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Rozdzial 1

Informacje ogoblne

1.1 Wstep

Niniejsza rozprawa poswiccona jest dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego na kryszta-
tach nanometrowych. Zostaly w niej omoéwione zaréwno oryginalne wyniki doswiadczalne
jak tez nowe podejscie teoretyczne wiazace mikrostrukture nanokrysztaléw z natezeniem
rozpraszanego promieniowania rentgenowskiego. Zaproponowane przez autora metody ba-
dawcze stosuja sie do analizy rozpraszania rentgenowskiego na polikrysztatach submikrono-
wych o dowolnej strukturze krystalicznej. W tej pracy wykorzystano je do opisu i badania
nanokrysztalow o strukturze najgestszego upakowania takich jak weglik krzemu, diament
oraz azotek galu.

Motywacja. Polikrysztaly i ceramiki nanometrowe wykonane z materiatow super-
twardych, takich jak weglik krzemu i diament tacza w sobie odporno$é¢ mechaniczng tych
substancji z dodakowymi zaletami, bedacymi efektem nanometrowych rozmiaréw ziaren.
Naleza do nich duza homogenicznosé (skutek malego rozmiaru ziaren), zwiekszona plastycz-
nos¢ (skutek dyfuzji na granicach ziaren) i odpornosé na pekanie (skutek zatrzymywania
dyslokacji na granicach ziaren). W Centrum Badan Wysokocisnieniowych PAN prowa-
dzone sa prace nad otrzymaniem nowych rodzajow ceramik i materialow kompozytowych
zbudowanych z krysztalow nanometrowych. Niezbedng czescia tych prac jest, opisana w
tej rozprawie, ilosciowa charakteryzacja mikrostruktury zaréwno wyjsciowych nanoprosz-
kow jak i ich spiekow. Obok materiatow supertwardych, CBW PAN rozwija technologie
potprzewodnikowa oparta na azotku galu. Nanokrysztaty i ceramiki azotku galu sg natural-
nym kandydatem na material podlozowy dla produkowanych przez CBW PAN niebieskich
laserow.

Cel pracy. Celem pracy bylo opracowanie metody wyznaczania petnego rozktadu wiel-
kosci ziaren polikrysztaléw nanometrowych na podstawie dyfraktograméw proszkowych.
Wymagalo w szczegdlnosci:

e ustalenia granic stosowalnodci istniejacych metod, w szczegdlnosci metod Warrena-
Averbacha i Scherrera w odniesieniu do nanoproszkéw polidyspersyjnych,

e opracowania metod numerycznych pozwalajacych oblicza¢ ab initio dyfraktogramy

9



10 ROZDZIAEL 1. INFORMACJE OGOLNE

proszkowe uwzgledniajace rozktad wielkosci ziaren i jednowymiarowe nieuporzadko-
wanie w nanokrysztatach o rozmiarze do 600A w czasie pojedynczych sekund,

e podania analitycznego wzoru na profil linii dyfrakcyjnej dla proszku z rozktadem
wielkosci ziaren,

e doswiadczalnego potwierdzenia skutecznosci opracowanych wzoréw i metod.

Opracowanie nowego podejscia teoretycznego byto konieczne ze wzgledu na niezadowala-
jacy w przypadku polikrysztatéw nanometrowych opis dyfrakcji w ramach kinematycznej
teorii dyfrakcji w jej standardowej postaci, szeroko stosowanej w badaniach polikrysztalow
mikrometrowych.

Z doswiadczen dyfrakcyjnych prowadzonych na nanokrysztatach wiadomo, ze znane od
prawie stu lat metody analizy danych dyfrakcji proszkowej w wiekszosci nie stosuja sie, a
w najlepszym razie sa bardzo nieprecyzyjne w odniesieniu do granicznie malych, ale tez
przeciez polikrysztatow nanometrowych. Proby zastosowania rownania Scherrera do okre-
Slenia rozmiaru krysztatu czy metody Warrena-Averbacha do znalezienia rozktadu wielkosci
ziaren w proszku nie przynoszg rezultatow dajacych sie pogodzi¢ ani z posiadanym mate-
riatem doswiadczalnym ani z numerycznymi obliczeniami rozpraszania na nanokrysztatach
opartymi na prawach pierwszych (ab initio).

Po okresie doskonalenia metod doéwiadczalnychE], wladnie owe “prawa pierwsze” staty
sie moim punktem odniesienia, a poczatkowo takze praktyczna metoda badan nad mi-
krostruktura nanoproszkow [I][2]. Pozwolily one poprawnie okresla¢ strukture, doktadne
rozmiary i uporzadkowanie ziaren nanoproszkéw. Praca nad poprawa wydajnosci algoryt-
mow obliczajacych rozpraszanie na coraz bardziej zlozonych (i realistycznych) modelach
proszkow zaowocowalta odczuwalnym przyspieszeniem tych obliczer’ﬂ, ale przede wszystkim
spostrzezeniami o matematycznej naturze warunkéw brzegowych, ktoére czynia dyfrakcje
na nanokrysztatach odmienna od “klasycznej”. Trzeba powiedzie¢, ze bez natychmiasto-
wego potwierdzania lub odrzucania roboczych hipotez mozliwego przez potaczenie obliczen
ab initio z moca dzisiejszych komputeréw, praca nad sformalizowaniem opisu dyfrakcji na
nanokrysztatach nie mogtaby by¢ podjeta.

Metody stosowane dotychczas. Tradycyjna, nienanokrystaliczna, dyfrakcja prosz-
kowa opisywana jest w oparciu o kinematyczna teorie dyfrakcji Lauego. Zaktada ona brak
ugie¢ wielokrotnych oraz stato$é absorpcji w krysztale. Zalozenia te sa dobrze spelnione
dla nanokrysztaléow, majgcych zawsze forme proszkow. Jednakze zasadnicze, interferen-
cyjne réwnanie teorii kinematycznej (patrz np. wyrazenie (3-48) w pracy [3] lub (3.6) w
pracy [4]) zostalo wyprowadzone dla natezenia promieniowania rozproszonego na mono-
krysztale a wiec przy zalozeniu (i) periodycznej struktury atomowej przyjmujac ponadto
(ii) prostopadloscienny ksztalt krysztatu (lewa galaz diagramu przedstawionego na rys. [1.1
na str. . Te dodatkowe zatozenia sa w przypadku dyfrakcji proszkowej nieuzasadnione.

!Dla wyeliminowania potencjalnych zrédet bltedéw pomiarowych skonstruowano m.in. specjalny uktad
do dyfrakeji w prozni (§1.6.1) wspolpracujacy z wysokorozdzielezym dyfraktometrem proszkowym w HA-
SYLAB, DESY.

27 tygodni do sekund.
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Pomimo tego, rownanie interferencyjne jest punktem wyjscia tradycyjnych metod analizy
proszkowych danych dyfrakcyjnych, takich jak metoda Warrena-Averbacha lub metoda
Scherrera. Na rys. zestawiono najwazniejsze metody analizy dyfrakcji promieniowania
rentgenowskiego rozwiniete w ramach kinematycznej teorii dyfrakcji, zaznaczajac ich wza-
jemne powiazania. Czes¢ diagramu zamknieta linia przerywana stanowi oryginalny wktad
oparty na zaproponowanym przez autora wzorze Debye’a dla krysztatow - cze$¢ ta zostata
omoéwiona w rozdziale 21

Metoda alternatywana. Alternatywnym podejsciem do opisu dyfrakcji promienio-
wania rentgenowskiego jest rownanie Debye’a [5]. Roéwnanie to umozliwia podanie dyfrak-
togramu proszkowego w zakresie kata pelnego jedynie w oparciu o znajomosé rozktadu
odlegltosci miedzyatomowych w rozpraszajacej drobinie. Teoria ta nie wymaga periodycz-
nosci sieci krystalicznej, zaklada za$ przypadkows orientacje drobiny’} ponadto przyjmuje,
podobnie jak teoria Lauego, brak ugie¢ wielokrotnych oraz stalos¢ absorpcji. Zaltozenie
dotyczace przypadkowej orientacji drobin (krystalitow) pokrywa sie z fizyczna rzeczywi-
stoscig dyfrakeji proszkowej, bedac zaletg teorii i w niczym nie ograniczajac jej ogélnosci.
Korzystajac ze wzoru Debye’a dostaje sie wiec natezenie promieniowania rozproszonego na
proszku ztozonym z identycznych drobin o dowolnym ksztalcie.

Na poczatku lat czterdziestych ubieglego wieku Stokes i Wilson podali zwiazek po-
miedzy szerokoscig integralng linii bragowskich a pewng funkcja, obliczana jako objetosé
czesci wspolnej krystalitu i jego wlasnej kopii (“ducha’” lub “cienia” krystalitu, ang. shadow)
przesunietej wzgledem oryginatu w kierunku rozpraszania [6]. Korzystaja oni z whasnosci
tej funkcji chociaz, jak pisza, “nie jest tatwo dostrzec jej fizyczne znaczenie”. W latach
piec¢dziesiatych i sze$édziesigtych XX-go wieku opublikowano prace wigzace transformate
furierowska profilu linii dyfrakcyjnej z funkcja Stokesa i Wilsona |7, str.41|[8][9]. Guinier
pisze o tej funkcji, ze “wykazuje wlasnosci analogiczne do funkcji bedacej transformata
Fouriera profili linii Debye’a-Scherrera poszerzonych w efekcie matego rozmiaru krysztatu
(Bertaut [10])” oraz ze “nie ma (ona) intuicyjnego zwiazku z forma drobiny” [8, str.12].
W latach poézniejszych, korzystajac z wlasnosci transformaty funkcji Stokesa i Wilsona,
obliczono profile linii dyfrakcyjnych dla krystalitow o niektorych ksztattach (np. [1T][12]).

Zawarto$é pracy. Analiza mikrostruktury nanoproszkow weglika krzemu, azotku galu
i diamentu o rozmiarach ziaren od 3 do 30nm przeprowadzona w niniejszej pracy, wy-
magala rozszerzonego podejscia teoretycznego. W pracy udato sie rozwinaé tradycyjna
teorie Debye’a oraz potaczy¢ ja z podejSciem Stokesa i Wilsona oraz Bertaut i Guinier.
Rozwijajac rownanie Debye’a dla periodycznej sieci krystalicznej udato sie wyprowadzic,
bez jakichkolwiek dodatkowych zatozen, doktadne wyrazenia wiazace ksztalt i rozmiar
(nano)krystalitow z profilem linii dyfrakcyjnej proszkéw bez- i polidyspersyjnych, przy
czym role funkcji Stokesa i Wilsona pelni w tym podejsciu dystrybucja ksztattu krysztatu,
posiadajgca przejrzysta interpretacje fizyczng.

Praca sktada sie z czterech rozdziatow. W rozdziale [1| przedstawiono wybrane informa-

3Poniewaz w tej pracy “drobing” bedzie zawsze nanokrysztal, bedziemy uzywaé tego drugiego okre-
Slenia. Dodatkowe (z puntu widzenia teorii Debye’a) zalozenie o periodycznosci sieci drobiny zostanie
wykorzystane przy wyprowadzaniu rozszerzonej wersji wzoru Debye’a dla krysztalow.
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Wyrazenie na rozproszenie na
pojedynczym atomie

periodycznoScC sieci + usrednienie po
prostopadtoscienny wszystkich orientacjach
krysztat drobiny (Debye,1915)
—_ 37 - - —_
1(g N, a) I(q,[7~7))
Roéwnanie interferencyjne k.t.d. Roéwnanie Debye’ a.
Natgzenie promieniowania ugigtego na Natgzenie promieniowania rozproszonego na
prostopadloSciennym monokrysztale o proszku ztozonym z drobin o strukturze
rozmiarach N X N x N_komorek elementarnychy atomowej danej przez zbiér wszystkich
o bokacha xaxa.. odlegtosSci migdzyatomowych drobiny.

| . |
P Réwnania Lauego } I(q’ RDF(F) SD(F’R ) ) ‘
| Rozszerzony wzér Debye’ a dla krysztalow. \
| Réwnanie Bragga | Natgzenie dane jako transformata iloczynu ‘
\ RDF(r)/r i SD(r,R) |

, : lub (alternatywnie) splot transformat \
: Powde‘r pattern powe}r | RDF(®)/r i SD(r,R). \
S thegrem’ B, E Warren'a =

o

Y

I transformata ‘ transformata |
| v RDF(D/r SD(rR) |

f""""""'""'"I'I'I'I'I'{I'I'I"""""""""""E

Metoda Warrena- Averbacha £

S ‘
a4

Roéwnanie Bragga Profil linii dyfrakcyjnej ‘

Ly

¥

Roéwnanie i stata Scherrera

r

\
| Roéwnanie i stala Scherrera dla Profil linii dla krysztalu w
krysztatu w formie graniastostupa formie graniastostupa

|| Rownanie i stata Scherrera dla Profil linii dla krysztatu
] krysztatu kulistego kulistego

| GSD(R) }
‘ I- L N N B B N N B BN BN B B B N N B 3
|

| § Réwnanie i zaleznoS¢ stalej : —
"1 Scherrera od szerokosci  be—)  Profil linii dla proszku z

5 . P
Sposéb wyprowadzenia: o GSD(R) . rozktadem wielkoSci ziaren

Analitycznie, bez przyblizen

qoooooooctongmooo
P | 4 1 |
: Analitycznie z przyblizeniami £ | : Metoda FW gl EM : Nachylenie krzywych SAS w| |
'";'""'";‘:‘2':".'.'2";"'.'""""'.'"""' ‘ : wyznaczania rozktadu : funkcji wzglednej szerokosci |
\ - Jnalitycznie { numerycznie |y | | ' wielkosci ziaren " GSD(R) \

Rysunek 1.1: Kinematyczna teoria dyfrakeji (k.t.d.). Jej rdzeniem jest rownanie interfe-
rencyjne (lewa gataz). Rozwiniecie wzoru Debye’a (prawa gataz) pozwala podaé¢ rownania
wiazace mikrostrukture krystalitow i natezenie rozproszonego na nich promieniowania. Wy-
prowadzenia odpowiadajace czesci diagramu zakre$lonej linig przerywana przedstawiono
w rozdziale Oznaczenia: RDF(r)-funkcja rozktadu radialnego; SD(r; R)-dystrybucja
ksztaltu; GSD(R)-rozktad wielkoci ziaren.
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cje na temat nanomaterialéw (nanomaterialy, mikrostruktura, ceramiki) z szerszym omo-
wieniem SiC; GaN i diamentu (struktura najgestszego upakowania, politypia i btedy uto-
zenia). Opisano tez uklady eksperymentalne uzywane w badanich mikrostruktury przed-
stawionych w niniejszej pracy.

W rozdziale [2| przedstawiono rozszerzona wersje rownania Debye’a (zakreslona czesé
diagramu przedstawionego na rys. [L.1] wskazuje schematycznie na role jaka ono pelni oraz
na jego mozliwe zastosowania). Rozszerzenie polega na uwzglednieniu periodycznosci sieci
krystalicznej nanokrysztatow. Rownanie Debye’a dla krysztatow rozdziela sie¢ w naturalny
sposob na dwie niezalezne czedci: strukturalng i mikrostrukturalng. Pierwsza opisuje krysz-
tal idealny czyli nieskoniczona, periodyczna sie¢ atomoéw. Druga czesé, zwana dystrybucjg
ksztattu, zawiera pelng informacje jaka dyfrakcja niesie o ksztalcie i rozmiarze rozpra-
szajacego krystalitu. Zatem dystrybucja ksztaltu stanowi kluczowy element rozszerzonego
rownania Debye’a. Znajomos¢ jej postaci analitycznej oraz roli jaka pelni w opisie dyfrakeji
pozwala wyprowadzi¢ Scisle wyrazenia na profile proszkowych linii dyfrakecyjnych.

W pracy niniejszej wyprowadzono wzory na profile linii dyfrakcyjnych dla krysztatow
w formie graniastostupa i kuli oraz odpowiednie state Scherrera. Oprécz tego podano
wzor opisujacy profil maksimum dyfrakcyjnego realnie istniejgcych w przyrodzie proszkow
z rozktadem wielko$ci ziaren.

Analiza wyznaczonego profilu linii dyfrakcyjnej dla proszkéow pozwolita podaé granice
stosowalno$ci metody oznaczania rozmiaréw krystalitow z rownania Scherrera jak rowniez
rozktadu ich wielkosci metoda Warrena-Averbacha. W pracy zaproponowano metode okre-
Slania rozktadu wielkosci ziaren na podstawie szerokodci linii dyfrakcyjnej mierzonej na %
i % jej wysokosci. Metoda ta (nazywana w pracy “FW%/%M”) jest prosta i daje wyniki
pozostajace w dobrej zgodnodci z obliczeniami ab initio.

Opracowane metody zastosowano w rozdziale |3| do analizy mikrostruktur nanoprosz-
kow weglika krzemu, azotku galu i diamentu o ziarnach od 3 do 30nm. Przedstawiono
interpretacje fizyczna wielkosci otrzymywanych metoda Warrena-Averbacha dla proszkow
bez- i polidyspersyjnych. Ponadto wyniki analizy mikrostruktury otrzymane z rozprasza-
nia szerokokatowego promieni X poréwnano z wynikami badan tych samych materialow
badanych daswiadczalnie metoda rozpraszania niskokatowego (SAS).

W rozdziale {4] zebrano i podsumowano wyniki prac teoretycznych i doswiadczalnych
uzyskane w ramach niniejszej rozprawy.

*

Ostatnio, niezaleznie od niniejszej pracy, Scardi i Leoni (|13, IX.2001] i [14, 1I1.2002])
oraz Popa i Balzar [15, VI.2002| otrzymali wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej proszku
z rozktadem wielkosci ziaren. Zawieraja one funkcje specjalneﬂ ktore w praktyce ograni-
czaja zastosowania publikowanych wzorow do dopasowar numerycznych. Autor tej pracy

4“Wynika to z przyjecia log-normalnego rozktadu wielkosci ziaren. Jego calka po fragmencie potosi
rzeczywistej nie da sie zapisa¢ za pomocs, funkcji elementarnych. Uwiklane wyrazenia Popa i Balzara
dla calkowalnego rozktadu wyktadniczo-potegowego biora sie za$ z calkowania go w przestrzeni prostej
(taka calka rzeczywiScie nie istnieje w jawnej formie). Ta sama catka w przestrzeni odwrotnej istnieje i
prezentujemy ja w tej pracy.
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pracowal nad tym samym problemem, z tym, ze rozwiazal go i wyrazenie na profil linii
dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego prezentowane jest w postaci funkeji elementarnych.
Wilasnie ten wzor oraz wyniki jego dalszych przeksztatcen sa kluczowym elementem pracy.

Rownolegla praca przynajmniej trzech grup nad tym samym tematem wskazuje, ze jest
on aktualny i waznyl’}

1.2 Polikrysztaly nanometrowe
Z ksiazki “Physics of new materials” [16]:

“W ostatnich latach, metoda odparowania i kondensacji w §rodowisku bar-
dzo czystych gazéw, a nastepnie konsolidacji in situ w ultrawysokiej prozni,
zostaly zsyntetyzowane klastery atomoéw o §rednich rozmiarach z zakresu 5 —
50nm dla wielu typéw materiatow, wlaczajac metale i ceramiki. Te nowe,
super-drobnoziarniste materiaty wykazuja wtasciwosci czesto istotnie rozne i
znacznie lepsze w poréwnaniu do ich gruboziarnistych odpowiednikéw. Zmiana
wlasnosci bierze sie z ich malych rozmiaréw, duzej czesci atomoéw ulokowa-
nych w otoczeniu granic ziaren i oddzialywan miedzy ziarnami. Poniewaz ich
wlasnosci moga byé ksztaltowane w trakcie syntezy i obrébki, nanomateriaty
ztozone z klasterow atomowych wydaja sie nosi¢ znakomity potencjal technolo-
giczny, nie méwiac o biezacym zainteresowaniu nauki ich zaleznymi od rozmiaru
wlasnosciami. (...)

Rozne rodzaje materialow nanometrowych tacza trzy cechy: domeny ato-
mowe przestrzennie zamkniete w nie wiecej niz 100 nm, znaczacy udziat atomow
zwigzanych z granicami ziaren oraz istnienie oddziatywarn miedzy tworzacymi
je domenami. Tak wiec materialy nanometrowe zawieraja zerowymiarowe kla-
stery atomow, jednowymiarowo modulowane wielowarstwy oraz ich tréjwymia-
rowe odpowiedniki. I cho¢ ich synteza przez czltowieka to historia raczej naj-
nowsza, okazuje sie, ze materialy nanometrowe byly “z nami” na dtugo przed
nami.

Badania najstarszych meteorytéw sugeruja, ze materialy takie stanowity
czesé wszechswiata od jego zarania; prawdopodobnie pierwotna materia zawie-
rajaca struktury w skali nanometrowej kondensowata z naszej stonecznej mgta-
wicy. Jednak dopiero teraz, miliardy lat po6zniej, rozpoczeta sie ich synteza
zaplanowana i wykonana przez czlowieka. (...)

Klastery zawierajace od setek do dziesiatek tysiecy atoméw moga byé wy-
twarzane w wystarczajacych ilosciach drogami fizycznymi lub chemicznymi, tak
wiec moga by¢ formowane w probki nadajace sie do badania tradycyjnymi me-
todami eksperymentalnymi. Materiaty te maja potencjal uruchamiania i wyko-
rzystywania licznych efektéw rozmiaru materii skondensowanej poczawszy od

SW trakcie powstawania niniejszej pracy, wyniki innych grup nie byty jeszcze znane. Dlatego, poza ta
uwaga, nie ma nawigzan do ich wynikow - prezentujemy prace w takiej wersji, w jakiej powstata oryginalnie.
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Rysunek 1.2: Struktury wurcytu i sfalerytu: a) wurcyt, czyli @« — ZnS z dwuwarstwows
komorka typu 2H; b) sfaleryt, czyli § — Zn.S narysowany jako trzywarstwowa komorka 3C'
c) ten sam sfaleryt narysowany jako komorka kubiczna. Rys. za [17].

elektronowych (tzw. efektow kwantowych) powodowanych przestrzennym ogra-
niczeniem zdelokalizowanych elektronéw walencyjnych i zmienionymi wtasno-
Sciami kooperatywnymi atomoéw, jak drgania sieci czy topnienie, a konczac na
eliminacji mechanizmoéw zdefektowanych sieci, takich jak tworzenie dyslokacji
1 transport masy w ograniczonych przestrzennie ziarnach. Mozliwosci konstru-
owania nowych materialéw o unikalnych lub poprawionych wtasciwosciach z
klasterow atomowych o wybranych rozmiarach prawdopodobnie zrewolucjoni-
zuja nasze zdolnoéci projektowania materiatéw o kontrolowanych wtasnosciach
optycznych, elektronicznych, magnetycznych, mechanicznych i chemicznych w
wielu przysztych aplikacjach.”

R.W .Siegel [16]

1.3 Charakterystyka badanych materialow

Struktura atomowa wszystkich badanych materiatow, a wiec weglika krzemu SiC', azotku
galu GaN i diamentu jest struktura najgestszego upakowania, podobnie jak w modelo-
wej strukturze blendy cynkowej (ZnS), rys. . Sie¢ krystaliczna ZnS' jest zbudowana z
dwoch identycznych podsieci cynku i siarki. W wegliku krzemu sa to odpowiednio pod-
sieci wegla i krzemu. W diamencie obie podsieci sa obsadzone atomami wegla. Wszystkie
omawiane materiaty krystalizuja w strukturze typu wurcytu (rys. ), typu sfalerytuﬂ

6Struktura sfalerytu, czyli kubiczna nazywana jest réwniez struktura regularng. Nazwy “kubiczna” i
“regularna” sa rownowazne i stosowane w krystalografii rownie czesto. W tej pracy bedziemy uzywaé



16 ROZDZIAEL 1. INFORMACJE OGOLNE

Struktura | kubiczna 3C' | heksagonalna 2H 1 warstwa
a=b=c a=1>b \ c a=1>b \ Co
SiC 4.3596 3.07521 | 5.048 | 3.07521 | 2.5109
diament 3.56683 2.5221 4.119 2.5221 | 2.05931
GaN 4.5027 3.189 5.186 3.189 2.595

Tablica 1.1: Parametry sieci SiC, GaN i diamentu [A]. W strukturach kubicznej i heksa-
gonalnej podane warto$ci maja sens rozmiaru komorki elementarnej krysztalu. Parametr
sieci ¢ struktur nieuporzadkowanych jednowymiarowo (z btedami utozenia) ma wartosé nie-
okreslona, dlatego zamiast ¢ podaje sie dla takich struktur grubosé¢ pojedynczej warstwy
heksagonalnej, oznaczona tutaj c,.

(rys. ), obu tych strukturach lub ich mieszaninie, tworzac krysztaty z jednowymiaro-
wym nieuporzadkowaniem. Parametry sieci SiC, GaN i diamentu zestawiono w tabeli

1.3.1 Weglik krzemu SiC
Weglik krzemu krystalizuje w strukturze blendy cynkowej, rys. , (nazywanej tez: “typ

o, “struktura wurcytu”) oraz w wielu jej politypowych modyfikacjach. Najczesciej spo-
tykana jest odmiana politypowa 6H (6-cio warstwowa komorka elementarna o symetrii
heksagonalnej), zwana o — SiC', ktora powstaje podczas goracej syntezy SiC' z pierwiast-
kow. W warunkach wysokiego ci$nienia i temperatury SiC' krystalizuje w postaci § — SiC,
struktury typu sfalerytu (rys. [1.2b,c). Jest to struktura 3C' o symetrii regularnej (znana
tez jako: “kubiczna”, “struktura sfalerytu”). Znany jest rowniez caly szereg politypowych
struktur SiC, np. 4H, 6H, 8H, 10H, 15R, 21R, 54R, 594R [18]. Weglik krzemu wy-
jatkowo krystalizuje takze w strukturze 2H, czyli wurcytu. Nanokrysztaty 2H weglika
krzemu zostaly znalezione w meteorycie Murchisona [19).

Mikrometrowe polikrysztaty SiC (rys. otrzymuje sie najczesciej na drodze bez-
posredniej syntezy z pierwiastkow (tzw. metoda SHS). Reakcja chemiczna mieszaniny
rozdrobnionego wegla i krzemu:

Si+C — SiC

przebiega w ci$nieniu atmosferycznym, jest silnie egzotermiczna i niekontrolowana (tj. prze-
biega gwaltownie az do przereagowania wszystkich substratow) - stad brak mozliwosci
kontroli rozmiaru otrzymywanych krystalitow.

Weglik krzemu mozna otrzymac tez w reakcji metanu z silanem (CH,+ SiH, — SiC +
4H, 1). Plomien metanu w atmosferze silanu wytwarza duze iloci ciepta, gazowy wodor
oraz nanokrystaliczny SiC' o duzej czystosci (ponizej 0.1% wolnego wegla i krzemu). Ta
metoda zostaly zsyntetyzowane probki o symbolach k1, k2, k3 (rys. [L.8), k6 i k8 [20].

Kolejna technika polega na pirolizie zwiazkoéw krzemoorganicznych w kontrolowanych
temperaturach. W temperaturze okoto 800°C nastepuje rozktad organicznego polimeru i

pierwszej z nich.
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Rysunek 1.3: Gabczasta mikrostruktura nanokrystalicznego SiC' otrzymanego metoda roz-
ktadu zwigzkoéw krzemoorganicznych i wygrzewania sieci ACC.

utworzenie sieci nieorganicznych molekut, tzw. amorficznej ceramiki kowalentnej (ACC,
amorphous covalent ceramics), fazy podobnej do szkta. Nastepnie przez wygrzewanie ACC
w temperaturach od 900 do 1500°C prowadzi sie do kontrolowanego rozrostu ziaren SiC.
Dobranie odpowiednich temperatur i czaséw wygrzewania pozwala na otrzymanie nano-
krysztalow o pozadanych rozmiarach (rys. . Material jest bardziej zanieczyszczony niz
ten otrzymywany z plomienia, ale dzicki precyzyjnie kontrolowanym warunkom wzrostu
ziarna maja mniejszy rozrzut wielkosci. Ta metoda otrzymano prébki o symbolach 157k

(rys.[L.3), ew3k i hik [21].

1.3.2 Diament

Mikrometrowe i wieksze krysztaly diamentu krystalizuja w strukturze kubicznej i sa kla-
sycznym jej przyktadem (“struktura diamentu”). Komorka elementarna diamentu jest iden-
tyczna z komorka SiC, w ktorej wymieniono wszystkie atomy krzemu na wegle, lub z
komorka 8 — ZnS z rys. (po zamianie Zn — C'i S — (). Jest to struktura o bar-
dzo wysokiej symetrii, dlatego daje nieliczne linie dyfrakcyjne, z ktorych pierwsza (111)
przypada na dosé odlegla wartos¢ wektora rozpraszania ¢ = 3.05A~!. Kubiczny diament
nanokrystaliczny posiada czesto bledy utozenia, co upodabnia jego strukture do heksago-
nalnej.

Diament otrzymuje sie z innych odmian wegla (np. z grafitu) w warunkach wysokiego
ci$nienia i temperatury, czesto z dodatkami metali katalizujacymi wzrost jego krysztatow.
Wysokoci$nieniowe procesy syntezy diamentu moga by¢ w ogdlnosci rownowagowe (kwa-
zistatyczne) lub nieréwnowagowe (dynamiczne). Do tych pierwszych zalicza si¢ synteze
w prasach wysokoci$nieniowych (np. toroidalnych) trwajaca zazwyczaj godziny. Do tych
drugich nalezy synteza nanokrysztaléow diamentu podczas eksplozji odpowiednio przygo-
towanego materialu wybuchowego, rys. Ten drugi proces trwa mikrosekundy i w
odréznieniu od pierwszego nie zapewnia jednolitych warunkéw cignienia i temperatury w
calej objetosci probki. Istnieja dwie odmiany syntezy wybuchowej diamentu:
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Rysunek 1.4: Nanokrystaliczny diament zaglomerowany w struktury fraktalne.

e Tworzy sie on z wegla zawartego w samym materiale wybuchowym. W tym przy-
padku diament syntezuje w catej objetosci komory, w ktorej nastepuje eksplozja. Ma
posta¢ luznych (niezaglomerowanych) krysztatow. W ten sposob zostaly zsyntetyzo-
wane (poza CBW PAN) probki dial6, k15 i k130.

e Diament tworzy sie w wyniku przemiany fazowej grafitu w warunkach eksplozji. Ta
technika mozna otrzymac polikrysztaly zaréwno nanometrowe jak i wigksze (nawet
do mikrometrow). Polikrysztaly diamentu otrzymywane ta droga sa zaglomerowane
i spieczone. Zawieraja duzo btedéw utozenia. Probka nazywana “dalan” jest komer-
cyjnie dostepnym materiatem otrzymywanym ta technika.

1.3.3 Azotek galu GaN

Stabilng faza krystalograficzng objetosciowych krysztalow GaN jest w warunkach normal-
nych struktura wurcytu, nazywana tez politypem 2H (rys. ) Wysokocisnieniowa mo-
dyfikacja GaN powyzej 50 G Pa jest struktura soli kamiennej [22] (rys. ) Przy pomocy
metod amonotermalnych (reakcja galu z amoniakiem w obecnosci soli amonu i odpowied-
niej temperaturze) udalo sie otrzymaé¢ GaN o strukturze czysto kubicznej [23][24], jednak
standardowo mikrometrowe krysztaly GaN rosng w strukturze 2H ze sporadycznie wyste-
pujacymi btedami utozenia. Wraz ze zmniejszaniem rozmiaru ziarna, ponizej 20 — 30 nm
obserwuje sie zwiekszanie liczby bledéw ulozenia w tej strukturze.

Badany nanokrystaliczny azotek galu (rys. zostal otrzymany z pirolizy polimerdw
imidku galu, {GCL(NH)g,/Q}n w temperaturach od 600 do 1100°C [25].

1.4 Politypia

Zjawisko politypii zostalo odkryte 90 lat temu. W roku 1912 Baumhauer [26] opisal zdol-
no$¢ materiatu do krystalizowania w postaci struktur réznigcych sie tylko w jednym kie-
runku krystalograficznym.
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Rysunek 1.5: Zaglomerowane bloki nanokrystalicznego GaN.

1.4.1 Warstwy politypowe

Pojedyncza warstwa lezacych w jednej ptaszczyznie atomow lub czasteczek, z ktorych zbu-
dowany jest krysztal, nazywana jest MONOWARSTWA, MONOWARSTWA MOLEKULARNA
lub po prostu WARSTWA. Np. weglik krzemu zbudowany jest z warstw zawierajacych pary
Si — C, lezace w plaszezyznie (0001), jak na rys. [L.6b. Monowarstwa diamentu sklada sie
z par atomow wegla; azotku galu - z par Ga — N, itd.

W krysztatach o symetrii heksagonalnej (np. SiC, GaN, diament) ukladane na sobie
kolejno warstwy (0001) moga przyjmowaé jedna z trzech pozycji wzgledem wybranego
uktadu wspotrzednych (rys. ) Pozycje te nazywane sg tradycyjnie A, B i C i okreslaja
typ monowarstwy. W heksagonalnym uktadzie wspolrzednych (kat miedzy osiami X i Y
wynosi 120 stopni), wektory przesuniecia plaszczyzn wynosza:

e A:(0,0)
e B: (%a la)

>3
(1, 2
o C: (ga, ga),

gdzie a jest parametrem sieci.

W strukturze najgestszego upakowania kolejne warstwy atoméw lub czasteczek, ukta-
dane kolejno na sobie, tworza SEKWENCJE POLITYPOWA (stacking sequence), rys. .
Najprostsza forma opisu sekwencji warstw jest podanie ciggu liter A,B lub C odpowia-
dajacych pozycjom kolejnych warstw. Notacja ta, nazywana NOTACJA ABC, jest naj-
ogoblniejsza i jednoznacznie opisuje kazda sekwencje warstw, wlaczajac uktady catkowicie
nieuporzadkowane.

NOTACJA JAGODZINSKIEGO (NOTACJA hc) [27][28][29] dzieli wszystkie warstwy na
dwa rodzaje: heksagonalne (h) i kubiczne (¢). Warstwa y jest heksagonalna jesli obie
sasiadujace z nig warstwy sa w jednakowych pozycjach: AyA, ByB lub CyC. Warstwa y
jest kubiczna jesli obie sasiadujace z nig warstwy sa w réznych pozycjach: AyC, ByA lub
CyA. Notacja hc opisuje sekwencje politypowsa jako ciag warstw ¢ i h, np.:
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Rysunek 1.6: (a) Struktura najgestszego upakowania. Istnieja dwie mozliwosci utozenia
nowej warstwy wzgledem warstwy poprzedniej. Trzy mozliwe pozycje politypowe oznacza
sic A, Bi C. (b) Wycinek (350 atomoéw) ze struktury krysztatu SiC' typu kubicznego (bez
bledéw ulozenia). Monowarstwy (0001) Si — C' w pozycjach A, B i C zostaly wyr6znione
kolorami.

e ABCABCABACBACBA w notacji ABC odpowiada:
e xccccccheccecex w notacji he.
e ABABABABCBCBCBC w notacji ABC odpowiada:

e xhhhhhhchhhhhhx w notacji hc.

W notacji he skrajne warstwy () sa nieokreslone z braku jednego z sasiadow. Zaleta nota-
cji Jagodziniskiego jest czytelny zapis obecnosci (lub braku) btedéw utozenia. Krysztatowi
czysto kubicznemu odpowiada sekwencja ...ccccccccce..., za$ kazdy btad utozenia pojawia
sie w niej jako wtracenie litery h, np. ...cccccechee.... W krysztale heksagonalnym (sekwen-
cja ...hhhhhhhhhh...) btad utozenia to wtracenie warstwy kubicznej, np. ...hhhhhhhchh....
W krysztatach nieuporzadkowanych moéwi sie o rozktadach dtugosci domen heksagonalnych
i kubicznych, ktore sa reprezentowane w notacji Jagodzinskiego przez najkrotsze sekwencje
warstw h i c.

OKRES POLITYPOWY jest to najmniejsza liczba warstw potrzebna do zbudowania po-
litypu (poprzez ich powielanie).

1.4.2 Btledy ulozenia

Krysztaty z btedami ultozenia to takie, ktorych okres politypowy przekracza fizyczny roz-
miar krysztatu [30]. Jednowymiarowa (super)struktura politypowa nie powtarza sie wtedy
w krysztale, a wiec nie bierze udziatu w konstruktywnej interferencji promieni X. W przy-
padku krysztatow nanometrowych wielkosé¢ krystalitu jest poréwnywalna z okresem polity-
powym (np. okres politypu a — SiC' 6 H wynosi okolo 2nm). Jednoczesnie tamana przez
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bledy ulozenia symetria krysztatu silnie wptywa na zjawisko dyfrakcji. Stwierdzono réw-
niez, ze uporzadkowanie dalekiego zasiegu, wtaczajac politypie, zalezy od wielkosci ziarna
(np. nanokrysztaly diamentu zawieraja bledy utozenia podczas gdy wieksze sa od nich
wolne).

Btledy utozenia sa natury stochastycznej, dlatego moga by¢ opisane przez prawdopodo-
bieristwo ich zaistnienia. Prawdopodobieristwo btedu ulozenia mozna zdefiniowaé jako:

e prawdopodobienistwo znalezienia warstwy h w strukturach typu sfalerytu: P(h)
e prawdopodobienistwo znalezienia warstwy ¢ w strukturach typu wurcytu: P(c)

Poniewaz P(c) = 1 — P(h), do opisu btedéw ulozenia wystarczy zaangazowaé tylko P(h)
(tak zwany parametr heksagonalnosci).

1.5 Mikrostruktura polikrysztaléw nanometrowych
W niniejszej pracy pod pojeciem mikrostruktury proszku bedziemy rozumieli:

jego morfologie w sensie mikroskopowym, czyli cechy krystalitow rozumianych jako ka-
walki materii, z zaniedbaniem ich struktury atomowej, np.

e wielkosé lub rozklad wielkosci krystalitow (ziaren),
e ksztalt ziaren,

e wzajemne ulozenie ziaren, np. przypadkowe lub posiadajace jakies prawidtowosci,
superstrukture.

makroskopowe zaburzenia (defekty) struktury atomowej krystalitow w stosunku
do ich sieci zrelaksowanej, ktore wptywaja na ich ksztalt czy orientacje ziaren, np.

e naprezenia sieci krystalicznej,
e defekty sieci krystalicznej,

e btedy ulozenia.

Morfologia proszku i zaburzenia struktury atomowej sa ze soba powiazane, np. w ekspery-
mentach wysokocisnieniowych uktad ziaren w proszku moze implikowa¢ okreslone zmiany
naprezen krystalitow. [ odwrotnie: wywotany naprezeniami ruch dyslokacji zmienia ksztatt
(a czasem i rozmiar) ziaren. Nie beda w tej pracy dyskutowane przyczyny defektow sieci
krystalicznej i mechanizmy ich powstawania lecz niektore ich skutki widoczne w postaci
deformacji linii dyfrakcyjnych.

W opisie mikrostruktury uzywa sie m.in. pojec:
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KRYSTALIT, ZIARNO: pierwotny, najmniejszy element proszku. W proszkach nanokry-
stalicznych jest nim najczesciej nanokrysztat jednolity pod wzgledem struktury ato-
mowej. Dla potrzeb tej pracy bedziemy pojecia krystalitu i ziarna utozsamiac, choé
istnieja rowniez proszki, ktorych ziarna stanowia zrosty wielu przypadkowo zoriento-
wanych krystalitow.

AGLOMERAT: uklad (zlepek) wielu ziaren. Ziarna aglomeratu przylegaja do siebie na tyle
Scisle, ze ich powierzchnia swobodna jest mniejsza niz izolowanych ziaren. Do aglo-
meracji ziaren dochodzi np. w procesach zageszczania nanoproszkoéw. Aglomeraty
ziaren nanometrowych czesto maja postac¢ fraktali.

1.5.1 Ulozenie krystalitow w proszku

Przestrzenne utozenie krystalitow w proszku zdeterminowane jest przez sity ich wzajem-
nego oddzialywania. Moze to byé¢ zaréwno przyciaganie elektrostatyczne jak sity Van der
Waalsa czy - w przypadku gestych ceramik (spiekow) - wiazania kowalencyjne, jonowe lub
inne (w zaleznosci od rodzaju materiatu). Sity wiazace ziarna proszku (sity adhezji), bez
wzgledu na ich rodzaj, dziataja pomiedzy atomami przypowierzchniowymi i sa do wielko-
sci tych powierzchni proporcjonalne. Z drugiej strony sity prowadzace do rozseparowania
ziaren, jak udary mechaniczne, czy chociazby grawitacja, rosna z momentem bezwtadno-
Sci 1 masg ziaren, a wiec z ich objetoscia. W tej sytuacji stabilno$¢ mechaniczna proszku
podyktowana jest w duzej mierze stosunkiem sit wiazacych (adhezji) do sit separujacych,
a wiec 1 stosunkiem powierzchni krystalitow do ich objetosci [31]:

JAN VAR P 3] /T 3>1 69
ST T a2 (E ~ 2 1.1
V 6d G(d 2 } (Gd d’ (1.1)

gdzie AV jest objetoscig materiatu zgromadzonego nie dalej niz o § od powierzchni ziarna w
ksztalcie kuli o Srednicy d i objetosci V. AV mozna traktowaé jako obszar granic pomiedzy
ziarnami, za$ wytrzymato$¢ mechaniczna proszku jest proporcjonalna do A—VV. Jak wida¢,
wytrzymato$é maleje jak % co stanowi podstawe do podzialu proszkéw na dwie klasy:

e “zwyktych”, czyli mikrometrowych, gdzie duza masa ziaren wobec stabo rozwinietej
powierzchni uniemozliwia tworzenie stabilnych struktur przestrzennych (rys. [I.7h)

e nanometrowych, gdzie nawet 50% masy tworzy obszar granic ziaren (przy zalozeniu
jego grubosci na 3-4 warstwy atomowe i $rednicy ziarna 5 — 15nm) i adhezja jest
wystarczajaco silna do utrzymania ziaren w pozycjach jakie przyjety w trakcie syntezy

proszku (rys. [1.3] [1.§).
Utlozenie przypadkowe - proszki mikrometrowe

Ten rodzaj ulozenia jest charakterystyczny dla proszkéw ztozonych ze stosunkowo duzych
ziaren (rzedu pum i wiecej).
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Rysunek 1.7: Mikrostruktura ziaren SiC' o rozmiarach mikrometrowych. (a) SiC' kry-
stalizujac w czasie syntezy z pierwiastkow (SHS) tworzy najczesciej uktady przypadkowo
pozrastanych ziaren. (b) Wyjatkowo rzadko obserwuje sie inna mikrostrukture proszku,
np. sie¢ tancuchéw mikrokrystalicznych.

Sity adhezji dzialajace na niewielkiej powierzchni styku ziaren sa zbyt stabe aby stwo-
rzy¢ z duzych krysztatow trwala superstrukture (rys.|1.7)). Proszek zachowuje sie w sposob
podobny do sypkiego piasku lub cieczy: gesto wypelnia objetos¢ ktora ma do dyspozycji,
TysS. . Wypelnienie objetosci przez ziarna utozone przypadkowo jest duze (do 40—60%).

Ulozenia laricuchowe i fraktalne - proszki nanometrowe

Bardzo male krysztaty (kilka i kilkanascie nm) wykazuja tendencje do tworzenia super-
struktur przestrzennych w trakcie ich syntezy. Duzy stosunek powierzchni (a wiec sit
adhezji) do masy krystalitu zapewnia znaczna stabilnosé takich superstruktur. Moga one
mie¢ postaé rozgatezionych witokien, czesto tworzg struktury fraktalne o znacznej rozpie-
tosci masowych wymiaréw fraktalnych D, (od 1.5 wzwyz), rys.

Istnieje uporzadkowanie dalekiego zasiegu (tj. poza drugich sasiadow) ziaren. Odleglo-
Sci miedzyatomowe bedace wielokrotno$cia srednicy ziarna sa bardziej prawdopodobne niz
inne. Sytuacja ta nie ma analogii dla struktury atomowe;.

Ulozenie geste - ceramika

Ceramika jest wytrzymalym materialem nieorganicznym i niemetalicznym. Do zastoso-
wan praktycznych uzywa sie materialy takie jak weglik krzemu (SiC), czyste tlenki
(AlOs), azotki (SigNy), szkla niekrzemianowe i wiele innych. Ceramiki sa twardsze
i sztywniejsze od stali, bardziej odporne na wysoka temperature i korozje niz metale
i polimery, lzejsze od wielu metali i ich stopow.

Ceramika jest granicznym stanem zageszczenia proszku ztozonego z krysztatlow. Idealna
ceramika ma gestos¢ zblizona do gesto$ci materiatu z ktorego jest zbudowana. Krystality
stykaja sie ze swoimi sasiadami calg swoja powierzchnia, wykorzystujac do maksimum sity
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Rysunek 1.8: Przyktad mikrostruktury tego samego proszku SiC' o ziarnach o $rednicy
ok. 10mm w rbéznych powickszeniach. Wyraznie wida¢ aglomeraty i pory o rozmiarach
rozniacych sie o rzedy wielkosci (a,b,c,d,e). Uklady ziaren tworza fraktale statystyczne o
wymiarze fraktalnym 1 < D,, < 3.



1.6. METODY DOSWIADCZALNE W BADANIU MIKROSTRUKTURY 25

adhezji. Tworza sie wigzania chemiczne. Ziarna zachowuja jednak odrebnosé¢ wlasnych
struktur krystalicznych, co utrudnia m.in. propagacje dyslokacji pomiedzy nimi.

1.6 Metody doswiadczalne w badaniu mikrostruktury

W pracy niniejszej korzystano z czterech metod doswiadczalnych pomocnych w badaniach
mikrostruktury: mikroskopii elektronowej (Scanning Electron Microscopy SEM), pomia-
row powierzchni wlasciwej (Specific Surface SS), proszkowej dyfrakeji rentgenowskiej (X-
Ray Diffraction X RD) i niskokatowego rozpraszania promieni rentgenowskich i neutronow
(Small Angle Scattering SAS). Dwie pierwsze metody dostarczaja wynikéw samowyja-
$niajacych (fotografie, wartos¢ powierzchni wtasciwej) i nie beda doktadniej omawiane. O
obu za$ metodach dyfrakcyjnych trzeba powiedzie¢, ze sa komplementarne i razem daja
komplet informacji mikrostrukturalnej:

e DYFRAKCJA PROSZKOWA w zakresie wysokich katow (tzw. czesci bragowskiej widma)
pozwala obserwowadé strukture atomowsa krysztatow i jej zaburzenia. Warunki brze-
gowe dyfrakeji (dystrybucja ksztaltu krysztatu, roz. przejawiajace sie w postaci
profilu linii dyfrakcyjnej pozwalaja tez na doktadny pomiar rozktadu wielkosci kry-
stalitow w proszku.

e ROZPRASZANIE NISKOKATOWE pozwala okresla¢ przestrzenny rozktad krystalitow,
ich rozmiary oraz aglomeracje. Rozpraszanie to odbywa sie na granicach miedzy
ziarnami a otoczeniem.

1.6.1 Dyfrakcja proszkowa

Rozpraszanie promieni rentgenowskich (lub neutron(’)wm) na proszkach ztozonych z nano-
krysztalow jest bodaj najprostsza i najbardziej efektywna metoda badan struktury atomo-
wej i rozkladu wielkosci krystalitow w tych materiatach. W badaniach tych korzysta sie z
dyfraktometréow proszkowych, mogacych pracowaé¢ w dwoch geometriach:

e 7 rozdzielczoscia kata (angle dispersive, ruchomy detektor przy monochromatycznej
wigzce padajacej)

e 7 rozdzielczoscia energii (energy dispersive, nieruchomy detektor przy polichroma-
tycznej wiazce padajacej)

Pierwszy uktad jest bardziej rozpowszechniony, gdyz laboratoryjne zrédta promieni X
(lampy rentgenowskie) emituja promieniowanie o okreslonych dtugosciach fali, charaktery-
stycznych dla materialu anody. Uktad z rozdzielczoscig kata pozwala na pomiar danych o
wysokiej rozdzielczosci i duzym stosunku sygnatu do szuméw. Stosunek ten mozna dodat-
kowo poprawié¢ stosujac synchrotronowe zrodto promieni X.

"Promienie X i neutrony moga byé¢ stosowane zamiennie we wszystkich przypadkach opisanych w tej
pracy.
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Rysunek 1.9: Schemat uktadu pomiarowego stacji B2 (DESY) konstrukcji CBW PAN do
pomiaréw proszkowych. (a) komora prozniowa prowadzi wiazke synchrotronowa do probki
i dalej ugiete promieniowanie do detektora bez rozproszenn na powietrzu. (b) specjalny
uchwyt eliminuje rozpraszanie na szkle kapilary dajac pewnosé, ze 100% mierzonego nate-
zenia pochodzi od badanego materiatu.

Krzywe dyfrakcyjne nanoproszkéw - w poréwnaniu do polikrysztaléw mikrometrowych
- maja bardzo szerokie maksima, a wiec relatywnie mniejsze natezenia w tych maksimach
i w rezultacie - mniejszy stosunek sygnatu do szumu. W zwiazku z tym nawet niewielkie
ograniczenie Zrodet szumow i zakldocen w przypadku nanoproszkéw zdecydowanie popra-
wia jakos¢ danych. Celem zlikwidowania zrédel szumu mozna umiesci¢ wigzke padajaca,
probke oraz wigzke rozproszong w prozni. Zapobiega to rozpraszaniu i absorpcji w powie-
trzu (rys.[1.9h). Prozniowy uktad dyfrakeyjny, konstrukcji CBW PAN, pracuje na linii B2
laboratorium HASYLAB synchrotronu DESY w Hamburgu. Dodatkowo posiada on spe-
cjalnie zaprojektowany uchwyt do probek (rys. [1.9p), ktory eliminuje uzywana zazwyczaj
szklang kapilare i w potaczeniu z uktadem prézniowym gwarantuje, ze fotony maja kontakt
wytacznie z probka i detektorem. Ten unikalny uktad pomiarowy pozwala na obserwacje
stabych refleksow (normalnie ukrytych w tle) i iloSciowy pomiar rozpraszania dyfuzyjnego
probki. Uktad pracuje w geometrii Debye’a-Scherrera.

Uktad z rozdzielczoscia energii nie posiada wymienionych zalet, ale jest uzyteczny w
wysokocisnieniowych (i nie tylko) doswiadczeniach in situ, gdzie aparatura wytwarzajaca
pozadane warunki eksperymentalne (np. prasa wysokocisnieniowa) szczelnie otacza probke
i pozostawia niewielkie swiatto dla rozproszonego promieniowania. W geometrii z roz-
dzielczoscia energii do wykonania pomiaru wystarczy waska szczelina w aparaturze. Ta
geometria stosowana jest najczesciej na synchrotronach i zrodtach neutronowych (z po-
wodu biatego promieniowania i mozliwosci przenikniecia wiazki przez warstwy materiatu
otaczajacego probke).
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Rysunek 1.10: Wysokocisnieniowa komoérka diamentowa. Umieszczenie probki pomie-
dzy dwoma diamentami i jej mechaniczne Sci$niecie pozwala osiagnaé¢ cisnienia rzedu se-
tek GPa. Ze wzgledu na niewielki kat dostepny dla promieniowania rozproszonego poza-
dane jest uzycie bialej wiazki pierwotnej i detektora z rozdzielczoscia energii.

Przyktadem zastosowania uktadu z rozdzielczoscia energii jest wysokocisnieniowy po-
miar dyfrakcyjny in situ w kowadtach diamentowych (rys. . Probka umieszczona jest w
niewielkim otworze wykonanym w blaszce (gaskecie). Dwa monokrysztaly diamentu, umo-
cowane w mechanicznym zacisku (dokrecanym sruba) wywieraja nacisk na gasket i probke.
Przez otwory w zacisku przechodzi wiazka pierwotna. Przechodzi ona przez pierwszy mo-
nokrysztal diamentu (ustawiony w potozeniu nieodbijajacym), nastepnie przez probke i
ulega tam rozproszeniu. Promieniowanie rozproszone wychodzi z uktadu przez drugi mo-
nokrysztat i jest rejestrowane w nieruchomym detektorze, ktéry mierzy ilos¢ kwantow i
ich energie. Otrzymany w ten sposob dyfraktogram jest funkcja natezenia od energii (a
nie kata). Cisnienie mozliwe do uzyskania w kowadlach diamentowych siega 500 G Pa,
jednak typowe warunki pracy nie przekraczaja w przypadku naszych pomiaréw 40 G'Pa.
Pomiaru przyltozonego cisnienia dokonuje sie poprzez obliczenie parametru sieci wzorcowe;j
domieszki (wskaznika ci$nienia), ktorej dodaje sie do badanego materiatu, np. NaCl, Au.

1.6.2 Rozpraszanie niskokatowe (SAS)

Rozpraszanie niskokatowe (Small Angle Scattering, SAS) promieni rentgenowskich (Small
Angle X-Ray Scattering, SAXS) lub neutronoéw (Small Angle Neutron Scattering, SANS)
jest metoda pozwalajaca bada¢ mikrostrukture obiektéw o rozmiarach do kilkudziesie-
ciu nm. W odréznieniu od dyfrakcji wysokokatowej, obiektami rozpraszajacymi sa tu nie
atomy a cale ziarna obecne w proszku. SAS nie jest wiec czuly na strukture atomows -
pokazuje budowe proszku, srednie relacje geometryczne pomiedzy ziarnami (na co nie jest
czuta dyfrakcja wysokokatowa). Eksperymenty SAS sa w istocie identyczne z doswiadcze-
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Rysunek 1.11: Schemat uktadu pomiarowego rozpraszania niskokatowego (SAXS) w HA-
SYLAB, linia B1. Istotnym parametrem sa odleglo$ci pomiedzy elementami uktadu: w
przypadku SAS im wicksze tym lepiej. Stacja Bl zapewnia maksymalna odleglo$é¢ probka
- detektor réowna 3.6m. Linia ultraniskokatowa (USAXS) tego samego synchrotronu, BW4,
z odlegtoscig probka - detektor powyzej 16m pozwala na osiagniecie dolnych wartosci wek-
tora rozpraszania rzedu 0.001 A1,

niami dyfrakeji wysokokatowej (rys. [[.11]), z ta tylko rézmica, ze w SAS mierzymy tylko
jedna linie dyfrakeyjna (o indeksie hkl = 000) i w konstruktywnej interferencji biora udziat
wszystkie atomy probki - stad natezenia ogromne w poréwnaniu z maksimami bragowskimi.
Specyfika pomiaru linii (000) jest obecno$¢ w mierzonej wiazce obok promieniowania roz-
proszonego na probce, takze nierozproszonej wiazki pierwotnej (promieniowania przecho-
dzacego bez oddzialywania z probka). Obszar katowy, w ktorym oba strumienie fotonow
sie mieszaja jest bezuzyteczny i zatrzymuje sie go na chwytce. Ogranicza to od dotu naj-
mniejszy osiagalny pomiarowo kat ugieciall Doswiadczenia SAS sa szczegdlnie uzyteczne
przy badaniach zageszczania proszkoéw nanokrystalicznych. 7 racji opisanych ograniczen
(najlepsze stacje SAS pozwalaja mierzy¢ natezenia ugiete pod katami odpowiadajacymi
wektorowi rozpraszania nie mniejszemu od 0.001 A1, rys.[1.11)), w praktyce mozna okresli¢
srednie otocznie krystalitow proszku nie dalej niz na odlegtosé 3 — 4 sasiadow.

8Probleméw technicznych przy pomiarach SAS jest oczywiscie wiecej. Gléwne to rozpraszanie na
powietrzu i krawedziach szczelin definiujacych wiazke.



Rozdzial 2
Teoria 1 algorytmy

Teoria dyfrakeji promieni X dzieli si¢ na dwie gléwne galezie: teorie dynamiczna i kine-
matyczna (inaczej: geometryczna). Pierwsza z nich uwzglednia interferencje fali padajacej
i fal wielokrotnie ugietych w krysztale, druga zaktada, ze fala padajgca ulega w krysztale
pojedynczemu ugieciu. Ponadto teoria kinematyczna zaniedbuje absorpcje i ekstynkcje
promieni X w obrebie krysztathu, to znaczy zakltada, ze na kazdy z atoméw krysztatu pada
fala o tej samej amplitudzie. Dlatego teoria kinematyczna stosuje sie tylko do krysztatow
wystarczajaco matych, aby spelialy warunek matej absorpcji: uR < 1, gdzie p jest li-
niowym wspolczynnikiem absorpcji, zas R - rozmiarem krysztatlu. W praktyce oznacza to
krysztaly mniejsze od 1um oraz krysztalty mozaikowe [3][32][33]. Nanokrysztaly speniaja
wymogi teorii kinematycznej.

Teoria dyfrakcji ma na celu wyznaczenie natezenia ugietego promieniowania w funk-
cji kata rozproszenia i w zalezno$ci od mikroskopowych parametrow charakteryzujacych
krysztal. Kinematyczna teoria dyfrakcji korzysta z nastepujacego wyrazenia [3]:

1) = 1P (N7 - 3)
) °| ’Z:r[l sin2<%?-7i) 7
gdzie I, jest natezeniem wiazki padajacej, F' jest czynnikiem struktury. Iloczyn jest po
trzech wymiarach przestrzeni: @; sa krawedziami komorki elementarnej (jednostkami osio-
wymi), N; - liczbami komorek elementarnych w krysztale w kazdym z trzech kierunkow
@;, za$ ¢ jest wektorem rozpraszania. Na podstawie wzoru trudno jest wyprowadzic¢
ogblne wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej, jednak spostrzezenie, ze oscgltzquca funkcja
Sl:iéifgl ma to samo maksimum i normalizacje co krzywa Gaussa Nfe_%, sktania do
WniOQSku, ze linie bragowskie maja ksztalt gausowski. Poniewaz mierzone w praktyce linie
dyfrakcyjne nie zawsze sg krzywymi Gaussa, przybliza sie je takze innymi funkcjami, np.
Lorentza, Voigta czy Pearsona. Ma to zazwyczaj na celu jak najdokladniejsze wyznaczenie
sredniej wazonej profilu, czyli pozycji refleksu. Zwiazek tych funkcji z teorig dyfrakcji nie
jest bezposredni [34].

Arbitralnos¢é wyboru krzywej opisujacej profil linii dyfrakcyjnej jest zrozumiala tak
dtugo, jak dtugo ten profil jest ksztattowany bardziej przez aparature pomiarowg niz badane

(2.1)

29



30 ROZDZIAL 2. TEORIA I ALGORYTMY

0.01¢

FWHM ([stopnie]

I R PN L
0.001 - " saee
E poszerzenie apar. aturowe

0.0001
1 nm 10 nm 100 nm 1 um 10 um 100 um 1 mm

Rozmiar krystalitu

Rysunek 2.1: Szerokos$¢ proszkowej linii dyfrakeyjnej w funkeji rozmiaru krystalitu (w
stopniach katowych, dla refleksu w 26 a~ 35° i promieniowania C'u; czarna, kropkowana
linia). Przyjmujac, ze poszerzenie aparaturowe wynosi 3 — 4 sekundy katowe (czerwona,
przerywana linia), gléwnym czynnikiem ksztattujacym profil linii dyfrakcyjnej dla ziaren
mniejszych od 1um jest rozmiar krysztalu (ciagla zielona linia). Obliczono na podstawie
réwnania i statej Scherrera .

krysztaly. Szerokosé refleksow bragowskich pochodzacych od polikrysztatow mikronowych
jest mniejsza niz rozdzielczos¢ dyfraktometréw. Przyjmujac, ze poszerzenie aparaturowe
wysokorozdzielczego dyfraktometru proszkowego wynosi kilka sekund k@towychEL staje sie
ono gtéwnym czynnikiem ksztaltujacym profil refleksu dla krysztatéow wiekszych niz 10um
za$ zaburza ten profil juz od 3 — 4um (rys. [2.1).

Z drugiej strony, z rys. widaé, ze linie dyfrakcyjne krysztaléw submikronowych, a
szczegoblnie nanokrysztalow, sa bardzo szerokie i przez to wolne od wpltywu znieksztalcen
aparaturowych. (W tej pracy zajmujemy sie nanokrysztalami o rozmiarze do 30nm.) Na
profil linii dyfrakcyjnej tak matych krystalitow wpltyw ma wylacznie mikrostruktura ma-
teriatu, czyli ksztalt, rozmiar i naprezenia ziaren. Rys. dowodzi, ze skoniczony rozmiar
(nano)krysztatu ma swoje niezaburzone odbicie w obserwowanych profilach linii dyfrakcyj-
nych. Doktadnych ksztaltéw linii dyfrakcyjnych teoria kinematyczna jednak nie podaje,
za$ linie nanoproszkoéw mierzone doswiadczalnie nie spetniaja gausowskiego przyblizenia
ksztaltu maksimum dyfrakcyjnego.

W niniejszej pracy podano i przedyskutowano doktadne wyrazenia na natezenie pro-
mieniowania ugietego na polikrysztalach nanometrowych z rozktadem wielkosci ziaren w
funkeji kata rozpraszania. Sktadaja sie one wylacznie z funkeji elementarynych.

'Rozdzielczo$é komercyjnych laboratoryjnych dyfraktometréw proszkowych wynosi typowo kilka minut
katowych. Rozdzielczosci sekundowe mozna uzyskaé¢ na synchrotronowych wysokorozdzielczych dyfrakto-
metrach proszkowych (wymaga to uzycia monochrmoatoréw krystalicznych).
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Punktem wyjscia rozwazan niniejszego rozdziatu jest wzoér Debye’a, ktory uzaleznia
natezenie promieniowania rozproszonego na klasterze atoméw usrednione po wszystkich
przestrzennych orientacjach tego klastera, w funkcji wektora rozpraszaniaP| ¢. Wzoér De-
bye’a mozna traktowac jako odpowiednik wyrazenia dla proszkéw polikrystalicznych
mierzonych w geometrii Debye’a-Scherrera. Formula Debye’a jest stosowana od lat piec-
dziesiatych XX wieku do obliczania ab initio dyfraktogramoéw proszkowych matych uktadow
atomow, zarowno uporzadkowanych (krysztaly) jak i nieuporzadkowanych (ciata amor-
ficzne). W tym rozdziale teoria Debye’a zostala rozwinieta doprowadzajac do
$cislych wzoréw na profile proszkowych linii dyfrakcyjnych. Omoéwiono tez szcze-
gbotowo metody obliczen dyfrakcyjnych ab initio.

Rozdziat sktada sie z trzech czesci. W pierwszej czesci (§2.1) wyjasniono pojecia nie-
zbedne do zrozumienia i rozwiniecia teorii Debye’a:

e FUNKCJE ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r),
e FUNKCJE KORELACJI PAR PCF(r) i
e DYSTRYBUCJE KSZTALTU SD(r; R).

Dwie pierwsze funkcje opisuja statystyke odlegtosci miedzyatomowych i sa nierzadko utoz-
samiane. Najszerzej stosowana RDF(r) oznacza $rednia gestosé elektronowa wokot wybra-
nego punktu i jest zalezna od struktury materiatu (tzn. jest r6zna dla roznych struktur kry-
stalicznych, cial amorficznych i rozciericzonych gazow). Opisuje ona struktury nieograni-
czone przestrzennie (np. krysztal idealny). Funkcja korelacji par PC'F(r) jest ograniczona
przestrzennie odmiana RDF'(r). Odnosi si¢ ona do fizycznego obiektu (np. krystalitu) a
nie do jego struktury i znika dla odlegtosci r wiekszych od rozmiaru tego obiektu. Obie
wielkosci taczy dystrybucja ksztaltu obiektu SD(r; R), bedaca kluczowym pojeciem w tej
pracy i stanowigca matematyczny opis mikrostruktury nanokrysztaléw mierzonej dyfrak-
cyjnie. W szczegbdlnym przypadku obiektow o rozmiarach makroskopowych, np. duzych
krystalitow, dystrybucja ksztaltu jest w przyblizeniu stata i réwna jednosci, co uzasad-
nia utozsamianie RDF(r) i PCF(r): krysztal uznajemy wtedy za nieskonczony, a pojecia
“krysztal” i “struktura krystaliczna” staja sie synonimami.

W pierwszej czesci niniejszego rozdzialu wprowadzono takze pojecia FUNKCJI KORE-
LACJI WARSTW LCF i ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN GSD(r) pozwalajace na uwzgled-
nienie wpltywu jednowymiarowego nieuporzadkowania i rozrzutu wielkosci krystalitow w
obliczanych ab initio dyfraktogramach proszkowych.

W paragrafie[2.2] przy okazji prezentowania podstaw obliczeni ab initio dyfraktogramow
proszkowych, dokonano przeksztatcen wzoru Debye’a. Pokazano, ze jest on réwnowazny
furierowskiej transformacie funkcji korelacji par krystalitu. Nastepnie zostal zapisany w

2Poczawszy od tego miejsca méwiac “wektor rozpraszania” bedziemi mieli na myéli nie tyle sam wektor
7 ile jego modul ¢. Jest to skrot myslowy przyjety w dyfrakeji proszkowej, gdzie wobec usrednionych
orientacji krysztaléw operuje sie nie w troj- lecz w jednowymiarowej przestrzeni odwrotnej “wektora” q.
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postaci transformaty iloczynu funkcji w i SD(r; R). Drzieki takiemu przeksztalceniu
mozna przyspieszy¢ obliczenia ab initio o kilka rzedéw wielkosci i stosowac je do krystalitow
o rozmiarach kilkuset A. Co wazniejsze, nowa forma wzoru Debye’a pozwala na analityczny
zapis zwigzkow pomiedzy mikrostrukturg proszku nanokrystalicznego a ksztaltem mierzo-
nych linii dyfrakcyjnych.

Paragraf[2.3| wypeliony jest w caltosci dyskusja matematycznych zwigzkow miedzy mi-
krostruktura nanoproszku a natezeniem rozpraszanych na nim promieni X. Dzieki pojeciu
dystrybucji ksztaltu i stwierdzeniu (wynikajacym z rozszerzonego réwnania Debye’a), ze
profil proszkowej linii dyfrakcyjnej jest transformata Fouriera dystrybucji ksztaltu SD(r; R)
rozpraszajacego krysztatu, wyrazenie na natezenie ugictego promieniowania w naturalny
sposob rozdziela sie na dwie czesci: strukturalng i mikrostrukturalng. Czesé strukturalna
upraszcza sie do warunku Bragga i nie jest dalej dyskutowana. Cze$é¢ mikrostrukturalna
to wzor na poszerzenie linii dyfrakcyjnych wynikajace z rozmiaru i ksztaltu rozpraszaja-
cego krysztalu. Ta czes¢ jest tematem pracy, dlatego omoéwione zostaly elementarne typy
mikrostruktur ziaren i odpowiadajgce im profile linii dyfrakcyjnych.

Znajac analityczna posta¢ 1 wlasnosci odpowiednich dystrybucji ksztaltu SD(r; R),
wyprowadzono Sciste wzory na profil linii dyfrakcyjnej krysztatu w ksztalcie graniastostupa
i kuli. Na ich podstawie zostaly wyznaczone stale Scherrera dla obu rodzajow krysztatow.
W celu uczynienia tworzonego opisu praktycznie stosowalnym, podane zostalo wyrazenie
na profil linii dyfrakcyjnej proszku z rozktadem wielkosci ziaren (bez jego uwzglednienia
nie mozna otrzymac dobrej zgodnosci teorii z danymi doswiadczalnymi). Zaproponowano
takze prosta metode wyznaczania petnego rozktadu wielkosci ziaren (jego wartosci sredniej
i dyspersji) na podstawie pomiaru szerokosci linii dyfrakcyjnej w dwoch miejscach: na % i
2 jej wysokoSci (metoda “FW/2M”).

Korzystajac ze $cistego wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej, wykazano, ze rownanie
Scherrera dla proszkow z rozktadem wielkosci ziaren przestaje by¢ liniowe (tzn. stata
Scherrera nie wystarcza do znalezienia $redniego rozmiaru ziarna z szerokosci potéwko-
wej linii). Przedyskutowano zaleznos$é wartosci stalej Scherrera od wzglednej szerokosci
rozktadu wielkosci ziaren. Wyznacza ona zakres stosowalnosci tego prawa.

Wszystkie wyprowadzenia zawarte w rozdziale [2| zostaly wykonane przez autora.

2.1 Definicje

2.1.1 Funkcja rozkladu radialnego

FUNKCJA ROZKELADU RADIALNEGO (Radial Distribution Function, RDF(r)) jest zde-
finiowana nastepujaco: RDF(r)dr jest to prawdopodobienstwo znalezienia atomu w od-
legtosci z przedziatu (r,r + dr) od dowolnego atomu odniesienia (wybranego za poczatek
uktadu wspoétrzednych):

RDF(r)dr = 4nr?p(r)dr, (2.2)

gdzie p(r) jest liczba atomoéw w jednostce objetosci w odleglosci 7 (od dowolnie wybranego
atomu odniesienia). Funkcje rozktadu radialnego przedstawiono na rys. [2.2
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Rysunek 2.2: Schematyczny przebieg FUNKCJI ROZKEADU RADIALNEGO RDF(r) dla
dwuwymiarowej sieci weztéw rozmieszczonych w odlegtosciach jednostkowych. RDF(r)
wyraza liczbe weztow lezacych w odlegtosci » od wezta wybranego za punkt odniesienia
(0,0). W przypadku weztow (atomow) punktowych maksima bylyby nieskonczenie waskie
i nieskonczenie wysokie. W rzeczywistosci, ruchy termiczne atoméw, wymiary geome-
tryczne ich powlok elektronowych, jak rowniez rozmycie kwantowomechaniczne powoduja
skoriczong szerokos$é 1 wysokosé maksimow. W krysztale kolejne maksima RDF(r) odpo-
wiadaja potozeniom kolejnych sfer koordynacyjnych.

Fizyczne znaczenie RDF(r) polega na opisie Sredniego otoczenia dowolnego atomu w
rozwazanej strukturze (np. krystalicznej). Funkcja rozktadu radialnego odnoszona do ato-
méw rozumianych jako punkty w przestrzeni jest dyskretna. Jej nieskoriczenie waskie
maksima odpowiadaja kolejnym odlegto$ciom miedzyatomowym. W praktyce ruchy ter-
miczne atoméw powoduja, ze szerokos¢ maksimoéw RDF'(r) jest skoriczona (rys. . Po-
sta¢ RDF(r) zalezy tez od stopnia uporzadkowania struktury: jest rézna w krysztatach,
cialach amorficznych i cieczach.

FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO dla krysztaléw

Periodyczny przestrzenny rozktad atoméw w krysztale powoduje “gromadzenie si¢” ato-
mow na stosunkowo nielicznych sferach, nazywanych sferami koordynacyjnymi (rys. .
Sfery koordynacyjne stanowig kolejne warstwy atomoéw odleglych o identyczny dystans od
wybranego centrum. Dla krysztalow RDF'(r) ma postac szeregu bardzo ostrych maksimow
wypadajacych w odlegto$ciach wtasciwych dla kolejnych sfer koordynacyjnych i numeruja-
cych te sfery (rys. 2.3h).

Dzigki istnieniu w krysztale uporzadkowania dalekiego zasiegu wyrazne maksima mie-



34 ROZDZIAL 2. TEORIA I ALGORYTMY

a) krysztat b) szkto c) gaz
: ) *
° . °
[ ] [ ]
o ®
'
° ® °
i‘o % %, d
®e o Y
.
. } o
Struktura
krysztat szkto gaz
a) 4b) cl
1
/I
’/
- d -~
RDF(r) =

Rysunek 2.3: Schematyczne poréwnanie funkcji RDF(r) dla a) cial krystalicznych,
b) amorficznych, ¢) rozciericzonego gazu. Zasieg oscylacji RDF (r) odzwierciedla zasieg
uporzadkowania struktury. Dla krysztaléw jest on nieograniczony, zerowy dla gazéw. Re-
produkcje z [35], str. 19 i 46.

rzonych doswiadczalnie funkcji RDF(r) sa widoczne dla stosunkowo duzych r (w praktyce
widaé¢ nawet pierwszych kilkanascie maksimow). Zageszczenie dalszych sfer koordynacyj-
nych w polaczeniu z niska rozdzielczoicia danych dyfrakcyjnychf| powoduje, ze dla bar-
dzo duzych r (rzedu kilkudziesieciu sfer koordynacyjnych) odlegtos¢ sasiednich maksimow
RDZF(r) staje sie mniejsza niz ich szerokos¢ potéwkowa i maksima te zlewaja sie. Ogranicza
to uzytecznosé mierzonych doswiadczalnie funkcji RDF'(r) do opisu najblizszego otoczenia
atomu.

Funkcja rozktadu radialnego w strukturach krystalicznych o symetrii tréjwymiarowej
(czyli w takich, w ktorych istnieje komorka elementarnalﬂ) mozna roztozyé¢ na sktadowe, z
ktorych kazda odpowiada otoczeniu jednego atomu komorki elementarnej; otoczenia te sa
w ogoblnosci rézne i po usrednieniu tworza RDF(r) calej struktury:

RDF(r) = 3. RDFj(r), (2.3)

gdzie indeks j przebiega wszystkie atomy komorki elementarnej.

37 wlasnosci transformaty Fouriera wynika koniecznosé posiadania danych dyfrakcyjnych w szerokim
zakresie wektora rozpraszania ¢ dla uzyskania RDF o wysokiej rozdzielczosci (Ar = %’r) 7Z racji silnego
zanikania czynnika atomowego w funkcji kata, uzycie promieni X do otrzymania dyfraktograméw o g > 10
jest bardzo trudne, zas g > 15 praktycznie niemozliwe.

4Co jest spetnione dla wiekszosci “normalnych” krysztatéw. Krysztaly politypowe maja komoérki ele-
mentarne rozciagte w kierunku c i czesto bardzo duze. W krysztalach z btedami utozenia nie ma komorki

elementarne;j.
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FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO dla cial amorficznych i cieczy

W ciatach amorficznych i cieczach nie ma uporzadkowania dalekiego zasiegu - jedynie atomy
pierwszych dwoch, trzech sasiadow znajduja sie w odlegtosciach skorelowanych wystarcza-
jaco do wytworzenia maksimow funkcji RDF'(r). Liczba wyraznych maksiméw RDF(r)
stanowi czesto uzywane kryterium amorficznosei (rys. [2.3b) i jest stosowana jako miara
uporzadkowania ciat przy opisie wstepnych stadiow krystalizacji.

W fizyce nanomateriatow RDF'(r) mozna stosowa¢ m.in. do badania stanu powierzchni
nanokrysztalow [36]. Znajac posta¢ RDF(r) dla nieskonczonej struktury, mozna mie-
rzy¢ odchylenia potozen pierwszych sfer koordynacyjnych nanokrysztalu od wartosci “ide-
alnych” wnioskujac tym samym o naprezeniach lub zrelaksowaniu sieci na granicy ziaren.

FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO a rozmiar krysztalu

Posta¢ FUNKCJI ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r) z definicji nie zalezy od wyboru po-
czatku uktadu wspotrzednych, gdyz opisuje strukture nieskonczenie rozciagta, np. nie-
ograniczona sie¢ krystaliczna. W praktyce postugujemy sie nig w odniesieniu do ciat, kto-
rych wymiary geometryczne sa skonczone, ale duzo wicksze niz zakres odleglosci r, ktory
cheieliby$my analizowaé (zazwyczaj kilkadziesiat A) Dla ciat o skoriczonych rozmiarach
statystyka odlegtosci miedzyatomowych zalezy od wyboru wezta poczatkowego - jest inna
dla wezta znajdujacego sie w poblizu powierzchni ciata, a inna dla wezla w jego wnetrzu.
O ile prawdopodobienstwo znalezienia atomu przypowierzchniowego w krysztale mikrome-
trowym lub wiekszym jest nieznaczne i mozemy je zaniedbaé¢, o tyle dla nanokrysztatow
jest bliskie 1.

Inaczej mowiac, statystyka odlegtosci miedzyatomowych nieskoriczonego krysztatu (czyli
RDF(r)) i taka sama statystyka izolowanego nanokrysztatu w prézni to inne funkcje, po-
dobne w zakresie matych r ale zupelnie rézne dla duzych.

W dalszym ciggu bedziemy traktowac funkcje RDF(r) jako wtasciwosé struktury ciala
a nie jej konkretnej realizacyi, np. w postaci nanokrysztatu. Pomimo, ze w literaturze spoza
dziedziny nanotechnologii te dwa pojecia bywaja utozsamiane, pod pojeciem RDF(r) rozu-
mie¢ bedziemy FUNKCJE ROZKELADU RADIALNEGO struktury nieskorczenie rozciggtej. Dla
uktadow o skorniczonych rozmiarach, np. izolowanych krysztatéw nanometrowych, jako od-
powiednika RDF(r) bedziemy uzywa¢ FUNKCJI KORELACJI PAR (Pair Correlation Func-
tion, PCF(r)).

2.1.2 Funkcja korelacji par

FUNKCJA KORELACJI PAR (Pair Correlation Function, PCF(r)) nazywana jest rowniez
FUNKCJA DYSTRYBUCIJI PAR (Pair Distribution Function, PDF(r)) lub FUNKCJA ODLE-
GLOSCI MIEDZYATOMOWYCH (Interatomic Distance, ID).

FUNKCJA KORELACJI PAR jest gestoscig prawdopodobienistwa, ze dwa atomy i oraz
j odlegte od siebie 0 r = |7; — ?j| naleza do tego samego krystalitu. W praktyce jest to
histogram odlegtosci pomiedzy wszystkimi parami atoméw w krystalicie [35]. W tej ostat-
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Rysunek 2.4: a) Dyskretna FUNKCJA KORELACJI PAR dla krystalitu SiC' w ksztatcie kuli
o srednicy 50A (unormowana do catkowitej liczby par atomowych krystalitu), b) ciagta
FUNKCJA KORELACJI PAR dla kuli o §rednicy 50A (unormowana do jednosci).

niej sytuacji FUNKCJA KORELACJI PAR jest unormowana nie do jednosci lecz do catkowite;j
liczby par atomoéw w drobinie (w, gdzie N jest liczbg atomoéw w drobinie).

Zaleznie od tego, czy traktujemy materie jako ciagla albo ziarnista, PCF(r) przybiera
postac, odpowiednio, ciagty badz dyskretna.

1. Dyskretna FUNKCJA KORELACJI PAR (patrz rys. [2.4h) jest statystyka odlegtosci po-
miedzy atomami pojedynczego krystalitu. Dysponujac FUNKCJA KORELACJI PAR
atomoéw krystalitu, mozna obliczy¢ dyfraktogram proszku sktadajacego sie z ta-
kich, przypadkowo zorientowanych, krystalitow. Wtasnie dyskretna postaé¢ funkcji
PCF(r), w zakresie matych r (odzwierciedlajaca istnienie uporzadkowania bliskiego
zasiegu) i duzych r (uporzadkowanie dalekiego zasiegguED, pociaga za soba powstawa-
nie maksimow interferencyjnych (tzw. reflekséw bragowskich).

2. Ciagla FUNKCJA KORELACJI PAR (patrz rys. [2.4b) jest statystyka odleglosci po-
miedzy wszystkimi elementami objetosci dV nalezacymi do pojedynczego kawaltka
ciagtej materii. Znajac te funkcje np. dla aglomeratu zbudowanego z uktadu kilku-
kilkudziesieciu ziaren mozna wyliczy¢ profil rozpraszania niskokatowego takiego uktadu.
Rozpraszanie niskokatowe (¢ < 1) odzwierciedla strukture obiektéw o wymiarach
r > 27” ~ 6A czyli znacznie wickszych niz odleglosci miedzyatomowe. Ciagla postaé
funkcji PC'F(r) jest zwiazana z postrzeganiem takich obiektow jako ciaglej materii o
ustalonej gestosci z zaniedbaniem szczegotow jej struktury atomowej. Obliczone pro-
file rozpraszania niskokgtowego proszkéw maja postaé¢ gltadkich funkcji, najczesciej
bez wyraznych maksiméw interferencyjnych.

FUNKCJA KORELACJI PAR PCF a FUNKCJA ROZKELADU RADIALNEGO RDF

Jak powiedziano, w badaniach niezwiazanych z nanotechnologia funkcje korelacji par i
rozktadu radialnego sa utozsamiane. Utozsamienie to jest czynione na podstawie (cze-
sto niejawnego) zalozenia, iz ma sie do czynienia z ukladem jednorodnym, (praktycznie)
nieograniczonym w przestrzeni (np. duzym krysztalem, osrodkiem cigglym). Jednak dla

SWarunkiem dyskretnej postaci PCF(r) dla duzych r jest periodycznoéé sieci.
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Rysunek 2.5: RDF) FUNKCJA ROZKLADU RADIALNEGO struktury SiC, SD) DYSTRY-
BUCJA KSZTALTU kuli o srednicy 50A, PCF) FUNKCJA KORELACJI PAR krystalitu SiC' w
ksztalcie kuli o érednicy 50A. Nicograniczenie rosnaca RDF (niosaca informacje o struk-
turze atomowej), po wymnozeniu przez SD (niosaca informacje o ksztalcie ziarna), prze-
chodzi w PC'F krystalitu - stuzaca do obliczenn ab initio dyfraktogramoéw proszkowych.

uktadéw ograniczonych przestrzennie, jakimi niewatpliwie sg krysztaty nanometrowe, zato-
zenie to nie jest spelnione (patrz zanikanie PC'F(r) wobec nieskoriczonego wzrostu RDF'(r)

na rys. ).
W ukladach ograniczonych przestrzennie funkcje PCF(r) oraz RDF(r) zwia-
zane sg - kluczowa dla tej pracy - zaleznoscia, rys. [2.5]

PCF(r) = RDF(r) - SD(r; R), (2.4)

gdzie SD(r; R) jest to DYSTRYBUCJA KSZTALTU krystalitu o rozmiarze R. Funkcje te
omoéwimy doktadnie w nastepnym paragrafie.

2.1.3 Dystrybucja ksztaltu

DYSTRYBUCJA KSZTALTU (Shape Distribution, SD(r; R)) jest statystycznym opisem
ksztaltu trojwymiarowej bryty. Opisuje ona ksztalt poprzez podanie rozktadu prawdopo-
dobienstwa parametru, bedacego funkcjg wspotrzednych losowo wybranych punktéw nale-
zacych do tej bryly [37], np.

e odleglosci pomiedzy dwoma losowo wybranymi punktami w objetosci kuli,
e kata utworzonego przez trzy losowo wybrane punkty na powierzchni walca,
e odleglosci pomiedzy srodkiem kuli a losowo wybranym punktem na jej powierzchni,

e pierwiastka kwadratowego z powierzchni trojkata rozpietego nad trzema losowy wy-
branymi punktami sfery, itp.

Dystrybucje ksztattu mierzace prawdopodobieristwa odlegtosci pomiedzy dwoma losowymi
punktami powierzchni kilku prostych figur przedstawione sa na rys. [2.6]
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g) Two adjacent unit h) Two unit spheres separated
spheres. by 1.2,3 and 4 units.

Rysunek 2.6: Dystrybucje ksztaltu mierzace prawdopodobienstwo P(r) znalezienia dwoch
punktow odlegltych o r, a nalezacych do powierzchni odpowiednich figur: a) odcinka,
b) okregu, c¢) trojkata, d) szescianu, e) walca (bez podstaw), f) sfery, g) dwoch styka-
jacych sie sfer jednostkowych, h) dwoch sfer jednostkowych odlegtych o 1,2,3 1 4 jednostki.
Reprodukcja z pracy [37] “Matching 8D Models with Shape Distributions” (Shape Modeling
International 2001) Thomasa Funkhouser’a za zgodq autora.
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Dystrybucja ksztaltu a FUNKCJA KORELACJI PAR (PCF)

Zasadnicze znaczenie dla obliczen dyfrakcji proszkowej ma znajomosé funkcji korelacji par
PCF(r). Funkcje te mozemy przedstawi¢ jako iloczyn dystrybucji ksztattu i funkeji roz-
ktadu radialnego . Przyczyna, dla ktorej dokonujemy rozdzielenia funkcji korelacji par
na te dwie sktadowe PCF(r) = SD(r; R) - RDF(r) lezy w definicji prawdopodobiernistwa
warunkowego:

gestosé prawdopodobienstwa tego, ze para punktow odlegta o r nalezy do ziarna

prawdopodobienistwo warunkowe, ze para punktow nalezy do ziarna o rozmiarze R
pod warunkiem, ze odlegtos¢ miedzy nimi wynosi r

gestosé prawdopodobienstwa, ze odlegto$é dwoch punktow jest r.

UWAGA: ostatni czton jest gestoscia prawdopodobienistwa bezwarunkowego, a zatem
dotyczy nieograniczonego krysztatu, czyli odpowiada RDF(r) struktury.

Dystrybucja ksztattu krystalitu zalezy oczywiscie od ksztattu krystalitu, a ten zazwy-
czaj nie jest doktadnie znany. Szczegélnie w przypadku nanokrysztaléw, ustalenie wygladu
ziarna metodami mikroskopowymi praktycznie nie wchodzi w gre. Zreszta nawet znajo-
mosé ksztaltu ziarna nie przesadza ksztaltu krystalitu, gdyz czesto mamy do czynienia
z ziarnami bedacymi aglomeratami wielu krystalitow. Z braku szczegétowych informacji
o ksztalcie krystalitu czesto zaktada sie, ze jest on izotropowy i przybliza go DYSTRY-
BUCJA KSZTALTU KULI. Jej postaé jest zreszta jedna z nielicznych dystrybucji ksztattu
znanych analitycznie. Ona tez bedzie uzywana do obliczania funkcji korelacji par i dalej -
dyfraktogramow proszkowych.

Ze wzgledu na zakres zastosowann mozna wyrézni¢ dwie najwazniejsze dystrybucje

ksztaltu (patrz rys. [2.7):

1. Mierzaca prawdopodobieristwo odlegtosci pomiedzy dwoma losowo wybranymi punk-
tami w objetosci kuli. Jest ona uzyteczna do wyliczania profili dyfrakcyjnych ziarna
1zolowanego, czyli hipotetycznego proszku sporzadzonego z identycznych kulistych
ziaren, krystalograficznie zorientowanych wzgledem siebie catkowicie przypadkowo
(proszek idealny).

2. Mierzaca prawdopodobieristwo odlegtosci pomiedzy dwoma losowo wybranymi punk-
tami nalezacymi do dwoch sasiadujacych kul. Jest ona uzyteczna do budowania
modeli mikrostruktury proszkéw nanometrowych i symulacji profili ROZPRASZANIA
NISKOKATOWEGO (SAS).

W dalszym ciagu pod pojeciem DYSTRYBUCJA KSZTALTU rozumiana bedzie pierwsza z
tych dystrybuc;ji.
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b)

Rysunek 2.7: Dystrybucje ksztattu dla: a) kuli o érednicy 50A, b) dwoch sasiadujacych
kul o érednicach 50A

Obliczanie DYSTRYBUCJI KSZTALTU

Wyobrazmy sobie w przestrzeni ziarno (okruch materii) o rozmiarze (Srednicy) R. Oznaczmy
przez dowolny punkt w jego objetosci. Nastepnie umiesé¢my w losowym miejscu w
przestrzeni drugi punkt B. DYSTRYBUCJA KSZTALTU SD(r; R) ziarna jest to prawdo-
podobieristwo P(r), ze punkt B nalezy do ziarna, gdzie |r| = |§ - f| Oczywiscie,
SD(r = 0;R) = 11 SD(|r] > R;R) = 0, rys. . Poniewaz |r| = |§ — %, wiec
r= i]? — X|, czyli SD(r; R) jest parzysta (symetryczna wzgledem osi OY).
Dystrybucje ksztaltu prostych figur geometrycznych mozna opisa¢ wyrazeniem anali-
tycznym. Dystrybucja ksztaltu SD(r; R) kuli o rozmiarzdﬂ (Srednicy) R jest proporcjo-

6Symbol R oznacza w calej pracy ,rozmiar”. Rozmiarem kuli jest jej érednica. Dlatego R oznacza w

0.8
—~ 06

0.4

0.2 q
0 L L L L
0 10 20 0 40 50

a) R/ b) A

Rysunek 2.8: a) Metoda geometryczna obliczania dystrybucji ksztattu dla kuli o rozmiarze
(srednicy) R = 50A (tutaj przekroj 2D). Prawdopodobienstwo, ze dwa odlegle o r punkty
naleza do kuli o érednicy R jest proporcjonalne do objetosci czesSci wspdlnej dwoch takich
kul o srodkach odleglych o . b) Dystrybucja ksztattu dla kuli o srednicy 50A (wzor
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nalna do objetosci czedci wspolnej dwoch kul o rozmiarze R, ktorych srodki sa odlegte od
siebie o r (patrz rys. . Objetos$¢ odcinka kuli, czyli potowa czesci wspolnej dwoch kul
o promieniu £ wynosi [3§]:

€

Vodeinka kuli = %Wh2(3R/2 - h)

Stad, wyrazenie na dystrybucje ksztaltu dla kuli o rozmiarze ($rednicy) R (rys.
WYNOSI:

0 r<0
SD(r; R) = ¢ W=rlQRin g < < R (2.5)
0 R<r

Dystrybucje ksztaltu obiektéw niesferycznych moga by¢ obliczone metodami Monte Carlo
[37]. W niniejszej pracy bedziemy korzystaé¢ gtownie z dystrybucji ksztattu kuli.

2.1.4 Rozklad wielkosci ziaren

ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN (Grain Size Distribution, GSD(r; R)) to gestosé¢ praw-
dopodobienstwa znalezienia ziarna o rozmiarze (zwykle: $rednicy) R. W zaleznosci
od kontekstu GSD odnosi sie do liczby lub tgcznej objetosci ziaren o rozmiarze z
przedziatu (R, R + dR). W mikroskopii, gdzie GSD wyznacza si¢ liczac na zdjeciu
ziarna roéznych rozmiaréw mowa jest zawsze o GSD w wersji “liczbowej”. W meto-
dach rentgenowskich, gdzie mierzony efekt jest proporcjonalny do objetosci materiatu
rozpraszajacego uzywa sie o wersji “objetosciowej”’ (volume fraction) GSD. W tej
pracy wszedzie uzywamy drugiej postaci.

GSD(r; R) jest jedna z podstawowych wielkosci charakteryzujacych mikrostrukture prosz-
kow. Zaleznie od metody otrzymywania GSD(r; R) przyjmuje rézna posta¢. Dla proszkow
nanometrowych jest to najczesciej rozktad log-normalny [16]:

GSD(R; R, 0,) =

[In <R/R0>12> | (26)

1
o,R\ 271 P < 202

odniesieniu do kuli $rednice, nie promieri.
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gdzie R, jest wartoscia sredniag za$ o, dyspersja rozkladu normalnego zmiennej losowej
log(R) (nie samego RY|[39], rys.[2.9] Warto$¢ oczekiwana rozktadu log-normalnego wynosi:

o0

1 [In (R/R,)]’ R+
<R>:/7e —— "2 | RdAR =¢""" 7, 2.7
) ooRV2T P ( 202 2.7)
moment rzedu drugiego:
T In(R/R,)] >
< R*>= /76 0l ) R2AR = eX(Fetoo) 2.8
) 0oRV2m P < 202 ¢ (28)
zas dyspersjaﬂ:
-2
c=V<R>—-<R>= \/62(R°+"3) — eftet3? (2.9)

Powszechnie uzywa sie modyfikacji rozktadu log-normalnego odwotujacej sie nie do R, (me-

diany rozkladu normalnego zmiennej log(R)), lecz do maksimum rozktadu log-normalnego,
Rm(lfl':

GSD(R; Ryas, ) = = [ (F/ Fonar) = “3]2> (2.10)

1
ex
ooR\ 21 p( 202
W tej pracy “rozktad log-normalny” bedzie oznaczal jego wersje zmodyfikowana ([2.10)),

chyba, ze zostanie wyraznie zasygnalizowane uzycie wersji podstawowej (2.6). Wielomo-
dowy rozktad log-normalny GSD,,,,(R) jest suma rozktadéw jednomodowych:

1

N
N ZGSD(R, RmaxjaUOj)a

Jj=1

GSDym(R) =

gdzie sumowanie przebiega po wszystkich modach rozktadu. Asymetrycznosé rozktadu log-
normalnego (rys. odzwierciedla niezerowe prawdopodobienistwo znalezienia w proszku
ziaren duzo wiekszych niz $rednie (istnieje szansa na wykrystalizowanie duzych krystali-
tow), przy ostrym ograniczeniu wielkosci ziaren od dotu.

2.1.5 Funkcja korelacji warstw

Rozwazmy zespot statystyczny sktadajacy sie z duzej liczby N nieskoriczonych, krysztatow
o strukturze najgestszego upakowaniaﬂ (patrz rys. . Umiesémy kazdy z nich w osobnym,
kartezjanskim, prawoskretnym uktadzie wspotrzednych w nastepujacy sposob:

"Indeks przy symbolu dyspersji o, podkresla, ze odnosi sie ona do rozkladu normalnego zmiennej
log(R), w odréznieniu do dyspersji o rozktadu log-normalnego zmiennej R.

8Nalezy wyraznie odréznié zmienne tradycyjnie opisujace rozktad log-normalny (R, i 0,) od wartogci
oczekiwanej < R > i dyspersji o tego rozktadu. Niektore rozklady, np. normalny, w naturalny sposéb
parametryzowane sa wielko$ciami < R > i o, jednak nie jest tak w przypadku rozktadu log-normalnego
(ma wtedy bardzo skomplikowana postac).

YW szczegdlnosci moga to byé politypowe struktury nieuporzadkowane.
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Rysunek 2.9: Przyktad log-normalnego ROZKELADU WIELKOSCI ZIAREN o parametrach
(Rimaz, 00) = (50,1). Na skali liniowej (wykres po lewej) wida¢ asymetrycznosé rozktadu:
prawdopodobieristwa znalezienia ziaren o R = 10 oraz R = 300 sa jednakowe, pomimo, ze
maksimum rozktadu wypada dla R = 50. Wykres w skali pot-logarytmicznej (po prawej)
wyjasnia powinowactwo do rozktadu normalnego.

1. Niech ptaszczyzny krystaliczne (0001) krysztatu beda rownolegle do plaszczyzny X —
Y uktadu.

2. Jednostka osi X i1 Y niech bedzie stala sieci a.

3. Jednostka osi Z niech bedzie odlegtos¢ miedzy sasiednimi warstwami (z bedzie wtedy
numerowaé warstwy).

4. Niech jeden z atomoéw warstwy z = 0 bedzie umieszczony w punkcie (0,0,0). Warstwe
ta nazwijmyH A (tzn. znajdujaca w pozycji A).

5. Niech jego odpowiednik w warstwie z = 1 dezi umieszczony w punkcie (%, %, 1).
Warstwe ta nazwijmy B (tzn. znajdujaca w pozycji B).

Opiszmy sekwencje politypowa pojedynczego krysztatu ciggiem liter S, odpowiadajacych
pozycjom warstw, np. ...5_35 95_157515253... = ...ABCABCAB.... Warunki 4 i 5 mo-

zemy teraz zapisaC nastepujaco:
S.c0o=A4,5,.1=B (2.11)
W ten sposéb definiujemy pozycje i skretnosé krysztatu.

FUNKCJA KORELACJI WARSTW (Layer Correlation Function, LCF) LCF, 4, LC'F, g,
LCF, ¢ nazywamy prawdopodobieﬁstwoﬁ tego, ze z-ta warstwa krysztalu bedzie odpo-

0Umawiamy sie nazywaé warstwy przesuniete o (0,0,2)— A; (%, %7 z) —B; (%, %, z) — C.

1 Skoro nazwalismy warstwe z = 0 'A’, warstwa z = 1 musi by¢ B’ lub ’C’. Wymagamy teraz, zeby
byta ona wlasnie 'B’. Mozna to wymusi¢ obracajac w razie potrzeby krysztal wokot osi Z o 180° (co
przeprowadza wszystkie warstwy 'C” na 'B’ i odwrotnie).

12Gcigle rzecz biorac jest to prawdopodobienistwo warunkowe przy warunkach ustalonych w pkt.4 i 5,

tzn. ze w z = 0 zawsze znajduje sie warstwa A, za§ w z = 1 zawsze znajduje sie warstwa B.
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wiednio w pozycji A, B lub C"
1 N
7 N3

gdzie z jest numerem warstwy; [ indeksuje pozycje warstw (A, B lub C); indeks k£ numeruje
krysztaly; 6 oznacza delte Kroneckera, za$ ...S¥(= A, B, C)... opisuje sekwencje politypowa
k-tego krysztatu.

Dla poszczegblnych warstw wyrazenie przyjmuje nastepujace postacie:

1 N

LCFA,Z - = Z(;A,SL“ (213)
N k=1
1 N

LOFp. =~ 0ps (2.14)
N k=1
1 N

LCFc, = v > dos (2.15)

k=1

Jak wida¢, w przypadku gdy z = 0 funkcje korelacji warstw redukuja sie do postaci
LCFy,—0=1, LCFp =0, LCF¢ .- = 0.

FUNKCJA KORELACJI WARSTW opisuje stopien jednowymiarowego nieuporzadkowania
struktury najgestszego upakowania, rys. Dla struktur uporzadkowanych (periodycz-
nych w kierunku krystalograficznym ¢) LC'F jest periodyczna i ma okres rowny okresowi
struktury. Dla struktur nieuporzadkowanych LCFH jest zbiezna do statej wartosci %
(rys2.10p,c). W tym przypadku zbieznosé jest slaba (osiagana jest dla |z| ~ 20). Dla
struktur silnie nieuporzadkowanych (gdzie parametr heksagonalnosci P(h) € (0.3 = 0.7))
LCF zbiega do % bardzo szybko - juz dla warstw |z| < 5 bedacych najblizszymi sasiadami
warstwy odniesienia z = 0.

13Na rys. skrotowe oznaczenia P(A), P(B)i P(C) oznaczaja P(A) = LCF, 4, P(B) = LCF, p i
P(C) = LCF. ¢.
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Rysunek 2.10: FUNKCJA KORELACJI WARSTW (Layer Correlation Function, LC'F'): Praw-
dopodobienstwo P(A), P(B)i P(C), ze odlegta warstwa bedzie odpowiednio w pozycji A,
B lub C, gdy warstwa odniesienia z = 0 jest w pozycji A. LCF dla réznych rodza-
jow nieuporzadkowania: a) czysty polityp 3C: P(h) = 0; b) nieuporzadkowana struktura
3C: P(h) = 0.1; ¢) nieuporzadkowana struktura 2H: P(h) = 0.9; d) czysty polityp 2H:
P(h) = 1. Dla struktur nieporzadkowanych (b,c) i odlegtych warstw korelacje zanikaja a
LCF dazy do wartosci sredniej %
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2.2 Numeryczne obliczanie dyfraktogramoéw proszkowych

W roku 1915 Debye pokazal, ze natezenie promieniowania rozproszonego przez dowolny[lz]
uktad atomow, dane w jednostkach elektronowych, wynosi [5]:

Ziiﬁ L ! T”), (2.16)

gdzie f; i f; sa atomowymi czynnikami rozpraszania odpowiednich atoméw ¢ oraz j; ¢ =
4”71“9 jest wektorem rozpraszania, za$ r; ; odlegloscig pomigdzy tymi atomami. Natezenie
I(q ) jest udrednione po wszystkich orientacjach przestrzennych. Wzoér Debye’a uzyty dla
uktadu atomow tworzacych pojedynczy krystalit, dostarcza w efekcie dyfraktogram proszku
ztozonego z takich wtasnie, przypadkowo zorientowanych krystalitow.

Potencjalnie, metoda prob i btedéw, mozna dopasowaé krzywa obliczona przy pomocy
do doswiadczalnych danych dyfrakcyjnych [40]. Niestety, czas obliczania dyfrakto-
gramu dla jednego ziarna jest proporcjonalny do szdstej potegi jego rozmiaru. Obliczenia
bezposrednie (tak jak formuta Debye’a stanowi) sg przez to catkowicie nieefektywneﬁ] dla
ziaren wiekszych od ok. 10nm. W tej pracy przedstawione zostang sposoby na ominiecie
tego ograniczenia. Zostanie tez pokazane jak mozna w obliczeniach dyfrakcji prowadzonych
ab initio (metoda Debye’a) uwzgledniaé¢ rozktad wielkosci oraz usrednione jednowymiarowe
nieuporzadkowanie nanokrysztatow.

2.2.1 Metoda bezposrednia, funkcja korelacji par

Rozwazmy substancje sktadajaca sie z L rodzajow atomoéw, np. St i C' w przypadku SiC,
(L = 2). Zbior wszystkich mozliwych par atoméw mozna podzieli¢ na L? podzbioréw par
tego samego typd'¥} np. (Si — Si), (C — C), (Si —C) i (C — Si). Mozemy indeksowaé
wszystkie typy par jako (mn), gdzie m,n € (1+ L) opisuje sktad pary, np. (11) < Si— S,
(22) & C—C, (12) = Si—Ci(21) & C — Si.

Teraz rownanie Debye’a (2.16]) mozna przepisac:

Nn

B Lo L Nm sin(q - r; ;)
—ZZZZlfmfn

m=1n=1i=1j q-Tij

1 Lo L N N sin(q - T (mn)i )
q m=1n=1 i=1j=1 T(mn)i,j

Yzaréwno krystaliczny jak amorficzny

15Granica rozmiaru najwiekszego ziarna obliczalnego w przeciagu pojedynczych godzin to 15 — 20 nm,
jak na dzien dzisiejszy.

16Qczywiscie, pary (mn) i (nm), np. (Si—C) i (C — Si) sa rtéwnowazne z punktu widzenia wzajemnych
odlegloéci miedzyatomowych w parze, tak wiec zamiast L? podzbioréw mozna by utworzyé tylko %
Jednak dla prostoty zostaniemy przy L2.
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Rysunek 2.11: a) FUNKCJA KORELACJI PAR obliczona dla (b) sferycznego ziarna SiC,
politypu 3C, o srednicy 50A, 19041 atoméw. Pierwsze odleglosci odpowiadaja pierwszym
sferom koordynacyjnym, ostatnie - parom atoméw lezacych na przeciwleglych powierzch-
niach ziarna.

gdzie pierwsze dwie sumy sa po wszystkich typach par, dwie ostatnie - po wszystkich parach
tego samego typu. Poniewaz Wieluﬂ parom ¢, j w wewnetrznej sumie odpowiada ta sama
odleglos¢ migdzyatomowa 7 () ;, Wygodnie jest skonsolidowa¢ wszystkie odleglosci przez
wprowadzenie histogramu odlegtosci miedzyatomowych, czyli FUNKCJI KORELACJI PAR
(Pair Correlation Function, PCF), rys. .11}

Nm Np

PCF (1) =23 0(r — Tmnyig) (2.18)

i=1j=1

gdzie ¢ jest delta Diraca. Zmodyfikowane rownanie Debye’a (2.17) przyjmuje postaé:

Z mef"/PCF(mn)(T)Wdr

mlnl T

lub:
Z mefn/}wsin(q-r)dr, (2.19)

qm 1n=1

gdzie R jest wielkoscia (Srednica) modelu. Operujadc funkcja korelacji par unornowana do
jednosci (por. rys. [2.4a 1 b), nalezy (2.19) dodatkowo pomnozy¢ przecz catkowita liczbe
par atomow w krystalicie. Poniewaz:

/\ PCF(r)=
r¢(0,R)

catka w ([2.19)) jest transformata furierowska, a doktadniej: transformata sinuséw funkcji
PCF(r)/r. W praktyce uzywa si¢ szybkiej transformaty Fouriera (Fast Fourier Transform,
FFT), odrzucajac jej czes¢ rzeczywista (cosinusowa):

zliifmfn-FFT<W> (2.20)

m=1n=1

7sz7czegolnie w krysztatach
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Rysunek 2.12: Dyfraktogram proszkowy obliczony dla modelu pokazanego na rys[2.11] (R =
50A) przy uzyciu formuty Debye’a. a) Pelna krzywa uwzgledniajaca SAS w skali log-log.
W zakresie ¢ € (0.1+1.5)A~" widac interferencje o okresie Ag = 1/R = 0.02 spowodowane
przez monodyspersyjnos¢ modelu proszku. b) Czesé bragowska dyfraktogramu

Korzystajac z mozna obliczyé¢ dyfraktogram proszkowy dowolnego klastera ato-
mow bez wzgledu na jego strukture, uporzadkowanie czy sktad, zaréwno w zakresie roz-
praszania niskokatowego (SAS) jak i dyfrakcji bragowskiej, rys. Czesé niskokatowa
krzywej zawiera charakterystyczne oscylacje o okresie Aqg = 1/R, gdzie R jest wielkoscia
ziarna. Biora sie one z nadreprezentacji odlegtosci odpowiadajacych wielko$ci ziarna, przy
catkowitym braku odlegtosci wiekszych i mniejszych. Mamy tu do czynienia ze sztucznym
modelem proszku sktadajacego sie z ziaren identycznej wielkosci (proszek monodysper-
syjny), podczas gdy w rzeczywistosci zawsze mamy do czynienia z dyspersja rozmiaréw
ziaren (o czym mowa w dalszej czesci).

Bezposrednie obliczenie dyfraktogramu proszkowego przy pomocy opisanej metody
kosztuje ~ R® operacji, gdyz liczba atoméw w modelu N ~ R, wiec obliczenie PC'F(r)
wymaga ~ N2 = (R3)? = RS krokéw. PCF(r) moima obliczy¢ szybciej uzywajac pojecia
FUNKCJI ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r) 1 DYSTRYBUCJI KSZTALTU.

2.2.2 Model proszku monodyspersyjnego, RDF i dystrybucja ksztattu

Funkcja RDF(r) jest zwykle identyfikowana z PCF(r), poniewaz PCF(r = |7] —7|) jest
funkcja wzglednej odlegtosci pary atoméow ( W uktadach nieskonczonych (np. dla
duzych krysztalow) jest to prawda, jednak w ogdlnosci wielkosci te wiaze DYSTRYBUCJA
KSZTALTU rozwazanego obiektu (np. nanokrysztatu), rys. 2.5

PCF(r)=RDF(r)-SD(r; R),

gdzie SD(r; R) jest DYSTRYBUCJA KSZTALTU obiektu, zas R jego rozmiarem. Po wsta-
wieniu powyzszego réwnania do (2.20]), wzoér Debye’a moze by¢ przepisany do postaci:

(RDF(mn)(r) - SD(r; R)) 7

1 L L
Iq)==>_> fufu-FFT

q m=1n=1

(2.21)

gdzie R jest rozmiarem modelu. Poniewaz wyliczenie RDF(r) kosztuje tylko ~ N3 ope-
racji, za$ jej transformacja w PCF(r) polega na prostym pomnozeniu przez dystrybucje
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ksztaltu, obliczenie dyfrakcji dla modelu wielkosci kilkudziesieciu nm przy uzyciu (2.21)
trwa sekundy. Aby otrzymaé¢ model fizycznego proszku konieczne jest wprowadzenie ROz-
KEADU WIELKOSCI ZIAREN.

2.2.3 Model proszku z rozkladem wielko$ci ziaren

Posta¢ ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN (GSD(r; R), §2.1.4) nanoproszku zalezy od mecha-
nizmu jego syntezy. Najczesciej przyjmuje on forme rozkltadu log-normalnego (rys. [2.9))
jednomodowego:

. _ 1 - [ln (R/Rmam) - 02]2
GSD(R; Riaz, 00) = RV exp ( 202

lub wielomodowego:

1
GSDm(R) = N > GSD(R; Rinax,j» To; ),
J

gdzie sumowanie przebiega po wszystkich modach rozktadu. Aby wprowadzi¢ niezerowa
dyspersje rozmiaréw ziaren proszku, nalezy zmodyfikowaé¢ dystrybucje ksztaltu ziarna tak,
aby opisywala rozmiar nie jednego, konkretnego lecz sredniego ziarna proszku. Przejscie od
dystrybucji ksztaltu ziarna SD(r; R) do usrednionej dystrybucji ksztattu ziarna < SD >

mozna zapisaé, rys. 2.13}

< SD > (1; Ryass 00) = / SD(r; R) - GSD(R; Rynas, ) AR
0

lecz w praktyce:

~10-Rmaz0o
< 5D > (; Roas; 09) = / SD(r; R) - GSD(R; Ryas, 70) AR
0

Poniewaz rozktad log-normalny jest niezerowy dla wszystkich dodatnich argumentow, ko-
nieczne jest arbitralne ustanowienie najwickszej uzytecznej wielkosci ziarna. Taka granica
moze by¢ np. R =10 R,,0,0,, gdzie R4, jest oczekiwanym maksimum GSD(r; R) zas o,
jego dyspersja. Dystrybucje ksztattu (np. rys. i) sg wolnozmienne i catkowalne nu-
merycznie w zaniedbywalnym czasie. Wprowadzenie rozktadu wielkosci ziaren praktycznie
nie zwieksza czasu obliczeni opisanego w paragrafie [2.2.2] Zastosowanie go w obliczeniach
dyfrakecji przeprowadza natomiast proszek monodyspersyjny w polidyspersyjny, ktory do-
brze opisuje rzeczywisto$c¢ fizyczna. Widac to chociazby poprzez poréwnanie profili dyfrak-
cyjuych, rys. 2.13p. Dyfraktogramy obliczone metoda Debye’a z uwzglednieniem rozktadu
wielkosci ziaren stanowig dobre przyblizenie krzywych mierzonych eksperymentalnie.
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001 - GSD
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a) RIAI b) alA)

Rysunek 2.13: (a) DYSTRYBUCJE KSZTALTU (SD) odpowiadajace trzem log-normalnym
ROZKLADOM WIELKOSCI ZIAREN (GSD) posiadajacym to samo maksimum R,,q, = 50A
lecz rozne dyspersje: o, = 0 (delta Diraca, linia przerywana), o, = 0.51 0, = 1. (b)
Dyfraktogramy SiC' obliczone dla GSD: o, = 0 (linia przerywana) i o, = 0.5 (linia cia-
gta). Proszek polidyspersyjny stanowi dobre przyblizenie proszku rzeczywistego. Znikaja
oscylacje interferencyjne.

2 25 3

b) alA’]

Rysunek 2.14: (a) Profile dyfrakcyjne proszku SiC' o strukturze regularnej wyliczone przy
uzyciu RDF(r) i dystrybucji ksztaltu sredniego ziarna dla rozkltadow wielkosci ziaren o
maksimach od Ry, = 10A do 90A przy dyspersji 0, = 0.1. (b) refleks SiC' (111).
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2.2.4 Model proszku polidyspersyjnego dla krysztaléw z btedami
ulozenia

W badanych przez nas nanokrysztatach o strukturze najgestszego upakowania (SiC, GaN
i diamentu) regula jest obecnosé bledow utozenia. Ich obecno$é tamie symetrie heksago-
nalng krysztahu, co silnie wptywa na zjawisko dyfrakcji. Pokazemy, jak mozna uwzglednié
ich wystepowanie w obliczeniach dyfrakcyjnych ab initio.

Btedy ulozenia maja nature statystyczna i dlatego moga by¢ opisane przez prawdopo-
dobienstwo ich wystapienia, czyli P(h) (parametr heksagonalnosci, patrz §1.4.2)).

Aby obliczy¢ profil dyfrakcyjny nieuporzadkowanego nanokrysztatu, konieczna jest zna-
jomos¢ funkcji rozktadu radialnego, RDF(r) odpowiadajacej jego strukturze. Poniewaz
bledy utozenia sa rozmieszczone losowo w catej dtugosci krysztatu, otoczenie zadnego z
atomow nie moze by¢ traktowane jako $rednie w skali calego krysztatu. Rozwiazaniem
mogloby by¢ wielokrotne obliczenie otoczenia jednego atomu dla zmieniajacych sie kon-
figuracji btedéw ulozenia (losowanych z prawdopodobieristwem P(h)), po czym wziecie
sredniej. Jest to jednak metoda kosztowna obliczeniowo. W niniejszym paragrafie zapro-
ponujemy efektywna metode obliczania funkcji RDF(r) usrednionej po wszystkich konfi-
guracjach btedéw utozenia danych prawdopodobienstwem P(h).

WIELOWARSTWOWA FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO (Multi-Layer Radial
Distribution Function, MLRDF)

Wielokrotne obliczanie RDF(r) przypadkowych sekwencji politypowych moze by¢ spro-
wadzone do jednokrotnego obliczenia RDF(r) wszystkich mozliwych sekwencji. Kazda
warstwa w strukturze najgestszego upakowania wystepuje w jednej z trzech mozliwych po-
zycji: A, B lub C. Mozna stworzy¢ model struktury krystalicznej zawierajacy obsadzone
atomami wszystkie pozycje (A, B1iC) w kazdej warstwie. Tworzy sie tym samym 3-krotnie
gestsza sie¢ krystaliczna, Tab[2.1]

Kazdy atom takiej zageszczonej (niefizycznej) sieci moze by¢ atomem odniesienia, gdyz
jego otoczenie odpowiada sredniemu w calym krysztale. RDF(r) takiej struktury zawiera
wszystkie mozliwe odleglosci miedzyatomowe ktére moga sie pojawi¢ przy jakichkolwiek
potencjalnych sekwencjach politypowych.

Aby przeprowadzi¢ taka WIELOWARSTWOWA FUNKCJE ROZKEADU RADIALNEGO (Multi-
Layer Radial Distribution Function, MLRDF(r)) w RDF(r) odpowiadajaca pewnemu
konkretnemu modelowi nieuporzadkowania, musza byé¢ zastosowane okre$lone reguty wy-
boru dla odlegtosci miedzyatomowych (niektore odlegtosci w niefizycznej MLRDF(r) sa
bardziej prawdopodobne, niektore niemozliwe). Te reguly wyboru wyrazone sa przez
FUNKCJE KORELACJI WARSTW (Layer Correlation Function, LCF), rys. 2.10] i razem
z MLRDF(r) prowadza do RDF(r) usrednionego po sekwencjach politypowych wystepu-
jacych we wszystkich ziarnach proszku:

N AB,C

<RDF > (r)=Y" 3 LCF.;- MLRDF,,(r), (2.22)
z=0 1
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] Warstwa \ Fizyczna struktura 3C \ Model struktury M-L ‘

1 ..C..C..C..C..C..C | ABCABCABCABCABCABC
.B..B..B..B..B..B. | ABCABCABCABCABCABC
A..A.LA..A..A..A.. | ABCABCABCABCABCABC
..C..C..C..C..C..C | ABCABCABCABCABCABC
.B..B..B..B..B..B. | ABCABCABCABCABCABC
A. A A..A..A..A.. | ABCABCABCABCABCABC
..C..C..C..C..C..C | ABCABCABCABCABCABC
.B..B..B..B..B..B. | ABCABCABCABCABCABC
A. A A..A..A..A.. | ABCABCABCABCABCABC

© 00 NO Ok W N

Tablica 2.1: Model politypowej struktury krystalicznej zawierajacej 3 razy wiecej atomow
niz w fizycznie istniejacych strukturach najgestszego upakowania: kazda warstwa ma ob-
sadzone pozycje zaréowno A, B jak i C. RDF(r) takiej struktury wyczerpuje wszystkie
mozliwe odlegtosci miedzyatomowe (wlaczajac wiele niefizycznych) dla wszystkich mozli-
wych sekwencji politypowych.

gdzie N jest liczba warstw w strukturze, [ jest pozycja warstwy (A, B lub C'). Dla struktur
nieuporzadkowanych LC'F jest zbiezna do statej wartosci % (rys. ,c). Dla struktur sil-
nie nieuporzadkowanych (0.3 < P(h) < 0.7) funkcja M LRDF(r) nabiera sensu fizycznego
juz przy r ~ drugich sasiadow:

< RDF > (r)=0.33(3) - MLRDF(r). (2.23)
Aby obliczyé¢ dyfraktogram dla modelu proszku posiadajacego jednoczesnie:
e log-normalny rozklad wielkosci ziaren, rys. [2.14
e dowolng konfiguracje btedow utozenia zadang przez P(h), rys. [2.15

iznajac < RDF > (r) niosaca informacje o srednim otoczeniu atomowym w catym proszku
(usrednionym po lokalnym nieporzadku wszystkich konkretnych ziaren), mozna uzy¢ wzoru
(2.21)) zastepujac RDF przez < RDF >.
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Rysunek 2.15: Stadia nieuporzadkowania SiC' pomiedzy czysta struktura kubiczng i heksa-
gonalng. Parametr heksagonalnosci zmienia si¢ od P(h) = 0 (struktura 3C') do P(h) =1
(struktura 2H). Profile dyfrakcyjne obliczone ab initio dla GSD(r; R) z maksimum w
ro = 140A i dyspersji ¢ = 0.1. FUNKCJE KORELACJI WARSTW (LCF) odpowiadajace
P(h) = 0 (czysta struktura 3C'), P(h) = 0.1 (nieuporzadkowana struktura 3C'), P(h) = 0.9
(nieuporzadkowana struktura 2H) i P(h) = 1 (czysta struktura 2H) sa wykreslone na

rys2.10
2.3 Matematyczny opis dyfrakcji na nanokrysztalach

Wzér Debye’a stanowi punkt wyjscia do prostego matematycznego opisu dyfrakcji

proszkowej. Dzieki niemu i informacjom zawartym w poprzednich paragrafach (str.

48)), wyprowadzimy wzor na natezenie promieniowania rozproszonego w funkcji wektora

rozpraszania I(q) z uwzglednieniem skonczonych rozmiaréw rozpraszajacych krysztatow.
Poprzednio pokazano, ze wzor Debye’a mozna przepisa¢ do postaci :

Z mefn FFET (RDF:WH

SD(r; R))
q m=1n=1
Definiuje on obserwowang krzywa dyfrakcyjna jako transformate furierowska iloczynu dwoch
funkcji: rozktadu radialnego struktury RDF(r) podzielonego przez r i dystrybucji ksztattu
krystalitu SD(r; R). Na podstawie twierdzenia Stokesa (transformata iloczynu funkcji jest

splotem transformat tych funkcji okreslonym w przestrzeni odwrotnej) mozna otrzymac:

ISy [FFT (W) « FFT (SD(r- R))] (2.24)

m=1n=1

RDF(r)

W tej postaci wzor Debye’a jest splotem dwdch funkeji: transformaty i transformaty

dystrybucji ksztattu krystalitu SD(r; R). Zaréwno RDF( jak i.SD(r; R) sg funkcjami rze-
czywistymi i interesujace sa tylko czesci cosinusowe 1ch transformat. Rozwijajac pierwsza
z transformat dostajemy:

FFT <RDF(T)> = /RDF( )cos (q-r)dr= 7022 =0(r — jdpp) cos(q - 1) dr

r 2 hkl j=1
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Z/ 6(r — jdpw) cos(q-r)dr =" L ZCOS(] q - i)

hil =17 o Akl 5= J
(2.25)
Szereg ([2.25)) jest rozbiezny o ile:
q-dpy = 2nm
47 sin 6

b\ . dhkl = 2nmw
2dhkl sinf = Tl)\, (226)
czyli o ile spelniony jest warunek Bragga. Jest on zas spelniony dla przeliczalnego zbioru
wartosci wektora rozpraszania ¢ = qu = %, wyznaczajacego potozenia refleksow bra-

o0
gowskich. 7 kryterium calkowego zbieznosci szeregow wiadomo, ze szereg typu Z% jest
J

2n7r

rozbiezny do +o00, wiec suma szeregu dla ¢ = g = & - Wynosi:

RDF ) .
FFT(“):zzgwcosu-q-dw =S 2o = X 2l

r bl j—1 J@hkl hkl i1
(2.27)

Dla wartosci wektora rozpraszania ¢ niespelniajacych warunku Bragga, suma szeregu (12.25))
jest skoniczona, a wigc zaniedbywalna w poréwnaniu do (2.27). Wynika stad, ze transfor-

mata w jest szeregiem (“grzebieniem”) funkcji delta Diraca Y 6(q¢ — qnw) zlokalizo-
hil

wanych w tych miejscach na dyfraktogramie, ktére odpowiadaja potozeniom linii bragow-
skich, czyli wartosciom wektora rozpraszania ¢ = guu. Ow “grzebieri” refleksow, spleciony
na mocy z transformata dystrybucji ksztaltu krystalitu SD(r; R), czyli profilem linii
dyfrakcyjnej, dajeﬁ pelna krzywa rozpraszania (czyli dyfraktogram proszkowy).
Potozenia linii mozna tatwo obliczy¢ korzystajac ze wzoru Bragga, dlatego zostang
dalej pominiete. Istotnym natomiast jest stwierdzenie, ze profil proszkowej linii dy-
frakcyjnej jest transformatg furierowska dystrybucji ksztaltu rozpraszajacego
krystalitu™| (por. [41] i [42]). Korzystajac z tego twierdzenia wyprowadzimy w nastepnych
paragrafach wzory na profil linii dyfrakcyjnej szczegdlnie waznych rodzajow krysztatow:

e krysztalow w formie graniastostupa
e krysztatow kulistych lub o ksztattach bliskich kuli: izotropowych oraz nieregularnych

e krysztatow kulistych z rozkladem wielkosci ziaren

18W przypadku ziaren niekulistych kazda rodzine reflekséw hkl splata sie z profilem linii wlasciwym dla
ksztaltu ziarna w kierunku rozpraszania.

19Jak powiedziano w paragrafie dystrybucja ksztaltu SD(r; R) jest parzysta funkcja r, dlatego
profil linii dyfrakcyjnej jest transformata cosinuséw dystrybucji ksztalttu.



2.3. MATEMATYCZNY OPIS DYFRAKCJI NA NANOKRYSZTALACH 55

£

N

=

Rysunek 2.16: Krysztaly odznaczajace sie staloscig przekroju (tu: w plaszczyznie X —Y')
na caltej swojej dtugosci (tu: wzdluz osi Z) posiadaja dystrybucje ksztattu typu odcinka
(rys.[2.6a) ale wylacznie w kierunku swojego wydtuzenia. W innych kierunkach dystrybucje
ksztaltu maja bardziej skomplikowang posta¢. SzeScian posiada trzy kierunki “statego
przekroju”.

Wyprowadzone wyrazenia sprawdzimy otrzymujac na ich podstawie réwnanie Scherrera,
wyznaczajac stalg Scherrera i upewniajac sie, ze spetniaja prawo Poroda. Przedstawimy tez
prosta metode okreslania pelnego rozktadu wielkosci ziaren na podstawie pomiaru dwoch
szerokosci linii dyfrakcyjnej: na % i % jej wysokosci.

2.3.1 Profil linii dyfrakcyjnej dla krysztaléw w formie graniasto-
shupa

Najprostsza dystrybucja ksztaltu, majaca postaé¢ linii prostej (rys. , jest dystrybu-
cja ksztaltu odcinka (por. rys. . Profil linii dyfrakcyjnej, bedacy jej transformata
furierowsks, odnosi sie do krysztalow o specyficznym ksztalcie: musza one “dziedziczy¢”
z odcinka niektore jego wlasnosci przestrzenne, mianowicie posiada¢ os symetrii, wzdtuz
ktorej przekroj krysztatu nie zmienia sie na calej jego dtugosci (rys. , czyli mie¢ forme
graniastostupa. Do tej grupy zaliczaja sie krysztaly o silnej anizotropii ksztattu, czyli silnie
wydluzone igly, jak rowniez krysztaly ptasko Sciete, np. plytki. Warunek statosci prze-
kroju spetniaja takze niektoére krysztaly izotropowe, np. w ksztalcie sze$cianu. Profil linii
dyfrakcyjnej oparty o dystrybucje ksztaltu odcinka odnosi sie tylko do tych linii bragow-
skich, ktorych indeks odpowiada wyrdznionej osi stalego przekroju. Dystrybucja ksztattu
odcinka dana jest wzorem:

0 r<0
SD(r;R)={ —%r+1 0<r<R
0 R<r
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Rysunek 2.17: a) Dystrybucja ksztattu krysztatu w formie graniastostupa o dtugosci 50 A
i jej transformata Fouriera (b) czyli profil linii dyfrakeyjnej.

Posiada ona analityczna transformate Fouriera, czyli profil linii dyfrakcyjnej LP(q), w
postaci:

LP(q) = FFT(SD(r: R)) = \/jl_q‘;(qu, (2.28)

gdzie R jest gruboscia ziarna (odlegtoscia miedzy réwnoleglymi ptaskimi $cianami) za$ g
jest wektorem rozpraszania. Profil linii dyfrakcyjnej jest jak wida¢ podobny do gausow-

skiego (rys. ), ale nie jest gausowski. Natezenie maksimum profilu otrzymuje sie przez
przejscie do granicy ¢ — 0 w wyrazeniu ([2.28]):

21 —cosqR R
hm LP(q) = }]1_{% \/7 7R = NGr (2.29)

Przez przyrownanie (2.28)) oraz polowy (12.29) mozna wyprowadzi¢ zaleznosé szerokosci
poléwkowej profilu linii dyfrakcyjnej od wielkosci krysztatu, czyli rownanie Scherrera.

2.3.2 Roéwnanie i stala Scherrera dla krysztaléw w formie grania-
stostupa

Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej (2.28)) z potowa wysokosci tej linii (2.29)

otrzymujemy:
1 R

5\/27r

\/El—coqu 1 R
T ’R 2271

Po prostych przeksztalceniach dostajemy:

LP(q) =

—4+ ¢?R* + 4cosqR
¢*R

=0

Podstawiajac © = ¢R i zaniedbujac mianownik mamy:

(2> —4) +4cosz =0 (2.30)
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Rysunek 2.18: Graficzne rozwiazanie réwnania przestepnego (2.30) wyznaczajacego
stata Scherrera dla krysztaléow w formie graniastostupa. Pierwiastek rownania wynosi
ok. 2.78311476, za$ stata Scherrera K ~ (0.88589294.

Powyzsze roéwnanie jest rOwnaniem przestepnym, ktérego jedyny nieujemny pierwiastek,
Zo, mozna wyznaczy¢ graficznie (rys. 2.18) lub numerycznie z dowolng precyzja. Wynosi
on:

T, ~ 2.78311476

Po ponownym podstawieniu x = ¢R = x, otrzymujemy zalezno$¢ potowy szerokosci profilu

linii ¢ od wielkosci krysztalu R:
Lo

R

Pamietajac, ze szerokosé potowkowa FW HM = 2q (szerokos¢ potowkowa to szerokosé obu
potowek profilu linii mierzona w potowie jego wysokosci), otrzymujemy rownanie Scherrera:

q:

2x 2rK
FWHM = =2 =""_ 2.31
%22, (231)

gdzie K jest stala Scherrera. Z rozwigzania rownania przestepnego ([2.30]) i rownania Scher-
rera (2.31)) wynika przyblizona warto$é statej Scherrera dla krysztalow w formie

graniastostupa:

2x,

K = 5 ~ (0.8858929413789046806
s

Przy wyprowadzaniu réwnania Scherrera wykorzystano tylko analityczna postaé¢ dystrybu-
cji ksztattu odcinka nie korzystajac dalej z zadnych przyblizen, wiec stata Scherrera moze
by¢ wyznaczona ta metoda z dowolnie duza precyzjaﬂ. Obliczona wartos¢ statej K odpo-
wiada najstarszej podanej przez Scherrera wartosci K = 0.89. Jednak jej stosowalnos¢ jest
ograniczona do krysztatow posiadajacych szczegolny ksztalt, opisywany przez dystrybucje
ksztaltu odcinka. O wiele blizsze rzeczywistosci fizycznej jest traktowanie krysztatow jako
izotropowych tworéw objetosciowych.

20Tutaj stala Scherrera podano z dokladnoscia 20 cyfr znaczacych z powodéw “ewidencyjnych” w takiej
postaci nadaje sie na unikalny klucz np. przy przeszukiwaniu literaturowych baz danych. Do analizy
danych dyfrakcyjnych wystarczaja 3-4 cyfry znaczace.
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Rysunek 2.19: Typowe ksztatty krysztatow sa dobrze opisywane dystrybucja ksztaltu kuli.
a) $ciety czworoscian, b) Sciety szescian, c¢) $ciety o$mioScian, d) $ciety dwunastoscian,
e) krysztal kwarcu, f) krysztal granatu, g) krysztal topazu. Reprodukcje wielosciandw z
[43], modele mineratow wyliczono uzywajac [44)]-

2.3.3 Profil linii dyfrakcyjnej dla krysztaléw kulistych

Krysztaly nie wykazujace wyraznej anizotropii ksztattu moga by¢ traktowane jako kuli-
ste. To samo dotyczy krysztalow o ksztattach nieregularnych lub anizotropowych lecz w
losowych kierunkach (np. rozdrobnionych monokrysztatléow kubicznych) oraz wieloscianow
foremnych o duzej liczbie scian (rys. [2.19)). We wszystkich wspomnianych przypadkach
dystrybucja ksztattu kuli jest bardzo dobrym lub najlepszym przyblizeniem dystrybucji
ksztattu krysztatu. Dystrybucja ksztattu kuli jest znana w postaci analitycznej :

0 r <0
SD(r;R) = %}W 0<r<R
0 R<r

oraz posiada analityczna transformate Fouriera, czyli profil linii dyfrakcyjnej LP(q)
proszku ztozonego z identycznych krystalitéw w ksztatcie kuli:

3 2+ ¢*’R?*—2cosqR — 2qRsingR
V2T ¢*R? 7
gdzie R jest $rednicq krystalitow zas q jest wektorem rozpraszania. Opisywany przez

profil lingi (rys. zgadza sie z ksztattem maksimow otrzymywanych przy obliczaniu
dyfraktogramow ab initio. Natezenie maksimum profilu otrzymuje sie przez przejécie do

LP(q) = FFT(SD(r; R)) = (2.32)
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Rysunek 2.20: a) Dystrybucja ksztaltu kulistego ziarna o srednicy 50 A 1 jej transformata
Fouriera (b) czyli profil linii dyfrakcyjne;.

granicy ¢ — 0 w wyrazeniu ([2.32)):

(2.33)

lim LP(q) = I 3 2+ ¢*R?*—2cosqR — 2qRsingR 3R
im = lim : —
q—0 q q—0 /27 q4R5 4\/%

Podobnie jak poprzednio, przez poréwnanie (2.32) i polowy (2.33) mozna wyprowadzi¢
zaleznos¢ szerokosci potéwkowej profilu linii dyfrakcyjnej od wielkosci krysztatu, czyli row-

nanie Scherrera.

2.3.4 Rownanie i stata Scherrera dla krysztaléw kulistych

Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej (2.32)) z potowa wysokosci tej linii (2.33)
otrzymujemy:

_ 1 3R
2427
3 2+q2R2—2coqu—2quian_1 3R

Nors e 24vor

Po prostych przeksztalceniach dostajemy:

LP(q)

—16 — 8¢*R* + ¢"R* + 16 cos R + 16qRsingR 0

¢ R3

Wprowadzajac nieznikajaca zmienna bezwymiarowa x = ¢R i zaniedbujac mianownik
mamy:

(2 —4)* =16 (2 — cosx — wsinz) = 0 (2.34)

Powyzsze rownanie jest przestepne i posiada pojedynczy dodatni pierwiastek, z,, ktory
mozna znalez¢ graficznie (rys. 2.21p) lub numerycznie z dowolna skorniczong precyzja. Wy-
nosi on:

T, ~ 3.47665688

Po ponownym podstawieniu x = ¢R = z, otrzymujemy zaleznosé¢ potowy szerokosci profilu
linii ¢ od wielkosci krysztalu R:

1= R
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Rysunek 2.21: (a) Graficzne rozwiazanie réwnania przestepnego (2.34)) wyznaczaja-
cego stala Scherrera dla krysztalow w ksztalcie kuli. Pierwiastek réwnania wynosi
ok. 3.47665688, zas stata Scherrera K ~ 1.10665425. (b) Dla poréwnania: stata Scher-
rera wyznaczona z dziewieciu refleksow SiC', GaN i diamentu obliczonych ab initio
K =1.097 £ 0.044.

Pamietajac, ze szerokos¢ potowkowa F'W HM = 2q, dostajemy rownanie Scherrera:

2z, 2nK
FWHM = = — 2.35
R R Y ( )

gdzie K jest stala Scherrera. Z rozwigzania rownania przestepnego ([2.34)) i rownania Scher-
rera ([2.35)) wynika przyblizona wartosé statej Scherrera dla krysztatow w ksztatcie
kulz :

[ 2x,
2

~ 1.1066542545498348775 (2.36)
T

Podobnie jak poprzednio, przy wyprowadzaniu rownania Scherrera wykorzystano tylko ana-
lityczng postaé dystrybucyi ksztattu kuli nie korzystajoc dalej z zZadnych przyblizen, wiec
stata Scherrera moze byé wyznaczona tg metodg z dowolnie duzg precyzjg. Dla poréwna-
nia obliczono wartos¢ statej Scherrera na podstawie kilku najsilniejszych refleksow SiC,
GaN i diamentu (rys. b ) z ich dyfraktogramdéw obliczonych ab initio. 7 dopasow-
nia zaleznosci FWHM (R) tych reflekséw w skali log-log (rys. [2.21p) otrzymano zwiazek
FWHM(R) = 6.89153/R. Stad stala Scherrera K = %8153 — 1,097 + 0.044.

2.3.5 Prawo Poroda dla krysztaléw kulistych
Dalsza analiza profilu linii dyfrakcyjnej (2.32)):
3 2+ ¢*R?> —2cosqR — 2qRsingR

\V2m ¢*R3

moze prowadzi¢ do ustalenia, w jakich warunkach profil linii maleje jak I ~ ¢~*, czyli spel-
nia prawo Poroda. Aby to ustali¢ przepiszemy licznik (2.32)), podstawiajac jak poprzednio

LP =
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x = qR i zaniedbujac state:
2* +2(1 — cosx — wsinx) (2.37)

Analiza przebiegu powyzszej funkcji (rys. [2.22a) pokazuje, Ze jest ona przedziatami wolno-
zmienna. Istotnie, jej pochodna (rys. [2.22b):

d
. [ZL‘Z +2(1 — cosz — xsin x)] = xsin® % (2.38)
x

znika dla x = 2nm, n = 1,2,3.... Tak wiec w otoczeniu qR ~ 2nm, mozemy traktowac
licznik (2.32)) jako staly i zapisa¢ wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej w postaci:

const
LP(q) = (2.39)

czyli jako prawo Poroda. Warunek qR ~ 2n7 jest wazny zaréwno dla bragowskich linii dy-
frakcyjnych jak i profilu rozpraszania niskokatowego, gdyz teoria Debye’a nie czyni zadnych
zatozen co do struktury atomowej rozpraszajacych obiektéow. Jednak mierzone w obu tych
przypadkach natezenia réznig sie typowo o 3-4 rzedy wielkosci co zmusza do ich osobnej
interpretacji.

Profil linii bragowskiej

Pierwszy obszar profilu linii bragowskiej, gdzie spelnione jest prawo Poroda (¢R = 2m)
znajduje sie w koricowej czesci ramienia tego profilu w skali liniowej (rys. [2.22c). Natezenie
linii w tym miejscu stanowi okoto 10% jej maksimum i moze by¢ wykorzystane do okreslenia
wielko$ci ziarna o ile nie istnieja przeszkody w postaci znieksztatcent profilu w tym miejscu
(np. inne maksima, bledy utozenia, itp.). Niestety, w praktyce takie przeszkody wystepuja
czesto (dla badanych w tej pracy nanokrystalicznych SiC, GaN i diamentu - zawsze).
Kolejne “porodowskie” obszary profilu (n = 2, 3... ) znajduja sie daleko od maksimum linii
bragowskiej i ich natezenia sa na poziomie szumow.

Profil niskokatowy

W skali log-log (rys. i e) na profilu rozpraszania niskokatowego wida¢ zwykle kilka
lub kilkanascie oscylacji odpowiadajacych warunkowi g R ~ 2n7 dla kolejnych n = 1,2, 3....
Oscylacje sa obecne tylko w przypadku proszku monodyspersyjnego (ziarna o tym samym
rozmiarze). W realnych sytuacjach proszkéow polidyspersyjnych (ziarna o réznych rozmia-
rach) oscylacje usredniaja sie i wida¢ zbocze o nachyleniu ~ ¢=%. W praktyce nie sposéb
wiec zlokalizowa¢ zadnego z miejsc, gdzie spelniony jest warunek qR ~ 2n7 za wyjatkiem
n = 1, gdzie zagina si¢ prosta ~ ¢~*. Stanowi to podstawe wyznaczania rozmiaru ziaren
z profili rozpraszania niskokatowego dla proszkéw o niezbyt szerokim rozktadzie wielkosci
ziaren.



Licznik [LP]
4000
3000
2000

1000

ROZDZIAL 2. TEORIA I ALGORYTMY

LP

gR

a)

d Licznik [LP

2

]

R
Piq Pi Pi Pi

LP

0.005

\
\

R
2 Pi4 Bi Piq

I[a.u.]

)

100 1
o -]
qlA]

Rysunek 2.22: a) Licznik wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej (2.37)) jest funkcja prze-
dzialami wolnozmienna: jej pochodna (b) zeruje sie dla ¢R = 2n7w. ¢) Warunek ¢R ~ 27

definiuje obszar profilu linii, gdzie spelmione jest prawo Poroda.

Dalsze harmoniczne

(n = 2,3...) maja wielokrotnie nizsze natezenia i nie sa obserwowane (z wyjatkiem SAS).
d) Profil linii w skali log-log: potozenie odcinka prostej o nachyleniu I ~ ¢~* pozwala ustali¢
wielkos¢ rozpraszajacego krysztatu jako R = 27”. e) Warunek gR = 2n7 na dyfraktogramie

obliczonym ab initio dla proszku bez rozktadu wielkosci ziaren (krzywa z oscylacjami) i z
rozktadem log-normalnym (krzywe bez oscylacji).
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2.3.6 Profil linii dyfrakcyjnej dla proszkéw

W paragrafie podano wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej pochodzacej od
proszku ztozonego z kulistych krysztatow majacych ten sam rozmiar R. W praktyce do-
Swiadczalnej mamy jednak do czynienia z proszkami stanowigcymi mieszanine
ziaren o niejednakowych rozmiarach. W takim przypadku do opisu wielkosci ziarna
nie wystarczy pojedynczy parametr R; nalezy uzy¢ rozktadu wielkosci ziaren, danego co
najmniej dwoma wielko$ciami: §rednim wymiarem ziarna < R > i dyspersja o. Aby otrzy-
macé profil linii dyfrakcyjnej pochodzgcej od takiego proszku nalezy scatkowaé wyrazenie
(2.32) na profil linii z zadanym rozkladem wielkosci ziaren (GSD):

3 2+ ¢*R? —2cosqR — 2qRsingR

V2T q*R3

Postac¢ samej funkcji rozktadu wielkosci ziaren podyktowana jest zazwyczaj mechanizmem
syntezy proszku. Najczestszym wyborem jest log-normalny rozktad wielkosci ziaren (uzy-
lismy go poprzednio wyliczajac dyfraktogramy ab initio). Niestety, wyrazenie jest
niecatkowalne analitycznie dla szerokiej klasy asymetrycznych krzywych dzwonowych w
tym rowniez dla rozktadu log-normalnego. Catka istnieje jednak w postaci anali-
tycznej dla potegowo-wykladniczego rozktadu wielkosci ziaren:

GSD(R; Ry, m) ~ Rme f/Fo, (2.41)

dR  (2.40)

LPGSD(Q; <R >,0'> = /GSD(T’, R) .
0

gdzie Ry i m sa parametrami definiujacymi ksztatt rozktadu?l ktérych interpretacje po-
damy w dalszej czesci. Rozklad wyktadniczo potegowy (rys. jest analogiczny do
rozktadu Poissona, jednak zmienna m ma tu charakter ciagly. Z punktu widzenia za-
stosowan praktycznych jest on tez na tyle podobny do rozktadu log-normalnego, ze moze
by¢ traktowany jako jego zamiennik (pokazano to w dalszej czesci pracy, patrz rys. [2.28)).
Odwrotnosé calki (stala normujaca) rozktadu WYNOS:

Ramfl
A= ——— 2.42
I'(m+1)’ (242)
gdzie T jest funkcja gamma Eulera. Unormowany rozktad (2.41)) jest wiec postaci:
Ram—l B
GSD(R; Ry,m) = ———— R™e /70 2.43
(B Ro,m) = fo oy Be (2.43)

Srednia wielko$é¢ ziarna (moment rzedu 1) powyzszego rozktadu wynosi:

—m—1
Ry

0 __Rme /R = 2.44
F(m—i—l)R e RdR = (m+1)Ry, (2.44)

<R>= 7GSD(R; Ro,m)RdR = 7
0 0

21 Funkcje uzywane jako rozklady wielkosci ziaren maja najprostsza posta¢ w “swoich wtasnych” zmien-
nych. Np. rozktad log-normalny tradycyjnie definiuje sie przez podanie mediany R, i dyspersji o, zmiennej
log(R), zas rozktad potegowo-wyktadniczy - zmiennymi m i Ry. Natywne zmienne tych rozktadéw nie maja
ze soba zwigzku, natomiast wartos¢ oczekiwana < R > i dyspersja o sa dla kazdego rozktadu zdefiniowane
identycznie i mozna je porownywac.
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Rysunek 2.23: Rozklad wielkosci ziaren (2.43) typu R™e™ /10 wykreslony dla parametrow
Ry =8, m = %. Srednia wielkosé ziarna wynosi w tym przypadku < R >= 50A, za$
dyspersja o = 20A.

moment drugiego rzedu:

0 o0 Rfmfl
< R?>= /GSD(R; Ry, m)R%dR — / S pme=R/RoR2 R = (m + 1)(m + 2) R,
/ / L(m+1)
(2.45)

za$ dyspersja:

c=V<R:>—-<R>2=/(1+m)R} = Ryvm + 1 (2.46)

Parametry Ry i m rozkladu (2.41)) powiazane sg z jego wartoscia oczekiwang i dyspersja w
nastepujacy sposob:

0_2

Ry = 2.47

0 TR (2.47)
< R >?

mo= =1 (2.48)

Parametr m (a dokladnie: m + 1) moze by¢ traktowany jako miara wzglednej szerokosci
rozktadu . Duza wartos¢ m oznacza rozklad waski zas mata - szeroki.

Ostatnie dwa wyrazenia pozwalaja na przepisanie rozktadu 7 uzyciem parame-
trow < R > i o posiadajacych bezposrednia interpretacje fizyczna zamiast Ry i m:

2 <R>2
R<fg> -1 (<R>) o2

GSD(R;< R>,0) = — = =

(2.49)

gdzie < R > jest Srednig wazong rozkladu, czyli srednia wielkoscia ziarna w proszku
wyrazona w A. o jest dyspersja rozmiaréw ziaren, czyli szerokoscia rozkladu, réwniez
wyrazong w A. Rozktad wielkosci ziaren dany przez (2.49) przypomina ksztattem rozktad
log-normalny i moze by¢ z powodzeniem traktowany jako jego funkcjonalny odpowiednik.
Maksimum rozktadu ([2.49) znajduje sie w:

0.2

Roue =< R > —
< R>

: (2.50)
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czyli najliczniej wystepujace ziarna maja srednice nieco mniejsza niz §rednia wielkos$é ziarna
w proszku.

Wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej dla proszku z niezerowa dyspersja wielkosci
ziaren wyrazimy dla prostoty najpierw w zmiennych Ry i m, podstawiajac (2.43)):

o0

3 [ BT pmermy 23 @R = 2008 R - 2qRRsingR

LP : =
GSD((L Ro,m) \/ﬁo F(1+m) ¢'R3

dR

(2.51)
Calka (2.51) istnieje o ile wielkosci ¢, (m + 1) oraz Ry sa rzeczywiste i dodatnie, co jest
spetnione ze wzgledu na ich sens fizyczny. Po wykonaniu catkowania otrzymujemy:

3
LPgsp(q; Ry, m) = Vorg Ral(m 1 1) '

{QF(m —2)  2(1+¢*R2)" 2 cos[(m — 2) arctan ¢Ro] I'(m — 2)

2 o 2
Rg Rg
(1—m)

2q (14 ¢*R}) >

sin [(m — 1) arctan ¢Rp] I'(m — 1)
R3

+ ¢*T'(m) —

(2.52)

W powyzszym wzorze funkcje gamma Eulera wystepuja w liczniku i mianowniku, dlatego
mozna je uproscic.

Ponizej podajemy najprostsza Scisla postaé wyrazenia na profil linii dyfrakcyj-
nej proszku ztozonego z kulistych ziaren z wykladniczo-potegowym rozkladem
wielko$ci:

m—+41
(1+¢*RE)
LP :Ry,m) = .
Gsp(g; Fo, m) V2rg* Rim(m — 1)(m — 2)

m—+41

{3@+@%ﬁ)2(2+fRam—mxm—2D

3

—6 (1 + quS) ? cos [(m — 2) arctan ¢ Ry (2.53)
— 6qRy (1 + q2R3> (m — 2)sin [(m — 1) arctan qRO]} :

Wyrazenie sktada sie wylacznie z funkcji elementarnych i moze byé¢ wygodnie uzy-
wane zaréwno w obliczeniach numerycznych jak i do dalszych przeksztatcen symbolicznych.
Rysunek pokazuje silng zaleznosé profilu linii dyfrakcyjnej od parametru m (beda-
cego miarg wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren). Natezenie linii w jej maksimum
(¢ = 0) mozna obliczy¢ przechodzac w do granicy ¢ — 0:

N (2.54)

lim LPgsp(q; Ry, m) =
q—0
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Rysunek 2.24: Profil linii dyfrakcyjnej proszku ztozonego z kulistych ziaren o rozktadzie
2
wielkosci typu R™ exp(—R/Ry). Parametr m ~ (%) moze by¢ traktowany jako miara

wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren (im wieksze m tym wzgledna szerokosé
mniejsza).

Podstawienie do (2.53)) zaleznosci (2.47) i (2.48) oraz wykonanie prostych przeksztalcen

pozwala przej$¢ od parametroéw rozktadu wykltadniczo-potegowego (R, m) do parametrow
statystycznych (< R >, 0).

Otrzymujemy wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego
jako funkcje < R > i 0, majacych bezposrednia fizyczng interpretacje:

<R >3
LPgsp(¢;< R >,0) = . _
vargot (14 525) (S5 1) (55 - 2) (55 -9)
<Rr>?

2 4 3 2 4 2 2
qo 20 qo <R> <R>
1+ —— 2 2| — -
3<+<R>2> <+<R>2< o2 >< o? 3))

3
2 4 2 2 2
qo <R> qo
6 <1+<R>2> <az—3> aretan "~
2 2 4 2 2 2
qo q°o <R> , <R> qo
_6<R><1+<R>2>< 0_2 —3>Sln <02—2>arctan<R>]}.
(2.55)

Wyrazenie powyzsze, bedac doktadnym odpowiednikiem , jest uzyteczne jako Scisty
wzor na profil linii dyfrakcyjnej proszku z rozktadem wielkosci ziaren wyrazony w zrozu-
miatych jednostkach, ale jest od dtuzsze i bardziej zagmatwane. Dlatego do dalszych
przeksztatcen algebraicznych wykorzystywaé bedziemy raczej (2.53)) niz (2.55) pamietajac
o ich wzajemnej réwnowaznosci. Wyrazenie na proszkowsq linie dyfrakcyjna z roz-
ktadem wielkosci ziaren jest uogdélnieniem wzoru na linie dyfrakcyjna pojedynczego
krystalitu i w szczegbélnym przypadku zerowej dyspersji powinno sie do niego upraszczac.
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Istotnie, przechodzac w (2.55)) z dyspersja do granicy o — 0, dostajemy:

3 24¢*<R>%—-2cosq<R>-2¢g<R>sing<R>

V2 ¢* < R>3 ’
(2.56)

lim LPGSD(q; <R >, O') =
o—0
czyli wyrazenie monodyspersyjne.

2.3.7 Rownanie i statla Scherrera dla proszkéw polidyspersyjnych

W paragrafach i aby wyprowadzi¢ rownanie Scherrera poréwnywaliSmy wyraze-
nie na profil linii dyfrakcyjnej z potowa jego wysokosci. Teraz postapimy podobnie, z tym,
ze chwilowo zamiast stalej % przed wysokoscig profilu postawimy wspotczynnik h, ktoremu
dopiero poézniej przypiszemy wartos¢ h = % To uogodlnienie zostanie wykorzystane w na-
stepnych paragrafach. O proszku zakladamy, ze jego rozktad wielkosci ziaren jest postaci
(2.43)). Dla uproszczenia rownan postugiwac si¢ bedziemy profilem linii w zmiennych
Ry i m, przechodzac na samym koncu do zmiennych < R > i o.

Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej proszku o niezerowej dyspersji roz-
ktadu wielkosci ziaren z ulamkiem wysokosci tej linii h otrzymujemy:

LP ; Ry, =h———=, 2.57
GSD(CI 0 m) 4\/§ ( )
za$ rozwijajac lewa strone:
L+ R} ,
V2rg* Rim(m — 1)(m — 2)
m+1
@@+fﬁ)2@+fﬁmwwmmnn
3

—6 (1 + quS) ? cos [(m — 2) arctan ¢ Ry (2.58)

42

Po przeniesieniu prawej strony réwnania ze zmienionym znakiem na lews, sprowadzeniu
do wspolnego mianownika i przegrupowaniu wyrazéw dostajemy:

— 69R, (1 + qug) (m — 2)sin [(m — 1) arctan qRO]} = h

)—’"T“

(1+¢*Rj ,
¢*R¢(m + 1)m(m — 1)(m — 2)

m—+1

{(1 + QQRS) ’ [8 — R} (hq2R3m(m +1)— 4) (m—1)(m — 2)]

3
-8 (1 + q2R(2)> ? cos [(m — 2) arctan ¢ Ry (2.59)
— 8qRy (1 + qQRg) (m — 2)sin [(m — 1) arctan qRO]} =0
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Korzystajac z faktu, ze symbole ¢ oraz Ry w powyzszym réwnaniu zawsze wystepuja pa-
rami, podstawimy x = qR, otrzymujac:

_m+l

(L+a?) 2 '
x4 (m + D)m(m — 1)(m — 2)

{(1 +a2) T [8—a (hatm(m +1) — 4) (m — 1)(m — 2)]

-8 (1 + xz)% cos [(m — 2) arctan z] (2.60)
—8z (1 + x2> (m — 2)sin [(m — 1) arctan x]} =0

_mt1 : iy
Po zaniedbaniu mianownika i pierwszego cztonu (1 + z?)” 2 | ktory zawsze jest rozny od
zera mamy:

m+1

(1+2%) 7 [8—2? (ha*m(m+1) — 4) (m — 1)(m — 2)]
-8 (1 + x2>% cos [(m — 2) arctan z (2.61)
—8z (1 + xz) (m —2)sin[(m — 1)arctanz] = 0

Powyzsze rownanie jest rownaniem przestepnym z dwoma niewiadomymi (h traktujemy
jako znane), ktorego rozwiazaniem jest krzywa z(m). Roéwnanie to mozna rozwiazaé¢ nu-
merycznie traktujac zmienne m i h jako parametry. Ciag rozwiazan ze wzgledu na parametr
m, przy ustalonym h = % tworzy monotoniczng krzywa x(m), pokazana na rys. W po-
staci punktow. Postaci analitycznej tej krzywej niestety nie znamy. Mozna jednak wykre-
sli¢ ja dla szerokiego zakresu wartosci m, ktory catkowicie pokrywa interesujacy przedzial
zmiennosci tego parametru@. Do tak wykreslonej krzywej mozna nastepnie dopasowaé
arbitralnie wybrang funkcje elementarng i traktowaé ja dalej jako przyblizenie nieznanej
analitycznie funkcji #(m). Linia ciagla na rys. to dopasowanie funkcji cotangens do

ciagu rozwiazan rownania (2.61)):

Tho.5(m) = 0.000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135 - m) (2.62)

Z rys. 2.25 wida¢, ze jako$¢é dopasowania jest bardzo dobra w calym interesujacym nas za-
kresie wartosci parametru m i funkcje z(m) mozna traktowaé dalej jako znang. Pamietajac,
ze poprzednio podstawiliSmy x = qRy i dysponujac zalezno$cia x(m) mozna napisac:

q= (2.63)

Ry’

22\ paragrafie powiedziano, ze m jest miara wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren. Prak-

tyka pokazuje, ze wzgledna szerokosé rozkladu na poziomie % ~ 10 (wartos¢ m ~ 100) wystarcza juz do

traktowania proszku jako bezdyspersyjnego i uprawnia do stosowania modelu opisanego w Dlatego
przy analizie profili linii dyfrakcyjnych proszkow o niezerowej dyspersji rozktadu wielkosci ziaren wystarczy

ograniczy¢ sie do 0 < m < 100.
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Rysunek 2.25: Numeryczne rozwigzania rownania przestepnego na szerokos¢ profilu
linii dla ustalonej wartosci parametru h (utamek wysokosci linii) wyznaczaja zaleznosé x(m)
(punkty na wykresie), ktora mozna przyblizy¢ funkcja typu x(m) = A+ B-ctg(C+D-m) -
linia ciagla. Tutaj: polowa szerokosci potowkowej, HWHM, (h = ) w funkcji parametru
m rozktadu wielkosci ziaren: xp—o5(m) = 0.000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 4 0.00135m).

co nie jest jeszcze réwnaniem Scherrera, gdyz w mianowniku zamiast $redniego rozmiaru
ziarna jest wielkos¢ Ry. Aby otrzymaé¢ réwnanie Scherrera nalezy pomnozy¢é (2.63]) obu-
stronnie przez 2, gdyz dopiero FW HM = 2q jest szerokoscig potdéwkowa profilu linii:

< R>xz(m) 2w 27

FWHM =2 =K 2.64
2r Ry <R > <R>’ (2.64)
gdzie:
< R >x(m)
K=2 ) 2.65
2 RO ( )

Wyrazenie (2.64) ma posta¢ rownania Scherrera, ale z (2.65)), (2.47)) oraz (2.48) wynika, ze

stata Scherrera wynosi:

:<R>x(m)1 _<R>:B(m)<R>:<R>2a:(m) (m + 1)x(m)

K = K(m) ,
(2.66)
czyli, ze stala Scherrera dla proszkéw z niezerowa dyspersja rozkladu wielkosci
ziaren (2.43)) jest funkcja parametrow tego rozkladu, a wiec nie jest to, par excel-
lence, stala. Dla omawianego rozktadu wielkosci ziaren zaleznos¢é K (m) ma nastepujaca

postac:

i Ry T o2 o2 T T

m+1)

K(m) = ( 0.000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 4 0.00135 - m), (2.67)
7
za$ pelne wyrazenie na szerokosé¢ potéwkowa linii dyfrakcyjnej jest (po podstawieniu m =
<R>2? 1):
52

2w
< R>

FWHM(< R>,0)=A¢ = K
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Rysunek 2.26: Wartos$é¢ statej Scherrera w zaleznosci od % rozktadu wielkosci ziaren
(odwrotnosci jego wzglednej szerokosci), K (<£=). Im rozklad wezszy (stosunek <£= wigk-
szy) tym stala Scherrera bardziej zbliza sie do asymptotycznej wartosci 1.10665425 wla-
Sciwej dla proszku bez dyspersji rozmiaréw. Dla nanokrysztatow SiC' tuz po syntezie
<R> ¢ 1 + 1.4. Niektore procesy fizyczne zmieniaja wzgledng szerokosé rozkladu: np.

o

przesiewanie proszku przez sito ma na celu jego zwezenie (0 — 0 przy < R >= const).

9
_ 2m+ Dy 000585
< R>
+0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135m)

2 <R
- %0.000585 (2.68)

o2

< R >?
40.004636 - ctg (0.002288 + 0.00135 ( — 1))

Pamietajac, ze odwrotnosé wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren (czyli “monody-
spersyjnos¢”) to:

R
02 mtd, (2.69)
g

mozna przedstawi¢ wartosci K w zalezno$ci od tego parametru, czyli funkcje K (%), co
pokazano na rys. Praktyczng minimalng warto$é statej K mozna oceni¢ na ok. 0.5,
poniewaz odpowiada to % < 1, czyli dyspersjom o wiekszym od < R >. W tej sy-
tuacji ziarna wszystkich rozmiaréow wystepuja w porownywalnych ilosciach: mamy mie-
szanine substancji amorficznej (rozmiar bliski 0 - pojedyncze molekuly) oraz ziaren o in-
nych wielkosciach wystepujacych w poréwnywalnych proporcjach. Warto$¢ maksymalna
K = 1.0665425 odpowiada proszkowi sktadajacemu sie z ziaren o identycznych rozmiarach,
czyli monodyspersyjnemu.

Sens zaleznosci przedstawionej na rys. [2.26lmozna wyrazi¢ nastepujaco: wartosé statej
Scherrera zalezy od wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren. Co wiecej, w
realnie obserwowanych przypadkach zaleznosé ta jest bardzo silna. Na przyktad
nanokrystaliczne proszki SiC' $wiezo po syntezie (nie poddane zadnej segregacji) maja sto-
sunek % w zakresie 1 + 1.4, co wypada w przedziale silnej zmiennosci stalej Scherrera.

23Qkreslenie “silna zmiennogé stalej” jest wewnetrznie sprzeczne, jednak brak odwagi do wypromowania
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Stosunek ten jest dla materialow tego samego pochodzenia zawsze podobny (por. §3.3),
niezaleznie od wielkosci zsyntetyzowanych krystalitow. Zmienia go dopiero intencjonalna
segregacja (frakcjonowanie). Wyobrazmy sobie, ze zsyntetyzowaliSmy krystaliczny proszek
posiadajacy pewien rozrzut wielkosci ziarna. Przy pomocy uktadu sit rozdzielamy go na
frakcje o coraz precyzyjniej okreslonych rozmiarach ziaren. Jednoczesnie przy pomocy
dyfrakcji proszkowej i réwnania Scherrera staramy si¢ okresla¢ sredni rozmiar ziarna w
kolejnych frakcjach. Okazuje sie niestety, ze dla kazdej frakcji powinnismy braé inne state
Scherrera: mniejsze na poczatku rozdzielania, kiedy proszek jest jeszcze mieszaning ziaren
roznych wielkosci (od, powiedzmy, K = 0.5) a wieksze dla frakcji prawie monodyspersyj-
nych (do K = 1.1), gdyz K zalezy wtasnie od szerokosci rozktadu wielkosci ziaren.

Pod znakiem zapytania stoja proby doktadnego oznaczania wielkosci ziaren ta metoda
w ogole, skoro do precyzyjnego wyznaczenia wielkosci ziarna potrzeba doktadnie znaé¢ war-
tos¢ K, a ta zmienia sie w funkcji szerokosci rozktadu wielkosci ziaren, ktorego wtasnie
szukamy@. Poniewaz K moze zmienia¢ sie w szerokich granicach, od ok. 0.5 az do 1.1, a
wiec nawet dwa razy, taki tez jest mozliwy btad oznaczenia Sredniego rozmiaru krystalitow
ta metodg.

Trzeba jednak powiedzie¢, ze dopdki nie przeszkadza nam btad pomiaru sredniej wiel-
kosci ziarna na poziomie, przecietnie, kilkudziesieciu procent, metoda Scherrera jest chyba
najlepsza istniejaca, a rowniez najprostsza i niezwykle elegancka. Z przedstawionych przy-
ktadow wynika jednak, ze pomocna bytaby mozliwos¢ wyznaczania z danych dyfrakcyjnych
obu parametréw rozktadu wielkosci ziaren: jego wartosci §redniej i dyspersji. I to nie tylko
dla ograniczenia btedu pomiaru $redniego rozmiaru ziaren ale gtéwnie dla znalezienia roz-
rzutu ich wielkodci.

2.3.8 Metoda F W% / %M wyznaczania rozkladu wielkosci ziaren z
profilu proszkowej linii dyfrakcyjnej

Wielko$¢ nazywana szerokoscia polowkowsa linii dyfrakcyjnej, FWHM (Full Width at
Half Mazimum), jest bardzo chetnie stosowanym w krystalografii parametrem, gtéwnie
za sprawa tatwosci jej pomiaru. W przypadku krystalicznych proszkéw sktadajacych sie w
ziaren o identycznych wielkos$ciach istnieje prosta zalezno$é¢ pomiedzy szerokoscia potow-
kowa a wielkoscia krystalitu, nazywana réwnaniem Scherrera, co opisano w paragrafach
1[2.3.4 W bardziej realistycznym przypadku proszkow z rozrzutem wielkosci zia-
ren pojedynczy parametr jakim jest F'W HM nie wystarczy do ustalenia obu parametrow
rozktadu: jego wartoéci éredniej?”] i dyspersji. Do znalezienia tych dwoch niewiadomych
potrzebne sa dwa réwnania - dlatego do wyznaczenia rozkltadu wielkosci ziaren uzyjemy
nie jednej a dwoch szerokosci linii: w % i % jej wysokosci (czyli F W%M iF W%M ). Teo-
retycznie najlepiej mierzy¢ szerokosci linii tam gdzie réznig sie najbardziej, czyli blisko

nowego nazewnictwa (np. “wspotczynnik Scherrera”) kaze nam pozosta¢ przy istniejacym.

248redni rozmiar ziarna jest jednym z parametrow rozkladu wielkosci ziaren.

25 Jak pokazano w paragrafie FW H M nie wystarczy do doktadnego ustalenia nawet samej wartosci
$redniej, bowiem réwnanie Scherrera zawodzi dla proszkéw z rozrzutem wielkosci ziarna.
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Rysunek 2.27: Numeryczne rozwigzania roéwnania przestepnego (2.61)) na szerokosé profilu
linii dyfrakcyjnej mierzona na wysokosci (a) h = é oraz (b) h = % maksimum tej linii. Ciagi
rozwigzan wyznaczaja zaleznos¢ x(m) (punkty na wykresach), ktora mozna przyblizy¢
funkcja typu z(m) = A+ B - ctg(C + D - m) - (linie ciagtle).

wierzchotka i u podstawy linii. 7Z praktyki natomiast wiadomo, ze niewiele punktow do-
Swiadczalnych wierzchotka i problemy z odcieciem tta u podstawy moga powodowaé duze
bledy pomiarowe szerokosci linii. Uzyte wartosci % i % stanowia kompromis miedzy teoria
a praktyka. Stwierdzono, ze sg one uzyteczne zarowno dla dyfraktograméw wyliczonych
numerycznie jak i zmierzonych doswiadczalnie.

Podobnie jak w poprzednim paragrafie, wykorzystamy wyrazenie na profil linii
dyfrakcyjnej proszku z rozkltadem wielkosci ziaren w zmiennych Ry i m. Potrzebujemy
otrzymac¢ dwa réwnania na szerokodci linii: mierzone na é oraz % wysokosci jej maksimum.
Jest to praca identyczna do wykonanej poprzednio, kiedy otrzymaliSmy wyrazenie na sze-
rokos¢ linii w polowie jej wysokosci (réownanie Scherrera). UzylisSmy wtedy wspotezynnika
h, ktory wyrazal utamek wysokosci linii i wynosil 1. Tym razem potozymy najpierw h = é
a potem h = %, zachowujac wyprowadzenie od 1) do bez zadnej zmiany. Nume-
ryczne rozwigzanie rownan daje dwie krzywe z(m) o nieznanej postaci analitycznej,

ktore jednak mozemy przyblizy¢ funkcjami cotangens otrzymujac:

Thotys(m) = —0.0081 + 0.0208 - ctg(0.004238 + 0.003675 - m) (2.70)
Thess(m) = 0.001555 4 0.00884 - ctg(0.00972 + 0.00453 - m) (2.71)

Powyzsze krzywe x(m), stanowiace rozwiazania rownania (2.61)) i ich dopasowania funkcja
ctg pokazano, odpowiednio, na rys. 2.27 a i b. Pamietajac, ze podstawilismy = = ¢R,
znajac rozwigzania xq5(m) i x4/5(m) w postaci funkcji (2.70) i (2.71)) oraz dysponujac

zmierzonymi szeroko$ciami linii F' W%M 1 F W%M , mozemy zapisa¢ uklad réwnan:

.FWLM - R,

x1/5(m) 5
FWAM Ry

it =0 _{ e -

n Laps(m) = (2.72)

DN [ =00 =

=q
=q

ktorego dwie niewiadome Ry i m mozna tatwo obliczyé¢ metoda podstawiania. Nastepnie,

korzystajac z tozsamosci ([2.47)) i (2.48)), mozna przejsé ze zmiennych (Ry, m) do (< R >, 0).
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Wzorylﬂ na Sredni rozmiar ziarna w proszku i dyspersje GSD jako funkcje mie-
rzalnych wielkosci F' W%M iF W%M proszkowej lini dyfrakcyjnej maja postacé:

2BC
R> = —— 2.73
SNT T Fwid (2.73)
_ 2BVC
7T FWiIM

gdzie pomocnicze wspotezynniki A, B i C' wynosza:

FWiM

B = 0.001555 4 0.00884 - ctg (0.002237 — 2101 - A)
C = —0.6515— 463695 - A

Na rys. przedstawiono przyklady oznaczen rozktadu wielkosci ziaren zaproponowang
metoda dla dyfraktogramoéw proszkowych wyliczonych teoretycznie (ab initio). Przed-
stawione dyfraktogramy zostaly otrzymane metodami opisanymi w paragrafie przy
uzyciu log-normalnego rozktadu wielkos$ci ziaren. Na tak otrzymanym dyfraktogramie
dokonano pomiaru szeroko$ci linii (111) oraz (113) na £ i 3 wysokosci, uzyto wzoréw
otrzymujac parametry < R > i 0. Nastepnie wykreslono na ich podstawie rozktad
wielkosci ziaren ([2.49), widoczny po prawej stronie rys. m (czerwona krzywa) razem z
log-normalnym rozktadem wielkosci ziaren uzytym podczas obliczania profili dyfrakcyjnych
(czarna, urwanaﬂ krzywa). Z rys. Widaé wyraznie, ze uzyty w proponowanej metodzie
wyktadniczo-potegowy rozklad wielkosci ziaren, chociaz istotnie rézni sie w sensie mate-
matycznym od rozktadu log-normalnego, dobrze oddaje jego charakteﬂ. W praktycznych
zastosowaniach jest on z pewnoscia wystarczajacy. Trzeba natomiast powiedzieé, ze kazda
iloSciowa analiza profilu linii dyfrakcyjnej, wlaczajac w to opisywanag metode F W% / %M ,
jest wrazliwa na wszelkie znieksztatcenia linii, np. pochodzace od btedéw ultozenia czy
naprezen sieci krystalicznej, co szerzej omowiono w “Uwagach praktycznych” dodatku [A.T]

Przedstawione na rys. 2.28] por6wnanie jest - jak sie wydaje - jedyna dostepna forma
weryfikacji poprawnosci rozkladow wielkosci ziaren otrzymywanych opisang metoda. Al-
ternatywne (gtéwnie mikroskopowe) metody wyznaczania wielkosci ziaren zawodza dla

26Przypomnienie: w czesci teoretycznej na dyfraktogramach operujemy wyltacznie w jednostkach wektora
rozpraszania q = w. Szerokosci linii dyfrakcyjnych F W%M iF W%M wyrazone s3 wiec w g, czyli
A-1. Odpowiednio, wielkosci zwiazane z rozmiarami w przestrzeni prostej (np. < R > i 0) sa wyrazone w

27Jak powiedziano w paragrafie maksymalny rozmiar ziarna przy obliczaniu profili dyfrakcyj-
nych proszkéow metoda ’ab initio’ podlega ograniczeniom. Dlatego otrzymany rozktad wielkosci ziaren
poczatkowo ma postaé log-normalng lecz po przekroczeniu zadanego limitu rozmiaru, dalsze obliczenia sa
zaniedbywane. Oznacza to, ze powyzej tego limitu rozktad urywa sie (jest zawsze zero).

28 Najwieksza zaletg rozktadu wykladniczo-potegowego, jest to, ze istnieje analityczna postaé calki profilu
proszkowej linii dyfrakcyjnej , a dzieki temu - opisywana metoda wyznaczania rozkladu wielkosci
ziaren.
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Rysunek 2.28: Przyktady zastosowania metody F Wé / %M wyznaczania rozktadu wielkosci
ziaren. Stosowany w metodzie potegowo-wykladniczy rozktad wielkosci ziaren odtwarza
rozklad log-normalny uzyty podczas wyliczania dyfraktogramow ab initio.

I a, IT a, IIT a - teoretyczne dyfraktogramy proszkéw SiC' z log-normalnym rozktadem

wielko$ci ziaren

I b, IT b, ITI b - rozktady wielkosci ziaren:
- czarna, urwana linia - rozklad log-normalny uzyty do obliczen dyfraktogramow;
- czerwona linia - rozktad wyktadniczo-potegowy otrzymany w wyniku uzycia metody
FW1/2M w odniesieniu do linii dyfrakcyjnych I:(111), II:(111) i ITI:(113).
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obiektow tak malych jak kilka czy kilkadziesigt nanometréw. Brak w literaturze wskazan
co do metod charakteryzacji obiektéw o rozmiarach wiekszych niz skala atomowa (gdzie
mamy np. EXAFS) lecz mniejszych od zdolnosci rozdzielczej metod mikroskopowych. Dy-
frakcja rentgenowska z teoria uwzgledniajaca warunki brzegowe rozpraszania (dystrybucja
ksztaltu nanokrysztalow) pozwala na wypelnienie tej luki.

W Dodatku przedstawiono uzupeltnienie opisanej metody polegajace na bezposred-
nim wykorzystaniu parametréow funkcji Pearson7, otrzymywanych podczas dopasowywania
linii dyfrakcyjnych ta wtasnie krzywa w popularnych programach krystalograficznych.

2.3.9 Prawo Poroda dla proszkéw polidyspersyjnych

Rozwazajac w przypadek proszkow bez dyspersji rozmiaréw stwierdziliémy, ze spel-
niaja one prawo Poroda, czyli w pewnych obszarach profil ich linii dyfrakcyjnych maleje
jak ¢~%. Znajac analityczng posta¢ wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej proszku z
rozktadem rozmiarow ziaren (Grain Size Distribution, GSD) ustalimy jak zalezy nachyle-
nie profilu linii od szerokosci tego rozktadu. W poprzedzajacych paragrafach powiedziano,
ze uzywany przez nas wykladniczo-potegowy rozktad wielkosci ziaren (§2.3.6]) dobrze od-
twarza charakter rozktadu log-normalnego, standardowo stosowanego do opisu rozrzutu
wielkosci. Pokazemy wyjatek od tej reguty wskazujac jednocze$nie sposéb eksperymental-
nego rozréznienia mozliwych formP] GSD. Uzywane w tym paragrafie pojecie nachylenia
profilu linii dyfrakcyjnej p oznacza wspotczynnik nachylenia krzywej I(q) w skali log-log,
czyli wyktadnik p krzywej I(q) ~ ¢” w skali liniowej. Dyskutowane wtasnosci nachylenia p
maja zastosowanie gtéwnie w odniesieniu do rozpraszania niskokatowego (SAS).

Przyjmijmy, ze posiadamy proszek o wyktadniczo-potegowym rozktadzie wielkosci zia-
ren . Profil jego linii dyfrakcyjnej dany jest przez . Wyrazenie to umozliwia
wyznaczenie nachylenia p krzywej dyfrakcyjnej dla proszku w funkeji parametru m (beda-
cego miarg wzglednej szerokosci GSD, por. §2.3.6)):

p(z,m) =
(1422) 3 [(m—2) (m—l)m2+4] + [(mZ—i-m—l):p2 —4] cos(m arctan z)—4ma sin(m arctan x)
—2y/1 + a2 m : ’
(1+22) = [(m72)(m71)x2+2]72(1+:p2)% cos((m—2) arctan ) —2(m—2)z(1+x2) sin((m—1) arctan =)
(2.74)

gdzie x = qRy. Na rys. wykredlono powyzsza zalezno$¢ w funkceji %, czyli “mo-

nodyspersyjnosci” proszku (po przejsciu od jednostek Ry, m do < R >,0). Dla duzych
wartosci % (ziarna niemal identycznych rozmiaréw) widoczne sa oscylacje nachylenia
krzywej niskokatowej. W miare zwiekszania sie rozrzutu rozmiaréw ziaren znikaja oscyla-
cje wyzszych rzedow 1 w koncu (dla <TR> < b) natezenie rozpraszania niskokatowego maleje
monotonicznie. Jezeli wiec na doswiadczalnej krzywej widoczne sa periodyczne zmiany
nachylen, to na podstawie ich liczby mozna oceni¢ rozrzut rozmiaréw ziaren proszku. Na
Iys. widaé tez, ze najszerszym GSD (% < 4) towarzyszy zmniejszone nachylenie
krzywej niskokatowej (czarno-biate prazki przechodza na dole rysunku w jednolicie szary

29Chodzi o forme rozkladu w sensie formuly matematycznej: log-normalny, Poissona, Maxwella, itd.
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Rysunek 2.29: (a) Nachylenie krzywej niskokatowej p dla proszku o potegowo-
wykladniczym rozktadzie wielkodci ziaren (GSD). (b) Rysunek (a) zrzutowany na plasz-
czyzne (kolory: p = 0:bialy, -4:czarny, -2:szary) pokazuje, ze liczba obserwowanych oscylacji
nachylenia krzywej SAS zalezy od wzglednej szerokosci GSD. Pierwsze zbocze ¢~* odpo-
wiada Logl0(q < R >) = Log10(2m) ~ 0.798.
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Rysunek 2.30: Zaleznos¢ najwiekszego nachylenia obserwowanego na krzywej SAS dla
proszku o potegowo-wyktadniczym rozkladzie wielko$ci ziaren w funkcji odwrotnosci
wzglednej szerokosci tego rozkladu <£=. Proszki o niewielkim rozrzucie rozmiaréw zia-
ren (duze wartoéci <£>) speiaja prawo Poroda (p = —4), dla szerokich rozktadéow (mate

wartosci <£2) nachylenia sa mniejsze (-p € (2 +4)).

kolor odpowiadajacy nachyleniu p = —2). Istotnie, prawo Poroda jest spelione w przy-
padku rozktadu wyktadniczo-potegowego tylko dla duzych wartosci %, czyli waskich
rozktadow, rys. [2.30l Proszki posiadajace szerokie rozktady moga wiec rozpraszaé¢ nawet
jak I ~ ¢ 2.

Z drugiej strony krzywe niskokatowe dla proszkéw z log-normalnym GSD posiadaja
nachylenie p = —4 niezaleznie od szerokosci tego rozktadu, rys. [2.22k. Wynika z tego, ze
nachylenie krzywej niskokatowej zalezy od postaci rozktadu wielkosci ziaren, moze wiec
by¢ wskazaniem z jaka jego forma mamy do czynienia. Czesto otrzymywany wynik p = —4
moze wskazywa¢ na rozktad log-normalny jako najpowszechniejszy w materiatach poli-
krystalicznych. Jest to niesprzeczne z intuicja i fizyka statystyczna (np. Kolmogorow
wykazal [45], ze wszelkie procesy zwiazane z rozdrabnianiem (mieleniem) prowadza do roz-
ktadu log-normalnego). Otrzymanie wartosci p = —2 wskazywaloby na rozktad potegowo-
wyktadniczy.

Warto wspomnieé jeszcze o konkurencyjnej interpretacji nachylenia wysokokatowego
odcinka krzywej SAS, wiazacej to nachylenie z wymiarem fraktalnym powierzchni roz-
praszajacych drobin: D, = 6 — (—p) [46]. Nier6wnos¢ powierzchni drobin jest w gruncie
rzeczy substytutem rozkladu ich wielko$ci. Innymi stowy, mozna moéwi¢ albo o chropo-
watosci powierzchni drobin o identycznych rozmiarach albo, réwnowaznie, o rozrzucie roz-
miaréw drobin o idealnie gltadkich powierzchniach. Wybér interpretacji zalezy od natury
materiatu rozpraszajacego. W przypadku nanokrysztatu trudno oczekiwaé¢ chropowatosci
powierzchni, skoro jego $ciane powierzchniowa buduje niewiele atomow, zas krysztaty maja
z natury powierzchnie atomowo gladkie. Nie ma sprzecznosci miedzy obiema interpreta-
cjami.
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2.4 Podsumowanie rozdziatu

e Podano szczegbdtowy opis obliczen ab initio dyfraktograméw polikrysztaléw nanome-
trowych. Na uwage zastuguje fakt, ze przedstawione techniki pozwalaja na catkowicie
Sciste obliczenia dla ziaren wielkosci setek A, uwzgledniajace rozklad ich
wielkosci oraz obecno$é btedow utozenia w strukturach najgestszego upa-
kowania.

e Wykazano, ze wykorzystujac fakt periodycznosci sieci krystalicznej rozpraszajacych
drobin (np. nanokrysztalow), wzor Debye’a mozna rozdzieli¢ sie na dwie cze-
§ci: strukturalng i mikrostrukturalng. Jest to formalne potwierdzenie intuicyj-
nego spostrzezenia, ze obserwowany dyfraktogram proszkowy jest splotem potozen
(czesé strukturalna) i profili (cze$¢ mikrostrukturalna) linii dyfrakeyjnych.

e Podano analityczne wzory na profil linii dyfrakcyjnej dla trzech mikrostruktur prosz-
kéw: z ziarnami w formie graniastostupa, kulistymi i ziarnami kulistymi z roz-
kladem wielkosci ziaren. Wyprowadzone wyrazenia sktadajg sie wyltacznie
z funkcji elementarnych i nie zawieraja zadnych przyblizen.

e Wyprowadzono réwnania i okreslono state Scherrera dla znalezionych profili linii dy-
frakcyjnych. W przypadku proszku z rozkltadem wielkosci ziaren podano zalezno$é
wartosci stalej Scherrera od wzglednej szerokos$ci tego rozktadu i okreslono
granice stosowalnos$ci metody Scherrera.

e Wobec ograniczonej stosowalnosci (nieliniowosci) rownania Scherrera dla proszkow
polidyspersyjnych, opracowano nowa metode wyznaczania rozkladu wielko-
$ci ziaren. Na podstawie szerokosci linii dyfrakcyjnej mierzonej w dwoch miejscach:

w % i % jej wysokosci pozwala ona na podanie petnego rozktadu wielkosci ziaren.

e Podano analityczny wzér na nachylenie krzywej rozpraszania niskokato-
wego (SAS) w funkcji parametréow rozkladu wielkosci ziaren rozpraszaja-
cego proszku.

Elementy wyréznione pogrubiong czcionka stanowia oryginalny wktad tej pracy i - wedtug
najlepszej wiedzy autora - nie byly wczesniej publikowane.

Podane w rozdziale |2.3| wzory i metody zostang uzyte w rozdziale [3| do analizy danych
doswiadczalnych zebranych dla nanokrysztatow SiC, GaN i diamentu. Jednak ich sto-
sowalno$¢ nie ogranicza sie do polikrysztalow nanometrowych: sa prawdziwe w ramach
zatozen kinematycznej teorii dyfrakcji, czyli nawet dla proszkéw o ziarnach mikronowych.



Rozdzial 3

Badania mikrostruktury
nanokrysztalow

Nanokrysztalty, bedac obiektami o granicznie matych rozmiarach, sprowadzaja wptyw in-
nych, poza rozmiarem, czynnikéow ksztattujacych profil linii dyfrakcyjnej do minimum.
Umozliwia to bardzo doktadne badania mikrostruktury odstaniajace szczegoty niemozliwe
do opisania przy pomocy grubych przyblizen, wowczas, gdy inne niz strukturalne czynniki
silnie wptywaja na ksztalt refleksow.

Metoda Warrena-Averbacha jest standardowa procedura wyznaczania Sredniego roz-
miaru krystalitow i rozktadu ich wielkosci. Jest ona oparta na furierowskiej analizie profilu
linii dyfrakcyjnej. Na podstawie informacji zawartych w czedci teoretycznej pracy poka-
zemy, ze - podobnie jak rownanie Scherrera - pracuje ona dobrze tylko dla proszkéw mo-
nodyspersyjnych, a wiec zakres jej praktycznych zastosowan jest waski. Ponadto - whrew
do$é¢ rozpowszechnionej opinii - nie wyznacza ona bezposrednio rozktadu wielkosci ziaren
proszku'} Paragraf niniejszego rozdzialu stanowi zarazem ilosciowa interpretacje wiel-
kosci otrzymywanych z analizy Warrena-Averbacha i uzasadnienie porzucenia przez nas tej
techniki w badaniach mikrostruktury nanoproszkow.

Trzeba jasno powiedzieé¢, ze rezygnacja z klasycznej metody Warrena-Averbacha nie
jest spowodowana zadnymi szczegbdlnymi witasno$ciami fizycznymi nanokrysztatéow, nie-
obecnymi w krysztatach wiekszych a majacymi wpltyw na zjawisko dyfrakeji, ktorych to
wtasnosci metoda nie uwzglednia. Przeciwnie, wyliczany na jej podstawie rozmiar jest
réwnie doktadny dla wszystkich polikrysztalow: zaréwno nano- jak i mikrometrowych.
Problem polega na tym, ze nie jest to rozmiar s’redmﬂ W nanokrysztatach tatwo to do-
strzec po poddaniu dyfraktograméw teoretycznych obliczonych ab initio klasycznej analizie

LOtrzymywany w metodzie Warrena-Averbacha rozktad dtugosci kolumn komorek elementarnych, poza
szezegOlnymi przypadkami, niezwykle trudno jest przeprowadzi¢ w rozklad wielkosci ziaren [47]. Oba te
rozklady sa jednak czesto utozsamiane, nawet w powaznych opracowaniach, np. [40] str.652], podczas gdy
w oryginalnej pracy [4] o rozkladzie wielkosci ziaren nie ma mowy.

2W paragrafie pokazemy, ze zamiast momentu statystycznego rzedu 1 (czyli wartosci $redniej)
rozktadu wielkosci ziaren, metoda Warrena-Averbacha wyznacza moment rzedu —1 nie majacy fizycznej
interpretacji.

79
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mikrostrukturalne;j.

W kolejnym paragrafie przedstawiono uzycie metod ab initio do okreslania mikrostruk-
tury i jednowymiarowego nieuporzadkowania w nanoproszkach SiC, w oparciu o prezento-
wane w czesci teoretycznej zmodyfikowane rownanie Debye’a oraz algorytmy genetyczne.

Jak powiedziano, klasyczne metody analizy danych rentgenowskich uzywane w bada-
niach mikrostruktury sa nieskuteczne w przypadku nanokrysztatow. Celem niniejszej pracy
byto stworzenie takiego opisu dyfrakcji, ktory wprowadza parametry rozktadu wielkosci zia-
ren proszku ezplicite do wyrazen na natezenie ugietego promieniowania rentgenowskiego
(rozdzial [2.3)). Wzory na profil linii dyfrakeyjnej wyprowadzone w ramach tej pracy pozwo-
lity na opracowanie 31) wygodnej i prostej metody “F W% / %M 7 wyznaczania pelnego
rozktadu wielkosci ziaren na podstawie pomiaru szerokoci linii dyfrakeyjnych na 1 i 7 ich
wysokosci.

Metoda “F W% / %M 7 zostala wykorzystana do wykonania duzej liczby oznaczeri roz-
ktadu wielkosci ziaren nanoproszkow SiC' i diamentu syntezowanych réznymi technikami.
Zbadano korelacje pomiedzy metoda otrzymywania materiatu a postacia rozktadu wielko-
Sci ziaren. Do$wiadczalne wyznaczenie rozrzutu rozmiaréw ziaren dla statystycznie istotne;j
liczby probek, w potaczeniu z prezentowana weze$niej analiza stosowalnosci tradycyjnych
metod badar mikrostruktury do proszkéw polidyspersyjnych, stuzy ocenie przydatnosci
tych metod w praktyce.

Pomiary rozpraszania niskokatowego nanokrysztatow sa technika komplementarng do
badania profili refleksow bragowskich. Sa one gtéwnym Zrédiem informacji o fraktalnej
mikrostrukturze nanoproszkéw. Ustalono wartos¢ masowego wymiaru fraktalnego oraz
zbadano proces degeneracji (lamania) fraktala w czasie wysokoci$nieniowego zageszczania
proszkow SiC' i diamentu.

Ostatnim do$wiadczeniem opisanym w niniejszym rozdziale jest wysokocisnieniowa
przemiana strukturalna nanokrysztatéw GaN polegajaca na tworzeniu sie btedéw utozenia.
Zaproponowano prosty mechanizm relaksacji naprezen polegajacy na losowych przesunie-
ciach warstw (0001) krysztalu. Symulacja takiego procesu relaksacji potaczona z oblicze-
niami ab initio dyfraktogramoéow pozwala zrekonstruowaé obserwowane do$wiadczalnie linie
dyfrakcyjne o asymetrycznych i ztozonych profilach, a co za tym idzie - iloSciowo opisaé
przemiane strukturalng.

Zebrany material doswiadczalny zostat pomyslany przede wszystkim jako ilustracja
podanego w czesci teoretycznej opisu dyfrakcji proszkowej uwzgledniajacego “najwazniejszy
z defektow” krysztalu: jego brzeg. Rozdzial ten stanowi jednoczesnie przeglad informacji
o mikrostrukturze nanokrystalicznych proszkow SiC, diamentu i GaN oraz jej przemian
pod wplywem wysokiego cisnienia.
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3.1 Dyskusja metody Warrena-Averbacha

W badaniach mikrostruktury proszkéw krystalicznych standardem oznaczania rozmiaru
i rozktadu wielkosci krystalit()sxﬂ jest metoda Warrena-Averbacha (W-A). W oparciu o
twierdzenie moéwiace, ze profil linii dyfrakcyjne) jest transformatq furierowskq dystrybucyi
ksztattu krystalitu, mozna powiedzie¢, ze metoda W-A jest w istocie analiza techniczng
dystrybucji ksztattu krysztatu. W niniejszym paragrafie przedyskutowano wielkosci otrzy-
mywane metoda W-A w $wietle informacji zawartych w czesci teoretycznej pracy.

Dyskusje metody Warrena-Averbacha rozpoczniemy od krotkiego przypomnienia jej
istoty.

3.1.1 Oryginalna teoria

W 1950 roku Warren i Averbach przedstawili metode wyznaczania $redniego rozmiaru
krystalitow oraz rozkladu ich wielko$ci na podstawie ksztaltu maksimoéw dyfrakcyjnych
[48]. Istota tej metody jest nastepujaca: wybrane maksimum dyfrakcyjne typu (00), po
niezbednych korektach (odjecie tta, korekty na poszerzenie instrumentalne, itp.) rozwija
sie w szereg cosinusow w zakresie obejmujacym oba jego ramiona do miejsc, gdzie natezenie
znika, rys. 3.1} Poczatek ukladu wspohrzednych oraz wierzchotek maksimum umieszeza sig
w srodku tego zakresu (rys. [3.1b). Wspolezynniki rozwiniecia A, dane sg przez:

1 N 2rkn
A, = I , 3.1
Es Y kcos(QNH) (3.1)
2
Ar = —W,
Aq

gdzie I jest ciagiem 2N + 1 punktéw pomiarowych tworzacych badany refleks w funkcji
wektora rozpraszania ¢ (I jest natezeniem w maksimum linii, rys. ); Aq jest caltkowita
szerokoscig analizowanego refleksu; n - Ar okresla odleglto$é w przestrzeni prostej odpowia-
dajaca wspotczynnikowi A,,. Otrzymane z rozwiniecia wartosci wspotezynnikow A,
ukladaja sie na szybko malejacej krzywej (rys. [3.1c). Wedlug [40] jej poczatkowe nachy-
lenie ekstrapolowane az do przeciecia z osia X wyznacza Srednig dtugo$¢ < L > kolumn
ztozonych z komorek elementarnych krysztatu utozonych jedna za druga (rys. 3.2a) w kie-
runku (00/). Srednia < L > jest $rednig wazona, ktérej waga jest réwna objetosci kolumny,
gdyz natezenie promieniowania jest proporcjonalne do objetosci materiatu rozpraszajacego.
Wielkos¢ < L > opisuje dtugosé kolumny komorek elementarnych (a nie liczbe komorek
elementarnych) i jest liczona w A.

Druga pochodna krzywej tworzonej przez wspotczynniki rozwiniecia A, jest rozkladem
dhugosci kolumn komorek elementarnych (CLD(L), Column Length Distribution), rbwniez
z waga proporcjonalna do objetosci kazdej kolumny:

d*A,
dn?
3Metoda Warrena-Averbacha umozliwia réwniez badanie naprezen sieci krystalicznej na podstawie asy-
metrii linii dyfrakcyjnej. Czes¢ naprezeniowa tej teorii nie bedzie tutaj dyskutowana.

~ CLD(L), (3.2)
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Rysunek 3.1: Analiza wielkosci krystalitow metoda Warrena-Averbacha. a) Obliczony
ab initio dyfraktogram (ziarno SiC' o srednicy 100A bez dyspersji rozmiaru). b) Skorygo-
wany profil linii dyfrakcyjnej SiC(022) przedstawiony w funkcji odlegtosci od srodka linii,
dq. ¢) Wspotezynniki szeregu cosinuséw, A, (kropkowana krzywa), powstatego z rozwinie-
cia profilu (b) niosa dwie informacje: $rednig dtugosé kolumny w krysztale (z ekstrapolacji
poczatkowego nachylenia A,,, tutaj: 72.6A) oraz rozktad dtugosci kolumn (druga pochodna
A, traktowanego jak funkcja ciagla, wzieta z minusem, tutaj: czerwona tamana linia).
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Rysunek 3.2: (a) Wielkoscia wyznaczana w metodzie Warrena-Averbacha jest srednia (wa-
zona) dhugosé kolumn < L > komorek elementarnych w krysztale. (b) Utamek objetosci
zajmowany przez kolumny o dtugosci L w krysztale kulistym o jednostkowej $rednicy.

Rozktad wyraza wiec utamek objetosci krysztalu przypadajacy na kolumny o réznych
dtugosciach, a nie liczbe kolumn (rys. 3.2b). Wedlug [4, str.273-275] metode Warrena-
Averbacha stosowana poczatkowo do refleksow z grupy (00/) mozna uzywaé dla dowolnego
refleksu dyfraktogramu proszkowego. Zardéwno rozktad dtugosci kolumn komoérek elemen-
tarnych jak i jego wartos¢ $rednia < L > odnosi sie zawsze do konkretnego kierunku
krystalograficznego, zdefiniowanego przez indeks refleksu (hkl), ktorego dotyczy analiza.
Profil (szerokos¢) linii (hkl) odnosi si¢ wigc do rozmiaru (szerokosci) krysztatu w kierunku
[hkl] w przestrzeni prostej. “Kierunkowos$¢” metody W-A powoduje, ze zastosowana do
roznych reflekséw krysztatow o silnej anizotropii ksztaltu daje rézne wyniki dla kazdego z
kierunkow.

Na rys. przedstawiono przyktad analizy Warrena-Averbacha przeprowadzonej na
podstawie dyfraktogramu “idealnego” ziarna w ksztalcie kuli o srednicy 100A, bez dys-
persji rozmiaru, obliczonego numerycznie (ab initio), nie zawierajacego z definicji posze-
rzen, przesunie¢ lub asymetrii pochodzacych od uktadu eksperymentalnego. Z poréwnania
ksztaltu rozktadu dtugosci kolumn z rys. [3.2p i takiego samego rozktadu otrzymanego me-
toda W-A z analizy dyfraktogramu obliczonego ab initio (rys.[3.1, czerwona lamana linia)
widaé¢, ze maja one zblizony charakter. Wyliczona z analizy W-A $rednia dtugosé kolumny
w krystalicie < L > dla testowego dyfraktogramu (rys. [3.1)) wynosi 72.6A. Nie jest to roz-
miar ziarna ale srednia dlugo$é¢ kolumny komoérek elementarnych. Zazwyczaj interesujacy
jest jednak wtlasnie rozmiar, lecz aby go na podstawie < L > obliczy¢ trzeba znaé¢ ksztatt
ziarna. Ksztalt krystalitu najczesciej nie jest z gory znany i czesto przyjmuje sie, ze jest
kulisty. W takim wypadku $rednia dtugosé¢ kolumny < L > odpowiada wysokosci walca
o objetosci rownej objetosci naszego ziarna i podstawie réwnej wielkiemu kotu naszego
ziarna. Trzymajac sie oznaczeni, w ktorych R jest rozmiarem, a wiec tutaj Srednicg (nie
promieniem!) ziarna piszemy:

<L>=332__Z2=_Zp (3.3)
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skad rozmiar ziarna:

R = 2 <L> (3.4)
Tak wiec otrzymana z analizy W-A $redniag dtugo$é¢ kolumny nalezy pomnozy¢ przez % aby
uzyskaé¢ rozmiar ziarna. W tym testowym przypadku R = % < L>= %72.6 = 108.9A.
Pomimo ze analizowane dane pochodzity z obliczen numerycznych wykonanych dla
proszku bez dyspersji rozmiaréw, byty wolne od szumu i probkowane z krokiem 0.01A!,
wynik obarczony jest 10% btedem. Powstaje pytanie, czy rozmiar krystalitu obliczany
ze $redniej dhugosci kolumn < L > jest rozmiarem Srednim < R > ziarna w proszku?
Zanim odpowiemy na to pytanie, sprobujemy zinterpretowac¢ sens analizy W-A w $wietle
informacji zawartych w rozdziale 2.3

3.1.2 Interpretacja wielkosci otrzymywanych z analizy Warrena-
Averbacha

Wiedzac z rozdziatu[2.3] Ze profil proszkowej linii dyfrakeyjnej jest transformata furierowska
dystrybucji ksztaltu rozpraszajacego krysztatu tatwo zauwazyé¢, ze analiza danych dyfrak-
cyjnych metoda Warrena-Averbacha, polegajaca na wykonaniu cosinusowej transformaty
Fouriera przeprowadza analizowang linie dyfrakcyjna z powrotem w dystrybucje ksztattu
ziarna (por. kropkowang linie rozwiniecia w szereg cosinuséw z rys. i[2.20h). Ko-
rzystajac z metody W-A wyznacza sie najpierw pochodna dystrybucji ksztattu w punkcie
r = 0, bedaca wspolczynnikiem kierunkowym a prostej uzywanej potem do ekstrapolacji
rozmiaru ziarna. Rozwigzanie réwnania tej prostej wyznacza miejsce jej przeciecia z osia
X (rys.B.Ik) i, wedtug [40], srednig dlugosé kolumny komorek elementarnych w krysztale.

Nalezy podkresli¢, ze srednia dtugo$é kolumny komorek elementarnych otrzymywana
z doswiadczalnych danych dyfrakcyjnych metodg W-A jest usredniona podwojnie. Raz,
bo w kazdym krysztale mamy zbiér kolumn réznych dtugosci; dwa, bo mamy w proszku
mieszanine krysztalow o réznych rozmiarach. Jesli poréwnaé krysztaly do ziemniakow
a kolumny do frytek, to érednia diugos$é¢ frytek otrzymanych z jednego ziemniaka jest
pierwszym stopniem usrednienia, a $rednia frytka zrobiona z wielu ziemniakéw o réznych
wielkosciach - drugim.

Przesledzimy wyniki procedury W-A zastosowanej do kilku typow proszkow, wyprowa-
dzajac relacje pomiedzy dlugoscia kolumny (frytki) a rozmiarem ziarna (ziemniaka) dla
kilku rodzajow proszkéw. Najpierw zajmiemy si¢ proszkiem bez rozrzutu rozmiaréw ziaren,
potem przejdziemy do bardziej realnych uktadéw z niezerows dyspersja rozktadu wielkosci
ziaren.

Rozmiar ziarna w proszku monodyspersyjnym

Przyjmujac, ze mamy do czynienia z krysztatami objetosciowymi (por. §2.3.3), mozna
uzy¢ jawnej postaci dystrybucji ksztaltu kuli SD(r; R) danej wzorem (12.5)) i zapisa¢ wspot-
czynnik kierunkowy prostej ekstrapolujacej srednia dtugosé¢ kolumn w metodzie Warrena-
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Averbacha jako:
d d (R—r)*- 2R +) 3(r? — R?) 3
= —SD(r:R = — = - = = —— 3.5
o= Pl =g 2R L | " e B

gdzie R jest rzeczywistym, poszukiwanym rozmiarem ziarna. W tej sytuacji rOwnanie
prostej ekstrapolujacej jest postaci:

) = —;r ey (3.6)

gdyz dystrybucja ksztattu w r = 0 wynosi 1. Miejsce zerowe prostej, czyli sSrednia dhugosé
kolumny < L > otrzymywana z metody W-A wynosi:

1 2
<L>>=—-—=2-R 3.7
- =3 (3.7)
Otrzymalidémy wiec wynik identyczny jak w oryginalnej teorii. W celu obliczenia Sredniej
dhugosci kolumny < L > dla bardziej realnych uktadéw - proszkéw z rozrzutem wielkosci
ziaren - wymagane jest usrednienie dystrybucji ksztattu ziarna po rozmiarach wszystkich

ziaren obecnych w proszku.

Rozmiar ziarna w proszku polidyspersyjnym

Poprzednio pokazaliémy, ze dla proszku o jednym wymiarze ziarna istnieje liniowa rela-
cja pomiedzy rozmiarem ziarna a dtugoscia kolumny komoérek elementarnych wyznaczana
metoda Warrena-Averbacha, co stanowi podstawe jej dzialania. Sprawdzimy teraz postaé
tej samej relacji dla proszkoéw ztozonych z kulistych ziaren z rozrzutem rozmiaréw. Pro-
cedury Warrena-Averbacha uzyjemy w odniesieniu do dystrybucji ksztaltu usrednionej po
rozmiarach wszystkich krystalitow w proszku < SD >:

1 1 1
<L> = ——=—— = —
a a o0
7 <SD>| o 4TGSD(R;< R>,0)-SD(r; R)dR
0 r=0
1
= (3.8)
J GSD(R;< R >,0) - L£SD(r; R) AR
0 r=
Pochodna dystrybucji ksztaltu w zerze ma postaé d%SD(r; R) = —%, gdzie A jest stala

zalezng od ksztaltu ziarna, np. A = % dla krysztalow kulistych czy A = 1 dla krysztalow
w formie graniastostupa. Stad:

| 1
A-[GSD(R;< R>,0)-R-1dr A <B'>
0

< L>= (3.9)

Tak wiec $rednia dtugosé kolumny komorek elementarnych otrzymywana z analizy W-A
jest proporcjonalna do odwrotnosci momentu statystycznego rzedu —1 rozktadu wielkosci
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ziaren < R~! >. Przeciwnie do momentu rzedu 1, ktéry jest wartoscig $rednig rozkladu
< R > (czyli $rednim rozmiarem ziarna), moment < R™' > nie jest stowarzyszony z
zadna fizycznie interpretowalng wielkoscia. Zatozenie teorii W-A o liniowej relacji pomiedzy
sredniag dtugoscia kolumny < L > a srednim rozmiarem ziarna < R > jest wiec spetnione
tylko w szczegoélnym przypadku, o ile zachowana jest rownosé:

1

_ ! - /GSD(R; <R>.,0) RdR (3.11)
JGSD(R;< R>,0) - R7'dR 0
0

Jest to prawda wtedy i tylko wtedy, gdy:

GSD(R;< R>,0)=0(R—<R>) = 0=0, (3.12)
czyli gdy rozklad wielkosci ziaren ma postaé¢ delty Dirac’a. Wtedy catki po obu stronach
rownania znikajg i otrzymujemy tozsamo$é = = R. Innymi stowy metoda Warrena-

Averbacha dziala poprawnie tylko pod warunkiem braku rozrzutu wielkosci
krystalitow w proszku (o = 0). Jednak rzeczywiste proszki zawsze posiadaja pewna
dyspersje rozmiaréw ziaren. Postaramy sie okresli¢ wptyw dyspersji na mozliwe btedy na
przyktadzie wyktadniczo-potegowego i log-normalnego rozktadu wielkosci ziaren.

Sredni rozmiar ziarna w proszku o wykladniczo-potegowym rozkladzie wielko-
$ci ziaren

W celu wyprowadzenia relacji pomiedzy $rednim rozmiarem ziarna a $rednig dtugoscia ko-
lumny komorek elementarnych wyznaczana metoda Warrena-Averbacha, scatkujemy dys-

trybucje ksztattu kuli (2.5) z wyktadniczo-potegowym rozkladem wielkosci ziaren ([2.43)) i
znajdziemy pochodng tej catki dla r bliskich zera. Catka wynosi:

dR

o0 —m—1 2.
<SD>(7"%O;RU,m) _ / 1? (R T) <2R+T)
0

0 m _—R/Ro A
Pt 2R?
r3T(m — 2) — 3rR2T(m)

= 1
Y 7 i D

(3.13)

gdzie m 1 Ry sa parametrami wykladniczo-potegowego rozktadu wielkosci ziaren. Jest to
dystrybucja ksztattu $redniego ziarna proszku dla r =~ 0. Podobnie jak poprzednio obli-
czymy pochodng tej dystrybucji, stanowiaca wspotczynnik kierunkowy prostej, uzywanej
w metodzie W-A do ekstrapolacji sredniego rozmiaru ziarna:

3(r*T(m — 2) — R2T(m) 3

d
— L <SD> (r~0,R - - (314
“Tar s (r=0,Fom) RTm A1) |, mR, O
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Rysunek 3.3: Sredni rozmiar ziarna otrzymywany metoda Warrena-Averbacha (podany tu
jako procent rzeczywistego rozmiaru ziarna, % < R >) zalezy od wzglednej szerokosci
rozktadu wielkosci ziaren. Metoda W-A dobrze pracuje dla proszkéw monodyspersyjnych
(duze warto$ci =£2). Dla rozkladéw bardzo szerokich (2= < 1) metoda jest nieskuteczna,

gdyz styczna do uzywanego w tej metodzie szeregu cosinuséw A,, nie przecina osi X.

skad sérednia dlugos¢ kolumny wyznaczanej z analizy W-A jest (po podstawieniu (2.47)) i
©.48)):
1 2mR, 2<R>*—0?

<L>=—- = 3.15
a 3 3 <R> "~ (3.15)
Sredni rozmiar ziarna wynosi:
3 9
<R>:Z<L>+ E<L>2+02 (3.16)

Jak wida¢ srednia dlugo$é kolumny dla proszkow z rozktadem wielko$ci ziaren zalezy
od dyspersji tego rozktadu. Dla dyspersji wyraznie mniejszych od < R > zaleznos¢ ta jest
staba z powodu drugiej potegi przy obu zmiennych. W granicy ¢ — 0 wyrazenie (3.15])
redukuje sie do postaci odpowiadajacej proszkowi bez dyspersji rozmiaréw ziaren ({3.7)).
Oznacza to, ze metoda Warrena-Averbacha poprawnie funkcjonuje dla proszkéow
z nieznaczna dyspersja rozmiaréw, co pokazano na rys. W praktyce doswiadczal-
nej mamy czesto do czynienia z wickszymi dyspersjami. Rozrzut wielkosci ziaren zawsze
obecny w rzeczywistych proszkach moze by¢ przyczyna znacznych rozbieznosci wynikow
otrzymywanych metoda W-A i technikami mikroskopowymi. Dla upewnienia sie, ze wy-
niki analizy W-A zaleza od szerokosci rozktadu wielkosci ziaren proszku nie tylko dla roz-
ktadu wyktadniczo-potegowego, sprawdzony zostanie jeszcze przypadek najpowszechniej
wystepujacego rozktadu log-normalnego.

Sredni rozmiar ziarna w proszku o log-normalnym rozkladzie wielkos$ci ziaren

Dystrybucja ksztaltu odpowiadajaca usrednionemu ziarnu w proszku o log-normalnym
rozktadzie wielkosci ziaren dla r bliskich zera wynosi:

. V| —(In(R/R))*\ (R—r)*- 2R+7)
< é?l) > (T ~ (L }%O,CTO) = J/ 2;4}%2;?5;; e)(I) ( 2(72 . 2]?3 (1}%
0 o o
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o3
_ 2e3fe — 3ot Ty ey | (3.17)

gdzie R, jest mediang za$ o, dyspersja rozkladu normalnego zmiennej log(R). Pochodna
tej dystrybucji, wzicta w zerze i stanowigca wspotczynnik kierunkowy dla ekstrapolacji w
metodzie Warrena-Averbacha jest:

02 902
d d23R°—3 2R,+-2 -2 .3 3
o= <SD>(r=~0,R, 0, _ @ ze e 3R27’+ezr S
dr o dr 2e3fto B 9eRo—%
(3.18)
zatem Srednia diugosé kolumny (por. (22.7))):
1 2 o2 2 o2 2
< L >= —— = g@RO_T = g@Ro—i_T_Ug = g < R > 6_037 (319)
a
za$ §redni rozmiar ziarna: 5
<R>=_<L> €7 (3.20)

Podobnie jak w przypadku rozktadu wyktadniczo-potegowego, otrzymywana z metody W-
A érednia dlugos¢ kolumny < L > jest nie tylko funkcjg rozmiaru ale tez i dyspersji
rozmiaréw ziaren, ktoérej a priori nie znamy. Wyznaczany zas Sredni rozmiar ziarna < R >
jest nie tylko liniowa funkcja $redniej dtugosci kolumny < L > (czego oczekiwalismy)
ale tez wyktadnicza funkcja wariancji o2 rozkladu wielkosci ziarenﬁ (co jest niepozadane).
W praktyce czesto spotyka sie proszki, w ktorych o, < 1 (por. i blad oznaczenia
< R > nie przekracza stu procent. Jednak w ogoélnosci silna zaleznosé sredniego rozmiaru
ziarna wyznaczanego metoda W-A od dyspersji o, moze prowadzi¢ do wynikéw catkowi-
cie przypadkowych. Tak wiec nie mozna precyzyjnie podaé rozmiaru ziaren bez
znajomosci dyspersji, a wiec bez wyznaczenia pelnego rozkladu ich wielkosci

(por. [49)]).

Rozklad wielkoSci ziaren w metodzie Warrena-Averbacha

W dosé powszechnie panujacej opinii metoda Warrena-Averbacha bezposrednio wyznacza
rozktad wielkosci ziaren proszku jako druga pochodng szeregu cosinuséw A, analizowa-
nej linii dyfrakeyjnej [40) str.652]. Trzeba wyraznie powiedzie¢, ze utozsamienie rozktadu
dhugosci kolumn komorek elementarnych (ktory metoda W-A rzeczywiscie wyznacza) i
rozktadu wielkosci ziaren jest nadinterpretacja, ktora pojawila sie w pracach nawigzuja-
cych do oryginalnej ksigzki Warrena [4]. W oryginale autor nie tylko nie méwi o rozkltadzie
wielkosci ziaren, ale dodatkowo wskazuje, ze mozliwos¢ uzyskania rozktadu dtugosci domen
“ma raczej ograniczone znaczenie, poniewaz druga pochodna wielkosci mierzonej doswiad-
czalnie, jak A,, jest obarczona duzym btedem i co wiecej, metoda oddzielania czynnikow
zwigzanych z rozmiarem i naprezeniami sieci jest ograniczona do matych wartosci n” |4l

4Doktadnie: funkcja dyspersji rozktadu normalnego zmiennej log(R).
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str.272]. Klug i Alexander [40], chociaz rozdzial poswiecony metodzie Warrena-
Averbacha zaczerpneli niemal doslownie z ksiazki Warrena [4], usuneli cytowana
uwage, dolaczajac za to utozsamienie obu rozkladow.

W rzeczywistosci przejécie od rozkladu dlugosci kolumn komoérek elementarnych do
rozktadu wielkosci ziaren nie jest proste [47]. Druga pochodna szeregu A, czyli dystry-
bucji ksztaltu, (wzieta z minusem) nie moze byé interpretowana bezposrednio jako rozktad
wielkosci ziaren z wyjatkiem jednego szczegélnego przypadku: wybranych reflekséw ziaren
o bardzo specyficznych ksztattach (por. §2.3.1]). Dystrybucja ksztaltu ziaren charaktery-
zujacych sie stalodcig przekroju poprzecznego na catej swojej dtugosci, czyli posiadajacych
forme graniastostupa (rys. 2.16) ma postaé linii prostej zatamanej w miejscu odpowiada-
jacym dlugosci ziarna (rys. [2.17). Druga pochodna takiej linii daje ostre maksimum w
miejscu wyznaczajacym rozmiar ziarna, zas w przypadku mieszaniny krystalicznych pro-
stopadtoscianéw o réznych dtugosciach dostaniemy rozktad wielkosci ziaren. Dotyczy¢ to
bedzie jednak tylko rodziny maksimoéw dyfrakcyjnych o indeksach odpowiadajacych kie-
runkowi, w ktorym krysztal ma staly przekroj. W praktyce sytuacje taka spotyka sie w
nielicznych materiatach o strukturze regularnej, np. NaCl.

3.1.3 Whnioski

Matematyczny opis warunkéw brzegowych dyfrakeji prezentowany w rozdziale 2.3| pozwala
nazwa¢ i doktadniej zrozumie¢ wielkosci pojawiajace sie w niektorych teoriach dyfrakcji
proszkowej. Dystrybucja ksztattu krysztatu wystepuje nie tylko u Warrena i Averbacha ale
rowniez u Stokesa, Wilsona, Poroda i Guinier. Ten ostatni nazywa ja “funkcja charaktery-
styczna drobiny” i pisze |8, str.12]:

“Funkcja charakterystyczna ~o(r) zostata wprowadzona przez Poroda [50]. Nie
ma ona intuicyjnego zwiazku z postacia drobiny.”

Dystrybucja ksztattu prostych bryt, w szczegolnosci kuli, posiada analityczne transformaty
Fouriera opisujace bezposrednio krzywizny mierzonych linii dyfrakcyjnych, co wielokrotnie
wykorzystano w tej pracy. Dwa pierwsze wyrazy jej rozwiniecia staty sie podstawa teorii
rozpraszania niskokatowego Guinier [§]. Bertaut (1950) a za nim Warren i Averbach wiazali
transformate Fouriera proszkowej linii dyfrakcyjnej (Debye’a-Scherrera) z rozktadem dtu-
gosci kolumn komorek elementarnych, co pokazano w tym rozdziale. Pojecie dystrybucji
ksztaltu pozwolito na ilociows interpretacje wielkosci otrzymywanych klasyczna metoda
W-A.

W tabeli[3.1] zestawiamy wyniki pokazujace, co jest rezultatem analizy Warrena-Averbacha
proszkéow o réznych mikrostrukturach, czyli czym sa otrzymywane z tej analizy wartosci
< L > 1< R >. Istnienie zaleznosci $redniej dtugosci kolumn < L > (i co za tym
idzie, < R >) od szerokosci rozkladu wielkosci ziaren oznacza, ze w realnych przypad-
kach do uzyskania rozmiaru ziaren metoda Warrena-Averbacha potrzebna jest
znajomosé dyspersji ich rozkladu wielkosci. Ogranicza to stosowalno$é¢ metody do
proszkow prawie monodyspersyjnych lub dobrze znanych (np. pochodzacych z jednego zro-
dta). W przypadku niespelnienia tych zalozen otrzymywany obraz mikrostruktury moze
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] \ dystrybucja ksztattu \ <L> \ < R>

oryginalna teoria W-A - %R % <L>

pojedyncze kuliste ziarno (R*r);'# %R % <L >
r°L(m—2)—3rRiT(m) | 2 <R>2-02 | 3 9

wykt.-potegowy GSD 1+ QRSF(Z"LH% 2 s 1<L> +\/ﬁ < L >2 402
o5 905
log-normalny GSD 2€3R0_362§::R?T+ETT3 %eRO_é S<L> e

dowolny GSD - = -

Tablica 3.1: Zestawienie dystrybucji ksztaltu, wynikajacych z nich $rednich dtugosci ko-
lumn komorek elementarnych < L > oraz srednich rozmiaréw ziaren < R > otrzymy-
wanych z metody Warrena-Averbacha dla réznych mikrostruktur proszkéow krystalicznych.
W przypadku proszkéw o niezerowych dyspersjach rozmiaru ziaren < L > i < R > sa
funkcjami tych dyspers;ji.

by¢ silnie znieksztatcony. Jednocze$nie metoda Warrena-Averbacha nie umozliwia
wyznaczenia pelnego rozkladu wielkoéci ziaren|
Z tych powodow metoda W-A nie zostata uzyta w niniejszej pracy.

3.2 Badania struktury i mikrostruktury nanokrysztaléw
metoda ab initio

Nanokrysztaly o strukturze najgestszego upakowania zawierajace btedy utozenia stanowia
szczegOlnie trudny obiekt przy probach charakteryzacji ich struktury atomowej i mikro-
struktury metodami dyfrakcyjnymi. O ile w krysztatach mikrometrowych istnienie btedéw
ulozenia nie jest reguty (np. nie ma ich zazwyczaj w diamencie i GaN), o tyle nanokrysz-
taly prawie zawsze zawieraja znaczng ich liczbe. Problem z bledami utozenia polega na
tym, ze tworza one dodatkowe maksima natezenia potozone bardzo blisko reflekséw struk-
turalnych materiatu. Dla nanokrysztaléw, ktorych linie dyfrakcyjne sa niezwykle szerokie
ze wzgledu na rozmiar ziarna, oznacza to poszerzenie i deformacje refleksow strukturalnych,
co w oczywisty sposob utrudnia, a czesto wrecz uniemozliwia wyznaczenie ich szerokosci i
potozen. Trudno jest bowiem rozseparowaé¢ wktady wielkosci krystalitu i btedéw utozenia
w szerokos$¢ linii, nie mowiac o ilosciowej analizie jej profilu (rozktad wielkosci ziaren).
Proby “wlaczenia” btedéow ultozenia do struktury i obliczania zbioru refleksow zawieraja-
cych réwniez te wynikajace z jednowymiarowego nieuporzadkowania byly podejmowane
dla krysztalow mikrometrowych [I7]. Jednak w przypadku nanokrysztatow, gdzie mamy
najwyzej kilka btedow utozenia roztozonych losowo w krystalicie (ma on kilkanascie warstw
atomow), trudno stworzy¢ jeden model struktury krysztatu, skoro mamy do czynienia z
mieszaning ogromne;j ilosci krysztatow, z ktorych kazdy ma inng strukture krystaliczna,
dajaca (z osobna) inny obraz dyfrakcyjny.

5Jak powiedziano, sami autorzy metody wcale nie przypisywali jej takiej wlasnoéci. Mowa o tym dopiero
w pracach pochodnych. Obiegows opinie uksztaltowaly jednak te ostatnie, nie oryginat.
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Skoro trudno jest oddzieli¢ w dyfraktogramie efekty pochodzace od rozmiaru i btle-
dow utozenia, dobrym wyjsciem jest podejscie odwrotne: raczej sktadanie niz rozdzielanie.
Mozna bowiem obliczy¢ dyfraktogram ab initio tak, aby zawieral oba wspomniane kompo-
nenty i sprobowaé¢ dopasowac ich relacje tak, zeby osiggnaé¢ zgodnos¢ z danymi doswiad-
czalnymi [2].

3.2.1 Analiza danych doswiadczalnych metoda obliczenn ab initio

Przy pomocy metod obliczeniowych opisanych w rozdziale 2.2 w szczegdlnosci korzystajac
z usredniania jednowymiarowego nieuporzadkowania z uzyciem wielowarstwowej funkcji
rozktadu radialnego M LRDF(R) (§2.2.4)), mozna obliczy¢ dyfraktogram nanoproszku zto-
zonego z krystalitow o réznych wielkosciach (GSD) i jednoczesnie zawierajacych bledy
utozenia zdefiniowane statystycznie poprzez prawdopodobieristwo ich wystapienia.

Obliczenia dokonywane sa przez program rpnand’) bedacy implementacja algorytmow
opisanych w rozdziale . Stosowany rozklad wielkosci ziaren jest log-normalny (por. pa-
ragraf i posiada dwa parametry: polozenie maksimum R,,,, i dyspersje o,. Trzecia
zmienng jest parametr heksagonalnosci, P(h), bedacy prawdopodobieristwem znalezienia
warstwy typu h w krysztale (por. . Po ustaleniu wartosci powyzszych trzech parame-
trow['] obliczany jest metoda ab initio dyfraktogram proszkowy badanego materiatu. Trwa
to od jednej do dwoch sekund. Opisany pojedynczy cykl obliczeniowy zamkniety jest w
petli kontrolowanej przez algorytm genetyczny.

Algorytm genetyczny

Zadaniem algorytmu genetycznego [51] uzywanego do sterowania przebiegiem obliczen
ab initio jest takie manipulowanie wartosciami parametréw R,,q., 0, 1 P(h), zeby osiagnaé
jak najlepsza zgodnos¢ obliczanych na ich podstawie dyfraktograméw z charakteryzowa-
nymi krzywymi doswiadczalnymi. Algorytm genetyczny buduje populacje 20 osobnikéw
(trojek parametrow Ry,q., 0, 1 P(h)), oblicza ab initio 20 odpowiadajacych im dyfrakto-
gram6w i wylicza dopasowania obliczonych modeli do danych doswiadczalnych. Nastepnie
z calej populacji wybiera sie osobniki najlepiej dopasowane (trojki Raz, 0, 1 P(h) naj-
wierniej odwzorowujace dane doswiadczalne) i krzyzuje sie je ze soba. Krzyzowanie polega
na czesciowej wymianie “informacji genetycznej” (np. dwa osobniki wymieniaja sie miedzy
soba wartosciami parametru R,,..). Nastepuje tez mutacja, polegajaca na losowej zmianie
wartosci losowo wybranych parametréow. Jednak prawdopodobienistwo mutacji jest mate
(0.1) zas krzyzowania duze (1). Tak utworzone nowe pokolenie przechodzi ta sama proce-
dure co ich rodzice (wylicza sie funkcje dopasowania, dokonuje selekcji, krzyzuje, mutuje,
itd.).

W kazdym nowym pokoleniu czesé osobnikoéw na krzyzowaniu i mutacjach zyskuje, a
czes¢ traci. Osobniki lepiej dostosowane przetrwaja kolejna selekcje i przeniosa dobrze
pasujace wartosci Rqz, 0, 1 P(h) do kolejnego cyklu, zas chybione trojki Rz, 0o 1 P(h)

6Pakiet rpnano dostepny jest pod adresem http://www.unipress.waw.pl/pielasze.
"Niekiedy konieczne jest dodatkowo podanie wartoéci czynnika temperaturowego B.
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znikna bezpotomnie. Stagnacji procesu przeciwdzialaja mutacje, ktore wprowadzaja do
ukladu “nowe pomysty” na R,.., 0, i P(h). Dzieki temu algorytm genetyczny jest dosé
stabilny i nie zatrzymuje si¢ zazwyczaj na lokalnych maksimach dopasowania, nawet przy
trudnych problemach optymalizacyjnych, a do takich nalezy ustalanie wartosci trzech silnie
skorelowanych parametrow R,,q., 0, 1 P(h).

Przyktady charakteryzacji proszkéw nanokrystalicznych przy pomocy opisanej metody
pokazano na rys. i[3.5] Obie krzywe dyfrakcyjne zmierzone zostaly na wysokorozdziel-
czym dyfraktometrze proszkowym linii B2 synchrotronu DESY z uzyciem komory préznio-
wej (por. [1.6.1]). Krzywa z rys. to dyfraktogram nanokrystalicznego SiC otrzymanego
metoda pirolizy zwigzkow krzemoorganicznych i izotermicznego wygrzewania materiatu
amorficznego, krzywa z rys. to nanometrowy SiC' syntezowany w plomieniu, por.[1.3.1]

3.2.2 Wyniki

Pierwsza z analizowanych probek SiC' byla syntezowana w dwustopniowym procesie. W
pierwszym kroku dokonuje sie termicznego roztadu zwiazkéow krzemoorganicznych w tem-
peraturze 800°C uzyskujac material amorficzny. Nastepnie przez kontrolowane wygrze-
wanie (1400°C w czasie 1h) doprowadza si¢ do nukleacji i wzrostu nanokrysztatow SiC.
Zgodnie z oczekiwaniami rozklad wielkosci ziaren takiego materiatu jest stosunkowo waski
(patrz rys. [3.4c). Material zawiera 30% btedoéw ulozenia warstw. Funkcja korelacji warstw
(rys. ) pokazuje, ze porzadek struktury 3C' materiatu jest zachowany na odcinku ($red-
nio) jedynie 3 warstw. W odleglosci pieciu warstw od dowolnej warstwy odniesienia kry-
stalitu, znika wszelka korelacja z typem warstw poprzedzajacych. Oznacza to, ze mozemy
z jednakowym prawdopodobienistwem spotkaé¢ tam wastwe w pozycji A, B lub C, niezalez-
nie od tego, w jakiej pozycji byta warstwa odniesienia. Jest to przypadek bardzo silnego
nieuporzadkowania struktury najgestszego upakowania.

Druga z analizowanych probek SiC byta syntezowana przez spalanie silanu w metanie.
Rozktad wielkosci ziaren otrzymany dla tej probki jest dwumodowy. Proszek jest mie-
szaning dwoch frakeji o rozmiarach ziaren ok. 55 i 140A. Frakcja mniejszych krystalitow
posiada stosunkowo szeroki rozktad wielkosci, zas krystality wieksze maja lepiej zdefinio-
wany rozmiar. Zadna z tradycyjnych metod dyfrakcyjnych nie dostarcza informaciji na
temat welomodowych rozktadow wielkosci ziaren. W materiale istnieje 20% warstw hek-
sagonalnych (bledow ulozenia). Jest to niewielka réznica w stosunku do probki pierwszej,
jednak poréwnanie funkcji korelacji warstw obu materiatow (rys. i) pokazuje, ze
korelacje pomiedzy pozycjami kolejnych warstw sa znacznie silniejsze i zanikajac catkowi-
cie dopiero po ok. 10-ciu warstwach. Rozklad wielkoSci ziaren ma wieksza szeroko$¢ niz
poprzedni, co wigze sie z obecnoscia dwoch frakeji ziaren o réznych rozmiarach.

3.2.3 Whnioski

[logciowe wyznaczenie rozktadu wielkosci ziaren proszku nanokrystalicznego jest mozliwe
nawet w obecnosci bardzo licznych (30%) bledow ulozenia, pod warunkiem zastosowa-
nia silnego narzedzia, jakim sa obliczenia dyfrakecji przy wykorzystaniu praw pierwszych



3.2. BADANIA METODA AB INITIO 93

_0sf ApB

v ||||I||||||||||||

0.04

0.02
A-A | 1
oz | | TITnne ‘I||IIIII .
-10-9-8-7-6-5-4-3-2-10 12 3 456 7 8 910 0 50 100 150
y

b ) Numer warstw, C) RIA]

Rysunek 3.4: Charakteryzacja probki nanokrystalicznego SiC'. (a) dopasowanie krzywej
obliczonej ab initio przy pomocy algorytmow genetycznych (czarna ciagla linia) danych do-
swiadczalnych (czerwone kwadraty); (b) funkcja korelacji warstw pokazuje, ze uporzadko-
wanie znika juz przy 5-tej warstwie; parametr heksagonalnosci wynosi P(h) = 0.3; (c¢) roz-
ktad wielkosci ziaren (jednomodowy) o maksimum w R4, = 27A, 0, = 0.4.
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Rysunek 3.5: Charakteryzacja probki nanokrystalicznego SiC. (a) dopasowanie krzywej
obliczonej ab initio przy pomocy algorytmoéw genetycznych (czarna ciagla linia) danych
doswiadczalnych (czerwone kwadraty); (b) funkcja korelacji warstw pokazuje, ze uporzad-
kowanie znika przy 10-tej warstwie; parametr heksagonalnosci wynosi P(h) = 0.2; (¢) roz-
klad wielkosci ziaren o dwoch maksimach w Rypee = 55A, 0, = 0.6 (55%) 1 Rpae = 1374,
o, = 0.1 (45%).
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(ab initio). Na uwage zastuguje fakt, iz precyzja oznaczenia rozmiaru krystalitow rosnie
wraz ze zmniejszaniem ziarna. Dla materiatow o krysztatach mniejszych niz 5 nm precyzja
ta siega 2 — 3A, czyli grubosci pojedynczej warstwy atomowej. Wlasnie z taka precy-
zja zostata wyznaczona wielkosé krystalitu w probce SiC' otrzymanej z pirolizy zwiazkow
krzemoorganicznych.

Jak wida¢ z rys. i [3.5h, dopasowaniu podlega nie pojedyncza linia dyfrakcyjna a
caly dyfraktogram, poniewaz przedstawiony w rozdziale formalizm Debye’a w ogole
nie wprowadza pojeé¢ takich jak uktad ptaszczyzn czy linia dyfrakcyjna (w obliczeniach
ab initio operuje sie na obiektach takich jak atom, ziarno i proszek). W tej teorii dyfrakcja
odbywa sie w calej przestrzeni odwrotnej, a nie tylko w weztach jej sieci jak w przypadku
bragowskim.

Takie uogodlnienie oprocz oczywistych zalet (bez niego ilosciowe dyfrakcyjne badania
nanokrysztalow w ogole nie bylyby mozliwe) ma tez wady w postaci znacznej komplikacji
obliczen dyfrakcyjnych i ich duzych kosztéw numerycznych. Oprogramowanie powstate
przy okazji tej pracy w praktyce usuwa obie te niedogodnosci.

Niejako “przy okazji” rozktadu wielkosci ziaren otrzymuje si¢ z dopasowania krzywych
obliczanych ab initio takze statystyczng charakterystyke nieporzadku w nanokrysztatach.
Zastosowany model struktury z btedami utozenia nie narzuca zadnych ograniczen na miej-
sca, gdzie btedy pojawiaja sie w strukturze. Oznacza to brak podziatu krysztatu na do-
meny kubiczne i heksagonalne. Jedyna i - jak wida¢ z dopasowan - wystarczajaca definicja
nieporzadku jest prawdopodobienstwo pojawienia si¢ bledu w strukturze. Dla struktur o
niewielkiej zawartosci btedow ulozenia, powiedzmy do 5%, model domenowy i statystyczny
sa sobie réwnowazne, poniewaz sporadycznie pojawiajace sie warstwy h w naturalny spo-
s6b dziela kubiczny krysztatl na domeny. Jednak dla duzych koncentracji warstw typu h,
a z takimi mamy do czynienia w SiC', sukces modelu statystycznego w poprawnym opisie
obserwowanej dyfrakcji oznacza brak tendencji warstw h do grupowania sie. Mozna po-
wiedzie¢, ze jest to strukturalna wlasciwos¢ SiC wynikajaca z nanometrowego rozmiaru
krysztatow, gdyz w mikronowych polikrysztatach SiC' istnieja duze domeny typu ¢ wolne
od bledéw ulozenia oddzielone obszarami silnie nieuporzadkowanymi (zawierajacymi mie-
szanine warstw ¢ i h) [17].

Podobnie jak w SiC, bledy ulozenia rozsiane sg przypadkowo na catej dtugosci na-
nokrysztatow GaN jak réwniez nanokrysztalow diamentu otrzymywanych z przemiany

fazowej grafitu podczas eksplozji (por. §1.3.2)).

3.3 Badania mikrostruktury nanokrysztalé6w metoda F’ W% / %M :
Wplyw metody syntezy na mikrostrukture.

Rozklad wielkosci ziaren (Grain Size Distribution GSD) stanowi odcisk, slad po zakonczo-
nym procesie syntezy nanokrysztaléw. Analiza proceséw termodynamicznych towarzysza-
cych ich wzrostowi wykracza poza ramy niniejszej pracy. Zaprezentowane zostana jednak
fakty doswiadczalne swiadczace o tym, ze wzgledna szeroko$é GSD jest wartoscig statg dla
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materialéow otrzymanych jedng metoda. Ponadto zostanie oszacowany przedzial dyspersji
GSD otrzymywanych w czterech rodzajach procesow syntezy (od syntezy izotermicznej po
eksplozje materialu wybuchowego).

3.3.1 Wyznaczanie GSD

Do wyznaczenia rozktadu wielkosci ziaren nanoproszkow SiC' i diamentu uzyto opisanej
w metody F W% / %M . Dla zwiekszenia dokladnosci oznaczen, do refleksow bra-
gowskich dopasowano funkcje Pearson7. Do wyznaczenia rozktadu wielkosci ziaren wzieto
szerokosci F W%M iF W%M dopasowanej funkcji Pearson7, zgodnie z opisem umieszczo-
nym w Dodatku [A.T, W przypadkach linii dyfrakcyjnych znieksztalconych przez lokalne
maksima pochodzace od btedéw ulozenia, wykonano dopasowanie czesci linii obejmujace;j
kilka punktéw pomiarowych wokot maksimum oraz jedno z ramion wolne od znieksztatcen.

Ze wzgledu na wymagania jakosciowe, o ktorych mowa w Dodatku do oznacza-
nia dyspersji GSD mogtly zosta¢ uzyte tylko niektore zestawy danych SiC i diamentu,
najczesciej otrzymane z pomiaréw na wysokorozdzielczym dyfraktometrze proszkowym li-
nii B2 synchrotronu DESY w warunkach prozni (paragraf [1.6.1). Badane materialy byty

otrzymywane na trzy sposoby (por. § 11.3.2):

e Piroliza zwigzkéw krzemoorganicznych a nastepnie izotermiczne wygrzewanie pro-
duktow rozktadu (amorficznego SiC') w temperaturze 1200 — 1800K i ci$nieniu at-
mosferycznym. Probki SiC: 157k, ew3k, h1k [21].

e Synteza plomieniowa w cisnieniu atmosferycznym. Probki SiC : k1, kle, klv, k2,
k6v, k8 [20].

e Eksplozja w temperaturze ok. 3000K i cisnieniu 12 GPa. Probki diamentu: dalan,
k15, k130 [proszki diamentowe dostepne komercyjnie].

Po dopasowaniu funkcji Pearson7 do najsilniejszych linii dyfrakeyjnych (rys. [B.6]), otrzy-
mane parametry as i az tej krzywej (tabela podstawiono do wzoréw opisanych w
dodatku otrzymujac $redni rozmiar krystalitu w proszku < R > i dyspersje rozktadu
wielkosci ziaren o (tabela . 7 podzielenia tych wielkosci otrzymano wartos¢ “monody-
spersyino$ci”, wielkosci charakteryzujacej wzgledna szerokosé GSD.

3.3.2 Wzgledna szeroko$¢ GSD a metoda syntezy

Stwierdzono, ze stosunek wyznaczonej do$wiadczalnie dyspersji o do wartosci $redniej <
R > rozktadu wielkosci ziaren jest w przyblizeniu staly i charakterystyczny dla miejsca
syntezy materiatu. Prawidlowo$é¢ ta pozostaje prawdziwa nawet dla proszkéw znacznie
rozniacych sie Srednim rozmiarem ziarna (tabela . Po przeanalizowaniu wszystkich
posiadanych materialow istotnie dalo sie je pogrupowaé¢ wedlug wlasciwej im wzglednej
szerokosci rozktadu wielkosci ziarna, rys. 3.7 Z rys. 3.7 wida¢, ze zaleznie od genezy
proszkéw nanokrystalicznych, ich wzgledne dyspersje r6znia sie nawet dwa razy: diament
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Rysunek 3.6: Przyklady dopasowania funkcji Pearson7 do linii (022), (113) i (002) SiC
otrzymanych z tego samego pomiaru. Odpowiednie dyspersje rozktadu wielkosci ziaren
wyznaczone z tych linii wynosza: ¢(002) = 230A, o(113) = 207A i 0(002) = 121A. Linia
(002) jest okolo siedmiokrotnie stabsza od linii (022) i (113), co odbija si¢ na jej statystyce
i uniemozliwia prawidtowe wyznaczenie dyspersji rozktadu wielkosci ziaren.

| Probka [hkl| q | | a3 |<R>| o |=E=
SiC k6v [ 022 ] 4.08 [ 0.0319672 [ 0.7295257 | 141.9 [ 119.7 | 1.18
SiC k6v | 113 | 4.78 | 0.0333162 | 0.7295257 | 134.2 | 115.5 | 1.16
SiC k6v | 222]4.99 [ 0.0333162 | 0.7176996 | 109.9 | 94.4 | 1.16
SiC k8 [022]4.10 [ 0.0164973 | 0.7443229 [ 279.2 [ 230.5 | 1.21
SiC k8 [ 044 [ 8.180.0185272 | 0.75501 | 251.2 | 204.3 | 1.23
SiC k8 | 113 ]4.79 [ 0.0181521 | 0.7737516 | 260.7 | 206.8 | 1.26
SiC 157k [ 022 [ 4.10 [ 0.2026393 | 1.1512892 | 27.8 [ 15.7 | 1.77
SiC 157k | 113 [ 4.78 | 0.2138783 | 1.1921648 | 26.6 | 14.6 | 1.82
SiC ew3k [ 022 | 4.10 | 0.2476773 | 1.3118399 | 23.5 | 12.1 | 1.95

Tablica 3.2: Przyklady wynikéw dopasowan krzywej Pearson7 (parametry as i ag) do naj-
silniejszych linii dyfrakecyjnych (o indeksie hkl i potozeniu q) probek SiC otrzymywanych
dwoma metodami: w plomieniu (k6v, k8) oraz z pirolizy materialéw krzemoorganicznych
w kontrolowanej temperaturze (157k, ew3k). Wielkos¢ % jest charakterystyczna dla

metody otrzymywania materiatu.
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Rysunek 3.7: Zaleznos¢ = = rozkladu wielkosci ziaren od mechanizmu syntezy nanokrysz-
tatow. Rozne probki tego samego pochodzenia, nawet o ziarnach bardzo rézniacych sie
wielkoécig (tutaj: od 25 do 270A), wykazuja zawsze podobny stosunek %. (I, II1)-
diament otrzymywany z przemiany fazowej grafitu w warunkach eksplozji, (II)-diament
otrzymywany wegla zawartego w dynamicie w czasie jego eksplozji, (V)-SiC' otrzymywany
metoda izotermicznej pirolizy zwiazkow krzemoorganicznych, (VI)-SiC' otrzymywany w
plomieniu silanu w metanie. (IV)-symulowane dane SiC pokazano dla oszacowania nie-

pewnosci pomiaru <£=

g

otrzymywany z eksplozji (IT) ma rozktad wielkosci krystalitow przeszto dwukrotnie szerszy
niz SiC' (V) posiadajacy ziarna podobnej wielkosci, lecz otrzymywany z izotermicznego
wygrzewania materiatu amorficznego (por. i . Weglik krzemu syntezowany w
plomieniu posiada wartosé % lokujaca sie pomiedzy tamtymi dwoma.

Zaobserwowano nastepujace ogblne prawidtowosci:

e proszki otrzymywane przez wzrost z fazy gazowej (synteza z wegla uwalnianego z
materialu wybuchowego, ptomien silanu) majg szersze rozktady wielkosci ziaren niz
material syntezowany w ciele stalym (piroliza krzemoorganikéw, synteza diamentu z
grafitu). Wiaze sie to prawdopodobnie transportem masy w trakcie syntezy.

e proszki otrzymywane w warunkach duzego gradientu temperatur, w silnie egzoter-
micznych, gwaltownych procesach w osrodku o malej przewodnosci cieplnej (prze-
miana fazowa grafitu otaczajacego jadro wybuchu, ptomien silanu) maja szersze roz-
ktady wielkosci ziaren niz materiat syntezowany w mniejszych gradientach tempera-
tury i osrodkach lepiej przewodzacych ciepto. Wiaze sie to prawdopodobnie trans-
portem ciepta w trakcie syntezy.

Mozna powiedzieé¢, ze najwezsze rozktady wielkosci ziaren osiaga sie w kwazistatycznych
procesach wzrostu w ciele stalym (np. podczas dlugotrwalego wygrzewania materiatu
amorficznego w piecu o stalej temperaturze), za$ najszersze w syntezach gazowych przy
duzym gradiencie temperatury.
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3.3.3 Whnioski

Z doswiadczalnych pomiaréw szerokosci rozktadu wielkosci ziaren proszkow otrzymywanych
roznymi technikami wynika, ze procesy transportu masy i ciepta w trakcie syntezy proszkow
nanokrystalicznych maja silny wplyw na rozrzut ich wielkosci.

Sposrod proszkow otrzymywanych czterema technikami, najmniejsza wzgledna szero-
kos¢ GSD zapewnita synteza SiC' w warunkach kwazistatycznych (grupa V, stala tempe-
ratura), rys. . Jest to proces prowadzony w amorficznym ciele stalym w warunkach izo-
termicznych, co zapewnia jednolite warunki wzrostu w catej objetosci substratu. Uzyskana
wzgledna szerokosé rozktadu (dyspersja okoto dwukrotnie mniejsza od Sredniego rozmiaru
ziarna) mozna wiec traktowaé¢ jako najmniejsza mozliwa do uzyskania. Jest to minimum
wynikajace z samej termodynamiki procesu wzrostu (ktora nie jest tutaj dyskutowana) i
wiele wezszych rozkltadéw w tym mechanizmie wzrostu uzyskaé sie nie da.

Najszersze GS'D otrzymano dla proszkéw diamentu syntezowanych z wegla uwalnianego
z materialu wybuchowego w czasie jego eksplozji (grupa II). Sa one okolo dwukrotnie
szersze niz poprzednie (dyspersja poréwnywalna lub nieco mniejsza od $redniego rozmiaru
ziarna). Mozliwosé powstawania proszkow o jeszcze szerszych GSD jest prawdopodobnie
fizycznie ograniczona przez szybkos¢ transportu ciepta i masy w goracym gazie powstatym
wskutek wybuchu. Poniewaz warunki w jadrze eksplozji sa juz ekstremalne (p ~ 12 G Pa,
T ~ 3000 K) nie nalezy sie spodziewaé¢ dyspersji wiele wiekszych niz warto$é sredniego
rozmiaru ziarna.

Te dwa wnioski pokazuja, ze zakres dyspersji rozkladu wielkosci ziaren mozli-
wych do otrzymania w procesach wzrostu z fazy amorficznej jest skoiiczony i
jego oszacowanie mozna podaé jako:

o € (0b<R>+125<R>) (3.21)
<R>

g

€ (0.8+2)

Jeszcze raz spojrzmy na zaleznosé statej Scherrera K od “monodyspersyjnosci” rozktadu
wielkosci ziaren (rys. 2.26). Przewidywane dla syntetyzowanych wszystkimi metodami
wartosci % od 0.8 do 2 odpowiadaja zakresowi silnej zmiennosci K. Oznacza to, ze
duzy btad wyznaczanego z réwnania Scherrera rozmiaru ziarna dotyczy wszystkich realnie
spotykanych nanoproszkow. Ta sama uwaga odnosi sie do wynikéw uzyskiwanych metoda
Warrena-Averbacha (rys. [3.3): dyspersja rozmiaréw ziaren w rzeczywistych proszkach jest
zbyt duza, aby wyniki te mogly by¢ doktadne.

3.4 Niskokatowe pomiary mikrostruktury nanoproszkéw

Ze wzgledu na rozbudowana powierzchnie matych ziaren i duze sity adhezji wigzace ziarna
w trwale struktury, nanoproszki nie sa mieszaning oddzielnych krystalitow, lecz podczas
syntezy poszczegélne ziarna tacza sie w rozgatezione tancuchy, ktore luzno wypetniaja
przestrzen, tworzac struktury fraktalne. Sklonno$é nanokrysztaléw do tworzenia fraktali
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Rysunek 3.8: Ziarna fraktalne moga by¢ bardzo duze chociaz sktadaja sie z nanokrysztatow.
Zachowuja wtlasnosci wtasciwe dla skali nano pomimo, ze wida¢ je gotym okiem (to na
zdjeciu ma ok. 0.01 mm $rednicy, czyli tyle co punkt drukarki atramentowej). Gestosé
ziarna fraktalnego nie jest stala, lecz maleje z odlegloscia od jego srodka jak rP» 3. Taka
struktura jest do$¢ odporna mechanicznie - zalamuje si¢ dopiero w cisnieniu kilku tysiecy
atmosfer. Na zdjeciu nanokrystaliczny SiC' (#k1).

masowych jest funkcja ich rozmiaru: w proszkach o ziarnie ponizej 10 nm takie zachowanie
jest reguta. Wzrost fraktala odbywa sie we wszystkich kierunkach: do zarodka dotaczaja
nowo zsyntetyzowane krystality i tworzace sie w ten sposob ziarno fraktalne moze osiggac
makroskopowe rozmiary, jak na rys. [3.8l Gestos¢ ziarna fraktalnego nie jest stala i maleje
wraz z odlegloscia od jego srodka (zarodka):

(=" T o (3.22)

V() o ’

gdzie D), jest masowym wymiarem fraktalnym zawsze mniejszym od 3. Poniewaz najcze-
Sciej Dy € 1 =+ 2, proszki nanokrystaliczne sa niekiedy bardzo lekkie (kilkanascie gramow
wypelnia objetosé¢ 1dm?). Dzieki zwiazkowi gestosci ziaren fraktalnych z wymiarem
Dy, rozpraszanie niskokatowe promieni rentgenowskich (Small Angle X-Ray Scattering,
SAXS), ktore odbywa sie na zmianach gestosci elektronowej, umozliwia wyznaczanie wy-
miaru Dy;. Chociaz fraktalne ziarna nanokrystalicznych SiC' i diamentu sa dos¢ odporne
mechanicznie, przylozenie duzego nacisku podczas zageszczania proszku tamie gatezie frak-
tala i zmienia mikrostrukture proszku.

W tym rozdziale przedyskutowany zostanie wplyw cisnienia na mikrostrukture nano-
proszkow SiC' i diamentu zbadany przy pomocy rozpraszania niskokatowego.

3.4.1 Material, eksperyment i analiza danych

Do pomiaréw rentgenowskiego rozpraszania niskokatowego (SAXS) i ultraniskokatowego
(USAXS) uzyto szesciu zestawow probek nanokrystalicznych SiC (4) i diamentu (2). Kazdy
z 6-ciu zestawow sktadal sie z szesciu probek tego samego materiatu zageszczonych w prasie
izostatycznej w cisnieniach 0.03, 0.13, 0.22, 0.64, 0.96 i 6.3 GPa. Pierwszych pieé¢ cis$nienn
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a) b)

Rysunek 3.9: Profile rozpraszania niskokatowego (a) luznego nanokrystalicznego proszku
SiC' (b) gestego, wysokocisnieniowego spieku SiC'.

otrzymano w prasie recznej, najwyzsze - w prasie hydraulicznej. Pomiary przeprowadzono
na dwoch liniach synchrotronu DESY w Hamburgu. Na linii B1 (rozpraszanie niskokatowe,
por. §1.6.2) zmierzono krzywe SAS w zakresie ¢ € 0.03 =+ 1A~ Linia ultraniskokatowa
BW4 umozliwila rozszerzenie zakresu mierzonego rozpraszania na ¢ € 0.001+0.03A-1. Na
obu stacjach badawczych zainstalowane sa dwuwymiarowe detektory drutowe o rozdziel-
czosci 512 x 512 punktow i uktad do prowadzenia wigzki rozproszonej w prozni. Otrzymany
z detektora dwuwymiarowy profil niskokatowy (rys. [3.9)) zostal zintegrowany do jednowy-
miarowej krzywej.

Wyznaczanie Sredniego rozmiaru krysztalow

Srednig wielko$é drobin (krystalitow) okresla sie z profilu niskokatowego uzywajac przybli-
zenia Guinier [8, str.126]:
¢ < R>?
3
gdzie I(q) jest analizowana krzywa niskokatowa. Po wykresleniu jej jako logarytmu dziesiet-

nego natezenia w funkcji kwadratu wektora rozpraszania (tzw. krzywa Guinier, rys.[3.10b),
sredni rozmiar drobin otrzymujemy ze zwiazku:

[ 3
< R > loglo epg 6 8\/])6*, (3 )

gdzie pg jest zmierzonym nachyleniem krzywej Guinier w poblizu wartosci wektora roz-
praszania spelniajacych warunek qR ~ 2m, rys. . Obszar ¢ =~ %‘ jest tatwy do
rozpoznania na krzywej SAS wykreslonej w skali log-log, gdyz ogranicza od lewej zakres
q, gdzie spelnione jest prawo Poroda (I(q) ~ ¢~*), por. . Na rys. obszar ten

zaznaczono elipsg.

log,o I(q) = log,, e + const, (3.23)

Charakteryzacja aglomeratéow i struktury fraktalnej proszku

Nachylenie krzywej SAS w skali log-log jest zdeterminowane postacig rozktadu wielko-
Sci ziaren (patrz §2.3.9)). Ustalono, ze nachylenie p = —4 odpowiada rozkladowi log-
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Rysunek 3.10: Wyznaczanie rozmiaru R krystalitow z SAS metoda Guinier. (b) Krzywa
SAS wykresla sie w skali log I(¢?) i bada nachylenie odcinka odpowiadajacego wartosciom
g~ 2. (a) Rejon krzywej SAS, gdzie ¢ ~ 27 mozna poznaé po zalamaniu widocznym w

R
skali log-log (por. §[2.3.5)).

normalnemu za$ p = —2 rozktadowi wyktadniczo-potegowemu. Szczegdlna cecha rozpra-
szania niskokatowego jest - obok pomiaréw wielkosci ziaren - mozliwo$é badania obiektow
wiekszych niz rozmiar ziarna proszku (lewa czesé krzywej z rys. [3.10p). Obiekty te to
uktady ziaren pozostajace w pewnych geometrycznych relacjach wzgledem siebie. Spodzie-
wane relacje to:

1. Brak jakichkolwiek relacji. LuZzny proszek z niepowigzanymi, stosunkowo odlegtymi
od siebie ziarnami, najlepiej zawiesina drobin w cieczy. Krzywa SAS takiego uktadu

dla ¢ < <21§> powinna mie¢ state nachylenie p = 0.

2. Aglomeraty ziaren. Czes¢ ziaren zwigzana w “super ziarna’ o wielokrotnie wiekszym
rozmiarze niz ziarna pierwotne (krystality). Krzywa SAS powinna sktadaé¢ sie z
segmentow o nachyleniu wlasciwym dla GSD kazdego “podproszku”, wystepujacych
w obszarze ¢ wlasciwym dla $redniego rozmiaru ziarna (lub aglomeratu) kazdego
“podproszku”.

3. Fraktale masowe. Rozgatezione aglomeraty ziaren mogace osiaggac¢ rozmiary porowny-
walne z objetoscia probki (rys. . Rozpraszaja jak pojedyncze ziarna ale o zmiennej
gestosci. Gestosé fraktala masowego o wymiarze Dy, jest funkcja odleglosci od jego

centrum: p(r) = 7‘%:)) = ’"fé” = rPm=3_ Rozpraszanie na takich strukturach daje,

wedtug [52], nachylenia krzywej niskokatowej p = — D).

Krzywa niskokatowa posiada typowo trzy rejony niosace trzy rézne informacje:

o czes¢ wysokokatows o - zazwyczaj - stalym nachyleniu wlasciwym dla formy rozktadu

wielkosci ziaren proszku (por. §2.3.9),

e zagiecie (zakreslone elipsa na rys. [3.10a), ktorego wykreslenie w postaci krzywej Gu-
inier (rys. ) pozwala na wyznaczenie $redniego rozmiaru ziarna w proszku,
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—p
Probka \ Cisnienie | 0.03 GPa \ 0.22GPa \ 0.64 GPa \ 0.96 GPa \ 6.3GPa
SiC 157k 4.09 4.12 4.17 4.13 3.94
SiC ew3k 3.97 3.91 3.95 3.93 3.83
SiC k9 4.00 4.11 4.15 3.84 4.06
SiC 493-158-3 4.02 4.04 3.93 3.94 3.87
diament al6 4.04 4.05 4.00 4.02 3.93
diament atm 3.93 3.92 3.86 3.92 3.94

Tablica 3.3: Nachylenie —p wysokokatowej czesci krzywej SAS dla szeregu probek SiC
i diamentu zageszczanych w pieciu réznych cisnieniach. Nachylenie jest z reguty bliskie

p = —4 i nie widac jego systematycznej zaleznosci od ci$nienia.
’ Probka ‘ —Pa ‘ < R >5a9 ‘ <R > Bragg ‘
SiC 157k 146.12 32A 27A
SiC ew3k 141.69 31A 24A
SiC k9 1819.7 112A -
SiC' 493-158-3 | 1701.1 108A -
diament al6 135.9 31A -
diament atm 123.71 20A -

Tablica 3.4: Wyniki pomiaréw $redniego rozmiaru ziarna metoda Guinier. Pokazano
zmierzone nachylenie krzywej Guinier —pg oraz odpowiadajacy temu nachyleniu rozmiar
< R >ga5. Dla poréwnania podano §redni rozmiar krystalitu wyznaczony z profilu linii
bragowskich (§3.3) < R >pyegy- Istnieje dobra zgodnosé rozmiaréw mierzonych obiema

technikami, z systematyczna odchytka w gore w przypadku danych SAS.

e cze$é ultraniskokatows, ktorej nachylenie pozwala okreslié masowy wymiar fraktalny
struktury tworzonej przez ziarna proszku i/lub aglomeracje ziaren.

3.4.2 Wyniki

Wyniki pomiaru nachylen pierwszej czesci krzywej SAS (rozktad wielkosci ziaren) podano
w tabeli[3.3] Badane przez nas nanometrowe proszki SiC' i diamentu niezaleznie od ci$nie-
nia, w ktorym zageszczano probke wykazuja zawsze podobne nachylenie bliskie p = —4.
Swiadczy to o niezmiennosci postaci rozktadu wielkosci krystalitow w cisnieniu, co jest
wynikiem oczekiwanym.

Wyniki pomiaru $redniego rozmiaru ziarna metoda Guinier (zagiecie krzywej SAS) dla
wszystkich badanych probek zestawiono w tabeli . W przypadku dwoch probek (157k
i ew3k), ktorych mikrostrukture badano niezaleznie na podstawie profilu linii bragowskich
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—-p Dy

Probka \ Cisnienie | 0.03 G Pa \ 0.22GPa \ 0.64 GPa \ 0.96 GPa \ 6.3GPa | -
SiC 157k 1.85 1.81 1.25 2.97 3.28 1.85
SiC ew3k 1.84 1.55 0.67 0.49 3.30 1.84
SiC k9 0.77 0.78 0.03 0.08 0.00 0.77
SiC 493-158-3 1.03 1.19 0.16 0.09 0.00 1.03
diament al6 2.03 2.02 1.11 1.03 2.40 2.03
diament atm 2.00 1.96 1.16 1.88 2.35 2.00

Tablica 3.5: Nachylenie —p ultraniskokatowej czesci krzywej SAS w zaleznosci od cisnie-
nia, w ktorym zageszczano nanokrystaliczne proszki SiC' i diamentu. Nachylenie w naj-
mniejszym ci$nieniu odpowiada masowemu wymiarowi fraktalnemu proszku D,;. Spadek
nachyleri w ci$nieniu 0.64 G Pa $wiadczy o zalamywaniu sie struktur fraktalnych (wszystkie
probki). Ponowny wzrost nachylenia w cisnieniu 6.3 GPa (probki 157k, ew3k, al6 i atm)
jest spowodowany tworzeniem sie aglomeratéw ziaren.

w §3.3] podano odpowiednie wartosci redniego rozmiaru krystalitow < R >pyqq4y. Istnieje
systematyczna zalezno$¢ miedzy rozmiarami wyznaczonymi z maksiméw niskokatowych i
bragowskich: pierwsze z nich sa zawsze nieco wicksze.

Nachylenie czesci ultraniskokatowej krzywej SAS informuje m.in. o wymiarze fraktal-
nym struktury tworzonej przez ziarna proszku. Nachylenia tej czesci SAS w zaleznosci
od ci$nienia uzytego podczas przygotowania probek podano w tabeli Pie¢ na szesé
badanych préobek posiadato fraktalng strukture ziaren o wymiarze D), pomiedzy 1 i 2.
Jedynie proszek o najwiekszych ziarnach (k9, < R >~ 112A) ma wymiar D)y, mniejszy od
jednosci, co oznacza krotkie, jednowymiarowe ciagi pozlepianych ziaren. Widaé¢ wyrazna
zalezno$¢ wymiaru fraktalnego od ci$nienia przyltozonego podczas formowania probek.

3.4.3 Dyskusja wynikéw i wnioski
Pomiar rozmiaru ziarna i zanieczyszczenn powierzchni

Poréwnanie wartosci Sredniego rozmiaru ziarna zmierzonego w dwoch eksperymentach:
(i) dyfrakeji bragowskiej i (ii) rozpraszania niskokatowego przeprowadzonych dla tego sa-
mego proszku moze dostarczyé informacji na temat substancji zaadsorbowanych na po-
wierzchni nanokrysztatow. Jest to mozliwe, gdyz oba do$wiadczenia wyznaczaja rozmiar
ziarna bazujac na nieco innych mechanizmach fizycznych:
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Rysunek 3.11: Fraktalna (Dy; = 1.85) struktura nanokrysztatow SiC' na zdjeciu SEM (a)
oraz jako czes¢ krzywej niskokatowej (b) o stalym, utamkowym nachyleniu p = —Djy, =
1.85. Po przylozeniu nacisku fraktal zaczyna sie tamac i tworza sie aglomeraty ziaren o
wielkosci rzedu setek nm. (c) Inny proszek SiC' ewoluuje w cisnieniu od struktury fraktalnej
(p = —1) do struktury luznych ziaren (p = 0). Mozna tez zauwazy¢ w 6.3 GPa niewielkie
maksimum interferencyjne, ktore swiadczy o tendencji do periodycznego ukladania sie
uwolnionych krystalitow.
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o Wielko$¢ ziarna wyznaczana z profilu linii bragowskich ma znaczenie rozmiaru ko-
herentnie rozpraszajacej struktury krystalicznej. Wktady rozproszen pochodzace od
atomow zwigzanych na powierzchni nanokrysztatu ale nie znajdujacych w weztach
jego sieci krystalicznej znosza sie wzajemnie nie uczestniczac w konstruktywnej in-
terferencji. Nie stanowia one skladnika bragowskich maksiméw interferencyjnych,
dlatego pomiar szerokosci tych maksimow moéwi o rozmiarze nanokrysztatu “netto”,
bez otoczki obcych molekut zwigzanych na jego powierzchni.

e Rozpraszanie niskokatowe odbywa sie na réznicach gestosci elektronowej, w proszkach
- na granicach ziarenf|] Dla niskokatowego maksimum hkl = (000) padajace promie-
niowanie jest przez atomy “uginane w przéd”, a tym samym fazy fal rozproszonych
na wszystkich atomach automatycznie spetniaja warunek konstruktywnej interferen-
cji. I to niezaleznie od pozycji atomu (w sieci krystalicznej lub poza nia). Dlatego
SAS nie jest czulte na strukture atomowsa materiatu i otrzymywany ta technika roz-
miar ziarna jest rozmiarem “brutto”; czyli uwzglednia krystalit tacznie ze wszystkimi
zaadsorbowanymi na jego powierzchni molekutami.

Zgodnie z powyzszym, roznica AR = Rgas — Rprqgy rozmiaréw wyznaczanych dla tych sa-
mych proszkéw z linii bragowskich i z krzywych SAS powinna odpowiadaé¢ grubosci otoczki
nanokrysztatu zlozonej z zaadsorbowanych na nim obcych atomoéw (rys. B.12h). Trzeba
jednak wyraznie powiedzieé¢, ze do zaobserwowania tak nieznacznych réznic rozmiaru ko-
nieczna jest niezwykle ostrozna analiza danych do$wiadczalnych. Np. sama obecnosé
bledéw utozenia powoduje poszerzenie linii odpowiadajace znacznie wiekszym réznicom
rozmiaréw niz spodziewana grubo$é zanieczyszczen okolokrystalicznych. Dlatego autor
odwazy!l sie poréwnywaé¢ rozmiary ziaren otrzymanych z danych niskokatowych wytacz-
nie z rozmiarami pochodzacymi z metody ab initio wyznaczania rozktadu wielkosci ziaren
(metoda ta uwzglednia obecnosé btedéw utozenia w strukturze, por. §3.2)).

Na podstawie systematycznej réznicy AR = Rgas — Rpragg Mo0Zna przypuszczac, ze
badane probki nanokrystalicznego SiC' posiadaly na swojej powierzchni warstwe obcych
molekut o grubosci ok. 3A, tab. . Prosty eksperyment przeprowadzony w czasie przygo-
towywania probek nanokrystalicznego SiC' do pomiaréw dyfrakcyjnych pozwala na stwier-
dzenie, ze na powierzchni ziaren adsorbuje sie powietrze: nanoproszek umieszczony w
eksykatorze proézniowym podczas wypompowywania zeri powietrza gwaltownie “wrze” przez
kilkanascie sekund. Po doprowadzeniu powietrza na kilka minut i ponownym jego odpom-
powaniu wrzenie nastepuje znéw, ale jest stabsze. Rzeczywiscie, promien kowalencyjny
azotu i tlenu wynosi ok. 0.75A, a wiec catkowita dtugosé czasteczki Ny i Oy wynosi ok. 3A.
Odpowiada to zmierzonej dyfrakcyjnie grubosci otoczki molekularnej na nanokrysztatach
SiC, rys. [3.12h. Hipoteze o zaadsorbowanym na nanokrysztatach powietrzu potwierdzaja
takze pomiary TG A (Thermal Gravity Analysis) w potaczeniu ze spektrometria masowa:

80czywiscie w rzeczywistosci promieniowanie podlega jednakowym prawom niezaleznie od kata i za-
wsze rozprasza si¢ na elektronach w cafej objetosci probki. Uzasadnienie uproszczenia mozna znalezé w
rownaniu Debye’a: mate odlegtosci miedzyatomowe R (wewnatrz jednego ziarna) wnosza w obraz dyfrak-
cyjny wolnozmienne w obszarze niskokatowym sktadowe Si;—l‘éR i profil SAS efektywnie formuja sktadowe

pochodzace od duzych odleglosci miedzyziarnowych (szybkozmienne w obszarze niskich katow).
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Rysunek 3.12: a) Sredni rozmiar < R > nanokrysztaléw SiC zmierzony na podstawie
linii bragowskich SiC' byt o ok. 6A mniejszy od rozmiaru wyznaczonego z rozpraszania
niskokatowego tego samego materialu. Roéznica mogtaby pochodzi¢ od zaadsorbowanego
na powierzchni nanokrysztalow powietrza (promient kowalencyjny tlenu i azotu wynosi
ok. 0.75A, wiec dlugosé calej czasteczki to ok. 3A); b) ubytek masy nanoproszku w trakcie
jego wygrzewania w strumieniu gazéw szlachetnych.

nanokrysztaly po wygrzaniu w prézni staja sie lzejsze o mase odpowiadajaca w przyblize-
niu pojedynczej warstwie czasteczek gazu na swej powierzchni (tlen i azot maja zblizone
masy czasteczkowe). Obok azotu i tlenu emitowane sa NO, NOy, CO, CO, i HyO. Na
rysunku [3.12b pokazano spadek ubytek masy nanoproszku w trakcie jego wygrzewania w
strumieniu gazéw szlachetnych: argonu i helu, unoszacych z materiatu uwolnione zaniesz-
czyszczenia.

Przemiany mikrostruktury proszku w czasie wysokoci$nieniowego zageszczania
Proces zageszczania nanoproszkow polikrystalicznych, mozna podzieli¢ na pie¢ etapow [53]:

1. Wyjsciowy material sktada si¢ z mieszaniny pojedynczych ziaren, ich tancuchow i
aglomeratéw. Stopienn zageszczenia jest maly i proces przebiega dzieki elastyczno-
$ci wigzan pomiedzy ziarnami. Na tym etapie wyjsciowa sie¢ ziaren odksztatca sie
elastycznie ale ziarna nie przemieszczaja sie wzgledem siebie.

2. Zageszczanie przyspiesza z powodu odksztalcen kwazi-plastycznych. Sie¢ ziaren de-
formuje sie i przebudowuje poprzez poslizgi i obroty ziaren. Przemieszczanie ziaren
w nanoproszkach jest ograniczone duzymi sitami tarcia ziaren. Opory spowodowane
tarciem sa znaczne ze wzgledu na liczne punkty kontaktéw miedzy ziarnami.
To zachowanie moze by¢ poréwnane do przekroczenia granicy plastycznosci w cia-
tach statych. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze nie jest ono powodowane wlasnosciami
sieci krystalicznej czy jej defektow lecz wlasnosciami powierzchni i granic ziaren.

3. Sie¢ ziaren odksztalca sie elastycznie i plastycznie do momentu, kiedy nacisk osiaga
wartos¢ krytyczna - “granice ptyniecia”. W tych warunkach ci$nienia pekaja wiaza-
nia pomiedzy poszczegélnymi ziarnami. Sktadowa $cinajaca przytozonego nacisku
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powoduje przemieszczenia ziaren i zapadanie duzych poréw. Przebudowa struktury
ziaren i makroskopowa deformacja poréw zwieksza liczbe kontaktow miedzy ziar-
nami. Stykajace si¢ ziarna obracaja sie i Slizgaja aby osiagna¢ minimum energii
powierzchniowej.

4. Proszek stale zageszcza sie w miare postepu kwazi-plastycznej przebudowy uktadu
ziaren. Zageszczanie przebiega wzglednie szybko dopoki materiat nie osiggnie gestosci
bliskiej wartosci teoretyczne;j.

5. Gesty i jednolity kompakt nanokrystaliczny jest Sciskany dalej tak jak na to pozwalaja
wlasno$ci mechaniczne jego sieci krystalicznej i granic ziaren. Stanowi on na tym
etapie jednolity material.

Pierwszy etap, ktory nie powoduje jeszcze przemieszczania ziaren a jedynie naprezenia ich
sieci krystalicznej nastepuje dla badanych nanoproszkow SiC' i diamentu w ci$nieniach
ok. 0 — 0.2GPa (tab. 3.5 1 rys. i c). W cisnieniu 0.6 GPa obserwuje si¢ pierwsze
istotne zmiany struktury fraktalnej ziaren - jest to drugi etap zageszczania. We wszystkich
badanych proszkach (tab. stwierdzono zmniejszenie masowego wymiary fraktalnego
Dy, co jest spowodowane zatamywaniem sie w tym cisnieniu witokien pozrastanych na-
nokrysztatow. Proszek gwaltownie zmniejsza swoja objetos¢. Trzeci etap zageszczania
zaobserwowano w cisnieniu ok. 6 GPa. Zakonczony zostaje proces degradacji struktury
fraktalnej. Proszek sktada sie badz z osobnych ziaren badz z bardzo krétkich ich tancu-
chow, ktore przemieszczaja sie wzgledem siebie szukajac orientacji minimalizujacej energie
powierzchniowa. Dla jednej z probek SiC' (rys. m:) zaobserwowano niewielkie maksi-
mum interferencyjne wskazujace na tworzenie sie periodycznej sieci ziaren w proszku. W
czterech z szeSciu probek, w najwyzszym cisnieniu 6.3 G Pa, nachylenie ultraniskokatowej
czesci krzywej SAS bylo wieksze niz w minimalnym ci$nieniu (tab. . Jest to spo-
wodowane tworzeniem sie z rozbitych fraktali gestych aglomeratéw ziaren o rozmiarach
kilkuset nm. Czwarty i piaty etap zageszczania nie zostaly osiagniete dla przyltozonych w
eksperymencie cisnien.

Fraktalnos$é¢ struktury proszkéw nanokrystalicznych jest faktem waznym ze wzgledu na
zastosowania. Wytrzymata mechanicznie (nie degraduje sie do 2000 atmosfer!) sie¢ obiek-
tow o rozmiarach kwantowych pozwalajaca zwiazaé¢ (i uwolni¢) na swojej powierzchni tyle
gazu ile sama WaZyﬂ (czyli okolo 1dm? na kazdy gram nanoproszku) posiada wiele po-
tencjalnych zastosowan. Jednym z nich jest bezpieczne, niskocisnieniowe przechowywanie
materiatow pednych (np. wodoru). Wazna jest przy tym nie tylko powierzchnia aktywna
ale i sama budowa fraktala (gesto$¢ malejaca od centrum ziarna), ktéra pozwala na szybkie
uwalnianie duzego strumienia czastek. Innym przyktadem zastosowan fraktalnych ziaren
nanometrowych jest optoelektronika. Swiecacy na niebiesko porowaty krzem z wodorem
zwigzanym na swojej powierzchni wywotal swego czasu duze poruszenie wsrod fizykow szu-
kajacych zrodel niebieskiego $wiatta. Spiekanie z nanoproszkow gestych, supertwardych i
plastycznych ceramik wymaga ich zageszczania, a wiec znajomosci mechanizmu i warunkéow

9Dla ziaren o $rednicy 20A.
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w jakich fraktale nanokrysztalow sie degraduja [1][54][55][56][57] [58][59][60]. Pokazano, ze
nastepuje to w izostatycznym ci$nieniu rzedu kilku G Pa.

3.5 Wplyw ci$nienia na strukture nanokrysztalow GaN

3.5.1 Wprowadzenie

Relaksacja naprezen sieci krystalicznej w nanometrowych polikrysztatach azotku galu jest
procesem, ktory jednocze$nie zmienia strukture i mikrostrukture tego materiatu. W odro6z-
nieniu od materialow supertwardych, takich jak weglik krzemu czy diament (por. [61][62]),
nanokrysztaly GaN ulegaja odksztatceniom plastycznym wobec stosunkowo niewielkic
sit przykladanych do ich Scian. Naprezenia sieci krystalicznej relaksuja wtedy poprzez
ruch dyslokacji, poczatkowo wzdtuz plaszezyzn (0001), gdyz te maja w strukturach hek-
sagonalnych najmniejsza energie aktywacji. Przemieszczenia plaszczyzn krystalicznych w
tym kierunku zmieniaja sekwencje politypowa krystalitu (a wiec jego strukture) co stanowi
mierzalny metodami dyfrakcyjnymi §lad po calym procesie. Ponizej prezentujemy wyniki
symulacji numerycznej wprowadzania btedow utozenia do struktury 2H. Dyfraktogramy
obliczone metoda ab initio na poszczegdlnych jego etapach zostana poréwnane do danych
do$wiadczalnych zmierzonych dla GaN we wzrastajacych cisnieniach niehydrostatycznych
(por. [63]]64][65] oraz [66]).

3.5.2 Material i eksperyment

Zbadano nanokrystaliczny proszek GaN o ziarnach wielkosci 20 nm zsyntezowany z po-
limer6w metaloorganicznych [25]. Nanokrysztaly zostaly poddane dziataniu wysokiego
ci$nienia, do 20 GPa, w komorce diamentowej (Diamond Anvil Cell, DAC) w tempe-
raturze pokojowej, rys[[.I0] Dane dyfrakcyjne zebrano w geometrii z ustalonym katem
detektora czutego na fotony o réznych energiach (energy dispersive), por. paragraf
Zewnetrzny nacisk byl przenoszony na nanokrysztaly GaN bez posrednictwa o$rodka ci-
$nieniowego (warunki niehydrostatyczne). Pomiar cisnienia odbywatl sie poprzez badanie
parametru sieci ztota, dodanego w niewielkiej ilosci do probek GalV.

Zaobserwowano zmiane wzglednych natezen linii dyfrakcyjnych potaczona z ich silng
deformacja i podniesieniem poziomu tta, rys. Wskazuje to na strukturalne przemiany
w azotku galu w warunkach silnych naprezen.

3.5.3 Model wprowadzania btedéw ulozenia

Btedy utozenia moga byé¢ wprowadzane do krysztaléw o strukturze najgestszego upakowa-
nia podczas ich wzrostu badz wskutek relaksacji naprezen sieci krystalicznej. Podczas wzro-

10Nanoproszek GaN $ciskany w warunkach niehydrostatycznych ulega odksztatceniom plastycznym w
ci$nieniach rzedu pojedynczych GPa podczas gdy odksztalcenia nanokrysztalow SiC' i diamentu sa wy-
tacznie elastyczne przynajmniej do cisnienn rzedu 40 GPa (tyle wynosi najwieksze uzyskane przez nas
ci$nienie).
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Rysunek 3.13: Dyfraktogramy proszkowe tej samej probki nanokrystalicznego GaN mie-
rzone w warunkach normalnych w DAC: przed (linia przerywana) i po przylozeniu a
nastepnie zdjeciu ci$nienia 20 G Pa.

stu nowych warstw krysztalu nie ma ograniczen co do wyboru pozycji politypowych tych
warstw, dlatego tworzaca sie struktura btedow utozenia moze by¢ dowolna (w szczegolnosci
mozliwe sa btedy typu extrinsic, por. . Inaczej jest w przypadku istniejacego juz krysz-
talu z naprezeniami sieci: dla ich roztadowania musi nastapi¢ jej czeSciowa rekonstrukcja
(odksztalcenie plastyczne). Jednak nie kazdy mechanizm dyslokacyjny, ktory rekonstruk-
cje umozliwia jest jednakowo prawdopodobny. W strukturach najgestszego upakowania,
szczegllnie zawierajacych btedy utozenia, najbardziej prawdopodobna ptaszczyzna posli-
zgu to (0001) [67, str.587]. Dlatego w warunkach stopniowo wzrastajacego nacisku (a wiec
i naprezen) w pierwszym rzedzie mozna oczekiwaé¢ poslizgow wzdtuz tych wlasnie plasz-
czyzn (w coraz wyzszych ci$nieniach uruchamiaé sie beda rowniez mechanizmy dyslokacyjne
dla ptaszczyzn krystalicznych o wiekszych energiach aktywacji ruchu dyslokacji). Poslizgi
wzdhuz plaszezyzn (0001) oprocz niskiej energii aktywacji maja tez te szczegdlna ceche, ze
przemieszczenie (czyli wektor poslizgu) nie musi by¢ rowny wektorowi translacyjnemu sieci
[67, str.588]. Czesciowe przemieszczenie zmienia strukture politypowq krysztatu i daje tym
samym szanse obserwacji postepoéw procesu relaksacji naprezen metodami dyfrakcyjnymi.
Wykorzystujac prosty model przesunie¢ warstw (0001) i opisane w paragrafie oblicze-
nia ab initio dyfrakcji na nanokrysztatach postaramy sie przesledzi¢ proces powstawania
bledéw utozenia spowodowany naprezeniami sieci krystalicznej w czystej strukturze 2H na
przyktadzie nanokrysztatow azotku galu.

Aby wyjasni¢ obserwowane doswiadczalnie zmiany dyfraktograméw GaN przyjety zo-
stal prosty model powstawania btedow utozenia w wysokim cisnieniu niehydrostatycznym.
W pierwszej fazie zageszczania proszku nanokrystalicznego ziarna przemieszczaja sie wzgle-
dem siebie formujac uktad zblizony do najgesciej upakowanego. W tej fazie mamy do czy-
nienia z tamaniem ewentualnych struktur fraktalnych ziaren i gwaltownym zmniejszaniem
objetosci probki. Po zakonczeniu tego procesu ziarna proszku zostaja “uwiezione” w swoich
potozeniach przez swych sasiadow. Dalsze zwickszanie nacisku nie powoduje juz gwaltow-
nego zapadania sie materialu - pojawiaja sie natomiast silne naprezenia. Wobec braku
osrodka cisnieniowego nanokrysztaty oddziatywuja ze soba bezposrednio. Naprezenia po-
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Rysunek 3.14: Model powstawania btedow utozenia poprzez indukowane naprezeniami (F')
przesuniecia warstw heksagonalnych (0001) w GaN. Przesuniecie pojedynczej warstwy (tu-
taj z pozycji B na A) powoduje silna zmiane sekwencji politypowej (z ...che... na ...hhh...).
Z racji ograniczenn krystalograficznych mozliwe sa tylko takie przesuniecia, ktére nie pro-
wadza do sekwencji niefizycznych (np. ABCABBCABC). W tle zdjecie nanokrysztatu
wykonane technikg HRTM.

wstajace w punktach styku ziaren relaksuja poprzez poslizgi wzdtuz plaszczyzn (0001).
Obserwuje sie, ze deformacja krysztalu przez poslizg jest niejednorodna [67]. Mamy do
czynienia z jednoczesnymi poslizgami wzdtuz wielu rownolegtych ptaszczyzn krysztahu,
pomiedzy ktérymi istnieje niezdeformowana jego czes¢. W nanokrysztatach ptaszczyzny
te sa sita rzeczy nieodlegle i w granicznym przypadku caty proces deformacji plastycz-
nej mozna przedstawi¢ jako ciag przesunie¢ pojedynczych warstw (0001) przy zachowaniu
niezmienionego potozenia wszystkich atoméw nienalezacych do aktualnie przesuwanej war-
stwy.

Proces przesuwania pojedynczych ptaszezyzn (0001) prowadzi do zmian sekwencji po-
litypowej w krysztale, rys. [3.14 Jednak nie wszystkie sekwencje politypowe mogace sie
pojawi¢ w opisywanym procesie sa dozwolone: dwie sasiednie pltaszczyzny nie moga byé¢ w
tych samych pozycjach (...AA..., ..BB..., ...CC...). Z racji tych ograniczen uwzglednione
moga by¢ tylko przesuniecia nie prowadzace do zabronionych konfiguracji warstw. Jak ta-
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two stwierdzié¢ tylko czysta struktura heksagonalna (2H) daje catkowita swobode wyboru
miejsca pierwszego przesuniecia: kazda z warstw (0001) ma wtedy obie sasiednie warstwy
bedace w tej samej pozycji (np. ... ABABABABAB...: kazda warstwa B jest otoczona przez
dwie A i odwrotnie, patrz paragraf , dzieki czemu sama moze przejs¢ do alternatywnej
pozycji (np. z B do C lub z A do C). Po wprowadzeniu pierwszego i nastepnych bledow
utozenia rosnie liczba warstw kubicznych w zwiazku z czym w procesie relaksacji naprezen
zwieksza sie ilos¢ przesunie¢ niedozwolonych. Proces ten, prowadzony w opisany sposob,
zbiega do struktury catkowicie nieuporzadkowanej, rys. [3.15] Struktura nieuporzadkowana
sklada si¢ z mieszaniny domen typu 2H i 3C o réznej diugosci, (por. paragraf[1.4.2).

Przeciwnie do czystej struktury 2H, czysta struktura 3C' gwarantuje niemal catkowita
odpornos¢ na przesuniecia wprowadzane wedtug proponowanego modelu. W strukturze
kubicznej prawie kazda warstwa sasiaduje z dwiema innymi, bedacymi w réznych pozy-
cjach (np. ABCABCABC: A sasiaduje z B i C, B sasiaduje A i C, C sasiaduje z A i B), co
zmusza ja do pozostawania w pozycji wyjsciowej, gdyz dowolne jej przesuniecie powodowa-
taby powstanie zabronionej sekwencji dwoch identycznych warstw. “Prawie” kazda, gdyz
dwie warstwy powierzchniowe maja tylko jednego sasiada, a co za tym idzie - mozliwosé
relaksacji naprezenia przez przesuniecie do innej pozycji. Powierzchnia jest jedynym miej-
scem, gdzie moga tworzy¢ sie btedy utozenia. Pomimo tego, ze w przypadku krysztalow
nanometrowych dwie warstwy powierzchniowe stanowia istotna cze$é¢ wszystkich warstw
krysztatu, rozporzadkowanie struktur 3C' poprzez przesuniecia pojedynczych warstw jest
zdecydowanie trudniejsze niz jakichkolwiek innych politypow, rys|3.16|

Symulacje wprowadzania jednowymiarowego nieporzadku prowadzono wedtug nastepu-
jacego algorytmu:

1. Ustal wyjsciowa sekwencje politypowa
np. 19-warstwowa sekwencja 'BA BCAB ACBACB CAB ACBA’, jak na rys. [3.14]

2. Wybierz losowo warstwe - kandydata na przesuniecie
np. 12-tq warstwe sekwencji 'BA BCAB ACBACB CAB ACBA’, z rys. [3.14]

3. Sprawdz, czy jej przesuniecie nie doprowadzi do niefizycznej sekwencji
jesli nie: kontynuuj
jesli tak: wro¢ do kroku 2 (ponéw losowanie)
tutaj: przesuniecie prowadzi do sekwencyi 'BA BCAB ACBACA CAB ACBA’, do-

zwolonej, jak na rys.

4. Dokonaj przesuniecia warstwy (biezaca sekwencja zmienia sie)
nowa sekwencja jest teraz 'BA BCAB ACBACA CAB ACBA’, jak na rys.

5. Kontynuuj od kroku 2 z biezaca sekwencja

Prawdopodobienstwo udanego (fizycznego) przesuniecia warstwy w kroku 3-4 jest w za-
sadzie proporcjonalne do liczby warstw h w krysztale. Liczba przesunie¢ okresla stopien
zaawansowania procesu rozporzadkowywania struktury wyjsciowej i jest unormowana do
liczby warstw (Przesuniecia na warstwe, Shifts Per Layer, SPL). Okresla ona liczbe
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Rysunek 3.15: Przebieg symulacji wprowadzania btedéw utozenia do ziarna o wyjsciowe;j
strukturze 2H wedtug modelu przesunie¢ warstw (0001). Sekwencja 60 warstw odpowiada
krystalitom o srednicy okoto 150A. Lewa kolumna wydruku to krok symulacji, srodkowa:
chwilowa struktura politypowa (warstwy h zacienione), prawa: heksagonalnosé krysztatu.
Brakujace kroki symulacji odpowiadaja (zablokowanym) prébom dokonania niefizycznego

przesuniecia.



114 ROZDZIAL 3. BADANIA MIKROSTRUKTURY NANOKRYSZTALOW

0 XCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCeeeex 0.0000
30 xRcccceccececccccececcecceccececcececcecccccccccccccccceccccccceeeeex 0.0167
59 xRhcccccecccccccececccecceccecccecccecccccccececcccccccecccCCCcCceeceex 0.0167
95 b33 teTeleleTelelel el Y oY el el elelel el ot T T eTeTel el el Y of ef el elelel el T T T T el el el el T of of elelelel el T T T T eTel el TP S 0.0167
130 xhccccecceccecccecceccecceecceecccecceccecceeccecceccecceccechx 0.0333
137 xhhccccccccecccccecccecccccececccecceccecccecceccccccccceccccccchx 0.05

158 xhhcccccccccecccecccecceccccceeccecccecceccccccccccccecccccchhx 0.0667
168 xhhcccccecccceccccccecceccccccccccccecceccecccccccceeccechhex 0.0667
184 xhhccceccccccecccccccccccccccecccecccccccccccccecccccccccccchhx 0.0667
185 xhhccccccceccccccecccccceccceccccccccccccceccccceccccccccccechhex 0.0667
187 xhhcccceccccccecccecceccecccccccecccccceccccccccccccccceccchheex 0.0667
192 xhhcccecceccccecccccceccecccccecccccceccecceccceccccccecchhecex 0.0667
205 xhhcccccececccccecccccccccecccccecccecccccccccccecccccchhechx 0.0833
207 xhhcccceccccceccccccceccccccccecccccccecceccccccecccccccechheechx 0.0833
212  xhhcccccccccccccecceccccceccccecccecceccccccccccccecccchhecechx 0.0833
217 xhccccceccecccceecceccecceccccceeccecceccccccccecccchhecechx 0.0667
247 xhcccccecceccccceccccccecccecccccecccccccccccccccecccchhecchhx 0.0833
250 xhccccceccececcecceecceccecceccecccceccecceccecceccechheechhx 0.0833
257 xhccccceccecccecccccecccccccccecccceccecceccccccccccccecchhechhx 0.0833
258 xcccccccccccccccccccccccceccccceccceccccccccccceccccecchhechhx 0.0667
280 xccccccecccccccecccccceccecccccecccecceccccccccecccchhecchhx 0.0667
282 xcccccccccccececccccccccccecccecccccccecceccceccccccceccchhecechhx 0.0667
289 xcccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccchhecechhx 0.0667
306 xhcccccecccccccccccceccecceccceccceccecceccccccccecccchhecechhx 0.0833
316 xhccccceccecccceeccecccecceccceceecceccecceccccceccchheccechx 0.0667
323 xhccccceccecccceccccccccccecccccecccecccccccccccceccchhecechhx 0.0833
346 xhhccccccccccccccccecccccccccccccccecccccccceccccccchhecechhx 0.1

349 xhhccccccccccccceccecccccecccceccecceccecceccccccceccchheccechx 0.0833
352 xhhccccceccccccccecceccecceccccceecceccecccccccccecccchhecechx 0.0833
358 xhhcccccececccccecccccceccecccecccccccceccecccccccccchhecceex 0.0667
385 xhhccccccccceccccccceccccceccecccccccecceccecceccccccechheceex 0.0667
387 xhccccceccecccecceccecccccccccccceccccccccccccccccccechhecceex 0.05

391 xhcccccecceccccccecceccceccececcceccecceccecccecccccccccechheceex 0.05

395 xhhcccccececccccccccccceccecccccccccccceccecceccccccechheceex 0.0667
408 xhhcccccccccceccecceccceccceccecccccccccccecccccccccchhecceex 0.0667
410 xhcccccccccccccceccccccecccccccccceccccccccccccccceccchhecceex 0.05

413  xhhccccccccccecceccceccecccccceccecccecccccccccccceccchhecceex 0.0667
415 xhhcccecccccccccccccecceccccceccccccecceccccccccccccechheecex 0.0667
417 xhhcccecccccecccccceccecccccccccccceccccccccccccccechhecceex 0.0667
430 xhhcccccccccccccccccecceccecccecccecccccceccecccccccccechhecceex 0.0667
432  xhhccccccccccecceccceccecccccccecceccccccccccccccceccchhecceex 0.0667
439  xhccccccccccccccccceccecccccecccccccecceccccceccccecechhecceex 0.05

440 xhccceccecccecccccceccecccccecccccceccecccccecccccchhecceccex 0.05

456 xhcccccceccecceccceccceccecceccceccccccccccccecccccechheececex 0.05

458 xhhccccccccccecceccecceccccccececcecccccccceccccccccecchheccecex 0.0667
464 xhhcccccccccceccccceccecccccceecccccecccccecceccccechhecccecex 0.0667
488 xchcccecccccecccccceccecccccecceccceccecccccecccechhececccex 0.05

494 xchccceccccceccccccccccccccccccccccccccccccccccccchhecccechx 0.0667
495 xchcccecccccccccceccccccccccccccceccccccccccccccccccchheccechx 0.0667
497 xchcccececccccceccecceccecccccccecceccecccccccceccccccchheccecex 0.05

505 =xchcccececcececcccccecceccccceccecccceccecceccecccechhececccex 0.05

513 xchcccceccecccccccccccceccecccccccccccceccecccccechheccceccex 0.05

527 xchcccceccccccccccccecccccececccccccccecccccceccecccechheccecccex 0.05

538 xchcccccccecccecceccecceccecccecccecceccecccecccccechheccecccex 0.05

542 xchccceccccecececcccceccecccccecccccccecceccecceccchheccececccex 0.05

543 xchcccccececccccecccccceccecccccecccccceccecccechhececcceceex 0.05

545 xhhhcccceccceccccccccecccecceccecccccccecceccecceechhecccecceccex 0.0833
555 xhchhcccccccccccecceccccceccececcceccecceccecccechhecccecceccex 0.0833
557 xhchhccceccccccccecceccecceccececcceccecccecceccechhecceccceceex 0.0833
563 xhchhcccceccccecccccecceccccceccecccceccecceccechhecccecceceex 0.0833
592 xhchhccceccecccceccccccccceccccccccccccccccccchhecceccccecceex 0.0833

Rysunek 3.16: Przebieg symulacji wprowadzania btedéw utozenia do ziarna o wyjsciowej
strukturze 3C' wedtug modelu przesunie¢ warstw (0001). Sekwencja 60 warstw odpowiada
krystalitom o srednicy okoto 150A. Lewa kolumna wydruku to krok symulacji, srodkowa:
chwilowa struktura politypowa (warstwy h zacienione), prawa: heksagonalno$é¢ krysztatu.
Brakujace kroki symulacji odpowiadaja (zablokowanym) prébom dokonania niefizycznego
przesuniecia.
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wszystkich przesunie¢, czy raczej “prob przesunie¢”, wlaczajac w to roéwniez te nieefek-
tywne.
Proces implementacji btedow utozenia wedtug zatozonego mechanizmu mozna podzieli¢

na dwie fazy, rys. |3.17b:

1. wzrost heksagonalnosci w przedziale SPL € (0,1)
2. spadek heksagonalnosci powyzej ~ 1 SPL

Aby wyjasni¢ powody istnienia maksimum heksagonalnosci dla wiekszosci politypow
potrzebna jest doktadniejsza analiza zmian sekwencji politypowych w trakcie procesu wpro-
wadzania btedow utozenia.

3.5.4 Operatory zmiany sekwencji

Zgodnie z przyjetym mechanizmem powstawania bledéw ulozenia, efekt przesuniecia po-
jedynczej warstwy (0001) zalezy od pozycji obu warstw z nia sasiadujacych. W tabeli
wymieniamy wszystkie warianty sekwencji politypowych mogacych powsta¢ na skutek prze-
suniecia pojedynczej warstwy h dla trzech konfiguracji jej otoczenia:

e przesuwamy samotng warstwe h (’h’ otoczone warstwami typu c):
wynik: chc—hhh, kreacja dwoch dodatkowych warstw A

e przesuwamy pare warstw typu i ("hh’ otoczone warstwami typu c):
wynik: chh—hhc, liczba warstw h niezmieniona lecz wynikowa para jest przesunieta

o jedna pozycje

e przesuwamy trojke warstw typu h ("hhh’ otoczone warstwami typu c):
wynik: chhh—hhch, lub: hhhc—hchh, lub: hhh—chc, wtracenie warstwy ¢ w sekwen-
cje badz anihilacja dwoch warstw h, zaleznie od miejsca przytozonego przesuniecia

Latwo zauwazyé, ze trzeci wynik jest ztozeniem dwoch pierwszych, mianowicie:
e przejécie: hhh—che jest przejsciem odwrotnym w stosunku do wyniku pierwszego

e przejscie: chhh—hhch mozna roztozyé na: przesuniecie chh—hhe (wynik drugi) i
zachowanie skrajnej warstwy h niezmienionej h—h

Analogiczna analiza coraz dtuzszych sekwencji warstw typu h (patrz np. rys. ) poka-
zataby, ze kazda przemiane sekwencji politypowej krysztatu powstata w oparciu o prezen-
towany model przesunieé¢ plaszczyzn (0001) mozna zapisaé¢ jako ztozenie dwoch podstawo-
wych operacji:

G : chc— hhh (3.25)
P : chh — hhc (3.26)
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Rysunek 3.17: Proces rozporzadkowania pieciu struktur politypowych: 2H (sekwencja AB),
3C(ABC), 4H(ABCB), 6 H(ABCACB) i 8H(ABCABACB) prowadzonego wedlug modelu
przesunie¢ warstw (0001). Liczba przesunie¢ zostala unormowana do liczby warstw w
krysztale (Shifts Per Layer, SPL). Niezaleznie od liczby warstw: (a) 50 warstw, ziarno
okolo 1204; (b) 10000 warstw, ziarno okoto 2.5 um, wiekszos¢ politypow przechodzi w stan
caltkowitego nieuporzadkowania po ~ 10 SPL. Wyjatek stanowi czysta struktura 3C', ktoéra
osigga zauwazalna heksagonalnos¢ wytacznie w przypadku ziaren nanometrowych. Fluktu-
acje dla modelu matego ziarna (a) zwigzane sq ze stabg statystykq: pojedyncze przesuniecie
moze powodowac wzrost heksagonalno$ci nawet o % -100% = 4%.
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h’ ’hh’ ’hhh’

L wyjsciowa sekwencja hc xccheex | xcchheex | xcchhheex
wyjsciowa sekwencja ABC' | ABCACBA | ABCACABC | ABCACACBA
miejsce przesuniecia I | |
nowa sekwencja ABC ABCBCBA | ABCBCABC | ABCBCACBA
nowa sekwencja hc xchhhcx | xchhccex | xchhchecex
wynik h—hhh | hh—hh hhh—hh-+h

II. || wyjsciowa sekwencja hc xcchheex | xcchhheex
wyjsciowa sekwencja ABC ABCACABC | ABCACACBA
miejsce przesuniecia I |
nowa sekwencja ABC ABCABABC | ABCABACBA
nowa sekwencja hc xccchhex | xcccheecex
wynik hh—hh hhh—h

III. | wyjsciowa sekwencja hc xcchhhcex
wyjsciowa sekwencja ABC ABCACACBA
miejsce przesuniecia I
nowa sekwencja ABC ABCACBCBA
nowa sekwencja hc xcchchhex
wynik hhh—hh+h

117

Tablica 3.6: Mozliwe warianty zmian sekwencji hc politypu spowodowane pojedynczym

przesunieciem ptaszezyzny (0001) dla trzech wyjsciowych sekwencji: ’h’; ’hh’ i "hhh’.
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oraz odpowiednich operacji odwrotnych:

G™' . hhh — chc (3.27)
Pt . hhc— chh (3.28)

3.5.5 Rozklad dlugosci domen

Ewolucje rozktadu dlugos$ci domen najdogodniej jest przesledzi¢ na przyktadzie bardzo
dtugiej sekwencji czystego politypu 2H, rys. [3.18

e SPL € (0,0.001) W poczatkowej fazie procesu operator G~1 dzieli kazda dtuga wyj-

$ciowa domene 2H na dwie mniejsze (wciaz duze), tworzac jedna izolowana warstwe
h (wzrost liczebnosci domen o dtugosci 1) i dwie warstwy c.

SPL € (0.001,0.01) W pewnym momencie gwaltownie wzrasta prawdopodobieri-
stwo znalezienia krétkiej@ domeny heksagonalnej i to praktycznie niezaleznie od jej
dhugosci. Nieco bardziej prawdopodobne sg domeny najkrétsze[:?]. Krysztal osigga
przejsciowy stan nieuporzadkowania, w ktorym rozktad dlugosci domen jest “biaty”
(prawdopodobienistwo znalezienia kazdej dtugosci jest podobne).

SPL € (0.01,1) W dalszym ciagu nastepuje rozbicie domen o bardzo zréznicowanej
dhugosci na kroétsze, o podobnych ditugosciach. Jednoczeénie operator G~ tworzy
przy kazdym podziale domeny jedna izolowana warstwe h, ich liczba jest wiec nie-
pomiernie wigksza od domen o wigkszych diugosciach, rys. [3.18b. Przy tej okazji
anomalnie wzrasta tez liczba domen o dtugosci 3, z racji wlasnosci operatora G. Ko-
lejna mozliwa konwersja jest “doklejenie” wedrujacych domen 'hh’ do powstajacych
w duzych ilogciach domen o dtugosciach 11 3. Zwicksza to prawdopodobienistwo po-
wstania domen 315 (maksima na rys. [3.18b). Dokonuje sie inwersja obsadzeri domen
o dtugosciach 2 — 3, 4 — 5, itd. na korzys$¢ tych nieparzystych.

SPL € (0.1,10) Réwnolegle operacje P i P~! “rozprowadzaja” nieréwnowagowe do-
meny o nieparzystych dlugosciach. W ten sposob réwnolegle do podziatu domen
dhuzszych na krotsze nastepuje konwersja nadreprezentowanych najkrotszych domen
w krysztale. Maksima z rys. [3.18p zanikaja.

SPL > 10 Nastepuje uformowanie ostatecznego rozktadu wielko$ci domen charakte-
rystycznego dla krysztatu catkowicie nieuporzadkowanego.

Proces wprowadzania bledoéw ulozenia do innych politypow (4H, 6H, 8H) przebiega po-
dobnie (rys. [3.19)) z tym zastrzezeniem, ze bardzo dtugie domeny heksagonalne nie istnieja
w nich od samego poczatku, wiec przedmiotem dzielenia sa raczej odpowiednie, dtugie
domeny 4H, 6H i 8H. Zachowuja natomiast waznos$¢ uwagi na temat konwersji nad-
reprezentowanych najkrotszych domen heksagonalnych i tworzenia ostatecznego rozktadu

HKrotkiej w poréwnaniu do dtugosci domeny wyijsciowej, tj. dtugosci rzedu kilkudziesieciu warstw.
127wlaszcza w przypadku nanokrysztaléw; dokladniejsza dyskusja dalej.
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Rysunek 3.18: ROZKLAD DEUGOSCI DOMEN (D.S, pozioma o§ liniowa) heksagonalnych w
trakcie wprowadzania btedow ulozenia do krystalitu o strukturze 2H i dtugosci 1000000
warstw. Zaawansowanie procesu tworzenia nieporzadku wyrazone jest w przesunieciach na
warstwe (Shifts Per Layer, SPL, pozioma o$ logarytmiczna), a jego kierunek zaznaczono
strzatka. Liczba domen (o$ pionowa) zostata unormowana do liczby domen w krystalicie.
W skali logarytmicznej (a) widaé¢ faze procesu (“kanal”), w ktorej spektrum dtugosci domen
jest biate. W skali liniowej (b) wida¢ maksima rozktadu dla domen o dtugosciach niepa-
rzystych (1,3,5). W ostatniej fazie procesu (SPL > 100) domeny buduja wyktadniczy

rozktad dtugosci - stan catkowitego nieuporzadkowania.
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domen struktury nieuporzadkowanej. Proces rozporzadkowywania struktury 3C jest w
ramach prezentowanego modelu calkowicie nieefektywny (rys. 3C). Mozna méwié o
catkowitej rezystywnosci dtugich domen 3C na wprowadzanie btedéw utozenia opisywana
metoda.

Rownolegle do rozporzadkowywania domen heksagonalnych nastepuje tworzenie (struk-
tura 2H) lub przeksztalcenie (struktury 4H, 6H, 8H) rozkladu wielkosci domen 3C,
rys. [3.19] kolumna II. W przypadku struktury 2H kazdy akt podzialu domeny przy po-
mocy operatora G~! tworzy dwie domeny 3C o dlugosci 1 (warstwy typu c¢). Tak wiec
od samego poczatku procesu nastepuje przyrost ich liczby. W innych politypach domeny
3C" wystepuja natywnie, np. w 4H maja one dlugo$é 1, i nastepuje tylko ich konwer-
sja do innych dlugosci w okoliczno$ciach podobnych do opisanych poprzednio dla domen
heksagonalnych.

Pod koniec procesu rozporzadkowywania (SPL > 10) tworzy sie koricowy rozklad wiel-
kosci domen 3C odpowiadajacy strukturze catkowicie nieuporzadkowanej, identyczny z
rozktadem domen 2H.

3.5.6 Rozklad dtugosci domen krysztalu nieuporzadkowanego

Rozktad dtugosci domen catkowicie nieuporzadkowanego krysztatu jest rozktadem wyktad-
niczym, co dobrze wida¢ na rys. [3.19] (prosta linia rozktadu dla SPL > 100 w skali loga-
rytmicznej). Jest on dany wzorem:

DSD(z) = aexp(—azx), (3.29)
gdzie a = In 2. Lub podstawiajac a:

In2
DSD(z) = 27
Jest to zgodne z przewidywaniami, poniewaz wtasnie taki rozktad dtugosci miatyby domeny
budowane poprzez losowanie kolejnych warstw (h lub ¢) z rownym prawdopodobieﬁstwemﬁ
0.5, czyli catkowicie nieuporzadkowane.

3.5.7 Rozklad dlugosci domen w krysztatach nanometrowych

Opis podany w [3.5.5 pozostaje w mocy takze w odniesieniu do krysztalow nanometro-
wych, z tym jednak zastrzezeniem, ze prawdopodobienstwo znalezienia domeny o dtugosci
wiekszej niz rozmiar krysztatu musi znika¢. Nanokrysztaly sa obiektami nie wiekszymi niz
kilkadziesiat /kilkaset nanometréw, co odpowiada 100 — 1000 warstw. W takim przypadku,
Tys. , nie obserwujemy (poza najwiekszymi nanokrysztatami) fazy procesu rozporzad-
kowania z bardzo szerokim rozkladem dtugosci domen. W dalszym ciagu jest jednak obecna
inwersja obsadzeri domen o dtugosciach 2 — 3, 4 — 5, itd., na korzys¢ nieparzystych. Zo-
staje ona przetlamana, tak jak w przypadku duzych krysztalow, i tworzy sie ostateczny,
wyktadniczy rozklad dtugosci domen krysztatu nieuporzadkowanego.

¥ Prawdopodobienistwo, ze wylosujemy warstwe h: P(h) = 3, ze wylosujemy dwie pod rzad: P(hh) =

11 =55, trzy: P(hhh) = %, itd.
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Rysunek 3.20: Rozktad dtugosci domen 2H w trakcie wprowadzania btedéw utozenia do
krysztalu nanometrowego: 1000-warstwowego (a) i 100-warstwowego (b). Przy rozpo-
rzadkowywaniu mniejszych nanokrysztatow nie ma fazy biatego spektrum dtugosci domen.
Natomiast tworzenie finalnego rozktadu wyktadniczego przebiega podobnie jak dla duzych
krysztatow (konwersja najkrotszych domen na dtuzsze i “prostowanie” inwersji obsadzer
domen o dtugosciach 2 — 3, 4 — 5). Dla zachowania zgodnosci z poprzednimi rysunkami
zachowano, niepotrzebng tutaj, skale SPL < 0.001.

3.5.8 Rozklad dlugosci domen a dyfrakcja

Postaé¢ rozktadu dtugosci domen w warstwowym krysztale czesciowo lub catkowicie nieupo-
rzadkowanym ma kapitalny wptyw na jego wtasnosci dyfrakcyjne. Na rys. wykreslono
profile trzech najsilniejszych refleksow GaN (1010, 0002 i 1011) odpowiadajace zmienia-
jacym sie rozktadom dlugosci domen 2H (3.21p) w trakcie symulowanego wprowadzania
bledéw utozenia pod wplywem wysokiego cisnienia niehydrostatycznego. Najsilniejszej de-
gradacji w trakcie wprowadzania bltedéw ulozenia doznaje maksimum (1011). Odpowiada
ono rodzinie ptaszczyzn przecinajacych warstwy heksagonalne (0001) pod katem ostrym.
Gladka w strukturze 2H plaszczyzna (1011) jest “cieta” przez bledy ulozenia na coraz
krotsze paski o szerokosci krysztatu i dlugosci 1 — 3 — 5 warstw, wynikajacej z rozkladu
dtugosci domen 2H (3.21b). Jest to wyraznie widoczne w fazie wyréwnywania inwersji
obsadzen domen o dtugosciach 4 — 5, w ktorej zmniejsza sie liczba domen najdtuzszych (5).
Podobny proces ma miejsce w odniesieniu do maksimum (1010), odpowiadajacego plasz-
czyznom prostopadlym do warstw heksagonalnych (0001). Natezenie maksimum (0002)
pozostaje w zasadzie niezmienione, jesli nie liczy¢ silnie podniesionego poziomu tta. Tto
jest bardzo charakterystycznym elementem profili dyfrakcyjnych struktur nieuporzadko-
wanych a bierze sie ze znacznej liczby obiektow zbyt krotkich (domeny o diugosciach 1
i 2) i utozonych wzajemnie w sposob eliminujacy konstruktywna interferencje. Koricowy
stan catkowitego nieuporzadkowania krysztal osiaga po wprowadzeniu ok. 10 przesunieé
na jedna warstwe. Oznaczaloby to przejscie ponad stu dyslokacji w pojedynczym nano-
krysztale, co jest liczba duza, ale jest mozliwe (obserwuje si¢ doswiadczalnie, ze dojscie do
stanu catkowitego nieuporzadkowania wymaga przyltozenia cisnienia rzedu kilkudziesieciu
G Pa i/lub aktywacji termicznej).

Hipoteze o chwilowym istnieniu uktadu z przewaga domen o dtugosciach nieparzystych
wydaja sie potwierdza¢ jego szczegbdlne wlasnosci dyfrakcyjne. Mianowicie, w stadium
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Rysunek 3.21: (a) Rozktad dtugosci domen (DS, pozioma o$ liniowa) typu 2H w trakcie
procesu wprowadzania btedéw utozenia do sferycznego ziarna GaN o grubosci 80 warstw
(100A érednicy). Postep rozporzadkowywania wyrazony jest w liczbie przesunie¢ plasz-
czyzn (0001) unormowanej do liczby warstw (Shifts Per Layer, SPL, pozioma o$ logaryt-
miczna). (b) Dyfraktogramy proszkowe GaN odpowiadajace kolejnym stadiom procesu
z rys. (a) symulowane zmodyfikowana metoda Debye’a (model proszku polidyspersyjnego
dla krysztaléw z bledami ulozenia MLRDF/LCF, patrz 2.2.4). Widoczne (od lewej)
maksima: (1010), (0002) i (1011).

procesu rozporzadkowania odpowiadajacemu SPL ~ 1 mamy (rys. [3.21b) juz do czynienia
z domenami catkowicie rozdrobnionymi, réwnie rozdrobnionymi jak dla SPL = 100 - obie
fazy procesu réznia sie tylko proporcjami obsadzen dtugosci 1-3—512—4. Odpowiadajace
tym fazom dyfraktogramy proszkowe (rys.|3.21j) réznia sie jednak w sposob zasadniczy, co
pozwala na ich odréznienie, np. przez poréwnanie proporcji natezen linii (0002) i (1011).
Zostalo to zaobserwowane doswiadczalnie.

3.5.9 Wyniki eksperymentalne

Dyfraktogramy proszkowe nanokrysztatow GaN zostaly zmierzone w komoérce diamento-
wej we wzrastajacych ciénieniachﬂ, az do 20.5 GPa. Przedstawiono je w lewej kolum-
nie rys. [3.22] Jak wida¢ na rys. 3.22] proporcje maksiméw dyfrakcyjnych ulegaja silnym
zmianom: natezenia najsilniejszych linii (1010) i (1011) zmniejszaja sie, odpowiednio, do
ok. 50% 1 30% wyjsciowych natezenn mierzonych wzgledem linii (0002). Linia (0002) nie
zmienia si¢ w trakcie procesu, jesli nie liczy¢ podniesionego tta. Wszystkie linie dyfrak-
cyjne silnie poszerzajg sie. Zaobserwowane zmiany byty trwate: po zdjeciu cisnienia ksztatt
i proporcje natezeni pozostalty takimi jak w 20.5 G Pa. Pokazuje to, iz w materiale zaszty
trwate zmiany strukturalne, jakimi sa wprowadzone w czasie procesu zageszczania btedy
utozenia. W prawej kolumnie rys. |[3.22 pokazano dyfraktogramy obliczone numerycznie
ab initio tak, jak to opisano w paragrafie 2.2.1] Podczas obliczania dyfraktogramow uzyto

14Cignienie ustalano za pomoca pomiaru zmian wartodci parametru sieci zlota, ktérego drobiny zostaty
dodane do probki azotku galu. Tak wiec podane wartosci p odpowiadaja cisnieniu hydrostatycznemu
dzialajacemu na drobiny ztota w o$rodku tworzonym przez nanokrysztalty GalV.
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struktur krystalicznych Ga N, bedacych wynikiem wprowadzania btedéw utozenia do czy-
stej struktury 2H za pomoca przesunie¢ pojedynczych warstw (0001) tak, jak to opisano
w paragrafie [3.5.3]

Poréwnujac pary dyfraktograméw w kolejnych wierszach rys. wida¢, ze oblicze-
nia ab initio (krzywe po prawej) odtwarzaja jakosciwo przebieg krzywych doswiadczalnych
(po lewej). Wraz ze wzrastajacym ci$nieniem refleksy widoczne na dyfraktogramach do-
swiadczalnych poszerzaja sie i podnosi sie natezenie tta. Odpowiednie krzywe teoretyczne
zachowuja sie analogicznie. Ro6znice natezeni reflekséw widoczne przy niskich cisnieniach
wynikaja z przyjetego ksztaltu i rozmiaru ziaren. W symulacji uzywano kulistych modeli
krystalitow, w ktorych mamy te sama liczbe atoméw wzdhuz kazdego kierunku krystalo-
graficznego. Rzeczywiste nanokrysztaty GaN rosng zazwyczaj w postaci kolumn heksago-
nalnych, co drastycznie zmniejsza ilo$¢ par atomowych lezacych w kierunkach ukosnych,
rowniez w kierunku (1011), zmniejszajac tym samym natezenie odpowiedniego refleksu.
Roéznica szerokosci linii jest zwiazana z wielkoscig modeli uzytych podczas obliczeni dyfrak-
cji, ktora ustalono na 160A z powodéw ograniczen numerycznych. Rozmiar mierzonych
nanokrysztaléow GaN jest wiekszy, stad szerokos¢ linii dyfrakcyjnych - mniejsza. Wraz ze
wzrostem cisnienia (kolejne wiersze rys. [3.22)) wpltyw opisanych roznic ksztattu i rozmiaru
ziarna na obraz dyfrakcyjny zmniejsza sie. Po (lewej) stronie rzeczywistych nanokryszta-
t6w razem z cisnieniem pojawiaja si¢ naprezenia sieci krystalicznej nieco poszerzajac linie
dyfrakcyjne (przejscie od 1.53 do 5.96 GPa). Po (prawej) stronie krzywych symulowanych
struktura bledéw utozenia (rozklad dlugosci domen 2H) staje sie najsilniejszym czynni-
kiem ksztaltujacym obraz dyfrakecyjny poczawszy od przejscia z 0.2 do 0.4 SPL (co odpo-
wiada zmniejszeniu heksagonalnosci z P(h) = 0.8 do 0.7). Od tego miejsca (p = 10 G Pa,
SPL = 0.4, P(h) = 0.7) wplyw ksztaltu i rozmiaru ziaren staje sie tylko poprawka do
ksztaltu dyfraktogramu okreslanego przede wszystkim przez strukture bledéw utozenia
gdyz koherentnie rozpraszajace domeny 2H staja sie mate (por. rys. ) W poréwnaniu
do rozmiaru nanokrysztatu. Nie mozna réwniez wykluczyé pekania rozcigglych w prze-
strzeni plytek i igiet GaN w wysokich ci$nieniach niehydrostatycznych, co takze zbliza
proporcje maksiméw mierzonych do symulowanych. W ci$nieniu 20.5 G Pa nanokrysztaty
GaN osiagaja stan bliski catkowitemu nieuporzadkowaniu (heksagonalnosé P(h) = 0.6)

za$ rozklad dlugosci domen 2H staje sie wyktadniczy (por. paragrafy 1[3.5.7)).

3.5.10 Wnioski

Zaproponowany prosty model poprzez przesunie¢ pojedynczych warstw (0001) jest - jak
sadzimy - jednym z prawdopodobnych mechanizméw relaksacji naprezenn w strukturach
2H. Przemawiaja za tym dwa fakty: najmniejsza energia przejscia dyslokacji wlasnie
wzdhuz plaszezyzn (0001) oraz obecnosé¢ w doswiadczalnych danych dyfrakcyjnych cha-
rakterystycznych zmian powodowanych przez btedy utozenia, tworzace sie na skutek tych
dyslokacji. Na przyktadzie nanokrysztatow GaN pokazano, ze obserwowane w wysokich
ciSnieniach gwaltowne zmiany wlasnosci dyfrakcyjnych materialu mozna wyjasni¢ za po-
moca prezentowanego modelu. Majac pelng $wiadomosé, ze model ten nie uwzglednia
szeregu zjawisk, ktore z pewnoscia zachodza réwnolegle do wyzej opisanych (jak np. $ci-
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Rysunek 3.22: Poréwnanie profili dyfrakcyjnych nanokrystalicznego GaN (ziarno ZOOA)
zmierzonych w wysokim cisnieniu w komoérce diamentowej w warunkach niehydrostatycz-
nych (lewa kolumna) z krzywymi symulowanymi (prawa kolumna). Do symulacji uzyto
kulistych modeli ziaren GaN o §rednicy 160A z sekwencja politypowa modyfikowana me-
toda wprowadzania przesunie¢ warstw (0001). Liczba przesunie¢ na warstwe (Shifts Per
Layer, SPL) okresla stan nieuporzadkowania struktury. Do obliczenia dyfraktogramow
proszkowych uzyto wzoru Debye’a. Widoczne (od lewej) maksima: (1010), (0002) i (1011).
Ostatnie, czwarte maksimum krzywych eksperymentalnych pochodzi od krysztalow ztota,
uzywanego jako wskaznik cisnienia.
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nanie krysztatow wzdtuz warstw (0001)), mozna powiedzie¢, ze przesuniecia pojedynczych
warstw (0001) sa jednym z mechanizmow relaksacji naprezen w nanokrysztatach o struk-
turze 2H i pokrewnych (np. strukturach najgestszego upakowania z btedami utozenia, jak
SiC' czy diamentu). Pokazano, ze opisywane w pracy (§2.2) metody obliczen ab initio
w dyfrakeji proszkowej pozwalaja §ledzi¢ przemiany dowolnie zlozonych struktur atomo-
wych, w tym ewolucje jednowymiarowego nieuporzadkowania nanokrysztatéw, niemozliwe
do uchwycenia tradycyjnymi technikami.

3.6 Podsumowanie rozdzialu

W rozdziale zaprezentowano sposoby uzycia opracowanych metod do analizy praktycznych
zagadnien.

e Korzystajac z informacji zawartych w czesci teoretycznej pokazano, ze metoda Warrena-
Averbacha w przypadku proszkoéw z szerokimi rozkltadami wielkosci ziaren prowadzi
do blednych wynikéw, nawet w przypadku, gdy dane nie sa obarczone btedem po-
miarowym.

e Obliczenia ab initio polaczone z dopasowaniem danych doswiadczalnych (np. przy
pomocy algorytmu genetycznego) pozwalaja otrzymaé pelny opis struktury atomo-
wej 1 mikrostruktury materiatow nanometrowych. Taka analize mozna stosowaé¢ do
proszkow, ktore poddawane sa dalszym badaniom, np. spiekaniu badz okreslaniu
wplywu wielkosci ziarna na wtasnosci fizyczne nanomateriatow.

e Do analizy duzych ilosci danych doswiadczalnych mozna stosowaé¢ prosta metode
“F W% / %M 7. Wyznacza ona pelny rozklad wielkosci ziaren, ale jest wrazliwa na
znieksztaltcenia linii dyfrakcyjnych pochodzacych np. od bledow utozenia (wady tej
nie maja obliczenia ab initio, ktore jednak sa trudniejsze obliczeniowo).

e Analiza rozpraszania niskokatowego (SAS) pozwala na badanie utozenia ziaren, w
tym fraktali, w nanoproszku. Iloéciowe informacje o procesie pekania sie taricuchow
fraktali w nanoproszku maja podstawowe znaczenie w projektowaniu proceséw pro-
dukcji supertwardych ceramik nanometrowych.

e Obliczenia teoretyczne dyfrakeji pozwalaja Sledzi¢ metodami dyfrakcyjnymi ztozone
procesy w zachodzace w ziarnach nanometrowych. Pokazano na przyktad, ze na-
nokrysztaty GalN w wysokim cignieniu niehydrostatycznym ulegaja odksztalceniom
plastycznym powodowanym przez relaksacje naprezeni ich sieci krystalicznej. Symu-
lacja tego procesu oparta na prostym modelu przesunie¢ warstw (0001) w potacze-
niu z obliczeniami ab initio dyfrakeji na modyfikowanych strukturalnie nanoziarnach
pozwala wiernie odtworzy¢ obserwowane doswiadczalnie, silnie znieksztalcone wyso-
kociénieniowe krzywe dyfrakcyjne.



Rozdzial 4

Podsumowanie 1 wnioski

Prace niniejsza poswiecono dyfrakcji na polikrysztalach nanometrowych. Sktadajg sie na
nig trzy gléwne czesci: obliczenia numeryczne dyfrakeji proszkowej, rozwazania teoretyczne
oraz eksperymentalna weryfikacja wynikdéw otrzymanych w dwu pierwszych czesciach.

Korzystajac z informacji zawartych w czesci teoretycznej pracy wykazano, ze tradycyjne
metody analizy proszkowych danych dyfrakcyjnych (Warrena-Averbacha i Scherrera), wy-
wodzace sie z kinematycznej teorii dyfrakeji w jej standardowej postaci, sa bardzo wrazliwe
na szeroko$¢ rozktadu wielkosci ziaren. Daja one prawidlowy obraz mikrostruktury nano-
proszku tylko w szczegolnych przypadkach.

Celem pracy byto wyprowadzenie ze wzoru Debye’a takich metod analizy danych rentge-
nowskich, ktére pozwolityby na precyzyjna charakteryzacje mikrostruktury polikrysztalow
nanometrowych i stanowityby funkcjonalny odpowiednik ztozonych obliczen numerycznych
ab initio. Zostato to zrealizowane na drodze przeksztalcer analitycznych wzoru Debye’a
(por. rys. na str[12).

Na rys. (str. przedstawiono diagram wyjasniajacy powiazania istniejacych i no-
wych elementéw kinematycznej teorii dyfrakcji opartych na réwnaniu Debye’a. Otrzymane
rownanie Debye’a dla krysztatow pozwolito zinterpretowaé dyfraktogram proszkowy jako
splot potozeni linii dyfrakcyjnych (dyktowanych przez strukture atomowa) oraz profili linii
(uzaleznionych od ksztattu krystalitow). Oddzielono wiec strukture atomowa materiatu od
mikrostruktury ziaren tworzacych proszek (rozgalezienie diagramu z rys. |4.1)).

Najwazniejszym wynikiem prac teoretycznych byto podanie wyrazenia na profil linii
dyfrakcyjnej proszku z rozktadem wielkosci ziaren. Podano je w formie analitycznej i sktada
sie ono wylacznie z funkcji elementarnych. Na jego podstawie opracowano, m.in. nowsa
metode “F W% / %M 7. Jest to nie tylko najprostsza ale - wedtug naszej najlepszej wiedzy
- jedyna istniejaca metoda bezposredniego wyznaczania petnego rozktadu wielkosci ziaren
z proszkowych danych dyfrakeyjnych (patrz czesé “wielkosci mierzalne w eksperymencie
dyfrakcyjnym” diagramu z rys. [4.1J).

W ramach pracy opracowano ponadto oryginalne, efektywne metody obliczania ab initio
dyfraktograméw proszkowych uwzgledniajacych:

e log-normalny (jedno- lub wielomodowy) rozktad wielkosci ziaren
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oddziatywanie

ioni X (rozproszenie na pojedynczym elektronie)
promieni

zZ materiq

(rozproszenie na pojedynczym atomie)

réwnanie Debye’a
fizyczna (dyfraktogram proszkowy drobiny)
idealizacja
(wie ’k"s"{ (RDF()/r ) (dystrybucja ksztaltu krystalitu SD(r,R) )
abstrakcyjne)
réwnanie Bragga Wilson (1949)
(zbiér potozen linii) (profil linii proszku monodyspersyjnego)
N

~N
wielkosSci mierzalne 4 (profil linii proszku polidyspersyjnego)
w eksperymencie
dyfrakcyjnym (FW % M, FW 2y linii proszku

polidyspersyjnego)

Rysunek 4.1: Elementy opisu zjawiska dyfrakcji ujete w pracy. Przejscie od praw pierw-
szych (oddzialtywania fotonow z materia) do wielkosci bezposrednio mierzonych w eks-
perymencie. Czerwonymi, grubymi liniami oznaczono znane segmenty teorii. Zielonymi,
cienkimi liniami oznaczono segmenty przedstawione w pracy.

e ksztalt nanokrysztatow
e obecno$¢ bledéw ulozenia

Opracowanie wymienionych metod numerycznych i teoretycznych wynikato z potrzeby ilo-
Sciowej charakteryzacji mikrostruktury polikrysztatéw nanometrowych w czasie badan pro-
wadzonych w CBW PAN nad nanoproszkami SiC, GaN i diamentu. Najwazniejsze spo-
strzezenia do$wiadczalne poczynione w trakcie tych badan to:

e Dla badanych nanokrysztatow SiC' i diamentu, $redni rozmiar ziarna podzielony

przez dyspersje rozmiaréw w proszku % jest staty dla metody syntezy materiatu.

e Zakres zmiennosci % dla badanych nanoproszkéw nie wykraczal poza wartosci
graniczne (0.8 + 2), odpowiadajace skrajnym warunkom syntezy: podczas eksplozji
(0.8) i w czasie dlugotrwalego izotermicznego wygrzewania (2).

e Nanokrysztaly SiC' i diamentu w trakcie syntezy tworza struktury fraktalne o wy-
miarowosci Dy = 2 (diament) i Dy € 1+ 2 (SiC).

e W procesie wysokocisnieniowego zageszczania struktury fraktalne nanokrysztatow sa
tamane w cisnieniu kilku kilobaréw.

e Relaksacja naprezen w nanokrysztatach GalN nastepuje w znaczacej czeSci poprzez
generowanie btedow ulozenia. Zaproponowano prosty mechanizm tej przemiany
strukturalnej polegajacy na losowym przesuwaniu pojedynczych warstw (0001) krysz-
talu. Wyjasnia on obserwowane in situ efekty dyfrakcyjne.



4.1. NAJWAZNIEJSZE WYNIKI 129

Na koniec autor pozwoli sobie na nastepujaca refleksje:

Czytajac prace opisujace badania mikrostruktury réznych materialow polikrystalicz-
nych zawsze zastanawiata mnie tendencja do uzmienniania w opisie dyfrakcji tylu statych,
ile akurat trzeba, zeby dosta¢ zgodnosé danych dyfrakeyjnych i mikroskopowych (te ostat-
nie traktuje sie jako wyrocznie, bo przeciez na zdjeciu doktadnie widaé¢ krysztalty). Wynika
to oczywiscie ze stabosci opisu zwiazkéw miedzy mikrostruktura a obserwowanym roz-
praszaniem. Jednym z objawow tej stabosci jest brak kryterium pokazujacego jak blisko
rzeczywistosci jest tworzony przez autoré6w model mikrostruktury i w efekcie - ucieczka
w analize zdje¢. Tymczasem takim kryterium powinna by¢ (jak zawsze) jakosé odwzo-
rowania przez teorie danych do$wiadczalnych. Rzecz w tym, ze jak dotad jedyna teoria
dajaca dobre odwzorowanie do§wiadczeni na polikrysztatach nanometrowych byty oblicze-
nia ab initio, a te mozna prowadzi¢ tylko dla najmniejszych nanokrysztalow. Stad wzieta
sie pokusa wyekstrahowania fizycznej tresci bedgcej przyczyna sukcesu metod ab initio i
zapisania jej w niniejszej pracy tak prosto, jak to tylko mozliwe.

4.1 Najwazniejsze wyniki

o Wyprowadzenie wzoru Debye’a dla krysztalow opisujgcego dyfraktogram proszkowy
jako splot potozen linii bragowskich i profilu linii, bedacego transformata dystrybucji
ksztattu krystalitu.

o Wyprowadzenie analitycznego i sktadajacego sie wylgcznie z funkcji elementarnych
wzoru na profil linii dyfrakcyjnej proszku z rozktadem wielkosci ziaren.

e Ilosciowa analiza wielkosci otrzymywanych metoda Warrena-Averbacha dla proszkow
z rozrzutem rozmiaréw ziaren i ustalenie granic stosowalnosci tej metody.

e Opracowanie nowej metody wyznaczania pelnego rozktadu wielkosci ziaren z szero-
L e qe e . . 1 : 4 « - L.
kodci linii dyfrakecyjnej w ¢ i £ jej wysokosci.

e Doswiadczalne stwierdzenie zwiazku pomiedzy postacig rozktadu wielkosci ziaren a
technika otrzymywania materialu: badane nanoproszki SiC' i diamentu posiadaja
staly dla metody ich otrzymywania stosunek % (wartosci $redniej do szerokosci
rozktadu wielkosci ziaren).
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Dodatek A

Dodatkowe wyprowadzenia

A.1 Wyznaczanie rozkladu wielko$ci ziaren na podsta-
wie dopasowania funkcji Pearson7 do profilu linii
dyfrakcyjnej

Zaprezentowana w paragrafie metoda wyznaczania rozktadu wielkosci ziaren na pod-
stawie pomiaru dwoch szerokosci linii dyfrakcyjnej w % i % jej wysokosci jest tylko tak
precyzyjna jak wspomniane pomiary szerokosci. Precyzje te¢ mozna podnie$é poprzez do-
pasowanie do mierzonej linii dyfrakcyjnej dowolnej krzywej dzwonowej o dwoch parame-
trach szerokosci, pod warunkiem, ze jakos¢ dopasowania nie budzi zastrzezen. Jednym z
wyboréw moze by¢ krzywa Pearson7 o postaci:

Qo

[1 4 () /e 1} v

a2

(A1)

P7(q, a07a17a27a3> =

gdzie ag jest natezeniem w maksimum linii, a; - potozeniem linii, zas as i a3 parametryzuja
2 2 o e o . o . . . . . _ l _ 4
szerokos¢ linii. Ktadac ag = 11 a; = 0 i poréwnujac wyrazenie 1} zh =z oraz h = ¢

. . . s, . 1 -4 - Lo
otrzymujemy rownanie na szerokos¢ krzywej Pearson7 w = i ¢ jej wysokosci:

1
as — h A2
ECE h

Interesujace nas rozwigzania wynosza:

asv—1+ 51/as

1
FWBM(C'Q? CL3) = 2Aq =2 —1 n 22—0—1/(13 (A?))
1/a
A agy/—1 + (%) /a3
FWgM(ag, az) = 2Aq=2 e (A.4)
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Wyrazenia te sa funkcjg parametréw as i as, bedacych bezposrednim wynikiem dziatania
programéw fitujacych (np. PeakFit). Mozna wstawi¢ je do wzoréw (2.73) na rozktad
wielkosci ziaren, otrzymujac prosta praktyczna metode na jego ustalenie:

FW%M(CLQ, ag)
FW%M(CLQ, CLg)

= arcctg |277069 — 105723

B = 0.001555 4 0.00884 - ctg [0.002237 — 2101 - A]
C = —0.6515— 463695 A
2BC
<R> = (A.5)

FW%M(@Q, a3)

2BVC
FW%M(@Q, CL3)

Uwagi praktyczne W paragrafie pokazano, ze zaleznos¢ szerokosci linii dyfrak-
cyjnej od rozmiaru ziarna jest bardzo silna, szczegdlnie w zakresie rozmiaréw liczonych
w nanometrach. Dlatego wyznaczenie rozmiaru krystalitu z profilu linii dyfrakcyjnej jest
pewne. Nie jest natomiast pewne, czy wyznaczony rozmiar jest rozmiarem Srednim.

Pojecie “rozmiar $redni”’, podobnie jak “dyspersja’, ma $cidle zdefiniowany sens staty-
styczny i - jak pokazano w tej pracy - zadna metoda nie wyznacza tylko jednej z tych
wielkosci z osobna. Doswiadczalne ustalenie dwoch zmiennych w zamiast jednej wymaga
za$ odpowiednio bardziej informatywnych danych doswiadczalnych. Dlatego do wiarygod-
nego wyznaczenia rozktadu wielkosci ziaren potrzebne sg dane dyfrakcyjne bardzo dobrej
jakosci, praktycznie gladkie krzywe (rys. [3.6). Dobra statystyka pomiaru ma zasadnicze
znaczenie przy wyznaczaniu wartosci Sredniej i dyspersji rozktadu wielkosci ziaren.

Innymi stowy: z “typowych” danych proszkowych (probkowanych rzadko i ze znacznym
szumem) da si¢ oszacowaé (wcale nie $rednil) rozmiar krystalitu ale nie da si¢ obliczy¢
rozmiaru Sredniego i dyspersji rozktadu wielkosci ziaren. W przypadku nanokrysztalow
nie jest problemem uzyskanie dobrych danych nawet na najprostszym laboratoryjnym dy-
fraktometrze proszkowym, jednak nawyki (dyfrakcjonistow nie zajmujacych sie na codzien
badaniami mikrostruktury) mierzenia “pieciu punktéw na piku” moga zdyskwalifikowaé
pomiar. Ponadto wazny jest wyboér linii dyfrakcyjnych poddawanych analizie: ich pro-
fil powinien by¢ wolny od czynnikéw niezwiazanych z rozmiarem ziarna (np. naprezen,
bledow utozenia, domieszek innych faz krystalicznych, itp.)
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