitaxy),
- z tazy gazowej metoda wodorkowa (HVPE — Hydride Vapour Phase
Epitaxy),

II. Metody otrzymywania monokrysztatow azotku galu
- otrzymywanie monokrysztatdw azotku galu metoda wysokocisnieniowa,
- metoda otrzymywania monokrysztaltow GaN w wyniku transportu
chemicznego,
- metoda otrzymywania monokrysztaltow GaN w wyniku reakcj
metalicznego galu z amoniakiem,
- metoda otrzymywania monokrysztalow GaN w wyniku reakcji chlorku
galu z amoniakiem,
- metoda otrzymywania monokrysztalbw GaN w wyniku reakcji tlenku
galu z amoniakiem,
- otrzymywanie monokrysztatow GaN metoda MFX (molten flux
solution),
III. Metody otrzymywania azotku galu metodami benzeno-termalnymi,
IV. Metody otrzymywania proszku azotku galu.
V. Metoda zol-zel, umozliwiajaca wzrost nanokrystalicznych wytracen GaN w

matrycy szklanej.
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3.1. Techniki epitaksjalne otrzymywania cienkich warstw GaN

Procesem technologicznym majacym najszersze zastosowanie przy wytwarzaniu
warstw zwiazkow polprzewodnikowych AIII-N jest proces epitaksji, czyli proces
kontrolowanego wzrostu monokrystalicznych warstw odwzorowujacych strukturg
krystaliczng podloza. W technologii epitaksji warstw AIII-N stosuje sig¢ trzy techniki:
MBE [14,15], MOVPE [16,17] i HVPE [18,19]. Proces MBE odbywa si¢ w
ultrawysokiej prozni (~107"" hPa). Na podloze podgrzane do kilkuset stopni Celsjusza
kieruje sie wiazki molekularne reagentow stanowiacych zrodlo pierwiastkow
sktadowych osadzanej warstwy. Technika ta charakteryzuje si¢ duzg precyzjgq kontroli
procesu osadzania, glownie dzigki malej szybkosci wzrostu warstw 1 mozliwosci
sledzenia procesu in-sifu przy uzyciu analizatoréw dyfrakcyjnych (np. RHEED) i
innych. Cechy predestynuja te technike do zastosowan badawczych. Zaleta MBE jest
stosunkowo niska (nizsza niz w MOVPE) temperatura podioza (do okolo 900 °C). Przy
stosowaniu MBE do wytwarzania warstw epitaksjalnych AIII-N konieczne jest
stosowanie zrodia azotu atomowego. Uzywa sig¢ skomplikowanych efuzyjnych komorek
(tzw. krakingowych), ktore podnosza 1 tak wysoki koszt aparatury. Technika MOVPE
jest technikg epitaksji z fazy gazowej, w ktorej czgsc reagentow ma postac zwigzkow
metaloorganicznych. Reagenty gazowe 1 metaloorganiczne rozkladajg si¢ w wysokie)
temperaturze w reaktorze epitaksjalnym. Temperatura procesu epitaksji jest wyzsza, niz
w MBE, powyzej 1000 °C dla GaN i1 AIN. Proces prowadzi sig¢ przy cisnieniu
atmosferycznym lub obnizonym do poziomu kilkudziesigciu mmHg, gazem nosnym
jest wodor lub azot. Rowniez w tej technice mozna stosowac kontrolg in-situ grubosci 1
sktadu osadzanych warstw. Ze wzgledu na duze szybkosci wzrostu warstw 1 mozliwos¢
konstruowania przemystowych reaktorow epitaksjalnych pozwalajacych prowadzic
proces na kilku typowych podiozach 3-calowych jednoczesnie. Technika MOVPE
znalazla szerokie zastosowanie w przemysle, przede wszystkim w technologii diod
elektroluminescencyjnych. Inng technika osadzania warstw AIII-N z fazy gazowe) jest
technika HVPE, w ktorej dzigki duzej szybkosci wzrostu mozna uzyskac warstwy
o grubosci 300 + 400 um. Po ich odseparowaniu od podioza i odpowiedniej obrobce,
moga zastepowac krysztal objetosciowy w homoepitaksji warstw AIII-N w technikach

MOVPE badz MBE.
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3.1.1. Podloza alternatywne stosowane w epitaksji

Prowadzone od szeregu lat badania maja na celu opracowanie powtarzalnej technologii
wytwarzania materiatobw 1 struktur spelniajacych wymagania konstrukcji przyrzadow
emitujacych i wykrywajacych niebieskie swiatlo oraz ultrafiolet, a takze przyrzadow
elektroniki wysokotemperaturowej. Jednym z podstawowych ograniczen rozwoju w
badaniach podstawowych i aplikacyjnych jest brak tanich objgtosciowych,
monokrystalicznych podlozy GaN o duzej powierzchni — odpowiednich dla technologii
planarnej. Dlatego wprowadzono pojecie podlozy alternatywnych w znaczeniu:
wykonane z innego materialu niz azotki grupy III ukladu okresowego. Stosowane sg
podloza alternatywne o odpowiedniej orientacji: szafir Al,Os, weglik krzemu SiC,
krzem Si, arsenek galu GaAs, galany LiGaO, NdGaO,, glinian LiAlO; czy ZnO.
Warstwy osadzane na takich podtozach w technologiach MOVPE czy MBE sa niestety
mocno naprezone i zdefektowane. Wywolane jest to duzym niedopasowaniem stalych
sieci, odmienng struktura stosowanego podloza i osadzanej warstwy, a takze roznica
wspolczynnikOw rozszerzalnosci termicznej podloza 1 warstwy, co lacznie skutkuje
m.in. duza gestoscia dyslokacji Srubowych, propagujacych si¢ od obszaru
przejsciowego podiloze-warstwa do powierzchni warstwy oraz, nierzadko, pgkaniem
struktury epitaksjalnej lub podloza [20]. Stad w wielu osrodkach badawczych
podstawowe prace dotycza opracowania technologii quasi-objgtosciowych podlozy do
zastosowan technologii epitaksji heterostruktur (In, Al, Ga)N.
Rozwiazaniem moze byc albo proba syntezy krysztalu azotku galu jako materialu na
podloze (z mozliwoscig zastosowania w produkcji) — konieczne sa jednak bardzo
wysokie cisnienia (do 2 GPa) i temperatura (do 2000 K) oraz czas krystalizacji co
najmniej 100 godzin do wytwarzania podlozy o rozmiarach rzedu 100 mm®, metody
sublimacyjne albo wytworzenie quasi-objgtosciowego materialu o cechach podloza
monokrystalicznego. Podloza quasi-objgtosciowe 0 cechach podlozy
monokrystalicznych probuje si¢ wytwarza¢ dwoma sposobami:

a) technika ELO (ELOG - epitaxial lateral over growth) lub SAE (selective epitaxy

area),
b) technika HVPE (hydride vapour phase epitaxy), z ewentualnym zastosowaniem

techniki MOVPE.
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Wydaje sig, ze dalszy postep w technologii struktur przyrzadowych AIIIN uzalezniony
jest od rozwoju technologii otrzymywania podiozy, ktore zapewniaja wytwarzanie
warstwy buforowej GaN o zdecydowanie obnizonym poziomie koncentracji nosnikow
defektow (rzedu 10* cm™), niskim tle koncentracji no$nikow fadunku w warstwie GaN
niedomieszkowanej (spetniony warunek polizolacyjnosci, n ~ 10" + 10" cm™) oraz o
rozmiarach minimum 1,5 cala do zastosowan w technologii planarnej.

Niezaleznie od wyboru techniki otrzymywania warstw azotku galu przydatnych do
seryjnego wytwarzania przyrzadow potprzewodnikowych, konieczne jest stosowanie
podiozy alternatywnych. Prace badawcze prowadzone z podifozami alternatywnymi
majq na celu osiggnigcie poprawy jakosci warstw epitaksjalnych 1 to niezaleznie od

techniki osadzania warstw [21].

3.2. Technologia otrzymywania monokrysztalow GaN

Monokrysztaly objetosciowe azotku galu moga znalez¢ zastosowanie jako material
podlozowy do osadzania homo-epitaksjalnych warstw tego zwigzku. Opracowanie
technologii otrzymywania dobrej, jakosci monokryszatlatlow objetosciowych GaN jest
niezmiernie trudnym wyzwaniem. Jedyna jak dotad znang metodaq pozwalajaca na
uzyskiwanie dobrej jakosci, lecz malych monokrysztalow azotku galu jest metoda
wysokocisnieniowa opracowana w Instytucie Badan Wysokocisnieniowych PAN w
Warszawie [22,23]. Niestety, istotnym ograniczeniem w zastosowaniu otrzymywanych
monokrystalicznych podiozy GaN w technologii planarnej jest ich mala powierzchnia
(okoto 1 cm?), dos¢ duzy poziom naprezen w otrzymywanych krysztatach oraz wysoka
koncentracja nieintencjonalnych domieszek. Opisywana metoda jest obecnie jedyng
poznang drogg pozwalajaca zastosowac uzyskane monokrysztaly do zastosowan
komercyjnych. W warunkach wysokiego cis$nienia azotu uzyskano niebiesko-fioletowg

diodg oparta na monokrysztale GaN [24].



3.3. Technologia benzeno-termalna

Wysokocisnieniowa metoda benzeno-termalna pozwala uzyskiwa¢ nanometryczne
proszki azotkow w wysokim stopniu krystalizacji. Reakcja tworzenia sig azotkow

zachodzi wedlug nastepujacej reakcji:

MCI, + LisN — MN + LiCl ; (3.3.1)

gdzie M to metal przejsciowy. Reakcje przeprowadza si¢ w reaktorze stalowym w
ci$nieniach rzedu powyzej 100 atm oraz w temperaturze w zakresie od 300 do 400 °C.
Jako rozpuszczalnika zazwyczaj uzywa si¢ benzenu. Metodq ta otrzymano
nanokrystaliczny GaN w reakcji GaCl; z LisN w benzenie; o srednim rozmiarze ziarna
wynoszacym 30 nm [25-28]. Istotng zaleta tej metody jest bardzo niska temperatura
syntezy wynoszaca 280 °C oraz wynoszaca ponad 80 % wydajnos¢ procesu. Jedynym
mankamentem syntezy jest fakt iz caly proces przeprowadza si¢ w cisnieniowym
reaktorze w idealnym srodowisku bezwodnym. Technikami benzeno-termalnymi mozna
uzyska¢ rowniez inne azotki takie jak: ZrN [29], CN [30] 1 CrN [31]. Chen 1 in. [32]
syntezujac czysty metal galu metoda hydrotermalng (200 atm.) uzyskal przezroczysty
lity bloczek azotku galu skladajacy si¢ nanokrystalitow GaN o ciekawych
wlasciwosciach strukturalnych. Sredni rozmiar pojedynczego krystalitu okreslony na

podstawie badan TEM wynosit 12 nm.

3.4. Wytwarzanie polikrystalicznego proszku GaN

Z technologicznego punktu widzenia polikrystaliczny proszek azotku galu ma
mniejsze znaczenie praktyczne niz monokrysztaly objgtosciowe czy warstwy
epitaksjalne. Jednak szeroka gama metod pozwalajaca otrzymywac proszek GaN o
roznych wielkosciach krystalitow, budzi zywe zainteresowanie wielu osrodkow
naukowych na calym s$wiecie. Poznanie podstawowych fizycznych wilasciwosci tej
formy materialowej jest kluczowym celem, poprzedzajacym pozniejsze badania nad

zastosowaniem tego materiatu w urzadzeniach komercyjnych. Pierwsze proby

14



otrzymywania proszku azotku galu pochodza z 1932 roku. Syntezowano go w wyniku
reakcji metalicznego Ga z NH3 w zamknigtym reaktorze, w zakresie temperatur 800 +
1000 °C [33].

Obecnie najbardziej rozpowszechniong metodq otrzymywania wysokiej jakosci
czystego strukturalnie nanoproszku azotku galu jest metoda termicznej dekompozycji
prekursora galowego (ang. combustion method) w przeplywie gazowego reagenta
azotujacego. Zaleta tej metody jest mozliwo$¢ uzyskiwania zaréwno czystych jak 1
domieszkowanych azotkow galu o rozmiarach krystalitow od kilkunastu nanometrow
do kilkuset mikrometrow, charakteryzujacych sig dodatkowo bardzo wysokim stopniem
krystalizacji 1 monodyspersyjnosci rozmiaru ziarna. Domieszkowany lantanowcami
nanokrystaliczny proszek GaN wykazuje silng luminescencje w zakresie od sSwiatla
niebieskiego do ultrafioletu. W technice tej jako czynnika azotujacego najczescie)
uzywa si¢ hydrazyny — N;H; lub amoniaku NH3; Wiasnie tego typu materialy
nanokrystaliczne, domieszkowane jonami pierwiastkow lantanowcow o wlasciwosciach
luminescencyjnych,  byly  glownym  tematem badan  eksperymentalnych
przeprowadzonych w ramach realizacji niniejszej pracy.

Praktycznie wszystkie metody syntezy azotku galu polegaja na uzyciu amoniaku jako
reagentu azotujacego. Moze to by¢ gazowy amoniak, w atmosferze ktorego biegnie
proces, a wigc jest dostarczany do reagentu glownego (zwigzku galu) niejako z
zewnatrz. , Wewnetrzne” azotowanie ma natomiast miejsce w reakcjach rozkladu
termicznego zwiazkOw zawierajacych azot (adduktow 2z amoniakiem czyli soli
amonowych). Nie otrzymuje si¢ azotku w bezposredniej syntezie z pierwiastkow [34].
Najczescie) stosowang metodg otrzymywania azotku galu jest reakcja metalicznego galu

z amoniakiem w zakresie temperatur 1000-1300 °C.

Ga+ NH ——>GaN +3/2H. (3.4.1)

Stosujac tego typu reakcje mozna uzyskac krystaliczne nano-belki GaN o $rednicy 50-
60 nm [35,36]. Polikrystaliczny proszek o strukturze wurcytu zawierajacy poszarpane

.aglomeraty o wielkosci kilku mikromerow uzyskano w reakcji metalicznego Ga i
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azotujac go w przeplywie gazowego amoniaku w temperaturze 850+950 °C 1 czasie od
2 do 12 godzin [37]. Ciekawe rozwigzanie w otrzymywaniu proszku GaN z
metalicznego Ga zaproponowano w pracy [38]. Aby otrzymac proszek GaN o srednim
rozmiarze ziarna 20+200 nm zastosowano stalo-pradowe lukowe wyladowanie
plazmowe. Cisnienie w komorze wynostto 150+600 Tor. Gazem inertnym byla
mieszanka N»/NH3 z rozng koncentracjg amoniaku. Jedyng wadg tej metody jest czgste
utlenienie si¢ do tlenku galu (B-Ga,O;) czesci metalicznego galu uzytego jako
prekursora galowego 1 konwertowanego do GaN.

Zasadnicza trudnos$cig w realizacji procesu jest to, ze gal w temperaturze reakcji jest
cieczag (t=29.7 °C), stad powierzchnia kontaktu migdzyfazowego jest niewielka.
Tworzacy sig¢ azotek pokrywa powierzchnig metalu zwarta warstwa, ktora silnie
ogranicza dyfuzje amoniaku. Calkowite przeksztalcenie metalu w azotek wymaga
zastosowania dodatkowych rozwigzan. Po schlodzeniu mieszaniny galu 1 azotku galu,
poddaje si¢ ja zmieleniu, a nastgpnie ponownemu azotowaniu. Otrzymanie azotku o
sktadzie odpowiadajacym teoretycznemu wymaga stosowania dhugiego czasu
azotowania lub wielokrotnego mielenia.

Inna modyfikacjq procesu jest dodanie do galu substancji, ktora w procesie rozkladu
termicznego wydziela amoniak, co powoduje zarowno ,wewngtrzne” azotowanie
stopionego metalu jak i jego mieszanie. Zwiazkiem, ktory doskonale spelnia te warunki
jest weglan amonu. Mieszaning galu z (NH4),CO; powoli ogrzewa si¢ do temperatury

1200°C w strumieniu amoniaku. W tych warunkach zachodza nastepujace reakcje:

(NH ))CO, ——> NH + H O+ CO, (3.42)

Ga+ NH, ——>GaN +3/2H. (3.43)

Wydzielanie sig w duzych objetosciach substancji gazowych powoduje energiczne
mieszanie cieklego ukfadu reagentow. Od temperatury 500 °C mieszanina zestala sig,

jest jednak na tyle porowata, ze proces azotowania amoniakiem dostarczanym z
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zewnatrz trwa do temperatury 1200 °C. Otrzymany w ten sposob azotek nie zawiera co
prawda wolnego galu, lecz jest zanieczyszczony tlenkiem, oraz trudnymi do usunigcia
zanieczyszczeniami z weglanu amonu. Tlenek galu (IIT) reaguje z metalicznym galem
tworzac, lotny w temperaturach powyzej 700 °C, tlenek galu (I), ktory mozna usunac z
powierzchni metalu przez odparowanie pod zmniejszonym cisnieniem. Z tak
przygotowanego metalu w wieloetapowym procesie azotowania amoniakiem uzyskuje
sig azotek o najnizszym poziomie zanieczyszczen tlenem.

Kolejnym reagentem uzywanym w syntezie azotku galu jest trojtlenek galu, ktory w

reakcji z amoniakiem przeksztalca sig z wydzielaniem wody w azotek zgodnie z reakcja

Ga.O +2NH ——>2GaN +3H O (.44)

Stosujac powyzsza reakcje mozna uzyskiwac proszki azotku galu o roznych rozmiarach
ziarna. Dowiedziono, ze stosujac metode dekompozycji szesciofluorku galowo-europo-
amonowego w gazowym amoniaku, mozna uzyska¢ nanokrystaliczny proszek GaN
domieszkowany europem o srednim rozmiarze ziarna 1 pm [39,40,41]. Jako prekursora
galowego uzyto w tym przypadku komercyjnego azotanu galu. Pokazana przez autorow
metoda jest zmodyfikowang metoda otrzymywania GaN, ktora zostala opracowana
przez Hahm 1 Juza juz w 1940 roku [42]. Nanometryczne proszki (100 nm) uzyskano
stosujgc jako prekursor wyjsciowy oksywodorotlenek galowy GaOOH [43]. Zasadnicza
roznicg w odroznieniu do poprzednich metod jest fakt, iz konwersji do GaN podlega
tutaj romboendryczna (o-Ga;0Os) odmiana tlenku galu, a nie jak to jest z reguly -
Gay0s5. Azotujac pod cisnieniem 100 Tor w przeptywie NH; mieszanke tlenku galu 1
metalicznego galu w proporcjach 1:4, autorzy pracy otrzymali bardzo drobny proszek
GaN o $rednim rozmiarze ziarna 45 nm [44].

Inng metoda otrzymywania polikrystalicznego GaN w reakcjach opierajacych si¢ na
wygrzewaniu w temperaturze odpowiednich prekursorow jest np. wygrzewanie w
1000° C mieszaniny Ga/Li w NH; [45], lub wygrzewanie w temperaturach powyzej
1000 °C w zamknietym systemie mieszaniny Galy/NH4ClI/LizN [46]. W Polsce
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preparatyka polikrystalicznego azotku galu zajmuje si¢ Akademia Gorniczo-Hutnicza w
Krakowie. Opracowano tam pyrolityczna metodg rozkladu amidku galu ({Ga(NH)3/2}n)
w gazowym lub cieklym NH; [47,48]. Opiera si¢ ona na reakcjach transaminacji i
stopniowej deaminacji w uktadzie: Ga[N(CHs),]; + ciekly amoniak, prowadzacej do
polimerowego imidka galu ({Ga(NH)3.2}a). Zwiazek ten w postaci proszku poddawany
jest w drugim etapie pirolizie w temperaturach 300+1100 °C w atmosferze amoniaku,
dajac nanokrystaliczny GaN (2 — 30 nm).

Zmodyfikowana przez autora rozprawy metoda syntezy pozwala w reakcji B-Ga;O; z
NH; uzyskac¢ krystaliczny proszek o srednim rozmiarze ziarna od 5 do 30 nm.
Szczegdtowy proces syntezy oraz zasadnicze roznice w stosunku do opisanych powyzej

metod zostang szczegotowo przedstawione w rozdziale 7.

18



3.5. Technologia zol-zel w produkcji nanokompozytow SiO,:GaN

Technika zol-zel nie jest bezposrednia metods wytwarzania krystalicznych azotkow,
jednakze pozwala wytworzy¢ nanokrystaliczne wytracenia zamknigte w matrycy
szklanej. Istotng zaleta tej metody jest tatwosci wprowadzania dowolnych domieszek do
matrycy krzemionkowej na etapie zolu.

Proces otrzymywania materialtow metoda zol-zel na przyktadzie krzemionki
moze by¢ rozpatrywana jako metoda chemicznej syntezy materialow nieorganicznych 1

niemetalicznych takich jak szkla i ceramiki. Proces zol-zel mozna podzieli¢c na cztery

etapy:

- Hydroliza - etap w ktorym nastgpuje przygotowanie koloidalnego roztworu
(zolu) w procesie hydrolizy uzytego prekursora. Jest to przeprowadzenie
dwusktadnikowego roztworu w uklad ulegajacy stopniowej homogenizacji.

Zachodzi ona zgodnie z reakc)a:

=Si-OR + H;0 < = Si—OH + ROH

lub w postaci ogolnej:

M(OR); + H,0 — HO-M(OR); + ROH

gdzie R jest grupa alkilowa, M moze byc¢ atomem metalu np. Ti, Al,, Zr

lub atomem niemetalu tak jak w przypadku Si.

- Kondensacja — etap polimeryzacji faczacy czastki w tancuchy, a nastgpnie
w siec obejmujaca calq objetosc gestego zelu. Na tym etapie powstajgq
wigzania siloksanowe (Si—O-Si) 1 formowanie si¢ krzemionki. Etap ten
zachodzi zgodnie z dwoma rownolegle zachodzacymi reakcjami:

=Si—OR + HO-Si= < = Si—0-Si= + ROH

oraz
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=Si—OH + HO-Si= <> = Si-0-Si= + H,0

lub w postaci ogolnej w reakcjach:

(OR);M-OH + OH-M(OR); — (OR);M-0O-M(OR); + H;0

oraz

(OR);sM-Or + HO-M(OR); —> (OH);M-O-M(OR); + ROH

- Suszenie — etap w ktorym nastgpuje konwersja mokrego zelu do zelu

suchego (ang. xerogel) i polega na usunigciu mozliwie duzej czesci

czasteczek alkoholu 1 wody.

- Spiekanie (wygrzewanie) — etap zaggszczenia czyli densyfikacji zelu

zachodzacy w temperaturze wyzszej od temperatury suszenia zelu. Usunigte

zostaja resztki grup OH lub OR oraz ma miejsce zamykanie porow,

ktoremu towarzyszy dalszy skurcz objetosciowy. Moze wtedy wystapic

niekorzystne zjawisko nazywane pienieniem si¢ szkla, a objawiajace si¢

pekaniem struktury. W procesie spiekania material szklisty staje sig

przezroczysty.

W metodzie tej jako prekursora galowego uzywa sig najczescie) tlenku galu — Ga;O3 lub

azotanu galu — Ga(NOs);; tetraetoksysilan TEOS lub tetrametoksysilan — TMOS sg

prekursorami krzemionkowymi [49-52].
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4. Metody charakteryzacji azotku galu

4.1. Charakteryzacja struktury i morfologii nanomaterialow

4.1.1. Rentgenowska dyfrakcja proszkowa (XRD) i dyfrakcja elektronowa (SEAD)

Podstawowg metodg pozwalajacg na zidentyfikowanie struktury materiatu 1 zwiazanych
z nig parametrow, takich jak:

- uktad krystalograficzny w jakim materiat krystalizuje,

- typ sieci,

- parametry sieciowe komorki elementarnej (a, c)

- wskazniki (hkI),

- budowa fazowa, analiza ilosciowa faz,

- pomiar wielkosci krystalitow,

- pomiar naprezen

jest metoda analizy dyfrakcji promieni rentgenowskich (XRD) na plaszczyznach
krystalograficznych analizowanego materiatlu. Zjawisko dyfrakcji zajdzie tylko wtedy,
jesli na krysztal bedzie padac promieniowanie o dhugosci fali mniejszej lub rownej
parametrom sieci krysztalu. Promieniowanie rentgenowskie emitowane jest z lamp, w
ktorych zastosowano rozne materialy anody (Ag, Co, Cr, Cu, Fe, Mo,W). Dhugosc¢ fali
promieniowania rentgenowskiego zmienia sig¢ od 0,021 nm do 0,275 nm ([53].
Rejestracje dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego przeprowadza si¢ za pomoca
licznika Geigera-Mullera lub scyntylacyjnego. Rezultatem jest dyfraktogram, na ktorym
piki o roznym natgzeniu 1 polozeniu odpowiadajg okreslonym plaszczyznom
scharakteryzowanych wskaznikami (hkl). Natgzenie wigzki ugigte] na plaszczyznach
krystalograficznych jest rejestrowane przy odpowiednim kacie dyfrakcji. Wzmocnienie

impulsu nastepuje, gdy spetnione jest rOwnanie Bragga:

nA=2d-sinB (4.1.1.1)
gdzie: n- rzad ugigcia,
A- dhugos¢ fali promieniowania rentgenowskiego,
d- odleglosc plaszczyzn sieciowych,

6- kat migdzy plaszczyzng a promieniowaniem padajacym.
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Wiadomo, ze materialy o malej masie atomowej wykazuja dobra przenikliwosc, a o
duzej masie atomowej utrudniajg przenikanie promieni rentgenowskich. Gdy rozmiary
krystalitow ciala stalego wynosza mniej niz 100 nm, w diagramie dyfrakcyjnym
proszkowym probek obserwuje si¢ poszerzenie linii dyfrakcyjnej w stosunku do
normalnej, skonczonej jej szerokosci, bedacej wynikiem roznych czynnikow
instrumentalnych (geometrii zrodla, geometrii szczelin, absorpcji w preparacie, braku
scistej  monochromatycznosci  zrodta  promieniowania,  itp.).  Parametrem
charakteryzujacym poszerzenie linii rentgenowskiej, jest najczgscie] potowkowa
szerokos¢ linii B w mierze katowej (szerokos¢ przy polowie maksymalne) jej
intensywnosci), skorygowana o szerokosc instrumentalna. Stosujac metodg Scherrer’a
mozna okreslic wielkos¢ krystalitow. Znajac szerokos¢ potowkowa linii dyfrakcyjne;,

wielkosc krystalitow w metodzie Scherrer’a okresla sig ze wzoru:

094

= W il 4.1.1.2
B-cosb, ( )

gdzie: D- $rednica krystalitow (czastki krystalicznej),

B — szerokosc linii dyfrakcyjnej mierzona w polowie jej maksymalnego natezenia ( w
radianach),

A- dhugosc fali promieniowania rentgenowskiego,

O5- kat ugiecia wigzki promieniowania odpowiadajacy maksimum braggowskiemu.

Omowiona tu w zarysie metoda, oparta na rownaniu Scherrer’a [4.1.1.2], daje $rednig
wartos¢ D, ktorej doktadnos¢ szacuje sig na okoto 20 %, co jest spowodowane glownie
roznym ksztaltem i rozktadem rozmiarow czastek. Metody te nadaja si¢ szczegolnie
dobrze do czastek o rozmiarach 3-50 nm [54], dla ktorych ustalenie profilu wzglgdem
tta nie przedstawia wigkszych trudnosci, a roznica szerokosci polowkowych —
obserwowanej i instrumentalnej — jest wystarczajaco duza, pod warunkiem oczywiscie,
ze linie poszczegolnych faz nie pokrywajg sig.

Inna technikg analizy strukturalnej zwigzkow, szczegolnie uzyteczng w przypadku
badania materiatow kompozytowych i1 proszkowych jedno lub wielofazowych, jest
selektywna mikroskopowa dyfrakcja elektronowa (SEAD z ang. Selected Electron Area
Diffraction). Co najwazniejsze, mozliwos¢ wykorzystania zjawiska dyfrakcji wiazki
elektronow na wybranym obszarze powigkszenia mikroskopowego 1 jej zilustrowanie w

postaci rejestrowanych na elektronogramie kolowych refleksow umozliwia
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identyfikacje struktury wybranego obszaru probki. SEAD wigze sig SciSle z metoda
wskaznikowania obrazow dyfrakcyjnych. Terminem tym nazywa sig procedurg, w
wyniku ktorej mozemy stwierdzi¢ od jakich plaszczyzn pochodza pierscienie, czy
refleksy obserwowane na zdjeciu dyfrakcyjnym. W  przypadku materialu
polikrystalicznego (gdy na zdjgciu obserwujemy pierscienie) wskaznikowanie
sprowadza sig¢ od okreslenia typu plaszczyzn (hkl w notacji krystalograficznej),
natomiast w przypadku refleksow pochodzacych od pojedynczego ziarna trzeba
uwzgledni¢ relacje geometryczne wzajemnych potozen refleksow, co prowadzi do
podania jednego z wielu mozliwych (krystalograficznie rownowaznych) opisow

wskaznikowania zdjgcia [55].

4.1.2. Transmisyjny mikroskop elektronowy w badaniach nanomaterialow

Transmisyjna mikroskopia elektronowa (TEM) oraz jej wspolczesna odmiana
wysokorozdzielcza mikroskopia elektronowa (HRTM), jest jedng z najwazmejszych
metod badawczych dostarczajacych informacji o morfologii materiatow tj. okreslenia
ksztattow 1 rozmiarow czastek. Metoda TEM moga byc badane obiekty zarowno
krystaliczne jak 1 bezpostaciowe 1 co bardzo wazne uzyskuje si¢ informacje nie tylko z
powierzchni lecz rowniez z objgtosct probki. Oznacza to, ze probka moze mie¢ zlozona
strukture przestrzenna (np. nanoczasteczki w matrycy lub samoorganizujace sig
nanoczasteczki). Oczywiscie jak kazda metoda badawcza, TEM ma pewne
ograniczenia. Najwazniejsze z nich to konieczno$c¢ przygotowania preparatow w postaci
cienkich warstw (do kilkuset nm grubosci), transparentnych dla wigzki elektronow oraz
mozliwos¢ wystapienia uszkodzen badz zmian probki pod wplywem dziatania
wysokoenergetycznego wiazki elektronow [56].

Wyjatkowa zdolnos¢ rozdzielcza TEM wynika przede wszystkim z faktu zastosowania
promieniowania o bardzo malej dhugosci fali. Dla typowych przyrzadow pracujacych
przy napieciu 200 keV dhugosc fali elektronow wynosi 0,0025 nm. Elektrony silnie
oddzialywaja z atomami probki i nawet niewielkie krystality (o rozmiarach
pojedynczych nm) dajg zauwazalne i rejestrowalne efekty dyfrakcyjne. Mamy wiec
dwie komplementarne metody okreslania struktury atomowej czastek — HRTEM oraz
selektywna dyfrakcje elektronowa SEAD. Warto podkreshic istotng roznice miedzy
dyfrakcjq elektronow a dyfrakcja promieni rentgenowskich. Promieniowanie X

znacznie stabiej oddziatywuje z materia niz elektrony (wartos¢ atomowych
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wspolczynnikow rozpraszania jest ponad 1000 razy mniejsza) i uzyskanie mierzalnego

obrazu dyfrakcyjnego wymaga wigkszych krystalitow.

4.2. Badania optyczne w charakteryzacji materialow nanokrystalicznych

Wszystkie opisane ponizej] metody badawcze dotycza pomiarow w  skali
makroskopowej za$ ich wyniki s srednig dla calej reprezantacji nanokrysztalow
bioracych udzial w eksperymencie. Stosowane w trakcie prowadzonych badan optyczne
metody pomiarowe z racji swoich ograniczen rozrozniania obiektow maksymalnie do
zakresu pojedynczych mikrometrow nie pozwalaja na analize spektroskopowaq
pojedynczych krysztalow o rozmiarze ponizej 50 nm. Z tego tez powodu istotne jest
powiazanie uzyskanych wynikow spektroskopii optycznej z wynikami badan
mikroskopowych oraz wybor do pomiaréw materialow o mozliwie waskim rozkiadzie
rozmiarOw ziaren.

Podstawowym narzedziem wykorzystywanym w niniejszej pracy do analizy
wiasciwosci optycznych nanokrystalicznego GaN oraz GaN domieszkowanego jonami
pierwiastkow ziem rzadkich jest spektroskopia luminescencyjna. Wnikliwa interpretacja
widm luminescencyjnych pozwala okreslic stopien zdefektowania struktury jak 1 efekty
zwigzane z tzw. rozmiarowoscig oraz oceni¢ mozliwos¢ zastosowania takich zwiazkow
w ukfadach opto-elektronicznych. Pomiary widm luminescencyjnych badanych probek
obejmuja obserwacje i rejestracje widm luminescencyjnych wywotanych zarowno pod
wplywem wzbudzania wiazka monochromatyczng (zrodlem jest laser) PL -
fotoluminescencja, jak rowniez wiazka elektronow (zZrodlem jest katoda) KL -
katodoluminescencja. Analiza poszczegolnych przejs¢ elektronowych obserwowanych
jako waskie linie luminescencyjne pochodzacych od jonu lantanowca pozwala rowniez
okresli¢ pozycje takiego jonu w sieci krystalicznej matrycy, np. zachodzacych ze
zmiang rozmiarOw nanokrysztalow. Ponadto mozliwe jest okreslenie na podstawie
widm luminescencyjnych krytycznego rozmiaru dla ktorego emisja pochodzaca od
przerwy energetycznej GaN bedzie obserwowana. Zrédlem monochromatycznego
promieniowania wzbudzajacego w przypadku matrycy GaN jest argonowy laser pracy
ciaglej o dlugosci fali wzbudzajacej 300 nm. W zaleznosci od potrzeb detektorem jest
monochromator (Jobin Yvon) wyposazony potprzewodnikowy w fotopowielacz GaAs o

rozdzielczosci 0,1 nm lub kamera CCD (Ocean Optics Spectrometer SD2000) o

rozdzielczosci 1,2 nm.
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Do pomiarow widm katodoluminescencyjnych postuzyto zaprojektowane przez autora

pracy stanowisko pomiarowe (rys. 21 3) [57,58]

e

2. Stanowisko pomiaroWe do katodoluminescencji.

Rys. 3. Glowica pomiarowa do pomiaréw widm katodoluminescencyjnych.
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Rys. 4. Schemat ukladu do pomiaru widm katodoluminescencyjnych pod wplywem wzbudzania
wiazka elektronéw; gdzie: K- katoda jako Zrédlo promieniowania wiazki elektronowej, e- wiazka
elektronéw, hv,,- emisja widma katodoluminescencji, P- badana prébka, G- glowica pomiarowa,
S- $wiatlowéd, CCD- spektrofotometr, PC- rejestrator.

Pomiary widm katodoluminescencyjnych badanych probek pod wplywem wzbudzania
wiazka elektrondw (zjawisko katodoluminescencji) zostaly przeprowadzone na
pokazanym schematycznie na rys. 4 ukfadzie pomiarowym. W tym przypadku zrodiem
promieniowania jest wigzka elektronow pochodzaca z katody transmisyjnego
mikroskopu elektronowego firmy Tesla BC 500 (napigcia przyspieszajace 90 kV, zakres
temperatur do 1100 K). Glowica pomiarowa G jest tak zaprojektowana, aby stanowila
integralng czes¢ mikroskopu. Zaprojektowana glowica pomiarowa ma rowniez na celu:
umocowanie probki pod katem 45° oraz zbieranie za pomoca wklejonego do niej
swiattowodu (integralna czes¢ glowicy) emitowanego widma luminescencyjnego.
Nalezy zaznaczy¢ ze transmisyjny mikroskop elektronowy stuzy w tym przypadku
tylko jako zrodlo wiazki elektronowej, zapewniajac odpowiednig prozni¢ i geometrig.
Glowna zaleta wzbudzania wiazka elektronow jest fakt iz wzbudzamy tutaj wszystkie
aktywne optycznie domieszki. Czasami mozna rowniez zaobserwowac dodatkowe
przejécia elektronowe z jonu lantanowca nie obserwowane w badaniach
fotoluminescencyjnych.

Widma absorpcyjne zostaly zmierzone za pomoca spektrofotometru Cary SE w

zakresie UV-VIS-NIR oraz IR. Pomiary mialy na celu wyznaczenie pasm absorpcji
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matrycy oraz jonOw lantanowcoéw. Pomiary w zakresie IR mialy na celu wyznaczenie

zawartosci grup hydroksylowych (OH).

Spektroskopia Ramana i absorpcyjna IR sg technikami umozliwiajacymi
uzyskanie wielu informacji o strukturze faz, rodzaju i sile wiazan chemicznych,
defektach. Z tego powodu techniki te staly sig wartosciowymi narzedziami w badaniach
nanomateriafow. W szczegolnosci warto zwrocic uwage, 1z w widmach wibracyjnych
cial stalych obserwuje si¢ dwa rodzaje modow wibracyjnych. Sa to mody wewngtrzne,
ktore sa wrazliwe na porzadek bliskiego zasiggu oraz mody zewngtrzne (sieciowe),
ktore zaleza bardzo silnie od struktury 1 odpowiadaja one translacyjnym lub obrotowym
ruchom calych czastek ub jonow. Mody te sg bardzo wrazliwe na porzadek dalekiego
zasiggu. Wiadomo, ze w przypadku widm Ramana i IR roznice miedzy whasciwosciami
materiatow litych 1 nanomaterialow wynikaja z duzego udzialu atoméw znajdujacych
sic w warstwie przypowierzchniowej nanoziarna, ktore roznia si¢ istotnie

wiasciwosciami spektroskopowymi od atomow pofozonych we wngtrzu ziaren.

5. Wiasnosci optyczne jonow pierwiastkow ziem rzadkich

Jonami domieszkujagcymi badane kompozyty 1 proszki sg trojdodatnie kationy
lantanowcow: europu (Eu’") i terbu (TH>").

Jony lantanowcOw sg interesujace ze wzgledu na swojgq strukturg elektronowa.
W szeregu lantanowcow liczba powiok elektronowych nie ulega zmianie pomimo
wzrostu liczby atomowej. W wyniku tego obserwuje si¢ bardzo maly wplyw kolejnych
elektronow wypelniajacych podpowloke 4f na rozmiary atomoéw. Badania widm
lantanowcow, wykazuja, ze stanom podstawowym odpowiada zewnetrzna konfiguracja
elektronowa 4/'6s”, badz 47/"'5d'6s>. W trojwartosciowych jonach ziem rzadkich
brakuje dwoch elektronow s i jednego elektronu d, jezeli wystgpowal w atomie. Zatem
stany podstawowe trojwartosciowych lantanowcow maja puste powloki 54 1 6s,
zapetnione powloki 55 1 5p, oraz w zaleznosci od lantanowca od 1 do 14 elektronow na
powioce 4f. Konfiguracj¢ elektronowa stanow podstawowych 1 trojwartosciowych

kationow badanych pierwiastkow przedstawia tab. 2:
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Tab. 2. Struktura elektronowa atomu europu i terbu
—— R s,

| |
Z Symbol | Konfiguracja elektronowa Konfiguracja
obojetnych atomow jonowa Lo’ 1
T n2+
4f" dla Eu**
65 Tb 465" 4°55°5p°

Korzystajac z rozwazan o sprze¢zeniu spinowo orbitalnym otrzymamy pelng listg

stanow podstawowych 1 wzbudzonych przedstawiono w tab. 3.

Tab. 3. Termy odpowiadajace konfiguracji f".

: Term Russella-Saundersa Stany spinowo-orbitalne
3 1D01D11D2 D;

Eu D

F Fo 'F1'F, F3'F4'F5'Fe
Tb "D 'D,'D;

F Fs 'Fs'F4'F3'F,'F, 'Fo

Jezeli jony lantanowcOw zostang umieszczone w matrycy krystaliczne) nastapi
dodatkowe rozszczepienie poziomow spinowo-orbitalnych. Rozszczepienia te sa bardzo
male, okolo rzad mniejsze niz rozszczepienia wywolane przez oddziatywanie spin-
orbita 1 noszg nazwg poziomow starkowskich.

Oddziatywania pomigdzy jonami oraz rozszczepienia powstale w ich wyniku

przedstawiono na rys.5.
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Rys. 3. Pogladowe przedstawienie rozszczepien poziomoéw energetycznych jonéw ziem rzadkich
(bez zachowania skali rozszczepienia).

Poniewaz elektrony 47/ sq ekranowane przez elektrony 5s 1 5p, wplyw
zewngtrznego otoczenia na ich whasciwosci spektroskopowe jest znikomy. Dzigki temu
widma elektronowe jonow lantanowcow, ktorymi domieszkowane sa materialy
krystaliczne sq bardzo podobne do widm swobodnych jonow. Poziomy energetyczne
jonow lantanowcow w krysztalach byly obszernie zbadane 1 wyznaczone przez

Dieke’go w 1968 roku [59].

5.1. Procesy absorpcji i emisji

Jezeli czasteczke lub atom o poziomach energetycznych E; 1 E; umiesci sig¢ w
polu promieniowania elektromagnetycznego, to taka czasteczka pochlonie foton o
energii hv rownej roznicy E;-E; 1 zostanie wzbudzona z nizszego poziomu
energetycznego E; do poziomu wyzszego E,. Proces taki nazywamy absorpcjq
wymuszonq. Prawdopodobienstwo pochtonigcia przez czasteczkg fotonu w jednostce
czasu dP;,/dt, jest proporcjonalne do liczby fotonéw o energii hv w jednostce objgtosci 1
moze byC wyrazone przez widmowq gestos¢ energii pola promieniowania p(v)

Wyznaczong przez prawo promieniowania Plancka:

a,

= 12 = Bap(V) G.1.1)

gdzie: p(v) z prawa promieniowania Plancka wynosi
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Czynnik By; jest wspolczynnikiem Finsteina dla absorpcji wymuszone;j.

Pole promieniowania moze takze wymusic przejscie czasteczki ze stanu
wzbudzonego E, do stanu nizszego E; z jednoczesng emisjg fotonu o energii hv. Taki
proces nazywa si¢ emisjq wymuszonq. Prawdopodobienstwo emisji jednego fotonu
wymuszonego przez czasteczkg w jednostce czasu jest rowne:

d

EPZI =B, p(v) (5.1.3)

gdzie By, jest stalym wspolczynnikiem Einsteina dla emisji wymiiszonej.

Jezeli czasteczka wzbudzona, w stanie energetycznym E,, moze spontanicznie
zmieni¢ swojg energie na energig¢ fotonu hv, to promieniowanie moze by¢ emitowane w
dowolnym kierunku, a prawdopodobienstwo spontanicznej emisji przez czastke fotonu

spont

w jednostce czasu dP;; ™" /dt, zalezy od budowy czasteczki 1 rodzaju przejscia E;—E,,

natomiast jest niezalezne od zewngtrznego promieniowania

d

dt 21

=4, (5.1.4)

21
Czynnik Ay, jest wspolczynnikiem Einsteina dla emisji spontanicznej 1 nazywany jest

czesto prawdopodobienstwem przejscia spontanicznego

Prawdopodobienstwo Pj przejscia czasteczki ze stanu wzbudzonego E; do stanu nizej
lezacego E; w wyniku spontanicznej emisji kwantu swiatta hv=E;-E; jest zgodne z
zaleznoscig (5.1.4). Jezeli ze stanu wzbudzonego E; moga zachodzi¢ przejscia do

roznych stanow dolnych E; to calkowite prawdopodobienstwo przejscia wynosi:

4=34 (5159
J
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Ubytek dN; obsadzenia N; w przedziale czasu dt wynost dNi= -ANidt, co po

rozwigzaniu rownania daje zaleznosc:

N, (t)=N,e* (5.1.6)

gdzie Nj jest obsadzeniem stanu dla t=0. W czasie 1;=1/A; obsadzenie N; maleje e razy
w stosunku do wartosci poczatkowej, ktora miato w chwili t=0. Wielkos$c¢ t; jest srednim

czasem zycia wzbudzonego poziomu E; ze wzgledu na emisjg spontaniczng.

5.2. Reguly wyboru — przejscia wewnatrz konfiguracyjne

Wewnatrz-konfiguracyjne przejscia 4f-4f sa przejsciami typu u—u, a wigc zakazanymi

regula Laporte’a [60]. Mozna je podzieli¢ na cztery podstawowe typy [61]:

» Przejscia wymuszonego dipola elektrycznego indukowanego przez pole
krystaliczne; ich pojawienie zwigzane jest z faktem, ze ligandy otaczajace jon
centralny wytwarzaja pole elektrostatyczne, ktore oddzialuyje z jonem
lantanowca w wyniku czego nastgpuje mieszanie si¢ stanow konfiguracji 41" z
konfiguracja wzbudzona 4f*'5d o przeciwnej parzystosci. Wobec tego
przejscia przestaja byc typowymi u—u, ale zawieraja tez domieszkg g—u, co
tym samym ogranicza zakaz Laporte’a. Ma to miejsce zazwycza) W
kompleksach nie posiadajacych srodka symetrii.

» Przejscia wymuszonego dipola elekirycznego indukowanego przez drgania
sieci. Struktura geometryczna jonu kompleksowego nie jest statyczna,
poniewaz ligandy drgaja wokol polozemia roéwnowagi. Prowadzi to do
chwilowego obnizenia symetrii jonu kompleksowego.

» Przejscia dipola magnetycznego, Pomimo ze sq to przejscia dozwoione na
parzystos¢ sq o jeden rzad stabsze niz zabronione przejscia typu dipola
elektrycznego. W widmach absorpcyjnych zwigzkow lantanowcow oba typy
przejs¢ moga mie¢ podobng intensywnos¢, poniewaz przejscia indukowanego
dipola elektrycznego pojawiaja sig¢ jako konsekwencja zaburzen jonu

centralnego.
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» Przejicia elektrycznego kwadrupola; Przejscia te sa dozwolone miedzy stanami
o tej samej parzystosci, jednakze ze wzgledu na bardzo malg intensywnosc¢ sa

rzadko obserwowane eksperymentalnie.

5.3. Teoria Judd’a-Ofelt’a

W  izolowanych, trojdodatnich jonach lantanowcow dominuje mechanizm
przejs¢ pomigdzy stanami nalezacymi do konfiguracji elektronowej 4", w ktorej
prawdopodobienstwo dla przejsc dipola elektrycznego jest duzo wieksze niz dla przejs¢
dipola magnetycznego. Prawdopodobienstwo przejs¢ jest zwykle okresiana jest
w oparciu 0 modele fenomenologiczne.

Prawdopodobienstwo spontanicznego przejscia typu dipola elektrycznego

wyznaczamy ze WZOru:

647’y
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gdzie \/1; | j> jest elementem macierzowym operatorow momentow dipolowych pu,

przejscia i — j . Jak widzimy we wzorze (5.3.1) wlasciwosci spektroskopowe badanych

krysztalow zalezq tylko od wartosci momentow dipolowych L.
Suma kwadratow wystgpujaca we wzorze (5.3.1) dla prawdopodobienstwa
przejs¢ spontanicznych nazywana jest sita linu lub sita przejscia 1 przedstawiana jest

W posiaci:

Biorac pod uwage powyzsze rozwazania mozemy przedstawic wspolczynniki

Einsteina dla absorpcji B;; oraz emisji 4,; pod postacia;
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Aby okresli¢ intensywno$¢ danego przejscia nalezy obliczy¢ S.q. Jedng z wielu
metod jest zastosowanie przyblizenia opracowanego niezaleznie przez dwoch
naukowcow Judd’a [62] 1 Ofelt’a [63]. Przyjmujac szereg uproszczen i zalozen zawarli
we wzorach teoretyczny opis zachowania si¢ jonu W polu wytworzonym przez matryce
krystaliczna. Pozwolily one na obliczenie sty linii dla danego przejscia S.q. Glownymi
zalozeniami bylo; okreslenie parytetow (parzystosci) dla stanow domieszki, migdzy
ktorymi nastepuje przejscie, okreslenie wartosci wypadkowego spinowego momentu
pedu S i wypadkowego orbitainego momentu pegdu, oraz okresienie wypadkowej
catkowitego momentu pedu J. Dodatkowo zakladajac iz rozszczepienie poziomow
energetycznych jest nieistotne w porOwnaniu z szerokoscig przerwy energetycznej
miedzy poziomami, pomineli koniecznosc znajomosci wartosci energii  stanow
wzbudzonych, funkcji falowych poziomow wzbudzonych oraz nieparzystej czesci
potencjatu pola krystalicznego.

Dzigki tym zalozeniom mozna przedstawi¢ sitg linii, dla okreslonego przejscia
dipolowego, migdzy stanami E; 1 E; Stosujac fenomenologiczne parametry
intensywnosci & (t = 2, 4, 6), oddajace wpiyw niecentrosymetrycznego otoczenia jonu
(matrycy krystalicznej) na jego wihasciwosci spektroskopowe oraz elementow
macierzowych |Uy| mezaleznych od matrycy, a charakterystycznych dla jonu domieszki,

wyprowadzono wzor na stte linii (5.3.5):

S.= Y st s i) (53.5)
=246

, gdzie:
U — element macierzowy charakterystyczny dla danego jonu domieszki
a, S, L. J - liczby kwantowe opisujace stan poczatkowy jonu
a’, S’, L. J - liczby kwantowe opisujace stan koncowy jonu
Laczac wzory (5.3.1) 1 (5.3.5) otrzymujemy wzor na prawdopodobienstwo

przejscia (wspolczynnik Einstein’a):
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gdzie y to lokalna korekta pola krystalicznego (tzw. korekta Lorentza), powigzana ze

wspolczynnikiem zatamania w matrycy zaleznym od dlugosci fali, wzorem:

n(A)n(2)" +2)°
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Rozpatrujac wg klasycznej teorii promieniowania, atom jako oscylator
absorbujacy Iub emitujacy okreslona dilugosc fali to mozemy powiazac silg linii z silg

oscylatora.

P 87°mec 1 g
S teor 3h(2‘]+l)l/€ed ed

~~
W
I
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gdzie:
m — masa elektronu (9,11%107' kg),
¢ — predkos¢ swiatta (2,99%10° m/s),
h — stafa Planck’a (6,6262%107 J*s),
(2] + 1) — multipletowosc.
Na podstawie widm absorpcyjnych danego krysztahu, zarejestrowanych

w temperaturze pokojowej mozemy policzy¢ eksperymentalna wartosc sily oscylatora:

-~
W
I
\O

N’

, gdzie:

e — tadunek elektronu (1,602%10™7 C),

g0 — stata dielektryczna prozni (8,854*10™'* F/m),
N — koncentracja jonow domieszki (m™),

= [ a(A)dA,



o — wspOlczynnik absorpcji (m™).
Wspolczynniki intensywnosci Q; wyznacza si¢ fitujac fieor z otrzymanym
z pomiarow fiy, tak dhugo, az uzyskane odchylenie standardowe RMS [wzor (5.3.10)]

bedzie najmniejsze z mozliwych do uzyskania.

/Z (u/:‘e.::r - ufgk;p )2

RMS:\/ : (5.3.10)
X-7

gdzie:
X — liczba analizowanych przejsc,
Y — liczba wyznaczanych parametrow (w tym przypadku 3 dla Q- 45)
Otrzymane parametry €, pozwalaja obliczyC intensywnosci wszystkich przejsc
promienistych A,. Obliczone prawdopodobienstwo przejs¢ pozwala obliczy¢ czasy

zycia poziomow wzbudzonych:

|
T, S — (53.11)
1 4 /7
Z‘ )
J
Oraz wspolczynniki rozgatgzienia luminescencji z poziomu 17

Al
2 - vy (5312
\ S S § L)
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5.4. Jony pierwiastkow ziem rzadkich w polprzewodnikach

Domieszkowanie krysztalow jonami lantanowcow ma bardzo wazne znaczenie
w optoelektronice 1 szeroko stosowane jest we wzmacniaczach swiattowodowych oraz
laserach potprzewodnikowych. W tym rozdziale zostang przedstawione wiasnosci
optyczne polprzewodnikow domieszkowanych jonami lantanowcow na przykiadzie
GaN:Euw’" Tb*". Glowny nacisk zostanie potozony na europ ktory domieszkowujac
GaN, tworzy potencjalne pole do zastosowan takiego materialu jako nowej klasy
luminoforu. Najbardziej popularng grupg luminoforow uzytych w CRT (ang. cathode

ray tube) wykorzystujacych charakterystyczne przejscia elektronowe jonow na +3

T3 3
10° j 1 Cer {(L¢

ata
i

RO TS B0 3R 1.
anowig ¢iv (&1 ),

stopniu utleniania europ (Eu’"), terb ( ), ktore
emitujac nasycone kolory czerwien, zielen 1 bigkit pozwalaly uzyskac¢ zgodnie z
trojkatem chromatycznosci cale spektrum barw w zakresie swiatlta widzialnego [64]. To
spowodowalo szerokie zastosowanie materialow dotowanych tymi jonami w
technologiach wytwarzania aktywnych Iuminoforow. Poczawszy od 1960 roku
rozpoczeto badania nad zastosowania lantanowcow w laserach wykorzystujacych
luminescencje z jonow ziem rzadkich. Laser YAG:Nd jest najbardziej trafnym
przyktadem sukcesu osiagnietego w tej dziedzinie. Ostatnio badania nad luminescencja
z jonow ziem rzadkich skupily sig giownie na trojwartosciowym jonie Er i jego emisji
o dhugosci fali z maksimum przy 1,53 pum. Powodem tego byl szybki wzrost
zainteresowania wykorzystania materialow domieszkowanych tym pierwiastkiem
w optotelekomunikacji swiattowodowej. Sukces tego pierwiastka opieral sig glownie
na tym, iz emisja pochodzaca od jonu lantanowca dokfadnie pokrywa si¢ z trzecim
oknem telekomunikacyjnym gdzie region absorpcji w swiattowodzie jest minimalny.

Pierwiastki ziem rzadkich, inaczej zwane lantanowcami, obejmujq serig¢ pierwiastkow w
szOstym rzgdzie tablicy okresowe) poczawszy od lantanu do iterbu. Charakteryzuja sig
czgsciowo zapeinionymi powiokami 4f, kiore sg ekranowane przez powioki
elektronowe 5s2 1 5p6. To powoduje ze poziomy f-f sa w duzej mierze nie czule na
otoczenie, w ktorym si¢ znajduja. Umieszczone w krystalicznych lub amorficznych
matrycach ziemie rzadkie zazwyczaj s stabilne na +3 lub +2 stopniu utleniania. Jony
na +3 stopniu wykazujg intensywne waskie przejscia luminescencyjne f-f w szerokiej
grupie matryc, a ochronne powloki 5s2 1 5p6 powodujg ze przejscia promieniste ziem
rzadkich w matrycach sa podobne do przejs¢ wolnych jonow gdzie sprzezenie elektron-

fonon jest stabe [65].



Pewna ilos¢ polprzewodnikowych materialow jest szeroko badana jako matryce dla
jonow pierwiastkow ziem rzadkich (RE — ang. rare earth). Z przyczyn ekonomicznych
oraz glownie z powodu dobrze opanowanej technologii ostatnio szczegolnie badany byl
krzem. Jednakze w ostatnich kilku latach pojawia sig coraz wiece prac dotyczacych
azotku galu jako obiecujacego materiatu jako matryce dla jondw emitujacych swiatto w
zakresie widzialnym 1 mogacym miec potencjalne zastosowania w kolorowych
wyswietlaczach. Azotek galu domieszkowany jonami RE jest wciaz nowym obszarem
badan 1 jak dotad niewiele jest grup badawczych dzialajacych aktywnie w tej
dziedzinie: glownie to grupa Prof. Steckl’a (Nanoelectronics Laboratory, University of
Cincinnati, Cincinnati, Ohio), Prof. Contreras’a (Department of Physics and
Astronomy, Arizona State University, Tempe, Arizona) oraz Prof. Lozykowskiego
(Department of Electrical and Computer Engineering, and Condensed Matter & Surface
Sciences Program, Ohio University, Athens, Ohio). Jednakze postep w badaniach
nastgpuje szybko szczegolnie w zakresie materialtow domieszkowanych erbem i
europem. Azotek galu posiada wlasnosci odpowiednie by stosowac go jako matryce dla
jonow ziem rzadkich w obszarze emisji widziainej i1 podczerwonej. Aspektami
przemawiajacymi za tym faktem sg prosta i1 szeroka przerwa energetyczna, dobra
stabilnos¢ chemiczna 1 termiczna oraz odpowiednio wysoki polowy transport fadunku
oraz tatwe domieszkowanie lantanowcami na etapie wytwarzania. Inng rowniez
wspoing wilasnoscia charakteryzujacq wszystkie azotki grupy III, jest to, ze GaN
wykazuje nadzwyczajnie staba wrazliwos¢ na obecno$¢ stosunkowo duzej ilosci
defektow, umozliwiajac emisje z poziomow potozonych w przerwie. W materialach o
mniejszej przerwie energetyczne] podobna koncentracja defektow skutecznie
wygasitaby luminescencje. Defekty w azotku gaiu mogg zatem odgrywac znaczacg roig
w aktywowaniu jonoéw pierwiastkow ziem rzadkich 1 inzynierii centrow defektowych,
generujac  nowy obszar badan dotyczacy kanalow  aktywacji 1 pasm
emisji [66]. Jest to szczegolnie pozytywny aspekt jesli spojrze¢ na trudnosci zwigzane z
procesem otrzymywania azotku galu pozbawionego wszelkich wad. Kluczowym
pytaniem stawianym w pracach o azotku galu domieszkowanym pierwiastkami ziem
rzadkich jest pytanie o usytuowanie jonu w sieci krystalicznej. W wigkszosci
przypadkéw jon lantanowca przez substytucje zajmuje miejsce jonu Ga’* symetrii Cs,,
lecz istniejg przypadki bardziej skomplikowanego usytuowania jonu w matrycy.
Zbadanie symetrii jonu RE’" na podstawie luminescencji f-f jest czasami

problematyczne i1  dwuznaczne w  wyniku  wibronicznego  rozczepienia,



tzn. mieszania si¢ wkladu pola krystalicznego i rozczepiania si¢ poziomow w polu
krystalicznym. Badania luminescencyjne musza czgsto faczy¢ si¢ metodami takimi jak:
EPR (z ang. Electron Paramagnetic Resonance), ESR (z ang. Electron Spin Resonance)
1 metodami obliczeniowymi. Teoretyczne obliczenia zostaly wykonane w nielicznych
przypadkach poniewaz wystepuja trudnosci z weryfikowaniem obliczen z danymi
eksperymentalnymi. Badania RBS/C (Channeling Rutherford Back-Scattering)
dowiodly ze wigkszos¢ z badanych probek GaN:RE (80-90 %) posiadaly
umiejscowione jony lantanowca w miejscach Ga [67]. Z drugiej strony pokazano
rowniez, ze jony lantanowca mogg przyjmowac miejsce symetrii nizszej anizeli Csy. W
przeprowadzonych badamach stwierdzono, ze jony europu moga przyjmowac bliskie
polozenia galowe z przesunigciem od miejsca Ga’ o 0.2 A w kierunku osi ¢ [68].
Autorzy tej pracy donosza, ze dwa rozne poiozenia Eu w matrycy GaN moga byc
zidentyfikowane na podstawie emisji powiazanej z przejsciem elektronowym *Dy—"F
1 czasem zycia luminescencji z tego poziomu. Natomiast badania EXAFS (Extended X-
ray Absorption Fine Structure) dla probek GaN dotowanych Eu i Tb wykazaly
jednoznacznie ze najblizszymi sgsiadami jonow lantanowca sgq 4 atomy N 1 moga byc
przypisane symetrii Csy [69].

Jesli chodzi o transfer energii z matrycy do jonu lantanowca to obszerne analizy
przeprowadzt juz w 1993 roku H. Lozykowski [70]. Jest dobrze znane ze
izoelektronowe domieszki w polprzewodnikach tworza stany w pasmie zabronionym,
wigzanie elektron — dziura. Izoelektronowe centra mogg mie¢ formg zwigzanych
stanow z powodu krotkiego zasiggu centralnej komorki potencjahu. Najwazniejszymi
czynnikami oddzialywujacymi na wiazacy potencjal sa elektroujemnos¢ 1 rdznica
wielkosci migdzy domieszka 1 glownym jonem, ktory go zastgpuje. Zostalo
dowiedzione eksperymentainie [70], ze tylko bardzo duze atomy albo bardzo maile
atomy produkuja izoelektronowe pulapki, poniewaz potrafia =~ tworzy¢ duze
znieksztatcena struktury wywolane substytucja atomow.

Izowalencyjne putapki RE mozemy nazwac izoelektronows "strukturg" celowego
zanieczyszczenia posiadajacqg niewypeinione  powiloki 4f. Struktura iuminescencji
wynika z f-f elektronowego przejscia w powloce izoelektronowej "struktury"
domieszki. Obecnos¢ umieszczonego nisko usytuowanego pustego orbitala w rdzeniu
pierwiastka ziem rzadkich powoduje powstanie nowych zjawisk wzbudzenia 1 zjawisk
rekombinacji. To odroznia te domieszki od "prostych” nie intencjonainych domieszek

(zanieczyszczen).



Domieszki wprowadzaja stan w przerwie zabronionej polprzewodnika opisywany w
przyblizeniu masy efektywnej. Podczas tworzenia ekscytonu elektron (dziura) zwigzany
jest w silnie zlokalizowanym stanie przez krotko-zasiggowy potencjal, ktory jest
skutkiem duzej roznicy migdzy elektroujemnosciami RE 1 Ga. Gdy izoelektronowa
putapka schwyta elektron (dziurg) natychmiast staje si¢ ujemnie (dodatnio) fadowana i
przez oddziatywanie kulombowskie tworzy zwiazany ekscyton. Ostatnio Li i in. [131]
uzywajac transformat Fouriera w analizach widm podczerwieni zidentyfikowat
aktywnos¢ elektryczng od Eu'™ w GaN. Autorzy stwierdzli, ze Eu'~ w GaN tworzy
elektronowa putapke na poziomie 0,37 eV ponizej pasma przewodnictwa.

Przejscia zwigzanych ekscytonow do izoelektronowych pulapek charakteryzujq sie
dlugim czasem zaniku luminescencji, poczawszy od kilkuset do tysiaca nanosekund.
Natomiast czas zycia neutrainego donorowego zwigzanego ekscytonu wynosi 0,5 ns
InP, 1,07 ns GaAs, 0,25 ns GaN podczas gdy czas zycia neutralnego akceptorowego
zwigzanego ekscytonu jest 1,5 ns InP, 1,2 ns GaN.

Wzbudzenie jonow RE moze by¢ generalnie podzielone na dwie kategorii:
bezposrednie 1 posrednie. Posredm proces wzbudzenia wystgpuje w seiektywnym
wzbudzaniu 4f elektronow przez fotony (PL selektywna) lub przez bombardowanie
wigzka elektronow (KL). Posredni proces wzbudzenia wystgpuje przez transfer energii
do 4f elektronow z par e-h generowanych przez fotony, wstrzykiwanych do wewnatrz
przez dodatnio spolaryzowane zlacze p-n lub lub generowanych przez gorace elektrony
w KL. Dla fotonicznych urzadzen najwazniejszy z mechanizmow wzbudzania RE jest
proces transferu energii od generowanych par e-h wstrzykiwanych przez spolaryzowane
dodatnio ztacze p-n.

Gdy izoeiektronowa puiapka schwyta eiektron (iub dziurg) (rys. 6a), izoelektronowa
putapka ujemnie jest fadowana 1 przez oddzialywanie kulombowskie bedzie
wychwytywa¢ nosnik z tworzacego sig przeciwnie natladowanego zwigzanego
ekscytonu (rys. 6b). Dalej energia zostanie przekazana od zwigzanych ekscytonow do
zbudowanych izoelektronowych centrow 1 dalej do elektronow rdzenia (rys.6c).
Zjawisko to zachodzi w wyniku elektrostatycznego oddzialywania opisanego

rachunkiem zaburzen pomigdzy elektronami rdzenia a ekscytonem.
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Rys. 6. Schematyczne przedstawienie zjawiska transferu energii z ekscytonu do jonu RE*".

Potwierdzeniem wydajnego transferu energii sa przeprowadzane badania
luminescencyjne na mikrometrycznych proszkach (3 pm) GaN: 1%Eu’" otrzymywanych
w reakcji metalicznego Ga 1 Eu z gazowym amoniakiem [71]. Autorzy pracy
zarejestrowali roznice widmie fotoluminescencji w zaleznosci od regionu wzbudzania.
Pobudzajac matryce laserem argonowym o dhugosci fali emisjt 458 nm (widmo
wzbudzania ponizej przerwy energetycznej poiprzewodnika) rejestrowall tyiko emisje
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polprzewodnika (laser HeCd 325 nm) obserwowano wydainy elektro-optyczny proces
transferu energii gdzie energia wzbudzenia byla absorbowana przez matryce GaN
i bardzo szybko transferowana do jonu Eu’' [72]. W tym przypadku emisja z *Do—'F;
byla silniejsza w porownaniu z emisjag z tego samego poziomu dla przypadku
wzbudzania wiazka laserowa 458 nm. Dodatkowo obserwowana jest emisja z przerwy
energetycznej polprzewodnika z maksimum przy 366 nm. W przypadku pobudzania
wiazka elektronow proces transteru energii byt jeszcze bardziej wydajny. Na widmach
katodoluminescencyjnych obserwowano emisjg z *Do—F 234 oraz dodatkowo emisje z
Fa o

. 5 7 . ..
poziomu ~D—'['. Wydajny proces transicru eneigii przy
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otrzymywanych w syntezie Eu(NOs); , Ga(NO3)3 1 uzywajac jako srodka azotujacego
gazowego NpHy. [73,74]. Obserwowana waska linia emisyjna z przerwy energetycznej
polprzewodnika dowodzi dodatkowo o wysokiej jakosci struktury polprzewodnika
potwierdzonej przez autorow badaniami HR1EM.

Innag kwestia w wytwarzaniu GaN domieszkowanego jonami RE jest dobor
odpowiedniej koncentracji domieszki w matrycy polprzewodnika. Oprocz dobrze
znanego zagadnienia wygaszania luminescencji przy bardzo wysokich poziomach
domieszkowania Wynikajacego 2z 1Zw. samopuiapkowama {(z ang. seil-rapping),
wywolana przez migracje energii pomigdzy sasiednimi jonami RE 1 wreszcie
dezaktywacje na centrach wygaszajacych, bedacych najczgsciej zanieczyszczeniami
lantanowcow [75]. Istnieja zjawiska zwigzane z przekroczeniem okreslonej koncentracji
jonu w matrycy GalN oraz z desorpcjq Ga na powlerzeinig. INajczgscie) obserwuje sig Lo
w warstwach GaN:RE wytworzonych technika MBE [76, 77]. Zwigkszanie koncentracji
domieszki powyzej 2% Tb”>" w kropkach kwantowych GaN wyhodowanych technika
MBE na podtozu AIN nie powoduje wzmocnienia emisji z jonu Tb”" (emisja pozostaje
slaia). Zanika natomiast emisja z pIzerwy energetycznej GaiN. AuUlorzy ovadan
przypuszczaja ze lokalna symetria otoczenia jonu Tb®" w takim przypadku jest zblizona

do symetrii D; [78].
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6. Wiasciwosci strukturalne i optyezne kompozytow SiQ,:GaN otrzymywanych

metodg zol-zel

6.1. Charakteryzacja niedomieszkowanego kompozytu Si0,:GaN

6.1.1. Otrzymywanie kompozytu

Kompozyt Si0,:GaN otrzymywano wykorzystujac technik¢ zol-zel. Jako prekursora

krzemionkowego uzywano tetrametoksysilanu (TMOS), a trojtlenek galu (GaxOs), po

rozpuszczeniu w HNOs, byl uzywany jako prekursor galowy. Doswiadczalnie okreslony

optymalny skfad stechiometryczny wyjsciowych substratow, prowadzacy do otrzymania

zadanych materiatow wynosit: 0,38g Ga,0s;, 10ml wody destylowanej, 10ml TMOS.

Proces syntezy mozna podzieli¢ na nastgpujace etapy:

>

roztwarzanie Ga,0s ( Alfa Aesar, 99,99%) w kwasie azotowym (intensywne
mieszanie 1 podgrzewanie),

Ga(NO;); + 20ml H>O (mieszanie ok. 3 min w temperaturze pokojowej),
dodawanie azotanow domieszek lantanowca Eu 1 Tb (kompozyty
domieszkowane, 0,5 %at. do GaN)

dodawanie 20 ml TMOS (mieszanie ok. 30 min w temperaturze pokojowej),
umieszczenie roztworu w szczelnie zamknigtym pojemniku polimerowym
(lezakowanie ok. 1 miesigca),

etap stopniowego suszenia w zakresie temperatur od 50 do 200 °C,

kalcynacja w powietrzu w temperaturze 500°C (48 h, 10 °C/min),

azotowanie w poziomym piecu kwarcowym przy uzyciu jako srodka
reagujacego gazowego amoniaku HNj3 - Messer, Poland, 99.85 % (przeptyw
amoniaku - 120 cm’/min, narost temperatury — 5 °C/min, temperatura
azotowania w zakresie od 850°C do 950 °C, czas azotowania — 15 h)

swobodne studzenie w przeplywie HN;.

Preparatyke rowniez opisano szczegotowo w publikacjach [79-81]. Nalezy zaznaczyc¢,

ze zastosowana tutaj metoda zol-zel mie prowadzi bezposrednio do otrzymywania

nanokrystalicznego  azotku galu, a umozliwia jedynie przekonwertowanie



nanokrystalicznych wytracen tlenku galu zamknigtych wyhodowanych w matrycy
szklanej na nanokrystaliczne wytracenia GalN.

6.1.2. Wlasciwosci strukturalne kompozytu SiO;:GaN

Rys. 7 przedstawia dyfraktogram XRD kompozytu SiO,:GaN azotowanego w amoniaku
przez 15 h w temperaturze 850 °C (a) 1 950 °C (b). Obydwie probki wykazujg
charakterystyczne piki, ktore zostaly przypisane heksagonalnej budowie azotku galu o
strukturze wurcytu (JCPDS - Joint Committee on Powder Ditfraction Standards Nr 02-
1078). Znaczne poszerzenie pikow S$wiadczy o bardzo malym rozmiarze

nanokrystalitow GaN (< 20 nm).

Intensywnosc (j.u.)
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Rys. 7. Dyfraktogram XRD dla kompozytu SiO,:GaN azotowanego w amoniaku przez 15 h w
temperaturze 850 °C (a) i 950 °C (b).
Rys. 9 przedstawia typowy obraz TEM nanokrystalicznych czastek GaN o srednim
rozmiarze ziarna 8 nm zamknigtych w matrycy szklanej SiO; azotowanej w
temperaturze 950°C. Dla probek azotowanych w temperaturze 850 °C 1 900 °C sredni
rozmiar ziaren wynos#t odpowiednio 2-3 nm i 3-4 nm. Przestrzenna dystrybucja
nanokrystalicznych czastek GaN we wszystkich probkach jest raczej jednolita.

Potwierdzeniem monodyspersyjnosci krystalitow jest przedstawiony na (rys. 8) rozklad
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normalny z funkcjg gestosci X ~ N(u, o) dla probek azotowanych w temperaturze
850 °C 1 900 °C. Analiza rozkladu zostata przeprowadzona dla ok. 100 czastek dla

kazdej probki.

Si0,:GaN 850°C -
6=23pu=32 ]

Tlos¢ prabek

O = N W & 01 O ~N ™ ©
T
1

~1 —

Srednica ziama [nm]

] 7] Si0,:GaN 900°C ]
- o=1,4p=3,1

Ilos¢ probek

Srednica ziarma [nm|

Rys. 8. Rozklad normalny rozmiaréw ziaren dla prébek SiO,:GaN azotowanych w temperaturze
856 °C i 950 °C.

Selektywna dyfrakcja promieni elektronowych potwierdzita, ze mamy do czynienie z
heksagonalnym azotkiem galu o strukturze wurcytu. Plaszczyzny sieciowe byly
rozmieszczone przy 2.73, 2.61 i 2.41 A co zgadza sie heksagonalng faza GaN (100)
2.76 A, (002) 2.59 A1 (101)2.43 A
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Rys. 9. Obrazy TEM i SAED kompozytu SiO2:GaN azotowanego w temperaturze 950 °C.

Zdjgcie TEM o wysokiej rozdzielczosci dla kompozytu SiO;:GaN azotowanego w
temperaturze 950 °C zostalo pokazane na rys. 10. Widoczne ciemnie obszary to
nanokrystaliczne ziarna GaN o Srednim rozmiarze 10 nm. Widoczne linie rownolegle na
ciemnych obszarach dobrze koresponduja z roznymi kierunkami krystalograficznymi

dla tego materiatu.
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Rys. 10. Obraz HRTEM kompozytu Si0,:GaN azotowanego w temperaturze 950 °C.

Doktadne badania strukturalne kompozytu ujawnily nieznaczne zmiany w morfologii
probki spowodowane rozng temperatura azotowania [82]. Analize mikrostruktury dla
probki kalcynowanej w temperaturze 500 °C 1 azotowanej w temperaturze 800 °C
przedstawiono na rys. 1la i 11b. Dla niskiej rozdzielczosci obrazu TEM (rys. 1la)
obserwujemy rozproszone czasteczki GaN w matrycy szklanej w formie nieregularnych
agregacji ziaren. Obraz HRTEM dla tej temperatury azotowania nie ujawnia wyraznych
linii krystalograficznych, a potwierdza jedynie, ze pojedyncza czasteczka jest agregatem
ziaren o $rednicy okoto 4 nm. Ledwo widoczne linie od plaszczyzn krystalograficznych
nie pozwalajq jednoznacznie okreslic czy pochodza one od nieprzereagowanego

nanokrystalicznego GaOj; czy nanokrystalicznego GaN.

a b

v s

Rys. 11. Obrazy TEM (a) i HRTEM (b) kompozytu Si02:GaN; kalcynowanego w temperaturze
500 °C i azotowanego w temperaturze 800 °C.
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Azotowanie probki w temperaturze 950 °C wywoluje istotne zmiany w morfologii
kompozytu. Na rysunku 12a i 12b mozemy zaobserwowac pojedyncze i prawie kuliste
czasteczki GaN o srednim rozmiarze 10 nm. Przestrzenna dystrybucja ziaren w probce
jest raczej jednolita. SAED ujawnita zarowno refleksy od krystalicznego Ga,Os jaki i
krystalicznego GaN. Widoczne mniej wyksztalcone linie krystalograficzne (rys. 5b)
0,28; 0,27; 0,26; 0,24 nm moga odpowiadac odleglosciom migdzyplaszczyznowym dla
GaN jak rowniez dobrze dla Ga,0s.

Rys. 12. Obraz TEM (a) i HRTEM (b) kompozytu Si02:GaN; kalcynowanego w temperaturze
500 °C i azotowanego w temperaturze 9350 °C.

6.1.3. Wiasciwosci optyczne

Widmo fotoluminescencji SiO,:GaN, zmierzone w funkcji temperatury, zostalo
pokazane na rys. 13. Zarejestrowano stabe niebieskie pasmo zlokalizowane przy
355 nm, odpowiadajace przerwie energetycznej polprzewodnika, oraz zolte pasmo przy
545 nm pochodzace od defektow matrycy zol-zelowej i azotku galu. Intensywnosc
obydwu pasm wzrasta wraz z obnizaniem temperatury pomiaru prawie liniowo

(rys. 14), co jest charakterystyczne dla polprzewodnika.
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Rys. 13. Widmo fotoluminescencji kompozytu Si0,:GaN, mierzone w temperaturze 10-300 K
wzbudzane wiazka laserowa A=300 nm i P=0,2 mW/cm®.
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Rys. 14. Zaleznos¢ zintegrowanej i znormalizowanej intensywnosci fotoluminescencji kompozytu
Si0,:GaN dla pasma niebieskiego i zoltego w funkcji temperatury.
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Rys. 15 przedstawia widma fotoluminescencji PL nanokrystalicznego GaN zamknigtego
w matrycy SiO;, w funkcji temperatury azotowania. Obserwowany wzrost
intensywnosci niebieskiej emisji wraz ze wzrostem temperatury azotowania jest
najprawdopodobniej zwiazany ze wzrostem sredniej wielkosci nanokrystalitow GaN,

ich lepszym uporzadkowaniem oraz mniejszg iloscia defektow w matrycy.

x5 1- 950°C
2- 900°C
3- 850°C

1 3

325 350 375 400

Intensywnosé (j.u.)

300 350 400 450 500 550 600 650 700
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Rys. 15. Widmo fotoluminescencji kompozytu SiO,:GaN dla probek azotowanych w temperaturze
950 °C(1), 900 °C(2) i 850 °C(3), mierzone w temperaturze 300 K w wzbudzane wiazka laserowg
A=300 nm i P=0,2 mW/cm’.

Widmo kadoluminescencji SiO;:GaN wzbudzane wigzka elektronow 90 kV i zmierzone
w temperaturze pokojowej przedstawiono na rys. 16. W widmie stwierdzono obecnosé
pojedynczego obszernego zoltego pasma z maksimum przy 530 nm. Niebieskie pasmo

luminescencji w tym przypadku nie bylo obserwowane.
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Rys. 16. Widmo kadoluminescencji Si0,:GaN dla kompozytu azotowanego w temperaturze 850°C,
zmierzone w temperaturze pokojowej.

Rys. 17 przedstawia widmo absorpcyjne kompozytu GaN-SiO, zarejestrowane w

temperaturze pokojowej. Obserwowana krawgdz absorpcji nanometrycznych czastek

GaN w okolicy 3.5 eV odpowiada przerwie energetycznej tego materiatu.
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Rys. 17. Widmo absorpcji kompozytu GaN-Si0O, azotowanego w temperaturze 850°C
zarejestrowane w temperaturze pokojowej.
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6.2. Wlasciwosci strukturalne i optyczne kompozytow SiO,:GaN domieszkowanych
jonami Eu’™”" oraz Tb*"
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Rys. 18. Dyfraktogramy XRD dla kompozytu SiO2:GaN:Eu’" oraz Si02:GaN:Eu’".

Dyfraktogramy XRD (rys. 18.) dla kompozytow SiO,:GaN:Eu,Tb kalcynowanych 1
azotowanych w amomniaku nie pokazaly widocznych charakterystycznych pikow
przypisanych do krystalicznych tlenkow lub zwigzkow azotowych. Spowodowane jest
niezmiernie wysokim rozproszeniem malych (nano) czastek tlenku galu oraz czastek
azotowych.

Badanie TEM azotowanych probek ujawnily, ze obecnos¢ nanokrystalicznych czgstek
GaN o raczej jednolitej dyspersji rozprowadzenia w matrycy SiO, (rysunek 19a i 19c¢).
Wysokiej rozdzielczosci mikroskopia (rysunek 19b 1 19d) pozwala zaobserwowac
charakterystyczne plaszczyzny krystalograficzne z odleglosciami 2,79 A i 2,55 A, ktory
moga zosta¢ przypisane do plaszczyzn nanokrystalicznego GaN. Sredni rozmiar
krystalitow w obydwoch probkach nie przekracza 10 nm. Nie zaobserwowano formacji

oddzielnych faz tlenku europu lub terbu lub zwiazkow EuN i1 TbN [81] .
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Rys. 19(¢c) Rys. 19(d)

Rys. 19. Obrazy TEM i HRTEM dla kompozytéw SiO,:GaN domieszkowanych Eu’* (a i b)
oraz kompozytéw domieszkowanych Tb*" (¢ i d).

53



Rysunek 20 pokazuje typowe spektrum fotoluminescencji dla SiO;:GaN
domieszkowanego 0.5 (at. %) Eu’" probki przed (tylko kalcynowanej w powietrzu) i po
azotowaniu w przeplywie NH; (15 h, 750 °C). Dla probki nie azotowanej obserwujemy
charakterystyczne piki, ktore mozna przypisa¢ przejsciom elektronowym 4f-4f jonu
Eu’’. Po azotowaniu tylko obszerne pasmo luminescencji z maksimum przy 470 nm jest
obserwowane 1 prawdopodobnie jest to spowodowane zmiang stanu utlenienia europu.
To sugeruje ze cze$é jonow Eu’" zostala w wyzszej temperaturze azotowania
zredukowana do +2 stopnia. Hreniak i1 in. [83] zaobserwowali obszerng emisjq z
maksimum przy 445 nm dla europu umieszczonego w szkle krzemionkowym w
obecnosci AI’". Proces wygrzewania w tym przypadku odbywal sie w temperaturze
1250 °C. Obserwowane pasmo rowniez zostalo przypisane emisji z jonu europu na +2

stopniu utleniania.
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Rys. 20. Widmo fotoluminescencji dla Si02:GaN:Eu**"** po kalcynacji oraz po azotowaniu.

Widmo EPR zostalo zmierzone w temperaturze 6K (rys. 21) dla probki
Si0,:GaN:Eu”" przed azotowaniem (rys. 21a) oraz po azotowaniu (rys. 21b). Obszerna
niczym nie wyrozniajaca si¢ absorpcja w punkcie g= 2,05 w widmie EPR odpowiada

klasycznemu oddzialywaniu jon-jon. Po azotowaniu probki zarejestrowano wzrost
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koncentracji jonéw Eu’’. Znany jest fakt ze koncentracja Eu”" jest funkcja pola pod
krzywa absorpcji [84]. W rozwoju szkiet laserowych domieszkowanych jonami
pierwiastkow ziem rzadkich wlozono wiele wysitku w zakresie uniknigcia min.
koncentracji gaszacej bedacej skutkiem agregacji jonow lub tendencji do zmieniania
stopnia utleniania. W pracy [85] rowniez obserwowano obszerne pasmo rezonansowe
przy g~2,0 dla szkiet AlO;-SiO, i SiO; domieszkowanych jonami Eu’’. Autorzy
sugeruja, ze pochodzi od dystrybucji wielu umiejscowien dwuwartosciowych jonow

europu.

| v=9.3GHz , T=6K

-a) //
m

o Pd /

 b) g~ 2.05

" | Si0,:GaN:Eu” |

Intensywnos$¢ (j.u.)
/

n 1 n 1 L L 1 '
200 250 300 350 400 450 500

Pole magnetyczne (mT)

Rys. 21. Widmo EPR dla kompozytu SiO,:GaN:Eu**"" po kalcynacji (a) i po azotowaniu (b).

W widmie katoluminescencyjnym (rys. 22) dla kompozytu SiO,/GaN/Eu
zaobserwowano przejicia f-f z poziomu Do—'F; (J=0,1,2,3,4) odpowiadajace
przejéciom od jonu Eu’’. Stabe niebieskie pasmo luminescencji pochodzace od jonu
Eu”’ rowniez jest obserwowane. To potwierdza ze w probce po azotowaniu sa
lokalizowane zarowno jony Eu’" jak i jony Eu®*’. Rodzaj energii wzbudzania powoduje
ze w widmie katodoluminescencyjnym uzyskujemy spektralng odpowiedz od

trojwartosciowego jonu.
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Rys. 22. Widmo katodoluminescencji dla SiO,:GaN:Eu”""" po kalcynacji oraz po azotowaniu.

Widma fotoluminescencji 1 katodoluminescencji zmierzone w temperaturze
pokojowej dla kompozytu Tb’':GaN-SiO, zostaly pokazane na rysunku 23a i b.
Przejscia z poziomow elektronowych *Dy—'F; (J=6,5,4,3) zostaly przypisane jonowi
Tb’". Jak mozna zauwazy¢, zarejestrowane widma fotoluminescencyjne i
katodoluminescencyjne dla tej samej probki przed i po azotowaniu sa zdecydowanie
rozne. Widoczne zmiany intensywnosci przejscia “Dy—'Fs wskazuja bez watpienia na
zmiany symetrii otoczenia emitujacych jonow Tb’". Probka przed azotowaniem
charakteryzuje si¢ widmem emisyjnym typowym dla fazy amorficznej, ktorej istnienie
potwierdzity rowniez badania strukturalne TEM. Dla kompozytu domieszkowanego
Tb”" po azotowaniu gléowne pasmo emisyjne “Dy—>'Fs sklada sie z kilku waskich lini
spektralnych, bedacych konsekwencja duzej wartosci liczby T i rozczepienia termu 'Fs
w polu krystalicznym. Fakt zmiany intensywnosci emisji po azotowaniu mozna rowniez
wytlumaczy¢ zmniejszeniem si¢ ilosci grup hydroksylowych (OH) tlhumiacych

luminescencjg, a pochodzacych od wody zawartej w kompozycie.
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Rys. 23a. Widmo fotoluminescencji dla Si0,:GaN:Tb’" po kalcynacji oraz po azotowaniu.
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Rys. 23b. Widmo katodoluminescencji dla Si0Q,:GaN:Tb*>* po kalcynacji oraz po azotowaniu.



7. Nanokrystaliczne proszki GaN

7.1. Otrzymywanie

Otrzymywane byly czyste proszki GaN [86,87] oraz proszki GaN
domieszkowane jonami Eu’" i Tb’" [88]. Jako prekursora galowego uzyto Ga,O3
(99,999%, Alfa Aesar), ktory roztwarzano w goracym kwasie azotowym celem
uzyskania azotanu galu Ga(NOs);. Prekursorami domieszek byly tlenki lantanowcow,
odpowiednio Eu,03 (99,99 %) oraz Tb407 (99,99 %), ktore podobnie jak trojtlenek galu
roztwarzano w HNOj; przeprowadzajac je do postaci azotanow a nastgpnie odparowujac
do sucha na tazni wodnej w temperaturze ok. 95 °C. Po dodaniu prekursorow
azotanowych w koncowym etapie uzyskiwano probki GaN, GaN:0.77 at% Eu’ " oraz
GaN:0.77 at% Tb’>". Sproszkowane sole starannie suszono w temperaturze od 70 do
200 °C. W kolejnym etapie proszki umieszczono w tyglu korundowym i1 poddawano
kalcynacji w reaktorze kwarcowym w temperaturze 500°C (4h), w przeplywie
powietrza
(100 cm’/min) celem przetworzenia azotanow galu czystych i domieszkowanych
azotanami lantanowcow do odpowiednich tlenkow. W koncowym etapie proszki
azotowano w reaktorze kwarcowym w przeptywie amoniaku NH; (120 cm’/min) w
okreslonej temperaturze przez 3.5 h: probka A — 1050 °C, probka B — 850 °C, probka C
~700 °C, probka D — 850 °C (GaN:Eu’") oraz probka E — 850 °C (GaN:Tb’"). Gazowy
amoniak poddawano oczyszczaniu przepuszczajac go przez pluczke zawierajaca zeolit.
Nowatorstwem opracowane] przez autora syntezy jest przekonwertowanie
zaglomerowanego submikronowego 1 spieczonego komercyjnego tlenku galu do
nanokrystalicznego  proszku  Ga,0O;.  Nanokrystaliczny  proszek tlenku galu
charakteryzuje si¢ wigksza reaktywnoscia z gazowym NHj;. Proces konwersji zachodzi

wedhug nastgpujacego schematu przedstawionego na rys. 24:
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Rys. 24. Schemat konwersji komercyjnego tienku galu do nanokrystalicznego p-Ga,0;.

Konwencjonalny proces rozpuszczania Gap0Os; polega na roztwarzaniu go w
ultraczystym goracym kwasie azotowym HNO; z dodatkiem wody redystylowanej. Ze
wzgledu na staba rozpuszczalnosc tlenku galu w kwasie azotowym proces ten przebiega
bardzo powoli, a w celu jego przyspieszenia stosuje si¢ intensywne mieszanie€ oraz
grzanie. Wada tej metody jest: dlugotrwatosc procesu ok. 24 h/1g Ga,0;, duze zuzycie
kwasu azotowego ok. 100 ml/lg Ga,0O; oraz duze zuzycie energii elektiryczne)
ok. 15 kWh/lg Ga,0s; .

Zmodyfikowana metoda wytwarzania czystych strukturalnie nanoproszkow polega na
wykorzystaniu hydrotermalnego roztwarzania tlenku galu z zastosowaniem reaktora
mikrofalowego.

Stosujac opracowang metode, wykonano czyste strukturalnie nano-proszki GaN o
roznym $rednim rozmiarze krystalitu. Procedura wytwarzania nano-proszku azotku galu
byla podzielona na dwa etapy -pierwszy etap to hydrotermalne roztwarzanie prekursora
galowego Ga,03 (99,999 %, Alfa Aesar) uzywajac reaktora mikrofalowego (rys. 25);

drugi etap to wypalanie prekursora uzywajac poziomego pieca kwarcowego z

przeptywem gazu reaktywujacego.
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Rys. 25. Reaktor mikrofalowy firmy ERTEC Poland.

Proces hydrotermalny z zastosowaniem reaktora mikrofalowego zostal uzyty tu jako
stymulator i katalizator w konwersji Ga;O3 do Ga(NOs);. Najwazniejszq zaleta w
pordwnaniu do klasycznych reaktorow cisnieniowych jest to ze falowod reaktora zostal
zamontowany na zewngtrz obszaru reakcji i ten sposob technicznego rozwiazania
pozwala odseparowac reaktanty od elementow grzejnika. Osobno 3 x 0,5 g Ga;Os
(Alfa Aesar 99,999%) zostato umieszczone w naczyniu teflonowym, nastgpnie dodano
10 ml kwasu azotowego oraz 1 ml wody destylowanej. Naczynie teflonowe wraz z
odczynnikami zostato umieszczone w reaktorze mikrofalowym (ERTEC MV 02-02) 1 w
temperaturze 300 °C w czasie 1 h i cisnieniu nie przekraczajacym 20 atm. otrzymano
Ga(NO3)s;. Nalezy zwrocic uwage, ze zuzycie w tym przypadku kwasu azotowego jest
o dziesig¢ razy mniejsze a czas trwania reakcji skraca si¢ dwudziestoczterokrotnie w
poroéwnaniu z konwencjonalnym procesem roztwarzania tlenku galu. Zuzycie energii
elektrycznej wyniosto 0,8 kWh/lg Ga,0Os. Potwierdzeniem konwersji komercyjnego
zaglomerowanego tlenku galu w nanokrystaliczny Ga,0O3 sa widma XRD przedstawione
na rys. 26. Na podstawie zarejestrowanych dyfraktogramow rentgenowskich mozemy
stwierdzi¢, ze faza Ga;O; podczas konwersji nie ulega zmianie 1 jest to
krystalograficzna odmiana B- Ga,0; [89]. Znaczne poszerzenie i zmniejszenie
intensywnosci refleksow  przypisanych krystalicznej fazie tlenkowej swiadczy o

znacznym rozdrobnieniu ziaren po konwersji w porownaniu z komercyjnym Ga,Os.
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Rys. 26. Widmo XRD dla tlenku galu.

Nastepnie uzyskane azotany zostaly starannie wysuszone w temperaturze od 70 do
200°C, umieszczone w tyglu z tlenku glinu, ktore w reaktorze kwarcowym zostaly
poddane kalcynacji w temperaturze 500°C (4h) w przeplywie powietrza (100cm’/min)
w celu przekonwertowania galu do odpowiednich nanokrystalicznych tlenkow.
Koncowym etapem bylo azotowanie proszkéw w poziomym reaktorze kwarcowym
(rys. 27) w przeplywie amoniaku NH; (120cm’/min) w wymaganej temperaturze w
czasie 3,5h: probka A - 850°C, probka B - 950°C, probka C -1050°C. Dodatkowo
gazowy amoniak w trakcie procesu azotowania zostal poddawany oczyszczaniu w

pluczce z zawartoscig zeolitu.

oS

Rys. 27. Poziomy reaktor kwarcowy sluzacy do azotowania probek przy uzyciu gazowego
amoniaku.
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7.2. Wlasciwosci strukturalne

W celu okreslenia podstawowych wlasciwosci strukturalnych oraz dla

sprawdzenia ich jednorodnosci fazowej wykonano szereg uzupelniajacych badan
dyfrakcyjnych XRD, SEAD oraz zbadano morfologie otrzymanych probek TEM,
HRTEM 1 SEM.
Na rys. 28 zamieszczono dyfraktogram czystych proszkow GaN azotowanych w
roznych temperaturach. Zaobserwowane refleksy przypisano heksagonalnemu azotkowi
galu o strukturze wurcytu (JCPDS Nr 02-1078). Dodatkowo, w przypadku probki C,
obserwowano refleksy krystalicznego (czarne kropki) tlenku galu (JCPDS Nr 11-0370)
nie przereagowanego w procesie azotowania w temperaturze 700°C do azotku galu. Na
podstawie wzoru Scherrera oszacowano sredni rozmiar ziarna krystalitow
(tab. 1) wykorzystujac poszerzenia najbardziej intensywnych pikow (100), (002) i
(101).
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Rys. 28. Widma XRD dla nakrystalicznego proszku GaN.

Wykorzystujac zaleznos¢ (7.1.1) na odleglos¢ migdzyptaszczyznows - dpa dla uktadow
heksagonalnych 1 podstawiajac do wzoru Bragg’a (4.1.1.1), wyliczono parametry

statych sieciowych a 1 ¢ dla azotku galu (tab. 4).
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Zaobserwowano, ze stala sieciowa ¢ zmienia si¢ wraz ze zmiang Sredniego rozmiaru
krystalitu. Takiej zaleznosci nie zaobserwowano w przypadku stalej sieciowej a, ktora
zmienia si¢ tylko nieznacznie w granicach bledu. Parametry sieci krystalicznej
polprzewodnika zalezgq od zmiennych czynnikow: (i) koncentracji wolnych elektronéw
w pasmie przewodnictwa, (ii) koncentracji domieszek (lub defektow) i ich roznicy
promieni jonowych w stosunku do matrycy, (i) naprgzen ( w przypadku cienkich
warstw  wywolane zlym dopasowaniem  podloza 1 warstwy), 1 (iv) termiczna
rozszerzalnosciq (jesli pomiary odbywajq sig¢ w niezerowych temperaturach) [90].
Polprzewodnikowe azotki moga zawierac pewne ilosci zanieczyszczen. Wiadomo

dobrze, ze takie domieszki moga wpltywac na parametry sieci potprzewodnika [91].

Tab. 4. Wyznaczone Srednie rozmiary krystalitow oraz stale sieciowe dia nanoproszku GaN.

Sredni Stala sieciowa
Proszek rozmiar | Struktura | Pozycja | hk| (A)
d (nm) + |krystaliczna| (20) azt ct
0.1 0.001 | 0.001
GaN
(700 °C) 21.5 34.661 | 002 | 3,187 | 5,170
(probka A) 36.863 | 101
GaN wurcytu | 32394 | 100
(850°C) 14.4 34484 | 002 | 3.194 | 5.199
(probka B) 36.720 | 101
GaN 32.381 | 100
(1050°C) 33.1 34535 | 002 | 3.191 | 5.190
(probka C) 36.810 | 101

Analiza TEM (rys. 29a 1 29b) wyraznie wskazuje, ze probki zawierajg konglomeraty
krystalitow z wielkosci 20-50 nm (probka C) i 50-110 (probka A), tj. nieznacznie

wigksze rozmiary niz to zostatlo ocenione w badaniach XRD (tab. 4). Roznice te moga



wynika¢ z faktu, 1z uzycie formuly Scherrer’a pozwala okreslic przecigtng wielkos¢
indywidualnych krystalitow, podczas gdy transmisyjna mikroskopia elektronowa w
pewnych przypadkach odzwierciedla wymiar calej z aglomerowanej czastki sktadajacej
si¢ z kilku nanokrystalitow. Dla probki azotowanej w 850°C (mikrograf nie zostal
pokazany) przecigtne wielkosci krystalitow GaN zawieraly si¢ w zakresie od 20 do 100
nm. Przestrzenna dystrybucja nanokrystalitow GaN w probkach byla jednolita.
Selektywna dyfrakcja elektronowa z obszaru (wstawki rys. 29a i1 29b) zostala
zaindeksowana, jako szesciokatna faza GaN. Odleglosci plaszczyzn sieciowych
zgadzaja sie dobrze z szesciokatna faza dla GaN (100) 2.76A, (002) 2.59A i (101)
2.43A.

Rys. 29. Obrazy TEM i SEAD dla nanokrystalicznego GaN azotowanego w temperaturze 950 i
1050°C.
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Analiza HRTEM i danych SAED dla probki B (rys. 30) pokazala nieznaczny
nieporzadek w strukturze pojedynczego krystalitu [92]. Krystalit pokazany na rys. 30

jest ukierunkowany [010], a wyrazny nieporzadek jest zorientowany wzdtuz osi [001].

10 nm

Rys. 30. Obrazy HRTEM oraz SAED proszku GaN azotowanego w temperaturze 850°C.

7.3. Wiasciwosci optyczne

Widmo fotoluminescencji dla czystych proszkow GaN zmierzone w temperaturze
pokojowej przy pobudzaniu wiazka laserowa A=300 nm o mocy P=80 mW/mm’
przedstawia rys. 31. Dla wszystkich trzech probek A, B 1 C zaobserwowano dwa pasma
luminescencji: stabsze odpowiadajace emisji niebieskiej z maksimum przy 385 nm oraz

silniejsze z maksimum luminescencji przy 650 nm.
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Rys. 31. Widmo fotoluminescencji dla niedomieszkowanych nano-proszkéw GaN azotowanych w
temperaturze 1050°C(A), 850°C(B) 700°C(C).

Tlen jest najczestszym zanieczyszczeniem zarowno dla krysztalow AIN jak i
GaN. W fazie wurcytu zanieczyszczenia tlenem niekiedy mogg osiaga¢ koncentracje
rzedu 1x10*/cm’ natomiast w GaN koncentracja moze wynosi¢ 3x10%/cm’. Wysokie
koncentracje tlenu w sposob niekorzystny oddzialywuja na luminescencje (zotte pasmo
emisyjne), optyczng absorpcje, przewodnictwo cieplne jak i sama struktur¢ krysztalu
[93]. Bengert i in. [94] doniesli, ze przemieszczenia, szczegolnie dyslokacje srubowe,
moga oddzialywac jako niepromieniste centra rekombinacji, degradujac jednoczesnie
wydajnos¢ luminescencji w niebieskiej czesci spektrum dla GaN. Badania nad
luminescencjqg GaN pokazaly, ze moze by¢ ona obserwowana dla azotku galu zarowno
w niebieskim, zielonym jak rOowniez zoltym obszarze widzialnym. Szczegolnie zotta
luminescencja jest rejestrowana dla mikro 1 nano-proszkow GaN. Zrodio  tej
luminescencji jest przypisywane kompleksom Vg,-O 1 moze by¢ powiazane z
defektami, szczegolnie z z defektami katowymi ziaren [95]. Natura donorow i
akceptorow moze zosta¢ przypisana do wrodzonych wad jak rowniez zewngtrznych
zanieczyszczen. Na przyklad wakansje azotu lub migdzywezlowe pierwiastki galu moga
wywolac plytki stan donorowy w azotku galu. Zewngtrzne zanieczyszczenie poprzez
wprowadzenie plytkich poziomow donorowych moga spowodowac przechodzenie
pierwiastkow z grupy VI do grupy V. Pierwiastek tlenu jest tu jednym z przykladow
[96].
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Na rys. 32 przedstawiono widma fotoluminescencji dla probki azotowanej w
temperaturze 850 °C zarejestrowane w funkcji temperatury pomiaru. Wraz ze wzrostem
temperatury pomiaru liniowo maleje intensywno$¢ zoltej emisji co  jest

charakterystyczne dla wszystkich polprzewodnikow.
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Rys. 32. Widmo PL dla proszku GaN azotowan.ego w 850°C zmierzone w funkcji temperatury
pomiaru.

Widma katodoluminescencji zmierzone w temperaturze pokojowej w funkcji pradu
wigzki bombardujacej dla probki azotowanej w temperaturze 850 °C zostalo
przedstawiane na rys. 33. Na podstawie pomiarow wyznaczono prog mocy dla emisji.
Odpowiadat on pradowi rownemu I=30 pA 1 napigciu przyspieszajacemu 90 kV. Dia
pomiarow katodoluminescencyjnych zauwazalne niekorzystne zolte pasmo emisji dla
matrycy GaN obserwowane bylo przy pobudzaniu wiazka o pradzie 50 pA i 4 krotnym
powigkszeniu skali intensywnosci. Podobne badania przeprowadzit Lozykowski i in.
[97] dla warstw GaN implantowanych jonami Tb**. Przy stalym pradzie skanowania
I=15 pA 1 zmiennym napigciu przyspieszajacym wyznaczony prog mocy dla emisji
przypadat przy napieciu 1.4 kV (Tpom=7 K). Z6lte pasmo emisji obserwowane bylo od
napiecia powyzej 5 kV.
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Rys. 33. Widmo katodoluminescencji zmierzone w temperaturze pokojowej w funkeji pradu wigzki
bombardujacej dla czystego nanoproszku GaN.

Na rys. 34 zostalo przedstawione widmo rozpraszania ramanowskiego dla probki B. W
budowie wurcytu dla GaN wszystkie atomy zajmuja pozycj¢ opisang symetrig Csy 1

aktywne optycznie fonony w widmie Ramanowskim sg opisywane przez mody E(TO),

E i A1(LO) obserwowane kolejno przy 556, 566 i 722 cm ' [98,99] .

I ] I £ T s I ! | £ [ x I
3
s 8)
s | < u
o 11}
£ \\
1]
m S_—,
nu o
8 =
3 =
w
o
51
=
r {
| L | L | L | L ! L ! 1 |

200 400 600 800 1000 1200 1400
Czestosé (cm™)

Rys. 34. Widmo rozpraszania ramanowskiego dla GaN azotowanego w temperaturze 850 °C.
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Widmo absorpcji dla czystych proszkow GaN przedstawia rys. 35. Na podstawie
zarejestrowanych krzywych mozna wyznaczy¢ krawedz absorpcji [100,101] okreslajac
szerokos¢ przerwy energetycznej polprzewodnika GaN o roznych $rednich rozmiarach
ziarna. Okreslona szerokosc przerwy energetycznej wynosifa kolejno 3.43eV dla probki
B, 3.52eV dla probki A oraz 3.75 dla probki C. Prostoliniowe zakresy zwane inaczej
ogonem spektralnym Urbacha zastaly wyznaczone dla kazdej z trzech probek
wygrzewanych kolejno w 700, 850 i 1050 °C. Charakterystyczne zbocze absorpcji

zostato aproksymowane liniowg funkcja (7.3.1) w zakresie 3.0 eV <hv >3.5¢eV.

ouhv) = b+(hv-E,)/U (7.3.1)

Parametr U zwany jest energia Urbacha. Jest on zalezny w naszym przypadku Scisle od
temperatury azotowania probki 1 moze by¢ pomocny w okresleniu stopma
zdefektowania struktury. Im mniejsza jest wartos¢ energii Urbacha tym mniej rozmyta
jest krawedz absorpcji. W naszym przypadku wartos¢ energii wynosita kolejno: U=700
meV dla probki A, U=1,4 eV dla probki B 1 U=2 eV dla probki C; 1 byta bardzo wysoka
co $wiadczy o nieznacznym zdefektowaniu struktury.

Jacobson doniost [102], ze dla cienkich filmow GaN energia Urbacha jest zlozeniem
dwoch funkcji liniowych: U;=400-470 meV and U,=10-20 meV. Autorzy pracy
rowniez sugeruja ze pierwszy komponent o duzej wartosci energii Urbacha jest scisle

zwigzany ze strukturalnymi defektami warstwy.
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Rys. 35. Wspolczynnik absorpcji dla czystego nanoproszku GaN: prébka A azotowana
w 700 °C, B -850 °Ci C - 1050 °C.
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7.3. Wlasciwosci strukturalne i optyczne nanokrystalicznego GaN
domieszkowanego jonami pierwiastkow ziem rzadkich

Nanoproszki GaN domieszkowane jonami Eu’" i Tb®" oraz nanoproszek GaN jako
probka odniesienia zostaly wykonane w tych samych temperaturach i czasach
azotowania (850 °C, 3,5 h).

Na rys. 36 pokazano widmo XRD niedomieszkowanego proszku GalN oraz
domieszkowanych proszkéw GaN:Eu’" i GaN:Tb>". Wszystkie refleksy na podstawie
bazy krystalograficzney (JCPDS Nr 02-1078) przypisano szesciokatne] strukturze
azotku galu typu wurcytu. Sredni rozmiar pojedynczego krystalitu oszacowany na

podstawie reguly Scherrer’a wynosi: ~20 nm, 9 nm 1 21 nm odpowiednio dla GaN,

GaN:0.8%FEu’" i GaN:0.8%Tb>"

a\ [ . % g 8
BV . NALA

GaN:0.8%Eu~9 nm

GaN:0.8%Tb ~21 nm
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Rys. 36. Dyfraktogramy proszkowe dla GaN, GaN:Eu’* oraz GaN:Tb*".

Analiza obrazow SEM (rys. 37) wykazuje wyraznie, ze probka GaN zawiera aglomeraty
krystalitow z wielkosciami od 20 do 100 nm, tj. znacznie wigkszymi niz to oszacowano
na podstawie badan XRD. Jednakze jest to rowniez widoczne, ze wielkos¢
indywidualnego krystalitu jest porownywalna z oszacowang przecietng wielkoscig na
podstawie XRD.

Widmo  fotoluminescencji  zmierzone w  temperaturze  pokojowej dla

niedomieszkowanego oraz domieszkowanego jonami Eu’" i Tb”" - GaN pokazano na
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rys. 37. Widma skladaja si¢ z obszernego czerwono/zoltego pasma z maksimum przy
600-680 nm 1 charakterystycznych przejs¢ elektronowych 4f-4f pochodzacych od
jonow pierwiastkow ziem rzadkich.

Czerwono/zolte pasmo emisji jak juz to bylo wspomniane jest powigzane z emisjq ze
stanow defektowych GaN [103]. Dla GaN:0,8%Eu’" (rys. 38b) mozna zaobserwowac
rozdzielone piki odpowiadajace przejsciom z *Do—F) 534 dla jonu Eu’" oraz szerokie
zolte pasmo luminescencji z maksimum przy 600 nm. Intensywny pik czerwonej
luminescencji przy 613 nm zostal przypisany przejsciu *Do—F, . Widoczna intensywna
zielona emisja z probki GaN:0,8%Tb’" (rys. 38c) posiada cztery charakterystyczne piki
przy 488, 543, 587 1 621 nm, ktore zostaly przypisane odpowiednim przejsciom
D,—'Fy; gdzie J=6,5,4,13.

Mag = 250.00 KX LEO 1530 - CBW PAN

=

Mag= 50.00 KX LEO 1530 - CBW PAN

Rys. 37. Obraz SEM dla GaN azotowanego w temperaturze 850 °C.

71



(@) A, =300nm
GaN T=295K
nanoproszek

z6ltolczerwone pasmo

(b) D, >'F,
GaN:0.8%Eu®! [J=2

nanoproszek

s ”

PL Intensywnos¢ (j.u.)
—
&
™

D-F, (c)
J=5 GaN:0.8%Tb""

nanoproszek

400 500 600 700 800 900
diugosé fali (nm)

Rys. 38. Widmo fotoluminescencji dla GaN oraz GaN domieszkowanego Eu’" i Th*".

Widmo katodoluminescencji zmierzone w temperaturze pokojowej przy
pobudzaniu wiazka elektronow z energiq 90keV 1 pradem wigzki rownym 60 pA
zostalo pokazane na rys. 38d. Wszystkie charakterystyczne przejscia 4f-4f dla jonow
Eu’’ i Tb”" byly rejestrowane. Charakterystyczne natomiast jest to, ze obszerne pasmo
czerwono/zotte w tym przypadku jest prawie niewidoczne. Roznica migdzy widmem PL
1 KL jest wywolana rozna energia wzbudzania w eksperymencie. Glgbsze zrozumienie
zaistnialych roznic w widmach PL 1 KL wymagatoby wykonania dodatkowych badan,
np. rejestracji widm fotoluminescencji w funkcji mocy pobudzania laserowego oraz
widm katodoluminescencji w porownywalnej funkcji mocy wiazki elektronow. Ze

wzgledu na ograniczenia sprzgtowe taki eksperyment byt nietatwy do zrealizowania

(Pxi>>Ppr).
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Rys. 38d. Widmo katodoluminescencji dla GaN domieszkowanego Eu’" i Th*".

Rys. 39 obrazuje mape intensywnosci emisji w funkcji dlugosci fali wzbudzania oraz
dlugosci fali emisji (kolory symbolizuja intensywnos¢ emisji) dla nanoproszku
GaN:1% Eu’" i GaN:1% Tb’". Zastosowany filtr krawedziowy o dhugosci fali odcigcia
550 nm ograniczat dlugos¢ fali wzbudzania. Spektralna rozdzielczos¢ w pomiarach PLE

zostala ograniczona do szerokosci linii wzbudzania lampy halogenowej (~ 4 nm).
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Rys. 39. Widmo fotoluminescencji w funkeji dlugosci fali wzbudzania dla GaN:Eu’".

Dla zilustrowania wplywy energii pobudzajacej (PL lub KL) na charakter przejsc¢
emisyjnych GaN:Eu’", wyliczono wartosci parametrow intensywnosci Q, i Q, zgodnie
z przedstawionymi wczesniej zatozeniami teorii Judda-Ofelta. Ze wzgledu na trudnosci
w rejestracji widm absorpcyjnych zastosowano metod¢ wyznaczania parametrow
intensywnosci z widm emisyjnych [132,133]. Dla przeprowadzenia tego typu analizy
dla przejsc SDO—‘)7FJ, mozna zalozy¢, ze wklad od elementow macierzowych
CDyo|[U™||Fy)? dla przejs¢ z poziomu Dy jest bliski zeru (Do|[U®)||’Fs)* = 0,0005) i w
zwiazku z tym emisja *Do—>'Fs w wigkszosci przypadkow jest bardzo staba, mozliwe

jest zatem uproszczenie ogolnego rownania do postaci

74



647103 e? 1 . " .
Ay = ;[h:_ze e ;512491(-[)0”(1-””75>2 (7.3.1)

Dodatkowo, korzystajac z zerowania sie elementéw macierzowych U™ i U oraz U® i
U® odpowiednio dla przejscia "Do—'Fs i “Do—'Fs uzyska¢ mozna wartosci
parametrow Q, 1 ()4 przez wyznaczenie Ay.. bezposrednio z pomiaréw widm
luminescencyjnych jonu Eu’ przyjmujac za CDo||[UP||'F.)* = 0,0035 oraz za
CDo||[U™|’F4)* = 0,003. Nastepnie, korzystajac z zaleznosci intensywnosci integralnej

emisji w funkcji energii fali hv wyrazonej wzorem

I=hvAN (7.3.2)

gdzie A jest wspolczynnikiem emisji spontanicznej Einsteina, a N populacja poziomu
elektronowego z ktorego zachodzi emisja, w tym wypadku poziomu Dy, i poréwnujac
stronami przez poroéwnanie do wartosci N (jednakowej dla wszystkich przejsc)
otrzymujemy zalezno$¢ na wspolczynnik Einsteina Ao emisji Do—'F; (A=2,4) w

zaleznosci od °Dy—>'F,

=Mdi =3 (7.3.3)

gdzie Ip; 1 hvoy oraz Ip 1 hvy., sa odpowiednio intensywnoscig integralng i energig
przejicia “Do—>'F; oraz *Do—'Fy. Przyymujac wartos¢ Ay, zwiazang z przejsciem
dipolowo-magnetycznym jako niezalezna od wplywu pola krystalicznego 1 przyblizona
do wartosci 50 s, zaleznos¢ ta w stosunkowo prosty sposob pozwala na wyznaczenie

calkowitej szybkosci relaksacji promienistej oraz wydajnosci kwantowej (tab. 5).

Tab. 5. Wyznaczone z analizy widm emisyjnych i zanikow luminescencji zarejestrowanych dia
nanokrystalicznego GaN:Eu’® wartoSci: promienistej, bezpromienistej i calkowitej szybkosci
dezaktywacji (Ayads Anrags Atwt), CZASOW Zycia, parametréw intensywnosci (€, i €y), oraz wydajnosci
kwantowej (n) w zaleznosci od rodzaju energii wzbudzania materiaku.

And(57) | Anaa(57) |Awi(s7) [T (ms) [Q, (10%cm?) | Q4 (10%%cm?) |n (%)

PL | 343 3967 | 4310 | 0232 4,18 1.92 8
KL | 320 3990 | 4310 | 0,232 3.32 KT 7.4
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Wyliczone parametry sa makroskopowym parametrem okreslajacym zmiany charakteru
calej obserwowane] emisji w zaleznosci od rodzaju energii pobudzania.
Przeprowadzona analiza teoretyczna pozwala wywnioskowac, ze rodzaj energii
wzbudzajacej nano-GaN:Eu’" nie wptywa zasadniczo na wydajno$é kwantowa emisji, a
ma wplyw jedynie w niewielkim stopniu na zmiang¢ parametrow Q, i Q okreslajacych

wplyw pola krystalicznego na charakter przejs¢ emisyjnych.
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8. Dyskusja wynikow badan

Przeprowadzone badania pozwolily na wyciagnigcie nastepujacych wnioskow:

I. Nanokrystaliczny proszek GaN moze sluzy¢ jako alternatywne podloza dla
warstw homo-epitaksjalnych [104].

II. Bombardowanie wigzka elektronow (KL) prowadzi do agregacji nanoziaren
GaN:Eu’" do konglomeratow o rozmiarze mikrometrow [105,106].

III. Zmiana rozmiaru krystalitu GaN (zmiana stosunku powierzchnia/objetosc)
prowadzi do zmian w obserwowanym widmie fotoluminescencyjnym [107].

IV. Domieszkowanie GaN jonami pierwiastkow ziem rzadkich prowadzi do

zmniejszenia rozmiaru krystalitu [108].

8.1. Zastosowanie nanokrystalicznego sprasowanego proszku GaN w homo -
epitaksji

Celem niniejszych badan bylo migdzy innymi rozstrzygni¢cie czy zastosowanie
krystalicznego podioza do homoepitaksji otrzymanego z nanoproszku GaN umozliwia
uzyskanie wysokiej jakosci cienkich warstw tego materiahu.

Zeby otrzyma¢ wysokiej jakosci warstwe GaN wymagany jest wzrost homo-
epitaksjalny na podlozu z materialu o parametrach sieciowych zblizonych do GaN.
Dotychczas wysokiej jakosci homoepitaksjalne warstwy GaN, ktore znalazly
zastosowanie, byly osadzone na podlozach GaN wyhodowanych w warunkach
wysokiego cisnienia azotu.

Wyniki przeprowadzonych badan pozwolily zaproponowac zasadniczo nowe podejscie
w wytwarzaniu cienkich warstw GaN. Cienkie warstwy zostaly naniesione technika
(MOVPE) oraz (HVPE) na sprasowanym w tabletke¢ nanoproszku GaN. Proszek GaN
byl rowniez z syntezowany w reakcji tlenku galu z amoniakiem w poziomym reaktorze
kwarcowym. Wszystkie probki zarowno przed, jak 1 po procesie epitaksjalnym zostaly
poddane badaniom dyfrakcji rentgenowskiej i wykazaly dla proszku typowe piki
odbiciowe charakterystyczne dla roznych kierunkow krystalograficznych. W przypadku
cienkich warstw zaobserwowano znaczaco réznigce sie widmo XRD. Spostrzezono
uprzywilejowane kierunki wzrostu krystalograficznego tj. dla warstw HVPE piki od
plaszczyzn  (002) 1 (103) wyraznie zaczynaja dominowa¢. W  widmie
fotoluminescencyjnym dla cienkich warstw GaN rowniez zaobserwowano zasadnicze

roznice w porownaniu z widmem PL dla tabletki proszkowej GaN. W przypadku
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proszku GaN zaobserwowano tylko obszerna zolta emisje, gdy w przypadku MOVPE
i HVPE cienkich warstw zaobserwowano slaba zolta emisje, a emisja z przerwy
energetycznej GaN byla silna 1 o waskim wspotczynniku FWHM.

Rys. 40a przedstawia widmo XRD dla proszkow GaN. Charakterystyczne refleksy
zostaly przypisane heksagonalnej strukturze GaN typu wurcytu (JCPDS nr 02-1078).
Wyliczone parametry sieciowe komorki a=3,186 A i ¢=5,174 A sq w dobrej zgodnosci
z danymi literaturowymi. Nalezy zauwazy¢ ze znaczace poszerzenie refleksow
spowodowane jest bardzo mala wielkoscig krystalitow GaN. Wyliczone za pomocg
formuly Scherrer’a srednie wielkosci ziaren wynosza w tym przypadku ok. 15 nm. Po
procesie prasowania proszku w tabletkg¢ za pomoca prasy mechanicznej (80 kN)
obserwujemy nieznaczna zmiang w widmie XRD (rys. 40b). Zmiany te moga byc
spowodowane stabym zdeformowaniem ziaren GaN lub innymi nieznanymi
zjawiskami. Reasumujac zastosowany przez nas nanokrystaliczny proszek GaN o
roznych orientacjach krystalograficznych w stosunku do powierzchnm podioza jest
polikrystalicznym podtozem o parametrach sieciowych GaN.

Dyfraktogram dla warstw MOVPE oraz HVPE przedstawiony na rys. 40c 1 40d pozwala
zauwazy¢ wyrazne roznice w stosunku do widm XRD dla proszkow. Zaobserwowano
ze refleksy charakterystyczne dla mniektorych kierunkow krystalograficznych sa
odpowiednio silniej wyksztalcone. Szczegodlnie jest to widoczne dla warstw GaN
HVPE, gdzie dwa piki przy 34,6 ° 1 63,6 ° pochodzace od plaszczyzn (002) 1 (103) sa
dominujace. To moze sugerowac, ze cienka warstwa GaN rosnie lepiej w okreslonych
kierunkach. Innym zaobserwowanym zjawiskiem jest zwezenie szerokosci refleksow.
Zwiazane jest to prawdopodobnie tym, iz podczas osadzania epitaksjalnego
nanowymiarowe wyspy na poczatku sa widoczne, ale wraz postgpujacym wzrostem
warstwy GaN ich wielkos¢ ulega znacznemu powigkszeniu, zblizajac si¢ do materiatu
litego (prawdopodobnie facza si¢ w jedng calosc). Stad obserwowany znaczny spadek

poszerzenia refleksow krystalograficznych.
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Rys. 40. Widma XRD dla proszkowego podloza GaN oraz cienkich warstw epitaksjalnych.

Badania fotoluminescencyjne ktorych wyniki pokazane sa na rys. 41 przeprowadzone
zostaly w temperaturze pokojowej dla podloza nanokrystalicznego (a), warstwy GaN -
MOVPE (b), warstwy GaN HVPE (c) 1 warstwy odniesienia GaN na podiozu
szafirowym. Widmo PL dla sprasowanej tabletki proszku GaN pokazuje obszerng zoltg
luminescencje typowa dla zdefektowanej warstwy GaN. Nie zaobserwowano zadnej
emisji z przerwy energetycznej polprzewodnika. Zjawisko zwigzane jest w tym
przypadku z bardzo mata wielkoscia ziarna GaN. Powierzchnia ziarna GaN jest
optycznie aktywna i prawdopodobnie wnosi ogromny wkiad do catosciowego widma
PL. Emisja z przerwy energetycznej polprzewodnika jest zwiazana bardziej z objetoscia
krysztalu. Zmniejszenie wielkosci krysztalu, oprocz przesunigcia emisji w kierunku
niebieskim zwigzanymi z efektami granicznymi , prowadzi do zmian w transferze
energii z wzbudzanych stanow do stanow podstawowych. To moze wplywac na
intensywnos$¢ emisji od przerwy energetycznej. Dodatkowo ze spadkiem wielkosci
sredniego rozmiaru ziarna stosunek powierzchni do objgtosci w takim krysztale

ogromnie wzrasta, co powoduje, ze emisja powiazana z przerwa energetyczng zanika
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na korzysc¢ emisji z powierzchni. Zjawiska te powoduja, ze trudnosci w zarejestrowaniu
emisji z przerwy energetycznej dla nanokrystalicznych proszkow GaN o rozmiarach
rzedu 15nm. W literaturze jak dotad brak jest doniesien rejestracji takiej emisji dla
takich nanoproszkow GaN. Contreras 1 wspolautorzy [109] obserwowali emisj¢ z
przerwy energetycznej w ukladzie, gdzie srednie rozmiary krystalitow wynosily
powyzej lum. Jednakze dla kompozytow SiO:GaN z nanokrystalitami okoto 10 nm
obserwowaliSmy stabe niebieskie pasmo pochodzace od przerwy energetycznej

potprzewodnika.

8 ' T ¥ T ’ T
- (a) GaN-podtoze
6 (sprasowany proszek)
L J... iy
4+ AN
L
2 B \\
—~ 0 : 4
- (b) MOCVD 1
= A GaN/GaN-podioze “ 3
QO ( \ -
D \ 22 nm =
(o]
] P A 1o
5 16 L€ HVPE
= L GaN/GaN-substrate
— 925
1 L
a [_'/\ 13 nm
A
\* 10
(d) MOCVD s
GaN/szafir - B
| 4nm d
— -4
uad TP -l S e S S 0
0

350 400 450 500 550 600 650 70

Dtugos¢ fali (nm)

Rys. 41. Widmo PL dla proszkowego podloza GaN oraz cienkich warstw epitaksjalnych.
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Widmo fotoluminescencji dla warstw MOVPE 1 HVPE wykazuje ogromne roznice w
porownaniu z widmem PL dla proszkowego podloza GaN (rys. 41b 1 4lc).
Zarejestrowano silna emisje zwigzang przerwa energetyczng, natomiast emisja zolta w
tym przypadku byla bardzo staba. Maksimum niebieskiej emisji rejestrowano przy
362 nm co jest w dobrej zgodnosci z wielkoscig przerwy energetycznej E,=3,4 eV.
Poszerzenie piku przy 362 nm jest duzo wigksze anizeli dla warstw osadzanych na
podiozu szafirowym (rys. 41d). Zauwazono rowniez ze poszerzenie niebieskiego piku
dla warstw MOVPE jest okoto dwa razy wigksze w stosunku do warstw wyhodowanych
z zastosowaniem techniki HVPE. Dodatkowo warstwa MOVPE oprocz zoltej emisji
ktora jest bardzo staba, wykazuje dodatkowg emisj¢ z maksimum przy 425 nm.
Szerokie niebieskie pasmo PL jest rOwniez rejestrowane dla warstw GaN na szafirze
(rys. 41d) 1 jest zwiazane z defektami rekombincyjnymi podobnie jak emisja zolta
[110]. Reasumujac zolfta emisja jest gtownym kanatem rekombinacyjnym dla podiozy
nanokrystalicznych GaN. Spadek jej intensywnosci dla warstw MOVPE 1 HVPE jest
wyznacznikiem poprawy jakosci ziaren GaN 1 ich grupowania si¢ do rozmiaréw
mikrometrycznych. Zjawisko to prowadzi do pojawienia si¢ emisji z przerwy
energetycznej polprzewodnika. Badania te pokazuja, ze po dalszych optymalizacjach
syntezy nanokrystalicznego proszku GaN jak 1 rOwniez optymalizacji parametrow
wzrostu epitaksjalnego mozliwe jest zastosowanie takiego podloza w produkcji tanich

urzadzen opto-elektronicznych.
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8.2. Agregacja nanoproszku GaN :Eu’” w mikrometryczne aglomeraty i ich
wiasciwosci

W tym rozdziale przedstawiono zjawisko agregacji nanokrystalicznych ziaren GaN:Eu’
w konglomeraty, ktore wykazujqa inne wilasciwosci niz pojedyncze nanoziarna.
Pokazano rowniez, ze opisane tu zjawisko ma zwigzek ze stosunkiem
powierzchnia/objgtosc krystalitu.

Rys. 42 przedstawia widma rentgenowskiej dyfrakcji proszkowej XRD dla badanej
probki GaN:Eu®" oraz referencyjne widmo niedomieszkowanego GaN wytworzonego w
tych samych warunkach. Charakterystyczne piki pozwalaja nam przypisa¢ dany
material do krystalicznej struktury heksagonalnej o strukturze wurcytu dla GaN. Sredni
rozmiar krystalitow wynosit tutaj odpowiednio 10 i 7 nm odpowiednio dla GaN 1

GaN:Eu’".
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Rys. 42. Widmo XRD dla GaN i GaN:Eu*".

Analiza HRTEM dla probki GaN wykazata nieznaczny stopien nieuporzadkowania w
strukturze pojedynczego krystalitu. Dodatkowo wyraznie mozna byto zaobserwowac, ze
probka zawiera zebrane krystality z wielkosciami 20-100 nm tzn. duzo wigkszymi
ziarnami niz to zostato ocenione za pomocg Scherrer’a. To potwierdza fakt, ze oprocz
czesciowego zdefektowania sieci krystaliczne), nanoproszki wykazuja sklonnosé

grupowanie si¢ w wigksze ziarna podczas miejscowego wzbudzamia 1 grzania
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termicznego wiazka elektronow KL (katodoluminescencja), gdzie wystepuje lokalnie
bardzo duza temperatura. Taka aglomeracja nanoziaren w systemy konglomeratow jest
bardzo dobrze znana w literaturze. Dla ziaren GaN takie zlewanie si¢ krystalitow do
mikrometrycznych konglomeratow zostato doniesione przez Contrerasa 1 wspotautorow
[109]. Ogolnie mozna powiedzie¢ ze morfologia probek scisle zalezy od preparatyki
probki 1 obrobki jej po procesie wzrostu. Jak juz to bylo powiedziane, zmieniajac
jedynie jeden parametr jakim jest temperatura azotowania probki, mozemy kontrolowaé
wielkos¢ ziaren GaN od 5 do 30nm [86,88,105]. Ziarna nanometryczne GaN po
syntezie w naszym przypadku zostaly zlepione do konglomeratow mniejszych niz 200
nm [92]. Badania dotyczace szeroko pojetego efektu rozmiarowego opisane byly juz
powyzej. Dlatego w tym przypadku do analizy poshizyly dwie probki charakteryzujace
sig skrajnym przypadkiem roznicy w wielkosci ziaren. Mianowicie probka A z
nanometryczna GaN:Eu (probka po procesie wzrostu) oraz probka B GaN:Eu’' z

mikrometrycznym konglomeratami (probka po procesie grzania wigzka elektronow).
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Rys. 43. Widmo fotoluminescencji dla GaN:Ev’" z ziarnami nano i mikrometrycznymi.
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Rys. 43a i 43b przedstawia widmo PL dla probek A (nano) 1 B (mikro). Widma te
pozwalajg zaobserwowac dwa zrodia emisji, ktorych pasma zwigzane sa z matryca GaN
oraz jonami Eu’". Dla probki z nanokrystalicznymi ziarnami (probka A) w widmie PL
obserwujemy szerokie zolto/czerwone pasmo typowe dla struktury GaN z licznymi
defektami. Ponadto nie zarejestrowano dla tej probki zadnej emisji pochodzacej od
przerwy energetycznej polprzewodnika. Jak juz to bylo wczesnie) stwierdzone zjawisko
to zwiazane jest z bardzo mata wielkoscig ziaren GaN. Powierzchnia ziaren GaN jest
optycznie aktywna 1 jest zrodlem niepozadanej zolto/czerwonej emisji. Emisja z
przerwy energetycznej glownie zwigzana jest z objetosciq krystalitu. Zmniejszenie
wielkosci krysztalu wiaze sie, oprocz znanego dobrze 1 opisanego w literaturze
kwantowego efektu rozmiarowego, polegajacego w ogolnosci na zwigkszeniu wartosci
przerwy energetycznej, a co za tym idzie przesunigciu emisji z przerwy w kierunku
ultrafioletu; z wprowadzeniem zmian w transferze energii ze stanow wzbudzonych do
stanOw podstawowych. Dodatkowo przy zmniejszeniu krystalitu powigksza si¢ stosunek
powierzchnia/objetos¢. W wyniku wzrostu tego stosunku przerwa zwigzana Scisle z
emisja zanika na korzys¢ emisji zwiazanej z powierzchnia. Dlatego, to co juz bylo
wspomniane, nie jest mozliwe zarejestrowanie silnej emisji z przerwy energetycznej dla
GaN o sredniej wielkosci ziarna ok. 10 nm. Diametralng roznice w widmie PL mozna
zaobserwowac dla ziaren GaN:Eu’' ze srednim rozmiarem mikrometrycznym gdzie
emisja z przerwy jest w tym przypadku rejestrowana (rys. 43b). Dodatkowo
zotto/czerwone pasmo dla tej probki w zasadzie zanika. To sugeruje, ze po agregacji
nanoziaren w mikrometryczne konglomeraty stosunek powierzchma/objetosc
gwaltownie spada 1 odtad powierzchnia odpowiedzialna za emisj¢ zmalata na korzysc
tak zwane] emisji powiazane] 2z rekombinacja pasmo-pasmo. Poszerzenie
obserwowanego pasma emisji z przerwy jest duze i wynosi w naszym przypadku (50
nm, tj. 300 meV) 1 sugeruje wysoka koncentracj¢ stanow defektowych w poblizu pasma
przewodnictwa GaN. Ponadto maksimum emisji jest rejestrowane przy 372 nm (3.30
eV) to jest 8 nm (10meV) ponizej przerwy enegetycznej GaN. Oprocz emisji
pochodzacej od matrycy waskie linie w widmie PL zwiazane z jonem Eu’’ wyraznie
byly obserwowane dla obu probek. W przypadku probki A zaobserwowano cztery piki
przy 593, 616, 655 i 705 nm. Piki te zostaly przypisane przejsciom °D,—'F;,
°D,—>'F,, °D,—'F,, 1 °D,—"F,. W przypadku probki B jak to zostalo pokazane na

rysunku 3 oprocz emisji z wiazanej z przejsciami elektronowymi ze stanow "D, —'F),
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gdzie J=1, 2, 3,4; obserwujemy dodatkowo przejscie ze stanu °D,—’F,. Ponadto
mozna zauwazyC dla dwoch probek znaczaco rozniacy si¢ ksztalt linii zwigzanych z
przejsciami ~D,—'F, . Obserwujemy pojedynczy najsilniejszy pik dla probki A przy
616 nm natomiast dla probki B mozna wyraznie zauwazyC rozczepienie piku
zwiazanego z przejsciem *D,—'F, . Piki pochodzace od probki B sa rowniez wezsze i
bardziej ztozone w porownaniu z widmem pochodzacym od probki A. Zwezenie i
rozczepianie pasm moze zostaé przypisane agregacji nanoziaren GaN:Eu’' do
konglomeratow, ktore z pewnoscia majq bardziej jednorodne pole krystaliczne w
porownaniu z  ziarnami  nanometrycznymi. Dodatkowo w  nanokrysztale
prawdopodobienstwo umieszczenia jonu Eu’" blisko powierzchni jest duzo bardziej
prawdopodobne. To nam sugeruje ze zewnetrzne stany wplywaja na energi¢ i
rozczepienie przejs¢ elektronowych 4f-4f. Nalezy tutaj zaznaczyC, ze nie jest
wykluczone ze widmo emisyjne dla pojedynczego krystalitu GaN:Eu’™ o wielkosci
nanometrow mogloby by¢ rowniez porozdzielane, ale w naszym przypadku
rejestrowalna jest suma emisji pochodzacych od ponad 10° nanoziaren. Taka emisja
bedaca suma emisji ziaren, jest szeroka 1 stabo rozdzielona oraz typowa dla
amorficznych materialow zol-zelowych (Al,O3) dotowanych jonami Eu’* [111-113].

W przypadku proszku GaN:Eu’" z ziarnami mikrometrycznymi, krystaliczne pole jest
bardziej jednorodne 1 dlatego rozszczepianie przejs¢ elektronowych moze zostac
zaobserwowane. Rozczepienie silnie zalezy symetrii pola krystalicznego oraz pozycji
jonu w sieci krystalicznej. Jony europu przewaznie zajmuja pozycje Ga® w sieci
romboedrycznej w symetrii Cs,. W takiej symetrii obserwujemy potrdjne rozczepienie
przejscia "D, —'F, . Taka sytuacje obserwujemy na rys. 43b (wstawka), gdzie potrojne
rozczepienie piku $wiadczy o prawidlowym umieszczeniu jonu w matrycy. Z drugiej
strony, analizujac widmo dla probki B obserwujemy przejscie “D,—'F, zwiazane
z jonem Eu’" | ktore moze byé obserwowane dla umiejscowien réznych niz w pozycjach
Ga’', poniewaz przejicie to jest zabronione, nawet kiedy bierzemy pod uwage
mieszanie si¢ wplywu pola krystalicznego z przejsciami J-J. Rowniez obserwacja
przejscia "D, —’F, potwierdza fakt, iz jony Eu’' moga by¢ umiejscowione w symetrii
nizszej niz Csy.

Dodatkowo zostato zaobserwowane, ze relatywna intensywno$¢ przejscia °D,—'F),

dla probek z ziarnami mikrometrycznymi jest silniejsza w porownaniu z intensywnoscig
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dla probek nanometrycznych. Wspolczynnik wzmocnienia PL zmienia si¢ od 2 do 10 w
zaleznosci od czasu trwania procesu pobudzania (grzania) elektronowego. W tym
przypadku wzmocnienie bylo bardzo duze 1 wynosito ok. 10 (rys. 43).

Podsumowujac, mozna stwierdzi¢, ze aglomeracja nanoziaren do konglomeratow
mikrometrycznych prowadzi do zmian w obserwowanym widmie PL. Wykazano, ze
emisja z przerwy energetycznej GaN obserwowana jest tylko dla ziaren
mikrometrycznych. Emisja pochodzaca od jonéw Eu’’ réznita sie rowniez dla obu
rodzaju probek. Roznice te sa w znacznej czesci przypisywane zmianom stosunku
powierzchnia/objgtosc.

Aby zanalizowa¢ dokladniej widmo fotoluminescencji wykonano dekonwolucje
krzywymi Gausowskimi glownych pikow dla kazdych z trzech probek (wstawka na
rys. 44) [106]. Suma wszystkich krzywych z dekonwolucji (cienka linia) jest dobrze
dopasowana do zmierzonego widma. Liczba skladowych Starkowskich jest wyznaczana
dla pozioméw 'Fo 234 dla probki GaN:Eu®’ z ziarnami mikrometrycznymi 1 wynosi
odpowiednio: 3,3,3,2 i 4 (rys 44a). Dla probki GaN:Eu’" zawierajacymi zarowno ziarna
mikro 1 nano (cienka linia) liczba Starkowskich skladowych jest przypisywana dla
pozioméw 'Foia4 i wynosi 3, 4, 5 i 7. Dla przejicia "Do—>'F; z powodu stabej
rozdzielczosci widma, dekonwolucja lini nie byla mozliwa. Dla luminescencji
obserwowanej dla nano-GaN:Eu’" liczba skladowych wyznaczanych dla poziomow
"Fo.1.23.4 wynosita odpowiednio 1,3,3,3 i 6. (rys. 44c). To sugeruje, ze degeneracja
poziomow dla struktury ziaren nano/mikro jest zupelnie inna, co ma miejsce dla

symetrii nizszej anizeli Csy.
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Rys. 44. Widmo fotoluminescencji i dekonwolucja pasm dla GaN:Eu’" z ziarnami nano, nano/mikro
i mikrometrycznymi.
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8.3. Fotoluminescencja pochodzaca od nanokrystalicznego GaN — wplyw
rozZmiarowosci
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Rys. 45. Widmo XRD dla proszku GaN azotowanego w réznych temperaturach.

Rys. 45 przedstawia widma XRD dla proszkow GaN otrzymywanych w temperaturach:
850 °C, 950 °C 1 1050 °C. Widoczne charakterystyczne refleksy zostaly przypisane
szesciokatnej budowie GaN ze struktura wurcytu (JCPDS Nr 02-1078). Za pomoca
reguly Schererera, wyznaczono $redni rozklad wielkosci ziarna, ktory zwigkszat sie w
raz ze wzrostem temperatury azotowania. Dla piku zwiazanego z kierunkiem
krystalograficznym (110), wielko$¢ ziarna wynosita 11, 17 1 31 nm odpowiednio dla
probek GaN azotowanych kolejno w temperaturze 850, 950 1 1050 °C. Nalezy tutaj
podkresli¢, ze wyznaczony rozmiar ziarna jest okreslony jako $redni rozmiar dla scisle
okreslonego kierunku krystalograficznego. Wszystkie trzy probki zostaly spreparowane

w identycznych warunkach w tym samym procesie syntezy.
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Rys. 46. Sredni rozmiar wielkosci ziarna w funkeji temperatury azotowania oraz charakterystyczne
poszerzenie refleksu dla kierunku (110).

Rys. 46 pokazuje szczegotowo sredni wielkos¢ ziarna w funkcji temperatury oraz
charakterystyczne poszerzenie refleksu dla kierunku (110) dla trzech probek.
Obserwujemy charakterystyczny wzrost intensywnosci pikow oraz zmniejszenie ich
poszerzenie wraz ze wzrostem temperatury azotowania. To moze sugerowac, ze Sredni
rozmiar krystalitu dla proszkow GaN mozna kontrolowaé poprzez temperature

azotowania.
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Jednakze mikrogram SEM (rys. 47) pokazuje, ze taki nano-proszek GaN jest sklonny do
tworzenia aglomeratow za pomocg oddzialtywan van der Walssa pomiedzy nano-
czastkami. Dlatego probki zawieraja niekiedy zaglomerowane widoczne krystality z
wielkosciami pomiedzy 100-200 nm (znacznie wigksze niz to zostalo oszacowane za
pomoca badan XRD). Jednakze granica miedzy ziarnami dla pojedyncze)
nanoczasteczki nadal istnieje co pozwala przypuszcza¢, ze powinna wplyna¢ na

wilasciwosci optyczne proszku GaN.
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Rys. 48. Widmo PL mierzone w temperaturze pokojowej dia proszku GaN azotowanego w
temperaturze 850 °C, 950°C i 1050°C.
Rys. 48 pokazuje widmo PL dla proszkow GaN zmierzone w temperaturze pokojowe;j
dla nie skupionej wiazki laserowej o mocy pobudzenia rzedu 0,1 W/cm?®. Takie same
widmo otrzymano rowniez dla laserowej wiazki skupionej, ktorej moc byla o 3 rzedy
wielkosci wigksza. Jak mozna zauwazy¢ emisja pochodzaca od nanoproszku GaN
zmienia si¢ ze wzrostem Sredniej wielkosci krystalitu. Dla proszku GaN ze srednig
wielkoscig ziarna 11 nm, widmo PL pokazuje silng niebieska emisj¢ (BB- blue band )
przy 2,8 eV. Dodatkowo obserwujemy stabg zolta emisje (YB) przy ok. 2,0 eV i emisja,
pochodzaca z przerwy energetycznej potprzewodnika przy 3,4 eV. Nalezy zauwazy¢, ze
dla poprzednich probek z srednig wielkoscig krystalitow ok. 15 nm najsilniejsza emisja
byla obserwowana tylko przy 2,2 eV (YB), natomiast nie rejestrowano zadnej emisji
zwiazanej z przerwg energetyczna [104]. To co juz bylo wspomniane w poprzednich

analizach przerwa energetyczna odpowiedzialna za niebieskg emisje uwydatnia si¢ dla
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proszkow GaN z wigkszymi ziarnami jak to mozna zauwazy¢ na rys. 48. Dla probki z
ziarnami 17 nm przerwa energetyczna odpowiedzialna za emisj¢ przy 3,4 eV jest
porownywalna z emisja BB, gdzie dla probki z ziarnami 31 nm emisja BB jest ledwo
widoczna na tle silnej emisji pochodzacej od przerwy energetycznej GaN. Wczesniejsze
badania wykazuja, ze niebieska emisja zwigzana z przerwa energetyczng jest silna dla
kompozytow 1 proszkow o wymiarach wigkszych mz 100 nm [114-118]. Dila
nanoproszkow GaN z ziarnami mniejszymi anizeli 20nm emisja z przerwy
energetycznej polprzewodnika nie byla jak do tej pory obserwowana. Z drugiej strony
emisja z przerwy energetyczne] dla azotku galu zostala zarejestrowana dla kropek
kwantowych (ang. quantum dots - QDs) otrzymywanych jedng z technik epitaksjalnych
MBE lub MOCVD (Metalorganic Chemical Vapor Deposition) [119,120]. Gloéwna
roznica pomiedzy QDs GaN 1 nanoproszkami GaN spowodowana jest zasadnicza
roznicg w morfologii tych sytemow. Proszek GaN jest ,otwartym” systemem gdzie
powierzchnia czasteczki GaN moze wplywaé znaczaco na wihasciwosci. Fakt, ze
optyczne whasciwosci GaN sa bardzo czute na powierzchniowe stany jest dobrze znany
1 zbadany w epitaksjalnych warstwach azotkowych [121,122]. W podobny sposob
optyczne wihasciwosci nanoproszku GaN powinny si¢ zmieniaC wraz ze wzrostem
stosunku powierzchni do objgtosci w takim systemie. Dowodem sg rowniez
przedstawione powyzej widma PL dla nanoproszkow GaN. Integralna intensywnosc¢

emisji przy 3,4 eV dla GaN zostata pokazana na rys. 49.
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Rys. 49. Calka krzywej intensywnosci emisji z maksimum przy 3,4 eV w funkcji sredniego
rozmiaru ziarna GaN.

91



Nasze badania (wyniki przedstawia rys. 49) pokazaly, ze niemozliwe jest
zarejestrowanie emisji przy 3,4 eV dla proszkow azotku galu z bardzo malymi ziarnami
< 20 nm. Taki wniosek jest bardzo wazny dla ukladow wykonanych =z
nanokrystalicznych proszkow GaN, poniewaz kontrola emisji z nanoproszku GaN ze
wzgledu na efekt rozmiarowy moze bycC trudna. To zjawisko jest przypisywane
oddzialywaniem powierzchniowych stanow. Dodatkowo inne procesy, ktore sa
obserwowane w azotku galu (np. spontaniczna polaryzacja [121]) moga by¢
odpowiedzialne za to zjawisko. Ogolnie rzecz biorac stany powierzchniowe w GaN
(ich energia, aktywno$¢ 1 wielkos¢) zalezg od uzyte] metody syntezy i1 kluczowych
parametrow preparatyki (czas 1 temperatura azotowania). W przypadku probek
pokazanych w tej czgsci analizy badawczej wielkos¢ ziaren GaN jest kontrolowana
tylko przez temperatur¢ azotowania. Nie zbadano wplywu parametru jakim byl czas
azotowania. Mozna przyjaC, ze ten parametr nie zmienia znaczaco powierzchni i
struktury krystalograficznej, a zmiana wlasciwosci PL jest zwigzana wylacznie
stosunkiem powierzchni do objgtosci takiego systemu nanoziaren tj. emisja z przerwy
energetycznej zanika kiedy ten stosunek wzrasta. Mozna przypuszczac, ze
powierzchniowe wlasciwosci moga zosta¢ zmodyfikowane podczas wzrostu albo po
procesie wzrostu 1 w ten sposob nie wykluczone jest, ze emisja z przerwy energetycznej
dla GaN dla czasteczek mniejszych od 20 nm moze zostac zaobserwowana. Dotychczas
doniesiono tylko dwa przypadki emisji dla koloidalnego QDs GaN (d~3 nm) [123] oraz
nanokryszatow GaN wytworzonych technika laserowej ablacji z czystego metalicznego
galu oraz w atmosferze N; (d~4,5 nm) [37].

Reasumujac, optyczne wilasnosci nanoproszku GaN z roznymi wielkosciami ziaren
zostaly zbadane metoda spektroskopi PL. Zaobserwowano, ze emisja zwiazana
z przerwa energetyczna GaN znika dla proszku GaN o bardzo malych wielkosciach
krystalitow (< 20 nm). To zjawisko zostalo przypisane wysokiej aktywnosci
powierzchni w proszkach GaN. Zewnetrzne stany zaczynaja odgrywaé kluczowa role,
w przypadku kiedy stosunek powierzchni do objetosci jest wysoki (> 0.1 nm
w naszym przypadku). Dla duzych czastek GaN (> 30 nm w naszym przypadku)
zewngtrzne stany powierzchniowe sa nadal aktywne, jednakze ich wzgledny wkiad do
spektrum emisji jest mniejszy w porownaniu do wkiadu powstajacego od objetosci

ziarna, ktory powiazany jest glownie z emisja z przerwy energetycznej GaN.
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8.4. Zmniejszenie si¢ rozmiaru krystalicznych proszkéw GaN wywolane przez
domieszkowywanie ich jonami pierwiastkéw ziem rzadkich

Niedomieszkowany nanokrystaliczny GaN z srednig  wielkoscig krystalitow
zmieniajacy si¢ od ~ok. 20 nm do 60 nm zostal otrzymany poprzez syntezg¢ spalania
prekursora (ang. combustion method) z pewna modyfikacja (rozdziat 7.1.). Kontrola
wielkosci ziarna zostala tutaj rowniez osiagni€ta poprzez — zmiang¢ temperatury
azotowania. W podobnej syntezie uzyskano referencyjny nanoproszek GaN
domieszkowany jonami lantanowca Eu’ . Zauwazono, ze wprowadzenie do proszkowej
matrycy GaN niewielkiej koncentracji jonu lantanowca 0,8 %at. powoduje zmniejszenie
sredniej wielkosci ziarna o ok. 50-60 %. W dodatku w tej czgsci badan rowniez
pokazano ze optyczne wlasciwosci zmieniaja si¢ w raz ze zmiang wielkosci ziarna GaN.
Jednakze jak dotad w literaturze nie zostal przedstawiony wplyw jonu lantanowca na
wielkos¢ krystalitu. W niniejszych czesci pracy zbadano wplyw domieszkowanego
jonami europu nanokrystaliczznego proszku GaN na jego wiasciwosci strukturalne 1
optyczne.

Dyfraktogram na rys. 50 przedstawia widma XRD dla czystych oraz domieszkowanych
nanokrystalicznych proszkow GaN. Na podstawie bazy krystalograficznej (JCPDS Nr
02-1078) przypisano zarejestrowanym refleksom heksagonalng budowa o strukturze
wurcytu. Rowniez za pomoca reguly Scherrera oszacowano sredni rozmiar krystalitu.
Sredni rozmiar dla czystych nanoproszkéw GaN wynosit 24, 30 i 56 nm a dla proszkow
GaN:1%Eu - 8, 17 i 22 nm odpowiednio dla temperatur azotowania wynoszacych
kolejno 850 °C, 950 °C 1 1050 °C. Rozmiar ziarna dla wszystkich probek w funkcji
temperatury azotowania przedstawiono na rysunku 51.

Na podstawie tych zaleznosci mozna wysuna¢ dwa wnioski: 1) srednia wielkosc
rozmiaru ziarna dla obu probek tzn. domieszkowanych i1 niedomieszkowanych
powigksza si¢ wraz ze wzrostem temperatury azotowania, 1) dotowanie nano-
krystalicznego proszku GaN jonami Eu’" zmniejsza rozmiar krystalitu o ok. 40-60 %.
Podobne rezultaty otrzymat Pires [125] dla ziaren Gd,0;3 otrzymywanego z zasadowego
prekursora weglanowego. Autorzy tej pracy zarejestrowali nieliniowy spadek sredniej
srednicy ziaren wraz ze wzrostem koncentracji Eu>” od ~ 150 nm ( dla materiatu
niedomieszkowanego) do ~ 110 nm i ~ 100 nm dla materialu odpowiednio
domieszkowanego 1 % i 5 % koncentracja Eu®". Inni autorzy [126] donosza natomiast,
ze obecnos¢ jondéw europu w nanometrycznym polprzewodnikowym ZnO o

wielkosciach ziaren pomigedzy 600 nm i 1000 nm; wykonanych metoda rozpylania



pyrolitycznego nie wplywa na zmiang wielkosci 1 morfologii takich czastek. Ziarna
badane przez nas majg jednak sSredni rozmiar bardzo maly w porownaniu do ziaren
badanych w pracach Piresa 1 wspolautorow oraz Panataraniego i1 wspolautorow
[125,126]. Mozna zatem przypuszczaC, ze z tej przyczyny obserwujemy silniejszy
wplyw jonu lantanowca na struktur¢ materiatu. Jony ziem rzadkich w GaN zajmuja
przewaznie miejsca Ga’~ w symetrii Cs, [127]. Dlatego bliskim sasiadem Eu®" jest
zawsze azot. Powszechnie wiadomo, ze kowalencyjne promienie jonowe dla wszystkich
jonow lantanowcow sg nieznacznie wigksze niz Ga, ktore podstawiajg. Dlatego tez
elektroujemnos¢ Paulinga elementu RE (1,1-1,25) jest zawsze mniejsza anizeli Ga
(1,81)[128]. Roznice promieni jonowych Ga i RE powoduje to, ze dlugos¢ wiazania
pomigdzy Eu 1 N bedzie rozna w porownaniu do dhugosci wigzania pomiedzy N a Ga
[129], co powoduje ze warunki termodynamiczne w takim ukfadzie podczas wzrostu
zmienig si¢ zasadniczo. Dlatego obecnosc¢ dotujacego matryce jonu lantanowca moze
zahamowac¢ lub opozni¢ proces zarodkowania czastki krystalitu GaN. To wszystko
powoduje zmiane wielkosci czastek dla GaN domieszkowanego Eu®" w poréwnaniu do
niedomieszkowanego GaN przygotowywanych w tych samych warunkach, tj.

temperatury 1 czasu syntezy.
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Rys. 51. Rozmiar ziarna dla wszystkich prébek GaN oraz GaN:Eu’" w funkeji temperatury
azotowania.

Rys. 52a 1 52b przedstawia widmo PL dla niedomieszkowanego nanoproszku GaN
otrzymywanego w roznych temperaturach azotowania jak rowniez widmo
fotoluminescencji dla nanoproszku GaN domieszkowanego jonem Eu’’. Jak mozna
zaobserwowac emisja z nanoproszku GaN zmienia si¢ wraz ze zmiang wielkosci
krystalitu. W tym przypadku dla nanoproszku GaN ze srednim rozmiarem ziarna
wynoszacym 24 nm widmo fotoluminescencyjne charakteryzuje si¢ silng czerwong
emisja (RB — red band) przy 1,65 eV (~750 nm). Dodatkowo obserwowana jest slaba
szerokopasmowa zolta emisja (yellow-band (YB)) z maksimum przy 2,4eV (~520 nm).
Dla tej probki nie obserwuje si¢ charakterystycznej emisji z przerwy energetycznej
polprzewodnika. Emisja ta obserwowana jest dopiero dla probek z wigkszymi ziarnami.
Dla probki z 30 nm ziarnami niebieska emisja z przerwy jest porownywalna YB emisja
lecz RB emisja jest nadal bardzo intensywna. W przypadku probki z 56 nm ziarnami
YB jest prawie niemierzalna, a emisja z przerwy energetycznej dominuje i jest bardzo
silna. Silna jest rowniez emisja RB. Zaobserwowane zmiany w widmie
fotoluminescencji, jak to juz bylo wczesniej powiedziane, zwigzane s3 ze zmiang
stosunku powierzchni do objgtosci krystalitow [105]. Powierzchnia nanokrystalitow
jest odpowiedzialna min. za luminescencyjne pasma RB i YB, ktorych intensywnos¢
wzrasta w odroznieniu do niebieskiej luminescencji przy 3,4 eV pochodzacej od
przerwy wraz ze wzrostem stosunku powierzchni do objetosci. Wspotczynnik
sprawnosci PL rowniez zalezy od innych fizycznych wiasnosci takich jak:

krystalicznos¢, czystos¢ fazy oraz dystrybucja jonow w matrycy ktore moga zalezec
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min. od temperatury azotowania probek. Emisja z przerwy energetycznej wzrasta dla
nanokrystalicznego GaN wraz ze wzrostem temperatury, prawdopodobnie na skutek
lepszej krystaliczno$ci ziarna gdzie strukturalne defekty dyfundujg do powierzchni,
powodujac ze rdzen ziarna staje si¢ wolny od defektow. Przyjmujemy jednak, ze te
wszystkie dodatkowe opisane powyzej efekty nie odgrywaja wiekszej roli 1 w istocie
nie zmieniaja powierzchniowych wlasnosci ziarna w znaczacy sposob. Zmiana w
widmie luminescencji jest zwigzana glownie ze stosunkiem powierzchni do objetosci
takiego ukfadu. Stosunek ten wplywa na intensywnos¢ obserwowanych poszczegolnych
pasm luminescencyjnych (rys. 52b). Na rysunku tym mozna zaobserwowac¢ widma PL
otrzymane dla niedomieszkowanego GaN (cienka linia) 1 proszku GaN
domieszkowanego Eu’" (wythiszczona linia) znormalizowane do jednosci w stosunku
do pasma z maksimum przy 750 nm. Obydwie probki zostaty z syntezowane w 1050°C,
ale wielko$¢ ziarna dla nich byla rézna (56 i 22 nm odpowiednio dla GaN i GaN:Eu’").
Widoczne jest, ze stosunek relatywnej intensywnosci pasma przy 3,4 eV i pasma RB
zwigzanego z powierzchnig jest wigkszy w probee o wigkszym rozmiarze krystalitu.

W przypadku probek domieszkowanych europem mechanizmy emisji sa bardziej
skomplikowane 1 zwigzane tym, ze wprowadzenie takiego pierwiastka w strukture
matrycy GaN moze wytworzy¢ optycznie aktywne defekty. Uedeno 1 in. [130] doniesli,
ze zrodlami wad GaN domieszkowanego Eu’’ sa skupiska pojedynczych wakansow,
ktore moga si¢ grupowac w wigksza grupe skupisk. Spowodowane jest to zastapieniem
atomu Ga jonami RE. Dla nanoproszku GaN:Eu azotowanego w temperaturze 1050° C
wszystkie pasma emisji byly rejestrowane tj. pasmo z przerwy energetycznej, oraz o
podobnej intensywnosci  zolte 1 czerwone pasmo. W porownaniu  do
niedomieszkowanego GaN wzgledna intensywnos¢ zolte] emisji jest wigksza, a
natomiast stabsza (jesli porownamy do probki z syntezowanej w tej samej temperaturze)
jest emisja z przerwy energetycznej GaN. Dalsza analiza roznic moze prowadzi¢ do
stwierdzenia, Ze w przypadku domieszkowanych probek stosunek
powierzchnia/objetos¢ jest rozna (rozna jest wielkos¢ krystalitu) oraz pozwala
przypuszczac, ze w tych probkach powstaje nowy kanat rekombinacyjny zwiazany z
wprowadzeniem do matrycy jonu Eu’’. Zasadniczo zmniejsza to ilos¢ par elektron-
dziura 1 znacznie oslabia emisj¢ z przerwy energetycznej. Zmiany w defektach
odpowiedzialnych za pasmowa emisj¢ w nano-GaN niedomieszkowanym i
domieszkowanym sa konsekwencja co najmniej dwoch czynnikow. Mozna

przypuszcza¢,  ze  najwazniejszym  czynnikiem  sa = zmiany  stosunku

96



powierzchnia/objgtos¢. Wprowadzenie jonu europu zmniejsza rozmiar ziarna i znacznie
powigksza powierzchni¢ aktywna optycznie. Z drugiej strony wprowadzenie europu do
nanokrystalicznego GaN moze tez wprowadza¢ dodatkowe defekty w strukturze
potprzewodnika powigkszajac liczbe aktywnych optycznie stanow defektowych, a

jednoczesnie zmniejszajac emisj¢ z przerwy energetycznej GaN.
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Rys. 52. Widma fotoluminescencji dla GaN (jako referencja) oraz GaN:Eu’".
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9. Podsumowanie uzyskanych rezultatow

W niniejszej pracy zostala przedstawiona opracowana przez autora metoda zol-
zelowa otrzymywania kompozytu SiO,:GaN oraz kompozytu SiO,:GaN:RE. Rozmiar
nanokrystalicznych wytracen GaN kontrolowany byl temperaturg azotowania. Pokazano
wplyw nanokrystalicznych wytracen GaN umieszczonych w matrycy szklanej na
wlasciwosci  luminescencyjne. Przedstawiono mozliwos¢ zastosowania takiego
kompozytu w optoelektronice.

Wykorzystujac ~ metode  spaleniowg  otrzymano  czyste  strukturalnie
nanokrystaliczne proszki GaN oraz nanoproszki GaN domieszkowane jonami
pierwiastkow ziem rzadkich (Eu’’, Tb’"). Rezultaty przeprowadzonych badan
spektroskopowych dowodza wplywu rozmiaru nanokrysztaldow GaN na ich wlasciwosci

optyczne, w szczegolnosci luminescencie.

Najwazniejsze rezultaty uzyskane w ramach realizacji niniejszej rozprawy doktorskiej
mozna przedstawi¢ nastgpujaco:
L. Opracowano metod¢ zol-zelowa pozwalajacq otrzymywac nanokrystaliczne
wytracenia GaN (<10 nm) w matrycy SiO,.

II. Opracowano metod¢ wytwarzania czystego strukturalnie nanokrystalicznego
proszku GaN (<40 nm); czystego oraz domieszkowanego jonami pierwiastkow
ziem rzadkich.

IIL Wykazano mozliwos¢ zastosowania sprasowanego (80 kN) nanokrystalicznego
GaN jako alternatywnego podloza do homo-epitaksji cienkich warstw GaN.
Wyniki podstawowych badan pozwolily zaproponowaé zasadniczo nowe
podejscie w wytwarzaniu cienkich warstw GaN.

Iv. Wykazano, ze grzanie wiazkg elektronow (KL) prowadzi do agregacji
nanoziaren GaN:Eu’" do konglomeratéw o rozmiarze mikrometréw. Zmianom
tym towarzyszy zmiana symetrii pola krystalicznego oraz pozycji jonu w sieci

krystaliczne;.
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Wykazano wplyw rozmiaru niedomieszkowanych nanokrysztalow GaN na
wilasciwosci luminescencyjne. Zaobserwowano, ze emisja zwiazana zZ przerwg
energetyczng GaN znika dla proszku GaN o bardzo malych wielkosciach
krystalitow (< 20 nm). To zjawisko zostato przypisane wysokiej aktywnosci
powierzchni w czastkach GaN. Zewngtrzne stany zaczynaja odgrywac
kluczowg role kiedy stosunek powierzchni do objgtosct jest wysoki. Dla
duzych krystalitow GaN zewnetrzne stany sa nadal aktywne, jednakze ich
wzgledny wklad do spektrum emisji jest mniejszy w porownaniu do wkiadu
powstajacego od objetosci ziarna, ktory powigzany jest glownie z emisjq z
przerwy energetycznej GaN. ‘

Zaobserwowano, ze wprowadzenie do proszkowej matrycy GaN niewielkiej
koncentracji jonu lantanowca 0,8 %at. powoduje zmniejszenie S$redniej
wielkosci ziarna o ok. 50-60 %. Obecnosc¢ dotujacego matryce jonu lantanowca

moze hamowac lub opdznia¢ proces zarodkowania czastki krystalitu GaN.
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