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　 　 用２００ ｋＶ六硼化镧光源的高分辨透射电子显微镜观察了ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ（００１）外延薄膜的失配位错，结合解卷处
理方法把［１１０］高分辨电子显微像转换为试样的结构投影图，其分辨率接近电子显微镜的信息极限．根据赝弱相位
物体近似像衬理论，通过分析ＡｌＳｂ薄膜完整区解卷像的衬度随试样厚度的变化，确定了哑铃原子对中Ａｌ和Ｓｂ原
子的位置．在此基础上构建出失配位错的结构模型，再结合模拟像与实验像的匹配，确定了ＡｌＡｓ型界面以及Ｌｏｍｅｒ
和６０°两类失配全位错的核心结构．
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国家自然科学基金（批准号：５０６７２１２４）资助的课题．
 通讯联系人． Ｅｍａｉｌ：ｌｉｆｈ＠ ａｐｈｙ． ｉｐｈｙ． ａｃ． ｃｎ

１ 引 言
ＩｎＡｓ，ＧａＳｂ和ＡｌＳｂ三种半导体二元化合物的

点阵常数均接近６． １ ?．在这三种化合物的基础上
又进一步形成了多元化合物，组成了所谓的６． １ ?
半导体家族． ６． １ ?家族成员能隙分布范围较宽，在
新型电子和光电子器件上有广阔的应用前景［１］．用
分子束外延（ＭＢＥ）方法在常用的ＧａＡｓ（００１）衬底
上生长上述化合物薄膜时，首先生长一层薄的ＡｌＳｂ
成核层，有助于提高薄膜质量［１—３］．对于晶格失配较
大的面心立方异质结构，界面上形成的９０°失配全
位错（即Ｌｏｍｅｒ位错：位错线沿〈１１０〉方向，与其垂
直的伯格斯矢量ｂ为ａ ／ ２〈１１０〉类型［４—６］）是释放应
力和减少穿透位错的最有效方式［７，８］．然而，面心立
方晶体的｛１１１｝面为易滑移面，在界面上不可避免
地还形成６０°失配全位错和失配不全位错及其所伴
随的层错［３，９］．为了优化ＡｌＳｂ成核层，理解薄膜生
长过程中应变弛豫和失配位错对薄膜性能的影响，
有必要研究ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ（００１）界面中各种失配位错

的核心结构．

ＡｌＳｂ，ＧａＡｓ皆为闪锌矿结构，点阵常数分别为
０． ６１３和０． ５６５ ｎｍ，之间的失配度约为８． ５％ ．两种
晶体［１１０］投影结构中的ＡｌＳｂ和ＧａＡｓ原子对（习
惯上形象地称为“哑铃”）间距分别为０． １５３ ｎｍ和
０． １４１ ｎｍ．显然，常用的中等电压（比如２００ ｋＶ）高
分辨透射电子显微镜（以下简称电镜）的点分辨本
领不够高，不能分辨间距如此小的原子．实践证明，
用不同的图像处理技术有助于提高像的分辨率，以
得到原子分辨率的晶体结构．例如，在ＮｉＳｉ２ ／ Ｓｉ异质
结构中ＮｉＳｉ２ 的晶体结构为ＣａＦ２ 类型，Ｓｉ为金刚石
类型，两者失配度为０． ４％ ．对ＪＥＯＬ４０００ＥＸ电镜拍
摄的高分辨电子显微像（以下简称高分辨像）结合
衍射强度数据用最大熵线性像重构方法处理之后，
得到了界面的原子结构［１０］．又如，Ｓｉ０． ７６ Ｇｅ０． ２４的晶体
结构为金刚石类型，Ｓｉ和Ｇｅ原子呈无序分布，对
２００ ｋＶ场发射电镜拍摄的［１１０］Ｓｉ０． ７６ Ｇｅ０． ２４高分辨
像进行解卷处理后，分辨开了哑铃中间距为０． １４
ｎｍ的一对Ｓｉ（Ｇｅ）原子［１１—１３］．
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众所周知，高分辨像总要受到物镜衬度传递函
数（ＣＴＦ）的调制，只有在Ｓｃｈｅｒｚｅｒ聚焦条件下［１４］

ＣＴＦ的调制微不足道，像才能直观地反映晶体的结
构投影．远离Ｓｃｈｅｒｚｅｒ条件时，ＣＴＦ的调制可使高分
辨像严重畸变，以致不能反映晶体的结构．对高分
辨像进行解卷处理可以消除高分辨像的畸变，使解
卷处理后的像（称为解卷像）反映晶体的投影结构，
同时将像的分辨率提高至电镜的信息极限．解卷处
理最初着眼于测定完整晶体的结构［１５，１６］，后来扩展
到测定晶体缺陷核心的原子位置［１１—１３，１７，１８］．对２００
ｋＶ场发射电镜的实验像进行解卷处理之后，得到了
Ｓｉ０． ７６ Ｇｅ０． ２４薄膜中的６０°位错［１１，１２］和Ｌｏｍｅｒ位错［１３］

的核心结构．此外，在３ＣＳｉＣ的［１１０］投影结构中，哑
铃中ＳｉＣ原子间距为０． １０９ ｎｍ，虽然此间距远小于
２００ ｋＶ ＬａＢ６ 灯丝电镜的点分辨本领，但是通过对像
进行解卷处理，像的质量和分辨率均明显提高，再结
合赝弱相位物体近似［１９］分析像衬度随晶体厚度的变
化，仍可分辨出Ｓｉ和Ｃ原子，得到了３ＣＳｉＣ薄膜中的
３０°不全位错和微孪晶的结构细节［１８］．

本文用２００ ｋＶ ＬａＢ６ 灯丝电镜，借助解卷处理
和像衬度分析鉴别了ＡｌＳｂ显微像中的Ａｌ和Ｓｂ原
子，进一步研究了ＭＢＥ 方法生长的ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ
（００１）界面失配位错的结构．

２． 实验方法
采用ＶＧ Ｖ８０Ｈ型ＭＢＥ系统在ＧａＡｓ（００１）衬底

上生长ＡｌＳｂ薄膜，该系统由阀控Ａｓ裂解炉和传统
的Ｓｂ束源炉分别提供Ａｓ２ 和Ｓｂ４ 分子． Ａｌ和Ｇａ分
子则分别由传统的Ａｌ炉和Ｇａ炉提供．首先，ＧａＡｓ
衬底在Ａｓ气氛保护下升温至约５８０ ℃脱表面氧化
膜，然后降至５７０ ℃生长约３００ ｎｍ厚的纯ＧａＡｓ膜，
以获得一个较平整的ＧａＡｓ表面．结束同质外延后，
衬底的温度在Ａｓ气氛保护下降至５１０ ℃，关闭Ａｓ
源２ ｓ随即生长一层３０ ｎｍ厚的ＡｌＳｂ成核层，然后
生长１． １ μｍ厚的ＧａＳｂ层，后者是作为随后生长超
晶格的缓冲层．生长过程中，较高的生长温度与合
适的Ｖ ／ ＩＩＩ比有利于薄膜保持较好的化学计量比．

依次用机械研磨、抛光和Ａｒ离子束减薄技术制
备〈１１０〉截面的电镜样品．在４０万倍下用ＪＥＭ２０１０
ＬａＢ６ 灯丝透射电镜拍摄高分辨像，电镜的球差系数
为０． ５ ｍｍ，点分辨本领为０． １９４ ｎｍ．用Ｅｐｓｏｎ４８７０型

扫描仪对拍摄于电子感光片上的像进行数字化．

３． 结果和讨论

３ ． １ ．［１１０］高分辨像

用ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ外延膜〈１１０〉截面样品拍摄了一
系列不同离焦条件的高分辨像．图１是从中挑选出
的一幅像，箭头指向界面区，图的右上角是对应于
界面区显微像的傅里叶变换图，称衍射图
（ｄｉｆｆｒａｃｔｏｇｒａｍ）．衍射图中有两套衍射斑点，外侧的
一套对应于ＧａＡｓ，内侧的对应于ＡｌＳｂ．两套１ １１，
００２，２２０，１１３，２２２，００４衍射斑均出现齐全，其中００４
衍射斑的晶面间距恰等于Ａｌ与Ｓｂ原子（或Ｇａ与
Ａｓ原子）的最近邻间距．说明这些衍射束未落在
ＣＴＦ的零截点附近，像中携带了恢复原子分辨率晶
体结构的必要信息．因此，所挑选的高分辨像（见图
１）适于解卷处理．在像的界面区箭头所指处可见一
系列失配位错，其中标记为Ｄ１—Ｄ６的六个矩形放
大示于图２，可见它们各含有一个位错．显然此像未
能直接反映原子分辨率的晶体结构．像中的黑点或
白点未必代表原子，只反映出晶体的点阵．以下将
对六个矩形像区逐一进行解卷处理，以求得原子分
辨率的结构投影图．

图１　 ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ（００１）的［１１０］高分辨像（矩形Ｐ选自晶格
完整区，矩形Ｄ１至Ｄ６选自界面区，箭头指向界面，右上角是
对应于界面区显微像的傅里叶变换图，左下方包含非晶的圆
形区用于测定离焦量）

３ ． ２ ． 像的解卷处理
３ ２ １ 原理

关于高分辨像解卷处理的原理和方法，已有详
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图２　 对应图１中Ｄ１—Ｄ６六个矩形区显微像的放大像（｛１１１｝截断半原子面用箭头标示）　 （ａ）Ｄ１区；（ｂ）
Ｄ２区；（ｃ）Ｄ３区；（ｄ）Ｄ４区；（ｅ）Ｄ５区；（ｆ）Ｄ６区

细报道［１５—１７］，此处仅作简要介绍．按照赝弱相位物
体近似像衬理论［１９］，当晶体试样的厚度小于某一定
临界值（通常小于１０ ｎｍ，随晶体原子序数增大而减
小和随电子加速电压升高而增加）时，像强度公式
写作

Ｉ（ｒ）＝ １ ＋ ２σφ′（ｒ）Ｆ －１［Ｔ（Ｈ）］， （１）
其中σ ＝ π ／ λＵ为相互作用常数，λ表示电子波长，
Ｕ表示电子加速电压，φ′（ｒ）为晶体的赝电势投影，
Ｆ － １和分别为反傅里叶变换和卷积符号，Ｔ（Ｈ）
为相位物体的ＣＴＦ，ｒ和Ｈ分别为正空间和倒易空
间的二维坐标． φ′（ｒ）的峰位置与电势投影一致，但
较重原子的峰相对地下降，轻原子的峰高上升．于
是，φ′（ｒ）代表晶体投影结构的函数．对（１）式作傅
里叶变换得

ｉ（Ｈ）＝ δ（Ｈ）＋ ２σＦ（Ｈ）Ｔ（Ｈ）， （２）
式中ｉ（Ｈ）为像的衍射图，δ（Ｈ）表示狄拉克δ函
数，代表透射电子束，Ｆ（Ｈ）是φ′（ｒ）的傅里叶变
换．忽略透射电子束后，（２）式可写为

Ｆ（Ｈ）＝ ｉ（Ｈ）
２σＴ（Ｈ）． （３）

（３）式说明，若已知ＣＴＦ，则从像的傅里叶变换
ｉ（Ｈ）可求得Ｆ（Ｈ）．再对Ｆ（Ｈ）作反傅里叶变换，
即得赝电势投影图φ′（ｒ），又称解卷像． Ｔ（Ｈ）取决

于成像时的各种电子光学参数，通常除离焦量外，
其他参数大都已知，因此，对像作解卷处理的关键
步骤是测定离焦量．
３ ２ ２ 测定离焦量

取图１左下方以非晶为主，包含少量ＡｌＳｂ晶体
的圆形区，作傅里叶变换，得到与晶体像的衍射图
相叠的Ｔｈｏｎ衍射图［２０］，示于图３．用晶体的衍射斑
作为傅里叶空间的长度标尺． Ｔｈｏｎ衍射图中的亮环
对应于ＣＴＦ的极大或极小处，细的暗环对应于零
值．在离焦量为＋ １０—－ ２４ ｎｍ之间，取步长１ ｎｍ，
计算一系列ＣＴＦ曲线，与图３ Ｔｈｏｎ衍射图的亮环和
暗环的空间频率相匹配，测得离焦量为－ ９ ｎｍ．因
为待测界面位错区Ｄ１—Ｄ６与此圆形区有一定距离
且厚度大于圆形区，所以－ ９ ｎｍ只是Ｄ１—Ｄ６区的
大致离焦量，准确的离焦量将在解卷过程中予以
修正．
３ ２ ３ 解卷像

分别以Ｄ１—Ｄ６区为中心，选取待处理的圆形
像区，直径约为２４ ｎｍ．在每幅圆形像之外画一个正
方形，其边长等于或略大于圆直径，在圆与正方形
之间赋予圆形像的平均灰度值，做成六幅含（１０２４
× １０２４）像素的正方形像．圆形像之外的平均灰度
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图３ 　 ＡｌＳｂ晶体像的衍射图与Ｔｈｏｎ衍射图相叠（右下角为
匹配的ＣＴＦ曲线，Δｆ ＝ － ９ ｎｍ，用２２０衍射斑作为傅里叶空
间的长度标尺）

值起平滑作用，以减弱进行傅里叶变换时的断尾效
应．对正方形像做傅里叶滤波，滤波窗口为椭圆形，
　 　 　 　 　 　

椭圆的长轴垂直于ＡｌＳｂ与ＧａＡｓ的界面，窗口的尺
寸以尽量保留位错结构的信息，而相邻窗口又不相
互重叠为准．依据Ｔｈｏｎ衍射图测定的离焦量，在
－ １０—－ １９ ｎｍ之间令步长０． ２ ｎｍ设置尝试离焦
量，得４６个离焦量，分别用这些离焦量对六个像区
作解卷处理，得到分别对应于Ｄ１—Ｄ６的４６个尝试
赝电势分布图．从中选出原子分辨得最清楚的，示
于图４．相应地得出Ｄ１的离焦量为－ １５． ２ ｎｍ，Ｄ２
的离焦量为－ １６． ４ ｎｍ，Ｄ３，Ｄ４，Ｄ５和Ｄ６的离焦量
均为－ １７． ４ ｎｍ．在解卷像上通过伯格斯回路分析，
得知其中Ｄ１—Ｄ５区的位错为Ｌｏｍｅｒ位错，Ｄ６区的
是６０°位错，解卷像上的箭头标示出｛１１１｝截断半原
子面．对更大范围的界面进行观察，在约９０ ｎｍ长的
ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ（００１）界面上找到３个６０°位错和１６个
Ｌｏｍｅｒ位错，可见界面上的失配位错中，以Ｌｏｍｅｒ位
错为主（＞ ８０％）．值得指出，界面没有观察到失配不
全位错．这是由于失配不全位错弛豫应变的能力低于
失配全位错，因此失配不全位错的产生不是弛豫系统
应变的有效方式，特别是对于应变较大的系统（例如
本文中失配约为８． ５％的ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ系统）．

图４　 对应图１六个矩形区Ｄ１—Ｄ６显微像的解卷像（｛１１１｝截断半原子面用箭头标示，Ｌｏｍｅｒ位错核心中心
的原子与６０°位错截断半原子面终端均用圆圈标记）　 （ａ）Ｄ１区；（ｂ）Ｄ２区；（ｃ）Ｄ３区；（ｄ）Ｄ４区；（ｅ）Ｄ５区；
（ｆ）Ｄ６区
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３． ３． 判断Ａｌ和Ｓｂ原子的位置
尽管解卷像图４比原始像图２的质量明显提

高，一部分最近邻ＡｌＳｂ（或ＧａＡｓ）原子对显示为两
个分开的黑点，但仍不能辨认出原子的种类．赝弱
相位物体近似像衬理论［１９］指出，对于传统的正球差
系数的电镜，最初，所有组成原子的像衬度随着晶
体厚度的增加而增大，但较轻的原子的像衬度增加
得比较重的原子快．当晶体厚度进一步增加时，重
原子的像衬度开始降低，轻原子衬度继续上升．当
晶体的厚度达到或超过临界值时，重原子的像衬度
反转为负值，即重原子在像上显示为白点而轻原子
仍保持为黑．以下将借助像衬度随晶体厚度的变化
规律区分不同的原子．

取图１中完整区Ｐ，其放大像如图５（ａ）所示．
以Ｐ区为中心，选取直径等于３２ ｎｍ的圆形像区，从
－ ５ ｎｍ到－ ３０ ｎｍ设置一系列尝试离焦量，步长０．
１ ｎｍ，分别用每个离焦量对像作解卷处理，并结合衍

射振幅校正［１７］，在得到的一系列尝试赝电势分布图
中，质量最好的应是正确的解卷像，如图５（ｂ）所示，
对应的离焦量为－ １５． ９ ｎｍ．解卷像中可以清晰地看
到ＡｌＳｂ哑铃结构．为了判断这两种原子的相对位
置，从左端薄区至右端厚区（分别对应图１中Ｐ区
的上部和下部）测量图５（ｂ）中线段标记的ＡｌＳｂ原
子对的灰度值，得到相应的灰度值曲线，如图５
（ｃ）—（ｅ）所示．像衬度越黑，灰度值越高，像衬度为
白时的灰度值为零．根据该Ａｌ，Ｓｂ原子衬度的灰度
值变化曲线，利用像衬规律判断出图５（ｂ）中原子
对的左端为Ａｌ原子，右端为Ｓｂ原子．相应地在图
１中Ａｌ原子在ＡｌＳｂ原子对的上端，Ｓｂ原子在下
端．由于图１中未见ＡｌＳｂ像区有平行于水平方向
的面缺陷，故上述Ａｌ和Ｓｂ原子的相对位置应一直
延伸到像下端的界面上．于是，根据阴阳离子间的
成键关系，进一步确定出图１ 中ＧａＡｓ衬底的Ｇａ
和Ａｓ原子分别位于ＧａＡｓ哑铃原子对的上端和
下端．

图５　 辨认Ａｌ和Ｓｂ原子的过程　 （ａ）图１中完整区Ｐ显微像的放大像（从左至右晶体厚度逐渐增加）；（ｂ）对应于（ａ）
的解卷像（Δｆ ＝ － １５． ９ ｎｍ）；（ｃ），（ｄ），（ｅ）分别对应（ｂ）中三条线段（Ⅰ），（Ⅱ），（Ⅲ）标记的原子对像衬度的灰度值
曲线图

３ ． ４ ． 界面位错核心结构分析
３ ４ １ Ｌｏｍｅｒ位错

下面选用Ｄ１区为例，对解卷像进行分析，以确

定Ｌｏｍｅｒ位错的核心结构． Ｄ１的放大像示于图６
（ａ）（也是图２（ａ）的放大像），像的衬度虽不清晰，
但仍可见箭头所指的｛１１１｝截断半原子面．图６（ｂ）
是对应于图６（ａ）的解卷像，原子显示为黑，衬度明
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显改善，且能看见两个截断半原子面终止于位错核
心的同一个原子（用圆圈标记）．图６（ｃ）中用线段

连接该原子的邻近原子，形成了由一个６原子环和
一个８原子环构成的６８环Ｌｏｍｅｒ位错核心结构．

图６　 Ｌｏｍｅｒ位错核心结构的分析　 （ａ）图１矩形区Ｄ１显微像的放大像；（ｂ）（ａ）的解卷像（Δｆ ＝ － １５． ２ ｎｍ，Ｌｏｍｅｒ位
错核心中心的原子用圆圈标记）；（ｃ）解卷像与６８环位错核心模型重叠；（ｄ）（ｃ）中心部分的放大像（空心箭头指向悬
键原子Ａｓ，水平箭头指向界面）

　 　 关于６８环和类似的Ｌｏｍｅｒ位错结构已有一些
报道［６，１３，２１—２３］． １９５８年Ｈｏｒｎｓｔｒａ［２１］从理论上讨论了
Ｌｏｍｅｒ位错核心的可能结构，提出了两类结构模型，
一类由一个５原子环和一个７原子环构成的５７环
结构，如图７（ａ）所示；另一类是上述的６８环结构，
如图７（ｂ）所示，它的特点是位错核心的中心有一个
悬键原子（空心箭头所指），而５７环结构中则无悬
键原子．后来，两类Ｈｏｒｎｓｔｒａ位错结构均为实验所证
实．在Ｓｉ０． ７６ Ｇｅ０． ２４ ／ Ｓｉ（１００）［１３］和Ｉｎ０． ３ Ｇａ０． ７ Ａｓ ／ ＧａＡｓ
（１１０）［６］中曾分别观察到５７环结构和６８环结构，
在ＧａＡｓ ／ Ｓｉ（００１）中则两类Ｈｏｒｎｓｔｒａ位错结构都曾
观察到［２２，２３］．本工作从解卷像上确定的Ｌｏｍｅｒ位错
核心结构为６８环，属于第二类Ｈｏｒｎｓｔｒａ位错结构，
但因界面有应力而使６８环结构偏离图７（ｂ）的理
想情况，左右不再呈镜面对称．

为了构建对应于ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ界面６８环Ｌｏｍｅｒ
位错核心的结构模型，还需要确定解卷像中每个黑

点代表的原子种类．为此将图６（ｃ）的中心部分放
大，示于图６（ｄ），图中清楚可见６８环中心有悬键
原子（空心箭头所指），以下首先分析此原子． ３． ３节
曾得出，解卷像中ＡｌＳｂ哑铃（即原子对）的上端为
Ａｌ原子，下端为Ｓｂ原子；ＧａＡｓ哑铃的上端为Ｇａ原
子，下端为Ａｓ原子．在晶格失配约８． ５％的ＡｌＳｂ ／
ＧａＡｓ（００１）界面上，ＡｌＳｂ与ＧａＡｓ的晶格匹配约为
１２∶ １３．即在［１１０］投影结构中，大体上沿水平方向
排列的１２个ＡｌＳｂ哑铃对应于１３个ＧａＡｓ哑铃，
多余的一个ＧａＡｓ哑铃是导致界面附近形成一个
Ｌｏｍｅｒ位错的原因．于是，图６（ｄ）的悬键原子必然
是Ａｓ原子，它的出现说明在ＭＢＥ外延生长过程中，
ＧａＡｓ衬底的上表面是Ａｓ原子面．根据阴阳离子间
的成键关系，随后在Ａｓ原子面外延生长的只能是
ＡｌＳｂ中的Ａｌ原子面．这样，可以确定解卷像中每个
黑点所代表的原子种类，得出核心结构的模型（见
图６（ｄ））．因ＡｌＳｂ中的Ａｌ原子与ＧａＡｓ中的Ａｓ原
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图７　 Ｈｏｒｎｓｔｒａ从理论上提出的两类Ｌｏｍｅｒ位错结构　 （ａ）５７环结构；（ｂ）６８环结构（位错核心中心的一个悬键原子用空
心箭头标示）

子键合，形成的界面（水平箭头所指）类型为
ＡｌＡｓ型．

仔细分析图４中的解卷像，发现在Ｄ１—Ｄ５区
的五个Ｌｏｍｅｒ位错核心结构都与６８环结构吻合．
图４（ｂ）—（ｅ）的解卷像上用圆圈标出了Ｄ２—Ｄ５区
Ｌｏｍｅｒ位错核心中心的Ａｓ原子．综上所述，本文研
究的ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ界面属于ＡｌＡｓ型，观察到的Ｌｏｍｅｒ
位错结构均为６８环，属于上述第二类Ｈｏｒｎｓｔｒａ位
错结构．
３ ４ ２ ６０°位错

对于６０°位错，也存在两种类型，ｇｌｉｄｅ 型和
ｓｈｕｆｆｌｅ型，两类６０°位错具有不同的核心结构，其
｛１１１｝截断半原子面终端分别为一个原子和一对原
子，如图８所示［２４］．图９（ａ）是Ｄ６区位错的放大像，

其解卷像示于图９（ｂ）．在解卷像上，位错所导致的
｛１１１｝截断半原子面终端显示为未能完全分辨开的
两个黑点．图９（ｂ）右上角插入这两个相连黑点的灰
度值曲线，两个峰各对应于一个原子，于是Ｄ６区的
位错为ｓｈｕｆｆｌｅ型６０°位错．进一步通过上述图６（ｃ）
可知，解卷像上远离ＡｌＡｓ型界面的一对ＡｌＳｂ哑铃
的间距显著大于一对ＧａＡｓ哑铃间距，界面附近的
ＡｌＳｂ哑铃对间距稍缩小但仍大于ＧａＡｓ哑铃对间
距，ＡｌＡｓ哑铃对的间距与ＧａＡｓ哑铃对间距近似
相等．图９（ｃ）所示为模型与解卷像相叠，图９（ｄ）是
单独的模型．事实上，ｇｌｉｄｅ型６０°位错在半导体中常
常沿着它的滑移面分解为两个不全位错以降低整
个系统的能量［２５，２６］，而ｓｈｕｆｆｌｅ型６０°位错需要较高
的能量才能分解．

图８　 两类６０°位错的［１１０］投影结构模型（箭头指向的｛１１１｝截断半原子面的终端用椭圆标记）　 （ａ）ｇｌｉｄｅ型；（ｂ）ｓｈｕｆｆｌｅ型

３ ． ５ ． 模拟像
为进一步验证Ｌｏｍｅｒ和６０°两个位错结构模

型，用多片法［２７］计算了模拟像．先从解卷像上读取

原子位置（见图６（ｃ）和图９（ｃ）中的黑点）的坐标，
分别做两个虚构的二维晶胞，其面积等于解卷像
区．再做两个ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ完整晶体的大晶胞，面积
约为二维晶胞的３ × ３倍．把两个含位错的二维晶胞
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图９　 确定６０°位错核心结构　 （ａ）图１矩形区Ｄ６显微像的放大像；（ｂ）（ａ）的解卷像（Δｆ ＝ － １７． ４ ｎｍ，｛１１１｝截断半原子
面终端用圆圈标记，右上角为此终端（两个相连黑点）的灰度值曲线）；（ｃ）解卷像与结构模型重叠（水平箭头指向界面位
置）；（ｄ）结构模型

分别居中置换完整大晶胞的相应内容，分别得到含
Ｌｏｍｅｒ和６０°界面失配位错的两个大晶胞，用于计算
模拟像．

模拟像计算中令片厚等于ＧａＡｓ沿［１１０］方向
的重复周期，即ａＧａＡｓ ／槡２ ＝ ０ ． ４ ｎｍ ，它又等于ＡｌＳｂ
沿此方向重复周期的９２． １％（等于ＧａＡｓ与ＡｌＳｂ晶
胞参数之比），于是将每片ＡｌＳｂ的占位率降低至
９２． １％ ．计算出射波函数的衍射束数目约等于参与

成像衍射束数目的两倍．改变晶体厚度（从５—２５
片，间隔１片）和晶体倾角（０，５，９． ５和１９ ｍｒａｄ），
针对两个大晶胞各计算一系列不同离焦量（－ １２至
－ ２５ ｎｍ，间隔１ ｎｍ，含位错的解卷离焦量）的像，取
其中心，即位错区的系列模拟像，分别与实验像（图
６（ａ）和图９（ａ））匹配．与实验像符合较好的模拟像
示于图１０（ａ）和（ｂ）中．前者对应于含Ｌｏｍｅｒ位错的
解卷像（图６（ｃ）），离焦量为－ １５． ２ ｎｍ，厚度为４． ８
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ｎｍ；后者对应于含６０°位错的解卷像（图９（ｃ）），离
焦量为－ １７． ４ ｎｍ，厚度为５． ２ ｎｍ．晶体倾角均为９．

５ ｍｒａｄ．于是，确认了从解卷像得到的结构模型是可
靠的．

图１０　 多片法计算的模拟像（｛１１１｝截断半原子面用箭头标示）　 （ａ）Ｄ１区Ｌｏｍｅｒ位错模拟像（Δｆ ＝ － １５ ２ ｎｍ，厚度４ ８
ｎｍ，晶体倾角９ ５ ｍｒａｄ）；（ｂ）Ｄ６区６０°位错模拟像（Δｆ ＝ － １７． ４ ｎｍ，厚度５． ２ ｎｍ，晶体倾角９． ５ ｍｒａｄ）

４． 结　 论
本文用２００ ｋＶ ＬａＢ６ 灯丝高分辨电镜结合高分

辨像的解卷处理，研究了生长在ＧａＡｓ（００１）衬底上，
作为成核层的ＡｌＳｂ薄膜的结构．首先获得了直接反
映ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ ［１１０］投影结构的解卷像，且提高了
像分辨率．其次，借助赝弱相位物体近似像衬理论，
分析了完整晶体解卷像上Ａｌ和Ｓｂ原子像衬度随样
品厚度的变化，确定了ＡｌＳｂ哑铃原子对中Ａｌ和Ｓｂ

原子的相对位置．在此基础上，从解卷像的衬度上
初步得出Ｌｏｍｅｒ和６０°两类界面失配位错的核心结
构，Ｌｏｍｅｒ位错结构为６８环，６０°位错为ｓｈｕｆｆｌｅ型．
据此构建了这两类位错核心的结构模型，计算了模
拟像，对比实验像和模拟像进一步验证了上述结
论，并确定ＡｌＳｂ ／ ＧａＡｓ界面类型为ＡｌＡｓ型．

本工作说明，对高分辨电子显微像进行解卷处
理并借助赝弱相位物体近似像衬理论分析解卷像
的衬度，可以得到同样实验条件下用常规分析方法
所得不到的结果．
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