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表面纳米结构的自组装生长!

郭建东3

（中国科学院物理研究所- 北京凝聚态物理国家实验室- 北京- 411121）

摘- 要- - 无论是对低维基本物理以及其中新奇量子现象的探索与认识，还是微电子工业水平的持续发展，都迫切

地需要掌握一种能够精确、可靠地操控表面纳米结构的方法& 自组织生长，即粒子聚集时由于介观尺度力场或受限运

动作用而导致的自发有序现象，在原子尺度上可以实现对纳米结构的精确控制，而在介观尺度上又可以调节这些微

观结构单元的组织构型& 文章结合作者近年来在表面纳米结构生长与物理性质研究方面所做过的工作，从自组织生

长的原理出发，介绍了对金属纳米线、有序分子薄膜以及合金量子点阵列生长进行人工操控的方法&
关键词- - 表面纳米结构，吸附与迁移，表面重构
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- - 近年来人类信息产业的兴旺发展依赖于功能器

件单元尺寸持续不断的小型化& 如今这一发展趋势

面临着越来越严峻的挑战，微电子与数据磁存储器

件的尺寸已经接近了传统工艺制作的极限& 在原子

或分子的尺度上构造功能器件，并且理解体系的结

构、稳定性与形成机理，进而探索成熟可靠且简便易

行的制备过程与控制条件，是科学家们目前所面临

的最迫切而又振奋人心的课题之一& 所以新兴的纳

米科技从最初就受到了广泛的关注，相关的现代化

精密仪器也得到了飞速的发展，其中尤为重要的就

是以扫描隧道显微镜（J=V）为代表的扫描探针技术

的发明［4，0］& 借助于 J=V 可以实现对单个原子 W 分子

的成像甚至操纵，进而可以研究纳米材料的结构特

征对其功能的支配性影响［.—N］& 纳米技术的蓬勃发

展一方面使得传统的“ 由上而下”（ ";# I C;%,）的工

艺有可能实现尺寸小于 411 ,F 器件的制作，比如电

子束书写以及超紫外光甚至 X 射线光刻技术［O］都

可以达到极高的空间分辨率；另一方面，借助于对低

维系统生长机理认识的深入，高空间分辨率精密仪

器的成功应用还直接促进了新型“ 由下而上“（D;"9
";F I ’#）工艺的［/］诞生&“由下而上”的工艺技术以

原子或分子为单元，通过精确控制有限数量基本单

元的结合，将其“ 组装”成具有特殊性能的纳米结

构& 这是一种由体系本征性质决定的生长过程，比如
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分子通过自发结合形成超大分子构型的过程（ 一般

称为“自组装”）［&，3］，以及粒子聚集时由于介观尺度

力场或受限运动作用而导致的自发有序现象（ 一般

称为“自组织生长”）［4%］等,
在真空、大气或者溶液条件下，把原子 5 分子沉

积到衬底上，吸附于衬底表面晶格上的粒子由于受

到热激发，会克服扩散势垒而在不同的稳态或亚稳

态的吸附位置之间发生随机的跳跃，这一过程可以

用单位时间内所有粒子迁移距离的均方根，即迁移

率 ! 来描述, 另一方面，沉积粒子之间的相互作用

会使它们结合在一起形成多聚体或者新的形核中

心，新沉积的粒子还可能粘附于已经稳定的大岛边

缘, 也就是说，随着沉积量增加，会逐渐演化出表面

纳米结构，在此过程中，生长基元的迁移特性是在不

断变化的，因此必须考虑沉积速率 " 对表面生长动

力学的影响# 假设沉积速率 " 不随时间快速变化，

它与粒子在表面迁移率 ! 的比值 ! $ " 就表示沉积

粒子与其他吸附粒子发生碰撞前在表面迁移的平均

距离，这是表征表面纳米结构形成过程的一个关键

参数# 当比值 ! $ " 较大时，沉积过程比扩散过程慢，

这种情形接近于热力学平衡条件下的生长过程，沉

积粒子到达表面之后有充足的时间经历整个势能

面，最终稳定于能量最低的吸附位置# 而当比值 ! $ "
较小时，沉积过程比扩散过程快，动力学因素对生长

起决定性的作用，这时粒子所经历的某些个别过程

往往最终导致表面亚稳态结构的形成,
低温下金属纳米结构在金属表面的形成就是典

型的由动力学因素起主导作用的生长过程［44—46］, 沉

积在衬底表面的原子可能有多种运动方式，比如在

原子级平滑的台面内，在不同的台面之间翻越台阶，

沿着台阶边缘，或者绕过岛的边角与弯折处的迁移

过程等, 发生这些迁移过程所需克服的势垒在特定

体系中有着固有的大小顺序，而正是它们之间的竞

争关系决定均匀同质金属表面上形成纳米结构（ 可

以是同质的也可以是异质的）的形状与尺寸, 改变

外部生长参数（比如生长温度或者金属原子沉积速

率）或者选择具有合适对称性的金属衬底，都可能

引起不同迁移过程能量势垒大小关系的变化，从而

激活或者抑制特定的迁移，最终达到调控表面纳米

结构形状的目的，可控地得到单原子级的纳米线和

均匀紧致的团簇，或者得到具有小面结构的、分形的

或者树枝状的大岛［44—47］, 本文将介绍利用 8-（444）

图 4! 8-（444）表面上 9: 原子线的生长 ! （ 0）室温下清洁 8-（444）邻位面［ 晶面向（44 $
;

）方向倾斜 6<］的 =>? 图像

（ @ 4%AB 5 4%2C），插图为沿蓝线的高度分布，显示出表面单原子层高度的台阶阵列；（ D）7%E 下的 9: 原子线阵列，所示

=>? 图像（ @ 4%AB 5 4%2C）经过微分处理，插图为原始 =>? 图像中沿蓝线的高度分布，显示出 9: 原子线形成于台阶边缘；

（1）9: 原子在清洁的 8-（444）台阶表面吸附位置的能量位形，白色和灰色的圆圈分别代表上、下台面的 8- 原子，黑色圆圈

代表 9: 原子；（F）在单原子线上继续生长 9: 之后的 =>? 图像（6 2A G $%2A，@ 4B 5 "2C）；（ :）为（F）图中由 % 和 & 点起始

的高度分布；（ H）9: 原子占满 8-（444）台阶边缘第二条原子线吸附位置后，更多 9: 原子吸附位置的能量位形
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表面台阶阵列干预沉积 34 原子的迁移过程从而得

到均匀分布的单原子 34 线的实例［5/］&
与金属原子之间形成较强化学键的情形不同，

有机分子往往和衬底通过弱的非共价键相互作用，

而且由于它们固有的复杂形状，这样的化学键具有

很强的方向性，因此在表面上有机分子纳米结构的

生长与它们在三维情形下结合形成超大分子的过程

有着类似的机制& 这是一种接近于平衡态的生长过

程，甚至在沉积结束之后，分子还有可能继续弛豫，

以消除暂态的“ 缺陷”，形成有序的表面结构& 对这

种生长的控制一般也不是通过激活或抑制某些迁移

路径来实现，分子在表面的迁移率，分子之间的相互

作用以及它们与衬底晶格之间的耦合才是控制表面

纳米结构要考虑的主要因素［52］& 以并五苯分子（6+）

为例，本文还将介绍对有机分子自组织生长进行调

控的研究工作& 我们可以利用金属原子修饰衬底表

面的方法得到具有不同电子结构或原子密度的模

版，从而改变 6+ 分子与衬底的相互作用以及它们在

表面的迁移率；通过改变 6+ 的沉积量，我们还可以

改变表面单层结构中的分子密度，从而调节它们之

间的相互作用［57—05］；最新的结果还显示，利用超高

真空中的分子束外延（89:）技术，在低温下也可能

实现 6+ 分子远离平衡态的生长［00］& 通过对上述因

素的合理调控，我们可以得到不同的表面结构&
另外，对表面纳米结构，特别是对纳米结构阵列

生长的控制还可以通过调节某些长程力的作用来实

现& 这些长程作用力可能来源于多种物理效应，而在

外延生长中最普遍存在的就是弹性力作用& 无论是

在清洁的晶体表面还是在同质外延生长的纳米体系

当中，都存在长程的应力作用，导致二维的“ 应变释

放花样”（ ;"<*), <4()4= #*""4<,）或者是表面重构的形

成，而这样预先“刻”下花样的表面为进一步生长介

观尺度的纳米结构提供了很好的模版［0.］& 在异质外

延体系中，外延层与衬底之间天然的晶格结构失配

伴随着弹性能的存在，它在横向导致二维表面花样

的形成& 比如在半导体表面上生长金属超薄膜往往

诱导重构的界面结构，表现出明显的电子 > 声子耦

合，而且由于其制备过程在实验上更加容易控制，这

就为研究强关联物理提供了一个理想的平台［0?—0@］&
另一方面，这样的体系还可以作为模版，调控更加复

杂的表面纳米结构的生长过程［0/，02］& 异质外延体系

的弹性能还可能诱导表面结构的三维岛状聚集，广

泛应 用 于 半 导 体 量 子 点 制 备 的“ A"<*,;B) > C<*;D
"*,E%”（AC）模式生长就是一个很典型的例子［07］，

在外延层达到临界厚度以上时，逐层生长模式被三

维岛状生长所取代& 简单地说，这是一个由热力学驱

动的过程，应变的释放补偿了三维生长所引起的表

面自由能的增加& 但是表面纳米结构的成分、形状与

尺寸等细节则是由热力学与动力学之间精细的相互

作用决定的，因此体系往往处于亚稳态& 本文还将简

单介绍利用电子束蒸发方法在 F*G( 单晶表面生长

34 > 6" 合金量子点阵列的工作［.1］& 需要说明的是，

该体系遵循“HE(I4< > J4K4<”（HJ）的生长模式，即

34 > 6" 量子点直接外延在 F*G( 表面，由于晶格失

配产生的应力决定了量子点结晶方向的能量位形，

从而使我们得到了晶向一致的阵列& 而金属原子在

衬底表面的迁移过程也会影响纳米结构的形核与生

长，通过改变 F*G(（115）邻位面的角度来调节衬底

台阶的宽度，我们可以得到不同周期的 34 > 6" 量子

点链状阵列&
图 5 给出了在 G’（555）表面上 34 原子的生长

过程［5/］& 在超高真空中，利用电子束蒸发技术，控制

生长速率和衬底温度，在沉积量很小的时候，可以观

察到 G’ 原子全部沿衬底台阶边缘生长& 利用 G’
（555）邻位面上规则的台阶阵列，将衬底温度稳定

在 501C，蒸发速率稳定在大约 1& 1L 原子单层每分

钟（8M N I),），并且控制合适的沉积量，就可以得到

间距均匀的、连续的、单原子 34 的线状结构，如图

5（K）所示& 图 5（+）给出了利用密度泛函理论（O3P）

对 34 原子在 G’（555）表面台阶附近不同吸附位置

的总能计算结果［.5］，可以看到，在台阶上台面离边

缘一个原子远的替代位置（!5 ）上，吸附 34 原子的

能量最低，而且 34 原子从其他位置迁移到该位置的

能量势垒也较低& 也就是说，在有限温度下，34 原子

在 G’（555）表面迁移，无论从上台面还是从下台面

到达台阶边缘，总是能够经过一系列吸附位置的变

换到达最稳定的位置 !5 & 下一个迁移到这个台阶边

缘的 34 原子倾向于占据相邻的 !5 位置以降低能

量，这样过程的重复就形成了连续的单原子 34 的线

状结构，它们在 G’（555）台阶边缘，被单原子的 G’
线包裹&

当所有的 !5 位置都被 34 原子占据时，继续沉

积 34 原子可以使沿台阶的量子线在垂直于表面的

方向生长，如图 5（Q）和（4）所示& 类似地，这种生长

模式也可以通过理论计算来理解& 如图 5（ =）中所

示，34 原子按照 "0—#0—!0—$0 的路径迁移到最

稳定的吸附位置，从而在“ 镶嵌式”的 34 原子线顶

形成表面上的 34 原子线& 这个 34 > G’ 体系中相关

·!!·
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的键长、键强和晶格结构决定了上述特殊的迁移路

径与生长过程，它与 34 在 5(（66#）表面通过台阶修

饰效应形成单原子线状结构［78］的过程不同, 理论分

析还指出［"7］，由于六角结构的 34 晶面能量占优，因

此在 3-（777）表面无法实现稳定的 !$ 位置生长,
并五苯分子（3$$ 978 ）由五个苯环线性排列而

成，由于本身不带任何官能团而且几何结构又简单，

因此是研究有机分子自组织生长理想的模型体系,
有研究表明［"$］，随着衬底表面金属性的改变，并五

苯分子的吸附构型也相应变化；而在与分子作用非

常强的 :/ 表面，预先覆盖单层的惰性环己烷分子有

利于并五苯分子薄膜长程序的形成［""］,
我们研究了利用不同金属原子修饰 :/（777）表

面对并五苯分子薄膜生长的影响［76］，为了系统地进

行比较，我们精心选择金属元素，并通过 ;<= 技术

精确地控制金属的沉积量，得到具有相同晶格对称

性的 :/（777）>（! !" ? "）@"%4（以下简称!"结构）模

版, 图 $ 总结出室温下在不同!"模版上并五苯分子

的生长模式, 横轴表示衬底表面金属性的作用，随着

!"结构在费米能级（"A）电子态密度的增加，并五苯

分子的吸附构型由直立转变为平躺, 这和文献［"$］

中的研究结果相符, 但是图 $ 中纵轴代表的!"模版

表面的原子密度也非常关键, 随着原子密度的增加，

吸附能在表面的分布变得更为平坦，分子在表面不

同位置吸附的能量差别减小，迁移率增大，意味着分

子间相互作用对薄膜结构起到更重要的作用, 因此，

相对于在 !B0 > "或 ! 相 !</ > "上形成无序的浸润

层，并五苯在同为半导体性的 " 相 !</ > "上通过分

子间的长程相互作用形成有序结构, 更明显的证据

是在金属性的衬底上，平躺的并五苯分子在7 C "单层

5D 诱导的（" 相）!"上，沿表面显示出杂乱的取向，

这时所有分子通过轻微的扭曲使各自的吸附能量达

到最低；另一方面，由于在原子稀疏表面的迁移势垒

高，并五苯分子间的相互作用不足以驱动长程序的

形成, 当分子间相互作用超过分子改变面内取向的

势垒时，长程序得以形成，比如在 !EF > "模版上生

长的情形, 进一步增大衬底表面的原子密度，比如

8 C " 单层 5D 诱导的（! 相）!"表面，会使分子在面内

不同取向吸附能量的差别变得很小，薄膜结构失去

与衬底模版严格的外延关系,

图 $! 在不同金属诱导的 :/（777）>（! !" ? "）@"%4 表面上生长并五苯分子薄膜的 :G; 图像, 各种!"表面的原子模型也示

于插图中, 依衬底表面金属性或原子密度的不同，并五苯分子显示出不同的生长模式

·!"·
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- - 分子间的相互作用也可以作为参数来调控表面

结构的生长，这种控制在我们的实验里是通过改变

并五苯分子的沉积量来实现的［01，03］& 如图 . 所示，

室温下最容易得到的有序相是这种密排砖墙结构

（相 4），其中分子的长轴都沿 5) 衬底的［3 3
6
1］方向

排列，沿长轴方向相邻分子的间距为 3& /.,7，垂直

于长轴方向的间距为 1& 89,7& 相 4 中分子的面密度

大约是 2& / : 313.7;( < +70，相当于体相截止 5)（333）

表面原子密度的 33= & 利用 5>? 还可以观察到：分

子薄膜之下的!.模版保持其对称性不变；分子沿长

轴两端的亮度不同，意味着相对于衬底晶格它们可

能在不等价的位置上；相 4 中存在两种不同的畴壁

结构& 根据这些观察结果，我们发现只有一种吸附构

型是合理的，即并五苯分子的第二个苯环吸附于 @A

!6 .晶格的一个 5) 三聚体之上&
降低分子的沉积量，5>? 在室温下无法观察到

任何分子的存在& 这是因为随着分子间距增大，相互

作用变弱，热激发成为占优的过程，分子在表面作无

规则的热运动，形成二维分子气（ 即相 B）& 但是如

果把在室温下沉积的样品冷却，则分子的迁移率、分

子之间的相互作用及其与衬底的作用会达到新的平

衡，形成稀疏的砖墙相（相 44），如图 .（+）所示& 相 44
中分子的面密度仅为相 4 中的 . < C& 而且在任何偏压

的 5>? 图像中，分子沿长轴两端的亮度都是一致

的& 因此我们推断出图 .（D）中的吸附构型，所有分

子中间的苯环对准!.模版的一个 5) 三聚体&
在室温下提高分子的沉积量，类似地，多余的分

子在相 4 表面作无规则热运动& 但是随着 5>? 针尖

的扫描，我们发现一种全新的条纹相（相 444）逐渐地

形成，见图 .（E）& 相 444 具有非常致密的结构，其中

分子沿长轴和垂直于长轴方向上的间距分别与并五

苯分子的范德瓦尔斯长度与宽度极为接近& 相 B 与

相 44 结合形成条纹相 444 的过程是不可逆的，需要

克服的势垒也很高，因此需要 5>? 扫描诱导才能形

成& 但是随沉积量的增加，相 4 向相 44 的转变势垒相

对很低，可以自发完成& 沉积量在相 4 向相 44 密度之

间时，在低温下可以观察到两相的共存，而在室温下

分子在表面以相 B 形态存在&
尽管有机分子在表面的生长通常由热力学因素

决定，但是在某些条件下也有可能使亚稳态的结构

稳定下来& 我们在低温下利用 ?FG 方法将并五苯分

子生长于 !@A 6 .表面，并且在低温下利用 5>? 观

察，发现在相 4 之上形成了一种新的双链结构（ 相

图 .- 在 @A < 5)（333）6（! !. : .）H.1; 表面上不同分子密度的

并五苯薄膜- （ *），（I）分别为室温下稳定存在的密排砖墙相

（相 4）的 5>? 图像与吸附结构模型，红线画出相 4 的元胞；（ +），

（D）分别为仅在低温下稳定存在的稀疏砖墙相（相 44）的 5>? 图

像与吸附结构模型& 红线画出相 44 的元胞，蓝线画出!.衬底的元

胞，而黑色箭头标出 5)（333）表面晶格的方向；（ E）扫描诱导的

条纹相（相 444）的 5>? 图像；（ J）不同并五苯分子沉积量下各种

吸附结构的能量位形，考虑到气相（相 B）的存在，不同分子密度

有序相之间的转变有不同的能量势垒

4K），严格地沿 5)（333）衬底的［3361］方向生长［00］，

如图 C 所示& 将样品升温到室温，相 4K“融化”成二

维分子气，在 5>? 反复扫描之后，与相 4 一起转变

成相 444& 在低温下进一步提高并五苯的沉积量，我

们实现了相 4K 的逐层生长，并没有在表面形成分子

气，如图 C（I）所示& 目前我们最多能得到 2 个分子

层厚的并五苯薄膜，严格保持了双链结构，并且并未

发现长程序任何退化的迹象& 由于一般情况下表面

结构的稳定性随尺寸的上升而增加，我们有可能得

到在室温下稳定的这种结构的并五苯薄膜&
通过选择合适的异质外延体系，利用晶格失配

调节表面长程应力作用的方法，被成功地应用于半

导体量子点阵列的制备中& 我们发现这种方法也适

用于金属量子点的生长& 在超高真空中，利用电子束

蒸发方法将 LE 与 M" 同时生长在 N*O(（113）单晶表

面，可以得到 LE 6 M" 合金量子点［.1］& 调节两种金属

元素源的相对蒸发速率，可以控制量子点的成分；提

高生长过程中衬底的温度，可以使量子点的平均尺

·!"·
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图 3! 低温下并五苯分子在 45 6 7/（888）9（! !" : "）;"%< 表面

的生长! （0）及其插图为 7=> 显示出新的双链结构形成于相 ?

之上，保持相同的结构不变，双链相可以逐层生长，形成厚膜；

（@）为三层双链相薄膜的 7=> 图像

寸变大而分布密度下降, 特别是，当生长温度稳定于

大约 AB%C 时，表面形核密度恒定，所有量子点都具

有相同的尺寸，随着总沉积量的上升而变大, 图 A
（0）显示出总沉积量为 8, " 单层［ 相对于 @11 DE
（%%8）面］时的原子力显微镜（4D>）图像，量子点的

高度与横向宽度分别集中地分布于 A, A2F 与 #2F
附近, 利用衬底上台阶结构对沉积原子迁移的影响，

可以有效地控制表面结构的形核，在偏转 3< 的 G0H.
（%%8）邻位面上，所有 DE 9 I( 合金量子点都分布于

台阶边缘，形成各向异性的准链状结构，如图 A（@）

所示, 调节邻位面的角度，即衬底台阶的宽度，就可

以得到不同间隔的量子点链状阵列, 图 A（1）给出了

图 A（0）中所示量子点转移到非晶碳膜上之后得到

的透射电子显微镜（=J>）图像，同样给出量子点横

向尺寸的均匀分布, 更重要的是，我们可以看到所有

量子点都呈矩形, 结合高分辨 =J> 图像［ 图 A（K）］

以及包含不同数目量子点的微区电子衍射分析可以

得出，所有量子点都具有单晶结构，而且严格地按照

相同晶向生长, 根据电子能量色散谱以及量子点

（$%%）面间距的测量与统计，还可以确定所有量子

点的成分是相同的，均为 DE$8I(3 ,
利用自组织生长能够有效而可靠地制备各种各

样丰富的表面低维纳米结构, 通过对生长条件的合

理选择，可以实现在原子尺度上对纳米结构尺寸与

形状的精确控制以及在介观尺度上对这些微观结构

单元组织构型的调节，而且这类方法还可以并行地

实现高密度纳米结构阵列的制备, 如今在实验室中

利用自组织生长方法已经实现了很多具有优异性能

的复杂系统，在某些领域也获得了成功的应用, 尽管

目前它在工业中的广泛应用还面临很多原理与技术

上的挑战（比如如何建立复杂的纳米结构单元与宏

观系统的界面问题等），我们还是有理由相信，这种

图 A! 衬底温度 A&AC 时在 G0H.（%%8）! （0）及其 3< 邻位面（@）

上生长 DE 9 I( 合金量子点的 4D> 图像；（@）中插图是局部放大

的图像；（1）为（ 0）中所示样品转移到非晶碳薄膜上的 =J> 图

像，插图显示出 $%%2F 直径区域内所有量子点的微区电子衍射

花样；（K）为单个量子点的高分辨 =J> 图像，其中的直线标出单

晶量子点的（$%%）晶面，面间距为 %, "B2F，插图为单个量子点的

微区电子衍射花样

“@<((<F 9 -)”方法与传统“ (<) 9 K<+2”工艺的结合，

以及与化学、生物学等学科的交叉［"3—"#］，都将推动

微电子工业乃至人们日常生活的方方面面发生革命

性的进步,
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活 动 名 称 主 要 内 容 时 间 规模（人） 地点 联系人（电话和 =S*)(）

第十届全国粒子物理学术会议
交流粒子物理领域最新研究成果，第
五届“晨光杯”青年优秀论文评选

F 月 0D—0E 日 3G1 南京
陈申见
10G ^ 2.GE0EE1

固体缺陷专业委员会培训班 结构精修培训 F 月上旬 G1 扬州
吴小山- 3.DFG3/03E2
陈小兵

第十二届全国电介质物理、材料
与应用学术研讨会

学术交流 F 月 /1 西安
任魏
10E ^ 20DDD2/.
3.EE02.33..

中科院高能物理所第四届“公众
科学日”活动

宣传和科普 G 月 0111 北京
朱学敏
131 ^ 220.G2F.

第三届冷原子物理国际学术研讨会 学术交流 D 月 311 武汉
高克林
10/ ^ 2/3E//F1
Y(I*5_ %)#S& *+& +,

第四届全国加速器微波、高频技
术研讨会

学术交流 2 月 D1 待定
裴国玺
131 ^ 220.D030
#A)I:_ )!A#& *+& +,

0112 年中国物理学会秋季学术
会议

各学科领域的学术交流 E 月 3G11 济南
解士杰

（山东大学物理学院）

第十五届全国凝聚态理论与统
计物理学术会议

学术交流 E 月 .11 合肥
刘伍明
131 ^ 20DFE0FE

表面增强拉曼散射专题研讨会 学术交流 31 月 0G 日 G1 苏州
顾仁敖 3.1D.2230.E
1G30 ^ DG22112E（H）
;*I’_ <’O*& AO’& +,

第六届原子分子数据及其应用
国际会议

学术交流 31 月 02—.3 日 301 北京
颜君
131 ^D013FF33 ^0.3F，
?*,‘a’,_ )*#+S& *+& +,

第六届全国液态和软物质物理
学术会议

学术交流 31 月 21 合肥
朱震刚
\I\!’_ )<<#& *+& +,

U 射线衍射专业委员会年会 工作交流 待定 F1 待定 吴小山 3.DFG3/03E2

第八届b希望杯b青年优秀论文
评选活动

加强青年会员工作，选拔和举荐优秀
青年科技人才

初评：上半年
终评：下半年

G1
G1 待定

苏萍 131 ^ 220.G0F2，
3.2130G1FD1，
<’#_ )!A#& *+& +,

·!"·

斑图中的物理


