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ｂｒｉｄｇｉｎｇ ｏｘｙｇｅｎ ａｔｏｍｓ (ＮＢＯｓ) ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ ｆａｃｉｌｉｔａｔｅｓ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓꎬ ｂｙ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｈｉｇｈ￣
ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ ｂｏｎｄｓ. Ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｆｏｌｌｏｗ ａ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｕｎｉｆｏｒｍ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｖｅｒ ｔｈｅ ｗｈｏｌｅ ｓｕｒｆａｃｅ. Ａｓ
ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｃｏｎｔｉｎｕｅｓꎬ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｇｒｏｗ ｌａｒｇｅｒꎬ ｌｅａｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｍｅｒｇｉｎｇ ａｎｄ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅｓ ｏｆ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｏｎｅｓꎬ ｖｉａ ｔｈｅ
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｂｒｉｄｇｉｎｇ ｂｏｎｄｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｃｌｕｓｔｅｒ ｓｈａｐｅ. Ｅｖｅｎｔｕａｌｌｙꎬ ａ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｃｏｍｐｌｅｔｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｈａｓ
ｂｅｅｎ ｓｕｃｃｅｓｓｆｕｌｌｙ ｅｓｔａｂｌｉｓｈｅｄ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｗｉｔｈ ｈｉｇｈ ｓｕｒｆａｃｅ ｃｏｖｅｒａｇｅ ｒａｔｉｏ. Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｉｔ ｓｕｇｇｅｓｔｓ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ
ｒａｔｅ ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｍａｙ ｓｕｂｓｔａｎｔｉａｌｌｙ ａｆｆｅｃｔ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ. Ｔｈｉｓ ｓｔｕｄｙ ｏｐｅｎｓ ｔｈｅ ｐｅｒｓｐｅｃｔｉｖｅ
ｏｆ ｄｅｐｏｓｉｔｉｎｇ ａ ２Ｄ ｍａｔｅｒｉａｌ ｏｎ ａｎ ｉｎｏｒｇａｎｉｃ ｍａｔｒｉｘ ａｎｄ ｅｌｕｃｉｄａｔｅｓ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｔａｃｋｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｏｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ.
Ｋｅｙ ｗｏｒｄｓ: ｓｉｌｉｃｅｎｅꎻ ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｈｙｄｒａｔｅｓꎻ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓꎻ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎꎻ ｇｒｏｗｔｈ
ＣＬＣ ｎｕｍｂｅｒ: ＴＵ５２６　 　 Ｄｏｃｕｍｅｎｔ ｃｏｄｅ: Ａ　 　 Ａｒｔｉｃｌｅ ＩＤ: １６７４－３９６２(２０２０)０６－０４３０－０７

硅烯在水化硅酸钙表面成核与生长的理论研究

周　 扬１ꎬ２ꎬ 郑浩杰１ꎬ 邱钰雯１ꎬ 邹茜茜１ꎬ 黄家乐１

(１. 东南大学材料科学与工程学院ꎬ 江苏 南京 ２１１１８９)
(２. 江苏省建筑科学研究院有限公司 高性能土木工程材料国家重点实验室ꎬ 江苏 南京 ２１１１０３)

摘　 要: 硅烯作为一种新兴二维材料ꎬ 与水化硅酸钙(Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ 硅酸盐水泥最主要的水化产物)同为硅质基底材料ꎬ 将其与水化

硅酸钙复合或能有效提高水化硅酸钙的韧性ꎮ 基于分子动力学模拟技术ꎬ 探索了单层硅烯在水化硅酸钙表面成核生长的可能性ꎮ

模拟结果显示ꎬ 通过与沉积硅原子形成高强度的 Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ 键ꎬ 水化硅酸钙表面的高反应活性非桥接氧原子(ＮＢＯｓ)促进了硅原

子团簇的成核ꎬ 已成核的硅原子团簇在水化硅酸钙表面均匀分布ꎮ 随着硅原子的进一步沉积ꎬ 已成核的硅原子团簇进一步生长ꎬ

通过桥接键的形成和团簇形状的改变ꎬ 相邻的小团簇发生合并ꎬ 形成大团簇ꎮ 最终ꎬ 一片较为完整的单层硅烯在水化硅酸钙表

面生长出来ꎬ 且表面覆盖率高ꎮ 在上述过程中ꎬ 硅原子的沉积速率以及沉积温度对硅烯的成核和生长过程具有一定的影响ꎮ 该

研究为无机材料表面沉积二维材料开辟了前景ꎬ 并揭示了其界面处的原子堆积机制ꎮ

关键词: 硅烯ꎻ 水化硅酸钙ꎻ 分子动力学ꎻ 成核ꎻ 生长

1　 Introduction

Ｏｖｅｒ ｔｈｅ ｐａｓｔ ｄｅｃａｄｅꎬ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｈａｓ ｂｅｃｏｍｅ ａ ｎｅｗ ｍｅｍｂｅｒ
ｏｆ ｔｈｅ ｔｗｏ￣ｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ (２Ｄ) ｍａｔｅｒｉａｌｓ ｆａｍｉｌｙ ａｎｄ ａｔｔｒａｃｔｅｄ ｉｎ￣
ｃｒｅａｓｉｎｇ ａｔｔｅｎｔｉｏｎ ｂｅｃａｕｓｅ ｏｆ ｔｈｅ ｏｕｔｓｔａｎｄｉｎｇ ｅｌｅｃｔｒｏｎｉｃ ａｎｄ
ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ[１－３] . Ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｏｗｎｓ ａ ｓｉｍｉｌａｒ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ
ｗｉｔｈ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｅｘｃｅｐｔ ｆｏｒ ａ ｌｏｗ￣ｂｕｃｋｌｅｄ ｇｅｏｍｅｔｒｙꎬ ｗｈｉｃｈ ｏｒｉｇｉ￣
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ｎａｔｅｓ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｏｒｂｉｔａｌ ｈｙｂｒｉｄｉｚａｔｉｏｎ ｏｆ Ｓｉ ａｔｏｍｓ ｗｈｉｃｈ ｐｒｅｆｅｒ
ｓｐ３ ｈｙｂｒｉｄｉｚａｔｉｏｎ ｏｖｅｒ ｓｐ２ ｈｙｂｒｉｄｉｚａｔｉｏｎ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｇｒｅａｔｅｒ
Ｓｉ—Ｓｉ ｂｏｎｄ ｌｅｎｇｔｈ. Ａｌｔｈｏｕｇｈ ｔｈｅ ｉｎ￣ｐｌａｎｅ Ｙｏｕｎｇ􀆳ｓ ｍｏｄｕｌｕｓ ｏｆ
ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｉｓ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｌｏｗｅｒ ｔｈａｎ ｇｒａｐｈｅｎｅꎬ ｐｒｅｖｉｏｕｓ ｒｅｓｅａｒｃｈｅｒｓ
ｈａｖｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｂｕｃｋｌｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｄｒａｍａｔｉｃ￣
ａｌｌｙ ｉｎｃｒｅａｓｅｄ ｉｔｓ ｏｕｔ￣ｏｆ￣ｐｌａｎｅ ｂｅｎｄｉｎｇ ｒｉｇｉｄｉｔｙꎬ ｅｖｅｎ ｈｉｇｈｅｒ
ｔｈａｎ ｔｈａｔ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ[１ꎬ ４－６] . Ｔｈｉｓ ｆｅａｔｕｒｅ ｅｎｌａｒｇｅｓ ｔｈｅ ａｐｐｌｉｃａ￣
ｔｉｏｎ ｆｉｅｌｄ ｆｏｒ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｉｎ ａｄｄｉｔｉｏｎ ｔｏ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｄｅｖｉｃｅｓ[７] .

Ｏｎｅ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ａｐｐｌｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｉｓ ｔｏ ｒｅｌｉｅｖｅ ｔｈｅ ｂｒｉｔ￣
ｔｌｅｎｅｓｓ ｏｆ ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｈｙｄｒａｔｅｓ ( Ｃ￣Ｓ￣Ｈ)ꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｓ ｔｈｅ
ｍａｉｎ ｈｙｄｒａｔｉｏｎ ｐｒｏｄｕｃｔ ｏｆ ｏｒｄｉｎａｒｙ ｐｏｒｔｌａｎｄ ｃｅｍｅｎｔ. Ａｓ ａ ｍａｉｎ
ｍａｔｅｒｉａｌ ｏｆ ｔｈｅ ｂａｓｉｃ ｂｕｉｌｄｉｎｇ ｂｌｏｃｋꎬ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｉｓ ｔｈｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ
ｓｏｕｒｃｅ ｏｆ ｃｏｎｃｒｅｔｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｓ ｔｈｅ ｓｅｒｖｉｃｅ ｓａｆｅｔｙ ｏｆ
ｇｌｏｂａｌ ｉｎｆｒａｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ[８－１０] . Ｐｒｅｖｉｏｕｓ ｓｔｕｄｉｅｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈａｔ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ
ｉｓ ａｎ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｐｈａｓｅ ｗｈｉｌｅ ｉｔ ｅｘｈｉｂｉｔｓ ａ ｌａｙｅｒｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｔ
ｎａｎｏ￣ｓｃａｌｅ[１１ꎬ １２] . Ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｃｅ ｏｆ ｌａｒｇｅ ｎｕｍｂｅｒｓ ｏｆ ｄｅｆｅｃｔｓ ａｎｄ
ｐｏｒｅｓ ｉｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ｒｅｇｉｏｎ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｃａｕｓｅｓ ａ ｗｅａｋ ｃｏｈｅｓｉｏｎ
ｂｅｔｗｅｅｎ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｓｈｅｅｔｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｎ ｔｕｒｎ ｌｉｍｉｔｓ
ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ａｔ ｍａｃｒｏ￣ｓｃａｌｅ[１３－１５] . Ｉｎ ｃｏｎｓｉｄｅｒａｔｉｏｎ
ｏｆ ｔｈｅ ｈｉｇｈ ｉｎｔｒｉｎｓｉｃ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ ａｎｄ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐａｔｉｂｉｌｉｔｙ ｗｉｔｈ ｔｈｅ
Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｍａｔｒｉｘ[３ꎬ ４ꎬ １６]ꎬ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｃａｎ ｂｅ ａ ｐｒｏｐｅｒ ｃａｎｄｉｄａｔｅ ｔｏ ｂｅ ｉｎ￣
ｔｅｒｃａｌａｔｅｄ ｉｎｔｏ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ ｆｏｒ ｔｈｅ ｐｕｒｐｏｓｅ ｏｆ ｔｏｕｇｈ￣
ｎｅｓｓ ｅｎｈａｎｃｅｍｅｎｔ. Ｈｏｗｅｖｅｒꎬ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｈｉｇｈ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｒｅａｃｔｉｖｉｔｙ
ｔｈａｔ ｍａｋｅｓ ｉｔ ｕｎｓｔａｂｌｅ ｉｎ ａｉｒ[１６]ꎬ ｔｈｅｒｅ ｉｓ ａｓ ｙｅｔ ｆｅｗ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ
ｒｅｐｏｒｔｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ. Ｈｅｎｃｅꎬ ｆｉｒｓｔｌｙꎬ ｗｅ ｎｅｅｄ ｔｏ ｔｈｅ￣
ｏｒｅｔｉｃａｌｌｙ ｅｖａｌｕａｔｅ ｉｆ ａ ｓｉｎｇｌｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｓｈｅｅｔ ｃａｎ ｂｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｏｎ
ｔｈｅ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ ａｎｄ ｅｌｕｃｉｄａｔｅ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒａｃｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓ
ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ａｎｄ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ.

Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓꎬ ａ ｎｕｍｅｒｉｃａｌ ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎ ｍｅｔｈｏｄ
ｂａｓｅｄ ｏｎ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄｓꎬ ｃａｎ ｂｅ ａ ｇｏｏｄ ａｌｔｅｒｎａｔｉｖｅ ｉｎ ｐｒｅｄｉｃｔｉｎｇ
ｔｈｅ ｐｈｙｓｉｃａｌ ａｎｄ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒｓ ａｔ ａｎ ａｔｏｍｉｓｔｉｃ ｓｃａｌｅ. Ｓｏ
ｆａｒꎬ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｈａｖｅ ｂｅｅｎ ｗｉｄｅｌｙ ａｐｐｌｉｅｄ
ｏｎｔｏ ｔｈｅ ｍｏｄｅｌｉｎｇ ｏｆ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎꎬ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｅｒ￣
ｆｏｒｍａｎｃｅꎬ ａｎｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ａｎｄ ｏｔｈｅｒ ｃｅ￣
ｍｅｎｔｉｔｉｏｕｓ ｍａｔｅｒｉａｌｓ[１７－１９] . Ｐｅｌｌｅｎｑ ｅｔ ａｌ.[１５] ｐｒｏｐｏｓｅｄ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ
ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｍｏｄｅｌ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｕｓｉｎｇ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ
ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｓｍａｌｌ ａｎｇｌｅ ｎｅｕｔｒｏｎ ｓｃａｔｔｅｒｉｎｇ
( ＳＡＮＳ ) ｒｅｓｕｌｔｓ[１４] ꎬ ａｎｄ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ
ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｗｅｒｅ ｃｏｎｓｉｓｔｅｎｔ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ
ｒｅｓｕｌｔｓ. Ｇｅｎｇ ｅｔ ａｌ.[２０] ｃｏｎｃｌｕｄｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｃａｌｃｉｕｍ ｔｏ ｓｉｌｉｃｏｎ ｒａ￣
ｔｉｏ ｓｔｒｏｎｇｌｙ ａｆｆｅｃｔｅｄ ｔｈｅ ｂｕｌｋ ｍｏｄｕｌｕｓ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｗｈｅｎ ｓｕｂｊｅｃｔｅｄ
ｔｏ ａ ｈｙｄｒｏｓｔａｔｉｃ ｐｒｅｓｓｕｒｅ. Ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｌｏａｄｉｎｇ ｔｅｓｔｓ ｗｅｒｅ ａｌｓｏ
ｓｉｍｕｌａｔｅｄ ｂｙ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ａｎｄ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｅｘｈｉｂｉｔｅｄ ａ ｈｉｇｈｌｙ
ａｎｉｓｏｔｒｏｐｙ. Ｉｔ ｓｕｇｇｅｓｔｅｄ ｔｈａｔ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｐｏｓｓｅｓｓｅｄ ｔｈｅ ｌｏｗｅｓｔ ｄｕｃ￣

ｔｉｌｉｔｙ ａｎｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ａｒｒａｎｇｅｍｅｎｔ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎꎬ
ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｗｅａｋ ｃｏｎｎｅｃｔｉｏｎｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ
ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｓｈｅｅｔｓ[２１] . Ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｃａｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏ￣ｒｅｉｎｆｏｒｃｅ￣
ｍｅｎｔｓ (ｐｏｌｙｍｅｒｓꎬ ｇｒａｐｈｅｎｅꎬ ２Ｄ￣ｓｉｌｉｃａ) ｉｎｔｏ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ｏｆ
Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｍａｙ ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔｌｙ ｉｍｐｒｏｖｅ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ
ｏｆ ｍａｔｒｉｘ ｓｉｎｃｅ ｔｈｏｓｅ ａｄｄｉｔｉｖｅｓ ｆｉｌｌｅｄ ｉｎ ｔｈｅ ｄｅｆｅｃｔｓ ａｎｄ
ｐｏｒｅｓ[２１－２３] . Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ Ｚｈｏｕ ｅｔ ａｌ. ｅｍｐｌｏｙｅｄ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙ￣
ｎａｍｉｃｓ ｔｏ ｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｅ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓ ｂｅｔｗｅｅｎ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ
ａｎｄ ｏｒｇａｎｉｃｓ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌ ｇｒｏｕｐｓ. Ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ
ｉｍｐｌｉｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｈｉｇｈ￣ｐｏｌａｒｉｔｙ ｃａｒｂｏｘｙｌ ｇｒｏｕｐｓ ｃｏｕｌｄ ｔｉｇｈｔｌｙ ａｄ￣
ｓｏｒｂ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｔｒｏｎｇ ｉｏｎｉｃ
ｂｏｎｄｓꎬ ｗｈｉｌｅ ｎｏ ｒｅｍａｒｋａｂｌｅ ｉｎｔｅｒａｃｔｉｏｎｓ ｗｅｒｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｂｅｔｗｅｅｎ
Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ａｎｄ ｔｈｅ ｃａｒｂｏｎ ｂａｃｋｂｏｎｅ[１３] . Ｉｎ ｔｈｉｓ ｓｃｅｎａｒｉｏꎬ ｓｉｌｉｃｅｎｅꎬ
ｗｈｉｃｈ ｈａｓ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｐｒｉｍａｒｙ ｅｌｅｍｅｎｔ ｗｉｔｈ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ ｍａｙ ｆｏｒｍ
ｓｔｒｏｎｇｅｒ ｃｏｎｎｅｃｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｃｅｍｅｎｔｉｔｉｏｕｓ ｍａｔｒｉｘ ｍａｔｅｒｉａｌｓ.

Ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ ｔｉｍｅ ｉｎ ｔｈｉｓ ｗｏｒｋꎬ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙ￣
ｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｗｅｒｅ ｅｍｐｌｏｙｅｄ ｔｏ ｅｘｐｌｏｒｅ ｔｈｅ ｐｏｓｓｉｂｉｌｉｔｙ ｏｆ
ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｓｈｅｅｔ
ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ. Ｔｈｅ (００１) ｐｌａｎｅ ｗａｓ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ａｓ ｔｈｅ
ｍｏｓｔ ｐｒｏｂａｂｌｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｆｏｒ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ. Ｔｈｅ ｅｆｆｅｃｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉ￣
ｔｉｏｎ ｒａｔｅ ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｎ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ａ ｓｉ￣
ｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｗｅｒｅ ａｌｓｏ ｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｅｄ.

2　 Computational Methods

2􀆰 1　 Force fields
Ｔｈｅ ｒｅａｃｔｉｖｅ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄ ＲｅａｘＦＦ ｗａｓ ｅｍｐｌｏｙｅｄ ｔｏ ｓｉｍｕｌａｔｅ

ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｏｎ
ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ. Ｔｈｅ ＲｅａｘＦＦ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄ (Ｃ / Ｏ / Ｈ) ｗａｓ
ｉｎｖｅｎｔｅｄ ｂｙ Ｖａｎ Ｄｕｉｎꎬ ｏｒｉｇｉｎａｌｌｙ ａｐｐｌｉｅｄ ｉｎ ｔｈｅ ｌａｒｇｅ ｓｃａｌｅ ｒｅ￣
ａｃｔｉｖｅ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｓｙｓｔｅｍｓ ｏｆ ｈｙｄｒｏｃａｒｂｏｎｓ[２４] ꎬ ａｎｄ ｔｈｅｎ ｄｅｖｅｌ￣
ｏｐｅｄ ｔｏ ｄｅｓｃｒｉｂｅ ｓｉｌｉｃａ￣ｗａｔｅｒ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ ａｎｄ ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ
ｈｙｄｒａｔｅｓ (Ｃａ / Ｓｉ / Ｏ / Ｈ) [２５－２７] . Ｗｉｔｈ ａ ｂｏｎｄ ｏｒｄｅｒ￣ｂｏｎｄ ｄｉｓｔａｎｃｅ
ｓｃｈｅｍｅꎬ ｔｈｅ ＲｅａｘＦＦ ｃｏｕｌｄ ｍｏｎｉｔｏｒ ｔｈｅ ｂｒｅａｋａｇｅ ａｎｄ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｂｏｎｄｓ ａｎｄ ｅｌｕｃｉｄａｔｅ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｏｆ
ｃｈｅｍｉｃａｌ ｒｅａｃｔｉｏｎｓ[２８] . Ｓｉｎｃｅ ａｌｌ ｔｈｅ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ａｒｅ ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｄ
ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｑｕａｎｔｕｍ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎｓꎬ ＲｅａｘＦＦ ｏｗｎｓ ａ ｈｉｇｈｅｒ
ａｃｃｕｒａｃｙ ｔｈａｎ ｏｔｈｅｒ ｅｍｐｉｒｉｃａｌ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄｓꎬ ｅ􀆰 ｇ. ＣｌａｙＦＦꎬ ＣＳＨ￣
ＦＦꎬ ＣＶＦＦ. Ｔｈｅ ｐｏｌｙｍｅｒｉｚａｔｉｏｎ ａｎｄ ｒｅａｒｒａｎｇｅｍｅｎｔｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃａｔｅ
ｔｅｔｒａｈｅｄｒａ ｈａｖｅ ｂｅｅｎ ｓｕｃｃｅｓｓｆｕｌｌｙ ｃａｐｔｕｒｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ＲｅａｘＦＦ ｆｏｒｃｅ
ｆｉｅｌｄｓ ｗｈｅｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｍａｔｒｉｘ ｗａｓ ｓｕｂｊｅｃｔｅｄ ｔｏ ａ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｌｅ
ｌｏａｄｉｎｇ. Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｕｔｉｌｉｚｉｎｇ ｔｈｅ ＲｅａｘＦＦ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄꎬ Ｚｈｏｕ
ｅｔ ａｌ. ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｂｏｎｄｓ ｂｅｔｗｅｅｎ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ａｔｏｍｓ ａｎｄ
ｎａｎｏ￣ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔｓ (２Ｄ￣ｓｉｌｉｃａ)ꎬ ｗｈｉｃｈ ａｌｓｏ ｉｍｐｌｉｅｓ ｔｈｅ ａｐｐｌｉ￣
ｃａｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ＲｅａｘＦＦ ｉｎ ｔｈｉｓ ｓｙｓｔｅｍ[２９] .

１３４



中国材料进展 第 ３９ 卷

2􀆰 2　 Computational model

Ａ ｔｏｂｅｒｍｏｒｉｔｅ １１ Å ｃｒｙｓｔａｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ[３０] ｗａｓ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ａｓ
ｔｈｅ ｂａｓｅ￣ｍｏｄｅｌꎬ ｓｉｎｃｅ ｔｏｂｅｒｍｏｒｉｔｅ ｉｓ ａ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ａｎａｌｏｇ ｗｉｔｈ ａ
ｗｅｌｌ￣ｏｒｇａｎｉｚｅｄ ａｔｏｍｉｃ ａｒｒａｎｇｅｍｅｎｔ. Ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 １ａꎬ ｔｈｅ
ｂａｓｅ￣ｍｏｄｅｌ ｈａｓ ａ ｌａｙｅｒｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ ｗｉｔｈ ｃａｌｃｉｕｍ ｓｉｌｉｃａｔｅ
ｓｈｅｅｔｓ ａｌｔｅｒｎａｔｅｌｙ ａｌｉｇｎｅｄ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｏｆ [００１] ( ｚ ａｘ￣
ｉｓ). Ｗｉｔｈｉｎ ａ ｓｈｅｅｔꎬ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｔｅｔｒａｈｅｄｒａ ｏｆ ｉｎｆｉｎｉｔｅ ｌｅｎｇｔｈ ａｒｅ
ａｒｒａｎｇｅｄ ｉｎ ｏｒｄｅｒ. Ｌａｒｇｅ ｎｕｍｂｅｒｓ ｏｆ ｄｅｆｅｃｔｓ ａｎｄ ｐｏｒｅｓ ａｒｅ
ｐｒｅｓｅｎｔ ｉｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ｒｅｇｉｏｎ ｂｅｔｗｅｅｎ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｓｈｅｅｔｓꎬ
ｗｈｅｒｅ ｔｈｅｒｅ ｉｓ ｈｉｇｈ ｐｏｓｓｉｂｉｌｉｔｙ ｆｏｒ ｔｈｅ ｏｃｃｕｒｒｅｎｃｅ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ

ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ. Ｔｏ ｃｏｎｓｔｒｕｃｔ ａ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｔｈｅ
ｂａｓｅ￣ｍｏｄｅｌ ｗａｓ ｃｌｅａｖｅｄ ａｌｏｎｇ ａｔ ｔｈｅ (００１) ｐｌａｎｅ (ｔｈｅ ｃｅｎｔｅｒ
ｏｆ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ ｓｐａｃｅ) ａｎｄ ｔｈｅ ｕｐｐｅｒ ｐａｒｔ ｗａｓ ｒｅｍｏｖｅｄꎬ ｌｅａｖ￣
ｉｎｇ ａ １ ｎｍ￣ｔｈｉｃｋ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ａｎｄ １ ｎｍ￣ｔｈｉｃｋ ｖａｃｕｕｍ ｓｌａｂ
(Ｆｉｇ􀆰 １ｂ). Ｗｉｔｈ ｒｅｓｐｅｃｔ ｔｏ ｔｈｅ ｉｎ￣ｐｌａｎｅ ｓｉｚｅꎬ ｔｈｅ ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ
ｍｏｄｅｌ ｈａｓ ａ ｌｅｎｇｔｈ ｏｆ ｘ ＝ ８􀆰 ８２ ｎｍꎬ ｙ ＝ ８􀆰 ７６ ｎｍ ｗｉｔｈ ｐｅｒｉｏｄｉｃ
ｂｏｕｎｄａｒｙ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ａｐｐｌｉｅｄ ａｌｏｎｇ ｘ ａｎｄ ｙ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎｓ (Ｆｉｇ􀆰 １ｃ).
Ａ ｆｉｘｅｄ ｎｏｎ￣ｐｅｒｉｏｄｉｃ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｗａｓ ｅｍｐｌｏｙｅｄ ａｌｏｎｇ ｚ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎꎬ
ｗｈｉｌｅ ａ ｒｅｆｌｅｃｔｉｎｇ ｗａｌｌ ｗａｓ ｐｌａｃｅｄ ａｔ ｔｈｅ ｕｐｐｅｒ ｂｏｕｎｄ ｏｆ ｔｈｅ
ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｃｅｌｌ ｔｏ ｉｎｈｉｂｉｔ ｔｈｅ ｅｓｃａｐｅ ｏｆ ａｎｙ ａｔｏｍｓ.

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ: (ａ) ｔｈｅ ｏｒｉｇｉｎａｌ ｍｏｄｅｌ ｏｆ ｔｏｂｅｒｍｏｒｉｔｅꎬ (ｂ) ｔｈｅ ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ ｍｏｄｅｌꎬ (ｃ) ｔｏｐ ｖｉｅｗ ｏｆ ｔｈｅ (００１) ｓｕｒ￣

ｆａｃｅ (ｇｒｅｅｎ ｂａｌｌｓ ｄｅｎｏｔｅ ｃａｌｃｉｕｍ ｉｏｎｓꎬ ｒｅｄ ａｎｄ ｙｅｌｌｏｗ ｂａｌｌｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈｅ ｏｘｙｇｅｎ ａｔｏｍｓ ａｎｄ ｓｌｉｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｉｎ ｔｈｅ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｔｅｔｒａｈｅｄｒａꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ)

2􀆰 3　 Computational details
Ｔｈｅ ｍｏｄｅｌ ｅｓｔａｂｌｉｓｈｍｅｎｔ ｗａｓ ｉｍｐｌｅｍｅｎｔｅｄ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｓｔｕｄｉｏ ７􀆰 ０ ａｎｄ ｔｈｅ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｗｅｒｅ
ｃａｒｒｉｅｄ ｏｕｔ ｕｓｉｎｇ ｓｏｆｔｗａｒｅ ＬＡＭＭＰＳ[３１] ꎬ ｂｏｔｈ ｏｎ ｔｈｅ ｐｌａｔｆｏｒｍ
ｉｎ ｔｈｅ Ｈｉｇｈ￣Ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ Ｃｏｍｐｕｔｉｎｇ Ｃｅｎｔｒｅ ｏｆ Ｎａｎｊｉｎｇ Ｕｎｉｖｅｒ￣
ｓｉｔｙ. Ｔｈｅ ＲｅａｘＦＦ ｆｏｒｃｅ ｆｉｅｌｄ ｗａｓ ｅｍｐｌｏｙｅｄꎬ ｗｉｔｈ ａ Ｎｏｓｅ￣Ｈｏｖｅｒ
ｔｈｅｒｍｏｓｔａｔ ａｎｄ ａ ｔｉｍｅ ｓｔｅｐ ０􀆰 ２５ ｆｓ ｔｏ ｉｎｔｅｇｒａｔｅ ｔｈｅ Ｖｅｒｌｅｔ ｅｑｕａ￣
ｔｉｏｎｓ ｏｆ ｍｏｔｉｏｎ. Ｆｉｒｓｔｌｙꎬ ｔｈｅ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ｓｌａｂ ｗａｓ ｔｈｅｒｍａｌｉｚｅｄ ｆｏｒ
１００ ｐｓ ｕｎｄｅｒ ｃａｎｏｎｉｃａｌ ｅｎｓｅｍｂｌｅ (ＮＶＴ) ａｔ ｔｈｅ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｆ
３００ Ｋ. Ｓｕｂｓｅｑｕｅｎｔｌｙꎬ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｗａｓ ｓｉｍｕｌａｔｅｄ
ｂｙ ｒａｎｄｏｍｌｙ ａｄｄｉｎｇ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｏｎｔｏ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ
ｈｉｇｈｌｙ ｓｉｍｉｌａｒ ｔｏ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ
(Ｓｉ ｅｖａｐｏｒａｔｉｏｎ ｆｒｏｍ ａ ｓｉｌｉｃｏｎ ｃｒｙｓｔａｌ ｉｎ ｕｌｔｒａ￣ｈｉｇｈ ｖａｃｕｕｍ). Ｉｔ
ｗａｓ ｇｕａｒａｎｔｅｅｄ ｔｈａｔ ｅａｃｈ ｎｅｗｌｙ ａｄｄｅｄ Ｓｉ ａｔｏｍ ｗａｓ ａｔ ｌｅａｓｔ ２ Å
ａｗａｙ ｆｒｏｍ ａｌｒｅａｄｙ ｅｘｉｓｔｉｎｇ ａｔｏｍｓ ｉｎ ｔｈｅ ｓｙｓｔｅｍ. Ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ
ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓꎬ ｔｈｅ ａｔｏｍｓ ｉｎ ｔｈｅ ｔｗｏ ｂｏｔｔｏｍ ｓｈｅｅｔｓ ｏｆ
Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｗｅｒｅ ｆｉｘｅｄ ｔｏ ｓｉｍｕｌａｔｅ ｔｈｅ ｕｎｄｅｒｌｙｉｎｇ ｂｕｌｋ ｓｕｂｓｔｒａｔｅꎬ
ｗｈｉｌｅ ｔｈｅ ｒｅｓｔ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ａｔｏｍｓ ｓｔｉｌｌ ｅｘｐｅｒｉｅｎｃｅｄ ａ ＮＶＴ ｅｎｓｅｍｂｌｅ.
Ｉｎ ａｄｄｉｔｉｏｎꎬ ａ ｍｉｃｒｏｃａｎｏｎｉｃａｌ ｅｎｓｅｍｂｌｅ (ＮＶＥ) ｗａｓ ａｐｐｌｉｅｄ
ｏｎｔｏ ｔｈｅ ａｄｄｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ.

Ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｎ ｔｈｅ
ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｗａｓ ａｌｓｏ ｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｅｄ.
Ｉｎ ｃｏｎｓｉｄｅｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｈｕｇｅ ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ ｃｏｓｔ ｉｎｄｕｃｅｄ ｂｙ ｒｅ￣
ａｃｔｉｖｅ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓꎬ ｔｈｒｅｅ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｈｉｇｈ
ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅｓ ｗｅｒｅ ｃｈｏｓｅｎ: ４００ꎬ １３００ꎬ ａｎｄ ４０００ ａｔｏｍｓ / ｎｓ.

Ｂｅｓｉｄｅｓꎬ ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｒｅａｌ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ[３２] ａｎｄ
ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ ｌｉｍｉｔｓ ｏｆ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓꎬ ｔｈｒｅｅ
ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ｏｆ ３００ꎬ ４５０ ａｎｄ ６００ Ｋꎬ ｗｅｒｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ
ｔｏ ｅｘａｍｉｎｅ ｔｈｅ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｉｎｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ. Ｉｎ ｅａｃｈ ｃａｓｅꎬ ｔｈｅ
ｔｒａｊｅｃｔｏｒｉｅｓ ｏｆ ａｌｌ ａｔｏｍｓ ｉｎ ｔｈｅ ｓｙｓｔｅｍ ｗｅｒｅ ｓａｍｐｌｅｄ ｅｖｅｒｙ ２５ ｆｓ
ｔｏ ｃａｐｔｕｒｅ ｒｅａｃｔｉｏｎ ｄｅｔａｉｌｓ ｆｏｒ ａｎａｌｙｓｉｓ.

3　 Results and Discussions

Ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｇｅｎｅｒａｔｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ｉｓｌａｎｄｓ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ
ｓｕｒｆａｃｅ ｕｎｄｅｒ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｏｆ ４０００ ａｔｏｍｓ / ｎｓ ａｔ ３００ Ｋ
ｉｓ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｅｄ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ２ꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｍｐｌｉｅｓ ｔｈｒｅｅ ｍａｉｎ ｓｔａｇｅｓ
ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｓｉｎｇｌｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｓｈｅｅｔ. Ａｔ
ｓｔａｇｅ Ｉꎬ ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ ｋｅｅｐｓ ｇｏｉｎｇ ｕｐꎬ ｗｈｉｃｈ
ｓｕｇｇｅｓｔｓ ｍｏｒｅ ａｎｄ ｍｏｒｅ ｉｓｏｌａｔｅｄ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ａｒｅ ｆｏｒｍｅｄ ｏｎ ｔｈｅ
ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ. Ａｔ
ｓｔａｇｅ ＩＩꎬ ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ ｅｘｐｅｒｉｅｎｃｅｓ ａ ｄｏｗｎｗａｒｄｓ
ｔｒｅｎｄꎬ ｓｉｎｃｅ ｔｈｅ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｇｒｏｗ ｌａｒｇｅｒ ａｎｄ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｏｎｅｓ ｂｅ￣
ｇｉｎ ｔｏ ｃｏｎｖｅｒｇｅ. Ｆｉｎａｌｌｙꎬ ａｔ ｓｔａｇｅ ＩＩＩꎬ ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ
ｍａｉｎｔａｉｎｓ ａｔ ａｎ ｅｘｔｒｅｍｅｌｙ ｌｏｗ ｖａｌｕｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｎｄｉｃａｔｅｓ ｔｈａｔ ｔｈｅ
ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｈａｓ ｂｅｅｎ ｆｏｒｍｅｄ. Ｆｒｏｍ ａ ｖｉｓｕａｌ ｐｅｒｓｐｅｃ￣
ｔｉｖｅꎬ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｓｔｉｃ ｔｒａｊｅｃｔｏｒｉｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｅｎｔｉｒｅ ｐｒｏｃｅｓｓ ａｒｅ
ｒｅｃｏｒｄｅｄ ａｎｄ ｔｈｅ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｏｆ ｅａｃｈ ｓｔａｇｅ ａｒｅ ｉｌ￣
ｌｕｓｔｒａｔｅｄ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３. Ｔｈｅ ａｔｏｍｉｓｔｉｃ ｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｔｒａｎｓｆｏｒ￣
ｍａｔｉｏｎ ｆｅａｔｕｒｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ｅａｃｈ ｓｔａｇｅ ｗｉｌｌ ｂｅ ｐｒｅｓｅｎｔｅｄ ｉｎ ｄｅｔａｉｌｓ
ｉｎ ｔｈｅ ｆｏｌｌｏｗｉｎｇ ｓｅｃｔｉｏｎｓ.
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　 第 ６ 期 中国材料进展

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ａｔ
３００ Ｋ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｏｆ ４０００ ａｔｏｍｓ / ｎｓ

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ ｂｏｎｄｓ ｏｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｏｆ
ｓｉｌｉｃｅｎｅ ａｎｄ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ (ｔｈｅ ｒｅｄ ａｎｄ ｙｅｌｌｏｗ ｂａｌｌｓ ｉｎ ｂｌｕｅ ｂａｃｋｇｒｏｕｎｄ
ｄｅｎｏｔｅ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｂｓｔｒａｔｅꎬ ｗｈｉｌｅ ｙｅｌｌｏｗ ｂａｌｌｓ ｉｎ ｗｈｉｔｅ
ｂａｃｋｇｒｏｕｎｄ ｄｅｎｏｔｅ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ)

3􀆰 1　 Nucleation
Ｔｈｅ ｋｅｙ ｐｒｏｂｌｅｍ ｉｓ ｗｈｅｔｈｅｒ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｈａｖｅ ａ ｇｏｏｄ ａｆ￣

ｆｉｎｉｔｙ ｗｉｔｈ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｓ ｔｈｅ ｐｏｓｓｉｂｉｌｉｔｙ
ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ. Ｔｈｅ ｎｏｎ￣ｂｒｉｄｇｉｎｇ ｏｘｙｇｅｎ ａｔｏｍｓ (ＮＢＯｓ)
ａｔ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ ｐｒｏｖｅｄ ｂｙ ｐｒｅｖｉｏｕｓ ｓｔｕｄｉｅｓ[１３ꎬ ２１ꎬ ２２] ｔｏ

ｐｏｓｓｅｓｓ ａ ｈｉｇｈ ｐｏｌａｒｉｔｙ ａｎｄ ｒｅａｃｔｉｖｉｔｙꎬ ｐｌａｙ ａ ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔ ｒｏｌｅ.
Ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３ꎬ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｃａｎ ｆｏｒｍ
ｓｔｒｏｎｇ ｃｏｖａｌｅｎｔ ｂｏｎｄｓ Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ ｗｉｔｈ ＮＢＯｓ. Ｔｈｅｓｅ ｓｔｒｏｎｇ
ｃｏｎｎｅｃｔｉｏｎｓ ｓｔａｂｉｌｉｚｅ ｔｈｅ ａｄａｔｏｍｓ ａｎｄ ｌｅａｄ ｔｏ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ.
Ａｃｔｕａｌｌｙꎬ ｌａｒｇｅ ｎｕｍｂｅｒｓ ｏｆ ｒｅａｃｔｉｖｅ Ｓｉ—Ｏ ｇｒｏｕｐｓ ａｒｅ ｐｒｅｓｅｎｔ
ａｔ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｐｒｏｖｉｄｅ ａｂｕｎｄａｎｔ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｓｉｔｅｓ
ｆｏｒ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ. Ｂｅｓｉｄｅｓꎬ ｉｎｔｒｉｎｓｉｃａｌｌｙꎬ ｔｈｅ ｆｏｒｍｅｄ Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ
ｂｏｎｄｓ ａｒｅ ｔｈｅ ｂａｓｉｃ ｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓ ａｎｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｓｏｕｒｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈꎬ
ｗｈｉｃｈ ｃｏｎｎｅｃｔ ｔｈｅ ｓｉｌｉｃａｔｅ ｔｅｔｒａｈｅｄｒａ ａｎｄ ｃｏｎｓｔｉｔｕｔｅ ｔｈｅ ｓｋｅｌｅ￣
ｔｏｎ[１４ꎬ １５] . Ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ａｔ ｔｈｅ ｓｕｒ￣
ｆａｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｉｓ ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃａｌｌｙ ｆａｖｏｒａｂｌｅ.

Ａｔ ｓｔａｇｅ Ⅰꎬ ａ ｓｃａｔｔｅｒｅｄ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｃａｎ
ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄꎬ ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ４ａ. Ｔｈｅ ｎｅｗ ａｄａｔｏｍｓ ｔｅｎｄ ｔｏ ｂｅ
ｅｖｅｎｌｙ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｅｄ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ ｉｎｓｔｅａｄ ｏｆ ｌｏｃａｌ ｃｏｎ￣
ｃｅｎｔｒａｔｉｏｎꎬ ｆｏｒｍｉｎｇ ｔｒｅｍｅｎｄｏｕｓ ｉｓｌａｎｄｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄ ｔｏ
ｔｈｅ ｒａｐｉｄ ｉｎｃｒｅａｓｅ ｏｆ ｃｌｕｓｔｅｒｓ (ｓｔａｇｅ Ｉ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ２). Ｌｏｃａｌｌｙꎬ ｔｈｅ
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｔｙｐｉｃａｌ ｎｕｃｌｅａｔｅｄ ｃｌｕｓｔｅｒ ｉｓ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｅｄ ｉｎ
Ｆｉｇ􀆰 ４ｄ~４ｉ. Ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｉｓ ｓｔａｇｅꎬ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ａｔｏｍｓ ｃｏｎｎｅｃｔ ｗｉｔｈ
ｃｏｖａｌｅｎｔ ｂｏｎｄｓꎬ ｆｏｒｍｉｎｇ ａ ｓｍａｌｌ ｃｌｕｓｔｅｒ. Ｉｔ ｇｒｏｗｓ ｌａｒｇｅｒ ｌｉｋｅ ａ
ｂｒａｎｃｈ ａｓ ｍｏｒｅ ａｔｏｍｓ ａｒｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｏｎｔｏ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ. Ｏｎｃｅ ｔｈｅ
ｂｏｕｎｄａｒｙ ａｔｏｍ ｏｆ ｔｈｉｓ ｃｌｕｓｔｅｒ ｉｓ ａｄｅｑｕａｔｅｌｙ ｃｌｏｓｅ ｔｏ ｏｔｈｅｒ ｃｌｕｓ￣
ｔｅｒｓꎬ ｔｈｅ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｏｆ ｔｗｏ ｉｎｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｉｓｌａｎｄｓ ｍａｙ ｏｃｃｕｒ
(ｓｅｅ Ｆｉｇ􀆰 ４ｈ ａｎｄ ４ｉ). Ｏｖｅｒａｌｌꎬ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｃｏｖｅｒａｇｅ ｒａｔｉｏ ａｔ
ｔｈｉｓ ｓｔａｇｅ ｉｓ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｌｏｗꎬ ｗｈｉｌｅ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｈａｖｅ ａ ｓｍａｌｌ ｓｉｚｅ
ａｎｄ ｌａｒｇｅ ｎｕｍｂｅｒ.

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ (ａ~ ｃ)ꎻ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ ａ ｓｍａｌｌ ｃｌｕｓｔｅｒ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ４ａ (ｄ~ ｉ)ꎻ
ｔｈｅ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｃｌｕｓｔｅｒ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ４ｂ (ｊ~ｍ)

３３４
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　 　 Ｉｔ ｉｓ ｓｕｇｇｅｓｔｅｄ ｔｈａｔ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｓｈｏｕｌｄ ｅｘｈｉｂｉｔ ａ ｒｉｎｇ
ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｓ ｄｅｐｏｓｉｔｉｎｇ ｏｎ ａ ｄｅｆｅｃｔ ｆｒｅｅ Ｉｒ ｓｕｒｆａｃｅ[３３] ꎬ
ｈｏｗｅｖｅｒꎬ ｈｅｒｅ ｔｈｅ ｎｅｗｌｙ ｎｕｃｌｅａｔｅｄ ｓｉｌｉｃｏｎ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｔｅｎｄ ｔｏ
ｆｏｒｍ ａ ｂｒａｎｃｈ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ. Ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓ ｍａｙ ａｌｓｏ
ｅｘｐｌａｉｎ ｔｈｅ ｄｉｆｆｅｒｅｎｃｅ. Ａｓ ｍｅｎｔｉｏｎｅｄ ａｂｏｖｅꎬ ｉｔ ｉｓ ｔｈｅ ｒｅａｃｔｉｖｅ
Ｓｉ—Ｏ ｓｉｔｅｓ ｏｎ ｔｈｅ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ｔｈａｔ ａｔｔｒａｃｔ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ
ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ. Ｓｉｎｃｅ ｔｈｅ ＮＢＯｓ ａｒｅ ａｌｍｏｓｔ ａｌｉｇｎｅｄ ｉｎ ａ ｌｉｎｅ ｏｎ
ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ａｌｓｏ ｆｏｌｌｏｗｓ
ｔｈｅ ｌｉｎｅ.
3􀆰 2　 Growth

Ａｓ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ａｔｏｍｓ ｃｏｎｔｉｎｕｅｓꎬ ｃｌｕｓｔｅｒｓ
ｇｒｏｗ ｌａｒｇｅｒ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｃｏｖｅｒａｇｅ ｒａｔｉｏ ｉｎｃｒｅａｓｅｓ ( ｓｅｅ
Ｆｉｇ􀆰 ４ｂ). Ｄｕｒｉｎｇ ｓｔａｇｅ Ⅱꎬ ｔｈｅ ｄｏｍｉｎａｎｔ ｓｈａｐｅ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ
ｔｒａｎｓｆｏｒｍｓ ｆｒｏｍ ｂｒａｎｃｈ ｔｏ ｐｏｌｙｇｏｎ ｒｉｎｇ. Ｔｈｉｓ ｉｓ ｂｅｃａｕｓｅ ｔｈｅ
ｎｅｗ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｄａｔｏｍｓ ａｒｅ ａｔｔｒａｃｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｉｎｇ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓꎬ
ｆｏｒｍｉｎｇ ｔｈｅ Ｓｉ—Ｓｉ ｃｏｎｎｅｃｔｉｏｎｓꎬ ｒｅｇａｒｄｌｅｓｓ ｏｆ ｔｈｅ ｏｒｉｇｉｎａｌ ｓｉｔｅ
ｐｒｅｆｅｒｅｎｃｅ. Ｔｈｅ ｒｉｎｇ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ｍａｙ ｈａｖｅ
４~７ ｍｅｍｂｅｒｓꎬ ｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｏｎ ｔｈｅ ｌｏｃａｌ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｅｎｖｉｒｏｎｍｅｎｔ.
Ｔｈｅｙ ｍａｙ ａｌｓｏ ｃｈａｎｇｅ ｔｈｅ ｓｈａｐｅ ａｎｄ ｍｅｍｂｅｒ ｓｉｚｅ ｏｆ ｐｏｌｙｇｏｎｓ
ｔｏ ａｃｃｏｍｍｏｄａｔｅ ｎｅｗ ａｔｏｍｓ. Ｄｕｒｉｎｇ １２􀆰 １２５ ~ １２􀆰 ８００ ｐｓ (ｓｅｅ
Ｆｉｇ􀆰 ４ｊ ａｎｄ ４ｋ)ꎬ ａ ｆｉｖｅ￣ｍｅｍｂｅｒ￣ｒｉｎｇ (ｍａｒｋｅｄ ｂｙ ｇｒｅｅｎ ｄａｓｈｅｄ
ｃｉｒｃｌｅｓ) ｒｅｃｒｕｉｔｓ ｔｗｏ ａｄａｔｏｍｓ ｔｏ ｂｅｃｏｍｅ ａ ｓｅｖｅｎ￣ｍｅｍｂｅｒ￣ｒｉｎｇ
ｃｏｎｔｅｍｐｏｒａｒｉｌｙ. Ｈｏｗｅｖｅｒꎬ ｓｈｏｒｔｌｙꎬ ｏｎｅ ａｔｏｍ ｏｆ ｔｈｉｓ ｓｅｖｅｎ￣
ｍｅｍｂｅｒ￣ｒｉｎｇ ｉｓ ｇｒａｂｂｅｄ ｂｙ ａ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｒｉｎｇ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ ｄｕｅ
ｔｏ ｔｈｅ ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃ ｉｎｓｔａｂｉｌｉｔｙ ( ａｔ １３􀆰 ２７５ ｐｓꎬ Ｆｉｇ􀆰 ４ｌ ).
Ｈｅｒｅｉｎａｆｔｅｒꎬ ｔｈｅ ｓｉｘ￣ｍｅｍｂｅｒ￣ｒｉｎｇ ｍａｙ ｌａｓｔ ｆｏｒ ａ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｌｏｎｇ
ｔｉｍｅ ｓｉｎｃｅ ｉｔ ｉｓ ａ ｄｅｆｅｃｔ ｆｒｅｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｃｏｍｐａｒｅｄ ｗｉｔｈ ａ ｆｉｖｅ /
ｓｅｖｅｎ￣ｍｅｍｂｅｒ￣ｒｉｎｇ[３３] .

Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｔｈｅ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｇｒｏｗ ｌａｒｇｅｒꎬ ｌｅａｄｉｎｇ ｔｏ ｓｕｂ￣
ｓｔａｎｔｉａｌ ｓｕｒｆａｃｅ ｃｏｖｅｒａｇｅꎬ ｔｈｕｓ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｉｓｌａｎｄｓ ｂｅｃｏｍｅ ｔｏ
ｃｏｎｖｅｒｇｅ ｂｙ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｂｒｉｄｇｉｎｇ ｂｏｎｄｓ. Ａｔ １２􀆰 １２５ ｐｓ
(Ｆｉｇ􀆰 ４ｊ)ꎬ ｔｈｅ ｔｗｏ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｉｎ ｅａｃｈ ｄａｓｈｅｄ ｃｉｒｃｌｅ ａｒｅ ｉｓｏｌａｔｅｄꎬ
ｗｈｉｌｅ ａｔ １２􀆰 ８００ ｐｓ ( Ｆｉｇ􀆰 ４ｋ)ꎬ ｔｈｅ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ
(ｍａｒｋｅｄ ｂｙ ｒｅｄ ｄａｓｈｅｄ ｃｉｒｃｌｅｓ) ｏｃｃｕｒｓ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ
ｏｆ ｔｗｏ ａｔｏｍｓ ｏｎ ｔｈｅ ｂｏｕｎｄａｒｙ. Ｔｈｅ ｔｗｏ ａｄａｔｏｍｓ ｆｏｒｍ ｂｏｎｄｓ
ｗｉｔｈ ｅａｃｈ ｉｓｌａｎｄ ａｎｄ ａｃｔ ａｓ ａ ｂｒｉｄｇｅ ｃｏｎｎｅｃｔｉｎｇ ｔｈｅｍ ｔｏｇｅｔｈｅｒ.
Ａｎｏｔｈｅｒ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｉｓ ｔｈｅ ｈｉｇｈ￣ｍｏｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｂｏｕｎｄ￣
ａｒｙ ａｔｏｍｓ. Ｅｖｅｎ ｔｈｏｕｇｈ ｄｕｒｉｎｇ １３􀆰 ２７５ ~ １３􀆰 ５００ ｐｓ ( ｓｅｅ
Ｆｉｇ􀆰 ４ｌ ａｎｄ ４ｍ)ꎬ ｎｏ ｎｅｗ ａｔｏｍｓ ａｒｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｂｏｕｎｄａｒｙ
ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｌｅｆｔ￣ｐａｒｔ ｂｒａｎｃｈ ａｎｄ ｒｉｇｈｔ￣ｐａｒｔ ｐｏｌｙｇｏｎ ｃｌｕｓｔｅｒꎬ
ｔｈｅ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｓｔｉｌｌ ｔａｋｅｓ ｐｌａｃｅ (ｍａｒｋｅｄ ｂｙ ｂｌｕｅ ｄａｓｈｅｄ ｃｉｒ￣
ｃｌｅｓ). Ｔｈｉｓ ｍａｙ ｂｅ ａｔｔｒｉｂｕｔｅｄ ｔｏ ｔｈｅ ｉｎｓｔａｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｆｏｕｒ￣ｍｅｍｂｅｒ￣
ｒｉｎｇꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｎｃｒｅａｓｅｓ ｔｈｅ ｍｏｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｍｅｍｂｅｒ ａｔｏｍｓ. Ｉｎ ｓｕｃｈ ａ
ｓｃｅｎａｒｉｏꎬ ｔｈｅ ｒｉｎｇ ｃａｎ ｂｅ ｏｐｅｎ ａｎｄ ｔｈｅ ｂｏｕｎｄａｒｙ ａｔｏｍｓ ｆｏｒｍ ａ

ｄａｎｇｌｉｎｇ ｂｏｎｄ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｂｒａｎｃｈ ｃｌｕｓｔｅｒ. Ａｓ ａ ｃｏｎｓｅｑｕｅｎｃｅ ｏｆ
ｔｈｅｓｅ ｔｗｏ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓꎬ ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ
ｉｎｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｉｓｌａｎｄｓ ｂｅｇｉｎｓ ｔｏ ｄｅｃｒｅａｓｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｉｓ ｓｔａｇｅꎬ ａｓ
ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ２.

Ａｓ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｅｄｓꎬ ｔｈｅ ｃｌｕｓｔｅｒ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ａｎｄ
ｇｒｏｗｔｈ ｃｏｎｔｉｎｕｅｓ ｕｎｔｉｌ ａ ｃｏｍｐｌｅｔｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｉｓ
ｆｏｒｍｅｄ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ４ｃ. Ａｌｔｈｏｕｇｈ
ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｃｏｖｅｒａｇｅ ｒａｔｉｏ ｉｓ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｈｉｇｈꎬ ｓｏｍｅ ｄｅｆｅｃｔｓ ｓｔｉｌｌ
ｒｅｍａｉｎ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｌｏｗ ｄｅｆｅｃｔ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ[３４] . Ｔｈｅ ｌａｒｇｅ
ｖｏｉｄｓ ａｒｅ ｇｅｎｅｒａｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｎｏｎ￣ｕｎｉｆｏｒｍ ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ.
Ｉｔ ｉｓ ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅｙ ｃａｎ ｂｅ ｅｌｉｍｉｎａｔｅｄ ａｔ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ
ｌａｒｇｅｒ ｓｐａｔｉａｌ ｏｒ ｔｅｍｐｏｒａｌ ｓｃａｌｅｓꎬ ｏｗｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｓｕｐｅｒｉｏｒ ｄｅｆｅｃｔ
ｍｏｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ. Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｔｈｅｒｅ ａｒｅ ｍｉｎｏｒ ｈｅｉｇｈｔ ｄｅｖｉ￣
ａｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｆｏｒｍｅｄ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｎｅｉｔｈｅｒ
ｅｘｈｉｂｉｔｓ ａｎ ａｂｓｏｌｕｔｅｌｙ ｆｌａｔ ｎｏｒ ａ ｂｕｃｋｌｉｎｇ ｓｈａｐｅ ａｓ ｓｕｇｇｅｓｔｅｄ ｂｙ
ｄｅｎｓｉｔｙ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｔｈｅｏｒｙ (ＤＦＴ) ｓｔｕｄｉｅｓ[１ꎬ ３２] . Ｉｔ ｍａｙ ｂｅ ａｔｔｒｉｂｕ￣
ｔｅｄ ｔｏ ｔｈｅ ｕｎｅｖｅｎ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ.
3􀆰 3　 The influence of deposition rate and temperature

Ｔｈｅ ｅｆｆｅｃｔｓ ｏｆ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｎ ｔｈｅ ｎｕ￣
ｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ａ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ａｒｅ ｉｌｌｕｓ￣
ｔｒａｔｅｄ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ５ ａｎｄ ６ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ. Ｉｔ ｓｅｅｍｓ ｔｈａｔ ａ ｓｌｏｗｅｒ ｄｅｐ￣
ｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｃｏｎｔｒｉｂｕｔｅｓ ｔｏ ａ ｍｏｒｅ ｕｎｉｆｏｒｍ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ. Ａｔ ｔｈｅ
ｒａｔｅ ｏｆ ４０００ ａｔｏｍｓ / ｎｓꎬ ｔｈｅ ｐｅａｋ ｏｆ ｔｈｅ ｉｓｌａｎｄ ｎｕｍｂｅｒ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ
ａｔ ａｒｏｕｎｄ ４００ꎬ ｗｈｉｌｅ ａｔ ｔｈｅ ｒａｔｅ ｏｆ ４００ ａｔｏｍｓ / ｎｓ ｔｈｅ ｐｅａｋ ｖａｌ￣
ｕｅ ｉｓ ａｌｍｏｓｔ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｉｎ ｓｐｉｔｅ ｏｆ ａ ｍｕｃｈ ｌａｒｇｅｒ ａｔｏｍ ｎｕｍｂｅｒ
(ａｒｏｕｎｄ ６５０). Ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ６ꎬ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ
ｈａｓ ａ ｍｏｒｅ ｒｅｍａｒｋａｂｌｅ ｅｆｆｅｃｔ ｏｎ ｂｏｔｈ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ
ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ. Ａｌｔｈｏｕｇｈ ｐｅａｋｅｄ ａｔ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｐｏｓｉｔｉｏｎꎬ ｔｈｅ
ｉｓｌａｎｄ ｎｕｍｂｅｒ ｏｗｎｓ ａ ｓｍａｌｌｅｒ ｍａｘｉｍｕｍ ｖａｌｕｅ ｕｎｄｅｒ ｈｉｇｈｅｒ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ. Ｉｔ ｍａｙ ｂｅ ｃａｕｓｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｈｉｇｈｅｒ ｍｏｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ
ａｔｏｍｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｎｃｒｅａｓｅｓ ｔｈｅ ｌｉｋｅｌｉｈｏｏｄ ｏｆ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｃｏｎｔａｃｔ ａｎｄ
ｍｅｒｇｉｎｇ ｗｉｔｈ ｅａｃｈ ｏｔｈｅｒ. Ｔｈｅ ｓａｍｅ ａｔｏｍ ｎｕｍｂｅｒ ａｎｄ ｌｏｗｅｒ
ｉｓｌａｎｄ ｎｕｍｂｅｒ ｉｎｄｉｃａｔｅｓ ａ ｌａｒｇｅｒ ｃｌｕｓｔｅｒ ｓｉｚｅ ａｔ ｈｉｇｈｅｒ ｔｅｍｐｅｒａ￣
ｔｕｒｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｓ ｃｏｎｓｉｓｔｅｎｔ ｗｉｔｈ ｏｔｈｅｒ ｒｅｓｕｌｔｓ[３３] . Ｔｈｅｓｅ ｌａｒｇｅ
ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｈａｖｅ ａ ｓｍａｌｌｅｒ ｓｐｅｃｉｆｉｃ ｓｕｒｆａｃｅ ａｒｅａ ａｎｄ ｌｏｗｅｒ ｐｏｓｓｉ￣
ｂｉｌｉｔｙ ｏｆ ｃｏｎｔａｃｔ ｗｉｔｈ ｏｔｈｅｒ ｃｌｕｓｔｅｒｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｌｅａｄｓ ｔｏ ａ ｓｌｏｗｅｒ
ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅ ｒａｔｅ ｃｏｍｐａｒｅｄ ｗｉｔｈ ｓｍａｌｌ ｉｓｌａｎｄｓ ( ｓｅｅ ｔｈｅ
ｄｅｃｒｅａｓｅ ｓｌｏｐｅ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ６).

4　 Conclusions

Ｃ￣Ｓ￣Ｈ / ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｉｓ ａ ｄｅｓｉｒｅｄ ｓｔｒａｔｉｆｉｅｄ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｔｏ
ｅｎｈａｎｃｅ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｉｎ ｃｏｎｓｉｄｅｒａｔｉｏｎ
ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｍｍｏｎ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ａｔｏｍ Ｓｉ. Ｉｎ ｔｈｉｓ ｓｔｕｄｙꎬ ｔｈｅ ｒｅａｃｔｉｖｅ
ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｗａｓ ｅｍｐｌｏｙｅｄ ｔｏ ｅｘｐｌｏｒｅ ｔｈｅ ｐｏｓｓｉｂｉｌｉｔｙ ｏｆ

４３４
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Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ａｔ

３００ Ｋ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅｓ

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｉｓｌａｎｄｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ｗｉｔｈ

ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｏｆ ４０００ ａｔｏｍｓ / ｎｓ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｔｅｍｐｅｒ￣

ａｔｕｒｅｓ

ｄｅｐｏｓｉｔｉｎｇ ａ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｏｎ ａ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ (００１).
Ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｃｅ ｏｆ ｌａｒｇｅ ｎｕｍｂｅｒｓ ｏｆ

ｈｉｇｈ￣ｒｅａｃｔｉｖｉｔｙ ＮＢＯｓ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ ｐｒｏｖｉｄｅｓ ａｂｕｎｄａｎｔ
ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｓｉｔｅｓ ｆｏｒ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ. Ｔｈｅ ａｄａｔｏｍｓ ｃａｎ ｆｏｒｍ ｈｉｇｈ￣
ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｓｉ—Ｏ—Ｓｉ ｂｏｎｄｓ ｏｎｃｅ ｃｏｎｎｅｃｔｅｄ ｗｉｔｈ ＮＢＯｓꎬ ｗｈｉｃｈ
ａｒｅ ａｌｓｏ ｔｈｅ ｉｎｔｒｉｎｓｉｃ ｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓ ａｎｄ ｃｏｈｅｓｉｏｎ ｓｏｕｒｃｅ ｏｆ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ
ｓｋｅｌｅｔｏｎ. Ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｆｏｌｌｏｗｓ ａ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｕｎｉｆｏｒｍ
ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｖｅｒ ｔｈｅ ｗｈｏｌｅ ｓｕｒｆａｃｅ. Ｗｉｔｈｉｎ ｅａｃｈ ｓｍａｌｌ ｃｌｕｓｔｅｒꎬ
ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ａｔｏｍｓ ｅｘｈｉｂｉｔ ａ ｂｒａｎｃｈ ｓｈａｐｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａ￣
ｔｉｏｎ ｓｔａｇｅ. Ａｓ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｃｏｎｔｉｎｕｅｓꎬ ｍｏｒｅ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓ ａｒｅ
ｃｏｎｎｅｃｔｅｄ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｉｎｇ ｉｓｌａｎｄｓꎬ ｃｈａｎｇｉｎｇ ｔｈｅ ｓｉｚｅ ａｎｄ
ｓｈａｐｅ ｏｆ ｔｈｅ ｏｒｉｇｉｎａｌ ｃｌｕｓｔｅｒｓ. Ｔｈｅ ｒｉｎｇ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｂｅｃｏｍｅｓ ｄｏｍ￣
ｉｎａｎｔ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｇｒｏｗｔｈ ｓｔａｇｅꎬ ａｍｏｎｇ ｗｈｉｃｈ ｔｈｅ ｓｉｘ￣ｍｅｍｂｅｒ￣
ｒｉｎｇ ｉｓ ｍｏｒｅ ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃａｌｌｙ ｓｔａｂｌｅ. Ｔｈｅ ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ｃｌｕｓｔｅｒｓ
ｃａｕｓｅｓ ｔｈｅ ｍｅｒｇｉｎｇ ａｎｄ ｃｏａｌｅｓｃｅｎｃｅｓ ｏｆ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｏｎｅｓꎬ ｂｙ
ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ｂｒｉｄｇｉｎｇ ｂｏｎｄｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ
ｃｌｕｓｔｅｒ ｓｈａｐｅ.

Ｅｖｅｎｔｕａｌｌｙꎬ ａ ｒｅｌａｔｉｖｅｌｙ ｃｏｍｐｌｅｔｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｃａｎ
ｂｅ ｓｕｃｃｅｓｓｆｕｌｌｙ ｅｓｔａｂｌｉｓｈｅｄ ｏｎ ｔｈｅ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ ｓｕｒｆａｃｅ. Ｈｏｗｅｖｅｒꎬ
ｓｏｍｅ ｄｅｆｅｃｔｓ ｓｔｉｌｌ ｒｅｍａｉｎꎬ ｉ􀆰 ｅ. ｌａｒｇｅ ｖｏｉｄｓ ａｎｄ ｈｅｉｇｈｔ ｄｅｖｉａ￣
ｔｉｏｎｓ. Ｔｈｅ ｌａｒｇｅ ｖｏｉｄｓ ａｒｅ ｆｏｒｍｅｄ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｎｏｎ￣ｕｎｉｆｏｒｍ
ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ｓｉｌｉｃｏｎ ａｔｏｍｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｃａｎ ｂｅ ｅｌｉｍｉｎａｔｅｄ ｂｙ ｌａｒｇｅｒ
ｓｐａｔｉａｌ￣ ｏｒ ｔｅｍｐｏｒａｌ￣ｓｃａｌｅ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ. Ｂｅｓｉｄｅｓꎬ ｏｕｔ ｏｆ ｔｈｅ

ｐｌａｎｅꎬ ｔｈｅ ｓｉｌｉｃｅｎｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒ ｅｘｈｉｂｉｔｓ ｉｒｒｅｇｕｌａｒ ｈｅｉｇｈｔ ｄｅｖｉａ￣
ｔｉｏｎｓ ｒａｔｈｅｒ ｔｈａｎ ａｎ ｉｄｅａｌ ｂｕｃｋｌｉｎｇ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ａｓ ｓｕｇｇｅｓｔｅｄ ｂｙ
ＤＦＴ ｓｔｕｄｉｅｓ). Ｉｔ ｓｈｏｕｌｄ ｂｅ ａｔｔｒｉｂｕｔｅｄ ｔｏ ｔｈｅ ｕｎｅｖｅｎｎｅｓｓ ｏｆ
ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎａｌ ｐｌａｎｅ ａｎｄ ｆｕｒｔｈｅｒ ｓｕｒｆａｃｅ ｍｏｄｉｆｉｃａｔｉｏｎｓ ｏｎ Ｃ￣Ｓ￣Ｈ
ａｒｅ ｓｔｉｌｌ ｎｅｅｄｅｄ. Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｔｈｅ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒ￣
ａｔｕｒｅ ｍａｙ ｓｕｂｓｔａｎｔｉａｌｌｙ ａｆｆｅｃｔ ｔｈｅ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ
ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ｓｉｌｉｃｅｎｅ. Ａ ｓｌｏｗｅｒ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｃｏｎｔｒｉｂｕｔｅｓ ｔｏ ａ
ｍｏｒｅ ｕｎｉｆｏｒｍ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎꎬ ｗｈｉｌｅ ｈｉｇｈｅｒ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｉｎｃｒｅａｓｅｓ
ｔｈｅ ｓｉｚｅ ｏｆ ｃｌｕｓｔｅｒｓ. Ｔｈｉｓ ｓｔｕｄｙ ｏｐｅｎｓ ｔｈｅ ｐｅｒｓｐｅｃｔｉｖｅ ｏｆ ｄｅｐｏｓｉ￣
ｔｉｎｇ ａ ２Ｄ ｍａｔｅｒｉａｌ ｏｎ ａｎ ｉｎｏｒｇａｎｉｃ ｍａｔｒｉｘ ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ ｅｌｕｃｉ￣
ｄａｔｅｓ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｔａｃｋｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｏｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ ｗｈｉｃｈ
ｉｓ ａ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｍｅａｓｕｒｅ ｔｏ ｆａｂｒｉｃａｔｅ ｈｉｇｈ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｅｍｅｎｔ￣
ｂａｓｅｄ ｍａｔｅｒｉａｌｓ.
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特约撰稿人刘　 磊

刘 　 磊: 男ꎬ １９８１

年生ꎬ 现任江苏大学新

材料研究院院长、 博士

生导师、 研究员ꎮ 江苏

特聘教授ꎬ 江苏省“创新

创业高层次人才” (高校

创新类)ꎮ 长期从事生物

医用高分子材料及其相

关生物医学应用研究 ꎮ

特约撰稿人周　 扬

目前ꎬ 主持国家自然科

学基金 ２ 项、 江苏省自

然科学基金 １ 项ꎮ 已发
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括 Ｎａｔｕｒｅ Ｎａｎｏｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙꎬ

Ａｎｇｅｗａｎｄｔｅ Ｃｈｅｍｉｅ Ｉｎｔｅｒｎａ￣

ｔｉｏｎａｌ Ｅｄｉｔｉｏｎꎬ ＡＣＳ Ｎａｎｏꎬ

Ｎａｎｏ Ｌｅｔｔｅｒｓꎬ Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｓｃｉ￣

ｅｎｃｅꎬ Ｎａｎｏ Ｔｏｄａｙ 等化学

和材料领域 Ｔｏｐ 期刊ꎮ 近

年来发表的工作ꎬ 有 ６ 篇

入选当期杂志封面类文

章ꎮ 申请中国发明专利

１０ 项、 ＰＣＴ 专 利 １ 项ꎬ

获授权中国发明专利 ６

项ꎮ 出版学术专著 １ 部ꎬ

Ｓｐｒｉｎｇｅｒ 出版社 « Ｎｕｃｌｅｉｃ

Ａｃｉｄ Ｎａｎｏｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ»中的

独 立 章 节ꎮ 曾 担 任

Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎａｎｏｍａｔｅｒｉａｌｓ

的客座编辑ꎬ 目前被邀

请 成 为 ２０１７￣３Ｍ￣ＮＡＮＯ

( ２０１７￣ＩＥＥＥ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ

Ｃｏｎｆｅｒｅｎｃｅ ｏｎ Ｍａｎｉｐｕｌａｔｉｏｎꎬ

Ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇ ａｎｄ Ｍｅａｓ￣

ｕｒｅｍｅｎｔ ｏｎ ｔｈｅ Ｎａｎｏｓｃａｌｅ)

常务委员会委员ꎮ 中国

生化制药协会多肽分会

专家委员会专家委员ꎮ

周　 扬: 男ꎬ １９９２ 年

生ꎬ 博士ꎬ 讲师、 硕士

生导师ꎬ 东南大学“青年

至善学者”ꎮ ２０１８ 年起

任职于东南大学材料科

学与工程学院ꎬ 美国加

州大学伯克利分校、 澳

大利亚莫纳什大学访问

学者ꎮ 长期从事水泥基

复合材料的多尺度模拟

(第一性原理、 分子动

力学、 毗域动力学等)、

基于同步辐射光源试验

技术的材料结构与性能

分析、 有 机 / 无 机 复 合

材料的界面特性与微结

构调控研究ꎮ 以 第 一 /

通讯作者在 ＡＣＳ Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ Ｃｅ￣

ｍｅｎｔ ＆ Ｃｏｎｃｒｅｔｅ Ｒｅｓｅａｒｃｈꎬ

Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｃｌｅａｎｅｒ Ｐｒｏｄｕｃ￣

ｔｉｏｎ 等行业顶级期刊上发

表高被引论文在内的 ＳＣＩ

论文 ２０ 余篇ꎬ 出版学术

专著 ２ 部ꎮ 担任 Ｃｅｍｅｎｔ ＆

Ｃｏｎｃｒｅｔｅ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ 执 行

编 辑ꎬ ＡＣＳ Ｓｕｓｔａｉｎａｂｌｅ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇꎬ

Ｃｏｎｓｔｒｕｃｔｉｏｎ ＆ Ｂｕｉｌｄｉｎｇ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ 等期刊审稿人ꎮ

主持国家级、 省部级、 企

业合作项目共 ７ 项ꎬ 获中

国硅酸盐学会“优秀博士

学位论文”、 东南大学“优

秀博士学位论文”、 国际

水泥与混凝土大会“最佳

报告奖”等荣誉ꎮ

６３４


