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Wstep

O dyfrakcji i nanomateriatach

Dyfrakcja rentgenowska, ktéra powstata na przetomie wiekow XIX i XX, nasladowata zwykla
optyke dyfrakcyjna zastepujac szczeliny siatki dyfrakcyjnej za pomoca periodycznie ulozonych
atomow w krysztale, oSwietlanych odpowiednio krotsza fala - promieniami rentgenowskimi.
Wymnalazek tyle prosty co genialny, pozwolit na doktadny pomiar odlegtosci absurdalnie matych,
réwnych odleglo$ciom miedzy atomami, a wigc utamkom nanometra. Krysztaly, na ktorych
prowadzono doswiadczenia mozna byto wzia¢ do reki, tak wiec zewnetrzny rozmiar siatki dyfrak-
cyjnej (krysztal) w poro6wnaniu do rozmiaréw jej szczelin (atomow) byt praktycznie nieskoriczenie
duzy. To, czasami nieme, zalozenie pozwolilo znakomicie uprosci¢ odpowiednie teorie fizyczne,

nawet tak dalece jak w przypadku réwnania Bragg’a:

nA = 2dsin6, (1)

gdzie n jest liczba catkowita, A jest dlugoscia fali rentgenowskiej (typowo \ = 1A = 0.1nm),
d jest odlegtoscia miedzy plaszczyznami atoméw w krysztale, zas 0 jest katem pod ktérym za-
obserwowano pik bragowski. Réwnanie Bragg’a pozwala z doswiadczalnie obserwowanego kata
0, pod ktorym wida¢ maximum natezenia promieni ugietych przez krysztal wydobyé doktadna
odleglos¢ miedzy plaszczyznami atoméw d. A wiec trywialnie prosto zmierzono wielkosci dotad
niemierzalnie mate. Réwnanie Bragg’a razem z kilkoma réwnie prostymi formutami kinematy-
cznej teorii dyfrakcji znakomicie dziala od ponad stu lat.

Jednak wspoélczesnosé razem z powszechnym wykorzystaniem nanotechnololgii podwazyla
wygodne zalozenie o nieskoriczonym rozmiarze krysztalu. Nanokrysztaly sa jak najbardziej
skoriczonych rozmiaréw, nawet w zestawieniu z maloscig molekul, ktore je buduja. Sprawia to,
ze teoria dyfrakcji wymaga uogdlnienia, ktore wprowadzitoby parametr rozmiaru krysztatu (a
jeszcze lepiej: rozkladu wielkosci krysztalow) bezposrednio do jej formut.

7 do$wiadczen dyfrakcyjnych prowadzonych na nanokrysztatach wiadomo, ze znane od ponad
stu lat metody analizy danych dyfrakcji proszkowej sa mato doktadne w odniesieniu do granicznie
malych polikrysztalow nanometrowych. Proby zastosowania réwnania Scherrer’a do okreslenia
rozmiaru krysztalu czy metody Warren’a-Averbach’a do znalezienia rozktadu wielkosci ziaren

nanoproszku nie zgadzaja sie dostatecznie dobrze z bardzo juz udoskonalonymi metodami kom-
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plementarnymi, takimi jak mikroskopia transmisyjna (TEM).

W ksiazce zostanie pokazanych kilka praktycznych technik opracowania danych dyfrak-
cyjnych pozwalajacych na mozliwie doktadna ocene zaréwno $redniego rozmiar nanokrysztaltow
jak i rozkladu ich wielkosci. Opisane beda tez techniki obliczeniowe pozwalajace na wyznaczenie

widm dyfrakcyjnych nanoproszkéw z dowolna struktura politypowa oraz bltedami utozenia.



Chapter 1

Pomiar dyfrakcyjny

1.1 Geometrie pomiaru

1.1.1 Geometria Bragg-Brentano (odbicie)

1.1.2 Geometria Debye’a-Scherrer’a (transmisja)

1.2 Skale pomiarowe

W dyfrakcji rentgenowskiej uzywa sie najczesciej trzech skali (czyli osi odcietych, X), w ktorych
wyrazone sg obserwowane natezenia: skali wektora rozpraszania, skali kgta 20 oraz skali energii.
Kazda z tych skali jest przydatna w innej sytuacji.

Skala wektora rozpraszania ¢ jest najlepsza do obliczen i opracowywania danych. Bardzo
skraca te obliczenia, utatwia poréwnywanie roznych danych (eliminuje dlugosé fali) i utrudnia
pomytki.

Skala kata 20 jest najczesciej uzywana skala przy pomiarach dyfrakcyjnych, poniewaz jest
to po prostu skala na goniometrze, na ktérym jest zamocowany detektor. Juz z daleka “na
oko” wida¢, jaki jest kat 26, co czyni ja intuicyjna, szczegblnie w srodowisku oséb zajmujacych
sie do$wiadczalng strong dyfrakcji. Pomiary w skali kata sa tez najdokladniejsze, dlatego sa
najczesciej praktykowane.

Skala energii jest uzywana w do$¢ rzadkich sytuacjach, kiedy pomiar w skali kata jest
niemozliwy, na przyktad ze wzgledu na probke obudowana dodatkowym sprzetem pomiarowym
(jak komory chlodzace, grzejace czy ci$nieniowe). Mozna wtedy o$wietli¢ probke przez mala,
nieruchoma dziurke za pomoca wiazki bialej, tzn. niemonochromatycznej, czyli mieszaniny
kwantow rentgenowskich o réznych energiach, rys. 5.9. Przez inng mala (tez nieruchoma) dziurke
z drugiej strony probki wylatuja kwanty “przefiltrowane” przez krysztalty, tzn. tylko kwanty o
takich energiach, ktére po wpadnieciu na krysztal zostaty ugiete doktadnie w kierunku apretury
(dziurki) wylotowej. Zliczanie wylatujacych kwantow i ich energii pozwala odtworzy¢ taki sam

obraz dyfrakcyjny, jaki widzielibysmy w tradycyjnej geometrii katowe;j.
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Wszystkie wspomniane skale sa w praktyce potrzebne, dlatego przydatna jest takze bieglosé

w posltugiwaniu sie nimi i przechodzeniu od jednej do drugie;j.

1.2.1 Skala wektora rozpraszania ¢ [A_l}

Skala wektora rozpraszania ¢ jest naturalng skalg w teorii dyfrakcji (zobacz wektor q ~ S — Sg
na rys. 3.2 w §3.1.1). Wektor rozpraszania q bierze sie z odjecia od wektora fali rozproszonej
S wektora fali padajacej Sp i podzielenia roznicy przez diugosé fali A (a takze, juz tylko dla
wygody, pomnozenia przez 2m). Modul wektora rozpraszania ¢ = |q| nazywany jest w dyfrakcji
proszkowej zwyczajowo ta sama nazwa “wektora rozpraszania’, chociaz jest skalarem.

Skala wektora rozpraszania ma ta przewage nad innymi skalami, ze réwnania i wzory dyfrak-
cyjne s3 w niej mniej-wiecej o potowe krotsze. Bierze sie to z faktu, ze wektor rozpraszania

q= 4 si}\n(@)

trzeba w kazdym réwnaniu przez nia dzielié. Skala g takze “prostuje” krzywoliniows zaleznosé

naturalnie uwzglednia dtugosé fali padajacej A (jest do niej unormowany), wiec nie

szerokosei profili linii od kata, pod ktérym zostaly zmierzone (rys. 1.1 i rys. 1.2), dzieki czemu
nie trzeba za kazdym razem uzywaé trygenometrycznych zaleznosci od kata rozpraszania.

Inng zaleta skali g jest podobienistwo do najpopularniejszej skali pomiarowej 26. Jesli zastonié
0$ odcietych, trudno na pierwszy rzut oka odrozni¢ dane wyrazone o obu skalach, rys. 1.2. To
wielkie ulatwienie, poniewaz pozwala w ilo§ciowo poprawnej skali wektora rozpraszania q uzywacé
calej intuicji nabytej w czasie pomiaréw prowadzonych w skali 20. Dodatkowo, mozna tu szybko

poréwnywaé profile pikow z katow wysokich i niskich bez ryzyka duzego bledu, jak w skali 26.

1.2.2 Skala 260 [°]

Jest to najpopularniejsza skala w dyfrakcji rentgenowskiej (i nie tylko). Zaleznosé natezenia od
kata 20 (dolna krzywa na rys. 1.2) to jest to, co “wychodzi” z prawie wszystkich dyfraktometrow,
dlatego dane wlasnie w tej skali widzimy zazwyczaj jako pierwsze.

Glowng wada skali 260 jest fakt, ze w razie zmiany dlugosci fali A\, zmienig sie tez katy, pod
ktorymi obserwujemy piki dyfrakcyjne. Dla ztagodzenia tego problemu przyjeto sie porownywac
dane rentgenowskie w skali 20 dla najpopularniejszej fali o dlugosci A = 1.54056A, ktora jest
emitowana przez najczesciej uzywane w lampach rentgenowskich anody miedziane Cu. Jest to
“milczacy standard”, stad w razie braku opisu mozna zaktadaé, ze dane prezentowane w funkcji
kata 26 sa dla fali miedziowej'.

Przejscie od skali 20 do skali wektora rozpraszania odbywa sie zgodnie ze wzorem:

W rzeczywistoéci, lampy rentgenowskie emituja promieniowanie charakterystyczne w tzw. dubletach, czyli
zamiast kwantow o jednej dlugosci mamy mieszanine kwantow o dwoch dlugosciach fali, bardzo zblizonych.
Promieniowanie charakterystyczne powstaje w wyniku “upadku” elektronu z drugiej powtoki L na pierwsza
(najblizsza jadra atomu) powloke K, ktora wezesniej zostala oprozniona na skutek bombardowania wysokoener-
gentycznymi elektronami z katody lampy. Dublety biorg sie z faktu, ze “spadajace” z orbitalu 2p elektrony moga
sig r6zni¢ spinami, ktoére sa w oddzialywaniu z polem magnetycznym orbitalu (sprzezenie spin-orbita), przez co
réznia sie tez nieco energia.

Dublety w lepszych dyfraktometrach sa filtrowane: stabszy obcina sie albo na monochromatorze krystalicznym
albo (starsza metoda) przy pomocy filtru z cienkiej niklowej blaszki. W dalszym ciagu bedziemy zakladac¢, ze
promieniowanie padajace jest $ciSle monochromatyczne, czyli wszystkie padajace kwanty maja dokladnie taka
sama energie (dlugosé fali).
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q[A"]
n

0 30 60 90 120 150 180
20 [°]

Figure 1.1: Zaleznosé wektora rozpraszania q = %ﬂw) od kata 26 dla fali Cu, A = 1.54056A.
Dla katow ponizej 60° zalezno$é jest prawie liniowa, wiec profile pikow z tego zakresu katow
mozna z soba poréwnywaé. Dla wyzszych katow linie beda sie bardzo poszerzaé z katem, dlatego
analiza profilu linii powinna by¢ prowadzona po przeliczeniu danych do skali wektora rozprasza-

nia ¢, rys. 2.12.
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Figure 1.2: Poréwnanie skali kata 20 [°] (fala Cu A = 1.54056A) ze skala wektora rozpraszania

q [Afl} dla tego samego zakresu danych dyfrakcyjnych (symulacja SiC 10nm). Oba obrazy

sa podobne, ale skala 260 jest “Scidnieta” dla katéw ponizej 90°, zas “rozciagnieta” dla katow

wiekszych od 90°. Odpowiednio zmieniaja sie tez profile pikéw: ponizej 90° piki sa zawezone,

powyzej 90° - poszerzone. Z tego powodu wzory operujace w skali 26 sa bardziej skomplikowane
- muszg uwzglednia¢ deformacje pikoéw wynikajace z geometri pomiaru.
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47 sin(6)

— 1.1
q T (1.1)
gdzie 0 jest polowa kata 26, zas X\ jest dlugoscia fali w A. Angstrom to jednostka réowna
1071%n, czyli 0.1nm. Jej nazwa pochodzi od nazwiska szwedzkiego fizyka Andrzeja Jonasza

(Anders’a Jonas’a) Angstrom’a (1814-1874). Wyrazenie odwrotne bedzie oczywiscie:
Aq
20 =2 in | — 1.2
arcsin (47r> (1.2)

1.2.3 Skala energii e [keV]

Zamiast obserwowaé rozpraszanie promieniowania o ustalonej dtugosci fali w funkcji zmiennego
kata 260, mozna sytuacje odwrocié: ustali¢ kat, a uzmiennié¢ dtugosé fali padajacej. Realiza-
cja praktyczna wymaga Zrodta promieniowania bialego (polichromatycznego), czyli w praktyce
synchrotronu.

Synchrotrony sa to wielkie instalacje (najmniejsze jak peta tramwajowa, najwicksze jak duzy
stadion) podobne do akceleratoréow, gdzie elektrony (albo czesciej: pozytony) pedza w kotko
w prozniowych rurach, utrzymywane polem magnetycznym magnesow. Na zakretach (sa tam
magnesy) elektrony zmieniaja swoj ped, przez co emitujg $wiatto w praktycznie calym spektrum:
od widzialnego, przez nadfiolet az do promieni X. Dodatkowo, natezenie tego promieniowania

jest zazwyczaj wiele rzedow wielkosci wieksze od promieniowania lampy rentgenowskie;j.



Chapter 2

Ustalanie rozmiaru krystalitow

2.1 Zasada dzialania

W metodach obrazowych, np. w mikroskopii, obserwujemy obraz materiatu zblizony do rzeczy-
wistego. W metodach spektroskopowych, interferencyjnych i dyfrakcyjnych obserwujemy piki,
czyli ostre maksima, wskazujace na jakas szczegélna wlasnosé materiatu. W przypadku dyfrakeji
rentgenowskiej wyrazne piki sa dowodem wystepowania w materiale pewnych odlegltosci miedzy-
atomowych nieporéwnanie czesciej od innych.

FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO. Statystyke odleglosci miedzyatomowych pomaga
zanalizowa¢ funkcja opisujaca prawdopodobieristwo znalezienia atomu w odlegtosci r od wybranego
atomu odniesienia (poczatku uktadu wspolrzednych) nazywana FUNKCJA ROZKLADU RADIAL-
NEGO, czyli RADIAL DISTRIBUTION FUNCTION RDF'(r). Na rys. 2.1 pokazano struktury i
odpowiadajace im funkcje RDF(r) dla gazow, szkiel, krysztalow i nanokrysztalow.

W gazie czasteczki doswiadczaja do$¢ odleglych, swobodnych przelotéw. Oddzialywania
pomiedzy czasteczkami sprowadzaja sie do zderzen, nie ma sily utrzymujacej czasteczki we w
miare stalej odleglosci od siebie. Dlatego dystanse miedzy czasteczkami sa przypadkowe, zas
prawdopodobieristwo znalezienia atomu w odleglosci r rognie w sposéb ciagty jak r? (kwadra-
towo, poniewaz tak rosnie powierzchnia sfery o promieniu r, na ktorej szukamy atomoéow). Dla
gazu RDF(r) jest wiec parabola.

W przypadku szkla i innych cial amorficznych mamy sytuacje podobna do cieczy
przechodzonej: czasteczki sa w bezposrednim sasiedztwie, ale ich ruch wzgledem siebie jest
“zamrozony”, jak stopklatka filmu. Odleglosci miedzy najblizszymi sasiadami sa do$¢ zblizone
(ale nie identyczne), dlatego RDF(r) ma wyrazne maksimum dla » odpowiadajacego odleglosci
do pierwszych sasiadéw. Maksima odpowiadajace odlegtosci do drugich, trzecich i kolejnych
sasiadow sa coraz bardziej rozmyte, poniewaz niedookreslenie odlegltosci najblizszych sasiadéw
kumuluje si¢ wraz z sieganiem do kolejnych. Owo niedookreslenie odleglosci powieckszone w
przypadku siegania do drugich, trzecich i dalszych sasiadéw odpowiednio 2, 3 i wiecej razy
w koricu robi sie wieksze niz same odleglosci miedzyczasteczkowe (blad ponad 100%) i praw-

dopodobienstwo znalezienia odlegtego atomu ro$nie dalej monotonicznie, bez maksimoéow, jak w

14
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Figure 2.1: Roéznice struktur atomowych i obrazéw dyfrakcyjnych roznych klas materiatlow.
FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO RDF(r) podaje $rednia liczbe atoméw w odleglosci r
od dowolnie wybranego atomu odniesienia. W gazie odleglosci atomoéw sa nieskorelowane,
RDF(r) ~ 72, brak maksiméw dyfrakcyjnych. W szklach odleglosci do pierwszego sasiada
sa zblizone, chociaz nieidentyczne, co daje rozmyte maksimum RDF(r). Odlegltosci do kole-
jnych sasiadow sa coraz bardziej przypadkowe (maksima RDF(r) coraz bardziej rozmyte), brak
dalekiego uporzadkowania, widoczne (zwykle) pojedyncze, bardzo rozmyte maksimum dyfrak-
cyjne. W krysztale idealnym odlegtosci do kolejnych sasiadow sa $cisle okreslone, widoczne
sa ostre maksima dyfrakcyjne. W nanokrysztale nieskoniczona, dyskretna funkcja RDF(r)
odpowiedniego krysztatu idealnego jest wygaszona przez DYSTRYBUCJE KSZTALTU SD(r) krys-
talitu i znika dla odleglo$ci wiekszych niz dystans pomiedzy najbardziej odleglymi atomami
krystalitu; tak wygaszona funkcja RDF(r) nazywa sie FUNKCJA KORELACJI PAR, PCF(r). Mak-
sima dyfrakcyjne sa jak w krysztale idealnym, ale poszerzone: tym szersze im szybciej maleje
SD(r), im krysztal mniejszy. Funkcja SD(r) opisuje obrys krystalitu w przestrzeni prostej i
okresla profil jego linii dyfrakcyjnych w przestrzeni odwrotnej.
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gazie. Nazywamy to brakiem dalekiego uporzadkowania.

W przypadku krysztalu idealnego (nieskoriczonego, bez bledéw strukturalnych czy
naprezen) odlegtosci do pierwszego i kolejnych sasiadoéw sa $cisle okreslone. W krysztale ide-
alnym funkcja prawdopodobienistwa znalezienia atomu bedzie miata ostre piki w odlegtosciach
kolejnych sasiadow, wszedzie indziej wyniesie zero, poniewaz z definicji nie znajdziemy w krysz-
tale idealnym atomu w pozycji miedzyweztowej.

Przypadek nanokrysztalu jest podobny do krysztatu idealnego - krystalit! jest wyciety z
nieskoniczonego krysztatu idealnego, wiec sie¢ krystaliczna krystalitu dziedziczy symetrie krysz-
talu ale jest ograniczona przestrzennie.

DYSTRYBUCJA KSZTAELTU, FUNKCJA KORELACJI PAR. Matematyczng realizacja wyci-
nania krystalitu z nieskoriczonej struktury krystalicznej jest pomnozenie wartosci funkcji RDF'(r)
krysztatu idealnego przez wartosé funkcji opisujacej zewnetrzny obrys krystalitu, zwanej DYS-
TRYBUCJA KSZTALTU, SHAPE DISTRIBUTION SD(r). Uzyskany histogram odleglosci miedzy-
atomowych nazywamy FUNKCJA KORELACJI PAR, PAIR CORRELATION FUNCTION PCF(r),

poniewaz podaje on liczbe par atoméw w krystalicie odlegtych od siebie o 7:
PCF(r)= RDF(r)-SD(r) (2.1)

Oczywiscie, najwieksza odleglos¢ miedzyatomowa w krystalicie to dystans miedzy atom-
ami lezacymi na przeciwleglych jego koncach, np. na biegunach krystalitu w ksztalcie kuli.
Funkcja PCF(r) znika (jest zawsze zero) dla odlegtosci wiekszych niz ten dystans. DYSTRY-
BUCJA KSZTALTU jest tylko obwiednia natozong na RDF'(r), dlatego piki RDF(r) i PCF(r) sa
w identycznych miejscach (patrz rys. 2.1), roznia sie tylko natezeniami (czyli wysokoscia).

DYSTRYBUCJA KSZTAETU krystalitu SD(r) zaczyna sie od wartoscil, tzn. SD(0) = 1,
poniewaz prawdopodobienistwo znalezienia w krystalicie atomu odleglego o zero (czyli jego
samego) jest 1. Potem DYSTRYBUCJA KSZTALTU krystalitu monotonicznie maleje (pierwszych
sasiadéw nie maja atomy powierzchniowe, drugich sasiadow - kolejne wglab krystalitu, itd.) i
osiaga zero tuz za najwicksza odlegtoscia obecng w krystalicie (dla zadnego atomu odniesienia
z krystalitu nie mozna znalezé atomu w tym samym krystalicie w odlegtosci wiekszej niz na-
jwiekszy wymiar krystalitu). Tak wiec miejsce zerowania sie DYSTRYBUCJI KSZTALTU krystalitu
wyznacza jego najwiekszy rozmiar.

DYSTRYBUCJA KSZTALTU SD(r) ma prostg interpretacje geometryczng (rys. 2.2), ktora po
raz pierwszy (wedle mojej wiedzy) pokazali Stokes i Wilson w latach czterdziestych [1]. Praw-
dopodobienistwo znalezienia odlegtosci miedzyatomowej x w krystalicie, w pewnym kierunku
(hkl) jest proporcjonalne do objetosci czesci wspolnej tego krystalitu i jego wlasnej kopii (“cienia’)
przesunigtego wzgledem oryginatu o odleglosé x w kierunku (hkl). Oczywiscie, kopie krystalitu
rozsuniete bardziej niz o wielko$¢ krystalitu nie beda mialy czesci wspoélnej. Po podzieleniu
objetosci czesci wspodlnej przez objetosé krystalitu dostajemy unormowana dystrybucje ksztaltu

SD(z), tzn. dla x = 0 prawdopodobienistwo bedzie 1.

I Terminéw krystalit, nanokrysztal i ziarno bedziemy uzywaé zamiennie. We wszystkich przypadkach chodzi o
ograniczony przestrzennie krysztal. W przypadku nanokrysztaléw méwimy zazwyczaj o rozmiarach nie wigkszych
niz 100nm.
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314 A. R. Srokrs axp A, J. C. Winson

perpendicular to the reflecting plane, There is an alternative way of expressing the
integral which is more convenient for calculation, though it is not so casy to see

Y its physical significance. In Fig. 1, 4 represents the crystal and B a ‘ghost’
h displaced a dist: 2z in the kL direction. Let ¥ be the volume common to the
erystal and the ghost. Then
AV
A=, (3)
cos 6 |Vdx

the integration being over all values of x for which there is a common volume.
It appears likely that equations (2) and (3) are true also for non-cubic crystals,
but we have not been able to construct a satisfactory proof.
Equation (3) is used to find K for
cubic crystals having the external
form of a rectangular parallelepiped, e
a tetrahedron or an octahedron. The
results are rather surprising. The 111
dimension of a cube is /3 times as
great as the 100 dimension, so that we
ghould expect the 111 reflexion to be
sharper than the 100. Actually its
integral breadth is about 15%
A greater. Again, the dimensions of an
octahedron decrease in the order 100, ’
110, 111; but the integral breadths
y increase in the order 110, 100, 111, B
To check the method it is applied

$0'a apherical crystal; agreement with Fig- 1.

Figure 2.2: Funkcja “cienia” Stokes’a i Wilson’a. Prawdopodobieiistwo znalezienia odlegtosci
miedzyatomowe]j x w krystalicie, w pewnym kierunku (hkl) jest proporcjonalne do czesci wspol-
nej tego krystalitu i jego wlasnej kopii (“cienia”) przesunietego wzgledem oryginatu o odlegltosc
x w kierunku (hkl). Reprodukcja z [1].

Zasadg dzialania rentgenowskich metod pomiaru wielkosci krystalitow jest fakt,
ze bezposrednio obserwowalny profil piku rentgenowskiego jest transformata Fourier’a

DYSTRYBUCJI KSZTALTU krystalitu SD(r) opisujacej jego obrys:
LP(q) = FT(SD(r)), (2.2)

gdzie LP(q) jest profilem linii dyfrakcyjnej (funkcja dzwonowa opisujaca ksztalt piku jak na
rys. 2.4), a F'T to Fourier Transform, czyli transformata Fourier’a.

Rysunek 2.3 pokazuje dyfraktogramy nanoproszku SiC wyliczone dla krystalitéw o réznych
rozmiarach. Szerokos¢ linii silnie zalezy od rozmiaru ziarna. Znajac zatem profil linii dyfrak-
cyjnej (piku rentgenowskiego) mozemy wyznaczyé DYSTRYBUCJE KSZTALTU krystalitu, czyli in-
formacje o usrednionym obrysie wszystkich krystalitow oswietlonych wigzka promieni rentgenows
kich?.

Informacja o mikrostrukturze nanoproszku obecna w danych XRD jest bardzo bogata, co

sprawia, ze istnieje wiele metod jej analizy i prezentacji. Dalej zaprezentujemy kilka wybranych,
mozliwie prostych w uzyciu i pozytecznych. Dla dociekliwych, w rozdziale zatytutowanym Pod-
stawy fizyczne pokazemy skad biora sie najwazniejsze zaleznosci. Niecierpliwi moga ten rozdziat

bezpiecznie pominaé.

2Zwykle oswietlamy ok. 1em? probki na glebokosé kilku, np. 10 mikronéw. Daje to ok. 1mm? rozpraszajacego

materiatu, czyli jednoczesnie analizujemy ponad 1012 nanokrysztaléw (zaktadajac rozmiar 10nm i nawet bardzo
luzno nasypany proszek). Zatem informacja niesiona przez rozproszone promienie X jest statystycznie dosé
kompletna.
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Figure 2.3: (a) Profile dyfrakcyjne nanoproszku SiC o strukturze regularnej (kubicznej) wylic-
zone dla krystalitow o rozmiarach od 10A do 90A (1 do 9nm); (b) refleks SiC' (111). Na
osi odcietych wektor rozpraszania ¢ = M [w odwrotnych Angstrém’ach], czyli odpowied-
nik tradycyjnego kata 26 [w stopniach katowych] uwzgledniajacy dlugosé fali A padajacych
promieni X. (c¢) Por6wnanie dyfraktogramow SiC' dla proszku monodyspersyjnego (linia przery-
wana) i polidyspersyjnego (linia ciagta) w czesci niskokatowej (lewa strona) i bragowskiej (prawa
strona).

2.2 Proszki monodyspersyjne

2.2.1 Metoda Scherrer’a

Metoda Scherrer’a jest najczesciej uzywana technika szybkiego szacowania rozmiaru krystalitow.
Wykorzystuje ona fakt, ze szeroko$¢ potowkowa linii dyfrakcyjnej jest dla proszkéw monodys-
persyjnych (wszystkie ziarna identycznego rozmiaru) odwrotnie proporcjonalna do rozmiaru

krystalitu R (3.32). Ré6wnanie Scherrer’a w jednostkach wektora rozpraszania jest:
21K

 FWHM,’
gdzie K jest stala Scherrer’a, za§ FW HM to Full Width at Half Mazimum, czyli szerokosé piku w

polowie jego wysokosci, nazywana tez szerokoscig potéwkowg. Roéwnanie Scherrer’a (2.3) podaje

R (2.3)

rozmiar krystalitow w Angstrém’ach, czyli dla uzyskania nanometréw wynik nalezy podzieli¢
przez 10. Szerokos$¢ polowkowa F'W HM, jest dana w jednostkach wektora rozpraszania [Afl],
czyli w Angstrém’ach odwrotnych. Pamietajac o zaleznosci (3.86) mozna zapisa¢ rOwnanie
Scherrer’a dla skali kata 20 jako:

B o) 360°
 FWHMsgcos(d) 27’

R (2.4)

gdzie FW H Myg jest szerokoscia polowkowa wyrazona w stopniach skali 20. We wzorze (2.4)
dhugos¢ fali A i rozmiar R maja te same jednostki, tzn.jesli podajemy A w [A] to otrzymamy

rozmiar w [A], jesli podajemy A w [nm| otrzymamy rozmiar w [nm|. Nalezy zwrocié uwage,
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Figure 2.4: (a) Linie dyfrakcyjne obliczone dla trzech proszkéow polidyspersyjnych o tym
samym S$rednim rozmiarze ziarna 10nm i trzech réznych dyspersjach rozmiaréw: lnm, dnm
oraz 10nm (odpowiednio: linia przerywana, kropkowana i ciggla). Pomimo jednakowego
Sredniego rozmiaru krystalitow, szerokosci potéwkowe linii znacznie si¢ réznia. Odpowiednie
rozmiary ziaren otrzymane metoda Scherrer’a wyniosltyby odpowiednio: 10nm, 12nm i 19nm.
Oznacza to, ze rozmiar otrzymywany z metody Scherrer’a nie jest rozmiarem Srednim. W
praktyce ogranicza to stosowalno$é metody Scherrer’a do proszkéw monodyspersyjnych (dys-
persja rozmiar6w wielokrotnie mniejsza niz $redni rozmiar). (b) Przyktadowa linia dyfrak-
cyjna ZnO190 0 Imaz = 4389, Isum = 99700, kroku pomiarowym A20 = 0.01° i polozeniu
maksimum 260,,,, = 24.59° zmierzona dla dtugosci fali A = 1.24 7 szerokoscia poléwkowa
FWHM =~ 0.1433°, szerokoscia w % maksimum FW%M ~ 0.2892°, szerokoscia w % maksimum
FW£M = 0.0654°.

ze pod cosinusem jest 6, a nie 260, wiec kat 20 pod ktérym zmierzono maksimum nalezy przed
wstawieniem do cosinusa podzieli¢ przez dwa. Stala Scherrer’a K jest bezwymiarowa, wbrew
nazwie nie jest stala (zalezy gltownie od ksztaltu krystalitu) i wynosi okoto jednosci. Dalej
wyliczymy ja dla dwoch waznych przypadkow: krysztaléw prostopadiosciennych (K = 0.89) i o
ksztalcie zblizonym do kuli (K = 1.1).

Najwazniejszg zaleta metody Scherrer’a jest prostota. Wada jest jej zachowanie dla proszkow
polidyspersyjnych (mieszanina krystalitow o réznych rozmiarach): whrew rozpowszechnionemu
pogladowi, obliczany z niej rozmiar nie jest w takich przypadkach ani rozmiarem $rednim, ani
mediang, ani inna dobrze zdefiniowana statystyczna miara rozmiaru (dlatego mowi sie czasem
o “rozmiarze Scherrer’a”), rys. 2.4a. Niestety, wiekszos$¢ realnie wystepujacych proszkow jest
polidyspersyjna, dlatego dalej podamy sposoby ominiecia tego ktopotu.

Granice stosowalnosci metody Scherrer’a w jej oryginalnej postaci zostaty okreslone w §3.5.8.

Przyklad. Dla piku dyfrakcyjnego z rys. 2.4b mamy:

1.1-1.24 360°

= . ~ 540A = 5d4nm
0.1433° - cos(12.3°) 27

2.3 Proszki polidyspersyjne

Polidyspersyjnoéé proszku oznacza, ze jego ziarna nie sa tego samego rozmiaru, tylko mamy

mieszanine ziaren o réznych rozmiarach (pewien rozrzut wielkosci). Ten rozrzut opisywany jest
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ROZKLADEM WIELKOSCI ZIAREN, GRAIN SIZE DISTRIBUTION GSD(r;(R) ,0), rys. 2.5.

ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN GSD(r; (R) , o) jest to krzywa okreslajaca prawdopodobienstwo
wystapienia (w proszku) ziarna o rozmiarze r. Do zdefiniowania rozktadu uzywa sie zwykle
(aczkolwiek niekoniecznie) dwoch parametrow: sredniego rozmiaru (R) 1 dyspersji o, bedacej
miarg rozrzutu rozmiarow wokol wartosci §redniej (R). Im dyspersja mniejsza, tym ziarna mniej
sie od siebie roznia i szeroko$¢ krzywej GSD(r) jest mniejsza. Oba parametry maja wymiar dtu-
gosci, zwykle [nm]. Dyspersja o jest miara szeroko§ci ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN i jej pod-
wojona wartodé, czyli 20, odpowiada mniej-wiecej szerokosci potéwkowej tego rozktadu, rys. 2.5.
Pomocna bywa tez bezwymiarowa, wzgledna szeroko$¢ rozkladu wielkosci, wzieta z podzielenia
jego dyspersji przez $rednia: ﬁ.

Funkcji matematycznych mogacych stuzyé¢ za przyblizenie faktycznego rozktadu wielkosci
ziaren materiatu sa dziesigtki. Wybor funkeji rozktadu zalezy od przyjetego mechanizmu syn-
tezy proszku®, informacji eksperymentalnych*, wlasnosci matematycznych utatwiajacych jego
uzycie®, a najczeéciej - od wszystkich tych czynnikéw jednocze$nie. Czestym wyborem jest
rozklad log-normalny.

W teorii dyfrakcji jedyny jak dotad rozklad statystyczny prowadzacy do analitycznych (czyli
w miare prostych) formul opisujacych natezenie rozproszonego promieniowania to rozktad wyktadniczo-
potegowy, rys. 2.5. W granicach dostepnych precyzji pomiarowych jego krzywizna jest prak-
tycznie identyczna z najpopularniejszym rozktadem log-normalnym, rys. 2.7. Wykladniczo-

potegowy ROZKEAD WIELKOSCI ZIAREN ma postac:

Rm
GSD(R; Ry, m) = AeR/Ro , (2.5)
gdzie A = % jest stalg normujaca, I' jest funkcja gamma Eulera, zas m i Ry sa pewnymi

parametrami mozliwymi potem do wyrazenia jako $redni rozmiar ziarna (R) i dyspersja rozmi-
arow o.

Dla ustalenia samego §redniego rozmiaru ziarna w proszku polidyspersyjnym, mozna uzy¢
prostej metody Integral Breadth (§2.3.1), ktora pozwala wyliczy¢ statystycznie poprawny rozmiar
Sredni tylko na podstawie dwoch natezen® piku: integralnego i maksymalnego.

Ustalenie ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN w proszkach polidyspersyjnych najprosciej uzyskac
przy pomocy metody Scherrer’a uzupetionej o drugi parametr szerokosci linii (metoda F' W% / %M ,
patrz §2.3.2). W oryginalnej metodzie Scherrer’a, do rozwiazania rownania z jedna niewiadoma
(rozmiar) wystarczyla jedna dana: szerokosé piku zmierzona w polowie jego wysokosci. W
metodzie F' W% / %M , do ustalenia dwoch niewiadomych (rozmiar $redni i dyspersja rozmiarow)
potrzebne s dwie dane, np. dwie szerokosci linii zmierzone odpowiednio na % i % wysokosci

5
piku. Dalej pokazemy jak to zrobié.

3Np. Kotmogorow wykazat [2], ze wszelkie procesy zwiazane z rozdrabnianiem (mieleniem) prowadza do
rozkladu log-normalnego

4Np. fotografie SEM i TEM moga naprowadzié¢ na postaé¢ rozkltadu wielkosci grajacego role w konkretnej
probee.

5Np. catkowalnosé¢ albo istnienie momentéw wyzszych rzedéw wynikajacych z przyjetej teorii.

6Tu pokazemy unowoczesniong, i uproszczona wersje klasycznej metody Integral Breadth.
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Figure 2.5: Wykladniczo-potegowy ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN (3.44), wykreslony dla
parametréw Ry =8, m = %. Srednia wielko$¢ ziarna wynosi w tym przypadku (R) = 504, zas
dyspersja ¢ = 20A. Podwojona dyspersja, 20, odpowiada mniej-wiecej szerokosci potéwkowej
ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN.

Inna mozliwosé¢ to bezposrednie dopasowanie funkcji profilu linii do pikéw doswiadczal-
nych. Jest to zapewne technika optymalna, bo pozwala na uzyskanie najlepszej doktadnosci
i wychwycenie ewentualnych osobliwosci w danych (np. asymetryczne piki). Moze ona jednak
stwarza¢ niedoswiadczonym lub po prostu bardzo zajetym eksperymentatorom ktopot z powodu
duzej pracochtonnosci. Dlatego pokazemy sposob uzycia ustugi on-line, ktora pozwala uzyskaé

potrzebne informacje wprost z danych dyfrakcyjnych w kilkanascie sekund.

2.3.1 Metoda Integral Breadth (uogdlniona)

Historycznie, metoda Integral Breadth (poszerzenia catkowitego) zostata opracowana przez Stokes’a
i Wilson’a w latach 40-tych XX-tego wieku. Polegata ona na zastapieniu w rownaniu Scherrer’a
(2.4) szerokodci piku mierzonej w polowie jego wysokosci przez szeroko$¢ integralna, tj. sze-
rokosé prostokata o powierzchni i wysokosci réwnej odpowiednio powierzchni i wysokosci piku.
Powierzchnia piku nazywana jest jego natezeniem catkowitym albo natezeniem integralnym i
dotyczy powierzchni pod pikiem razem z jego ramionami do (teoretycznie) nieskoriczonosci.
Natezenie integralne piku mozna uzyskaé dodajac zliczenia ze wszystkich punktéw pomiarowych
tworzacych pik’ i mnozac te sume przez krok licznika (jednostkowy kat pomiaru). Wysokosé
piku odezytujemy bezposrednio ze skali natezenn (0§ rzednych) w razie potrzeby odejmujac od
natezenia maksimum poziom tta (jesli tto jest znaczace).

Korzystajac z (3.91) prezentujemy uogoélniona ale jednoczesnie prostsza i dokladniejsza wer-

"Niestety, w przypadku, kiedy piki na siebie nachodza albo tto jest znaczace i nieréwne sytuacja nieco sie
komplikuje - trzeba wtedy uzyé odpowiednich programéw fitujacych. Proponujemy takze przeczytaé uwagi na
temat okreslania poziomu tta w sekcji 2.4.3.
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sje metody Integral Breadth, niewymagajaca podawania kata i stalej Scherrer’a. Dla ziaren

zblizonych do kuli (najczestszy przypadek) sredni rozmiar wynosi:

o Sj Imam

<R> - 3 Iint ’

(2.6)

gdzie 1,4, jest natezeniem zmierzonym w maksimum piku, I;,; jest natezeniem integralnym
piku, (R) jest $rednim rozmiarem krystalitow danym w [A]. Nalezy pamietaé, ze natezenie
integralne (powierzchnie piku) I, mozna otrzymaé¢ z sumy natezen wszystkich punktéw piku
Ium mnozac ja przez krok pomiaru A26 i przeliczajac do jednostek wektora rozpraszania (3.93).

Natezenie integralne piku mozna zatem zapisa¢ jako:

ﬁ cos(6)
A 3600

Lint ~A20 - Tgym (2.7)
gdzie Iy, jest suma natezen wszystkich zmierzonych punktow piku, zas A26 to dlugosé poje-
dynczego kroku goniometru w skali 20. Na przyktad, dla piku zmierzonego w zakresie od 19°
do 20° skali 20 z krokiem 0.01° mielibySmy 101 punktow i A20 = 0.01°, oczywiscie. Kat 0 jest
polozeniem $rodka analizowanej linii; nalezy pamieta¢ o podzieleniu przez 2 pozycji linii wzietej
z tradycyjnej skali 26.

W ogélnym przypadku $redni rozmiar ziarna wynosi:

(B) = %% x(1+ D) (2.8)

gdzie D jest parametrem zaleznym od ksztaltu krystalitu i kierunku krystalograficznego. Parametr

D wynosi (rys. 2.6):
e D =1 dla krysztalow prostopadlosciennych w kierunkach czotowych (np. hkl = n00, 0n0, 00n),

o D= 1% dla krysztalow zblizonych ksztaltem do kuli (niezaleznie od kierunku),

e D = 2 dla krysztalow prostopadlosciennych w kierunkach krawedziowych (np. hkl

nn0, nOn, Onn),

e D = 3 dla krysztalow prostopadlosciennych w kierunkach wierzchotkowych (np. hkl =

Glowng zaleta metody jest podawanie rzeczywiscie $redniego rozmiaru ziarna, bez wzgledu
na postac i szeroko$é ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN. Kolejna zaleta jest prostota (o ile dysponu-
jemy wiarygodnym okresleniem natezenia integralnego piku, co nie jest trudne, patrz §2.4.3).
Wada jest brak informacji o szerokosci ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN (dyspersji) i koniecznosé
przyjecia jakiego$ ksztaltu ziarna. Niestety, ta ostatnia wada jest w metodach rentgenowskich

trudna do wyeliminowania®, §2.5. W przypadkach watpliwych zapewne najczestszym wyborem

8Informacja o ksztalcie ziarna jest, co prawda, zawarta w dystrybucji ksztattu krystalitu, ale jej wiarygodne
wydobycie wymagaloby natezen rzedu setek tysiecy i milionéw zliczen w maksimum piku. Takie natezenia nie
sa dostepne, na dzien dzisiejszy, poza najsilniejszymi synchrotronami, wigc podawanie odpowiednich receptur
mijatoby sie z celem.
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Figure 2.6: Kierunki charakterystyczne krysztalow wielogciennych, czyli ograniczonych
plaszczyznami: (a) czolowy, (b) krawedziowy i (¢) wierzchotkowy.

bedzie ksztalt podobny do kuli.
Przyklad. Dla piku dyfrakcyjnego z rys. 2.4b mamy:

472 cos(12.3°) -1
Lip = —e——""7.0.01°-99700 ~ 89A
! 1.2A  360°

8 Imaa:
(R) = L ~ 413.1A ~ 41nm

3 int
2.3.2 Metoda Scherrer’a uogoélniona, FW%/%M

Metoda Scherrer’a, wspaniale dzialajaca dla proszkéw monodyspersyjnych, niestety zawodzi w
przypadku mieszaniny ziaren o réznych rozmiarach, rys. 2.4. W przypadku polidyspersyjnym
potrzebujemy uzyskaé¢ nie jeden parametr rozmiaru, a dwa: rozmiar $redni (R) i dyspersje o.
Aby uog6lni¢ metode Scherrer’a na przypadek polidyspersyjny potrzeba wiec dostarczyé wiecej
informacji: zamiast pojedynczej szerokosci w polowie wysokosci, F'W H M, nalezy zmierzy¢ na
tym samym piku dwie szerokosci na réznych wysokosciach, np. na % i % jego maksimum, czyli
odpowiednio: FW 1M i FW M.

Korzystajac z dalej wyprowadzonych zaleznosci (3.85) 1 (3.86), podajemy wzory na $redni
rozmiar ziarna i dyspersje GSD w proszku polidyspersyjnym jako funkcje bezposred-
nio mierzalnych szerokosci F W%M iF W%M proszkowej linii dyfrakcyjnej:

2BC A - 360°
(B = FWiM 472 cos(0) (29)
2BVC X 360°
FWiM " 4n2 cos(6)’
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gdzie pomocnicze wspolezynniki A, B i C wynosza’:

FWiM
A = arcctg | 277069 — 105723 ——

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

za$ pozostale parametry to: \ - dlugosé fali padajacego promieniowania rentgenowskiego oraz
0 - polowa kata 26, pod ktérym zmierzono analizowang lini¢ dyfrakcyjna. Szerokosci F' W%M i
FW%M dane sg w skali 26.

Otrzymane wartosci (R) i 0 maja jednostki takie same jak podana dlugosé fali A, tzn. jesli
podano A w [nm], to oba parametry rozkladu tez beda dane w [nm], jesli A jest wyrazona w
[A], to (R) i o takze beda mianowane w [A].

Narys. 2.7 przedstawiono przyktady oznaczen ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN metodg FW%/%M
dla dyfraktograméw proszkowych SiC wyliczonych teoretycznie (ab initio'®). Przedstawione
dyfraktogramy zostaly wyliczone przy zalozeniu log-normalnego ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN.
Na tak otrzymanym dyfraktogramie dokonano pomiaru szerokosci linii (111) oraz (113) na %
i 3 wysokosci, uzyto wzoréw (3.85) otrzymujac parametry (R) i o. Nastepnie wykreslono na
ich podstawie ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN (3.51), widoczny w dolnej czesci rys. 2.7 (czerwona
krzywa) razem z log-normalnym ROZKEADEM WIELKOSCI ZIAREN uzytym podczas obliczania
profili dyfrakeyjnych (czarna, urwana krzywa). Z rys. 2.7 widaé, ze uzyty wyktadniczo-potegowy
ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN dobrze emuluje rozktad log-normalny w praktycznych zastosowa-
niach.

Bezposredni pomiar szerokosci piku moze byé technicznie klopotliwy. Istnieje proste rozsz-
erzenie metody F W% / %M polegajace na dopasowaniu piku popularna funkcja Pearson VII i
prostym przeliczeniu wartosci otrzymanych z fitowania na szerokosci F' W%M oraz F W%M .
Opisano to w §2.3.5.1 1 §3.5.5.1.

9Prosze zwrécié uwage, ze istnieja przynajmniej dwie popularne definicje arccot (cotangensa odwrotnego):
15
Lof N
0sf e

ciagta i symetryczna. Tutaj korzystamy z wersji symetrycznej: -l3 .
100kreslenie “ab initio” jest uzywane takze w chemii kwantowej na opis jednej z metod obliczeniowych.
Zbieznos¢ nazw jest przypadkowa - obliczenia numeryczne dyfrakcji nie maja zwiazku z chemia kwantowa.
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Figure 2.7: Przyktady zastosowania metody F’ W% / %M (metoda Scherrer’a dla proszku polidys-
persyjnego) wyznaczania ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN symulowanego nanoproszku SiC.
Stosowany w metodzie potegowo-wyktadniczy ROZKEAD WIELKOSCI ZIAREN odtwarza rozktad
log-normalny uzyty podczas wyliczania dyfraktograméw ab initio. Gorny wiersz przedstawia
wyliczone dyfraktogramy, dolny: rozktad log-normalny uzyty przy ich wyliczaniu (czarna, ur-
wana linia) i rozktad wykladniczo-potegowy wyznaczony z uzyciem metody F W% / %M .

Przyktad. Dla piku dyfrakcyjnego z rys. 2.4b mamy:

0.2892°
_ 9 —105723——""_ ) = —5.2549 - 10~ ¢
arcctg( 77069 057 30.06540) 5.2549 - 10
B = 0.001555 + 0.00884 - ctg (0.002237+2101 - 5.2549 - 10~%) = 0.6673
C = —0.6515+ 463695 -5.2549 - 10~ % = 1.7852,
2.0.6673-1.7852  1.2A -360°
R) = : =413A =~ 41
(R) 0.0654° 4n2 cos(12.3°) o
2-0.6673-1/1.7852  1.2A-360°
o = : = 309A ~ 31nm
0.0654° 472 cos(12.3°)

2.3.3 Metoda Warren’a-Averbach’a

W 1950 roku Warren i Averbach przedstawili metode wyznaczania $redniego rozmiaru krystal-
itow oraz rozktadu ich wielkosci na podstawie ksztaltu maksimow dyfrakeyjnych [3]. Wybrane
maksimum dyfrakcyjne typu (001), po niezbednych korektach (odjecie tta, korekty na poszerzenie
instrumentalne, itp.) rozwija sie w szereg cosinuséw w zakresie obejmujacym oba jego ramiona
do miejsc, gdzie natezenie znika, rys. 3.18. Poczatek ukladu wspoétrzednych oraz wierzchotek
maksimum umieszcza sie w $rodku tego zakresu (rys. 3.18b). Wspotezynniki rozwiniecia A,

dane sg przez:
N

1 21kn
A = I _mhm ) 2.10
2N+1k:Z kCOS(QN—i-l) (2.10)

—-N

Ar=-"
r Ag’
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. R rr%
Rodzaj proszku (L) formuta | ¢ —<0>\E6 = 3 | ¢=1
2
pojedyncze kuliste ziarno %R 0 0% - -
2
wyktadniczo-potegowy GSD % <R><;_>02 (ﬁ) 0% | ~25% | ~ 100%
2
log-normalny GSD 2R (ﬁ) 0% | 2% | 100%
L+ ( 77y )
dowolny GSD e 1,1> - 0% - -

Table 2.1: Zestawienie $rednich dlugosci kolumn komorek elementarnych (L) oraz bledow
$rednich rozmiaréw ziaren (R) otrzymywanych z metody Warren’a-Averbach’a dla roznych
mikrostruktur proszkow krystalicznych. Dla trzech proszkéw o wzglednych szerokosciach

ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN ¢ = ﬁ z zakresu od 0 do 1 podano niepewno$¢ wyznaczonego

$redniego rozmiaru ziarna.

gdzie Ij jest ciagiem 2N + 1 punktéw pomiarowych tworzacych badany refleks w funkcji wek-
tora rozpraszania g (I jest natezeniem w maksimum linii, rys. 3.18b); Aq jest calkowity sze-
rokoscig analizowanego refleksu; n - Ar okresla odlegtosé w przestrzeni prostej odpowiadajaca
wspolezynnikowi A4,,. Otrzymane z rozwiniecia (2.10) wartosci wspotezynnikow A,, ukladaja sie
na szybko malejacej krzywej (rys. 3.18¢c). Druga pochodna krzywe]j tworzonej przez wspolczyn-
niki rozwiniecia A,, jest rozkladem dtugosci kolumn komorek elementarnych (CLD(L), Column

Length Distribution), z waga proporcjonalna do objetosci kazdej kolumny:

d*A,

oy CLD(L), (2.11)
Rozktad wyraza wiec utamek objetosci krysztatlu przypadajacy na kolumny o réznych dtugos-
ciach (rys. 3.19b). Krzywa (2.11) bywa interpretowana jako rozktad wielkosci krystalitow. Jak
pokazano w §3.5.9, poza szczegolnymi przypadkami, uzyskanie rozktadu wielkosci krystalitow
ta technika jest trudne lub niemozliwe. Mozna natomiast uzyskaé¢ $redni rozmiar ziarna, pod
warunkiem, ze (i) znamy lub zalozymy przyblizony ksztalt ziarna oraz (ii) proszek jest monodys-
persyjny. Rozmiar ziarna dostaje sie przez pomnozenie $redniej dtugosci kolumn komorek ele-
mentarnych (L) przez stala wlasciwa dla ksztaltu ziarna (np. 2 dla ziaren kulistych). Wielkos¢
(L) dostaje sie¢ z przeciecia osi © z extrapolowang prosta poprowadzona przez pierwsze punkty
ciagu A,,. Cho¢ stopieri pracochtonnosci analizy danych ta metoda jest wiekszy niz np. dla
metody Scherrer’a czy Integral Breadth, jej ograniczenia (i wyniki) sa podobne.

W tabeli 2.1 zestawiamy wielkosci otrzymywane z analizy W-A dla proszkéw o roznych
mikrostrukturach, czyli wartosci (L) oraz wartosci bledéw metody dla najczesciej spotykanych
przypadkow.

Zalezno$¢ sredniej dtugosci kolumn (L) od szeroko$ci ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN oznacza,
ze w realnych przypadkach do uzyskania rozmiaru ziaren metoda Warren’a- Averbach’a potrzebna
jest znajomosé dyspersji ich rozktadu wielkosci. Ogranicza to stosowalno$é¢ metody do proszkow
(prawie) monodyspersyjnych lub dobrze znanych (np. pochodzacych z jednego zrodia). W

przypadku proszkéow polidyspersyjnych obraz mikrostruktury moze by¢ znieksztalcony (mozliwe
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bledy rzedu nawet 100% i wiecej). Metoda Warren’a-Averbach’a nie umozliwia wyznaczenia

pelnego rozkladu wielkosci ziaren (poza szczegdlnymi przypadkami)'! ani nie podaje dyspersji

rozmiarow o.

2.3.4 Nanokrysztaly duzych molekut

Skrajnie male rozmiary krysztaléow nanometrowych sa szczegodlnie klopotliwe w interpretacji
danych rentgenowskich dla materialow ztozonych ze stosunkowo duzych molekut (lub komoérek
elementarnych). Zalozeniem dyfrakeji rentgenowskiej jest, ze komorka elementarna krysztatu, w
ktorej miesci sie jedna (czasem wiecej) molekul zwiazku chemicznego budujacego krysztal, jest
powielona w krysztale bardzo, bardzo, bardzo wiele razy. Podobnie jak wielki dom zbudowany
z malych cegiet. Nazywamy to symetrig translacyjng, w ramach ktorej obserwator przeskakujac
do sasiedniej komorki elementarnej krysztalu widzialtby takie samo otoczenie jak z poprzednie;j:
a wiec niekonczacy si¢ szereg komorek elementarnych w kazdym kierunku. W przypadku matych
molekul nieorganicznych, takich jak NaCl, to zatozenie jest niezle spelnione: ich komorki ele-
mentarne maja po kilka A sg wiec rzedy wielkosci mniejsze od nanokrysztalow, nawet 10nm, a
tym bardziej wiekszych.

Niektore materialy maja jednak duze komorki elementarne i stale sieci rzedu 1nm i wiecej.
Ich krysztal o rozmiarach kilku nm zawieralby tylko kilka komorek elementarnych w kazdym
kierunku. Jest to spory klopot, bowiem mamy tu niekorzystny splot dwoch efektow: duza
komorka elementarna oznacza zwykle wiele blisko sasiadujacych pikoéw rentgenowskich (gesty
“las”), za$ maly rozmiar krysztalu oznacza, ze piki te sa bardzo szerokie. W efekcie bliskie sobie,
szerokie piki nakladaja sie i zamiast izolowanych maksiméw obserwujemy ciagta, mocno pofat-
dowana funkcje natezenia, rys. 2.8. Niestety, wiekszo$¢ metod rentgenowskich polega na analizie
pikow rentgenowskich, a wiec maksimow natezenia w przestrzeni odwrotnej. Brak izolowanych
pikéw utrudnia lub wyklucza wykonanie takiej analizy. W przypadkach posrednich (nakladajace
sie piki, ale jednak rozréznialne) mozliwe jest uzycie narzedzi matematycznych dopasowujacych
(fitujgeych) do danych doswiadczalnych przewidywany teoretycznie dyfraktogram. Procedura
ta wymaga sporej wprawy i wielkiej pokory: latwo jest uzyska¢ doskonate dopasowanie bled-
nego modelu, co moze wprawi¢ niedoswiadczonego eksperymentatora w przekonanie, ze ustalil
(mikro)strukture materialu. Granica “analizowalnosci” splecionych (naktadajacych sie) pikow

jest ptynna; duza sztuka jest trafne okreslenie tej granicy.

2.3.4.1 Analiza poza przestrzenia odwrotnag

Piki nanokrysztatow duzych molekul naktadaja sie w przestrzeni odwrotnej, czesto uniemozli-
wiajac klasyczna analize profilu linii, rys. 2.8. Na szczescie znajac analityczny wzér na profil
linii proszku polidyspersyjnego (3.76, 3.68, 3.69, 3.70) mozemy stransformowac ten profil do

przestrzeni innych niz odwrotna'?. Mozna tam przeprowadzi¢ operacje matematyczng polega-

1 Sami autorzy nie przypisywali jej zreszta takiej wlasnosci. Mowa o tym dopiero w pracach pochodnych.
Obiegowa opinie uksztattowaly jednak te ostatnie, nie oryginal.

12Niekoniecznie musi to oznaczaé przestrzeri prosta (przestrzeii odleglogci migdzyatomowych), poniewaz rézne
typy transformat (sinusowa, cosinusowa, zespolona, mocy) zastosowane kolejno w réznych porzadkach dadza
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Figure 2.8: Klasyczna rentgenowska analiza rozmiaru nanokrysztalow wymaga wyraznie
widocznych pikow bragowskich. Im mniejszy rozmiar ziarna, tym piki szersze (a). Jednoczesnie:
im wicksza molekula tworzaca krysztal, tym wiecej (gesciej) pikow na dyfraktogramie. Male
krysztaly duzych molekul, np. nano-hydroxyapatyt (a), dadza wiec piki naktadajace sie - trudne
lub niemozliwe do analizy metodami przestrzeni odwrotnej. Rysunek (b) pokazuje przyblizona
granice “ziemi niczyjej”, czyli proporcje rozmiaréw molekuly i krysztatu, poza ktéra piki sa zbyt
splecione by mozna je bylo rozrozni¢. W takich przypadkach potrzebna jest specjalna operacja
matematyczna, podobna do hybrydyzacji w chemii kwantowej, ktora “scala” liczne naktada-
jace sie piki w jeden i dokonuje jego analizy. Narzedzie http://science24.com/xrd uzywa takiej
techniki, rys. 2.16.


http://science24.com/xrd
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Figure 2.9: a) Przyktad dopasowania danych doswiadczalnych. Trzy linie nanoproszku ZrOs
zostaly dofitowane jednoczesnie przy pomocy profilu dla polidyspersyjnych proszkéw o ziarnach
kulistych (3.76). b) Por6wnanie rozktadow wielkosci ziarna otrzymanych metoda rentgenowska
(linia ciggla) oraz z mikroskopii TEM dla tego samego materiatu.

jaca na scaleniu wszystkich pikéw obecnych na dyfraktogramie, po czym przeprowadzié¢ analize
profilu tego (juz pojedynczego) “superpiku”. Owo scalenie mozna poréwnaé¢ do hybrydyzacji
znanej z chemii kwantowej. Jest to operacja stricte matematyczna, tworzaca byt co prawda
niefizyczny ale wygodny pojeciowo i obliczeniowo.

Procedura “piku zhybrydyzowanego” ma jasne zalety: znika problem splecionych (naklada-
jacych sie) pikow, rosnie natezenie analizowanej linii, a wiec i doktadnosé analizy. Procedura
ta ma tez wady: wynik bedzie poprawny o ile we wszystkich pikach spodziewamy sie podob-
nego profilu, a wiec sprawdzi sie raczej dla materialéw jednofazowych'®. Procedura jest trudna
do samodzielnego zastosowania, dlatego zostata zaimplementowana w narzedziu internetowym
http://science24.com/xrd, rys. 2.16.

Dla zanalizowania dyfraktogramu z silnie splecionymi pikami nalezy przeciagnaé plik z danymi
XRD do duzego zottego pola na stronie science24.com/xrd i tam go upuscié, rys. 2.15. Dane
zostang przestane na serwer obliczeniowy, a wynik obliczert mikrostruktury w postaci rozktadu

wielkosci ziaren po kilku sekundach zostanie wy$wietlony w okienku aplikacji'*, rys. 2.16.

2.3.5 Metody bezposredniego dopasowania

Wyrazenie (3.76) opisuje ksztalt piku dyfrakcyjnego. Technicznie, jest to krzywa dzwonowa
(rys. 2.4) podoba do krzywej Gaussa i moze by¢ bezposrednio dopasowana do danych dogwiad-

czalnych. Typowo, dyfraktogram sktada sie z wielu pikow dyfrakcyjnych, rys. 2.9a. Przy po-

informacje o réznych fizycznych interpretacjach. Ten watek nie bedzie rozwijany, wykracza poza ramy ksiazki.
13Trwaja prace nad rozszerzeniem tej techniki na materialy wielofazowe.
M Obecnie obstugiwane sa wylacznie materialy jednofazowe. W przypadku wykrycia dwoch faz lub znaczacego
dodatku fazy amorficznej, narzedzie powinno zatrzymacé analize i poinformowaé o niespelnieniu zalozen jej pro-
tokotu.
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d—quPGSD(q; (R) ,0) - pochodna

(pow(Rsr,3)* (3*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), (3*sqrt (2/M_PI)* (- (Rsr*pow(1 + (pow(q,2)*pow(signa,4))/pow(Rsr,2)
pow (Rst,2) /(2. %pou(sigma,2)))* (2 + (pow(q,2)*(-3 + pow(Rsr,2) /(2. *pou(sigma,2)))* (pow(q,2)*pow(Rsr,4) +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* (-2 + 6+pow(q,2)*pow(sigma,4) + pow(Rsr,2)*(4 - 5*pow(q,2)*pow(sigma,2)))) -
pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2)\ ) - 6xpow(1l + pow(q,2)*Rsr* (pow(Rsr,4) - 5xpow(Rsr,2)*pow(sigma,2) +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),1.5)* cos((-3 + 6%pow (sigma,4))*cos((-2 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))*

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) - (6xg*(-3 + atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) + Rsr*sqrt(l +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*pow(sigma,2)* (1 + (pow(q,2) *pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))* ((pow(q,2)*pow(sigma,4) +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))* sin((-2 + pow(Rsr,2)*(4 + pow(q,2)*pow(sigma,2)))* cos((-3 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)))/Rsr))/ pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) +

(sqrt (2#M_PT)#pow(q,4)* (-3 + pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* (-2 + q*Rsr* (pow (Rsr,2) - 3*pow(sigma,2))* sin((-3 +

pow (Rst,2) /pow(sigma,2))*(-1 + pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* pow (Rst,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))) + q*(pow(Rsr,2)
pou(sigma,6)*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), - 3¥pow(sigma,2))* (pow(q,2)*pow(signa,4) + pow(Rsr,2)*(3 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))) pow(q,2)*pov(sigma,2)))* sin((-2 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))*

atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (pow(q,5)*pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
(pow(RsT,6) - 6%pow(Rsr,4)*pow(sigma,2) + 11xpow(Rsr,2)*pow(sigma,d) -
6%pow (sigma,6)))

Figure 2.10: Wzor (3.76) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziarnach
kulistych (po lewej) oraz jego pochodna (po prawej) w formie kodu QR do wezytania telefonem
komoérkowym i przeniesienia bezposrednio do programu fitujacego. Formula jest w formacie
jezyka C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne
to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania q.

mocy (3.76) mozna dopasowaé wszystkie piki lub tylko niektére z nich. Do dopasowywania
(ang. fitting) danych doswiadczalnych stosuje sie specjalistyczne programy komputerowe. Wiek-
sz0$¢ (jesli nie wszystkie) posiadaja mozliwosé zdefiniowania funkeji uzytkownika. Wprowadza-
jac tam (jednorazowo) nieco dtugi wzor (3.76) uzyskujemy bezposrednio informacje o rozkladzie
wielkosci krystalitow, poniewaz parametrami fitowania sa wielkosci (R) oraz o majace bezposred-
nia fizyczna interpretacje i po zakoriczeniu fitowania (zwykle kilka sekund) otrzymujemy ich
wartosci. Dla ulatwienia, wzor (3.76) oraz jego pochodna wydrukowano (rys. 2.10) jako kod
QR (zobacz takze rozdzial Dodatki). Mozna go wezytaé przy pomocy telefonu komorkowego,
gdzie pojawi sie jako zwykly tekst, zawierajacy wzor matematyczny zapisany w sktadni jezyka
C/C++. Stamtad latwo przeniesé¢ go (np. wysylajac sobie e-mail’em) do komputera i skopi-
owaé do programu fitujacego jako funkcje uzytkownika. Mozna tez wklei¢ go do wlasnego kodu

obliczeniowego.
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Pearson VII Grain Size Distribution Calculator
1.2y [0.03196] a3:[0.72052] ===> <R>=14192A 0=11968A <R>/0=1.19 FWHM =0.0319672 A-!
2.ap 003331 a3 0729520 ===> <R>=136.17A 0=11483A <R>/0=119 FWHM =0.0333162A"!
3.a5:(0.03331 a3:[0.71760¢ ===> <R>=13443A 0=11539A <R>/o=1.16 FWHM =0.0333162 A’
4.2y 001649 a3:[0.74432] ===> <R>=27920A 0=23047A <R>/c=121 FWHM =0.0164973 A’
5.2:/0.01852;] a3:/0.75501 ===> <R>=251.18A 0=20428A <R>/0=123 FWHM =00185272A"!
6.ay: 0.01815] a3:(0.77375] ===> <R>=260.73A 0=20679A <R>/oc=126 FWHM =0.0181521 A1

Calculate GSD

Figure 2.11: Bezplatne narzedzie http://science24.com/tth2q/. Formularz do obliczania
ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN na podstawie dwoch parametréw szerokosci piku dopasowanego
krzywa Pearson VII. Przyklad obliczenia dla nanoproszkéow SiC' z tabeli 5.2.

Istnieje takze szereg specjalistycznych programéw komputerowych stuzacych do analizy danych
dyfrakcyjnych, w tym do dopasowywania catych dyfraktograméw. Wiele z nich jest dostepnych
pod adresem http://www.ccpl4.ac.uk /mirror /mirror.htm.

Na rys. 2.9 pokazano przykitad dopasowania krzywych dzwonowych profili pikéw polidys-
persyjnych (ziarna kuliste) danych wzorem (3.76) do danych do$wiadczalnych. Dopasowano
jednoczesnie trzy nakladajace sie piki, a nastepnie poréwnano otrzymane rozklady wielkosci

ziaren z analogicznymi rozktadami pochodzacymi z analizy zdjeé¢ mikroskopii TEM'®.

2.3.5.1 Dopasowanie Pearson VII dla metody FW%/%M

Programy fitujace zwykle maja kilka predefiniowanych profili uzywanych do dopasowan. Czesto
obecna jest krzywa nazywana Pearson VII. Jest to praktycznie funkcja Lorentz’a podniesiona do
potegi (a3), ktora jest jednym z parametrow Pearson VII. Uzycie Pearson VII do dopasowania
danych doswiadczalnych pozwala szybko obliczy¢é ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN nanoproszku
korzystajac “po drodze” z metody FW%/%M, rys. 2.11.

Rozwiazujac proste rownanie (patrz §3.5.5.1) mozna opisa¢ szerokosci piku na % i % jego
maksimum za pomocg parametrow as i ag funkcji Pearson VII:

asV/ =1+ 5V

1
FW-M = 282¥ - "°° (2.12)
5 1/_4_}_22-{-1/@3

oy~ 14 ()

4
FW-M = 2 (2.13)
5 1/_44_224-1/%

W ten sposob, dostajac w wyniku fitowania funkcji Pearson VII wartosci parametrow aq oraz ag,

dostajemy automatycznie wielkosci F W%M oraz F' W%M . Mozemy je zatem wstawi¢ bezposred-
nio do wzorow (2.9), jezeli dane doswiadczalne byly w funkeji 20. W przypadku danych w funkcji
wektora rozpraszania ¢, wielkosci F W%M oraz F W%M nalezy wstawi¢ do prostszych wzorow
(3.85).

15Podziekowania dla A.Opalinskiej, C.Leonelli, H.Matysiaka.
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Science24.com 20=>q (the scattering vector) converter

In order to convert diffraction file from two-theta (in plain text X-Y format) to scattering vector units, please follow:

1. Enter wavelength in A: [1.54056
2. Pick your two-theta plain text file to be converted: | Browse... | No file selected.
3. Press this button to send file: | Send File

Figure 2.12: Bezplatne narzedzie http://science24.com/tth2q/ do przeliczania danych dyfrak-
cyjnych z formatu 26 do skali wektora rozpraszania q.

2.3.6 Narzedzia internetowe
2.3.6.1 Science24.com/tth2q

Proste narzedzie dostepne pod adresem http://science24.com/tth2q/ pozwala na konwersje pliku
z danymi dyfrakcyjnymi w jednostkach 26 do skali wektora rozpraszania ¢q. Formularz ma tylko

dwa pola:
e pole dlugosci fali (domyslnie Cu = 1.54056A)

e pole do wskazania pliku do przestania (plik musi mie¢ format tekstowy, dwukolumnowy:

260 + natezenie, separowane spacja lub tabulatorem)

Po przestaniu pliku z danymi 26, po chwili powinno pojawié sie okienko pozwalajace zapisaé na

lokalnym dysku skonwertowany plik w skali wektora rozpraszania, rys .2.12.

2.3.6.2 Science24.com/fw145m

Bezplatne narzedzie dostepne pod adresem http://science24.com/fwl4bm/ jest zestawem formu-

larzy obliczeniowych dla wielu prezentowanych tu wielkosci. Formularz ma nastepujace sekcje:

Grain Size Distribution Calculator wylicza (R) i 0 ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN na pod-
stawie szerokodci linii mierzonej na % i % jej wysokosci. Szerokosci musza by¢ podane w

jednostkach wektora rozpraszania A_l, rys. 2.13

Pearson VII Grain Size Distribution Calculator wylicza (R) i 0 ROZKLADU WIELKOSCI
ZIAREN na podstawie parametrow as i az dopasowanej krzywej Pearson VII (§2.3.5.1).
Fitowanie i szerokoéci as oraz as musza byé¢ podane w jednostkach wektora rozpraszania
A" rys. 2.11.

Grain Size Distribution Plotter zwraca plik tekstowy zawierajacy krzywa wykladniczo-potegowego
ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN wyliczona zgodnie z (2.5) dla zadanych w formularzu (R)
i 0. Format pliku to pary rozmiar-gesto$¢ prawdopodobieristwa. Taki plik mozna tatwo

wezytaé do dowolnego programu robiacego wykresy (np. Excel), rys. 2.14.

<R> error estimation wylicza btad pomiarowy sredniej wielkosci ziarna spowodowany szumem,
zgodnie z §2.4. Formularz wymaga podania liczby fotonéw (zliczeri) w maximum anali-

zowanego piku, rys. 2.19.
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1. FW1/5M: [0.02582 A™!

2. FW1/5M:
3.FW1/5M:
4. FW1/5M:
5. FW1/5M:
6. FW1/5M:

Al
Al
Al
Al
Al

Grain Size Distribution Calculator
Please note that FW1/5M > FW4/5M (otherwise result '!!' will be seen)

<R>=407.88A 0=305.39A

FW4/5M: (0.00583¢A!

FW4/5M:
FW4/5M:
FW4/5M:
FW4/5M:
FW4/5M:

Al
Al
Al
Al
Al

==>

===>

Calculate GSD

<R>=7A
<R>=MA
<R>=MA
<R>=T7A
<R>=MA

o=77A
o=77A
o=77A
0=77A

o=77A

Figure 2.13: Bezptatne narzedzie http://science24.com/fwl45m/.
ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN metoda F' W% / %M . Wprowadzane warto$ci musza byé¢ w jed-
nostkach wektora rozpraszania. Przyklad obliczenia ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN dla piku z

rys. 2.4b.

Figure 2.14: Bezplatne narzedzie http:

In order to obtain normalized distribution, fractions must be normalized

1. <R>: 141.92

2. <R>:
3. <R>:
4. <R>:
5. <R>:
6. <R>:

Qutput curve units:

Grain Size Distribution Plotter

Po P Po o o

A

0:/119.68
o

a:
[*H
R

a:

A

P e Bo o

A

fraction: 1
fraction:
fraction:
fraction:
fraction:

fraction:

Angstroms (» nanometers

Get GSD curve

science24.com /fwl45m/.

Clear form

microns

a.u.

a.u.

a.u.

33

<R>/0=1.34
<R>/0=7?
<R>/0=77?
<R>/0=77?
<R>/0=7?
<R>/0=7?

Formularz obliczenia

Formularz zapisania krzy-

wej wyktadniczo-potegowego ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN jako pliku tekstowego do uzycia
w wykresach i prezentacjach. Przyktad obliczenia ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN dla piku z

rys. 2.4b.
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Lattice constant error estimation wylicza blad pomiarowy stalej sieci spowodowany szumem,
zgodnie z §2.4. Formularz wymaga podania liczby fotonow (zliczen) w maximum anali-

zowanego piku, rozmiaru ziarna, kata 26 analizowanego piku i dtugosci fali A, rys. 2.18.

2.3.6.3 Science24.com/xrd

Inna mozliwoscia bezposredniej analizy danych jest uzycie bezplatnej aplikacji webowej dostep-
nej pod adresem hitp://science2).com/xrd (rys. 2.151 2.16). Jest to zdalny pulpit serwera ustug
naukowych, gdzie plik z danymi dyfrakcyjnymi'® mozna bezposrednio przeciagnaé do zottego “la-
dowiska” ograniczonego przerywang linia i tam go upuscié¢. Upuszczone dane sa wysytane na ser-
wer, gdzie odbywa sie ich analiza wedlug teorii opisanej w tej ksiazce. Przetwarzanie trwa typowo
kilka-kilkanascie sekund, po czym do okna przegladarki wysylane sa wyniki: oryginalny dyfrak-
togram w skali wektora rozpraszania, funkcja interferencyjna, krzywe ROZKELADU WIELKOSCI
ZIAREN w nanometrach oraz tabela z liczbami opisujacymi mikrostrukture nanoproszku, gdzie
znajdziemy m.in. parametry (R)io. Mozna wystaé caly zestaw plikow (zaznaczamy kilka plikow
i przeciggamy zaznaczenie). Mozna tez upusci¢ dodatkowy plik na juz obecne dyfraktogramy -

zostanie wtedy dolaczony do zestawu'”.

2.4 Oszacowanie i redukcja bledéw pomiarowych

Za bledy pomiarowe w dyfrakcji rentgenowskiej rutynowo przyjmuje sie liczby zwracane przez
oprogramowanie fitujace dane doswiadczalne. Niestety, wartosci bltedéw uzyskiwane podczas
fitowania z reguty sa parametrami numerycznymi metody najmniejszych kwadratéw i nie maja
zwiazku z wyznaczanymi wielkosciami (np. staly sieci) ani w ogole z teorig dyfrakcji. Bledy
tak uzyskane moga by¢ zanizone, co z kolei moze prowadzi¢ do blednych wnioskéw na temat
badanych zjawisk fizycznych. Z tego wzgledu ponizej prezentujemy proste oszacowanie bltedow
oparte na teorii dyfrakcji i raczej konserwatywne, tzn. btedy rzeczywiste nie powinny przekraczaé
prezentowanych, rys. 2.17.

Zalozeniem podanych nizej twierdzen jest dobre dopasowanie. To znaczy, ze wszys-
tkie punkty dopasowanego profilu musza miesci¢ si¢ w zakresie szumu krzywej doswiadczalnej
(bardzo blisko chwilowej wartosci sredniej profilu doswiadczalnego), w calym zakresie anali-
zowanego piku. Zte dopasowanie danych wprowadza dodatkowy blad systematyczny, zas ponizsze

twierdzenia dotyczg tylko niepewnosci powodowanej szumem.

160becnie akceptowane sa formaty tekstowe, tj. pliki XY, gdzie w pierwszej kolumnie kazdej linii znajduje
sie kat 20, zas w drugiej natezenie. Obie wartosci musza by¢ oddzielone spacja lub tabulatorem. Separatorem
dziesietnym w liczbach musi by¢ kropka, nie przecinek.

17 Aplikacja jest rozwijana, dlatego lista aktualnie dostepnych funkcji moze sie zmieniaé, niektére moga
czasowo nie byé¢ aktywne. Filmy instruktazowe dotyczace korzystania z aplikacji dostepne sa pod adresem
hitp://science2).com/fwi45m. Tworcy aplikacji beda wdzieczni za wszelkie uwagi Uzytkownikoéw. Prosimy
kierowaé je pod adres support@science2/.com.
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8006 Nanopowder XRD Pattern Processor Demo

Q _ B science24.com/xrd/

Nanopowder XRD Processor Demo X10.1lla

pre-a-ver.0.0.8, © Pielaszek Research, All rights reserved PROTOCOL

~ Protocols

Drop powder XRD files here

= X10.11a
Face LPGSD formula

s

X10.11b
Edge LPGSD formula

Textual, column-aligned, 28 formats accepted X10.11c
No warranty of any kind Vertex LPGSD formula
By submission of file you agree for publication of experimental data (D=3)
For anonymous processing please contact us v

Please refer to:

. A.Pielaszek "Analytical expression for diffraction line profile for polydispersive powders”,
Applied Crystallography, Proceedings of the XIX Conference, World Scientific, pp.43-50 Apply changes
. R Pielaszek "FW15/45M method for determination of the grain size distribution from

powder diffraction line profile",
Journal of alloys and compounds, 392, pp. 128-132

+ Experimental
For questions and comments please use this contact.
+ Phases
+ Video tutorials (I3
» Examples

Figure 2.15: Bezplatna aplikacja webowa pozwalajaca analizowaé¢ dyfrakcyjne dane
nanoproszkow metoda przeciagnij-i-upusé dostepna pod adresem hitp://science2.com/xrd. Po
przeciagnieciu plikow tekstowych z danymi XRD i upuszczeniu na zo6ltte pole dane sa przesylane
do serwera ustug naukowych, gdzie sa analizowane wedlug opisanej tu teorii dyfrakcji. Po
krotkim czasie (kilka, kilkanascie sekund) wyniki sa wysytane z powrotem do okna przegladarki.
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Figure 2.16:

Wyswietlane sa:

oryginale dyfraktogramy,
WIELKOSCI ZIAREN oraz tabela w wynikami liczbowymi.

36

Bezptatna aplikacja webowa pozwalajaca analizowaé¢ dyfrakcyjne dane
nanoproszkow metoda przeciagnij-i-upus¢ dostepna pod adresem hilp://science2s.com/xrd.
funkcja interferencyjna, krzywe ROZKLADOW
Zarowno wykresy jak i tabela sa

interaktywne - mozna dane przesuwac i sortowaé. Zawarto$¢ tabeli mozna skopiowaé i wklei¢
np. do Excel’a. Przeciagajac wiele plikéw na raz, mozna szybko analizowaé¢ i poréwnywaé duze
zestawy danych dyfrakcyjnych.

Na rysunku wida¢ wynik analizy trzech dyfraktograméw hydroxyapatytu (HAP) o rozmi-
arach krysztalow 8, 14 i 29nm. Aplikacja wylicza poprawne ROZKLADY WIELKOSCI ZIAREN
pomimo silnie splecionych (naktadajacych sie) pikéw, poniewaz nie korzysta podczas obliczen
z przestrzeni odwrotnej. Klasyczna analiza profilu linii w przestrzeni odwrotnej byltaby bardzo
trudna lub niemozliwa dla tak silnie naktadajacych sie linii.


http://science24.com/xrd
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Figure 2.17: (a) Oszacowanie bledu stalej sieci Ad wynikajacego z ograniczonej liczby zareje-
strowanych fotonéw (statystyka pomiaru). Precyzja pomiaru jest wieksza dla wiekszych rozmi-
arow ziarna (wezsze piki) i lepszych statystyk pomiaru. Przedstawiono warianty dla 10, 100,
1000, 10000 i 100000 zliczenn w maksimum piku dla fali Cu i kata 26 ustalonego na 30°. (b) Osza-
cowanie bledu rozmiaru ziarna A R wynikajacego z ograniczonej liczby zarejestrowanych fotonow.
Precyzja wyznaczenia rozmiaru jest wieksza dla lepszych statystyk pomiaru.

Lattice constant error estimation
Peak intensities shall be expressed in counts (net height of the peak).

1. Peak height: 4389  counts Grain size: 41.3 nm Two-theta: 24.6 deg  Wavelength: 1.2 A ===> ERR 3, =001194 %
2. Peak height: counts  Grain size: nm Two-theta: deg Wavelength: 1.54056 A ==> ERR:-=7%
3. Peak height: counts Grain size: nm Two-theta: deg  Wavelength: [1.54056 |A ===> ERR 4, =17%
4. Peak height: counts  Grain size: nm Two-theta: deg Wavelength: 1.54056 A ===> ERR4-=7"%
5. Peak height: counts  Grain size: nm Two-theta: deg  Wavelength: 1.54056 A ===> ERR -=77%
6. Peak height: counts Grain size: nm Two-theta: deg  Wavelength: [1.54056 |A ===> ERR 4 =11%

Calculate errors

Figure 2.18: Bezptatne narzedzie http://science24.com/fwl45m/. Formularz obliczenia bledu
stalej sieci spowodowanego szumem. Przyktad obliczenia dla piku z rys. 2.4b.
2.4.1 Blad oznaczenia stalej sieci nanokrysztatow

Zgodnie z (3.137), procentowy blad oznaczenia stalej sieci Ad wynikajacy z ograniczonej

statystyki pomiaru (liczby zliczen) analizowanej linii mozna oszacowac jako:

0.58 - A

Ad = 100%  —— 2 2.14
’ sin(0) Rv/Iimax ( )
0.9
Adey = 100% - ——— 2.15
“ *" $in(0) R VT (2.15)
3.47

Adog—300c0 = 100% - (2.16)

RvVTnax
gdzie Ip,q. jest natezeniem analizowanego piku w jego maksimum (nie chodzi o natezenie inte-
gralne), danym w zliczeniach, R jest przyblizonym rozmiarem krystalitow proszku w [Angstrém’ach]
za$ 0 jest polowa kata bragowskiego 26, pod ktérym widoczna jest analizowana linia.

Wzor (2.14) jest wariantem ogdlnym, ktory zapisano takze dla dwoch przypadkow szczegol-
nych: (2.15) dla czesto uzywanej fali Cu oraz (2.16) dla tejze fali Cu i ustalonego kata 30°. Ten

ostatni wariant zostal wykreslony na rys. 2.17a w funkcji rozmiaru ziarna dla czterech wariantow


http://science24.com/fw145m/
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<R> error estimation
Peak intensities shall be expressed in counts (net height of the peak).

1. Peak height: 4389 | counts ===> ERR_ . =1.766 %
2. Peak height: counts ===> ERRp.=7"7%
3. Peak height: counts ===> ERRp.=77%
4. Peak height: counts ===> ERRR.=77%
5. Peak height: counts ===> ERRp.=77%
6. Peak height: counts ===> ERR{.=77%

Calculate errors

Figure 2.19: Bezptatne narzedzie http://science24.com/fw145m/. Formularz obliczenia btedow
pomiaru rozmiaru ziarna i dyspersji rozmiaréw ziaren na podstawie wysokosci piku w jego
maximum. Przyktad obliczenia bledu dla piku z rys. 2.4b.

natezenia maximum: 10, 100, 1000, 10000 oraz 100000 zliczen.

Blad stalej sieci jest tym wiekszy im krystality mniejsze, poniewaz pliki sg wtedy szersze,
a wiec jednoznaczne ustalenie polozenia piku jest odpowiednio trudniejsze. Blad stalej sieci
powieksza staba statystyka (malo zliczen), co oczywiste.

Pod adresem http://science24.com/fw145m/ dostepne jest bezplatne narzedzie internetowe,
ktore wylicza blad statej sieci nanokrysztatéow spowodowany szumem, rys. 2.18.

Przyklad. Dla piku dyfrakcyjnego z rys. 2.4b wlasciwy bedzie wzor (2.14) ze wzgledu na
dhugosé fali 1.2A przy jakiej dyfraktogram zostal zmierzony. Mamy:

0.58 - \ 0.58 - 1.2A
Ad =2 100%  ———————— =100% - = 0.0119%

sin(0) Rv/Tnax sin(12.3°) - 413A - /4389

2.4.2 Blad oznaczenia rozmiaru ziarna nanokrysztaléw

Zgodnie z (3.138), procentowy blad oznaczenia rozmiaru ziarna AR z profilu piku dyfrak-

cyjnego mozna przyblizy¢ jako:
1.17
AR =100% - , (2.17)

max

gdzie L4, jest liczbg zliczen w maksimum analizowanego piku. Czyli im wieksza liczba zliczen
(lepsza statystyka) tym mniejszy blad oznaczenia jego rozmiaru. Wykres wielkosci btedu AR w
funkeji natezenia w maximum linii pokazano narys. 2.17b. Narzedzie internetowe http://science24.com /fw
posiada gotowy formularz obliczajacy ten btad, rys. 2.19.
Przyklad. Dla piku dyfrakcyjnego z rys. 2.4b mamy:

1.1 1.1
7 = 100% - !

V IT?LGZL’ V 4389

AR = 100% - = 1.766%


http://science24.com/fw145m/
http://science24.com/fw145m/
http://science24.com/fw145m/
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rozmiar $redni (R)

dyspersja o

Przyjety poziom tta

161 zliczen ‘ 30 zliczen ‘ btad

161 zliczen ‘ 30 zliczen ‘ blad

Metoda Scherrer’a 56nm 54dnm 4% - - -
Metoda Integral Breadth 56nm 41nm 37% - - -
Metoda FWL/2M 45nm 41nm 10% 31lnm 31lnm 0%

Table 2.2: Rozmiary ziaren otrzymane trzema metodami dla piku z rys. 2.4b przy poziomie
tta ustalonym intuicyjnie (161 zliczen) oraz przy pomocy reguly “—3%” (30 zliczen). Metoda
Integral Breadth jest szczeg6lnie wrazliwa na poziom tla.

2.4.3 Okreslanie poziomu tta piku, reguta -3%

Wiekszo$¢ metod rentgenowskich wymaga albo ustalenia szerokosci pikéw na okreslonych wysokos-
ciach (np. w polowie maksimum) albo ustalenia integralnego natezenia piku. W obu przy-
padkach potrzebna jest znajomo$é zaréwno natezenia maksimum piku (co jest tatwe) jak i
efektywnego zera czyli poziomu natezenia, do ktérego asymptotycznie zmierzaja oba ramiona
piku. Ten poziom natezenia, czesto nazywany poziomem tlta, to wartosé, ktoéra nalezy odjacé
od natezen wszystkich punktoéw piku aby otrzymaé profil niezakt6cony wplywem pikoéw sasied-
nich, szumem termicznym, szumem aparatury, efektem Comptona czy innymi komponentami
natezenia zwiazanymi ze zliczaniem kwantéw “niestrukturalnych”.

Ustalenie poziomu tta wydaje sie¢ latwym zadaniem i czesto wykonuje sie je “na oko”, czyli
odejmuje sie arbitralna, ciagla, wolnozmienna krzywa (najczesciej wielomian), zaczepiajac ja w
tych czedciach dyfraktogramu, gdzie natezenie jest wyraznie najmniejsze. W przypadku piku
z rys. 2.4b, bylby to poziom ok. 160 zliczen, poniewaz wlasnie to natezenie (w okolicy 25.2°)
stanowi lokalne minimum.

Jednakze teoria dyfrakcji, np. rys. 2.4a wskazuje, ze dla nanoproszkéw natezenie linii spada
dosé¢ wolno i w okolicy trzy- lub czterokrotnosdci szerokosci linii ciagle wynosi ok. 3% natezenia
maksimum linii.

Wynika z tego, ze do oszacowania poziomu tla nalezy wziaé¢ natezenie punktu
odleglego od centrum piku o 3-4-krotnosé szerokosci poléwkowej (na rys. 2.4b w okol-
icy 25.2°, czyli 161 zliczen) i odjaé od tej wartosci ok. 3% natezenia maksimum piku
(3% - 4389 = 131). Tak otrzymana wartos¢ (161 — 131 = 30 zliczeni) bedzie bardziej poprawna
estymata poziomu tla niz wartosé okreslona intuicyjnie.

Znaczenie okreslenia poziomu tta dla jakosci oznaczen rentgenowskich jest zaskakujaco duze.
Dla przyktadu z rys. 2.4b: przy ustaleniu poziomu tla metoda intuicyjna (na 161 zliczen) rozmiar
ziarna moze by¢ przeszacowany nawet o 40%, tylko z uwagi na zanizony poziom tla. Szczegol-
nie wrazliwa na sposob odciecia tta jest metoda Integral Breadth, poniewaz nawet niewielkie
tlo scalkowane po pelnej szerokosci piku daje znaczacy wktad w natezenie integralne, bedace
podstawa dzialania metody. Mmniej wrazliwe sa metody oparte na pomiarze szerokosci linii.
W razie istotnych i trudnych do okreslenia ksztaltow tta najlepsza technika jest bezposrednie

dopasowanie profili linii dyfrakcyjnych opisane w sekcji 2.3.5.
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2.5 Ksztalt krystalitow

Kazda linia dyfrakcyjna jest etykietowana tzw. indexem Millera, czyli trojka liczb naturalnych
hkl, odpowiadajaca rodzinie odbijajacych plaszczyzn krystalicznych dla tego kierunku. Tak
wiec piki rentgenowskie sa “kierunkowe”.

Jednocze$nie wiadomo, ze istnieja krysztaly o silnej anizotropii ksztaltu, np. rosnace w ksz-
talcie cienkich plytek lub dlugich igiel. Mozna powiedzieé, ze ich rozmiar tez jest “kierunkowy”,
tzn. w jedna strone znaczaco inny niz w druga. Np. igla o podstawie pojedynczych nm moze
mieé¢ wysoko$é¢ setek nm i wiecej.

Skoro znamy profile pikéw rentgenowskich dla réznych kierunkéw hkl z osobna, to réwniez
mozemy wyliczy¢ rozmiary krystalitow dla roznych kierunkéw hkl z osobna. Intuicja pod-
powiada, ze rozmiary te powinny odpowiadaé¢ wydtuzeniu krysztatu w kierunku opisanym przez
index Millera analizowanego piku. A wiec powinni$my byé¢ w stanie podaé¢ dos¢ kompletny
(chociaz usredniony) ksztalt krystalitow.

Niestety, praktyka zdaje sie nie potwierdzaé intuicji, rys. 2.20. Zaleznos¢ miedzy anizotropia
krysztatu i ksztaltem pikéw rzeczywiscie istnieje, jednak nie widaé prostej odpowiedniosci miedzy
kierunkiem wydtuzenia krysztatu i poszerzeniem odpowiedniej rodziny pikéw. Zaleznosé ksztatt
krysztatu - profile linii jest bardziej zlozona, dlatego ograniczymy sie do stwierdzenia, ze opisane
wyzej metody nadaja sie dobrze do raczej dla krysztaléw objetosciowych. W przypadku krysz-

taléw o duzej anizotropii ksztaltu nalezy zachowaé wieksza ostroznosé.

2.6 Ograniczenia metod rentgenowskich

Informacje na temat mikrostruktury krysztalow otrzymuje si¢ z analizy profilu, czyli ksztaltu,
pikéw dyfrakecyjnych. Wyzej opisane procedury pozwalajg na ustalenie rozmiaréow krystalitow
wtasnie przez analize profilu linii. Na profil linii wplywa jednak nie tylko rozmiar krysztatow.
Piki moga zosta¢ zdeformowane np. przez obecne w krysztale naprezenia, bledy strukturalne
czy artefakty powstajace w czasie pomiaru (np. poszerzenie aparaturowe, rozbieznosé¢ wiazki,
przesuniecie probki, itp.). Niestety, praktycznie wszystkie wspomniane efekty powoduja posz-
erzenie (nigdy zwezenie) linii dyfrakcyjnych, co moze byé¢ blednie uznane za dowod na maly
rozmiar krystalitow (albo sztucznie pomniejszaé¢ zmierzona wartos$¢ ich rozmiaru). Z tych
wzgledow jest rzecza najwiekszej wagi aby pomimo dostepnosci automatycznych narzedzi do
analizy danych, pozostawa¢ w Scistym kontakcie z kompetentnymi fachowcami z dziedziny
dyfrakcji rentgenowskiej. Pomoga oni ustali¢, czy wspomniane pasozytnicze efekty sa dostate-
cznie mate, aby mozna je bylo zaniedbaé lub wskazg skuteczne techniki analizy danych pozwala-

jace uwzgledni¢ te efekty.
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Figure 2.20: Profile pikow nanokrytsztaléw SiC zbudowanych z od 1 do 20 warstw Z = 001h
(kubicznie: 111) oraz od 1 do 20 komérek elementarnych w kierunkach X = 100h i Y = 010h.
Np. kolumna X =Y = 5 oznacza iglty SiC o podstawie 5 x 5 komérek elementarnych i wysokosci
Z = 1...20 warstw. Wiersz Z = 1 to plytki zlozone z pojedynczej warstwy SiC. Przekatna
X =Y = Z odpowiada coraz wiekszym (1...20) nanokrysztalom objetosciowym. Profile linii
nanokrysztaléw silnie “ptytkowych” i silnie “igtowych” sa trudne w interpretacji.



Chapter 3

Podstawy fizyczne

Teoria dyfrakcji promieni X dzieli sie na dwie gtéwne galezie: teorie dynamiczna i kinematyczna
(inaczej: geometryczna). Pierwsza z nich uwzglednia interferencje fali padajacej i fal wielokrot-
nie ugietych w krysztale, druga zaklada, ze fala padajaca ulega w krysztale pojedynczemu ugie-
ciu. Ponadto, teoria kinematyczna zaniedbuje absorpcje i ekstynkcje promieni X w obrebie
krysztaltu, to znaczy zaklada, ze na kazdy z atomoéw krysztatu pada fala o tej samej amplitudzie.
Dlatego teoria kinematyczna stosuje sie tylko do krysztatow wystarczajaco maltych, aby spetni-
aly warunek malej absorpcji: pR < 1, gdzie p jest liniowym wspoélczynnikiem absorpcji, zas
R - rozmiarem krysztaltu. W praktyce oznacza to krysztaly mniejsze od 1um oraz krysztaly
mozaikowe [1][5][6]. Nanokrysztaly speiniaja wymogi teorii kinematyczne;j.

Teoria dyfrakcji ma na celu wyznaczenie natezenia ugietego promieniowania w funkcji kata
rozproszenia i w zalezno$ci od mikroskopowych parametréow charakteryzujacych krysztat. Kine-

matyczna teoria dyfrakcji korzysta z nastepujacego wyrazenia [4]:

(3.1)

gdzie I, jest natezeniem wiazki padajacej, F' jest czynnikiem struktury. Iloczyn jest po trzech
wymiarach przestrzeni: ;i sa krawedziami komorki elementarne]j (jednostkami osiowymi), N;
- liczbami komoérek elementarnych w krysztale w kazdym z trzech kierunkéow 72‘7 zas 7 jest

wektorem rozpraszania. Na podstawie wzoru (3.1) trudno jest wyprowadzi¢ ogblne wyrazenie

in2 LN,z
na profil linii dyfrakcyjnej, jednak spostrzezenie, ze oscylujaca funkcja sin” 5 Ni%i 1ha to samo
2,2

x
maksimum i normalizacje co krzywa Gauss’a NZe~ 4=, sktania do wniosku, ze linie bragowskie

sin2 %wl

maja ksztalt gausowski. Poniewaz mierzone w praktyce linie dyfrakcyjne rzadko bywaja podobne
do krzywych Gauss’a, przybliza sie je czesto innymi funkcjami, np. Lorentz’a, Voigt’a czy
Pearson’a. Ma to zazwyczaj na celu jak najdokladniejsze wyznaczenie $redniej wazonej profilu,
czyli pozycji refleksu oraz jego natezenia.

Arbitralnosé wyboru krzywej opisujacej profil linii dyfrakcyjnej jest zrozumiata tak diugo,

jak dtugo ten profil jest ksztaltowany bardziej przez aparature pomiarowsa niz badane krysztaly.

42
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Rozmiar krystalitu

Figure 3.1: Szeroko$¢ proszkowej linii dyfrakcyjnej w funkeji rozmiaru krystalitu (w stopniach
katowych, dla refleksu w 26 = 35° i promieniowania C'u; czarna, kropkowana linia). Przyjmujac,
ze poszerzenie aparaturowe wynosi 3 —4 sekundy katowe (czerwona, przerywana linia), gtownym
czynnikiem ksztaltujacym profil linii dyfrakcyjnej dla ziaren mniejszych od 1um jest rozmiar
krysztalu (ciagta zielona linia). Obliczono na podstawie réwnania i statej Scherrer’a (2.4).

Szerokosé refleksow bragowskich pochodzacych od polikrysztaléw mikronowych jest mniejsza
niz rozdzielczosé dyfraktometrow. Przyjmujac, ze poszerzenie aparaturowe wysokorozdzielczego
dyfraktometru proszkowego wynosi kilka sekund katowych!, staje sie ono gtéwnym czynnikiem
ksztaltujacym profil refleksu dla krysztatow wiekszych niz 10um zas zaburza ten profil juz od
3 —4um (rys. 3.1).

Z drugiej strony, z rys. 3.1 widaé, ze linie dyfrakcyjne krysztatow submikronowych, a szczegol-
nie nanokrysztalow, sa bardzo szerokie i przez to wplyw znieksztalcen aparaturowych jest
zaniedbywalny. Na profil linii dyfrakcyjnej tak matych krystalitow wptyw ma przede wszystkim
mikrostruktura materialu, czyli ksztalt, rozmiar i naprezenia ziaren. Doktadnych ksztaltow
linii dyfrakcyjnych teoria kinematyczna jednak nie podaje, za$ linie nanoproszkéw mierzone
do$wiadczalnie nie spelniaja gausowskiego przyblizenia ksztaltu maksimum dyfrakcyjnego.

Punktem wyjécia dalszych rozwazan bedzie wzér Debye’a, ktéry uzaleznia natezenie promieniowa-
nia rozproszonego na klasterze atomoéw usrednione po wszystkich przestrzennych orientacjach

tego klastera, w funkcji wektora rozpraszania q. Wzér Debye’a mozna traktowaé jako odpowied-

1Rozdzielczoéé laboratoryjnych dyfraktometréw proszkowych wynosi typowo kilka minut katowych. Rozdziel-
czosci sekundowe mozna uzyska¢ na dyfraktometrach wysokorozdzielczych (wymaga to uzycia monochromatoréw
krystalicznych).
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nik wyrazenia (3.1) dla proszkow polikrystalicznych mierzonych w geometrii Debye’a-Scherrer’a.
Formuta Debye’a jest stosowana od lat pie¢dziesiatych XX wieku do obliczania ab initio dyfrak-
togramow proszkowych matych ukladow atomoéw, zar6wno uporzadkowanych (krysztaly) jak i
nieuporzadkowanych (ciala amorficzne). W tym rozdziale teoria Debye’a bedzie rozwinieta do-
prowadzajac do analitycznych wzoréw na profile proszkowych linii dyfrakcyjnych. W rozdziale
4 oméwiono za$ metody obliczen dyfrakcyjnych ab initio.

Dla porzadku zaczniemy jednak od wyprowadzenia wzoru Debye’a.

3.1 Interferencja fal

Wezmy pojedynczy elektron, atom lub inny (w dobrym przyblizeniu) punktowy obiekt, na ktory
pada monochromatyczna i réwnolegta wiazka promieni rentgenowskich. Przyjmijmy, ze ampli-
tuda padajacej fali jest:

Ey = |Ep| cos(wt), (3.2)

gdzie w jest czestoscia katowa (lub pulsacja, czyli liczba pelnych cykli 27 cosinusiody na sekunde),
a t to czas. Po rozproszeniu na punktowym obiekcie moze zmienié¢ sie modut i faza fali rozpros-

zonej. Nowg amplitude mozna zapisaé jako:
Ey = |Ep|- f - cos (wt + ), (3.3)

gdzie wielkosé f to czynnik rozpraszania, najczeiciej atomowy czynnik rozpraszania, czyli sita
rozpraszajaca obiektu. W przypadku atoméw, f zalezy od liczby elektronéw w atomie, czyli
od liczby atomowej Z. Dla promieni rentgenowskich f = f(260) zalezy od kata rozpraszania,
dla dyfrakcji neutronéw - nie zalezy. W kazdym razie, f jest staly dla danego typu atomow
(pierwiastka) i jego wartos¢ odszukuje sie z tablic.

Wielkosé ¢ jest zmiang fazy w czasie rozproszenia. W przypadku rozpraszania na poje-
dynczym elektronie i (przewaznie) na atomie, ¢ = w. Oznacza to, ze promien rozproszony ma
faze przeciwng do padajacego. Jesli zmiana fazy jest identyczna dla wszystkich rozpraszajacych
obiektow, to fakt ten nie wnosi istotnej informacji, dlatego zazwyczaj mozna go zignorowac.

W przypadku rozpraszania jednej fali padajacej na grupie wielu obiektéw, np. na atom-
ach krysztalu, najwygodniej bedzie wyrazié ¢ jako funkcje wzajemnych potozen tych obiektow

wzgledem siebie 1 wzgledem fali padajacej.

3.1.1 Wektor rozpraszania

Rozwazmy fale padajaca jednoczesnie na dwa atomy n oraz m, ktore umiescimy na koncach
wektora rum, rys. 3.2. Kierunki fali padajacej i rozproszonej wyrazimy jako jednostkowe wektory,

odpowiednio: Sg i S. Kat pomiedzy wektorami fali padajacej Sg i rozproszonej S nazwiemy? 2.

2Potrzeba uzywania potéwki i catosci tego kata zachodzi prawie tak samo czesto. Nazwanie wiekszego pod-
wojonym skraca zapis bardziej niz nazywanie mniejszego poléwkowym. Pozbywamy sie wyrazen typu %9.
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Figure 3.2: Rozpraszanie na parze atoméw n i m. Fala padajaca z kierunku wersora S ugina
sie pod katem 26. Roznica drog optycznych fal rozproszonych w kierunku wersora S przez oba
atomy wynosi |[Am|+ |mB].

Roznica drog optycznych fal rozproszonych przez atomy n i m bedzie:

d = |Am|+|mB]
= So T'nm+ (_S : I'nm)
= ~—Tpm" (S - SO) )

gdzie iloczyny skalarne Sg - rnm oraz S - rpm sa, oczywiscie, rzutami (cieniami) jednego wektora
na drugi. Stad roznica faz:
6 21

p= 27TX = —Trnm -(S—S0) = -4 rnm, (3.4)

gdzie A to dtugosé fali (zarowno padajacej jak i rozproszonej), zas oznaczony symbolem q wek-
tor powstaly z réznicy jednostkowych wektoréw fali rozproszonej i padajacej nazwiemy wek-
torem rozpraszania:

a="7 (8- So) (35)
Wektor (S — Sp) tworzy podstawe trojkata rownoramiennego zbudowanego z wektoréow jednos-
tkowych S oraz Sg, pomiedzy ktérymi kat wynosi 20. W takim razie® dtugosé wektora (S — Sp)
wynosi |S — Sg| = 2sinf. Wynika stad, ze dtugos¢ (modul) wektora rozpraszania to:

47 sin 6
¢ =l = — (3.6)

3Wektory jednostkowe S i Sg tworza ramiona trojkata réwnoramiennego, ktérego podstawa, jest wektor S —Sg.
Potowa tej podstawy to |S|sinf = 1-sinf = sinf. Zatem cala podstawa to |S — So| = 2sin 6.
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3.1.2 Natezenie fali rozproszonej na grupie atoméw

Amplituda fali jest chwilowa wartoscia zmiennego pola elektrycznego w funcji czasu t:
E = |E| - cos (wt) (3.7

Jako taka, jest co chwile inna; jej wartosci ciagle sie zmieniaja od — |E| do + |E|. Zmieniaja sie

0'® razy na sekunde), zeby nadazy¢ z ich rejestracja jakimkolwiek

o wiele zbyt szybko (jakies 3-1
znanym przyrzadem. Nie mogac zmierzy¢ dostatecznie szybko chwilowej wartosci pola elek-
trycznego, nie znamy takze jego aktualnej fazy. To wielka szkoda, poniewaz znajac amplitude
i faze mozna byloby rozwiazaé prosty uktad réwnan, znalez¢é doktadne pozycje rozpraszajacych
obiektow i zbudowaé ta droga mikroskop rentgenowski zdolny bezposrednio pokazaé¢ atomy.
Tymczasem, musimy radzi¢ sobie obserwujac pod odpowiednio duzymi (mierzalnymi) ka-
tami Srednie energie fali rozproszonej. W praktyce mierzymy intensywnos¢ plamek na réznego
typu detektorach. Plamki te biora sie z reakcji chemicznej (folie fotograficzne), ze wzbudzenia
atomow na wyzszy poziom energii (image plate), z jonizacji gazu (komory jonizacyjne), itp. W
kazdym przypadku metoda dzialania detektora jest konwersja energii kwantu rentgenowskiego
do innej, obserwowalnej postaci. Energia fali elektromagnetycznej wyrazana jest tzw. wektorem
Poynting’a P = E x B (gdzie E i B sa, odpowiednio, wektorami pola elektrycznego i magnety-
cznego fali), a usredniona energia (moc chwilowa) pola jest (P) = (E x B) = (E?) = E? | czyli
jest uérednionym kwadratem sinusoidy zmiennego pola elektycznego, zatem - jego amplitudy.

Wynika stad, ze do obserwacji wystarczy kwadrat amplitudy, zwany natezeniem fali:
I=|E) (3.8)

Wazna i konieczng wlasnoscia natezenia jest nieobecno$é cztonu zwiazanego z aktualng faza fali
elektromagnetycznej. Przejicie od niemierzalnych amplitud do mierzalnych natezen polega nie
tyle na policzeniu kwadratu lub pierwiastka (co jest latwe) ile na pozbyciu sie czasu z wyrazen
opisujacych fale rozproszona (3.7). Technicznie rzecz biorac, dla uzyskania natezenia trzeba w
wyrazeniu na amplitude (i) wykresli¢ czton cos (wt), (ii) podniesé modul amplitudy do kwadratu.

* oswietlonych wigzka réwnolegla o amplitudzie Ey (3.2), podobnie jak

WeZmy grupe atomoéw
na rys. 3.2. Wektory rnm, okreslaja polozenia atomow wzgledem siebie nawzajem (np. atomu
n wzgledem atomu m), a nie potozenia wzgledem poczatku uktadu wspoétrzednych. Amplituda

emitowana w kierunku wektora S bedzie suma amplitud wszystkich rozproszen (3.3). Uwzgled-

4Dla uproszczenia zapisu nie podajemy dokladnej liczby atomoéw, ale pamictamy, ze kazde rozproszenie
jest rownie prawdopodobne i kazdy atom “dostaje” ten sam ulamek fali padajacej. Odpowiednio, wklady od
rozproszen na kazdym z atomoéw daja razem 100% fali rozproszonej. W praktyce, normowanie wyniku do liczby
rozproszen nie ma znaczenia, poniewaz obserwowane natezenia sa i tak wzgledne (nie znamy liczby o$wietlonych
atomow).
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niajac wyrazenie na réznice faz (3.4) wyniesie to:

Ey

| Eo| - Zanfm cos (Wt + Prm) (3.9)
|E0 Zz.fn m * COS Wtfq rnm)

gdzie Ey jest amplitudg fali padajacej, F1 jest amplituda fali rozproszonej, obie sumy przebiegaja

po wszystkich atomach, a rozproszenia sa na parach liczonych “kazdy z kazdym” (cztery typy
par: nm, mn, nn oraz mm, a wiec takze przypadek “atom sam ze sobg”). Dla przypadku dwoch

atomow z rys. 3.2, mieliby$my sume czterech rozproszonych amplitud:

B = |Eo| fo- fu-cos(wt—q-0) (3.10)
+ [Eo| " fm* fm - cos(wt—q-0)
+ |Eo| - fn fm - cos(wt —dq - rnm)
+ [Eo| -+ fm - fn - cos(wt — (=4 Tam))

Korzystajac z twierdzenia cosinuséw® przepiszemy to jako:

E, = |Eo|-fn- fn-cos(wt) (3.11)
+ |Eo| - fm + fm - cos (wt)
+ |Eo|- fu fm - (cos(wt) cos(q - ram) + sin(wt) sin(q - ram))
+ |Eo| - fim - fn - (cos(wt) cos(q - rpm) — sin(wt) sin(q - rym))

Czlony z sinusami upraszczaja sie, a kazdy element sumy bedzie zawieral wyraz |Eg|cos(wt).

Wracajac do ogdlnego przypadku wielu atomoéw mamy wiec:

E, = |Ey|-cos(wt)- Z anfm -cos (q - T'nm) (3.12)
= |Eo| - cos (wt) - Aq)
= Eo-A(a),

czyli wyjsciows amplitude fali padajacej Fy pomnozona przez pewien niezalezny od czasu czyn-
nik A(q) ja modulujacy. Wartosé czynnika A(q) zalezy od kierunku obserwacji fali rozproszonej
q oraz od pozycji obiektéw rozpraszajacych wzgledem siebie ryy,. Ponadto, tacznie dla wszyst-
kich orientacji q, warto$¢ A(q) powinna sumowaé si¢ do 1. Zgodnie z przepisem na natezenie,
wykreslamy z wyrazenia na amplitude (3.12) czton cos (wt) i podnosimy do kwadratu modut am-

plitudy |Ey|. Oznaczajac natezenie fali padajacej jako Iy = \E0|2, a natezenie fali rozproszonej

Scos(z & y) = cos(x) cos(y) F sin(z) sin(y)
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jako I = |y |?, mamy:

|Eol* - A() (3.13)
Io- A(q)
Iy - Z anfm - COS (q . I'nm)

n

Ii(q)

W powzszym wyrazeniu Iy oznacza absolutne natezenie promieniowania padajacego, zas I; - ab-
solutne natezenie promieniowania rozproszonego. W praktyce Iy to liczba fotonow (“na sztuki”)
padajacych na probke, zas I; to liczba fotonow (tez “na sztuki”) rozproszonych przez probke.
Prawdopodobieristwo oddzialywania fotonéw z dana probka jest state (nie zalezy od liczby fo-
tonéw), wiec zwiekszajac Iy (np. dwa razy), proporcjonalnie zwiekszamy takze I;. Duzielac
obie strony wyrazenia (3.13) przez Iy (czyli normujac do natezenia promieniowania padajacego)

otrzymamy wyrazenie na wzgledne natezenie rozproszone:

I(q) = Ill(oq) =3 fufm - cos(q- Tom) (3.14)

gdzie I(q) jest czescia (utamkiem) natezenia padajacego, rozproszonego w kierunku okreslonym
przez wektor rozpraszania q.

W dyfrakcji, spektroskopii, a nawet w zwyklej fotografii najwazniejsza jest nie tyle znajomosé
absolutnego natezenia (wartosci liczbowej) poszczegolnych pixeli, ile wzglednej relacji miedzy
pixelami obrazu. Na przyktad, dla zrozumienia tresci zdjecia nie jest wazne czy dany pixel ma
wartos¢ rzedu tysiecy czy milionow (czy naswietlamy obraz silnym $wiattem w stoneczny dzient
czy stabszym w pochmurny), ale wazne czy punkty ciemniejsze i jasniejsze sa w prawdziwych
proporcjach i tworza wyrazny, kontrastowy obraz z duzg iloscig szczegolow®. Z tego powodu
wyrugowanie z naszych wzoréw natezen absolutnych po pierwsze upraszcza te wzory, a po wtore
zbliza nasz opis do rzewczywistosci doswiadczalnej, w ktorej najczesSciej nie znamy natezen
absolutnych a tylko wzgledne (wartosci Iy w ogole sie nie mierzy).

W celu dalszego uproszczenia wyrazenia (3.14) mozna pominaé¢ symbole sumowania (notacja
Einstein’a’), pamietajac, ze indexy przebiegaja po wszystkich o$wietlonych atomach probki.
W takim zapisie natezenie promieniowania rozproszonego na grupie atoméw, ktérych wzgledne

polozenia dane sa wektorami ryy,, obserwowane w kierunku q bedzie:

I(q) = fnfm COS(Q' rnm)7 (315)

gdzie f,, fm sa atomowymi czynnikami rozpraszania atoméw n oraz m.

6Zaniedbanie natezeri absolutnych na rzecz wzglednych jest wybiegiem majacym na celu jak najwieksze up-
roszczenie teorii. Uwazny Czytelnik zauwazy, ze tutaj oraz w dalszych wyprowadzeniach operujemy tylko ciaglymi
funkcjami natezenia, nic sobie nie robiagc z kwantowej natury promieniowania. Natezenia absolutne sa waznym
elementem wiarygodnosci pomiaru (odstep sygnalu od szumu) i beda musialy pojawi¢ si¢ z powrotem w czasie
szacowania bledéw pomiarowych dyfrakc;ji.

"Podobno (przekaz ustny, nie znalaztem potwierdzenia pomimo prawie 90 sekund googlowania) nie tyle Ein-
stein’a, ile jego drukarza. Zauwazyl on, ze nawet przy braku znaku sumowania formutla jest dalej jednoznaczna.
Za to o wiele krotsza i czytelniejsza.
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3.2 Roéwnanie Debye’a

Mozliwych odlegtosci i orientacji miedzy parami atomoéw jest w makroskopowych préobkach
nanomaterialow zbyt duzo, zeby wyrazenie (3.15) bylo praktyczne. Mozliwe do obserwacji sa
natezenia od wielkich grup atoméw, najlepiej w usrednionych orientacjach: nanomateriaty (np.
nanoproszki, zele, nanoceramiki, stopy, szkta, fulereny, itp.) w swoich probkach objetosciowych
najpewniej beda “promowac¢” przypadkowe orientacje cegietek (np. nanokrysztatow) je buduja-
cych, a wiec i par atomowych wewnatrz tych cegietek. Dlatego korzystniejsze bytoby uzyskanie

natezenia usrednionego po wszystkich mozliwych orientacjach:

I(q) = (I(a)) = fnfm (c0S(q - Fnm)) (3.16)

Usérednienie natezenia emitowanego w kierunku przestrzennym q przez pare atomoéw (n,m)
o czynnikach atomowych, odpowiednio f,, i fm, odlegltych od siebie o r = |r| osiagniemy
poprzez wycalkowanie po pelnym kacie brylowym natezenia dla orientacji r i unormowanie
do powierzchni sfery catkowania. Zwykle catka pewnej funkcji f(r,0,¢) we wspolrzednych

sferycznych wyglada nastepujaco:

us

1]

gdzie 12 sin © dO d¢ jest elementem powierzchni sfery o promieniu 7, po ktoérej catkujemy. W

f(r,0,¢) r?sin® drdO de, (3.17)

II\8

tak wybranym uktadzie wspohrzednych (rys. 3.3) catke po ¢ mozna poréwnaé do pelnego obrotu
Ziemi wokol wlasnej osi (dzieri/noc), zas catke po © do pochylania osi Ziemi (pory roku) az
do zamiany biegunéw miejscami. W naszym przypadku catkowanie po r w ogdle nie wys-
tepuje, poniewaz chcemy usredniaé tylko orientacje, ignorujac dlugosé wektora r (calka jest
wiec powierzchniowa, nie objetosciowa). Poniewaz chcemy usredniaé, a nie sumowaé, podzie-

limy wynik catkowania przez powierzchnie sfery dopisujac czynnik (podobnie jak liczac

4m~2
srednia dlugosé zapalki, po zsumowaniu dlugosci wszystkich, dzielimy wynik przez ich liczbe).
Calka po ¢ sprowadza sie do pomnozenia wyniku przez 27, poniewaz iloczyn skalarny q-r zalezy
tylko od kata © (tak jak pora roku zalezy tylko od nachylenia osi Ziemi, a nie zalezy od godziny
zegarowej, czyli obrotu wokol tej osi), rys. 3.3.

Wykonujac caltke po wszystkich orientacjach, czyli przechodzac od wielkosci wektorowych q, r
do ich moduléw ¢, r, przechodzimy od krystalografii monokrystalicznej do proszkowej.
Kierunki trojwymiarowe znikaja, orientacje konkretnej pary atoméw w konkretnie zorientowanym
krysztale zastepuja miliony identycznych par zorientowanych réwnomiernie w kazdym mozliwym
kierunku (proszek idealny). Orientacje trojwymiarowego wektora rozpraszania q, a wiec plamki
na kliszy z dyfrakcji monokrystalicznej, zastepuja tzw. pierscienie Debye’a-Scherrer’a, czyli kon-
centryczne jasne okregi na kliszy, o promieniu odpowiadajacym modulowi ¢ = |q|. Odtad skalar
g = |q| bedzie oznaczal modul wektora rozpraszania, jednak dla zwieztosci dalej bedziemy go

nazywaé po prostu “wektorem rozpraszania”, bo nie powoduje to nieporozumieni. Podobnie, wek-
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So

S-So

n

Figure 3.3: Calka po wszystkich orientacjach pary atomoéw (n, m) pozwala przejsé¢ od krystalo-

grafii monokrytstalicznej (trojwymiarowej) do krystalografii proszkowe;j.

tor laczacy oba rozpraszajace atomy przestaje mieé¢ orientacje (catka ja “zjada”), ale zachowuje

swoja dtugosé r = |r|, czyli odlegtosé miedzy tymi atomami.

Przechodzac od q - r do skalar6w wykonujemy iloczyn skalarny q - r = gr cos(0). Czynnik

typu cos(q - r) mozemy usredni¢ nastepujaco:

2rw
1 9 .
(cos(q-r)) = gy / cos(q-r) r°sin©doO d¢
$=0©0=0
27 T
1 -
= 2 / d¢ / cos(q-r) r*sin®do
¢=0 ©=0
o, (gr cos(©)) 12 5in © dO
= 1oalm cos (qr cos r*sin
©=0
Czynniki 27 oraz r? skracaja si¢. Podstawmy teraz u = cos ©. W takim razie du = — sin © dO,

dolna granica catkowania zmieni sie: © = 0 — u = cos(0) = 1, zas gorna: © =7 — u =

cos(m) = —1. Dostaniemy:

(cos(q 1)) =

1

_% / cos (qru) du

_%qlr [sin (qr - =1) = sin (gr - 1)]
_%qlr [—sin (gr) — sin (gr)]

qr
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Figure 3.4: Piotr Jozef Wilhelm (Petrus Josephus Wilhelmus) Debije (1884-1966), strona ty-
tutowa lipskich Annatéw Fizyki Nr 46 z 1915 roku oraz strona zawierajaca wzor (3.19).
Fotografia: Copyright by Museum Boerhaave: "vrij beschikbaar voor publicatie / freely available
for publication’

Tak wiec natezenie obserwowane pod katem odpowiadajacym wektorowi rozpraszania ¢ =
%ﬂw) pochodzace od pary atoméw (n,m) o usrednionej orientacji bedzie:

sin (q - rpm
I(q) = fnfmi( ) (3.18)
q-Tnm
Natezenia sa addytywne, wiec dla realnego uktadu wielu atomoéw dowolnego rodzaju (krystal-

icznego, bezpostaciowego, cieczy, gazu, itp.) o czynnikach atomowych f,,, obserwowane natezenie

bedzie:
I(q Z Z fofm ——2m (g om) (3.19)

q - Tnm

Sumy w powyzszym wyrazeniu przebiegajg po wszystkich parach atoméw oswietlonych wiazka,
tacznie z elementami typu n = m, ktére odpowiadaja rozproszeniu na pojedynczym atomie n
(tworzy on “pare” sam ze soba). Osobliwie, w takim przypadku r,, = 0, zeruja sie licznik i
mianownik. Dlatego trzeba tu pamietac, ze funkcja sin(x)/x dla = 0 przyjmuje wartos¢ 1.
Wyrazenie (3.19) jest nazywane wzorem Debye’a. Podal je w 1915 roku [7] holendersko-
niemiecko-amerykanski fizyk i chemik Piotr (Peter) Debye (1884-1966), rys. 3.4. Jest to jedno z

najsilniejszych i jednoczesnie najogoélniejszych twierdzen w teorii dyfrakcji.
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3.3 Roéwnanie Debye’a dla krysztaléw, warunek Bragg’a

W roku 1915 Piotr Debye pokazal [7], Ze natezenie promieniowania rozproszonego przez dowolny®

uktad atomoéw, dane w jednostkach elektronowych, wynosi:

I(q) =ZZ Sinle r”), (3.20)

47 sin 0
A

jest wektorem rozpraszania, zas r; ; odlegloscia pomiedzy tymi atomami. Natezenie I(g) jest

gdzie f; i f; sa atomowymi czynnikami rozpraszania odpowiednich atoméw ¢ oraz j; ¢ =

usrednione po wszystkich orientacjach przestrzennych. Wzér Debye’a uzyty dla uktadu atomow
tworzacych pojedynczy krystalit, dostarcza w efekcie dyfraktogram proszku zlozonego z takich
wtasnie, przypadkowo zorientowanych krystalitow.

Rozwazmy substancje skladajaca sie z L rodzajow atoméw, np. Si i C' w przypadku SiC,
(L = 2). Zbior wszystkich mozliwych par atoméw mozna podzielié na L? podzbioréw par tego
samego typu’, 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— Si, (22) & C — C,
(12) & Si—Ci(21) & C — Si.

Teraz rownanie Debye’a (3.20) mozna przepisac:

Lo L dn sin(q - 75 ;)
I(Q) = Z ZZ fmfnf

q Tz,j

1 & sin(gq - r(mn)”)
Itg)= > Z fn Z; (3.21)
m=1n=1 i

i—1 T(mn)i,j

gdzie pierwsze dwie sumy sa po wszystkich typach par, dwie ostatnie - po wszystkich parach tego
samego typu. Poniewaz wielu'? parom 4, j w wewnetrznej sumie odpowiada ta sama odleglogé

migdzyatomowa 7(,,y) wygodnie jest skonsolidowaé wszystkie odlegtosci przez wprowadze-

7,79
nie histogramu odlegtosci miedzyatomowych, czyli FUNKCJ1 KORELACJI PAR (Pair Correlation

Function, PCF), rys. 3.5:
N”YL N’Vl
PCF(.,,m) 225 r(mn)i,j)v (322)

i=1 j=1

gdzie ¢ jest delta Diraca. Zmodyfikowane rownanie Debye’a (3.21) przyjmuje postac:

8zarowno krystaliczny jak amorficzny

90czywiscie, pary (mn) i (nm), np. (Si — C) i (C — Si) sa réwnowazne z punktu widzenia wzajemnych
odleglosci miedzyatomowych w parze, tak wiec zamiast L2 podzbioréw mozna by utworzyé tylko % Jednak

dla prostoty zostaniemy przy L2.
10szczegolnie w krysztatach
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Figure 3.5: (a) FUNKCJA KORELACJI PAR obliczona dla (b) sferycznego ziarna SiC, poli-
typu 3C, o $rednicy 50A, 19041 atomow. Pierwsze odlegtosci odpowiadaja pierwszym sferom
koordynacyjnym, ostatnie - parom atoméw lezacych na przeciwleglych powierzchniach ziarna.

R
1 & & sin(q - r)
- SN fmta / PCF gy (r) = —=dr
m=1n=1

lub:

L R
PO / PR in(g-ryar. (3.23)
n=1 0

ﬁMw

1
q

gdzie R jest wielkoscia (np. Srednica) krystalitu. Operujac funkcja korelacji par unormowana do
jednosci, nalezy (3.23) dodatkowo pomnozy¢ przecz calkowita liczbe par atoméw w krystalicie.
Poniewaz:
/\ PCF(r)=
r¢(0,R)
catka w (3.23) jest transformata furierowska, Fourier Transform FT, a dokladniej: transformata
sinusow funkcji PCF (r)/r:

L L

I(q) = % SN fmfa-FT (M) (3.24)

Korzystajac z (3.24) mozna obliczy¢ dyfraktogram proszkowy dowolnego zbioru atomow
bez wzgledu na jego strukture, uporzadkowanie czy sklad, zaréwno w zakresie rozpraszania
niskokatowego (SAS) jak i dyfrakcji bragowskiej, rys. 3.6. Cze$¢ niskokatowa krzywej zawiera
charakterystyczne oscylacje o okresie Ag = 1/R, gdzie R jest wielkoscig ziarna. Biora sie one z
nadreprezentacji odlegtosci odpowiadajacych wielkosci ziarna, przy catkowitym braku odlegtosci
niewiele wiekszych. Mamy tu do czynienia ze sztucznym modelem proszku skladajacego sie z
ziaren identycznej wielkosci (proszek monodyspersyjny), podczas gdy w rzeczywistosci zawsze

mamy do czynienia z dyspersja rozmiardéw ziaren (o czym mowa w dalsze] czesci).
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Figure 3.6: Dyfraktogram proszkowy obliczony dla modelu pokazanego na rys.3.5 (R = 50A)
przy uzyciu formuly Debye’a. (a) Pelna krzywa uwzgledniajaca SAS w skali log-log. W za-
kresie ¢ € (0.1 + 1.5)A~! wida¢ interferencje o okresie Ag = 1/R = 0.02 spowodowane przez
monodyspersyjno$¢ modelu proszku. (b) Czes¢ bragowska dyfraktogramu

Korzystajac z 2.1, wzoér Debye’a mozna przepisa¢ do postaci:

r

L L
533 gt Fr (R s )

Definiuje on obserwowang krzywa dyfrakcyjng jako transformate furierowska iloczynu dwoch
funkeji: rozkladu radialnego struktury RDF(r) podzielonego przez r i dystrybucji ksztaltu
krystalitu SD(r). Na podstawie twierdzenia Stokes’a (transformata iloczynu funkcji jest splotem

transformat tych funkeji okreslonym w przestrzeni odwrotnej) mozna otrzymac:

I(q) = 22: ; Foukn - {FT (W) x FT(SD(r))} (3.25)

RDE() 5 transformaty
T

W tej postaci wzor Debye’a jest splotem dwoch funkcji: transformaty
dystrybucji ksztaltu krystalitu SD(r). Zaréwno m jak i SD(r) sa funkcjami rzeczywistymi

i interesujace sa tylko czesci cosinusowe ich transformat. Rozwijajac pierwsza z transformat

dostajemy:
RDF(r) [ RDF(r) 7 < ‘
pr (22520 0 [T gy dr = 25(r— jd ) d
( . > / . cos(q - r)dr %;r (r — jdnii) cos(q - r) dr
0 0 =

N Ool ; 1 o=cos(j-q-d
ZZ/*(S(T—thkz)COS(q-r)dr:ZTZM
0 " 0 Rt

hkl j=1 hkl J
(3.26)
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Szereg (3.26) jest rozbiezny o ile:

q - dpkt 2nm
47 sin 6
by hkl = 2nm
thkl sinf = n\ ) (3.27)

czyli o ile spelniony jest warunek Bragg’a. Jest on za$ speliony dla przeliczalnego zbioru

wartosci wektora rozpraszania ¢ = qpr; = %, wyznaczajacego polozenia refleksow bragowskich.

o0
Z kryterium catkowego zbieznosci szeregow wiadomo, ze szereg typu » % jest rozbiezny do 400,
J
2nm

wige suma szeregu (3.26) dla g = gpr = 37 Wynosi:

BT (RDF ) Z Z q7qmcz COS q- dhkl Z 6&],Qhkl ann Z Z q - Qhkl)

Wkl j—=1 Jdnki hkl hkl
(3.28)

Dla wartosci wektora rozpraszania ¢ niespelniajacych warunku Bragg’a, suma szeregu (3.26)
jest skoriczona, a wiec zaniedbywalna w poréwnaniu do (3.28). Wynika stad, ze transformata

%F(r) jest szeregiem (“grzebieniem”) funkcji delta Diraca }%;l 8(q — qnr1) zlokalizowanych w tych

miejscach na dyfraktogramie, ktore odpowiadaja potozeniom linii bragowskich, czyli wartosciom
wektora rozpraszania ¢ = gpr. Ow “grzebien” refleksow, spleciony na mocy (3.25) z transformata,
dystrybucji ksztaltu krystalitu SD(r; R), czyli profilem linii dyfrakcyjnej, daje dyfraktogram

proszkowy.

3.4 Proszki monodyspersyjne

Metody stosowane dotychczas. Tradycyjna, nienanokrystaliczna, dyfrakcja proszkowa opisy-
wana jest w oparciu o kinematyczna teorie¢ dyfrakcji Laue’go. Zaklada ona brak ugie¢ wielokrot-
nych oraz statos¢ absorpcji w krysztale. Zalozenia te sa dobrze spelnione dla nanokrysztatow,
majacych czesto forme proszkow.

Przyjmujac, ze wszystkie krystality w proszku sg identyczne, tzn. maja takie same rozmiary
i ksztalty, mozna wydatnie uprosci¢ matematyczny opis dyfrakcji proszkowej. Jest to podejscie
standardowo uzywane w teorii dyfrakcji. Zasadnicze, interferencyjne réwnanie teorii kinematy-
cznej (3.1) (patrz np. wyrazenie (3.48) w pracy [4] lub (3.6) w pracy [8]) zostalo wyprowadzone
dla natezenia promieniowania rozproszonego na monokrysztale a wiec przy zalozeniu periody-
cznej struktury atomowej przyjmujac ponadto prostopadtoscienny ksztalt krysztatu (lewa galaz
diagramu przedstawionego na rys. 3.7). Pomimo tego, rownanie interferencyjne jest punktem
wyjscia tradycyjnych metod analizy proszkowych (a wiec nie monokrystalicznych) danych dyfrak-
cyjnych, takich jak metoda Warren’a-Averbach’a lub metoda Scherrer’a. Na rys. 3.7 zestawiono
najwazniejsze metody analizy dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego rozwiniete w ramach
kinematycznej teorii dyfrakcji, zaznaczajac ich wzajemne powiazania.

Jak wspomniano, réwnanie Debye’a jest “czysto proszkowe”, tzn. zaktada losowa orientacje



CHAPTER 3. PODSTAWY FIZYCZNE 56

drobiny. Dysponujac réwnaniem Debye’a w wersji dla krysztatow (§3.2), latwo wyprowadz-
imy najwazniejsze wielkodci teorii kinematycznej (proszki monodyspersyjne), pokazujac przy
okazji zgodnos$é obu podejsé. W dalszej czesci (§3.5) do tak wyprowadzonych wielkosci do-
damy ROZKLAD WIELKOSCI ZIAREN, zeby uzyska¢ bardziej funkcjonalng teorie - nadajaca sie

dla szerokiej klasy realnych nanoproszkéow.

3.4.1 Profil linii i stala Scherrer’a dla krysztaléw prostopadloscien-

nych

Dla krysztatow, ktorych przekroj jest staly na calej ich dlugosci (rys. 3.8), np.w ksztalcie

graniastostupa, dystrybucja ksztaltu jest odcinkiem (rys.3.9a) i dana jest wzorem:

0 r<0
SD(r;R)=4q —fr+1 0<r<R , (3.29)
0 R<r

gdzie R jest rozmiarem (tutaj: dilugoscia) krysztalu. Posiada ona analityczna transformate
Fourier’a, czyli profil linii dyfrakcyjnej LP(q), w postaci (rys.3.9b):
21— R
LP(q) = FT(SD(r; R)) = | = ——o, (3.30)
T  ¢*R
gdzie R jest rozmiarem (tutaj: dlugoscia) krystalitu zas q jest wektorem rozpraszania. Natezenie

w maksimum profilu jest proporcjonalne do rozmiaru krystalitu:

21—
lim LP(q) = lim | 21— ¢4t _ I
q—0

3.31
=0V T ¢°R Vo ( )

Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej (3.30) z potowa wysokoscei tej linii (3.31) otrzy-

mujemy:
21—cosqR

_1n
T ¢R  22r

Po prostych przeksztalceniach dostajemy:

—4+¢*R*+4cosqR

0
¢°R
Podstawiajac * = ¢R i zaniedbujac mianownik mamy:
(% —4) +4cosz =0 (3.32)

Powyzsze rownanie jest réwnaniem przestepnym, ktorego jedyny nieujemny pierwiastek, x,,

mozna wyznaczy¢ graficznie (rys. 3.9¢) lub numerycznie z dowolna precyzja. Wynosi on:

T, A2 2.78311476
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Figure 3.7: Kinematyczna teoria dyfrakecji (k.t.d.). Jej rdzeniem jest réwnanie interferen-
cyjne (lewa galaz). Rozwiniecie wzoru Debye’a (prawa galaz) pozwala podac¢ rownania wiazace
mikrostrukture krystalitow i natezenie rozproszonego na nich promieniowania. Wyprowadzenia
odpowiadajace czedci diagramu zakreslonej linig przerywang przedstawiono w rozdziale 3. Oz-
naczenia: RDF(r)-FUNKCJA ROZKLADU RADIALNEGO; SD(r; R)-DYSTRYBUCJA KSZTALTU;
GSD(R)-ROZKEAD WIELKOSCI ZIAREN.
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Figure 3.8: Krysztaly odznaczajace sie staloscia przekroju na calej dtugosci, np. w ksztalcie
graniastostupa lub prostopadtoscianu.
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Figure 3.9: (a,d) Dystrybucja ksztattu, (b,e) profil linii dyfrakcyjnej i (c,f) rozwiazanie graficzne
réwnania przestepnego wyznaczajacego stala Scherrer’a dla krysztaléw prostopadlos$ciennych
(gorny wiersz) i w ksztalcie zblizonym do kuli (dolny wiersz). Pierwiastek réwnania i stata
Scherrer’a wynosza odpowiednio (c¢) 2.78311476 i K = 0.88589294 dla krysztaléw prostopadtos-
ciennych oraz (f) 3.47665688 i K ~ 1.10665425 dla zblizonych ksztaltem do kuli.

d) 10 20 30 70 56 ¢ (B
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e) f) g)

Figure 3.10: Ksztalty krysztalow dobrze opisywanych dystrybucja ksztaltu kuli. (a) $ciety
szesciodcian, (b) Sciety osmioscian, (c) Sciety dwunastoscian, (d) krysztal kwarcu, (e) krysztal
granatu, (f) krysztal topazu. Reprodukcje wieloSciandw z [9], modele mineratéw wyliczono
uzywagage [10].

Po ponownym podstawieniu x = ¢R = x, otrzymujemy zaleznos¢ potowy szerokosci profilu linii

q od wielkosci krysztalu R:
Lo

R

Pamietajac, ze szerokosé polowkowa FWHM = 2q (szeroko$¢ poléwkowa to szeroko$é obu

q:

polowek profilu linii mierzona w polowie jego wysokosci), otrzymujemy réwnanie Scherrer’a:

2z, 2K
FWHM = = — 3.33
% _ 28, (3:33)

gdzie K jest stala Scherrer’a. Z rozwiazania réwnania przestepnego (3.32) i rownania Scherrer’a

(3.33) wynika warto$é stalej Scherrer’a dla krysztalow prostopadiosciennych:

K_ 2x,

~ 0.89 (3.34)

s

3.4.2 Profil linii i stala Scherrer’a dla krysztalow kulistych

Krysztaly nie wykazujace wyraznej anizotropii ksztaltu moga byé¢ traktowane jako kuliste.
To samo dotyczy krysztaléow o ksztaltach nieregularnych lub anizotropowych lecz w losowych
kierunkach (np. rozdrobnionych monokrysztalow kubicznych) oraz wieloscianow foremnych o
duzej liczbie $cian (rys. 3.10).

We wszystkich wspomnianych przypadkach dystrybucja ksztaltu kuli jest bardzo dobrym
przyblizeniem dystrybucji ksztaltu krysztatu. Dystrybucja ksztattu kuli (rys. 3.9d) jest znana
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w postaci analitycznej:

0 <0
SD(r;R) = { E=nQR4n) o<, <R
0 R<r

oraz posiada analityczng transformate Fourier’a, czyli profil linii dyfrakcyjnej LP(q) proszku

zlozonego z identycznych krystalitow w ksztalcie kuli (rys. 3.9e):

3 2+ ¢*R? —2cosqR — 2qRsingqR
/271' q4R3 ’

gdzie R jest Srednicg krystalitow zas g jest wektorem rozpraszania. Natezenie maksimum profilu

LP(q) = FFT(SD(r; R)) = (3.35)

Wynosi:

2+ ¢*R* -2 — 2qRsi
lir% LP(g) = lim 3 +q¢°R cosqR — 2qRsinqR _ 3R (3.36)
q—

a—0 /21 q*R3 427
Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej (3.35) z potowa wysokosci tej linii (3.36) otrzy-

mujemy:
3 2+ ¢*R?—2cosqR — 2qRsingR 1 3R

Vor ¢*R3 2 4\/27

Po prostych przeksztatceniach dostajemy:

—16 — 8¢°R? + ¢*R* + 16 cos gR + 16¢Rsin ¢R _

q4R3 0

Wprowadzajac nieznikajaca zmienna bezwymiarowa x = ¢R i zaniedbujac mianownik mamy:
(2% —4)* =16 (2 — cosx — wsinz) = 0 (3.37)

Powyzsze rownanie jest przestepne i posiada pojedynczy dodatni pierwiastek, z,, ktéry mozna

znalezé graficznie (rys. 3.9f) lub numerycznie z dowolna skoniczona precyzja. Wynosi on:
T, & 3.47665688

Po ponownym podstawieniu x = gR = x,, otrzymujemy zaleznos¢ potowy szerokosci profilu linii

q od wielkosci krysztatu R:
Zo

R

Pamietajac, ze szerokos¢ potowkowa FW HM = 2q, dostajemy réwnanie Scherrer’a:

q:

2z, 2rK
FWHM = = —
R R’

(3.38)

gdzie K jest stala Scherrer’a. Z rozwiazania réwnania przestepnego (3.37) i rownania Scherrer’a
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(3.38) wynika wartos¢ stalej Scherrer’a dla krysztaléw w ksztalcie zblizonym do kuli:

K— 2z,
2

~1.11 (3.39)

3.4.3 Prawo Porod’a dla krysztatow kulistych
Dalsza analiza profilu linii dyfrakcyjnej (3.35):

3 2+ ¢?R%—2cosqR — 2¢RsingR
Vor q* R

moze prowadzi¢ do ustalenia, w jakich warunkach profil linii maleje jak I ~ ¢~

LP =

4. czyli spelnia

prawo Porod’a. Aby to ustali¢ przepiszemy licznik (3.35), podstawiajac jak poprzednio z = gR
i zaniedbujac state:
22 +2(1 — cosz — wsinx) (3.40)

Analiza przebiegu powyzszej funkcji (rys. 3.11a) pokazuje, ze jest ona przedziatami wolnozmi-
enna. Istotnie, jej pochodna (rys. 3.11b):
< [2% +2(1 — cosz — zsinz)] = rsin? L (3.41)
dx 2 '
znika dla z = 2nm, n = 1,2,3.... Tak wiec w otoczeniu gR ~ 2nm, mozemy traktowaé licznik
(3.35) jako staly i zapisa¢ wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej w postaci:
const

LP(q)= =, (3.42)

czyli jako prawo Porod’a. Warunek gR ~ 2n7 jest wazny zaréwno dla bragowskich linii dyfrak-
cyjnych jak i profilu rozpraszania niskokatowego, gdyz teoria Debye’a nie czyni zadnych zalozen
co do struktury atomowej rozpraszajacych obiektow. Jednak mierzone w obu tych przypadkach

natezenia réznia sie typowo o 3-4 rzedy wielkosci co zmusza do ich osobnej interpretacji.

3.4.3.1 Profil linii bragowskiej

Pierwszy obszar profilu linii bragowskiej, gdzie spelnione jest prawo Porod’a (¢R = 27) znajduje
sie w koricowej czesci ramienia tego profilu w skali liniowej (rys. 3.11c). Natezenie linii w tym
miejscu stanowi okoto 10% jej maksimum i moze by¢ wykorzystane do okreslenia wielkosci ziarna
o ile nie istnieja przeszkody w postaci znieksztalcen profilu w tym miejscu (np. inne maksima,
bledy utozenia, itp.). Niestety, w praktyce takie przeszkody wystepuja czesto (dla opisywanych
dalej przyktadow 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.
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Figure 3.11: a) Licznik wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej (3.40) jest funkcja przedziatami
wolnozmienna: jej pochodna (b) zeruje sie dla ¢R = 2nw. c¢) Warunek gR ~ 27 definiuje
obszar profilu linii, gdzie spetione jest prawo Porod’a. Dalsze harmoniczne (n = 2,3...) maja
wielokrotnie nizsze natezenia i nie sg obserwowane (z wyjatkiem SAS). d) Profil linii w skali log-
log: polozenie odcinka prostej o nachyleniu I ~ ¢~* pozwala ustali¢ wielko$é¢ rozpraszajacego
krysztalu jako R = 2*. e) Warunek ¢R = 2n7 na dyfraktogramie obliczonym ab initio dla
proszku bez rozkladu wielkosci ziaren (krzywa z oscylacjami) i z rozkladem log-normalnym
(krzywe bez oscylacji).
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3.4.3.2 Profil niskokatowy

W skali log-log (rys. 3.11d i e) na profilu rozpraszania niskokatowego widaé¢ zwykle kilka lub kilka-
nadcie oscylacji odpowiadajacych warunkowi gR ~ 2nm dla kolejnych n = 1,2,3.... Oscylacje
s obecne tylko w przypadku proszku monodyspersyjnego (ziarna o tym samym rozmiarze). W
realnych sytuacjach proszkow polidyspersyjnych (ziarna o roznych rozmiarach) oscylacje usred-
niaja sie i wida¢ zbocze o nachyleniu ~ ¢=*. W praktyce nie sposob wiec zlokalizowaé¢ zadnego
z miejsc, gdzie spelniony jest warunek ¢gR =~ 2n7 za wyjatkiem n = 1, gdzie zagina sie prosta
~ ¢~*. Stanowi to podstawe wyznaczania rozmiaru ziaren z profili rozpraszania niskokatowego

dla proszkéw o niezbyt szerokim rozktadzie wielkosci ziaren.

3.5 Proszki polidyspersyjne

Alternatywnym do rownania interferencyjnego K.T.D podejsciem do opisu dyfrakeji promieniowa-
nia rentgenowskiego jest rownanie Debye’a [7]. Rownanie to umozliwia obliczenie dyfraktogramu
proszkowego w zakresie kata pelnego jedynie w oparciu o znajomosé rozktadu odlegtosci miedzy-
atomowych w rozpraszajacej drobinie. Teoria ta nie wymaga periodycznosci sieci krystalicznej,
zaklada za$ przypadkows orientacje drobiny'!; ponadto przyjmuje, podobnie jak teoria Laue’go,
brak ugie¢ wielokrotnych oraz stalosé absorpcji. Zalozenie dotyczace przypadkowej orientacji
drobin (krystalitow) pokrywa sie z fizyczna rzeczywistoscia dyfrakcji proszkowej, bedac zaleta
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 dowol-
nym ksztalcie i strukturze atomowe;j.

Na poczatku lat czterdziestych ubieglego wieku Stokes i Wilson podali zwiazek pomiedzy
szerokoscia integralna linii bragowskich a pewna funkcja, obliczana jako objetos$¢ czesci wspol-
nej krystalitu i jego wlasnej kopii (“ducha” lub “cienia” krystalitu, ang. shadow) przesunietej
wzgledem oryginalu w kierunku rozpraszania [1], rys. 2.2. Korzystaja oni z wlasnosci tej funkcji
chociaz, jak pisza, “nie jest latwo dostrzec jej fizyczne znaczenie”. W latach pieédziesiatych i
szesédziesigtych XX-go wieku opublikowano prace wiazace transformate furierowska profilu linii
dyfrakcyjnej z funkcja Stokes’a i Wilson’a [11, str.41][12][13]. Guinier pisze o tej funkcji, ze
“wykazuje wlasnosci analogiczne do funkcji bedacej transformata Fouriera profili linii Debye’a-
Scherrer’a poszerzonych w efekcie malego rozmiaru krysztatu (Bertaut [141])” oraz ze “nie ma
(ona) intuicyjnego zwiazku z forma drobiny” [12, str.12]. W latach pdzniejszych, korzystajac
z wlasnosci transformaty funkcji Stokes’a i Wilson’a, obliczono profile linii dyfrakcyjnych dla
krystalitow o niektorych ksztattach (np. [15][16]).

W dalszym ciagu sprobujemy rozwinaé tradycyjna teorie Debye’a oraz polaczy¢ ja z podejs-
ciem Stokes’a i Wilson’a oraz Bertaut i Guinier. Korzystajac z rownania Debye’a dla periody-
cznej sieci krystalicznej wyprowadzimy, bez dodatkowych zalozen, wyrazenia wiazace ksztalt i

rozmiar (nano)krystalitow z profilem linii dyfrakcyjnej proszkéw polidyspersyjnych, przy czym

1 Poniewaz tutaj “drobing” bedzie zawsze nanokrysztal, bedziemy uzywaé tego drugiego okreslenia. Dodatkowe
(z puntu widzenia teorii Debye’a) zalozenie o periodycznosci sieci drobiny zostato wykorzystane przy wyprowadza-
niu rozszerzonej wersji wzoru Debye’a dla krysztalow.
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role funkcji Stokes’a i Wilson’a spelni w tym podej$ciu DYSTRYBUCJA KSZTALTU krysztatu,
posiadajaca przejrzysta interpretacje fizyczna.

3.5.1 Rozklad wielko$ci ziaren proszku

Aby otrzymaé profil linii dyfrakcyjnej pochodzacej od proszku zawierajacego ziarna o réznych
wielkosciach, nalezy scatkowaé wyrazenie na profil linii z zadanym ROZKEADEM WIELKOSCI
ZIAREN (GSD). Na przyktad, dla ziaren zblizonych do kuli, nalezatoby obliczy¢ catke GSD(r, R)
z (3.35):

3 2+ ¢’R%? —2cosqR —2¢RsingR
V2 q*R3

LPGSD(q: (R), o) = / GSD(r,R) - iR (3.43)

Postaé¢ samej funkcji ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN podyktowana jest zazwyczaj mechanizmem
syntezy proszku. Najczestszym wyborem jest rozklad log-normalny. Niestety, wyrazenie (3.43)
jest niecatkowalne analitycznie dla szerokiej klasy asymetrycznych krzywych dzwonowych w
tym rowniez dla rozktadu log-normalnego. Calka (3.43) istnieje jednak w postaci analitycznej
dla potegowo-wyktadniczego ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN (2.5). Rozklad wyktadniczo pote-
gowy (rys. 2.5) jest analogiczny do rozktadu Poissona, jednak zmienna m ma tu charakter
ciggly. Z punktu widzenia zastosowan praktycznych jest on tez na tyle podobny do rozkladu
log-normalnego, ze moze by¢ traktowany jako jego zamiennik, rys. 2.7. Unormowany rozktad

(2.5) ma postaé:
. _ R(?m_l m ,—R/Ro
GSD(R; Ry, m) = T(m + 1)R e (3.44)

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

IR
/GSD (R; Ro,m RdR:/F(O ) R™e F/RoRAR = (m + 1) Ry, (3.45)
0
moment drugiego rzedu:
R
<R /GSD (R; Ro, m)R*dR = /07)1%’" e BB R2 4R = (m+41)(m+2)R2, (3.46)

za$ dyspersja:

o= <R > —(R?=\/(1+m)R} = Ry/m +1 (3.47)

Wygodnym parametrem rozkladu jest tzw. wspdtczynnik zmiennosci (Coefficient of Variation,

CV, ¢), bedacy miara wzglednej szerokosci rozktadu. Oblicza sie go przez podzielenie dyspersji
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przez warto$¢ oczekiwana. Dla rozkltadu wykladniczego wynosi on:

.o <R2>_<R>2_Rm/m+1_ 1
‘TR~ (R) - Ro(m+1)  Vm+1 (3.48)

Parametry Ry i m rozkladu (2.5) powiazane sa z jego wartoscia oczekiwana i dyspersja w

nastepujacy sposob:

Ry = —— (3.49)

m = 1 (3.50)

Parametr m (a doktadnie: m+1) moze by¢ traktowany jako miara wzglednej szerokosci rozktadu
(3.44). Duza warto§¢ m oznacza rozklad waski zas mala - szeroki. Ostatnie dwa wyraze-
nia pozwalaja na przepisanie rozkladu (3.44) z uzyciem parametréow (R) i o posiadajacych

bezposrednig interpretacje fizyczng zamiast Ry i m:

(R)?

(B2 (%)) p)
GSD(R;(R) ,0) = eR§§>r(<§gQ> , (3.51)

gdzie (R) jest srednia wazona rozkladu, czyli srednia wielkoScia ziarna w proszku wyrazona w A.
o jest dyspersja rozmiaréw ziaren, czyli szerokoscia rozktadu, rowniez wyrazona w A. RozZKLAD
WIELKOSCI ZIAREN dany przez (3.51) przypomina ksztaltem rozktad log-normalny i moze by¢
z powodzeniem traktowany jako jego funkcjonalny odpowiednik, rys. 2.7. Maksimum rozkladu
(3.51) znajduje si¢ w:

0.2

@a

czyli najliczniej wystepujace ziarna maja srednice nieco mniejsza niz $rednia wielko$é ziarna w

Rmaw = <R> - (352)

proszku.

3.5.2 Dystrybucja ksztaltu wielo$cianow

Jak pokazano w §3.4.1, dystrybucja ksztaltu prostopadltodcianu “wyciaganego” réwnolegle do

ktorejs z jego osi, a wiec w kierunku czotowym (rys. 2.6a), wynosi:

0 r<0
SD(r;R) = 1—% 0<r<R
0 r>R

Dla kierunku krawedziowego (rys. 2.6b), powierzchnia przekroju czesci wspolnej bedzie (rys. 3.12):

s(mR)=a-(R—1)= w (R—r)= %tan(a) (R —7)?, (3.53)
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Figure 3.12: Powierzchnia czesci wspolnej krystalitu o rozmiarze R i jego “cienia” “wyciagnietego”
na odlegltos¢ r w kierunku krawedziowym.

podczas gdy powierzchnia przekroju calego krystalitu jest:

. 1
W ‘R = 3 -tan(a) - R?, (3.54)

skad dystrybucja ksztaltu (powierzchnia czesci wspolnej unormowana do catosci):

S(R)=s(0;R)=a-R=

o= - L (S () o

Jak wida¢, kat o wystepuje w tym samym kontekscie zaréwno w formule na cze$é wspoélng jak

i na calos¢ krystalitu i skraca sie. Podobnie jest z innymi parametrami ksztaltu (np. gruboscia
krystalitu, ktora tu celowo pominieto). Latwo pokazaé, ze analogicznie bedzie w przypadku
wierzchotkowym (rys. 2.6¢): parametr a bedzie miat wymiar powierzchni, bedzie funkcja (R—r)?

i znéw skroci sie podczas normowania do catosci krystalitu, zas dystrybucja ksztaltu wyniesie:

SD(r; R) = (1 - %)3. (3.56)

W og6lnosci, DYSTRYBUCJE KSZTALTU wielo$cianéw wypuklych maja ogdlng postaé:

0 r<0
SDp(riR)={ (1-%)” 0<r<R , (3.57)
0 r>R

gdzie wykladnik D w przestrzeni tr6jwymiarowej przyjmuje wartosci 1, 2 lub 3, zaleznie od

kierunku:
e D =1 dla kierunku czotowego
e D = 2 dla kierunku krawedziowego

e D = 3 dla kierunku wierzcholkowego.
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Warto zauwazy¢, ze prosta posta¢ SD bierze sie ze zniesienia parametrow szczegdlowo opisu-
jacych postaé¢ krawedzi, tzn. kata miedzy $cianami krystalitu w przypadku krawedziowym lub
wielu katow - w przypadku wierzchotkowym. Oznacza to, ze (i) profil linii nie zalezy od tych
katow oraz ze (ii) w przestrzeni trojwymiarowej istnieja tylko trzy fundamentalne dystrybucje
ksztaltu dla krysztaléw wielosciennych'?. W przypadku krystalitéw w ksztalcie szeScianu, trzy

fundamentalne kierunki maja proste przelozenie na indeksy Millera (hkl) linii dyfrakcyjnych:
e kierunek czotowy (D = 1) odpowiada liniom typu n00, 0n0, 00n
e kierunek krawedziowy (D = 2) odpowiada liniom typu nn0, nOn, Onn
e kierunek wierzchotkowy (D = 3) odpowiada liniom typu nnn,

gdzie n jest liczba naturalna.

3.5.3 Profil linii proszkéw polidyspersyjnych (wielo$ciany)

Profil piku dyfrakcyjnego dla krysztatow wieloSciennych jest transformata Fourier’a ich dystry-

bucji ksztaltu (3.57) i mozna go zapisaé¢ jako:

LPp(q; R) = FT(SDp(r; R)) =

2 1 2+ D 3+D —¢*R?
— () (1 4 ) (3.58)

V2r 1+ D 2 7 2 7 4

gdzie symbol (1 F3) oznacza uogdlniona funkcje hypergeometryczng. Funkcja hypergeometryczna

jest zdefiniowana jako szereg:

oFy(ar, ... ap;bi, ..., Z H kk" (3.59)

gdzie:

k
=T+, (3.60)
§=0

Symbol (a)r nazywamy symbolem Pochhammer’a.

Historia funkcji (lub szeregéw) hypergeometrycznych siega XV IIw. Zajmowali sie nimi
Leonard Euler (1707-1783), Karol F. Gauss (1777-1855, czasem bywaja nazywane jego nazwiskiem),
Bernard Riemann (1826-1866) i inni. W postaci (3.59), szereg hypergeometryczny podal w
1828 roku Tomasz Clausen (1801-1885) dla p = 3 i ¢ = 2. Leonard Pochhammer (1841-1920)
wprowadzil powyzsza notacje. Zostala ona poézniej zmodyfikowana przez Ernesta W. Barnes’a (1874-
1953).

Pozytek z funkcji hypergeometrycznych polega na tym, ze mozna przy ich pomocy wyrazi¢ w

jednolity sposob wszystkie funkcje elementarne, wiele statych oraz funkeji specjalnych, np. cos(z) =

12Dystrybucje ksztattu dowolnego wielogcianu wypuktego, np. dla cietego prostopadtoscianu, mozna otrzymac
przez zlozenie odpowiednich dystrybucji elementarnych (np. D = 1 dla odcinka prostopadlosciennego, a potem
D = 3 dla fragmentu $cigtego).
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(0F1)(1,1;2; —2), erf(z) = %(1F1) (3:2;—2%), m=4-3(3F2) (3,3,1;3,3;—1). Mozna takze,
co istotne dla nas, zapisa¢ w ten sposob profile pikow dyfrakcyjnych. Ale chyba najistotniejsze,
ze calka na hypergeometrycznej funkcji profilu linii LPp(g; R) prowadzaca do wyrazenia na

profil linii dla proszkéow polidyspersyjnych:

LPGSDp(q; Ry, m) = GSD(R; Ry, m) - LPp(¢q; R) dR

R=0

istnieje dla rzeczywistych ¢ oraz rzeczywistych i dodatnich: $redniego rozmiaru ziaren (R) i

dyspersji rozmiaréw ziaren o, co pokrywa sie z fizycznymi wiezami dla tych wielkosci. Catka ta

WYynosi:
(o) (11422, 2% 0 342, ()7)
LPGSDp = 5oy (R)T(D +1) T 7 (3.61)

gdzie W = @ za§ U = qo. Przy zapewnieniu, ze (R) i o sa rzeczywiste i dodatnie (co juz

zatozylisémy), istnieje takze calka:

T LPGSDp(q) = V2, (3.62)

q=—00

czyli powierzchnia calkowita profilu linii (natezenie integralne piku). Natezenie w maksimum
linii (¢ = 0) wynosi:

LPGSDy4.({(R) ;D) = lim LPGSDp = iﬂ (3.63)

q—0 Vor 1+ D

Szczegoblnie ciekawe sg przypadki D = 1,2, 3, czyli profile linii w przestrzeni tréjwymiarowe;j.

Chociaz wyrazenie (3.61) wyglada na pierwszy rzut oka do$¢ nieprzystepnie, okazuje sie, ze szereg

hypergeometryczny (3F») mozna rozwinaé i uprosci¢. Co wiecej, po rozwinieciu pozostana w nim

tylko: state, funkcje elementarne, parametry rozkladu wielkosci ziaren i wektor rozpraszania q.

Po rozwinieciu szeregu hypergeometrycznego (3.61) dla D = 1 i redukeji do postaci funkeji

elementarnych, zapiszemy go jako profil linii polidyspersyjnego proszku dla reflexé6w w

kierunkach czolowych:

\/g ((1 + qQR%)m/2 — cos(m arctan(qRO)))
LPGSDDzl((], RO7 m) = quRO (1 N q2R3>m/2 (364)

Podobnie postapimy z szeregiem (3.61) dla D = 2. Otrzymamy w ten sposéb profil linii
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polidyspersyjnego proszku dla reflexé6w w kierunkach krawedziowych:

2,/2
LPGSDD:Q(q; Ro,m) = "2 . (365)
(m — 1)mg*Rg (1+ ¢*Rp)

{(m —1)qRo (1 + ¢°RY)

+qRq cos(m arctan(qRy))

m/2

+ sin(m arctan(qRo))]

Analogicznie, dla D = 2, otrzymamy profil linii polidyspersyjnego proszku dla reflexéw

w kierunkach wierzchotkowych:

3y/2
LPGSDp_s(q; Reym) = R (3.66)
(m —2)(m — 1)ymg* R§ (1 + ¢*Ry)

(o = 3+ 2R —2) (14 PRY™
+2(1 + ¢*R%) cos((m — 2) arctan(qRy))

Warto zauwazy¢, ze profil linii bez przeszkod istnieje w przestrzeniach wiecej niz tréjwymi-
arowych'® (D > 3):

4\/2
LPGSDp_4(q; Ry,m) = ol (3.67)
(m —3)(m —2)(m — 1)mg"R§ (1 + ¢*R3)

((m2 = 3m + 2)¢>R2 — 6) (m — 3)qRy (1 + ¢*R2)"™"*
+6(1 + QQR%)% sin((m — 3) arctan(qRo))}

Odpowiednie wyrazenia w jednostkach (R) i o sa nieco dluzsze, ale skladaja sie wylacznie z
funkcji elementarnych i mozna je bezposrednio stosowa¢, np. w programach fitujacych. Pod-
stawienie do (3.64) zaleznosci (3.49) i (3.50) oraz wykonanie prostych przeksztalcen pozwala
przej$é od parametrow rozkltadu wykladniczo-potegowego (Rg,m) do parametrow fizycznych

((R),0). Profil linii polidyspersyjnego proszku dla reflexé6w w kierunkach czotowych,

13Wz6r na profil linii dla D = 4 podajemy jako ciekawostke. Zjawisko dyfrakcja najwyrazniej nie jest ogranic-
zone wymiarami przestrzeni do D = 3.
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w jednostkach fizycznych (R) oraz o ma postac:

e

(R)
LPGSDp_y(q;(R),0) = — VY™ * _. (3.68)

(R)?
ot i (<R>2 - 02> arctan (%)
1—(1+ cos

o2

Powyzsze wyrazenie ma wektor rozpraszania ¢ w liczniku i w mianowniku. Technicznie, moze
to spowodowac osobliwosé (btad dzielenia przez zero) przy probie obliczenia natezenia linii w jej

centrum. Oczywiscie, wyrazenie (3.68) jest jak najbardziej okreslone dla ¢ = 0 i na mocy (3.63)

jego warto$¢ wynosi tam %. W razie trudnosci obliczeniowych, nalezy srodek profilu obliczaé
osobno: dla ¢ = 0 jako warto$¢ podstawiaé %, za$ wszedzie indziej warto$¢ wyrazenia (3.68).

Profil linii polidyspersyjnego proszku dla reflexéw w kierunkach krawedziowych,

w jednostkach fizycznych (R) oraz o ma postac:

21/ 2 (R)
LPGSDp_s(g; (R),0) = ”\/:m (3.69)
q-o (?—0

(<R>2 + q202> sin <<202_<R>2)than(ﬁ)>

[oa

1+

(R)?

o (=) 1+ 57)

Podobnie jak poprzednio, w razie trudno$ci obliczeniowych, nalezy srodek profilu obliczaé¢ os-
obno: dla ¢ = 0 jako warto$¢ podstawiaé \/%@, za$ wszedzie indziej warto$é wyrazenia (3.69).
Profil linii polidyspersyjnego proszku dla reflex6w w kierunkach wierzcholtkowych,

w jednostkach fizycznych (R) oraz o ma postaé

LPGSDp_s(g: (R) .0) = ity (370)

. 2 o2
2<R)2 ((1+ 2ot ) %7% cos ( (<R>2_3a2) zrctan(%) ) _1>

(R)2 o

1+ a*>((R)*—=5(R)?02+604)

Jak poprzednio, w razie trudnosci obliczeniowych, nalezy srodek profilu obliczaé¢ osobno: dla

q = 0 jako warto$¢ podstawiacé \/%%, za$ wszedzie indziej warto$é wyrazenia (3.70).
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3.5.4 Profil linii proszkoéw polidyspersyjnych (ziarna kuliste)

Wyrazenie (3.43) na profil linii dyfrakcyjnej dla proszku z niezerowa dyspersja wielkosci ziaren

kulistych wyrazimy dla prostoty najpierw w zmiennych R i m, podstawiajac (3.44):

LPGSD(q; Ry, m

/ Ryt™ Rm “R/Ro. 2+ ¢’R% — 2cosqR — 2qRS1an R (3.71)

(14 m) ¢ ¢*R3

Calka (3.71) istnieje o ile wielkosci g, (m+1) oraz Ry sa rzeczywiste i dodatnie, co jest spelnione

ze wzgledu na ich sens fizyczny. Po wykonaniu catkowania otrzymujemy:

3
V2rg*Rol'(m + 1)
oM(m—2) 2(1+ qQRg)l_% cos [(m — 2) arctan ¢Ro] T'(m — 2)
R R

(1-m)

LPGSD(q; Ry, m) (3.72)

2 1 2 p2
+¢°T(m) — 1 (1+4 1)

sin [(m — 1) arctan ¢Ro] T'(m — 1)
R? '

W powyzszym wzorze funkcje gamma Eulera wystepuja w liczniku i mianowniku, dlatego
mozna je uprosci¢. Najprostsza postaé¢ wyrazenia na profil linii dyfrakcyjnej proszku

zlozonego z kulistych ziaren z wykladniczo-potegowym rozkladem wielkosci jest:

(1+¢°R) °
LPGSD(q: Ry,m) = : 3.73
(@ Fo,m) V2rg*R3m(m — 1)(m — 2) (3.73)

{3(1+q2R2) (24 ¢*Rj(m — 1)(m — 2))

3
—6 (1 + ¢>Rj)* cos [(m — 2) arctan g Ro]
—6qRo (14 ¢*Rj) (m — 2)sin [(m — 1) arctan qRO]}.
Wyrazenie (3.73) sktada sie wylacznie z funkeji elementarnych i moze by¢ wygodnie uzywane

zaréwno w obliczeniach numerycznych jak i do dalszych przeksztalcenn symbolicznych. Natezenie

linii w jej maksimum (¢ = 0) mozna obliczy¢ przechodzac w (3.73) do granicy g — 0:

. 3(m+1)Ro 3 2 (R)
LPGSD,e.((R)) = lim LPGSD = = R) = — 3.74
((F)) = lig W v S ez B
Powierzchnia piku (natezenie integralne) jest stata i wynosi:
| LPGSD(q) = V2rm (3.75)

g=—00
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Podstawienie do (3.73) zaleznosci (3.49) i (3.50) oraz wykonanie prostych przeksztalcen pozwala
przej$¢ od parametréow rozkladu wyktadniczo-potegowego (Rg,m) do parametrow fizycznych
((R) ,0). Otrzymujemy ta droga wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej proszku polidysper-
syjnego jako funkcje (R) i 0, majacych bezposrednia fizyczna interpretacje, rys. 2.4a:

LPGSD(q; (R),0) = ; . (3.76)

(R)
VIRgton (14 9i51) 77 (4 1) (9 —2) (9 —)
{

R)2

Pt ot ((R)? (R)*
%(“YMJ G+uﬁ<o2_a<02_ﬁ>
q204 <R>2 an
—6 (1 + <R>2> ( 2 3) arctan @

— ﬁ o’ <R>2 — <R>2 — arc anﬁ
6<R> <1+ <R>2> ( 02 3) sin ( > 2) t )

Wyrazenie powyzsze, bedac doktadnym odpowiednikiem (3.73), jest uzyteczne jako wzor na pro-

[N

fil linii dyfrakcyjnej proszku z rozktadem wielkosci ziaren wyrazony w zrozumialych jednostkach,
ale jest od (3.73) dtuzsze. Dlatego do przeksztalcen algebraicznych wykorzystywaé bedziemy
raczej (3.73) niz (3.76) pamietajac o ich wzajemnej rownowaznoscei.

Powyzsze wyrazenie ma wektor rozpraszania ¢ w liczniku i w mianowniku. Technicznie,
moze to spowodowaé osobliwo$é (blad dzielenia przez zero) przy probie obliczenia natezenia
linii w jej centrum. Oczywiscie, wyrazenie (3.76) jest jak najbardziej okreslone dla ¢ = 0 i na

mocy (3.74) jego wartosé wynosi tam \/%%) W razie trudnos$ci obliczeniowych, nalezy $rodek
3

profilu oblicza¢ osobno: dla ¢ = 0 jako warto$¢ podstawiaé \/%%, za$ wszedzie indziej wartosé
wyrazenia (3.76).

Wyrazenie (3.76) na proszkowa linie dyfrakcyjna z rozkladem wielkosci ziaren jest uogolnie-
niem wzoru (3.35) na linie dyfrakcyjng proszku monodyspersyjnego i w szczegdlnym przypadku
zerowej dyspersji powinno sie do niego upraszczac. Istotnie, przechodzac w (3.76) z dyspersja

do granicy o — 0, dostajemy:

lim LPGSD(q: (R) , ) = 3 2+q2<R>2_2(:osq<R>3—2q<R>sinq<R>

=0 Vor ¢* (R) ’ (3.77)

czyli wyrazenie monodyspersyjne.

3.5.5 FW%/%M - metoda Scherrer’a dla proszkéw polidyspersyjnych

W 8§3.4.1 i §3.4.2 aby wyprowadzi¢ rownanie Scherrer’a poréwnywaliSmy wyrazenie na profil
linii dyfrakcyjnej z polowa jego wysokosci. Teraz postapimy podobnie, z tym, ze chwilowo
zamiast stalej % przed wysokoscig profilu postawimy wspotczynnik h, ktéremu dopiero pozniej

przypiszemy wartosci h = % ih= %. O proszku zaktadamy, ze jego rozktad wielkosci ziaren
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jest postaci (3.44). Dla uproszczenia rownan postugiwaé sie bedziemy profilem linii (3.73) w
zmiennych Ry i m, przechodzac na samym konicu do zmiennych (R) i o.
Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej proszku o niezerowej dyspersji rozktadu
wielkosci ziaren (3.73) z utamkiem wysokosci tej linii h (3.74) otrzymujemy:
(1+¢*R) ™7
V2rgtR3m(m — 1)(m — 2) '

(3.78)

{3 (1+ R 2+ @R3(m — 1)(m —2))

3
—6 (1+ ¢*Rj)* cos [(m — 2) arctan g Ro]
3(m +1)Ro

—6qRo (14 ¢*R3) (m — 2)sin[(m — 1) arctaano]} = h Wir:

Po przeniesieniu prawej strony réwnania ze zmienionym znakiem na lewa, sprowadzeniu do

wspoélnego mianownika i przegrupowaniu wyrazéw dostajemy:

_m+l
(1+¢°R3)”°
¢*Ri(m + 1)m(m — 1)(m — 2)

: (3.79)

m+1

{(1 +¢*R3) * [8—¢°R} (hg®Rim(m + 1) —4) (m — 1)(m — 2)]
-8(1+ qug)% cos [(m — 2) arctan qR|

—8qRo (14 ¢*R§) (m — 2)sin [(m — 1) arctan qRO]} =0

Korzystajac z faktu, ze symbole ¢ oraz Ry w powyzszym réwnaniu zawsze wystepuja parami,

podstawimy x = qRy otrzymujac:

(1+ x2)_mT+l
zt(m—+ D)m(m —1)(m — 2)

: (3.80)
{(1 + xQ)%H [8 — 2® (ha*m(m + 1) — 4) (m — 1)(m — 2)]
-8(1+ xz)% cos [(m — 2) arctan z
—8z (1+2°) (m — 2)sin [(m — 1) arctan m]} = 0

m+1
2

Po zaniedbaniu mianownika i pierwszego cztonu (1 + .IQ) B , ktory zawsze jest rozny od zera
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Figure 3.13: Numeryczne rozwigzania rownania przestepnego (3.81) na szerokos$¢ profilu linii

dyfrakcyjnej mierzong na wysokosci (a) h = % oraz (b) h = % maksimum tej linii. Ciagi

rozwiazan wyznaczaja zaleznos¢ z(m) (punkty na wykresach), ktora mozna przyblizy¢ funkcja
typu z(m) = A+ B - ctg(C + D - m) - (linie ciagte).

mamy:

(14 2?) =+ [8 — 2? (ha®m(m + 1? —4) (m —1)(m — 2)] (3.81)
-8(1+ x2)% cos [(m — 2) arctan ]

—8z (1+2°) (m —2)sin[(m — 1) arctanz] = 0

Powyzsze rownanie jest rownaniem przestepnym z dwoma niewiadomymi (h traktujemy jako
znane), ktorego rozwiazaniem jest krzywa x(m). RoOwnanie to mozna rozwiaza¢ numerycznie
traktujac zmienne m i h jako parametry. Ciag rozwiazan ze wzgledu na parametr m, dla dwoch
ustalonych h = % ih= % tworzy monotoniczne krzywe p—1/5(m) i 2p—4/5(m), pokazane na
rys. 3.13 w postaci punktéw. Postaci analitycznej tych krzywych niestety nie znamy. Mozna
jednak wykresli¢ je dla szerokiego zakresu wartosci m, ktory catkowicie pokrywa interesujacy
przedzial zmiennogci tego parametru'®. Do tak wykreglonych krzywych mozna nastepnie dopa-
sowaé arbitralnie wybrana funkcje elementarng i traktowac ja dalej jako przyblizenie nieznanej
analitycznie funkcji (m). Numeryczne rozwigzania rownan (3.81) mozemy przyblizy¢ funkcjami

cotangens'® otrzymujac:

—0.0081 + 0.0208 - ctg(0.004238 + 0.003675 - m) (3.82)
0.001555 + 0.00884 - ctg(0.00972 + 0.00453 - m) (3.83)

xh:1/5(m)

1%

xh:4/5(m)

Powyzsze krzywe x(m), stanowiace rozwiazania rownania (3.81) wraz z ich dopasowaniem funkeja

ctg pokazano, odpowiednio, na rys. 3.13 a i b. Pamietajac, ze podstawiliSmy x = qRy, znajac

M4Parametr m jest miara wzglednej szerokosci rozkladu wielkoéci ziaren. Praktyka pokazuje, ze wzgledna
szerokos¢ rozkladu na poziomie @ ~ 10 (wartos¢ m ~ 100) wystarcza juz do traktowania proszku jako bezdys-
persyjnego. Dlatego przy analizie profili linii dyfrakcyjnych proszkéw o niezerowej dyspersji rozkladu wielkosci
ziaren wystarczy ograniczy¢ sie do 0 < m < 100.

15Prébowatem godzinami wielu réznych nieliniowo malejacych funkcji ale wtasciwe rozwiazanie (cotangens
pasuje idealnie, w pelnym zakresie zmiennosci, w kazdym powiekszeniu, z doktadnoscia do punktu ekranowego)
odnalazt Ryszard Kutner (@Qfuw.edu.pl) po trzech sekundach obserwacji, za co uprzejmie dziekuje.
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rozwiazania x1/5(m) i x4/5(m) w postaci funkcji (3.82) i (3.83) oraz dysponujac zmierzonymi

szerokosciami linii FWEM i FW 2M, mozemy zapisa¢ uklad rownari:

-FWLM - Ry

, 3.84
-FW$£M - Ry (3:84)

N[ N|—=

ktoérego dwie niewiadome Ry i m mozna tatwo obliczyé metoda podstawiania. Nastepnie, ko-

rzystajac z tozsamosci (3.49) i (3.50), mozna przej$é ze zmiennych (R, m) do ((R), o).

Wzory!'® na $redni rozmiar ziarna w proszku i dyspersje GSD jako funkcje mierzal-
nych wielkos$ci FW%M i FW%M proszkowej linii dyfrakcyjnej majg postac:

2BC
(R) = ——i— (3.85)
FWiM
2BVC
g = )
FW2M

gdzie pomocnicze wspolczynniki A, B i C' wynosza;:

FWiM
= arcctg | 277069 — 105723 ——
FWeM
B = 0.001555 4+ 0.00884 - ctg (0.002237 — 2101 - A)
C = —-0.6515—463695 - A

Dysponujac szerokosciami pikéw i pozycjami linii wyrazonymi w stopniach skali 26, mozna je

przeliczy¢ do szerokosci w skali wektora rozpraszania wedlug wzoru:

dmsin(@ + Af)  4wsin(f) 4w 27
FWaxM, = - ~— 0)-Af
M ) ) A Te
_ 4£ cos(0) FWaxMsy 27
D\ 2 3600
472 cos(0)
= T 3600 . FWCCM297 (386)

gdzie A jest dlugoscig fali w [A], FWxMag jest szerokoscia linii'” w stopniach skali 26, zas 6
stanowi potowe kata 26 okreslajacego pozycje (Srodek) analizowanej linii. Wersje wzorow (3.85)

w skali 260 zapisano jako wyrazenie (2.9).

16Przypomnienie: operujemy tutaj w jednostkach wektora rozpraszania q = w. Szerokosci linii dyfrak-

cyjnych FW%M i FW%M wyrazone sg wiec w A=1. Odpowiednio, wielkosci zwigzane z rozmiarami w przestrzeni
prostej (np. (R) i o) sa wyrazone w A. Dysponujac szeroko$ciami FW%M i FW%M w stopniach skali 20, mozna
otrzymad ich wersje w skali wektora rozpraszania podstawiajac kazda z tych szerokosci do wzoru (3.86) w miejsce
FHxMsg

17czyli katowa odlegtoscia miedzy dwoma punktami dyfraktogramu. Moga byé¢ one wzigte na dowolnej (z)
wysokosci linii, niekoniecznie w polowie (Half) wysokosci, stad litera = zamiast H w symbolu FW HM.
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3.5.5.1 Funkcja Pearson VII w metodzie FW%/%M

Metoda wyznaczania rozktadu wielkosci ziaren na podstawie pomiaru dwoch szerokosci linii
dyfrakcyjnej w % i % jej wysokosci (§3.5.5) jest tylko tak precyzyjna jak wspomniane pomiary
szerokosci. Precyzje te mozna podnies¢ poprzez dopasowanie do mierzonej linii dyfrakcyjnej
dowolnej krzywej dzwonowej o minimum dwoéch parametrach szerokosci, pod warunkiem, ze
jakos$¢ dopasowania nie budzi zastrzezen. Czesto obecna w programach fitujacych jest krzywa

Pearson VII o postaci:

ao

14 () e -]

P7(xaa0aa1aa2aa3) = (387)

gdzie ag jest natezeniem w maksimum linii, a; - polozeniem linii, za$ as i a3 parametryzuja
4

szeroko$¢ linii. Kladac ag = 11 a; = 0 i poréwnujac wyrazenie (3.87) z h = % oraz h = ¢
otrzymujemy réwnanie na szerokosé krzywej Pearson VII w % i % jej wysokosci:
1

{1 +4 (%)2 (21/as — 1)}

Interesujace nas rozwiazania wynosza:

==h (3.88)

1 Ny
FWoM = oAy — g2V 15 (3.89)

vV -4+ 92+1/a3

1/(13
4 az\/—1+ (2
FW-M = 2Ac=2 2 () (3.90)

v —4 + 22+1/a3

Wyrazenia te sg funkcja parametrow as i ag, bedacych bezposrednim wynikiem dzialania pro-

graméw fitujacych (np. PeakFit). Mozna wstawi¢ je do wzoréw (3.85) na rozktad wielkosci

ziaren, otrzymujac prosta praktyczna metode na jego ustalenie, rys. 2.11.

3.5.6 Metoda Integral Breadth (uogo6lniona)

Natezenie integralne i natezenie w maksimum to jedne z najtatwiejszych do zmierzenia parametréow
piku. Znajac wartosci obu tych natezen mozna ustali¢ sredni rozmiar krystalitow.

Rysunek 2.4 oraz wyrazenia (3.63) i (3.74) wskazuja, ze szczegolna wlasnoscig pikow proszkow
polidyspersyjnych jest zaleznosé¢ natezenia w ich maksimum od $redniego rozmiaru ziarna (R)
przy braku zaleznosci od dyspersji rozmiaréw o. Skoro natezenie integralne pikéw proszkow
polidyspersyjnych (wyrazenia (3.62) i (3.75)) dane w jednostkach elektronowych jest state i
wynosi /27, za$ natezenia w maksimum sa dane wyrazeniami (3.63) i (3.74), mozna poréwnacé

do$wiadczalnie zmierzone natezenie integralne piku I;,; i natezenie w maksimum piku I,,,4, do
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odpowiednich wyrazen teoretycznych:

Iint o \% 2m

2 (R)’
Imaw ﬁ%
skad $redni rozmiar ziarna:
Imam
(R) = 7 m(1+ D), (3.91)
int

gdzie I;,; jest zmierzonym natezeniem integralnym piku, I,,q, jest natezeniem zmierzonym w
maksimum piku, (R) jest rozmiarem Srednim krystalitow danym w [A], za$ D jest parametrem

zaleznym od ksztaltu krystalitu i kierunku krystalograficznego. Parametr D wynosi (rys. 2.6):
e D = 1dlakrysztaléw prostopadlosciennych w kierunkach czotowych (np. hkl = n00, 0n0, 00n),
e D= 1% dla krysztalow zblizonych ksztaltem do kuli (niezaleznie od kierunku),

e D = 2 dla krysztalow prostopadlosciennych w kierunkach krawedziowych (np. hkl

nn0,n0n, Onn),

e D = 3 dla krysztaléow prostopadlosciennych w kierunkach wierzchotkowych (np. hkl =

W szczegoblnie uzytecznym przypadku krysztalow podobnych do kuli $redni rozmiar

ziarna wynosi:
_ 81 Imaa? I’ITLG,ZE

R) = ~ 8 .
< > 3 Iint Iint

(3.92)

Warto zauwazy¢, ze natezenie integralne I;,; jest calka piku, czyli jego powierzchnia. W praktyce
doswiadczalnej mierzymy dyskretne natezenia w kolejnych katach 26, a sume tych dyskretnych
natezen Ig,., takze nazywa sie natezeniem integralnym - mamy wiec konflikt oznaczen. Aby
w przypadku dyskretnych natezen otrzymaé powierzchnie piku I;,¢, nalezy pomnozyé¢ sume
natezen wszystkich zmierzonych punktéw piku Iy, przez krok'® licznika A2 przeliczonego do

jednostek wektora rozpraszania wedtug (3.86):

472 cos(6
Iint = T 3680) - A20 - Isum, (3.93)
N
Toum = Zli (3.94)
i=1

gdzie I; jest natezeniem i-tego z ogolnej liczby N zmierzonych punktéow piku, zas A26 to dtugosé
pojedynczego kroku goniometru w skali 20. Na przyktad, dla piku zmierzonego w zakresie od
20° do 21° skali 20 z krokiem 0.01° mielibysmy N = 101 punktow i A20 = 0.01°, oczywiscie.

Kat 0 jest (podzielonym przez 2) potozeniem srodka analizowanej linii w skali 26.

187 aktadamy, ze krok jest staty, np. 0.1°. Dla zmiennego kroku A26 nalezy kazde natezenie z osobna wymnozy¢
przez odpowiadajacy mu zakres kata i doda¢ tak otrzymane czastkowe powierzchnie do siebie.
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3.5.7 Prawo Porod’a dla proszkéw polidyspersyjnych

W §3.4.3 w przypadku proszkéw bez dyspersji rozmiaréw stwierdziliSmy, ze spetniaja one prawo
Porod’a, czyli w pewnych obszarach profil ich linii dyfrakcyjnych maleje jak ¢~*. Znajac anality-
czng, postaé¢ wyrazenia (3.73) na profil linii dyfrakcyjnej proszku z rozkladem rozmiaréow ziaren
(GRAIN S1ZE DISTRIBUTION, GSD) ustalimy jak zalezy nachylenie profilu linii od szerokosci
tego rozktadu. Uzywane w tym paragrafie pojecie nachylenia profilu linii dyfrakcyjnej p oznacza
wspOlezynnik 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 wykladniczo-potegowym rozkladzie wielkosci ziaren
(3.44). Profil jego linii dyfrakcyjnej dany jest przez (3.73). Wyrazenie to umozliwia wyznaczenie
nachylenia p krzywej dyfrakcyjnej dla proszku w funkcji parametru m (bedacego miara wzglednej
szerokosci GSD, por. §3.5.1):

plz,m) =
72\/1#‘7:62 (1+z%)2 [(m72)(mf1)x2+4]+[(m2+m71)w274] cos(m arctan ) —4me sin(m arctan x)

(1+ac2)1+Tm [(m—2)(m—1)$2+2}—2(1+x2)% cos((m—2) arctan z) —2(m—2)z(14+x2) sin((m—1) arctan x) ’

95)

gdzie © = qRy. Na rys. 3.14 wykreslono powyzsza zaleznosé¢ w funkcji @, czyli “monodysper-

(R)

(e}

syjnosci” proszku (po przejsciu od jednostek Ry, m do (R),o). Dla duzych wartosci (zlarna
niemal identycznych rozmiaréw) widoczne sa oscylacje nachylenia krzywej niskokatowej. W mi-
are zwiekszania sie rozrzutu rozmiaréw ziaren znikaja oscylacje wyzszych rzedow i w koricu (dla
@ < 5) natezenie rozpraszania niskokatowego maleje monotonicznie. Jezeli wiec na doswiad-
czalnej krzywej widoczne sa periodyczne zmiany nachyleni, to na podstawie ich liczby mozna
oceni¢ rozrzut rozmiarow ziaren proszku. Narys. 3.14b widaé tez, ze najszerszym GSD (@ < 4)
towarzyszy zmniejszone nachylenie krzywej niskokatowej (czarno-biale prazki przechodza na dole
rysunku w jednolicie szary kolor odpowiadajacy nachyleniu p & —2). Istotnie, prawo Porod’a
jest spetnione w przypadku rozkladu wyktadniczo-potegowego tylko dla duzych wartosci @,
czyli waskich rozktadow, rys. 3.15. Proszki posiadajace szerokie rozklady moga wiec rozpraszaé
nawet jak I ~ g~2.

Warto wspomnie¢ jeszcze o alternatywnej interpretacji nachylenia wysokokatowego odcinka
krzywej SAS, wiazacej to nachylenie z wymiarem fraktalnym powierzchni rozpraszajacych drobin:
D; =6—(—p) [17]. Nier6wnos¢ powierzchni drobin jest w gruncie rzeczy substytutem rozkladu
ich wielko$ci. Innymi stowy, mozna méwié¢ albo o chropowatosci powierzchni drobin o identy-
cznych rozmiarach albo, réwnowaznie, o rozrzucie rozmiaréw drobin o idealnie gtadkich powierzch-
niach. Wyboér interpretacji zalezy od natury materiatu rozpraszajacego. W przypadku nanokrysz-
talu trudno oczekiwaé chropowato$ci powierzchni, skoro jego Sciane powierzchniowa buduje
niewiele atomow, zas krysztaly maja z natury powierzchnie atomowo gtadkie. Nie ma sprzecznosci

miedzy obiema interpretacjami.
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(b) Rysunek (a) zrzutowany na plaszczyzne (kolory:

Figure 3.14: (a) Nachylenie krzywej niskokatowej p dla proszku o potegowo-wykladniczym

rozkladzie wielkosci ziaren (GSD).
p =0:bialy, -4:czarny, -2:szary) pokazuje, ze liczba obserwowanych oscylacji nachylenia krzy-
wej SAS zalezy od wzglednej szerokosci GSD. Pierwsze zbocze ¢+ odpowiada Log10(q (R))

Logl0(2m) =~ 0.798.
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Figure 3.15: Zaleznosé¢ najwiekszego nachylenia obserwowanego na krzywej SAS dla proszku o
potegowo-wyktadniczym rozkladzie wielkosci ziaren w funkcji odwrotnosci wzglednej szerokosci

tego rozktadu @. Proszki o niewielkim rozrzucie rozmiaréw ziaren (duze wartosci @) spelniaja
prawo Porod’a (p = —4), dla szerokich rozkladéw (mate wartosci @) nachylenia sa mniejsze

(pe(2+4).

3.5.8 Granice stosowalno$ci metody Scherrera

W §3.4.2 aby wyprowadzi¢ réwnanie Scherrera porownywaliémy wyrazenie na profil linii dyfrak-
cyjnej z poltowa jego wysokosci. Teraz postapimy podobnie, z tym, ze chwilowo zamiast stalej
% przed wysokoscia profilu postawimy wspoétezynnik h, ktéremu dopiero pdzniej przypiszemy
wartos¢ h = % O proszku zakladamy, ze jego rozklad wielkosci ziaren jest postaci (3.44).
Dla uproszczenia rownan postugiwaé sie bedziemy profilem linii (3.73) w zmiennych Ry i m,
przechodzac na samym koricu do zmiennych < R > io.

Poréwnujac wyrazenie na profil linii dyfrakcyjnej proszku o niezerowej dyspersji rozktadu

wielkosci ziaren (3.73) z utamkiem wysokosci tej linii & (3.31) otrzymujemy:

3(m + ].)Ro
LPesp(q; Ry,m) = hoA T 2710 3.96
csp(q; Ro,m) o ( )
za$ rozwijajac lewa strone:
_m+1l
(1+¢°Rg) °
VergtRim(m — 1)(m — 2)
m+l
{s0+28)™ @+ Rim -1 -2)
—6 (1+¢*Rj) 2 cos [(m — 2) arctan g Ro) (3.97)
1
— 6gRo (1+ ¢°R) (m —2)sin[(m — 1) arctanqRo]} = hw.

4/ 27
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Po przeniesieniu prawej strony réwnania ze zmienionym znakiem na lewa, sprowadzeniu do

wspoélnego mianownika i przegrupowaniu wyrazéw dostajemy:

(R
¢*Ri(m + 1)m(m — 1)(m — 2)

{(1 + qug)%H [8 — ¢*R2 (hqu(z)m(m +1)—4) (m—1)(m — 2)]

—8 (14 ¢2R2)? cos [(m — 2) arctan ¢Ro] (3.98)
— 8qRo (1+¢*R) (m —2)sin[(m — 1) arctanqRy]} =

Korzystajac z faktu, ze symbole g oraz Ry w powyzszym réwnaniu zawsze wystepuja parami,

podstawimy = = qRy otrzymujac:

(1+22) 7 '
4 (m+ )ym(m — 1)(m — 2)

{(1+x ) 2 [8—2® (ha®m(m+1) —4) (m —1)(m — 2)]

-8(1+ xQ)% cos [(m — 2) arctan x] (3.99)
—8z (1+2°) (m — 2)sin [(m — 1) arctanz]} =

_ m+1
Po zaniedbaniu mianownika i pierwszego czlonu (1 + xz) 2 ktory zawsze jest r6zny od zera

mamy:

(1+22) "% [8— 22 (ham(m + 1) — 4) (m — 1)(m — 2)]
-8(1+ x2)% cos [(m — 2) arctan x| (3.100)
—8z (1 +2°) (m — 2)sin[(m — 1) arctanz] = 0

Powyzsze rownanie jest rownaniem przestepnym z dwoma niewiadomymi (h traktujemy jako
znane), ktorego rozwiazaniem jest krzywa xz(m). Roéwnanie to mozna rozwiazaé numerycznie
traktujac zmienne m i h jako parametry. Ciag rozwiazan ze wzgledu na parametr m, przy
ustalonym h = % tworzy monotoniczna krzywa x(m), pokazana na rys. 3.16 w postaci punktow.
Postaci analitycznej tej krzywej niestety nie znamy. Mozna jednak wykreslié ja dla szerokiego
zakresu wartosci m, ktory catkowicie pokrywa interesujacy przedziat zmiennosci tego parametru.
Do tak wykreslonej krzywej mozna nastepnie dopasowaé arbitralnie wybrang funkcje elemen-
tarna i traktowaé ja dalej jako przyblizenie nieznanej analitycznie funkcji #(m). Linia ciagta na

rys. 3.16 to dopasowanie funkcji cotangens do ciagu rozwiazan réwnania (3.100):
Zp=0.5(m) = 0.000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135 - m) (3.101)

Z rys. 3.16 widaé, ze jako$é dopasowania jest bardzo dobra w calym interesujacym nas zakre-

sie wartosci parametru m i funkcje z(m) mozna traktowaé¢ dalej jako znana. Pamietajac, ze
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Figure 3.16: Numeryczne rozwigzania rownania przestepnego (3.100) na szerokosé profilu linii
dla ustalonej wartosci parametru h (utamek wysokosci linii) wyznaczaja zaleznosé x(m) (punkty
na wykresie), ktora mozna przyblizy¢ funkcja typu z(m) = A+ B - ctg(C + D - m) - linia ciagta.
Tutaj: polowa szerokosci potowkowej, HWHM, (h = %) w funkcji parametru m rozktadu
wielkosci ziaren: xp—g.5(m) = 0.000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135m,).

poprzednio podstawiliémy 2 = ¢Rq i dysponujac zaleznoscia x(m) mozna napisac:

x(m)
Ry’

q= (3.102)
co nie jest jeszcze rownaniem Scherrera, gdyz w mianowniku zamiast $redniego rozmiaru ziarna
jest wielkos¢ Ry. Aby otrzymaé réwnanie Scherrera nalezy pomnozy¢ (3.102) obustronnie przez

2, gdyz dopiero FW HM = 2q jest szerokoscia poléwkows profilu linii:

<R>z(m) 2« 2
FWHM =2 =K 3.103
2r Ry <R> <R>’ ( )
gdzie:
K = o= B >alm) (3.104)

2r Ry
Wyrazenie (3.103) ma posta¢ rownania Scherrera, ale z (3.104), (3.49) oraz (3.50) wynika, ze

stala Scherrera wynosi:

K = K(m) = <R>z(m) 1 <R>z(m)<R>_ < R>*z(m) (m+1)z(m)
N B T Ry ™ o2 o2 T T ’
(3.105)

czyli, ze stala Scherrera dla proszkéw z niezerowa dyspersja rozkladu wielko$ci ziaren

(3.44) jest funkcja parametrow tego rozkladu, a wiec nie jest to, par excellence, stala.
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Figure 3.17: Wartos¢ stalej Scherrera w zaleznosci o rozkladu wielkosci ziaren (odwrot-

nosci jego wzglednej szerokosci), K(=<£>). Im rozklad wezszy (stosunek <E= wigkszy) tym

stala Scherrera bardziej zbliza sie do asymptotycznej wartosci 1.10665425 wlasciwej dla proszku
<R>

bez dyspersji rozmiaréw. Dla nanokrysztalow SiC' tuz po syntezie == € 1+ 1.4. Niektore

procesy fizyczne zmieniaja wzgledna szerokosé rozktadu: np. przesiewanie proszku przez sito
ma na celu jego zwezenie (o — 0 przy < R >= const).

<R>
d o

Dla omawianego rozktadu wielkosci ziaren zaleznosé K (m) ma nastepujaca postac:

1
K(m) = 1) 6 000585 + 0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135 - m), (3.106)

™

za$ pelne wyrazenie na szeroko$é polowkowa linii dyfrakcyjnej jest (po podstawieniu m =
<R2>2 —1):
=t :

2T

< R>
2m + 1
_ 2m+ D4 00585
< R>

+0.004636 - ctg(0.002288 + 0.00135m)

2<R>
= 50000585 (3.107)

FWHM(<R>,0)=Aq =

2
£0.004636 - ctg (0.002288 +0.00135 (< f; - 1>>

Pamigtajac, ze odwrotnosé wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziaren (czyli “monodysper-

syjnosé”) to:
<R
o

Z —Vm T, (3.108)

mozna przedstawi¢ wartosci K w zaleznosci od tego parametru, czyli funkcje K (%)7 co
pokazano na rys. 3.17. Praktyczna minimalng warto$é stalej K mozna oceni¢ na ok. 0.5,
poniewaz odpowiada to % < 1, czyli dyspersjom ¢ wiekszym od < R >. W tej sytu-
acji ziarna wszystkich rozmiarow wystepuja w poréwnywalnych iloSciach: mamy mieszanine
substancji amorficznej (rozmiar bliski 0 - pojedyncze molekuly) oraz ziaren o innych wielkos-
ciach wystepujacych w poréwnywalnych proporcjach. Warto$é maksymalna K = 1.0665425
odpowiada proszkowi skladajacemu sie z ziaren o identycznych rozmiarach, czyli monodysper-

syjnemu.
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Sens zaleznosci przedstawionej na rys. 3.17 mozna wyrazi¢ nastepujaco: wartosé stalej
Scherrera zalezy od wzglednej szerokosci rozkladu wielkosci ziaren. Co wiecej, w
realnie obserwowanych przypadkach zaleznos$é ta jest bardzo silna. Na przyktad
nanokrystaliczne proszki SiC $wiezo po syntezie (nie poddane zadnej segregacji) maja sto-
sunek % w zakresie 1 <+ 1.4, co wypada w przedziale silnej zmiennoéci stalej'? Scherrera.
Stosunek ten jest dla materialow tego samego pochodzenia zawsze podobny (por. §5.3), nieza-
leznie od wielkosci zsyntetyzowanych krystalitow. Zmienia go dopiero intencjonalna segregacja
(frakcjonowanie). Wyobrazmy sobie, ze zsyntetyzowaliSmy krystaliczny proszek posiadajacy
pewien rozrzut wielkosci ziarna. Przy pomocy uktadu sit rozdzielamy go na frakcje o coraz
precyzyjniej okreslonych rozmiarach ziaren. Jednocze$nie przy pomocy dyfrakcji proszkowej i
roéwnania Scherrera staramy sie okresla¢ $redni rozmiar ziarna w kolejnych frakcjach. Okazuje
sie niestety, ze dla kazdej frakcji powinni$my bra¢ inne stale Scherrera: mniejsze na poczatku
rozdzielania, kiedy proszek jest jeszcze mieszaning ziaren réznych wielkosci (od, powiedzmy,
K =0.5) a wigksze dla frakcji prawie monodyspersyjnych (do K = 1.1), gdyz K zalezy wlasnie
od szerokosci rozktadu wielkoéci ziaren.

Pod znakiem zapytania stoja proby doktadnego oznaczania wielkosci ziaren ta metoda w
ogole, skoro do precyzyjnego wyznaczenia wielkosci ziarna potrzeba doktadnie znaé wartosé
K, a ta zmienia sie w funkcji szerokosci rozktadu wielkoci ziaren, ktérego wlagnie szukamy?’.
Poniewaz K moze zmieniaé sie w szerokich granicach, od ok. 0.5 az do 1.1, a wiec nawet dwa
razy, taki tez jest mozliwy blad oznaczenia $redniego rozmiaru krystalitéw ta metoda.

Trzeba jednak powiedzie¢, ze dopdki nie przeszkadza nam blad pomiaru $redniej wielkosci
ziarna na poziomie, przecietnie, kilkudziesieciu procent, metoda Scherrera jest chyba najprostsza
i niezwykle elegancka. 7 przedstawionych przykladéw wynika jednak, ze w zastosowaniach

bardziej wymagajacych potrzebne sa raczej metody znalezienia rozrzutu wielkosci ziaren.

3.5.9 Granice stosowalnos$ci metody Warren’a-Averbach’a

W badaniach mikrostruktury proszkéow krystalicznych standardem oznaczania rozmiaru i rozktadu
wielkodci krystalitow?! jest metoda Warren’a- Averbach’a (W-A). W oparciu o twierdzenie mowiace,
ze profil linii dyfrakcyjnej jest transformatq furierowskq dystrybucji ksztattu krystalitu, mozna
powiedzieé, ze metoda W-A jest w istocie analizg dystrybucji ksztattu krysztatu. W niniejszym
paragrafie przedyskutowano wielkosci otrzymywane metoda W-A dla proszkow polidyspersyjnych
w $wietle informacji podanych wczesniej.

Dyskusje metody Warren’a-Averbach’a rozpoczniemy od krotkiego przypomnienia jej istoty.

3.5.9.1 Oryginalna teoria

W 1950 roku Warren i Averbach przedstawili metode wyznaczania $redniego rozmiaru krystal-

itow oraz rozkladu ich wielkosci na podstawie ksztaltu maksiméw dyfrakeyjnych [3]. Istota tej

19 Jakkolwiek dziwnie by to nie zabrzmiato.

208redni rozmiar ziarna jest jednym z parametréw rozktadu wielkosci ziaren.

21Metoda Warren’a- Averbach’a umozliwia réwniez badanie naprezen sieci krystalicznej na podstawie asymetrii
linii dyfrakcyjnej. Czes¢ naprezeniowa tej teorii nie bedzie tutaj dyskutowana.
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metody jest nastepujaca: wybrane maksimum dyfrakcyjne typu (00), po niezbednych korektach
(odjecie tta, korekty na poszerzenie instrumentalne, itp.) rozwija sie w szereg cosinusow w zakre-
sie obejmujacym oba jego ramiona do miejsc, gdzie natezenie znika, rys. 3.18. Poczatek uktadu
wspolrzednych oraz wierzchotek maksimum umieszcza sie w srodku tego zakresu (rys. 3.18b).

Wspétezynniki rozwiniecia A,, dane sa przez:

1 N omkn

Ar = A—q,
gdzie Ij jest ciggiem 2N + 1 punktéw pomiarowych tworzacych badany refleks w funkcji wek-
tora rozpraszania ¢q (I jest natezeniem w maksimum linii, rys. 3.18b); Agq jest calkowita sze-
rokoscig analizowanego refleksu; n - Ar okresla odlegto$é w przestrzeni prostej odpowiadajaca
wspotezynnikowi A,,. Otrzymane z rozwiniecia (3.109) wartosci wspotezynnikow A,, uktadaja sie
na szybko malejacej krzywej (rys. 3.18¢). Wedlug [18] jej poczatkowe nachylenie ekstrapolowane
az do przeciecia z osia X wyznacza Srednia dlugosé (L) kolumn ztozonych z komérek elemen-
tarnych krysztatu utozonych jedna za druga (rys. 3.19a) w kierunku (001). Srednia (L) jest
$rednig wazona, ktorej waga jest rowna objetosci kolumny, gdyz natezenie promieniowania jest
proporcjonalne do objetosci materialu rozpraszajacego. Wielkosé (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 dtu-
gosci kolumn komorek elementarnych (CLD(L), Column Length Distribution), rowniez z waga

proporcjonalna do objetosci kazdej kolumny:

d’A,
— ~ CLD(L A1
3 = CLD(D), (3.110)

Rozktad wyraza wiec utamek objetosci krysztatlu przypadajacy na kolumny o réznych diugos-
ciach, a nie liczbe kolumn (rys. 3.19b). Wedlug [, str.273-275] metode Warren’a-Averbach’a
stosowana poczatkowo do refleksow z grupy (00l) mozna uzywaé dla dowolnego refleksu dyfrak-
togramu proszkowego. Zaréwno rozklad diugosci kolumn komoérek elementarnych jak i jego
warto$¢ Srednia (L) odnosi sie zawsze do konkretnego kierunku krystalograficznego, zdefin-
iowanego przez indeks refleksu (hkl), ktorego dotyczy analiza. Profil (szerokosé) linii (hkl) odnosi
sie wiec do rozmiaru (szerokosei) krysztalu w kierunku [hkl] w przestrzeni prostej. “Kierunk-
owos¢” metody W-A powoduje, ze zastosowana do roznych refleksow krysztatow o silnej ani-
zotropii ksztattu daje rézne wyniki dla kazdego z kierunkow.

Na rys. 3.18 przedstawiono przykltad analizy Warren’a-Averbach’a przeprowadzonej na pod-
stawie dyfraktogramu “idealnego” ziarna w ksztalcie kuli o érednicy 100A, bez dyspersji rozmi-
aru, obliczonego numerycznie (ab initio), nie zawierajacego z definicji poszerzeri, przesunieé
lub asymetrii pochodzacych od uktadu eksperymentalnego. Z poréwnania ksztalttu rozktadu

dhugosci kolumn z rys. 3.19b i takiego samego rozkladu otrzymanego metoda W-A z analizy
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Figure 3.18: Analiza wielkosci krystalitow metodsg Warren’a-Averbach’a. a) Obliczony ab initio
dyfraktogram (ziarno SiC' o srednicy 100A bez dyspersji rozmiaru). b) Skorygowany profil linii
dyfrakcyjnej SiC(022) przedstawiony w funkeji odleglosci od srodka linii, dg. ¢) Wspotezynniki
szeregu cosinusow, A, (kropkowana krzywa), powstalego z rozwiniecia profilu (b) niosa dwie
informacje: $rednig dtugosé kolumny w krysztale (z ekstrapolacji poczatkowego nachylenia A,
tutaj: 72.6A) oraz rozktad dlugosci kolumn (druga pochodna A,, traktowanego jak funkcja
ciagla, wzieta z minusem, tutaj: czerwona tamana linia).

Figure 3.19: (a) Wielkoscia wyznaczana w metodzie Warren’a-Averbach’a jest srednia (wazona)
dtugosé kolumn (L) komorek elementarnych w krysztale. (b) Utamek objetosci zajmowany przez
kolumny o dtugosci L w krysztale kulistym o jednostkowej srednicy.
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dyfraktogramu obliczonego ab initio (rys. 3.18c, czerwona lamana linia) widaé¢, Ze maja one
zblizony charakter. Wyliczona z analizy W-A érednia dtugosé kolumny w krystalicie (L) dla
testowego dyfraktogramu (rys. 3.18) wynosi 72.6A. Nie jest to rozmiar ziarna ale $rednia dtu-
go$¢ kolumny komoérek elementarnych. Zazwyczaj interesujacy jest jednak wtasnie rozmiar, lecz
aby go na podstawie (L) obliczy¢ trzeba znaé ksztalt ziarna. Ksztalt krystalitu najczesciej
nie jest z gory znany i czesto przyjmuje sie, ze jest kulisty. W takim wypadku srednia dltugosé
kolumny (L) odpowiada wysokosci walca o objetosci rownej objetosci naszego ziarna i podstawie
roéwnej wielkiemu kolu naszego ziarna. Trzymajac sie oznaczen, w ktérych R jest rozmiarem, a
wiec tutaj $rednica (nie promieniem!) ziarna piszemy:

4. (R)3
<L>=L(22 =%§:§R, (3.111)

skad rozmiar ziarna:

R=2(L) (3.112)

Tak wiec otrzymang z analizy W-A $rednia dlugosé kolumny nalezy pomnozy¢ przez % aby
uzyska¢ rozmiar ziarna. W tym testowym przypadku R = % (L) = %72.6 = 108.9A.

Pomimo ze analizowane dane pochodzily z obliczeri numerycznych wykonanych dla proszku
bez dyspersji rozmiaréw, byty wolne od szumu i probkowane z krokiem 0.01A~!, wynik obarc-
zony jest 10% bledem. Powstaje pytanie, czy rozmiar krystalitu obliczany ze $redniej dltugosci
kolumn (L) jest rozmiarem Srednim (R) ziarna w proszku? Zanim odpowiemy na to pytanie,

sprobujemy zinterpretowaé sens analizy W-A w $wietle informacji zawartych w rozdziale 3.

3.5.9.2 Interpretacja otrzymywanych wielkosci

Wiedzac z rozdziatu 3, ze profil proszkowej linii dyfrakcyjnej jest transformata furierowska dys-
trybucji ksztaltu rozpraszajacego krysztalu tatwo zauwazy¢, ze analiza danych dyfrakcyjnych
metodg Warren’a-Averbach’a, polegajaca na wykonaniu cosinusowej transformaty Fouriera przeprowadza
analizowana linie dyfrakcyjna z powrotem w dystrybucje ksztaltu ziarna (por. kropkowana linie
rozwiniecia w szereg cosinusow z rys. 3.18c i 3.9d). Korzystajac z metody W-A wyznacza sie na-

jpierw pochodng dystrybucji ksztaltu w punkcie » = 0, bedaca wspotczynnikiem kierunkowym

a prostej uzywanej potem do ekstrapolacji rozmiaru ziarna. Rozwigzanie rownania tej prostej
wyznacza miejsce jej przeciecia z osia X (rys. 3.18¢) i, wedlug [18], $rednia dlugosé kolumny
komoérek elementarnych w krysztale.

Nalezy podkresli¢, ze srednia dtugosé kolumny komorek elementarnych otrzymywana z doswiad-
czalnych danych dyfrakcyjnych metoda W-A jest usredniona podwojnie. Raz, bo w kazdym
krysztale mamy zbiér kolumn réznych dlugosci; dwa, bo mamy w proszku mieszanine krysz-
taléw o roznych rozmiarach. Jesli poréwnaé krysztaly do ziemniakéw a kolumny do frytek, to
§rednia dtugosé frytek otrzymanych z jednego ziemniaka jest pierwszym stopniem usrednienia,

a $rednia frytka zrobiona z wielu ziemniakoéw o réznych wielkosciach - drugim.

Przesledzimy wyniki procedury W-A zastosowanej do kilku typow proszkow, wyprowadzajac
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relacje pomiedzy dlugoscia kolumny (frytki) a rozmiarem ziarna (ziemniaka) dla kilku rodzajow
proszkow. Najpierw zajmiemy sie proszkiem bez rozrzutu rozmiaréw ziaren, potem przejdziemy

do bardziej realnych uktadéw z niezerowa dyspersja rozktadu wielkosci ziaren.

Rozmiar ziarna w proszku monodyspersyjnym Przyjmujac, ze mamy do czynienia z
krysztalami objetosciowymi (por. §3.4.2), mozna uzy¢ jawnej postaci dystrybucji ksztattu kuli
SD(r; R) danej wzorem (3.35) i zapisa¢ wspotczynnik kierunkowy prostej ekstrapolujacej srednia
dtugosé kolumn w metodzie Warren’a-Averbach’a jako:

d (R—r)2-(2R+7) 3(r? — R?) 3

d
— D(r: - = =~/ = —— 11
a=FOPmB)| =g 2R3 - 2R |, _, (8:113)

gdzie R jest rzeczywistym, poszukiwanym rozmiarem ziarna. W tej sytuacji réwnanie prostej
ekstrapolujace]j jest postaci:

f(r) = *%7# L, (3.114)

gdyz dystrybucja ksztaltu w » = 0 wynosi 1. Miejsce zerowe prostej, czyli srednia dlugosé

kolumny (L) otrzymywana z metody W-A wynosi:

1 2
Ly=——=2-R 3.115
(== =2 (3.115)
Otrzymalismy wiec wynik identyczny jak w oryginalnej teorii. W celu obliczenia $redniej dtugosci
kolumny (L) dla bardziej realnych uktadéw - proszkow z rozrzutem wielkosci ziaren - wymagane

jest usrednienie dystrybucji ksztaltu ziarna po rozmiarach wszystkich ziaren obecnych w proszku.

Rozmiar ziarna w proszku polidyspersyjnym Poprzednio pokazalismy, ze dla proszku
monodyspersyjnego istnieje liniowa relacja pomiedzy rozmiarem ziarna a dilugoscia kolumny
komorek elementarnych wyznaczana metods Warren’a-Averbach’a, co stanowi podstawe jej dzi-
alania. Sprawdzimy teraz postaé¢ tej samej relacji dla proszkow zlozonych z kulistych ziaren z
rozrzutem rozmiaréw. Procedury Warren’a-Averbach’a uzyjemy w odniesieniu do dystrybucji

ksztaltu usrednionej po rozmiarach wszystkich krystalitow w proszku (SD):

Ly = 1 1 _ 1

—— —
a = (SD)|,_, 4 [GSD(R;(R),0) - SD(r; R)dR
0

1

[ GSD(R: (R) o) #SD(r; R)| _odR

Pochodna dystrybucji ksztattu w zerze ma postaé d%SD(r; R) = f%, gdzie A jest stala zalezna
od ksztaltu ziarna, np. A = % dla krysztalow kulistych czy A = 1 dla krysztalow w formie
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graniastostupa. Stad:

(L) = ! ! (3.117)

A [GSD(R:(R),0)-R-1ar 70

Tak wiec Srednia dlugosé kolumny komorek elementarnych otrzymywana z analizy W-A jest
proporcjonalna do odwrotnosci momentu statystycznego rzedu —1 rozktadu wielkosci ziaren
(R™'). Przeciwnie do momentu rzedu 1, ktory jest wartoscia srednig rozkladu (R) (czyli srednim
rozmiarem ziarna), moment <R‘1> nie jest stowarzyszony z zadng fizycznie interpretowalna
wielkosdcia. Zalozenie teorii W-A o liniowej relacji pomiedzy $rednia dlugoscia kolumny (L) a
$rednim rozmiarem ziarna (R) jest wiec spelnione tylko w szczegolnych przypadkach, np. o ile

zachowana jest réwnosé:

: le1> — (R) (3.118)
- L - 7GSD(R; (R),0)- RdR (3.119)
[ GSD(R; () o) - R-dR ,
Jest to prawda, np. gdy:
GSD(R; (R),0) = 8(R — (R)) = o =0, (3.120)

czyli gdy rozkltad wielkosci ziaren ma postaé delty Dirac’a. Wtedy catki po obu stronach réwna-
nia znikaja i otrzymujemy tozsamosé % = R. Innymi stowy, w ogélnosci, metoda Warren’a-
Averbach’a dziala poprawnie pod warunkiem braku rozrzutu wielkosci krystalitow
w proszku (o = 0). Jednak rzeczywiste proszki zawsze posiadaja pewng dyspersje rozmiarow
ziaren. Postaramy sie okresli¢ wptyw dyspersji na mozliwe bledy na przyktadzie wyktadniczo-

potegowego i log-normalnego rozktadu wielkosci ziaren.

Sredni rozmiar ziarna w proszku o wykladniczo-potegowym rozkladzie wielkosci
ziaren W celu wyprowadzenia relacji pomiedzy srednim rozmiarem ziarna a $rednia dlugoscia
kolumny komoérek elementarnych wyznaczang metoda Warren’a-Averbach’a, scaltkujemy dystry-
bucje ksztattu kuli (3.29) z wykladniczo-potegowym rozkladem wielkosci ziaren (3.44) i zna-
jdziemy pochodng tej catki dla r bliskich zera. Caltka wynosi:

~ 0: R e wm
<SD> (TNO,R(MT?’L) = mR €9

(R—7)%-(2R+)

5T dR

3T (m — 2) — 3rR2T'(m)

= 1 -
TRy

(3.121)

gdzie m i Ry sa parametrami wykladniczo-potegowego rozkladu wielkosci ziaren, zas I' jest

funkcja gamma Euler’a. Jest to dystrybucja ksztaltu sredniego ziarna proszku dla r =~ 0. Podob-



CHAPTER 3. PODSTAWY FIZYCZNE 90

nie jak poprzednio obliczymy pochodna tej dystrybucji, stanowiaca wspoélczynnik kierunkowy
prostej, uzywanej w metodzie W-A do ekstrapolacji éredniego rozmiaru ziarna:
d 3(r?T(m — 2) — R (m) 3

- L SDY(r~0,R - -2 3.122
a= g, {8D) (r =0, Ro,m) Y ORI (m + 1) 0 2mRy’ (3.122)

skad $rednia dlugosé¢ kolumny wyznaczanej z analizy W-A jest, po podstawieniu (3.49) i (3.50):

m 2_ 52
(L) = f% 2 3R° = §<R><R> : (3.123)

Sredni rozmiar ziarna wynosi:

(R) = g (L) (; 4 i 4 3<‘L’>22> (3.124)

Wyrazenie pod pierwiastkiem mozna rozwinaé¢ w szereg wzgledem ﬁ wokot zera i zaniedbaé

. (;&)2] (3.125)

Korzystajac dla (L) z przyblizenia monodyspersyjnego (3.112) i pamietajac, ze wspotezynnik

Wyzsze Wyrazy:

(R) ~ 2 (1)

. s g . . N
zmiennosci ¢ rozktadu jest ¢ = Thy» MOZNa powyzsze zapisac jako:

()

Procentowy btad metody stanowi wyraz dodany do jednosci pod nawiasem kwadratowym:

(R) ~ g (L) ~ g (L) [1+ ¢ (3.126)

2
(RY g ~ 100% - (é) = 100% - &2 (3.127)
Jak wida¢ srednia dtugosé kolumny (3.123) dla proszkow z rozkladem wielkosci ziaren zalezy
od dyspersji tego rozktadu. Dla dyspersji wyraznie mniejszych od (R) zaleznosé ta jest staba
z powodu drugiej potegi przy obu zmiennych. W granicy ¢ — 0 wyrazenie (3.123) redukuje
sie do postaci odpowiadajacej proszkowi bez dyspersji rozmiaréw ziaren (3.115). Oznacza to,
ze metoda Warren’a-Averbach’a poprawnie funkcjonuje dla proszkéw z nieznacznag
dyspersja rozmiaréw, co pokazano na rys. 3.20. W praktyce doswiadczalnej mamy czesto do
czynienia ze znacznymi dyspersjami. Rozrzut wielkosci ziaren zawsze obecny w rzeczywistych
proszkach moze by¢ przyczyna istotnych rozbieznosci wynikéw otrzymywanych metoda W-A i
technikami mikroskopowymi. Dla upewnienia sie, ze wyniki analizy W-A zalezg od szerokosci
rozkladu wielkosci ziaren proszku nie tylko dla rozktadu wyktadniczo-potegowego, sprawdzony

zostanie jeszcze przypadek najpowszechniej wystepujacego rozktadu log-normalnego.
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Figure 3.20: Sredni rozmiar ziarna otrzymywany metoda Warren’a-Averbach’a (podany tu jako

procent rzeczywistego rozmiaru ziarna, % (R)) zalezy od wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci
ziaren. Metoda W-A dobrze pracuje dla proszkow monodyspersyjnych (duze wartosci %ﬂ) Dla
(R)

rozktadéw bardzo szerokich (7* < 1) metoda jest nieskuteczna, gdyz styczna do uzywanego w

tej metodzie szeregu cosinuséw A, nie przecina osi X.

Sredni rozmiar ziarna w proszku o log-normalnym rozktadzie wielkosci ziaren Dys-
trybucja ksztaltu odpowiadajaca usrednionemu ziarnu w proszku o log-normalnym rozkladzie

wielkoéci ziaren dla r bliskich zera wynosi:

1 —(In(R)— Ri)*\ (R—1)* 2R+r)
D ~ 0; = .
(SD) (r ~ 0; Ri. o) O/ o exp( 207 ST

o2 907
2e3Bin — 3e2Rint 3"y 4 o—2"p3 5198
- 2€3Rln ! ( : )

gdzie Ry, jest mediang za$ oy, dyspersja rozkladu normalnego zmiennej log(R). Pochodna tej
dystrybucji, wzieta w zerze i stanowiaca wspotczynnik kierunkowy dla ekstrapolacji w metodzie

Warren’a-Averbach’a jest:

o7 907
d d 2e3un — 3e2lint =3ty 4 5"y 3
= — (5D ~ 0, Rin, 01n = 7 i —
a dr< ) (7 In,Oln) % dr 2¢3Rin A
"= r=0 2etn 2
(3.129)
zatem $rednia dtugosé kolumny (por. (4.6)):
1 2 p o 2 p o 2 2 —o?

<L> = —E = ge " 2 = ge " 2 In = g <R>€ In, (3130)
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za$ Sredni rozmiar ziarna:
2

(R) = 2 (L) ¢%in (3.131)

N w

g_

Pamietajac, ze wspotczynnik zmiennoscei é rozktadu log-normalnego (4.9) jest é = = €%in — 1,

()

skad procentowy blad metody wyjmiemy latwo jako 6w dodatek do jedynki pod nawiasem

mozna powyzsze przepisaé jako:

(R) = g (L) = g (L) [1+¢7], (3.132)

kwadratowym:
2
o
— ] =100%-¢&* (3.133)
(R) )

Podobnie jak w przypadku rozktadu wykladniczo-potegowego, otrzymywana z metody W-A

<R> Err% — 100% - (

$rednia dlugosé¢ kolumny (L) jest nie tylko funkcja rozmiaru ale tez i dyspersji rozmiarow
ziaren, ktorej a priori nie znamy. Wyznaczany za$ $redni rozmiar ziarna (R) jest nie tylko
liniowa, funkcja $redniej dtugosci kolumny (L) (czego oczekiwalismy) ale tez kwadratowa funkcja
wzglednej szerokosci ¢ rozktadu wielkosci ziaren (co jest niepozadane). W praktyce nietrudno
spotka¢ proszki, w ktorych ¢ = 1 (por. §5.2 oraz rys. 5.14) i blad oznaczenia (R) osiaga sto
procent. Tak wiec nie mozna precyzyjnie podaé¢ rozmiaru ziaren bez znajomosci dys-

persji, a wiec bez wyznaczenia pelnego rozkladu ich wielkosci (por. [19]).

Rozklad wielkosci ziaren w metodzie W-A W do$¢ powszechnie panujacej opinii metoda
Warren’a-Averbach’a bezposrednio wyznacza rozktad wielkosci ziaren proszku jako druga pochodna
szeregu cosinusow A,, analizowanej linii dyfrakcyjnej [18, str.652]. Utozsamienie rozktadu dtu-
gosci kolumn komorek elementarnych (ktory metoda W-A rzeczywiscie wyznacza) i rozkladu
wielkodci ziaren jest jednak nadinterpretacja, ktéra pojawila sie w pracach nawiazujacych do
oryginalnej ksiazki Warrena [8]. W oryginale autor nie tylko nie mowi o rozktadzie wielkosci
ziaren, ale dodatkowo wskazuje, ze mozliwos¢ uzyskania rozktadu dlugosci domen “ma raczej
ograniczone znaczenie, poniewaz druga pochodna wielkosci mierzonej doswiadczalnie, jak A,
jest obarczona duzym btedem i co wiecej, metoda oddzielania czynnikow zwigzanych z rozmiarem
i naprezeniami sieci jest ograniczona do matych wartosci n” [3, str.272].

W rzeczywistosci przejscie od rozktadu dtugosci kolumn komorek elementarnych do rozktadu
wielkosci ziaren nie jest proste [20]. Druga pochodna szeregu A,, czyli dystrybucji ksztaltu,
(wzieta z minusem) nie moze by¢ interpretowana bezposrednio jako rozklad wielkosci ziaren z
wyjatkiem jednego szczegdlnego przypadku: wybranych reflekséw ziaren o bardzo specyficznych
ksztaltach (por. §3.4.1). Dystrybucja ksztaltu ziaren charakteryzujacych sie statoscia przekroju
poprzecznego na calej swojej dlugosci, czyli posiadajacych forme graniastostupa (rys. 3.8) ma
postaé linii prostej zalamanej w miejscu odpowiadajacym dlugosci ziarna (rys. 3.9a). Druga
pochodna takiej linii daje ostre maksimum w miejscu wyznaczajacym rozmiar ziarna, zas§ w przy-
padku mieszaniny krystalicznych prostopadlo$cianéw o réznych dtugosciach dostaniemy rozktad

wielkosci ziaren. Dotyczy¢ to bedzie jednak tylko rodziny maksiméw dyfrakecyjnych o indeksach
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odpowiadajacych kierunkowi, w ktérym krysztal ma staly przekroj. W praktyce sytuacje taka

spotyka sie w nielicznych materiatach o strukturze regularnej, np. NaCl.

3.6 Bledy pomiarowe

Oznaczenie stalej sieci polega na ustaleniu pozycji pikdéw jakas metoda, najczesciej fitowania
jednej lub wiecej linii jednoczes$nie. Fitowanie nie musi byé jednoznaczne, a jego wynik jest
estymata mierzonej wartosci. Estymata o bledzie, na ktéry wpltyw ma wiele czynnikéw, w tym
szum. Sprobujemy tu podaé oszacowanie bledu stalej sieci i rozmiaru ziarna spowodowanego
szumem. Oszacowanie nie uwzglednia innych zrodel btedéw, np. systematycznych bltedéow metod
pomiarowych (por. §3.5.8, §3.5.9).

Zalozenie: dopasowanie profilu linii (albo pomiar jej szerokosci) jest dobre, to znaczy dopa-
sowany profil miesci si¢ w zakresie szumu pomiarowego krzywej doswiadczalnej (blisko chwilowej
wartosci $redniej sygnatu, nigdy nie wychodzi poza amplitude szumu) w calym zakresie anali-

zowanego piku.

3.6.1 Oszacowanie bledéw pomiarowych stalej sieci

Wezmy dystrybucje ksztattu kuli SD(r, R) dana przez (3.29) oraz jej transformate furierowska,
czyli profil linii dyfrakcyjnej LP(q, R) dany przez (3.35) i unormujmy profil do jednosci w jego
maksimum (nie chodzi o natezenie integralne) dzielac go przez (3.36):

3(2 2R2_2 R) — 20R si R
LPewp(Q7R):Imaw4\/% (2+4¢ cos(qR) — 2qRsin(¢R))

3R V2rgtR3
2+ (qR)? — 2cos(gR) — 2qRsin(qR)

LPez Q7R = 4Ima:1: ;
o(@.R) (¢R)*

gdzie I,q. jest natezeniem zmierzonego profilu w jego maksimum (nie chodzi o natezenie inte-
gralne). Znajdzmy druga pochodng profilu linii, zeby potem ustali¢ jego punkty przegiecia:
d2

dfquP((L R)

= q£%4 [20 + 3(qR)* + (=20 + 7(qR)?) cos(qR) + ¢R(—20 + (qR)?) sin(¢qR)]

Za chwile bedziemy ja przyrownywaé do zera, wiec zaniedbajmy mianownik (i tak nie moze sie

zerowac), a takze stale przed nawiasem kwadratowym:
20 + 3(gR)* + (=20 + 7(qR)?) cos(qR) + gR(—20 + (¢R)?)sin(qR) = 0

Traktujac ¢R jako pojedyncza zmienna, numerycznie tatwo ustali¢, ze miejsce zerowe drugiej
pochodnej (punkt przegiecia) profilu wypada dla ¢R = £3.05105. Obliczymy natezenie profilu w
miejscu przegiecia. W tym celu w wyrazeniu na profil linii LP(q, R) podstawiamy gR = 3.05105:
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If1ee = LP(q, R) = 0.588488 I oz
qR=3.05105

Amplituda szumu w miejscu przegiecia profilu bedzie odpowiednio (z rozktadu Bernoulli’ego):

Alpier = \/Tiex = 0.767129 \/ Iz

Chcac znalezé nachylenie profilu w najbardziej stromym miejscu, czyli w punkcie przegiecia,

musimy obliczyé¢ warto$é pochodnej tamze. Najpierw sama pochodna:

R\ oo (ar)]”
diqLP<q, R) = =161 4R [qR — (g <)qR)52 - (q2 ”

Na koniec z podstawieniem gR = 3.05105 mamy:

d
;qLP(q, R) =0.209334 1,00 R

qR=3.05105

Niedoktadno$é polozenia linii znajdziemy z amplitudy szumu w punkcie przegiecia po podzieleniu

go przez tangens kata nachylenia profilu w tym miejscu, czyli przez pochodng profilu:

Alfjey 0767129y Trey  3.66462

Ag = - = (3.134)
LLP(q,R)  0.209334Inae B VTpao R
Niedoktadnosé oznaczenia odlegtosci miedzyptaszczyznowych d = 27“ bedzie zatem:
e 7.32924 0.58324 - A
Ad= St 84280 _ T : (3.135)

i GoRVTImaz  sin(0) RvT ez

gdzie g, jest potozeniem linii doswiadczalnej w funkcji wektora rozpraszania. Ustalajac promieniowanie
Cu o dtugosci fali A = 1.54056A mamy:

0.9
Adcy & ——— | 3.136
“ 7 sin(0) R VImas (8.136)
Czyli im wieksze ziarno i kat bragowski 260, tym mniejszy btad oznaczenia stalej sieci. Z drugiej
strony: w przypadku fotonéw rentgenowskich, natezenie kolejnych linii I,,,, spada z katem, co
powieksza btad Ad. Te dwie tendencje w przyblizeniu znosza sie. Ustalajac jakis wygodny kat
bragowski, np. 20 = 30° (odpowiednie ¢, = %} = 2.1112A71), btad Ad mozna przyblizy¢

jako:
3.47

Adog—300cu = TR
max

Na rys. 2.17a przedstawiono zaleznosé wielkosci bledu statej sieci od rozmiaru ziarna i

(3.137)

statystyki pomiaru analizowanego piku dyfrakcyjnego.
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3.6.2 Oszacowanie bledéw pomiaru rozmiaru ziarna
Korzystajac ze wzoru (3.134):

_ 3.66462
= Toae R
2

mozna oszacowac niedoktadno$¢ oznaczenia rozmiaru ziarna R = 47757 jako:

2n K 2r K
AR — IWHM — FWHM3Aq _ 1.16648 5138
- oK Y (3.138)
FWHM+2Aq max

gdzie I,q, jest liczba zliczenn w maksimum analizowanego piku. Czyli: im wieksza liczba, zliczen
(lepsza statystyka) tym mniejszy btad oznaczenia jego rozmiaru.
Na rys. 2.17b przedstawiono zaleznosé wielkosci bledu rozmiaru krystalitéw od statystyki

pomiaru analizowanego piku dyfrakcyjnego i rozmiaru ziarna.



Chapter 4

Metody numeryczne

Obliczenia numeryczne dyfrakcji sa dos¢ podobne do korzystania z teorii analitycznej, ale daja
wiecej “swobody manewru” tam, gdzie teoria wiaze nas swoimi zalozeniami (np. ze ziarna
maja by¢ kuliste). Z wad: sa bardziej pracochlonne i wymagaja uzycia pojeé¢, ktore w cza-
sie wyprowadzania teorii co prawda gdzies sie pojawily, ale zaraz potem znikly wycatkowane w
niebyt. W obliczeniach numerycznych, niestety, musimy tych posrednich pojeé¢ uzywaé bezposred-

”

nio i to ilosciowo (komputery nie lubig “statych proporcjonalnych do...” albo “matych drugiego
rzedu”). Musi by¢ konkretnie, dlatego pobieznie wzmiankowane w poprzednich rozdzialach po-
jecia musza by¢ opisane tutaj z bolesnymi szczegotami. W pierwszej czesci (§4.1) podano wiecej

informacji na temat:
e FUNKCJI ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r),
e FUNKCJI KORELACJI PAR PCF(r) i
e DYSTRYBUCIJI KSZTALTU SD(r; R).

Dwie pierwsze funkcje opisuja statystyke odleglosci miedzyatomowych i sg nierzadko utozsami-
ane. Najszerzej stosowana RDF(r) oznacza Srednia gestosé¢ elektronows wokol wybranego
punktu i jest zalezna od struktury materiatu (tzn. jest r6zna dla roznych struktur krystalicznych,
cial amorficznych i rozcieniczonych gazéow). Opisuje ona struktury nieograniczone przestrzennie
(np. krysztal idealny). Funkcja korelacji par PCF(r) jest ograniczong przestrzennie odmiana
RDF(r). Odnosi sie 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 w obliczeniach kluczowym pojeciem i stanowigca matematyczny opis
mikrostruktury nanokrysztaléw mierzonej dyfrakcyjnie. W szczegdlnym przypadku obiektéow o
rozmiarach makroskopowych, np. duzych krystalitow, dystrybucja ksztaltu jest w przyblizeniu
stala i rowna jednosci, co uzasadnia 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 KORELACJI
WARSTW LCF i ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN GSD(r) pozwalajace na uwzglednienie wplywu

96
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jednowymiarowego nieuporzadkowania i rozrzutu wielkosci krystalitéw w obliczanych ab initio
dyfraktogramach proszkowych.

W paragrafie 4.2, przy okazji prezentowania podstaw obliczenn ab initio dyfraktogramow
proszkowych, dokonano przeksztalceri wzoru Debye’a. Pokazano, ze jest on réwnowazny fu-
rierowskiej transformacie funkcji korelacji par krystalitu. Nastepnie zostal zapisany w postaci
transformaty iloczynu funkcji w i SD(r; R). Dzieki takiemu przeksztalceniu mozna przyspieszy¢

obliczenia ab initio o kilka rzedéw wielkosci.

4.1 Definicje

4.1.1 Funkcja rozkladu radialnego, RDF

FUNKCJA ROZKEADU RADIALNEGO (Radial Distribution Function, RDF(r)) jest zdefin-
iowana nastepujaco: RDF(r)dr jest to prawdopodobieristwo znalezienia atomu w odlegtosci z
przedziatu (r, r+dr) od dowolnego atomu odniesienia (wybranego za poczatek uktadu wspotrzed-
nych):

RDF(r)dr = 4nr?p(r)dr, (4.1)

gdzie p(r) jest liczba atomoéow w jednostce objetosci w odleglosci r (od dowolnie wybranego
atomu odniesienia). Funkcje rozkladu radialnego przedstawiono na rys. 4.1.

Fizyczne znaczenie RD F(r) polega na opisie §redniego otoczenia dowolnego atomu w rozwazanej
strukturze (np. krystalicznej). Funkcja rozktadu radialnego odnoszona do atoméw rozumianych
jako punkty w przestrzeni jest dyskretna. Jej nieskoniczenie waskie maksima odpowiadaja kole-
jnym odleglo$ciom miedzyatomowym. W praktyce ruchy termiczne atoméw powoduja, ze sze-
roko$¢ maksimow RDF(r) jest skonczona (rys. 4.1). Posta¢ RDF(r) zalezy tez od stopnia

uporzadkowania struktury: jest rézna w krysztalach, cialach amorficznych i cieczach.

4.1.1.1 RDF krysztalow

Periodyczny przestrzenny rozklad atoméw w krysztale powoduje “gromadzenie si¢” atomdéw na
stosunkowo nielicznych sferach, nazywanych sferami koordynacyjnymi (rys. 4.1). Sfery koordy-
nacyjne stanowia kolejne warstwy atoméw odlegtych o identyczny dystans od wybranego cen-
trum. Dla krysztalow RDF(r) ma postaé szeregu bardzo ostrych maksiméw wypadajacych w
odleglosciach wtasciwych dla kolejnych sfer koordynacyjnych i numerujacych te sfery (rys. 4.1).

Dzieki istnieniu w krysztale uporzadkowania dalekiego zasiegu wyrazne maksima mierzonych
doswiadczalnie funkeji RDF(r) sa widoczne dla stosunkowo duzych r (w praktyce wida¢ nawet
pierwszych kilkanascie maksimow). Zageszczenie dalszych sfer koordynacyjnych w potacze-
niu z niska rozdzielczoscia danych dyfrakcyjnych! powoduje, ze dla bardzo duzych r (rzedu

kilkudziesieciu sfer koordynacyjnych) odlegtosé sasiednich maksimow RDF(r) staje sie¢ mniejsza

17 wlasnosci transformaty Fouriera wynika koniecznosé posiadania danych dyfrakcyjnych w szerokim zakresie
wektora rozpraszania g dla uzyskania RDF o wysokiej rozdzielczosci (Ar = 27") Z racji silnego zanikania
czynnika atomowego w funkcji kata, uzycie promieni X do otrzymania dyfraktograméw o g > 10 jest bardzo
trudne, zas$ ¢ > 15 praktycznie niemozliwe.
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Figure 4.1: Schematyczny przebieg FUNKCJI ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r) dla dwuwymi-
arowe] sieci wezldéw rozmieszczonych w odlegtosciach jednostkowych. RDF(r) wyraza liczbe
weztow lezacych w odlegtosci r od wezta wybranego za punkt odniesienia (0,0). W przypadku
weztow (atomoéw) punktowych maksima bylyby nieskonczenie waskie i nieskoriczenie wysokie. W
rzeczywistosci, ruchy termiczne atoméw, wymiary geometryczne ich powlok elektronowych, jak
rowniez rozmycie kwantowomechaniczne powoduja skonczona szeroko$é i wysokosé maksimow.
W krysztale kolejne maksima RDF'(r) odpowiadaja polozeniom kolejnych sfer koordynacyjnych.
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niz ich szeroko$¢ potowkowa i maksima te zlewaja sie. Ogranicza to uzytecznos¢ mierzonych
doswiadczalnie funkcji RDF(r) do opisu najblizszego otoczenia atomu.

Funkcja rozktadu radialnego w strukturach krystalicznych o symetrii trojwymiarowej (czyli
w takich, w ktorych istnieje komérka elementarna®) mozna rozlozyé na sktadowe, z ktérych
kazda odpowiada otoczeniu jednego atomu komoérki elementarnej; otoczenia te sa w ogoélnosci

rozne i po usrednieniu tworza RDF(r) calej struktury:

RDF(r) =Y RDF;(r), (4.2)

gdzie indeks j przebiega wszystkie atomy komorki elementarnej.

4.1.1.2 RDF cial amorficznych i cieczy

W cialach amorficznych i cieczach nie ma uporzadkowania dalekiego zasiegu - jedynie atomy
pierwszych dwoch, trzech sasiadéw znajduja sie w odlegtosciach skorelowanych wystarczajaco
do wytworzenia maksiméw funkcji RDF(r). Liczba wyraznych maksimow RDF(r) stanowi
czesto uzywane kryterium amorficznosci (rys. 2.1) i jest stosowana jako miara uporzadkowania
cial przy opisie wstepnych stadiéw krystalizacji.

W fizyce nanomaterialow RDF(r) mozna stosowaé¢ m.in. do badania stanu powierzchni
nanokrysztatow [21]. Znajac posta¢ RDF(r) dla nieskoriczonej struktury, mozna mierzyé od-
chylenia potozen pierwszych sfer koordynacyjnych nanokrysztatu od wartosci “idealnych”, wniosku-

jac tym samym o naprezeniach lub zrelaksowaniu sieci na granicy ziaren.

4.1.1.3 RDF a rozmiar krysztalu

Posta¢ FUNKCJI ROZKLADU RADIALNEGO RDF(r) z definicji nie zalezy od wyboru poczatku
uktadu wspoélrzednych, gdyz opisuje strukture nieskoiiczenie rozciagla, np. nieograniczong sieé
krystaliczna. W praktyce postugujemy sie¢ nia w odniesieniu do cial, ktérych wymiary geome-
tryczne sa skoriczone, ale duzo wieksze niz zakres odleglosci r, ktory chcieliby$my analizowaé
(zazwyczaj kilkadziesiat A) Dla ciat o skoniczonych rozmiarach statystyka odleglosci miedzyato-
mowych zalezy od wyboru wezla poczatkowego - jest inna dla wezta znajdujacego sie w poblizu
powierzchni ciala, a inna dla wezta w jego wnetrzu. O ile prawdopodobieiistwo znalezienia atomu
przypowierzchniowego w krysztale mikrometrowym lub wickszym jest nieznaczne i mozemy je
zaniedbaé, o tyle dla nanokrysztatéw jest bliskie 1.

Inaczej mowiac, statystyka odleglosci miedzyatomowych nieskorniczonego krysztalu (czyli
RDF(r)) i taka sama statystyka izolowanego nanokrysztalu w prozni to inne funkcje, podobne
w zakresie malych r ale zupelnie ré6zne dla duzych.

W dalszym ciagu bedziemy traktowac¢ funkcje RDF(r) jako wlasciwosé struktury ciala a
nie jej konkretnej realizacji, np. w postaci nanokrysztalu. Pomimo, ze w literaturze spoza

dziedziny nanotechnologii te dwa pojecia bywaja utozsamiane, pod pojeciem RDF(r) rozumie¢

2Co jest spetnione dla wiekszosci “normalnych” krysztaléw. Krysztaly politypowe maja komérki elementarne
rozciagte w kierunku c i czesto bardzo duze. W krysztalach z btedami ulozenia nie ma komérki elementarnej.
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Figure 4.2: a) Dyskretna FUNKCJA KORELACJI PAR dla krystalitu SiC w ksztalcie kuli o §red-

nicy 50A (unormowana do catkowitej liczby par atomowych krystalitu), b) ciagla FUNKCIA
KORELACJI PAR dla kuli o érednicy 50A (unormowana do jednoéci).

b)

bedziemy FUNKCJE ROZKLADU RADIALNEGO struktury nieskoriczenie rozciggtej. Dla ukladow
o skonczonych rozmiarach, np. izolowanych krysztaléw nanometrowych, jako odpowiednika
RDF(r) bedziemy uzywaé¢ FUNKCJI KORELACJI PAR (Pair Correlation Function, PCF(r)).

4.1.2 Funkcja korelacji par, PCF

FUNKCJA KORELACJI PAR (Pair Correlation Function, PCF(r)) nazywana jest rowniez FUNKCJA
DYSTRYBUCIJI PAR (Pair Distribution Function, PDF(r)) lub FUNKCJA ODLEGLOSCI MIEDZY-
ATOMOWYCH (Interatomic Distance, ID).

FUNKCJA KORELACJI PAR jest gestosScia prawdopodobienstwa, ze dwa atomy 4 oraz j
odlegte od siebie o r = |7l — 7]| naleza do tego samego krystalitu. W praktyce jest to histogram
odlegtosci pomiedzy wszystkimi parami atomow w krystalicie [22]. W tej ostatniej sytuacji
FUNKCJA KORELACJI PAR jest unormowana nie do jednosci lecz do catkowitej liczby par atoméw

w drobinie (w, gdzie N jest liczba atomoéw w drobinie).
Zaleznie od tego, czy traktujemy materie jako ciagla albo ziarnista, PCF(r) przybiera postac,

odpowiednio, ciagla badz dyskretna.

1. Dyskretna FUNKCJA KORELACJI PAR (patrz rys. 4.2a) jest statystyka odlegtosci pomiedzy
atomami pojedynczego krystalitu. Dysponujac FUNKCJA KORELACJI PAR atoméw krys-
talitu, mozna obliczy¢ dyfraktogram proszku sktadajacego sie z takich, przypadkowo zori-
entowanych, krystalitow. Wtasnie dyskretna posta¢ funkcji PCF(r), w zakresie matych r
(odzwierciedlajaca istnienie uporzadkowania bliskiego zasiegu) i duzych r (uporzadkowanie
dalekiego zasiegu®), pociaga za soba powstawanie maksiméw interferencyjnych (tzw. re-

fleksow bragowskich).

2. Ciagla FUNKCJA KORELACJI PAR (patrz rys. 4.2b) jest statystyka odlegtosci pomiedzy
wszystkimi elementami objetosci dV nalezacymi do pojedynczego kawaltka cigglej materii.

Znajac te funkcje np. dla aglomeratu zbudowanego z uktadu kilku-kilkudziesieciu ziaren

3Warunkiem dyskretnej postaci PC'F(r) dla duzych r jest periodyczno$é sieci.
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mozna wyliczyé profil rozpraszania niskokatowego takiego uktadu. Rozpraszanie niskoka-
towe (¢ < 1) odzwierciedla strukture obiektéow o wymiarach r > 27” ~ 6A czyli znacznie
wiekszych niz odleglosci miedzyatomowe. Ciagla postac¢ funkcji PCF(r) jest zwiazana
z postrzeganiem takich obiektéw jako ciagtej materii o ustalonej gestosci z zaniedbaniem
szczegOtow jej struktury atomowej. Obliczone profile rozpraszania niskokatowego proszkow

maja postaé gltadkich funkcji, najczesciej bez wyraznych maksiméw interferencyjnych.

4.1.2.1 PCF vs. RDF

Jak powiedziano, w badaniach niezwiazanych z nanotechnologia funkcje korelacji par i rozktadu
radialnego sa utozsamiane. Utozsamienie to jest czynione na podstawie (czesto niejawnego)
zalozenia, iz ma sie do czynienia z uktadem jednorodnym, (praktycznie) nieograniczonym w
przestrzeni (np. duzym krysztalem, osrodkiem ciaglym). Jednak dla ukladow ograniczonych
przestrzennie, jakimi niewatpliwie sa krysztaly nanometrowe, zalozenie to nie jest spelnione
(patrz zanikanie PCF(r) wobec nieskoniczonego wzrostu RDF(r) na rys. 4.3 ).
W uktladach ograniczonych przestrzennie funkcje PCF(r) oraz RDF(r) zwiazane
sa zalezno$cia, rys. 4.3:
PCF(r)=RDF(r)-SD(r; R), (4.3)

gdzie SD(r; R) jest to DYSTRYBUCJA KSZTALTU krystalitu o rozmiarze R. Funkcje te omowimy

doktadnie w nastepnym paragrafie.

4.1.3 Dystrybucja ksztaltu, SD

DYSTRYBUCJA KSZTAETU (Shape Distribution, SD(r; R)) jest statystycznym opisem ksz-
taltu trojwymiarowej bryty. Opisuje ona ksztalt poprzez podanie rozktadu prawdopodobienistwa
parametru, bedacego funkcja wspotrzednych losowo wybranych punktéow nalezacych do tej bryty
[23], 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 wybranymi

punktami sfery, itp.
Dystrybucje ksztaltu mierzace prawdopodobieristwa odlegltoéci pomiedzy dwoma losowymi punk-
tami powierzchni kilku prostych figur przedstawione sa na rys. 4.4.
4.1.3.1 Dystrybucja ksztaltu a PCF

Zasadnicze znaczenie dla obliczen dyfrakeji proszkowej ma znajomosé funkeji korelacji par PCF(r).
Funkcje te mozemy przedstawié jako iloczyn dystrybucji ksztaltu i funkcji rozktadu radialnego

(4.3). Przyczyna, dla ktorej dokonujemy rozdzielenia funkeji korelacji par na te dwie sktadowe
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Figure 4.3: RDF) FUNKCJA ROZKLADU RADIALNEGO struktury SiC, SD) DYSTRYBUCJA KSZ-
TALTU kuli o srednicy 504, PCF) FUNKCJA KORELACJI PAR krystalitu SiC w ksztalcie kuli
o érednicy 50A. Nieograniczenie rosngca RDF (niosaca informacje o strukturze atomowej), po
wymnozeniu przez SD (niosaca informacje o ksztalcie ziarna), przechodzi w PCF krystalitu -
stuzaca do obliczen ab initio dyfraktograméw proszkowych.
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a) Line segment. b) Circle.
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c) Triangle. d) Cube.

e) Cylinder (without caps). f) Sphere.

g) Two adjacent unit h) Two unit spheres separated

spheres. by 1.2.3 and 4 units.

Figure 4.4: Dystrybucje ksztaltu mierzace prawdopodobienistwo P(r) znalezienia dwoch punk-
tow odlegtych o r, a nalezacych do powierzchni odpowiednich figur: a) odcinka, b) okregu,
¢) trojkata, d) szescianu, e) walca (bez podstaw), f) sfery, g) dwoch stykajacych sie sfer jednos-
tkowych, h) dwoch sfer jednostkowych odlegtych o 1,2,3 i 4 jednostki. Reprodukcja z pracy [25]

“Matching 3D Models with Shape Distributions” (Shape Modeling International 2001) Thomasa
Funkhouser’a za zgodq autora.
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PCF(r)=SD(r;R) - RDF(r) lezy w definicji prawdopodobienstwa warunkowego:

gesto$¢ prawdopodobienstwa tego, ze para punktow odlegla o r nalezy do ziarna

prawdopodobienistwo warunkowe, ze para punktéw nalezy do ziarna o rozmiarze R

pod warunkiem, ze odlegtosé miedzy nimi wynosi r
gestos¢ prawdopodobienistwa, ze odlegltosé dwoch punktow jest r.

UWAGA: ostatni czlon jest gestoscia prawdopodobienstwa bezwarunkowego, a zatem doty-
czy nieograniczonego krysztatu, czyli odpowiada RDF(r) struktury.

Dystrybucja ksztaltu krystalitu zalezy oczywisdcie od ksztaltu krystalitu, a ten zazwyczaj
nie jest dokladnie znany. Szczegélnie w przypadku nanokrysztaléow, ustalenie wygladu ziarna
metodami mikroskopowymi moze byé trudne. Zreszta nawet znajomo$¢ ksztaltu ziarna nie
przesadza ksztaltu krystalitu, gdyz czesto mamy do czynienia z ziarnami bedacymi aglomeratami
wielu krystalitow. Z braku szczegotowych informacji o ksztalcie krystalitu czesto zaktada sie, ze
jest on izotropowy i przybliza go DYSTRYBUCJA KSZTALTU KULI. Jej postaé jest zreszta jedna
z nielicznych dystrybucji ksztaltu znanych analitycznie. Ona tez bedzie uzywana do obliczania
funkcji korelacji par i dalej - dyfraktograméw proszkowych.

Ze wzgledu na zakres zastosowan mozna wyrézni¢ dwie najwazniejsze dystrybucje ksztaltu

atrz rys. 4.5):
(P ¥

1. Mierzaca prawdopodobienistwo odleglosci pomiedzy dwoma losowo wybranymi punktami w
objetosci kuli. Jest ona uzyteczna do wyliczania profili dyfrakcyjnych ziarna izolowanego,
czyli hipotetycznego proszku sporzadzonego z identycznych kulistych ziaren, krystalo-

graficznie zorientowanych wzgledem siebie caltkowicie przypadkowo (proszek idealny).

2. Mierzaca prawdopodobienistwo odleglosci pomiedzy dwoma losowo wybranymi punktami
nalezacymi do dwoch sasiadujacych kul. Jest ona uzyteczna do budowania modeli mikrostruk-

tury proszkéw nanometrowych i symulacji profili ROZPRASZANIA NISKOKATOWEGO (SAS).

W dalszym ciaggu pod pojeciem DYSTRYBUCJA KSZTALTU rozumiana bedzie pierwsza z tych
dystrybucji.

4.1.3.2 Obliczanie DYSTRYBUCJI KSZTALTU

Wyobrazmy sobie w przestrzeni ziarno (okruch materii) o rozmiarze ($rednicy) R. Oznaczmy
przez Z dowolny punkt w jego objetosci. Nastepnie umie$¢my w losowym miejscu w przestrzeni
drugi punkt § DysTrYBUCJA KszTArTU SD(r; R) ziarna jest to prawdopodobienstwo P(r),
ze punkt B nalezy do ziarna, gdzie |r| = |§ - X| Oczywiscie, SD(r = 0; R) = 11 SD(Jr| >
R; R) =0, rys. 4.6. Poniewaz |r| = |§ - X\, wiec r = :t\§ - Z|, czyli SD(r; R) jest parzysta
(symetryczna wzgledem osi OY).
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Figure 4.6: a) Metoda geometryczna obliczania dystrybucji ksztattu dla kuli o rozmiarze ($red-
nicy) R = 50A (tutaj przekroj 2D). Prawdopodobieristwo, ze dwa odlegle o r punkty naleza do
kuli o $rednicy R jest proporcjonalne do objetosci czesci wspolnej dwoch takich kul o srodkach
odleglych o r. b) Dystrybucja ksztattu dla kuli o srednicy 50A (wzor 4.4)
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Dystrybucje ksztaltu prostych figur geometrycznych mozna opisaé¢ wyrazeniem analitycznym.

Dystrybucja ksztattu SD(r; R) kuli o rozmiarze* ($rednicy) R jest proporcjonalna do objetosci
czesci wspolnej dwoch kul o rozmiarze R, ktorych srodki sa odlegle od siebie o r (patrz rys. 4.6).

ODbjetosé odcinka kuli, czyli polowa czesci wspolnej dwoch kul o promieniu % wynosi [24]:

&

Vodcinka kuli = %'/Th? (3R/2 — h)

Stad, wyrazenie na dystrybucje ksztattu dla kuli o rozmiarze (Srednicy) R (rys. 4.6) wynosi:

0 r<0
SD(r;R) = 7(R7T)22}'%(32R+T) 0<r<R (4.4)
0 R<r

Dystrybucje ksztaltu obiektow niesferycznych moga by¢ obliczone metodami Monte Carlo [23].

W niniejszej pracy bedziemy korzysta¢ gtéwnie z dystrybucji ksztattu kuli.

4.1.4 Rozklad wielkosci ziaren

ROZKEAD WIELKOSCI ZIAREN (Grain Size Distribution, GSD(r; R)) to gestosé prawdopodobienstwa
znalezienia ziarna o rozmiarze (zwykle: §rednicy) R. W zaleznosci od kontekstu GSD
odnosi sie do liczby lub tgeznej objetosci ziaren o rozmiarze z przedzialu (R, R+ dR). W
mikroskopii, gdzie GSD wyznacza sie liczac na zdjeciu ziarna réznych rozmiaréw mowa jest
zawsze o0 GSD w wersji “liczbowej”. W metodach rentgenowskich, gdzie mierzony efekt jest
proporcjonalny do objetosci materiatu rozpraszajacego uzywa sie o wersji “objetosciowe;j”

(volume fraction) GSD. W tej pracy wszedzie uzywamy drugiej postaci.

GSD(r; R) jest jedna z podstawowych wielkodci charakteryzujacych mikrostrukture proszkow.
Zaleznie od metody otrzymywania G.SD(r; R) przyjmuje rozna postaé. Dla proszkéw nanometrowych

jest to najczesciej rozktad log-normalny:

2
1 [In (R/Ryn)]
GSD(R; Rin,01n) = ———— exp | ———0 ) (4.5)
o RV 27 20,
4Symbol R oznacza tutaj ,rozmiar”. Rozmiarem kuli jest jej $rednica. Dlatego R oznacza w odniesieniu do
kuli érednice, nie promien.
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gdzie Ry, jest wartoscia Srednia zas oy, dyspersja rozkladu normalnego zmiennej losowej log(R)

(nie samego R)® [25], rys. 4.7. Warto$¢ oczekiwana rozktadu log-normalnego wynosi:

B SO A TY0:77.7%9) W

In
0

moment rzedu drugiego:
L (R/Run))*
" o RV 2T 202

<R?>= ) R2dR = 2 (Bintoin) (4.7)

za$ dyspersja’:

o2
o=1\/<R?>—(R)’= \/eQ(Rl"*"zzn) — eRint 5" (4.8)

Wygodnym parametrem rozkladu jest tzw. wspdtczynnik zmiennosci (Coefficient of Variation,
CV, ¢), bedacy miarg wzglednej szerokosci rozktadu. Oblicza sie go przez podzielenie dyspersji

przez warto$¢ oczekiwang. Dla rozktadu log-normalnego wynosi on:

o 0 VSRR (4.9)
(R (R) SV '

Powszechnie uzywa sie modyfikacji rozktadu log-normalnego odwolujacej sie nie do Ry, (mediany

rozkladu normalnego zmiennej log(R)), lecz do maksimum rozktadu log-normalnego, Ry qz:

GSD(R, Roazs aln) =

— [0 (R/Rumaz) — 02, ) (4.10)

1
ex
omBRV 2T P ( 202,

W dalszym ciagu “rozklad log-normalny” bedzie oznaczal jego wersje zmodyfikowana (4.10),
chyba, ze zostanie wyraznie zasygnalizowane uzycie wersji podstawowej (4.5). Wielomodowy

rozklad log-normalny GSD,,.,(R) jest suma rozktadéw jednomodowych:
L N
GSDym(R) = N Z GSD(R; Rma:cj ) 00j)7
j=1

gdzie sumowanie przebiega po wszystkich modach rozkladu. Asymetrycznosé rozktadu log-
normalnego (rys. 4.7) odzwierciedla niezerowe prawdopodobieristwo znalezienia w proszku ziaren
duzo wiekszych niz $rednie (istnieje szansa na wykrystalizowanie duzych krystalitow), przy os-

trym ograniczeniu wielkosci ziaren od dotu.

5Indeks przy symbolu dyspersji o;,, podkresla, ze odnosi sie ona do rozktadu normalnego zmiennej log(R), w
odréznieniu do dyspersji o rozkladu log-normalnego zmiennej R.

6Nalezy wyraznie odréznié zmienne tradycyjnie opisujace rozktad log-normalny (R;, i 075, ) od wartosci oczeki-
wanej (R) i dyspersji o tego rozktadu. Niektore rozklady, np. normalny, w naturalny sposéb parametryzowane sa
wielkosciami (R) i o, jednak nie jest tak w przypadku rozkladu log-normalnego (ma wtedy bardzo skomplikowana
postac).
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Figure 4.7: Przyklad log-normalnego ROZKEADU WIELKOSCI ZIAREN o parametrach
(Rmaz,0m) = (50,1). Na skali liniowej (wykres po lewej) wida¢ asymetrycznosé rozktadu:
prawdopodobienistwa znalezienia ziaren o R = 10 oraz R = 300 sa jednakowe, pomimo, ze mak-
simum rozktadu wypada dla R = 50. Wykres w skali pot-logarytmicznej (po prawej) wyjasnia
powinowactwo do rozktadu normalnego.

4.1.5 Funkcja korelacji warstw

Rozwazmy zespodt statystyczny skladajacy sie z duzej liczby N nieskoriczonych, krysztalow o

7

strukturze najgestszego upakowania’ (patrz rys. 5.5). Umies¢my kazdy z nich w osobnym,

kartezjariskim, prawoskretnym ukltadzie wspoélrzednych w nastepujacy sposob:

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

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

3. Jednostka osi Z niech bedzie odleglo$é¢ miedzy sasiednimi warstwami (z bedzie wtedy

numerowaé warstwy).

4. Niech jeden z atoméw warstwy z = 0 bedzie umieszczony w punkcie (0,0,0). Warstwe ta

nazwijmy® A (tzn. znajdujaca w pozycji A).

5. Niech jego odpowiednik w warstwie z = 1 bedzie” umieszczony w punkcie (2,1,1).

Warstwe tg nazwijmy B (tzn. znajdujaca w pozycji B).

Opiszmy sekwencje politypowa pojedynczego krysztatu ciagiem liter S, odpowiadajgcych pozy-
cjom warstw, np. ...5_35_25_150515253... = ...ABCABCAB.... Warunki 4 i 5 mozemy teraz
zapisaé¢ nastepujaco:

S,—o=A,S,-1=8B (4.11)

"W szczegolnosci moga, to by¢ politypowe struktury nieuporzadkowane.

8Umawiamy si¢ nazywaé warstwy przesunigte o (0,0, z)— A4; (%, é, z)—)B; (é, %, z) — C.

9Skoro nazwalismy warstwe z = 0 ’A’, warstwa z = 1 musi byé¢ 'B’ lub ’C’. Wymagamy teraz, zeby byla
ona wlasnie ’B’. Mozna to wymusié obracajac w razie potrzeby krysztal wokoél osi Z o 180° (co przeprowadza
wszystkie warstwy ’C” na 'B’ i odwrotnie).



CHAPTER 4. METODY NUMERYCZNE 109

W ten sposoéb definiujemy pozycje i skretnosé krysztatu.

FUNKCJA KORELACJI WARSTW (Layer Correlation Function, LCF) LCF, 4, LCF, g,
LCF, ¢ nazywamy prawdopodobiefistwo'? tego, ze z-ta warstwa krysztatlu bedzie odpowiednio
w pozycji A, B lub C:

N
1
LCFi: = & ; 8,5 (4.12)

gdzie z jest numerem warstwy; [ indeksuje pozycje warstw (A, B lub C); indeks k numeruje
krysztaly; § oznacza delte Kronecker’a, zas ...S¥(= A, B,C)... opisuje sekwencje politypowa
k-tego krysztatu.

Dla poszczegolnych warstw wyrazenie (4.12) przyjmuje nastepujace postacie:

N
1
LCFa: =+ > G4k (4.13)
k=1
1 N
LCFg,, = ~ Z O, s (4.14)
k=1
1 N
LCFc: = kz_l Sc, s (4.15)

Jak widaé, w przypadku gdy z = 0 funkcje korelacji warstw redukujg sie do postaci LCF4 ,—9 =
1, LCFp -0 =0, LCF¢c -9 = 0.

FUNKCJA KORELACJI WARSTW opisuje stopienl jednowymiarowego nieuporzadkowania struk-
tury najgestszego upakowania, rys.4.8. Dla struktur uporzadkowanych (periodycznych w kierunku
krystalograficznym ¢) LCF jest periodyczna i ma okres rowny okresowi struktury. Dla struktur
nieuporzadkowanych LCF!! jest zbiezna do stalej wartosci % (rys.4.8b,c). W tym przypadku
zbieznosc jest slaba (osiagana jest dla |z| &~ 20). Dla struktur silnie nieuporzadkowanych (gdzie
parametr hezagonalnosci P(h) € (0.3 +0.7)) LCF zbiega do & bardzo szybko - juz dla warstw

|z| < 5 bedacych najblizszymi sasiadami warstwy odniesienia z = 0.

4.2 Numeryczne obliczanie dyfraktograméw proszkowych

Natezenie promieniowania rozproszonego przez dowolny'? uklad atoméw, dane w jednostkach

elektronowych, wynosi [7]:

_ Al , sin(g -7 )
Ha) =3 fili— = (4.16)

108cisgle rzecz biorac jest to prawdopodobieristwo 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 si¢ warstwa B.

1Na rys. 4.8 skrétowe oznaczenia P(A), P(B)i P(C) oznaczaja P(A) = LCF, 4, P(B) = LCF, g i P(C) =
LCF; c.

12zaréwno krystaliczny jak amorficzny
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Figure 4.8: FUNKCJA KORELACJI WARSTW (Layer Correlation Function, LCF): 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. LC'F dla r6éznych rodzajéw nieuporzad-
kowania: 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
1

3-
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47 sin @
A

jest wektorem rozpraszania, za$ r; ; odlegloscia pomiedzy tymi atomami. Natezenie I(g) jest

gdzie f; i f; sa atomowymi czynnikami rozpraszania odpowiednich atoméw ¢ oraz j; g =

usrednione po wszystkich orientacjach przestrzennych. Wzér Debye’a uzyty dla uktadu atomow
tworzacych pojedynczy krystalit, dostarcza w efekcie dyfraktogram proszku zlozonego z takich
wtasnie, przypadkowo zorientowanych krystalitow.

Potencjalnie, metoda prob i bledéw, mozna dopasowac krzywa, obliczong przy pomocy (4.16)
do doswiadczalnych danych dyfrakcyjnych [18]. Niestety, czas obliczania dyfraktogramu dla jed-
nego ziarna jest proporcjonalny do szostej potegi jego rozmiaru. Obliczenia bezposrednie (tak
jak formuta Debye’a stanowi) sa przez to nieefektywne dla ziaren wiekszych od ok. 20nm. Dalej
zostang przedstawione zostang sposoby na ominiecie tego ograniczenia. Zostanie tez pokazane
jak mozna w obliczeniach dyfrakcji prowadzonych ab initio (metoda Debye’a) uwzgledniaé

rozklad wielko$ci oraz usrednione jednowymiarowe nieuporzadkowanie nanokrysztatow.

4.2.1 Metoda bezposrednia, funkcja korelacji par

Rozwazmy substancje skladajaca sie z L rodzajow atomow, np. Si i C w przypadku SiC,
(L = 2). Zbior wszystkich mozliwych par atoméw mozna podzieli¢ na L? podzbioréw par tego
samego typu'®, np. (Si— Si), (C—C), (Si—C) i (C — Si). Mozemy indeksowa¢ wszystkie typy
par jako (mn), gdzie m,n € (1 + L) opisuje sklad pary, np. (11) & Si— Si, (22) & C - C,
(12) & Si—Ci(21) & C - Si.

Teraz rownanie Debye’a (4.16) mozna przepisaé:

o L L N, N» sin(q-rs,)
@=>3 3> fukn o
m=1n=1i=1 j=1 2y
N'"l N’rb s
(o) — 1 & Sin(q - 7'(mn)i,j) e
m=1n=1 i=1 j=1 (mn)i,j

gdzie pierwsze dwie sumy sa po wszystkich typach par, dwie ostatnie - po wszystkich parach tego
samego typu. Poniewaz wielu'* parom i, w wewnetrznej sumie odpowiada ta sama odlegtosé
migdzyatomowa 7(;y);,j, wygodnie jest skonsolidowa¢ wszystkie odleglosci przez wprowadze-
nie histogramu odlegtosci miedzyatomowych, czyli FUNKCJI KORELACJI PAR (Pair Correlation
Function, PCF), rys. 4.9:
N Ny,
PCFny(r) = Z Z S(r = Tmnying), (4.18)

i=1 j=1

gdzie ¢ jest delty Diraca. Zmodyfikowane réwnanie Debye’a (4.17) przyjmuje postac:

30czywiscie, pary (mn) i (nm), np. (Si — C) i (C — Si) sa réwnowazne z punktu widzenia wzajemnych
odleglosci miedzyatomowych w parze, tak wiec zamiast L2 podzbioréw mozna by utworzyé tylko % Jednak

dla prostoty zostaniemy przy LZ2.
Mgzczegolnie w krysztatach
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Figure 4.9: a) FuNkcJA KORELACJI PAR obliczona dla (b) sferycznego ziarna SiC, politypu
3C, o srednicy 50A, 19041 atomow. Pierwsze odleglosci odpowiadaja pierwszym sferom koor-
dynacyjnym, ostatnie - parom atoméw lezacych na przeciwlegtych powierzchniach ziarna.

1 & & / sin(q - r)
== fufn / PCF ) (r)———dr

q =1ln=1 0 "

lub:
L L
PCF (1
)=cY > fnd / 0 gingy - ) (4.19)
m=1n=1 0

gdzie R jest wielkoscia (Srednica) modelu. Operujac funkcja korelacji par unormowana do jed-
nosci (por. rys. 4.2aib), nalezy (4.19) dodatkowo pomnozy¢ przecz catkowita liczbe par atomow
w krystalicie. Poniewaz:
/\ PCF(r)=
r¢(0,R)
catka w (4.19) jest transformata furierowska, a doktadniej: transformata sinusow funkcji PCF(r)/r.
W praktyce uzywa sie szybkiej transformaty Fouriera (Fast Fourier Transform, FFT), odrzu-

cajac jej czeS¢ rzeczywista (cosinusowa):

L L
SO fufa FFT (—PCF(;”") W) (4.20)

Korzystajac z (4.20) mozna obliczy¢ dyfraktogram proszkowy dowolnego klastera atomow
bez wzgledu na jego strukture, uporzadkowanie czy sklad, zaréwno w zakresie rozpraszania
niskokatowego (SAS) jak i dyfrakcji bragowskiej, rys. 4.10. Czeé¢ niskokatowa krzywej zawiera
charakterystyczne oscylacje o okresie Ag = 1/R, gdzie R jest wielkoscig ziarna. Biora sie one z
nadreprezentacji odlegtosci odpowiadajacych wielkosci ziarna, przy catkowitym braku odlegtosci
wiekszych i mniejszych. Mamy tu do czynienia ze sztucznym modelem proszku sktadajacego sie
z ziaren identycznej wielkosci (proszek monodyspersyjny), podczas gdy w rzeczywistosci zawsze

mamy do czynienia z dyspersja rozmiaréw ziaren (o czym mowa w dalszej czesci).
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Figure 4.10: Dyfraktogram proszkowy obliczony dla modelu pokazanego na rys.4.9 (R = 50A)
przy uzyciu formuly Debye’a. a) Pelna krzywa uwzgledniajaca SAS w skali log-log. W za-
kresie ¢ € (0.1 + 1.5)A~! wida¢ interferencje o okresie Ag = 1/R = 0.02 spowodowane przez
monodyspersyjnos¢ modelu proszku. b) Czesé bragowska dyfraktogramu

Bezposrednie obliczenie dyfraktogramu proszkowego przy pomocy opisanej metody kosztuje
~ RS operacji, gdyz liczba atoméw w modelu N ~ R?, wiec obliczenie PC F(r) wymaga ~ N? =
(R3)2 = RY krokow. PCF(r) mozna obliczyé¢ szybciej uzywajac pojecia FUNKCJI ROZKLADU
RADIALNEGO RDF(r) i DYSTRYBUCJI KSZTALTU.

4.2.2 Model proszku monodyspersyjnego, RDF i dystrybucja ksztattu

Funkcja RDF(r) jest zwykle identyfikowana z PCF(r), poniewaz PCF(r = |7; — 71|) jest
funkcja wzglednej odleglosci pary atomow (§4.1.2.1). W ukladach nieskoniczonych (np. dla
duzych krysztalow) jest to prawda, jednak w ogolnosci wielkosci te wiaze DYSTRYBUCJA Ksz-

TALTU rozwazanego obiektu (np. nanokrysztatu), rys. 4.3:
PCF(r)=RDF(r)-SD(r; R),

gdzie SD(r; R) jest DYSTRYBUCJA KSZTALTU obiektu, za§ R jego rozmiarem. Po wstawieniu

powyzszego rownania do (4.20), wzor Debye’a moze by¢ przepisany do postaci:

L L .
I(q) = é Y>> fwmfa- FFT (RDF(% (72 ' SD(“R)> , (4.21)

m=1n=1

gdzie R jest rozmiarem modelu. Poniewaz wyliczenie RDF(r) kosztuje tylko ~ N3 operacji,
za$ jej transformacja w PCF(r) polega na prostym pomnozeniu przez dystrybucje ksztaltu,
obliczenie dyfrakcji dla modelu wielkosci kilkudziesieciu nm przy uzyciu (4.21) trwa sekundy.
Aby otrzymaé¢ model fizycznego proszku konieczne jest wprowadzenie ROZKEADU WIELKOSCI
ZIAREN.
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4.2.3 Model proszku z rozkladem wielko$ci ziaren

Posta¢ ROZKLADU WIELKOSCI ZIAREN (GSD(r; R), §4.1.4) nanoproszku zalezy od mechanizmu
jego syntezy. Najczesciej przyjmuje on forme rozktadu log-normalnego (rys. 4.7) jednomod-

owego:

GSD( _ [ln (R/Rmaw) - UZQn} )

1
,Oln) = ex
maac ln) O'lnR\/g Y < 20_l2n
lub wielomodowego:
GSDmm E GSD maz,]aa—oj)

gdzie sumowanie przebiega po wszystkich modach rozkladu. Aby wprowadzi¢ niezerowa dys-
persje rozmiaréw ziaren proszku, nalezy zmodyfikowaé dystrybucje ksztaltu ziarna tak, aby
opisywala rozmiar nie jednego, konkretnego lecz $redniego ziarna proszku. Przejscie od dystry-
bucji ksztattu ziarna SD(r; R) do usrednionej dystrybucji ksztattu ziarna (SD) mozna zapisaé,
rys. 4.11:

(SDY (1 Ronae, 010) / SD(r; R) - GSD(R: Ronas; 1) dRR

lecz w praktyce:

~10-RmaxzOin

<SD> ( mal”alﬂ) = / SD ( ) GSD( Riae, Uln) dR
0

Poniewaz rozklad log-normalny jest niezerowy dla wszystkich dodatnich argumentéw, konieczne
jest arbitralne ustanowienie najwiekszej uzytecznej wielkosci ziarna. Taka granica moze by¢ np.
R = 10 * RinaxOin, gdzie Rpqs jest oczekiwanym maksimum GSD(r; R) za$ oy, jego dysper-
sja. Dystrybucje ksztaltu (np. rys. 4.5 1 4.11a) sa wolnozmienne i calkowalne numerycznie w
zaniedbywalnym czasie. Wprowadzenie rozktadu wielkoéci ziaren praktycznie nie zwieksza czasu
obliczen opisanego w paragrafie 4.2.2. Zastosowanie go w obliczeniach dyfrakcji przeprowadza
natomiast proszek monodyspersyjny w polidyspersyjny, ktéry dobrze opisuje rzeczywistosé fizy-
czng. Widaé to chociazby poprzez poréwnanie profili dyfrakcyjnych, rys. 4.11b. Dyfraktogramy
obliczone metoda Debye’a z uwzglednieniem rozkladu wielkosci ziaren stanowia dobre przyblize-

nie krzywych mierzonych eksperymentalnie.

4.2.4 Model proszku polidyspersyjnego dla krysztaléw z bledami uloze-
nia
W nanokrysztalach o strukturze najgestszego upakowania (np. SiC, GaN, diamentu) mozliwa
jest obecnosé bledéw ulozenia. Ich obecnos$é tamie symetrie hexagonalna krysztatu, co silnie
wplywa na zjawisko dyfrakcji.
Bledy ulozenia maja nature statystyczna i dlatego moga by¢ opisane przez prawdopodobieiistwo
ich wystapienia, czyli P(h) (parametr hexagonalnosci, patrz §5.1.2.2).
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Figure 4.11: (a) DYSTRYBUCJE KSZTALTU (SD) odpowiadajace trzem log-normalnym
ROZKELADOM WIELKOSCI ZIAREN (GSD) posiadajacym to samo maksimum R,u.. = 50A lecz
rozne dyspersje: oy, = 0 (delta Diraca, linia przerywana), o;, = 0.5 1 0y, = 1. (b) Dyfrak-
togramy SiC obliczone dla GSD: o, = 0 (linia przerywana) i o, = 0.5 (linia ciagta). Proszek

polidyspersyjny stanowi dobre przyblizenie proszku rzeczywistego. Znikaja oscylacje interferen-
cyjne.
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) alA’] QA"

Figure 4.12: (a) Profile dyfrakcyjne proszku SiC o strukturze regularnej wyliczone przy uzyciu
RDF(r) i dystrybucji ksztaltu sredniego ziarna dla rozktadow wielkosci ziaren o maksimach od
Rimae = 10A do 90A przy dyspersiji o5, = 0.1. (b) refleks SiC (111).
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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. A ALAL AL ABCABCABCABCABCABC
..C..C..C..C..C..C | ABCABCABCABCABCABC
.B..B..B..B..B..B. ABCABCABCABCABCABC
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..C..C..C..C..C..C | ABCABCABCABCABCABC
.B..B..B..B..B..B. ABCABCABCABCABCABC
A.A. LA ALAL AL ABCABCABCABCABCABC
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Table 4.1: Model politypowej struktury krystalicznej zawierajacej 3 razy wiecej atoméw niz w
fizycznie istniejacych strukturach najgestszego upakowania: kazda warstwa ma obsadzone pozy-
cje zaréwno A, B jak i C. RDF(r) takiej struktury wyczerpuje wszystkie mozliwe odleglosci
miedzyatomowe (wlaczajac wiele niefizycznych) dla wszystkich mozliwych sekwencji polity-
powych.

Aby obliczy¢ profil dyfrakcyjny nieuporzadkowanego nanokrysztatu, konieczna jest znajo-
mos¢ funkeji rozktadu radialnego, RDF(r) odpowiadajacej jego strukturze. Poniewaz bledy
ulozenia sa rozmieszczone losowo w calej dlugosci krysztatu, otoczenie zadnego z atoméw nie
moze by¢ traktowane jako $rednie w skali calego krysztalu. Rozwiazaniem mogloby by¢ wielokrotne
obliczenie otoczenia jednego atomu dla zmieniajacych sie konfiguracji btedéw utozenia (losowanych
z prawdopodobienstwem P(h)), po czym wziecie Sredniej. Jest to jednak metoda kosztowna
obliczeniowo. W niniejszym paragrafie zaproponujemy efektywna metode obliczania funkcji
RDF(r) usrednionej po wszystkich konfiguracjach bledow ulozenia danych prawdopodobienst-
wem P(h).

4.2.4.1 Wielowarstwowa RDF, MLRDF

Wielokrotne obliczanie RDF(r) przypadkowych sekwencji politypowych moze by¢ sprowadzone
do jednokrotnego obliczenia RDF(r) wszystkich mozliwych sekwencji. Kazda warstwa w struk-
turze najgestszego upakowania wystepuje w jednej z trzech mozliwych pozycji: A, B lub C.
Mozna stworzy¢ model struktury krystalicznej zawierajacy obsadzone atomami wszystkie pozy-
cje (A,B i C) w kazdej warstwie. Tworzy sie tym samym 3-krotnie gestsza sie¢ krystaliczna,
Tab.4.1.

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

Aby przeprowadzi¢ taka WIELOWARSTWOWA FUNKCJE ROZKLADU RADIALNEGO (Multi- Layer
Radial Distribution Function, MLRDF(r)) w RDF(r) odpowiadajaca pewnemu konkretnemu
modelowi nieuporzadkowania, musza by¢ zastosowane okreslone reguty wyboru dla odlegtosci
miedzyatomowych (niektore odlegltosci w niefizycznej M LRDF(r) sa bardziej prawdopodobne,
niektore niemozliwe). Te reguly wyboru wyrazone sa przez FUNKCJE KORELACJI WARSTW (Layer
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Figure 4.13: Stadia nieuporzadkowania SiC' pomiedzy czysta struktura kubiczna i hexagonalna.
Parametr heragonalnosci zmienia sie od P(h) = 0 (struktura 3C) do P(h) = 1 (struktura 2H).
Profile dyfrakcyjne obliczone ab initio dla GSD(r; R) z maksimum w 7, = 140A i dyspersji
o = 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 rys.4.8.

Correlation Function, LCF), rys. 4.8, irazem z M LRDF (r) prowadza do RDF(r) uérednionego
po sekwencjach politypowych wystepujacych we wszystkich ziarnach proszku:

N A,B,C
<RDF>(r)=)Y_ > LCF.;- MLRDF.,(r), (4.22)
z=0 l

gdzie N jest liczba warstw w strukturze, [ jest pozycja warstwy (A, B lub C). Dla struktur
nieuporzadkowanych LCF jest zbiezna do statej wartosci % (rys. 4.8b,c). Dla struktur silnie
nieuporzadkowanych (0.3 < P(h) < 0.7) funkcja M LRDF(r) nabiera sensu fizycznego juz przy
r ~ drugich sasiadéw:

< RDF > (r) = 0.33(3) - MLRDF(r). (4.23)

Aby obliczyé¢ dyfraktogram dla modelu proszku posiadajacego jednoczesnie:
e log-normalny rozkltad wielkosci ziaren, rys. 4.12
e dowolng konfiguracje bledéw ulozenia zadana przez P(h), rys. 4.13.

i znajac < RDF > (r) niosaca informacje o $rednim otoczeniu atomowym w calym proszku
(usrednionym po lokalnym nieporzadku wszystkich konkretnych ziaren), mozna uzyé wzoru
(4.21) zastepujac RDF przez < RDF >.



Chapter 5

Przyklady doswiadczalne

W §5.2 przedstawiono uzycie metod ab initio do okreslania mikrostruktury i jednowymiarowego
nieuporzadkowania w nanoproszkach SiC, w oparciu o prezentowane w czeSci teoretycznej
zmodyfikowane réwnanie Debye’a oraz algorytmy genetyczne.

W §5.3 wykorzystano metode F' W% / %M do wykonania duzej liczby oznaczeri rozkladu
wielkosci ziaren nanoproszkow SiC' i diamentu syntezowanych réznymi technikami. Zbadano ko-
relacje pomiedzy metoda otrzymywania materialu a postacia rozktadu wielkosci ziaren. Okazuje
sie, ze wzgledna szerokosé rozktadu wielkosci ziaren ﬁ moze byé odciskiem palca metody syn-
tezy nanoproszku.

W §5.4 pokazano, ze rozpraszanie niskokatowe jest technikg komplementarng do badania pro-
fili refleksoéw bragowskich. Jest ono Zrodlem informacji o fraktalnej mikrostrukturze nanoproszkow.
Ustalono warto$¢ masowego wymiaru fraktalnego oraz zbadano proces degeneracji (lamania)
fraktala w czasie wysokoci$nieniowego zageszczania proszkéw SiC' i diamentu.

Ostatnim doswiadczeniem, opisanym w §5.5, jest wysokoci$nieniowa przemiana strukturalna
nanokrysztalow GaN polegajaca na tworzeniu sie bledéw ulozenia. Zaproponowano prosty
mechanizm relaksacji naprezen polegajacy na losowych przesunieciach warstw (0001) krysztatu.
Symulacja takiego procesu relaksacji potaczona z obliczeniami ab initio dyfraktograméw pozwala
zrekonstruowaé obserwowane do$wiadczalnie linie dyfrakcyjne o asymetrycznych i zlozonych
profilach, a co za tym idzie - ilo$ciowo opisa¢ przemiane strukturalna.

Zebrany material do§wiadczalny zostatl pomyslany przede wszystkim jako ilustracja podanego
w czesci teoretycznej opisu dyfrakcji proszkowej uwzgledniajacego “najwazniejszy z defektow”
krysztatu: jego brzeg. Rozdzial ten stanowi jednoczes$nie przeglad informacji o mikrostrukturze
nanokrystalicznych proszkow SiC, diamentu i GaN oraz jej przemian pod wplywem wysokiego

ci$nienia.

118
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Figure 5.1: Struktury wurcytu i sfalerytu: a) wurcyt, czyli « — ZnS z dwuwarstwows komorka
typu 2H; b) sfaleryt, czyli 8 — ZnS narysowany jako trzywarstwowa komorka 3C'; ¢) ten sam
sfaleryt narysowany jako komorka kubiczna. Rys. za [20].

Struktura | kubiczna 3C' | hexagonalna 2H 1 warstwa
a=b=c a=b [ ¢ a=b [ ¢
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

Table 5.1: Parametry sieci SiC, GaN i diamentu [A] W strukturach kubicznej i hexagonalnej
podane wartosci maja sens rozmiaru komorki elementarnej krysztalu. Parametr sieci ¢ struktur
nieuporzadkowanych jednowymiarowo (z bltedami ulozenia) ma warto$é nieokreslona, dlatego
zamiast ¢ podaje sie dla takich struktur grubo$é pojedynczej warstwy hexagonalnej, oznaczona
tutaj c,.

5.1 Definicje, materialy i metody

5.1.1 Struktura najgestszego upakowania (close packing)

Struktura atomowa weglika krzemu SiC', azotku galu GalN i diamentu jest struktura najgest-
szego upakowania, podobnie jak w modelowej strukturze blendy cynkowej (ZnS), rys. 5.1. Sie¢
krystaliczna ZnS jest zbudowana z dwoch identycznych podsieci cynku i siarki. W wegliku
krzemu sg to odpowiednio podsieci wegla i krzemu. W diamencie obie podsieci sa obsadzone
atomami wegla. Wszystkie te materialy krystalizuja w strukturze typu wurcytu (rys. 5.1a), typu
sfalerytu® (rys. 5.1b), obu tych strukturach lub ich mieszaninie, tworzac krysztaty z jednowymi-

arowym nieuporzadkowaniem. Parametry sieci SiC, GaN i diamentu zestawiono w tabeli 5.1.

IStruktura sfalerytu, czyli kubiczna nazywana jest roéwniez struktura regularng. Nazwy “kubiczna” i “reg-
ularna” sa réwnowazne i stosowane w krystalografii rownie czesto. W tej pracy bedziemy uzywaé pierwszej z
nich.
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Figure 5.2: Gabczasta mikrostruktura nanokrystalicznego SiC' otrzymanego metoda rozkladu
zwiazkow krzemoorganicznych i wygrzewania sieci ACC.

5.1.1.1 Weglik krzemu SiC

Weglik krzemu krystalizuje w strukturze blendy cynkowej, rys. 5.1a, (nazywanej tez: “typ o,
“struktura wurcytu”) oraz w wielu jej politypowych modyfikacjach. Najczesciej spotykana jest
odmiana politypowa 6 H (6-cio warstwowa komorka elementarna o symetrii hexagonalnej), zwana
a — SiC, ktora powstaje podczas goracej syntezy SiC' z pierwiastkow. W warunkach wysokiego
ci$nienia i temperatury SiC' krystalizuje w postaci §—SiC, struktury typu sfalerytu (rys. 5.1b,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 [27]. Weglik krzemu wyjatkowo krystalizuje takze w strukturze 2H, czyli wurcytu.
Nanokrysztaly 2H weglika krzemu zostaly znalezione w meteorycie Murchison’a [23].

Mikrometrowe polikrysztaty SiC (rys. 5.6) otrzymuje sie najczesciej na drodze bezposredniej
syntezy z pierwiastkow (tzw. metoda SHS). Reakcja chemiczna mieszaniny rozdrobnionego
wegla i krzemu:

Si+C — SiC

przebiega w cisnieniu atmosferycznym, jest silnie egzotermiczna i niekontrolowana (tj. przeb-
iega gwaltownie az do przereagowania wszystkich substratow) - stad brak mozliwosci kontroli
rozmiaru otrzymywanych krystalitow.

Weglik krzemu mozna otrzymac tez w reakcji metanu z silanem (CHy + SiHy — SiC +
4H5 7). Plomien metanu w atmosferze silanu wytwarza duze ilosci 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. 5.7), k6 i k8 [29].

Kolejna technika polega na pirolizie zwigzkéw krzemoorganicznych w kontrolowanych tem-
peraturach. W temperaturze okoto 800°C nastepuje rozklad organicznego polimeru i utworzenie
sieci nieorganicznych molekul, tzw. amorficznej ceramiki kowalentnej (ACC, amorphous cova-
lent 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 nanokrysztaléow o pozadanych rozmi-
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Figure 5.3: Nanokrystaliczny diament zaglomerowany w struktury fraktalne.

arach (rys. 5.2). Material jest bardziej zanieczyszczony niz ten otrzymywany z plomienia, ale
dzieki precyzyjnie kontrolowanym warunkom wzrostu ziarna majg mniejszy rozrzut wielkosci.
Ta metoda otrzymano probki o symbolach 157k (rys. 5.2), ew3k i hlk [30].

5.1.1.2 Diament

Mikrometrowe i wieksze krysztaly diamentu krystalizuja w strukturze kubicznej i sa klasy-
cznym jej przyktadem (“struktura diamentu”). Komorka elementarna diamentu jest identyczna
z komorka SiC, w ktorej wymieniono wszystkie atomy krzemu na wegle, lub z komorka g — ZnS
z rys. b.1c (po zamianie Zn — C'i S — (). Jest to struktura o bardzo wysokiej symetrii, dlat-
ego daje nieliczne linie dyfrakcyjne, z ktorych pierwsza (111) przypada na dosé¢ odlegla wartosc
wektora rozpraszania ¢ = 3.05A~!. Kubiczny diament nanokrystaliczny posiada czesto bledy
ulozenia, co upodabnia jego strukture do hexagonalnej.

Diament otrzymuje sie z innych odmian wegla (np. z grafitu) w warunkach wysokiego
ci$nienia i temperatury, czesto z dodatkami metali katalizujacymi wzrost jego krysztatow. Wysoko-
ci$nieniowe procesy syntezy diamentu moga by¢ w ogoélnosci rownowagowe (kwazistatyczne)
lub nier6wnowagowe (dynamiczne). Do tych pierwszych zalicza sie synteze w prasach wysoko-
ci$nieniowych (np. toroidalnych) trwajaca zazwyczaj godziny. Do tych drugich nalezy syn-
teza nanokrysztatow diamentu podczas eksplozji odpowiednio przygotowanego materialu wybu-
chowego, rys. 5.3. Ten drugi proces trwa mikrosekundy i w odroznieniu od pierwszego nie
zapewnia jednolitych warunkéw ci$nienia i temperatury w caltej objetosci probki. Istnieja dwie

odmiany syntezy wybuchowej diamentu:

e Tworzy sie on z wegla zawartego w samym materiale wybuchowym. W tym przypadku
diament syntezuje w calej objetosci komory, w ktérej nastepuje eksplozja. Ma postaé
luznych (niezaglomerowanych) krysztalow. W ten sposéb zostaly zsyntetyzowane probki
dial6, k15 i k130.

e Diament tworzy sie w wyniku przemiany fazowej grafitu w warunkach eksplozji. Ta

technika mozna otrzymaé polikrysztaly zaréwno nanometrowe jak i wieksze (nawet do
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Figure 5.4: Zaglomerowane bloki nanokrystalicznego GaN.

mikrometréow). Polikrysztaly diamentu otrzymywane ta droga sa zaglomerowane i spiec-
zone. Zawieraja duzo bltedéw utozenia. Probka nazywana “dalan” jest komercyjnie dostep-

nym materialem otrzymywanym ta technika.

5.1.1.3 Azotek galu GaN

Stabilng fazg krystalograficzna objetosciowych krysztalow GaN jest w warunkach normalnych
struktura wurcytu, nazywana tez politypem 2H (rys. 5.1a). Wysokoci$nieniowa modyfikacja
GaN powyzej 50 GPa jest struktura soli kamiennej [31] (rys. 5.1b). Przy pomocy metod
amonotermalnych (reakcja galu z amoniakiem w obecnosci soli amonu i odpowiedniej temper-
aturze) udalo sie otrzymaé GaN o strukturze czysto kubicznej [32][33], jednak standardowo
mikrometrowe krysztaly GalN rosng w strukturze 2H ze sporadycznie wystepujacymi bledami
ulozenia. Wraz ze zmniejszaniem rozmiaru ziarna, ponizej 20 — 30 nm obserwuje sie zwickszanie
liczby btedéw ulozenia w tej strukturze.

Badany nanokrystaliczny azotek galu (rys. 5.4) zostal otrzymany z pirolizy polimeréw imidku
galu, {Ga(NH)s/} ~w temperaturach od 600 do 1100°C [3].

5.1.2 Politypia

Zjawisko politypii zostato odkryte 90 lat temu. W roku 1912 Baumhauer [35] opisal zdolnosé
materiatu do krystalizowania w postaci struktur rézniacych sie tylko w jednym kierunku krys-

talograficznym.

5.1.2.1 Warstwy politypowe

Pojedyncza warstwa lezacych w jednej plaszczyznie atomdw lub czasteczek, z ktoérych zbudowany
jest krysztal, nazywana jest MONOWARSTWA, MONOWARSTWA MOLEKULARNA lub po prostu
WARSTWA. Np. weglik krzemu zbudowany jest z warstw zawierajacych pary Si — C, lezace w
plaszczyznie (0001), jak na rys. 5.5b. Monowarstwa diamentu sktada sie z par atomow wegla;

azotku galu - z par Ga — N, itd.
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Figure 5.5: (a) Struktura najgestszego upakowania. Istnieja dwie mozliwosci utozenia nowej
warstwy wzgledem warstwy poprzedniej. Trzy mozliwe pozycje politypowe oznacza sie A, Bi C.
(b) Wycinek (350 atomow) ze struktury krysztatu SiC' typu kubicznego (bez bledow ulozenia).
Monowarstwy (0001) Si — C w pozycjach A, B i C zostaly wyr6znione kolorami.

W krysztatach o symetrii hexagonalnej (np. SiC, GaN, diament) uktadane na sobie kolejno
warstwy (0001) moga przyjmowac jedna z trzech pozycji wzgledem wybranego uktadu wspotrzed-
nych (rys. 5.5a). Pozycje te nazywane sa tradycyjnie A, B i C i okre§laja typ monowarstwy. W
hexagonalnym ukladzie wspolrzednych (kat miedzy osiami X 1 Y wynosi 120 stopni), wektory

przesuniecia plaszczyzn wynosza:
e A: (0,0)
e B: (%a,%a)
¢ C: (3a.20),

gdzie a jest parametrem sieci.

W strukturze najgestszego upakowania kolejne warstwy atomoéw lub czasteczek, uktadane
kolejno na sobie, tworza SEKWENCJE POLITYPOWA (stacking sequence), rys. 5.5a. Najprostsza
forma opisu sekwencji warstw jest podanie ciggu liter A;B lub C odpowiadajacych pozycjom
kolejnych warstw. Notacja ta, nazywana NOTACJA ABC, jest najogolniejsza i jednoznacznie
opisuje kazda sekwencje warstw, wlaczajac uktady catkowicie nieuporzadkowane.

NOTACJA JAGODZINSKIEGO (NOTACJA hc) [36][37][38] dzieli wszystkie warstwy na dwa
rodzaje: hexagonalne (h) i kubiczne (¢). Warstwa y jest hexagonalna jesli obie sasiadujace
z nig, warstwy sa w jednakowych pozycjach: AyA, ByB lub CyC. Warstwa y jest kubiczna jesli
obie sgsiadujgce z nig warstwy sa w roznych pozycjach: AyC, ByA lub CyA. Notacja hc opisuje

sekwencje politypowa jako ciag warstw c i h, np.:
e ABCABCABACBACBA w notacji ABC odpowiada:
e xcccccchecececex w notacji he.

e ABABABABCBCBCBC w notacji ABC odpowiada:
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e xhhhhhhchhhhhhx w notacji hc.

W notacji he skrajne warstwy (z) sa nieokreslone z braku jednego z sasiadow. Zaleta notacji
Jagodziniskiego jest czytelny zapis obecnosei (lub braku) bledéw utozenia. Krysztalowi czysto
kubicznemu odpowiada sekwencja ...ccccceccce..., zas kazdy btad ulozenia pojawia sie w niej jako
wtracenie litery h, np. ...cccccechee.... W krysztale hexagonalnym (sekwencja ...hhhhhhhhhh...)
blad utozenia to wtracenie warstwy kubicznej, np. ...hhhhhhhchh.... W krysztalach nieu-
porzadkowanych moéowi sie o rozktadach dlugosci domen hexagonalnych i kubicznych, ktore sa
reprezentowane w notacji Jagodziriskiego przez sekwencje warstw h i c.

OKRES POLITYPOWY jest to najmniejsza liczba warstw potrzebna do zbudowania politypu

(poprzez ich powielanie).

5.1.2.2 Btledy ulozenia

Krysztaly z bledami ulozenia to takie, ktorych okres politypowy przekracza fizyczny rozmiar
krysztatu [39]. Jednowymiarowa (super)struktura politypowa nie powtarza sie wtedy w krysz-
tale, a wiec nie bierze udzialtu w konstruktywnej interferencji promieni X. W przypadku krysz-
talow nanometrowych wielkosé krystalitu jest poréwnywalna z okresem politypowym (np. okres
politypu «a — SiC' 6H wynosi okolo 2nm). Jednoczesnie tamana przez bledy ulozenia syme-
tria krysztatu silnie wplywa na zjawisko dyfrakcji. Stwierdzono réowniez, ze uporzadkowanie
dalekiego zasiegu, wlaczajac politypie, zalezy od wielkosci ziarna (np. nanokrysztaly diamentu
zawieraja bledy ulozenia podczas gdy wieksze sa od nich wolne).

Btledy ulozenia sa natury stochastycznej, dlatego moga by¢ opisane przez prawdopodobiernistwo

ich zaistnienia. Prawdopodobienstwo bledu utozenia 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 bledéw ulozenia wystarczy zaangazowaé tylko P(h) (tak

zwany parametr hexagonalnosci).

5.1.3 Mikrostruktura polikrysztaléw nanometrowych

W niniejszej pracy pod pojeciem mikrostruktury proszku bedziemy rozumieli:

jego morfologie w sensie mikroskopowym, czyli cechy krystalitow rozumianych jako kawalki

materii, z zaniedbaniem ich struktury atomowej, np.
o wielkos¢ lub rozktad wielkosci krystalitow (ziaren),
e ksztalt ziaren,

e wzajemne ulozenie ziaren, np. przypadkowe lub posiadajace jakies prawidtowosci, super-
strukture.
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makroskopowe zaburzenia (defekty) struktury atomowej krystalitow w stosunku do ich

sieci zrelaksowanej, ktére wpltywaja na ich ksztalt czy orientacje ziaren, np.
e naprezenia sieci krystalicznej,
o defekty sieci krystalicznej,
e bledy ulozenia.

Morfologia proszku i zaburzenia struktury atomowej sa ze soba powiazane, np. w eksperymen-
tach wysokocisnieniowych uktad ziaren w proszku moze implikowaé okreslone zmiany naprezen
krystalitow. I odwrotnie: wywolany naprezeniami ruch dyslokacji zmienia ksztalt (a czasem i
rozmiar) ziaren. Nie beda dalej dyskutowane przyczyny defektow sieci krystalicznej i mecha-
nizmy ich powstawania lecz niektore ich skutki widoczne w postaci deformacji linii dyfrakcyjnych.

W opisie mikrostruktury uzywa sie m.in. pojeé¢:

KRYSTALIT, ZIARNO: pierwotny, najmniejszy element proszku. Tutaj przyjmiemy, ze jest nim

nanokrysztal jednolity pod wzgledem struktury atomowe;.

AGLOMERAT: uklad (zlepek) wielu ziaren. Ziarna aglomeratu przylegaja do siebie na tyle
Scisle, ze ich powierzchnia swobodna jest mniejsza niz izolowanych ziaren. Do aglom-
eracji ziaren dochodzi np. w procesach zageszczania nanoproszkow. Aglomeraty ziaren

nanometrowych czesto maja postaé fraktali.

5.1.3.1 Utlozenie krystalitéw w proszku

Przestrzenne utozenie krystalitow w proszku zdeterminowane jest przez sily ich wzajemnego
oddziatywania. Moze to byé zaréwno przyciaganie elektrostatyczne jak sity Van der Waals’a
czy - w przypadku gestych ceramik (spiekow) - wiazania kowalencyjne, jonowe lub inne (w za-
leznosci od rodzaju materiatu). Sily wiazace ziarna proszku (sity adhezji), bez wzgledu na ich
rodzaj, dzialajg pomiedzy atomami przypowierzchniowymi i sa do wielkosci tych powierzchni
proporcjonalne. Z drugiej strony sitly prowadzace do rozseparowania ziaren, jak udary mechan-
iczne, czy chociazby grawitacja, rosna z momentem bezwladnosci i masa ziaren, a wiec z ich
objetoscia. W tej sytuacji stabilno$é mechaniczna proszku podyktowana jest w duzej mierze sto-
sunkiem sit wiazacych (adhezji) do sil separujacych, a wiec i stosunkiem powierzchni krystalitow
do ich objetosei [40]:

[z s ()8 o
gdzie AV jest objetoscia materialu zgromadzonego nie dalej niz o § od powierzchni ziarna w
ksztalcie kuli o $rednicy d i objetosci V. AV mozna traktowaé jako obszar granic pomiedzy ziar-

AV

nami, za$ wytrzymalo$¢ mechaniczna proszku jest proporcjonalna do 5. Jak wida¢, wytrzy-

malosé maleje jak é co stanowi podstawe do podziatu proszkéw na dwie klasy:

e “zwyklych” czyli mikrometrowych, gdzie duza masa ziaren wobec stabo rozwinietej powierzchni

uniemozliwia tworzenie stabilnych struktur przestrzennych (rys. 5.6a)
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Figure 5.6: Mikrostruktura ziaren SiC' o rozmiarach mikrometrowych. (a) SiC krystalizujac
w czasie syntezy z pierwiastkow (SHS) tworzy najczesciej uktady przypadkowo pozrastanych
ziaren. (b) Wyjatkowo rzadko obserwuje sie inng mikrostrukture proszku, np. sie¢ aricuchow
mikrokrystalicznych.

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 przyjely w trakcie syntezy proszku (rys. 5.2,
5.7).

Ulozenie przypadkowe - proszki mikrometrowe Ten rodzaj ulozenia jest charakterysty-
czny dla proszkow zlozonych ze stosunkowo duzych ziaren (rzedu pm i wiecej).

Sity adhezji dzialajgce na niewielkiej powierzchni styku ziaren sg zbyt stabe aby stworzy¢ z
duzych krysztalow trwala superstrukture (rys. 5.6). Proszek zachowuje sie w sposéb podobny
do sypkiego piasku lub cieczy: gesto wypelnia objetosé¢ ktora ma do dyspozycji, rys. 5.6a.
Wypekienie objetosci przez ziarna ulozone przypadkowo jest duze (do 40 — 60%).

Ulozenia lancuchowe i fraktalne - proszki nanometrowe Bardzo male krysztaly (kilka
i kilkanascie nm) wykazuja tendencje do tworzenia superstruktur przestrzennych w trakcie ich
syntezy. Duzy stosunek powierzchni (a wiec sit adhezji) do masy krystalitu zapewnia znaczna
stabilno$é¢ takich superstruktur. Moga one mie¢ postaé rozgalezionych wlékien, czesto tworza
struktury fraktalne o znacznej rozpietosci masowych wymiaréw fraktalnych D,, (od 1.5 wzwyz),
rys. 5.7.

Istnieje uporzadkowanie dalekiego zasiegu (tj. poza drugich sasiadow) ziaren. Odleglosei
miedzyatomowe bedace wielokrotnoscia srednicy ziarna sa bardziej prawdopodobne niz inne.

Sytuacja ta nie ma analogii dla struktury atomowe;.

Ulozenie geste - ceramika

Ceramika jest wytrzymalym materiatem nieorganicznym i niemetalicznym. Do zastosowan
praktycznych uzywa sie materialy takie jak weglik krzemu (SiC'), czyste tlenki (Al2O3),

azotki (SizNy), szkta niekrzemianowe i wiele innych. Ceramiki sg twardsze i sztywniejsze
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Figure 5.7: Przyktad mikrostruktury tego samego proszku SiC' o ziarnach o srednicy ok. 10 nm
w réoznych powiekszeniach. Wyraznie widaé aglomeraty i pory o rozmiarach rézniacych sie o
rzedy wielkosci (a,b,c,d,e). Uktady ziaren tworza fraktale statystyczne o wymiarze fraktalnym
1< D, <3.
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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 zlozonego z krysztalow. Idealna ce-
ramika ma gestos$¢ zblizona do gestosci materiatu z ktérego jest zbudowana. Krystality stykaja
sie ze swoimi sgsiadami cala swoja powierzchnia, wykorzystujac do maksimum sity adhezji.
Tworza sie wigzania chemiczne. Ziarna zachowuja jednak odrebnosé wlasnych struktur krystal-

icznych, co utrudnia m.in. propagacje dyslokacji pomiedzy nimi.

5.1.4 Metody do$wiadczalne w badaniu mikrostruktury

W pracy niniejszej korzystano z czterech metod doswiadczalnych pomocnych w badaniach
mikrostruktury: mikroskopii elektronowej (Scanning FElectron Microscopy SEM), pomiarow
powierzchni wlasciwej (Specific Surface SS), proszkowej dyfrakeji rentgenowskiej (X-Ray Diffrac-
tion X RD) i niskokatowego rozpraszania promieni rentgenowskich i neutronéw (Small Angle
Scattering SAS). Dwie pierwsze metody dostarczaja wynikow samowyjasniajacych (fotografie,
warto$¢ powierzchni wlasciwej) i nie beda doktadniej omawiane. O obu za$§ metodach dyfrak-
cyjnych trzeba powiedzie¢, ze sa komplementarne i razem daja komplet informacji mikrostruk-

turalnej:

e DYFRAKCJA PROSZKOWA w zakresie wysokich katow (tzw. czesSci bragowskiej widma)
pozwala obserwowaé strukture atomowsg krysztaléw i jej zaburzenia. Warunki brzegowe
dyfrakeji (dystrybucja ksztaltu krysztatu) przejawiajace sie w postaci profilu linii dyfrak-
cyjnej pozwalaja tez na dokladny pomiar rozktadu wielkosci krystalitow w proszku.

e ROZPRASZANIE NISKOKATOWE pozwala okresla¢ przestrzenny rozktad krystalitéw, ich rozmi-
ary oraz aglomeracje. Rozpraszanie to odbywa sie na granicach miedzy ziarnami a otocze-

niem.

5.1.4.1 Dyfrakcja proszkowa

Rozpraszanie promieni rentgenowskich (lub neutronéw?) na proszkach zlozonych z nanokrysz-
talow jest bodaj najprostsza i najbardziej efektywna metoda badan struktury atomowej i rozktadu
wielkosci krystalitow w tych materiatach. W badaniach tych korzysta sie z dyfraktometrow

proszkowych, mogacych pracowaé¢ w dwoch geometriach:

e 7z rozdzielczoscia kata (angle dispersive, ruchomy detektor przy monochromatycznej wiazce
padajacej)
e 7z rozdzielczoscia energii (energy dispersive, nieruchomy detektor przy polichromatycznej

wiagzce padajacej)

Pierwszy uktad jest bardziej rozpowszechniony, gdyz laboratoryjne Zrodta promieni X (lampy

rentgenowskie) emituja promieniowanie o okreslonych dtugosciach fali, charakterystycznych dla

2Promienie X i neutrony moga by¢ stosowane zamiennie we wszystkich opisanych tu przypadkach.
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Figure 5.8: Schemat ukladu pomiarowego stacji B2 (DESY) konstrukcji CBW PAN do pomi-
arow proszkowych. (a) komora prozniowa prowadzi wiazke synchrotronowa do probki i dalej
ugiete promieniowanie do detektora bez rozproszeri na powietrzu. (b) specjalny uchwyt elimin-
uje rozpraszanie na szkle kapilary dajac pewnosé, ze 100% mierzonego natezenia pochodzi od
badanego materiatu.

b)

materiatu anody. Uklad z rozdzielczoscia kata pozwala na pomiar danych o wysokiej rozdziel-
czosci 1 duzym stosunku sygnalu do szumoéw. Stosunek ten mozna dodatkowo poprawié stosujac
synchrotronowe Zrédlo promieni X.

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 sygnalu do szumu. W zwiazku z tym nawet niewielkie ograniczenie zrodet
szumow 1 zaklocen w przypadku nanoproszkéw zdecydowanie poprawia jakosé danych. Celem
zlikwidowania zrédel szumu mozna umiesci¢ wiazke padajaca, probke oraz wiazke rozproszona w
prozni. Zapobiega to rozpraszaniu i absorpcji w powietrzu (rys. 5.8a). Prozniowy uktad dyfrak-
cyjny, konstrukcji CBW PAN, pracuje na linii B2 laboratorium HASYLAB synchrotronu DESY
w Hamburgu. Dodatkowo posiada on specjalnie zaprojektowany uchwyt do probek (rys. 5.8b),
ktory eliminuje uzywana zazwyczaj szklang kapilare i w polaczeniu z uktadem prézniowym
gwarantuje, ze fotony maja kontakt wylacznie z probka i detektorem. Ten unikalny uktad pomi-
arowy pozwala na obserwacje stabych refleksow (normalnie ukrytych w tle) i ilo§ciowy pomiar
rozpraszania dyfuzyjnego probki. Uktad pracuje w geometrii Debye’a-Scherrer’a.

Uktad z rozdzielczoscig energii nie posiada wymienionych zalet, ale jest uzyteczny w wysoko-
cinieniowych (i nie tylko) do$wiadczeniach in situ, gdzie aparatura wytwarzajaca pozadane
warunki eksperymentalne (np. prasa wysokoci$nieniowa) szczelnie otacza probke i pozostawia
niewielkie $wiatlo dla rozproszonego promieniowania. W geometrii z rozdzielczoscia energii
do wykonania pomiaru wystarczy waska szczelina w aparaturze. Ta geometria stosowana jest
najczesciej na synchrotronach i zréodtach neutronowych (z powodu bialego promieniowania i

mozliwosci przenikniecia silnej wigzki przez warstwy materiatu otaczajacego probke).
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Figure 5.9: Wysokoci$nieniowa komorka diamentowa. Umieszczenie probki pomiedzy dwoma
diamentami i jej mechaniczne $cis$niecie Sruba pozwala osiagnaé cisnienia rzedu setek GPa. Ze
wzgledu na niewielki kat dostepny dla promieniowania rozproszonego pozadane jest uzycie bialej
wiazki pierwotnej i detektora z rozdzielczoscia energii.

Przyktadem zastosowania ukladu z rozdzielczoscia energii jest wysokoci$nieniowy pomiar
dyfrakeyjny in situ w kowadlach diamentowych (rys. 5.9). Probka umieszezona jest w niewielkim
otworze wykonanym w blaszce (gaskecie). Dwa monokrysztaly diamentu, umocowane w mechan-
icznym zacisku (dokrecanym $ruba) wywieraja nacisk na gasket i probke. Przez otwory w zacisku
przechodzi wiazka pierwotna. Przechodzi ona przez pierwszy monokrysztal diamentu (ustawiony
w polozeniu nieodbijajacym), nastepnie przez probke i ulega tam rozproszeniu. Promieniowanie
rozproszone wychodzi z uktadu przez drugi monokrysztal i jest rejestrowane w nieruchomym de-
tektorze, ktory mierzy ilo$é kwantoéw i ich energie. Otrzymany w ten sposdb dyfraktogram jest
funkcja natezenia od energii (a nie kata). Cisnienie mozliwe do uzyskania w kowadtach diamen-
towych siega 500 G Pa, jednak typowe warunki pracy nie przekroczyly w przypadku opisanych
pomiaréw 40 GPa. Pomiaru przylozonego cisnienia dokonuje sie poprzez obliczenie parametru
sieci wzorcowej domieszki (wskaznika ci$nienia), ktorej dodaje sie do badanego materiatu, np.
NaCl, Au.

5.1.4.2 Rozpraszanie niskokgtowe (SAS)

Rozpraszanie niskokatowe (Small Angle Scattering, SAS) promieni rentgenowskich (Small Angle
X-Ray Scattering, SAXS) lub neutronéw (Small Angle Neutron Scattering, SANS) jest metoda
pozwalajaca badaé¢ mikrostrukture obiektow o rozmiarach do kilkudziesieciu nm. W odroznieniu
od dyfrakcji wysokokatowej, obiektami rozpraszajacymi sg tu nie atomy a cate ziarna obecne
w proszku. SAS nie jest wiec czuly na strukture atomows - pokazuje budowe nanomateri-
atu, rednie relacje geometryczne pomiedzy ziarnami (na co nie jest czuta dyfrakcja wysokoka-
towa). Eksperymenty SAS sa w istocie identyczne z doswiadczeniami dyfrakeji wysokokatowe;

(rys. 5.10), z ta tylko roznica, ze w SAS mierzymy tylko jedna linie dyfrakcyjna (o indek-



CHAPTER 5. PRZYKEADY DOSWIADCZALNE 131

2 DIM, POSITION- SUTS WITH PRIMARY PIEZO DORIS

SENSITIVE MWPC BEAM HEIGHT BEAM MONTOR MONITOR

256 x 256 PINELS MONITOR MONITOR TV-CAMERA  DETECTOR DETECTOR
S

FLUORESCENCE SAMPLES APERTURE- FLUORESCENCE MONOCHROMATOR SLITS WiTH

DEYECTOR REFERENCE ur SCREEN CRAYSTALS BEAM HEIGHT
SCATTERERS . MONITOR

b 03-3m 4 asm 1 25 m

Figure 5.10: Schemat uktadu pomiarowego rozpraszania niskokatowego (SAXS) w HASYLAB,
linia B1. Istotnym parametrem sg odleglo$ci pomiedzy elementami uktadu: w przypadku SAS
im wigksze tym lepiej. Stacja Bl zapewnia maksymalna odlegtos¢ probka - detektor réwna
3.6m. Linia ultraniskokatowa (USAXS) tego samego synchrotronu, BW4, z odlegtoscia probka
- detel§or powyzej 16m pozwala na osiagniecie dolnych wartosci wektora rozpraszania rzedu
0.001 A—1.

sie hkl = 000) i w konstruktywnej interferencji biora udzial wszystkie atomy probki - stad
natezenia ogromne w poroéwnaniu z maksimami bragowskimi. Specyfika pomiaru linii (000) jest
obecnosé w mierzonej wiazce obok promieniowania rozproszonego na probce, takze nierozpros-
zonej wiazki pierwotnej (promieniowania przechodzacego bez oddzialywania z probka). Obszar
katowy, w ktérym oba strumienie fotonéw sie¢ mieszaja jest bezuzyteczny i zatrzymuje sie go

3. Doswiad-

na chwytce. Ogranicza to od dolu najmniejszy osiagalny pomiarowo kat ugiecia
czenia SAS sa szczegblnie uzyteczne przy badaniach zageszczania proszkoéw nanokrystalicznych.
Z racji opisanych ograniczen (najlepsze stacje SAS pozwalaja mierzyé natezenia ugiete pod
katami odpowiadajacymi wektorowi rozpraszania nie mniejszemu od 0.001 A1 rys. 5.10), w
praktyce mozna okresli¢ srednie otocznie krystalitow proszku nie dalej niz na odleglosé 3 — 4

sasiadow.

5.2 Badania nanokrysztaléow metoda ab initio

Nanokrysztaly o strukturze najgestszego upakowania zawierajace btedy ulozenia stanowia szczeg6l-
nie trudny obiekt przy prébach charakteryzacji ich struktury atomowej i mikrostruktury meto-
dami dyfrakcyjnymi. O ile w krysztatach mikrometrowych istnienie btedéw ulozenia nie jest
reguta (np. nie ma ich zazwyczaj w diamencie i GaN), o tyle nanokrysztaly prawie zawsze

zawieraja znaczng ich liczbe. Problem z bledami ulozenia polega na tym, ze tworza one do-

3Probleméw technicznych przy pomiarach SAS jest oczywiscie wigcej. Gléwne to rozpraszanie na powietrzu
i krawedziach szczelin definiujacych wiazke.
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datkowe maksima natezenia polozone bardzo blisko refleksow strukturalnych materiatu. Dla
nanokrysztaléw, ktorych linie dyfrakcyjne sa niezwykle szerokie ze wzgledu na rozmiar ziarna,
oznacza to poszerzenie i deformacje reflekséw strukturalnych, co w oczywisty sposoéb utrudnia,
a czesto wrecz uniemozliwia wyznaczenie ich szerokosci i potozen. Trudno jest bowiem rozsep-
arowa¢ wktady wielkosci krystalitu i bledéw ulozenia w szerokosé linii, nie méwiac o ilosciowej
analizie jej profilu (rozklad wielkosci ziaren). Proby “wlaczenia” bledéw ulozenia do struktury
i obliczania zbioru reflekséw zawierajacych rowniez te wynikajace z jednowymiarowego nieu-
porzadkowania byly podejmowane dla krysztalow mikrometrowych [26]. Jednak w przypadku
nanokrysztaléow, gdzie mamy najwyzej kilka bledéw ulozenia roztozonych losowo w krystalicie
(ma on kilkanascie warstw atomow), trudno stworzyé¢ jeden model struktury krysztatu, skoro
mamy do czynienia z mieszaning ogromnej iloci krysztalow, z ktorych kazdy ma inng strukture
krystaliczna, dajaca (z osobna) inny obraz dyfrakcyjny.

Skoro trudno jest oddzieli¢ w dyfraktogramie efekty pochodzace od rozmiaru i btedéw uloze-
nia, dobrym wyjsciem jest podejscie odwrotne: raczej sktadanie niz rozdzielanie. Mozna bowiem
obliczyé¢ dyfraktogram ab initio tak, aby zawieral oba wspomniane komponenty i sprobowaé

dopasowac ich relacje tak, zeby osiagna¢ zgodnosé z danymi doswiadezalnymi [41].

5.2.1 Analiza danych do$wiadczalnych metoda obliczen ab initio

Przy pomocy metod obliczeniowych opisanych w rozdziale 4.2, w szczegoélnosci korzystajac z
usredniania jednowymiarowego nieuporzadkowania z uzyciem wielowarstwowej funkcji rozktadu
radialnego MLRDF (R) (§4.2.4), mozna obliczy¢ dyfraktogram nanoproszku zlozonego z krys-
talitow o roznych wielkosciach (GSD) i jednoczesnie zawierajacych bledy utozenia zdefiniowane
statystycznie poprzez prawdopodobieristwo ich wystapienia.
Obliczenia dokonywane sa przez program rpnano”, bedacy implementacja algorytméw opisanych

w rozdziale 4.2. Stosowany rozklad wielkosci ziaren jest log-normalny (por. paragraf 4.2.3) i
posiada dwa parametry: polozenie maksimum R,,., i dyspersje o;,. Trzecia zmienng jest
parametr hexagonalnosci, P(h), bedacy prawdopodobieristwem znalezienia warstwy typu h w
krysztale (por. 4.2.4). Po ustaleniu wartosci powyzszych trzech parametréow® obliczany jest
metoda ab initio dyfraktogram proszkowy badanego materialu. Trwa to od jednej do dwoch
sekund. Opisany pojedynczy cykl obliczeniowy zamkniety jest w petli kontrolowanej przez al-

gorytm genetyczny.

5.2.1.1 Algorytm genetyczny

Zadaniem algorytmu genetycznego [12] uzywanego do sterowania przebiegiem obliczen ab initio
jest takie manipulowanie wartosciami parametréw Ryqq, 01 1 P(h), Zeby osiagnac jak najlep-
szg zgodnos$¢ obliczanych na ich podstawie dyfraktograméw z charakteryzowanymi krzywymi

doswiadczalnymi. Algorytm genetyczny buduje populacje 20 osobnikow (trojek parametrow

4Pakiet rpnano dostepny jest pod adresem http://dev.pielaszek.net/public/nar/. Problemy i pytania prosimy
zglaszaé pod adresem support@science24.com.
5Niekiedy konieczne jest dodatkowo podanie wartosci czynnika temperaturowego B.
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Riaz, 0in 1 P(h)), oblicza ab initio 20 odpowiadajacych im dyfraktogramoéow i wylicza dopa-
sowania obliczonych modeli do danych do$wiadczalnych. Nastepnie z calej populacji wybiera
sie¢ osobniki najlepiej dopasowane (trojki Rz, 01 1 P(h) najwierniej odwzorowujace dane
doswiadczalne) i krzyzuje sie je ze soba. Krzyzowanie polega na czesciowej wymianie “informa-
¢ji genetycznej” (np. dwa osobniki wymieniaja sie miedzy soba wartosciami parametru Ry,qz).
Nastepuje tez mutacja, polegajaca na losowej zmianie wartosci losowo wybranych parametrow.
Jednak prawdopodobienstwo mutacji jest mate (0.1) za$§ krzyzowania duze (1). Tak utworzone
nowe pokolenie przechodzi ta sama procedure co ich rodzice (wylicza sie funkcje dopasowania,
dokonuje selekcji, krzyzuje, mutuje, itd.).

W kazdym nowym pokoleniu czesé osobnikow na krzyzowaniu i mutacjach zyskuje, a czesé
traci. Osobniki lepiej dostosowane przetrwaja kolejna selekcje i przeniosa dobrze pasujace
wartosci Rpmaz, 0 1 P(h) do kolejnego cyklu, za$ chybione trojki R,,qq, 01, 1 P(h) znikna
bezpotomnie. Stagnacji procesu przeciwdziataja mutacje, ktore wprowadzaja do ukltadu “nowe
pomysly” na Rz, 01n 1 P(h). Dzieki temu algorytm genetyczny jest dosé¢ stabilny i nie za-
trzymuje sie zazwyczaj na lokalnych maksimach dopasowania, nawet przy trudnych problemach
optymalizacyjnych, a do takich nalezy ustalanie wartosci trzech silnie skorelowanych parametrow
Roazs oin 1 P(h).

Przyktady charakteryzacji proszkow nanokrystalicznych przy pomocy opisanej metody pokazano
na rys. 5.11 1 5.12. Obie krzywe dyfrakcyjne zmierzone zostaly na wysokorozdzielczym dyfrak-
tometrze proszkowym linii B2 synchrotronu DESY z uzyciem komory prozniowej (por. 5.1.4.1).
Krzywa z rys. 5.11a to dyfraktogram nanokrystalicznego SiC' otrzymanego metoda pirolizy
zwiazkéw krzemoorganicznych i izotermicznego wygrzewania materialtu amorficznego, krzywa z

rys. 5.12 to nanometrowy SiC syntezowany w ptomieniu, por. 5.1.1.1.

5.2.2 Wyniki

Pierwsza z analizowanych probek SiC byta syntezowana w dwustopniowym procesie. W pier-
wszym kroku dokonuje sie termicznego rozktadu zwiazkéw krzemoorganicznych w temperaturze
800°C uzyskujac material amorficzny. Nastepnie przez kontrolowane wygrzewanie (1400°C w
czasie 1h) doprowadza sie do nukleacji i wzrostu nanokrysztalow SiC. Zgodnie z oczekiwaniami
rozklad wielkosci ziaren takiego materiatu jest stosunkowo waski (patrz rys. 5.11c). Material za-
wiera 30% bledéow ulozenia warstw. Funkcja korelacji warstw (rys. 5.11b) pokazuje, ze porzadek
struktury 3C' materiatu jest zachowany na odcinku ($rednio) jedynie 3 warstw. W odleglosci pie-
ciu warstw od dowolnej warstwy odniesienia krystalitu, znika wszelka korelacja z typem warstw
poprzedzajacych. Oznacza to, ze mozemy z jednakowym prawdopodobieristwem spotka¢ tam
warstwe w pozycji A, B lub C, niezaleznie od tego, w jakiej pozycji byla warstwa odniesienia.
Jest to przypadek bardzo silnego nieuporzadkowania struktury najgestszego upakowania.
Druga z analizowanych probek SiC' byla syntezowana przez spalanie silanu w metanie.
Rozktad wielkosci ziaren otrzymany dla tej probki jest dwumodowy. Proszek jest mieszan-
ing dwodch frakcji o rozmiarach ziaren ok. 55 i 140A. Frakcja mniejszych krystalitow posiada

stosunkowo szeroki rozklad wielkosci, za§ krystality wieksze maja lepiej zdefiniowany rozmiar.
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Figure 5.11: Charakteryzacja probki nanokrystalicznego SiC. (a) dopasowanie krzywej oblic-
zonej ab initio przy pomocy algorytmow genetycznych (czarna ciagta linia) danych doswiadczal-
nych (czerwone kwadraty); (b) funkcja korelacji warstw pokazuje, ze uporzadkowanie znika juz
przy 5-tej warstwie; parametr hexagonalno$ci wynosi P(h) = 0.3; (c¢) rozktad wielkosci ziaren
(jednomodowy) o maksimum w Ry,q. = 27A, oy, = 0.4.

Zadna z tradycyjnych metod dyfrakcyjnych nie dostarcza informacji na temat wielomodowych
rozkladow wielkosci ziaren. W materiale istnieje 20% warstw hexagonalnych (btedow ultozenia).
Jest to niewielka roznica w stosunku do probki pierwszej, jednak poréwnanie funkcji korelacji
warstw obu materiatow (rys. 5.11b i 5.12b) pokazuje, ze korelacje pomiedzy pozycjami kolejnych
warstw sa znacznie silniejsze i zanikajac catkowicie dopiero po ok. 10-ciu warstwach. Rozkltad
wielkosci ziaren ma wieksza szeroko$¢ niz poprzedni, co wiaze sie z obecnoscig dwoch frakeji

ziaren o réznych rozmiarach.

5.2.3 Whnioski

Tlosciowe wyznaczenie rozktadu wielkosci ziaren proszku nanokrystalicznego jest mozliwe nawet
w obecnosci bardzo licznych (30%) btedéw utozenia, pod warunkiem zastosowania silnego narzedzia,
jakim sa obliczenia dyfrakcji przy wykorzystaniu praw pierwszych (ab initio). Na uwage za-
stuguje fakt, iz precyzja oznaczenia rozmiaru krystalitow ro$nie wraz ze zmniejszaniem ziarna.
Dla materialéw o krysztatach mniejszych niz 5nm precyzja ta siega 2 — 3A, czyli grubosci po-

jedynczej warstwy atomowej. Wlasnie z taka precyzja zostata wyznaczona wielkosé krystalitu
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Figure 5.12: Charakteryzacja probki nanokrystalicznego SiC. (a) dopasowanie krzywej oblic-
zonej ab initio przy pomocy algorytméw genetycznych (czarna ciagla linia) danych doswiad-
czalnych (czerwone kwadraty); (b) funkcja korelacji warstw pokazuje, ze uporzadkowanie znika
przy 10-tej warstwie; parametr hexagonalnosci wynosi P(h) = 0.2; (c) rozklad wielkosci ziaren
o dwoch maksimach w Ryqe = 554, 01, = 0.6 (55%) i Rynax = 137A, 01, = 0.1 (45%).
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w probce SiC' otrzymanej z pirolizy zwiazkéw krzemoorganicznych.

Jak widaé¢ z rys. 5.11a i 5.12a, dopasowaniu podlega nie pojedyncza linia dyfrakcyjna a
caly dyfraktogram, poniewaz przedstawiony w rozdziale 4.2 formalizm Debye’a w ogodle nie
wprowadza poje¢ takich jak uklad plaszezyzn 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 uogolnienie oprocz oczywistych zalet (bez niego ilosciowe dyfrakcyjne badania nanokrysz-
talow w ogole nie bylyby mozliwe) ma tez wady w postaci znacznej komplikacji obliczen dyfrak-
cyjnych i ich duzych kosztow numerycznych. Oprogramowanie powstate przy okazji tej pracy w
praktyce usuwa obie te niedogodnosci.

Niejako “przy okazji” rozktadu wielkosci ziaren otrzymuje sie z dopasowania krzywych obliczanych
ab initio takze statystyczna charakterystyke nieporzadku w nanokrysztatach. Zastosowany
model struktury z bledami ulozenia nie narzuca zadnych ograniczenn na miejsca, gdzie bledy
pojawiajg sie w strukturze. Oznacza to brak podzialu krysztalu na domeny kubiczne i hexag-
onalne. Jedyng i - jak wida¢ z dopasowan - wystarczajaca definicja nieporzadku jest praw-
dopodobienistwo pojawienia sie bledu w strukturze. Dla struktur o niewielkiej zawartosci bltedow
ulozenia, powiedzmy do 5%, model domenowy i statystyczny sa sobie réwnowazne, poniewaz
sporadycznie pojawiajace sie warstwy h w naturalny sposob dzielg kubiczny krysztal 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 powiedzieé, ze jest to strukturalna wlasciwosé¢ SiC wynika-
jaca z nanometrowego rozmiaru krysztatlow, gdyz w mikronowych polikrysztatach SiC' istnieja
duze domeny typu c wolne od btedéw ulozenia oddzielone obszarami silnie nieuporzadkowanymi
(zawierajacymi mieszanine warstw ¢ i h) [20].

Podobnie jak w SiC, btedy ulozenia rozsiane sa przypadkowo na catej dhugos$ci nanokrysz-
talow GaN jak réwniez nanokrysztalow diamentu otrzymywanych z przemiany fazowej grafitu

podczas eksplozji (por. §5.1.1.2).

5.3 Wplyw metody syntezy na mikrostrukture nanokrysz-

talow

Rozktad wielkosci ziaren (Grain Size Distribution GSD) stanowi odcisk, slad po zakoriczonym
procesie syntezy nanokrysztatow. Analiza proceséw termodynamicznych towarzyszacych ich
wzrostowi wykracza poza ramy niniejszej pracy. Zaprezentowane zostang jednak fakty doswiad-
czalne swiadczace o tym, ze wzgledna szerokos¢ GSD jest wartoscig stata dla materiatow otrzy-
manych jednag metoda. Ponadto zostanie oszacowany przedzial dyspersji GSD otrzymywanych
w czterech rodzajach procesow syntezy (od syntezy izotermicznej po eksplozje materialu wybu-

chowego).
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5.3.1 Wyznaczanie GSD metoda FW%/%M

Do wyznaczenia rozkladu wielkosci ziaren nanoproszkow SiC' i diamentu uzyto opisanej w
§2.3.2 metody F W% / %M . Dla zwigkszenia dokladnosci oznaczeni, do reflekséw bragowskich
dopasowano funkcje Pearson VII. Do wyznaczenia rozktadu wielkosci ziaren wzieto szerokosci
FW%M i FW%M dopasowanej funkcji Pearson VII, zgodnie z opisem umieszczonym w §2.3.5.1.
W przypadkach linii dyfrakcyjnych znieksztalconych przez lokalne maksima pochodzace od
bledéw ulozenia, wykonano dopasowanie czedci linii obejmujacej kilka punktéw pomiarowych
wokot maksimum oraz jedno z ramion wolne od znieksztaltcen.

Ze wzgledu na wymagania jakosciowe, do oznaczania dyspersji GSD uzyto tylko niektérych
zestawow danych SiC i diamentu, najczeiciej otrzymanych z pomiardéw na wysokorozdzielczym
dyfraktometrze proszkowym linii B2 synchrotronu DESY w warunkach prézni (paragraf 5.1.4.1).
Badane materialy byly otrzymywane na trzy sposoby (por. §5.1.1.1 1 §5.1.1.2):

e Piroliza zwiazkéw krzemoorganicznych a nastepnie izotermiczne wygrzewanie produktdw
rozktadu (amorficznego SiC') w temperaturze 1200 — 1800K i ci$nieniu atmosferycznym.
Probki SiC: 157k, ew3k, hik [30].

e Synteza ptomieniowa w ci$nieniu atmosferycznym. Probki SiC : k1, kle, klv, k2, k6v, k8
[29].

e Fksplozja w temperaturze ok. 3000K i ci$nieniu 12 GPa. Probki diamentu: dalan, k15,

k130 [proszki diamentowe dostepne komercyjnie|.

Po dopasowaniu funkcji Pearson VII do najsilniejszych linii dyfrakcyjnych (rys. 5.13), otrzymane
parametry as i as tej krzywej (tabela 5.2) podstawiono do wzoréw opisanych w §2.3.5.1 otrzymu-
jac éredni rozmiar krystalitu w proszku (R) i dyspersje rozktadu wielkosci ziaren o (tabela 5.2).
Mozma do tego celu uzy¢ m.in. narzedzia internetowego http://science24.com /fwl45m/, rys 2.11.
7 podzielenia tych wielkosci otrzymano wartosé “monodyspersyjnosci”’, wielkosci charakteryzu-

jacej wzgledna szerokosé GSD.

5.3.2 Wazgledna szeroko$é¢ GSD a metoda syntezy

Stwierdzono, ze stosunek wyznaczonej doswiadczalnie dyspersji o do wartosci éredniej (R)
rozktadu wielko$ci ziaren jest w przyblizeniu staly i charakterystyczny dla miejsca syntezy mate-
riatu. Prawidlowo$¢ ta pozostaje prawdziwa nawet dla proszkéw znacznie rézniacych sie srednim
rozmiarem ziarna (tabela 5.2). Po przeanalizowaniu wszystkich posiadanych materialow istot-
nie dalo sie je pogrupowaé¢ wedtug wlasciwej im wzglednej szerokosci rozktadu wielkosci ziarna,
rys. 5.14. Z rys. 5.14 widaé, ze zaleznie od genezy proszkdéw nanokrystalicznych, ich wzgledne
dyspersje roznig sie nawet dwa razy: diament otrzymywany z eksplozji (II) ma rozklad wielkosci
krystalitow przeszto dwukrotnie szerszy niz SiC (V) posiadajacy ziarna podobnej wielkosci, lecz
otrzymywany z izotermicznego wygrzewania materialu amorficznego (por. §5.1.1.1 1 §5.1.1.2).
(R)
-

Weglik krzemu syntezowany w plomieniu posiada wartoscé lokujaca sie pomiedzy tamtymi

dwoma.


http://science24.com/fw145m/
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Figure 5.13: Przyklady dopasowania funkcji Pearson VII do linii (022), (113) i (002) SiC otrzy-
manych z tego samego pomiaru. Odpowiednie dyspersje rozktadu wielkosci ziaren wyznaczone z
tych linii wynosza: o(002) = 230A, o(113) = 207A i 0(002) = 121A. Linia (002) jest okolo sied-
miokrotnie stabsza od linii (022) i (113), co odbija sie na jej statystyce i uniemozliwia prawidtowe
wyznaczenie dyspersji rozktadu wielkos$ci ziaren.

Probka ‘ hkl ‘ q ‘ as as ‘ (R) ‘ o ‘ %
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 | 8.18 | 0.0185272 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  ewdk | 022 | 4.10 | 0.2476773 | 1.3118399 | 23.5 12.1 | 1.95

Table 5.2: Przyklady wynikow dopasowan krzywej Pearson VII (parametry as i az) do na-
jsilniejszych linii dyfrakcyjnych (o indeksie hkl i polozeniu ¢) prébek 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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Figure 5.14: Zaleznosé @ rozktadu wielkosci ziaren od mechanizmu syntezy nanokrysztalow.

Rozne probki tego samego pochodzenia, nawet o ziarnach bardzo rézniacych sie wielkoscia (tutaj:

od 25 do 270A), wykazujg zawsze podobny stosunek @. (I, III)-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
(R)

- -

dane SiC' pokazano dla oszacowania niepewnosci pomiaru

Zaobserwowano nastepujace ogélne prawidtowosci:

e proszki otrzymywane przez wzrost z fazy gazowej (synteza z wegla uwalnianego z materiatu
wybuchowego, plomieri silanu) maja szersze rozklady wielkosci ziaren niz material synte-
zowany w ciele stalym (piroliza krzemoorganikow, synteza diamentu z grafitu). Wiaze sie

to prawdopodobnie transportem masy w trakcie syntezy.

e proszki otrzymywane w warunkach duzego gradientu temperatur, w silnie egzotermicznych,
gwaltownych procesach w osrodku o malej przewodnosci cieplnej (przemiana fazowa grafitu
otaczajacego jadro wybuchu, plomien silanu) maja szersze rozklady wielkosci ziaren niz
material syntezowany w mniejszych gradientach temperatury i osrodkach lepiej przewodza-

cych ciepto. Wiaze sie to prawdopodobnie transportem ciepta w trakcie syntezy.

Mozna powiedzie¢, ze najwezsze rozklady wielkosci ziaren osiaga sie w kwazistatycznych proce-
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sach wzrostu w ciele stalym (np. podczas dlugotrwalego wygrzewania materialu amorficznego
w piecu o stalej temperaturze), za$ najszersze w syntezach gazowych przy duzym gradiencie

temperatury.

5.3.3 Whnioski

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

Sposrod proszkéw otrzymywanych czterema technikami, najmniejsza wzgledna szerokosé
GSD zapewnila synteza SiC' w warunkach kwazistatycznych (grupa V, stala temperatura),
rys. 5.14. Jest to proces prowadzony w amorficznym ciele stalym w warunkach izotermicznych,
co zapewnia jednolite warunki wzrostu w calej objetosci substratu. Uzyskana wzgledna sze-
rokos¢ rozkladu (dyspersja okolo dwukrotnie mniejsza od $redniego 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 rozktadow
w tym mechanizmie wzrostu uzyskac sie nie da.

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

Te dwa wnioski pokazuja, ze zakres dyspersji rozkladu wielkosci ziaren mozliwych do otrzy-
mania w procesach wzrostu z fazy amorficznej jest skoriczony i jego oszacowanie mozna podaé

jako:

o € (0.5(R)+1.25(R)) (5.2)
(R)
— € (08+2

2 e (08+2)

Jeszcze raz spéjrzmy na zaleznosé statej Scherrer’a K od “monodyspersyjnosci” rozktadu
wielkosci ziaren (rys. 3.17). Przewidywane dla syntetyzowanych wszystkimi metodami wartosci
@ od 0.8 do 2 odpowiadajg zakresowi silnej zmiennosci K. Oznacza to, ze duzy btad wyz-
naczanego z rownania Scherrer’a rozmiaru ziarna w opisanym przypadku dotyczyl wszystkich
badanych nanoproszkéw. Ta sama uwaga odnosi sie do wynikéw uzyskiwanych metoda Warren’a-
Averbach’a (rys. 3.20): dyspersja rozmiaréw ziaren w rzeczywistych proszkach jest zbyt duza,

aby wyniki te mogty byé¢ doktadne.
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5.4 Niskokatowe pomiary mikrostruktury nanoproszkéow

Ze wzgledu na rozbudowana powierzchni¢ matych ziaren i duze sily adhezji wiazace ziarna
w trwale struktury, nanoproszki nie sg mieszaning oddzielnych krystalitow, lecz podczas syn-
tezy poszczegblne ziarna lacza sie w rozgalezione laricuchy, ktore luzno wypelniaja przestrzen,
tworzac struktury fraktalne. Sklonno$é nanokrysztaléw do tworzenia fraktali 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 krys-
tality i tworzace sie w ten sposob ziarno fraktalne moze osiggaé¢ makroskopowe rozmiary, jak na
rys. 5.15. Gestosé ziarna fraktalnego nie jest stala i maleje wraz z odlegloscia od jego $rodka

(zarodka): 5
p(r) = 735:3 = rr3 = pDu=3, (5.3)

gdzie D), jest masowym wymiarem fraktalnym zawsze mniejszym od 3. Poniewaz najczesciej
D)y € 1+2, proszki nanokrystaliczne sa niekiedy bardzo lekkie (kilkanascie graméw wypetnia ob-
jetosé 1dm3). Dzieki zwiazkowi (5.3) gestosci ziaren fraktalnych z wymiarem D)y, rozpraszanie
niskokatowe promieni rentgenowskich (Small Angle X-Ray Scattering, SAXS), ktore odbywa
sie na zmianach gestosci elektronowej, umozliwia wyznaczanie wymiaru Dj;. Chociaz fraktalne
ziarna nanokrystalicznych SiC' i diamentu sa do$¢ odporne mechanicznie, przyltozenie duzego
nacisku podczas zageszczania proszku tamie galezie fraktala i zmienia mikrostrukture proszku.

W tym rozdziale przedyskutowany zostanie wplyw ci$nienia na mikrostrukture nanoproszkow

SiC i diamentu zbadany przy pomocy rozpraszania niskokatowego.

5.4.1 Material, eksperyment i analiza danych

Do pomiaréw rentgenowskiego rozpraszania niskokatowego (SAX S) i ultraniskokatowego (USAXS)
uzyto szesciu zestawdéw probek nanokrystalicznych SiC (4) i diamentu (2). Kazdy z 6-ciu
zestawow sktadal sie z szesciu probek tego samego materiatu zageszczonych w prasie izostaty-
cznej w cisnieniach 0.03, 0.13, 0.22, 0.64, 0.96 i 6.3 GPa. Pierwszych pie¢ ci$nieni otrzymano w
prasie recznej, najwyzsze - w prasie hydraulicznej. Pomiary przeprowadzono na dwoch liniach
synchrotronu DESY w Hamburgu. Na linii B1 (rozpraszanie niskokatowe, por. §5.1.4.2) zmier-
zono krzywe SAS w zakresie ¢ € 0.03 + 1A=L, Linia ultraniskokatowa BW4 umozliwita rozsz-
erzenie zakresu mierzonego rozpraszania na ¢ € 0.001 + 0.03A~!. Na obu stacjach badawczych
zainstalowane s dwuwymiarowe detektory drutowe o rozdzielczosci 512 x 512 punktow i uktad
do prowadzenia wigzki rozproszonej w prozni. Otrzymany z detektora dwuwymiarowy profil

niskokatowy (rys. 5.16) zostal zintegrowany do jednowymiarowej krzywej.

5.4.1.1 Wyznaczanie $redniego rozmiaru krysztalow

Srednia wielkos¢ drobin (krystalitow) okresla sie z profilu niskokatowego uzywajac przyblizenia
Guinier [12, str.126]:

2(R 2
log,0I(q) = 4 <3 ) log,( e + const, (5.4)
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Figure 5.15: Ziarna fraktalne moga by¢ bardzo duze chociaz sktadaja sie z nanokrysztalow.
Zachowuja wlasnoscei wlasciwe dla skali nano pomimo, ze widaé je golym okiem (to na zdjeciu
ma ok. 0.01 mm $rednicy, czyli tyle co punkt drukarki atramentowej). Gestosé ziarna fraktalnego
nie jest stata, lecz maleje z odlegloscia od jego $rodka jak rP»—3. Taka struktura jest dosé
odporna mechanicznie - zalamuje sie dopiero w cidnieniu kilku tysiecy atmosfer. Na zdjeciu
nanokrystaliczny SiC (#k1).

a) b)

Figure 5.16: Profile rozpraszania niskokatowego (a) luznego nanokrystalicznego proszku SiC
(b) gestego, wysokocisnieniowego spieku SiC.
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Figure 5.17: Wyznaczanie rozmiaru R krystalitow z SAS metoda Guinier. (b) Krzywa SAS

27

wykresla sie w skali log I(¢?) i bada nachylenie odcinka odpowiadajacego wartogciom ¢ ~ =

(a) Rejon krzywej SAS, gdzie ¢ ~ 2T mozna poznaé¢ po zalamaniu widocznym w skali log-log

R
(por. § 3.4.3).

gdzie I(q) jest analizowana krzywa niskokatows. Po wykresleniu jej jako logarytmu dziesietnego
natezenia w funkcji kwadratu wektora rozpraszania (tzw. krzywa Guinier, rys. 5.17b), $redni

rozmiar drobin otrzymujemy ze zwiazku:

3
= ~ 2.62 5.
(8= [ ope = 2028, :5)

gdzie pg jest zmierzonym nachyleniem krzywej Guinier w poblizu wartosci wektora rozpraszania

speliajacych warunek qR =~ 27, rys. 5.17a. Obszar g ~ %T jest tatwy do rozpoznania na krzywej
S AS wykreslonej w skali log-log, gdyz ogranicza od lewej zakres ¢, gdzie spelnione jest prawo
Porod’a (I(q) ~ q=%), por. §3.4.3. Na rys. 5.17a obszar ten zaznaczono elipsa.

5.4.1.2 Charakteryzacja aglomeratéw i struktury fraktalnej proszku

Szczegolng cechy rozpraszania niskokatowego jest - obok pomiaréw wielkosci ziaren - mozli-
wos¢ badania obiektow wigkszych niz rozmiar ziarna proszku (lewa cze$é krzywej z rys. 5.17a).
Obiekty te to uktady ziaren pozostajace w pewnych geometrycznych relacjach wzgledem siebie.

Spodziewane relacje to:

1. Brak jakichkolwiek relacji. Luzny proszek z niepowiazanymi, stosunkowo odlegtymi od
siebie ziarnami, najlepiej zawiesina drobin w cieczy. Krzywa SAS takiego ukitadu dla

q <K (27”) powinna mie¢ state nachylenie p = 0.

2. Aglomeraty ziaren. Czesé ziaren zwiazana w “super ziarna” o wielokrotnie wiekszym rozmi-
arze niz ziarna pierwotne (krystality). Krzywa SAS powinna sktada¢ sie z segmentéw o
nachyleniu wlasciwym dla GSD kazdego “podproszku”, wystepujacych w obszarze q wlas-

ciwym dla §redniego rozmiaru ziarna (lub aglomeratu) kazdego “podproszku”.
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—P
Probka \ Cisnienie | 0.03GPa [ 0.22GPa | 0.64GPa [ 0.96GPa | 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

Table 5.3: Nachylenie —p wysokokatowej czesci krzywej SAS dla szeregu probek SiC' i diamentu
zageszczanych w pieciu réznych cisnieniach. Nachylenie jest z reguly bliskie p = —4 i nie widaé
jego systematycznej zaleznosci od ci$nienia.

3.

Fraktale masowe. Rozgalezione aglomeraty ziaren mogace osiagaé¢ rozmiary poréwnywalne
z objetoscia probki (rys. 5.15). Rozpraszaja jak pojedyncze ziarna ale o zmiennej gestosci.
Gestos¢ fraktala masowego o wymiarze D) jest funkcja odleglosci od jego centrum: p(r) =

?}E:; = 7"?—3]” = rPm=3_ Rozpraszanie na takich strukturach daje, wedtug [43], nachylenia

krzywej niskokatowej p = —Djy.

Krzywa niskokatowa posiada typowo trzy rejony niosace trzy rézne informacje:

czesé wysokokatowa o - zazwyczaj - stalym nachyleniu wlasciwym dla formy rozkladu

wielkosci ziaren proszku (por. §3.5.7),

zagiecie (zakreslone elipsa na rys. 5.17a), ktorego wykreslenie w postaci krzywej Guinier

(rys. 5.17b) pozwala na wyznaczenie $redniego rozmiaru ziarna w proszku,

czes¢ ultraniskokatowa, ktorej nachylenie pozwala okreslié masowy wymiar fraktalny struk-

tury tworzonej przez ziarna proszku i/lub aglomeracje ziaren.

5.4.2 Wyniki

Wyniki pomiaru nachyleri pierwszej czesci krzywej SAS (rozktad wielkosci ziaren) podano w

tabeli 5.3. Badane przez nas nanometrowe proszki SiC' i diamentu niezaleznie od ci$nienia, w

ktorym zageszczano probke wykazuja zawsze podobne nachylenie bliskie p = —4. Swiadczy to o

niezmienno$ci 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 5.4. W przypadku dwoch probek (157k i

ew3k), ktorych mikrostrukture badano niezaleznie na podstawie profilu linii bragowskich w

§5.3, podano odpowiednie wartosci éredniego rozmiaru krystalitow (R) prage. Istnieje system-

atyczna zaleznos¢ miedzy rozmiarami wyznaczonymi z maksiméw niskokatowych i bragowskich:

pierwsze z nich sg zawsze nieco wicksze.
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’ Probka ‘ —bc ‘ (R)gas ‘ (R) Bragg ‘
SiC 157k 146.12 324 27A
SiC ew3k 141.69 314 24K
SiC k9 1819.7 | 112A -

SiC 493-158-3 | 1701.1 | 108A -
diament al6 135.9 31A -
diament atm 123.71 294 -

Table 5.4: Wyniki pomiaréw §redniego rozmiaru ziarna metoda Guinier. Pokazano zmierzone
nachylenie krzywej Guinier —pg oraz odpowiadajacy temu nachyleniu rozmiar (R) gas. Dla
poréwnania podano $redni rozmiar krystalitu wyznaczony z profilu linii bragowskich (§5.3)
(R) Bragg- Istnieje dobra zgodno$¢ rozmiaréw mierzonych obiema technikami, z systematyczna
odchytka w gore w przypadku danych SAS.

—p Dy

Probka \ Cisnienie | 0.03GPa | 0.22GPa | 0.64GPa | 0.96GPa | 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

Table 5.5: Nachylenie —p ultraniskokatowej czesci krzywej SAS w zaleznosci od cisnienia, w
ktorym zageszczano nanokrystaliczne proszki SiC i diamentu. Nachylenie w najmniejszym
ci$nieniu odpowiada masowemu wymiarowi fraktalnemu proszku Dj;. Spadek nachylen w cisnie-
niu 0.64 GPa $wiadczy o zalamywaniu sie struktur fraktalnych (wszystkie probki). Ponowny
wzrost nachylenia w cignieniu 6.3 G Pa (probki 157k, ew3k, al6 i atm) jest spowodowany tworze-
niem sie aglomeratéow ziaren.

Nachylenie czesci ultraniskokatowej krzywej SAS informuje m.in. o wymiarze fraktalnym
struktury tworzonej przez ziarna proszku. Nachylenia tej czesci SAS w zaleznosci od ci$nienia
uzytego podczas przygotowania probek podano w tabeli 5.5. Pie¢ na sze$¢ badanych prébek
posiadalo fraktalng strukture ziaren o wymiarze Dj; pomiedzy 1 i 2. Jedynie proszek o na-
jwiekszych ziarnach (k9, (R) ~ 112A) ma wymiar Djy; mniejszy od jednosci, co oznacza krotkie,
jednowymiarowe ciagi pozlepianych ziaren. Wida¢ wyrazna zalezno$¢ wymiaru fraktalnego od

ci$nienia przyltozonego podczas formowania probek.
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Figure 5.18: Fraktalna (Dj; = 1.85) struktura nanokrysztalow SiC na zdjeciu SEM (a) oraz
jako czes¢ krzywej niskokatowej (b) o stalym, utamkowym nachyleniu p = —Djy; = 1.85. Po
przyltozeniu nacisku fraktal zaczyna sie lamacé 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 inter-
ferencyjne, ktore $wiadczy o tendencji do periodycznego uktadania sie uwolnionych krystalitow.
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5.4.3 Dyskusja wynikéw i wnioski
5.4.3.1 Pomiar rozmiaru ziarna i zanieczyszczenn powierzchni

Poréwnanie wartosci $redniego rozmiaru ziarna zmierzonego w dwoch eksperymentach: (i) dyfrakeji
bragowskiej i (ii) rozpraszania niskokatowego przeprowadzonych dla tego samego proszku moze
dostarczy¢ informacji na temat substancji zaadsorbowanych na powierzchni nanokrysztalow.
Jest to mozliwe, gdyz oba doswiadczenia wyznaczaja rozmiar ziarna bazujac na nieco innych

mechanizmach fizycznych:

o Wielko$¢ ziarna wyznaczana z profilu linii bragowskich ma znaczenie rozmiaru koher-
entnie rozpraszajacej struktury krystalicznej. Wktady rozproszenn pochodzace od atomow
zwiazanych na powierzchni nanokrysztatu ale nie znajdujacych w weztach jego sieci krystal-
icznej znosza sie wzajemnie nie uczestniczac w konstruktywnej interferencji. Nie stanowia
one sktadnika bragowskich maksiméw interferencyjnych, dlatego pomiar szerokosci tych
maksiméw moéwi o rozmiarze nanokrysztatu “netto”, bez otoczki obcych molekut zwiazanych

na jego powierzchni.

e Rozpraszanie niskokatowe odbywa sie na réznicach gestosci elektronowej, w proszkach - na

granicach ziaren®. Dla niskokatowego maksimum hkl = (000) padajace promieniowanie
jest przez atomy “uginane w przod”, a tym samym fazy fal rozproszonych na wszystkich
atomach automatycznie spetniaja warunek konstruktywnej interferencji. I to niezaleznie od
pozycji atomu (w sieci krystalicznej lub poza nia). Dlatego S AS nie jest czule na strukture
atomowa materialu i otrzymywany ta technika rozmiar ziarna jest rozmiarem “brutto”,
czyli uwzglednia krystalit tacznie ze wszystkimi zaadsorbowanymi na jego powierzchni

molekulami.

Zgodnie z powyzszym, réznica AR = Rsas — Rpragg rozmiaréw wyznaczanych dla tych samych
proszkoéw z linii bragowskich i z krzywych S AS powinna odpowiadaé grubosci otoczki nanokrysz-
tatu zlozonej z zaadsorbowanych na nim obcych atoméw (rys. 5.19a). Trzeba jednak wyraznie
powiedzie¢, ze do zaobserwowania tak nieznacznych réznic rozmiaru konieczna jest niezwykle
ostrozna analiza danych do$wiadczalnych. Np. sama obecno$é btedéow utozenia powoduje posz-
erzenie linii odpowiadajace znacznie wiekszym réznicom rozmiaréw niz spodziewana grubosé
zanieczyszczen okolokrystalicznych. Dlatego autor odwazyt sie poréwnywaé rozmiary ziaren
otrzymanych z danych niskokatowych wylacznie z rozmiarami pochodzacymi z metody ab ini-
tio wyznaczania rozkltadu wielkosci ziaren (metoda ta uwzglednia obecnosé bledoéw utozenia w
strukturze, por. §5.2).

Na podstawie systematycznej roznicy AR = Rgas — Rprqgg mozna przypuszczac, ze badane
probki nanokrystalicznego SiC' posiadaly na swojej powierzchni warstwe obcych molekul o

grubosci ok. 3A, tab. 5.4. Prosty eksperyment przeprowadzony w czasie przygotowywania probek

60czywiscie w rzeczywistosci promieniowanie podlega jednakowym prawom niezaleznie od kata i zawsze
rozprasza sie¢ na elektronach w catej objetosci probki. Uzasadnienie uproszczenia mozna znalezé w réwnaniu
Debye’a: male odleglosci miedzyatomowe R (wewnatrz jednego ziarna) wnosza w obraz dyfrakcyjny wolnozmi-

singR
R

enne w obszarze niskokatowym skladowe i profil SAS efektywnie formuja sktadowe pochodzace od duzych

odleglosci migdzyziarnowych (szybkozmienne w obszarze niskich katow).
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Figure 5.19: a) Sredni rozmiar (R) nanokrysztatéw SiC zmierzony na podstawie linii bragows-
kich SiC byl o ok. 6A mniejszy od rozmiaru wyznaczonego z rozpraszania niskokatowego tego
samego materiatu. Réznica mogltaby pochodzié¢ od zaadsorbowanego na powierzchni nanokrysz-
talow powietrza (promien 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.

nanokrystalicznego SiC do pomiaréw dyfrakcyjnych pozwala na stwierdzenie, ze na powierzchni
ziaren adsorbuje sie powietrze: nanoproszek umieszczony w eksykatorze prézniowym podczas
wypompowywania zen powietrza gwaltownie “wrze” przez kilkanascie sekund. Po doprowadze-
niu powietrza na kilka minut i ponownym jego odpompowaniu wrzenie nastepuje znow, ale jest
stabsze. Rzeczywiscie, promieni kowalencyjny azotu i tlenu wynosi ok. 0.75A, a wiec catkowita
dlugosé czasteczki Ny i Oy wynosi ok. 3A. Odpowiada to zmierzonej dyfrakcyjnie grubosci
otoczki molekularnej na nanokrysztatach SiC, rys. 5.19a. Hipoteze o zaadsorbowanym na
nanokrysztatach powietrzu potwierdzaja takze pomiary TGA (Thermal Gravity Analysis) w
polaczeniu ze spektrometria masowa: nanokrysztaly po wygrzaniu w prozni staja sie lzejsze o
mase odpowiadajaca w przyblizeniu pojedynczej warstwie czasteczek gazu na swej powierzchni
(tlen i azot maja zblizone masy czasteczkowe). Obok azotu i tlenu emitowane sa NO, NOs,
CO, COs i H>0. Na rysunku 5.19b pokazano spadek ubytek masy nanoproszku w trakcie jego
wygrzewania w strumieniu gazéw szlachetnych: argonu i helu, unoszacych z materiatu uwolnione

zanieczyszczenia.

5.4.3.2 Przemiany mikrostruktury proszku w czasie wysokocisnieniowego zageszcza-
nia
Proces zageszczania nanoproszkow polikrystalicznych, mozna podzieli¢ na pieé etapow [44]:

1. Wyjsciowy material sktada sie z mieszaniny pojedynczych ziaren, ich taricuchéw i aglom-
eratow. Stopienn zageszczenia jest maly i proces przebiega dzieki elastycznosci wiazan
pomiedzy ziarnami. Na tym etapie wyjéciowa sie¢ ziaren odksztalca sie elastycznie ale

ziarna nie przemieszczaja sie wzgledem siebie.
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2. Zageszczanie przyspiesza z powodu odksztatcen kwazi-plastycznych. Sieé¢ ziaren deformuje
sie i przebudowuje poprzez poslizgi i obroty ziaren. Przemieszczanie ziaren w nanoproszkach
jest ograniczone duzymi sitami tarcia ziaren. Opory spowodowane tarciem sg znaczne ze
wzgledu na liczne punkty kontaktéw miedzy ziarnami.

To zachowanie moze by¢ poréwnane do przekroczenia granicy plastycznosci w ciatach
statych. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze nie jest ono powodowane wlasnosciami sieci krystal-

icznej czy jej defektow lecz wlasno$ciami powierzchni i granic ziaren.

3. Sie¢ ziaren odksztalca sie elastycznie i plastycznie do momentu, kiedy nacisk osiagga wartosé
krytyczng - “granice ptyniecia”. W tych warunkach cisnienia pekaja wigzania pomiedzy
poszczegblnymi ziarnami. Sktadowa Scinajaca przytozonego nacisku powoduje przemieszczenia
ziaren i zapadanie duzych poréw. Przebudowa struktury ziaren i makroskopowa deforma-
cja poréw zwieksza liczbe kontaktow miedzy ziarnami. Stykajace sie ziarna obracaja sie i

slizgaja aby osiaggna¢ minimum energii powierzchniowe;j.

4. Proszek stale zageszcza sie w miare postepu kwazi-plastycznej przebudowy uktadu ziaren.
Zageszczanie przebiega wzglednie szybko dopoki material nie osiagnie gestosci bliskiej

wartosci teoretycznej.

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

jednolity material.

Pierwszy etap, ktéry nie powoduje jeszcze przemieszczania ziaren a jedynie naprezenia ich sieci
krystalicznej nastepuje dla badanych nanoproszkéw SiC'i diamentu w ci$nieniach ok. 0—0.2 GPa
(tab. 5.5 i rys. 5.18b i ¢). W ci$nieniu 0.6 GPa obserwuje si¢ pierwsze istotne zmiany struk-
tury fraktalnej ziaren - jest to drugi etap zageszczania. We wszystkich badanych proszkach
(tab. 5.5) stwierdzono zmniejszenie masowego wymiary fraktalnego Dy, co jest spowodowane
zalamywaniem si¢ w tym ci$nieniu wlékien pozrastanych nanokrysztatow. Proszek gwaltownie
zmniejsza swoja objetos¢. Trzeci etap zageszczania zaobserwowano w cisnieniu ok. 6 GPa. Za-
konczony zostaje proces degradacji struktury fraktalnej. Proszek sktada sie badZz z osobnych
ziaren badz z bardzo krétkich ich taiicuchéow, ktore przemieszczaja sie wzgledem siebie szuka-
jac orientacji minimalizujacej energie powierzchniowa. Dla jednej z probek SiC' (rys. 5.18¢)
zaobserwowano niewielkie maksimum interferencyjne wskazujace na tworzenie sie periodycznej
sieci ziaren w proszku. W czterech z szesciu probek, w najwyzszym cisnieniu 6.3 G Pa, nachyle-
nie ultraniskokatowej czesci krzywej SAS bylo wieksze niz w minimalnym ci$nieniu (tab. 5.5).
Jest to spowodowane tworzeniem sie¢ z rozbitych fraktali gestych aglomeratéw ziaren o rozmi-
arach kilkuset nm. Czwarty i piaty etap zageszczania nie zostaly osiagniete dla przytozonych w
eksperymencie cisnien.

Fraktalno§é struktury proszkéw nanokrystalicznych jest faktem waznym ze wzgledu na za-
stosowania. Wytrzymala mechanicznie (nie degraduje sie do 2000 atmosfer!) sie¢ obiektow o

rozmiarach kwantowych pozwalajaca zwiazaé (i uwolni¢) na swojej powierzchni tyle gazu ile
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sama wazy' (czyli okoto 1dm? na kazdy gram nanoproszku) posiada wiele potencjalnych zas-
tosowan. Jednym z nich jest bezpieczne, niskoci$nieniowe przechowywanie materiatéw pednych
(np. wodoru). Wazna jest przy tym nie tylko powierzchnia aktywna ale i sama budowa frak-
tala (gesto$¢ malejaca od centrum ziarna), ktoéra pozwala na szybkie uwalnianie duzego stru-
mienia czagstek. Innym przyktadem zastosowan fraktalnych ziaren nanometrowych jest optoelek-
tronika. Swiecacy na niebiesko porowaty krzem z wodorem zwigzanym na swojej powierzchni
wywolal swego czasu duze poruszenie wsrod fizykéw szukajacych zrodel niebieskiego swiatta.
Spiekanie z nanoproszkow gestych, supertwardych i plastycznych ceramik wymaga ich zageszcza-
nia, a wiec znajomosci mechanizmu i warunkéw w jakich fraktale nanokrysztatow sie degraduja
[AS]A6][ATIAS][A9][50][51][52]- Pokazano, ze nastepuje to w izostatycznym cisnieniu rzedu kilku
GPa.

5.5 Wplyw ci$nienia na strukture nanokrysztaléow GaN

5.5.1 Wprowadzenie

Relaksacja naprezen sieci krystalicznej w nanometrowych polikrysztatach azotku galu jest pro-
cesem, ktory jednoczesnie zmienia strukture i mikrostrukture tego materiatu. W odréznieniu od
materialow supertwardych, takich jak weglik krzemu czy diament (por. [53][54]), nanokrysztaly
GaN ulegaja odksztalceniom plastycznym wobec stosunkowo niewielkich® sit przyktadanych do
ich Scian. Naprezenia sieci krystalicznej relaksuja wtedy poprzez ruch dyslokacji, poczatkowo
wzdluz plaszczyzn (0001), gdyz te maja w strukturach hexagonalnych najmniejsza energie ak-
tywacji. Przemieszczenia plaszczyzn krystalicznych w tym kierunku zmieniaja sekwencje poli-
typowa krystalitu (a wiec jego strukture) co stanowi mierzalny metodami dyfrakcyjnymi slad
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 doswiadczalnych zmierzonych dla GaN we wzrastajacych

ci$nieniach niehydrostatycznych (por. [55][56][57] oraz [58]).

5.5.2 Material i eksperyment

Zbadano nanokrystaliczny proszek GaN o ziarnach wielko$ci 20 nm zsyntezowany z polimerdéw
metaloorganicznych [34]. Nanokrysztaly zostaly poddane dziataniu wysokiego ci$nienia, do
20 GPa, w komorce diamentowej (Diamond Anvil Cell, DAC) w temperaturze pokojowej, rys.5.9.
Dane dyfrakcyjne zebrano w geometrii z ustalonym katem detektora czutego na fotony o réznych
energiach (energy dispersive), por. paragraf 5.1.4.1. Zewnetrzny nacisk byl przenoszony na
nanokrysztaly GaN bez posrednictwa osrodka cisnieniowego (warunki niehydrostatyczne). Po-

miar ci$nienia odbywal sie poprzez badanie parametru sieci zlota, dodanego w niewielkiej ilosci

"Dla ziaren o érednicy 20A.

8Nanoproszek GaN éciskany w warunkach niehydrostatycznych ulega odksztatceniom plastycznym w cignieni-
ach rzedu pojedynczych G Pa podczas gdy odksztalcenia nanokrysztatow SiC i diamentu sa wylacznie elastyczne
przynajmniej do ci$nien rzedu 40 GPa (tyle wynosi najwicksze uzyskane przez nas ci$nienie).
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Figure 5.20: Dyfraktogramy proszkowe tej samej probki nanokrystalicznego GaN mierzone w
warunkach normalnych w DAC: przed (linia przerywana) i po przylozeniu a nastepnie zdjeciu
cisnienia 20 GPa.

do probek GaN.
Zaobserwowano zmiane wzglednych natezeni linii dyfrakcyjnych polaczona z ich silng defor-
macja i podniesieniem poziomu tta, rys. 5.20. Wskazuje to na strukturalne przemiany w azotku

galu w warunkach silnych naprezen.

5.5.3 Model wprowadzania bledéw ulozenia

Btedy utozenia moga by¢ wprowadzane do krysztalow o strukturze najgestszego upakowania
podczas ich wzrostu badz wskutek relaksacji naprezen sieci krystalicznej. Podczas wzrostu
nowych warstw krysztatu nie ma ograniczen co do wyboru pozycji politypowych tych warstw,
dlatego tworzaca sie struktura bltedéw ulozenia moze by¢ dowolna (w szczegdlnosci mozliwe
sa bledy typu extrinsic, por. 5.1.2). Inaczej jest w przypadku istniejacego juz krysztatu z
naprezeniami sieci: dla ich roztadowania musi nastapic¢ jej czesciowa rekonstrukcja (odksztalce-
nie plastyczne). Jednak nie kazdy mechanizm dyslokacyjny, ktory rekonstrukcje umozliwia jest
jednakowo prawdopodobny. W strukturach najgestszego upakowania, szczegélnie zawierajacych
bledy ulozenia, najbardziej prawdopodobna plaszczyzna poslizgu to (0001) [59, str.587]. Dlatego
w warunkach stopniowo wzrastajacego nacisku (a wiec i naprezen) w pierwszym rzedzie mozna
oczekiwaé poslizgow wzdluz tych wlasnie plaszezyzn (w coraz wyzszych ci$nieniach uruchamiaé
sie beda réwniez mechanizmy dyslokacyjne dla ptaszczyzn krystalicznych o wiekszych energiach
aktywacji ruchu dyslokacji). Poslizgi wzdtuz plaszczyzn (0001) oprocz niskiej energii aktywacji

maja tez te szczegolna ceche, ze przemieszezenie (czyli wektor poslizgu) nie musi byé rowny wek-
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torowi translacyjnemu sieci [59, str.588|. Czesciowe przemieszczenie zmienia strukture politypowq
krysztatu i daje tym samym szanse obserwacji postepéw procesu relaksacji naprezeri metodami
dyfrakecyjnymi. Wykorzystujac prosty model przesunie¢ warstw (0001) i opisane w paragrafie
4.2.1 obliczenia ab initio dyfrakcji na nanokrysztalach postaramy sie przesledzi¢ proces pow-
stawania btedéw ulozenia spowodowany naprezeniami sieci krystalicznej w czystej strukturze
2H na przykladzie nanokrysztatow azotku galu.

Aby wyjasni¢ obserwowane doswiadczalnie zmiany dyfraktograméw GalN przyjety zostal
prosty model powstawania btedéw ulozenia w wysokim cisnieniu niehydrostatycznym. W pier-
wszej fazie zageszczania proszku nanokrystalicznego ziarna przemieszczaja sie wzgledem siebie
formujac uktad zblizony do najgesciej upakowanego. W tej fazie mamy do czynienia z tamaniem
ewentualnych struktur fraktalnych ziaren i gwaltownym zmniejszaniem objetosci probki. Po
zakoniczeniu tego procesu ziarna proszku zostaja “uwiezione” w swoich polozeniach przez swych
sasiadéw. Dalsze zwiekszanie nacisku nie powoduje juz gwaltownego zapadania sie¢ materiatu
- pojawiaja sie natomiast silne naprezenia. Wobec braku osrodka cisnieniowego nanokrysztaty
oddziatywaja ze soba bezposrednio. Naprezenia powstajace w punktach styku ziaren relak-
suja poprzez poslizgi wzdtuz plaszczyzn (0001). Obserwuje sie, ze deformacja krysztatu przez
poslizg jest niejednorodna [59]. Mamy do czynienia z jednoczesnymi poslizgami wzdtuz wielu
rownoleglych ptaszczyzn krysztalu, pomiedzy ktorymi istnieje niezdeformowana jego czesé. W
nanokrysztatach ptaszczyzny te sa sila rzeczy nieodleglte i w granicznym przypadku caty pro-
ces deformacji plastycznej mozna przedstawi¢ jako ciag przesunie¢ pojedynczych warstw (0001)
przy zachowaniu niezmienionego polozenia wszystkich atoméw nienalezacych do aktualnie prze-
suwanej warstwy.

Proces przesuwania pojedynczych plaszczyzn (0001) prowadzi do zmian sekwencji polity-
powej w krysztale, rys. 5.21. Jednak nie wszystkie sekwencje politypowe mogace sie pojawié
w opisywanym procesie sa dozwolone: dwie sasiednie plaszczyzny nie moga by¢ w tych samych
pozycjach (...AA..., ..BB..., ...CC...). Z racji tych ograniczeni uwzglednione moga by¢ tylko
przesuniecia nie prowadzace do zabronionych konfiguracji warstw. Jak tatwo stwierdzi¢ tylko
czysta struktura hexagonalna (2H) daje catkowita swobode wyboru miejsca pierwszego prze-
suniecia: 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 para-
graf 5.1.1), dzieki czemu sama moze przej$é do alternatywnej pozycji (np. z B do C lub z A do
C). Po wprowadzeniu pierwszego i nastepnych bledow ulozenia rosnie liczba warstw kubicznych
w zwiazku z czym w procesie relaksacji naprezen zwieksza sie ilo$¢ przesunieé¢ niedozwolonych.
Proces ten, prowadzony w opisany sposob, zbiega do struktury catkowicie nieuporzadkowanej,
rys. 5.22. Struktura nieuporzadkowana sktada sie z mieszaniny domen typu 2H i 3C o réznej
dlugosci, (por. paragraf 5.1.2.2).

Przeciwnie do czystej struktury 2H , czysta struktura 3C' gwarantuje niemal calkowita odpornosé
na przesuniecia wprowadzane wedlug proponowanego modelu. W strukturze kubicznej prawie
kazda warstwa sasiaduje z dwiema innymi, bedacymi w roéznych pozycjach (np. ABCABCABC:
A sasiaduje z B i C, B sasiaduje A i C, C sasiaduje z A i B), co zmusza jg do pozostawania

w pozycji wyjsciowej, gdyz dowolne jej przesuniecie powodowataby powstanie zabronionej sek-
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Figure 5.21: Model powstawania bledow ulozenia poprzez indukowane naprezeniami (F') prze-
suniecia warstw hexagonalnych (0001) w GaN. Przesuniecie pojedynczej warstwy (tutaj z
pozycji B na A) powoduje silna zmiane sekwencji politypowej (z ...che... na ...hhh...). Z racji
ograniczen krystalograficznych mozliwe sa tylko takie przesuniecia, ktére nie prowadza do sek-
wencji niefizycznych (np. ABCABBCABC). W tle zdjecie nanokrysztatu wykonane technikg
HRTM.
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Figure 5.22: Przebieg symulacji wprowadzania btedéw ulozenia do ziarna o wyjsciowej strukturze
2H wedlug modelu przesunie¢ warstw (0001). Sekwencja 60 warstw odpowiada krystalitom o
érednicy okoto 150A. Lewa kolumna wydruku to krok symulacji, srodkowa: chwilowa struktura
politypowa (warstwy h zacienione), prawa: hexagonalnosé¢ krysztatu. Brakujace kroki symulacji
odpowiadaja (zablokowanym) probom dokonania niefizycznego przesuniecia.

wencji dwoch identycznych warstw. “Prawie” kazda, gdyz dwie warstwy powierzchniowe maja
tylko jednego sasiada, a co za tym idzie - mozliwo$¢ relaksacji naprezenia przez przesuniecie
do innej pozycji. Powierzchnia jest jedynym miejscem, gdzie moga tworzy¢ sie bledy uloze-
nia. Pomimo tego, ze w przypadku krysztaléow nanometrowych dwie warstwy powierzchniowe
stanowig istotng czes¢ wszystkich warstw krysztatu, rozporzadkowanie struktur 3C poprzez prze-
suniecia pojedynczych warstw jest zdecydowanie trudniejsze niz jakichkolwiek innych politypow,
rys.5.23.

Symulacje wprowadzania jednowymiarowego nieporzadku prowadzono wedlug nastepujacego

algorytmu:

1. Ustal wyjsciowa sekwencje politypowa
np. 19-warstwowa sekwencja 'BA BCAB ACBACB CAB ACBA’, jak na rys. 5.21

2. Wybierz losowo warstwe - kandydata na przesuniecie



CHAPTER 5. PRZYKEADY DOSWIADCZALNE 155

0 XCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCeX 0.0000
30 xRhccceccecccceeccceecceeccecceeccececececcecccecccccCeccCCecCCeCCCCCeeex 0.0167
59 xRhcceeccccccecccececececeeccccCcceeCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCeeeaex 0.0167
95 xhcceceeccceccececcceccececececcccCccececCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCCeX 0.0167
130 xhccccceccccecceccecccceccccceccceccceccccecccccccceccceccccccechx 0.0333
137 xhhccccecccccceccecccccccccccceccccccccceccccccccecccecccccccechx 0.05

158 xhhcccccccceccecccccccccceccccecccceccececcccccccecccecccccccchhx 0.0667
168 xhhccccecccceccccecccececccecccecccceccececcceccccecccececccccchhex 0.0667
184 xhhcccceccccceccececcccceceecccecccccccceccccceccceccceccccccchhx 0.0667
185 xhhcccceccccceccececccecececcceccccecccceccecceccceccceccccecchhex 0.0667
187 xhhccccecccccccccececccecccecccccccceccceccccecccccccceccechheex 0.0667
192 xhhccccecccccccccecccceccccecccccccccccccecccceccccccccecccchheeex 0.0667
205 xhhccccccececcccccececcccccccccceccccceccecccccccceccecchhechx 0.0833
207 xhhcccccccceccccccccceccccccccecccccccceccecccccecceccchhecchx 0.0833
212  xhhccccecceccecceecccccecceecceeccccccccecceccecceccecchhecechx 0.0833
217 xhccecccccecceccccceccceccccccccccccceccccccccccccccccchhecechx 0.0667
247 xhcccccccccceccccceccceccccccccccceccccccccccccccccccchheechhx 0.0833
250 xhcccccccccccccccecccccccccccccceccccccccccccccccccchhecechhx 0.0833
257 xhcccccccccccccccecccccccccccccccccccccccccccecccccccchhechhx 0.0833
258 xccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccecccccccchhechhx 0.0667
280 xcccccccccccccccccccccccccccccccecccccccecccccccccccchheecchhx 0.0667
282 xcccccccccccccccceccccccccccccccccecccccccccccccccchhecechhx 0.0667
289 xccccccccccccccccecccecccccccceccccccccccccccccccccechhecechhx 0.0667
306 xhcccccccccceccccceccecccccccccccccceccccccccccccccecchhecechhx 0.0833
316 xhcccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccccechheccechx 0.0667
323 xhcccccccececcccccececcccccccccccccccecccccccceccechhecechhx 0.0833
346 xhhccccccccccecccccccceccccccccccceccccccccccccccccecchhecechhx 0.1

349 xhhccccccccceccecceccecceccccccccccccecccccccceccechheccechx 0.0833
352 xhhcccecccecceccccceccececccccccceccccceccccccccccccccccchhecechx 0.0833
358 xhhcccccccccccccccccececccecccecccecccccccccecccecccccchhecceex 0.0667
385 xhhcccccccccccccceccececccecccccccceccceccccecccecccceccchheceex 0.0667
387 xhcccccccecccccccccccecccecccccccccccccccccecccecccccccchheccex 0.05

391 xhccceccccccccccccccceccccecccccccecccccecccecccecccccccchheccex 0.05

395 xhhccccccccecccccccccecccccccceccccccccecccccccceccccccchheceex 0.0667
408 xhhccccccccccccceccccccceecccccceeccccccceccccccccechhecceex 0.0667
410 xhcceccccceccecccccecccecccccecccccccccecccceccccecccecchhecceex 0.05

413 xhhccccccccccecccceccecccceccceccccccccccccecccecccccchhecceex 0.0667
415 xhhccccccccccccccecccccceccccccccccccccccceccceccccccchheccex 0.0667
417 xhhccccccecccccccceccecccecccccccceccccccccceccceccccccchhecceex 0.0667
430 xhhcccccccccceccccecceccceccccccceccccccccecccecccccecchhecceex 0.0667
432 xhhccccccccccccccccceccccecccccccecccceccceccceccccecchhecceex 0.0667
439 xhccecccccecceccccceccceccccccceccccccccccccccccccccecchhecceex 0.05

440 xhcccccccccccccccecceccccecccecccecccccccccecccecccechhecceecex 0.05

456 xhcccccccccccccccccccccceccccecccccccccccceccceccccchhecceeex 0.05

458 xhhccccccccccccccccceccccecccccccecccccccccecccecccccchhecceeex 0.0667
464 xhhccccccccccccccecceccceccccccceccccccccceccceccccchhecccceex 0.0667
488 xchccccccccccccecceccecccecccccccecccccccceccceccccchhecceecex 0.05

494  xchccccecccceccecccecceccecccecccccccccecceccccceccchhecccechx 0.0667
495 xchcccecccccececccccecccecccccccceccccceccccccccccccccechheccechx 0.0667
497 xchcccecccccccccccccceccccecccecccecccccccccecccecccechhecceeex 0.05

505 xchcccccccceccccccccccccceccccccccccccccccecccecccchheecceeex 0.05

513 xchcccccccccccccccccecccecccccccccccccccccecccecccchheccececeex 0.05

527 xchccccecccecccccccccccccceccecccccecceccccccceccchhecceecccex 0.05

538 xchccecceccccecceccecceccecccecccccecceccecccccecchheccececex 0.05

542 xchccceccccceccccccccececcceccccccccecccccccccecccecchhcececcceeex 0.05

543 xchcccccccccccccccccccccecccecccecccccccccecccechhecceccecceex 0.05

545 xhhhccccccceccccccccceccceccccccccccccccccecccechheccccecceex 0.0833
555 xhchhcccccccccccccccccccecccccccecccccccccecccechhececcecceex 0.0833
557 xhchhccccceccccccecccccccceccecceccecceccccccechheccecececccex 0.0833
563 xhchhcccccccccccccccccccccccecccccecececceccccechheccccecececex 0.0833
592  xhchhcccccecceccecceccecccccceccecceccecceccechheccceceeccceex 0.0833

Figure 5.23: Przebieg symulacji wprowadzania btedéw utozenia do ziarna o wyjsciowej strukturze
3C" wedlug modelu przesunie¢ warstw (0001). Sekwencja 60 warstw odpowiada krystalitom o
grednicy okoto 150A. Lewa kolumna wydruku to krok symulacji, srodkowa: chwilowa struktura
politypowa (warstwy h zacienione), prawa: hexagonalnos¢ krysztatu. Brakujace kroki symulacji
odpowiadaja (zablokowanym) probom dokonania niefizycznego przesuniecia.
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np. 12-tqg warstwe sekwencji 'BA BCAB ACBACB CAB ACBA’, z rys. 5.21

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 sekwencji 'BA BCAB ACBACA CAB ACBA’, doz-

wolonej, jak na rys. 5.21

4. Dokonaj przesuniecia warstwy (biezaca sekwencja zmienia sie)
nowa sekwencja jest teraz 'BA BCAB ACBACA CAB ACBA’, jak na rys. 5.21

5. Kontynuuj od kroku 2 z biezaca sekwencja

Prawdopodobieristwo udanego (fizycznego) przesuniecia warstwy w kroku 3-4 jest w zasadzie
proporcjonalne do liczby warstw h w krysztale. Liczba przesunieé¢ okresla stopienn zaawan-
sowania procesu rozporzadkowywania struktury wyjéciowej i jest unormowana do liczby warstw
(Przesuniecia na warstwe, Shifts Per Layer, SPL). Okresla ona liczbe wszystkich przesunied,
czy raczej “prob przesunied”, wlaczajac w to réwniez te nieefektywne.

Proces implementacji btedow ulozenia wedtug zalozonego mechanizmu mozna podzieli¢ na

dwie fazy, rys. 5.24b:
1. wzrost hexagonalnosci w przedziale SPL € (0,1)
2. spadek hexagonalnosci powyzej ~ 1 SPL

Aby wyjasni¢ powody istnienia maksimum hexagonalnosci dla wiekszosci politypow potrzebna
jest doktadniejsza analiza zmian sekwencji politypowych w trakcie procesu wprowadzania btedéw

ulozenia.

5.5.4 Operatory zmiany sekwencji

Zgodnie z przyjetym mechanizmem powstawania bledéw ulozenia, efekt przesuniecia poje-
dynczej warstwy (0001) zalezy od pozycji obu warstw z nia sasiadujacych. W tabeli 5.6 wymieni-
amy wszystkie warianty sekwencji politypowych mogacych powstaé¢ na skutek przesuniecia po-

jedynczej warstwy h dla trzech konfiguracji jej otoczenia:

e przesuwamy samotng warstwe h ("h’ otoczone warstwami typu c):

wynik: chc—hhh, kreacja dwoch dodatkowych warstw h

e przesuwamy pare warstw typu h (hh’ otoczone warstwami typu c):

wynik: chh—hhe, 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—che, wtracenie warstwy ¢ w sekwencje

badz anihilacja dwoéch warstw h, zaleznie od miejsca przytozonego przesuniecia



CHAPTER 5. PRZYKEADY DOSWIADCZALNE

b)
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2H (sekwencja AB),

3C(ABC), 4H(ABCB), 6H(ABCACB) i 8H(ABCABACB) prowadzonego wedlug modelu prze-
sunie¢ warstw (0001). Liczba przesunie¢ zostala unormowana do liczby warstw w krysztale
(Shifts Per Layer, SPL). Niezaleznie od liczby warstw: (a) 50 warstw, ziarno okoto 1204; (b)
10000 warstw, ziarno okoto 2.5 um, wiekszo$¢ politypéw przechodzi w stan catkowitego nieu-
porzadkowania po ~ 10 SPL. Wyjatek stanowi czysta struktura 3C, ktéra osiaga zauwazalna
hexagonalno$é wytacznie w przypadku ziaren nanometrowych. Fluktuacje dla modelu matego
ziarna (a) zwigzane sq ze stabq statystykq: pojedyncze przesuniecie moze powodowaé wzrost
hezagonalnosci nawet o 2 - 100% = 4%.
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oy ’hh’ ’hhh’

L wyjsSciowa sekwencja hc xcchcex | xcchheex | xcchhheex
wyjsciowa sekwencja ABC' | ABCACBA | ABCACABC | ABCACACBA
miejsce przesuniecia | | |
nowa sekwencja ABC ABCBCBA | ABCBCABC | ABCBCACBA
nowa sekwencja hc xchhhex | xchhccex | xchhcheex
wynik h—hhh | hh—hh hhh—hh+h

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

ITI. || wyjsciowa sekwencja hc xcchhhecex
wyjsciowa sekwencja ABC ABCACACBA
miejsce przesuniecia |
nowa sekwencja ABC ABCACBCBA
nowa sekwencja hc xcchchhex
wynik hhh—hh+h

Table 5.6: Mozliwe warianty zmian sekwencji hc politypu spowodowane pojedynczym przesunie-
ciem plaszczyzny (0001) dla trzech wyjSciowych sekwencji: 'h’, hh’ i hhh’.
Fatwo zauwazy¢, ze trzeci wynik jest ztozeniem dwoch pierwszych, mianowicie:

e przejscie: hhh—chc jest przejsciem odwrotnym w stosunku do wyniku pierwszego

e przejscie: chhh—hhch mozna rozlozy¢ na: przesuniecie chh—hhe (wynik drugi) i za-

chowanie skrajnej warstwy h niezmienionej h—h

Analogiczna analiza coraz dtuzszych sekwencji warstw typu h (patrz np. rys. 5.22a) pokazalaby,
ze kazda przemiane sekwencji politypowej krysztatu powstata w oparciu o prezentowany model

przesunieé plaszezyzn (0001) mozna zapisaé jako ztozenie dwoch podstawowych operacji:

G : chc— hhh (5.6)
P : chh — hhc (5.7)

oraz odpowiednich operacji odwrotnych:

G™' . hhh — chc (5.8)
P~' . hhc— chh (5.9)

5.5.5 Rozklad dlugosci domen

Ewolucje rozkladu dtugosci domen najdogodniej jest przesledzi¢ na przykladzie bardzo dlugiej

sekwencji czystego politypu 2H, rys. 5.25.
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e SPL € (0,0.001) W poczatkowej fazie procesu operator G~! dzieli kazda dtuga wyjsciowa
domene 2H na dwie muiejsze (wciaz duze), tworzac jedna izolowana warstwe h (wzrost

liczebnosci domen o dtugosci 1) i dwie warstwy c.

e SPL € (0.001,0.01) W pewnym momencie gwaltownie wzrasta prawdopodobieristwo znalezienia
krotkiej” domeny hexagonalnej i to praktycznie niezaleznie od jej dtugoéci. Nieco bardziej

prawdopodobne sa domeny najkrotsze!'C.

Krysztal osiaga przej$ciowy stan nieuporzad-
kowania, w ktorym rozktad dtugosci domen jest “biaty” (prawdopodobieristwo znalezienia

kazdej dtugosci jest podobne).

e SPL € (0.01,1) W dalszym ciagu nastepuje rozbicie domen o bardzo zroznicowanej
dlugosci na krétsze, o podobnych dlugosciach. Jednoczesnie operator G~ tworzy przy
kazdym podziale domeny jedna izolowana warstwe h, ich liczba jest wiec niepomiernie
wieksza od domen o wiekszych dlugosciach, rys. 5.25b. Przy tej okazji anomalnie wzrasta
tez liczba domen o dtugosci 3, z racji wlasnosci operatora G. Kolejna mozliwa konwersja
jest “doklejenie” wedrujacych domen ’hh’ do powstajacych w duzych ilosciach domen o
dlugosciach 11 3. Zwicksza to prawdopodobieristwo powstania domen 3 i 5 (maksima na
rys. 5.25b). Dokonuje sie inwersja obsadzenn domen o dtugosciach 2 — 3, 4 — 5, itd. na
korzy$é tych nieparzystych.

e SPL € (0.1,10) Réwnolegle operacje P i P~! “rozprowadzaja” nieréwnowagowe domeny
o nieparzystych dtugosciach. W ten sposéb réwnolegle do podzialu domen dluzszych
na krotsze nastepuje konwersja nadreprezentowanych najkrétszych domen w krysztale.

Maksima z rys. 5.25b zanikaja.

e SPL > 10 Nastepuje uformowanie ostatecznego rozktadu wielkosci domen charakterysty-

cznego dla krysztatu catkowicie nieuporzadkowanego.

Proces wprowadzania bledow ulozenia do innych politypow (4H, 6H, 8 H) przebiega podobnie
(rys. 5.26) z tym zastrzezeniem, ze bardzo dlugie domeny hexagonalne nie istnieja w nich od
samego poczatku, wiec przedmiotem dzielenia sg raczej odpowiednie, dtugie domeny 4H, 6H i
8H. Zachowuja natomiast waznos$¢ uwagi na temat konwersji nadreprezentowanych najkroétszych
domen hexagonalnych i tworzenia ostatecznego rozktadu domen struktury nieuporzadkowane;j.
Proces rozporzadkowywania struktury 3C jest w ramach prezentowanego modelu catkowicie
nieefektywny (rys. 5.26-3C). Mozna moéwi¢ o caltkowitej rezystywnosci diugich domen 3C na
wprowadzanie bledéw ulozenia opisywana metoda.

Rownolegle do rozporzadkowywania domen hexagonalnych nastepuje tworzenie (struktura
2H) lub przeksztalcenie (struktury 4H, 6H, 8H) rozkladu wielkosci domen 3C, rys. 5.26,
kolumna II. W przypadku struktury 2H kazdy akt podziatu domeny przy pomocy operatora
G~ tworzy dwie domeny 3C o dtugosci 1 (warstwy typu ¢). Tak wigc od samego poczatku pro-
cesu nastepuje przyrost ich liczby. W innych politypach domeny 3C' wystepuja natywnie, np.

9Krotkiej w poréwnaniu do dtugosci domeny wyjsciowej, tj. dtugosci rzedu kilkudziesieciu warstw.
10Zwlaszcza w przypadku nanokrysztatéw; doktadniejsza dyskusja dalej.



CHAPTER 5. PRZYKEADY DOSWIADCZALNE 160

\\\
—

‘\\\\\\\\\\%\\\\

.
y

.
\
\

\/
.
%///ﬁﬁ/

/
-

.
\
///

1l

o

=

5
.
=

:
/

Figure 5.25: ROZKLAD DLUGOSCI DOMEN (DS, pozioma o§ liniowa) hexagonalnych w trakcie
wprowadzania bledéw ulozenia do krystalitu o strukturze 2H i dtugosci 1000000 warstw. Za-
awansowanie procesu tworzenia nieporzadku wyrazone jest w przesunieciach na warstwe (Shifts
Per Layer, SPL, pozioma o$ logarytmiczna), a jego kierunek zaznaczono strzatka. Liczba domen
(0$ pionowa) zostala unormowana do liczby domen w krystalicie. W skali logarytmicznej (a)
widaé faze procesu (“kanal”), w ktorej spektrum dlugosci domen jest biate. W skali liniowej
(b) wida¢ maksima rozkladu dla domen o dlugosciach nieparzystych (1,3,5). W ostatniej fazie
procesu (SPL > 100) domeny buduja wykladniczy rozktad dlugosci - stan catkowitego nieu-

porzadkowania.
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w 4H maja one dlugoséé 1, i nastepuje tylko ich konwersja do innych dlugosci w okolicznosciach
podobnych do opisanych poprzednio dla domen hexagonalnych.

Pod koniec procesu rozporzadkowywania (SPL > 10) tworzy sie koncowy rozklad wielkosci
domen 3C odpowiadajacy strukturze calkowicie nieuporzadkowanej, identyczny z rozkladem
domen 2H.

5.5.6 Rozklad dtugosci domen krysztalu nieuporzadkowanego

Rozktad dtugosci domen catkowicie nieuporzadkowanego krysztatu jest rozkladem wyktadniczym,
co dobrze wida¢ na rys. 5.26 (prosta linia rozktadu dla SPL > 100 w skali logarytmicznej). Jest

on dany wzorem:

DSD(z) = aexp(—ax), (5.10)
gdzie a = In2. Lub podstawiajac a:
In2

Jest to zgodne z przewidywaniami, poniewaz wladnie taki rozktad dlugosci mialyby domeny
budowane poprzez losowanie kolejnych warstw (h lub ¢) z rownym prawdopodobieristwem!! 0.5,

czyli catkowicie nieuporzadkowane.

5.5.7 Rozklad dlugosci domen w krysztatach nanometrowych

Opis podany w 5.5.5 pozostaje w mocy takze w odniesieniu do krysztaléw nanometrowych, z
tym jednak zastrzezeniem, ze prawdopodobienistwo znalezienia domeny o dtugosci wiekszej niz
rozmiar krysztalu musi znika¢. Nanokrysztaly sa obiektami nie wiekszymi niz kilkadziesiat /kilkaset
nanometrow, co odpowiada 100 — 1000 warstw. W takim przypadku, rys. 5.27, nie obserwu-
jemy (poza najwiekszymi nanokrysztalami) fazy procesu rozporzadkowania z bardzo szerokim
rozkladem dlugosci domen. W dalszym ciagu jest jednak obecna inwersja obsadzeii domen o
dhugosciach 2 — 3, 4 — 5, itd., na korzys¢ nieparzystych. Zostaje ona przelamana, tak jak w
przypadku duzych krysztalow, i tworzy sie ostateczny, wykltadniczy rozklad dlugosci domen

krysztatu nieuporzadkowanego.

5.5.8 Rozklad dlugosci domen a dyfrakcja

Postaé¢ rozktadu dtugosci domen w warstwowym krysztale czesciowo lub caltkowicie nieuporzad-
kowanym ma kapitalny wplyw na jego wtasnosci dyfrakcyjne. Na rys. 5.28a wykreslono pro-
file trzech najsilniejszych refleksow GaN (1010, 0002 i 1011) odpowiadajace zmieniajacym sie
rozktadom dlugosci domen 2H (5.28b) w trakcie symulowanego wprowadzania bledow uloze-
nia pod wplywem wysokiego ci$nienia niehydrostatycznego. Najsilniejszej degradacji w trakcie

wprowadzania bledéw utozenia doznaje maksimum (1011). Odpowiada ono rodzinie plaszczyzn

HPrawdopodobieristwo, ze wylosujemy warstwe h: P(h) = %, ze wylosujemy dwie pod rzad: P(hh) = % . % =
5%, trzy: P(hhh) = g5, itd.

1
2
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Figure 5.27: Rozklad dlugosci domen 2H w trakcie wprowadzania bledéw ulozenia do krysz-
talu nanometrowego: 1000-warstwowego (a) i 100-warstwowego (b). Przy rozporzadkowywaniu
mniejszych nanokrysztaléw nie ma fazy bialego spektrum dlugosci domen. Natomiast tworze-
nie finalnego rozktadu wykltadniczego przebiega podobnie jak dla duzych krysztalow (konwersja
najkrotszych domen na dtuzsze i “prostowanie” inwersji obsadzeri domen o dlugosciach 2 — 3,
4—5). Dla zachowania zgodnosci z poprzednimi rysunkami zachowano, niepotrzebng tutaj, skale
SPL < 0.001.

przecinajacych warstwy hexagonalne (0001) pod katem ostrym. Gladka w strukturze 2H plaszczyzna
(1011) jest “cieta” przez bledy ulozenia na coraz krotsze paski o szerokosci krysztatu i dtugosci
1—3—5 warstw, wynikajacej z rozkladu dtugosci domen 2H (5.28b). Jest to wyraznie widoczne
w fazie wyréwnywania inwersji obsadzen domen o diugosciach 4 — 5, w ktorej zmniejsza si¢
liczba domen najdtuzszych (5). Podobny proces ma miejsce w odniesieniu do maksimum (1010),
odpowiadajacego plaszcezyznom prostopadtym do warstw hexagonalnych (0001). Natezenie mak-
simum (0002) pozostaje w zasadzie niezmienione, jesli nie liczy¢ silnie podniesionego poziomu
tta. Tto jest bardzo charakterystycznym elementem profili dyfrakcyjnych struktur nieuporzad-
kowanych a bierze sie ze znacznej liczby obiektow zbyt krotkich (domeny o diugosciach 1 i
2) i ulozonych wzajemnie w sposob eliminujacy konstruktywna interferencje. Koncowy stan
catkowitego nieuporzadkowania krysztal osiaga po wprowadzeniu ok. 10 przesunieé¢ na jedna
warstwe. Oznaczaloby to przejscie ponad stu dyslokacji w pojedynczym nanokrysztale, co jest
liczba duza, ale jest mozliwe (obserwuje sie doswiadczalnie, ze dojscie do stanu catkowitego
nieuporzadkowania wymaga przylozenia cisnienia rzedu kilkudziesieciu GPa i/lub aktywacji
termicznej).

Hipoteze o chwilowym istnieniu uktadu z przewaga domen o dltugosciach nieparzystych
wydaja sie potwierdzaé jego szczegoblne wlasnosci dyfrakcyjne. Mianowicie, w stadium procesu
rozporzadkowania odpowiadajacemu SPL =~ 1 mamy (rys. 5.28b) juz do czynienia z dome-
nami catkowicie rozdrobnionymi, réwnie rozdrobnionymi jak dla SPL = 100 - obie fazy procesu
roznia sie tylko proporcjami obsadzen ditugosci 1 —3 — 51 2 — 4. Odpowiadajace tym fazom
dyfraktogramy proszkowe (rys. 5.28a) réznig sie jednak w sposob zasadniczy, co pozwala na ich
odréznienie, np. przez poréwnanie proporcji natezeri linii (0002) i (1011). Zostalo to zaobser-

wowane dos$wiadczalnie.
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Figure 5.28: (a) Rozklad dlugosci domen (DS, pozioma o$ liniowa) typu 2H w trakcie pro-
cesu wprowadzania bledoéw ulozenia do sferycznego ziarna GaN o grubosci 80 warstw (1OOA
srednicy). Postep rozporzadkowywania wyrazony jest w liczbie przesunie¢ plaszczyzn (0001)
unormowanej do liczby warstw (Shifts Per Layer, SPL, pozioma o$ logarytmiczna). (b) Dyfrak-
togramy proszkowe GalN odpowiadajace kolejnym stadiom procesu z rys. (a) symulowane
zmodyfikowana metoda Debye’a (model proszku polidyspersyjnego dla krysztalow z bledami
ulozenia MLRDF/LCF, patrz 4.2.4). Widoczne (od lewej) maksima: (1010), (0002) i (1011).

5.5.9 Wyniki eksperymentalne

Dyfraktogramy proszkowe nanokrysztaléw GaN zostaly zmierzone w komorce diamentowej we
wzrastajacych cisnieniach'?, az do 20.5 GPa. Przedstawiono je w lewej kolumnie rys. 5.29. Jak
widaé¢ na rys. 5.29, proporcje maksiméw dyfrakcyjnych ulegaja silnym zmianom: natezenia na-
jsilniejszych linii (1010) i (1011) zmniejszaja si¢, odpowiednio, do ok. 50% i 30% wyjsciowych
natezen mierzonych wzgledem linii (0002). Linia (0002) nie zmienia si¢ w trakcie procesu, jesli
nie liczy¢ podniesionego tta. Wszystkie linie dyfrakcyjne silnie poszerzaja sie. Zaobserwowane
zmiany byly trwate: po zdjeciu ci$nienia ksztalt i proporcje natezen pozostaty takimi jak w
20.5 GPa. Pokazuje to, iz w materiale zaszly trwate zmiany strukturalne, jakimi sa wprowad-
zone w czasie procesu zageszczania bledy ulozenia. W prawej kolumnie rys. 5.29 pokazano
dyfraktogramy obliczone numerycznie ab initio tak, jak to opisano w paragrafie 4.2.1. Podczas
obliczania dyfraktograméw uzyto struktur krystalicznych GalV, bedacych wynikiem wprowadza-
nia bledéw ulozenia do czystej struktury 2H za pomoca przesunie¢ pojedynczych warstw (0001)
tak, jak to opisano w paragrafie 5.5.3.

Poréwnujac pary dyfraktograméw w kolejnych wierszach rys. 5.29 widaé, ze obliczenia ab ini-
tio (krzywe po prawej) odtwarzaja jakosciowo przebieg krzywych doswiadczalnych (po lewej).
Wraz ze wzrastajacym cisnieniem refleksy widoczne na dyfraktogramach doswiadczalnych posz-
erzaja sie 1 podnosi sie natezenie tta. Odpowiednie krzywe teoretyczne zachowuja sie analog-
icznie. Roznice natezen refleksow widoczne przy niskich ci$nieniach wynikaja z przyjetego ksz-

tattu i rozmiaru ziaren. W symulacji uzywano kulistych modeli krystalitéw, w ktorych mamy te

12Ci$nienie ustalano za pomoca, pomiaru zmian wartosci parametru sieci ztota, ktérego drobiny zostaly dodane
do probki azotku galu. Tak wiec podane wartosci p odpowiadaja ci$nieniu hydrostatycznemu dzialajacemu na
drobiny zlota w o$rodku tworzonym przez nanokrysztalty GaN.
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Figure 5.29: Poréwnanie profili dyfrakcyjnych nanokrystalicznego GaN (ziarno QOOA) zmier-
zonych w wysokim ci$nieniu w komorce diamentowej w warunkach niehydrostatycznych (lewa
kolumna) z krzywymi symulowanymi (prawa kolumna). Do symulacji uzyto kulistych mod-
eli ziaren GaN o $rednicy 160A z sekwencja politypowa modyfikowana metoda wprowadzania
przesunieé¢ warstw (0001). Liczba przesunieé¢ na warstwe (Shifts Per Layer, SPL) okresla stan
nieuporzadkowania struktury. Do obliczenia dyfraktogramoéw proszkowych uzyto wzoru Debye’a.
Widoczne (od lewej) maksima: (1010), (0002) i (1011). Ostatnie, czwarte maksimum krzywych
eksperymentalnych pochodzi od krysztaléow ztota, uzywanego jako wskaznik cisnienia.
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sama liczbe atomow wzdhuz kazdego kierunku krystalograficznego. Rzeczywiste nanokrysztaty
GaN rosna zazwyczaj w postaci kolumn hexagonalnych, co drastycznie zmniejsza ilo§é¢ par ato-
mowych lezacych w kierunkach ukognych, rowniez w kierunku (1011), zmniejszajac tym samym
natezenie odpowiedniego refleksu. Réznica szerokosci linii jest zwiazana z wielkoscia modeli uzy-
tych podczas obliczen dyfrakcji, ktora ustalono na 160A z powodow ograniczen numerycznych.
Rozmiar mierzonych nanokrysztaléow GaN jest wiekszy, stad szerokos$¢ linii dyfrakcyjnych -
mniejsza. Wraz ze wzrostem ci$nienia (kolejne wiersze rys. 5.29) wplyw opisanych roznic ksz-
taltu i rozmiaru ziarna na obraz dyfrakcyjny zmniejsza sie. Po (lewej) stronie rzeczywistych
nanokrysztaléw razem z ci$nieniem pojawiaja sie naprezenia sieci krystalicznej nieco poszerzajac
linie dyfrakcyjne (przejscie od 1.53 do 5.96 GPa). Po (prawej) stronie krzywych symulowanych
struktura btedow ulozenia (rozktad dtugosci domen 2H) staje sie najsilniejszym czynnikiem ksz-
taltujacym obraz dyfrakcyjny poczawszy od przejscia z 0.2 do 0.4 SPL (co odpowiada zmniejsze-
niu hexagonalnosci z P(h) = 0.8 do 0.7). Od tego miejsca (p = 10 GPa, SPL = 0.4, P(h) = 0.7)
wplyw ksztaltu i rozmiaru ziaren staje sie tylko poprawka do ksztaltu dyfraktogramu okreslanego
przede wszystkim przez strukture btedéw utozenia gdyz koherentnie rozpraszajace domeny 2H
staja sie mate (por. rys. 5.28b) w poréwnaniu do rozmiaru nanokrysztalu. Nie mozna réwniez
wykluczyé pekania rozciaglych w przestrzeni plytek i igiet GaN w wysokich ci$nieniach niehy-
drostatycznych, co takze zbliza proporcje maksiméw mierzonych do symulowanych. W cisnieniu
20.5 GPa nanokrysztaly GaN osiagaja stan bliski catkowitemu nieuporzadkowaniu (hexagonal-
nos¢ P(h) =2 0.6) za$ rozklad dlugosci domen 2H staje sie wykladniczy (por. paragrafy 5.5.6 i

5.5.7).

5.5.10 Wnioski

Zaproponowany prosty model poprzez przesunie¢ pojedynczych warstw (0001) jest - jak sadzimy
- jednym z prawdopodobnych mechanizméw relaksacji naprezenn w strukturach 2H. Przemaw-
iaja za tym dwa fakty: najmniejsza energia przejscia dyslokacji wlasnie wzdtuz ptaszczyzn (0001)
oraz obecno$¢ w doswiadczalnych danych dyfrakcyjnych charakterystycznych zmian powodowanych
przez bledy utozenia, tworzace sie na skutek tych dyslokacji. Na przyktadzie nanokrysztalow
GaN pokazano, ze obserwowane w wysokich ci$nieniach gwaltowne zmiany wlasnosci dyfrak-
cyjnych materiatu mozna wyjaéni¢é za pomoca prezentowanego modelu. Majac petlna §wiado-
mosé, ze model ten nie uwzglednia szeregu zjawisk, ktére z pewnoscia zachodza réwnolegle
do wyzej opisanych (jak np. S$cinanie krysztalow wzdluz warstw (0001)), mozna powiedziec,
ze przesuniecia pojedynczych warstw (0001) sa jednym z mechanizméw relaksacji naprezen w
nanokrysztatach o strukturze 2H i pokrewnych (np. strukturach najgestszego upakowania z bte-
dami ulozenia, jak SiC czy diamentu). Pokazano, ze opisywane w pracy (§4.2) metody obliczen
ab initio w dyfrakcji proszkowej pozwalaja sledzi¢ przemiany dowolnie ztozonych struktur atom-
owych, w tym ewolucje jednowymiarowego nieuporzadkowania nanokrysztatléw, niemozliwe do

uchwycenia tradycyjnymi technikami.
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Dodatki

6.1 Wzory do bezpos$redniego uzycia, kody QR

Im fizyka teoretyczna dalsza akademi a blizsza praktyki, tym wiecej realnych parametréw musi
uwzglednia¢. Ta zaleznosé powoduje, ze formuly (nawet czysto analityczne) bardzo sie wydtuzaja.
Dlugie wzory mozna jednak wprowadzi¢ do aplikacji (np. fitujacych) albo wtasnego kodu
obliczeniowego szybko i bez ryzyka btedu. W tym celu podajemy wzory przepisane do jezyka
C/C++ i wydrukowane w postaci kodéw QR.

Mozna je zeskanowaé telefonem komorkowym, ktory powinien je zinterpretowaé jako zwykly
tekst i zaproponowaé¢ jakas metode udostepnienia (sharing). Wybierajac np. opcje e-mail,
mozna wysta¢ taki wzor samemu sobie i potem latwo wklei¢ jako funkcje uzytkownika (user
defined function) w programie fitujacym. Mozna tez wklei¢ ja bezposrednio do wlasnego kodu
w C/CH+.

W razie potrzeby, mozna przy pomocy zwyklego edytora zmieni¢ nazwy funkcji (np. z “pow”
na “Java.lang. Math.pow”) w calym tekscie i ta droga dokonaé¢ konwersji do innego jezyka (np.
z C/C++ do Java).

6.1.1 Profil linii polidyspersyjnej - ziarna kuliste

Na rys. 6.1 i 6.2 podajemy wzoér na profil linii dyfrakcyjnej polidyspersyjnych nanoproszkow w

czterech wersjach:
1. Natezenie: LPGSD(q;(R),0), wzor (3.76), rys. 6.1
2. Pochodna po g¢: %LPGSD(q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dlugi), rys. 6.1
3. Pochodna po (R): ﬁLPGSD(q; (R) , o), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dugi), rys. 6.2
4. Pochodna po o: %LPGSD(q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.2

Pochodne czastkowe pozwalaja na duzo efektywniejsze korzystanie z (i projektowanie) pro-

graméw fitujacych i modelujacych dyfrakcje. W przypadku korzystania z wzoréw nalezy miec¢

167
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na uwadze pozorne osobliwosci (o czym jest mowa w tekscie): wektor rozpraszania ¢ moze sie
pojawi¢ w mianowniku, co nie znaczy, ze formula nie jest okreslona dla ¢ = 0. Dla przypadku
¢ = 0 nalezy podaé¢ odpowiednig warto$¢ graniczna, za$ wszedzie indziej - wartos¢ bezposrednio

z€ wzoru.
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(pow(Rsr,3)*(3*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* (2 + (pow(q,2)*(-3 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* (-2 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2)\ ) - 6¥pow(l +
(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(Rst,2),1.5)* cos((-3 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) - (6%q*(-3 +
pow (Rst,2) /pow (sigma,2) ) *pow(sigma,2)* (1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))* sin((-2 +

pow(Rst,2) /pow(sigma,2))* atan((qpow(sigma,2))/Rsr)))/Rsr))/
(sqrt (2*M_PI)*pow(q,4)*(-3 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))* (-2 +
pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*(-1 + pow(Rsr,2)/pov(sigma,2))*
pow(sigma,6)*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2))))

[=]
Waor (3.74)

(3*Rsr)/ (4.*sqrt (2*M_PI))

Figure 6.1:

£ LPGSD(q: (R) o)
Pochodna wzoru (3.76) po ¢

(3*sqrt (2/M_PI)* (- (Rsr*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (pow(q,2)*pow(Rsr,4) +

6xpow(q,2) *pow(sigma,4) + pow(Rsr,2)*(4 - 5xpow(q,2)*pow(sigma,2)))) -
pow(q,2) *Rsr*(pow(Rsr,4) - 5xpow(Rsr,2)*pow(sigma,2) +
6+pow(sigma,4))*cos((-2 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))*
atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) + Rsr*sqrt(l +

(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))* ((pow(q,2)*pow(sigma,a) +
pow(Rsr,2)*(4 + pow(q,2)*pow(sigma,2)))* cos((-3 +

pow (Rst,2) /pow (sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) +

q*Rsr* (pow(Rsr,2) - 3*pow(sigma,2))* sin((-3 +

pow(Rsr,2) /pov(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))) + g*(pow(Rsr,2)
- 3xpow(sigma,2))* (pow(q,2)*pow(sigma,4) + pow(Rsr,2)*(3 +

pow(q,2) *pow(sigma,2)))* sin((-2 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))*
atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (pow(q,5)*pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
(pow(Rsr,6) - 6*pow(Rsr,4)*pow(sigma,2) + 11xpow(Rsr,2)*pow(sigma,4) -
6xpow (sigma,6)))

169

Wzor (3.76) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziarnach

kulistych (po lewej) oraz jego pochodna (po prawej) w formie kodu QR do wezytania telefonem
komorkowym i przeniesienia bezposrednio do programu fitujacego. Dla g = 0, zamiast wzoru
LPGSD(gq;(R), o) nalezy stosowaé jego warto$¢ graniczna i zarazem maxymalng LPGSD,,qz,

pozbawiona ¢ w mianowniku, ktéra wydrukowano ponize;j.
C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany ponizej).

Uzyte w programie zmienne

Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania q.

Formuta jest w formacie jezyka

to:
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50 LPGSD(q: (R) ,0)

Pochodna wzoru (3.76) po (R)

(-3*pov (sigma,2)*pow(l + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (pow(q,2)*pow(Rsr,10) +
36*pow(q,2)*pow(sigma,10) + pow(Rsr,8)*(6 - 9xpow(q,2)*pow(sigma,2)) -
pow(Rsr,4) *pow (sigma,4)* (22 + 23+pow(q,2)*pow(sigma,2)) +

3xpow (RsT,6) * (-4%pow (sigma,2) + 9*pow(q,2)*pow(sigma,4)) +
pow(Rsr,2) *(36xpow(sigma,6) - 24*pow(q,2)*pow(sigma,8))) -
6xq*pow (pow (Rsr,2) - 3*pow(sigma,2),2)* (pow(Rsr,4) -

3%pow (Rsr,2) *pow (sigma,2) + 2*pow(sigma,4))*
(q*pow(sigma,2)*(-pow(Rsr,2) + 2%pow(sigma,2)) + 2*(pow(Rsr,3) +
pow(q,2) *Rsr*pou(sigma,4))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))* cos((-2 +
pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*atan((qpow(sigma,2))/Rsr)) \ + 6#Rsr*sqrt (1
+ (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))* (Rsr*cos((-3 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))*

(6+pow (Rsr,4) *pow (sigma,4)* (-1 + 2*pow(q,2)*pow(sigma,2)) +

2%pow (sigma,8)*(9 + 14*pow(q,2)*pow(sigma,2)) -

pow (Rsr,2) *pow (sigma,6)* (11 + 35%pow(q,2)*pow(sigma,2)) +
pow(Rsr,6) *(3*pow(sigma,2) - pow(q,2)*pow(sigma,4)) + (pow(Rsr,2) +
pow(q,2)*pow(sigma,4))* (pow(Rsr,6) - 6xpow(Rsr,4)*pow(sigma,2) +
11*pow (Rsr,2) *pow(sigma,4) - 6*pow(sigma,6))* log(l +

(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(Rsr,2))) + (pow(Rsr,6) -

6xpow (Rsr,4) *pow(sigma,2) + 11xpow(Rsr,2)*pow(sigma,4) -

6*pow (sigma,6))* (q*pow(sigma,2)*(-pow(Rsr,2) + 3*pow(sigma,2)) +
2*(pow(Rsr,3) + pow(q,2)*Rsr*pow(sigma,4))*
atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))* sin((-3 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))*
atan((g*pow(sigma,2))/Rsr))) + 6*q*Rsr*pow(pow(Rsr,2) -
3*pow(sigma,2),2)* (2*pow(Rsr,4)*pov(sigma,2) -
pow(q,2)*pow (RsT,4) *pow(sigma,4) + (-4 +
7*pow(q,2) *pow (Rsr,2) ) *pow(sigma,6) - 8xpow(q,2)*pow(sigma,8) +
(pow(Rsr,4) - 3*pow(Rsr,2)*pow(sigma,2) + 2*pow(sigma,4))* (pow(Rsr,2)
+ pow(q,2)*pow(sigma,4))* log(1l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2)))* sin((-2 +

pow(Rsr,2) /pow(sigma,2))*atan((qrpow(sigma,2)) /Rsr)))/

(sqrt (2*M_PI)*pow(q,4) *pow(sigma,2)* pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
pow (pow(RsT,6) - 6*pow(Rsr,4)*pow(sigma,2) +

11*pow(Rsr,2) *pow(sigma,4) - 6*pow(sigma,6),2))

= LPGSD(g; (R) ,0)
Pochodna wzoru (3.76) po o

(3*sqrt (2/M_PT)* (Rsr*pow (sigma,4)* pow(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rst,2), pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
(pow(q,2)*pow(RsT,8) + 36%pow(q,2)*pow(sigma,8) - 2+pow(Rsr,6)*(-6 +
5%pow(q,2) *pow(sigma,2)) + pow(Rsr,4)*pow(sigma,2)* (-44 +

37*pow(q,2) *pow(sigma,2)) + pow(Rsr,2)*(36*pow(sigma,4) -

60%pow(q,2) *pow(signa,6))) + 2xq*Rsrxpow(pow(Rsr,2) -
3*pow(sigma,2),2)* (pow(Rsr,4) - 3*pow(Rsr,2)*pow(sigma,2) +

2*pow (sigma,4))* (q*pow(sigma,2)*(-pow(Rsr,2) + 2*pow(sigma,2)) +
(pow(Rsr,3) + pow(q,2)*Rsr*pow(sigma,4))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))*
cos((-2 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) +
pow(Rsr,2)*sqrt (1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))* (cos((-3 +
pow(Rsr,2) /pov(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))*
(2*Rsr*pow(sigma,4)* (pow(q,2)*pow(Rsr,6) - 3*pow(Rsr,4)*(2 +
3+pow(q,2)*pov(sigma,2)) - pow(sigma,4)*(18 +

17+pow(q,2) *pow(sigma,2)) + pow(Rsr,2)*pow(sigma,2)* (22 +

23%pow (q,2) *pow (sigma,2))) - (pow(Rsr,2) + pow(q,2)*pow(sigma,d))*
(pow(Rsr,7) - 6%pow(Rsr,5)*pow(sigma,2) + 11xpow(Rsr,3)*pow(sigma,4) -
6*Rsr*pow (sigma,6))* log(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) -

2% (pow(Rsr,6) - 6*pow(Rsr,4)*pow(sigma,2) + 1lxpow(Rsr,2)*pow(sigma,4)
- Gxpow(sigma,6))* (qrpow(sigma,2)*(-pow(Rsr,2) + 3*pow(sigma,2)) +
(pow(Rsr,3) + pow(q,2)*Rsr*pow(sigma,4))* atan((g*pow(sigma,2))/Rsr))*
sin((-3 + pow(Rsr,2)/pow(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))) -
qrpow(pow(Rsr,3) - 3*Rsrrpow(sigma,2),2)*

(-2*pow (sigma,4)* (pow(q,2) *pow(Rsr,4) + 4*pow(sigma,2) +

Sxpow(q,2) *pow(sigma,4) - pow(RsT,2)*(3 + 5xpow(q,2)*pow(sigma,2))) +
(pow(Rsr,4) - 3*pow(Rst,2)*pow(sigma,2) + 2*pow(sigma,4))* (pow(Rsr,2)
+ pow(q,2)*pow(sigma,4))* log(l +

(pow(q,2) *pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2)))* sin((-2 +

pow(Rsr,2) /pou(sigma,2))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
(pow(q,4)*pow(sigma,3)*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* pow(pow(Rsr,6) -

6*pow (RsT,4) *pow (sigma,2) + 11¥pow(Rsr,2)*pow(sigma,d) -

6%pow (sigma,6),2))

Figure 6.2: Pochodna wzoru (3.76) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziar-
nach kulistych po §rednim rozmiarze ziarna (po lewej) oraz po dyspersji rozmiaréw (po prawej) w
formie kodu QR do wczytania telefonem komérkowym i przeniesienia bezposrednio do programu
fitujacego. Formula jest w formacie jezyka C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany
ponizej). Uzyte w programie zmienne to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania q.
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6.1.2 Profil linii polidyspersyjnej - ziarna wielo$cienne
6.1.2.1 Kierunek czolowy, D=1

Na rys. 6.3 i 6.4 podajemy wzoér na profil linii dyfrakcyjnej polidyspersyjnych nanoproszkow w

czterech wersjach:
1. Natezenie: LPGSDp—1(q;(R),0), wzor (3.68), rys. 6.3
2. Pochodna po g: %LPGSDD=1(q; (R) , o), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.3

3. Pochodna po (R): ﬁLPGSDDzl(q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dlugi),
rys. 6.4

4. Pochodna po o %LPGSDDZl (g; (R) , o), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.4

Pochodne czastkowe pozwalaja na duzo efektywniejsze korzystanie z (i projektowanie) pro-
gramoéw fitujacych i modelujacych dyfrakcje. W przypadku korzystania z wzoréw nalezy miec¢
na uwadze pozorne osobliwosci (o czym jest mowa w tekécie): wektor rozpraszania ¢ moze sie
pojawi¢ w mianowniku, co nie znaczy, ze formuta nie jest okreslona dla ¢ = 0. Dla przypadku
q = 0 nalezy podaé¢ odpowiednia warto$¢ graniczna, za$ wszedzie indziej - wartos¢ bezposrednio

ze wzoru.
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. J .
LPGSDp—1(q;(R),0) 5. LPGSDp=1(q; (R) ,0)

Wzor (3.68) Pochodna wzoru (3.68) po ¢
~((Rsr*(-1 + pow(1 + (pow(q,2)*pow(signa,d))/pow(Rsr,2), 0.5 - (sqrt (2/M_PT)*Rsr* (-1 + pow(1 + (pow(q,2)*pow(signa,4))/pow(Rsr,2)
pow(Rsr,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-0.5 + 0.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2%(-0.5 +
pow(Rsr,2) /(2. *pou(signa,2)))* atan((q+pou(sigma,2))/Rsr))))/ pow(Rsr,2) /(2. *pou(signa,2)))* atan((q+pow(signa,2))/Rsr))))/
(sqrt (2#M_PT) *pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pou(sigma,2)))* (pow(q,3)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(signa,2)))*pou(signa,2)) -

(Rsr*((2*q*(0.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,4)* pow(l +
(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(RsT,2), -0.5 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2%(-0.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)))/pow(Rsr,2)
- (2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2)* pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), -0.5 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* sin(2x(-0.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)))/Rsr))/
(sqrt (2+M_P1) *pow(q, 2)*(-0.5 + pou(Rsr,2)/ (2. xpou (sigma,2)))*
pou(signa,?2))

pow(signa,2)))

Figure 6.3: Wzor (3.68) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziarnach wielos-
ciennych (po lewej) oraz jego pochodna (po prawej) w formie kodu QR do wezytania telefonem
komorkowym i przeniesienia bezposrednio do programu fitujacego. Formuta jest w formacie
jezyka C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne
to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania g.
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) . ) .
) LPGSDp—1(¢;(R),0) 5= LPGSDp—1(q;(R) ,0)
Pochodna wzoru (3.68) po (R) Pochodna wzoru (3.68) po o
(pow(Rsr,2)*(-1 + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(RsT,2), 0.5 - ~((pow(Rsr,3)*(-1 + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 -
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2x(-0.5 + pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2*(-0.5 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ pow (Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
(sqrt (2+M_PI)*pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)* (sqrt (2#M_PI)*pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),
pow(sigma,4)) - (-1 + pow(l + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 2)*pow(sigma,5))) + (sqrt(2/M_PI)*Rsr* (-1 + pow(1 +
- pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2x(-0.5 + (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 0.5 -
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((qrpow(sigma,2))/Rst)))/ pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-0.5 +
(sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
pow(sigma,2)) - (Rsr*(pow(1l + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 (pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,3)) -
- pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2%(-0.5 + (Rsr* (pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 -
pov(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))) * atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))* pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2x(-0.5 +
((-2%pow(q,2)*(0.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pou(sigma,2)))* pow(sigma,4))/ pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))*
(pow(Rst,3)*(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) - (Rsr*log(l + ((4*pow(q,2)*(0.5 - pow(Rsr,2)/(2.%pow(sigma,2)))* pow(sigma,3))/
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2)))/ pow(sigma,2)) + pow(i + (pow(Rsr,2)*(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 - (pow (RsT,2)*log(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2)))/
pow(Rst,2) /(2. *pow(sigma,2)))* ((2%q*(-0.5 + pou(sigma,3)) + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2))/ (pow(Rsr,2)*(1 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* ((-4xq*(-0.5 +
(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow (Rsr,2))) - pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2))) *sigma)/ (Rsr*(1 +
(2*Rsr*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2))* sin(2%(-0.5 + (pow(q,2) *pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) +
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (2*pow (Rsr,2) *atan ((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,3))* sin(2x(-0.5 +
(sqrt (2#M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((qxpow(sigma,2))/Rsr))))/
pow (sigma,2)) (sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*

pow (sigma,2))

Figure 6.4: Pochodna wzoru (3.68) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziar-
nach wielo§ciennych po $rednim rozmiarze ziarna (po lewej) oraz po dyspersji rozmiar6w (po
prawej) w formie kodu QR do wczytania telefonem komoérkowym i przeniesienia bezposrednio
do programu fitujacego. Formula jest w formacie jezyka C/C-++, podana jako zwykly tekst
(zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor
rozpraszania q.
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6.1.2.2 Kierunek krawedziowy, D=2

Na rys. 6.5 1 6.6 podajemy wzor na profil linii dyfrakcyjnej polidyspersyjnych nanoproszkow w

czterech wersjach:
1. Natezenie: LPGSDp—s(q; (R),0), wzor (3.69), rys. 6.5
2. Pochodna po ¢: %LPGSDD:Q(Q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.5

3. Pochodna po (R): %LPGSDD:Q(q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi),
rys. 6.6

4. Pochodna po o %LPGSDD:Q(q; (R) ,0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.6

Pochodne czastkowe pozwalaja na duzo efektywniejsze korzystanie z (i projektowanie) pro-
gramow fitujacych i modelujacych dyfrakcje. W przypadku korzystania z wzordéw nalezy mieé
na uwadze pozorne osobliwosci (o czym jest mowa w tekécie): wektor rozpraszania ¢ moze sie
pojawi¢ w mianowniku, co nie znaczy, ze formula nie jest okreslona dla ¢ = 0. Dla przypadku
q = 0 nalezy podaé¢ odpowiednia warto$¢ graniczna, zas wszedzie indziej - wartosé bezposrednio

zZe wzoru.
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LPGSDp=s(g; (R),0) £ LPGSDp—s(q; (R),0)

Wzor (3.69) Pochodna wzoru (3.69) po ¢
~((sqrt(2/M_PI)*RsT*(-1 - (Rsripow(l + (2*sqrt (2/M_PI)*RsT* (-1 - (Rsr*pow(l +
(pow(q,2)*pou(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(signa,2)))*  (pow(q,2)*pow(sigma,a))/pow(Rsr,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) - sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -
(pow(Rsr, 2) *atan((q*pow (sigma,2)) /Rsr)) /pow(sigma,2)))/ (q=(-1 + (pow(Rs,2) *atan((q*pou(sigma,2)) /Rsr)) /pow(sigma,2)))/ (qr(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/ 2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)%(-0.5 + pow(Rsr,2) /(2. *pow(signa,2)))*pou(sigma,2))) (pow(q,3)%(-0.5 + pow(Rsr,2)/ (2. pow(signa,2)))*pou(sigma,2)) -

(sqrt (2/M_PI)*Rsr* (- ((Rsr*pow (1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-(Rsr/(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) + (2xpow(sigma,2))/ (Rsr*(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))))*
cos(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow(Rsr,2) *atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)\ ))/(q*(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))*pow(sigma,2))) + (Rsr*pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rst,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rst,2) *atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2)))/ (pow(q,2)*(-1
+ 2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2)) - (2%(1 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
pow(sigma,2)*sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2) *atan ((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (Rsrx(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))))/
(pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2))

Figure 6.5: Wzor (3.69) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziarnach wielos-
ciennych (po lewej) oraz jego pochodna (po prawej) w formie kodu QR do wezytania telefonem
komorkowym i przeniesienia bezposrednio do programu fitujacego. Formuta jest w formacie
jezyka C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne
to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania gq.



CHAPTER 6. DODATKI

50w LPGSDp_s(q; (R) , 0)

Pochodna wzoru (3.69) po (R)

(sqrt (2/M_PI)*pow(Rsr,2)*(-1 - (Rsr*pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -
(pow(Rsr,2)*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (g*(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)* pow(sigma,4)) -
(sqrt (2/M_PT)* (-1 - (Rsripow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -
(pow (Rsr,2)*atan ((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2)))/ (q*(-1 +
2%(-0.5 + pow(RsT,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2)) -

(sqrt (2/M_PI) *Rst* (- ((RsT*pow (1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(RsT,2),
1 - pow(Rst,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* (q/(1 +

(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2)) - (2*q*pow(sigma,2))/ (pow(Rsr,2)*
(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))) -
(2*Rsr*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2))*
cos(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2)*atan ((q*pow (sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2)\ ))/(q*(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))*pow(sigma,2))) +

(2xpow (Rsr,2) *pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1 -
pow(Rsr,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* sin(2+atan((qrpow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2)*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (g*pow(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))),2)* pow(sigma,4)) - (pow(1l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow(Rsr,2) *atan((q*pow(sigma,2)) /Rsr)) /pow (sigma,2)))/ (g*(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2)) - (Rsr* pow(1
+ (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1 -
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* ((-2xpow(q,2)*(1 -
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* pow(sigma,4))/ (pow(Rsr,3)*(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) - (Rsrxlog(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2)))/
pow(sigma,2))*sin(2+atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2)*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (g*(-1 +
2%(-0.5 + pow(RsT,2)/(2.%pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*(-0.5 + pow(RsT,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2))
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Pochodna wzoru (3.69) po o

- ((sqrt (2/M_PT)*pou(Rsr,3)* (-1 - (Rsrxpou(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rst,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (RsT,2) *atan((q*pow(sigma,2))/Rst)) /pow(sigma,2)\ ))/(g*(-1 +
2x(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))*pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(RsT,2)/(2.%pow(sigma,2)),2)* pow(sigma,5))) +
(2*sqrt (2/M_PI)*Rsr* (-1 - (Rsr*pow(1l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2) *atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (g*(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,3)) -

(sqrt (2/M_PI)*Rsr* (- ((Rsr*pow(1l + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2),
1 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* ((-2%q*Rsr)/ (sigma*(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) + (4*q*sigma)/ (Rsr*(1 +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(RsT,2))) +

(2+pow (Rsr , 2) *atan ((q*pow(sigma,2))/Rsr))/ pow(sigma,3))*
cos(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2) *atan ((q*pow (sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)\ ))/(q*x(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))*pow(sigma,2))) -

(2%pow (Rst,3)*pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1 -
pow(Rst,2)/(2.*pow(sigma,2)))* sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rst) -

(pow (Rsr,2)*atan((q*pow (sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (gxpow(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))),2)* pow(sigma,5)) + (2*Rsr*
pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -

(pow (Rsr,2) *atan( (q*pow (sigma,2)) /Rst)) /pow(sigma,2)))/ (qx(-1 +
2%(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,3)) - (Rsr* pow(1
+ (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1 -

pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* ((4*pow(q,2)*(1 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(sigma,3))/ (pow(Rsr,2)*(1 +
(pow(q,2) *pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))) + (pow(Rsr,2)*log(l +
(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(Rst,2))) /pow (sigma,3)\
)*sin(2*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr) -
(pow(Rsr,2)*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))/pow(sigma,2)))/ (q*(-1 +
2+(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))))* pow(sigma,2))))/
(pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,2))

Figure 6.6: Pochodna wzoru (3.69) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziar-
nach wielogciennych po §rednim rozmiarze ziarna (po lewej) oraz po dyspersji rozmiaréw (po
prawej) w formie kodu QR do wczytania telefonem komorkowym i przeniesienia bezposrednio
do programu fitujacego. Formula jest w formacie jezyka C/C-++, podana jako zwykly tekst
(zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor

rozpraszania q.

Uwaga: kod QR tego wzoru moze byc¢ juz trudny do odczytania z wolnej reki. W razie ktopotéw
mozna sprobowaé unieruchomié telefon wzgledem druku. Powierzchnia kartki powinna byé w

trakcie odczytu ptaska.
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6.1.2.3 Kierunek wierzcholtkowy, D=3

Na rys. 6.7 1 6.8 podajemy wzor na profil linii dyfrakcyjnej polidyspersyjnych nanoproszkow w

czterech wersjach:
1. Natezenie: LPGSDp—s(q; (R),0), wzor (3.70), rys. 6.7
2. Pochodna po ¢: %LPGSDD:Q(Q; (R) , o), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.7

3. Pochodna po (R): %LPGSDD:Q(q; (R),0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi),
rys. 6.8

4. Pochodna po o %LPGSDD:Q(q; (R) ,0), wzor nie wystepuje w ksiazce (za dtugi), rys. 6.8

Pochodne czastkowe pozwalaja na duzo efektywniejsze korzystanie z (i projektowanie) pro-
gramow fitujacych i modelujacych dyfrakcje. W przypadku korzystania z wzordéw nalezy mieé
na uwadze pozorne osobliwosci (o czym jest mowa w tekécie): wektor rozpraszania ¢ moze sie
pojawi¢ w mianowniku, co nie znaczy, ze formula nie jest okreslona dla ¢ = 0. Dla przypadku
q = 0 nalezy podaé¢ odpowiednia warto$¢ graniczna, zas wszedzie indziej - wartosé bezposrednio

zZe wzoru.
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LPGSDp—3(q;(R),0) £ LPGSDp_3(q; (R) 0
)

Wzor (3.70) Pochodna wzoru (3.70) po ¢
(-3*Rst*(-1 - (pow(Rsr,2)*(-1 + pow(1l + (3*sqrt (2/M_PI)*Rsr*(-1 - (pow(Rsr,2)* (-1 + pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 -
pow(Rsr,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 + pow(RsT,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
(2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 + (2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/ pow (Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2))) *pow(sigma,4))))/ (pow(q,3)*(-0.5 +
(sqrt (2#M_PT)#pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow (Rsr,2) /(2. *pow (sigma,2)) ) *pow(sigma,2)) - (3*Rsr*((pow(Rsr,2)*(-1
pow(sigma,2)) + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -

pow(Rst,2)/ (2. ¥pou (sigma,2)))* cos(2+(-1.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pou(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
(pow(q,3)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,4)) - (pow(Rsr,2)*((2xq*(1.5 -
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* pow(sigma,4)* pow(l +

(pow(q,2) *pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2*%(-1.5 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((g*pow(sigma,2))/Rsr)))/pow(Rsr,2)
- (2%(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pov(sigma,2)* pow(l +
(pow(q,2) *pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 0.5 -

pow (Rst,2) /(2. #pou (sigma,2)))* sin(2%(-1.5 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)))/Rsr))/
(2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +

pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2))) *pow(sigma,4))))/

(sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.+pow(sigma,2)))*
pow(sigma,2))

Figure 6.7: Wzor (3.70) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziarnach wielos-
ciennych (po lewej) oraz jego pochodna (po prawej) w formie kodu QR do wezytania telefonem
komoérkowym i przeniesienia bezposrednio do programu fitujacego. Formuta jest w formacie
jezyka C/C++, podana jako zwykly tekst (zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne
to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor rozpraszania q.
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ﬁLPGSDDZQ,(q; <R>,0) % ;

Pochodna wzoru (3.70) po (R) Pochodna wzoru (3.70) po o
(3xpow(Rsr,2)*(-1 - (pow(Rsr,2)* (-1 + pow(l + (-3*pow(Rsr,3)*(-1 - (pow(Rsr,2)* (-1 + pow(l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 - (pow(q,2) *pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 + pow(Rst,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 +
pow (Rst,2) /(2. ¥pow(sigma,2)))* atan((qrpow(signa,2))/Rsr))))/ pow (Rst,2) /(2. ¥pow (sigma,2)))* atan((qrpow(signa,2))/Rsr))))/
(2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 + (2.xpow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/ pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/

(sqrt (2#M_PI)*pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)* (sqrt (2+M_PI)*pow(q,2)*pow(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)*
pov(sigma,4)) - (3x(-1 - (pow(Rsr,2)*(-1 + pow(1l + pow(sigma,5)) + (3*sqrt(2/M_PI)*Rsrx (-1 - (pow(Rsr,2)*(-1 + pow(1l +
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 -
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2x(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2*%(-1.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
(2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 + (2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/ pow(Rsr,2)/(2.xpow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/ (pow(q,2)*(-0.5 +
(sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,3)) - (3*Rsr*(-(pow(Rsr,4)*(-1
pow(sigma,2)) - (3*Rsr*((pow(Rst,3)* (-1 + pow(l + + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -

(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - pow(Rsr,2) /(2. pow(sigma,2)))* cos(2*(-1.5 +

pow (Rst,2) /(2. %pow (sigma,2)))* cos(2+(-1.5 + pow (Rst,2)/ (2. *pou (sigma,2)))* atan((qpow(sigma,2))/Rst))))/
pow(Rsr,2)/(2.+pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (2.*pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(-1 +
(2.%pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* pow(-1 + pow(Rsr,2) /(2. +pow(sigma,2)) ,2) *pow(sigma,7)) - (pow(Rsr,4)*(-1 +
pow(Rsr,2)/ (2. *pow(sigma,2)),2) ¥pow(sigma,6)) + (pow(Rsr,3)*(-1 + pow(1 + (pow(q,2)*pou(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -

pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2*%(-1.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (2.*pow(q,2)*pow(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)* (-1 +
(2.%pow(q,2)*pow(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)),2)* (-1 + pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2))) *pow(sigma,7)) + (2xpow(Rsr,2)*(-1 +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2))) *pow(sigma,6)) - (Rsr*(-1 + pow(1 + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* cos(2%(-1.5 +
pow(Rsr,2)/ (2. *pou(sigma,2)))* cos(2+(-1.5 + pow (Rst,2)/ (2. *pou (sigma,2)))* atan((qpow(sigma,2))/Rst))))/

pow (Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/ (pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 +
(pow(q,2)*(-1.5 + pow(RsT,2)/ (2. *pow(sigma,2)))* (-1 + pow(Rst,2) /(2. *pow (sigma,2))) *pow(sigma,5)) - (pow(Rsr,2)*(pow(l +
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))*pow(sigma,4)) - (pow(Rsr,2)*(pow(l + (pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 -

(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - pow(Rsr,2) /(2. *xpow(sigma,2)))* cos(2x(-1.5 +
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* cos(2x(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))*
pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))* ((4*pow(q,2)*(1.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(sigma,3))/
((-2%pow(q,2)*(1.5 - pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(sigma,4))/ (pow(Rsr,2)* (1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) +
(pow(Rsr,3)* (1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2))) - (Rsrxlog(l + (pow(RsT,2) *log(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2)))/
(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2)))/ pow(sigma,2)) + pow(l + pou(sigma,3)) + pow(1 + (pow(q,2)*pow(sigma,4))/pow(Rsr,2), 1.5 -
(pow(q,2)*pow (sigma,4)) /pow(Rsr,2), 1.5 - pow(Rst,2) /(2. pow(sigma,2)))* ((-4*q(-1.5 +
pow(Rsr,2) /(2. *pou(sigma,2)))* ((2%q*(-1.5 + pow(Rsr,2) /(2. ¥pou(sigma,2))) *sigma)/ (Rsr*(1 +

pow (Rst,2) /(2. *pow(sigma,2)))* pow(sigma,2))/ (pow(Rsr,2)* (1 + (pow(q,2) *pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))) +

(pow(q,2)*pow(sigma,4)) /pow(Rsr,2))) - (2+pow (Rst, 2) *atan ((q+pow (sigma,2)) /Rsr))/ pow(sigma,3))* sin(2x(-1.5
(2*Rsr*atan((q*pow(sigma,2))/Rsr)) /pow(sigma,2))* sin(2*(-1.5 + + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* atan((q*pow(sigma,2))/Rsr))))/
pow(Rsr,2) /(2. *pow(sigma,2)))* atan((qpow(sigma,2))/Rsr))))/ (2.%pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rst,2)/(2.%pow(sigma,2)))* (-1 +
(2.*%pow(q,2)*(-1.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* (-1 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/
pow(Rsr,2)/(2.*xpow(sigma,2)))*pow(sigma,4))))/ (sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))*
(sqrt (2*M_PI)*pow(q,2)*(-0.5 + pow(Rsr,2)/(2.*pow(sigma,2)))* pow(sigma,2))

pov (sigma,2))

Figure 6.8: Pochodna wzoru (3.70) na profil lini dyfrakcyjnej proszku polidyspersyjnego o ziar-
nach wielogciennych po $rednim rozmiarze ziarna (po lewej) oraz po dyspersji rozmiaréw (po
prawej) w formie kodu QR do wczytania telefonem komoérkowym i przeniesienia bezposrednio
do programu fitujacego. Formula jest w formacie jezyka C/C-++, podana jako zwykly tekst
(zacytowany ponizej). Uzyte w programie zmienne to: Rsr < (R), sigma < o oraz wektor
rozpraszania q.

Uwaga: kod QR tego wzoru moze byé juz trudny do odczytania z wolnej reki. W razie ktopotow
mozna sprobowaé unieruchomié telefon wzgledem druku. Powierzchnia kartki powinna byé w
trakcie odczytu ptaska.
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Lista symboli

Dyfraktogram proszkowy zaleznos¢ (krzywa) natezenia promieniowania rentgenowskiego ugietego

Kat Bragg’a

Pik, linia

Spektroskopia

Stala sieci

Symetria translacyjna

przez proszek (zwykle krystaliczny) od kata wiazki pierwotnej. Za-
tozeniem dyfrakcji proszkowej jest, ze kazdy krystalit w proszku jest
zorientowany przypadkowo i krystalitow jest nieskoriczenie wiele. Dz-
ieki temu, jesli licznik fotonow znajduje sie pod katem odbicia (bragowskim)
mierzonego materiatu, to zawsze znajdzie sie jaki$ krystalit zorien-
towany wladciwie wzgledem wiazki pierwotnej i licznika tak, zeby

skierowaé rozproszone fotony z wiazki do licznika.

kat pomiedzy plaszczyzna krystaliczng a padajaca na nia wiazka promieni
X, pod ktérym nastapi pozytywna interferencja, tzn. fale odbite od

wszystkich atomoéw plaszczyzny znajda sie w fazie i dzieki temu nie

7ging.
bardzo ostre (wysokie a waskie) lokalne maksimum

metoda badania materialow polegajaca na obserwacji spektrum (widma)
energii emitowanego lub absorbowanego przez materiat, ktéry oswi-
etlono odpowiednio dobranym promieniowaniem wzbudzenia. Np.
po o$wietleniu marchewki swiattem bialym (pelne widmo widzialne)
wyemituje ona tylko czesé¢ tego widma odpowiadajaca kolorowi po-
maranczowemu, poniewaz pozostala czes¢ widma zostanie zaabsorbowana

przez wigzania chemiczne karotenu obecnego w marchwii.

(albo parametr sieci) najmniejsza odleglo$é, po pokonaniu ktorej ob-
serwator widzialby identyczny uklad atomoéw jak przed ruchem (patrz
Symetria translacyjna). W przestrzeni 3D sa 3 stale sieci (moga mieé
takie same albo rozne wartosci), zwykle oznaczane a, b i ¢, poniewaz

mozliwy jest niezalezny ruch w 3 kierunkach.

wlasnos$é przestrzeni, dzieki ktorej po przesunieciu (translacji) srodka
uktadu wspotrzednych przestrzen przechodzi sama w siebie. Np. w

krysztale idealnym przeniesienie obserwatora z wezta (atomu) jed-
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nej komorki elementarnej do odpowiadajacego mu wezlta sasiedniej

komorki sprawi, ze bedzie on widzial dookota identyczny uktad atomow.

Tto nieuzyteczne natezenie rejestrowane jednocze$nie z uzytecznym syg-
nalem, czesto ma posta¢ szumu. Np. dla pikow dyfrakcyjnych ttem
jest natezenie od fazy amorficznej, szum aparaturowy, rozpraszanie

nieelastyczne Debye’a-Waller’a, efekt Comptona, itp.

Widmo, spektrum zaleznosé (krzywa) natezenia promieniowania w funkcji energii (albo
dlugosci fali bedacej odwrotnoscia energii). Np. widmo emisyjne
palacej sie zapalki to bardzo szeroka, ciagta krzywa dzwonowa z mak-
simum w okolicy podczerwnieni az do koloru zéttego. Widmo emisyjne
lasera He-Ne to bardzo waski pik dla dlugosci fali 632.8nm (kolor cz-

erwony) i zero natezenia gdziekolwiej indziej.
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