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Résumé des activités de recherche

Cette section décrit briévement la totalité de mes activités de recherche, depuis le stage de
DEA. Les différents thémes sur les dislocations abordés depuis ma prise de fonction au Labora-
toire de Métallurgie Physique seront cependant traités de maniére succinte, étant donné qu’ils
seront plus largement exposés dans le corps principal de ce mémoire.

Institut de Physique et Chimie des Matériaux
de Strasbourg, (1992/1997)

Mes premiers contacts avec la recherche ont débuté au cours de mon stage de DEA &
I'IPCMS, dans le groupe d’études des matériaux meétalliques (GEMME) et sous la direction
du Dr. S. Bouette et du Pr. F. Gautier. Ce stage s’inscrivait dans le cadre du développement
d’un pole dynamique moléculaire a I'TPCMS, suite au recrutement en MdC du Dr. S. Bouette.
L’objet de 1’étude consistait & vérifier la validité de ’approximation consistant & utiliser une
pointe et une surface rigide dans des simulations de microscopie en champ proche telles que la
microscopie & effet tunnel (STM) ou la microscopie a forces atomiques (AFM). Nous avons donc
modélisé un systéme comprenant une pointe en interaction avec une surface avec des potentiels
semi-empiriques dérivant des liaisons fortes, et étudié l'effet de cette interaction sur la stabilité
et la structure atomique. Ceci nous a permis de montrer que "approximation "rigide" n’était
plus valable pour des distances pointe-surface de I’ordre du paramétre de maille.

Ce stage s’est poursuivi par une thése au sein de la méme équipe. Deux directions initiales de
recherche ont été privilégiées, toujours dans le domaine de la simulation en dynamique molécu-
laire et avec des potentiels semi-empiriques. La premiére concernait la stabilité d’amas supportés,
en relation avec les pointes utilisées en microscopie en champ proche. Ainsi, nous avons étudié
plusieurs types d’amas, avec des formes et des configurations atomiques de pointe (apex) diffé-
rentes, et la modification de l'apex de la pointe sous 'effet d’une diffusion atomiques (Fig. 1,
gauche). Ce travail a été réalisé en liaison avec H. Ness, dont la thése portait sur 'influence
de la forme de la pointe sur le contraste obtenu en microscopie en champ proche. La seconde
direction de recherche concernait la poursuite de ’étude de 'interaction pointe-surface, dans le
cas d’un écrasement de la pointe (Fig. 1, droite). Ce point, mis de coté au cours de la thése, a
ensuite été repris & mon retour du CEMES. Grace aux compétences acquises la-bas, j’ai ainsi pu
corréler ’écrasement et le décollement de la pointe avec un calcul de la conductance du systéme
pointe-surface. Nous avons ainsi montré que les sauts de la conductance se produisaient suite
& des réarrangements atomiques dans la pointe, et que sauf dans le cas du premier palier, la
conductance n’était pas quantifiée.

Une partie importante de 1’activité de simulation du GEMME concerne le magnétisme des
métaux de transition. Il m’a donc semblé opportun et intéressant d’apprendre les méthodes de
calcul utilisées, ainsi que d’étudier les propriétés magnétiques des amas supportés. Je me suis
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Fi1G. 1 — Gauche: cartographie 3D des variations d’énergie obtenues en optimisant l’altitude d’un
adatome au-dessus d’un systéme rigide composé d’un amas supporté par une surface CFC(001).
Droite: séquence montrant [’écrasement d’une pointe sur une surface.

tout d’abord formé au calcul des configurations magnétiques avec la méthode des liaisons fortes
et de récursion, et la technique Monte-Carlo. Suivant les conseils du Dr. D. Stoeffler, deux types
de systémes magnétiques ont été retenus du fait de leurs caractéristiques. Nous nous sommes
tout d’abord intéressés aux amas de Fe sur W(001) et W(110), soit un substrat non-magnétique.
L’apparition d’un état magnétique ferromagnétique (W(110) ou antiferromagnétique (W(001))
de I’amas, par une transition de premier ordre en fonction de la distance amas-surface, a ainsi été
mise en évidence. Le second systéme retenu mettait en jeu un substrat magnétique, Fe(001). Nous
avons étudié 'ordre magnétique d’amas et de monocouches de métaux de transition ’3d’ déposés
sur ce substrat. Les résultats les plus intéressants concernaient les éléments ’3d’ de milieu de série.
Nos calculs ont prédit la stabilité d’un ordre magnétique c(2x2) (p(2x2)) pour une monocouche
de manganése (chrome) sur Fe(001). Enfin, nous avons montré comment des ordres magnétiques
différents de celui de la monocouche pouvaient étre stabilisés dans des amas 2D, du fait de leurs
tailles ou de leurs formes.

Centre d’Elaboration des Matériaux et d’Etudes
Structurales, (1995/1996)

J’ai effectué mon service militaire au CEMES & Toulouse dans le groupe d’Electronique
Moléculaire du Dr. C. Joachim en tant que scientifique du contingent, & partir de fin 1995. Etant
donné que les sujets étudiés au sein du groupe semblaient assez eloignés des thémes abordés dans
ma thése, C. Joachim et moi-méme avons décidé que je pourrais profiter de cette année pour
m’ouvrir & des domaines nouveaux, et me former & d’autres méthodes et techniques de calcul. Le
groupe d’Electronique Moléculaire étant majoritairement composé de chimistes & cette époque, et
venant d’un groupe (GEMME) constitué de physiciens, cette expérience m’aura permis d’acquérir
un vocabulaire et une culture scientifique différents.

Nous nous sommes initialement intéressé a la détermination de la conductance & travers
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Expérimental Théorique

Fia. 2 — Comparaison entre images STM expérimentale et calculée d’une surface 3-SiC(001)
c(4 x2).

des fils atomiques, en utilisant la méthode de chimie quantique ASED pour le calcul de la
structure électronique et la théorie ESQC pour le calcul de la conductance. L’intérét était ici
de déterminer qui des fils atomiques ou des molécules pouvaient étre le meilleur support en
électronique moléculaire. Nous nous sommes intéressés & un fil d’atomes de Xe entre une pointe
de microscope en champ proche et une surface, systéme pour lequel des données expérimentales
étaient disponibles. La variation de la conductance mesurée, réalisée pour dans le cas d’un fil &
deux atomes, ne pouvait s’expliquer avec des arguments simples. Nous avons réussi a reproduire
cette variation, en montrant 'importance des effets d’interférences entre canaux de transmission,
et de la déformation du fil.

Parallélement, dans le cadre d’une collaboration avec les groupes du Pr. P. Soukiassian au
CEA (Saclay) et du Dr. G. Dujardin au LPM (Orsay), j’ai commencé 1’étude théorique de la
surface $-SiC(001) reconstruite c¢(4 x 2). En particulier, j’ai appris & calculer des images STM
de cette surface, ce qui a permis, par comparaison avec 1’expérience, de valider un modéle de
structure atomique pour cette reconstruction (Fig. 2).

Enfin, en collaboration avec les Dr. C. Girard et X. Bouju, alors au LPM (Besancon), je
me suis également tourné vers l’étude de la manipulation d’atomes a l'aide des pointes de mi-
croscope en champ proche. En effet, ce domaine ouvre des perspectives intéressantes en vue de
la fabrication de nanoobjets avec un controle & 1’échelle de ’atome. Nos calculs de dynamique
moléculaire ont montré que dans certaines conditions, il était possible de déplacer un adatome
sur une surface modeéle comme Si(001) & ’aide d'une pointe.

Institut fiir physik de I’Université de Bale (Suisse), (1997/1998)

Aprés ma soutenance de thése en Octobre 1997, j’ai décidé de privilégier ’aspect microscopie
en champ proche par rapport a ’aspect magnétisme, et j’ai alors commencé une formation post-
doctorale dans le groupe du Pr. H.-J. Giintherodt, un des plus renommé en ce qui concerne la
microscopie en champ proche, pour travailler sur la modélisation avec le Dr. A. Baratoff. Nous
avons dés lors entamé une vaste étude théorique des conditions de manipulation d’un atome par
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DB wire

Si slab

H-passivated

F1G. 3 — Gauche: Systéme utilisé pour la modélisation d’un fil atomique de liaisons pendantes
connecté par deur plots métalliques. Droite: Nanoparticule de Ge.

une pointe, pour des balayages & hauteur ou & force constante.

Parallélement & cette étude, j’ai poursuivi mes recherches sur la conductance de fils atomiques,
débutées au CEMES avec le Dr. C. Joachim. Apreés le fil atomique de Xe, nous nous sommes
intéressés a la détermination de la conductance d’un fil supporté de liaisons pendantes, lequel peut
s’obtenir expérimentalement & l’aide d'une pointe STM sur une surface Si(001)-(2x1) passivée par
hydrogeéne. A partir d’un systéme modéle (Fig. 3, gauche), nous avons montré qu’'une distorsion
atomique de type Peierls se produisait le long du fil, et que 'ouverture du gap électronique qui
en résultait conduisait & une conduction tunnel, avec une longueur caractéristique d’atténuation
intéressante.

Assez rapidement, j’ai réalisé qu’il me serait profitable de pouvoir maitriser les méthodes ab
initio. J'al ainsi pris contact avec le Dr. G. Galli et le Dr. F. Gygi, alors a I'Institut Roman de
Recherche Numérique en Physique des Matériaux (IRRMA) au sein de I’Ecole Polytechnique Fé-
dérale de Lausanne, qui sont deux experts de ce type de méthode, en particulier de la dynamique
moléculaire ab initio (méthode Car-Parrinello). Au cours de plusieurs séjours & 'TRRMA, j’ai
ainsi pu me former & leur utilisation. Un aspect important de la collaboration a consisté & étendre
le domaine d’application d’un code de dynamique moléculaire ab initio & des systémes nécessi-
tant un échantillonnage de la zone de Brillouin. Ceci m’a permis de comprendre les algorithmes
utilisés dans les codes existants, ainsi que les subtilités associées a ce type de calcul. Ces nouvelles
connaissances ont été mises a profit pour I’étude de la reconstruction (3 x 2) de la surface f3-
SiC(001), dans le cadre d’une collaboration avec le Dr. A. Catellani &8 MASPEC (Parme). Aprés
avoir testé plusieurs modéles de reconstruction, nous avons déterminé la structure électronique
de la solution la plus stable.

Lawrence Livermore National Laboratory (Etats-Unis), (1999)

A la fin de mon stage post-doctoral & 1’Université de Bale, début 1999, j’ai obtenu une
bourse d’étude post-doctorale au Lawrence Livermore National Laboratory (LLNL), dans le
groupe du Dr. G. Galli et du Dr. J. Moriarty. Nous avons décidé d’étudier la structure atomique
et électronique de nanoparticules de Ge (Fig. 3, droite), pour lesquelles il existait également
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F1G. 4 — Gauche: Variation de l’énergie d’adsorption d’un atome de Ge sur une surface Si(001)-
(2 x 1)-H. Droite: Nanoparticule de SiC terminée hydrogéne.

des travaux expérimentaux au LLNL. Il existe un intérét technologique pour ces nanoobjets,
I'ouverture du gap optique du au confinement quantique et aux effets de surface et les propriétés
de luminescence en faisant des candidats pour la fabrication de dispositifs a émission de lumiére
(LED). De plus, la taille réduite de ces nanoparticules et I'importance des effets de surface permet
d’envisager la stabilisation de phases structurales exotiques. C’est dans cette derniére direction
que nos efforts ont portés. Nous avons ainsi pu montrer que la relaxation de la surface produisait
une pression interne au sein de la nanoparticule, laquelle augmentait la stabilité d’'une phase
ST12 vis & vis de la phase cubique diamant. Nous avons également mis en évidence la stabilité
d’une particule amorphe en deca d’une taille critique. Ce séjour au LLNL s’est poursuivi pendant
quelques mois aprés ma prise de fonction au Laboratoire de Métallurgie Physique en tant que
chargé de recherche, afin de terminer les travaux entrepris.

Laboratoire de Métallurgie Physique, (2000-...)

La composante principale de ’aspect simulation au Laboratoire de Métallurgie Physique
(LMP) concernant les dislocations, je me suis tout naturellement interessé a 1’étude de ces der-
nieres dés mon arrivée. Mon apport initial a consisté dans ’adaptation et ’emploi des méthodes
ab initio pour ce type d’étude, les travaux précédents au LMP étant surtout effectués a l'aide
de potentiels interatomiques classiques. La premiére application portait sur la détermination
des structures de cceur et la mobilité de dislocations parfaites dans le silicium, en relation avec
les expériences sur la plasticité & basse température de ce matériau effectuées par ’équipe du
Dr. J. Rabier au LMP. Nous avons ensuite étendu cette étude & d’autres semiconducteurs ayant
une stucture cristalline similaire. En 2000, J’ai assuré le co-encadrement du stage de DEA de
J. Godet portant sur ’étude de la nucléation de dislocations & partir d’'une marche de surface
dans un matériau covalent modele (Si). Ce stage s’est poursuivit par une thése sur le méme sujet,
laquelle a été soutenue en Septembre 2004.

Une part importante de mon activité de recherche au cours de mes deux stages post-doctoraux
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the PKA moves

F1G. 5 — Mécanismes possibles lors du transfert d’une énergie cinétique E dans la direction (111)
a un atome de silicium dans SiC. Si E est inférieure a 'énergie seuil de déplacement Eg, l'atome
de silicium revient sur son site d’origine, sinon une paire de Frenkel (lacune+interstitiel) est
créée.

concernait I’étude des surfaces de 8-SiC(001), en particulier avec le Dr. A. Catellani &8 MASPEC
(Parme). Afin de recentrer mes activités de recherche sur les dislocations, sans toutefois perdre
lexpérience accumulée dans le domaine des surfaces de SiC(001), j’ai monté un projet d’étude
des dislocations de misfit & U'interface SiC/Si(001). Pour ce travail, j’ai séjourné deux mois a
Modena (Italie), supporté par 1'Istituto Nazionale per la Fisica della Materia (INFM) en tant
que professeur invité.

Les thématiques de recherches énoncées ci-dessus forment un ensemble cohérent sur 1’étude
des dislocations dans les semi-conducteurs. Les résultats obtenus sont décrit dans ce mémoire.
Indépendamment, je me suis impliqué dans d’autres thémes de recherche. Le premier concernait
I'étude de Deffet surfactant de 'hydrogéne pour la croissance de Ge sur Si(001), en collaboration
avec le Dr. A. Baratoff (Basel University). Avec des simulations ab initio, les chemins et énergies
de diffusion d’un adatome Ge sur une surface Si(001) monohydride ont pu étre déterminés (Fig. 4,
gauche). Un autre théme concernait les nanoparticules de SiC, en particulier I'influence de la
stoechiomeétrie de la surface sur les propriétés électroniques (Fig. 4, droite). Cette étude, effectuée
en collaboration avec les Dr. G. Galli et F. Reboredo au LLNL, a permis de montrer que la
composition et la terminaison de la surface jouaient un réle dominant en ce qui concerne la
largeur du gap optique et la stabilité thermodynamique des nanoparticules. Ainsi, il est possible
de modifier la largeur du gap optique, de I’'UV jusqu’au vert, en jouant sur la composition de
surface et la taille. Enfin, plus récemment, j’ai monté un projet en relation avec M. Bertolus
au CEA, sur la modélisation des défauts d’irradiation dans le carbure de silicium cubique, dans
le cadre du CPR ISMIR (ISolants: Modélisation de I'IRradiation). J’ai recruté G. Lucas, qui
a commencé uen thése fin 2003, portant sur la simulation numérique des défauts ponctuels
dans le carbure de silicium irradié. Les premiers travaux ont permis de mettre en évidence
I'inadéquation des potentiels empiriques pour la détermination des énergies seuil de déplacement
dans ce matériau (Fig. 5), technique pourtant couramment utilisée pour les métaux par exemple.
Nous avons donc réalisé les premiers calculs de ces énergies & ’aide de dynamique moléculaire ab
initio. Dans la poursuite de ces recherches, ’accent est mis actuellement sur le développement
d’un potentiel empirique plus performant que ses prédecesseurs, qui devrait nous permettre de
réaliser des simulations & grande échelle.
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Dans la liste suivante, les communications dont 'intitulé commence par un astérisque * ont
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Introduction générale






En science des matériaux, les dislocations sont traditionnellement associées a la théorie de
lélasticité et aux milieux continus [Hirth et Lothe 1982]|. Ceci peut s’expliquer par des raisons
historiques, le concept de dislocations ayant d’abord été introduit suite a 1’étude du comporte-
ment d’un solide continu déformé [Volterra 1907], avant que celles-ci soient identifiées comme des
défauts linéaires du réseau cristallin. Mais il s’avére aussi que ces méthodes sont relativement bien
adaptées a la description des dislocations, et de ce fait sont toujours trés utilisées actuellement.
Une dislocation dans un cristal est un défaut linéaire du réseau périodique. Elle termine le plan
de coupure, le long duquel le déplacement atomique est constant et égal au vecteur de Burgers
b. Au voisinage de la ligne de dislocation, dans ce qu’on appelle le 'coeur’ de la dislocation, on a
donc des déformations non négligeables. Celles-ci vont en décroissant avec une variation en 1/r
en s’éloignant de la ligne (le champ de déformation & longue portée). La théorie de 1'élasticité
ne permet pas de décrire le coeur mais rend trés bien compte du champ de déformation & longue
portée. Cette approche est bien adaptée pour des problémes mésoscopiques, en particulier pour
des systémes comportant un grand nombre de dislocations en interaction [Madec et al. 2003], ou
bien encore pour 1’étude de la relation entre plasticité et changements morphologiques des ma-
tériaux [Grinfeld 1986, Colin et Grilhé 2002|. Par contre, elle devient insuffisante dés lors que les
quantités & calculer ou que les mécanismes & analyser sont fortement dépendants des propriétés
de structure et de stabilité des coeur de dislocations. Par exemple, un rayon de coeur des disloca-
tions, qui correspond & ’énergie de la partie du défaut non décrite par la théorie élastique, doit
étre nécessairement introduit pour 1'utilisation des approches précédentes. Dans une simulation
de dynamique de dislocations, cette grandeur permet ainsi de déterminer la distance minimale
en deca de laquelle deux dislocations vont se recombiner. Elle intervient dés lors que I'on veut
calculer des quantités énergétiques associées aux dislocations. Dans la plupart des cas, on en est
réduit a utiliser des valeurs standards, par défaut. Aussi, par la détermination des configurations
atomiques des cceurs et des énergies associées, il est possible de savoir s’il y a dissociation, et
si 'intersection de deux dislocations se traduit par la formation de crans et/ou de décroche-
ments. La détermination des rayons et des configurations de coeur des dislocations par d’autres
approches est donc souhaitable. Un autre point important concerne 1’étude de la mobilité des
dislocations. Pour plusieurs classes de matériaux, celle-ci dépend fortement des mécanismes de
création et de diffusion des décrochements le long de la ligne de dislocation [Hirth et Lothe 1982].
La structure des décrochements et les quantités d’énergie nécessaires pour les former et les dé-
placer ne sont pas accessibles de fagon précise dans le cadre de la théorie élastique et avec un
milieu continu. De méme, tout ce qui concerne l'interaction entre dislocations et défauts ponc-
tuels est difficilement abordable avec cette approche. Pour déterminer précisément les propriétés
associées aux coeurs des dislocations dans toutes ces situations, il convient donc d’utiliser une
description atomistique de la matiére, ol chaque atome est une entité distincte, et des méthodes
de calcul permettant d’obtenir I’énergie du systéme en fonction des positions de tous ses atomes.
Actuellement, on utilise soit des potentiels interatomiques, facile & mettre en ceuvre mais a la
précision limitée, soit des méthodes de calcul de structure électronique, plus précise mais aussi
plus cotlteuse. Chaque médaille ayant son revers, il devient par contre beaucoup plus difficile de
considérer les champs de déformation a longue portée avec de telles méthodes. En effet, la solu-
tion la plus évidente, consistant & utiliser des systémes trés grands, nécessite un formidable effort
en terme de ressources informatiques. Ceci a longtemps restreint I’emploi de ces méthodes pour
I’étude des dislocations. Heureusement, depuis une trentaine d’année, I’accroissement continu de
la puissance des calculateurs ainsi que le développement de nouveaux algorithmes et techniques
de calcul ont permis une utilisation de plus en plus accrue des simulation atomistiques pour
I’étude des dislocations.

D’un point de vue historique, il semble que les premiéres simulations atomistiques appliquées



a I’étude des dislocations aient été réalisées vers la fin des années 1960, au moment ol les moyens
de calculs numériques ont commencé a apparaitre dans les laboratoires. Elles concernaient prin-
cipalement des systémes modéles comme les métaux FCC [Cotterill et Doyama 1966, Doyama et
Cotterill 1966], les cristaux BCC [Vitek et al. 1970, Vitek 1974] et plus particuliérement le fer
[Gehlen et al. 1968, Schiffgens et Garrison 1972, Gehlen 1972], les gaz rares [Doyama et Cotterill
1969]. Plus tard, les dislocations dans les métaux HCP [Basinski et al. 1970, Bacon et Martin
1981, Legrand 1985|, et dans des cristaux ioniques tels que MgO [Puls et Norgett 1976, Woo
et Puls 1977|, KCI [Woo et Puls 1976|, ou bien NaCl [Belzner et Granzer 1977, Rabier et Puls
1989] ont été abondamment étudiées. Le choix de ces matériaux s’explique surtout par le fait
que des potentiels inter-atomiques adaptés, a la fois suffisamment simples et fiables, étaient dis-
ponibles. C’est par exemple le cas du potentiel de Johnson pour le fer [Johnson 1966], ou du
potentiel de Lennard-Jones pour les gaz rares [Pang 1997]. Quant aux cristaux ioniques, leurs
liaisons atomiques & caractére fortement électrostatique sont bien décrites par des modéles de
type ’shell’ [Dick et Overhauser 1958]. Il est par contre beaucoup plus difficile de reproduire
de facon satisfaisante les liaisons covalentes présentes dans les semiconducteurs. Les premiéres
simulations atomistiques sur les dislocations dans un semiconducteur modéle, en ’occurrence le
silicium, ont pourtant été réalisés dés 1977. Les études entreprises peuvent se ranger dans deux
catégories. D’une part, les états électroniques associés aux dislocations ont été déterminés & ’aide
de méthodes semi-empiriques [Jones 1979] et en utilisant des configurations de coeur obtenues a
partir de la théorie de 1'élasticité [Alstrup et Marklund 1977, Marklund 1978, Marklund 1979].
D’autre part, un effort de recherche important a été fourni pour obtenir la structure atomique
de ces mémes coeurs. Des potentiels inter-atomiques relativement simples ont tout d’abord été
utilisés [Marklund 1980, Altmann et al. 1983, Lodge et al. 1984], puis de plus en plus performants
[Duesbery et al. 1991]. L’augmentation de la puissance des moyens de calcul a permis les premiers
calculs ab initio de coeurs de dislocation dans le silicium il y a une dizaine d’années |Bigger et al.
1992, Arias et Joannopoulos 1994]. Depuis, d’autres matériaux ont également été considérés,
avec ces mémes méthodes [Jones et al. 1993, Oberg et al. 1995, Xu et Moriarty 1996, Jones et al.
1999, Gornostyrev et al. 2000, Ismail-Beigi et Arias 2000, Blase et al. 2000]. En plus des coeurs de
dislocations, il est désormais possible de réaliser des simulations atomistiques pour de nombreux
problémes ol les dislocations interviennent. Ainsi, la mobilité des dislocations est activement
étudiée, par la détermination de la contrainte de Peierls [Miyata et Fujiwara 2001], ou l'identifi-
cation des différents mécanismes élémentaires impliquant crans et décrochements [Bulatov et al.
2001]. Un autre théme concerne les différentes interactions associées aux dislocations, comme
par exemple l'interaction entre dislocations [Arias et Joannopoulos 1994, Rasmussen et al. 2000],
entre une dislocation et des défauts ponctuels [Jones et al. 1999, Justo et al. 2000a, Goss et al.
2002], ou bien encore une dislocation et une surface [Beauchamp et Lépinoux 1996, Beauchamp
et Lépinoux 1998]. Citons aussi I’étude des empilements de dislocations et les joints de grains, ou
bien encore la formation de dislocations lors de fracture ou d’essai de nanoindentation [Zimmer-
man et al. 2001, van Vliet et al. 2003]. Enfin, de nombreux travaux sont dédiés aux dislocations
de misfit se formant aux interfaces [Benedek et al. 2002, Cicero et al. 2002].

Il apparait clairement que les dislocations dans les semiconducteurs n’ont été simulées que
tardivement par rapport & d’autres matériaux. Comme je I’ai précisé plus avant, le fait que les
liaisons covalentes soient plus complexes a modéliser explique en partie cette situation. Il est
également clair que les expériences de plasticité sont plus délicates & réaliser pour des semi-
conducteurs que pour des métaux. En effet, leur caractére fragile nécessite a priori une étude
4 haute température. Cependant, l'intérét croissant pour les semiconducteurs, bien supporté
par la promesse d’applications en micro-électronique et plus récemment en nanotechnologie, et
la disponibilité de cristaux suffisamment pur et bien caractérisés, a permis depuis de combler



une partie de ce retard. Il reste néanmoins énormément de zones d’ombres, en raison de la ri-
chesse des situations et des problémes rencontrés dans ces matériaux. Ceci a motivé le choix des
semiconducteurs pour mes travaux de simulations atomistiques des dislocations.

Dans ce mémoire, des exemples variés d’applications des simulations atomistiques a 1’étude
des dislocations dans les semiconducteurs sont présentés. Le premier d’entre eux concerne la
nucléation et la formation des dislocations dans des systémes de faible dimensionnalité sous
contrainte, comme par exemple des films minces épitaxiés ou des régions de clivage. Les mé-
canismes classiques de formation ne sont pas bien adaptés dans ce cas, et il est supposé que
les défauts présents en surface sont des sites privilégiés pour la nucléation. Avec mes collabora-
teurs, nous avons cherché ici a vérifier cette hypothése. Une surface de silicium comportant des
défauts (marches) étant choisie comme modeéle, les conditions de nucléation d’une dislocation
ont été étudiées, mises en relation avec les propriétés de plasticité du matériau, et comparées a
la situation prévalant pour les métaux. Dans un second exemple, nous présentons les résultats
d’une étude des propriétés des dislocations parfaites pour des systémes & structure zinc-blende.
La valeur des simulations atomistiques pour I’étude du coeur des dislocations est bien soulignée
dans cette partie. Il est & noter que les expériences de déformation sous contrainte et & basse
température réalisées au LMP ont motivé ce travail. Enfin, un dernier exemple illustre la versa-
tilité et 1'utilité des simulations atomistiques de dislocations. Je me suis attaché & caractériser
complétement le réseau dense de dislocations présent a U'interface 5-SiC/Si(001) du fait du large
désaccord de paramétre de maille, et & calculer I’énergie d’interface. Les propriétés électroniques
de cette interface, prometteuse pour des applications, ont également été analysées.

Pour ces travaux, plusieurs méthodes de calcul, atomistiques ou non, ont été employées suc-
cessivement ou conjointement: la théorie de ’élasticité isotrope ou anisotrope [Hirth et Lothe
1982, Stroh 1958], la modélisation atomistique par potentiels classiques semi-empiriques [Stillin-
ger et Weber 1985, Tersoff 1989, Bazant et al. 1997], et des calculs ab initio avec la théorie de la
fonctionnelle de la densité (DFT) [DFT]. La démarche suivie dans chaque étude est simple: dans
la mesure du possible, toujours commencer par la méthode la plus approximative, puis terminer
avec la méthode la plus précise. Ce choix s’explique par le fait qu’en régle générale, les approches
les plus précises et les plus fiables sont également les plus exigeantes en ressources informatiques.
Il m’a donc semblé préférable de modéliser les systémes par une approche simple, afin de cerner
rapidement les problémes existants et de comprendre globalement les mécanismes mis en jeu. Ceci
permet également de disposer facilement de configurations initiales de qualité pour des calculs
plus exigeants. Dans certains cas, il n’est pas possible d’utiliser toutes les méthodes pour chaque
quantité & calculer. Par exemple, la structure électronique sera déterminée uniquement & 1’aide
des calculs ab initio, puisque la théorie de I’élasticité ou les potentiels classiques ne sont pas ap-
propriés. Il est & noter également que pour certaines quantités, nous avons utilisé conjointement
différentes approches. Le calcul de I'énergie d’interface, page 67, en est un bon exemple. Dans ce
cas, on peut parler d’'une sorte de calcul multi-échelle, o le coeur des dislocations & l'interface
est traité complétement avec une méthode ab initio alors que le champ de déformation & longue
portée est simulé avec des potentiels classiques et la théorie de ’élasticité. Toutefois, il ne s’agit
pas ici d’un calcul multi-échelle intégré, ol plusieurs approches, adaptées pour différentes échelles
d’espace, sont simultanément mises en ceuvre [Abraham et al. 1998, Abraham et al. 2000, Diaz
de la Rubia et Bulatov 2001].
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Dans les matériaux massifs, on observe la formation de dislocations pour des contraintes
inférieures & la limite élastique théorique du cristal parfait. Ceci s’explique par ’activation de
différents mécanismes de multiplication, opérant & partir de dislocations déja présentes, tels que
les sources de Frank-Read ou les glissements déviés doubles [Hirth et Lothe 1982]. Cependant,
ces mécanismes ne permettent pas d’expliquer la formation de dislocations dans des matériaux
nanostructurés sous contrainte, soit du fait des dimensions trop restreintes, ou parce que initia-
lement aucune dislocation n’est présente. Ceci concerne par exemple des matériaux formés de
nanograins, des films minces épitaxiés, ou bien encore des whiskers. Des dislocations relaxant les
contraintes appliquées y sont observées, ce qui suppose que d’autres mécanismes de formation
ont été activés. Par exemple, comme nous le verrons dans la troisiéme partie de ce mémoire, des
dislocations peuvent se former directement & une interface au cours de la croissance dans le cas
d’un fort désaccord de parameétres de réseau entre deux matériaux. Néanmoins, ceci n’explique
pas la nucléation des dislocations pour des contraintes faibles, quand elles sont appliquées sur le
matériau déja structuré.

Par opposition au massif, ces systémes ont comme particularité une ou des dimensions na-
nométriques. Dans ce cas, les effets propres aux surfaces ou interfaces perdent leur caractére
anecdotique, et il a été avancé qu’ils pouvaient dés lors jouer un roéle important dans la for-
mation des dislocations. Par exemple, dans le cas de la relaxation des contraintes d’épitaxie
pour des films minces, plusieurs modéles, dont celui trés connu de Matthews-Blakeslee, ont été
proposeés pour expliquer la formation de dislocations de misfit & 'interface [Dunstan 1997, Jain
et al. 1997]. Ces modéles supposent la présence initiale de dislocations traversantes ("threading
dislocations"). Or, dans des cristaux proches de la perfection cristalline, et donc ayant une trés
faible densité de ces dislocations, on observe malgré tout la nucléation de dislocations. Il est donc
probable que d’autres mécanismes de formation soient actifs. Une hypothése envisageable fait
intervenir les surfaces, & partir desquelles une demi-boucle de dislocations pourrait se former,
avant de se propager dans le cristal. Un tel mécanisme est séduisant, dans la mesure ou il peut
s’appliquer aussi & des matériaux tels que les whiskers, ol la densité de dislocations initiales
est quasi nulle. Il est aussi bien connu que 'application de contraintes locales importantes par
nanoindentation provoque la formation de dislocations & partir de la surface. Cependant, un obs-
tacle de taille & 1'utilisation de ce modéle dans le cas général est 1’énergie requise pour ’activation.
En effet, une estimation réalisée avec la théorie de 1’élasticité et un modéle continu de surface
parfaite indique une valeur trés élevée [Fitzgerald 1991|. L’activation est grandement facilitée si
on prend en compte la présence de défauts en surface. En considérant une simple marche, 1’éner-
gie d’activation calculée en élasticité diminue de fagon conséquente [Hirth et Lothe 1982, Junqua
et Grilhé 1997, Xu et al. 1997]. L’observation supporte aussi I’hypothése des défauts de surface
comme sites privilégiés pour la nucléation des dislocations. Ainsi, lors d’expériences de fracture,
des sources de dislocations sont situées sur la surface clivée et coincident avec des marches dues
au clivage [Scandian et al. 1999, Gally et Argon 2001, Argon et Gally 2001].

Le point important est la compréhension des mécanismes qui vont permettre la formation
de ces dislocations. Mais ces expériences sont, dans tous les cas, réalisées post mortem. Il est en
effet extrémement difficile de pouvoir observer les tous premiers stades de la nucléation d’une
dislocation & partir d’'une surface, a la différence des mécanismes de multiplication présents en
volume. I1 est alors tentant de faire appel a des simulations. Etant donné la nature du phénomeéne,
a savoir la création d’une singularité (la dislocation) dans le systéme, les méthodes classiques de
simulation comme la théorie de 1’élasticité et les modéles continus ne sont pas trés bien adaptés. Il
est plus intéressant ici d’utiliser des simulations atomistiques, ol la prise en compte du caractére
discret de la structure atomique permet de rendre compte correctement des défauts de surface
ainsi que de la structure du cceur des dislocations. Plusieurs types de problémes centrés sur les
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dislocations et les surfaces ont déja été abordés par le biais de simulations atomistiques. En
particulier, on peut citer I’étude de l'instabilité d’une marche sous contrainte [Gao et al. 1999],
I'interaction entre une dislocation et une surface libre, ou une interface [Ichimura et Narayan
1995, Aslanides et Pontikis 1998], ou bien encore entre une marche et un front de fissure [Juan
et al. 1996].

Ici, nous nous proposons d’étudier la nucléation de dislocations & partir d’un défaut de surface
simple, en I’occurrence une marche, lorsqu’un matériau semiconducteur est sous contrainte. Pour
ce faire, des simulations atomistiques ont été effectuées pour un grand nombre de situations sur
un systéme modéle comprenant une centaine de millier d’atomes, les interactions atomiques étant
ici reproduites par des potentiels semi-empiriques. Il est & noter que la simulation compléte du
processus de formation des dislocations & partir d'une marche de surface dans le cas de métaux
CFC a déja été réalisée au Laboratoire de Métallurgie Physique par Brochard et ses collabora-
teurs. Leurs résultats ont permis de confirmer que dans ce cas, une marche de surface était bien
un site privilégié pour la formation des dislocations, et que la nucléation était précédée d’'un pré-
cisaillement élastique du plan caractéristique [Brochard 1998, Brochard et al. 2000a, Brochard
et al. 2000b]. Il y a toutefois peu de chances que ces conclusions puissent étre utilisées dans le
cas des semiconducteurs, & cause de leur caractére fragile bien différent de celui des métaux.
Par exemple, la structure cubique diamant, bien qu’une des plus simples en ce qui concerne les
semiconducteurs, est un peu plus complexe que la structure CFC, ce qui augmente la richesse
des situations plastiques rencontrées. Enfin, notons qu’un probléme supplémentaire provient de
la difficulté & reproduire avec des potentiels les liaisons covalentes des semiconducteurs.
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1 Quel matériau utiliser?

Nous avons choisi le silicium comme matériau semiconducteur modeéle pour étudier les mé-
canismes de nucléation. Il y a plusieurs raisons a ce choix. D’une part, ce matériau est sans
conteste le semiconducteur qui a été le plus étudié, aux propriétés et au comportement souvent
bien caractérisés. D’autre part, il se préte bien & 1’utilisation des méthodes ab initio, et un grand
nombre de potentiels atomiques performants sont également disponibles.

Dans des conditions normales, le silicium cristallise dans la structure cubique diamant. Cette
derniére est trés proche (méme réseau cristallin) de la structure dite zinc-blende ou sphalérite,
qui est la plus stable pour de nombreux semiconducteurs & deux éléments comme le SiC, les ITI-V
(AP, GaAs, InP,...) ou les II-VI (ZnSe, CdTe,...). Ceci souligne que les mécanismes obtenus dans
le cas du silicium seront également pertinents pour ces autres matériaux.
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FiG. 6 — Structure cubique diamant projetée selon [011] (a) et [111] (b), avec les directions
possibles de glissement pour des dislocations 60°, 90°, 30° et vis. Pour chaque type de dislocation,
Dorientation de contrainte « la plus favorable est indiquée.

La structure cubique diamant est composée de deux réseaux CFC interpénétrés, décalés de
(%,%,i)ao. Cette particularité fait que les structures cubique diamant et CFC partagent plusieurs
caractéristiques. Il en est ainsi du systéme de glissement le plus courant, {111}(110), ainsi que
du vecteur de Burgers d’une dislocation parfaite, %(110). La présence de deux ensembles inéqui-
valents de plans {111}, appelés "glide set" ou "shuffle set" (Fig. 6), est la principale différence
[Hirth et Lothe 1982]. Il semble que la dissociation des dislocations ne soit possible que dans les
plans du glide set, avec deux partielles de Shockley, £(121) et 5(211). Les dislocations les plus
couramment observées sont des parfaites vis ou 60°, et des partielles 30° ou 90°, la dénomination

dépendant de I'angle entre la ligne de dislocation et le vecteur de Burgers.

2 Cisaillement du silicium massif

La nucléation des dislocations & partir des marches de surface pour des métaux CFC a été
étudié par S. Brochard au cours de sa thése [Brochard 1998]. Dans cette étude, des potentiels
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inter-atomiques de type EAM (Embedded Atom Method) [Daw et Baskes 1984, Foiles et al. 1986|
ont été utilisés pour les simulations atomistiques, du fait des dimensions considérables des sys-
témes employés. Ce type de potentiel permet de reproduire de fagon satisfaisante les liaisons
métalliques dans une structure CFC. Les liaisons covalentes présentes dans les semiconducteurs
sont par contre plus difficiles & simuler. C’est pourquoi, par exemple, un grand nombre de poten-
tiels inter-atomiques pour le silicium ont été proposés au cours des vingt derniéres années. Les
études comparatives indiquent qu’il n’y a pas un potentiel unique qui permettrait d’obtenir des
résultats satisfaisants dans tous les cas [Balamane et al. 1992|. Il s’agirait plutot de sélectionner
le potentiel le plus adapté pour chaque type de probléme ou de propriété physique a déterminer.
Dans le cas qui nous préoccupe ici, les dimensions des systémes de simulation impliquent aussi
I'utilisation de potentiels inter-atomiques. Il nous reste donc a découvrir lequel d’entre eux est
le plus apte & modéliser la nucléation des dislocations & partir d’'une marche de surface.

La formation d’une dislocation & partir d’une surface de silicium se traduit par un glissement
des plans {111} dans la direction (110) du vecteur de Burgers. Il s’agit d’un processus au cours
duquel I’environnement atomique est localement fortement perturbé, ce qui est difficile & repro-
duire avec un potentiel. On peut obtenir une situation équivalente en cisaillant le matériau massif
dans cette direction et de maniére homogéne. En effet, malgré sa simplicité, ce modéle reproduit
qualitativement la méme perturbation de 1’environnement atomique du au passage d’une dislo-
cation. Il s’agit donc d’un cas d’étude intéressant pour réaliser une comparaison des différents
potentiels inter-atomiques. Les résultats de référence peuvent étre obtenus avec des calculs de
structure électronique, lesquels sont plus adaptés pour reproduire correctement les fortes pertur-
bations de la structure atomique. Ainsi, nous avons tout d’abord réalisé une étude comparative
de différents potentiels inter-atomiques avec un calcul ab initio, dans le cas de silicium massif
fortement cisaillé dans la direction (110).

2.1 Meéthodes

Les calculs ab initio ont été réalisés a 'aide du code de calcul ABINIT [ABINIT], basé
sur la théorie de la fonctionnelle de la densité ou DFT (Density Functional Theory) [DFT],
et dans l'approximation de la densité locale (LDA, Local Density Approzimation). Les états
électroniques sont obtenus & partir d’'un développement en ondes planes limité a 15 Ha, et le
potentiel ionique est reproduit par un pseudopotentiel conservant la norme [Troullier et Martins
1991]. Le cisaillement homogéne du silicium massif est réalisé dans une cellule orientée selon
les directions [121], [111] et [101], avec 6 plans {111} ayant chacun 2 atomes. L’intégration
sur la zone de Brillouin utilise 15 points k spéciaux [Monkhorst et Pack 1976]. Le cristal est
progressivement cisaillé selon [101] avec des incréments de déformations de I'ordre de 4%, jusqu’a
un total 93 ~ 122% pour lequel on retrouve la structure initiale. Les degrés de liberté associés a
la présence des deux sous-réseaux CFC sont relaxés entre chaque incrément, tout en conservant
le volume constant.

Dans le cas des simulations utilisant des potentiels inter-atomiques, 1’énergie du systéme est
déterminée uniquement & partir des positions atomiques. Une grande diversité de potentiels est
disponible pour le silicium [Balamane et al. 1992]. Dans cette étude, nous en avons privilégié trois,
parmi les plus performants et a priori les plus adaptés. Le premier, le potentiel de Stillinger-
Weber (SW) a été utilisé dans un grand nombre de problémes divers et variés [Stillinger et Weber
1985]. Le second, plus récent, a été développé par J. Tersoff & partir du concept d’une liaison
atomique dont la force est modulable en fonction de I’environnement atomique local [Tersoff
1989]. Le dernier, EDIP (Enwvironment Dependent Interatomic Potential), est encore plus récent
et basé sur ce méme principe [Bazant et al. 1997]. Il a été spécifiquement développé pour I’étude
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des défauts de structure [Justo et al. 1998|. Enfin, le systéme pour les simulation est équivalent
& celui utilisé pour les calculs ab initio, avec des dimensions supérieures toutefois.

2.2 Résultats ab initio
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Fi1G. 7 — Evolution de la structure du massif au cours du cisaillement, pour différentes déforma-
tions ya3. Les liaisons sur la figure sont tracées uniquement en fonction de la distance atomique,
et ne sont donc pas indicatives de véritables liaisons entre les atomes.

La figure 7 montre la structure relaxée au cours de la déformation. Il apparait clairement que
I'effet du cisaillement est essentiellement concentré dans les plans ’shuffle’. Les liaisons atomiques
traversant ces plans sont progressivement étirées (23 = 12% — 24%), jusqu’a la rupture (y23 =
37% — 86%), puis se reforment entre deux atomes initialement éloignés (y23 = 98% — 122%).
A 93 = 122%, ce qui correspond au passage d’une dislocation parfaite de vecteur de Burgers
1/2[101], la structure cubique diamant est recouvrée. Il y a trés peu de déformations au niveau
des liaisons traversant les plans ’glide’. Donc, au cours du cisaillement du silicium, la plasticité
est exclusivement située dans les plans ’shuffle’. Ceci est tout a fait en accord avec les conclusions
tirées d’un raisonnement basé sur le nombre de liaisons & briser: pour déformer plastiquement
le cristal dans les plans ’shuffle’, une seule liaison atomique doit étre rompue, alors que dans les
plans ’glide’; il faut en briser trois. I est donc fort probable que la formation d’une dislocation
parfaite & partir de la surface se produise dans les plans ’shuffle’.
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FiGc. 8 — Effet du cisaillement sur la structure électronique du silicium massif, pour un systéme
non déformé (G gauche) et déformé avec o3 = 61% (a droite). Les sphéres représentent les ions de
silicium. Les tubes reliant les sphéres sont des isosurfaces de la densité électronique et indiquent
les liaisons atomiques. Une coupe de la structure électronique dans le plan (110) est également
représentée. On remarque la présence de liaisons covalentes dans le systéme non déformé, alors
gu’elles sont métalliques dans le systéme largement déformé.

L’affaiblissement et la rupture des liaisons dans les plans 'shuffle’ ont été analysé plus finement
en examinant 'effet du cisaillement sur la structure électronique. Sur la figure 8, les densités
électroniques, pour le systéme initial et pour un autre largement déformé a o3 = 61%, sont
représentées. Dans le premier cas, on reléve la présence de liaisons covalentes traversant les plans
'shuffle’, alors que dans le second, le caractére covalent a disparu pour laisser la place & une
cohésion métallique. .

Les résultats obtenus sont en excellent accord avec ceux reportés récemment dans un calcul
de la résistance de cisaillement [Umeno et Kitamura 2002]. Dans cette étude, la résistance de
cisaillement est estimée a 10 GPa & 30% et le coefficient élastique de cisaillement & 52 GPa. A
partir de la variation d’énergie en fonction du cisaillement (Figure 9), nous avons déterminé une
résistance de cisaillement de 8.2 GPa a 23.7% et un coefficient élastique de 52 GPa. La légeére
différence de résistance constatée pourrait s’expliquer par la relaxation supplémentaire de la
cellule de calcul, effectuée dans I’étude citée. A noter également que notre valeur est trés proche
des 6.8 GPa calculée pour la direction [112] [Roundy et Cohen 2001].

2.3 Comparaison avec les potentiels

La partie supérieure de la figure 9 montre la variation d’énergie du systéme au cours du
cisaillement. En DFT, cette variation est réguliére et douce, avec un maximum & mi-parcours.
Une fois le cristal complétement cisaillé, on retrouve 1’énergie de référence du cristal parfait. Les
variations obtenues avec les trois potentiels essayés reproduisent fidélement le calcul ab initio
dans le domaine élastique, c.a.d. pour de faibles cisaillements. Ceci était attendu, étant donné
que les potentiels sont généralement ajustés de maniére & reproduire les constantes élastiques des
matériaux. Par contre, des différences notables se produisent en dehors du domaine élastique.
En particulier, les variations sont beaucoup moins réguliéres. Ainsi, avec Tersoff, on s’éloigne
rapidement du résultat DFT, avec des variations de ’énergie fortes et non monotones. De plus,
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F1G. 9 — Variation de l’énergie (en haut) ainsi que de la contrainte dans le systéme (en bas) en
fonction du cisaillement appliqué, pour des calculs DFT-LDA et avec des potentiels atomistiques.

le cristal complétement cisaillé n’est plus dans la structure cubique diamant. Avec EDIP et SW,
les variations d’énergies sont plus réguliéres. Toutefois, & mi-parcours, pour le premier, la courbe
est discontinue au premier ordre, alors que pour le second, on obtient un minimum local.

Si on se concentre uniquement sur ’allure générale des courbes, il apparait que EDIP et SW
sont les potentiels les plus adaptés, avec toutefois des différences significatives avec le résultat
DFT. Afin d’en sélectionner un seul, il est judicieux d’étudier la variation de la contrainte (partie
inférieure de la figure 9) laquelle se détermine & partir de ’énergie du systéme. Dans le cas du
calcul DFT, on obtient un maximum de contrainte de 8.2 GPa pour une déformation de 23.7%.
Cette quantité est la résistance du cristal au cisaillement (i.e. il faut appliquer une contrainte
supérieure & cette valeur pour cisailler le cristal). Il s’agit d'une quantité trés importante pour la
formation des dislocations, et il est donc primordial qu’elle soit correctement reproduite par le
potentiel semi-empirique. La contrainte calculée décroit ensuite réguliérement jusqu’a s’annuler
& mi-parcours. La seconde partie de la courbe est ensuite symétrique. Le potentiel de Tersoff et
EDIP sont loin de reproduire fidélement la courbe obtenue en DFT. Ainsi, pour le potentiel de
Tersoff, méme si on occulte les fortes variations présentes pour des cisaillements importants, la
résistance de cisaillement calculée (16.7 GPa) est plus du double de celle déterminée en DFT.
Surtout, elle est obtenue pour une trés forte déformation (53%). On peut dresser un constat
similaire pour EDIP, méme si la courbe est plus réguliére et la résistance de cisaillement moins
élevée (13.9 GPa). Avec le potentiel SW, la variation de la contrainte est aussi plus complexe
qu’en DFT. En revanche, la résistance de cisaillement est plus proche qu’avec les autres potentiels
(9.8 GPa), et elle est obtenue pour une déformation beaucoup moins importante (34%).
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2.4 Discussion et choix du potentiel

L’étude du cisaillement homogéne du silicium massif montre que le potentiel SW est le plus
adapté pour la modélisation de la formation des dislocations. L’examen des surfaces d’énergie
de défaut d’empilement généralisées (GSF), encore appelées 7y-surfaces, peut aussi fournir des
indications précieuses. Ces derniéres sont déterminées en calculant I’énergie du systéme massif
en fonction d’un vecteur de faute introduit entre deux plans successifs [Vitek 1968]. A partir
de ces «y-surfaces, on obtient par exemple 1’énergie d’empilement instable 7yug, qui est la barriére
d’énergie minimale & franchir pour qu’une partie du cristal parfait glisse par rapport & ’autre
partie dans une direction donnée. Les 7y,s séparent les différents minimas de la y-surface. Ces
parameétres peuvent étre utilisés pour caractériser la nucléation des dislocations aux fronts de
fissure [Rice 1992|, et sont également employés dans des modeéles de structure de dislocations
[Joos et al. 1994].

Nous avons calculé les «y-surfaces du silicium, dans les plans (111) du ’shuffle’ et du ’glide’
set, avec les trois potentiels semi-empiriques, pour ensuite les comparer & celles déterminées en
DFT [Kaxiras et Jackson 1993]. Il apparait que si l'on se focalise sur les extrema des y-surfaces,
comme les s par exemple, le meilleur accord global est obtenu pour le potentiel de Tersoff et
EDIP. Cependant, dans ’optique de la formation des dislocations, la variation de I’énergie lors
du passage d’un minimum & un autre est un critére plus important. C’est alors avec le potentiel
SW que I'on parvient au meilleur résultat. En effet, I’allure générale des variations des deux
~v-surfaces en DFT et avec le potentiel SW est douce et réguliére, alors qu’avec les deux autres
potentiels, les variations sont beaucoup plus abruptes et présentent des discontinuités par endroit.
On retrouve donc des caractéristiques similaires & celles obtenues pour le cisaillement homogéne
du cristal massif, avec une relative souplesse du potentiel SW & reproduire le comportement du
silicium fortement déformé.

Le potentiel SW est donc le plus approprié pour notre étude. Cette conclusion peut sem-
bler surprenante en considérant que ce potentiel est le plus ancien des trois, et qu’'un potentiel
comme EDIP a été développé spécifiquement pour ’étude des défauts. Cependant, il faut tout
d’abord se rappeler que les potentiels semi-empiriques sont généralement ajustés pour reproduire
des caractéristiques du matériau a 1’équilibre, comme les constantes élastiques, ou bien encore
différentes phases de I'état solide. Ils sont donc appropriés pour reproduire correctement le ma-
tériau au voisinage des configurations de plus basse énergie. Dans le cas qui nous préoccupe ici,
la formation des dislocations suppose un matériau fortement déformé, et donc relativement loin
d’une configuration d’énergie minimale. Deux facteurs deviennent alors importants dans cette
situation. D’une part, la fonction utilisée dans le potentiel qui, si elle est trés complexe, peut
entrainer des effets indésirables pour des configurations hors équilibre. Or, le potentiel SW uti-
lise une fonction plus simple que celles du potentiel de Tersoff et d’EDIP. D’autre part, le rayon
de coupure du potentiel, c.a.d. la distance en deca de laquelle les interactions inter-atomiques
sont prises en compte, devient aussi un paramétre important dans le cas d’un environnement
atomique trés différent de 1’état d’équilibre. Le potentiel de SW emploie un rayon de coupure
de 3.8 A, & comparer & 3.1 A pour EDIP et 3.0 A pour le potentiel de Tersoff. Il permet donc
de prendre en compte les fortes variations de I’environnement atomique avec plus de souplesse.
Ceci explique aussi probablement les discontinuités obtenues avec les deux autres potentiels lors
du cisaillement du silicium massif.
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3 Modélisation de la nucléation des dislocations

3.1 Systéme

s [100]1 41011)

F1G. 10 — Systéeme utilisé pour la simulation d’une surface & marches soumise G une contrainte
uniaziale o. L’insert montre la configuration atomique d’une marche (ici une Dp reliée).

La surface choisie pour cette étude est la surface (001), laquelle est facilement obtenue par cli-
vage. Elle présente ’avantage d’avoir été trés étudiée et d’étre bien caractérisée [Wolkow 1992, To-
chihara et al. 1994, Waltenburg et Yates 1995]. De plus, les reconstructions, formées de dimeéres,
sont relativement simples si on les comparent & celles d’une surface (111) par exemple. La re-
construction la plus stable a une périodicité p(2 x 2) ou ¢(2 x 2). Cependant, on peut en premiére
approximation utiliser une reconstruction (2 x 1) plus simple [Chadi 1979], & la structure trés
proche, et dont ’excés d’énergie est trés faible [Ramstad et al. 1995]. Les marches sur cette surface
sont orientées selon les directions denses [011] et [011]. Tl existe plusieurs configurations stables
de marche [Chadi 1987|. Ici, nous avons surtout considéré les marches obtenues par 1’émergence
d’une dislocation & la surface. Elles sont communément nommeées Dy reliée, et Dg non reliée,
et ont une hauteur de deux couches atomiques (voir figure 10). Des configurations constituées
de 5 marches Dp, formant des facettes de clivage {111}, ou d’une simple marche monoatomique
ont également été essayées afin d’analyser 1’effet de la hauteur de marche sur la formation des
dislocations.

Le modéle utilisé pour la simulation d’un systéme semi-infini comprenant des marches en
surface est décrit sur la figure 10. Selon les directions [011] et [011], contenues dans le plan de
la surface, des conditions aux limites périodiques sont appliquées, afin de simuler un systéme
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infini. Selon [100], on ne peut appliquer les mémes conditions, & moins de créer une seconde
surface. Ici, on simule la profondeur du cristal massif en fixant quelques plans atomiques sur le
cOté opposé & la surface. Les marches sont au nombre de deux et sont opposées, afin de respecter
la périodicité de la surface. Les dimensions du systéme ont été choisies de maniére & ce que les
effets des conditions aux limites périodiques, et des interactions entre la partie fixe et la surface,
et entre les deux marches soient négligeables sur les résultats obtenus. Typiquement, un systéme
comprend 4 rangges atomiques le long des marches ([011]), 160 perpendiculairement & celles-ci
([011]), et 120 le long de [100], soit un nombre total de l'ordre de 80000 atomes.

3.2 Meéthodes et potentiels

Le systeéme représenté sur la figure 10 est progressivement contraint en tension ou en com-
pression. La contrainte uniaxiale, paralléle a la surface et faisant un angle o avec la normale a la
ligne de marche, est appliquée par le biais de déformations successives, de 'ordre de 1%. Les trois
dimensions du systéme déformé sont ajustées pour chaque incrément de déformation, & partir des
constantes élastiques calculées pour chaque potentiel. Avant 'application d’un nouvel incrément
de déformation, le systéme est soit relaxé, soit laissé libre d’évoluer & une température donnée
pendant un certain temps. Dans le premier cas, une procédure de relaxation de type gradients
conjugués est utilisée, avec une limite maximale sur les forces de 103 eV.A~!. Dans le second
cas, aprés une phase initiale de relaxation, le systéme est soumis & une dynamique moléculaire
avec des températures variant de 300 K a 1500 K et des temps de simulation de ’ordre de 50 ps.

Les simulations ont été réalisées avec les trois potentiels déja utilisés pour le cisaillement du
silicium massif, c.a.d. les potentiels SW, de Tersoff, et EDIP. Cette étude ayant montré que SW
était supérieur aux deux autres, dans la suite, nous nous concentrerons surtout sur les résultats
obtenus avec ce potentiel.

3.3 Choix de l'orientation de la contrainte

La projection de la contrainte uniaxiale o appliquée sur le systéme, dans les plans de glisse-
ment {111} et dans la direction d’un vecteur de Burgers donné, est la contrainte de cisaillement
résolue 7, laquelle est la quantité & considérer pour la formation des dislocations. Quatre types
de dislocations sont possibles: les parfaites 60° et vis et les partielles 90° et 30°. A priori, la
dislocation pour laquelle la contrainte de cisaillement résolue est maximale aura la plus grande
probabilité de se former.

On a la relation 7 = s.0, avec s = cosp cosf le facteur de Schmid, ¢ 1’angle entre o et la
normale au plan de glissement, et @ celui entre o et le vecteur de Burgers b. Donc, pour un
type de dislocation donné et son vecteur de Burgers correspondant, la contrainte de cisaillement
résolue 7 est maximale quand le facteur de Schmid le devient. Celui-ci varie lorsqu’on change
I’angle de la contrainte appliquée o par rapport a la ligne de marche. En changeant ’orientation
de la contrainte par rapport a la ligne de marche, on peut donc favoriser différents systémes de
glissement.

La figure 11 représente les variations du facteur de Schmid pour chaque type de dislocation
possible, en fonction de ’orientation a de la contrainte appliquée. Pour une 60° et une vis, la
situation optimale est atteinte pour des angles a = 22.5° et a = 45°, respectivement, aussi
bien en tension qu’en compression. Dans le cas d'une partielle 90°, la contrainte doit demeurer
perpendiculaire & la ligne de marche. Toutefois il doit y avoir tension et non compression, sinon la
contrainte de cisaillement résolue est orientée dans le sens d’anti-maclage. Enfin, la partielle 30°
est favorisée pour un angle @ = 36°, et une contrainte en compression, pour les mémes raisons.
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Fi1G. 11 — Facteurs de Schmid pour 5 directions de glissement, en fonction de 'orientation «
de la contrainte: (101) (1) et (110) (3), correspondant aut vecteurs de Burgers d’une 60°, (211)
pour une partielle 90° (2), (121) pour une partielle 30° (4), et (011) pour une vis (5).

Les meilleures orientations de contrainte pour chaque dislocation sont reportées sur la figure 6.

4 Résultats

4.1 Limites élastiques

Au cours de la déformation, on observe initialement une élongation ou une contraction des
liaisons atomiques dans la direction [011]. On se trouve a ce moment dans un régime élastique,
ou le cristal retrouve sa configuration d’origine si on relache la contrainte. Au dela d’une certaine
valeur de déformation, I’énergie élastique emmagasinée est trop importante, et la contrainte est
relaxée par ’apparition d’événements plastiques, comme par exemple la fracture du cristal ou la
formation d’une dislocation. On définit la limite élastique comme la valeur de contrainte ou de
déformation correspondant & ’apparition de ces événements.

Les limites élastiques déterminées en traction et en compression sont rassemblées dans la
table 1. Pour un systéme massif, le passage dans le domaine plastique se produit pour une
déformation en tension de 32 % (44 GPa). Ceci peut sembler extrémement large au regard des
observations expérimentales, mais il faut bien se rendre compte que la simulation procéde 4 0 K,
avec un cristal exempt de tous défauts. Dans la direction [111], & priori un axe & la résistance
moindre pour la structure cubique diamant, un calcul ab initio donne également la valeur trés
élevée de 22 GPa [Roundy et Cohen 2001]. En compression, le régime plastique est atteint pour
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Traction Compression
Conlfig. Température (K) % GPa % GPa

Massif 0 32+2 44+ 3 —17+2 23+£3

Surface parfaite 0 28305 39.0+£07 —-11+2 15+3
Dp reliée 0 2414+05 332+£07 —-76+01 10.6=+0.2
Dp reliée 300 14.3+0.5 19.7+0.7 —-6.7£03 9.3+0.5
Dp reliée 1200 12.0+0.5 166 0.7 —-6.3+£03 8.7+£0.5
Dpg non reliée 0 229+0.5 31.6%+0.7 —-6.7x0.3 92405
Facette (111) 0 17+2 23+ 3 —-44+05 6.1+0.7

TAB. 1 — Limites €lastiques calculées (déformation et contrainte associée) en traction et com-
pression, pour une contrainte appliquée dans la direction (011) (o = 0°) et pour différentes
configurations.

une déformation bien plus faible qu’en traction.

La présence d’une surface reconstruite exempte de défauts abaisse les limites élastiques, en
particulier en compression. Ceci s’explique par l’affaiblissement de la structure cristalline en
surface due a la reconstruction. L’ajout de marches sur la surface apporte une réduction supplé-
mentaire des limites, en permettant de concentrer les contraintes en un point précis de la surface.
L’augmentation de la température conduit également & une diminution des limites élastiques, en
augmentant la probabilité d’activation des mécanismes plastiques de relaxation de la contrainte.

4.2 Effet de 'orientation de la contrainte

Dans cette section, l’effet de l'orientation de la contrainte sur la formation d’événements
plastiques est illustré par différents cas, obtenus & partir de systémes comprenant des marches
Dp non reliées, pour les orientations & priori les plus favorables a la formation de dislocations,
et 4 0 K.

a=0°

Un coup d’oeil & la Figure 11 permet de se rendre compte que pour une contrainte en ten-
sion non désorientée, c.a.d. perpendiculaire & la marche, une partielle 90° devrait étre favorisée.
Cependant, au cours des simulations, aucune dislocation ne se forme. Le systéme est progressive-
ment déformé jusqu’a ce que la contrainte appliquée soit trop importante et excéde la résistance
du cristal. On obtient alors la fracture du systéme & partir de la marche, selon une direction
(100) (Figure 12).

Pour une contrainte appliquée en sens inverse (en compression et dans le sens d’antimaclage
donc), une structure particuliére est obtenue dés lors que la déformation est supérieure & environ
7%. Une micro-macle, diminuant la hauteur de marche, se forme dans ’empilement des plans
{111} (Figure 13). Cette micro-macle peut se décomposer en deux dislocations coins ayant pour
vecteur de Burgers %(112). Ces deux dislocations se sont déplacées dans les deux plans ’shuffle’ de
part et d’autre du plan de glissement, ce qui produit la micro-macle. Une étude complémentaire
a montré qu’une configuration identique était obtenue au cours du cisaillement selon la direction
(112) du silicium massif [Godet et al. 2004]. De plus ’analyse des déplacements atomiques indique
que la micro-macle se forme suite & un glissement dans les plans ’shuffle’, et une rotation des
liaisons dans les plans ’glide’. Il convient toutefois de signaler que cette configuration particuliére
n’est pas observée lors de la simulation ab initio du cisaillement selon (112) du silicium massif
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(111) plane

FiG. 12 — Séquence montrant la fracture du cristal au cours de la relazation pour une contrainte
en tension, perpendiculaire & la marche (o = 0°), et une déformation de 23%.

[Roundy et Cohen 2001]. Il est donc plus que probable que la formation de la micro-macle soit
spécifique au potentiel SW utilisé, et qu’elle ne soit pas accessible d'un point de vue physique.

a = 22.5°

En désorientant la contrainte de 22.5° par rapport & la ligne de marche, que ce soit en
compression ou en tension, on devrait privilégier la formation d’une dislocation parfaite 60°
(Figure 11). En compression, on observe des déformations plastiques pour des contraintes de
lordre de 12 GPa. Ces déformations suivent de fagon approximative les plans {111}, mais aucune
dislocation n’est clairement discernable. En tension, une dislocation parfaite 60° est bien nucléée
dans le plan ’shuffle’ passant par la marche (Figure 14). Dans un systéme idéal, cette dislocation
devrait glisser & l'infini. Ici, elle est stoppée par le bord rigide de la cellule de simulation. La
contrainte résiduelle est ensuite relaxée par la formation d’une nouvelle dislocation dans un autre
plan ’shuffle’.

a = 36°

L’orientation intéressante suivante est obtenue pour a = 36°. En compression, le facteur
de Schmid pour une partielle 30° est alors maximal (Figure 11). Cependant, les simulations
numériques conduisent & la formation d’une dislocation parfaite 60°, pour une déformation de -
12.4%. En tension, au lieu d’une dislocation, il se forme une micro-macle, similaire & celle obtenue
en compression avec a = (°.
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F1G. 13 — Formation progressive d’une micro-macle dans les plans {111} au wvoisinage de la
marche, dans le cas d’une contrainte en compression orientée perpendiculairement & la marche

(o =0°).

a = 45°

Enfin, toujours selon le méme critére, une orientation «« = 45° devrait permettre la nucléation
de dislocations vis, a la fois en compression et en tension. Néanmoins, le comportement du systéme
contraint avec cette orientation est finalement similaire & celui observé pour o = 36°. Ainsi, en
compression, une dislocation parfaite 60° se forme dés lors que la déformation excéde 14%, alors
qu’en tension, le systéme relaxe la contrainte par la génération d’une micro-macle.

4.3 Effet de la marche

Différentes marches ont été utilisées dans nos simulations. On peut déja affirmer que le type
de marche influe 1égérement sur les résultats. Il y a d’une part un effet quantitatif. Si on regarde
le tableau 1 recensant les limites élastiques, on se rend compte que les déformations sont les plus
fortes pour une marche Dp reliée, puis pour une marche Dp non reliée. Les limites élastiques
sont le plus rapidement atteintes dans le cas d’une facette (111), que ce soit en tension ou
en compression. D’autre part, le type de marche peut avoir une influence sur les événements
plastiques se formant au cours de la déformation. Par exemple, pour un systéme comprenant une
facette (111), et subissant une contrainte en tension et ayant une orientation o = 36°, on obtient
la formation de deux dislocations parfaites, une vis et une 60°. Avec une marche Dg non reliée,
il se formait une micro-macle.

Il y a donc indéniablement une influence des configurations des marches sur les résultats
produits. Cependant, celle-ci reste relativement faible. Il est de plus assez difficile d’expliquer les
différences obtenues & partir de I’examen des configurations atomiques.
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60° pour des contraintes faiblement désorientées (o = 10°). Globalement, & basse température,
la nucléation des dislocations est facilitée par ’agitation thermique.

Pour des températures élevées, c.a.d. supérieure & environ 900 K, bien que les limites élas-
tiques soient atteintes pour des déformations de plus en plus faibles, il n’y a plus nucléation de
dislocations. La contrainte appliquée est relaxée par la formation de zones amorphes au voisinage
de la marche. La combinaison haute température plus forte contrainte appliquée se traduit donc
par la désorganisation de la structure cristalline, comme moyen préférentiel de relaxation des
contraintes.

4.5 Autres potentiels

Traction Compression

Tersoff

EDIP

F1a. 15 — Configurations obtenues avec o = 22.5°, avec le potentiel de Tersoff (46.7% (a), -38.5%
(b)), et EDIP (34.5% (c), -8.9% (d)).

Les simulations numériques effectuées avec les potentiels de Tersoff et EDIP avaient surtout
un caractére de test, étant donné que nous avons montré précédemment qu’ils n’étaient pas
spécialement bien adaptés pour modéliser le silicium fortement déformé. En conséquence, seule
I’orientation @ = 22.5°, la plus favorable pour former des dislocations 60°, a été étudié.

Avec le potentiel de Tersoff, on entre dans le domaine plastique pour des trés grandes défor-
mations (Figure 15). En tension comme en compression, on observe une déformation progressive
de la structure cristalline, avant ’apparition de désordre local, voire de fracture du systéme,
mais sans formation de dislocations. Toutefois, 'utilisation combinée d’une température élevée
(1200-1500 K) et d’une facette {111} comme défaut de surface, a permis d’obtenir la formation
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d’une dislocation 60°, situé dans le plan ’shuffle’ émergeant au niveau de la facette. Ceci reste
toutefois anecdotique, vu que dans la quasi-totalité des cas, aucune dislocation ne se forme.

Concernant EDIP, les limites élastiques sont également atteintes pour des déformations im-
portantes, en particulier en tension (Figure 15). En compression, on observe le cisaillement col-
lectif et progressif des plans {111}, en commengant par celui passant par la marche. Ce type de
cisaillement a déja été observé lors de I’étude théorique de cceurs de dislocation sous contrainte
avec le méme potentiel [Beauchamp 2003]. Il s’agit siirement d’une singularité liée au potentiel.
En tension, le cristal se déforme progressivement, & partir de la surface, jusqu’a la fracture.

5 Discussion

5.1 Role de la marche

Comme nous 'avons vu précédemment, la présence d’une marche sur la surface permet de
décaler les limites élastiques vers des déformations plus faibles. Ce comportement est trés géné-
ral et ne dépend donc pas de la formation ou non des dislocations. Dans le cas d’une surface
parfaite, la plasticité apparait pour des déformations plus élevées car la contrainte appliquée est
uniformément ressentie au niveau de la surface. La présence d’'une marche brise la périodicité de
la surface, et permet de concentrer en un point particulier, en ’occurrence le bord de marche, les
contraintes. On peut obtenir un décalage similaire des limites élastiques en brisant la périodicité
par 'application d’une force ponctuelle sur la surface [Godet et al. 2002].

On peut ensuite se demander si le type de marche va avoir une influence sur la nucléation des
dislocations. Il a été montré que dans certains cas, l'utilisation d’une facette {111} facilitait le
passage d’'une dislocation 60°. Pourtant, il n’a pas été possible de tirer des conclusions générales
des simulations réalisées avec des marches ayant des conformations différentes. Que nous dit la
théorie dans ’hypothése du continuum, si on ne tient pas compte de la structure atomique? Les
marches a priori favorables devraient étre celles qui disparaissent dans la surface en formant
la dislocation, ce qui permet de réduire 1’énergie de surface. C’est pourquoi nous avons surtout
utilisé des marches ayant une hauteur de deux plans atomiques, correspondant a 1’émergence
d’une dislocation parfaite. Mais nous avons observé autant de cas ol la marche disparaissait que
de cas ot la hauteur de marche augmentait. En fait, les énergies impliquées dans la relaxation des
contraintes, trés importantes, sont supérieures aux différences d’énergie de surface. La structure
atomique de la marche joue sfirement un réle important dans la nucléation des dislocations, mais
nous n’avons pas réussi a mettre en évidence une telle relation.

5.2 Dislocations ’glide’ ou ’shuffle’?

L’arrangement atomique propre aux structures cubique diamant ou zinc-blende implique la
présence de deux types inéquivalents de plans {111}, les 'glide’ et les ’shuffle’. La prédominance
de 'une ou l'autre famille de plans pour les mécanismes de la plasticité a été, et reste encore
trés étudiée. Il s’agit d’un probléme central pour I’étude des dislocations dans le silicium, et par
extension, dans les semiconducteurs partageant la méme structure, comme nous le verrons dans
la deuxiéme partie. Il n’est pas encore formellement établi dans quelles conditions les dislocations
se trouvent situées dans les plans ’shuffle’ ou bien dans les ’glide’. 1l est actuellement proposé
qu’a basse température, les mécanismes de plasticité implique des dislocations parfaites dans les
plans ’shuffle’; et & haute température, des dislocations dissociées dans les plans ’glide’ [Duesbery
et Joos 1996].
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Dans cette étude, seules des dislocations parfaites non-dissociées, situées dans les plans ’shuf-
fle’, se sont formées par 'application de contraintes. Ce résultat est en adéquation avec une
analyse intuitive basée sur les liaisons atomiques a rompre pour former les dislocations. En effet,
pour former des dislocations dans les plans ’shuffle’, il faut briser une seule liaison. Au contraire,
trois liaisons doivent étre coupées pour nucléer une dislocation dans un plan ’glide’. Il apparait
donc plus ’aisé’ de nucléer les dislocations dans les plans ’shuffle’, du point de vue de la struc-
ture atomique. Le fait que dans les ’shuffle’, seules des dislocations parfaites soient observées
s’explique aussi par la structure atomique. La dissociation entraine la formation d’un défaut
d’empilement qui, dans le cas des plans ’shuffle’, implique la présence d’une rangée de lacunes,
peu favorable énergétiquement [Hirth et Lothe 1982].

Pour autant, ce résultat n’est pas en désaccord avec les mécanismes de plasticité proposés. En
effet, ici les dislocations ne sont obtenues qu’a basse température, domaine dans lequel on observe
effectivement des dislocations parfaites dans les plans ’shuffle’ [Rabier et al. 2000, Rabier et al.
2001]. Un autre facteur pourrait expliquer pourquoi des dislocations partielles dans le ’glide’ set
ne sont pas formées. 11 est admis que ces derniéres se propagent par des mécanismes impliquant
la formation de crans [Hirth et Lothe 1982, Bulatov et al. 2001]. Or, les dimensions restreintes
imposées le long de la ligne de marche empéchent cette formation, et pourraient donc inhiber un
tel mécanisme.

5.3 Peut-on prédire le type de dislocation?

Nos résultats montrent clairement que 'application d’'une contrainte sur un systéme com-
prenant une marche conduit & la formation de dislocations, si cette contrainte exercée est suf-
fisamment importante et posséde 'orientation adéquate. Nous avons principalement obtenu des
dislocations non-dissociées 60°, positionnées dans le plan 'shuffle’ passant par la marche de sur-
face. Il est permis de se demander §’il était possible de prévoir ce résultat a priori, par la définition
de critéres, ou au moins de pouvoir I’expliquer. A 'origine, nous nous sommes basés sur ’analyse
des facteurs de Schmid pour sélectionner les orientations supposées favorables pour chaque type
de dislocation. Or, il apparait clairement que celle-ci, bien que nécessaire, n’est pas suffisante.
Par exemple, cette analyse ne permet pas de différencier entre les plans ’shuffie’ et 'glide’. Donc,
il faut également prendre en compte la structure atomique. Comme nous 1’avons précisé aupa-
ravant, la formation des dislocations dans les plans 'shuffie’ exclusivement, s’explique par le fait
qu’il faut rompre plus de liaisons dans les plans ’glide’.

Reprenons tous les cas étudiés a la lumiere de la Figure 11. Pour une contrainte non désorien-
tée (a = 0°), aucune dislocation ne se forme. Le facteur de Schmid maximum est obtenu pour
une partielle 90°. Mais nous avons vu qu’ici nous ne pouvons avoir des dislocations partielles. Le
second meilleur facteur correspond & une dislocation parfaite 60°. Cependant, deux orientations
(110) équivalentes sont possibles, et la symétrie du probléme empéche la formation de l'une ou
de l'autre. En changeant légérement ’angle de la contrainte a 10°, la symétrie est brisée et on
arrive bien & former une dislocation parfaite 60°. En augmentant encore a jusqu’a 22.5°, le fac-
teur de Schmid maximal correspond & une parfaite 60°, qui est effectivement produite au cours
des simulations. Pour a = 36°, une partielle 30° devrait étre privilégiée, suivie par une disloca-
tion parfaite 60° (Figure 11). Une dislocation parfaite 60° est encore obtenue. Jusqu’a présent,
I’analyse des facteurs de Schmid, accompagnée des restrictions liées a la structure atomique,
permet d’expliquer le type de dislocation formée. En augmentant encore ’angle de la contrainte
(a = 45°), pour lequel le facteur de Schmid d’une dislocation vis est maximal mais égal a celui
d’une 60°, la situation est plus complexe. A priori, I'une ou 'autre de ces dislocations pourrait
se former, mais ici, seule la 60° est obtenue. En augmentant encore ’angle de la contrainte, le
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facteur de Schmid de la vis devient supérieure & celui de la 60°, mais c’est toujours cette derniére
qui est nucléée. Une explication possible nécessite de prendre en compte la contrainte de Peierls,
qui est supposée plus faible pour une 60° que pour une vis.

Dressons maintenant le bilan de notre énumération de cas. Il est clair que ’analyse des
facteurs de Schmid permet de comprendre une grande part des résultats obtenus. Néanmoins,
elle ne suffit pas pour tout expliquer. Il faut alors faire appel a d’autres critéres, comme ’examen
de la contrainte de Peierls (compétition entre vis et 60°), ou bien encore 1’analyse de la structure
atomique (non-formation dans les plans ’glide’). En ’état actuel des connaissances, il est donc
possible d’expliquer les résultats des simulations a posteriori. Mais il semble un peu présomptueux
de vouloir prédire ces résultats a priori, et les simulations numériques restent indispensables.

6 Conclusion et perspectives

Dans cette partie, nous avons décrit les résultats d’une étude de la nucléation des dislo-
cations & partir des marches de surface dans les semiconducteurs (représentés par le silicium)
sous contrainte, réalisée a l’aide de simulations atomistiques. Le matériau était modélisé par des
potentiels inter-atomiques semi-empiriques, & cause de la taille considérable du systéme a trai-
ter. Le premier écueil & contourner concernait le choix du potentiel, lequel devait étre capable
de représenter correctement le silicium fortement déformé. Une étude comparative du silicium
massif fortement cisaillé, concernant plusieurs potentiels et une méthode ab initio, a donc été
effectuée. Le potentiel de Stillinger-Weber s’est avéré le plus adapté a notre probléme. Muni de ce
potentiel, nous avons ensuite étudié la possible formation des dislocations & partir des marches,
en fonction de l'orientation de la contrainte appliquée au cristal et de la température. Il s’est
avéré que (i) la nucléation de dislocations, des parfaites 60°, s’est bien produite (ii) toutes les
dislocations étaient situées dans les plans dits ’shuffle’ (iii) la marche de surface est bien un site
privilégié pour la formation des dislocations, en permettant de concentrer les contraintes (iv)
deux domaines pouvaient étre définis, un a basse température ou les dislocations se forment et
Pautre & haute température ou le matériau s’amorphise (v) il est possible d’expliquer pourquoi
certains types de dislocations sont obtenus et d’autres pas en considérant la structure atomique,
les facteurs de Schmid et les contraintes de Peierls.

Un point important de ce travail concernait le choix du potentiel & utiliser dans les simula-
tions. Nous avons cherché & obtenir les résultats les plus fiables, en réalisant une comparaison
poussée des potentiels avec une technique ab initio. Cependant, il est difficile d’étre complétement
stir des résultats obtenus avec un potentiel empirique. Il serait donc opportun d’entreprendre une
étude similaire avec des méthodes de calcul de structure électronique. Malgré les difficultés tech-
niques inhérentes & la taille du systéme, nous avons récemment commencé des simulations ab
initio de la nucléation de dislocations & partir des marches de surface dans le silicium. Les pre-
miers résultats sont encourageants, et tendent & confirmer les conclusions présentées ici. Une
autre direction de travail importante concerne la formation d’une demi-boucle de dislocation.
Dans notre systéme actuel, ceci est impossible du fait de la faible dimension imposée le long de
la ligne de marche. Au prix d'une augmentation conséquente du nombre d’atomes, il devrait étre
possible d’incorporer cette éventualité dans les simulations. La caractérisation de tels mécanismes
est tout & fait essentielle pour une meilleure compréhension de la formation des dislocations &
partir des défauts de surface.

Cette partie s’inscrit dans le cadre général de 1’étude de la formation des dislocations dans
les semiconducteurs, en particulier dans les matériaux nanostructurés ot les mécanismes clas-
siques ne sont pas applicables. Dans la suite de ce mémoire, nous laisserons désormais de coté la
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formation des dislocations, pour nous intéresser plus spécifiquement & la caractérisation de leurs
propriétés.



Deuxiéme partie

Propriétés des dislocations vis dans le
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Dans le chapitre précédent, nous avons étudié la possible nucléation des dislocations dans les
semiconducteurs & partir d’un défaut simple de surface. Ce mécanisme de formation est important
pour les matériaux de faible dimensionnalité par exemple. De facon plus générale, dans la plupart
de ces matériaux, des dislocations sont présentes, parce qu’elles se sont formées au cours de la
synthése, ol 4 la suite de contraintes appliquées. Ces dislocations, dans le matériau massif, sont
étroitement associées aux propriétés plastiques. Ceci explique pourquoi, bien que l'intérét ait
été plus tardif que pour les métaux par exemple, pour les raisons exposées dans l'introduction
générale de ce document, les dislocations dans les semiconducteurs ont déja été abondamment
étudiées [Hirth et Lothe 1982].

Parmi les matériaux les plus étudiés, on trouve bien str les semiconducteurs les plus courants
comme le silicium, ou bien des composés binaires comme GaAs ou SiC, qui partagent des struc-
tures cristallines similaires, cubique diamant ou zinc-blende. Dans ces matériaux, les dislocations,
principalement des vis ou des 60° alignées le long des directions denses (110}, ont comme vecteur
de Burgers a(/2[110] et glissent dans les plans {111}, comme dans la structure cubique faces cen-
trées. A la différence de celle-ci, les structures cubique diamant ou zinc-blende se distinguent par
la présence de deux familles de plans {111} inéquivalents, le glide et le shuffle set (Fig. 6). Cette
petite spécificité, déja présentée dans la premiére partie de ce mémoire, suffit pour rendre la si-
tuation plus complexe. Il n’est pas inutile, & ce point de la discussion, de revenir sur les principaux
faits faisant I’objet d’un consensus général. Ils concernent principalement le silicium, qui fait une
fois de plus figure de matériau modéle pour les semiconducteurs. L’essentiel des résultats expéri-
mentaux proviennent d’observations faites sur le matériau déformé a une température supérieure
a environ 600°C, la transition fragile-ductile en conditions ordinaires [Hirsch et al. 1989, George
et Michot 1993]. La microscopie électronique en transmission permet de conclure & la présence
de dislocations dissociées [Ray et Cockayne 1971]. Il est couramment admis que ces partielles de
Shockley glissent dans les plans du glide set, étant donné qu’une analyse simple montre que les
dislocations dissociées dans les shuffle set ne sont pas glissiles [Hornstra 1958, Hirth et Lothe
1982]. De plus, le défaut d’empilement dans un plan du shuffle set n’est pas stable. Ces faits
expérimentaux sont difficiles & comprendre, étant donné qu’a partir d’arguments théoriques, les
dislocations les plus faciles a faire glisser sont les parfaites dans le shuffle set. D’une part, pour
déplacer une dislocation parfaite dans le shuffle set, il faut briser-reformer une seule liaison ato-
mique, contre trois pour le glide set. D’autre part, toutes les études théoriques s’accordent pour
donner des contraintes de Peierls calculées bien plus importantes pour les partielles que pour
les parfaites dans le shuffle [Joos et al. 1994, Ren et al. 1995]. Duesbery et al. ont alors proposé
qu’a haute température, les partielles glissaient non pas par translation rigide, mais plutot par
création et migration de décrochements [Duesbery et Joos 1996]. En effet le calcul de I’enthalpie
de création d’une paire de décrochements montre que ce mécanisme est moins coliteux en énergie
pour une partielle glide 30° que pour une vis shuffle.

Cependant, quand la température diminue, la création de décrochements devient de moins
en moins probable, et dans la limite d’'une température nulle, le déplacement des dislocations
par contrainte doit quand méme se faire par translation rigide. Récemment, des expériences de
déformations du silicium & basse température, réalisées soit avec une forte pression de confinement
afin d’éviter la fracture [Rabier et al. 2001], soit en rayant la surface de I’échantillon [Rabier et al.
2000], ont en effet montré la présence de dislocations parfaites, avec des orientations vis, 60°, 30°
et 41°, situées a priori dans le shuffle set. D’autres études de déformation & basse température,
effectuées sur des composés I1I-V tels que GaAs, InP et InSb, avaient déja mis en évidence la
présence de vis parfaites, situées dans le shuffle set [Suzuki et al. 1998, Suzuki et al. 1999b, Suzuki
et al. 1999a]. Il semble donc que I’on ait deux régimes différents : des dislocations dissociées dans le
glide set & haute température, et des dislocations parfaites dans le shuffle set a basse température.
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Si les partielles de Schokley 30° et 90° ont été largement étudiés dans le silicium [Duesbery
et al. 1991, Bigger et al. 1992, Bennetto et al. 1997, Valladares et al. 1998, Lehto et Oberg
1998, Nunes et Vanderbilt 2000] et d’autres matériaux de méme structure [Oberg et al. 1995, Blase
et al. 2000, Justo et al. 2000b, Justo et al. 2001, Ewels et al. 2001, Blumenau et al. 2002b], on
ne peut pas en dire autant des dislocations parfaites. Nous nous sommes attachés, au cours de
ce travail, & combler ce manque, et & essayer de caractériser les dislocations parfaites les plus
couramment observées, et plus particuliérement la vis, dans le silicium et dans d’autres matériaux
de méme structure comme Ge, 3-SiC et le diamant. Pour cela, nous avons effectué des calculs
avec des potentiels semi-empiriques et une méthode ab initio. La mise en ceuvre et les résultats
sont exposés dans la suite de cette partie.



1. Modélisation et méthodes de simulation 33

1 Modélisation et méthodes de simulation

1.1 Modéles

La modélisation des dislocations nécessite une attention particuliére, du fait du champ de
déformation qui les accompagne. A la différence des défauts ponctuels ou des surfaces pour
lesquelles ce champ est & courte portée, une dislocation induit une distortion du réseau cristallin a
longue portée. Se pose donc le probléme des bords de la cellule de simulation, ol cette déformation
est non-nulle, quelle que soit la taille du systéme considéré. Grosso modo, il existe deux fagons de
procéder, par 'utilisation de conditions aux limites fixes, ou périodiques [Lehto et Heggie 1999].
Dans le cas d’une dislocation rectiligne infinie, comme celles que 1’on considére ici, le probléme
a longue portée se pose dans le plan perpendiculaire & la ligne de dislocation.

Dans le cas de conditions aux limites fixes, on place une seule dislocation dans la cellule
de simulation (Figure 16 A). Les atomes sur les bords sont figés a partir des positions données
par la théorie de I’élasticité, ceci afin que le champ de déformation dans la cellule ne soit pas
perturbé. Pour une utilisation d’un tel modéle avec des méthodes de calcul de type ab initio a
base d’ondes planes, nécessitant des conditions aux limites périodiques, un vide suffisamment
important est introduit entre le systéme et le bord (Figure 16 A). Ce modéle présente I’avantage
de ne contenir qu’une dislocation isolée, mais a malheureusement aussi deux inconvénients. D’une
part, le fait de figer les atomes du bord ne permet pas de tenir correctement compte de 'effet,
faible généralement, de la relaxation du cceur de de la dislocation sur le champ de déformation.
D’autre part, I’énergie des atomes de bord n’est pas réellement bien définie. Ceci n’est pas un
probléme dans le cas de potentiels semi-empiriques, pour lesquels il est possible de considérer
individuellement les énergies des atomes. Cela en devient un, par contre, avec les méthodes ab
initio fournissant I’énergie totale du systéme. Dans ce dernier cas, il est difficile de comparer
la stabilité de deux configurations de cceur. Il existe une variante améliorée des conditions aux
limites fixes, appelée conditions aux limites flexibles. Dans sa version la plus récente, proposée par
S. Rao et al [Rao et al. 1998], cette méthode permet de faire évoluer le champ de déformation
aux bords en fonction du cceur de la dislocation, de facon cohérente. Ceci permet de mieux
traiter le probleme et d’utiliser des systémes plus petits, mais ne change pas les restrictions liées
& l'utilisation des méthodes ab initio.

Dans le cas des conditions aux limites périodiques, on construit un réseau périodique de
dislocations, avec une distribution dipolaire (Figure 16 B) ou quadrupolaire (Figure 16 C,D).
La cellule de simulation contiendra donc deux ou quatre dislocations, de signes opposés. Cette
technique présente ’avantage d’avoir des déformations au bord bien définies, et donc les énergies
des atomes concernés sont bien définies elles aussi. Mais elle présente elle aussi des désavantages.
Tout d’abord, le systéme de simulation doit avoir une taille raisonnable pour qu’il n’y ait pas an-
nihilation spontanée entre dislocations de signes opposés. Ensuite, ces dislocations interagissent
entre elles. Il est possible d’obtenir I’énergie de la dislocation isolée en calculant cette interaction,
en utilisant la théorie de I'élasticité. Toutefois, I’énergie d’interaction réelle peut étre légérement
différente de la contribution purement élastique. De plus, I'interaction peut agir directement sur
les cceurs, lesquels pourraient alors étre différents du coeur de la dislocation isolée. Il est im-
portant d’utiliser la périodicité (dipdle ou quadrupéle) minimisant U'interaction élastique. Par
exemple, Letho et Oberg ont montré que dans le cas d’une vis, une distribution quadrupolaire
était préférable [Lehto et Oberg 1998]. Tl est aussi possible d’estimer ces effets indésirables en
faisant varier la taille des systémes employés. Enfin, cette technique est bien adaptée pour 1'uti-
lisation de méthodes ab initio, en particulier celles & base d’ondes planes du fait de la nécessaire
périodiciteé.
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F1G. 16 — Modéles utilisés pour la simulation de dislocations. Dans le cas A, il n’y a pas de
conditions auz limites périodiques et une seule dislocation dans la cellule de calcul (ligne en poin-
tillés). Dans les cas B, C et D, les conditions aux limites sont périodiques avec une distribution
de dislocations dipolaire (B) ou quadrupolaire (C et D).

Pour nos travaux, nous avons utilisé & la fois des conditions aux limites périodiques et des
conditions aux limites fixes, dans le plan perpendiculaire & la ligne de dislocation, avec toutefois
une préférence pour la premiére option dans le cas de calculs ab initio. Les cellules de simulations
étaient toutes orientées de la méme fagon, c.a.d. avec la ligne de dislocation selon (Oz) = [101],
la normale au plan de coupure selon (Oy) = [111], (Oz) = [121] étant 1’axe selon lequel la
dislocation se déplace lors des calculs de contrainte de Peierls.

1.2 Meéthodes atomistiques

D’une maniére générale, chaque probléme a d’abord été abordé avec des potentiels classiques
semi-empiriques. Nous avons utilisé les potentiels de Stillinger-Weber pour le silicium [Stillinger
et Weber 1985] et le germanium [Ding et Andersen 1986], le potentiel de Tersoff pour le silicium, le
germanium, le carbure de silicium et le diamant [Tersoff 1989], et EDIP [Bazant et al. 1997, Justo
et al. 1998] pour le silicium. Il a déja été évoqué dans la partie précédente les limitations dont
souffrent les potentiels dans le cas de configurations avec des liaisons treés déformées ou brisées,
comme par exemple les ceeurs de dislocations. On utilise donc ici trois potentiels afin de pouvoir
obtenir des résultats qualitativement corrects. Les potentiels ne demandant que peu de temps de
calcul, en regard des dimensions nécessaires au traitement des dislocations rectilignes infinies, le
probléme des tailles des cellules de simulation ne se pose pas réellement dans ce cas. Nous avons
donc utilisé des cellules allant de 6 x 12 x 3 (selon (Oz), (Oy) et (Oz)) & 40 x 84 x 6. La variation
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des tailles de cellule nous a permis d’une part de vérifier le bien-fondé des approximations décrites
dans la section précédente, et d’autre part d’estimer les dimensions minimales, pour ’emploi de
méthodes ab initio.

Une fois les premiers enseignements obtenus & partir des potentiels classiques, nous avons
réalisé des calculs ab initio, avec le code ABINIT [ABINIT], déja cité dans la premiére partie
de ce mémoire. Les calculs ont été principalement effectués dans le cadre de la LDA, mis & part
quelques tests avec des corrections de gradients (GGA, Generalized Gradient Approzimation)
de type PBE [Perdew et al. 1996]. Le développement en ondes planes des fonctions d’ondes
électroniques était limité & 10 Ry pour Si, Ge et GaAs, et & 40 Ry pour SiC et le diamant.
Les potentiels ioniques étaient reproduits par des pseudopotentiels & norme conservée de type
Troullier-Martins [Troullier et Martins 1991|. Enfin, des essais préliminaires ont montré que deux
points k spéciaux [Monkhorst et Pack 1976] le long de la ligne de dislocation permettaient d’avoir
une précision suffisante. Avec des conditions aux limites périodiques, nous avons utilisé au plus
des cellules 12 x 12 x 1 de type D (Figure 16), soit 144 atomes. Dans le cas de conditions aux
limites fixes, la dislocation était placée au centre d’une cellule 8 x 16 x 1 rectangulaire, soit 128
atomes. Dans ce cas, les atomes de bord sont saturés par des hydrogénes, et la taille de la cellule
ajustée de facon a ce qu'il y ait un vide de 6 A entre un hydrogene et son image répliquée.

1.3 Théorie de 1’élasticité

La théorie de V’élasticité anisotrope [Hirth et Lothe 1982] a été utilisée a différentes étapes
du calcul. Tout d’abord pour initialiser les configurations atomiques avant relaxation avec les
méthodes atomistiques, suivant les déplacements obtenus par un code numeérique adapté a partir
d’ANCALC [Stroh 1958, Stroh 1962]. Ensuite, pour déterminer l'interaction entre dislocations
dans le cas de conditions aux limites périodiques et d’une distribution quadrupolaire infinie de
dislocations. Pour cela, on somme les interactions élastiques pour chaque paire de dislocations.
Par exemple, dans le cas du systéme C (Figure 16), I’énergie élastique totale contenue dans la
cellule de simulation est divisée entre l’énergie d’interaction d’un quadrupole, et la moitié de
I’énergie d’interaction de ce quadrupoéle avec les quadrupdles contenus dans toutes les cellules
voisines. La référence d’énergie est ici choisie comme 1’énergie élastique d’un quadrupoéle de
dislocations dont le coté est égal & dy. Dans ce cas, on peut montrer que dy est équivalent au
rayon de cceur 19 d’'une dislocation isolée. En effet, pour un quadrupdle de coté tendant vers
Iinfini, ’énergie élastique du quadrupoéle devient quatre fois I’énergie élastique d’une dislocation
isolée. En principe, la détermination de 1’énergie d’interaction du quadrupoéle avec ses voisins
requiert une sommation infinie, mais cette derniére converge relativement rapidement. Il est a
noter que dans le cas d'une distribution dipolaire B (Figure 16), il est préférable d’utiliser une
méthode spéciale pour cette sommation [Cai et al. 2001].

En théorie de I’élasticité, I’énergie par unité de longueur d’une dislocation rectiligne, dans un
cylindre de rayon R, s’écrit [Hirth et Lothe 1982]

2
E = Ro In R (1)
47 70

avec K un facteur traduisant l’anisotropie et dépendant du type de la dislocation. Il est
possible d’obtenir un rayon de cceur de dislocation pour chaque configuration relaxée, si on
considére que toute I’énergie du défaut est égale a cette énergie élastique. Alternativement, il est
aussi possible de fixer le rayon de cceur & une valeur bien définie, comme le vecteur de Burgers
par exemple, de soustraire I’énergie élastique de I'énergie totale calculée, et de déterminer une
énergie de coeur de dislocation comme étant 1’énergie restante.
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2 Dislocation vis dans Si: structure et stabilité

[ Shuffle

Glide

[117]

[1o01] [121] !

F1G. 17 — Représentation schématique de la structure cubique diamant selon (101). Les trois
cercles A, B et C indiquent différentes positions de la ligne de dislocation d’une vis. Les plans
{111} ’shuffle’ (’glide’) sont repérés par les lignes en tirets (pointillés).

En 1958, Hornstra a proposé deux configurations possibles pour une dislocation vis non
dissociée, sur la base d’une étude de la structure cubique diamant [Hornstra 1958]. La premiére,
appelée ici A, est obtenue lorsque la ligne de dislocation passe au centre d’un hexagone, sur une
projection dans le plan (110) (Figure 17 et 18). Elle correspond a une dislocation vis située dans
les plans 'shuffle’. Hornstra propose également une seconde configuration, que nous nommerons
C dans la suite, située dans les plans ’glide’ (Figure 17). Celle-ci suppose la présence d’atomes de
silicium hybridés sp? de part et d’autre de la ligne de dislocation (Figure 18). Du point de vue de
la stabilité relative de ces deux configurations, Hornstra suppose que A est plus stable que C, tout
du moins pour le silicium. En effet, il n’est pas énergétiquement favorable, a priori, d’avoir des
atomes hybridés sp? dans le silicium. De plus, A est la structure ot le maximum de déformation
est situé le plus loin possible des atomes, minimisant la torsion des liaisons covalentes.

Il existe une troisiéme possibilité pour placer la vis dans le réseau cubique diamant, & I'in-
tersection d’un plan ’glide’ et d’un plan ’shuffle’ (Figure 17). La configuration B ainsi obtenue
implique la présence d’une double rangée de liaisons pendantes le long de la ligne de dislocation
(Figure 18). En 1961, sur la base d’un modeéle d’interaction simple limité aux premiers voisins,
V. Celli a montré que A avait une énergie plus basse que B, et que cette derniére était in-
stable. Plus récemment cependant, des calculs atomistiques avec le potentiel de Stillinger-Weber
indiquaient au contraire que B était plus stable que A [Koizumi et al. 2000].

2.1 Structure

Au cours de ce travail, nous nous sommes tout d’abord attaché & caractériser la structure
et la stabilité des trois configurations A, B et C possibles, en réalisant des calculs atomistiques
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F1G. 18 — Représentation schématique de la structure cubique diamant (& gauche en haut) et des
trois configurations relaxées de ceeur A, B et C pour une dislocation vis. Un hexagone & siz atomes
(voir figure 17) est dessiné avec des liaisons plus épaisses, dans le but de montrer la déformation
due a la dislocation et le vecteur de Burgers. Les liaisons pendantes (pour B) et les atomes sp?
(pour C) sont représentés par des liaisons et des sphéres noires. Enfin, la position de la ligne de
dislocation est repérée par une ligne en tirets.

avec trois potentiels différents et une méthode ab initio. La figure 19 représente la structure
du cristal obtenue pour chaque configuration relaxée projetée dans le plan perpendiculaire a la
ligne de dislocation, avec les déformations selon [101] indiquées par des fleches. Pour la confi-
guration A, avec la ligne de dislocation au centre d’un hexagone, il apparait que la distorsion
est uniformément distribué sur ce dernier. Les déplacements sont identiques pour les deux plans
'shuffle’ & I'intersection desquels se trouve la dislocation (voir figure 17). Ceci est aussi clairement
visible sur la structure atomique représentée sur la figure 18. Concernant la configuration B, la
déformation est maximale entre les deux atomes de part et d’autre du plan ’shuffie’ contenant
la dislocation, et est ensuite répartie sur les deux hexagones voisins. Par symétrie, il y a une
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Fi1a. 19 — Cartes des différences de déplacement pour une dislocation vis A, B, C ou C’ (cette
derniére obtenue avec le potentiel SW a partir de C), calculées a partir des configurations relazées
avec des potentiels semi-empiriques. Les fleches sont proportionnelles aux déplacements hors du
plan (101) introduits par la dislocation, entre atomes voisins. Les croiz indiquent la position de

la ligne de dislocation et les lignes en tirets le plan de coupure.

différence de hauteur de b/2 entre ces deux atomes selon [101], et ils sont séparés par environ
2.8 A. Tls sont représentés sur la figure 18 avec une liaison pendante. La troisiéme configuration,
C, est caractérisée par une déformation maximale entre deux atomes, de part et d’autre de I'in-
tersection de deux plans ’glide’. Ces deux atomes sont dés lors distants de 2.16 A, et ont une
coordination 3 (Figure 18). Les distances avec leurs plus proches voisins sont environ 2.29 A,
et les liaisons atomiques sont quasiment coplanaires, avec des angles entre elles allant de 117°
123°. Toutes ces informations indiquent une hybridation sp? de ces deux atomes. Les distorsions
sont réparties sur les quatre hexagones voisins, avec des déplacements identiques le long des deux

plans ’glide’.
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Energie (eV/Bv) Rayon rq (A) Energie E. (eV.A71)
A B C A B C A B C
SW 014 [o] —C 08 091 0.55  0.51
Tersoff @ 1.08 0.54 0.78 0.35 0.52 0.55 0.84 0.70
EDIP @ 0.23 0.74 1.49 1.31 0.98 0.37 0.42 0.54

ab initio @ 0.36 0.86 1.22 1.03 0.74 0.52 0.60 0.74

TAB. 2 — Grandeurs énergétiques calculées pour chacune des configurations A, B et C d’une dis-
location vis dans Si. E est lénergie en eV par vecteur de Burgers (précision de £0.01 e¢V/Bv), la
référence étant la configuration la plus stable (encadrée). rq est le rayon de ceur (£0.03 A). E, est
lénergie de ceeur, obtenue avec un rayon de ceur égal au vecteur de Burgers (+0.02 eV./f_l). La
configuration C n’est pas stable avec le potentiel SW, et relaxe vers une configuration C’, d’éner-
gie 0.16 eV/Buv par rapport & A. Enfin, en ab initio, la configuration B est stabilisée uniquement
par Uapplication de contraintes.

Il est important de signaler ici que quels que soient la méthode ou le potentiel utilisé, des
cartes de déplacements quasi identiques sont obtenues. Avec les calculs ab initio, on utilise des
distributions de dislocations, lesquelles interagissent entre elles. Cependant, la encore, il est
difficile de différencier les cartes de déplacements d’avec celles obtenues avec les potentiels. Une
exception toutefois pour la configuration C, qui n’est pas stable avec le potentiel SW, et qui
relaxe vers la configuration C’ (Figure 19). Cette derniére n’est toutefois pas stable en ab initio.

2.2 Stabilité

Dans le tableau 2 sont reportées différentes grandeurs caractérisant 1’énergie de chaque confi-
guration. Il apparait qu’en ab initio, et avec les potentiels empiriques, SW excepté, A est toujours
la configuration la plus stable. Avec le potentiel SW, nous avons pu reproduire les résultats de
Koizumi et al [Koizumi et al. 2000], & savoir une configuration B plus stable que A. B est obtenu
comme second choix en ab initio et avec EDIP, et avec une trés large énergie avec le potentiel
de Tersoff. Enfin, dans tous les calculs effectués, C n’est jamais la configuration la plus stable, et
est méme instable avec le potentiel SW. Nous avons également cherché d’autres configurations
possibles pour la dislocation vis, en placant la ligne de dislocation & différentes positions dans
un hexagone. Cependant, le systéme a toujours évolué vers une des trois configurations étudiées.
Enfin, nous avons également testé ’effet des contributions d’échange et corrélation pour les cal-
culs ab initio, en utilisant GGA en lieu et place de LDA. Une trés faible différence sur I’énergie
du défaut, de 'ordre de 5%, est obtenue.

Un point important concerne la stabilité de B. Bien qu’elle soit relativement aisée & obtenir
avec les potentiels, il a été extrémement difficile de la conserver lors de relaxation en ab initio.
Nous avons par exemple essayé de partir de configurations déja relaxées avec des potentiels, mais
une ou toutes les dislocations dans le quadrupdle évoluaient vers A, ou s’annihilaient entre elles.
La relaxation a été possible uniquement avec une petite cellule de simulation 6 X 6, ou alors, pour
un systéme plus grand, avec l'application de contraintes sur les deux atomes les plus proches du
ceeur. Il semble donc que la plus petite perturbation produit une transition de B vers A. On
peut donc en conclure que B est faiblement métastable, voire instable. La structure atomique
de B laisse supposer la présence d’'une double rangée de liaisons pendantes dans le cceur de
la dislocation (Figure 18). Toutefois, ’examen de la structure électronique calculée, figure 20,
montre plutot des états métalliques dans la direction [101]. Ceci est tout & fait comparable & la
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F1a. 20 — Isosurface de la densité électronique dans le plan (121) contenant la ligne d’une dis-
location en configuration B (Densité mazimale en clair). Les sphéres représentent les atomes de

Si.

situation obtenue lors du cisaillement du silicium massif décrit dans la partie précédente, page 14.
Ceci explique l'instabilité de la configuration B. Le fait que cette structure soit stable avec tous
les potentiels semi-empiriques souligne aussi leur incapacité & décrire un caractére autre que
covalent. Nous avons également essayé de reconstruire le coeur de B, pour réduire le nombre de
liaisons pendantes. Cependant, du fait que les atomes impliqués sont situés de part et d’autre du
plan ’shuffle’, la formation de nouvelles liaisons n’est possible qu’en en brisant d’autres. Cette
reconstruction, construite & la main, relaxe dans la configuration C.

Dans le tableau 2, nous avons également reporté les rayons de coeur rg obtenus en supposant
que D'énergie calculée du défaut est complétement élastique. Dans le cas des potentiels, cette
quantité est facile a calculer, une énergie par atome étant définie. Par contre, avec une distribu-
tion quadrupolaire de dislocations et des calculs ab initio, 7y est déterminé numériquement en
inversant 1’énergie élastique. Dans les deux cas, la précision obtenue est de 'ordre de 0.01 A La
plupart des valeurs sont d’environ 1 A, soit relativement proches de 1 /4 du vecteur de Burgers,
qui est souvent utilisé comme valeur ad hoc dans la littérature. Seuls les rayons de cceur pour B
et C avec Tersoff sont légérement différents.

2.3 Largeur de coeur

Afin de caractériser I’extension spatiale du coeur d’une dislocation, il est possible d’utiliser la
largeur & mi-hauteur (WHM, Width at Half Mazimum) de la dérivée des déplacements relatifs
selon (101), introduits par la dislocation. Les déplacements relatifs dans le sens du vecteur de
Burgers, représentés sur la figure 21, sont calculés pour les atomes de part et d’autre du plan de
coupure (111) de la dislocation. Les variations obtenus sont ajustées par I’expression analytique
arctan (%), correspondant & une dislocation introduite dans un milieu continu [Hirth et Lothe
1982]. Les valeurs obtenues a partir des configurations relaxées, et des déplacements donnés par
la théorie de 1’élasticité anisotrope, sont reportées dans le tableau 3.
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F1G. 21 — Variations des déplacements relatifs dans le plan (111) le long de la direction [121]
pour les trois configurations A, B et C. Les courbes sont ajustées & partir de l'expression f(x) =

b[(1/m)arctan(z/A) — ]. Le graphe en insert représente la dérivée calculée dans le cas d’une
configuration A, et la définition de la WHM.

A la différence des énergies de configuration, il apparait que les largeurs de coeurs dépendent
peu du potentiel utilisé, pour une configuration donnée. Ainsi, on constate une variation de ’ordre
de 0.1 A uniquement. Si on compare les configurations entre elles, on trouve que le cceur de B
est légérement plus large que celui de A. Le coeur de C semble trés étroit, mais il est difficile de
comparer C aux deux autres configurations étant donné qu’elles ne sont pas situées dans la méme
famille de plans {111}. Cependant, quelques indications peuvent étre acquises en comparant avec
la WHM en élasticité anisotrope. Ainsi, il est clair que pour tous les potentiels, les coeur A et
B relaxés sont plus larges que les configurations élastiques initiales. Mais dans le cas de C, la
relaxation par simulation a pour effet de restreindre le coeur. La formation de liaisons doubles
est une explication possible.

Il n’a pas été possible de déterminer les WHM avec une précision suffisante, pour les confi-
gurations calculées en ab initio. En effet, il est difficile d’estimer l'effet de l'interaction entre
dislocations, due a l'utilisation d’une distribution quadrupolaire et de systémes réduits, sur la
structure géométrique des coeurs. Cependant, bien que les énergies peuvent étre souvent trés
différentes entre potentiels et ab initio, nous avons remarqué que les structures géométriques,
elles, variaient peu. On peut donc supposer que les WHM calculées a partir des solutions ab
initio devraient étre trés proches de celles déterminées pour les potentiels.
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Elasticité SW Tersoff EDIP

A 2.4 3.1 3.2 3.2
B 2.3 3.9 4.0 4.0
C 1.2 0.9 0.9

TAB. 3 — WHM (en A) calculées a partir de la théorie de Uélasticité (avec les Cij expérimen-
tauz), des potentiels classiques, et en ab initio. Deuz des valeurs ne sont pas définies, a cause de
Uinstabilité de C avec le potentiel SW d’une part, et la difficulté d’obtenir B en ab initio dans
une cellule suffisamment large d’autre part.

2.4 Comparaison avec les études précédentes

Il est généralement considéré qu’une dislocation vis non-dissociée est située & l’intersection
de deux plans ’shuffle’, avec la configuration A. Cette hypothése est confirmée par nos calculs
ab initio, montrant sans ambiguités que A est bien la configuration la plus stable. Récemment,
Koizumi et al ont cependant proposé que la configuration B soit légérement plus stable que A
|[Koizumi et al. 2000]. Cette idée reposait sur des calculs atomistiques effectués avec le potentiel
SW. Notre étude montre effectivement que l'utilisation de ce potentiel, et uniquement celui-ci,
conduit & ce résultat. Il est donc clair que A est bien la configuration la plus stable, et que
le potentiel SW donne des résultats qualitativement erronés dans cette situation particuliére.
Nos calculs ab initio ont également mis en évidence la difficulté & conserver la configuration B
au cours de la relaxation. Il est intéressant de s’apercevoir que dés 1961, V. Celli, sur la base
d’une simple observation de la structure cristalline, concluait & l'instabilité de la configuration
B [V.Celli 1961].

A notre connaissance, toutes les autres études précédentes sur une dislocation vis dans le
silicium ont privilégié la configuration A. On peut comparer les résultats publiés aux énergies de
cceur reportées dans le tableau 2, et en particulier celle obtenue en ab initio, i.e. 0.52 éV.A~1. Avec
des méthodes similaires aux notres, il a été calculé des énergies de ceeur E, = 0.56 £0.21 éV.A~!
[Arias et Joannopoulos 1994] et E. = 0.95 ¢V.A~! [Miyata et Fujiwara 2001|. La premiére valeur
est en bon accord avec la nétre, mais il faut remarquer que cet accord est peut étre fortuit, étant
donné que la détermination utilise la théorie de 1’élasticité isotrope et des constantes élastiques
ajustées sur le calcul. La seconde est par contre trés supérieure, ce qui pourrait s’expliquer par
un échantillonnage médiocre de la zone de Brillouin dans les calculs.

A la différence de tout ce qui avait été entrepris précédemment, nous avons également calculé
une vis non-dissociée dans le 'glide’ set . Toutefois, dans tous les cas, nous avons toujours obtenu
A plus stable que C, avec une différence d’énergie trés large, ce qui s’explique aisément par le
fait que les hybridations sp? ne sont pas favorables dans le silicium. Il est donc trés improbable
d’obtenir une dislocation parfaite vis dans le ’glide’, comme [’avait déja fait remarquer fort
justement Hornstra en considérant la structure cubique diamant [Hornstra 1958]. Nous verrons
plus loin que la situation pourrait bien étre différente pour d’autres matériaux, comme le diamant
par exemple.

3 Contrainte de Peierls dans Si

La contrainte de Peierls est définie comme la contrainte minimale requise pour déplacer une
dislocation d’un site de réseau vers le suivant, a 0 K [Hirth et Lothe 1982]. Il s’agit d’une quantité
fondamentale en science des matériaux. Les métaux denses, ductiles, sont caractérisés par de
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faibles contraintes de Peierls, typiquement 10~*y (u étant le module de cisaillement isotrope),
tandis que pour des matériaux covalents fragiles, on arrive & des valeurs supérieure de deux ou
trois ordres de grandeur. Expérimentalement, la détermination de cette contrainte est difficile,
les matériaux étant fragiles a basse température, et se fait habituellement par extrapolation de
grandeurs mesurées. La mesure est d’autant plus difficile pour des matériaux covalents, ou la
transition fragile-ductile se produit & haute température, ce qui se traduit par une estimation
assez grossiére. De plus, plusieurs contraintes de Peierls peuvent étre définies pour un matériau
donné, une pour chaque type de dislocation, et la séparation des différentes contributions est
délicate expérimentalement.

Dans le cas particulier du silicium, on ne dispose pas de mesures de contrainte de Peierls
pour des dislocations parfaites dans le ’shuffle’, étant donné que dans le domaine ductile, la plas-
ticité est exclusivement associée & des dislocations partielles ’glide’. Toutefois, plusieurs études
théoriques ont déja été effectuées. Celles-ci concernent exclusivement la vis, laquelle permet le
glissement dévié et la transition du ’glide’ au ’shuffle’ sans diffusion. Sur la base de modéles
phénoménologiques, plusieurs estimations avaient déja été réalisées dés la fin des années 1970
[Teichler 1967|. Plus récemment, en utilisant le modeéle de Peierls-Nabarro, Duesberry et al ont
proposé la valeur de 0.048 eV A=3 [Jo6s et al. 1994]. Avec des calculs atomistiques et le potentiel
de Stillinger-Weber, des valeurs comme 0.036 ¢V A3 [Ren et al. 1995] et 0.013 ¢V A3 [Koizumi
et al. 2000] ont été suggérées. Cependant, comme nous avons montré précédemment que ce po-
tentiel ne permet pas de déterminer correctement la configuration la plus stable, il est difficile
d’accorder du crédit a ces résultats. Enfin, Miyata et Fujiwara ont récemment réalisé la premiére
simulation ab initio, et en ont déduit une contrainte de Peierls comprise entre 0.14 et 0.19 ¢V A3
[Miyata et Fujiwara 2001]. Néanmoins, 'utilisation de cellules de simulation inadaptées et une
détermination un peu douteuse renforcent le besoin d’études supplémentaires.

3.1 Meéthodologie

Pour déterminer la contrainte de Peierls, nous avons privilégié une approche ab initio. Les
deux types de conditions aux limites ont été considéré, avec des cellules comportant 144 atomes
dans le cas périodique (12 x 12 x 1) et 128 atomes de Si dans le cas fixes (8 x 16 x 1), déja
décrites précédemment. L’utilisation de conditions aux limites différentes n’est pas anodin. En
effet, pour des cellules de faible dimensions comme celles utilisées dans ce travail, les conditions
aux limites ont un effet non négligeable sur le résultat final. Dans le cas périodique, I'interaction
entre dislocations va favoriser le déplacement, et conduire & une sous-estimation de la contrainte
de Peierls pour une dislocation isolée. Dans le cas fixe, au contraire, le bord fixe du systéme
va s’opposer au mouvement de la dislocation centrale, et la contrainte de Peierls sera donc
surestimée. Ce point sera détaillé plus loin, lors de la détermination de la contrainte & partir
des simulations. En plus des effets purement mécaniques, 'utilisation de chaque technique se
traduit également par des conséquences différentes sur la structure électronique, mais ces effets
deviennent négligeables pour des tailles de systémes suffisantes.

Les simulations consistent & appliquer un cisaillement croissant sur le systéme, orienté comme
sur la figure 17, de telle facon que la force soit maximale selon une direction choisie. Pour chaque
incrément de déformation de 1%, les positions atomiques sont relaxées. Le point d’instabilité est
obtenu lorsque la dislocation se déplace dans le site voisin au cours de la relaxation. Il s’agit
donc ici de contréler la déformation pour ensuite en déduire la contrainte. Notons qu’il est aussi
possible de réaliser des simulations en fixant directement la contrainte [Bulatov et al. 1999].
Dans ce travail, nous avons étudie les deux directions privilégiées (112) et (110). En partant de
la configuration la plus stable A, la premiére direction correspond & la séquence ABA, alors que
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la seconde devrait favoriser la séquence ACA (Figure 17).

3.2 Résultats des simulations

Dans le cas d’'un systéme périodique et un cisaillement favorisant ABA, les dislocations
conservent approximativement leurs positions initiales, tant que la déformation n’excéde pas
6%. L’énergie du systéme relaxé augmente progressivement, du & ’accumulation d’énergie élas-
tique dans la structure. Cependant, pour une déformation de 7%, on observe le déplacement des
deux dislocations du dipole présent dans la cellule. La figure 22 montre différentes étapes au
cours de la relaxation de la structure. Partant de la configuration initiale (a), les liaisons sur le
cOté des hexagones sont rompues, les dislocations se trouvant alors & peu prés dans la configura-
tion B (b). Ensuite, les deux dislocations retrouvent la configuration A, mais cette fois ci dans
I’hexagone voisin de celui de départ (c). Finalement, les dislocations continuent & se rapprocher
au cours de la relaxation (d). Le fait que les dislocations poursuivent leur mouvement une fois la
déformation critique atteinte s’explique par la présence d’une force attractive, d’autant plus forte
que celles-ci sont plus proches. On peut remarquer que le comportement observé est différent de
celui reporté par Miyata et Fujiwara, avec un arrét du déplacement aprés une premiére transla-
tion d’un hexagone [Miyata et Fujiwara 2001]. Il est possible que ce désaccord trouve son origine
dans les conditions aux limites périodiques singuliéres utilisées dans leur étude, ou dans la large
valeur utilisée comme critére d’arrét de la relaxation (10~% Ry/bohr au lieu de 10~* Ry/bohr
ici).

Nous avons également testé la possibilité d’un déplacement selon ACA (Figure 17), avec un
systéme périodique. Une seule déformation de 10% a été considérée, vu le résultat obtenu. En
effet, nous avons observé le déplacement continu des dislocations non pas dans la direction ACA,
mais ABA. Il était donc clair que les dislocations ne pouvaient se déplacer selon ACA, et qu’il
n’y avait pas lieu de déterminer précisément la déformation.

Dans le cas d’un systéme fixe au bord et un cisaillement favorisant ABA, la dislocation
centrale ne se déplace pas pour des déformations inférieures & 8%. Une fois cette déformation
atteinte, la dislocation se déplace dans la direction ABA. Néanmoins, elle s’arréte une fois qu’elle
se trouve dans ’hexagone suivant, la contrainte imposée n’étant alors plus suffisante pour vaincre
la résistance du réseau augmentée de 'effet de bord.

3.3 Calcul de la contrainte de Peierls

La contrainte nécessaire pour déplacer les dislocations est simplement le produit de la défor-
mation imposée par le module de cisaillement correspondant. Pour (110){111}, ce dernier, noté
ici G, s’exprime comme 1/3(C11 — Ci2 + C44) [Hirth et Lothe 1982]. A partir des constantes
élastiques calculées, la valeur numérique de G est 0.366 eV A3, & comparer & 0.381 6V AA~3
obtenue avec les constantes expérimentales. Dans le cas de conditions aux limites périodiques,
les dislocations se déplacent pour un cisaillement de 7%. La contrainte estimée est donc com-
prise entre 0.06G et 0.07G. Comme nous ’avons dit précédemment, la contrainte estimée par la
simulation n’est pas exactement la contrainte de Peierls, du fait des conditions aux limites. On
peut écrire

006G < o) + Aoperiod < 0.07G (2)

Ainsi, dans ce cas, nous avons une distribution infinie de dislocations en interaction, en
équilibre g’il n’y a pas de cisaillement. Si on considére que 1’énergie d’une dislocation varie
régulierement durant le déplacement ABA, et que B est un point selle, on peut estimer le point
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3. Contrainte de Peierls dans Si

F1a. 22 — Evolution du systéme pour une déformation de 7% : (a) Configuration initiale d’un
dipdle, avec une distance d = 6|b| entre dislocations (b) les 2 dislocations sont approrimativement

dans la configuration B, avec d ~ 5|b| (c¢) chaque dislocation s’est déplacé d’un hexagone en se

Les couleurs indiquent ’amplitude des contraintes de Von

(d) d = 2Jb).

rapprochant, d = 4|b|

Mises calculées pour chaque atome.
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d’instabilité lorsque une dislocation se trouve approximativement & mi-chemin entre A et B, c.-a.-
d. au point ou la force de rappel du réseau est maximale. Il faut donc évaluer la contribution des
conditions aux limites périodiques Aoperiog lorsque les dislocations sont situées en ce point. Une
estimation est facilement calculée en utilisant la théorie de 1’élasticité isotrope et en considérant
uniquement les plus proches voisins dans la direction de glissement de chaque dislocation. On
obtient ainsi Aoperioa = —0.0051G, ce qui favorise bien le déplacement des dislocations. La
contrainte de Peierls 0; déterminée avec des conditions aux limites périodiques est donc

0.0651G < o, < 0.0751G (3)

Dans le cas de conditions aux limites fixes, la dislocation centrale se déplace pour un cisaille-
ment de 8%, et donc une contrainte comprise entre 0.07G et 0.08G. Ici, 'utilisation d’un bord
rigide a pour effet de repousser la dislocation centrale. Dés que celle-ci s’écarte de sa position
initiale, elle subit donc une force supplémentaire. On écrit donc

0.07G < 07 + Adfixed < 0.08G (4)

En considérant toujours que le point d’instabilité se trouve & mi-chemin entre A et B, et
en utilisant l'interaction élastique entre une dislocation et une surface rigide [Shenoy et Phillips
1997], on estime que Acfixeq = 0.0046G. On a bien ici une contribution positive, qui s’oppose au
déplacement. On a donc finalement une contrainte de Peierls og vérifiant

0.0654G < o7 < 0.0754G (5)

L’accord entre les valeurs calculées avec des conditions périodiques ou fixes est excellent. On
peut donc espérer que nos résultats soient indépendants des conditions aux limites. En combinant
les deux intervalles déterminés, on obtient finalement

0.0651G < o, < 0.0754G (6)

3.4 Discussion

La contrainte de Peierls que nous avons déterminé par simulations atomistiques ab initio est
donc comprise entre 0.0651G et 0.0754G, soit entre 2.4x 10726V A 3 et 2.8 x 1072 ¢V A 3. 1] est
important de souligner tout d’abord que l'intervalle ainsi obtenu n’est pas une incertitude liée &
la méthode de calcul, mais tout simplement du au fait que nous avons utilisé des incréments de
cisaillement de 1%. Si on compare ce résultat avec les études précédemment publiées, on remarque
des écarts plus ou moins importants. Ainsi, Koizumi et al suggérent une contrainte de Peierls égale
41.3x1072 6V A—3, a partir de calculs avec le potentiel de Stillinger-Weber [Koizumi et al. 2000].
Nous avons pu reproduire cette valeur en utilisant le méme potentiel. Cependant, étant donné
que ’étude de la stabilité des configurations d’une vis a montré que ce dernier ne permettait pas
d’obtenir la configuration stable correcte, on peut légitimement se poser des questions quant &
la pertinence de la contrainte de Peierls calculée. Plus surprenant, Ren et al proposent une autre
valeur, 3.6 x 1072 eV A3 [Ren et al. 1995], tout en utilisant le méme potentiel. II est difficile
de trouver la raison d’un tel écart avec la valeur obtenue par Koizumi et al, et par nous mémes.
Enfin, la seule autre détermination ab initio publiée conclut & une contrainte de Peierls comprise
entre 14 et 19 x 1072 ¢V A3 [Miyata et Fujiwara 2001], soit environ six fois plus que notre
valeur. Ce désaccord peut s’expliquer de deux facons différentes. D’une part, dans cette étude,
une cellule 10 x 6 X 2 est utilisée, ce qui suppose une distribution non quadrupolaire et une
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distance initiale entre dislocations trop faible, dans la direction (Oy). Ceci implique de fortes
interactions entre dislocations, opposées au déplacement, qui ne sont absolument pas corrigés
dans cette étude. D’autre part, 1'utilisation d’un modéle élastique analytique pour évaluer la
contrainte de Peierls & partir des simulations n’est pas nécessaire et est une source d’incertitudes
supplémentaires. Concernant la validité de la valeur calculée dans notre étude, on peut faire deux
observations. Premiérement, les méthodes ab initio utilisées dans ce travail sont plus précises que
les potentiels semi-empiriques. Ensuite, les effets des conditions aux limites, importants pour des
petites cellules de simulation, ont été pris en compte et corrigés au cours de la détermination.
Nous sommes donc confiants quant a la valeur calculée.

Concernant la plasticité du silicium & basse température, il a été montré expérimentalement
I'importance des dislocations non-dissociées. Dans cette étude, un cisaillement appliqué se traduit
par un déplacement des dislocations vis dans la direction ABA, et cela méme si la déformation
est orientée de maniére & favoriser un déplacement dans la direction ACA. Sur la base de nos
simulations, il est donc possible de faire les propositions suivantes. Premiérement, la vis étant
dans la configuration A, elle restera dans les plans ’shuffle’ quelle que soit la contrainte appli-
quée, en se déplacant selon ABA. Deuxiémement, le déplacement ACA parait peu probable, les
configurations de coeurs A et C étant trés différentes et une transition AC nécessitant plusieurs
brisures et reformations de liaisons. Enfin, on peut imaginer que la dislocation vis puisse passer
du ’'shuffle’ au ’glide’ suivant le chemin ABC, mais nos simulations n’ont pas permis de mettre
en évidence un tel mécanisme.

4 Autres matériaux de méme structure

Il est intéressant de voir dans quelle mesure les conclusions obtenues dans le cas du silicium
peuvent étre également valables pour des matériaux ayant une structure cristalline identique,
comme le diamant, ou équivalente comme pour le carbure de silicium cubique. Nous avons donc
mené une étude similaire, quoique plus succincte, pour des matériaux du groupe IV (diamant,
B-SiC, et Ge) et un mateériau III-V (GaAs). Dans le groupe IV, en passant du diamant au germa-
nium, les propriétés mécaniques et électroniques changent fortement. Ainsi, le gap électronique
se ferme progressivement en allant du diamant, isolant, au germanium, semi-métal. La dureté
diminue continuellement elle aussi. Cette étude nous permet donc de déterminer comment les
propriétés des dislocations vis évoluent en passant d’un matériau a un autre.

Nous avons calculé les mémes configurations A, B ou C, de dislocation vis que pour le silicium,
en utilisant les mémes modeles de simulation. Pour les matériaux du groupe IV, une premiére
étude a été réalisée avec le potentiel de Tersoff, pour lequel les jeux de paramétres adéquats
sont disponibles [Tersoff 1989]. Ensuite, nous avons effectué des calculs ab initio pour ces mémes
matériaux et pour GaAs, dans des conditions trés proches des calculs déja réalisés pour le silicium.

4.1 Stabilité
Dans cette section, nous nous intéressons uniquement aux résultats ab initio, reportés dans
le tableau 4, que nous comparons aux (rares) autres études disponibles.

Diamant

Pour une vis non dissociée dans le diamant, la configuration C est sans nul doute la plus stable.
En effet, les différences d’énergie avec A ou B sont considérables et bien au-dela de la précision de
nos calculs. B, toujours aussi instable, a ’énergie la plus élevée. La primauté de la configuration
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Energie (eV/Bv) Rayon rq (A) Energie E,. (eV.A™T)
A B C A B C A B C
C 129 251  [0] 061 046 084 233 282 182
SiC [0] 043 029 074 062 066 121 135  1.30
Si 0] 036 08 122 103 074 052 060 0.74
Ge 0] 024 —A 111 095 049  0.55
GaAs [0] 021 —A 111 095 044  0.49

TAB. 4 — Grandeurs énergétiques calculées pour chacune des configurations A, B et C d’une dislo-
cation vis dans plusieurs matériaux de structure cubique diamant ou zinc-blende. E est l’énergie
en eV par vecteur de Burgers (précision de £0.01 eV/Bu), la référence étant la configuration la
plus stable (encadrée). o est le rayon de ceur (£0.03 A). E, est I’énergie de caeur, obtenue avec
un rayon de ceur égal au vecteur de Burgers (£0.02 eV./f_l). La configuration B est relazée en
utilisant des contraintes. Enfin, la configuration C n’est pas stable dans le cas de Ge et de GaAs
et évolue vers une configuration A.

C s’explique par son cceur relativement étroit et la présence d’atomes hybridés sp?, mise en
évidence par la coordination réduite des deux atomes centraux et de leurs liaisons atomiques
coplanaires et formant des angles de 120° £ 1°. A la différence du silicium, ce changement local
de structure électronique est ici favorable en énergie. La longueur de la liaison atomique entre
ces deux atomes de cceur est 1.31 A, ce qui est tres faible, si on la compare a la distance premiers
voisins de 1.54 A dans le massif, et de 1.42 A dans le graphite. Concernant les rayons de coeur,
celui déterminé pour C est relativement important, et supérieur au quart de la norme du vecteur
de Burgers, valeur habituellement considérée. Les calculs effectués avec le potentiel de Tersoff
donnent également la configuration C comme étant la plus stable. Cependant, ils indiquent aussi
que B est plus stable que A, en contradiction avec les simulations ab initio.

Les dislocations vis dans le diamant ont été trés peu étudiées, la plupart des études se
rapportant aux partielles [Blase et al. 2000, Ewels et al. 2001, Blumenau et al. 2002a] ou aux
60° |Blumenau et al. 2003b]. La structure et l’énergie d’une vis non-dissociée dans le shuffle
(configuration A) ont été déterminés a ’aide d’une méthode autocohérente de type liaisons
fortes [Blumenau et al. 2002b]. Les auteurs proposent des valeurs pour le rayon et I’énergie de
coeur, obtenues & partir d’un ajustement de la variation d’énergie de défaut. En les convertissant
en accord avec les définitions utilisées dans le tableau 2, on obtient un rayon de coeur de 1.97 A,
et une énergie de cceur de 2.84 éV.A~1. 1l y a donc un écart conséquent avec nos valeurs, qui
sont respectivement 0.61 A et 2.33 eéV.A~1. Les causes possibles d’un tel désaccord sont d’une
part la technique de calcul utilisée dans le travail cité, moins précise que les méthodes ab initio,
et d’autre part la fagcon de déterminer ces paramétres. Plus récemment, Blumenau et al ont
également considéré une vis non-dissociée en configuration B et C [Blumenau et al. 2003c].
Leurs résultats sont qualitativement en accord avec les nétres, C étant la structure la plus
stable, suivie de A puis de B. Cependant, leurs différences d’énergies calculées sont bien plus
importantes, avec 3.3 eéV/Bv entre C et A, et 5.4 €V/Bv entre C et B (a4 comparer a 1.29 eV /Bv
et 2.51 eV/Bv, respectivement). La encore, la précision moindre de la méthode utilisée dans le
travail cité pourrait expliquer ce désaccord.

D’aprés nos résultats, on peut s’attendre & un comportement assez singulier du diamant.
Ainsi, une vis non-dissociée serait localisée dans les plans ’glide’ et non pas ’shuffle’, comme
dans le silicium. On peut donc s’attendre & ce que le mécanisme de mobilité des dislocations
vis, tel qu’il est proposé dans la section précédente, ne soit plus valable dans le cas du diamant.
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Toutefois, ceci reste difficile & vérifier, étant donné la difficulté d’explorer les régimes plastiques
du diamant. De plus, actuellement, il n’a pas été possible de mettre en évidence la présence de
dislocations vis dans le diamant [Blumenau et al. 2003c].

Carbure de silicium

Du point de vue des simulations, ce sont surtout les dislocations partielles qui ont été étudiées
dans le carbure de silicium [Sitch et al. 1995, Blumenau et al. 2002a, Blumenau et al. 2003a]. En
effet, comme pour le silicium, seules des dislocations dissociées sont observées aprés déformation
a haute température. Cependant, des expériences récentes sur du carbure de silicium hexago-
nal (4H) tendraient & indiquer que des dislocations non dissociées peuvent étre présentes aprés
déformation & basse température [Demenet].

L’examen des valeurs reportées dans le tableau 4 montre que la configuration A est la plus
stable, suivie de C et ensuite de B. Donc une dislocation vis dans le carbure de silicium cubique
sera située & l'intersection de deux plans ’shuffle’. 1l est intéressant de constater que le potentiel
de Tersoff favorise plutot une configuration C, avec une différence d’énergie trés importante (plus
de 2 eV/Bv). Le rayon de ceeur calculé est 0.74 A, soit une valeur trés proche du quart de la norme
du vecteur de Burgers. Dans ce cas donc, le calcul conforte ’hypothése couramment utilisée dans
le choix des rayons de coeur pour les semiconducteurs.

Coeur carbone Coeur ‘normal’

F1G. 23 — Configuration associant une dislocation C 'normale’ (4 droite) avec une dislocation C
ayant un ceur uniqguement carbone (a gauche). Ce dernier a été obtenu en permutant l’atome de
silicium central avec son voisin carbone.

La structure zinc-blende est telle qu’il existe une certaine symétrie au niveau de la répartition
des atomes de carbone et de silicium au sein des cceurs de dislocation. Ainsi, la dislocation A se
trouve au centre d’un hexagone formé de 3 atomes de carbone et de 3 atomes de silicium. De
méme, il y a un atome de carbone associé & un atome de silicium dans le voisinage immédiat de
la ligne de dislocation pour B et pour C. Dans le cas de la structure C, dont le coeur comporte
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des atomes hybridés sp?, on se trouve donc dans le cas de SiC & mi-chemin entre le silicium (coeur
purement Si) et le diamant (cceur purement C). Nous avons tenté de construire une configuration
C, pour le carbure de silicium, qui comportait un coeur uniquement carbone, donc a priori plus
favorable d’un point de vue énergie. Pour cela, nous avons interverti ’atome de silicium du
ceeur avec un des voisins (voir figure 23), soit la création de deux antisites voisins. Le résultat
obtenu n’est pas trés favorable, avec une énergie 2.58 eV /Bv supérieure a la configuration C non
modifiée. Il est possible que I’on obtienne un gain en énergie en remplagant uniquement 1’atome
de silicium du coeur par un carbone. Cependant, dans ce cas, le cristal n’est plus steechiométrique,
et la comparaison des énergies nécessitent I’emploi des potentiels chimiques, lesquels ne peuvent
étre déterminés exactement (voir la troisiéme partie & ce propos).

Germanium et Arseniure de Gallium

Finalement, nous avons également étudié les différentes configurations dans le cas du ger-
manium et de 'arseniure de gallium, des matériaux relativement semblable au silicium. Ils pos-
sédent aussi des caractéristiques assez proches I'un de I’autre, en particulier en ce qui concerne
les propriétés élastiques. De plus, GaAs est un matériau intéressant pour I’étude des dislocations
parfaites au méme titre que le silicium, étant donné que des dislocations vis non-dissociées y ont
été observées aprés déformation a basse température [Suzuki et al. 1999b]. A notre connaissance,
les seuls études théoriques reportées récentes concernent les dislocations partielles [Oberg et al.
1995, Nunes et al. 1998, Justo et al. 2000b, Justo et al. 2001, Beckman et al. 2002, Justo et al.
2002, Miranda et al. 2003|.

Les simulations effectuées montrent que seule la configuration A est stable, et ce pour Ge et
GaAs (voir tableau 4). En effet, non seulement B est instable ou faiblement métastable, comme
pour tous les autres matériaux, mais en plus la configuration C se transforme spontanément en
A. Donc, pour ces deux matériaux, il est clair qu’une dislocation vis non dissociée sera située
dans les plans ’shuffle’. Les rayons de coeur calculés sont 1.11 A, pour les deux matériaux. Les
calculs réalisés avec le potentiel de Tersoff (dans le cas de Ge uniquement) indiquent également
que A est la configuration la plus stable.

4.2 Evolution des propriétés pour les matériaux du groupe IV

Il est intéressant de suivre la variation des propriétés des dislocations pour les différents
matériaux abordés, en particulier ceux qu’on retrouve dans le groupe IV de la classification
périodique des éléments (soit le diamant, SiC, Si et Ge). La figure 24 montre comment la stabilité
des différentes configurations A, B et C change lorsqu’on progresse du bas de la classification
(Ge) vers le haut (diamant).

Il apparait nettement que la stabilité de la configuration C augmente graduellement, jusqu’a
ce qu’elle soit la plus stable (diamant). Ceci pourrait s’expliquer par la présence d’atomes hybridés
sp? dans le cceur de la vis C, comme nous ’avons déja remarqué plus haut. Pour le germanium,
’hybridation sp? des niveaux 4s et 4p est trés défavorable (C est instable), alors que pour le
diamant et des niveaux 2s et 2p, on gagne de I’énergie. La variation de stabilité de C obtenue
avec le potentiel de Tersoff est qualitativement similaire, & ceci prés que C devient plus rapidement
la configuration d’énergie minimale (C est beaucoup plus stable que A pour SiC). On peut donc
dire que le potentiel de Tersoff reproduit relativement correctement les variations associées au
changement de structure électronique sp® — sp?.

La configuration B est toujours obtenue comme étant instable, dans les simulations ab initio.
L’énergie associée devient de plus en plus élevée de Ge au diamant, par rapport & I’énergie de
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Fia. 24 — Variation des énergies des configurations de la dislocation vis, pour Ge, Si, SiC et le
diamant. Pour chaque élément, la configuration A est la référence (énergie zéro). A la fois les
énergies calculées avec le potentiel de Tersoff et en ab initio sont reportées sur la figure.

A. La caractéristique principale de cette configuration est la rupture d’une rangée de liaisons
covalentes le long de la ligne de dislocation. La variation d’énergie traduit donc simplement ici le
fait qu’il est plus coliteux de rompre une liaison covalente dans le cas du diamant que dans le cas
du germanium. Le potentiel de Tersoff ne permet pas de capturer cette propriété physique. En
effet, avec ce dernier, I’énergie de la configuration B aurait plutdt tendance a diminuer jusqu’a étre
plus stable que A pour le diamant. Ce comportement différent souligne un des points faibles des
potentiels empiriques développés pour des matériaux covalents, & savoir la difficulté & reproduire
des systémes physiques comportant des liaisons pendantes (reconstructions de surface, défauts
lacunaires, etc...).

A B C
Tersoff Elasticité Tersoff Elasticité Tersoff Elasticité
C 1.9 1.5 2.4 14 0.6 0.7
SiC 2.6 2.0 2.7 1.9 0.7 1.0
Si 3.2 2.4 4.0 2.3 0.9 1.2
Ge 3.2 2.4 4.0 2.3 1.1 1.2
GaAs 2.4 2.3 1.2

TAB. 5 — WHM (en /i) calculées pour chaque configuration et chacun des matériauz, avec le
potentiel de Tersoff (sauf GaAs) ou & partir de la théorie de élasticité.
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Fi1a. 25 — Variation des WHM déterminées a partir des configurations A, B et C calculées avec le
potentiel de Tersoff (symboles blancs) ou correspondant & la solution élastique (symboles noirs).
Les triangles grisés représentent la variation du vecteur de Burgers.

Le tableau 5 rassemble les différentes WHM déterminées pour chaque matériau, dans le cas
de configurations issues de la théorie de 1’élasticité anisotrope ou relaxées avec le potentiel de
Tersoff. Les variations obtenues sont représentées sur la figure 25. On s’apercoit tout de suite
que toutes les courbes varient de facon similaire, une dislocation étant toujours plus étroite dans
le diamant que dans le germanium. Ceci n’est pas réellement surprenant, et peut s’expliquer par
la diminution, similaire, du vecteur de Burgers, également représentée sur la figure.

La comparaison de A et de B indique que le coeur de B est plus étendu, quel que soit le
matériau. De plus, les WHM déterminées a partir du potentiel de Tersoff sont plus grandes
que celles déterminées & partir des solutions élastiques, pour des vis A et B. Dans le cas d’une
configuration C, on observe l'inverse. Finalement, I’analyse améne des conclusions identiques &
celles obtenues dans le cas particulier du silicium. Il ressort donc que ces conclusions ne dépendent
pas du matériau considéré, mais plutdt qu’elles sont reliées & la géométrie particuliere de chaque
configuration de dislocation, pour une structure cristalline cubique diamant ou zinc-blende.

5 Discussion et perspectives

Dans la seconde partie de ce mémoire, nous avons présenté les résultats obtenus dans le cadre
d’une étude des dislocations vis parfaites dans le silicium et dans d’autres matériaux ayant une
structure cristalline similaire. Ces travaux sont en relation avec des expériences de déformation
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du silicium & basse température menées au Laboratoire de Métallurgie Physique par le groupe
de J. Rabier. Nous avons effectué des simulations numériques & 'aide de méthodes ab initio et
de dynamique moléculaire classique avec potentiels empiriques, tout en utilisant la théorie de
I’élasticité anisotrope pour préparer ces simulations et en extraire les données pertinentes apres
calcul. Un soin particulier a été apporté en ce qui concerne l'effet des conditions aux limites,
important dans ce type de simulation. Nous avons considéré toutes les configurations possibles
pour une dislocation vis non dissociée dans la structure cubique diamant. Nos calculs montrent
que la géométrie la plus stable est obtenue lorsque la dislocation se trouve a l'intersection de deux
plans ’shuffle’. Il a également été montré que la configuration mixte ’shuffle’/’glide’, proposée par
d’autres auteurs [Koizumi et al. 2000], était instable et occasionnait des liaisons métalliques le
long de la ligne de dislocation. La stabilité obtenue avec le potentiel de Stillinger-Weber souligne
donc les limites de ce potentiel pour la modélisation des cceurs de dislocation. Les différentes
configurations de cceur ont été caractérisées, des points de vue structure et énergétique. Toujours
en ce qui concerne le silicium, nous avons calculé la contrainte de Peierls d’'une dislocation vis,
égale & (2.6 +0.2) x 1072 eV A=3 tout en évaluant l'effet des conditions aux limites. Enfin,
les dislocations vis ont été examinés pour d’autres matériaux, a la structure cubique diamant
ou zinc-blende. Ainsi, nous avons pu mettre en évidence que la configuration ’shuffle’ est la
plus stable pour SiC, Ge et GaAs, tandis que dans le diamant, la configuration ’glide’ était la
configuration de plus basse énergie. Dans ce dernier cas, la présence d’atomes hybridés sp? dans
le cceur est en effet trés favorable. Cette étude nous a également permis de tirer des conclusions
générales concernant la fiabilité des potentiels empiriques pour I’étude des dislocations dans ces
matériaux. Il apparait que les structures atomiques relaxées sont trés proches de celles obtenues
par des méthodes ab initio, plus précises. Par contre, on observe une plus grande disparité en
ce qui concerne les énergies associées. L’utilisation des potentiels empiriques peut mener & des
conclusions qualitativement erronées dans certains cas.

L’étude présentée était principalement motivée par les expériences menées au laboratoire, et
devrait donc logiquement se poursuivre, étant donné qu’il subsiste de nombreuses zones d’ombre.
Dans cette optique, nous avons déja commencé I'étude des dislocations parfaites 60°, afin de dé-
terminer la structure du cceur et la contrainte de Peierls associée. L’observation par microscopie
électronique de dislocations non-dissociées avec des orientations 30° et 41° n’est pas explicable
pour l'instant. Dans un futur proche, nous envisageons également d’examiner les cceurs de ces
dislocations, difficiles & déduire par un simple examen de la structure cristalline. Indépendam-
ment, plusieurs autres problémes nécessiteraient une étude approfondie. Ainsi, il devrait étre
possible de déterminer la structure électronique de ces dislocations & 1’aide des méthodes ab
initio, malgré les difficultés techniques liées aux dimensions réduites des systémes utilisés. Cela
permettrait d’'une part de prédire leurs signatures électrique, et de les identifier expérimenta-
lement. D’autre part, les propriétés électroniques des dislocations sont également intéressantes
pour des dispositifs d’émission de lumiére en micro-électronique [Homewood et Lourengo 2005].
Enfin, il serait trés intéressant de déterminer I’effet de la pression sur les propriétés des disloca-
tions (stabilité, mobilité, etc...). La aussi, des difficultés d’ordre technique sont prévisibles, mais
devraient pouvoir étre surmontées.



54



Troisiéme partie

Dislocations de misfit: exemple de
I’interface SiC/Si(001)
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Dans une partie précédente, nous nous sommes intéressés a la possibilité de nucléation d’une
dislocation & partir d’'un défaut de surface, sous 'effet d’une forte contrainte. Plusieurs méca-
nismes pourraient étre a I’origine de telles contraintes. En particulier, un cas bien connu concerne
la croissance en épitaxie d’un film mince déposé sur un substrat de nature différente. Cette crois-
sance s’accompagne d’une contrainte paralléle & la surface, dont I'importance sera fonction du
désaccord de paramétre de réseau entre le film et son substrat ainsi que des propriétés élastiques
des matériaux. Pour des désaccords faibles, de ’ordre de 1%, on obtient généralement une crois-
sance par couches contraintes jusqu’a une certaine épaisseur critique. Au dela, la formation de
dislocations dites de 'misfit’, permettant de relaxer cette contrainte, devient énergétiquement
favorable [Dunstan 1997, Jain et al. 1997, Dong et al. 1998]. Ce processus se produit par exemple
pour des films Ge,Si; , déposés sur du silicium, un systéme qui a été largement étudié pour
des raisons technologiques [ref]. Avec un désaccord de réseau de 1%, on arrive dans ce cas a
une épaisseur critique d’environ 10% A, et & une séparation moyenne entre chaque dislocation de
lordre de 400 A [Bean 1992]. Les dislocations sont donc trés éloignées de interface et isolées les
unes par raport aux autres. Une étude du systéme Ge;Sij_;/Si pourra donc étre menée aisément
avec un modeéle d’interface cohérente, comprenant des couches contraintes en épitaxie sur le sub-
strat, Is dislocations intervenant alors comme des perturbations. Cependant, pour des désaccords
paramétriques plus importants, approximativement supérieurs a 2%, la croissance ne se fait plus
couche par couche, mais selon un mode 3D par ilots [Dunstan 1997]. En conséquence, les théo-
ries classiques faisant intervenir I’épaisseur critique ne sont plus applicables. Des dislocations de
misfit permettant de relaxer les contraintes se forment trés rapidement pendant la croissance, ce
qui se traduit par un réseau plus ou moins dense de dislocations, proche de 'interface.

Nous nous sommes intéressés & la caractérisation des dislocations de misfit & 'interface, pour
un réseau trés dense. Le but ici était d’aller au deld des approximations usuelles, et de simuler
une interface réaliste avec une structure de dislocations optimisée, en utilisant des méthodes
de pointe. Le systéme retenu pour cette étude, 5-SiC/Si(001), a été choisi pour de multiples
raisons. Tout d’abord, il présente un intérét technologique évident, étant donné que le carbure de
silicium est considéré comme un matériau au fort potentiel pour de nombreuses applications, en
particulier pour des dispositifs électroniques [Capano et Trew 1997]. De plus, le substrat Si(001)
est un des plus employés pour 1’élaboration de SiC et le systéme 8-SiC/Si(001) a déja été étudié
expérimentalement (Figure 26, partie gauche). Une autre particularité de ce systéme réside dans
le trés fort désaccord de paramétres de réseau entre Si et SiC, égal a 19.73% (en considérant
que a(Si)= 5.4309 A et a(SiC)= 4.3596 A [Levinshtein et al. 2001]). Ceci fait de ce systéme
un modeéle pour ’étude des interfaces entre deux matériaux covalents avec un fort désaccord
paramétrique. Enfin, le fait que le désaccord soit quasiment égal & 20% permet de construire
un modéle périodique de 'interface en empilant des couches 5 x 5 SiC sur des couches 4 x 4
Si (voir Figure 26, partie droite). Avec ces dimensions restreintes, 1'utilisation de méthodes ab
initio, permettant d’obtenir une assurance sur la qualité des résultats ainsi que la détermination
de la structure électronique de l'interface, devient possible, le cofit en ressources informatique
restant toutefois élevé.

Expérimentalement, de nombreuses améliorations restent & apporter pour 1’élaboration de -
SiC, de nombreux défauts microscopiques (micropipes) se formant pendant la croissance, malgré
des progrés constants [Carter et al. 1999]. Il est donc particuliérement intéressant de parvenir
a une caractérisation parfaite de l'interface 5-SiC/Si(001), ce qui n’est pas le cas en ’état ac-
tuel des connaissances. La microscopie haute résolution (Figure 26, partie gauche) montre une
interface abrupte entre les deux matériaux, et & proximité de celle-ci, un arrangement régulier
des dislocations de misfit. Cependant, la structure ainsi que la stoechiométrie du coeur de ces
dislocations restent difficilement accessible par I'expérience. Quelques études par simulation ont
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Fi1G. 26 — Gauche: HREM image d’une interface 3C-SiC/Si(001) [Long et al. 1999]. Droite:
Modeéle utilisé pour représenter l'interface.

déja été réalisées pour cette interface, sur sa stabilité thermique [Chirita et al. 1997] et sur les
étapes initiales de sa formation [Kitabatake 2000], mais ’utilisation de potentiels semi-empiriques
en limite la précision et la portée. Une caractérisation plus précise et compléte de ce systéme
apparait donc nécessaire.
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1 Modélisation

1.1 Modéle

En considérant les parameétres de réseau de Si et -SiC égaux respectivement a a(Si) =
5.4309 A and a(SiC) = 4.3596 A [Levinshtein et al. 2001], le misfit (a(Si) — a(SiC)) /a(Si) a
I'interface est de 19.73%. Dans I’hypothése d’une interface cohérente, une valeur aussi importante
conduit & une contrainte de tension énorme dans les couches de SiC. Ainsi, I’énergie élastique
stockée dans un film SiC cohérent serait environ de 1.6 J/m?/couche. En fait, ’expérience montre
que l'interface est semi-cohérente, la contrainte étant relaxée par la présence d’un réseau de
dislocations coin non dissociées ayant pour vecteur de Burgers b = a(SiC)/2(110), avec les
lignes de dislocations orientées selon les directions [110] et [110] [Wahab et al. 1994, Long et al.
1999, Kitabatake 2000].

Du fait de la valeur particuliere du misfit, approximativement %, la semi-cohérence est obtenue
quand l'espace entre chaque dislocations de misfit est égal a 5b. L’interface SiC/Si(001) est
modélisée en superposant le long de la direction [001] (axe z) un slab p(5 x 5)-SiC(001) (N
couches) avec un slab p(4x4)-Si(001) (M couches) (Figure 26, partie droite). Par la suite, un
systéme d’une taille donnée sera simplement désigné par N/M. Le substrat de silicium impose
le paramétre de réseau, et on utilise la valeur optimisée pour un systéme massif, calculée avec la
méthode choisie.

Une interface infinie est obtenue par l'utilisation de conditions aux limites périodiques, le
long des directions [110] et [110] (axes x et y). Les atomes appartenant aux couches extrémes,
c.a.d la couche SiC supérieure et la couche Si inférieure (Figure 26, partie droite), sont figés au
cours du calcul, soit & des positions idéales du massif, soit & des positions correspondant & une
reconstruction de surface, selon la méthode de calcul retenue. Cependant, afin de parvenir & une
relaxation parfaite de la structure de I'interface, la position relative de ces deux couches rigides
est optimisée au cours du calcul. Dans la pratique, ceci est effectuée de la facon suivante: la
couche inférieure de Si est figée et a chaque pas, (i) on calcule la moyenne des forces atomiques
au sein de la couche de SiC supérieure (ii) cette force est appliquée a tous les atomes de cette
couche. Une fois les structures atomiques parfaitement relaxées, nous avons également réalisé des
calculs supplémentaires en relachant ces contraintes, afin de vérifier l'effet des surfaces rigides
sur 'interface.

1.2 Potentiels semi-empiriques

Dans une premiére partie, nous avons uniquement réalisé des calculs avec des potentiels semi-
empiriques. Ceci permettait d’explorer rapidement un trés grand nombre de configurations, tout
en utilisant des systémes de grande taille, pour lesquels les effets de surface sont négligeables.
Parmi les rares potentiels disponibles permettant de modéliser & la fois Si et SiC, le potentiel
de Tersoff [Tersoff 1989] est sans nul doute le plus performant, en particulier en ce qui concerne
les défauts [Gao et al. 2001]. Les différentes structures atomiques envisagées ont été relaxées
avec une technique de dynamique moléculaire classique, le paramétre de réseau optimisé pour
Si étant a(Si) = 5.43 A. L’espace des configurations atomiques possibles a été exploré avec des
systémes 12/8 et 36/36. Afin d’estimer I'interaction résiduelle entre surfaces et interfaces, nous
avons également utilisé des systémes de taille 50/50.
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1.3 Meéthodes ab initio

Nous avons employé ici une méthode ab initio DFT, similaire a celle décrite dans les deux
parties précédentes, avec deux codes propriétaires [BASIC/JEEP]. Tous les calculs ont été effec-
tués dans l’approximation de la densité locale (LDA) [Kohn et Sham 1965], avec des cutoffs en
énergie de 40 et 160 Ry pour ’expansion en ondes planes des fonctions d’ondes et de la densité
de charge, respectivement. Etant donné le nombre important d’atomes, seul le point I' est utilisé
pour l'intégration dans la zone de Brillouin. Il s’agit ici d’'une approximation tout a fait raison-
nable, si on met en rapport les dimensions latérales de notre systéme, et le fait que de trés bon
résultats sont obtenus pour le silicium massif en considérant un slab 4 x 4 et le seul point I'. On
s’affranchit ici des électrons de coeur grace a des pseudopotentiels non-locaux [Hamann 1989].
Avec ces derniers, le parameétre de réseau de Si calculé est 5.401 A.

A la différence des calculs utilisant des potentiels semi-empiriques, les atomes de surface sont
saturés par des hydrogénes afin d’éviter la présence d’états électroniques indésirables dans le gap
de I’hétérostructure. Nous avons optimisés les distances C-H et Si-H en relaxant complétement
des slabs symétriques comprenant 11 couches de 8 atomes chacune, avec des surfaces saturées.
Pour les calculs de configuration d’interface, deux tailles de systéme, 5/5 et 7/7, ont ete utilisées,
ce qui correspond & des calculs a large échelle comprenant au plus 369 atomes. Pour des raisons
techniques, des conditions aux limites périodiques ont également été appliquées le long de 1’axe
z, avec la présence d’un espace vide (9.1 A pour 5/5, 8.2 A pour 7/7) pour éviter des interactions
non-physiques entre les surfaces de réplicas successifs.

2 Recherche de la configuration stable

2.1 Energie de configuration

Afin de déterminer la configuration la plus stable, nous avons besoin de pouvoir comparer
des énergies. Méme si on restreint la comparaison & des systémes de tailles identiques, plusieurs
problémes apparaissent. D’une part, le nombre d’atomes C ou Si peut étre différent selon la
configuration a linterface. D’autre part, la surface de SiC peut avoir deux terminaisons, Si
ou C. Il n’est donc pas possible d’utiliser ’énergie totale du systéme Fgjqp, la seule accessible
directement par des methodes ab initio, pour cette comparaison. Idéalement, on voudrait pouvoir
utiliser les énergies d’interface. Cependant, comme nous le verrons par la suite, cette quantité est
relativement difficile & calculer pour des systémes de taille réduite. On definit donc une énergie
de configuration F, dans le formalisme grand canonique:

Eo = Egiap — Eg'ic - Eg'i - nSiUSi - nCMC (7)

Egic est I’énergie de la surface SiC du systéme, laquelle est terminée Si ou C selon la configuration
a l'interface et le nombre de couches, tandis que Egi est I’énergie de la surface Si. n5' et n* sont
les nombres d’atomes de silicium et de carbone. Enfin, pS! et u© sont les potentiels chimiques
pour chaque espéce. Concernant la partie Si du systéme, S est égal au potentiel chimique du
silicium massif. Pour la partie SiC, la détermination est plus difficile, car dans ce cas p5' et u©
ne peuvent étre calculés individuellement. Cependant, il est possible d’obtenir un intervalle de
valeurs physiquement accessibles d’une point de vue thermodynamique [Qian et al. 1988]. Les
relations suivantes doivent étre vérifiées simultanément:
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prpC = e (8)
po +ug —AHp = pg© (9)

Ici, les quantités ,ué sont les potentiels chimiques des massifs pour chaque élément, facilement
calculables. A%y est ’enthalpie de formation du carbure de silicium, pour laquelle nous utilisons
la valeur expérimentale 0.72 eV [Kubaschewski et Alcock 1979]. Ces deux relations montrent que
les potentiels chimiques de Si et de C sont reliés, et que le potentiel chimique d’une espéce est
toujours inférieur ou égal au potentiel chimique du massif pour chaque élément. Les intervalles
autorisés sont donc

Boe [up - A (10)

© e [u§ - AHpuS] (11)

€
u €
(u§! — AHy,uf) correspondent & des conditions riches en C (pauvres en Si) et (u§,u§ — AH;)
a des conditions pauvres en C (riches en Si). Les valeurs calculées pour u} sont données dans le
tableau 6: pour les résultats ab initio, nous indiquons les valeurs obtenues d’une part a partir
d’un calcul en massif standard, et d’autre part & partir d’extrapolations en suivant la procédure
proposée par Fiorentini et Methfessel [Fiorentini et Methfessel 1996]. Ceci sera trés utile par la
suite pour déterminer les différentes contributions dans ’équation 7 et I’énergie d’interface. Il est
important de souligner quune trés grande précision est nécessaire pour le calcul des ), étant
donné que des erreurs méme faibles, lorsqu’on les multiplie par un nombre important d’atomes,
peuvent conduire & des résultats erronés.

Tersoff Ab initio
po (eV) ag (A) | po(massif) (Ha) po(lin) (Ha) aq (A)
Si -4.630 5.432 -3.96611 -3.96877 5.401
SiC | -12.374  4.318 -9.64469 -9.65374 4.334

TAB. 6 — Potentiels chimiques et paramétres de réseau optimisés pour Si et 3C-SiC massifs,
calculés avec le potentiel de Tersoff et en ab initio. Dans ce dernier cas, les valeurs obtenues pour
un calcul standard en massif (colonne "massif”) et pour une extrapolation linéaire [Fiorentini et
Methfessel 1996] (column “lin”) sont indiquées pour comparaison.

En utilisant ces énergies de configuration, il est possible de comparer les diverses structures
d’interfaces dans ’approximation d’un slab fini, avec des terminaisons de surface différentes et
des nombres variables de Si ou de C. Dans les sections suivantes, nous discutons de la stabilité
des différentes configurations.

2.2 Systémes steechiométriques

Dans une étude précédente de l'interface SiC/Si(001), Chirita et al. ont proposé un modéle
possible de la structure atomique, sur la base de calculs de dynamique moléculaire avec le po-
tentiel de Tersoff [Chirita et al. 1997]. Les configurations atomiques initiales ont toutefois été
construite a partir de plusieurs hypothéses. Ainsi, il est supposé que le réseau de dislocation
est directement situé & l'interface, que le slab SiC débute par une premiére couche silicium, et
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enfin, que l'interface conserve une steechiométrie parfaite. Cependant, il est difficile de justifier
ces hypothéses & partir des images de microscopie haute résolution disponibles [Long et al. 1999].
Il est par exemple tout & fait possible d’imaginer une interface avec une premiére couche pseu-
domorphique suivie du réseau de dislocations de misfit, de méme que des coeurs de dislocation
reconstruits avec une sous ou sur-steechiométrie en atomes de carbone et/ou de silicium.
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Fi1G. 27 — Premier ensemble de configurations initiales possibles pour linterface. Les cercles
vides (pleins) représentent les atomes de silicium (carbone), et la ligne pointillée la position de
linterface.

Dans notre étude, nous avons pris en compte ces éventualités, et notre recherche de la confi-
guration la plus stable s’est fait de facon trés étendue en considérant d’une part un ensemble
large de géometries initiales, et d’autre part en utilisant la dynamique moléculaire classique avec
le potentiel de Tersoff. Dans un premier temps, seules des interfaces comprenant des couches
complétes ont été considérées. La figure 27 montre 6 configurations initiales possibles. Les deux
premiéres, S1 et S2, sont steechiométriques avec le réseau de dislocations situé directement &
I'interface, avec une premiére couche carbone pour S1 et silicium pour S2 (S2 est la configuration
initiale utilisée dans I’étude théorique citée ci-dessus [Chirita et al. 1997]). P1 et P2 sont deux
configurations comprenant des couches pseudomorphes, le réseau de dislocations de misfit étant
situé sur la seconde et troisiéme couche de SiC, respectivement. Elles sont obtenues en enlevant
une ou deux couches SiC p(5x5), que I'on remplace par une ou deux couches p(4x4). Dans le
cas de couches pseudomorphes, la premiére couche SiC est forcément composée de carbone (au-
trement on ne fait que décaler la position de l'interface). Enfin, nous avons également imaginé la
possibilité d’une ségrégation de carbone & l'interface (carbonisation), avec les configurations C1
et C2.

Les differences d’energie de configuration sont reportees dans le tableau 7. Dans le cas present,
les valeurs calculees sont facilement determinees, I’energie de chaque atome etant une quantite
bien definie avec un modele de potentiel d’interaction interatomique. La configuration S2, etudiee
precedemment par d’autres auteurs [Chirita et al. 1997], est stable, mais n’est pas la solution
ayant l’energie la plus basse. Celle-si est en fait obtenue pour un systeme stoechiométrique et



2. Recherche de la configuration stable 63

Config. | An> | AnC AE, (eV/cell)
C-riche C-pauvre

Sla 0 0 0.0 0.0
S1b 0 0 6.55 6.55
P1 0 -9 16.40 9.92
P2 -9 -9 40.09 40.09
S2 0 0 37.91 37.91
C2 -25 16 63.74 93.26
C1 -25 25 63.88 99.88

TAB. 7 — Differences d’energie de configuration, a partir du potentiel de Tersoff, et variation du
nombre d’atomes de C et de Si, pour le premier ensemble de configurations et un systéme 12/8
(voir la figure 27), la géometrie Sla étant prise comme référence.

une couche de carbone a l'interface, c.a.d. S1. Dans cette configuration, nous avons obtenu deux
structures atomiques differentes, representees sur la figure 28.

Il est important de souligner ici que les deux directions [110] et [110], perpendiculaire &
I'interface, ne sont pas équivalentes du fait de I’empilement particulier des plans (001) dans la
structure cubique diamant. La premiére configuration, Sla, posséde 1’énergie la plus basse sur
tout lintervalle des potentiels chimiques. Le long de [110], des liaisons sont formées entre les
atomes de carbone supplémentaires situés au coeur de la dislocation de misfit et les atomes Si
appartenant a la seconde couche du slab Si(001). Tous ces atomes sont déplacés vers 'interface,
ce qui induit de fortes déformations du réseau. Cet effet est présent en particulier dans le silicium,
moins dur que le SiC. Quelques atomes Si semblent avoir une surcoordination (plus de quatre
liaisons). Le long de [110], la caractéristique principale de Sla est la formation d’un dimére faible
de carbone dans la premiére couche SiC, des deux cotés de la ligne de dislocation. La distance
C-C est réduite a 1.65-1.80 A, ce qui permet une réduction du nombre de liaisons pendantes.
Cette structure est proche du modéle proposé par Long et al. [Long et al. 1999]. La seconde
configuration, S1b, posséde une énergie de configuration supérieure, en exces de 6.55 eV /cellule.
La principale différence avec Sla concerne la direction [110]. Aucune liaison n’est formée entre
les atomes C de la premiére couche SiC et la seconde couche de silicium. On observe plutét une
forte dimérisation de ces atomes de carbone le long de la direction [110] (ceci apparait clairement
sur la vue [110]), avec une distance C-C réduite a 1.44-1.47 A.

A partir du tableau 7, il apparait que la présence de plans de SiC pseudomorphes avant
I'introduction des dislocations de misfit n’est pas favorable, bien que la géometrie P1, avec un
plan pseudomorphe, soit la troisiéme meilleure solution. La ségrégation de carbone & I'interface,
testée avec les deux configurations C1 et C2, améne des énergies de configuration trés élevées.
Ceci est tout a fait en accord avec le fait que la déposition de carbone sur Si(001) ne conduise pas
& des couches de carbone stables, mais plutot & la formation de carbure de silicium, le substrat
fournissant les atomes de silicium [Kitabatake 2000].

De nombreuses informations sur la structure de l'interface sont obtenues & partir de ces
calculs. Premiérement, il n’est pas favorable d’avoir une ou plusieurs couches pseudomorphes
complétes, ce qui tend & indiquer que le réseau de dislocations de misfit est situé a 'interface
et que 1’épaisseur critique ne peut étre définie. Deuxiémement, les configurations de plus basse
énergie comprennent toutes une couche de carbone & 'interface. Ceci s’explique par I’énergie
gagnée par la formation de liaisons SiC, et le plus petit rayon atomique du carbone par rapport
au silicium. Enfin, la minimisation de 1’énergie de configuration est optimale en cas de réduction
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P e L & O

F1G. 28 — Vues de coté selon [110] (gauche) et [110] (droite) de trois configurations relazées de
Uinterface SiC/Si(001). Les sphéres gris clair (noires) représentent les atomes de silicium (car-
bone). Les lignes pointillées indiquent la position des plans atomiques supplémentaires introduits
par les dislocations coins de misfit. Le fait de retirer des atomes de carbone a l'intérieur des zones
délimitées par des ellipses permet d’obtenir la configuration CSS.

du nombre de liaisons pendantes, et plus particuliérement celles associées aux atomes de carbone.
Cependant, cette saturation de liaison pendante se produit via la formation de liaisons entre
des atomes initialement éloignés, et leur rapprochement se traduit par des déformations de la
structure atomique, relativement cotiteuses en énergie. Ceci se verifie surtout pour les liaisons
C-C et C-Si, plus courtes et plus fortes.

2.3 Systémes non stoechiométriques

Les configurations ayant les énergies les plus basses, Sla et S1b, sont obtenues par la réduction
des liaisons pendantes grace a la dimérisation des atomes situés dans le cceur des dislocations.
L’arrangement de ces nouvelles liaisons est cependant éloigné de la géométrie idéale sp?, suite
aux torsions et étirements dans le coeur. En particulier, dans le cas de Sla et S1b, les plus fortes
déformations se situent au niveau des atomes de carbone. Or, les liaisons carbones sont fortement
directionnelles, et il est raisonnable de supposer que de telles déformations vont se traduire par un
colt important en énergie. Nous avons donc orienté notre recherche de la configuration de cceur la
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plus stable vers une réduction du nombre de liaisons fortement déformées impliquant un ou deux
atomes de carbone. Examinons tout d’abord la géométrie S1b. Dans la direction [110] , quatre
des cing atomes C contenus dans ellipse (Figure 28, & gauche) forment deux diméres le long de
[110], le dernier carbone supportant deux liaisons pendantes. Nous avons retiré progressivement
ces atomes, tout en relaxant de la structure a chaque étape. Cette opération permet d’obtenir un
gain substantiel en énergie au final, bien que la réduction ne soit pas linéaire. Nous avons poursuivi
cette approche pour le cceur des dislocations le long de la direction [110] (Figure 28, & droite).
Ainsi, les diméres carbone a l'intérieur de 1’ellipse ont également été successivement enlevés. La
structure finale obtenue aprés cette double opération, représentée sur la figure 29, est beaucoup
plus stable que S1b, avec une différence en énergie de —12.59 eV /cellule (—21.95 eV /cellule) dans
des conditions riches en C (riches en Si). Si initialement, on part de la configuration Sla, et on
retire successivement la ligne d’atomes C le long de [110] et la ligne de dimeéres de carbone le long
de [110], la méme configuration finale est obtenue, avec un gain en énergie de —6.04 €V /cellule
(—15.40 eV /cellule) dans des conditions riches en C (riches en Si).

F1G. 29 — Vues de coté selon [110] (haut) et [110] (bas) de la configuration CSS, la plus stable pour
Vinterface SiC/Si(001). Les sphéres grises (noires) représentent les atomes de silicium (carbone).

Cette configuration, que nous avons nommé CSS (pour Carbon SubStoichiometric), présente
des caractéristiques géométriques remarquables qui explique sa grande stabilité. Le long de la
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direction [110], les liaisons pendantes résultant du retrait des atomes de carbone (dans l’ellipse de
la figure 28, a gauche) sont éliminées par la formation de dimeéres de silicium dont la longueur varie
entre 2.48 et 2.54 A. Si on compare avec Sla, il y a également une réduction des déformations,
car les atomes Si du slab de silicium, qui se trouvaient liés & des atomes de carbone, sont revenus
a des positions proches de celle du massif non perturbé. Dans la direction [110], le retrait de la
ligne de diméres de carbone conduit & une reconstruction du cceur, avec la présence d’un anneau
de 8 atomes, comprenant 7 Si et 1 C. Il est remarquable que la plupart de ces atomes soient
complétement coordonnés, au prix toutefois d’un certain étirement des liaisons, en particulier
pour les atomes de Si de la seconde couche SiC, et au croisement des deux coeurs de dislocations.
Les liaisons Si-Si sont ainsi comprises entre 2.33 et 2.62 A.

Au final, la configuration CSS est la plus stable si on utilise le potentiel de Tersoff. Plusieurs
tentatives de réduction d’énergie supplémentaire ont pourtant été menées. Ainsi, nous avons
successivement essayé de réduire encore le nombre d’atomes de carbone & l'interface, d’opérer
des échanges entre atomes de C et Si dans les coeurs, et aussi de placer des atomes C interstitiels
au sein de ’anneau a 8 atomes de la structure CSS, tout ceci sans amélioration de 1’énergie.

2.4 Reésultats ab initio

Apres avoir exploré plus d’une vingtaine de configurations différentes avec le potentiel de
Tersoff, nous avons ensuite cherché & valider les résultats obtenus avec des calculs ab initio.
Cependant, seules trois géométries ont été testées, a cause de la taille du systéme, et du cott im-
portant en ressources informatiques. Les configurations retenues étaient Sla et S1b, les solutions
stoechiométriques a basse énergie, et CSS, la plus stable.

Sur les trois configurations, seules Sla et CSS se sont avérées stables, S1b relaxant sponta-
nément en Sla. Ceci n’est pas réellement surprenant, les potentiels classiques ayant tendance
a stabiliser artificiellement un grand nombre de structures. Pour Sla et CSS, nous n’avons pas
observé de différences importantes entre les géométries relaxées avec le potentiel et par ab initio.
Tout au plus peut on remarquer une plus grande compacité des cceurs de dislocations pour CSS.
Ainsi, dans la direction [110], les longueurs des diméres de Si sont comprises entre 2.42 et 2.50 A.
Le long de [110], le cceur de la dislocation est formé de liaisons Si dont la longueur varie entre
2.36 et 2.52 A. La relaxation ab initio conduit donc & un anneau a 8 atomes plus compact.

AFE, Tersoff ab initio
(eV/cellule) | 12/8 36/36 | 5/5 7/7
richeen C | -6.04 -6.03 | -5.90 -5.69
pauvre en C | -15.40 -15.39 | -15.26 -15.05

TAB. 8 — Différences d’énergie de configuration entre CSS et Sla, avec différentes méthodes et
tailles de systéme.

Les différences d’énergie entre Sla et CSS sont reportées dans le tableau 8, pour les deux
méthodes et différentes tailles de slab. En dépit des petites tailles de slab utilisées pour les simu-
lations ab initio, il apparait que les différences d’énergie sont déja relativement bien convergées
pour un slab 5/5, avec une variation de 0.2 €V /cellule entre 5/5 et 7/7. Les calculs ab initio
confirment les résultats obtenus avec le potentiel de Tersoff, c.a.d. que la configuration CSS est
la plus stable sur tout l'intervalle possible des potentiels chimiques. De plus, méme dans des
conditions riches en carbone, la différence d’énergie entre CSS et Sla est bien plus large que
I’erreur associée a ce type de calcul.
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L’analyse de la topologie de la configuration CSS fournit plusieurs indications, permettant
de comprendre ce résultat. En effet, le premier ensemble de solutions testées montrait qu’il était
préférable d’avoir des atomes carbone dés la premiére couche SiC & I'interface. Avec le second en-
semble de structures, il est apparu rapidement que des coeurs de dislocations ne comprenant que
des atomes silicium étaient plus stables, car la déformation des liaisons carbones étant trés cot-
teuse en énergie. La configuration CSS remplie au mieux ces deux conditions, avec une premiére
couche SiC d’atomes de carbone, et des coeurs composés essentiellement d’atomes de silicium. Elle
présente aussi la particularité qu’un nombre minimal d’atomes soient sous- ou sur-coordonnés,
grace a la présence d’'un anneau topologique le long d’une direction et de dimeéres de silicium
le long de l'autre. Du point de vue des calculs et de I'analyse structurale, la configuration CSS
apparait donc comme le meilleur candidat pour représenter la structure atomique de l'interface
SiC/Si(001).

En ce qui concerne ’épaisseur critique, il est intéressant de comparer les configurations P1
et CSS. En effet, la premiére couche SiC dans la géométrie CSS est une couche carbone sub-
steechiométrique, et pourrait tout & fait étre obtenue & partir de P1 en retirant une rangée
d’atomes C. Il est donc difficile de définir précisément une épaisseur critique pour ce type d’inter-
face a fort désaccord de parameétre de réseau, caractérisée par des coeurs de dislocations largement
reconstruit. Nos résultats sont toutefois parfaitement en accord avec les résultats expérimentaux
indiquant que le réseau de dislocation est ancré directement & 'interface [Long et al. 1999].

3 Calcul de I’énergie d’interface

3.1 Effet de taille

La trés grande différence de paramétre de réseau entre 3-SiC et Si permet I’étude de I'in-
terface (001) avec des méthodes ab initio, ’espacement entre les dislocations étant environ
a(SiC)/2(110) ~ 154 A. 1l y a donc uniquement 4 (partie Si) et 5 (partie SiC) atomes par
coté (110). Cependant, comme le probléme se trouve étre & deux dimensions, chaque couche de
I’empilement inclut 16 (pour Si) ou 25 (pour SiC) atomes. Le nombre de couches dans I’empile-
ment est donc trés limité. Pour cette étude, nous avons réussi tout au plus a utiliser une interface
constituée d’un slab 7/7, soit environ 300 atoms. Il s’agit d’une taille tout a fait suffisante dans
le cas d’une interface cohérente. Ici, cependant, la présence du réseau périodique de dislocations
coins de misfit induit un champ de déformation de part et d’autre de l'interface. Habituellement,
on considére que ce champ de déformation est important sur une distance de I'ordre de I’espace-
ment entre dislocations [Benedek et al. 2002]. Idéalement, nous devrions utiliser un slab 14/11,
ce qui est hors de portée des capacités de la plupart des supercalculateurs disponibles. Nos cal-
culs les plus longs, réalisés avec un slab 7/7, montre bien en effet que le champ de déformation
n’est pas négligeable aux deux extrémités: en réalisant une relaxation totale, on observe une
légére courbure due & la déformation résiduelle. La contrainte de rigidité des surfaces, utilisée
dans nos simulations, est une approximation nécessaire pour comparer les énergies de configura-
tion. Cependant, cette contrainte se superpose au champ induit par le réseau de dislocations, et
une interaction entre la surface et 'interface est présente au cours du calcul. Cette interaction
dépendra de la structure des coeurs & l'interface, et pourrait modifier la stabilité relative des
configurations, si I’énergie associée est de ’ordre des différences d’énergie constatées.

L’effet de la taille du slab peut étre déterminé de fagon approchée en combinant des calculs
avec potentiel classique et la théorie de 1’élasticité. L’énergie de configuration, définie précédem-
ment par [’équation 7, peut s’écrire comme la somme de quatre termes, différent pour chaque
configuration a:
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Ey(h) = Eq+ E.+ Eq(h) + Eis(h) (12)

Ici, h est la hauteur du slab; E, est une énergie d’adhésion entre les parties Si et SiC indépendante
de h; E. est I’énergie de ceeur des dislocations formant le réseau a Uinterface; F,; est 1’énergie
élastique due au champ de déformation; F;s est I’énergie d’interaction entre surface et interface,
tendant vers zéro pour un slab comprenant un trés grand (infini) nombre de couches. Seuls
trois termes dans 1’équation 12 dépendent de h. E¢;(h) est déterminée en utilisant la théorie de
I’élasticité isotrope et un modéle de réseau de dislocations de misfit & l'interface entre un film
mince de hauter h et un substrat infini [Bonnet et Verger-Gaugry 1992]. Le rayon de coeur des
dislocations [Hirth et Lothe 1982] est supposé égal au vecteur de Burgers b = a(SiC)/2(110), soit
le paramétre de réseau SiC dans le plan de linterface. Une fois déterminé FE; en fonction de h,
on calcule E, pour chaque configuration, en augmentant la hauteur h du slab. E;s est ensuite
obtenue directement & partir de l’équation 12. Ici, ’énergie d’interaction surface-interface est
déterminée séparément pour les deux parties Si et SiC du slab. Nous avons effectué des calculs
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Fia. 30 — Energie d’interaction entre surface et interface en fonction de la taille du slab, pour
les configurations Sla (gauche) et CSS (droite).

L’énergie d’interaction calculée F;; est représentée sur la figure 30, pour les deux configura-
tions, avec en plus les contributions pour chaque partie du slab. La contribution de la partie SiC
est plus importante que celle de la partie Si, pour un méme nombre de couches. Il faut préciser
toutefois que ’espace entre chaque couche SiC est environ 20% inférieur & celui entre les couches
Si, et donc un plus grand nombre de couches SiC est requis pour obtenir des contributions Si et
SiC équivalentes. Par exemple, un slab 10/8 permettra d’avoir un poids identique des contribu-
tions Si et SiC sur FE;,. Il apparait donc normal que la contribution SiC soit plus importante, pour
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un méme nombre de couches. Cependant, ici la différence est trés importante, en particulier pour
la configuration CSS ou I’énergie d’interaction est environ trois fois plus importante pour SiC que
pour Si. Ceci s’explique par la géométrie particuliére de cette configuration. En effet, le coeur de
dislocation le long d’une direction est reconstruit sous la forme d’'un anneau d’atomes, presque
entiérement situé dans la partie SiC du slab. En conséquence, l'interaction surface/interface est
bien plus forte dans la partie SiC.

Nos résultats confirment aussi que le champ de déformation est non négligeable sur une
distance de l'ordre de I’espacement entre dislocations [Benedek et al. 2002], et qu’une taille de
slab idéale pour ’étude de 'interface serait 14/11. En effet, la somme de la contribution SiC avec
14 couches et de la contribution Si avec 11 couches est inférieure a 0.02 eV/cellule, et ce pour les
deux configurations.

Nous pouvons désormais vérifier le bien-fondé de ’approximation des surfaces rigides uti-
lisé pour relaxer les différentes configurations. En supposant que 1’énergie d’interaction surface-
interface est principalement d’origine élastique, il est raisonnable de considérer que cette quantité
peut étre estimé de fagon précise avec des potentiels classiques. Sur la figure 30, on a F;; égale &
0.66 eV /cellule (2.36 €V /cellule) pour un slab 7/7 (5/5) et la configuration Sla, tandis que pour
CSS, Ejs est égale a 0.80 eV /cellule (3.69 €V /cellule) pour un slab 7/7 (5/5). Dans tous les cas,
E;; est inférieure aux différences d’énergie de configuration calculées, ce qui confirme la validité
de l'approximation des surfaces rigides. Nos conclusions concernant la stabilité des différentes
configurations sont donc bien évidemment toujours valables. De plus, en ce qui concerne la com-
paraison entre les deux configurations les plus stables, cette interaction est plus forte pour CSS
que pour Sla, et 'utilisation de systémes plus grands devrait donc accentuer la stabilité de CSS.

3.2 Energie d’interface

A notre connaissance, il n’existe pas de mesures disponibles de 1’énergie d’interface pour
SiC/Si(001). Expérimentalement, il est possible de déterminer I’énergie d’adhésion, reliée a I’éner-
gie d’interface, & partir d’expériences d’adhésion de wafers. Mais un large intervalle de valeurs
peut dans ce cas étre obtenu, étant donné que cette énergie dépend fortement de la terminai-
son de la surface [Pl et Krauter 1999]. Du point de vue des simulations, aucune valeur n’est
disponible. On peut supposer que la taille importante du systéme & considérer, et la difficulté a
extraire cette quantité & partir d’un calcul de slab, sont deux bonnes raisons pour expliquer ce
manque. Une méthode permettant d’obtenir une valeur approchée de cette énergie dans le cas
d’interfaces avec désaccord de paramétre de réseau a été proposée récemment [Benedek et al.
2002]. Cependant, cette technique ne prend pas en compte les possibles reconstructions ou la stce-
chiométrie des coeurs des dislocations de misfit, ce qui est primordial pour 'interface SiC/Si(001)
comme nous ’avons montré ci-dessus.

Es (Ha/at-H) | riche en C pauvre en C
Si(001)-(1x1) “1.12208
C:SiC(001)-(1x1) | -1.14212  -1.12890

TAB. 9 — Energies de surface pour les modéles utilisés dans les calculs de slab, calculées en ab
initio. L’énergie des pseudo-hydrogénes y est incluse.

Afin d’extraire ’énergie d’interface de la configuration CSS, la plus stable, les énergies des
deux surfaces de part et d’autre du slab doivent étre déterminées. En utilisant des méthodes ab
initio, seule ’énergie totale est accessible, et ces énergies de surface ne peuvent étre calculées
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directement. Ici, nous avons utilisé la procédure proposée par Fiorentini et Methfessel, ou le
calcul se faita partir d’une extrapolation sur des slabs de taille croissante. Les surfaces passivées
par hydrogeéne, Si(001)-(1x1) et C:SiC(001)-(1x1), les seules nécessaires pour la configuration
CSS, ont ainsi été calculées. Afin de réduire au minimum les erreurs dues & la simulation, nous
avons utilisé un slab large, de dimension latérale c(4x4), avec un nombre de couches allant
de 7 & 15. Les valeurs des potentiels chimiques obtenues par extrapolation sont proches de
celles déterminées par calcul de Si et SiC massif (tableau 6). Pour garder la cohérence avec le
modele utilisé pour U'interface SiC/Si, chaque atome de surface était saturé par deux hydrogénes
symétriques, ’énergie des pseudo-hydrogénes étant incluse dans les valeurs calculées (tableau 9).
Pour la surface C:SiC(001)-(1x1), la distance C-H optimale est 1.09 A, avec un angle de liaison
FICH de 100.6°. Pour Si(001)-(1x 1), la distance Si-H vaut 1.47 A et 'angle de liaison FISiH 101.4°.
Pour cette derniére, il a été nécessaire d’appliquer des contraintes afin de conserver une structure
dihydride symétrique. En effet, une relaxation totale conduit & une structure dihydride oblique
[Northrup 1991], qui présente I'inconvénient d’occasionner des déformations se propageant assez
profondément dans la surface.

En principe, la détermination de 1’énergie d’interface pourrait étre effectuée avec une tech-
nique d’extrapolation utilisée pour les énergies de surface [Fiorentini et Methfessel 1996]. Ce-
pendant, ici, les tailles de slab accessibles sont bien trop réduites. A cause de l'utilisation de
méthodes ab initio, nous sommes limités a des slabs 5/5 et 7/7. Entre 5/5 et 7/7, I’énergie élas-
tique du champ de déformation des dislocations et l'interaction entre la surface et l'interface
peuvent varier considérablement. En conséquence, la pente et la constante & 'origine obtenue
a partir d’une droite passant entre les énergies totales pour 5/5 et 7/7 seraient trés éloignées
des valeurs asymptotiques. Utiliser la technique d’extrapolation nécessiterait ’emploi de slabs
suffisamment grands pour que la contribution élastique soit constante et l’interaction surface
interface nulle, soit des slabs de taille supérieure & 14/14 par exemple.

Ici, I’énergie d’interface est determinée en considérant uniquement un slab 7/7, et en utilisant
les potentiels chimiques calculés par extrapolation linéaire (tableau 6). Dans ces conditions, nous
obtenons o7 ~ 23.0 (22.6) eV /cellule dans des conditions riches en C (pauvres en C). Cependant,
cette valeur doit étre corrigée, car pour un slab 7/7, 'interaction surface interface n’est pas encore
négligeable. A partir de I'étude de Veffet de taille du slab (voir section précédente), on évalue la
quantité a soustraire a 0.8 €V /cellule (voir figure 30). Enfin, il faut également tenir compte de
I’énergie élastique manquante dans le slab de taille réduite par rapport a une interface infinie. La
différence d’énergie élastique entre un slab 7/7 et un slab infinie est de I’ordre de 0.2 eV /cellule.
La valeur corrigée finale de I’énergie d’interface devient donc oy ~ 22.2 (21.8) €V /cellule (soit
1.58 (1.55) J/m?) dans des conditions riches en C (pauvres en C).

Il est important de souligner ici que la valeur calculée pour 1’énergie d’interface doit étre
utilisée avec précaution. En effet, celle-ci est obtenue par 'utilisation de potentiels chimiques,
lesquels sont délicats & déterminer avec une bonne précision. Ces potentiels chimiques étant
multipliés, des petites différences peuvent conduire a une large variation de 1’énergie d’interface.
Dans ce travail, nous avons choisi de garder une certaine cohérence, et de toujours utiliser les
potentiels chimiques calculés & partir de la technique d’extrapolation, laquelle permet un bon
échantillonage en points-k [Fiorentini et Methfessel 1996].

4 Structure électronique

Les méthodes ab initio, en plus d’offrir une précision accrue par rapport aux potentiels clas-
siques, permettent également de déterminer la structure électronique d’un systéme donné. Cette
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derniére va dépendre de la configuration atomique de U'interface: la présence de défauts de struc-
ture tels que des dislocations de misfit peut s’accompagner d’états d’interface présents dans le
gap d’énergie. Dans le cas d’une utilisation de l'interface pour la fabrication de dispositifs micro-
électroniques, de tels états sont susceptibles de modifier de fagon considérable les performances.
Dans le cas de l'interface SiC/Si(001) et de la configuration la plus stable CSS, nos résultats
indiquent que plusieurs états électroniques dérivés de l'interface ont une énergie comprise dans
la bande interdite, bien que le nombre de liaisons pendantes soit minimal dans ce cas.

LBV (eV) Agap(eV)
Systéme SiC Si  Total
Si massif - 12.08 - -

SiC massif 15.68 - - -
5/5 surf. gelée | 14.67 10.91 15.31 0.50
5/5 surf. libre | 14.65 9.95 14.68 0.96
7/7 surf. gelée | 15.06 11.25 15.57 0.40

TAB. 10 — Largeur de la Bande de Valence (LBV) et gap en énergie (Agqp) en eV des structures
relazées.
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Fi1a. 31 — Densité d’états calculée pour la configuration CSS et un slab 7/7, projetée sur les
couches Si et SiC a Uinterface (haut), comparée a la densité d’états pour Si et SiC massif (milieu
et bas). Les largeurs des bandes Si et SiC, de méme que ’état occupé ayant l’énergie la plus élevée
(HO) et l’état vide ayant l’énergie la plus basse (LU) sont indiquées sur la figure.

On obtient les Largeurs de Bande de Valence (LBV) pour les parties Si et SiC & partir d’un
calcul de slab, en identifiant les états de massifs. Dans le cas d’un slab 5/5, les LBV de Si
et SiC sont plus faibles que celles déterminées & partir d’un calcul massif (Tableau 10). Il est
également intéressant de constater que ’approximation de la surface rigide a une influence limitée
sur la structure électronique de l'interface, les LBV variant trés peu aprés le relachement de la
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F1a. 32 — Isosurface (gris foncé) de l’état occupé le plus élevé en énergie (HO) projeté le long de
[110] (gauche) et [110] (droite). Les sphéres noires (gris clair) représentent les atomes carbone
(silicium). Les atomes de surface sont saturés par des hydrogénes (petites sphéres blanches).

F1G. 33 — Isosurface (gris foncé) de 1’état vide le plus bas en énergie (LU) projeté le long de [110]
(gauche) et [110] (droite). Voir la figure 32 pour plus d’exzplications.
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contrainte. L’augmentation de la hauteur du slab jusqu’a 7/7 conduit & des variations de LBV
de l'ordre de 3%. Dans ce cas, nous estimons que 'erreur due a I’approximation de slab sur les
valeurs propres LDA est de l'ordre de + 0.3 €V. Un slab 7/7 apparait donc suffisant pour obtenir
une bonne description de la structure électronique des parties Si et SiC, et de la perturbation
causée par la configuration a l’interface.

Sur la figure 31, la densité d’états projetée a l'interface est comparée avec celle obtenue dans
les couches Si et SiC éloignées de la surface et de I'interface. Il est clair que plusieurs états sont
situés dans le gap de 'hétérostructure, formant un premier pic important pour une énergie juste
supérieure au bord de bande de la partie Si (indiqué par la fleche sur la figure 31), et un second,
moins marqué, pour des énergies supérieures. En particulier, I’état occupé le plus élevé en énergie
(HO) et I’état vide ayant ’énergie la plus basse (LU) se trouvent dans le gap de l'interface. Leurs
énergies respectives a I' sont supérieures de 0.7 et 1.1 eV au maximum de la bande de valence.
Sur les figures 32 et 33, une visualisation en isosurface montre que ces deux états sont localisés
sur les cceurs des dislocations de misfit. La densité de charge pour I’état HO est essentiellement
sur les atomes formant ’anneau topologique du cceur reconstruit dans la direction [110]. Une
situation inverse est obtenue pour 1’état LU, avec aucune aucune densité sur le cceur dans la
direction [110], et un maximum sur les atomes formant le cceur dans la direction [110]. HO et
LU sont clairement de véritable états d’interface, qui proviennent de la reconstruction des coeurs
de dislocations, et de la grande différence de transfert de charge entre les liaisons Si-Si et Si-C.
Il est important de souligner ici que de tels états n’auraient pu étre déterminés dans le cas d’un
calcul d’interface cohérente, et que la détermination de la structure électronique nécessite une
bonne caractérisation de la structure atomique du réseau de dislocations & 'interface.

Treés peu d’informations sont disponibles concernant la structure électronique de l'interface
SiC/Si(001), en raison de la difficulté d’obtenir une interface bien caractérisée expérimentalement.
Toutefois, on peut noter que la présence d’un pic & 0.8 eV a récemment été mis en évidence par
EELS et XPS [del Pennino et De Crescenzi|. Nos calculs, indiquant la présence d’états d’interface
dans le gap de I’hétérostructure pour des énergies proches, pourraient expliquer ces résultats.

5 Discussion et perspectives

En combinant des calculs atomistiques, ab initio et la théorie de 1’élasticité, nous avons
étudié le systéme [-SiC/Si(001), caractéristique d’une interface entre deux matériaux a fort
désaccord de paramétre de maille, avec un réseau dense de dislocations de misfit. Par rapport
aux parties précédentes, ot 'accent était mis sur la compréhension de mécanismes fondamentaux
concernant la formation, la structure ou la mobilité des dislocations, nous nous sommes attachés
ici & caractériser de la facon la plus compléte possible un systéme trés intéressant tant du point
de vue fondamental (croissance de SiC) que technologique (dispositifs en microélectronique).

Précisement, & 1’aide des potentiels classiques, nous avons calculé un grand nombre de struc-
tures atomiques possibles de l'interface, en considérant I’éventualité de couches pseudomor-
phiques, de carbonisation, de reconstruction et de sur/sous-steechiométrie des cceurs de dislo-
cations. La configuration la plus stable, validée par des méthodes ab initio, permet d’obtenir le
meilleur compromis entre deux effets en compétition: d’'une part avoir des couches de carbone
dés que possible afin de commencer la croissance de SiC, et d’autre part éviter la présence de ces
mémes atomes de carbone au sein des coeurs, o les deformations des liaisons sont les plus fortes.

Un point fort de ce travail se trouve étre 1'utilisation combinée des trois méthodes citées ci-
dessus pour estimer ’effet de ’approximation du slab dans les calculs, et ensuite pour déterminer
I’énergie d’interface. A notre connaissance, il s’agit ici du premier calcul ab initio d’énergie
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d’interface pour un hétérostructure caractérisée par un réseau dense de dislocations de misfit. La
méthodologie développée ici pourrait tout a fait étre employée pour d’autres types d’interfaces.

Enfin, & partir de la connaissance de la configuration atomique de l'interface, nous avons
étudié sa structure électronique, et en particulier la présence et la localisation spatiale des états
situés dans le gap de I’hétérostructure. Il apparait clairement ici que ces états sont associés aux
coeurs reconstruits des dislocations de misfit. A cause de la taille importante du modéle et du
colit important en ressources de calcul, il n’a toutefois pas été possible d’aller beaucoup plus
loin et de déterminer la structure de bande de l'interface par exemple. L’utilisation de méthodes
de type liaisons fortes, moins exigeantes en ressources, permet cette détermination. Il s’agit ici
d’une perspective possible de continuation de ce travail, pour compléter la caractérisation de
I’interface.
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Ou on en arrive a la conclusion générale...c’est & dire en principe ’endroit ou le lecteur (tres)
pressé se précipite pour obtenir & peu de frais la substantifique moelle des travaux décrits tout au
long du mémoire. En effet, le lecteur (trés) pressé sait bien, en vieil habitué de ce genre d’ouvrages,
qu’il devrait trouver la les principaux résultats, exposés sous une forme synthétique. Mais, car
il y a un mais, dont 'apparition est finalement sans surprise vu ’emploi d’un conditionnel et de
l’expression ’en principe’ dans les deux phrases précédentes, mais ce méme lecteur (trop?) pressé
ne trouvera pas ce qu’il cherche dans cette conclusion générale. Oh il ne faut pas comprendre
cela comme une mesure de rétorsion vis & vis de 'empressement du lecteur, I’auteur de ces lignes
s’étant déja souvent rendu coupable du méme méfait. Disons plutot que l'intérét de réaliser
une synthése des résultats en conclusion générale n’est évident que lorsqu’elle n’a pas été faite
auparavant. Or, ici, qu’avons nous? Une collection d’études théoriques sur différents thémes, tous
reliés aux dislocations dans les semiconducteurs, mais suffisamment distincts pour que chaque
partie comprenne sa propre conclusion. D’ou le choix fait ici, en &me et conscience, de ne pas
répéter deux fois la méme chose dans cette conclusion générale.

Je suis bien conscient que cette décision est discutable (d’ailleurs je discute, je discute...).
Méme au risque de me répéter, je pourrais faire preuve de sympathie envers mon ami lecteur, et
reprendre chacun des résultats sous leur forme synthétique, et en rédiger une magnifique litanie.
Mais, cela se traduira inévitablement par une certaine lassitude et une impression de déja-vu
chez le lecteur consciencieux ayant lu chaque conclusion de partie. Il est certains ouvrages qui
finalement dégoivent, car aprés un début enthousiasmant, et un milieu palpitant, succéde une fin
longue et ennuyeuse '. Et pourquoi devrait-on pénaliser ce lecteur consciencieux pour contenter le
lecteur expéditif? Donc ne nous répétons pas, et pas de rappels de conclusion dans la conclusion
générale! Bien siir, cela ne fera pas 'unanimité, il y aura toujours des critiques, comme un lecteur
pressé et frustré par exemple. Il n’est pas toujours facile de rompre avec des conventions bien
établies. Cependant, j'espére que ce lecteur (toujours autant) pressé me pardonnera, et voudra
bien revenir sur chaque conclusion de partie.

Mais je parle, je parle, enfin j’écris, et mine de rien, on obtient déja un texte de longueur
comparable & un rappel de conclusions, qui pourrait presque faire illusion si on n’y prete pas
attention. Passons a la suite, I'indispensable complément des résultats au sein de la conclusion
générale, les perspectives pour poursuivre les études effectuées. En restant dans la méme logique,
il est légitime de se demander s’il est nécessaire de recopier les différentes directions de recherche
précédemment données dans chaque partie. La, je sens comme de la retenue chez toi, ami lecteur.
11 est vrai que faire une conclusion générale sans rappel de résultats ni perspectives, cela revient
& ne pas faire de conclusion du tout. Et bien non, au risque de décevoir les esprits les plus révo-
lutionnaires, il me semble opportun de suggérer des perspectives & ces travaux. Mais attention,
sans recopier ce qui est déja présent a la fin de chaque partie! Je me propose plutot d’essayer de
dégager dans la suite de ce texte quelques grands thémes et orientations impliquant dislocations
et simulations, sur lesquels, selon moi, 'effort de recherche devrait se concentrer dans le futur,
et d’apporter une réflexion personnelle sur certains de ces points.

Techniques a améliorer

Commencons donc par discuter sur les implications de ’augmentation des performances des
calculateurs d’une part, et de ’amélioration des techniques de simulations d’autre part. Ces deux
aspects font qu’il est possible de faire des calculs de plus en plus rapides, avec des systémes de

1. Note bien, ami lecteur, qu’il ne s’agit ici que d’une figure de style. Je ne prétends nullement que ce mémoire
soulévera ’enthousiasme ou te fera palpiter.
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plus en plus gros, et d’examiner des mécanismes de plus en plus complexes. Citius, altius, fortius?
en quelque sorte, pour reprendre une formule chére & I'olympisme. Examinons les conséquences
pour chacun de ses points:

De plus en plus vite!

Disposer de calculateurs de plus en plus rapides permet de faire des simulations de dyna-
mique moléculaire de plus en plus longues. Ceci est trés important pour ’étude de nombreux
mécanismes au sein de la matiére, lesquels peuvent étre associés & des temps relativement longs.
Ainsi, la plupart des réactions chimiques et beaucoup de processus de diffusion se produisent sur
des temps de ’ordre de la micro-, voire de la milliseconde. Prenons comme exemple le mouve-
ment des dislocations partielles dans le silicium. Il est couramment admis que ce déplacement
se produit par un mécanisme activé thermiquement de formation et de migration d’une paire
de décrochements [Bulatov et al. 2001]. Les énergies d’activation mises en jeu sont de I’ordre
de I'éV, ce qui veut dire que méme pour une température élevée de plusieurs centaines de de-
grés, les temps caractéristiques de formation/migration sont de l’ordre de la microseconde. Or,
le temps caractéristique élémentaire d’une simulation de dynamique moléculaire est inférieur &
I'inverse de la plus petite fréquence de vibration du systéme, c.-a-d. de 'ordre de la femtose-
conde. On voit donc qu’il faudrait au moins pouvoir effectuer environ 10° itérations pour obtenir
une microseconde de temps effectif, bien au-dela de ce qu’il est possible de faire actuellement
avec de la dynamique moléculaire classique, sans méme parler d’ab initio. Malheureusement,
le nombre d’itérations croit linéairement avec la puissance des calculateurs, et donc ’améliora-
tion des performances informatiques ne changera pas de sitdt cet état de fait. De plus, comme
la dynamique moléculaire est une technique séquentielle, disposer de calculateurs paralléles ne
change rien. Pour remédier & cette situation, une solution consiste & recourir aux méthodes dites
de Monte Carlo cinétique [Voter 1986], lesquelles permettent de faire varier facilement le temps
de simulation effectif. En contrepartie, il est nécessaire de déterminer par ailleurs les différents
événements possibles et leurs énergies d’activation associées, en utilisant les techniques de re-
cherche des états de transition comme NEB ("Nudged Elastic Band") ou la méthode du dimeére
[Henkelman et Jonsson 1999, Henkelman et al. 2000]. L’inconvénient majeur du Monte Carlo
cinétique est la nécessité de bien prendre en compte tous les événements qui vont déterminer
le comportement dynamique du systéme. Trés récemment, plusieurs autres techniques ont été
développées, regroupées sous le terme de "méthodes de dynamique accélérée". Ces méthodes per-
mettent un gain substantiel en temps de simulation effectif, par le recours a plusieurs artifices,
comme par exemple la modification des hauteurs de barriéres de transition (hyperdynamique),
ou bien encore la dynamique accélérée en température [Voter et al. 2002]. Il est certain que de
telles méthodes, jusqu’ici utilisées essentiellement pour la diffusion, pourraient jouer un role trés
utile dans ’étude de la mobilité des dislocations.

De plus en plus gros!

Disposer de calculateurs de plus en plus rapides permet aussi de faire des simulations avec
des systémes de plus en plus gros. Les simulations atomistiques se situent dans le cadre d’une
approche 'bottom up’, c.-a-d. que 'on va utiliser des systémes élémentaires pour arriver a des
ensembles plus gros et plus complexes. Elle est bien evidemment & 'opposé de ’approche ’top
down’, ol I'on part de systémes larges qu’on cherche ensuite & miniaturiser. Ici, I’atome est le

2. Plus vite, plus haut, plus fort (Le Latin pour les nuls, & paraitre)
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plus petit élément, la brique élémentaire. Le but recherché est de se rapprocher le plus pos-
sible de la réalité, et donc de considérer des systémes de plus en plus larges, de plus en plus
complexes, et comprenant donc de plus en plus d’atomes. Toutefois, n’en déplaisent a beaucoup
d’expérimentateurs accolant fierement ’attribut "nano" & leurs travaux, ceux qui pratiquent les
simulations atomistiques en sont spécialistes depuis fort longtemps...malheureusement. En effet,
bien que les performances informatiques progressent continuellement, il est encore difficile dans
la plupart des cas de pouvoir comparer directement les simulations & ’expérience. Une solution
consiste a privilégier le nombre d’atomes au détriment de la précision, en utilisant par exemple
des potentiels trés simples. Ainsi, périodiquement des articles sur des simulations atomistiques
comprenant des centaines de millions d’atomes apparaissent dans la littérature. Une telle ap-
proche permet de considérer des systémes trés larges, autorisant a prior: la mise en ceuvre de
mécanismes complexes. A ce titre, on peut quasiment parler d’une expérience numérique. Le
probléme de la validation se pose cependant. En effet, pour en arriver a ces centaines de millions
d’atomes, il a fallu simplifier & ’extréme les lois d’interaction entre atomes, et bien souvent, une
seule simulation, sur un temps trés court, est réalisée. Il est donc délicat d’en tirer des conclu-
sions définitives. Méme si ce genre d’approche conserve un intérét certain, il serait fort dommage
qu’elle devienne prédominante par rapport a des travaux sur des systémes bien plus restreints.
D’un point de vue personnel, la seconde solution permet en effet d’analyser bien plus finement
et rigoureusement un mécanisme donné en l’isolant.

De plus en plus complexe!

En disposant de plus de puissance informatique, il est légitime de vouloir utiliser les tech-
niques les plus précises, qui sont bien entendu aussi les plus gourmandes en temps de calcul. Les
méthodes ab initio ont ainsi vu leur usage se généraliser rapidement & tous les domaines de la
physique de la matiére. Le formalisme de la théorie de la fonctionnelle de la densité est stirement
le plus employé, du fait de son excellent compromis entre précision/fiabilité et simplicité de mise
en ceuvre. Concernant les dislocations, ce n’est que depuis une dizaine d’années que I'on dispose
d’études ab initio. Cet usage relativement tardif s’explique par la difficulté a prendre en compte le
champ de déformation & longue portée associé aux dislocations. En plus de la précision/fiabilité
inhérentes & ces méthodes, elles ont un autre avantage si on les compare a des simulations ato-
mistiques avec potentiels empiriques. Elles sont en effet suffisamment précises pour différencier
les propriétés des dislocations dans des éléments divers, comme par exemple entre le silicium
et le germanium, pourtant trés proches. Toutefois, il faut bien avouer qu’actuellement, il n’est
possible de modéliser que des dislocations rectilignes infinies, ou des décrochements. Si on veut
aborder des systémes plus complexes, comme l'intersection de dislocations par exemple, il est
nécessaire de s’en tenir aux potentiels semi-empiriques, avec les avantages et les inconvénients
que l'on sait. L’effort de développer de nouveaux potentiels, plus performants, doit donc étre
soutenu.

On le voit bien, il semble qu’il faille toujours faire des compromis entre la précision & atteindre
et la complexité des mécanismes & étudier. Or, on peut remarquer que bien souvent les régions
nécessitant un traitement précis sont de taille réduite, et que le reste du systéme peut étre décrit
correctement par une méthode moins exigeante. Par exemple, dans le cas d’un systéme décrivant
un ensemble de dislocations, on modélisera seulement les coeurs en ab initio, et le reste avec des
potentiels empiriques. Ce type d’approche, appelé multi-échelle, a été tenté récemment dans le
cas de la fracture, et constitue une direction nouvelle et trés prometteuse dans le développement
de méthodes. Ainsi, Abraham et al ont simulé la propagation d’une fissure dans le silicium,
en mettant en commun trois méthodes [Abraham et al. 1998, Abraham et al. 2000]. La région
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contenant la téte de la fissure, modélisée en ab initio, était elle-méme contenue dans une région
plus importante décrite a 1’aide de potentiels. Enfin, les domaines trés distants de la fissure étaient
représentés par un continuum élastique. Une telle approche pourrait sans nul doute étre tres
bénéfique pour 1’étude des défauts étendus. Des problémes se posent toutefois & 'interface entre
chaque région, et nécessitent un travail commun entre spécialistes de chaque type de méthodes.
De plus, certaines méthodes ab initio ne sont pas trés adaptées. Cependant, il est certain que la
mise au point d’outils multi-échelles constitue une direction de recherche prometteuse.

Thématiques & défricher

Il ne suffit pas de disposer de calculateurs de plus en plus puissants, et de méthodes de
plus en plus adaptées et performantes. Il faut aussi savoir les utiliser & bon escient, et pour les
problémes intéressants. Sans prétendre étre exhaustif, je me propose de dégager dans la suite
de cette conclusion quelques thématiques de recherche impliquant simulations atomistiques et
dislocations, et qui sont encore trop peu abordées malgré un intérét certain, tant du point de
vue fondamental que des applications.

"Dé-isoler" les dislocations

Dans son état standard, un matériau donné ne ressemble que vaguement & la vision parfaite
idéale que l’on peut trouver dans un manuel de cristallographie. En effet, un certain désordre
régne. En premier lieu, le matériau standard se trouve plutdét dans un état polycristallin, avec
une densité plus ou moins importante de joints de grains selon la taille des grains. Ensuite, on y
trouve aussi différents types de défauts ponctuels (lacunes, interstitiels, antisites, impuretés) et
des défauts étendus (dislocations, défauts plans). Toutes ces composantes interagissent entre elles,
ce qui déterminent largement les propriétés élastiques, plastiques, et électroniques du matériau.
Une telle complexité a toujours poussé les expérimentateurs a isoler le plus possible chacune de
ces composantes, pour pouvoir mieux analyser leurs effets respectifs. Ainsi, on peut parfaitement
faire croitre des cristaux monocristallins, ou avec une trés faible densité de défauts. A I'inverse, les
contraintes techniques ont dés le départ restreint les théoriciens a ne considérer que des défauts
isolés et uniques dans les simulations atomistiques. Afin de se rapprocher du comportement réel
du matériau, il est donc nécessaire de réintroduire progressivement toute la complexité due a la
présence de plusieurs types de défauts en interaction. Les thémes de recherche pour lesquels les
simulations atomistiques devraient prendre une importance considérable dans le futur concernent
par exemple l'interaction entre dislocations et défauts ponctuels d’une part, et entre dislocations
et microstructure d’autre part.

Il existe déja des simulations atomistiques de l'interaction entre défauts ponctuels et dislo-
cations, mais en nombre relativement limité. Ceci s’explique par le fait qu’il est parfois difficile
d’utiliser des potentiels empiriques pour ce genre d’étude. En effet, souvent, on s’intéresse a des
impuretés, pour lesquelles il n’y a pas de fonction satisfaisante décrivant les liaisons entre le ma-
tériau et 'impureté. Ou bien la précision nécessaire n’est pas accessible avec ce genre de méthode.
Les méthodes ab initio sont par contre bien adapté a ces problémes, mais la taille nécessaire a la
cohabitation entre défauts ponctuels et dislocations pouvait constituer un obstacle génant. Il est
clair que ces études sont appelées a se développer dans un futur proche. Dans cette optique, cela
permettra de mettre plus en relation les communautés scientifiques "Dislocations" et "Défauts
ponctuels".

Pareillement, trop peu d’études atomistiques de l'interaction entre dislocations et microstruc-
ture ont été réalisées jusqu’a présent. Ceci s’explique en partie par la taille considérable requise
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pour décrire & la fois une dislocation et un joint de grain, qui exclue quasiment l’utilisation de
méthodes ab initio. Mais la raison principale se trouve surtout dans la trés grande complexité du
probléme. En effet, le nombre de configurations possibles est trés élevé, et de plus, la comparaison
avec 'expérience est difficile. Toutefois, il s’agit d’un domaine d’étude certainement appelé a se
développer.

Formation dans les nanostructures

N

Dans ce mémoire sont exposés des travaux sur la formation de dislocations & partir d’une
marche de surface dans un semiconducteur. Cette thématique de recherche découle tout natu-
rellement des développements considérables dans le domaine des nanostructures, et a ce titre,
devient de plus en plus importante. En effet, comme je ’ai expliqué dans la premiére partie, dans
les nanomatériaux, les dimensions réduites donnent un role particulier aux surfaces et interfaces,
lesquelles deviennent des sites privilégiés pour la formation des défauts étendus. I.’étude menée
au laboratoire était restreinte & la formation de dislocations rectilignes. Il faudra bien str la
généraliser, en autorisant la formation d’une demi-boucle de dislocation & partir d’'un défaut de
surface. Bien entendu, une telle étude nécessitera un systéme tellement large que seules des si-
mulations atomistiques avec des potentiels empiriques seront possibles. Néanmoins, les résultats
présentés ici montrent que ’on peut déja obtenir des informations importantes & partir de ces
calculs. La compréhension de la formation des dislocations & partir des interfaces est également
importante, en particulier en ce qui concerne la relaxation des contraintes dans les films minces,
et & ce titre est une autre direction de recherche & privilégier dans le futur.

Propriétés électroniques

La grande majorité des simulations atomistiques de dislocations porte sur les aspects de
structure atomique, de champ de déformation, et parameétres énergétiques. La structure électro-
nique des dislocations est quant & elle bien moins étudiée. Ceci s’explique de plusieurs fagons,
assez reliées les unes aux autres. Tout d’abord, on ne calcule la structure électronique que si on
connait la configuration atomique stable du systéme considéré. Or, il faut bien avouer que ce
n’est que depuis peu de temps que ’on dispose d’informations fiables & ce propos, surtout en
ce qui concerne les semiconducteurs. Ensuite, les méthodes de calcul de structure électronique
sont relativement gourmandes en puissance de calcul. I1 a donc fallu attendre de disposer de cal-
culateurs suffisamment rapides. Enfin, traditionnellement la communauté scientifique spécialiste
des calculs de structure électronique a peu de connections avec la communauté "dislocation".
Ce type de simulation a pourtant un formidable potentiel d’investigations. Premiérement, cela
permet une détermination indirecte des configurations stables, en comparant la structure élec-
tronique calculée avec des expériences de spectroscopie. Deuxiémement, 1’origine de certaines
caractéristiques mesurées, comme les pics de luminescence Di-D4 dans le silicium, serait plus
facilement élucidée. Enfin, des calculs de structure électronique peuvent aider & prédire Deffet
des dislocations sur les propriétés électroniques des matériaux, par la détermination des niveaux
d’énergie résidant dans le gap. La note positive se trouve dans 1'utilisation croissante des mé-
thodes ab initio pour I’étude des dislocations. Ceci améne naturellement & espérer que le déficit
constaté se comblera dans les années a venir.

The end...3

3. Jespére, lecteur pressé, que tu es désormais convaincu que j’ai bien fait de ne pas rappeler les résultats de
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chaque partie. Cette conclusion faisant déja cing pages n’en aurait été que plus longue. En tout cas, je te remercie
de m’avoir lu jusqu’au bout...
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