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Introduction générale

Un des modes importants de la plasticité regroupe I'ensemble des déformations réali-
sées par nucléation, multiplication et mouvement des dislocations (glissement, montée...).
Ces mécanismes de déformation sont généralement irréversibles, contrairement a la dé-
formation élastique. On entend ici par déformation élastique le fait qu’un systeme se
déforme sous l'action d'une contrainte sans changement de structure, c’est a dire qu’il
retrouve sa configuration initiale lorsque la contrainte est relachée. Dans les matériaux
massifs, un mécanisme de multiplication des dislocations bien connu est celui de Frank-
Read. Sous 'action d’une contrainte inférieure a la limite élastique théorique, un arc de
dislocation préexistant et épinglé a ses extrémités se multiplie, et donne naissance a de
nombreuses boucles de dislocations. Mais ce mécanisme ne peut pas toujours expliquer la
formation des dislocations. Par exemple, pendant les premiers stades de déformation, avec
des matériaux massifs vierges de dislocations, aucune source de Frank-Read ne peut étre
créée. Cependant, des observations réalisées apres déformations sur des semi-conducteurs
mono-cristallins montrent la présence de dislocations nucléées a partir des fronts de fissure
[1,2, 3,4, 5]. Pour relaxer la contrainte appliquée, des fissures se propagent dans le cristal,
et sous l'action des fortes contraintes concentrées en téte de fissure (pouvant atteindre lo-
calement plusieurs GPa), des dislocations se forment. Un autre exemple concerne les objets
nano-structurés (nano-grains, wiskers, multi-couches). Dans ces systémes les dimensions
sont trop petites pour autoriser le mécanisme de Frank-Read [6], et pourtant des disloca-
tions sont présentes. Dans les systéemes en épitaxie, lorsque les parametres de réseau des
deux matériaux sont différents, le film mince est soumis a des contraintes en compression
ou en traction, selon le rapport des parametres de réseaux. On parle alors de contraintes
d’épitaxie. L’énergie du systeme due a la déformation élastique augmente a mesure que

la couche croit. Lorsque 1’énergie emmagasinée devient supérieure a 1’énergie d’activation



Introduction générale

d’une dislocation, cette derniere est nucléée a partir de la surface libre et glisse jusqu’a
I'interface. On les appelle dislocations d’épitaxie car elles permettent d’accommoder les
désaccords de réseaux cristallins. Notons que pour des contraintes d’épitaxie en tension,
il est plus courant d’observer l'apparition de micro-fissures dans le film [7,8]. Dans ces
différents cas, les dislocations semblent provenir des surfaces ou des interfaces séparant
deux milieux de compositions différentes et non du volume, ce qui peut étre simplement
expliquée, pour les petits systemes, par la grande fraction volumique de matériau proche

des surfaces ou des interfaces.

Bien que les dislocations semblent émises a partir de la surface dans les cas cités
précédemment, ceci reste difficile a expliquer au regard de I'énergie d’activation de ces
dislocations. En effet, a partir des modeles classiques, on peut montrer que la surface libre
exerce sur la dislocation une force attractive, appelée force image, en % (r étant la distance
dislocation - surface). Pour nucléer une dislocation, il faut fournir une contrainte et /ou une
énergie d’activation relativement importante [9, 10, 11, 12]. Toutefois, dans de nombreux
cas, les surfaces sont rarement planes et sans défaut. Il a été proposé que des irrégularités
de surface telles que les marches aident la nucléation des dislocations [10, 13]. Différentes
raisons théoriques confortent cette idée. D’une part, en nucléant une dislocation, la marche
peut disparaitre, ce qui va diminuer ’énergie de surface et contribuer a abaisser 1’énergie
d’activation. D’autre part, lorsque le cristal est soumis a des contraintes, la marche, comme
tout défaut géométrique, peut concentrer la contrainte de sorte que la limite élastique
théorique du matériau soit atteinte localement, facilitant ainsi la formation des évenements
plastiques. Des études expérimentales semblent confirmer cette hypothese. Par exemple,
lorsque le silicium est déformé a basse température et sous haute pression de confinement
afin d’éviter la fracture des échantillons [14, 15, 16], des dislocations sont nucléées en téte
de fissure a partir de sources pouvant correspondre aux marches de clivage situées sur les
faces de fissure. De méme, lors de la micro-indentation du silicium, des macles se forment a
partir de la surface. La premiere dislocation partielle nucléée forme une marche de surface
qui concentre la contrainte et engendre la nucléation en cascade des dislocations suivantes,
formant ainsi la macle [17]. D’autres observations sur des couches minces montrent que
les dislocations d’épitaxie prennent également naissance au niveau des irrégularités de la
surface libre [18]. Dans tous ces cas, les dislocations semblent provenir des défauts de

surface situés dans des zones fortement contraintes.



Dans ce travail de these, nous voulons mettre en évidence le role des défauts de sur-
face ou d’interface dans le processus de nucléation des dislocations, lorsque le substrat est
soumis a de tres fortes contraintes. Actuellement il est difficile d’étudier expérimentale-
ment les premiers stades de formation des dislocations, car cela nécessite des observations
a ’échelle atomique et sur des temps tres courts. Les simulations et ’analyse théorique
permettent par contre une telle étude. Les calculs analytiques basés sur la théorie clas-
sique de I’élasticité ne sont pas adaptés pour traiter ce genre de probleme, en particulier
lorsque la distance dislocation-surface tend vers zéro, le modele du milieu continu n’a
plus de réalité physique et 1’énergie du systeme est indéterminée. De nombreux calculs
atomistiques ont été réalisés sur les interactions entre une dislocation et une surface ou
une interface [19, 20], entre marches et front de fissures [21], ou encore sur les instabilités
dues aux marches de surface sous contraintes [22]. Nous avons également choisi de réaliser
cette étude au moyen de simulations numériques atomistiques, afin d’observer et de com-
prendre les mécanismes de déformations au niveau de ’échelle atomique et sur des temps

extrémement courts, encore inaccessibles expérimentalement.

Nous présentons ici une étude du mécanisme de nucléation des dislocations a partir de
défauts élémentaires de surface, telles que des marches simples rectilignes et infinies, sur
un cristal contraint. Une étude similaire réalisée par S. Brochard [23, 24] a déja permis
de mettre en évidence ce mécanisme, pour des métaux CFC. Nous nous proposons ici
de le vérifier pour les semi-conducteurs. La compréhension d’un tel mécanisme dans les
semi-conducteurs est motivée par plusieurs raisons. D'un point de vue technologique, ce
sont les matériaux de base pour la micro-électronique. Or, la fabrication des composants
induit des contraintes d’épitaxie qui sont relaxées par la formation de dislocations. Ces
défauts forment des canaux de conduction électrique qui peuvent déteriorer les propriétés
électriques des systemes. Il est alors important de comprendre les mécanismes de défor-
mation dans ces matériaux, afin d’en améliorer les processus de fabrication. D’un point
de vue plus fondamental, la question de la nucléation de dislocation en surface, particu-
lierement aux défauts de surface, est cruciale : ¢’est par exemple le cas de la nucléation de

dislocation en téte de fissure, qui va étre déterminante pour la transition fragile-ductile.

Pour modéliser les semi-conducteurs, nous avons utilisé le silicium comme prototype.
Depuis qu'’il est possible de fabriquer du silicium mono-cristallin extrémement pur et re-

lativement bon marché, il est devenu le semi-conducteur par excellence pour la réalisation
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des composants de la micro-électronique. De nombreuses études ont permis de bien le ca-
ractériser, que ce soit au niveau de sa plasticité, de ses reconstructions (surfaces, marches,
clusters...), ou de ses propriétés électroniques. De plus, de nombreux semi-conducteurs
(par exemple ceux qui cristallisent dans la structure cubique diamant ou ’zinc-blende’)
présentent des propriétés plastiques similaires. D’autre part, les études expérimentales
sur des systemes mono-cristallins permettent en plus de bonnes comparaisons avec les
simulations numériques qui sont toujours réalisées sur des matériaux parfaits. Finalement
plusieurs potentiels empiriques de qualité sont disponibles pour la modélisation du sili-
cium.

Dans le premier chapitre, nous rappelons quelques propriétés physiques et plastiques
du silicium, ainsi que les mécanismes connus de nucléation de dislocation a partir des
surfaces libres. Nous présentons ensuite les techniques de simulations utilisées pour cette
étude. Apres une comparaison des différents potentiels semi-empiriques avec une tech-
nique ab initio, dans le but de déterminer le potentiel le mieux adapté pour notre étude,
nous dressons quelques conclusions basées sur les résultats obtenus avec ce potentiel. Fi-
nalement, grace a une technique ab initio, nous détaillons les mécanismes physiques mis

en jeu lors de la nucléation d'une dislocations a partir d'une marche.



Chapitre 1

Etat de Dart

1.1 Le silicium : propriétés physiques

1.1.1 Quelques généralités

Le silicium a été découvert par Jons Jacob Berzelius (Suede) en 1824. L’étymologie du
nom vient du latin silicis qui signifie silex. Sa masse atomique est de 28.0855(3) g mol ™1,
il est solide a température ambiante et son point de fusion est a 1683.15 K. Il se situe
dans la quatrieme colonne du tableau de Mendeleiev (groupe IV A, numéro atomique 14)
et sa configuration électronique est [Ne] 3s? 3p?.

Le silicium est un semi-conducteur, il a la propriété d’étre isolant a basse température
et conducteur a haute température. Le silicium pur et mono-cristallin est appelé semi-
conducteur intrinseque par opposition au silicium dopé appelé extrinseque. La bande de
valence est séparée de la bande de conduction par une bande interdite en énergie, dont la
largeur, appelée gap, est d’environ 1.16 eV (gap indirect). A 0 K, la conductivité est nulle
car tous les états de la bande de valence sont remplis et tous ceux de la bande de conduction
sont inoccupés. Quand la température augmente, les électrons sont thermiquement excités
de la bande de valence vers la bande de conduction, ou ils deviennent mobiles.

Les liaisons atomiques du silicium sont covalentes. Chaque liaison est généralement
formée par deux électrons provenant chacun d’un atome lié. Les électrons participant a
la liaison tendent a étre partiellement localisés entre les deux atomes liés, les spins des
deux électrons étant antiparalleles. L’énergie de la liaison Si-Si est de 1.8 eV et I'énergie

de cohésion du silicium est de 4.63 eV [25].
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FI1G. 1.1 — Maille cubique diamant du silicium de coté ag=5.43 A.

1.1.2 Structure cristalline

A température ambiante, le silicium cristallise dans une structure cubique diamant.
La maille cubique contient huit atomes, son coté mesurant 5.43 A (Fig. [1.1). Le réseau
est cubique faces centrées (CFC) et la cellule primitive comporte deux atomes placés en
(0,0,0) et (i, }l, i) dans le repere cubique ay, as, az, ce qui correspond a deux réseaux CFC
décalés I'un par rapport a 'autre d’un vecteur }1[111]. La cellule primitive est définie par
trois vecteurs :

1 1 1
ay = 5 [101], &y = S[110], af = S[011]

Les plans denses du silicium sont de type {111} et {100}. Ceux de type {111} sont
tres importants pour notre étude, car ce sont les plans de glissement des dislocations. Ces
plans {111}, de symétrie hexagonale, sont empilés périodiquement, chaque période étant
composée de six plans suivant le schéma AaBbCcAaBbCe... (Fig. [1.2). Ils sont répartis
en deux sous ensembles, ceci étant dii au fait que la cellule primitive en chaque noeud
du réseau CFC possede deux atomes. Le premier sous ensemble est appelé ’glide set’. Il
regroupe les plans {111} compris entre deux plans atomiques faiblement espacés d’indices
différents (a-B, b-C, c-A). Ces plans ont la méme configuration que les plans de glissement
de type {111} des matériaux CFC. Les atomes du plan supérieur sont situés a la verticale
des centres des triangles équilatéraux formés par trois atomes du plan inférieur. Le nom
‘glide set’ provient de I’analogie faite avec les cristaux CFC ou les plans {111} peuvent

glisser les uns sur les autres (modele des spheres dures). Le second sous ensemble est appelé
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F1a. 1.2 — Structure cubique diamant du silicium projetée sur un plan (110) (a) et sur un plan de
glissement (111) (b). Les deux ensembles de plans de glissement ’shuffle’ et ’glide’ sont représentés sur la
figure (a). Les traits en pointillés montrent la symétrie hexagonale des plans (111), le rectangle définit les
dimensions des « surfaces présentées dans la section suivante.

'shuffle set’. Il regroupe les plans {111} compris entre deux plans atomiques largement
espacés de méme indice (A-a, B-b, C-c). Les atomes du plan supérieur sont a la verticale
de ceux du plan inférieur. Cette particularité est en partie liée a la nature directionnelle

des liaisons covalentes.

1.1.3 Défaut d’empilement, v surface

Certains matériaux cristallins (les structures CFC ou diamant) possédent des familles
de plans atomiques qui supportent des défauts d’ordre d’empilement. Ces défauts sont
généralement produits par une insertion ou une suppression de plans atomiques dans la
structure parfaite. Pour le silicium, la périodicité des plans {111} est AaBbCcAaBbCec...
(Fig.[1.2). Un défaut intrinseque est réalisé en supprimant un couple de plans de méme
indice, par exemple un couple Cc, on obtient alors I’empilement AaBbAaBbCc. Un défaut
extrinseque est créé en introduisant un couple de méme indice, par exemple un couple
Aa entre Bb et Cc, d’ou 'empilement AaBbAaCcAa (Fig. 1.3). Le défaut d’empilement
intrinseque peut étre obtenu physiquement par glissement le long d’un plan du glide set.

Il suffit de réaliser une coupe dans le plan et de déplacer une partie par rapport a l'autre
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(b)

F1c. 1.3 — Défaut d’empilement (a) intrinseque I, (b) extrinseque E, de la structure diamant projetée
le long de la direction [110].

d'un vecteur #[112] comme indiqué sur la figure 1.4] L'énergie du défaut d’empilement
intrinseque, obtenu par des calculs, est relativement faible, de 1'ordre de 0.006 eV A2
126, 27], ce qui s’explique par la conservation de la coordination de chaque atome d’une

part et des angles entre les liaisons covalentes d’autre part.

Considérons un cristal fini suffisamment grand et coupé en son centre suivant un plan.
Il est possible de calculer la variation d’énergie du systeme par unité de surface du plan
de coupure, en fonction du déplacement d'une partie du cristal par rapport a 'autre le
long de ce plan. Le déplacement crée alors un défaut dans l'ordre d’empilement des plans
paralléles au plan du coupure. La variation d’énergie par unité de surface occasionnée par
ce déplacement est appelée énergie de défaut d’empilement généralisé. Son évolution en
fonction du vecteur déplacement contenu dans le plan conduit a des surfaces d’énergie
appelées v surfaces. Cette définition peut s’étendre a tous les plans de coupure possibles
d’une structure cristalline. Un exemple de ~ surface est tracée sur la figure 1.5 pour le
silicium, le long des plans {111} du glide set (a) et du shuffle set (b). Ces surfaces montrent
qu’une translation de la partie supérieure du cristal égale a un vecteur du réseau cristallin
%(110>, conserve la structure cubique diamant du cristal. En conséquence, aucun défaut
n’est créé dans I'empilement des plans, I'énergie associée a ce déplacement est nulle. La ~

surface du glide set est similaire & celle d’un plan {111} d’une structure CFC. Sa symétrie
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(a) ... (b) ...

F1G. 1.4 — (a) cristal parfait, (b) défaut d’empilement intrinséque obtenu par cisaillement d'un plan du
glide set.

FI1G. 1.5 — v surfaces du silicium en eV A~2, (a) plan du glide set (b) plan du shuffle set, tirées des
travaux de Juan et Kaxiras [26].

est de six, mais sur la figure[1.5 on ne dénombre pas les six translations car la y-surface
ne couvre pas la totalité des translations (Fig.[1.2). Pour réaliser une translation égale au
vecteur du réseau cristallin (d'un point d’énergie nulle au suivant), par exemple du coin
inférieur vers le centre de la y-surface, le systeme va choisir les translations qui produisent
le moins de résistance possible. Pour cela, le chemin le plus favorable est celui ou les
barrieres d’énergie sont les plus faibles, c’est a dire par la position métastable située en
%(1?1). La v surface du shuffle set présente les mémes symétries que celle du glide set mais
ne possede pas de minimum local permettant d’abaisser les barrieres d’énergie rencontrées
lors des translations. Dans ce type de plan, il n’est donc pas favorable de décomposer une

translation égale au vecteur du réseau cristallin.
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Relaxation Reconstruction
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F1c. 1.6 — Représentation schématique (a) de la relaxation et (b) de la reconstruction d'une surface.
Les cercles en pointillés représentent les positions des atomes dans le massif.

1.1.4 Surfaces

La création d’une surface s’accompagne systématiquement d’une redistribution des
charges électriques permettant de minimiser ’énergie du systeme. En conséquence les
positions des noyaux pres de la surface peuvent évoluer. Un premier effet, di a la création
d’une surface, est un déplacement des plans atomiques le long de la normale a la surface ;
c’est le phénomene de relaxation (Fig. 1.6-a). On peut I'observer pour toutes les surfaces
(métaux, semi-conducteurs, isolants). Le second effet se traduit par des reconstructions
de surface. Les déplacements ne sont pas identiques pour tous les atomes, on observe
alors une modification de la cellule élémentaire périodique et la création de sur-structures
(Fig.[1.6+b). Pour les semi-conducteurs et les isolants, les liaisons pendantes, correspondant
aux liaisons covalentes brisées, sont tres cotteuses en énergie. Par conséquent, pour ces
matériaux, le processus de reconstruction domine largement le processus de relaxation,

afin de limiter le nombre de ces liaisons non saturées et trés réactives.

Dans le silicium, les surfaces les plus stables sont de type (111) ou (100). Elles sont
généralement obtenues par clivage le long des plans denses de mémes indices. Ces surfaces
sont fréquemment utilisées, car elles permettent de faire croitre des couches facilement,
par exemple par des techniques telles que 1’épitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam
Epitaxy). Dans notre étude nous nous concentrerons sur la surface (100) car ses recons-

tructions sont beaucoup plus simples que celles de la surface (111).

La surface non reconstruite (100) a une périodicité appelée p(1x1), la cellule élémen-
taire étant un carré de coté a (Fig. 1.7+a). Pour diminuer 1'énergie de la surface (100) les

atomes en surface se rapprochent pour former des dimeres diminuant par deux le nombre
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F1G. 1.7 — Surface (100) non reconstruite p(1x1) (a) vue de dessus, (b) vue de profil et (c-d) reconstruite
p(2x1) symétrique. Les ellipses symbolisent les liaisons pendantes.

de liaisons pendantes du systeme. Les liaisons atomiques des atomes de surface sont alors
inclinées pour accommoder la reconstruction (Fig. 1.7+b). La surface reconstruite montre
des rangées de dimeres alignées suivant une direction de type (110). Si un plan atomique
(100) est déposé sur I’ensemble de la surface, la reconstruction donnera les mémes rangées
de dimeres mais alignées suivant une direction normale a la précédente. Apres reconstruc-
tion, la cellule élémentaire périodique devient un rectangle de largeur a et de longueur
2a, et la périodicité est dite p(2x1) symétrique. Les calculs de reconstruction de surface
montrent un transfert de charge au niveau des dimeres qui tend a localiser la densité
électronique sur I'un des atomes constituant le dimere. Il en résulte une inclinaison des
dimeres dans le plan normal a la surface, i.e. un des atomes constituant le dimere s’écarte
de la surface. La reconstruction p(2x1) asymétrique est obtenue lorsque tous les dimeres
sont inclinés de la méme fagon (Fig. [1.8). Les différentes reconstructions de la surface
(100) du silicium ont été étudiées par D.J. Chadi [28] & partir de méthodes ab initio.
Ces reconstructions sont représentées sur la figure [1.8] accompagnées de leurs énergies

respectives, déterminées par Ramstad et al. [29].

Dans la suite nous considererons la reconstruction p(2x1) symétrique, car les potentiels
empiriques ne peuvent pas modéliser les reconstructions plus complexes, qui proviennent
des tranferts de charge. Cependant, cette restriction ne devrait pas influencer les résultats

de notre étude, car les différences d’énergie avec les reconstructions plus stables sont
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F1c. 1.8 — Reconstructions de la surface (100) du silicium. Schémas tirés de I’étude réalisée par Ram-
stad et al. [29]. Les plus petites spheéres noires correspondent aux atomes du plan juste en dessous des
dimeres. Quand les dimeres sont inclinés, les atomes des dimeres éloignés de la surface sont représentés
par des cercles vides, ceux proches de de la surface par des spheres noires de large diametre. Les poin-
tillés délimitent les cellules élémentaires périodiques des reconstructions de surface. A droite, les énergies
correspondant a ces différentes reconstructions.

relativement faibles devant les énergies considérables mises en jeu lors de nos simulations,

provenant des fortes contraintes appliquées sur les sytemes.

1.1.5 Marches de surface

Une marche élémentaire de surface correspond au dénivelé créé par un plan atomique
ne couvrant pas toute la surface. De nombreux processus sont susceptibles de former une
marche, comme par exemple lors des dépots, ou la diffusion atomique peut étre aidée par
I’agitation thermique. De méme, lorsqu’une dislocation émerge sur une surface plane, elle
peut conduire a la nucléation d’'une marche. Sa hauteur est alors égale a la projection
du vecteur de Burgers sur la normale a la surface. Les marches de grande hauteur sont
généralement formées par d’autres mécanismes comme le clivage, lorsque la propagation
du front de fissure laisse des irrégularités sur les surfaces. Comme pour les surfaces, les
marches peuvent étre reconstruites afin de minimiser leur énergie.

Revenons plus particulierement sur le cas du silicium. Une marche double D est formée
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par deux plans atomiques. Dans ce cas, les rangées de dimeres sur la terrasse inférieure
ont la méme orientation que sur la terrasse supérieure. Une marche simple S est formée
par un seul plan atomique. Dans ce cas, l'orientation des rangées de dimeres change d’une
terrasse a 'autre. De plus, les marches sont indexées selon que 'orientation des dimeres de
la terrasse supérieure est normale A ou parallele B a la ligne de marche. Chadi a calculé
les énergies de reconstruction de ces différentes marches, sur une surface (100) reconstruite
p(2x1) asymétrique, au moyen d’une technique semi-empirique de type liaisons fortes [30].

Les énergies par unité de longueur des marches représentées sur la figure (1.9 sont :
A(S4) ~ (0.01 £0.01 eV)/a, M\(Sp) ~ (0.15+£0.10 eV)/a

A(D4) ~ (0.54+£0.10 eV)/a, A(Dg) ~ (0.05+0.02 eV)/a

ou a est le coté de la cellule primitive d'une surface non reconstruite p(1x1) (Fig. 1.7),

a= \/TECLO ~ 3.85 A.

L’émergence d’une dislocation parfaite sur la surface donnera naissance a une marche
double D. Comme les dislocations parfaites peuvent se dissocier en deux partielles de Sho-
ckley, ’émergence d’une partielle conduira en revanche a une marche simple S. Notons que
dans ce cas, les rangées de dimeres des terrasses supérieure et inférieure seront orientées
dans le méme sens, car un défaut de structure en volume a été créé par la partielle. Le long
du plan de glissement, 1’émergence d’une dislocation parfaite sur une surface (100) peut
également conduire a une marche double, sans que les terrasses supérieure et inférieure
soient reliées par un atome supplémentaire comme pour la marche Dg. La configuration
reliée sera appelée Dp reconstruite et celle non reliée Dg non reconstruite (Fig. 1.10).
Lorsque plusieurs dislocations parfaites émergent d’'un méme plan de glissement, un em-
pilement de marches Dp non reconstruites peut étre créé, de telle sorte que le front de
marche forme une facette {111}. Cette grande marche peut servir de modele pour les
marches de clivage. Dans la suite, nous nous intéresserons aux marches les plus stables,
la simple S, et la double Dp reconstruite. Puis, nous étendrons notre étude a la marche
Dpg non reconstruite et a la marche de clivage formée par cinq Dg non reconstruites afin
de déterminer le role des reconstructions et des hauteurs de marches sur la nucléation des

défauts.
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F1c. 1.9 — Marches atomiques les plus stables sur une surface (100) reconstruite p(2x1) asymétrique ;
figures extraites de la publication par Chadi [30]. Les marches sont indiquées par des traits en pointillés.
Les atomes sont représentés par des sphéres dont les rayons diminuent avec la profondeur des plans
atomiques. Les cercles vides correspondent a des atomes avec des liaisons pendantes. Les figures ne sont
pas a ’échelle, car normalement tous les dimeres sont inclinés.

SA DB non rebonded

F1G. 1.10 — Marches étudiées sur une surface (100).
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1.2 Le silicium : plasticité

1.2.1 Propriétés mécaniques

Lorsqu’un matériau est soumis a des contraintes extérieures, des déformations peuvent
étre occasionnées par des fissures. La maniere dont se propage ces fissures caractérise le
mode de déformation ductile ou fragile du systeme. Dans le cas ou la téte de fissure est
émoussée par la nucléation de dislocations, on dit que le comportement du matériau est
ductile. L’arrondissement de la téte de fissure absorbe progressivement la contrainte ap-
pliquée, celle-ci devenant trop faible pour propager la fissure. A I'inverse, le comportement
est fragile lorsque la fissure se propage directement sans que l'on ait besoin d’augmenter

la contrainte appliquée. Ce processus conduit au clivage du cristal.

Le silicium présente un comportement fragile a basse température et ductile a haute
température. L’ensemble des auteurs s’accordent pour dire que la transition du domaine
fragile au domaine ductile est relativement étroite, typiquement de quelques Kelvins [31].
Cependant, la température a laquelle s’effectue cette transition dépend de la structure
des échantillons (géométrie, orientation, pureté, défauts), de la vitesse de déformation
imposée, et du mode de charge. Ainsi, selon les études réalisées et les vitesses de déforma-
tion appliquées, la température de transition est comprise entre 550 et 900 “C a pression

atmosphérique. Quelques résultats sont regroupés dans le papier de Hirsch et Roberts [31].

Le régime ductile fait intervenir un des modes importants de la plasticité qui regroupe
les processus basés sur la nucléation, la multiplication, le déplacement (glissement, mon-
tée) et l'interaction des dislocations. La nucléation des dislocations en téte de fissure est
donc 1'élément clef qui controle la transition fragile-ductile [2, 3, 4, 15, 32]. Il est donc
important d’étudier I'influence des défauts de surface sur la nucléation des dislocations, no-
tamment sur les surfaces de fissure, pour mieux caractériser cette transition. Dans la suite,
nous allons rappeler certaines propriétés plastiques du silicium, telles que les systemes de
glissement ou la mobilité des dislocations. Puis, nous verrons les conditions requises pour
nucléer une dislocation a partir d’'une surface. Enfin, nous présenterons plusieurs études

qui justifient 1'utilité d’une marche de surface pour aider la nucléation des dislocations.
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1.2.2 Energie d’une dislocation dans un milieu continu

Pour former une dislocation dans un milieu continu, il suffit de faire une coupe partielle
du matériau le long d’un plan, et de déplacer une des parties du matériau par rapport a
I’autre d'un vecteur b contenu dans le plan de coupure. La ligne de dislocation est définie
par la limite du plan de coupure dans le matériau. Le vecteur unitaire tangent a cette
ligne est noté & et b est le vecteur de Burgers de la dislocation. Si 3 est 1'angle entre
b et &, on peut décomposer b en deux composantes, une perpendiculaire a & appelée
beoin €t une parallele a & appelée by, telles que beyn = bsing et b,s = becosf. Le
plan de glissement de la dislocation est défini par le plan formé par € et la composante
coin du vecteur de Burgers. Les dislocations vis n’ont donc pas de plan de glissement
défini a priori. Considérons une dislocation rectiligne avec un vecteur de Burgers défini
comme précédemment dans un milieu infini, continu et isotrope. On peut calculer I’énergie
associée a ce défaut grace a la théorie de 1’élasticité linéaire. L’énergie totale par unité de
longueur dans un cylindre de rayon R centré sur la ligne de dislocation est donnée par la

somme des énergies des dislocations coin et vis sous la forme :

W ub? ) sin? 3 aR

— = In — 1.1

L Arx (Cosﬁ+1—y " (11)
avec 1 le module de cisaillement du matériau, v le coefficient de Poisson et a = %

On peut remarquer que 1’énergie diverge lorsque R devient infini. En réalité les systemes
n’étant jamais infinis, on peut choisir R comme la distance entre la dislocation et la surface
libre la plus proche. Le facteur o permet d’ajuster le rayon de coeur ro de la dislocation
afin de prendre en compte 1’énergie du coeur. Cette énergie ne peut pas étre traitée par
la théorie de 'élasticité linéaire pour plusieurs raisons. D'une part, les déformations au
niveau du coeur sont trop grandes pour étre décrites par 1’élasticité linéaire. D’autre part,
le rayon de coeur des dislocations est typiquement de quelques A, et le modele du milieu
continu n’a plus de réalité physique pour de si petites dimensions. Dans certains matériaux,
notamment les covalents, les interactions atomiques peuvent entrainer des reconstructions
de coeur dont les configurations sont fondamentalement différentes de celles du massif.
Dans ce cas, les effets dus a la structure cristalline peuvent dominer les effets élastiques

[33].

16



1.2.  Le silicium : plasticité

O 0 O 0 O O O D O O
Q O 0O O QO %% O O O O
AQOB@Q@A ) @
00000 %i O iig
O 0 0 O O ) ©

Fi1G. 1.11 — (a) Plan de coupure dans un réseau cubique simple, (b) dislocation parfaite créée par
un vecteur de Burgers égale & un vecteur de translation du réseau, (c) dislocation imparfaite. Schémas
extraits de Hirth et Lothe [34].

1.2.3 Systemes de glissement dans un milieu périodique

Dans un milieu périodique, pour que I’énergie d’une dislocation soit minimale, la trans-
lation b ne doit pas perturber la structure cristalline le long du plan de coupure. Pour
cela il suffit que b soit égal a un vecteur de base du réseau cristallin le long des directions
denses. Les dislocations ainsi formées sont appelées parfaites (Fig. [1.11). Pour le silicium,
les vecteurs de Burgers des parfaites sont de la forme 3(110) et les plans de glissement
sont du type {111} (shuffle set et glide set).

Pour les matériaux a faible énergie de défaut d’empilement, les dislocations parfaites
peuvent se dissocier en dislocations partielles, dont les vecteurs de Burgers ne sont pas des
vecteurs de base du réseau cristallin. Pour le silicium, la ~ surface dans le glide set présente
un défaut d’empilement de faible énergie en $(121) (Fig.[1.5ta). De plus, 'équation (1.1)
montre que 1'énergie associée & une dislocation est proportionnelle & b2. Si le vecteur de
Burgers b d’une dislocation parfaite peut se décomposer en deux dislocations partielles
de vecteur by et bg tels que b = by + bs, alors la dislocation se dissocie si et seulement
si:

b > b2+ b2
C’est le critere de Frank. D’apres ce critere, il est donc énergétiquement favorable de

dissocier les dislocations parfaites du glide set en dislocations partielles (Fig.[1.12) appelées

partielles de Shockley, suivant la relation :

(110) = £ (121) +

N | —
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e, 16 [1&9.

R N ﬂ 1/6 [211]
(e) 1/2 [110] 1/6 [121]

F1G. 1.12 — Dissociation d’une dislocation parfaite du glide set 2[110] en deux partielles de Shock-
ley £[121] et £[211]. Représentation schématique de deux plans atomiques {111} consécutif formant un
ensemble de type glide (a). Les sphéres en pointillées correspondent aux atomes du plan inférieur. (b)
Disposition des plans atomiques apres le passage de la partielle %[1?1] et (c) apres la passage de la seconde
partielle é[ﬂi] . Les fleches représentent les vecteurs de Burgers des différentes dislocations. Le rectangle
délimite la cellule périodique utilisée pour le calcul de la v surface (Fig. [1.5).

Comme les vecteurs de Burgers des partielles ne joignent pas deux noeuds du réseau
CFC, il subsiste systématiquement un défaut d’empilement derriere la premiere partielle
(partielle de téte) qui disparait au passage de la seconde (partielle de queue). L’élasticité
linéaire montre que ces deux dislocations partielles, distantes de r, se repoussent avec
une force variant en % qui empéche leur recombinaison. D’autre part, I’énergie due au
défaut d’empilement augmente avec la distance entre les partielles. Il en résulte une force
attractive entre les partielles qui tend a éliminer le défaut d’empilement. Lorsque le cristal
est libre de contrainte, il existe donc une distance d’équilibre entre les partielles pour
laquelle la somme de ces deux forces est nulle. On comprend alors que les partielles qui

composent une dislocation parfaite ne soient pas indépendantes.

Cependant, il peut arriver que toute une partie du cristal se déforme par le glissement
d’une dislocation partielle de téte, dans plusieurs plans consécutifs du glide set ; on forme
alors une macle (les partielles de queue sont absentes). Localement le cristal maclé est
I'image du cristal parfait dans un miroir (Fig. [1.13). Dans le cas du silicium, le systeme
est alors défini par deux structures cubique diamant d’orientations différentes, séparées
par un seul plan de défauts : le joint de macle. Dans la suite, une petite macle composée

de quelques partielles sera appelée micro-macle.

Expérimentalement, on observe que les lignes de dislocations dans le silicium tendent
a s’étendre le long des directions denses (110), appelées vallées de Peierls. Les dislocations

sont caractérisées par 'angle formé par la ligne de dislocation (110) et le vecteur de
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— Joint de macle

Cristal maclé

1/6 <112>
—_—

— Joint de macle

F1G. 1.13 — Cristal de silicium maclé. La structure du glide set avant le passage de la partielle est
représentée par des pointillés.

Burgers. Les parfaites sont alors appelées 60° ou vis, et les partielles, 90° ou 30° (Fig. [1.14)
selon la valeur de cet angle. On rappelle que les partielles 30° et 90° ne sont possibles que

dans les plans du glide set.

1.2.4 Forces agissant sur les dislocations
e Contrainte externe

Lorsqu’une dislocation de vecteur de Burgers b est soumise a une contrainte uniforme

oi; avec ¢, 7 = 1,2,3, il en résulte une force par unité de longueur L

= (b.o) x &

t~[ =

normale a la ligne de dislocation &. La composante normale au plan de glissement est
appelée force de montée et la composante contenue dans le plan de glissement est ap-
pelée force de glissement. Dans le cas particulier ou I'on applique une contrainte sur un

mono-cristal, on peut déterminer la contrainte de cisaillement sur chaque systeme de glis-
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I bggo=1/6<112>

bgo=1/6<112>

b60°=1/2<110>

b =1/2<110>

screw

{111} shuffle
set plane

(a) I (b) 'f : dislocation line

F1a. 1.14 — Structure cubique diamant du silicium projetée sur un plan (110) (a) et sur un plan de
glissement (111) (b). Les vecteurs de Burgers des dislocations ainsi que les deux ensembles de plans de
glissement ’shuffle’ et ’glide’ sont représentés sur la figure (a).

sement possible. L’équation précédente montre que seule la contrainte de cission résolue
7, contenue dans le plan de glissement et suivant b intervient dans le calcul de la force de
glissement. Ainsi le systeme de glissement privilégié sera celui sur lequel la contrainte de

cission résolue est la plus grande.

Pour calculer la contrainte de cission résolue, il suffit de déterminer le tenseur des
contraintes o’ dans le systeme d’axe (x,x5,x3), ou xj correspond a la direction de
glissement b et x5, a la normale au plan de glissement n (Fig. [1.15). Par exemple, pour
une contrainte uniaxiale o = oy1x; dans le repére (x1,X2,X3), la contrainte de cission

résolue 7 = o/, est obtenue par

T =cosacos 3 o1 = So11

ou « est Iangle entre o et x5, et [ celui entre o et b. Le facteur s est appelé facteur de
Schmid et permet de calculer directement la contrainte de cission résolue sur un systeme

de glissement.
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F1G. 1.15 — Projection de la contrainte sur un plan de glissement.

e Contrainte de Peierls

Dans un cristal, I’énergie d'une dislocation est fonction de sa position. Pour déplacer
une dislocation rectiligne d’une position d’équilibre a la suivante, il faut franchir des bar-
rieres d’énergie appelées barrieres de Peierls. L’énergie de la dislocation par rapport a sa
position est une fonction périodique du réseau cristallin. Schématiquement, on peut se re-
présenter le mouvement d’une dislocation le long d’un plan atomique comme un cylindre
glissant sur une tole ondulée. Les positions de la dislocation ou I’énergie est minimum
correspondent aux vallées de Peierls. Le glissement d'une dislocation d’une vallée a une
autre nécessite de briser des liaisons atomiques au niveau du coeur de la dislocation. De
nouvelles liaisons peuvent alors se former avec d’autres atomes afin de propager la disloca-
tion. Durant la premiere partie du déplacement, I’environnement atomique va exercer une
force qui va s’opposer a la rupture des liaisons et donc au mouvement de la dislocation.
Pour contrer cette force, il est nécessaire d’appliquer une contrainte de cisaillement sur le
cristal. La contrainte de Peierls o, définit la contrainte de cisaillement minimale, nécessaire
au déplacement de la dislocation. Cette contrainte dépend des systemes de glissement et

de la nature des liaisons atomiques (covalentes, métalliques, ioniques) des matériaux.

Les premieres estimations des contraintes de Peierls ont été réalisées par Peierls (1940)
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[35] puis Nabarro (1947) [36]. Ces auteurs ont modélisé la force exercée par le réseau cris-
tallin sur la dislocation par une fonction sinusoidale dépendant du déplacement, et de
méme période que le réseau. Depuis, de nombreuses études ont eu pour but de préciser la
valeur des contraintes de Peierls o,. Le tableau 1.1 regroupe les contraintes déterminées
pour les différents types de dislocations. Derniérement, Juan et Kaxiras [26] ont introduit
dans le modele de Peierls-Nabarro les valeurs d’énergie obtenue a partir des v surfaces du
silicium et les largeurs des dislocations calculées par des méthodes ab initio. Des calculs
atomistiques ont également été réalisés afin de déterminer la contrainte de Peierls direc-
tement a partir de la contrainte de cisaillement appliquée, par exemple avec le potentiel
de Stillinger Weber (SW) [37] [38, 39, 40], ou encore avec des méthodes ab initio [41, 42].
Les différentes méthodes donnent des contraintes de Peierls cohérentes d’'un point de vue
qualitatif. Les dislocations les plus faciles a déplacer sont dans ’ordre les parfaites 60° puis
vis dans le shuffle set, suivies des partielles 90" et 30° dans le glide set. On peut remarquer
que la valeur donnée par le calcul direct en ab initio réalisé par Miyata [41] sur la vis
parfaite dans le shuffle set est un ordre de grandeur supérieur a la valeur obtenue dans
notre équipe par Pizzagalli et Beauchamp [42]. D’autre part, avec le potentiel SW, les
vallées de Peierls ne sont pas tres bien reproduites. En particulier lorsque la dislocation
vis se déplace d’une vallée de Peierls a la suivante, il existe une position entre ces deux
vallées ou la configuration de la dislocation a une énergie plus basse que dans les vallées
précédentes. Ceci est en contradiction avec les calculs réalisés en ab initio [43]. Le glisse-
ment de la dislocation est donc facilité et conduit a une faible contrainte de Peierls comme
le montre le calcul de Koizumi [39]. Toutefois, la différence entre la valeur obtenue par
Koizumi et celle de Ren [38] n’est pas expliquée. Les contraintes de Peierls sur la vis et la
60° dans le shuffle set ont également été calculées dans notre équipe par Beauchamp [40],
avec le potentiel SW et deux autres potentiels empiriques, celui de Tersoff [44] et EDIP
(environment dependent interatomic potential) [45]. Avec le potentiel SW, il retrouve la
meéme contrainte de Peierls sur la vis que celle donnée par Koizumi. De plus, la contrainte
sur la 60° est également plus faible que celle sur la vis comme annoncé par Ren et al., bien
que ses valeurs soient différentes des leurs. Pour les deux autres potentiels, les contraintes
de cisaillement appliquées n’ont pas suffit a déplacer les dislocations. Par exemple avec
EDIP, le cristal devient instable pour un cisaillement de 11% ce qui empéche 1’évaluation

de la contrainte de Peierls.
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TAB. 1.1 — Contraintes de Peierls dans le silicium obtenues par différentes méthodes : & partir du modele
de Peierls Nabarro (PN), et de maniére directe & partir de la contrainte appliquée sur la dislocation (ab
initio et potentiel de Stillinger Weber (SW)) pour différents types de dislocations.

Shuffle parfaites Glide parfaites Glide partielles
Méthode Unités 60" Vis 60° Vis 30° 90"
PN eV A3 0.046 0.062 0.399 0.504 0.176  0.139
Juan GPa 7.4 9.9 63.9 80.8 28.2 22.3
et al. [26]  p (= 0.381 eV A=3) 0.121 0.163 1.048 1.324 0462  0.365
ab initio eV A3 0.140 - 0.190
Miyata GPa 22.4 - 304
et al. [41] 1 (= 0.48 eV A3) 0.292 - 0.396
ab initio eV A3 0.026
Pizzagalli GPa 4.1
et al. [42]  p (= 0.368 ¢V A~3) 0.070
SW eV A3 0.032 0.037 0.132 0.106
Ren GPa 5.1 5.9 21.1 17.0
et al. [38]  (u) (= 0.425 eV A3) 0.075 0.086 0.310  0.250
(= 0.287 eV A—3) 0.111 0.127 0.459  0.370
SW eV A3 0.013
Koizumi GPa 2.0
et al. [39]  p (= 0.287 eV A~3) 0.044
SW eV A3 0.006 - 0.008 0.013
Beauchamp GPa 0.966 - 1.242 2.0
et al. [A0]  p (= 0.287 eV A=3)  0.021 - 0.027 0.044

Note : les contraintes de Peierls sont données sous différentes unités (eV A—3, GPa et normalisées au
module de cisaillement p = (¢11 — ¢12 + c44)/3), de sorte que l'on puisse comparer les valeurs publiées
par les différents auteurs. Ren et al. ont publié les valeurs de o, en unité (u) correspondant & une valeur
moyenne des coefficients de cisaillement du silicium [34]. Nous les avons également converti en unité p
pour faciliter la comparaison.
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1.2.5 Mobilité des dislocations

Le glissement en bloc des dislocations rectilignes dans les matériaux est d’autant plus
difficile que les vallées de Peierls sont profondes, car dans ce cas, il nécessite de forts ci-
saillements pour vaincre la contrainte de Peierls. A de plus faibles contraintes, 1'agitation
thermique peut faciliter la mobilité par la nucléation et la propagation de double décro-
chements le long de la ligne de dislocation (Fig/1.16]) [34, 46]. Si I’énergie de formation
d'un double décrochement est Wy et I’énergie de migration d'un décrochement est W,,,

alors ces deux évenements se réalisent a la fréquence :

Wf+Wm

kT )

w ~ vpexp(—

avec vp la fréquence de Debye (102 & 10'® s7!), k la constante de Boltzmann et T la
température. Des expériences in situ ont permis d’observer ce phénomene de propagation

par décrochement [47, 48].

Pour déterminer 1’énergie de formation et de migration des décrochements le long
d’une dislocation, il est nécessaire de connaitre 1’énergie totale de la dislocations et no-
tamment son énergie de coeur. Seuls des calculs atomistiques (classique ou ab initio)
peuvent renseigner sur les valeurs de ces énergies. Dans le cas des semi-conducteurs, pour
minimiser 1’énergie de la dislocation, les systemes cherchent a éliminer les liaisons pen-
dantes au moyen de reconstructions comme pour les surfaces. De nombreuses études ont
été menées sur le silicium afin de déterminer les énergies et les reconstructions du coeur
des différentes dislocations [43, 49, 50, 51]. Une fois les reconstructions connues, il a été
possible de déterminer les configurations ainsi que les énergies de formation et de migra-
tion des décrochements [52, 53, 54, 55, 56]. Ces données ont été introduites dans un code
Monte Carlo, qui a permis de simuler la mobilité des dislocations par la nucléation et la
propagation de double décrochements le long des dislocations partielles dans le glide set
[57], comme le montrent les expériences [47, 48]. On rappelle qu’a basse température les

doubles décrochements ne sont pas possibles, seul le glissement en bloc est autorisé.
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Nucléation d’un double

1 1I décrochement
_______________________ 4=
C D C 1 L )
Propagation des
_________________ «— ] ¢
décrochements
A B A B

F1G. 1.16 — Représentation schématique de la nucléation et de la propagation d’un double décrochement
pour faire passer une dislocation de la position AB a CD. Les traits épais représentent la position de la
dislocation, les minimums des vallées de Peierls sont repérés par des lignes continues.

1.2.6 Compétition glide set - shuffle set : cas du silicium

Précédemment nous avons vu que le glissement des dislocations dans le shuffie set est
plus facile que dans le glide set, car les contraintes de Peierls sur les dislocations sont
plus basses dans le shuffle set. Ceci est habituellement expliqué par le nombre de liaisons
covalentes coupées lors du glissement d'une dislocation parfaite ; dans le shuffle set, il en
faut trois fois moins que dans le glide set. Or les observations sur du silicium déformé
de maniere ductile montrent que les dislocations sont dissociées en partielles de Shockley.
Elles appartiennent donc aux plans du glide set, ce qui contredit I’hypothese précédente
[58]. Les calculs ab initio de défauts d’empilement généralisé réalisés par Kaxiras et Dues-
bery [27] montrent que la barriere d’énergie pour le cisaillement est plus faible dans le
shuffle set que dans le glide a pression et température nulles. Cependant, sous certaines
conditions de pression et température, notamment pour un systeme en tension et a haute
température, la barriere d’énergie (énergie libre) devient plus faible dans le glide set que
dans le shuffle set. Typiquement, ces conditions se rencontrent au voisinage des tétes de

fissure lorsque les déformations se font de maniere ductile.

Récemment, des échantillons de silicium ont été déformé a basse température et sous
tres haute pression de confinement (plusieurs GPa) pour éviter la fracture des éprouvettes.
Les observations en microscopie électronique montrent que la majeure partie des disloca-
tions sont des parfaites [59, 60]. Or dans le glide set, la recombinaison des partielles en
parfaites est peu probable, en raison des fortes forces de répulsion entre les partielles. Ces
dislocations appartiennent donc aux plans du shuffle set. Ces résultats tendent a prouver
Iexistence d’une transition dans les modes de glissement en fonction de la température

et de la pression. A basse température la nucléation et la propagation des dislocations
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parfaites seraient plus facile dans les plans du shuffle set, mais & haute température elles
seraient facilitées dans les plans du glide set par un abaissement des barrieres d’activation.
De plus, Duesbery et Joos ont montré que 1’énergie de formation d’'un double décroche-
ment est plus grande pour une parfaite dans le shuffle set que pour une partielle dans le
glide set [61]. Ce résultat appuie donc le fait que les partielles dans le glide set sont plus

mobiles a haute température que les parfaites du shuffle set.

1.3 Nucléation des dislocations

Plusieurs modeles ont été proposés pour décrire la nucléation des dislocations a partir
des surfaces, selon que 'on considére une surface plane ou avec défauts (marches, ilots,
ondulations de surface...) et selon le type de dislocations nucléées (boucles ou droites,
parfaites ou partielles). Dans cette partie nous allons passer en revue les modeles existants

pour la nucléation des dislocations a partir de surface.

1.3.1 Formalisme classique de la nucléation

Les premieres études ont été réalisées par Frank [62] et concernent la nucléation de
boucles de dislocations aussi bien en surface que dans le volume. Elles consistent a calculer
la variation d’énergie totale AFE lorsque la boucle est nucléée. Cette énergie se compose
essentiellement de ’énergie intrinseque de la boucle W et de I’énergie due a la contrainte
appliquée sur le systeme. En maximisant cette énergie par rapport au rayon r de la
boucle, on obtient le rayon critique r. et I'énergie AFE, correspondante, a partir desquels
la variation d’énergie décroit quand on augmente r. Ayant atteint ce rayon critique ., la
boucle va spontanément s’étendre : elle est nucléée.

r. et AFE, dépendent de la contrainte extérieure 0. AFE, est une barriere d’énergie a
franchir pour avoir nucléation, qui doit étre comparée a 1’énergie d’activation donnée par

la théorie classique de la nucléation [62, 63]. Le taux de nucléation est :

7 o < AGC)
=wnexp | —
kT

ou w est la fréquence a laquelle les nucleii de dislocation se forment, n est la densité

atomique, AG, est 'énergie libre d’activation pour la formation d’un nucleus critique,
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. AX
Vide Vide
Surface r|=-b
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l b —|-r
(a) (b)

F1G. 1.17 — (a) Modélisation d’une boucle de dislocation pres d’une surface, (b) Dislocation pres d’une
surface libre et son image.

k est la constante de Boltzmann et T la température. Pour que le taux de nucléation
critique (environ 10*'em™3s71) soit atteint, il faut que AG. soit inférieur & 40kT" (en fait,
suivant les valeurs que 1’on choisit pour le taux de nucléation critique la borne supérieure
de AG, varie entre 30 et 60 kT environ). A une température donnée, en écrivant que
AE. = AG,, on obtient la limite supérieure pour la barriere d’énergie AFE,. qui sera
appelée énergie d’activation. On peut alors déterminer, a partir de 'expression de AF,
la contrainte critique o, qui doit s’exercer sur la dislocation pour qu’elle soit nucléée (a
T donnée). Des études plus récentes en éléments finis ont également été réalisées pour
déterminer la contrainte critique o. nécessaire a la nucléation d’une boucle de dislocation
dans le volume [64]. Les résultats montrent que ces contraintes sont tres grandes, ce qui

implique de grandes énergies d’activation.

Cependant, le calcul de AFE lors de la nucléation des dislocations en surface reste
plus problématique. En effet, si I’énergie intrinseque d’une boucle dans le volume est bien
connue [34], celle d’'une boucle ou d’une demi-boucle qui rencontre la surface pose plus
de problemes [9, 11, 12]. Une manieére rigoureuse d’obtenir 1’énergie d'une dislocation
rectiligne parallele a la surface et a proximité de celle-ci est d’utiliser les concepts de
dislocations images et de distributions de dislocations, ou bien celui de fonction d’Airy ou

de fonction de Green [34]. On peut alors concevoir la demi-boucle de dislocation comme

un double décrochement (Fig. a).
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1.3.2 Force image

Lorsqu’une dislocation rectiligne est située a proximité d’une surface libre, elle est
soumise a une force attractive en % (r distance dislocation - surface) qui tend a la faire
émerger du matériau. Cette force est appelée force image. La force image par unité de

longueur L, pour une dislocation droite de vecteur de Burgers b est donnée par

F(r) ub?
= — 1.2
L 4nKr (1.2)

avec K = 1 pour une dislocation vis et K = (1 — v) pour une dislocation coin. Pour créer
la dislocation, il faut 'amener de la surface a une position —r dans le matériau, c’est a

dire lui fournir ’énergie :

-7 —-r ub2
W = —F(x)dxr = d
/0 (z)de /0 drKx o

Cette intégrale diverge pour x = 0. On s’affranchit de cette singularité en introduisant

une distance minimum rq correspondant au rayon de coeur des dislocation. Ceci revient

a étudier le processus de nucléation a partir de la position x = —ry. L’intégrale devient :
2
b r
W = In—.
4K 1y

Pour nucléer la dislocation dans le cristal, on soumet le matériau a une contrainte
extérieure. On considere ici le cas d’une dislocation coin de vecteur de Burgers dirigé
suivant (Oz). Si on applique une contrainte extérieure de cisaillement o,, = 0y, le travail
Wiotar par unité de longueur selon (Oz) pour nucléer la dislocation (opposé du travail de

la force image et de la contrainte) est

2

a In’ — boo(r — 10). (1.3)

Wtatal(T) = m o

Cette énergie est représentée sur la figure On peut ainsi définir ’énergie d’activation
Wy (par unité de longueur de dislocation) qu’il faut fournir au matériau pour nucléer la
dislocation. Une fois que la dislocation a atteint la position 7;,sqpe, I'énergie décroit lorsque
la distance r augmente. La contrainte critique o, correspond a la contrainte qui annule

I’énergie d’activation. Pour faire glisser une dislocation située a proximité de la surface
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F1G. 1.18 — Travail & fournir par unité de longueur de dislocation pour nucléer une dislocation située
pres d’une surface, en pointillés seule la force image est prise en compte, en trait plein la tension de
surface due a la relaxation de la marche est ajoutée dans le modele.

vers le volume, il faudra donc appliquer une contrainte critique o, suffisamment grande
pour annuler I’énergie d’activation due a la force image. Cette contrainte est généralement

tres grande, en particulier pour les matériaux covalents.

1.3.3 Energie de surface, énergie de marche

Quand on considere que seule la force image agit sur la dislocation, on suppose que la
surface reste plane, méme quand la dislocation émerge a la surface. Ce n’est bien str pas
le cas; en particulier lorsque la dislocation de vecteur de Burgers b arrive a la surface d'un
matériau, elle produit sur la surface une marche de hauteur by, (composante normale
a la surface) (Fig. [1.19-b). On peut tenir compte de la création (lorsque la dislocation
émerge a la surface) ou de la disparition (lorsque la dislocation est nucléée) de la marche
de surface, en ajoutant ou retranchant a l'énergie Wiy (1.3) la quantité yh supposée
égale a ’énergie de marche. v est alors ’énergie de surface du matériau et h la hauteur
de la marche (h = be, si la marche résulte de ’émergence d’une dislocation). La plupart
des auteurs [9, 11, 12, 65, 66, 67, 68] considerent ainsi que la marche de surface contribue
a l'énergie totale par la quantité £vh, suivant que la marche est créée (4) ou détruite (-).
Ainsi, la destruction de la marche vient diminuer la barriere d’énergie pour la nucléation
(i.e. I'énergie d’activation).

Cependant, on ne considere que deux états, soit la dislocation est en surface avec une
marche de hauteur b..;, (Fig.1.19-b), soit elle est nucléée en volume et la surface est

alors completement plane. En fait, la surface est toujours déformée sous l'action de la
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F1a. 1.19 — Forme de la surface quand une dislocation s’en approche (a), et quand la dislocation se
trouve a sa position d’équilibre stable (b). Marche non relaxée (c) et relaxée (d). Les configurations (b)
et (d) caractérisent le méme défaut.

dislocation, méme quand celle-ci est située loin de la surface dans le matériau (Fig.1.19-a
et -b). Dans ce dernier cas, la déformation se répartit sur une grande étendue de surface,
et on peut localement considérer la surface comme plane (Fig. [1.19-a). Mais lorsque la
dislocation est proche de la surface libre, celle-ci est fortement déformée et la variation
d’énergie élastique genere une contrainte appelée tension de surface. En plus de la force
image, les dislocations sont alors soumises a une force créée par cette tension de surface.
Dans le cas d'une dislocation coin de vecteur de Burgers normal a la surface, cette force

varie en T%, r étant la distance dislocation - surface, et tend a repousser la dislocation

vers l'intérieur du cristal, s’opposant ainsi a la force image en %

qui attire la dislocation
vers la surface. Pour cette dislocation, il existe donc une position d’équilibre stable pres
de la surface (Fig. ot le champ de déformation est identique a celui créé par une
marche relaxée [23] (Fig. [1.19-b et -d). On peut alors calculer la contrainte critique o,
nécessaire a la nucléation de la dislocation a partir de la marche relaxée. Pour cela, on
considere le travail des forces précédemment décrites pour amener la dislocation de sa
position d’équilibre stable a sa position d’équilibre instable. Cette contrainte critique est
alors inférieure a celle qui permet de nucléer une dislocation a partir d’une surface plane
(cas ou seule la force image est prise en compte). Il est donc énergétiquement plus favorable
de nucléer une dislocation a partir d’'une marche relaxée que d’une surface plane [23,/69].

D’autre part, des calculs analytiques ont été réalisés par Zhou et Thomson sur des
marches de clivage en téte de fissure [10]. IIs montrent que ces défauts pourraient étre

des sites privilégiés pour la nucléation des dislocations. Des calculs réalisés en éléments

finis, sur des embryons de boucles de dislocations dans des semi-conducteurs a partir de
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1.3. Nucléation des dislocations

surfaces libres et de marches de clivage semblent confirmer cette hypothese [13]. En effet,
les résultats montrent que les défauts (comme les marches) peuvent faciliter la nucléation

des dislocations par un abaissement de ’énergie d’activation.

1.3.4 Localisation des contraintes pres des rugosités de surface

Quand une dislocation est nucléée au voisinage d'une rugosité de la surface (ondula-
tions, ilots,...), '’énergie d’activation peut étre significativement réduite [65, 66, 70]. En
effet, ces rugosités concentrent et intensifient les contraintes en des lieux particuliers :
les 'vallées’ des ondulations et les coins des ilots [70, 71, 72]. De telles instabilités de
surface peuvent apparaitre dans les solides contraints par diffusion atomique sur la sur-
face [73, 74]. L’effet de la contrainte appliquée peut ainsi étre multipliée par un facteur
2 ou 3 [71]. De la méme fagon, dans un solide sous contrainte, une marche de surface est
une inhomogénéité locale a proximité de laquelle des concentrations d’énergie élastique
et de contraintes existent. Les observations expérimentales de Marsch [75] et les calculs
de Smith [76] montrent que, dans le cas d'un cisaillement, une marche a un facteur d’in-
tensité de contrainte comparable a celui d’une fissure de méme dimension. La marche est
alors un site privilégié de nucléation de dislocation. Ceci a été confirmé par ’étude des

déformations élastiques au voisinage de la marche dans les métaux [77].

1.3.5 Précisaillement élastique au voisinage de la marche (mé-

taux)

Dans le cas des métaux, I’étude numérique d’'une marche de surface réalisée par Bro-
chard et al. a montré la présence d’'un cisaillement élastique des plans atomiques au
voisinage de la marche [77]. Avant nucléation des dislocations, on observe que ce cisaille-
ment est relativement important dans le plan qui va étre activé lors de la nucléation et
qu’il augmente quand on incrémente la contrainte. Ce cisaillement augmente plus vite que
la contrainte appliquée et atteint juste avant la nucléation d’une dislocation de vecteur
de Burgers b, une valeur correspondant a un déplacement entre plans de %. Dans le mo-
dele de Frenkel, ce cisaillement correspond au point d’instabilité du cristal, c’est a dire

la limite élastique théorique du matériau. En fait, les concentrations de contraintes dues

a la marche induisent un écartement des plans de glissement (les plans {111} pour les
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CFC) qui, couplé a la contrainte appliquée, facilite le cisaillement de ces plans. L’analyse
basée sur le modele de Frenkel montre que lorsqu’on cisaille un matériau CFC dans le-
quel 'écartement entre plan {111} est modulé, le cisaillement se localise la ou les plans
sont le plus écartés. De plus, pour des cisaillements appliqués suffisamment grands, le
cisaillement local ne varie plus linéairement en fonction de I’écartement des plans et de
la contrainte appliquée. Dans notre étude nous allons nous intéresser a ce phénomene de

précisaillement, afin de voir si il se manifeste dans le cas des matériaux covalents.

1.4 Conclusion

Des expériences réalisées sur la propagation des fissures dans le silicium ont montré la
présence de dislocations au voisinage des tétes de fissure pouvant provenir de ces marches
de clivage [14,/15]. Cependant, comme 1'observation des dislocations est faite post mortem,
ces expériences ne permettent pas de prouver que l'origine exacte des dislocations soient
les marches de clivage. D’autre part, les modeles basés sur la théorie de 1'élasticité restent
qualitatifs. Par exemple, les calculs prenant en compte la tension de surface prédisent
une position d’équilibre stable de la dislocation tres proche de la surface. La distance
dislocation - surface est alors inférieure a la limite de validité de ’élasticité. Des calculs
atomistiques ont toutefois mis en évidence la nucléation de dislocations a partir d’une
marche de surface pour deux métaux CFC (Cu et Al) soumis a une contrainte [24]. Dans
ce travail, on se propose de vérifier la possibilité de nucléer des dislocations dans les semi-
conducteurs, a partir de marches sur des systemes contraints, au moyen de simulations
atomistiques, de la méme maniére que dans les métaux [23]. L’enjeu de notre travail
est de comprendre, le role d'une marche de surface dans le processus de nucléation des
dislocations dans les semi-conducteurs. Dans le chapitre suivant, nous allons détailler les

différentes techniques de calcul atomistique utilisées dans cette étude.
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Chapitre 2

Modeles et méthodes pour la

simulation

2.1 Introduction

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que la théorie de 1’élasticité linéaire permet
d’assimiler une dislocation a proximité d’une surface a une marche de surface relaxée.
Mais pour comprendre le passage de I'une a l'autre, des problemes se posent, notamment
lorsque la distance dislocation surface tend vers zéro. D’autre part, il est difficile d’étudier
expérimentalement les premiers stades de formation des dislocations, car cela nécessite des
observations a 1’échelle atomique et sur des temps tres court. Pour apporter des réponses
au probleme de la nucléation des dislocations a partir des marches de surface, nous avons

donc privilégié une approche numérique, au moyen de calculs atomistiques.

Dans ce chapitre, nous allons exposer les différentes techniques de simulations utili-
sées au cours de ce travail, les méthodes semi-empiriques classiques et les méthodes ab
initio. Les méthodes semi-empiriques classiques permettent de représenter les interactions
entre atomes par des potentiels. Ces potentiels peuvent étre obtenus de différentes fa-
gons, notamment par des approches phénoménologiques et/ou théoriques, et sont ajustés
a partir de données expérimentales. Les méthodes ab initio également appelées méthodes
Premiers Principes permettent de déterminer, en théorie, la structure électronique exacte
des systemes, a partir de la résolution de I’équation de Schrédinger. Comme cette équa-

tion est insoluble, mis a part pour quelques cas tres simples comme 'atome d’hydrogene,
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des approximations ont permis de développer des méthodes appelées DFT-LDA (Density

Fonctional Theory - Local Density Approximation) que nous allons détailler.

2.2 Potentiels semi-empiriques

La modélisation de la nucléation d’une dislocation a partir d’'une marche de surface
requiert des systemes comportant un grand nombre d’atomes. Comme les méthodes ab
initio limitent severement la taille des systemes a étudier, pour que les temps de calculs
restent raisonnables, nous avons d’abord eu recours aux techniques empiriques moins pré-
cises, mais pouvant traiter de gros systemes. Trois potentiels ont été utilisés, le potentiel de
Stillinger-Weber (SW) [37], le potentiel de Tersoff [78] et EDIP (Environment Dependent
Interatomic Potential) [79].

L’énergie potentielle d'un systeme de N particules en interaction peut étre décrite par

une fonction £ somme des interactions a 1 corps, a 2 corps, a 3 corps, ..., a N corps :

E(L...N)=Y Vi(i)+> Va(i.j)+ Y_ Va(i.j. k) + ... + V(L. ..., N).
i i<j i<j<k
Pour que la fonction soit utilisable, il est nécessaire que les fonctions V,, convergent rapide-
ment vers zéro lorsque n augmente, afin que les temps de calculs ne soient pas prohibitifs.
Les termes a un corps V; décrivent les interactions avec ’extérieur, ils sont donc nuls pour

un systeme isolé.

2.2.1 Potentiel de Stillinger et Weber (SW)

Le potentiel SW a été créé pour modéliser la phase liquide du silicium ainsi que la
phase solide de structure cubique diamant. Il est paramétré de telle sorte que le point
de fusion (obtenu en dynamique moléculaire) correspondent a la valeur expérimentale
(1410°C). 11 repose sur un modele d’atomes de silicium reliés entre eux par des liaisons
fortes et orientées. Par conséquent, il faut au minimum une combinaison linéaire de termes
a 2 et 3 corps pour représenter ces interactions. Les fonctions ainsi que les parametres

sont donnés par rapport a I'unité de longueur o et I'unité d’énergie € de telle sorte que :

Va(ri;) = efa(rij/o),
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Va(ri,rj, 1) = efs(r;/o,rj/o,r/0).

Pour décrire de maniere satisfaisante I’environnement local et les échanges atomiques dus
aux mouvements de diffusion dans les liquides, les auteurs ont sélectionné un potentiel de

paire de forme polynomiale limité par un rayon de coupure a :

A(Br—? —r % expl(r—a)™l], r<a

0, r>a

fa(r) =

Cette fonction a 'avantage d’avoir ses dérivées continues, en particulier pour r = a, ce qui
permet de conserver une variation d’énergie continue lorsque les distances interatomiques
évoluent, notamment au voisinage du rayon de coupure du potentiel. La fonction a trois
corps est construite avec la méme particularité en r = a (dans le formule ci-dessous h est

nulle si 7;; ou ry; est supérieur au rayon de coupure a) :
f3(rs, 5, 1%) = h(rij, ik, Ojir) + R(75i, ik, Oijie) + DTk, Ty, Oins )

ou 0, est 'angle formé par les trois atomes 7, j, k, de sommet I'atome . La fonction h

fait intervenir deux parametres positifs A et v sous la forme :
h(7ij, rik, Ojir,) = Aexp[y(rij — a) +y(rie —a)"] x (cos 0ir — cos 0,)?

ou 6, est 'angle formé entre les liaisons d'une structure cubique diamant parfaite (109.47°).
La fonction A privilégie ainsi clairement les angles de la structure diamant. Le potentiel

possede sept parametres qui ont été ajustés, dont un est nul :
A = 7.049556277, B = 0.6022245584,

p=4, ¢q=0, a=1.80,

A =210, v =1.20.
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Les deux unités d’énergie et de longueur ont été ajustées pour que le parametre de maille

et I’énergie atomique du silicium a 0 K soient bien reproduits :
£ =50 kcal mol ™" = 3.4723 x 1072 erg (at. pair) ™", o = 0.20951 nm.

Les nombreux calculs réalisés avec ce potentiel ont permis de montrer sa capacité a
reproduire correctement les coefficients élastiques de la phase cubique diamant [80], ou
encore ’énergie de migration d'une lacune [80]. L’énergie de la surface (100) est égale-
ment assez proche de I’énergie calculée en méthodes Premiers Principes [80]. Cependant,
le probleme du potentiel SW est qu’il est construit pour modéliser des structures non
compactes. Il a donc tendance a pénaliser les angles inférieurs a 90° présents dans de

nombreuses structures, notamment les clusters [80, 81].

2.2.2 Potentiel de Tersoff

Pour pouvoir modéliser aussi bien les structures compactes que non compactes, des
potentiels, combinaisons de termes a 2 et 3 corps, ont été ajustés pour obtenir les dif-
férentes phases solides du silicium, par exemple le potentiel de Biswas et Hamann [81].
Malgré des résultats encourageants, la phase cubique diamant n’est pas la plus stable, ce
qui peut entrainer des problémes lors des simulations en dynamique moléculaire [82]. Les
auteurs ont alors conclu que le terme a 3 corps n’est pas adéquat pour modéliser correc-
tement I’ensemble des configurations atomiques des diverses phases solides car il entraine
des problemes de coordination atomique et de géométrie de liaisons.

Comme 'introduction des termes a 4 et 5 corps n’est pas envisageable, car cela condui-
rait a des temps de calculs beaucoup trop long, Tersoff propose un potentiel ou le terme
a 3 corps est supprimé [78]. Il se sert alors d’un raisonnement basé sur la mécanique
quantique, qui montre que plus un atome a de voisins, plus les liaisons avec ses voisins
sont faibles. Ainsi, la variable la plus importante pour déterminer la ’dureté’ (I’énergie) de
chaque liaison atomique, est le nombre de coordination (nombre de voisins suffisamment
pres pour former une liaison). Ce type de potentiels est appelé 'bond-order’.

Le potentiel est écrit sous la forme suivante :
E= E; = E Vij
, 2 —
i 1#]
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Vij = fo(rij)lai fr(ri;) — bijfa(ri)).

L’énergie E/ du systeme est décomposée en une somme d’énergies de liaison V;;, r;; étant
la distance entre I'atome ¢ et I'atome j. La fonction fr représente un potentiel de paire
répulsif du a la répulsion électrostatique des noyaux et fs décrit un potentiel de paire
attractif pour lier les atomes (puits de potentiel). Le terme extérieur fo est une fonction
de coupure qui limite la portée du potentiel sans discontinuité. La fonction b;; représente
le terme ’bond order’, elle mesure la dureté de la liaison atomique par rapport a ’envi-
ronnement atomique, en modulant le potentiel de paire attractif. Enfin, la fonction a;;
module le terme répulsif du potentiel. Le choix de fonctions exponentielles pour fr et fa,
permet d’ajuster les distances entre atomes d’'une maniere "universelle’ [83] comme dans

le potentiel de Morse, ainsi :

fr(r) = Aexp(—Ai7)
fa(r) = —Bexp(—Aar).

La fonction de coupure fo est continue et dérivable en tout point r. Elle passe de 0 a 1
sur une faible distance autour de R, lequel est choisi pour inclure uniquement les atomes

premiers voisins :

1, r<R-—D
fo(r) = %—%sin[grBR], R—-D<r<R+D
0, r>R+D

Initialement b;; est donné sous la forme :
by = (1+ B¢,

avec
Gi = Y folri)g(Bim) exp[N(ryj — rin)?],
ki,
et
g(0) =1+c*/d* — ?/[d* + (h — cos6)?],
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01 est I'angle entre les liaisons ¢j et jk. La fonction a;; est donnée par :
Qij = (1+ 04”77%)71/2”7

avec

i = Y, folra) expAi(ry; —rin)?).

ki,
Il existe trois jeux de parametres pour le potentiel de Tersoff, appelés respectivement T1
78], T2 [84] et T3 [44]. Dans la suite nous utiliserons le dernier jeu T3 comportant 13

parametres dont deux nuls :
A=1.8308 x 10% eV, B =4.7118 x 10% eV,

A o=24799 A A = 17322 A,
a=0, 3=1.1000x 107% n="7.8734 x 1071,
c=1.0039 x 10°, d = 1.6217 x 10', h = —5.9825 x 107",

A3=0, R=27A, D=03A.

Les calculs réalisés avec ce potentiel montrent une bonne description de la transition
cubique diamant vers la phase (-tin [80]. Les différentes structures solides du silicium ainsi
que les géométries des clusters sont généralement bien représentées [80, 85]. Les énergies
des défauts intrinseques sont également plus réalistes que celles données par le potentiel
SW [80]. Par contre, la température de fusion déterminée en dynamique moléculaire est
largement surestimée (environ 3000 K) et la coordination du silicium liquide n’est pas en
accord avec l'expérience [80]. D’un point de vue microscopique, les énergies de recons-
truction de certaines dislocations, par exemple la dislocation partielle 30", sont parfois
négatives, ce qui implique que les défauts non reconstruits seraient plus stables [79]. La
encore, ce potentiel montre de bon résultats uniquement dans certaines configurations, en

particulier celles pour lesquelles il a été construit.
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2.2.3 EDIP (Environment Dependent Interatomic Potential)

Généralement, les potentiels du silicium sont construits a partir de combinaisons li-
néaires de termes a 2 et 3 corps comme le potentiel de Stillinger-Weber, ou a partir de
termes 'bond order’ comme celui de Tersoff. Les problemes de transférabilité rencontrés
par ces potentiels proviennent habituellement des fonctions utilisées qui n’ont pas de réa-
lité physique. Le potentiel EDIP a été créé pour décrire le plus justement possible les
phases condensées et les défauts de structure, mais uniquement avec des fonctions qui
soient théoriquement justifiées tout en restant relativement simples. Pour cela, les ca-
ractéristiques des forces atomiques dans les différentes configurations ont été extraites
directement a partir de calculs ab initio.

Ainsi, a partir des courbes d’énergie de cohésion du silicium sous ses différentes formes
solides, les auteurs montrent que la modélisation de I'interaction de paire par une fonction

"bond order’ sous la forme

Va(r, Z) = ¢r(r) + p(Z)da(r)

est justifiée. ¢r(r) représente la répulsion a courte distance des atomes, qui provient du
principe d’exclusion de Pauli appliqué aux électrons des atomes en question. ¢ 4(r) re-
présente la force attractive due a la formation de la liaison et p(Z) est la fonction 'bond
order’ qui module la force attractive en fonction de I'’environnement atomique, c’est a
dire de la coordination Z. De plus, des études montrent que les fonctions a 3 corps adap-
tées a chaque phase solide du silicium sont préférables pour la description des coefficients
élastiques [79]. Rappelons que ces termes a 3 corps avaient été abandonnés lors de la
construction du potentiel de Tersoff. En fait, si la réintroduction des termes a 3 corps est
justifiée car ces termes permettent des ajustements tres précis sur un faible nombre de
configurations bien déterminées, leur suppression était également justifiée dans la mesure
ou les termes bond-order s’ajustent moins précisément mais restent physiquement accep-
table pour un grand nombre de configurations. L’idée est alors de trouver un potentiel
qui regroupe plusieurs fonctionnelles modélisant chacune une structure atomique et pour
lequel la transition d’une fonctionnelle a une autre se fasse de maniere physique et sans

discontinuité, d’out le nom du potentiel [79].

La description de I'environnement atomique est basée sur le nombre de voisins d'un
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atome. La coordination effective de I’atome 7 est donnée par :

Zi = Z J(Tim),

m£i
avec f(ryy) la fonction de coupure
1, r<c
f(r)= exp(=2=), c<r<a
0, r > a,

oux = (r—c)/(a—c). Un voisin de 'atome i situé a une distance inférieure a c est considéré
comme un voisin a part entiere, tandis qu’un voisin situé entre c et a ne contribuera que
partiellement a la coordination Z;. Les valeurs c et a sont choisies pour que la coordination
des structures cristallines importantes soit correctement reproduite, par exemple Z; = 4

pour le silicium cubique diamant.

Pour modéliser les forces de paires et les forces angulaires, le potentiel comprend des
termes a deux et trois corps dépendant de la coordination. L’énergie peut s’écrire comme

la somme d’énergies mono-atomiques £ = ), E; avec

E; = Z%(n‘ja Zi) + Z Z Va(rsj, i, Z;).

J# J# kFi,k>]g

Le terme de paire est donné par

i 2) = 4| (2) - w2 oo (-2)),

il tend vers 0 lorsque r tend vers a et ses dérivées sont continues. La fonction ’bond order’

de ce potentiel, en bon accord avec les calculs ab initio [79], est donnée par p(Z) = e PZ*

Le terme a trois corps correspond au produit de fonctions radiales par une fonction

angulaire

Va(rij, Tins Zi) = 9(rij)g(rar) h(lijn, Zs),
avec lij, = cos 0j;;. Bien que la fonction radiale dépende de la coordination, les auteurs
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ont choisi une forme simple analogue a celle du potentiel SW donnée par :

g(r) = exp (T ! a) :

afin de privilégier le traitement de la fonction angulaire. Notons que ce choix reste cohérent

avec les tests réalisés avec des méthodes ab initio [79]. La principale innovation de ce
potentiel réside dans la fonction angulaire h(l, Z) qui dépend fortement de la coordination
a travers deux fonctions : 7(Z) qui controle I’équilibre angulaire des différentes phases
condensées du silicium et w(Z) qui gere la force de I'interaction lorsque les liaisons passent

d’un état covalent a un état métallique. h(l, Z) est donnée par :

ou H (z) est une fonction générique qui satisfait les conditions H(x) > 0, H(0) = H'(0) =
0 et H” > 0. En posant Q(Z) = w(Z)™2, les auteurs ont choisi & sous la forme [45] :

h(1,Z) = A[(1 = e @) 1 yQ(2) (1 + 7(2))).

La dureté de la force angulaire est controlée par Q(Z) = Qoe *Z, qui permet d’adoucir
la fonction angulaire a trois corps lorsque la coordination augmente, les forces étant alors
plus faibles. La fonction H a deux contributions majeures. La premiere, H(z) oc 1 — e*xz,
est symétrique au voisinage du minimum et présente une pente douce pour les petits
angles. La seconde, Hy(z) o< x? (similaire & la fonction angulaire du potentiel SW mais

dépendant de I'environnement), durcit les interactions pour les petits angles.

Enfin, la fonction 7(Z) = —Ilo(Z) = —cos(6p(Z)) controle la valeur des angles en
fonction de la coordination, qui dépend elle méme de la phase cristalline. Si un atome de
silicium posseéde une coordination de 3 ou 4, les liaisons hybridées sp? ou sp® avec des
angles d’équilibre respectifs 6y(3) = 120 et 05(4) = 109,471° seront favorisées. Pour les
coordinations 2 et 6, la fonction 7 a été choisie telle que 7(2) = 7(6) = 0 (00(2) = 0,(6) =
90°). T a été construite pour passer de maniére continue d’une coordination a la suivante

tout en restant cohérente avec les calculs réalisés en mécanique quantique :

7(Z) = uy + us(uge” "7 — e~ 21a?)
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avec u; = —0.165799, uy = 32.557, uz = 0.286198 et uy = 0.66. On peut noter que ces
parametres ont été déterminés théoriquement, ils ne sont donc pas autorisés a varier lors
de I'ajustement du potentiel.

Pour résumer, le potentiel possede 13 parametres :
A =17.9821730 eV ; B =1.5075463 A ; p = 1.2085196

a=3.1213820 A ; ¢ =2.5609104 A ; o = 0.5774108 A
A = 1.4533108 €V ; v = 1.1247945 A :n = 0.2523244
Qo = 312.1341346 ; p = 0.6966326 ; 3 = 0.0070975

o = 3.1083847

qui ont été ajustés sur des propriétés du silicium massif (énergie de cohésion, parametre
cristallin de la structure cubique diamant), sur des énergies de formation de défauts ponc-
tuels non relaxés (interstitiel, lacune), sur quelques valeurs clefs de défaut d’empilement
généralisé et enfin sur les coefficients élastiques [45]. Toutes ces valeurs ont été détermi-
nées au préalable par des calculs DFT-LDA, sauf les coefficients élastiques et le parametre
cristallin obtenus expérimentalement.

Finalement, ce potentiel permet de calculer des énergies de défauts et de reconstruction
de maniere relativement précise, par rapport a ses prédécesseurs, par exemple la recons-
truction de la dislocation partielle 90° [45]. Mais comme pour les autres potentiels, les
problemes de transférabilité dans des configurations inconnues ne sont pas completement

résolus.

2.3 Relaxation des positions atomiques

2.3.1 Relaxation statique (a 0 K)

Maintenant que nous disposons de potentiels pour décrire le silicium, nous allons pou-
voir les utiliser pour la modélisation des systemes physiques. Considérons un ensemble
d’atomes en interaction mutuelle, on dit que le systeme est en équilibre stable lorsque

son énergie potentielle est minimale par rapport aux positions atomiques. Puisque 1’on
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considere uniquement I’énergie potentielle et non 1’énergie totale, les effets de température
ne sont pas pris en compte lors de la relaxation. Pour minimiser I’énergie par rapport aux
variables de position des atomes, il suffit de déplacer les atomes de maniere a annuler les

forces sur chaque atome. La force s’exercant sur un atome i est donnée par
— —_
F, = —grad; K

——)
ou F est I'énergie totale du systeme. Si on note dr; le déplacement de I'atome i et dE' la

variation d’énergie correspondante, on a :
—_ — — —
dE = grad; E.dr; = —F;.dr;

Pour minimiser 1’énergie, il faut donc déplacer les atomes dans le sens des forces qu’ils
subissent. Pour cela, nous utilisons une méthode de gradients conjugués relativement
efficace pour les gros systemes. Cette méthode est basée sur le fait qu’au voisinage d’un
minimum, I’énergie se rapproche d’une forme quadratique.

Pour cela nous avons implémenté les trois potentiels empiriques dans un code Fortran90
de maniere a calculer les énergies des systemes et donc les forces sur chaque atome. Pour
minimiser I’énergie nous avons utilisé le programme de gradients conjugués DUMCGG de

la librairie IMSL.

2.3.2 Dynamique moléculaire

Le principe de la dynamique moléculaire est de faire évoluer un systeme d’atomes en
interaction au cours du temps et en température. L’intégration des équations de Newton
par rapport au temps permet de déterminer les vitesses puis les trajectoires atomiques.

Dans un systeme constitué de N atomes, la loi de Newton sur chaque atome i s’écrit :

N . — 2— 1 1,2 1» RN - , .
ou m; est la masse atomique, a; = d*r;/dt* 'accélération et F; la force exercée sur i
par les autres atomes. Le pas de temps utilisé pour les intégrations est généralement tres
faible, de 'ordre de la femtoseconde. La distribution des vitesses permet de déterminer

la température du systeme et réciproquement a partir d'une distribution de Maxwell-
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Boltzmann appropriée.
Nous avons utilisé le logiciel libre XMD ("Molecular Dynamics Program”) pour nos

calculs [86].

2.4 Meéthodes ab initio (DFT-LDA)

2.4.1 Introduction

Les calculs réalisés avec les potentiels présentent l'avantange d’étre peu cotiteux en
temps de calcul et en moyen informatique, mais il est souvent difficile de valider les ré-
sultats obtenus, car les potentiels empiriques sont faiblement transférables, en particulier
lorsque les configurations atomiques sont inconnues. Un moyen de valider les résultats,
est de réaliser des observations expérimentales ou des calculs ab initio dans des conditions
similaires. A la différence des méthodes semi-empiriques qui font appel a une paramétrisa-
tion des interactions entre atomes, les méthodes Premiers Principes, comme par exemple
celles basées sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT), permettent d’accéder de
maniere rigoureuse a la structure électronique qui régit une grande partie des interactions

entre atomes. C’est ce que nous allons voir dans la suite.

2.4.2 Fondements de la DFT

Pour déterminer la structure électronique et géométrique d’un solide, il est nécessaire
de minimiser ’énergie totale en fonction des degrés de liberté du systeme, électrons plus
noyaux. L’approximation de Born-Oppenheimer permet de découpler le mouvement des
électrons de celui des noyaux. En effet, si I’'on se base sur le fait que les électrons ont une
masse beaucoup plus faible que celle des noyaux, alors on peut admettre que les électrons
répondent quasi-instantanément aux déplacements des noyaux. Ces derniers peuvent donc
étre traité de maniere adiabatique, et le probleme est réduit a celui du comportement
des électrons dans une structure de noyaux figés. Néanmoins, le probleme reste encore
tres complexe car 1’équation de Schrodinger n’admet de solution analytique que pour les
systemes tres simples tels que 'atome d’hydrogene. Des 'instant ou plusieurs électrons
sont en interaction, il est nécessaire d’introduire des approximations pour résoudre le

probléme. Hartree [87] fit I'un des premiers a proposer une méthode pour appréhender un
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tel systeme. Il fait I'hypothese que la fonction d’onde & plusieurs électrons W(ry, ro, ..., ry)
(ou les r; représentent les coordonnées des particules et leurs spins) peut s’écrire comme

le produit de fonctions d’onde a une particule,

\I’(I'l, ro, ..., I‘N) = wl(rl)...@bN(rN).

Chaque fonction ; est alors solution de I’équation de Schrédinger a un électron :

B2
_%VQ + Vers(r) | ©i(r) = eihi(r),

avec

Vers(r) = Ve + @,

ou V.. est le potentiel dii aux noyaux et ®; le champ moyen représentant l'interaction

coulombienne avec les N-1 autres électrons, vérifiant 1’équation de Poisson

N
AD; +4me® Y |uy* =0.
=1

Dans cette théorie de champ moyen, par la construction de la fonction d’onde, plusieurs
contributions électroniques sont ignorées, telles que 1’échange et la corrélation. Pour tenir
compte du principe d’exclusion de Pauli, il faudra attendre Fock [88] et Slater [89] pour
qu'un terme supplémentaire d’échange non local, soit ajouté a 1’équation de Schrédinger.
La fonction d’onde W(ry,ro,...,ry) est alors construite par un déterminant de Slater de
fonctions d’ondes mono-électroniques. C’est I’approximation de Hartree-Fock qui conduit a
de bons résultats, notamment en physique moléculaire. Cependant, les effets de corrélation
électroniques restent totalement occultés. Pour améliorer les résultats, une possibilité est
de construire les fonctions d’onde comme des combinaisons linéaires de déterminants de
Slater, c’est la méthode des Interaction de Configuration utilisée en chimie quantique, ou

la corrélation est prise en compte.

Devant la difficulté de manipuler de tels déterminants, Thomas [90] et Fermi [91] ont

proposé une théorie basée sur la densité électronique p(r),

p(r) :/\I/(rl,rg,...,rN)\If*(rl,rQ,...,rN)drg...drN; /p(r)dr:N
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plutot que sur les fonctions d’onde, N étant le nombre total d’électrons. Le mouvement
des électrons est toujours non corrélé et le terme d’énergie cinétique est traité comme
une approximation locale du gaz d’électrons libres (proportionnel & [p(r)]?/3). 1l faudra
attendre Dirac [92] pour qu'un terme d’énergie d’échange soit incorporé dans le modele
de Thomas-Fermi (via une approximation locale du gaz homogene d’électrons) et obtenir
ainsi des résultats encourageants. C’est ce qui a motivé le développement de la Théorie de
la Fonctionnelle de la Densité (DFT), qui n’a cessé, depuis sa formulation par Hohenberg
et Kohn en 1964 [93], de montrer sa capacité a prédire les propriétés physiques et chimiques
de systemes réalistes. On pourra lire larticle de revue de Jones et Gunnarson [94] pour

de plus amples détails.

2.4.3 Formalisme de la DFT

e Fonctionnelle et équations de Kohn-Sham

Cette théorie est basée sur le travail de Hohenberg et Kohn [93]. Ils ont montré de
maniere rigoureuse que l’énergie totale, y compris I’énergie d’échange et de corrélation,
d’un gaz d’électrons corrélés (en présence ou non d’un potentiel statique extérieur) est une
fonctionnelle unique de la densité électronique p(r). Cette fonctionnelle admet en plus une
propriété tres intéressante puisqu’elle a une valeur minimale lorsque la densité du systeme

est égale a celle de son état fondamental po(r). Ainsi I’énergie d'un systéme peut s’écrire
E[p] — T[p] + Ee-(ﬁ [p:l _|_ Ee—noyau [p] + Enoyau—noyau’

ou T est I'énergie cinétique du gaz d’électrons corrélés, EF°~¢ est ’énergie d’interaction des
électrons entre eux et F° "%V est ’énergie d’interaction des électrons avec les noyaux du

Erevau—noyat correspond a 1’énergie d’interaction coulombienne des noyaux, dont

systeme.
la structure est figée dans 'approximation de Born-Oppenheimer. Ce terme sera laissé
de coté dans la suite, car il n’entre pas dans la détermination de la densité électronique
(Erovau—novat e dépend pas de p). Dans la formulation de Kohn et Sham [95], 1’énergie
du systeme s’écrit

Elp] = Tolp] + Eulp] + E“""[p] + Eac[p]
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ou Ty[p] est I'énergie cinétique d’'un gaz d’électrons indépendants de densité p,

Z/——sz )Pr

avec
N
= Z | (r)[?
i=1
Ey[p] est I'énergie de Hartree pour les électrons,
e’ p(r)p(r’)
= — 2 drdr’
/) 2// v — /| e
Eemovar[pl est donnée par

Ee—noyau[p] — _6/p<r)vn0yaudr

et Ey.[p] est 'énergie d’échange et corrélation du systeme, ignorée dans les termes Tg[p] et
E[p]. Cest ce terme qui oblige a avoir recours a des approximations car aucune expression
exacte n’existe pour un gaz inhomogene d’électrons.

On peut alors déterminer le potentiel effectif vu par chaque électron uniquement a

partir de la densité électronique et de la position des noyaux :
Verr = Vear + Vi + Vi,

avec V.. le potentiel dii aux noyaux
Vext(r) = _evnoyau<r>7

Vi le potentiel de Hartree di aux N-1 autres électrons non corrélés

v — |

et V.. le potentiel d’échange corrélation obtenu formellement par une dérivée de fonction-

nelle
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On peut alors remplacer le traitement d’une équation a N-corps, par celui de N équa-
tions a une particule avec un potentiel effectif représentant 1’effet des N-1 autres particules :
h2

_%VQ + Vepr(r) | i(r) = g45(r).

Ce sont les équations de Kohn-Sham a une particule, qui permettent de déterminer les
fonctions d’onde mono-électroniques 1;, a partir desquelles la densité est calculée. Comme
le potentiel effectif est lui méme une fonction de la densité, le probleme doit étre traité
de maniere auto-cohérente. L’énergie de 1'état fondamental est obtenue une fois que la
convergence est atteinte, c’est a dire une fois que d’une itération a 'autre, la densité et le
potentiel effectif ne varient plus. En pratique on se fixe un parametre de convergence, la

convergence absolue ne pouvant étre obtenue numériquement.

Notons ici que seules la densité et I’énergie sont des grandeurs physiques, les fonc-
tions propres ®; (dites fonctions de Kohn-Sham) sont juste des outils mathématiques.
En conséquence, les valeurs propres de ’équation de Kohn - Sham ne correspondent pas
aux niveaux électroniques réels, sauf le dernier niveau occupé qui correspond a ’énergie

d’ionisation du systeme [94].

e Approximation Locale de la Densité (LDA)

La seule fonctionnelle indéterminée dans les équations précédentes est 1’énergie d’échange
et de corrélation. La méthode la plus simple pour obtenir cette contribution est d’utiliser
I'approximation locale de la densité [95]. L’énergie d’échange et corrélation d’un systeme
électronique est alors construite en supposant que I’énergie d’échange et corrélation e,.(r),
d’un volume élémentaire situé en un point r, de densité électronique p(r), est équivalente a
celle du méme volume élémentaire, dans un gaz homogene d’électron de densité constante

po = p(r). L’énergie d’échange et de corrélation s’écrit alors :

Eyfo(r)] = / e olr)plr)dr

avec

Eze(T) = 5ng [p(r)],
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hom

ou €9 est 'énergie d’échange et de corrélation d’un gaz homogene de densité py = p(r).

On en déduit le potentiel d’échange et corrélation

a[p(r)ng(r)] '

‘/:cc =
Ip(r)

Dans ce cas les spins électroniques ne sont pas pris en compte, mais on peut le faire
facilement en utilisant ’approximation de la densité de spin locale (LSDA).

La LDA suppose que la fonctionnelle d’énergie d’échange et corrélation est purement
locale. L’énergie d’échange d’un gaz d’électrons homogene est connue de maniere exacte
et I’énergie de corrélation est déterminée tres précisément par des calculs Monte Carlo.
Il existe plusieurs paramétrisations de cette énergie, nous utiliserons celles de Teter-Pade
[96] et de Perdew-Zunger [97], équivalentes a celle de Ceperley-Alder [98].

Malgré une telle approximation, dans la grande majorité des cas, les incertitudes sur
les énergies sont souvent inférieures a 0.1 eV, les distances d’équilibre ont une précision
de l'ordre du dixieme d’angstrom, la densité de charge est correcte a 2% pres et les
géométries ainsi que les comportements physiques sont bien décrits [94]. Finalement les
résultats obtenus avec des méthodes DFT-LDA sont généralement bien meilleurs que ceux

obtenus avec des méthodes Hartree-Fock.

2.4.4 Pseudo-potentiels

Nous avons vu que la DFT permet de décrire les interactions entre les électrons et
les noyaux d’'un systeme. Or, dans notre cas, les propriétés physiques intéressantes d’un
matériau sont principalement liées au comportement de ses électrons de valence. En effet,
les électrons fortement liés au noyau dits ’électrons de coeur’ ne participent généralement
pas a la cohésion du matériau. Il semble donc judicieux de ’geler’ les électrons de coeur
dans leurs états atomiques et de ne traiter que les électrons de valence dans les calculs, afin
de réduire le temps de simulation. De plus, les fonctions d’ondes radiales dans la région de
coeur présentent de fortes oscillations dues a la contrainte d’orthogonalité avec les états
de coeurs (principe d’exclusion de Pauli). Dans le cas ou l'on utilise une base d’ondes
planes, la description de ces oscillations est tres difficile. On introduit alors la notion de
pseudo-potentiel : les électrons de coeur et le potentiel coulombien du noyau (tres ’dur’)

sont remplacés par un pseudo-potentiel plus doux qui n’agit plus, dans la région de coeur,
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fonctions d’onde (u.a.)

potentiels (u.a.)

_20 1 1
0 b] 10 15

rayon (u.a.)

F1c. 2.1 — (a) Pseudo-fonction d’onde (pointillés) et fonction d’onde tout électron (trait plein) de Iétat
3s du silicium. Le trait vertical correspond au rayon de coupure 7.. (b) Comparaison entre la partie 3s
du pseudo-potentiel construit pour le silicium et un potentiel purement coulombien.

sur les fonctions d’ondes de valence oscillantes mais sur des pseudo-fonctions d’onde plus
douces. En pratique on fixe un rayon de coupure r. définissant la région de coeur. A titre
d’exemple, nous avons représenté sur la figure 2.1, la vraie fonction d’onde 3s du silicium
(issue d’un calcul tout électron) et la pseudo-fonction d’onde correspondante ainsi que les

potentiels associés.

En théorie, le pseudo-potentiel est construit pour que ses propriétés de diffusion (i.e.
les déphasages) qu’il produit sur les pseudo-fonctions d’ondes soient identiques a celle de
I'ion (noyau + électrons de coeur) pour les vraies fonctions d’ondes de valence, mais de
telle maniere que les pseudo-fonctions d’ondes n’aient pas de noeuds dans la région de
coeur. Le déphasage produit par l'ion est différent pour chaque composante du moment

angulaire des fonctions d’ondes de valence. Le pseudo-potentiel doit donc dépendre du
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moment angulaire. La forme la plus générale est

Vive = > _ [lm)Vi(im|,
im
ou les kets |lm) correspondent aux harmoniques sphériques et V; est la composante [ du

pseudo-potentiel.

Toute la difficulté réside dans la construction d’un bon pseudo-potentiel : il faut qu’il
soit suffisamment doux pour étre utilisable avec un nombre limité d’ondes planes mais
aussi hautement transférable (c’est a dire capable de décrire un atome quelque soit son
environnement chimique). Dans nos études réalisées avec les codes ABINIT et SIESTA,
nous avons utilisé les pseudo-potentiels a norme conservée décrits par Troullier et Martins

[99).

2.4.5 Fonctions d’onde électroniques

Nous venons de voir que pour déterminer la structure électronique, il fallait résoudre

les équations de Kohn-Sham

52
_%VQ + Verp(r) | ¥i(r) = ethi(r).

Dans le cas d’'un cristal de taille infinie, le potentiel effectif a la périodicité du réseau
atomique. Le théoréme de Bloch [100] indique alors que les fonctions d’ondes mono-
électroniques 1); s’écrivent

PE() = fi(x)er

ou f;(r) est une fonction respectant les conditions périodiques, et k un vecteur d’onde
confiné dans la premiere zone de Brillouin du réseau réciproque correspondant a la sy-
métrie du cristal. Le probleme peut donc étre réduit a I’étude d’une maille élémentaire
du cristal infini. Notons que la taille de cette cellule élémentaire dépend fortement du
probleme physique posé. Pour calculer les caractéristiques d’'un défaut (par exemple une
surface), il faudra d’une part utiliser la technique dite de la super cellule pour rendre le
systeme périodique afin de pouvoir utiliser les bases d’ondes planes et d’autre part, utiliser

des systemes suffisament grands pour éviter les interactions des défauts avec leurs images
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dans les cellules voisines. On pourra lire I'article de revue de Payne et al. [101] pour plus de
détails. Il existe plusieurs choix possibles pour développer les fonctions f;(r) nécessaires
au calcul des ;. Nous avons utilisé deux codes pour réaliser les calculs en DFT-LDA.
Le premier code ABINIT [102] utilise une base d’ondes planes pour le développement
des fi(r), alors que le second code SIESTA [103] utilise une base multiple—( d’Orbitales
Atomiques Numériques (NAO).

e Ondes planes

Le développement en ondes planes des f;(r) s’écrit simplement
f’L(r) — Z Ci,GeiG.r
G

ot la somme infinie porte sur les vecteurs G du réseau réciproque.

Chaque fonction d’onde ¥ s’écrit donc comme une somme infinie d’onde planes :
k _ i(k+G).r
Y (r) = E CiprgeETET,
G

Pour rendre le calcul possible, nous devons limiter la somme & un nombre fini d’ondes
planes. Nous savons que les termes de haut rang servent a décrire les fortes oscillations des
fonctions d’ondes. Comme 1'utilisation des pseudo-potentiels permet de limiter ces oscil-
lations, en particulier dans la région de coeur, les termes de haut rang peuvent ainsi étre
négligés devant ceux de bas rang. Nous garderons donc dans le développement uniquement
les termes vérifiant %|k + G|* < E.u, ou lénergie de cut-off E,,; est déterminée pour
le systeme étudié. Dans la pratique, tant que la valeur absolue de 1’énergie totale reste
constante, nous pouvons diminuer I’énergie de cut-off pour réduire la taille de la base et
donc accélérer les calculs (en effet plus le cut-off est élevé, plus le nombre d’ondes planes
inclues dans la base est important et donc plus le temps de simulation est grand). De plus,
on peut montrer que les différences d’énergies totales (énergie de cohésion par exemple),
convergent beaucoup plus vite que les valeurs absolues. Il est alors possible de diminuer
davantage 1’énergie de cut-off, pour optimiser les temps de calcul.

Les bases d’ondes planes ont 'avantage d’étre completes, c’est a dire qu’elles sont

mathématiquement équivalentes aux bases d’orbitales atomiques réelles lorsque F.,; tend
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vers U'infini. Le développement des fonctions d’ondes propres (de Kohn-Sham) du systeme
en ondes planes est donc mathématiquement justifié. Le principal avantage de cette base
intervient dans la résolution des équations de Kohn-Sham. En prenant la transformée de
Fourier des équations de Kohn-Sham, les convolutions de formes mathématiques relati-
vement complexes dans l'espace réel, deviennent des produits beaucoup plus simples a
manipuler dans l'espace réciproque, ce qui permet un traitement rapide. D’autre part,
I'optimisation de telles bases est tres simple, un seul parametre doit étre ajusté pour amé-
liorer la convergence des énergies : I’énergie de cut-off. Cependant, comme ces bases ne sont
pas localisées, la matrice du hamiltonien est tres dense. Par conséquent, pour déterminer
les états propres du hamiltonien, la diagonalisation de la matrice ne peut étre effectuée
par des algorithmes rapides. Ainsi, des que le nombre d’atome N d’un systeme augmente,
les temps de calculs deviennent rapidement prohibitifs. Typiquement, les temps de cal-
cul pour résoudre les équations de Kohn-Sham évoluent comme N273. Par conséquent, la

taille des systemes actuels dépasse rarement les 150 ou 200 atomes.

e NAO (numerical atomic orbitals)

Les orbitales atomiques sont formées par le produit d'une fonction radiale et d’une

harmonique sphérique. Pour un atome I situé en R,

lelmn(r) = gblln (TI)Y;m(f'I)

our; =r— Ry, et, [, m et n sont les nombres quantiques. Le principal avantage de ces
bases réside dans leur capacité a décrire un état électronique par un nombre d’orbitales
relativement faible (contrairement aux ondes planes). Comme nous l'avons vu précéde-
ment, les noyaux et les électrons de coeurs ne participant pas a la liaison chimique sont
en général modélisés par des pseudo-potentiels afin d’accélérer les calculs. Les fonctions
d’ondes propres du Hamiltonien ne sont donc plus des orbitales atomiques mais des orbi-
tales pseudo-atomiques (PAO) déterminées par la résolution DFT du nouveau probleme.

Les orbitales atomiques que nous avons utilisées ont été construites sur un principe de
localité, c’est a dire que les propriétés d’une région du cristal ne sont pas perturbées par
les régions situées loin de celle-ci. Dans ces conditions, des bases localisées doivent étre

suffisantes pour développer les fonctions d’ondes électroniques d’un systeme. L’avantage
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Chapitre 2. Modeéles et méthodes pour la simulation

des bases localisées est de permettre une résolution rapide des équations de Kohn-Sham.
En effet, comme la base est localisée, le taux de recouvrement des fonctions d’ondes élec-
troniques est relativement faible et de nombreux éléments de matrices du hamiltonien sont
nuls, ce qui permet d’utiliser des algorithmes de diagonalisation efficace. Pour respecter
ces conditions de localité, les PAO sont calculées pour un atome isolé et dont les électrons
sont confinés dans une sphere dure centrée sur le noyau. Cette contrainte entraine un
décalage en énergie par rapport au systeme libre, appelé AEp 40, qui augmente lorsque le
rayon de la sphere diminue, i.e. lorsque la localisation des orbitales augmente. Ainsi seule
la partie radiale des PAO est modifiée.

Cependant, comme ces bases d’orbitale sont trop rigides, on peut, pour les rendre
plus flexibles, générer une base multiple-( composée de plusieurs fonctions suffisament
douces [104]. Toutefois, pour décrire de maniére suffisamment précise les systémes, en
particulier les liaisons atomiques, les parties radiales des orbitales atomiques localisées
doivent se rapprocher le plus possible des fonctions radiales mono-électroniques réelles.
On construit alors des orbitales atomiques numériques (NAO) qui reproduisent parfai-
tement les queues des PAO confinées au dela d’un rayon Rpy, tout en étant continues,
dérivables et suffisamment douces en direction de l'origine (forme polynomiale). Une fois
la premiere orbitale construite, la seconde peut étre choisie comme la différence entre
I'orbitale pseudo-atomique localisée et 1'orbitale précédente. Aprés une renormalisation
des fonctions d’ondes, on obtient une base double-¢ (DZ). On peut réitérer le processus
pour obtenir des bases multiple-(. Pour apporter plus de liberté angulaire aux électrons
de valence, il est possible d’ajouter une orbitale de polarisation (P) correspondant & une
orbitale de moment angulaire plus grand calculée en présence d'un champ électrique.

Bien qu’on puisse ainsi traiter de grands systemes, grace a des bases de faible dimen-
sion, l'exactitude des énergies, des distances d’équilibre... est fortement dépendante de
la base utilisée. L’énergie de cohésion du silicium massif a été calculée pour des bases
multiple-C et des bases d’ondes planes, afin de comparer la précision du calcul en fonction
de la taille des bases (Fig.[2.2).

Dans le cas d'un systeme périodique, le théoreme de Bloch impose que les fonctions

d’ondes aient la périodicité du systeme ce qui entraine :

Ur(r) = Z Cipxc@p(r)e™Re.
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2.4. Méthodes ab initio (DFT-LDA)
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FIG. 2.2 — Ecart & 'énergie de cohésion du silicium massif en fonction du cut-off de la base d’ondes
planes. Les fleches indiquent 1’énergie obtenue pour différentes bases multiple-( utilisées dans le code
SIESTA. Les nombres entre parentheéses indiquent la taille des bases. Courbe extraite de l'article de
Junquera et al. [105].

La somme sur u = Ilmn court sur toutes les orbitales de ’espace, 4 indexe les différentes
bandes et la fonction ¢ est normalisée sur la cellule de simulation.

Nous avons utilisé ces bases dans le code SIESTA, code écrit dans le but de résoudre
les équations de Kohn-Sham avec un cotit numérique variant linéairement par rapport au
nombre d’atomes N (ordre N), afin de pouvoir traiter de tres gros systemes [106]. Cepen-
dant, pour des problemes de convergence d’énergie dus a la présence d’états métalliques
dans nos systemes, seule la technique de diagonalisation standard a été utilisée pour ré-
soudre ces équations. Deux bases ont été utilisées dans cette étude, une base simple-( (SZ)
appelée base minimale, et une base double-¢ plus une orbitale de polarisation (DZP) ap-
pelée base standard. La principale difficulté d’emploi de STESTA est de déterminer la base
la mieux adaptée au probléme et de I'optimiser (I'optimisation nécessitant de nombreux
tests afin d’ajuster I’ensemble des parametres de construction). Comme il existe déja de
nombreuses bases optimisées pour le silicium, nous avons utilisé les bases optimisées SZ

[107] et DZP [108] pour nos simulations (Annexe[A).

2.4.6 Relaxation des ions

Une fois que la densité électronique de ’état fondamental est déterminée, pratiquement

toutes les propriétés du systeme qui en dépendent peuvent étre calculées. En particulier,
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Chapitre 2. Modeéles et méthodes pour la simulation

les forces sur les ions sont obtenues grace au théoréme de Hellmann-Feynman [109]. A 0
K, une méthode standard de gradients conjugués permet alors de relaxer la position des

ions du systeme vers une configuration d’équilibre stable.

2.5 Conclusion

Dans cette section, nous avons détaillé les différentes techniques de simulation qui
vont nous servir pour notre étude. Ces méthodes sont classées en deux catégories. La
premiere correspond aux techniques semi-empiriques classiques faiblement transférables,
mais pouvant traiter de grands systemes. La seconde regroupe les techniques ab initio
beaucoup plus fiables, mais ne pouvant modéliser que de petits systemes, pour des raisons
de cout en temps de calcul. Dans le chapitre suivant, nous allons présenter différents
calculs réalisés afin de déterminer le potentiel semi-empirique le mieux adapté a notre

étude.
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Chapitre 3

Etude du silicium massif : propriétés
pertinentes pour la nucléation des

dislocations

3.1 Introduction

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que ’emploi des méthodes Premiers Prin-
cipes limite séverement la taille des systemes de simulation. Pour les systemes de grandes
tailles, nous avons donc recours a des techniques empiriques moins précises mais beau-
coup moins cotiteuses en terme de temps de calcul. Les points délicats de ces techniques
sont la détermination du potentiel interatomique le mieux adapté aux conditions d’uti-
lisation et la mesure de sa validité par rapport a l'expérience. Dans cette optique, nous
avons réalisé des calculs ab initio et des calculs empiriques dans les conditions susceptibles
d’étre rencontrées lors de la simulation d’une marche de surface sur un cristal de silicium

contraint.

3.2 Coefficients élastiques du silicium

Avant de nous intéresser aux comportement des potentiels dans des conditions d’utili-
sation extrémes en terme de déformation, nous les avons étudiés sous faibles déformations

de maniere a évaluer leur capacité a modéliser le silicium dans le domaine élastique. Nous

o7



Chapitre 3. Ftude du silicium massif

avons donc calculé les coefficients élastiques du silicium avec chaque potentiel, coefficients

que nous avons ensuite comparé aux valeurs expérimentales.

3.2.1 Détermination des c¢;;

Une technique pour obtenir les coefficients élastiques est d’appliquer de petites dé-
formations sur le cristal et de calculer la dérivée seconde de 'énergie par rapport a la
déformation. Le module de compressibilité B est simplement obtenu en calculant 1’éner-
gie par atome en fonction de la dilatation uniforme de la maille élémentaire cubique
diamant, de telle sorte que 99 = €33 = €11. La dérivée seconde de la densité volumique
d’énergie w = %Cijklgijekl = % par rapport a la déformation uniforme €17, = % conduit
a la relation :

_ay I°E

9V da?
avec a le parametre cristallin, ag la valeur de a a I’équilibre, V' le volume atomique et F
I’énergie par atome en fonction de a.

Le module de cisaillement ¢/, relatif aux cisaillements de type {110}(110) est obtenu
en appliquant les déformations €99 = —¢1; (€33 = 0) sur la maille cubique orientée dans
les axes du cube (Fig.1.1). La dérivée seconde de la densité volumique d’énergie conduit
a

, a3 d*F
d=———.
4V da?
Une fois le module de compressibilité B et la constante de cisaillement ¢’ connus, les

constantes ¢y et ¢ sont obtenues a partir des relations :

ot 202

B :
3

p_ T G2
2
Pour déterminer le module de cisaillement cyy4, relatif aux cisaillements de type {100}(010),
on peut appliquer la méme méthode que pour le calcul de ¢/, mais en ayant au préalable
orienté le réseau cristallin selon les axes [110], [110] et [001]. De la méme maniére nous

obtenons :
_ay I°E
U da?
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3.2. Coefficients élastiques du silicium

3.2.2 Techniques de simulation

Bien que les coefficients élastiques correspondant aux différents potentiels soient déja
connus [44, 79, 80], nous les avons recalculés afin de nous familiariser avec la méthode
décrite ci-dessus, dans le but de l'utiliser pour les techniques ab initio. Pour cela, les
orientations du cristal ont été choisies en fonction du coefficient élastique a calculer. Dans
le cas des potentiels empiriques, nous avons utilisé des cellules de simulation périodiques
pour représenter le silicium massif. Pour éviter les interactions des atomes avec leurs
images dans les cellules voisines, les dimensions du systeme doivent étre au moins deux
fois supérieures au rayon de coupure de chaque potentiel. Nous avons ensuite déterminé les
coefficients élastiques a partir des deux codes ab initio utilisés dans cette études (ABINIT
et SIESTA). Les systemes de simulation ne changent pas, mis & part que les conditions
périodiques employées dans ces codes n’imposent pas de contraintes sur les dimensions
des cellules de calcul. Ainsi, une cellule a deux atomes est suffisante (maille élémentaire).

Les parametres utilisés dans ces deux codes sont regroupés en annexe B\

L’incrément de déformation est choisi en fonction de la méthode utilisée. Pour les po-
tentiels empiriques, nous pouvons choisir des incréments de déformation relativement bas
de l'ordre de 0.1 %. Pour les techniques Premiers Principes, le pas doit étre suffisamment
important pour que les incertitudes sur les énergies, liées aux criteres de convergence de
chaque code, soient négligeables devant la variation d’énergie due a la déformation. Les
incréments de déformations que nous avons choisi sont donc de l'ordre de 1 a4 2 %. Un
autre point mérite d’étre souligné. Nous avons vu que la structure cubique diamant est
composée de deux sous réseaux CFC décalés I'un par rapport a l'autre de }1[111]. En
conséquence, selon le coefficient a déterminer (c’est le cas notamment pour le calcul de
c44), les déformations appliquées peuvent se répartir de maniere différente sur chacun des
sous réseaux. Il est donc nécessaire de relaxer les positions atomiques pour minimiser
I’énergie du systeme. Dans la littérature, nous trouvons également le coefficient ¢4y sans
relaxation des positions atomiques, qui est généralement appelé cJ,, et dont la valeur est
bien supérieure a celle relaxée. Ainsi, entre chaque incrément de déformation, les positions
atomiques sont relaxées statiquement grace a un algorithme de gradients conjugués jus-
qu’a ce que les forces sur chaque atome soient inférieures a 1073 eV Al pour les méthodes

empiriques et 1072 eV Al pour les méthodes Premiers Principes.
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Chapitre 3. Ftude du silicium massif

TAB. 3.1 — Coefficients élastiques et modules de compressibilité du silicium en Mbar (100 GPa). Valeurs
expérimentales [110] et valeurs calculées avec des techniques ab initio et & partir des potentiels empiriques.
¢ = (c11 — c12)/2 (cisaillement {110}(110)) et u = (c11 — c12 + c44)/3 (cisaillement {111}(110)).

B cin ci2 g C 1%
Expérience 0.99 1.67v 0.65 0.81 0.51 0.61
Ondes planes 0.99 1.64 0.66 0.78 049 0.59

DZP 099 1.65 065 0.79 0.50 0.60
SW 1.08 1.62 0.82 0.60 040 047
Tersoff 098 142 0.75 069 0.34 045
EDIP 099 1.7 0.62 071 0.56 0.61

Note : les coefficients obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber ont été ajustés par rapport a I’énergie

de cohésion du silicium expérimentale (x j‘% o 4.63 eV /atome est I'énergie de cohésion expérimentale

et 4.33 eV /atome celle donnée directement par le potentiel.)

3.2.3 Résultats - Discussions

Le tableau 3.1/ regroupe les différentes valeurs des c;; obtenues expérimentalement et
par le calcul. Les résultats ab initio obtenus avec la base d’ondes planes sont en bon
accord avec les coefficients élastiques expérimentaux, tout comme ceux obtenus avec la

base standard optimisée double—( polarisée (DZP).

Bien que les potentiels empiriques soient ajustés pour décrire correctement les coeffi-
cients élastiques, les écarts par rapport a l'expérience peuvent atteindre 30 %. On peut
également remarquer que 'ajustement d'un coefficient se fait généralement au détriment
des autres. D’autre part, nous avons vu dans le chapitre précédent que les potentiels ont
été successivement créés dans le but d’améliorer leurs prédécesseurs. Nous pouvons en ef-
fet remarquer que les coefficients donnés par les trois potentiels dans I’ordre chronologique

SW, Tersoff, EDIP, tendent a se rapprocher des valeurs expérimentales.

Pour conclure, cette analyse basée sur les coefficients élastiques montre que les poten-
tiels empiriques ont déja des difficultés a décrire tres précisément les propriétés élastiques
des matériaux sous faibles déformations. Il nous est alors apparu indispensable d’étendre
cette étude au silicium sous tres fortes déformations, pour déterminer la validité des dif-

férents potentiels loin de leur domaine standard d’utilisation.
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3.3. Déformations du silicium suivant (011) en traction - compression

3.3 Déformations du silicium suivant (011) en traction

- compression

Le but de ce travail de these est d’étudier les défauts élémentaires de surface, telles
que les marches atomiques, et de déterminer leur role dans les mécanismes de plasticité.
Nous avons vu que la marche sur un systéme contraint peut agir comme un concentrateur
de contrainte qui permet d’atteindre localement la limite élastique théorique du matériau,
initiant ainsi les déformations plastiques. Comme la hauteur de ce défaut est relativement
faible, on peut s’attendre a ce que la plasticité débute pour des contraintes appliquées
proches de la limite élastique théorique. Or, I'étude sur les coefficients élastiques renseigne
simplement sur les petites déformations proches de I’équilibre. Nous nous sommes alors
intéressés au comportement du silicium sous grandes déformations de maniere a comparer

les potentiels semi-empiriques aux méthodes Premiers Principes.

3.3.1 Meéthodologie

Pour des raisons d’orientation de marche et de plans de glissement, que nous précise-
rons dans le prochain chapitre, nous avons choisi d’étudier la limite élastique théorique du
silicium massif suivant la direction [011]. Nous avons utilisé un cristal orienté suivant les
axes [100], [011] et [011] (Fig.[3.1). Les systémes étudiés comportent 640 atomes répartis
en 16, 10 et 4 plans atomiques respectivement suivant [100], [011] et [011]. En utilisant
la théorie de I’élasticité linéaire, nous avons déterminé le tenseur des déformations cor-
respondant a une contrainte uniaxiale suivant [011]. A chaque incrément de contrainte,
nous allons donc déformer la cellule suivant [011], mais également suivant les directions
transverses, normales a [011]. Notons que les déformations appliquées sont obtenues a
partir des coefficients élastiques calculés pour chaque potentiel. Nous avons contraint le
systeme par incrément de 1.5 GPa de 0 a +80 GPa puis de 0 a -65 GPa. Ici et dans la
suite, les contraintes appliquées de signe positif correspondent a des essais de traction, et
celles de signe négatif a des essais de compression. Entre chaque incrément de contrainte,
les positions atomiques sont relaxées de maniere statique grace a un algorithme de gra-
dients conjugués, jusqu’a ce que les forces sur chaque atome soient inférieures a 1073 eV

A~1. La nécessité de relaxer les positions atomiques est due a la présence des deux sous
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F1G. 3.1 — Cellule de simulation utilisée pour le calcul de la limite élastique théorique du silicium massif
suivant [011].

réseaux CFC composant la structure diamant. Précisons qu’apres chaque incrément de
contrainte, les dimensions de la cellule sont maintenues fixes. En conséquence, pour les
fortes déformations loin du régime linéaire, la contrainte n’est plus forcément uniaxiale.
Pour les calculs ab initio, nous avons utilisé le code SIESTA avec la base standard
optimisée DZP prise comme référence. Le systeme de simulation est orienté comme celui
utilisé avec les potentiels empiriques, mais avec des dimensions plus petites (24 atomes
répartis en 8, 2 et 2 plans atomiques respectivement suivant [100], [011] et [011]). La
contrainte est appliquée par pas de 3 GPa de 0 a +60 puis de 0 a -60 GPa, et entre chaque
incrément de contrainte les positions atomiques sont relaxées de maniere statique grace a
un algorithme de gradients conjugués, jusqu’a ce que les forces sur chaque atome soient

inférieures & 1072 eV AL

3.3.2 Résultats - Discussions

Nous avons tracé sur la figure la variation de la densité d’énergie w en fonction
de la déformation € suivant [011] correspondant a la contrainte uniaxiale appliquée, ainsi
que sa dérivée ‘3—15” . Entre -8 et +20 % de déformation, toutes les courbes sont superposées

sur la courbe ab initio (DZP). Les potentiels sont donc équivalents pour représenter les
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petites déformations du silicium, tout du moins suivant ’axe [011]. En compression, les
courbes des potentiels classiques divergent rapidement de la courbe Premiers Principes
pour des déformations inférieures a -8 %. Cependant, on peut remarquer que le potentiel
SW donne une courbe tres douce contrairement a EDIP et au potentiel de Tersoff ou
de fortes oscillations apparaissent pour un taux de déformation relativement élevé. A
de telles déformations, les distances interatomiques sont fortement réduites et la distance
entre certains atomes non premiers voisins peut devenir inférieure au rayon de coupure des
potentiels. Dans ces conditions, les potentiels prennent en compte un plus grand nombre
de voisins pour le calcul de I’énergie. Les oscillations peuvent alors s’expliquer par la

gestion plus ou moins douce du nombre de voisins.

Les dérivées des courbes d’énergie par rapport a la déformation suivant [011] donnent
directement la contrainte réelle suivant [011] régnant dans le cristal (Fig.[3.2). Nous avons
tracé cette contrainte en fonction de la contrainte appliquée suivant [011] obtenue par
I’élasticité linéaire. La droite en pointillés fins correspond a un systeme théorique pour le-
quel la contrainte réelle reste linéaire par rapport a la contrainte appliquée. En comparant
cette droite aux différentes courbes, nous pouvons déterminer le domaine ou les déforma-
tions élastiques sont linéaires. La courbe DFT-LDA est superposée a la droite pour des
contraintes comprises entre -10 et 10 GPa, ce qui correspond au domaine d’élasticité li-
néaire du silicium. Sur cette méme fourchette de contrainte, nous pouvons remarquer que
les comportements des trois potentiels sont similaires a celui obtenu avec la méthode ab
initio. Ils décrivent donc correctement les déformations élastiques et linéaires du silicium.
En traction comme en compression, la meilleure modélisation des contraintes par rapport
a I'ab initio est obtenue avec EDIP, avec des courbes de contrainte confondues sur un

large domaine.

Nous pouvons également déterminer la limite élastique théorique en traction des dif-
férents potentiels, qui correspond au maximum de la contrainte réelle rencontré au cours
de la déformation (Tab. [3.2]). Nous pouvons remarquer que la limite élastique théorique
calculée en Premiers Principes est tres élevée : 42.0 GPa, ce qui correspond a un allon-
gement suivant [011] de 25.0 %. Tous les potentiels classiques montrent également de
grandes, voire de tres grandes limites élastiques théoriques. La valeur la plus proche de
1'ab initio est obtenue par le potentiel SW, 49.5 GPa (35.9 %). En terme de déformations,

on peut remarquer que les potentiels Tersoff et EDIP ont des limites élastiques théoriques
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FIG. 3.2 — Graphe supérieur : évolution de la densité d’énergie w (eV A~3) du silicium soumis & une
contrainte uniaxiale le long de [011]. w est représenté en fonction de la défomation € (%) suivant [011].
Graphe inférieur : contrainte réelle (GPa) suivant [011] donnée par % en fonction de la contrainte linéaire
appliquée. La droite en pointillés fins (y=x) permet de visualiser le domaine ot la contrainte locale reste

linéaire par rapport a la contrainte appliquée.
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3.4. Cisaillement homogéne des plans {111} du silicium suivant (110)

TAB. 3.2 — Limites élastiques théoriques du silicium massif suivant [011] en traction. Les déformations
e (%) suivant [011] sont obtenues & partir de la contrainte uniaxiale o (GPa) au moyen de 1'élasticité
linéaire.

DFT-LDA  Potentiels empiriques

DZP SW  Tersoff EDIP

o (GPa) 42.0 49.5 61.5 75.0
e (%) 25.0 35.9 44.6 45.8

comparables, 44.6 % et 45.8 % respectivement, quasiment deux fois supérieures a la valeur
théorique DFT-LDA (25.0 %).

Pour conclure, nous venons de voir que la meilleur description des déformations élas-
tiques du silicium est obtenue avec EDIP, alors que la limite élastique théorique du cristal
la plus proche de 1’ab initio est donnée par le potentiel SW. Finalement, les potentiels
étudiés sont complémentaires, car la supériorité d’un potentiel par rapport a un autre
dépend du probleme traité. Dans notre cas, les différents calculs réalisés ne suffisent pas
pour faire ce choix. Comme la limite élastique théorique du silicium massif est tres grande,
on peut s’attendre a ce que les déformations plastiques dues a de petits défauts de surface
apparaissent pour des contraintes relativement importantes. Pour de tels taux de défor-
mation, les plans denses du silicium, inclinés par rapport a la direction de traction, sont
fortement cisaillés afin d’accommoder la déformation. Dans ces conditions, un critere plus
pertinent pour le choix du potentiel est de déterminer la capacité de chacun a reproduire

convenablement les cisaillements homogenes des plans denses.

3.4 Cisaillement homogeéne des plans {111} du sili-
cium suivant (110)

Nous venons de voir que les calculs réalisés précédemment ne suffisent pas pour sé-
lectionner un potentiel plutot qu'un autre. Il nous est alors apparu judicieux d’étudier le
comportement des plans denses sous forts cisaillements. Comme les directions de glisse-
ment sont de type (110), nous avons choisi de cisailler les plans {111} dans cette direction
(Fig.13.3). Pour cela, nous allons commencer par étudier les configurations atomiques et les
variations d’énergie du silicium massif en fonction du cisaillement appliqué. Nous verrons

ensuite comment les déplacements atomiques se répartissent entre les deux types de plans
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F1G. 3.3 — Principe du cisaillement homogeéne du silicium le long des plans denses. Remarque : ici les
positions atomiques n’ont pas été relaxées entre les incréments de cisaillement.

denses, ceux du shuffle set et ceux du glide set, le but étant de comprendre comment les

liaisons atomiques se cassent et se reforment, lors du glissement d’un plan sur un autre.

3.4.1 Méthodologie
e Cisaillement

Comme la maille élémentaire de la structure cubique diamant est composée de deux
réseaux CFC entrelacés, nous les appellerons sous réseau 1 et 2 pour les différencier
(Fig. 3.4). Pour cisailler le cristal, nous avons appliqué des déformations successives par
pas d’environ 4 % sur les deux sous réseaux 1 et 2, jusqu’au cisaillement total appelé
Yostor == 122 %, permettant au systéme de retrouver sa structure cubique diamant de dé-
part. Cette limite correspond au rapport d’une translation égale au vecteur de Burgers
d’une dislocation parfaite b (=x3), sur la distance interplanaire de la maille élémentaire
(shuffle set plus glide set) (= x,/3), i.e. 23/(22/3) = v/3/v2 (Fig. 3.5). Apres chaque
incrément de déformation, les positions des atomes appartenant au sous réseau 2 sont
relaxées dans toutes les directions pour minimiser I’énergie du systeme. La configuration
atomique obtenue sert de point de départ pour le pas de déformation suivant de maniere
a conserver la mémoire des événements passés. Notons que les calculs ont été réalisés
a 0 K et a volume constant. Le but est ici d’observer I’évolution de ’énergie durant le
cisaillement, et de déterminer comment les déformations se répartissent entre les plans
du shuffle set et du glide set. Dans la suite, nous appellerons déplacement (dans le glide
set ou le shuffle set) le décalage observé entre deux plans atomiques consécutifs, créé par
le cisaillement appliqué et apres relaxation des positions atomiques. Par conséquent, le

cisaillement du shuffle ou du glide set correspondra au rapport du déplacement par la
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F1G. 3.4 — Définition du déplacement et du cisaillement observés dans une structure cubique diamant
déformée (& droite), par rapport au cristal non déformé (i gauche). Dans les plans du shuffle set le
déplacement est noté Dy, et le cisaillement est défini par %, sh étant la "hauteur’ du shuffle set. Dans
les plans du glide set, des notations similaires sont utilisées.

hauteur du sous-ensemble en question (Fig.[3.4). Notons que les distances interplanaires
peuvent varier car le sous réseau 2 est libre. Cependant, comme le cisaillement est effectué
a volume constant, la hauteur totale du shuffle set plus du glide set reste constante. A
volume constant, la contrainte de cisaillement o953 est directement obtenue en dérivant

I’énergie par atome par rapport au cisaillement appliqué ~o3.

e Méthodes de calcul

Nous avons tout d’abord calculé les cisaillements homogenes du silicium massif par
une méthode Premiers Principes grace au code DFT-LDA ABINIT [102]. La cellule de si-
mulation utilisée est orientée suivant x; = £[121], x, = [111] et x3 = £[101], elle comporte
12 atomes répartis sur 6 plans {111} suivant x,, soit 3 plans glide set et 3 plans shuffle
set (Fig. 3.5). Pour I'intégration dans l’espace réciproque, nous avons utilisé la méthode
de Monkhorst et Pack [111]. Les points k sont obtenus a partir des noeuds du réseau
réciproque, correspondant a la transformée du super réseau défini dans l'espace réel par
la super cellule : 3x;, 2x5 et 5x3 (ces valeurs ont été choisies pour que la super cellule
soit approximativement cubique). Puis le nombre de points k équivalents est réduit en
fonction des symétries du systeme. Ainsi nous avons utilisé 9 points k spéciaux lorsque
la cellule n’est pas déformée et 15 lorsqu’elle est cisaillée car il y a alors une réduction

du nombre de symétries du systeme. Pour augmenter le nombre de points k équivalents,
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F1G. 3.5 — Cellule de calcul projetée suivant la direction [121] (gauche) et [101] (droite).

et donc diminuer le nombre de points k spéciaux (ce qui permet d’accélérer les calculs),

111
27272

nous avons translaté 1’origine de la grille de points k par un vecteur | |. Entre chaque
incrément de déformation, les positions atomiques sont relaxées jusqu’a ce que les forces
sur chaque atome soient inférieures & 2.5 x 1073 ¢V A~! (Annexe [B). Nous avons comparé
nos résultats avec I'étude ab initio de Umeno et Kitamura [112], qui ont réalisé le méme
calcul avec relaxation complete du volume et des positions atomiques, mais seulement
jusqu’a 35 % de déformation.

Nous avons ensuite réalisé les mémes calculs avec les trois potentiels empiriques, SW,
Tersoff et EDIP. Nous avons conservé les boites de simulations utilisées en ab initio, mais
avec des dimensions plus grandes conduisant a des systemes de 576 atomes. Entre chaque
pas de déformation, les positions des atomes sont relaxées jusqu’a ce que les forces sur

chaque atome soient inférieures a 1074 eV A1

3.4.2 Résultats : Premiers Principes

L’observation de la structure atomique calculée en ab initio durant le cisaillement ho-
mogene montre que la déformation est essentiellement localisée dans les plans du shuffie
set (Fig. 3.6). Sous I'action du cisaillement appliqué, les liaisons atomiques traversant les
plans du shuffle set s’inclinent et s’affaiblissent progressivement. Une fois celles-ci cassées,

de nouvelles liaisons peuvent se reformer avec les atomes suivants. Ceci est confirmé par
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FIG. 3.6 — Evolution de la structure cristalline au cours du cisaillement. Ici les liaisons atomiques sont
tracées sur le seul critere de la distance entre atomes. Elles ne rendent pas compte de la vraie nature
chimique des liaisons.

I’analyse de la densité électronique, ou le caractere covalent des liaisons disparait progres-
sivement pour devenir métallique vers la moitié du cisaillement total appliqué (Fig. [3.7).
Nos calculs sont en accord avec 1’étude ab initio réalisée par Umeno et Kitamura [112], on
la fermeture progressive du gap en fonction du cisaillement appliqué est observé. Au maxi-
mum de la déformation appliquée, chaque plan du shuffle set a subi une translation égale
a un vecteur de Burgers d’une dislocation parfaite, ce qui permet au cristal de retrouver

une structure cubique diamant.

3.4.3 Comportement des potentiels empiriques par rapport aux

méthodes DFT-LDA

Pour comparer les différents potentiels, la variation d’énergie par atome ainsi que la
contrainte de cisaillement correspondante ont été calculées et représentées en fonction de la
déformation en cisaillement appliquée (Fig.[3.8). Pour les petites déformations, toutes les
courbes d’énergie sont confondues et les contraintes correspondantes évoluent linéairement
par rapport aux déformations appliquées. On montre ainsi que les potentiels empiriques
sont correctement ajustés sur les coefficients élastiques, comme nous I'avions déja vu. Le

module de cisaillement p = (c11 — ¢12 + ¢44)/3 associé au cisaillement {111} (110) par
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Y23 = 122.00% = Y30t

F1G. 3.7 — Densité électronique en fonction du cisaillement appliqué. Les spheres rouges représentent les
atomes de silicium, les liaisons covalentes entre atomes sont déterminées par des iso-surfaces de la densité
électronique, limitant les régions de forte densité. Les dégradés de couleur représentent la variation de
densité électronique dans un plan (121) (plan de la feuille) contenant les liaisons atomiques d’un plan du
shuffle set. Les fortes (faibles) densités sont représentées en jaune clair (bleu foncé).
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023 = W23, peut étre déterminé a volume constant a partir de la contrainte calculée
en DFT-LDA pour les petites déformations (élasticité linéaire). Nous avons obtenu une
valeur d’environ 52 GPa identique a la valeur déterminée avec relaxation du volume [112]
et relativement proche de la valeur théorique obtenue a partir des coefficients élastiques

calculés a 0 K, p = 58.6 GPa [113].

Pour de plus grandes déformations, les potentiels empiriques peuvent étre classés en
deux groupes selon que leur comportement est proche ou non de celui déterminé en DFT-
LDA. Le potentiel SW appartient au premier groupe avec une courbe d’énergie en rela-
tivement bon accord avec celle obtenue en ab initio. Les variations sont tres douces et la
valeur des maxima est relativement proche de 1’énergie maximum obtenue en DFT-LDA
a mi-cisaillement. Dans 'autre groupe, les courbes d’énergie obtenues avec EDIP et le
potentiel de Tersoff se différencient par des extrema plus importants et la présence de
points anguleux. Du point de vue des contraintes, SW et la DFT-LDA montrent aussi un
comportement tres doux contrairement aux deux autres potentiels empiriques. La limite
élastique théorique, définie par la contrainte maximum rencontrée au cours du cisaille-
ment, est obtenue approximativement & un quart du cisaillement total, 27 % pour SW
et 20 % pour la DFT, alors qu’avec EDIP et le potentiel de Tersoff, elle est atteinte &
quasiment la moitié du cisaillement total, 43 % pour les deux. D’autre part, la valeur de la
limite élastique théorique est sensiblement la méme pour SW et la DFT, 9.6 GPa et 7.95
GPa respectivement, alors qu’elle est plus grande pour EDIP et Tersoff, 13.9 GPa et 16.7
GPa respectivement (Tab.[3.3). La encore nous pouvons remarquer que la limite élastique
théorique calculée a volume constant est relativement proche de la valeur obtenue avec
relaxation du volume, 10 GPa [112]. SW semble donc étre le meilleur potentiel interato-
mique pour modéliser ’évolution de la contrainte de cisaillement au cours du glissement
d’un plan sur un autre. Notons que l'introduction de température pourrait probablement
lisser les courbes d’énergie des différents potentiels. De plus, dans le cas du potentiel de
Tersoff, 'agitation thermique pourrait permettre le franchissement des barrieres d’énergie,
de sorte que la courbe d’énergie deviennent symétrique, i.e. que la structure cubique dia-
mant du silicium soit retrouvée a la fin du cisaillement total. Cependant, I’allure générale
des courbes obtenues ne devrait pas changer significativement, en particulier la valeur du

cisaillement correspondant a la limite élastique théorique devrait étre conservée.

Pour analyser la structure atomique, les déplacements et les déformations dans les
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F1G. 3.8 — Graphe supérieur : variation de I’énergie par atome au cours du cisaillement. Graphes
inférieurs : contraintes de cisaillement oo (trait plein) et cisaillements du glide set multipliés par un
module de cisaillement en GPa (pointillés) (voir Fig. [3.9), pour un calcul DFT-LDA et les différents

potentiels semi-empiriques.
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TAB. 3.3 — Limites élastiques théoriques obtenues en DFT-LDA et avec les différents potentiels semi-
empiriques.

Volume constant Relaxation du volume
SW  Tersoff EDIP DFT-LDA DFT-LDA [112]
GPa 9.6 16.7 13.9 7.95 10
% 32.7 53.0 53.0 24.5 30
% de vior  27.0 43.0 43.0 20.0 25

plans du shuffle set et du glide set le long de la direction (101) ont été déterminés (Fig.3.9).
Jusqu’a la moitié du cisaillement total, tous les potentiels ont un comportement similaire :
les déplacements le long des plans du shuffle set sont approximativement équivalents au
déplacement total appliqué sur ’ensemble du shuffle set et du glide set, tandis que ceux
le long du glide set oscillent faiblement avec une amplitude inférieure a 0.15 A. Pour les
cisaillements plus grands, les déplacements le long des plans du shuffle set atteignent des
valeurs correspondant a un vecteur de Burgers d’une dislocation parfaite, alors que dans
le glide set ils redeviennent nuls. Une exception est faite avec le potentiel de Tersoff, ou les
déplacements le long du shuffle set restent quasiment constants, au profit de déplacements
dans le glide set mais dont une composante est suivant [101] et Pautre suivant [121]. Les
variations des déformations calculées dans les plans du shuffle et du glide set montrent
que les résultats obtenus en DFT-LDA et avec le potentiel SW et EDIP sont relativement
proches les uns des autres. Finalement les déplacements ainsi que les déformations des
plans du shuffle et du glide set sont correctement modélisés par deux potentiels interato-

miques : SW et EDIP.

Sur la figure 3.8, nous avons représenté en pointillés les déformations calculées dans les
plans du glide set. Pour les comparer aux contraintes du silicium massif, nous les avons
multiplié par un module de cisaillement p44. propre a chaque potentiel pour obtenir des
contraintes i.e. 0o3giide = [gtideV23q1ide- POUr tous les potentiels, les déformations du glide
set évoluent quasiment linéairement par rapport aux contraintes de cisaillement du massif,
avec de forts modules de cisaillement (gtg4c), par exemple 134 GPa pour les calculs en
DFT-LDA. Les déformations localisées dans les plans du glide set sont donc élastiques et
linéaires alors que celles dans les plans du shuffle set ne le restent pas. De plus, Umeno
et Kitamura [112] ont montré que les déplacements infimes dans le glide set ont un effet

important sur la contrainte de cisaillement, en particulier la limite élastique theorique
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F1a. 3.9 — Les graphes a gauche montrent les déplacements dans les plans du shuffle set (tirets) et du
glide set (pointillés) en unité b (vecteur de Burgers d'une dislocation parfaite) en fonction du cisaillement
appliqué. Les courbes en trait plein correspondent a la somme des déplacements dans le shuffle et le
glide set. Les graphes de droite montrent les déformations dans le shuffle set (tirets) et dans le glide set
(pointillés) par rapport au cisaillement appliqué. Les courbes en trait plein correspondent au cisaillement

appliqué.
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3.4. Cisaillement homogéne des plans {111} du silicium suivant (110)

(en terme de contrainte) est beaucoup plus grande sans relaxation. En d’autre termes, les
petits déplacements dans les plans du glide set génerent une grande contrainte dans le
matériau. Ceci est donc en accord avec les forts modules de cisaillement déterminés dans
les plans du glide set. Le glide set joue donc un role tampon sur la valeur de la contrainte

du matériau.

3.4.4 Conclusion

Nous avons tout d’abord réalisé 1’étude des cisaillements homogenes du silicium massif
le long des plans denses {111} dans la direction (110) a partir de méthodes ab initio. 11
apparailt que le cisaillement se concentre presque entierement dans les plans du shuffie set,
avec seulement de légers déplacements le long des plans du glide set. Les liaisons entre
les atomes de chaque coté du shuffle set perdent progressivement leur caractere covalent,
jusqu’a ce qu'un état métallique s’établisse dans les plans du shuffle set pour environ la
moitié du cisaillement total. Puis, on observe le processus inverse qui permet au cristal
de retrouver sa structure cubique diamant. Nous avons également montré que le glide
set joue un role tampon important sur la contrainte de cisaillement du silicium massif et
qu’il se déforme de maniere linéaire et élastique par rapport a la contrainte locale avec
un fort module de cisaillement. Finalement a 0 K, le silicium peut étre représenté par
un empilement de plans appartenant au glide set dont le comportement est de nature
‘élastique’ et de plans appartenant au shuffle set dont le comportement est de nature
‘plastique’.

Ici, le principal objectif était de déterminer le meilleur potentiel interatomique ca-
pable de représenter les grandes déformations du silicium. Les calculs de cisaillements
homogenes réalisés avec les trois potentiels empiriques, SW, Tersoff et EDIP, ont permis
des comparaisons avec les méthodes ab initio. Nous avons observé que SW et EDIP four-
nissaient des descriptions fideles des évenements de glissement, alors que le potentiel de
Tersoff modélise les liaisons atomiques de maniere beaucoup trop rigide pour autoriser le
glissement. De plus, 'analyse des déformations et des contraintes a montré que les limites
élastiques théoriques sont mieux reproduites avec le potentiel SW. Finalement, comme
dans le cas des déformations uniaxiales suivant [110], le potentiel SW semble le mieux

adapté pour modéliser le silicium sous fortes déformations.
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3.5 Surface d’énergie de défauts d’empilement géné-

ralisés et forces de rappel

Apres avoir étudié le cisaillement homogene des plans denses du silicium, nous allons
nous intéresser aux calculs des défauts d’empilement généralisés dans les plans du shuffle
et du glide set avec les différents potentiels. D’une part, nous allons rappeler certaines
propriétés de glissement propre a chaque plan, liées aux mécanismes de mobilité, dissocia-
tion et nucléation des dislocations [50, 55, 61, 114], ou encore aux mécanismes de fracture
et de clivage du silicium [4, 15, 115]. D’autre part, nous allons comparer la capacité des

différents potentiels a simuler ces propriétés.

3.5.1 Meéthodologie
e Définition - Principe du calcul

L’énergie des défauts d’empilement généralisés non relaxés est simplement obtenue par
le déplacement rigide d’une partie du cristal par rapport a 'autre, le long d'un plan de
coupure situé au centre du cristal. Ici, nous allons étudier les plans denses de type {111}
(Fig.3.10). Les variations d’énergie par unité de surface, en fonction du déplacement relatif
f, entre les deux plans atomiques immédiatement adjacents au plan de coupure, décrivent
une surface appelée y-surface. Pour calculer les y-surfaces avec relaxation des positions
atomiques et du volume, les atomes appartenant aux deux plans immédiatement adjacents
au plan de coupure, sont astreints a se déplacer uniquement le long de la direction (111),
normale au plan de coupure, afin que le déplacement f soit conservé. Par contre, les autres
atomes peuvent bouger dans toutes les directions. En conséquence, le déplacement entre
les centres des deux parties du cristal peut étre différent du déplacement effectif f. Notons
qu’il n’y a pas d’effet mémoire entre deux déplacements consécutifs. Les déplacements sont
systématiquement appliqués sur un cristal initialement parfait pour éviter de propager les
reconstructions éventuelles au niveau du plan de coupure. Nous avons calculé les y-surfaces
pour des déplacements compris a l'intérieur d'une cellule de largeur %(110) et de longueur
$(112), de méme périodicité que les plans {111} (Fig.[1.2). Nous avons quadrillé la cellule
par un réseau de 100 points par 100, et I’énergie de la y-surface a été calculée en chaque

point de ce maillage.

76



3.5. Surface d’énergie de défauts d’empilement généralisés et forces de rappel

& "’y“‘.—*"f'/”ﬂafb & 6. :":f‘tz’*’z’('la Lo ‘vat:—fT.» T T
Plan d :
It o a el 00008 bttt
[111] coupureg ! I = / ——
— o i o S ¢ "’.:f »f";‘ & |f & ))* ))* % )'Xl f
[ 101] LS T L= T L T T L= | s i - i
121 e

F1G. 3.10 — Principe du calcul de 'énergie de défauts d’empilement généralisés le long d’un plan de
coupure.

Nous nous sommes intéressés plus précisément a la direction (110) dans le shuffle
set, et les directions (110) et (112) dans le glide set, correspondant aux directions des
vecteurs de Burgers des dislocations parfaites et des partielles de Shockley. A partir des
coupes des y-surfaces le long de ces directions, on obtient des courbes d’énergie de défauts
d’empilement généralisés en fonction du déplacement le long des vecteurs de Burgers des
dislocations. L’opposé de la dérivée de ces courbes par rapport au déplacement permet
de déterminer la force de rappel 7 par unité de surface, qui tend a ramener les plans
de glissement vers un empilement stable (F = —VE). Cette force par unité de surface
correspond a la contrainte de cisaillement créée par le matériau. Pour maintenir la faute
d’empilement, il faut donc appliquer sur le systeme une contrainte de cisaillement —7

opposée a celle créée par le matériau.

e Techniques de calcul

Les ~-surfaces ont été déterminées pour les trois potentiels empiriques décrits précé-
demment et nous les avons comparées avec celles calculées en ab initio par Juan et Kaxi-
ras [26, 27]. Notons que plusieurs courbes d’énergie de défauts d’empilement généralisés
le long des directions de glissement, ainsi que certaines énergies de défauts d’empilement
instables ont déja été calculées [45, 116, 117]. Nous avons utilisé un systeme de simulation
orienté suivant les directions [121], [101] et [111] (méme repeére que précédement pour
les cisaillements homogenes) (Fig. [3.11), sur lequel nous avons appliqué des conditions
aux limites périodiques suivant [121] et [101]. Le long de la direction [111], nous avons
utilisé un nombre de plans suffisamment grand (30) pour minimiser les interactions entre
les surfaces libres et le plan de coupure, de sorte que le volume du cristal puisse évoluer

librement. Le systéme de simulation compte 6 plans atomiques suivant [101] et 8 suivant
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F1G. 3.11 — Cellule de simulation pour le calcul des y-surfaces le long d’un plan de shuffle set (traits
pointillés) et du glide set (traits pleins).

[121], soit 1440 atomes au total. Les positions atomiques ont été relaxées jusqu’a ce que
les forces sur chaque atome soient inférieures & 10~* eV A-1. Notons qu’a chaque nouveau
déplacement, il faut controler I’espace entre les 2 plans atomiques de chaque coté du plan
de coupure, et s’assurer que la distance entre les atomes premiers voisins est inférieure
au rayon de coupure des potentiels, en particulier dans le shuffle set. Si elle ne I’est pas,
il faut diminuer légerement la distance entre les deux plans atomiques de chaque coté du

plan de coupure.

3.5.2 Comparaison des y-surfaces

Les énergies de défauts d’empilement généralisés calculées en DFT-LDA décrivent des
surfaces continues et sans points anguleux (Fig.[3.12). On peut remarquer que la y-surface
du shuffle set est beaucoup plus douce que celle du glide set avec des maxima d’énergie
plus faibles. D’un point de vue qualitatif, les y-surfaces les plus proches de 1’ab initio
sont celles calculées avec le potentiel SW, ou les surfaces sont également tres douces, sans
discontinuités ni point anguleux. Les translations qui permettent de retrouver la structure
cubique diamant sont de type %(110}, par exemple du coin inférieur vers le centre de la
~v-surface. Les résultats ab initio montrent que dans le shuffle set, le chemin de plus faible

énergie est la ligne droite, i.e. %(110}, alors que dans le glide set, une décomposition en
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F1G. 3.12 — ~-surfaces calculées dans le shuffle set (gauche) et dans le glide set (droite), par des

méthode Premiers Principes (figures extraites des travaux de Juan et Kaxiras) et par des méthodes
semi-empiriques.
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deux translations de type £(112) (partielles de Shockley) est préférable. Quel que soit le
potentiel utilisé, nous retrouvons les mémes translations de basses énergies aussi bien dans

le shuffle set que dans le glide set.

Sur certaines surfaces, nous pouvons observer quelques pics aigus et tres localisés,
notamment avec EDIP. Dans le glide set, ces artefacts, disposés de maniere plus ou moins
aléatoire, correspondent a des reconstructions métastables au niveau du plan de coupure.
Dans le shuffle set, ces pics ont la symétrie de la surface. Ils sont donc probablement liés a
la perte de certains atomes lors du calcul de I'énergie, lorsque les distances interatomiques
deviennent supérieures au rayon de coupure des potentiels. Toutefois, ils sont situés le
long des directions les moins favorables pour le glissement, et sont donc sans incidence
sur la suite de notre discussion. Il ne nous est donc pas apparu nécessaire de les analyser

en détail.

Intéressons nous plus particulierement aux directions de glissement dans les différents
plans. Sur les figures [3.13 et [3.14 nous avons représenté les variations de la y-surface du
shuffle set le long de la direction (110) et du glide set le long des directions (110) et (112)
(dissociation des dislocations parfaites en partielles de Shockley). Nous avons exprimé les
déplacements le long de ces directions en fonction des vecteurs de Burgers des dislocations
parfaites et partielles. Habituellement, on considere les maxima de ces courbes, appelés
énergies de défauts d’empilement instables 7,5, comme un critéere important pour le glisse-
ment (Tab.[3.4). Dans tous les cas, les plus basses valeurs sont obtenues dans la direction
(110) du shuffle set, comme escompté. En effet le glissement le long des plans du shuffle
set nécessite de couper trois fois moins de liaisons que dans les plans du glide set, ce qui
explique un glissement plus facile. Les v, les plus proches de 1’ab initio sont données par
le potentiel de Tersoff et EDIP, alors que le potentiel SW tend a les sous estimer dans le

shuffle set et a les surestimer dans le glide set.

Comparons plus précisément les variations des v-surfaces le long des principales di-
rections de glissement. Celles calculées en DFT-LDA [26] décrivent des courbes douces
d’allure sinusoidale (Fig. 3.13). La comparaison avec les courbes obtenues a partir des
potentiels empiriques montre que le potentiel SW donne le meilleur accord qualitatif,
comme pour les vy-surfaces, alors que Tersoff et EDIP présentent des variations d’énergie
relativement grandes et abruptes des que les déplacements dépassent 0.4 b (Fig. 3.14).

En particulier, on peut remarquer que les distorsions des courbes et les points anguleux

80



3.5. Surface d’énergie de défauts d’empilement généralisés et forces de rappel

0.4

- Shufile
---- Glide, <110
——- Glide, <1215
~—~— (100) plane

GSF energy (eV/A%)
o
N

0.0 =

o

Restoring force (aV/Ra)
o

-0.3

0.0 ' 05 1.0
Displacement (b)

FI1G. 3.13 — Energies de défauts d’empilement généralisés (relaxés) et forces de rappel () correspon-
dantes, dans les plans du shuffle set et du glide set calculées en DFT-LDA. Figures extraites de ’article

de Juan et Kaxiras [26]

TAB. 3.4 — Energies de défauts d’empilement instables 7, en J m~2, le long des principaux vecteurs de
Burgers (b) dans les plans du shuffle et du glide set. (R) correspond aux énergies obtenues avec relaxation
des positions atomiques et du volume et (SR) aux énergies sans relaxation.

SW Tersoff EDIP DFT-LDA [26]
SR R SR R SR R SR R
(110) shuffie  1.38 0.83 257 150 216 1.32 184 167
(112) glide ~ 4.78 3.08 333 196 324 171 251 191
(110) glide ~ 26.09 6.21 31.19 527 1343 6.14 2471 ~5.55

sont majoritairement observés dans le glide set pour EDIP, et dans le shuffle set pour le
potentiel de Tersoff. Si nous nous focalisons sur la direction (110) du shuffle set, ou le
glissement semble privilégié, il apparait que le potentiel de Tersoff donne les plus mauvais
résultats, avec un minimum local relativement profond en 0.5 b, alors que SW et EDIP

montrent des maxima en 0.5 b comme en ab initio.

Finalement 1'étude des ~-surfaces indique que la supériorité d'un potentiel dépend
de la propriété comparée. Cependant, parmi les trois potentiels utilisés, le plus doux est

encore SW, comme pour le calcul des cisaillements homogenes.
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Fic. 3.14 - Energies de défauts d’empilement généralisés (relaxés) et forces de rappel (7) correspon-

dantes dans les plans du shuffle set (& gauche) et du glide set (& droite) pour les trois potentiels inter-

atomiques. Les courbes en gras correspondent aux directions (110) et celles en trait fin aux directions
(112).
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TAB. 3.5 — Maxima des forces de rappel (T,nq.) le long des principales directions de glissement.

SW  Tersoff EDIP DFT-LDA [26]

(110y shuffle  0.055 0.144  0.160 0.093
(112) glide  0.299  0.535  0.322 0.174
(110) glide ~ 0.437  0.688  1.908 0.268

3.5.3 Comparaison des forces de rappel

Davantage de renseignements peuvent étre tirés du calcul des forces de rappel le long
des trois directions de glissement (Fig. [3.13 et [3.14). Nous avons rassemblé les maxima
de ces forces, Tiuaz, dans le tableau 3.5. Comme pour les 7,,, les plus faibles valeurs sont
obtenues dans le shuffle set et les plus grandes dans le glide set le long de la direction (110),
ce qui privilégie encore une fois le glissement dans les plans du shuffle set. D’un point de
vue quantitatif, les meilleurs valeurs de 7,,,, sont données par le potentiel SW, alors que
Tersoff et EDIP montrent de plus grandes valeurs provenant des singularités des courbes.
Une autre indication est donnée par la position de ces maxima. La meilleure description,
par rapport aux méthodes ab initio, est obtenue par le potentiel SW (Fig. [3.14), avec des
maxima situés aux environs de 0.3 b, alors que les deux autres potentiels, EDIP et Tersoff
donnent des maxima situés a plus de 0.4 b.

Si nous nous intéressons plus a ’aspect des courbes, nous pouvons remarquer que les
variations des forces de rappel dans les plans du shuffle set (Fig. 3.14) sont similaires
aux variations des contraintes obtenues lors du cisaillement homogene des plans denses
(Fig. 3.8)). Les variations de contrainte du silicium massif sont donc déterminées par les
plans qui se déforment de maniere "plastique’, en I'occurrence les plans du shuffle set. Rap-
pelons que les plans du glide set ont juste un role tampon qui permet d’atténuer la valeur
de la contrainte. D’autre part, la comparaison des forces de rappel calculées a partir des
différents potentiels et en ab initio montre que le potentiel qui modélise le mieux les va-
riations des forces est SW, avec des courbes relativement douces dans toutes les directions
de glissement. Avec EDIP, les variations sont plutot discontinues, en particulier le long
des directions (110) dans le shuffle set et le glide set. De plus dans le shuffle set, la force
de rappel atteint un premier maximum aux environs de 0.15 b, puis un second maximum
Tmaz Dien supérieur au premier entre 0.4 et 0.5 b. Ce comportement differe des résultats ab

initio sur deux points. D'une part, la courbe montre de fortes variations inexistantes en
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ab initio, d’autre part, elle n’est pas strictement croissante jusqu’a 7,,.,. Par conséquent,
on peut s’attendre a ce que la structure subisse des cisaillements brutaux dans les plans
du shuffle set lorsque la contrainte appliquée dépassera le premier maximum. Le dernier
potentiel, Tersoff, montre encore les plus mauvais résultats avec de fortes discontinuités
entre 0.4 b et 0.6 b dans le shuffle set, c’est a dire pour les fortes déformations, mais
également dans le glide set pour de plus petits déplacements. Finalement le potentiel le
mieux adapté pour reproduire les forces de rappel, notamment sous fortes déformations,

est SW.

3.5.4 Conclusion

Les calculs ab initio des énergies de défauts d’empilement instables ainsi que des
maxima des forces de rappel dans les différents plans de glissement [26] privilégient les
évenements de glissement dans les plans du shuffle set. Nos résultats, obtenus lors des
cisaillements homogenes, sont en accord avec ces conclusions. Les calculs réalisés avec les
potentiels semi-empiriques montrent également les mémes résultats. Cependant, en fonc-
tion de la grandeur physique comparée, nous avons vu que la supériorité d'un potentiel
par rapport a un autre pouvait changer. Par exemple, EDIP et Tersoff sont les meilleurs
pour modéliser les défauts d’empilement instables, alors que SW est le plus apte a dé-
crire les forces de rappel et notamment leur maximum. D’un point de vue plus qualitatif,
c’est le potentiel SW qui permet de représenter les variations des énergies et des forces
de la maniere la plus satisfaisante par rapport aux résultats ab initio. La douceur des
différentes courbes semble provenir d’une bonne gestion du nombre de voisins de chaque

atome entrant dans le calcul de I’énergie totale.

3.6 Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre nous avons étudié les propriétés du silicium massif a partir de mé-
thodes Premiers Principes et de potentiels semi-empiriques dans le but de déterminer
le potentiel le mieux adapté pour la suite de notre étude sur la nucléation des disloca-
tions a partir des marches de surface du silicium. La seule comparaison des coefficients
élastiques de la structure cubique diamant n’étant pas suffisante (les potentiels sont géné-

ralement ajustés pour représenter ces parametres), nous avons testé les potentiels dans des
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conditions extrémes de déformation. Tout d’abord nous avons cherché la limite élastique
théorique dans la direction [011]. Les méthodes ab initio ont donné une valeur relativement
large d’environ 42 GPa (25 % d’allongement) attestant de la dureté du silicium. Parmi
les trois potentiels testés, SW, Tersoff et EDIP, la meilleur limite élastique théorique est

obtenue avec le potentiel SW.

A de telles déformations, les plans {111} inclinés par rapport a l'axe de contrainte
sont fortement cisaillés pour accommoder la déformation. Nous avons alors étudié les
cisaillements homogenes de ces plans denses dans la direction de glissement (110). Les
résultats ont montré que quasiment ’ensemble de la déformation appliquée se concentre
dans les plans du shuffie set, alors que les plans du glide set subissent une faible dé-
formation élastique, qui varie linéairement par rapport a la contrainte présente dans le
matériau. L’analyse de la densité électronique, nous a montré que les fortes déformations
des plans du shuffle set provoquaient la disparition temporaire du caractere covalent des
liaisons atomiques de ce plan au profit d'un état métallique. Les mémes calculs réalisés
avec les potentiels empiriques ont quant a eux montré que les seuls potentiels capables
de reproduire ces événements de glissement sont EDIP et SW. Cependant ’analyse des
déformations et des contraintes montre que les limites élastiques théoriques sont mieux

déterminées par le potentiel SW.

Pour déterminer les criteres de glissement propre a chaque plan, nous avons calculé
les y-surfaces dans le shuffle set et le glide set. La comparaison des énergies de défauts
d’empilement instables v, et des maxima des forces de rappel 7,,,, le long des directions
de glissement montre que tous les potentiels privilégient les plans du shuffle set pour
le glissement. Cependant, les valeurs des 7,5 les plus proches du résultat ab initio sont
obtenues avec EDIP et Tersoff, alors que les 7,4, sont mieux reproduits par SW. Une autre
particularité propre au potentiel SW concerne la forme générale des différentes courbes.
En effet, dans tous les cas, nous avons observé des courbes sans discontinuités, sans points

anguleux et dont les variations sont généralement similaires a celles observées en ab nitio.

Une explication possible des différences entre ces potentiels, comme par exemple les
discontinuités, ou encore les minima locaux sur les courbes d’énergie et de contraintes,
peut venir du rayon de coupure de chaque potentiel. En fait, lorsque la structure atomique
est fortement déformée, le nombre d’atomes pris en compte dans le calcul de I’énergie peut

brutalement changer, introduisant ainsi des variations aigues de 1’énergie. Le comporte-
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ment tres doux du potentiel SW pourrait alors étre expliqué par son rayon de coupure
relativement large de 3.77 A. Les énergies sont des lors calculées sur des zones plus repré-
sentatives de la structure atomique globale. Une autre explication possible peut venir de la
simplicité de sa forme fonctionnelle et du petit nombre de parametres utilisés pour 1’ajus-
tement du potentiel. En effet, Tersoff et EDIP ont des formes fonctionnelles beaucoup
plus compliquées impliquant davantage de parametres. En conséquence, la complexité de
ces potentiels peut conduire a des comportements non physiques indésirables, lorsque la
structure atomique est loin de son état d’équilibre.

Pour conclure, nous avons montré que la supériorité d’un potentiel dépend comple-
tement de la situation dans laquelle il est utilisé. Toutefois, les propriétés du silicium
massif sous contrainte, comme par exemple les limites élastiques théoriques de traction
ou de cisaillement, les forces de rappel ainsi que I’évolution des diverses contraintes, sont
systématiquement mieux modélisés par le potentiel SW. Dans la suite de notre étude,
nous allons étudier le role des marches de surface sur un systeme de silicium soumis a une
contrainte uniaxiale. Plus particulierement, nous allons nous intéresser aux déformations
plastiques engendrées par la marche lorsque localement la limite élastique théorique est
atteinte. Nous avons donc choisi un potentiel capable de représenter le plus exactement
possible cette propriété, c’est a dire le potentiel SW. Dans le chapitre suivant, les études
seront faites systématiquement avec ce potentiel, avec toutefois des calculs avec les deux

autres potentiels pour certaines configurations clés.
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Chapitre 4

Nucléation des dislocations a partir
des marches de surface sur du

silicium contraint

4.1 Introduction

Dans ce chapitre nous allons nous intéresser au role des marches de surface dans les
processus de déformation plastique du silicium. En particulier, nous allons chercher a sa-
voir si une marche sur un systeme contraint peut donner naissance a une dislocation. Pour
réaliser cette étude, nous devons d’une part, utiliser de grands systemes pour modéliser
une marche isolée et d’autre part, effectuer un grand nombre de simulations pour faire
varier ’ensemble des parametres pouvant jouer sur la plasticité, comme par exemple la
température, le type de marche ou encore 'orientation de la contrainte appliquée. Comme
les moyens informatiques actuels ne permettent pas de réaliser ces simulations avec des
méthodes ab initio sans que les temps de calcul soient prohibitifs, nous avons choisi une
approche semi-empirique classique.

Pour que les évenements plastiques apparaissent a partir des défauts de surface, il faut
que localement la limite élastique théorique du matériau soit atteinte. Dans le chapitre
précédent, nous avons comparé trois potentiels semi-empiriques aux techniques DFT-LDA,
dans des situations proches de celles que I'on pourrait rencontrer lors de la nucléation des

dislocations. En nous basant sur des criteres tels que les limites élastiques théoriques
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de traction et de cisaillement, nous avons montré que le potentiel de Stillinger-Weber
(SW) est le mieux adapté pour ce genre de calcul. Dans ce chapitre, les calculs seront
donc systématiquement réalisés avec le potentiel SW et, seulement dans les cas les plus
importants, avec le potentiel Tersoff et EDIP.

Tout d’abord, nous allons présenter le systeme de simulation, les contraintes appli-
quées, ainsi que les techniques de calcul employées. Une étude préliminaire est ensuite
réalisée pour déterminer l'effet des différentes marches sur la limite élastique des sys-
temes. Apres une description des résultats obtenus dans les différentes configurations de
simulation, nous discuterons du role de la marche, de la température et de 'orientation
de la contrainte sur la nucléation des dislocations. Puis, nous nous intéresserons aux plans
de glissement des dislocations (glide set ou shuffle set), et au type de dislocations nu-
cléées. Enfin, a partir d’'une analyse du champ de déformation du cristal au voisinage de
la marche, nous comparerons le comportement des semi-conducteurs cubique diamant aux

métaux CFC.

4.2 Méthodologie

4.2.1 Géométrie du systeme

Pour modéliser la nucléation des dislocations a partir des marches de surfaces, nous
avons choisi des surfaces de type {100}, couramment utilisées pour la croissance de couches
et qui sont facilement obtenues par clivage. Nous avons considéré cette surface sous sa
forme reconstruite p(2x1) symétrique [28, 29] (Fig. 1.7). Dans ces conditions, les plans
de glissement {111} du silicium coupent la surface {100} suivant les directions denses de
type (110). Pour qu’une marche puisse nucléer une dislocation dans les plans {111}, elle
doit étre alignée suivant les directions (110). Parmi les marches décrites dans le premier
chapitre, nous avons surtout retenu, pour I’ensemble de nos calculs, les marches doubles
correspondant a I’émergence d’une dislocation parfaite en surface, i.e. les marches Dp
reconstruite et Dp non reconstruite. Néanmoins, nous avons également testé la marche
simple S, et la marche de clivage composée de 5 marches D g non reconstruites (Fig. 1.10).

Pour modéliser un systeme semi-infini, la surface inférieure a été gelée sur une épaisseur

supérieure aux rayons de coupure des potentiels (4 plans atomiques). Nous avons appliqué
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des conditions aux limites périodiques le long de la ligne de marche [011] et le long de la
normale & la ligne de marche [011] (Fig. [4.1). Pour respecter les conditions périodiques,
nous avons introduit une deuxieme marche en opposition sur la surface. Afin de déterminer
les dimensions du cristal pour lesquelles les interactions entre les marches d’une part, et
entre la surface libre et la surface gelée d’autre part, sont négligeables, nous avons réalisé
plusieurs calculs sur des systemes de différentes tailles, notamment suivant [100] et [011].
Nous avons fait varier les dimensions dans ces deux directions de 16 a 160 plans atomiques.
Les principaux effets observés sont quantitatifs. Pour les petites boites, la marge gelée est
trop pres de la surface ce qui conduit a des limites élastiques plus grandes. Par exemple
en compression désorientée de 22.5°; la limite élastique est de -13.7 % pour la plus petite
boite alors qu’elle atteint -10 % pour les plus grandes. De plus, nous avons choisi la
dimension suivant [011] de telle sorte que les plans de glissement passant par les marches
ne se coupent pas. Le long de la ligne de marche [011], la dimension doit étre au moins
deux fois supérieure au rayon de coupure des potentiels, afin que les atomes ne voient pas
leurs propres images créées par les conditions périodiques. Finalement, un systeme typique
compte 4 plans atomiques suivant la ligne de marche, [011], 120 suivant la normale & la
surface, [100], et 160 suivant [011], c’est & dire environ 80000 atomes. Nous rappelons que
la périodicité de 4 plans atomiques le long de la ligne de marche restreint le probleme a
2 dimensions, dans la mesure ou une telle longueur empéche la formation et ’expansion
des défauts 3D, comme les demi-boucles de dislocations. Les dislocations nucléées seront

donc nécessairement rectilignes et paralleles & la ligne de marche [011].

4.2.2 Application d’une contrainte uniaxiale

Les contraintes présentes dans les systemes en épitaxie sont généralement biaxiales
et contenues dans les plans paralleles a l'interface. Le calcul des forces exercées par ces
contraintes sur une dislocation orientée suivant la ligne de marche, montre que la compo-
sante de la contrainte parallele a la ligne de dislocation n’agit pas sur le glissement. Nous
pouvons donc modéliser la contrainte biaxiale présente dans les systemes en épitaxie, par
une simple contrainte uniaxiale perpendiculaire a la ligne de marche et contenue dans la
surface. Pour I'appliquer, nous avons calculé les déformations élastiques (g;;) correspon-
dantes, grace a la théorie de I’élasticité linéaire anisotrope [34]. Les coefficients élastiques

du silicium (Cjjx) ont été calculés pour chaque potentiel utilisé (Tab. [3.1), afin de déter-
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A

[100]

[011]

/

F1G. 4.1 — Cellule de simulation périodique suivant [011] et [011] avec deux marches D non reconstruites
sur la surface. o est la contrainte uniaxiale appliquée et o 'angle entre la direction [011] (normale & la
ligne de marche) et la direction de la contrainte. Pour montrer la structure atomique, nous avons fait un
agrandissement de la marche (au centre).

miner le tenseur d’ordre 4 des compliances {S} = {C'}~! (Annexe|C), et par la suite, les

déformations

€ij = OijklOkl-

La contrainte uniaxiale appliquée est parallele a la surface, mais peut étre désorientée
par rapport a la normale aux lignes de marche d'un angle a (Fig. [4.1). Ceci nous permet
d’agir directement sur la contrainte de cission résolue (7) dans les plans de glissement,
afin d’étudier des contraintes autres que les biaxiales. Cette contrainte résolue correspond
a la projection de la contrainte uniaxiale appliquée o0 = ou sur les plans denses et permet
de déterminer la force de glissement f exercée sur une dislocation de vecteur de Burgers b
contenue dans ce plan, soit f = 7.b. Ainsi, pour favoriser un systeme de glissement, il est
possible de choisir 'orientation de contrainte donnant un 7 maximum le long du vecteur
de Burgers. 7 est obtenu au moyen du facteur de Schmid s (7 = +s|o|, voir chapitre 1)

Sur la figure 4.2, nous avons calculé les facteurs de Schmid suivant les principales
directions de glissement en fonction de l'orientation o de la contrainte appliquée. Les
orientations de contraintes les plus efficaces sur chaque dislocation (les parfaites : 60" et
vis, et les partielles : 30 et 90°) ont été regroupées sur la figure 4.3tb. La contrainte résolue
maximale sur la parfaite 60° (vis) est obtenue pour un angle v = 22.5° (45°) en compression

comme en traction. La partielle 90° est favorisée par une contrainte non désorientée (a=0"),
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F1G. 4.2 — Facteur de Schmid en fonction de l'orientation o de la contrainte appliquée pour cing
directions de glissement : deux suivant les vecteurs de Burgers des dislocations 60°, [101] (a) et [110] (c),
deux suivant les vecteurs de Burgers des partielles, 1a 90° [211] (b) et 1a 30° [121] (d), et la derni¢re suivant
le vecteur de Burgers de la vis parallele & la ligne de marche [011] (e).

en traction uniquement, de sorte que la contrainte résolue dans les plans de glissement soit
dans le sens de maclage. Une compression donnerait une contrainte résolue dans le sens
d’anti-maclage. Finalement, la partielle 30” est favorisée par une contrainte désorientée de

36" en compression uniquement pour les mémes raisons que précédemment.

4.2.3 Technique de simulation

Pour déformer le systeme, nous avons appliqué successivement des incréments de
contrainte de 1.5 GPa, équivalent, selon 'orientation «, a des déformations de 1 & 1.4 %
suivant I’axe de la contrainte. Entre chaque incrément de contrainte, nous avons utilisé
deux techniques pour relaxer les positions atomiques : une technique de relaxation sta-

tique utilisant un algorithme de gradients conjugués, jusqu’a ce que les forces sur chaque
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F1G. 4.3 — Structure diamant projetée le long de [011] (a) et le long de [111] (b). Toutes les directions
de glissement possibles suivant les vecteurs de Burgers des 60°, 90°, 30° et vis sont représentées. Pour
chaque dislocation, I'orientation o de la contrainte donnant la contrainte de cission résolue maximale est
indiquée (Voir également Fig. [4.2).

atome soient inférieures & 1072 eV A1 et une technique de dynamique moléculaire per-
mettant d’observer l'effet de la température sur la nucléation des dislocations. Dans ce
dernier cas, apres une relaxation statique avec les gradients conjugués, la température du
systeme est graduellement augmentée par pas de 300 K jusqu’a 1500 K, et sur des temps

de simulation compris entre 5 et 50 ps.

4.3 Reésultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-

Weber (SW)

Trois domaines de température ont été considérés ; le premier a 0 K, le second pour les
basses températures (< 900 K), et le dernier pour les hautes températures (> 900 K). Dans
chaque cas, nous nous sommes focalisés sur les principales orientations de contrainte pour
lesquelles la probabilité de nucléer les quatre dislocations possibles (60°, 90°, 30" et vis)
est maximum, ainsi que sur certaines orientations de contrainte pertinentes. Les résultats

regroupés dans le tableau concernent uniquement la marche Dp non reconstruite,
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4.3. Résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber (SW)

TAB. 4.1 — Evolution de la limite élastique pour différentes marches et températures en traction. Les
contraintes sont obtenues a partir de 1’élasticité linéaire.

Géométrie Température (K) Limite élastique (%) Contrainte (GPa)
Massif 0 35.9 49.5
Surface sans marche 0 28.3 39.0
Marche Sy 0 24.7 34.0
Marche Dpg reconstruite 0 24.1 33.2
Marche Dpg non reconstruite 0 22.9 31.6
Marche de Clivage 0 17.0 23.4
Marche Dpg reconstruite 300 14.3 19.7
Marche Dpg reconstruite 1200 12.0 16.5

mais les autres marches ont également été testées. Comme les résultats obtenus sont
qualitativement équivalents, du moins pour les marches suffisamment hautes (> Dp),
nous ne les présenterons pas ici afin d’alléger la discussion. Dans une étude préliminaire,
nous allons comparer les effets quantitatifs des différentes marches et de la température

sur la limite élastique des systemes, mais pour une seule orientation de contrainte.

4.3.1 Etude préliminaire : Evolution de la limite élastique en

fonction du type de marches et de la température

Pour déterminer 'effet des différentes marches, ainsi que 'effet de la température sur
la limite élastique du systeme, nous avons privilégié une contrainte non désorientée en
traction comme en compression. Nous avons ainsi pu comparer les limites élastiques obte-
nues pour les marches S, Dp reconstruite, Dg non reconstruite et la marche de clivage,
avec les limites élastiques du silicium massif et d’un systeme comportant une surface sans
marche. En traction comme en compression, nous considérons que la limite élastique des
systemes est atteinte lorsque les premiers évenements plastiques apparaissent, comme par
exemple la rupture d’une liaison atomique ou encore des réarrangements atomiques. Les
différents résultats sont regroupés dans les tableaux 4.1 et 4.2.

Les premiers calculs ont été réalisés sur un systeme comportant une surface sans
marche et a 0 K. En traction, la limite élastique est atteinte a 28.3 % d’élongation (39
GPa). Des liaisons atomiques se brisent au bord de la zone gelée en fond de boite, pro-
voquant une ouverture dans le cristal, qui finit par fissurer completement le systeme en

direction de la surface. Cette fracture s’explique par la discontinuité non physique créée
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Chapitre 4. Nucléation des dislocations a partir des marches de surface

TAB. 4.2 — Evolution de la limite élastique pour différentes marches et températures en compression.
Les contraintes sont obtenues a partir de I’élasticité linéaire.

Géométrie Température (K) Limite élastique (%) Contrainte (GPa)
Massif - - -

Surface sans marche 0 -11.0 -15.2
Marche Dpg reconstruite 0 -7.7 -10.6
Marche Dpg non reconstruite 0 -7.6 -10.5
Marche de Clivage 0 -4.4 -6.1
Marche Dpg non reconstruite 300 -4.3 -5.9
Marche Dp non reconstruite 1200 -2.8 -3.9

entre la marge gelée et le reste du cristal libre. En effet, les déformations appliquées sur
le systeme sont déterminées a partir de la théorie de 'élasticité linéaire anisotrope. Or,
comme nous ’avons vu dans le chapitre précédent, lors du calcul de la limite élastique
théorique du silicium massif suivant [011], les déformations restent linéaires tant que la
contrainte appliquée ne dépasse pas 10 GPa. Dans notre cas, les contraintes suivant [011]
sont bien supérieures. En conséquence, les déformations suivant la direction [110] et sui-
vant la direction [100], perpendiculaire & la surface, ne correspondent pas aux déformations
réelles d'un systeme completement libre. Avant la relaxation, des contraintes existent donc
le long de ces deux directions. Comme le systéme est libre suivant [100], il peut relaxer la
contrainte le long de cette direction. Il en résulte un désaccord de réseau cristallin entre
la marge gelée et le cristal libre dans la direction [100] normale a la surface, qui initie les
déformations plastiques et fait chuter la limite élastique par rapport au silicium massif.
Notons que la contrainte suivant [110] ne peut pas étre relaxée librement, & cause des
conditions aux limites périodiques appliquées. Cependant, comme les contraintes paral-
leles aux lignes des dislocations n’exercent pas de force sur celles-ci, ce probleme ne devrait
pas jouer sur les conclusions de notre étude, notamment au niveau de la nucléation des
dislocations. En compression, la limite est atteinte a -11 % (-15.2 GPa), ou la structure

cristalline se déforme en créant des protubérances sur la surface libre.

En traction, les systemes avec marches commencent par se déformer élastiquement.
Juste avant la limite élastique, on observe un affaissement des dimeres de la terrasse infé-
rieure a proximité de la marche (Fig. 4.4-a). Puis, certaines liaisons atomiques se rompent,
initiant ainsi des déformations plastiques au niveau de la terrasse inférieure qui conduisent

a la fracture du systeme suivant la direction [100] normale & la surface. En compression,
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4.3. Résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber (SW)

apres une déformation élastique du systeme, la marche s’enfonce progressivement dans le
volume, accompagnée d’évenements de glissement le long des plans {111}, formant une
micro-macle (Fig.[4.4tb). 11 semble que ce défaut soit di & un comportement atypique du
potentiel SW, lorsque la contrainte de cission résolue dans les plans {111} est dans le sens
d’anti-maclage. L’analyse de ces défauts montre que les micro-macles sont réalisées par
des glissements localisés dans deux plans consécutifs du shuffle set et par la rotation des
trimeres composant le plan du glide set intermédiaire [118]. Une analyse détaillée de cet

artefact est donnée en annexe D.

Les déformations plastiques restent relativement semblables d’une marche a l’autre, ce-
pendant nous pouvons comparer 'effet de la géométrie des marches sur la limite élastique.
D’une part, nous pouvons remarquer que globalement les limites élastiques diminuent
lorsque la hauteur des marches augmente, en compression et en traction (Tab. et4.2).
D’autre part, la limite élastique obtenue pour la marche Dpg reconstruite est légerement
plus grande que celle pour la marche Dpg non reconstruite. Il en résulte que plus le front
de marche est abrupt, plus la limite élastique est faible. En fait, la marche reconstruite
possede un atome supplémentaire qui relie la terrasse inférieure avec la terrasse supé-
rieure, permetant de répartir la contrainte sur une zone de cristal plus large. Finalement,
dans tous les cas, la limite élastique des systemes avec marche est plus basse que celle
des systemes sans marche. Dans ces conditions, les problemes de désaccord paramétrique

entre la surface gelée et le cristal libre n’influenceront pas les résultats ultérieurs.

Pour déterminer de maniere quantitative I’évolution de la limite élastique en fonction
de la température, nous avons réalisé des calculs avec la méme marche mais pour diffé-
rentes températures. En traction nous avons considéré la marche Dp reconstruite et en
compression la D non reconstruite. Dans les deux cas, on peut remarquer que la limite
élastique chute fortement des les faibles températures (Tab. [4.1 et [4.2). Par exemple en
traction la limite passe de 24.1 % pour 0 K & 14.3 % pour 300 K. Puis, la limite élastique
continue a diminuer mais beaucoup plus lentement, lorsque la température est de nou-
veau augmentée. Par exemple en traction elle passe de 14.3 % pour 300 K a 12.0 % pour
1200 K. Finalement, la limite élastique dépend de deux parametres, la température et la

géométrie des défauts de surface.
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4.3. Résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber (SW)

TAB. 4.3 — Revue des événements plastiques obtenus avec le potentiel SW, pour diverses orientations de
contrainte en traction (contrainte positive) et compression (contrainte négative), a 0 K et en température.
Remarque : les déformations le long de la direction de contrainte sont calculées en utilisant la théorie de
I’élasticité linéaire.

Limites élastiques a 0 K Résultats
o Contrainte (GPa) Déformation (%) T=0K T <900 K
0° 31.5 22.9 fracture fracture
-10.5 -7.6 micro-macle micro-macle
10° 25.5 19.1 fracture parfaite 60° puis
fracture
-10.5 -7.9 micro-macle micro-macle
22.5° 22.5 18.7 parfaite 60° parfaite 60°
-12.0 -10.0 déformations parfaite 60°
plastiques le long des
plans {111}
36° 21.0 19.2 micro-macles + micro-macles + larges
parfois (60° + vis) zones déformées
-13.5 -12.4 parfaite 60° parfaite 60°
45° 21.0 19.7 micro-macles micro-macles
-15.0 -14.0 parfaite 60° parfaite 60°

4.3.2 Déformations plastiques a T = 0 K

A 0 K, les évenements plastiques apparaissent pour de grandes déformations en com-
pression comme en traction, i.e. supérieure a 7 % (10.5 GPa) (Tab. [4.3)), et débutent a
partir de la surface au voisinage immédiat des marches. Rappelons que les déformations
plastiques apparaissent toujours pour des contraintes inférieures a la limite élastique du
systéme sans marche (cf partie précédente). Les marches facilitent donc les événements
plastiques, en abaissant la limite élastique du systeme et en confinant les perturbations
sur des zones proches des marches.

Les premiers calculs ont été réalisés avec des orientations de contrainte favorisant la
nucléation des dislocations parfaites. Pour la dislocation 60°, I'angle de contrainte le plus
efficace est a = 22.5%, en traction comme en compression (Fig. 4.2/et[4.3-b). Les résultats
en traction montrent une limite élastique relativement importante de 22.5 GPa (18.7 %
d’élongation), au dela de laquelle la plasticité débute (Fig. 4.5+a). L’encart en haut de la
figure montre clairement que la marche est deux fois plus grande apres la déformation
plastique qu’avant. De plus les déplacements dans le plan du shuffle set correspondent
au glissement d’une dislocation parfaite 60°. Sur le second encart de la figure 4.5+a, on

peut voir que la dislocation s’arréte sur le fond gelé de la boite de simulation et qu’une
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F1G. 4.5 — Contrainte désorientée de 22.5° (potentiel SW). (a) Traction : nucléation d'une dislocation
parfaite 60° & partir de la marche de surface dans le plan du shuffle set passant par la marche. La
dislocation apparait & 18.7 % d’allongement. (b) Compression : larges déformations débutant au niveau
de la marche (-10.0 %).

autre dislocation 60° de méme composante vis, commence a glisser vers la surface le long
d’un plan symétrique du shuffle set. Comme la premiere dislocation s’est bloquée sur
la zone gelée qui modélise le cristal massif, le systéme a du trouver un autre systéme
de glissement pour continuer la relaxation de la contrainte appliquée, ce qui explique
I’apparition de la deuxieéme dislocation 60°. En compression des déformations relativement
étendues apparaissent a partir des marches de surfaces pour une déformation d’environ
-10.0 % (-12 GPa), et se propagent approximativement dans les plans {111}, mais sans
dislocation clairement identifiable (Fig. 4.5tb).

La dislocation parfaite d’orientation vis est favorisée par une contrainte désorientée de
45" en compression comme en traction (Fig.[4.2]et4.3-b). Cependant, en compression une
dislocation 60" est nucléée a la place de la vis, dans un plan du shuffle set passant par la
marche (Fig. 4.6-a). Cette dislocation diminue la hauteur de la marche et glisse le long
d’un plan du shuffle set jusqu’a la zone gelée en fond de boite. En traction, des défauts
identifiés comme des micro-macles sont formés a partir de la marche (Fig. 4.6tb). Ces

défauts sont dus a un comportement particulier du potentiel SW, lorsque la contrainte
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4.3. Résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber (SW)

F1G. 4.6 — Contrainte désorientée de 45° (potentiel SW). (a) Compression : disparition de la marche

et nucléation d’une dislocation parfaite 60° & partir de la marche de surface dans le plan du shuffle set
de cission résolue dans les plans {111} est dans le sens d’anti-maclage (Annexe D). Pour

passant par la marche. La dislocation apparait & -14.0 % de déformation. (b) Compression : nombreuses

déformations de type micro-macle, formées initialement au niveau de la marche (19.7 %).
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positions atomiques conduit a la fracture du cristal (Fig.4.4ta). La fissure est initiée par

la rupture d’une liaison atomique en surface situ
pour une contrainte de 31.5 GPa (22.9 %

d’élongation). Les meilleurs conditions pour nu-

cléer une partielle 30° sont obtenues pour une compression désorientée de 36°. Cependant,

7 7

a la place de la partielle, on obtient une parfaite 60° nucléée dans le plan shuffie set pas-

sant par la marche de sorte que la marche disparait. Finalement, malgré des orientations
de contrainte idéales pour nucléer les partielles (d’apres I'analyse du facteur de Schmid),

aucune n’a été observée.

Nous avons également testé d’autres configurations intéressantes, comme la compres-
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Chapitre 4. Nucléation des dislocations a partir des marches de surface

sion non désorientée et la traction désorientée de 36" qui favorisent les configurations
d’anti-maclage. Il apparait dans les deux cas des micro-macles nucléées a partir des
marches (Fig. [4.4-b), décrites en annexe D. Cependant, dans certains cas, tels que la
traction désorientée de 36°, nous avons obtenu des événements de glissement relativement
complexes. En particulier, en remplacant la marche Dg non reconstruite par une marche
de clivage plus grande, 'examen de la structure apres déformation révele la nucléation de
deux dislocations, une 60° et une vis. Nous avons également étudié un systéme soumis a
une traction désorientée de 107, ou les contraintes de cission résolues sur la 90° et la 60°
sont équivalentes (Fig. 4.2). Cette situation donne les mémes résultats qu'une traction
non désorientée, i.e. une fracture du cristal.

En résumé a 0 K, bien que de nombreuses orientations de contraintes aient été testées,
seules des dislocations parfaites, principalement de type 60°, ont été nucléées. De plus, ces
dislocations proviennent toutes des marches de surface et ont toutes glissé dans les plans
du shuffle set passant par la marche. Finalement, aucune dislocation n’a été observée dans

les plans du glide set.

4.3.3 Déformations plastiques a T # 0 K

Les mémes orientations de contraintes ont ensuite été testées en température. Pour le
domaine des basses températures (< 900 K), la principale différence avec I’étude a 0 K
se situe au niveau de la limite élastique, qui diminue lorsque la température augmente
(Tab. 4.1 et [4.2). De maniere générale, les résultats restent qualitativement similaires
a ceux obtenus a 0 K. Les seules dislocations nucléées sont des parfaites 60° et aucune
dislocation n’a été formée dans les plans du glide set. Néanmoins, quelques différences
peuvent étre soulignées. Pour une compression désorientée de 22.5° favorisant la 60°, les
défauts non physiques obtenus a 0 K, identifiés comme des micro-macles, sont remplacés
par une dislocation 60°, nucléée dans le plan du shuffle set passant par la marche (Fig. 4.7+
a). Dans le cas ou la traction désorientée de 36" produit une contrainte de cission résolue
dans le sens d’anti-maclage, la nucléation simultanée de la 60° et de la vis & 0 K est
remplacée par une large zone déformée proche de la marche de surface, qui ressemble a un
changement de phase local. La derniere différence est obtenue avec la traction désorientée
de 10°, ou les contraintes de cission résolues sur la 60" et la 90 sont équivalentes : les

résultats montrent la nucléation d’une dislocation 60° dans le plan du shuffle set passant
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Fi1G. 4.7 — Nucléation d’une dislocation parfaite 60° dans le plan shuffle set, pour une compression
désorientée de 22.5°. (a) SW : la marche Dp disparait pour une déformation de -7.5 % & 900 K, (b) Tersoft :
un plan atomique constituant la marche de clivage initiale (Fig. disparait pour une déformation de
-11.0 % & 1200 K.

par la marche. Cette dislocation glisse sur une distance d’environ 15 A, puis le cristal se
fracture.

Dans le domaine des hautes températures (> 900 K), la encore aucune dislocation
n’est observée dans les plans du glide set, mais les limites élastiques continuent a dimi-
nuer comme la température augmente. Cependant, la contrainte appliquée sur le systeme
se relaxe d’une maniere différente. Précédemment, a basses températures, les évenements
de glissement étaient relativement fréquents dans les plans du shuffle set. A haute tem-
pérature, ils deviennent de plus en plus rares lorsque la température augmente, jusqu’a
disparaitre complétement. Au niveau de la surface, la structure cristalline devient désor-
donnée le long de la ligne de marche, et ressemble a des zones de cristal amorphe ou en

début de fusion.

4.4 Reésultats obtenus avec les autres potentiels

Les résultats obtenus avec le potentiel SW ont montré que les seules dislocations for-
mées sont des parfaites 60° et qu’elles ont toutes glissé dans les plans du shuffle set.
Précédemment, nous avons vu que le potentiel de Tersoff et EDIP sont moins fiables pour
ce genre d’étude que le potentiel SW. Pour ces potentiels, nous allons donc présenter
uniquement les résultats obtenus pour des contraintes de compression et de traction fa-

vorisant la nucléation des dislocations parfaites 60°, i.e. avec a = 22.5". Notons toutefois
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F1G. 4.8 — Structures cristallines du silicium pour des contraintes désorientées de 22.5° proches de la
limite élastique. (a) Tersoff pour une déformation de 46.7 %, (b) Tersoff pour une déformation de -38.5 %,
(c) EDIP pour une déformation de 34.5 %, (d) EDIP pour une déformation de -8.9 %.

que les autres cas n’apportent aucune information supplémentaire sur le sujet.

Les calculs faits avec le potentiel de Tersoff a 0 K donnent de tres grandes limites
élastiques, environ 46.7 % (51 GPa) en traction et -38.5 % (-42 GPa) en compression.
En traction, en raison des grandes déformations du cristal massif, la périodicité du cris-
tal suivant la ligne de marche est perdue. Ces déformations ressemblent a un début de
changement de phase (Fig. 4.8a) et conduisent parfois a la fracture du cristal depuis la
marche. En compression, jusqu’a -22.0 %, les déformations restent homogenes. Puis, de 1é-
geres ondulations apparaissent sur la surface jusqu’a -37.0 %. Finalement, les déformations
plastiques débutent dans les plans (011) proches de la marche de surface (Fig.4.8b). Dans
tous les cas, aucun évenement de glissement n’a été observé. Nous avons ensuite réalisé les
mémes calculs en température. Les seuls effets sont la diminution de la limite élastique et
I’expansion des déformations plastiques. Cependant, en utilisant des marches de clivage
soumises a de fortes compressions (-11 %) et a de hautes températures (comprises entre
1200 K et 1500 K), nous avons réussi a nucléer des dislocations 60° dans le plan du shuffle

set passant par la marche (Fig[4.7-b).

Les calculs réalisés avec EDIP a 0 K montrent également des limites élastiques beau-

coup plus grandes que celles obtenues avec SW. En traction elles atteignent 34.5 % (52.5
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GPa) et en compression -8.9 % (-13.5 GPa). En traction, les déformations conduisent a
la fracture du cristal, alors qu’en compression, le plan {111} du shuffle set passant par
la marche subit de larges cisaillements (Fig. [4.8-c et -d). Ces cisaillements se propagent
de la surface vers le fond de boite sans pour autant nucléer de dislocation. Lorsque 'on
augmente la contrainte appliquée, les plans voisins du shuffle set subissent a leur tour le

méme type de cisaillement.

4.5 Discussion

4.5.1 Influence des potentiels

Bien que les mémes orientations de contraintes et températures aient été testées, les
résultats sont souvent différents d’un potentiel a I'autre. Dans ’étude précédente sur les
cisaillements homogenes du silicium massif, nous avons vu que seuls les potentiels SW et
EDIP autorisent les liaisons du shuffie set a casser afin de cisailler ces mémes plans, et que
les limites élastiques théoriques obtenues avec EDIP et Tersoff sont quasiment deux fois
supérieures a celle obtenue avec SW. Nous retrouvons ces résultats pour les systemes avec
marche. De plus, comme observé lors de I'étude des cisaillements, le potentiel de Tersoff
ne permet pas (a 0 K) de casser les liaisons atomiques ce qui est pourtant nécessaire a
la nucléation des dislocations. Pour EDIP, 'analyse de la y-surface, et plus exactement
de la force de rappel dans le shuffle set, a montré que cette force n’est pas strictement
croissante jusqu’a T,,.;. Comme nous l'avions préssenti, cette différence avec ’ab initio
entraine un probleme de comportement du potentiel sous fortes déformations, qui résulte
en un cisaillement des plans du shuffle set sans nucléation de dislocation. Concernant le
potentiel SW, bien qu’il semble étre le mieux adapté pour cette étude, il n’est pas exempt
d’inconvénients. En particulier, lorsque le cristal est cisaillé dans une direction d’anti-
maclage, des micro-macles propres au potentiel sont formées par des glissements le long
des plans du shuffle set (Annexe D). Cependant, nous ne pensons pas que cet artefact
puisse empecher 'utilisation de ce potentiel pour les autres orientations de contraintes.

Quelques indications suggerent que les singularités propres aux différents potentiels
sont moins importantes a haute température, lorsque la plasticité apparait pour de plus

faibles contraintes appliquées. Par exemple, pour une compression désorientée de 22.5°, les

103



Chapitre 4. Nucléation des dislocations a partir des marches de surface

défauts obtenus avec le potentiel SW, ressemblant aux micro-macles, sont remplacés par
la nucléation d’une dislocation parfaite 60° dans le shuffle set. Un autre exemple est donné
par le potentiel de Tersoff, pour lequel, a haute température, nous avons la nucléation de
dislocations 60° dans le shuffle set & partir des marches de clivage. La température semble

donc atténuer les irrégularités non physiques liées a chaque potentiel.

4.5.2 Role de la marche de surface

Ici, seuls les résultats obtenus avec le potentiel SW sont discutés. Pour le silicium
massif, la limite élastique théorique obtenue avec le potentiel SW est relativement grande
tout comme celle calculée en ab initio (Chap. 3). Cependant, la présence d’une surface
diminue la limite élastique, qui décroit de nouveau lorsqu’une marche est introduite sur la
surface. De plus, nous avons vu que la limite élastique dépend de la hauteur et de la forme
plus ou moins abrupte de la marche. Les concentrations de contrainte sont donc liées a la
géométrie des marches. Toutefois, malgré la présence des marches, les limites élastiques
restent relativement élevées aussi bien en compression qu’en traction. Il en résulte que les
marchent agissent comme de faibles concentrateurs de contrainte, ce qui est cohérent avec
les résultats obtenus par Poon et al. [119]. Cette faible concentration de contrainte peut
provenir de la structure cubique diamant et des liaisons covalentes tres directionnelles, qui

rendent la structure atomique du silicium relativement rigide.

On peut également noter que les limites élastiques sont plus faibles en compression
qu’en traction. Bien que la structure cristalline et le potentiel aient leur importance,
on doit considérer qu’aux tres grandes déformations appliquées, le solide peut devenir in-
stable, en particulier en compression, aidant ainsi la formation de la dislocation. Toutefois,

pour confirmer cette hypothese, des études complémentaires doivent étre réalisées.

D’une maniere générale, les déformations plastiques, comme par exemple la fracture,
les évenements de glissement ou les zone amorphes, débutent systématiquement au niveau
de la marche ou dans son voisinage immédiat. En fait, la présence des marches brise la
symétrie du systeme, ce qui permet de localiser et de concentrer les contraintes pres des
marches. Finalement, bien que concentrant faiblement les contraintes, la marche de surface

est donc un site privilégié pour initier la plasticité.
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4.5.3 Systéeme de glissement : glide ou shuffle

Dans cette partie nous allons nous intéresser a la comparaison des plans de glissement,
a savoir plans du glide set ou plans du shuffie set, en commentant les résultats obtenus avec
le potentiel SW. En théorie, les dislocations parfaites 60° et vis peuvent étre formées dans
les deux ensembles de plans. Cependant, il ressort de nos résultats que les dislocations sont
nucléées uniquement dans les plans du shuffle set. Les simulations avec les orientations de
contrainte favorisant les partielles 90 et 30° dans le glide set, conduisent respectivement
a la fracture du cristal et a la formation d’une parfaite 60° dans le shuffle set. Ce résultat
est cohérent avec le fait que pour un glissement dans le shuffie set, seulement une liaison
covalente doit étre coupée, comparé a trois dans le glide set [120].

Dans le domaine des hautes températures, la probabilité de nucléer des dislocations
chute et des déformations plastiques apparaissent sous la forme de zones amorphes.
Lorsque la température augmente, la limite élastique a laquelle débute la plasticité di-
minue, jusqu'a ce que 'agitation thermique soit suffisante pour que des zones de cristal
commencent a fondre (& devenir amorphe), et que les déformations appliquées soient trop
petites pour pouvoir former des dislocations dans le shuffle set.

Récemment, les observations expérimentales faites dans les deux domaines de basses
et hautes températures, révelent une transition dans les modes de glissement dépendant
de la température. A basse température, les dislocations sont des parfaites, qui semblent
glisser dans les plans du shuffle set [59, 60, 61, 114], alors qu’a haute température ce sont
des partielles qui appartiennent aux plans du glide set et se déplacent par nucléation et
propagation de doubles décrochements [34, 52, 55, 56]. Dans nos simulations, la taille
des cellules le long de la ligne de marche (4Xbpar faite), €st trop petite pour autoriser ces
décrochements. En conséquence, dans les plans du shuffle et du glide set, seule la nu-
cléation en bloc de dislocations rectilignes est possible. A basse température, les résultats
montrent que les plans du shuffle set sont privilégiés, ce qui est en accord avec ’expérience,
mais a haute température, aucune dislocation n’a été nucléée dans les plans du glide set,
contrairement a l’expérience. Ceci prouve que malgré la température, la nucléation en
bloc des dislocations dans les plans du glide set est impossible. Pour relaxer la contrainte
appliquée, il ne reste plus que deux choix, soit la nucléation de dislocation dans le shuffle
set, soit la formation de zones amorphes. Dans ces conditions, nos résultats obtenus a

haute température ne sont pas en contradiction avec ’expérience. Notons toutefois que
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les hautes températures tendent a diminuer la probabilité de nucléer les dislocations dans
les plans shuffle set, ce qui semble cohérent avec le fait qu’un autre mode de glissement
puisse opérer a haute température. Nos résultats sont donc relativement en accord avec
les faits expérimentaux, mais des calculs complémentaires sur des systemes de grandes
dimensions suivant la ligne de marche sont nécessaires pour confirmer cette transition des

modes de glissement.

4.5.4 Caractere de la dislocation nucléée

Afin de comprendre le type des dislocations formées, nous avons essayé de déterminer
les principaux criteres qui gouvernent la nucléation. Habituellement, lorsqu’un cristal est
contraint, le systeme de glissement qui possede la plus grande contrainte de cission résolue
le long de son vecteur de Burgers b est favorisé. Dans notre cas, la contrainte de cission
résolue sur chaque dislocation, proportionnelle au facteur de Schmid, est directement liée
a l'orientation o de la contrainte. Dans le domaine de température ou les évenements de
glissement sont fréquemment observés (pour le potentiel SW), les événements plastiques
sont généralement cohérents avec les prédictions du facteur de Schmid. Par exemple, sur
la figure et [4.3tb, la dislocation 60° est favorisée pour une orientation o = 22.5° en
traction comme en compression, ce qui est obtenu dans nos simulations. De méme, la
compression désorientée de 36° favorise la contrainte de maclage et donc la nucléation de
la partielle 30°. Or, nous venons de voir que la nucléation des dislocations dans le glide set
ne peut pas étre activée, le systeme devant alors trouver un autre systeme de glissement
pour relaxer la contrainte appliquée. Dans ces conditions, deux dislocations sont possibles,
la 60° et la vis. Dans nos simulations, c’est la dislocation avec le plus grand facteur de
Schmid qui est nucléée, i.e. la 60° (Fig. 4.2).

Toutefois, plusieurs cas ne peuvent étre expliqués sur la seule base du facteur de
Schmid, d’autres facteurs devant alors étre pris en compte. Par exemple, en traction non
désorientée, la contrainte de cission résolue est maximale suivant la partielle bgge (Fig.[4.2]
et 4.3-b), mais le cristal se fracture sans événement de glissement. Suivant 1’analyse du
facteur de Schmid, la contrainte de cission résolue est maximale dans la direction (112), i.e.
entre les deux dislocations 60° du plan du shuffle set (le glide set n’étant pas activé). Les
surfaces d’énergie de défauts d’empilement généralisés calculées dans un plan du shuffle

set avec le potentiel SW et en ab initio [26] (Fig. 3.12)), montrent que la direction la
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plus résistante au cisaillement est justement suivant (112), ce qui explique la fracture. Les
calculs réalisés avec une traction désorientée de 10°, conduisent a une contrainte de cission
résolue maximale légerement désorientée par rapport a la direction (112), ce qui permet
de nucléer une dislocation 60° en accord avec le facteur de Schmid.

Un autre cas intéressant est celui ou la contrainte est désorientée de 45° (Fig. 4.2
courbes (c) et (e)). Bien que les contraintes de cission résolues sur les dislocation vis et
60° soient identiques, la derniere est nucléée en compression. On remarquera que les deux
dislocations ont des propriétés de mobilité différentes et en particulier des contraintes de
Peierls différentes. Les calculs réalisés par notre groupe et par Ren et al. avec le potentiel
SW, montrent que la contrainte de Peierls sur la 60° est plus faible que sur la vis (Tab.1.1).
Pour relaxer la contrainte appliquée, la nucléation de la dislocation 60° est alors favorisée.

Les autres contradictions entre les évenements prévus par 'analyse du facteur de
Schmid et les résultats des simulations proviennent essentiellement des défauts non phy-
siques créés par le potentiel SW, i.e. la micro-macle, qui apparait lorsque la contrainte
appliquée en traction ou en compression, produit une contrainte de cission résolue dans le
sens d’anti-maclage. On notera qu’en compression a 0 K, la formation de la micro-macle
n’a plus lieu lorsque 'angle a augmente. Lors des simulations, la contrainte de cission
résolue le long de la direction d’anti-maclage doit alors étre aussi faible que possible pour
éviter ce défaut parasite.

Finalement, ’analyse des déformations plastiques en fonction de l'orientation de la
contrainte montre que le type des dislocations nucléées a partir de la marche de surface
peut généralement étre prédit grace au facteur de Schmid et a la contrainte de Peierls.
Cependant d’autres facteurs peuvent également jouer un role. Par exemple, lorsque la
contrainte de cission résolue est maximale le long des directions ou le cristal est le plus
résistant au cisaillement, la relaxation de la contrainte peut alors conduire a la fracture

du cristal.

4.5.5 Comparaison avec les métaux - déformations élastiques

des plans {111} au voisinage de la marche

Dans cette section, nous allons comparer le comportement des métaux a celui des

semi-conducteurs en se basant sur des résultats obtenus a partir de calculs réalisés par des
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méthodes de simulation identiques [77]. Une premiere différence entre les semi-conducteurs
et les métaux concerne les limites élastiques pour lesquelles les évenements plastiques
apparaissent. Pour une traction non désorientée, les limites élastiques des cristaux de
silicium avec marche sont voisines de 25 % alors que pour les métaux CFC elles se situent

plutot aux alentours de 8 %.

Nous nous sommes ensuite intéressés aux déformations élastiques le long des plans
de glissement au voisinage de la marche; le but étant de comparer les semi-conducteurs
contraints de structure cubique diamant aux métaux CFC, en présence d’une marche de

surface dans des situations précédant la nucléation des dislocations.

Dans le cas des métaux CFC, la nucléation des dislocations est précédée par un ci-
saillement, d a la marche, du plan {111} dans lequel la dislocation est émise [23]. Pour
analyser les déformations au voisinage des marches dans le silicium, nous avons considéré
la marche Dg non reconstruite dans les cas qui permettent la nucléation des dislocations,
i.e. en traction désorientée de 22.5° et en compression désorientée de 36°. Les déplace-
ments relatifs entre deux plans atomiques {111} adjacents, sont déterminés a partir des
déplacements entre deux atomes appartenant chacun a un des plans. Ces déplacements
sont calculés juste avant d’atteindre la limite élastique des systeémes correspondant a la
nucléation des dislocations. Seules les composantes des déplacements suivant la direction
(112) normale a la ligne de marche, i.e. parallele a la composante coin des dislocations,
sont prises en compte. Sur la figure 4.9, nous avons représenté les déplacements relatifs
le long des plans de glissement, auxquels nous avons soustrait la valeur du déplacement
en fond de boite, correspondant au silicium massif déformé. L’objectif est de comparer

uniquement les effets dus a la marche.

L’analyse des différents plans de glissement au voisinage de la marche montre de forts
déplacements relatifs tres localisés, situés en surface et au niveau de la premiere distance
interatomique. Ces déplacements sont directement liés & la reconstruction p(2 x 1) de
la surface, ce qui explique les changements de pente abrupts des déplacements relatifs
au voisinage de la surface. En faisant abstraction des reconstructions de surface, nous
pouvons observer que les déplacements dans les plans du glide set sont plus faibles que
dans les plans du shuffle set. Ce résultat est en accord avec les résultats obtenus lors du
calcul des cisaillements homogenes, ol nous avons montré que les déplacements le long

des plans du glide set sont négligeables devant ceux localisés le long des plans du shuffle
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F1a. 4.9 — Déplacements relatifs entre deux plans adjacents s; du shuffle set (2 gauche), et entre deux
plans adjacents g; du glide set (& droite) le long d’une direction (112) (unité b.u, : composante coin
d’une dislocation parfaite 60° de vecteur de Burgers %(110}) en fonction de la profondeur dans le cristal
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correspondent aux plans sg ou les dislocations vont se nucléer. Rappelons qu’en traction la hauteur de
marche augmente et qu’en compression la marche disparait pour nucléer une dislocation 60°.
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set. Les déformations élastiques se concentrent donc dans les plans du shuffle set.

Intéressons nous maintenant aux plans du shuffle set. En traction, les déplacements
relatifs des plans au niveau de la terrasse supérieure sont légerement moins importants
que ceux en fond de boite (loin de la surface), et inversement pour la terrasse inférieure.
Il en résulte que la terrasse supérieure est moins contrainte que la terrasse inférieure. En
compression nous observons le méme phénomene. Ceci peut étre expliqué par les plans

atomiques supplémentaires constituant la marche, qui renforcent la structure cristalline.

En traction, les déplacements relatifs doivent étre dans le sens qui allonge le systeme
(positifs sur la figure [4.9) pour qu'une dislocation soit nucléée. Les résultats précédents
ont montré que la dislocation 60° est nucléée dans le plan sy. Bien que les cisaillements
dans ce plan soient dans le bon sens, il n’y a aucune information qui privilégie claire-
ment ce plan pour la nucléation d’une éventuelle dislocation, contrairement aux métaux
CFC ou un cisaillement important du plan apparait juste avant la nucléation [77]. En
effet, pour les métaux CFC, les maxima des déplacements le long du plan de nucléation
atteignent un quart du vecteur de Burgers de la dislocation nucléée, alors que pour les
semi-conducteurs cubique diamant, ils ne sont que de 0.07 b.y;,. En compression, les dé-
placements doivent étre dans le sens qui raccourcit le cristal (négatifs). Dans ce cas, les
déplacements semblent effectivement privilégier le plan sy malgré des déplacements tres

faibles et fortement localisés a proximité de la surface.

Les faibles déplacements le long des plans de glissement montrent que les marches de
surface concentrent faiblement les déformations élastiques. La réponse des semi-conducteurs
en présence d’une marche de surface sous contraintes est donc completement différente de
celle des métaux. Dans les métaux, les cisaillements sont produits par un fort couplage
entre la tension qui écarte les plans de glissement et la contrainte de cisaillement le long
de ces plans. Dans les semi-conducteurs, ce couplage est donc beaucoup plus faible, ce qui
atteste d'une différence de comportement fondamentale entre ces deux matériaux. Deux
raisons peuvent expliquer cela, la structure cubique diamant du silicium qui impose deux
ensembles de plans {111} inéquivalents, le shuffle set et le glide set, et la nature des liai-
sons covalentes, qui contribuent a renforcer la structure des semi-conducteurs. Cependant,

il est difficile d’estimer la part de chaque contribution.
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4.6 Conclusion

Nous avons étudié la nucléation des dislocations a partir de défauts de surface linéaires,
tels que les marches, lorsque le systeme est soumis a une contrainte uniaxiale. Bien que
la limite élastique reste relativement proche de la limite élastique théorique du cristal
massif, il apparait que la marche de surface affaiblit la structure atomique et aide a la
formation des évenements de glissement tels que les dislocations. Toutefois, I’analyse des
déplacements relatifs le long des plans de glissement au voisinage de la marche ne montre
pas de précisaillement localisé pouvant initier les dislocations comme dans le cas des
métaux. Le comportement des semi-conducteurs (cubique diamant) est donc différent de
celui des métaux (CFC). Nous avons attribué cette différence a la structure cristalline et
a la nature des liaisons atomiques (covalentes ou métalliques) des deux matériaux. Les
faibles précisaillements observés dus aux marches permettent en plus de justifier que ces
petits défauts de surface agissent comme de faibles concentrateurs de contrainte dans les

semi-conducteurs, expliquant ainsi les grandes limites élastiques des systemes.

Parmi les déformations plastiques, tous les évenements de glissement observés ont été
nucléés et se sont propagés systématiquement dans les plans du shuffle set. Aucune dis-
location dans les plans du glide set n’a été observée. Bien que ce résultat soit cohérent
avec les expériences réalisées a basse température et sous haute pression de confinement,
il est en contradiction avec les expériences réalisées a haute température. L’origine de ce
désacord est lié a la géométrie de notre cellule de simulation qui interdit la formation
des doubles décrochements, ce qui empéche la nucléation des boucles de dislocations par-
tielles attendues a hautes température. Cependant, nous avons remarqué que les hautes
températures diminuent la probabilité de nucléer des dislocations parfaites dans les plans
du shuffle set. Des zones du cristal commencent alors a fondre ou a devenir amorphes,
avant d’atteindre la limite élastique théorique nécessaire a la nucléation des dislocations.
Ces résultats semblent cohérents avec I'hypothese qu’a basse température les dislocations
glissent dans les plans du shuffle set et a haute température dans le glide set. Des études
complémentaires en 3D et a haute température restent a réaliser, pour vérifier si la nu-
cléation de boucles de dislocations dans les plans du glide set a partir d'une marche se

produit.

Le role de l'orientation de la contrainte sur les défauts nucléés a également été étudié
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a partir des calculs réalisés avec le potentiel SW. Bien que I'analyse des résultats soit
rendue légerement difficile par une singularité du potentiel (la micro-macle), lorsque la
contrainte de cission résolue est dans le sens d’anti-maclage, il apparait que le type de
dislocations nucléées peut étre prédit en considérant les contraintes de cissions résolues et
les contraintes de Peierls.

Finalement, bien que les résultats dépendent des potentiels utilisés, seules les simula-
tions réalisées avec le potentiel SW devraient étre prise en compte, comme nous ’avons
montré lors de I’étude du silicium massif. Aucune dislocation n’a pu étre nucléée avec
le potentiel de Tersoff et EDIP a 0 K. Le premier décrit des barrieres d’énergie trop
grandes qui empeéchent les liaisons atomiques de casser pour permettre la nucléation des
dislocations a basse température. Le second, EDIP, présente des instabilités sous fortes
déformations qui cisaillent les plans du shuffie set a 0 K. Cependant, par extrapolation, il
est probable que la nucléation des dislocations avec EDIP soit possible grace a I’agitation
thermique, de la méme maniere que nous 'avons observé avec le potentiel de Tersoff.

Grace aux potentiels empiriques, nous avons pu réaliser une étude relativement ex-
haustive sur la nucléation des dislocations a partir des marches de surface. Nous avons
pu faire varier un grand nombre de parametres intervenant dans les déformations plas-
tiques, comme par exemple le type de marche, la température, ou encore 'orientation de
contrainte. Cela nous a permis de définir les meilleurs conditions pour nucléer une dislo-
cation a partir d’'une marche. Maintenant que nous avons montré que la nucléation des
dislocations a partir des marches est possible, il serait intéressant de comprendre le pro-
cessus de nucléation a partir de méthodes ab initio beaucoup plus fiables que les potentiels

semi-empiriques.
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Chapitre 5

Processus de nucléation des

dislocations - étude ab initio

5.1 Introduction

Précédemment, nous avons réalisé des calculs comparatifs sur le silicium massif a
I’aide de potentiels empiriques d’une part et de méthodes DFT-LDA d’autre part, afin de
déterminer la validité de chaque potentiel dans les situations pouvant étre rencontrées lors
de la nucléation des dislocations. Comme celle-ci nécessite d’atteindre localement la limite
élastique théorique du matériau, nous avons choisi un potentiel capable de la reproduire
le plus correctement possible, en 'occurrence le potentiel de Stillinger-Weber. Avec ce
dernier, nous avons pu étudier toute une zoologie de configurations, ce qui nous a permis
de mettre en évidence la possibilité de nucléer des dislocations 60°, dans les plans du

shuffle set, a partir des marches.

Nous allons maintenant étudier a nouveau le processus de nucléation des dislocations
a partir des marches, mais avec des méthodes ab initio, beaucoup plus fiables que les
méthodes semi-empiriques classiques. D’apres I'analyse du facteur de Schmid, I'orientation
de contrainte favorisant la nucléation des dislocations 60° est obtenue pour un angle de
22.5°. Pour vérifier si la nucléation des dislocations 60° a partir des marches a également
lieu en utilisant des méthodes ab initio, et mieux cerner les toutes premieres étapes du
processus de nucléation, nous allons appliquer une contrainte désorientée de 22.5° sur le

systeme, de préférence en compression car les limites élastiques sont plus basses.
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Pour réaliser cette étude ab initio, un probleme se pose, lié aux dimensions des systemes
de simulation. En effet, pour modéliser une marche quasi isolée, nous avons besoin de
systemes relativement grands. Or, c’est justement ce qui est difficile a réaliser avec les
méthodes Premiers Principes, cotiteuses en temps de calcul. Nous avons utilisé ici le
code SIESTA, qui a été écrit dans le but de traiter de grands systemes. Cependant,
nous rappelons que nous n’avons pas pu utiliser la méthode Ordre-N, car des états de
conduction apparaissent lors de la déformation du systeme, ce qui empéche la convergence
des énergies. Nous avons donc utilisé une méthode de diagonalisation pour déterminer les
valeurs propres du hamiltonien.

Dans une premiere partie, nous allons comparer deux bases utilisées dans SIESTA pour
le développement des fonctions d’ondes, une base standard, la Double-( plus polarisation
(DZP) et une base minimale, la Simple-( (SZ), avec la base d’ondes planes (OP) du
code ABINIT prise comme référence. Le but est de déterminer si une base minimale SZ
est suffisante pour modéliser le processus de nucléation des dislocations, de maniére a
pouvoir traiter les plus grands systemes possibles. Apres avoir décrit les systemes simulés
et les techniques de déformation utilisées, nous présenterons les différents résultats et
discuterons de la validité des calculs, avant de détailler le processus de nucléation d’une

dislocation a partir d’'une marche.

5.2 Choix de la base

5.2.1 Coefficients élastiques du silicium

Pour déterminer les coefficients élastiques, nous avons utilisé la technique décrite dans
le chapitre 3. Pour les différentes bases, nous avons optimisé les parametres propres a
chaque code, que nous avons regroupé en annexe B. Le parametre de maille de la structure
cubique diamant du silicium a été déterminé pour chaque base lors du calcul du module
de compressibilité. Nous obtenons 5.40 A pour la base OP, 5.38 A pour la base DZP, et
5.48 A pour la base SZ. Quelle que soit la base utilisée, les valeurs restent relativement
proches de la valeur expérimentale de 5.43 A.

Intéressons nous maintenant aux coefficients élastiques regroupés dans le tableau 5.1.

Pour la base standard DZP comme pour la base OP, les coefficients élastiques sont qua-
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TAB. 5.1 — Coefficients élastiques et modules de compressibilité du silicium en MBar (100 GPa). Valeurs
expérimentales [110] et valeurs calculées avec des méthodes ab initio. ¢’ = (c11 — c12)/2 (cisaillement
(110)(110)) et p = (c11 — c12 + ca4)/3 (cisaillement (111)(110)).

B ci1 ci2 cyy H
Expérience 0.99 1.67 0.65 0.81 0.51 0.61
oP 099 1.64 0.66 0.78 0.49 0.59
DZP 099 1.65 0.65 0.79 0.50 0.60
SZ 0.93 1.60 0.60 0.80 0.50 0.60

siment identiques aux valeurs expérimentales. Ces deux bases, relativement cotiteuses en
temps de calcul, permettent donc une bonne description des propriétés élastiques de la
structure cristalline du silicium. Les coefficients déterminés avec la base minimale SZ op-
timisée montrent des écarts aux valeurs expérimentales plus importants, mais inférieurs a
9 %. La plus grande différence est obtenue pour le module de compressibilité B, qui est
de 0.93 MBar au lieu de 0.99 MBar expérimentalement. Cependant, nous pouvons noter
que les modules de cisaillement sont en tres bon accord avec 1’expérience, notamment
le module de cisaillement p du plan {111} dans la direction (110). Malgré un module
de compressibilité assez médiocre, la base SZ a ’avantage de reproduire correctement le
module de cisaillement intervenant lors du glissement des dislocations le long des plans

denses {111}.

5.2.2 Limite élastique théorique suivant [011]

Nous venons de voir les capacités des différentes bases a reproduire les propriétés du
silicium faiblement déformé, i.e. dans le domaine élastique. Nous allons maintenant nous
intéresser aux domaines des fortes déformations, plus proches des situations rencontrées
lors de la nucléation des dislocations a partir des marches de surface. Nous allons comparer
la base SZ a la base standard DZP, qui va nous servir de référence, lorsque le silicium est
soumis & une contrainte uniaxiale suivant [011] en traction comme en compression. Pour
plus de détails sur les techniques de déformation et de calcul, nous nous référerons au
chapitre 3.

Nous avons tracé sur la figure 5.1 la variation de la densité d’énergie w en fonction
de la déformation e suivant [011], correspondant a la contrainte uniaxiale appliquée, ainsi

que sa dérivée ‘fi—’;’. Entre -10 et +10 % de déformation, la courbe SZ est superposée a
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la courbe DZP. La base minimale a donc un comportement similaire a celui de la base
DZP sur un domaine de déformation relativement large. Par contre, pour de plus grandes

déformations, la base SZ surestime légerement 1’énergie du systeme.
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F1a. 5.1 — Graphe supérieur : évolution de la densité d’énergie w (eV A*?’) du silicium soumis & une
contrainte uniaxiale suivant [011]. w est représentée en fonction de la déformation e (%) suivant [011].
Graphe inférieur : contrainte réelle (GPa) suivant [011] donnée par Z—’é’ en fonction de la contrainte linéaire
appliquée. La droite en pointillés fins (y=x) permet de visualiser le domaine ou la contrainte locale reste
linéaire par rapport a la contrainte appliquée.

Les dérivées des courbes d’énergie par rapport a la déformation suivant [011] donnent
directement la contrainte réelle suivant [011] régnant dans le cristal. Nous avons tracé
cette contrainte en fonction de la contrainte linéaire appliquée suivant [011] (Fig. [5.1).

La droite en pointillés fins correspond a un systeme théorique pour lequel la contrainte
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TAB. 5.2 — Limites élastiques théoriques du silicium massif suivant [110] en traction. Les déformations
¢ (%) sont calculées & partir de la contrainte uniaxiale o (GPa) au moyen de Pélasticité linéaire.

DZP SZ
o (GPa) 420 39.0
e (%) 250 234

réelle reste linéaire par rapport a la contrainte appliquée. Les courbes SZ et DZP sont
linéaires entre -10 GPa (-6 %) et +10 GPa (+6 %). La base SZ est donc capable de
décrire le domaine élastique et linéaire du silicium de la méme maniere que la base DZP.
En dehors du domaine élastique, la base SZ reste confondue avec la base DZP pour des
contraintes linéaires appliquées comprises entre -13 GPa (-7.8 %) et +15 GPa (+9 %),
puis elle s’en écarte pour des déformations plus grandes, en particulier en compression.
La base SZ tend a exagérer la dureté du silicium en compression. En conséquence, on
peut s’attendre a une surestimation des limites élastiques en terme de contrainte, lors
du processus de nucléation des dislocations, notamment en compression. En traction, le
comportement du silicium avec la base SZ reste relativement proche de celui avec la base
DZP, en particulier au niveau des variations de la contrainte réelle. Du point de vue de
la limite élastique théorique (déformation correspondant au maximum de la contrainte
réelle en traction), la base SZ donne une valeur de 23.4 % (39 GPa) semblable a celle
obtenue avec la base DZP qui est de 25.0 % (42 GPa) (Tab.[5.2). Comme en compression,
la base SZ tend a surestimer la contrainte réelle, mais elle reproduit correctement la limite
élastique théorique du silicium. Finalement, pour un gain en temps de calcul considérable,
proche d’un facteur 10, la base SZ permet de décrire de maniere satisfaisante le régime
élastique du silicium ainsi que sa limite élastique théorique suivant [011]. Intéressons nous
maintenant a un autre point important de comparaison, relatif au changement de liaisons

atomiques dans le shuffle set.

5.2.3 Cisaillements homogenes du silicium massif

Comme nous 'avons expliqué dans le chapitre 3, les cisaillements homogenes du sili-
cium massif constituent un point de comparaison fort entre les différentes techniques de
calcul, car le changement de liaisons atomiques lors du cisaillement des plans, est I'élément

clef pour pouvoir nucléer, puis faire glisser une dislocation. Nous avons donc réalisé les
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mémes calculs de cisaillements homogenes des plans denses {111} suivant une direction
[110] avec les bases SZ et DZP et nous les avons comparé a ceux déja réalisés en ondes
planes (OP) avec le code ABINIT (chapitre 3). Ici, les calculs effectués avec la base OP se-
ront pris comme référence, car, pour un nombre suffisant d’onde planes, cette base permet
de représenter précisément les fonctions d’ondes électroniques du systeme. La technique
de simulation est décrite dans le chapitre 3 et les parametres des calculs sont regroupés

dans 'annexe B.

Nous avons représenté la variation d’énergie par atome au cours du cisaillement pour
les 3 bases utilisées, ainsi que la contrainte de cisaillement o93 présente dans le cristal
(Fig.15.2). Tout d’abord, nous pouvons observer que les différentes courbes sont qualitati-
vement tres proches de celles obtenues a partir de la base OP. Les courbes d’énergie sont
toutes symétriques et atteignent une valeur nulle a la fin du cisaillement appliqué (122 %).
Comme avec les bases d’ondes planes, les bases DZP et SZ permettent de retrouver la
structure cubique diamant du silicium, grace a un cisaillement le long des plans {111} du
shuffle set, correspondant a un glissement égal au vecteur de Burgers d’une dislocation
parfaite dans chaque plan du shuffle set. Cependant, a la moitié du cisaillement total ap-
pliqué, la base DZP surestime légerement le maximum de 1’énergie qui passe de 0.35 eV
par atome pour la base OP a 0.40 eV par atome pour la base DZP. Cet effet est encore

amplifié pour la base SZ ou le maximum atteint 0.50 eV par atome.

Les courbes de contrainte obtenues avec la base SZ et DZP, ont des formes relative-
ment douces et assez proches de la courbe calculée avec la base OP (Fig. [5.2)). Si nous
comparons les limites élastiques théoriques (déformation correspondant a la contrainte
de cisaillement maximale), on remarque que quelle que soit la base, elles sont atteintes a
24.5 % de déformation (20 % de la déformation totale) (Tab. 5.3). Cependant, les maxi-
mums des contraintes de cisaillement changent d’une base a l'autre. La base OP donne
une contrainte de cisaillement de 7.96 GPa, la base DZP de 9.83 GPa et la base SZ de
12.61 GPa. Finalement, les écarts entre les bases DZP et SZ d’une part, et la base OP
d’autre part, restent quantitatifs et apparaissent davantage sur des grandeurs intensives
comme les contraintes que sur des grandeurs extensives telles que les déformations. Dans
ces conditions, la base SZ semble suffisante pour représenter le comportement du silicium

et en particulier les changements de liaisons atomiques au cours du cisaillement.
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F1G. 5.2 — Graphe supérieur : variation de I’énergie atomique au cours du cisaillement. Graphe inférieur :
contraintes de cisaillement oo3 pour les différentes bases.

TAB. 5.3 — Limites élastiques théoriques en cisaillement obtenues en DFT-LDA avec les bases ondes
planes, DZP et SZ, 4 0 K et a volume constant.

Ondes planes DZP S7Z

GPa 7.95 9.83 12.61
% 24.5 245 245
% de it 20 20 20

5.2.4 Conclusion

Nous venons de réaliser différents calculs afin de comparer les bases OP, DZP et SZ. Les
bases OP et DZP prises comme bases de référence permettent de retrouver les coefficients
élastiques du silicium déterminés expérimentalement. Bien que la base SZ ne permette pas
de retrouver exactement ces valeurs, elle décrit relativement bien I’ensemble des modules
de cisaillement et en particulier celui intervenant dans le glissement des dislocations le long
des plans {111}. De plus, les déformations suivant [011] ont montré que la base SZ est
également capable de décrire les déformations linéaires et élastiques du silicium de la méme
facon que la base DZP. Du point de vue des contraintes, les limites élastiques théoriques

déterminées avec la base SZ et la base DZP sont atteintes pour approximativement le
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méme taux de déformation. Cependant, la base SZ tend a surévaluer les contraintes locales
du matériau. Les cisaillements homogenes ont confirmé cette tendance, avec une tres bonne
description de la limite élastique théorique de cisaillement mais une légere surestimation
de la contrainte de cisaillement correspondante.

Dans la suite de notre étude, nous voulons modéliser le processus de nucléation des
dislocations a partir d'une marche sur un cristal contraint. Comme dans 1’étude précé-
dente, nous allons appliquer des déformations correspondant a une contrainte uniaxiale,
il se peut alors que la contrainte réelle s’éloigne plus ou moins fortement de la contrainte
linéaire appliquée. Cependant, ce probleme ne devrait pas perturber qualitativement les
résultats, du moins en terme de déformation. Nous avons donc choisi de modéliser le
silicium en utilisant la base SZ de maniere a pouvoir traiter les plus grands systemes
possibles. Toutefois, pour conforter nos résultats, nous allons également réaliser un calcul

avec la base DZP mais sur un systeme de dimensions plus petites.

5.3 Modeles et méthode de simulation

Dans le but d’optimiser les temps de calculs par rapport aux dimensions des systemes,
nous avons utilisé des boites de simulation différentes de celles utilisées avec les potentiels
semi-empiriques. Nous avons choisi un cristal formé par deux surfaces paralleles libres, et
sur chaque surface nous avons disposé une seule marche (Fig. [5.3+a a gauche). Pour mo-
déliser un systeme semi-infini, nous avons appliqué des conditions aux limites périodiques
suivant la ligne de marche et suivant sa normale parallele a la surface, mais légerement
inclinées comme indiqué sur la figure|5.3+a a gauche, de sorte que la répétition du systeme
représente une tranche de silicium délimitée par deux surfaces vicinales, paralleles et in-
finies. Ces conditions permettent de diviser par deux le nombre d’atomes des systemes
simulés, par rapport a celles utilisées avec les potentiels empiriques et de supprimer la zone
gelée en fond de boite. Contrairement aux potentiels empiriques, les méthodes ab initio
permettent d’obtenir les reconstructions les plus complexes des surfaces (100). Nous avons
choisi ici une reconstruction p(2x1) asymétrique, pour limiter la dimension du systéeme
suivant la ligne de marche (Fig.|5.3ra & droite). Comme les autres reconstructions (p(2 x 2)
et ¢(4 x 2)) ne sont que légerement plus stables [29], nous pensons qu’elles n’influenceront

pas de maniere significative les résultats, car ces variations d’énergie sont négligeables
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14 plans

30 plans

(bi 6 plans

(5) 9 plans

F1G. 5.3 — Cellules de simulation utilisées pour les calculs ab initio effectués avec le code SIESTA : (a)
systéme de 124 atomes projeté suivant [011] (& gauche), [011] (& droite) et dupliqué 3 fois en respectant
les conditions périodiques (en bas), (b) systéme de 196 atomes et (c) de 508 atomes.
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devant les énergies considérables mises en jeu par les contraintes appliquées. Pour des
raisons liées aux petites dimensions des systemes, nous avons disposé deux marches Dpg
non reconstruites, une sur chaque surface, de telle sorte que les plans de glissement pas-
sant par ces marches soient séparées par un ensemble glide (fig. [5.3-a en bas). Ce choix
permet d’une part que les plans de glissements ne soient pas confondus, car cela pourrait
faciliter le cisaillement du plan passant par les marches. D’autre part, dans le cas ou deux
dislocations sont émises simultanément a partir de chaque marche, la force d’attraction
existant entre les dislocations peut les faire dévier de leur plan de glissement. Comme un
seul plan atomique les sépare, le désordre créé dans le systeme est minimisé, facilitant ainsi
I'interprétation des résultats. Nous avons réalisé les calculs sur trois systemes de tailles
différentes. Le plus petit comporte 124 atomes répartis en 14, 5 et 2 plans atomiques sui-
vant [100], [110] et [110] respectivement. Le systéme intermédiaire comporte 196 atomes
répartis en 18, 6 et 2 plans atomiques, et le plus grand contient 508 atomes (30, 9 et 2).

Pour déformer le systeme nous avons appliqué une contrainte uniaxiale désorientée de
22.5° en compression de maniere a favoriser la formation de la dislocation parfaite 60°.
Pour cela nous avons déterminé les déformations correspondantes grace a la théorie de
'élasticité linéaire et nous avons appliqué des incréments successifs de 1.5 GPa (~1 %
de déformation) sur le systeme. Entre chaque incrément, les positions atomiques sont
relaxées jusqu’a ce que les forces sur chaque atome soient inférieures a 0.04 eV A-L. Pour
développer les fonctions d’ondes électroniques, nous avons utilisé la base SZ pour tous les
systemes et la base DZP uniquement pour le plus petit. Les différents parametres utilisés

dans le code SIESTA, sont regroupés en annexe B.

5.4 Résultats

5.4.1 Petits systemes (bases DZP et SZ)

Nous avons réalisé le premier calcul avec la base DZP sur le systeme de 124 atomes.
Jusqu’a -13.4 % de déformation (en compression), le systéeme se déforme de maniere élas-
tique (Fig.5.4-b). A -14.4 %, les atomes en bord de marches se lient avec les atomes de la
terrasse inférieure en combinant leurs liaisons pendantes pour former de nouvelles liaisons

covalentes (Fig.[5.4-c). Puis, au cours de la relaxation, la marche de la surface supérieure
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ﬁf\\Cisaillement
0

Dislocations 60° ' ()  Marches DB reconstruites

F1G. 5.4 — Systéme de 124 atomes dupliqué 2 fois; calculs réalisés avec la base DZP. (a) Systéme
non déformé, (b) déformé de -13.4 %, (c) formation de liaisons atomiques entre la marche et la terrasse
inférieure & -14.4 %, (d) dislocation nucléée dans le plan du shuffle set passant par la marche (-14.4 %),
(e) immobilisation de la dislocation (-14.4 %) et (f) formation d’une marche Dp reconstruite & -15.6 % de
déformation. Notons que les conditions aux limites périodiques sont toujours inclinées, cependant, pour
une question de lisibilité, nous avons fait pivoter 'image (f) du systéme pour que la surface supérieure
reste horizontale. Rappelons également que les liaisons atomiques sont tracées sur le seul critere de la
distance entre atomes.

disparait progressivement, des liaisons covalentes se rompent au niveau de la marche pour
nucléer une dislocation parfaite rectiligne en volume. Cette dislocation glisse le long d’un
plan {111}, par formation et rupture de liaisons covalentes au niveau du coeur de la dislo-
cation, avant de s’arréter au milieu de la boite de simulation (Fig.[5.4-d et -e). Notons que
la dislocation a été nucléée dans le plan {111} du shuffle set passant par la marche. En
augmentant la contrainte compressive, la dislocation poursuit son glissement et émerge
sur la surface opposée en formant une marche Dp reconstruite (Fig. 5.4-f). Finalement, la
surface supérieure est completement plane et sans marche, alors que la surface inférieure
comporte deux marches opposées tres proches 'une de 'autre. Le cristal a rétréci suivant
[011], ce qui a permis de relaxer la contrainte appliquée. Finalement, il n’y a pas eu de
nucléation de dislocation a partir de la marche Dpg non reconstruite située sur la surface
inférieure. Cependant, nous pouvons remarquer que cette marche a subit une légere re-

construction. Ceci est probablement lié a la forte contrainte appliquée sur le systeme qui
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N
(f) Marches D

, -
g reconstruites

F1a. 5.5 — Systéme de 124 atomes dupliqué 2 fois; calculs réalisés avec la base SZ. (a) Systéme non
déformé, (b) déformé de -11.5 %, (c) formation de liaisons atomiques entre la marche et la terrasse
inférieure a -12.5 %, (d) dislocation nucléée dans le plan du shuffle set passant par la marche (-14.6 %),
(e) glissement de la dislocation (-14.6 %) et (f) formation d’une marche D g reconstruite (-14.6 %).

a modifié la configuration atomique de la marche.

Nous avons réalisé le méme calcul sur le systeme de 124 atomes, mais avec la base
minimale SZ. Comme pour la base DZP, le systeme commence par se déformer élastique-
ment jusqu’a -11.5 % suivant 'axe de contrainte (Fig.|5.5+b). Puis, les atomes en bord de
marche se lient avec ceux de la terrasse inférieure pour un taux de déformation de -12.5 %,
légerement plus faible que pour la base DZP (Fig. 5.5kc). A -14.6 %, la marche commence
a disparaitre pour donner naissance a une dislocation parfaite dans un plan du shuffle set.
Cette dislocation glisse le long du méme plan et émerge sur la surface opposée, sans que
I'on ait besoin d’augmenter la contrainte (Fig.5.5+d a -f). Une marche Dp non recons-
truite est alors formée sur la surface opposée. Finalement pour un taux de déformation

semblable, les deux bases fournissent des résultats similaires.
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7

truites

(f) Marches Dg recons

F1G. 5.6 — Systeme de 196 atomes dupliqué 2 fois; calculs réalisés avec la base SZ. (a) Systéme non

déformé, (b) déformé de -10.4 %, (c) liaisons atomiques entre la marche et la terrasse inférieure a -11.5 %,

(d) dislocation nucléée dans le plan du shuffle set passant par la marche (-13.6 %), (e) glissement de la

dislocation (-13.6 %) et (f) formation d’une marche Dpg reconstruite (-13.6 %).

5.4.2 Grands systéemes (base SZ)

Apres avoir vérifié que les deux bases reproduisent qualitativement les mémes évene-

ments plastiques, nous avons considéré de plus grands systemes. Les résultats obtenus

avec celui comportant 196 atomes sont identiques a ceux obtenus avec le systeme de 124

atomes, mis a part que les différents évenements apparaissent pour des déformations 1é-

gerement plus faibles. Les atomes de la marche se lient avec ceux de la terrasse inférieure

pour -11.5 % de déformation (Fig. ¢), la marche disparait ensuite en nucléant une
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la surface opposée en formant une marche Dp reconstruite
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résultats similaires a ceux décrit pour le systeme de 196 atomes, avec la méme dislocation

60° nucléée dans le plan du shuffle passant par la marche (Fig. 5.7). Au moment de la

la dislocation a seulement parcouru une distance équivalente a
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Y

trois vecteurs de Burgers d
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(d) Dislocations 60°* ) »

F1a. 5.7 — Systéme de 508 atomes dupliqué 2 fois; calculs réalisés avec la base SZ. (a) Systéme non
déformé, (b) déformé de -8.3 %, (c) liaisons atomiques entre la marche et la terrasse inférieure & -10.4 %,
(d) dislocation nucléée dans le plan du shuffle set passant par la marche (-13.6 %), (e) glissement de la
dislocation (-13.6 %).

surface opposée au fur et a mesure de la relaxation des forces (Fig. 5.7-¢).

5.4.3 Saturation des liaisons pendantes par des hydrogenes

Pour déterminer le réle des surfaces libres lors du mécanisme de nucléation des dislo-
cations, nous avons saturé toutes les liaisons pendantes des surfaces et des marches pour
les rendre moins réactives. Contrairement aux autres systémes, nous avons disposé les
marches sur chaque surface de telle sorte qu’elles coupent le méme plan de glissement afin
de faciliter la nucléation des dislocations (Fig. 5.8-a). Le systéeme comporte 128 atomes et
les fonctions d’ondes sont représentées par la base SZ.

L’observation du systeme relaxé et non déformé montre que les surfaces (100) ini-
tialement reconstruites p(2x1) asymétrique ont évolué vers une reconstruction p(2x1)
symétrique (Fig. 5.8-a et -b). La présence des atomes d’hydrogene empéche l'inclinaison
des dimeres de surface, car les électrons des liaisons pendantes se localisent pour former

des liaisons covalentes avec les atomes d’hydrogene.
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"Dislocations 60°"

F1G. 5.8 — Systeme de 128 atomes dupliqué 2 fois; calculs réalisés avec la base SZ. Systéme non
déformé projeté le long de [011] (a) et de [011] (b), (c¢) déformé de -15.6 %, (d-f) cisaillement du plan
{111} passant par les marches avec formation d’un dipéle (-16.7 %), (g) réarrangement atomique sans
dislocation apparente (-16.7 %). Les atomes d’hydrogéne sont représentés par les petites spheres.

L’application de la contrainte uniaxiale désorientée de 22.5° déforme le cristal de ma-
niere élastique jusqu’a des taux de compression tres élevés d’environ -15.6 % (Fig. [5.8r¢c).
Puis & -16.7 %, au cours du méme cycle de relaxation, le plan {111} du shuffle set passant
par les deux marches commence a se cisailler sur quasiment toute sa longueur. Comme
ce cisaillement n’affecte pas les marches, il en résulte deux dislocations 60° de vecteur
de Burgers opposés formant un dipole. Les deux dislocations sont situées a proximité des
marches et localisées dans le plan {111} du shuffle set. Cependant, comme ces dislocations
sont relativement proches I'une de 'autre, elles sont soumises a de fortes interactions. Il
en résulte que le déplacement relatif localisé dans le plan du shuffle set entre ces dis-
locations est inférieur a une translation du réseau périodique permettant de retrouver
le cristal parfait (Fig. [5.8-d a -f). A la fin de la relaxation, ces dislocations n’ont pas
réussi a émerger du cristal et des réarrangements atomiques sur I’ensemble du volume
permettent d’accommoder la contrainte appliquée (Fig. [5.8-g). Finalement, le systeme
s’est déformé plastiquement en volume sans perturber la configuration initiale des surface

et des marches. Notons également que les évenements décrits ci-dessus sont observés au
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cours du méme cycle de relaxation pour une contrainte appliquée constante. Comme la
relaxation des positions atomiques est réalisée de maniere statique, seule ’étape finale
de relaxation peut avoir une signification physique. Les étapes intermédiaires sont liées
a la technique de relaxation utilisée et ne correspondent pas toujours a la dynamique du

mouvement des dislocations.

5.5 Discussion

5.5.1 Validité de la base et des dimensions des systéemes

Les calculs en compression désorientée de 22.5" sur des systemes de 124 atomes avec les
bases DZP et SZ ont conduit a des résultats qualitativement équivalents. La méme marche
disparait pour nucléer une dislocation 60° dans le plan du shuffle set passant par cette
marche. Ces calculs nous permettent de conforter la validité de la base SZ comme énoncée
précédemment lors des calculs sur le silicium massif. A partir des calculs de cisaillement
homogene, nous avons vu que les limites élastiques théoriques de cisaillement sont atteintes
pour le méme taux de déformation avec ces deux bases, bien que les contraintes locales
soient différentes d’une base a l'autre. Nous retrouvons ici le méme résultat pour les
systemes avec marche. Les limites élastiques correspondant a la nucléation des dislocations
sont de -14.4 % pour la DZP et -14.6 % pour la SZ, ce qui est cohérent avec 'observation

précédente sur les limites élastiques théorique de cisaillement.

Nous avons ensuite augmenté la taille des boites de simulations pour essayer d’évaluer
Iinfluence sur les interactions entre dislocations, entre marches et entre surfaces. Les
résultats montrent que la limite élastique diminue comme la taille de boite augmente,
passant de -14.6 % pour le systeme de 124 atomes a -13.6 % pour le systeme de 196
atomes. Puis, la limite élastique semble atteindre une valeur limite, car elle reste identique
pour le systeme de 508 atomes. Nous pouvons donc conclure que les dimensions, bien que

petites, sont suffisantes pour décrire le processus de nucléation des dislocations.
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5.5.2 Phénomenes physiques impliqués dans le processus de nu-

cléation des dislocations

Ces calculs ont montré que les marches de surfaces sont effectivement des sites privi-
légiés pour les déformations plastiques par rapport aux surfaces planes. Toutefois, comme
les limites élastiques obtenues sont tres élevées, les défauts de petites tailles restent de
faibles concentrateurs de contraintes. Précédemment avec le potentiel de Stillinger-Weber,
nous avons vu que les marches de plus grandes hauteurs (par exemple les marches de cli-
vage) diminuent significativement les limites élastiques. La concentration de contrainte au
voisinage des marches semble donc liée a leur hauteur. Nous pouvons donc nous attendre
a la méme diminution de la limite élastique avec les méthodes ab initio. Les événements
plastiques observés a partir des marches correspondent a des dislocations, ce qui prouve
que les marches peuvent aider la nucléation des dislocations. De plus, ce sont toutes des
parfaites 60° conformément aux prévisions basées sur ’analyse du facteur de Schmid. Ce-
pendant, bien que la parfaite 60° soit favorisée de la méme facon dans les deux ensembles
de plans, seule la dislocation parfaite dans le shuffle set a été nucléée. Ce résultat est en
accord avec I’hypothese habituellement avancée, basée sur le fait qu’'un glissement d’une
parfaite dans le shuffle set nécessite de couper trois fois moins de liaisons que dans le glide
set. A 0 K, le glissement des dislocations est donc possible dans les plans du shuffle set, en
accord avec les observations réalisées sur des échantillons déformés a basse température

et sous haute pression de confinement [60, 114].

Avant de discuter du processus de nucléation des dislocations, nous pouvons noter
qu'une seule marche est source de dislocations alors que la géométrie des marches sur
les deux surfaces semble identique. En fait, la sélection d’une des deux marches est di-
rectement liée aux reconstructions dissymétriques des surfaces. Les transferts de charge
au niveau de la surface autorisent des reconstructions complexes des surfaces. Pour cette
étude, nous avons choisi une reconstruction p(2x1) asymétrique, et sur chaque surface les
dimeres ont une inclinaison antisymétrique. La configuration des marches sur les surfaces
n’est donc pas identique, ce qui brise la symétrie du systeme. Par conséquent le point
d’instabilité du cristal n’est pas atteint en méme temps pour les deux marches, ce qui

explique les résultats.

Si nous nous intéressons au processus de nucléation des dislocations en ab initio, on
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remarque qu’il est initié par la formation de liaisons atomiques entre les atomes en bord de
marche et les atomes constituant les dimeres de la terrasse inférieure. Bien que les liaisons
soient tracées sur le seul critere de la distance entre atomes, nous avons pu mettre en
avant 'importance des liaisons pendantes pour faciliter la nucléation des dislocations, en
réalisant un calcul ou toutes les liaisons pendantes des surfaces et des marches sont saturées
par des atomes d’hydrogene. Dans ce cas, les déformations plastiques apparaissent pour
une compression de -16.7 % supérieure a celle du systeme sans hydrogene (-14.6 %). Ces
déformations plastiques sont localisées initialement le long du plan du shuffle set passant
par les deux marches. Or, comme les liaisons pendantes sont saturées, la réactivité de
la marche est fortement diminuée. En conséquence, les déformations sont principalement
occasionnées par le défaut de structure de la surface, i.e. la marche, qui brise localement
la symétrie du systeme, entrainant une concentration de contrainte en son voisinage.
Lorsque le cisaillement localisé dans le plan du shuffle set passant par les marches atteint
le point d’instabilité du cristal, le cisaillement s’amplifie brusquement jusqu’a une valeur
correspondant approximativement a un déplacement des plans équivalent a un vecteur de
Burgers d’une dislocation parfaite. Cependant, le cisaillement du plan du shuffle set est
bloqué au niveau des surfaces, de telle sorte que deux dislocations parfaites 60 semblent se
former a 'intersection des surfaces et du plan de glissement, sans que les marches puissent
disparaitre. Deux effets peuvent expliquer ces observations. D’une part, le mécanisme de
nucléation des dislocations opere par rupture et formation de liaisons atomiques; il faut
alors briser la liaison atomique Si-H avant de pouvoir former une liaison Si-Si. Or sans
température, il n’y a pas désorption d’hydrogene, ce qui peut expliquer que le systeme
préfere accommoder la contrainte par des déformations en volume. D’autre part, nous
avons vu que les marches élémentaires sont de tres faibles concentrateurs de contraintes.
Dans ces conditions, la saturation des liaisons pendantes peut freiner la nucléation et donc
augmenter la limite élastique qui permet d’initier la dislocation. Cette limite pourrait
alors devenir supérieure a la limite élastique théorique du cristal, expliquant ainsi les

déformations en volume.
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5.6 Conclusion

Nous avons réalisé tout d’abord une comparaison de différentes bases localisées pouvant
décrire les fonctions d’ondes pour nos systemes avec une base d’ondes planes. Il en est
ressorti que la base minimale SZ fournissait le meilleur rapport qualité performance pour
notre étude. Nous avons pu valider cette conclusion en réalisant un calcul de nucléation
de dislocations a partir de marches, sur un petit systeme avec la base DZP, servant de
référence, et la base SZ. Les résultats montrent que les marches peuvent en effet étre des
sources de dislocations, en particulier de dislocations parfaites 60°, appartenant aux plans
du shuffle set. Les simulations réalisées sur de plus grands systemes avec la base SZ ont
conduit aux mémes évenements plastiques, ce qui semble montrer que les dimensions des
systemes n’affectent pas sensiblement les résultats.

Les résultats obtenus en ab wnitio ont également confirmé que la nucléation des dis-
locations a partir d’'une marche élémentaire est relativement difficile, car elle nécessite
d’appliquer de grandes déformations. Cependant, il est prévisible que les marches de plus
grandes hauteurs (marches de clivage) permettraient de diminuer sérieusement les limites
élastiques, facilitant ainsi la nucléation des dislocation. Les expériences réalisées sous haute
pression de confinement et a basse température, tendent a conforter ce résultat. En effet,
les dislocations observées semblent provenir des marches de clivage et non des marches
élémentaires de surface [15, 14]. Ceci avait déja été proposé par Zhou et al. [10] a partir
d’une étude analytique, qui montre que les marches de clivage sur un systeéme contraint
doivent étre suffisamment grandes pour permettre d’atteindre localement la limite élas-
tique théorique du matériau. Finalement, cette étude ab initio a aussi permis de montrer
que la nucléation des dislocations a partir des marches dépend fortement de la présence
des liaisons pendantes au niveau de la marche, qui permettent de faciliter le processus de
nucléation des dislocations par rupture et reformation de liaisons covalentes au niveau du

coeur de la dislocation.
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Dans ce travail nous avons étudié, au moyen de simulations atomistiques, le role des
marches de surface dans le processus de nucléation des dislocations dans un matériau
covalent modele, comme le silicium, lorsqu’on le soumet a une contrainte. Dans un tel
matériau, que 'on peut élaborer avec une faible densité de défauts, la formation de dis-
locations a partir de la surface est un mécanisme important de la plasticité, tout parti-
culierement pour les matériaux nanostructurés, couches minces, nanograins, whiskers....
L’étude de ces mécanismes est cruciale, notamment en micro-électronique, afin de mai-
triser la formation des dislocations, nuisibles aux propriétés électriques des composants,
mais également pour comprendre la transition fragile-ductile qui est en partie controlée
par la nucléation des dislocations en téte de fissure. Les marches ont été proposées comme
des sources potentielles de dislocations car elles permettent de concentrer localement les
contraintes. L’étude expérimentale des premiers stades de la nucléation des dislocations
par ce mécanisme reste relativement difficile, ¢’est pourquoi nous avons réalisé des calculs

atomistiques pour les simuler.

Pour modéliser une marche quasi-isolée, il a été nécessaire d’utiliser de grands sys-
temes. Comme I’emploi de tels systemes ne peut se faire par des méthodes ab initio sans
un cout tres important en temps de calcul, nous avons choisi une premiere approche du
probleme par des méthodes semi-empiriques classiques. Pour déterminer le potentiel le
mieux adapté pour notre étude, nous avons comparé trois potentiels semi-empiriques mo-
délisant le silicium, avec une technique DFT-LDA [121], dans des conditions susceptibles
d’étre rencontrées lors de la nucléation des dislocations. L’étude ab initio des déformations
du silicium mono-cristallin suivant [011] montre tout d’abord de tres fortes limites élas-
tiques. Un calcul de cisaillements homogenes du silicium massif le long des plans {111}

dans la direction (110) a également été réalisé. Les calculs DFT-LDA ont montré que
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quasiment ’ensemble de la déformation appliquée se concentre dans les plans du shuffle
set, alors que les plans du glide set subissent une faible déformation élastique qui varie
linéairement par rapport a la contrainte présente dans le matériau. Pour les grandes dé-
formations, ce sont les liaisons covalentes du shuffle set qui se brisent puis se reforment
avec un atome voisin. A partir de 'analyse de la densité électronique, nous avons observé
que les fortes déformations des plans du shuffle set provoquent la disparition temporaire

du caractere covalent des liaisons atomiques de ces plans au profit d’'un état métallique.

L’analyse des cisaillement homogenes a montré que seuls le potentiel SW et EDIP
reproduisent les glissements dans le shuffle set. Cependant, les limites élastiques théoriques
de cisaillement et de traction suivant [011] sont mieux décrites par le potentiel SW. De
plus, les différentes courbes d’énergie et de contrainte déterminées a partir de ce potentiel
sont relativement douces et surtout sans singularité en accord avec les courbes obtenues
par des méthodes ab initio. L’analyse des y-surface indique également que le potentiel SW
est le mieux adapté pour représenter les maxima des forces de rappel dans les différents
plans de glissement relatifs aux contraintes de cisaillement. Par conséquent nous avons
retenu le potentiel SW pour étudier la nucléation des dislocations a partir des marches de

surface sur un cristal contraint.

Les résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber ont montré que les marches
élémentaires de surface sont effectivement des sites privilégiés pour la nucléation des dé-
formations plastiques, les limites élastiques étant systématiquement plus faibles que celles
des systemes sans marche [122]. Toutefois, comme cette diminution est peu importante, les
marches élémentaires restent de faibles concentrateurs de contraintes. De plus, nous avons
vu que les limites élastique diminuent lorsque la hauteur des défauts et/ou la température
augmentent. L’analyse des déformations plastiques montre la nucléation de dislocations
a partir des marches, principalement de type 60°, qui ont toutes glissé dans les plans du
shuffle set. Les marches peuvent donc agir comme des sources de dislocation. Cependant,
I’activation reste difficile lorsque les marches sont de faibles hauteurs. Notre étude a égale-
ment montré que la contrainte de cission résolue dans les plans de glissement (dépendant
de l'orientation de la contrainte appliquée) et la contrainte de Peierls (dépendant du type
des dislocations) sont des criteres importants pour déterminer le type de dislocation qui

va étre nucléée.

Dans tous les cas, les dislocations ont été nucléées dans les plans du shuffle set. Ce
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résultat est en accord avec les expériences faites a basse température et sous haute pression
de confinement. A haute température (régime ductile), les expériences montrent que la
déformation du silicium s’accompagne de la nucléation et de la propagation de boucles
de dislocations dans les plans du glide set, contrairement a nos résultats. Cependant, ce
désaccord apparent est lié aux dimensions trop petites de nos systemes de simulation
suivant la ligne de marche, qui empéchent la nucléation des doubles décrochements et par
la suite, des boucles de dislocation. Nos résultats ne sont donc pas en contradiction avec

les expériences.

L’analyse des déplacements relatifs le long des plans de glissement a montré une diffé-
rence majeure dans le mécanisme de nucléation des dislocations dans les métaux (CFC)
et dans les semi-conducteurs (cubique diamant) [123]. Contrairement aux métaux, aucun
cisaillement significatif des plans de glissement ne précede la nucléation des dislocations.
Dans les métaux, ce cisaillement est dii a un couplage fort entre I’écartement des plans
de glissement et la contrainte de cisaillement le long de ces mémes plans. Dans les semi-
conducteurs, ce couplage est donc relativement faible comparé a celui dans les métaux.
Cette différence de comportement peut étre attribuée a la structure cristalline (CFC -
cubique diamant) et/ou a la nature des liaisons atomiques (covalente-métallique). En fait,
la nucléation dans les semi-conducteurs semble opérer par rupture et recombinaison de
liaisons covalentes au niveau du coeur étroit de la dislocation, alors que dans les métaux,
le changement de voisin se fait de maniere plus collective au niveau du coeur, plus large,

de la dislocation.

L’étude ab initio a permis de confirmer que les marches peuvent en effet étre des
sources de dislocations, en particulier de dislocations parfaites 60°, appartenant aux plans
du shuffle set. De plus, pour les nucléer, il a été nécessaire d’appliquer de grandes déforma-
tions, ce qui confirme que la nucléation des dislocations a partir des marches reste relati-
vement difficile. Cependant, comme nous ’avons vu avec les potentiels semi-empiriques, il
est prévisible que les marches de plus grandes hauteurs facilitent la nucléation des disloca-
tions en abaissant la limite élastique des systemes. Finalement, nous avons mis en évidence
I'importance des liaisons pendantes au niveau de la surface dans le mécanisme de nucléa-
tion des dislocations. Ces liaisons pendantes facilitent la rupture et la recombinaison des

liaisons covalentes nécessaire & la formation des dislocations.

Pour approfondir et continuer ce travail, différents points pourraient étre abordés. Par
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exemple, pour mettre en évidence la nucléation de boucles de dislocation dans les plans
du glide set, comme observée expérimentalement dans le régime ductile, il serait intéres-
sant de réaliser un calcul en augmentant la dimension suivant la ligne de marche et a
haute température. Des calculs ab initio pourraient également étre réalisés sur les mémes
systemes que nous avons utilisé, mais en température afin de reproduire une situation
plus proche des conditions expérimentales. Finalement, un calcul ab initio similaire pour-
rait également étre réalisé sur un cristal de structure ’zinc-blende’, pour généraliser les

conclusions faites sur le silicium a un éventail plus large de semiconducteurs.
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Annexe A

Bases multiple-( utilisées dans le

code SIESTA

A.1 Base double-( plus polarisation optimisée [107]

PAQO.BasisType split

%block PAO.Basis

Si 3 0.00

n=302E 6.04 3.30
5.43127525334639 3.93025854817712
1.00000000000000 1.00000000000000
n=312E 3.754.27
6.38958508034969 4.02556229694096
1.00000000000000 1.00000000000000
n=321EG®6.030.73
3.77976673512269

1.00000000000000

%endblock PAO.Basis

A.2 Base simple-( optimisée [108]
PAO.BasisType split
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Annexe A. Bases multiple-C utilisées dans le code SIESTA

%Block PAO.Basis

Si 2 -0.56520

n=301E 9.00311 1.64031
6.00000

1.00000

n=311E 4.14305 0.55223
6.00000

1.00000

%EndBlock PAO.Basis
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Annexe B

Détermination des principaux

parametres de chaque code

Des calculs préliminaires sur le module de compressibilité ont permis d’ajuster les
différents parametres de chaque code. Ces parametres ont ensuite été validés par des tests

sur les systemes a étudier. Le tableau B.1 résume 1’ensemble des parametres pour les deux

codes.

TAB. B.1 — Parametres pertinents utilisés dans les codes ab initio.

ABINIT SIESTA
Onde plane (OP) avec un Sinele-¢ (S7 DOlibl.eth.plus
Base cutoff de 15 Hartree (408 me e C. ( ) porarisasion
oV) optimisée (DZP)
optimisée
Pseudo-potentiel Troullier et Martins [99]

Energie déterminant le
maillage dans ’espace Non Applicable 150 eV 100 eV

réel (<= cutoff des OP)

Teter Pade [96] qui

Paramétrisation LDA reproduit Ceperley-Alder Ceperley-Alder [9§] <

Perdew-Zunger [97]

98]
Longueur dans l’espace
réel déterminant la grille 35.3 Bohr (18.7 A) 15 A 10 A
de points k
s A leference_clloenergle totale Différence entre deux matrices
critere d’arrét SCF < 107"Y Hartree de densité < 10-3
(27x10710 eV)
Relaxation des positions  Minimisation de Broyden- algorithme de gradients
atomiques Fletcher-Goldfarb-Shanno conjugués
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Annexe C

Rappels d’élasticité linéaire

anisotrope

C.1 Quelques notions

Dans un systeme de coordonnées cartésiennes (x1, xa, x3) , les déformations d’un corps
dues a 'application d’'une contrainte o sont obtenues a partir du champ de déplacement

u; en chaque point r. Le tenseur des déformations € est alors défini comme :
1 aul 0’&]'
eij = — + .
2 \ Ox j 8$Z

Pour les petites déformations la théorie de 1’élasticité linéaire considere que les contraintes

dépendent linéairement de la déformation (loi de Hooke). Ainsi les éléments du tenseur

des contraintes sont obtenues a partir des déformations par :

O0i5 = Uijki€kl

ol les Uy sont les coefficients élastiques du matériau. A I'inverse, on peut déterminer les

déformations élastiques d’'un matériau connaissant la contrainte appliquée. On a alors

€i; = SijkiOkl

ou les S;ji; sont les compliances du milieu. Par définition C et S sont des tenseur d’ordre
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Annexe C. Rappels d’élasticité linéaire anisotrope

4. Un moyen d’obtenir S a partir de C est d’utiliser les notations de l'ingénieur qui
permettent de réduire les tenseurs d’ordre 4 a des tenseurs d’ordre 2 a six lignes et six

colonnes. Avec cette nouvelle définition, on a :
Sexe = Col
6x6 — “6x6

Par définition la densité volumique d’énergie élastique d’un systeme est

1
w = §Cijkz€ij€kz = 50ij€ij-

C.2 Application d’une contrainte uniaxiale d’orien-

tation quelconque

Les tenseurs des déformations, des contraintes, des coefficients élastiques et des com-
pliances sont généralement donnés dans la base déterminée par les axes du cube (x1, g, 3)
(Fig.1.1). Suivant les géométries des systemes utilisés, en particulier lorsque 1’échantillon
n’est pas orienté suivant les axes précédents, il peut étre intéressant de les avoir dans
une base orthogonale propre a I’échantillon (zf,x},x%). Si T est la matrice de rotation

permettant de passer d'une base a 'autre alors
A
Ty = Lijxj
Comme T est unitaire et orthogonale on a T~! = T? ce qui conduit &
x; = Ty
i — djiky

De la méme facon si T est connu, nous pouvons déterminer tous les tenseurs précédents

dans la nouvelle base de la maniere suivante :
/
Ez‘j - T;lT‘jmelmy

/
O-Z‘j - T;lT‘ij-lmy
U
ijkl — EgnhcghmnTkmﬂn
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C.2. Application d’une contrainte uniaxiale d’orientation quelconque

Une fois C’ connu, nous pouvons déterminer S’ par inversion du tenseur C’ réduit a une

matrice de dimension 6 x 6 (notation de l'ingénieur).
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Annexe D

Etude de la micro-macle

Dans le chapitre 4, les résultats obtenus avec le potentiel de Stillinger-Weber montrent
la formation de micro-macles a partir des marches de surface du silicium. Ces déformations
apparaissent lorsque la contrainte appliquée sur le systeme produit une contrainte de
scission résolue le long des plans de glissement dans le sens d’anti-maclage, typiquement
pour une contrainte non désorientée en compression. Sur la figure D.1, nous pouvons
observer les étapes successives de la formation de la micro-macle. Apres une déformation
élastique du systeme (Fig.[D.1-A) la marche disparait progressivement dans le volume pour
former une micro-macle le long d'un plan {111}. L’analyse des déplacements atomiques
indique que la micro-macle a été formée par deux dislocations coins de méme vecteur de
Burgers %(112>. Ces dislocations ne sont pas passées dans le plan central appartenant au
glide set, mais dans les deux plans du shuffle set de part et d’autre du plan du glide set.

Le plan du glide set se transforme alors en son image maclée.

Dans cette annexe, nous nous proposons de mieux caractériser ce défaut et de com-
prendre les étapes de sa formation. Pour cela, nous allons cisailler de fagon homogene le

silicium massif représenté par le potentiel de Stillinger-Weber.

Nous avons donc réalisé des calculs de cisaillements homogenes du silicium massif le
long des plans {111} suivant la direction (112) et dans le sens d’anti-maclage. Nous avons
considéré un systeme périodique similaire a celui utilisé dans le chapitre 3 pour le calcul
des cisaillements homogenes {111}(110) (Fig. D.2). Le systéme est cisaillé progressivement
par incréments successifs de 2.4 %. Apres chaque incrément de cisaillement, les positions

atomiques sont relaxées par une méthode de gradient simple jusqu’a ce que les forces sur
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Anneze D. Etude de la micro-macle

monoatomic step - 78%
X (111) shuffle 22
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F1G. D.1 — Evolution des déformations plastiques a partir d’une marche D g non rebonded, pour une
compression non désorientée. Les pointillés délimitent la zone représentée sur la figure |D.6.

chaque atome soient inférieures & 1073 eV A~L. Pour avoir un cisaillement pur oy, les 6
composantes du tenseur des contraintes doivent étre nulles, sauf la composante o,,. 0,
et 0,, sont nécessairement nulles en raison des symétries du cristal, il reste donc trois
composantes du tenseur des contraintes a annuler o,,, 0y, et 0.,. Les composantes de la
contrainte o;; (avec i = z, y et z) sont annulées en ajustant les dimensions de la boite de
simulation le long des directions correspondantes. Cette ensemble d’opérations forme un
cycle de relaxation. Pour relaxer le systeme, ce cycle est répété jusqu’a ce que la différence

d’énergie entre deux cycles soit inférieure & 107% eV / atome.

L’énergie par atome est tracée sur la figure D.3 en fonction de Pamplitude du cisaille-
ment, mesurée par 'intermédiaire du déplacement le long de la direction d’anti-maclage
(112). La figure D.4 montre 'évolution de la structure cristalline correspondante. Au dé-
but du cisaillement, le cristal est principalement déformé le long des plans du shuffle set
avec une légere réduction de la hauteur des ensembles de plans glide et shuffle (Fig/D.4+B).

La projection de la structure cubique diamant sur le plan de la feuille (101) montre deux
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glide set

shuffle set

T 1/2<121> ——>1 :
- - -—
\<101>=Oz <121> = Ox

F1G. D.2 — Géométrie de la cellule utilisée pour le calcul des cisaillements homogenes.

types de liaisons atomiques, des liaisons longues contenues dans le plan de la feuille ou
parallele a celui-ci et des liaisons courtes correspondant a la projection des liaisons reliant
les atomes contenus dans le plan de la feuille avec leurs voisins de part et d’autre de ce
plan (voir perspective sur la figure [D.2). Chaque atome possede deux liaisons longues
et deux liaisons courtes qui apparaissent superposées sur la figure [D.4. Comme les deux
liaisons courtes superposées relient trois atomes nous appellerons cet ensemble trimere.
Au cours du cisaillement, sur la figure/D.4-C et -D, la hauteur de I’ensemble glide diminue
progressivement, les trimeres s’orientent horizontalement et s’empilent sous 1’action de la
contrainte de cisaillement appliquée. Puis, une phase pseudo-hexagonale est formée par
un empilement de plans d’hexagones correspondant & un minimum d’énergie (Fig. D.4-E).
Dans cette phase cristalline, chaque ensemble glide fusionne en un unique plan atomique.
Lorsque le cisaillement se poursuit (Fig. [D.4+F et -G), la structure cristalline passe par
les configurations symétriques par rapport a 'axe (Oy) des phases représentées sur la
figure [D.4-D et -C. La formation des nouvelles liaisons atomiques est détaillée sur la fi-
gure Nous pouvons voir que les nouvelles liaisons atomiques connectent deux atomes
initialement décalés de %(112). Finalement, la courbe d’énergie est quasiment symétrique
entre les phases parfaite et maclée du silicium cubique diamant. Le changement de phase
est obtenu par glissement le long des plans du shuffle set et rotation des trimeres des

plans du glide set, avec une phase intermédiaire ot le glide set fusionne en un unique plan
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Anneze D. Etude de la micro-macle

eV / atom

I . |
025_ B C H __
0.2 D N

0.15" . .
0.1
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% 05 I 3 >
x(b edge = 1/6 <112>)

FIG. D.3 — Energie par atome en fonction de 'amplitude du cisaillement, mesurée au moyen du dé-
placement le long de la direction d’anti-maclage (112). Le cisaillement permet de transformer le cristal
parfait (A) vers sa forme maclée (I) (voir la figure D.4/et D.5|pour I’évolution de la structure).

atomique.

Les différentes phases de formation du cristal maclé peuvent étre comparées avec les
étapes de nucléation de la micro-macle lors de la compression non désorientée du cristal
avec marche (Fig.[D.6). Initialement la structure cristalline est cubique diamant (Fig. D.4+
A et [D.6FA). Puis, en téte de micro-macle on peut observer la fusion des plans du glide
set en un unique plan atomique (phase hexagonale) (Fig. D.4-E et [D.6+E). Finalement,
la micro-macle possede la méme configuration que le cristal maclé (Fig. D.4-1 et [D.6H).
Cette analyse montre que la micro-macle a été formée par deux dislocations dans les plans
supérieur et inférieur du shuffle set, de vecteur de Burgers %(112), et par une inversion
symétrique des trimeres dans le plan du glide set. Pour former cette micro-macle, deux
plans du shuffle set et un plan du glide set sont nécessaires, comme illustré sur la figure|D.7.
Rappelons en conclusion que ce défaut est une singularité du potentiel SW, et n’a pas de

signification physique.
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FIG. D.4 — Evolution de la structure cristalline projetée suivant [101] au cours du cisaillement, depuis
la phase cubique diamant parfaite (A) vers la phase maclée(I).

sheat _____,  Bonds of stage E

|
]I
|
|

> 1/6<112>

F1a. D.5 — Schématisation du mécanisme de maclage. Les cercles vides représentent les atomes contenus
dans le plan de la feuille. Les atomes appartenant au plan supérieur du glide set (étape A) sont repérés
par des bords gras, pour illustrer I'inversion du glide set.
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Anneze D. Etude de la micro-macle

F1G. D.6 — Agrandissement de la micro-macle nucléée a partir de la marche de surface (Fig. [D.1).

0. ;0. 0|

| |
| |
| | |
1/6<112> T O
|
|

1/6<112>

} Micro-twin

4

Fic. D.7 - Etapes de formation de la micro-macle (voir légende de la figure [D.5).
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Résumé

Etude par simulations et calculs atomistiques, de la formation
de dislocations aux défauts de surface dans un cristal de silicium

soumis a des contraintes :

Dans cette these, nous avons étudié au moyen de simulations atomistiques, la nucléa-
tion des dislocations a partir de marche de surface dans un cristal de silicium soumis
a des contraintes. Afin de déterminer le potentiel interatomique le mieux approprié a
cette étude, nous avons comparé les potentiels semi-empiriques de Stillinger-Weber (SW),
Tersoff et EDIP avec des méthodes ab initio sur des calculs de cisaillement homogene
{111}(110) du silicium massif, et d’énergies de défauts d’empilement généralisés sur les
plans {111}. Les calculs ab initio montrent que la déformation se localise dans les plans du
shuffle set, et pour de fortes déformations, les liaisons covalentes de ces plans deviennent
métalliques. Pour notre étude, nous avons choisi le potentiel SW qui représente le mieux

ces propriétés de cisaillement.

A Taide des potentiels interatomiques, principalement le potentiel SW, nous avons
modélisé un cristal de silicium comportant des marches de surface que nous avons soumis
a diverses orientations de contraintes. Nous avons montré que les marches sont des sites
privilégiés pour l'initiation de la plasticité. L’analyse des déformations montre la nucléa-
tion de dislocations, en particulier de type 60°, qui ont glissé systématiquement dans des
plans du shuffie set. De plus, le type de dislocation nucléée dépend de la contrainte de
scission résolue le long des plans de glissement et de la contrainte de Peierls. L’absence
de cisaillement précurseur de la nucléation indique un couplage relativement faible entre
tension et cisaillement des plans de glissement, contrairement aux métaux. Ce mécanisme
de nucléation a été validé par un calcul ab initio, ou une dislocation 60" a été nucléée dans
un plan du shuffle set. Cependant, ’activation de ces sources est difficile pour les marches
de faible hauteur. Finalement, nous avons montré que les liaisons pendantes de surface

facilitent la rupture/recombinaison des liaisons atomiques nécessaires a la nucléation.



Mots-clés: dislocation, nucléation, surface, marche, silicium, simulation atomistique, ab

initio, potentiel semi-empirique, dynamique moléculaire

Abstract

Study of dislocation nucleation from a surface step of a stressed

silicon crystal, by atomistic calculations :

During this thesis, we have studied the dislocation nucleation from a surface step of
a stressed silicon crystal. In order to determine the most appropriate inter-atomic poten-
tial for this study, we have compared the semi-empirical potentials of Stillinger-Weber
(SW), Tersoff and EDIP with ab initio methods on the homogeneous shear calculations
{111}(110) of bulk silicon, and the generalized stacking fault energy along the {111}
planes. The ab initio calculations show the strain localization in the shuffle set planes,
and at large strains, that the covalent bonds of these planes become temporarily metal-
lic. For our study, we have chosen the SW potential which is the most appropriate for
representing these shear properties.

With the inter-atomic potentials, mainly the SW potential, we have modelled a silicon
crystal with surface steps which has been submitted to different stress orientations. The
results show that the surface steps are privileged sites for the onset of plasticity. The
strains analysis shows the dislocation nucleation, in particular perfect 60°,slipping in the
shuffle set planes. Moreover, the kind of the nucleated dislocation can be determined by
the resolved shear stress along the glide planes and the Peierls stresses. No elastic shear
is present in the plane where the nucleation will occur, conversely to metals, the non
linear coupling between tension and shear stress of the glide planes being then relatively
small in semi-conductors. This nucleation mechanism has been confirmed by an ab initio
calculation, where a 60° dislocation has been nucleated in the shuffle set plane. Moreover,
we have shown that the surface dangling bonds make easier the breaking/rebonding of

the atomic bonds required for nucleation.
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