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I N T R O D U C T I O N G É N É R A L E

Dans les matériaux, la relaxation des contraintes se fait souvent à travers des méca-
nismes irréversibles tels que la nucléation de dislocations et la formation de fissures.
La dominance de l’un de ces deux mécanismes par rapport à l’autre détermine le
comportement mécanique global de l’échantillon.

Dans le silicium à l’état massif, sous l’action d’une sollicitation mécanique, les
contraintes se développent notamment aux niveaux des têtes de fissures pré-existantes
en volume [Rob93 ; Rob94]. Lorsque la déformation atteint la limite d’élasticité, ces
têtes de fissures sont susceptibles de s’ouvrir et de se propager, relaxant par consé-
quent les contraintes. La propagation de dislocations pré-existantes est également sus-
ceptible de se produire. Par ailleurs, la nucléation de nouvelles dislocations est aussi
possible. En fait, les têtes de fissures constituent des sites favorables à partir desquels,
des dislocations peuvent être nucléées. De plus, sous l’action de la contrainte, les mé-
canismes de multiplication de dislocations tels que celui des sources de Frank-Read,
permettent de générer de nouvelles dislocations qui en se propageant peuvent accom-
moder les contraintes.

Les études expérimentales réalisées sur du silicium massif, montrent l’existence de
deux régimes de déformation : régime de haute contrainte/basse température et un ré-
gime de basse contrainte/haute température [Rab10]. Dans le premier régime, l’agran-
dissement des fissures est le mécanisme de déformation dominant. Dans ces condi-
tions, le silicium a un comportement fragile. Cependant, une transition vers la ductilité
est observée lorsque la température augmente. Dans le régime de basse contrainte/-
haute température, la nucléation de dislocations est facilitée et l’émoussement des têtes
de fissure est favorisé, empêchant leur propagation. Ce changement de mécanismes
opérationnels est la raison pour laquelle un changement de comportement mécanique
est observé.

Actuellement, la course à la miniaturisation fait qu’en micro-électronique, les compo-
sants de taille nanométrique à base de silicium sont de plus en plus utilisés. Les études
expérimentales montrent que les propriétés électriques peuvent être considérablement
améliorés, notamment la mobilité des porteurs de charges, lorsque les nano-fils de
silicium sont utilisés dans les transistors [Cha08 ; Chu09 ; Cui03]. Ces derniers sont
considérés comme composants essentiels dans les circuits intégrés. De ce fait, les nano-
fils de silicium sont de plus en plus utilisés comme unité de base dans les composants
électroniques de notre vie moderne.

Par ailleurs, lorsque la taille des échantillons de silicium est réduite jusqu’à l’échelle
du nanomètre, les propriétés mécaniques peuvent être considérablement améliorées
[Men04 ; Kiz05]. En comparaison au silicium à l’état massif, les nano-objets de silicium
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2 introduction générale

sont mécaniquement beaucoup plus stable sous contraintes. En fait, la limite d’élasti-
cité qui peut être atteinte est relativement élevée. Dans certains cas, elle peut atteindre
la limite d’élasticité théorique. Par conséquent, ces nano-objets peuvent supporter des
contraintes élevées avant de se déformer plastiquement ou de rompre.

Cette amélioration s’explique par le fait que la densité des défauts en volume est
réduite [Piz10]. En fait, les fissures et les dislocations sont presque inexistantes, et la
multiplication de dislocations ne peut pas se produire. De plus, en raison des faibles
dimensions, les dislocations sont évacuées rapidement par les surfaces. La nucléation
de nouvelles dislocations et l’ouverture de fissures, doivent s’initier, à priori, à partir
de la surface dont la contribution à la plasticité devient de plus en plus importante
aux basses dimensions. Il est donc important de comprendre les mécanismes de défor-
mation opérationnels et leur dépendance aux différents paramètres.

L’effet de taille auquel nous nous intéressons dans cette thèse est celui de la tran-
sition fragile-ductile observée aux basses dimensions. En fait, expérimentalement à
température ambiante, le silicium à l’état massif a un comportement fragile. Cepen-
dant, les tests de déformation réalisés à la même température sur des échantillons
de silicium de taille nano-métrique, montrent qu’ils peuvent avoir un comportement
ductile [Ös09 ; Kor11 ; Rab13]. Les études menées expérimentalement et en simulation
montrent que cette transition dépend de plusieurs paramètres tels que l’axe de dé-
formation, le mode de déformation, la vitesse de déformation et la température. Ces
travaux montrent une disparité dans les résultats obtenus. Dans certains cas, ces ré-
sultats sont mêmes contradictoires. Par conséquent, la détermination de paramètres
clés contrôlant la transition fragile-ductile aux basses dimensions est cruciale afin de
comprendre ses origines et élucider les mécanismes de déformation mis en jeu.

Récemment, l’avancée technologique des outils expérimentaux permet une meilleur
manipulation des nano-objets. Elle permet également une investigation plus fine de
leurs propriétés mécaniques. Cependant, la compréhension des mécanismes de dé-
formation impliquées dans les premiers stades du régime plastique, requiert une in-
vestigation à l’échelle des atomes avec une résolution temporelle élevée, une tâche
difficilement faisable expérimentalement. Les simulations numériques constituent une
excellente alternative pour entamer une telle étude. Dans cette thèse, nous avons choisi
d’utiliser la dynamique moléculaire comme méthode de simulation à l’échelle des
atomes. Nous l’avons utilisée pour simuler des tests de déformation sur des nano-fils
de silicium. Le silicium est choisi comme matériau semi-conducteur modèle, et pour le-
quel il existe plusieurs potentiels inter-atomiques robustes pour décrire ses propriétés
mécaniques.

L’étude réalisée dans cette thèse fait partie du projet ANR-BiDUL dans lequel le sujet
de la transition fragile-ductile aux basses dimensions est étudié par l’intermédiaire des
simulations numériques et des expériences. Cette thèse porte uniquement sur le côté
simulation de cette étude.
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Dans un premier chapitre, nous dresserons un état de l’art de la plasticité et de la
fracture du silicium. Dans ce contexte, nous discuterons de la transition fragile-ductile
en température et en taille. Nous discuterons également des paramètres pouvant agir
sur la transition fragile-ductile à basses dimensions. Nous finirons ce chapitre en re-
marquant qu’il existe un problème de définition concernant la ductilité et la fragilité à
basse dimension. Une clarification est essentielle avant d’aborder le sujet de la transi-
tion fragile-ductile dans le chapitre 4.

Dans un deuxième chapitre, nous détaillerons les méthodes numériques utilisées
dans cette thèse : la relaxation statique et la dynamique moléculaire classique. Nous
discuterons des potentiels inter-atomiques utilisés à partir de calculs tests servant à dé-
terminer les performances de chaque potentiel et leur fiabilité pour cette étude. Nous
finirons ce chapitre par une description des modèles, de la procédure de déformation
et une présentation des méthodes de visualisation.

Dans un troisième chapitre, nous discuterons principalement de la variation de la
limite d’élasticité en fonction de la température du test de déformation, du poten-
tiel inter-atomique, de l’état de la surface des NFs, de leurs dimensions (hauteur et
diamètre) et de l’axe de déformation. Nous finirons par expliquer pourquoi l’aspect vi-
suel du NF à la fin de la déformation ne permet pas de caractériser son comportement
mécanique.

Dans le quatrième chapitre, nous discuterons comment le comportement mécanique
global pourra être décomposé en mécanismes élémentaires et nous identifions trois
comportements mécaniques : ductile, fragile et intermédiaire. Ce dernier étant ductile
et fragile à la fois. Nous montrerons que la nucléation d’une première dislocation est
à l’origine de ces comportements mécaniques différents.

Dans le cinquième et le dernier chapitre, nous discuterons la dépendance du com-
portement mécanique aux différents paramètres tels la température du test de défor-
mation, l’état de la surface, la hauteur et le diamètre du NF. Cette étude nous per-
met de prouver l’existence d’une transition fragile-ductile dépendante du diamètre du
NF. Finalement, nous introduisons une quantité que nous appelons degré de ducti-
lité, comme une mesure quantitative d’une possible signature d’une transition fragile-
ductile aux basses dimensions.
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Dans ce premier chapitre, nous allons présenter quelques caractéristiques du sili-
cium que nous considérons comme un matériau modèle pour notre étude. Avant de
discuter de la transition fragile-ductile contrôlée par la taille des échantillons, nous
rappelons la transition fragile-ductile contrôlée par la température. Ensuite, nous dis-
cutons de la plasticité du silicium, du rôle des dislocations et de leur dissociation
selon les régimes de contrainte et de température utilisés. Nous discutons aussi du
rôle des dislocations dans la fragilité et les implications de l’émoussement des fronts
de fissures sur la transition fragile-ductile. Nous expliquons pourquoi les nano-fils de
silicium sont des systèmes adaptés à notre étude, puis nous présentons quelques effets
de taille à basses dimensions sur les propriétés mécaniques. Nous finirons ce chapitre
par montrer, en se basant sur la littérature, la disparité des résultats des études faites
sur la transition fragile-ductile et l’influence de plusieurs paramètres.
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1.1 Le silicium : quelques généralités

Dans cette thèse, nous utilisons le silicium sous forme de nano-fils comme matériau
modèle pour étudier, en simulation, la transition fragile-ductile à basses dimensions.
Commençons tout d’abord par présenter quelques généralités et propriétés physiques
du silicium.

Le silicium est un élément chimique de symbole Si, de numéro atomique 14 et
qui appartient à la famille des cristallogènes ; c’est la famille des éléments chimiques
appartenant à la quatorzième colonne du tableau périodique des éléments. C’est un
matériau abondant dans la croûte terrestre et qui n’existe pas à l’état pur mais plutôt
sous forme de composés comme le dioxyde de silicium (SiO2) qui n’est autre que la
silice dans sa forme naturelle, de silicates (SiO4) ou de silice amorphe. Il a été isolé
la première fois en 1823 par Jöns Jacob Berzelius, mais ce n’est qu’en 1854 que Henri
Sainte-Claire Deville l’obtient sous forme cristalline.

Le silicium, dans son état pur et mono-cristallin, est un semi-conducteur intrinsèque.
La théorie des bandes, la théorie avec laquelle le comportement électrique des semi-
conducteurs peut être modélisé, suggère la répartition des niveaux d’énergie en bandes
de valence et en bandes de conduction, séparées par une bande interdite d’énergie Eg

dite énergie de gap. Dans ce contexte, à 0K, tous les électrons occupent la bande de
valence et ne possèdent pas suffisamment d’énergie pour être excités vers la bande de
conduction, et le silicium est dans ce cas isolant. À hautes températures, si l’énergie
fournie est supérieure à l’énergie de la bande interdite (E > ESi

g = 1.1eV), les électrons
peuvent être excités vers la bande de conduction. Le silicium devient alors conducteur.

De plus, la conductivité du silicium peut être contrôlée par dopage et on parle
dans ce cas d’un semi-conducteur extrinsèque. En introduisant des impuretés de type
donneur (par exemple arsenic As) ou accepteur (par exemple bore B) d’électrons dans
la matrice, du silicium dopé négativement (n) ou positivement (p) peut être élaboré
respectivement. En joignant du silicium dopé p avec du silicium dopé n, des jonctions
de type p-n peuvent être élaborées. Actuellement, plusieurs composants électroniques,
massivement utilisés dans le domaine de la micro-électronique moderne, comme les
diodes et les transistors bipolaires à base de silicium, sont fabriqués en utilisant cette
technique d’élaboration de jonction.

1.1.1 Structure cristallographique

À température ambiante, le silicium cristallise en une structure cubique de type
diamant. Cette structure peut être considérée comme une superposition de deux struc-
tures cubiques à faces centrées (cfc d’empilement . . . ABCABC . . . selon 〈1 1 1〉) déca-
lées l’une par rapport à l’autre d’un vecteur ~v = a0

4 [1 1 1] (figure 1.1-a), avec a0 =

5.431Å le paramètre de maille de la structure à l’équilibre [Lid95 ; Hul99]. Dans cette
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structure, les plans denses sont ceux appartenant aux familles des plans {1 1 1} et {1 0 0},
où la plasticité par glissement de dislocations est susceptible de se manifester. Nous
nous intéressons dans cette thèse aux plans {1 1 1} uniquement car dans nos simula-
tions, les dislocations nucléées en début de la plasticité se propagent dans ces plans.

Figure 1.1 – (a) Structure cubique diamant de paramètre de maille a0 = 5.431Å. (b) Vue de
la structure cubique diamant projetée dans la direction [1 1 0] montrant l’empi-
lement . . . ABCABC . . . et l’alternance des plans shuffle set et glide set. Figures
extraites de [Gue12].

Si nous distinguons les atomes des sous-mailles cubiques à faces centrées par des
indices en lettres majuscules et en lettres minuscules, la structure diamant pourra
alors être représentée comme un empilement périodique de plans denses de type
. . . AaBbCcAa . . . (figure 1.1-b). La figure 1.1-b montre la même structure que celle
de la figure 1.1-a, projetée dans la direction 〈1 1 0〉. Dans une telle structure, les dislo-
cations peuvent se déplacer soit dans un plan {1 1 1} situé entre deux atomes éloignés
de même indice (Aa, Bb ou Cc), soit dans un plan {1 1 1} situé entre deux atomes fai-
blement éloignés d’indices différents (aB, bC ou cA) en analogie au cisaillement dans
une structure cfc. Dans le premier cas, la famille des plans {1 1 1} est appelée shuffle
set et dans le deuxième cas la famille des plans est appelée glide set. Selon cette termi-
nologie, utilisée par Hirth et Lothe [Hir82], les dislocations se trouvant dans ces plans
s’appellent dislocations shuffle et dislocations glide.

1.1.2 Propriétés mécaniques

L’étude des propriétés mécaniques d’un matériau se fait généralement par applica-
tion d’une force externe sur un échantillon. Sous l’action de la contrainte, l’énergie élas-
tique emmagasinée dans l’échantillon augmente, tant qu’aucune source de relaxation
des contraintes n’est activée. Deux régimes de déformation peuvent être distingués :
régime élastique et régime plastique.
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Après déformation élastique à température ambiante, le silicium fracture après la
propagation des têtes de fissures préexistantes. Il a un comportement fragile. Pour
étudier la plasticité du silicium et le rôle des dislocations existantes en volume dans
ce régime de température, une pression de confinement peut être appliquée pour em-
pêcher les fissures préexistantes de s’ouvrir. Pendant l’écoulement plastique, les dislo-
cations se propagent pour accommoder les contraintes. Dans ce cas, le silicium a un
comportement ductile.

La différence de comportements mécaniques est visible sur les courbes contrainte-
déformation de la figure 1.2. Dans le cas d’un comportement fragile, la contrainte
augmente linéairement en fonction de la déformation pendant le régime élastique.
Nous observons ensuite une déviation de la linéarité causée par la propagation des fis-
sures qui accommodent légèrement la déformation. Lorsqu’une fissure traverse com-
plètement le système, l’échantillon finit par fracturer sans déformation considérable
(faibles déformations à la fracture). Dans le cas ductile, la contrainte suit une tendance
similaire d’augmentation pendant le régime élastique. La déviation de la linéarité est
dans ce cas due à la propagation des dislocations. Dans le régime d’écoulement plas-
tique, les dislocations se propagent dans le système, se multiplient grâce à des sources
de type Frank-Read ou Bardeen-Herring et l’échantillon se déforme par cisaillement
sur les plans de glissement. Après cisaillement intensif, marqué par une déformation
élevée, l’échantillon finit par rompre.

Figure 1.2 – Courbes contrainte-déformation modèles pour un cas de comportement fragile
(en bleu) et un cas de comportement ductile (en rouge).
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1.2 La plasticité et la fracture du silicium

Les propriétés physiques d’un matériau cristallin dépendent de plusieurs facteurs
comme la concentration des défauts dans la structure. Les défauts peuvent être de
dimension 0, comme les lacunes ou de dimension 1 comme les lignes de dislocations
ou bien de dimension 2 comme les défauts d’empilement.

La déformation plastique dans un cristal peut être due à plusieurs mécanismes,
consistant tous en un déplacement irréversible de la matière ; par exemple une diffu-
sion individuelle d’atomes ou un mouvement collectif comme pour les dislocations.
Nous nous intéressons uniquement dans cette thèse au cas de la dislocation, qui est
le médiateur principal à travers lequel l’énergie élastique emmagasinée est relâchée
durant le régime plastique.

De nos jours, il existe plusieurs techniques qui permettent d’observer les disloca-
tions et d’étudier leurs rôles dans la déformation du matériau. Mais autrefois l’exis-
tence de ces défauts linéaires n’était qu’un postulat. En fait, Orowan [Oro34], Polanyi
[Pol34] et Taylor [Tay34] ont postulé séparément, en 1934, l’existence des dislocations
pour expliquer le décalage entre les contraintes de cisaillement expérimentales et celles
théoriques, calculées auparavant en 1926 par Frenkel [Fre26].

1.2.1 Caractère des dislocations

Une dislocation est caractérisée par un vecteur de Burgers ~b et une ligne de disloca-
tion qui définissent ensemble un système de glissement. Dans un cristal, le vecteur de
Burgers correspond au vecteur joignant deux positions atomiques proches dans le ré-
seau cristallin. Une méthode pour retrouver ce vecteur consiste à construire un circuit
fermé autour de la dislocation dans le cristal contenant la dislocation et à le comparer
au même circuit construit dans le cristal parfait (figure 1.3). La différence entre les
deux circuits construits correspond au vecteur de Burgers. En ce qui concerne la ligne
de dislocation, elle constitue la frontière, dans le plan de glissement, entre la partie du
cristal balayée par la dislocation durant sa propagation et la partie intacte du cristal.

Le caractère d’une dislocation est défini à partir de l’angle entre le vecteur de Bur-
gers de la dislocation et sa ligne. Ainsi, trois types de dislocations peuvent être distin-
gués : coin (figure 1.4-a), vis (figure 1.4-b) et mixte (figure 1.4-c).

Dans le cas d’une dislocation coin, la ligne de dislocation est perpendiculaire au
vecteur de Burgers, dans le cas d’une dislocation vis, la ligne est parallèle au vecteur
de Burgers et pour une dislocation à caractère mixte, la ligne a une composante coin
et une composante vis.

Dans certains métaux, les boucles de dislocations sont quasiment elliptiques et ces
trois caractères de dislocations peuvent être observés (figure 1.5-a). Cependant, dans
le silicium, à cause des barrières de Peierls élevées, les boucles de dislocations ont une
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Figure 1.3 – Détermination du vecteur de Burgers. (a) Circuit de Burgers fermé (MNOPQ)
construit autour du cœur d’une dislocation. (b) Le même circuit est construit
dans le cristal parfait. Le vecteur qui apparait dans le cristal parfait entre le point
initial (M) et le point final (Q) correspond au vecteur de Burgers. Figures extraites
de [Hul01].

Figure 1.4 – Caractère coin (a), vis (b) et mixte (c) d’une dislocation. (a) Dans le cas d’une
dislocation coin, le vecteur de Burgers est perpendiculaire à ligne de dislocation
(ligne rouge). (b) Dans le cas d’une vis, le vecteur de Burgers et la ligne de dis-
location (ligne rouge) sont parallèles. (c) Dans le cas de la dislocation à caractère
mixte montré ci-dessus, le vecteur de Burgers a une composante purement vis au
niveau de A et une composante purement coin au niveau de C. Sur une position
intermédiaire B sur la ligne de dislocation, cette dernière a un caractère mixte.
Figures extraites et adaptées de [San10].
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forme hexagonale. Les images de microscopie électronique en transmission (figure 1.5-
b) montrent que les boucles hexagonales de dislocations sont constituées de segments
de dislocations à caractères vis et de segments de dislocations à caractère 60° (l’angle
entre le vecteur de Burgers de la dislocation et sa ligne).

Figure 1.5 – Boucles de dislocations dans (a) l’aluminium et (b) dans le silicium. (a) Dans
l’aluminium les boucles sont presque elliptiques et les dislocations ont un carac-
tère mixte. (b) Dans le silicium, les boucles ont une forme hexagonale et deux
caractères sont visibles, vis et 60°. Figures extraites et adaptées de [Hul01].

Jusqu’à présent, toutes les dislocations présentées, sont dites parfaites car elles pré-
servent l’ordre d’empilement dans le cristal (. . . AaBbCc . . . pour le silicium). Mais,
sous certains conditions de température et/ou de contrainte, une dislocation parfaite
de vecteur de Burgers ~bp peut se dissocier en deux dislocations partielles de vecteurs
de Burgers ~b1 et ~b2, appelées partielles de Shockley et séparées par un défaut d’em-
pilement (figure 1.6). En fait, la dissociation (~bp → ~b1 + ~b2) est favorable lorsque le
critère de Frank est vérifié. Sachant que l’énergie d’une dislocation est proportionnelle
au carré de son vecteur de Burgers, ce critère s’écrit comme suit :

b2
p > b2

1 + b2
2

Dans le silicium, les dislocations parfaites (vis et 60°) glissent dans un plan {1 1 1}

et sont alignées dans la direction cristallographique 〈1 1 0〉. Les observations expéri-
mentales des dislocations parfaites dissociées montrent que les partielles de Shockley
glissent aussi dans un plan {1 1 1}, qu’elles sont alignées suivant la direction 〈1 1 0〉 et
qu’elles ont des vecteurs de Burgers alignés suivant 〈1 1 2〉, formant un angle de 30°
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Figure 1.6 – Dissociation d’une dislocation parfaite de vecteur de Burgers 1
2 〈1 1 0〉, en deux

partielles de Shockley 1
6 [1 2 1] et 1

6 [2 1 1]. Représentation schématique de deux
plans atomiques {1 1 1} (a) Les sphères en pointillées correspondent aux atomes
du plan inférieur. (b) Disposition des plans atomiques après le passage de la
partielle 1

6 [1 2 1] et (c) après la passage de la seconde partielle 1
6 [2 1 1]. Les flèches

représentent les vecteurs de Burgers des différentes dislocations. Figure extraite
de [God04c].

ou de 90° * avec la ligne de dislocation. La réaction de dissociation d’une dislocation
parfaite s’écrit alors comme suit :

1

2
〈1 1 0〉 →

1

6
〈1 2 1〉+

1

6
〈2 1 1〉

1.2.2 Nucléation de dislocations

Dans le silicium massif, et sous l’action d’une contrainte externe, les dislocations
préexistantes en volume peuvent être déplacées. Mais il est aussi possible que de nou-
velles dislocations soient nucléées en volume ou bien à partir des surfaces. Pour cela,
une énergie doit être fournie pour franchir la barrière d’énergie associée à la nucléation
[Piz10]. Depuis la surface, la nucléation d’une dislocation est favorable, notamment à
partir d’une rugosité, comme une marche, qui se comporte comme un défaut concen-
trateurs de contrainte [God02 ; God04b ; God06 ; God09a]. Pour illustrer l’importance
des marches et des rugosités de surface durant les premiers stades de la plasticité,
Brochard et al. [Bro00a ; Bro00b] ont démontré, dans les métaux, qu’un cisaillement
élastique se produit au voisinage de la marche avant la nucléation. Ce cisaillement
correspond, dans le modèle de Frenkel, au point d’instabilité du cristal, c’est-à-dire la
limite d’élasticité théorique du matériau. En fait, les contraintes concentrées au niveau

*. Les dislocations partielles de caractère 90° sont en fait des dislocations coin, mais cette dénomination
est réservée aux dislocations parfaites.
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de la marche induisent un écartement entre les plans de glissement susceptibles d’être
activés, facilitant dans la suite la nucléation depuis ce site.

Il faut noter qu’à température nulle la contrainte qu’il faut appliquer pour initier la
nucléation est élevée, elle est égale à la limite athermique. À ce niveau de contrainte,
les barrières d’énergie s’effacent tout au long de la marche de surface. Dans ce cas,
la ligne de dislocation a tendance à être rectiligne [Hir07] (figure 1.7-a). Lorsque la
température est non nulle, un embryon de dislocation se forme localement sous l’effet
de l’agitation thermique. Sous l’effet de la tension de ligne, il est énergétiquement
plus favorable que la ligne de dislocation prenne la forme d’une demi-boucle [Hir07 ;
Bro10] (figure 1.7-b). Néanmoins, plus la dislocation ressent la résistance du réseau,
plus elle a tendance à s’aligner suivant les vallées de Peierls. Selon la profondeur des
vallées, la demi-boucle prend une forme plus ou moins elliptique (cas d’un métal aux
faibles vallées de Peierls, figure 1.5-a) ou hexagonale (cas du silicium, figure 1.5-b).

Figure 1.7 – Aspect de la ligne de dislocation (a) linéaire à température nulle et (b) sous forme
d’une boucle à température non nulle. Les atomes sont colorés selon le critère de
centro-symétrie †. Les atomes du massif ne sont pas montrés pour bien visualiser
les lignes de dislocations. Figures extraites de [Hir08b].

1.2.3 Régimes de déformation

Selon les températures et les contraintes appliquées au silicium, deux régimes de dé-
formation peuvent être distingués ; un régime de basses températures/hautes contraintes
et un régime de hautes températures/basses contraintes.

†. Dans les structures cubiques à faces centrées, les premiers voisins de chaque atome ont une position
symétrique par rapport à l’atome centrale. La centro-symétrie des atomes des surfaces ou des atomes des
défauts en volume est brisée, ils ont alors une coloration différente que celles des atomes du massif.
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1.2.3.1 Régime de basses températures/hautes contraintes

À température ambiante, le silicium à l’état massif est fragile. Pour étudier sa dé-
formation dans le régime de basses températures/hautes contraintes, une pression hy-
drostatique élevée doit être appliquée pour empêcher l’ouverture et la propagation des
fissures. Cependant, la composante hydrostatique de la contrainte doit rester inférieure
à 12GPa pour éviter la transformation en phase β-tin du silicium sous compression.
On remarquera également que la pression hydrostatique peut modifier l’énergie des
cœurs des dislocations [Piz09]. Les observations de microscopie électronique en trans-
mission montrent alors que dans le régime de basses températures/hautes contraintes,
les dislocations sont des parfaites non dissociées. Les dislocations sont donc situées
dans les plans {1 1 1} du shuffle set [Rab01b ; Rab01a ; Rab10 ; Rab00]. En effet, la propa-
gation des parfaites dans le glide set est énergétiquement défavorable car elle requiert
la rupture de trois liaisons atomiques par atome, alors que dans le shuffle set la rupture
d’une seule liaison atomique par atome est nécessaire. De plus, la formation d’un dé-
faut d’empilement stable dans les plans du shuffle set n’est pas possible [Kax93] et par
conséquent aucune dissociation dans ces plans ne peut avoir lieu.

1.2.3.2 Régime de hautes températures/basses contraintes

Dans le régime de hautes températures/basses contraintes, la nucléation et la propa-
gation des dislocations partielles sont facilitées [God09b]. Les observations expérimen-
tales montrent que les dislocations parfaites sont dissociées ; elles se situent donc dans
les plans {1 1 1} du glide set. Les caractères de ces dislocations partielles dépendent du
caractère de la dislocation parfaite qui se dissocie. En fait, les études montrent qu’une
dislocation parfaite vis se dissocie en deux dislocations partielles, toutes les deux de
caractère 30°, alors qu’une dislocation parfaite 60° se dissocie en deux dislocations
partielles, de caractères 30° et 90°.

1.2.3.3 Transition shuffle-glide

Nous avons vu jusqu’à présent que dans le régime de basses températures/hautes
contraintes les dislocations se propagent dans les plans {1 1 1} du shuffle set, alors que
dans le régime de hautes températures/basses contraintes, les dislocations se pro-
pagent dans les plans {1 1 1} du glide set.

La transition du régime shuffle au régime glide est marquée par un changement
de la nature des dislocations et des plans de glissement où elles se propagent. Selon
Pizzagalli et al. [Piz08], la transition entre les modes shuffle et glide pourra être expliquée
par la dissociation des dislocations parfaites shuffle en dislocations partielles glide. En
principe, au-dessus d’une température seuil, la dissociation des dislocations parfaites
devient énergétiquement favorable.



16 état de l’art

1.2.4 Transition fragile-ductile

Dans un matériau fragile comme le silicium, lorsque la contrainte atteint la contrainte
de rupture critique (σ = σtension

c ), les liaisons atomiques en tête de fissures préexis-
tantes se brisent, les fronts de fissure se propagent et des surfaces de clivage se forment.
Dans les matériaux ductiles, lorsque la contrainte atteint la contrainte de cisaillement
critique (σ = σcisaillement

c ), soit la propagation des dislocations préexistantes est facilitée,
soit la nucléation des dislocations en tête de fissure est activée favorisant l’émousse-
ment. La dominance des mécanismes de ductilité ou de fragilité détermine le compor-
tement global du matériau. Une étude réalisée par Ogata et al. [Oga04] montre que pour
les métaux le rapport σcisaillement

c /σtension
c est faible en comparaison aux céramiques. La

même étude montre que la tendance d’un métal à être ductile augmente lorsque le
rapport σcisaillement

c /σtension
c diminue ; la contrainte de cisaillement critique est atteinte

avant la contrainte de rupture critique et par conséquent, la dissipation de l’énergie
élastique emmagasinée se fait préférentiellement par cisaillement et propagation des
dislocations.

À l’état massif et à température ambiante, le silicium est fragile. Ce comportement
est principalement dû à la nature covalente et très directionnelle des liaisons atomiques
dans le silicium et qui sont donc très "rigides". De ce fait, les dislocations ressentent
une force de frottement importante créée par le réseau cristallin. Pour pouvoir les dé-
placer, la barrière de Peierls doit être franchie. En l’absence d’une contrainte ou d’une
température suffisamment élevée pour franchir la barrière d’énergie, les dislocations
ont tendance à rester immobiles et alignées dans les vallées de Peierls. Le seul méca-
nisme qui pourra alors relaxer les contraintes est celui de la propagation des fissures
et le silicium a dans ce cas un comportement fragile. Cependant, les études expéri-
mentales révèlent l’existence d’un mode de déformation ductile dans deux cas : (ii)
lorsque la température du test de déformation est au-dessus d’une température cri-
tique Tc appelée température de transition fragile-ductile (BDT-T pour Brittle-Ductile
Transition Temperature) et (ii) lorsque la taille de l’échantillon déformé est au-dessous
d’une certaine taille critique.

1.2.4.1 En température

Expérimentalement, l’étude de la transition fragile-ductile dépendante de la tempé-
rature dans le silicium se fait sur des échantillons contenant des fissures. Sous l’action
d’une sollicitation mécanique externe, le comportement de la fissure est étudié en fonc-
tion de divers paramètres tels que la température. Lorsque la propagation de fissures
est le mécanisme dominant, on dit que le silicium a un comportement fragile. Dans les
autres cas, notamment ceux où les dislocations sont responsables de la relaxation des
contraintes, on dit que le silicium a un comportement ductile.

En fait, lorsque la température du test de déformation est au-dessus de la tempéra-
ture de la transition fragile-ductile, la nucléation des dislocations partielles est favori-
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sée, notamment à partir des têtes de fissures pré-existantes. Cette nucléation permet
d’accommoder les contraintes qui se développent dans le système et de relaxer celles
qui se concentrent au niveau des fronts de fissure. Ce phénomène est connu sous
le nom de dislocation shielding ou émoussement ; nous y reviendrons plus loin. Par
ailleurs, l’augmentation de la température favorise les mécanismes de multiplication
de dislocations [Hir82] et le mécanisme de double décrochement à travers lequel une
dislocation se déplace d’une vallée de Peierls à l’autre. Il apparait donc que l’augmen-
tation de la température augmente la mobilité des dislocations, relaxant les contraintes.
La déformation du silicium est alors ductile.

Nous notons que dans le silicium, la transition fragile-ductile en température est
abrupte, elle se manifeste par une augmentation de la contrainte à la fracture (frac-
ture strength/ fracture energy) et de la ténacité lorsque la température augmente [Ös09 ;
Ger09 ; Rab13]. Cette transition s’étend sur un intervalle de quelques Kelvins [Hir91 ;
Rob93 ; Rob94] alors que dans les métaux, cette transition est plutôt graduelle et
s’étend sur un intervalle d’environ 100K.

L’émoussement ou dislocation shielding est un phénomène subi par la fissure lorsque
des dislocations sont nucléées depuis son front avec une configuration spécifique. Dans
ce cas, nous disons que la fissure s’émousse. Ces dislocations atténuent l’intensité
effective du champ de la contrainte autour de la fissure pré-existante, d’où elles sont
nucléées. Par conséquent, la propagation de la fissure est inhibée.

Utilisant la méthode de tomographie électronique, Tanaka et al. [Tan08a] ont montré
l’existence des dislocations nucléées à proximité du front de la fissure. Leurs résultats
suggèrent que, suite à la nucléation et à la propagation de dislocations, les fissures
s’émoussent et arrêtent de se propager. Dans ce cas, le matériau a tendance à se défor-
mer plastiquement par l’intermédiaire de dislocations. Ce comportement correspond
à la ductilité.

La plupart des études expérimentales [Sca99 ; Hir91 ; Rob93 ; Rob94 ; Mic99 ; Mic01]
et numériques [Bue05 ; Tha11b ; Tha11a ; Bit08 ; Zhu04 ; Hua09], dans lesquelles on
s’intéresse à caractériser la transition fragile-ductile dépendante de la température,
traitent le sujet des fissures et de leur interaction avec les dislocations dans un contexte
d’un modèle à deux dimensions. Dans ces modèles, le front de la fissure est supposé
infini et introduit artificiellement avant qu’une déformation ne soit appliquée. Dans
ces travaux, l’ouverture des fissures en mode I est souvent étudiée.

Selon Roberts et al. [Rob93 ; Rob94], les dislocations nucléées depuis le front d’une
fissure peuvent être de deux types :

— les dislocations qui inhibent la propagation de la fissure. Celles-ci se propagent
en amont du front de fissure et interagissent avec le champ de contrainte de cette
dernière de manière à réduire l’intensité effectif du champ. Elles sont appelées
shielding dislocations.
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— Les dislocations qui favorisent la propagation de la fissure, celles-ci interagissent
avec le champ de contrainte de la fissure de manière à augmenter l’intensité
effective du champ. Elles sont appelées anti-shielding dislocations.

Ces deux types de dislocations sont soit préexistantes et se déplacent sous l’effet de
la contrainte appliquée qui se concentre au niveau du front de la fissure [Bit08], soit
elles sont nucléées de manière homogène ou hétérogène depuis le front de la fissure.
La nucléation homogène est une nucléation prenant lieu sur un front de fissure non
"défectueux", alors que la nucléation hétérogène prend lieu sur un défaut (marche par
exemple) sur le front de la fissure.

Dans une étude numérique réalisée par Zhu et al. [Zhu04], les auteurs montrent
qu’une nucléation homogène en mode I est peu probable. Une nucléation hétérogène
est énergétiquement plus favorable. Par ailleurs, Tanguy et al. [Tan08b] montrent que
pour qu’une nucléation homogène soit favorisée, une faible composante d’ouverture
de la fissure en mode III doit être appliquée pour briser la symétrie du front de la fis-
sure. Les mêmes auteurs montrent aussi que la nucléation d’une première dislocation
modifie l’aspect du front de la fissure et crée sur ce dernier des marches, qui facilitent
les événements de nucléation hétérogène subséquents.

Finalement, dans leur étude, Huang el al. [Hua09] montrent que la nucléation de
dislocations, l’amorphisation de la structure atomique autour de la tête d’une fissure
et la propagation de la fissure sont trois mécanismes concurrents. Ce résultat suggère
que la nucléation des dislocations est un mécanisme essentiel dans la propagation de
la fracture.

L’étude du rôle des dislocations dans la fissuration est particulièrement intéressante
dans le contexte de la transition fragile-ductile contrôlée par la température. En fait, la
température de la transition fragile-ductile peut être diminuée et la ductilité peut se
manifester à des températures plus faibles lorsque le taux d’émoussement augmente
[Sca99 ; Mic99 ; Mic01]. En effet, le taux d’émoussement dépend du taux de nucléation
et de la mobilité des dislocations :

Taux de nucléation des dislocations : il dépend du nombre de sources sur le front
de la fissure ; si le nombre de sources est élevé, alors à une déformation donnée,
la probabilité de nucléer des dislocations est élevée. Ceci implique que les échan-
tillons de silicium massif contenant des fronts de fissures "non défectueux" ont
une température de transition fragile-ductile élevée en comparaison aux échan-
tillons contenant des fronts de fissures "défectueux".

Mobilité des dislocations : l’augmentation de la mobilité des dislocations a le même
effet que celui de l’augmentation du nombre de sources. En fait si les dislocations
(shielding dislocations) s’éloignent rapidement du front de la fissure, l’énergie élas-
tique est relâchée à un taux suffisamment élevé pour pouvoir accommoder les
contraintes. Dans ce cas, la température de la transition fragile-ductile est trans-
latée vers des températures plus basses.
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La nucléation et la propagation permettent de relâcher l’énergie élastique emmaga-
sinée. Cependant, la quantité d’énergie relâchée est en compétition avec la quantité
d’énergie qui s’accumule dans le système et qui dépend de la vitesse de déformation.
En effet, une vitesse de déformation élevée augmente rapidement la contrainte au
niveau des fronts de fissures, menant à leur ouverture, et par conséquent favorise la
fragilité. Dans ce cas, pour contrebalancer l’augmentation en énergie, des températures
élevées sont nécessaires pour favoriser la nucléation et la propagation des dislocations.
La température de la transition fragile-ductile est alors translatée vers des tempéra-
tures élevées. L’équilibre entre le taux de nucléation et la mobilité des dislocations
d’une part et la vitesse de déformation d’autre part va déterminer quel mécanisme
dominera pendant la relaxation plastique, le comportement mécanique global et la
température de la transition fragile-ductile.

1.2.4.2 En taille

Une transition de la fragilité vers la ductilité peut aussi avoir lieu lorsqu’à tempé-
rature fixée les dimensions de l’échantillon de silicium, particulièrement le diamètre
lorsqu’il s’agit de piliers, sont réduites pour atteindre une taille nanométrique. On
remarquera que la transition fragile-ductile en taille est de nature différente de la tran-
sition fragile-ductile en température. En effet, dans les études que nous allons mention-
ner, les échantillons sont à priori initialement dépourvus de fissures. Ces dernières se
forment en volume par l’intermédiaire de mécanismes que nous évoquerons dans les
paragraphes suivants. Quant aux dislocations, elles sont probablement, le plus sou-
vent, nucléées depuis les surfaces de l’échantillon. En ce qui concerne les définitions,
dans ces études, on dit que le silicium a un comportement fragile lorsque des cavités
se forment en volume, donnant naissance à des têtes de fissures. Les fissures ainsi
formées sont souvent mobiles, elles se propagent à travers le système et relaxent les
contraintes. On dit que le silicium a un comportement ductile en absence de cavités
en volume et lorsque les mécanismes de nucléation et de propagation de dislocations
sont dominants.

Des tests de compression à 200◦C, sur des piliers de silicium orientés suivant 〈1 2 3〉
[Rab13], montrent que la déformation de piliers de 880 nm de diamètre est ductile
(figure 1.8-a), avec la formation de plusieurs marches à la surface dues à la nucléa-
tion et propagation des dislocations sur plusieurs plans de glissement parallèles. Les
mêmes auteurs montrent que des piliers de diamètres 2000 nm (figure 1.8-b) déformés
à la même température sont plutôt fragiles combinant la fracture par fissuration et la
formation des marches à la surface. Ces dernières sont toutefois moins nombreuses,
indiquant une diminution du degré de ductilité. Selon Rabier et al. [Rab13], la diminu-
tion de la taille des piliers n’a pas d’effet remarquable sur les limites d’élasticité, et les
auteurs argumentent que cette transition ne peut être due qu’à une augmentation de
la contrainte à la fracture.
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Figure 1.8 – Transition fragile-ductile due à la diminution du diamètre des piliers en compres-
sion. Selon Rabier et al., les tests de compression réalisés à 200◦C montrent que les
piliers de silicium d’axe 〈1 2 3〉 et de diamètre (a) 880 nm ont un comportement
ductile et ceux de diamètre (b) 2000 nm ont un comportement fragile. Östlund et
al. trouvent qu’à température ambiante les piliers de silicium d’axe 〈1 0 0〉 et de
diamètre (c) 310 nm ont un comportement ductile et ceux de diamètre (d) 400 nm
ont un comportement fragile. Les figures (a) et (b) sont extraites de [Rab13], (c)
et (d) sont extraites de [Ös09].

Des tests de compression réalisés par Östlund et al. [Ös09] sur des piliers de silicium
d’axe 〈1 0 0〉, montrent que le diamètre à laquelle la transition fragile-ductile a lieu,
est autour de 310 nm (figure 1.13-c,d), nettement en-dessous de la taille de transition
trouvée par Rabier et al. [Rab13]. Cette différence pourrait être due, outre les axes de
déformation et les températures ‡ différents, à la vitesse de déformation plus élevée
utilisée par Östlund et al. (5 nms−1) en comparaison à celle utilisée par Rabier et al.
(1 nms−1). Les auteurs argumentent que les piliers de faible diamètre ont un com-
portement ductile car la fragilité est inhibée. À cause de leurs faibles dimensions, les
mécanismes de formation et propagation des fissures ne peuvent pas opérer. En consé-
quence, une augmentation de la ténacité est mesurable lorsque le diamètre des piliers
diminue. En absence d’une fissure qui pourrait se propager pour évacuer l’énergie
élastique emmagasinée, la contrainte augmente et devient suffisamment élevée pour
initier la nucléation et la propagation de dislocations. Ce changement des mécanismes

‡. À 200◦C pour Rabier et al. et à température ambiante pour Östlund et al.
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opérationnels mène à la ductilité ; dit autrement, le degré de fragilité diminue et le
degré de ductilité augmente.

Korte et al. [Kor11] retrouvent un résultat similaire dans des tests de micro-compression
de micro-piliers de silicium où le diamètre à la transition est de 350 nm. Pour expli-
quer leur résultat, Korte et al. utilisent le modèle proposé par Östlund et al. [Ös11]. Dans
ce modèle, les dislocations sont responsables de l’ouverture des fissures. En effet, à l’in-
tersection de deux plans de glissement (figure 1.9-c), activés suite à la nucléation et la
propagation des dislocations, l’intensité du champ de contrainte est suffisamment éle-
vée pour initier l’ouverture d’une cavité en mode I. Après sa formation et sous action
de la contrainte, la fissure se propage parallèlement à l’axe de compression (figures 1.8-
c, 1.9-a et 1.9-b). Dans les micro-piliers de silicium de petits diamètres, la formation
des fissures n’est pas possible car le nombre de sites de nucléation susceptibles d’être
activés est faible. De plus, en raison des faibles dimensions des NFs, les dislocations
s’échappent à travers la surface avant de pouvoir interagir pour ouvrir des fissures.
La fragilité est donc, dans ce sens, inhibée et le comportement global dominant est la
ductilité.

Finalement, nous notons que la transition fragile-ductile aux basses dimensions a été
révélée aussi dans d’autres semi-conducteurs comme dans le GaAs [Mic07] et l’InSb
[Thi12] mais le diamètre à la transition est différent de celui du silicium.

Dans toutes les études expérimentales mentionnées ci-dessus, les résultats suggèrent
donc une tendance claire d’une transition fragile-ductile dépendante du diamètre des
piliers déformés.

Figure 1.9 – Mécanisme de formation d’une fissure à l’intersection de deux plans de glisse-
ment {1 1 1} (flèches rouges), activés après la nucléation et la propagation de dis-
locations dans des (nano-)piliers déformés en compression. (a et b) Fissure visible
parallèle à l’axe de déformation. (c) Modèle d’ouverture d’une fissure en mode
I à l’intersection de deux plans de glissement {1 1 1}. Les figures (a) et (b) sont
extraites et adaptées de [Kor11] et (c) de [Ös11].
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1.3 Nano-fils de silicium

Une structure est dite de taille nanométrique si l’une des ses dimensions est de
l’ordre de quelques dizaines ou quelques centaines de nanomètres. Nous pouvons
ainsi distinguer trois types de nano-objets (NOs) ; (i) les NOs 0-D tels que les nano-
cubes [Amo14 ; Wag15] et les nano-sphères [Ger03 ; Moo07 ; Zha11]. Dans ces objets,
les trois dimensions de l’échantillon sont nanométriques. (ii) Les NOs 2-D comme les
films minces où une dimension est nanométrique [Vol02 ; God03 ; Hir08a ; Bro10] et (iii)
les NOs 1-D comme les nano-fils (NFs) [Gue11c ; Gue11b ; Gue11a ; Gue13 ; Abe15] et
les (nano-)piliers [Rab07 ; Ger09 ; Ös09 ; Ös11 ; Kor11 ; Rab13] où deux dimensions sont
nanométriques.

Parmi les NOs mentionnés ci-dessus, les NFs présentent un intérêt particulier [Yan05].
Actuellement, il existe plusieurs méthodes d’élaboration qui permettent de les pro-
duire avec des compositions différentes et avec un contrôle important sur plusieurs
paramètres tels que l’état de la surface.

Les NFs semi-conducteurs sont particulièrement intéressants car ils sont utilisés
comme unité de base dans plusieurs composants micro-/nano-électroniques. Nous
citons par exemple, les transistors à effet de champ [DT02 ; Cui03 ; Lie07] et les compo-
sants MEMS/NEMS (Micro/Nano Electro Mechanical Systems). L’un des avantages d’uti-
liser de telles nano-structures dans ces composants est, par exemple, l’amélioration
significative de la mobilité des porteurs de charges. Ceci ouvre la possibilité de les
utiliser (NFs) dans de futures applications nano-électroniques où de hautes perfor-
mances sont requises. Les NFs sont utilisés également dans une variété de domaines
tels qu’en photovoltaïque [Tsa07 ; Kel08 ; Kel11], en thermoélectricité [Li03a ; Hoc08]
pour des applications en réfrigération ainsi qu’en photonique et en optique [Hua05 ;
Pen05 ; Jac06] pour transmission des signaux. Même en biologie, les NFs sont utilisés
comme des capteurs agissant à l’interface nanoélectronique-biologique. Ces structures
sont bien adaptées pour ce genre d’usage car l’échelle naturelle de communications
entre cellules est de l’ordre de quelques nano-mètres [Lie11].

Une méthode innovante appelée "ingénierie de la contrainte" est de nos jours aussi
utilisée. Elle consiste à appliquer une faible contrainte sur les NOs pour ajuster leurs
propriétés physiques et ainsi étendre leurs domaines d’applicabilité [Zhu09a ; Zhu10 ;
Li14]. Une application de cette méthode dans le domaine de la micro-électronique
est appelée "Strained Silicon technology" [Cui03 ; Cha08 ; Don08 ; Leu08 ; Wu08 ; Chu09].
Par exemple, une amélioration de 50% de la mobilité des porteurs des charges est
observée dans les composants à base de silicium déformés jusqu’à 1% en tension. Selon
certains [Zhu10], la technologie du silicium sous contraintes (Strained Silicon technology)
constitue une avancée technologique majeure, notamment dans le domaine de la micro-
électronique. En effet, le même nombre de transistors par unité de surface du circuit
intégré pourra être utilisé avec des transistors ayant de meilleures performances. Par
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conséquent, un effondrement de la loi de Moore sera évité, tout en restant sur la même
technologie.

Sous hautes températures et/ou hautes contraintes de fonctionnement les NFs sont
susceptibles de se déformer irréversiblement. Pour les NFs de silicium dont l’intérêt
est discuté plus haut, toute déformation plastique, que ce soit par dislocations ou par
fissures, pourrait avoir des conséquences dévastatrices ; l’intégrité et la fiabilité du com-
posant peuvent être sérieusement affectées. De plus, dans certains cas, la modification
des propriétés mécaniques pourra affecter d’autres propriétés physiques. Par exemple,
dû à l’effet piézoélectrique, la déformation des NFs d’oxyde de zinc (ZnO) peut géné-
rer un courant électrique [Wan06 ; Wan07]. L’étude des propriétés mécaniques et des
mécanismes de déformation, s’avère donc cruciale pour acquérir une connaissance
des limites technologiques et produire, éventuellement, des composants de meilleure
qualité.

1.4 Effets de taille sur les propriétés mécaniques

L’avancée dans les méthodes expérimentales permet une investigation plus fine des
propriétés physiques des NOs. En effet, il apparait qu’à l’échelle nanométrique, le si-
licium possède des propriétés mécaniques intéressantes [Men04 ; Ta05 ; Leu08 ; Wu08 ;
Zha11]. Les limites d’élasticité mesurées sont plus élevées que celles dans le mas-
sif, une augmentation qui atteint dans certains cas les limites d’élasticité théoriques
[Kiz05].

Dans les NFs et les nano-piliers, on observe une augmentation de la contrainte à la
fracture [Hof06 ; Ste11 ; Kor11 ; Sta12 ; Wu12 ; Rab13] et de la ténacité [Ös09 ; Ger09 ;
Ös11 ; Bea11] lorsque le diamètre du NF/nano-pilier diminue. Ces effets de taille sug-
gèrent une amélioration des propriétés mécaniques. Cette amélioration peut être at-
tribuée à une diminution de la concentration des défauts en volume. Il en résulte
alors une augmentation de la résistance à la rupture et/ou une augmentation de la
contrainte nécessaire pour initier la fracture. Un autre effet de taille sur les propriétés
mécaniques est celui de la diminution du module de Young en fonction du diamètre
du NF/nano-pilier [Kiz05 ; Lia05 ; Han07b ; Han07a ; Lee07b ; Zhu09b].

La figure 1.10 montre l’évolution du module de Young dans une étude expérimen-
tale (1.10-a) et une autre numérique (1.10-b). Même si l’échelle des diamètres est nette-
ment différente, les tendances de diminution en fonction du diamètre du NF semblent
être similaires et les valeurs trouvées pour le massif sont comparables. En fait, le mo-
dule de Young pourra être considéré comme une mesure de la rigidité. Les auteurs
argumentent, dans un contexte de modèle cœur-coquille, que la rigidité du NF/nano-
pilier dépend de celle de la surface. Puisque le rapport surface/volume augmente
lorsque le diamètre du NF/nano-pilier diminue, les NFs/nano-piliers de basses di-
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mensions ont tendance à être moins rigides que les NFs/nano-piliers de dimensions
élevées, ce qui se traduit par des faibles modules de Young aux petits diamètres.

Figure 1.10 – Variation du module de Young en fonction du diamètre du NF (a) expérimen-
talement et (b) en simulation. Le module de Young diminue en fonction du
diamètre du NF. Les figures sont extraites de [Zhu09b] pour (a) et de [Kan10]
pour (b).

L’effet de taille auquel nous nous intéressons dans cette thèse porte sur la transition
fragile-ductile. Nous rappelons que, le silicium a un comportement fragile à l’état mas-
sif à température ambiante. Il se déforme majoritairement par propagation des fissures
préexistantes. Par contre, les NFs de silicium déformés à température ambiante ont un
comportement ductile. Comme nous l’avons déjà évoqué, les NOs comme les NFs,
sont dépourvus de fissures en volume qui pourront s’ouvrir et relaxer les contraintes.
De plus, à cause de leurs faibles dimensions, le mécanismes de formation de fissures
(cf. figure 1.9) et de la multiplication de dislocations ne peuvent pas opérer [Ös09]. Les
mécanismes possibles à travers lesquels l’énergie élastique pourra être évacuée sont
la nucléation suivie par la propagation des dislocations et la rupture irréversible des
liaisons. De plus, comme dans les NFs, le rapport surface sur volume est élevé, les
surfaces sont dominantes et donc ces deux mécanismes s’initient, à priori, à partir de
la surface.
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1.5 Paramètres agissant sur la transition fragile-ductile à basses

dimensions

Plusieurs études expérimentales et numériques, dans lesquelles les NFs/piliers sont
pris comme des systèmes modèles, se sont intéressées à la transition fragile-ductile à
basses dimensions. Les résultats de ces études montrent l’existence d’une telle transi-
tion. Cependant, nous remarquons une disparité, et même des contradictions, dans les
résultats obtenus, notamment en ce qui concerne le comportement mécanique global
et la taille caractéristique à laquelle la transition est supposée avoir lieu. Une compa-
raison entre les différentes études, employant des méthodes distinctes, nous mène à
conclure que l’étude de la transition fragile-ductile à basses dimensions dépend de
plusieurs paramètres. Dans la suite, nous présenterons quelques cas qui illustrent la
disparité des résultats.

1.5.1 Mode de déformation

Expérimentalement, avec des tests de flexion, Tang et al. [Tan12] trouvent que les
NFs de silicium d’axe [1 1 1] ont un comportement ductile (figure 1.11-a). Du côté
du NF qui subit des forces de compression, les auteurs notent la formation d’une
zone amorphisée et des marches à la surface. La formation de ces dernières suggèrent
que des événements de nucléation de dislocation ont eut lieu. Cependant les tests de
tension, réalisés par les mêmes auteurs, montrent que les NFs ont un comportement
fragile (figure 1.11-d), sans activité apparente de cisaillement par dislocations. Les
simulations en dynamique moléculaire classique (figures 1.11-b et 1.11-c) réalisées par
les mêmes auteurs confirment leurs résultats expérimentaux.

1.5.2 Axe de déformation

Des disparités dans les comportements mécaniques observés résultant d’un change-
ment de l’axe de déformation sont obtenues expérimentalement et en simulation. Ex-
périmentalement, Han et al. [Han07b] (figure 1.12-a) trouvent que leurs NFs de silicium
de diamètre 15-70 nm orientés suivant [1 1 0] et déformés en tension sont ductiles avec
un degré d’amorphisation prononcé comme celui trouvé par Liu et al. [Liu12]. Contrai-
rement, pour des NFs de silicium de dimensions du même ordre de grandeur, Zhu et
al. [Zhu09b] trouvent qu’en tension les NFs de silicium de diamètre 15-60 nm orientés
suivant [1 1 1] et [1 1 2] ont un comportement fragile (figure 1.12-c). Dans leurs simu-
lations en dynamique moléculaire classique, Kang el al. [Kan10] trouvent un résultat
similaire. Les NFs de silicium déformés en tension suivant [1 1 0] (figure 1.12-b), ont un
comportement ductile alors que ceux déformés en tension suivant [1 1 1] (figure 1.12-d),
ont un comportement fragile. Ce résultat est aussi confirmé par Liu et al. [Liu12].
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Figure 1.11 – Comportement mécanique des NFs de silicium de même axe de déformation,
déformés (a et c) en flexion et (b et d) en tension. Les NFs ont un comportement
ductile en flexion et un comportement fragile en tension. Figures extraites de
[Tan12].

Une dépendance du comportement mécanique à l’axe de déformation, peut aussi
être trouvée dans les tests de flexion réalisés sur des NFs de dimensions du même
ordre de grandeur. En effet, Zheng et al. [Zhe09] trouvent que leurs NFs de silicium de
diamètre 30-50 nm (l > 10 µm) orientés suivant [1 1 0] ont un comportement ductile.
Par contre, Stan et al. [Sta12] et Hoffmann et al. [Hof06] trouvent que leurs NFs (d =

20-60 nm pour Stan et al. et d = 100 nm pour Hoffmann et al.) orientés, respectivement,
suivant [1 1 2] et [1 1 1], ont un comportement fragile.

1.5.3 Effet de la température

Dans les échantillons de silicium de taille nanométrique, une transition de la fragilité
vers la ductilité due à l’augmentation de la température peut aussi être observée (figure
1.13) comme le suggèrent plusieurs études expérimentales [Kor11 ; Kan13 ; Rab13]. La
température à laquelle cette transition a lieu est nettement inférieure à celle dans le
massif. Les auteurs ne précisent pas quelle corrélation pourrait exister entre la taille
de l’échantillon et la température de cette transition. Cependant, la température de
la transition dépend de plusieurs paramètres comme la géométrie de l’échantillon,
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Figure 1.12 – Comportement mécanique des NFs de silicium déformés suivant (a et b) [1 1 0]
et (c et d) [1 1 1] en tension. La figure (a) est extraite de [Han07b], (b et d) de
[Kan10] et (c) de [Zhu09b].

l’orientation de l’axe de déformation, la pureté, la densité de dislocations et de défauts
initiale, le mode de déformation et la vitesse de déformation utilisée.

1.5.4 État de la surface, matériau et vitesse de déformation

À part l’axe et le mode de déformation, d’autres paramètres peuvent influencer le
comportement mécanique. Tout d’abord, l’état de la surface, qui dépend principale-
ment de la méthode d’élaboration utilisée pour produire les NFs, peut avoir un im-
pact majeur. Les NFs produits par la méthode des faisceaux d’ions focalisés (FIB) sont
supposés avoir une surface de rugosité élevée en comparaison aux NFs élaborés par
la méthode de croissance VLS (Vapor Liquid Solid). La rugosité élevée se traduit par
une augmentation de nombre de sources en surface susceptibles d’être activées pour
nucléer des dislocations. Par conséquent, une surface rugueuse peut promouvoir la
ductilité.
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Figure 1.13 – Transition fragile-ductile due à l’augmentation de la température dans les piliers
de silicium de diamètre 2 µm déformés en compression à (a) 25◦C, (b) à 200◦C et
(c) à 500◦C. À température ambiante (a), le pilier de silicium a un comportement
purement fragile. À 200◦C (b), le pilier a un comportement ductile et fragile à
la fois. On observe la formation d’une fissure et des traces de cisaillement à la
surface. À 500◦C (c), le pilier a un comportement purement ductile. On observe
une plasticité prononcée marquée par les nombreuses traces de cisaillement
laissées en surface. Figures extraites de [Kor11].

Par ailleurs, le diamètre auquel la transition fragile-ductile a lieu dépend aussi du
matériau semi-conducteur. Östlund et al. [Ös09] trouvent dans les tests de compression
de piliers de silicium que le diamètre à la transition est au voisinage de 300 nm,
tandis que pour les piliers d’arséniure de gallium, les auteurs [Ös11] s’attendent à un
diamètre critique de transition au moins deux fois plus grand.

Finalement, des NFs de mêmes dimensions peuvent avoir un comportement ductile
ou fragile selon la vitesse utilisée pendant le test de déformation. En fait, les vitesses de
déformation élevées mènent à des diamètres à la transition plus petits. Dans les tests
de compressions réalisés à 200◦C sur des piliers de silicium d’axe 〈1 2 3〉 (473K) avec
une vitesse de déformation de l’ordre de 0.3× 10−3 s−1, Rabier et al. [Rab13] estiment
un diamètre à la transition fragile-ductile autour de 1000 nm, alors que Östlund et al.
[Ös09] trouvent un diamètre de l’ordre de 300 nm lorsqu’ils déforment, à température
ambiante (300K), les piliers de silicium d’axe 〈1 0 0〉 avec une vitesse de 2.3× 10−3 s−1.

Comme nous venons de le voir, l’étude de la transition fragile-ductile dépend de
plusieurs paramètres. Ainsi, une comparaison entre les différentes études expérimen-
tales et numériques doit être faite avec précaution, notamment parce que plusieurs de
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ces paramètres sont parfois variés simultanément. Les simulations numériques, parti-
culièrement la dynamique moléculaire classique, semblent être un outil adapté pour
ce genre d’étude où une résolution à l’échelle atomique est nécessaire et où un contrôle
sur les différents paramètres peut être assuré.

1.6 Problème de définition

Dans toutes les études présentées ci-dessus, la ductilité et la fragilité sont définies
comme suit : la ductilité correspond à un comportement mécanique où les dislocations
sont responsables, en grande partie, de l’évacuation de l’énergie élastique emmagasi-
née. L’échantillon, dans ce cas, se déforme globalement par cisaillement sur les plans
de glissement activés. La fragilité, correspond aux comportements mécaniques où une
ouverture d’une cavité/formation d’une fissure rompt le NF provoquant la relaxation
des contraintes.

Cependant, cette définition basée essentiellement sur l’aspect de l’échantillon à la fin
de la déformation, ne prend pas en compte le rôle des dislocations lorsque le compor-
tement parait fragile et ne permet pas de déterminer le type du comportement dans
des cas où les mécanismes de propagation de fissures et de propagation de disloca-
tions sont en compétition. Il est donc impératif d’établir une définition plus précise de
la ductilité et de la fragilité pour classer les comportements des NFs déformés.

1.7 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons discuté, à partir de la littérature, la plasticité et la frac-
ture du silicium et nous avons vu que deux types de transition fragile-ductile peuvent
être distingués : une contrôlée par la température et l’autre par la taille de l’échan-
tillon. Dans cette thèse, nous nous intéressons à cette dernière, et éventuellement à
l’influence de la température sur la taille critique à la transition.

Nous avons vu également que les NFs de silicium sont des systèmes modèles pour
entamer une étude de la transition fragile-ductile à basses dimensions. En fait, plu-
sieurs méthodes d’élaboration et de déformation peuvent être employés mais nous
avons choisi d’aborder ce sujet via une étude numérique.

De plus, nous avons vu que l’étude de la transition fragile-ductile à basses dimen-
sions dépend de plusieurs paramètres. Nous allons dans cette étude nous intéresser
à identifier des paramètres cruciaux jouant un rôle sur la transition afin d’apporter
des éléments de réponse expliquant cette transition. Finalement, nous avons noté qu’il
est nécessaire d’établir une définition plus précise de la ductilité et de la fragilité qui
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puisse prendre en compte le rôle des dislocations dans les divers comportements mé-
caniques.
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Dans ce chapitre nous présenterons la méthode de simulation utilisée dans cette
thèse, la dynamique moléculaire classique. Nous commencerons tout d’abord par une
présentation des potentiels inter-atomiques utilisés pour décrire les interactions entres
les atomes de silicium : une version modifiée du potentiel de Stillinger-Weber et deux
paramétrisations différentes du potentiel MEAM. Ensuite, nous présenterons des pa-
ramètres pertinents pour l’étude du silicium fortement déformé, calculés pour les po-
tentiels utilisés et comparés aux valeurs ab-initio. Nous finirons ce chapitre par une
description de la procédure suivie pour élaborer et déformer les structures modèles si-
mulées, les nano-fils. Les méthodes de visualisation et de quantification utilisées pour
suivre l’évolution du système seront aussi expliquées.
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2.1 Les simulations numériques : généralités

Les simulations numériques jouent un rôle important dans la découverte scientifique
aujourd’hui. D’une part elles constituent une liaison entre l’expérience et la théorie,
d’autre part elles permettent d’avancer vers des nouveaux territoires en extrapolant
les résultats des modèles théoriques vers des régimes (l’ensemble des conditions qui
peuvent se présenter dans une expérience) difficilement atteignables expérimentale-
ment.

L’ingrédient essentiel d’une simulation numérique est un modèle théorique préala-
blement construit à partir des observations et des mesures expérimentales. Dans ces
modèles une large partie de la complexité, rencontrée expérimentalement, peut ne pas
être pris en compte dans les équations mathématiques tant que le comportement "réel"
du système est respecté.

Dans certains cas une simulation est capable de reproduire des conditions expéri-
mentales réelles. Elle servira donc à estimer la capacité des modèles théoriques uti-
lisés à prédire le comportement physique réel et dans les conditions pour lesquelles
ils étaient construits. D’autre part, en permettant de réaliser des "expériences numé-
riques" sur des systèmes complexes avec un large nombre de degrés de liberté et dans
des régimes difficiles à atteindre expérimentalement (par exemple température ou den-
sité élevée), une simulation numérique est capable d’explorer de nouveaux domaines
physique et par suite de nous renseigner sur l’applicabilité des modèles physiques ac-
tuels dans les cas extrêmes non testés jusqu’à présent, parfois par manque des outils
technologiques nécessaires. Ce degré de complexité supplémentaire pris en compte en
simulation est déterminant pour construire des modèles théoriques universels.

La figure 2.1 montre plusieurs méthodes de simulations numériques avec leurs
échelles de temps et de dimensions physiques caractéristiques correspondantes (ab-
initio, dynamique moléculaire, dynamique des dislocations, éléments finis...). La dyna-
mique moléculaire classique, la méthode utilisée dans cette thèse, se situe en dimen-
sions à l’échelle nanométrique et en temps dans une gamme allant des pico-secondes à
quelques nano-secondes. Cette méthode est particulièrement bien adaptée pour notre
étude, car nous aurons besoin de simuler pendant des centaines de pico-secondes,
la déformation des systèmes contenant entre quelques milliers d’atomes et quelques
millions d’atomes. En plus, l’avantage que cette méthode offre est la possibilité d’ac-
céder à des détails à l’échelle atomique permettant une description détaillée des mé-
canismes mis en jeu, ce qui est difficilement réalisable expérimentalement. L’usage
des méthodes dites premiers principes (ab-initio) basées sur la mécanique quantique
(théorie de la fonctionnelle de la densité par exemple) serait préférable car ces mé-
thodes sont beaucoup plus précises, mais elles sont pratiquement impossible à mettre
en œuvre à l’échelle requise.
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Figure 2.1 – Différentes méthodes de simulation avec leurs échelles de distance et de temps
correspondants.

L’usage de la mécanique Newtonienne, au lieu de la mécanique quantique, à l’échelle
des atomes se justifie en comparant la distance moyenne a entres les atomes voisins à
la longueur d’onde thermique de De Broglie Λ définie comme suit :

Λ =

√

2π h2

MkBT
(2.1)

où M est la masse atomique, T est la température, KB est la constante de Boltzmann
et  h est la constante de Planck. Les effets quantiques ne deviennent importants que
pour des systèmes de faible masse atomique ou à faible température T (inférieure à la
température de Debye).

Dans nos simulations en dynamique moléculaire classique, on se trouve dans un
régime de température relativement élevée, le rapport Λ

a ≪ 1 est faible (à température
ambiante ce rapport vaut Λ

a

∣

∣

Si
= 0.037 pour le silicium) et l’approximation classique

est donc justifiée.
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2.2 Modèles d’interaction entre atomes

L’énergie totale d’un système isolé, non-contraint et composé de N particules en
interaction s’exprime par l’Hamiltonien suivant :

H ({r}) = T +U =

N∑

i=1

1

2
miṙ2i +U ({r}) (2.2)

où T est l’énergie cinétique totale, U est l’énergie potentielle totale, mi est la masse
d’un atome, N est le nombre totale d’atomes, {r} ≡ {r1, r2, · · · , rN} où ri est le vecteur
position de l’atome i et ṙi son vecteur vitesse correspondant.

Dans un tel système, la force agissant sur un atome quelconque i résulte de son
interaction avec tous les autres atomes et elle s’écrit comme l’opposé du gradient de
l’énergie potentielle totale comme suit :

Fi = −∇riU (r1, · · · , rN) (2.3)

La plupart des propriétés physiques vont dépendre du calcul des forces, d’où l’im-
portance d’avoir un potentiel inter-atomique capable de bien décrire les interactions
entre les atomes.

Actuellement, la plupart des potentiels sont des potentiels semi-empiriques, ils ont
une forme fonctionnelle construite en se basant sur la mécanique quantique (théorie
des premiers-principes) et leurs paramètres sont ajustés sur des calculs ab-initio et des
résultats expérimentaux. Ce type de potentiel est supposé être plus transférable que les
potentiels empiriques, avec un pouvoir prédictif plus élevé. C’est le cas des potentiels
utilisés dans cette thèse.

L’un des aspects d’une interaction inter-atomique qu’un potentiel doit reproduire est
la tendance des atomes à se repousser lorsque la distance entre eux diminue. De ce fait,
les solides ont une résistance naturelle en compression. Bien que ce comportement soit
quantique à l’origine, il est relativement facile de le modéliser par une augmentation
de l’énergie potentielle lorsque la distance entre les atomes diminue.

Un autre aspect lié à l’interaction inter-atomique est la tendance des atomes à se
rapprocher dû à la force attractive qui s’exerce entre eux lorsqu’ils sont écartés les uns
des autres. De ce fait, les atomes s’unissent ensemble sous différentes formes pour
former des structures variées, comme par exemple les molécules et les cristaux.

Comme le montre la figure 2.2, lorsque la distance de séparation entre deux atomes
de silicium diminue, l’énergie potentielle totale diminue quel que soit le potentiel.
Cette énergie passe par un minimum global d’énergie ǫ0 (correspondant dans le cas
du silicium à l’énergie de cohésion) lorsque la distance de séparation entre les atomes
voisins est égale à la distance d’équilibre. Pour une distance de séparation inférieure à



36 procédure de simulation et système modèle

la distance d’équilibre, l’énergie potentielle augmente rapidement et devient positive
(force répulsive). Pour une distance de séparation supérieure à la distance d’équilibre
l’énergie potentielle augmente doucement, tend vers zéro mais reste négative (force
attractive).

Figure 2.2 – Énergie potentielle en fonction du paramètre de maille calculée pour le potentiel
de Stillinger-Weber original (SW) et pour les autres potentiels utilisés dans cette
thèse.

L’un des potentiels les plus anciens utilisés en dynamique moléculaire est le poten-
tiel de Lennard-Jones (LJ) [Jon24a ; Jon24b], qui est un potentiel de paire. L’énergie
potentielle totale du système s’exprime comme une somme des énergies d’interaction
entre deux corps et elle prend la forme suivante :

U
(

rij
)

= 4ǫ0

[

(

σ

rij

)12

−

(

σ

rij

)6
]

(2.4)

Les matériaux qui sont correctement modélisés avec ce potentiel sont les gaz rares
dont les couches de valence sont remplies et ne peuvent interagir avec leur environ-
nement qu’à travers les forces de van der Walls. Avec un tel potentiel les structures
compacts sont favorisées, par suite pour un matériau semiconducteur à liaisons cova-
lentes comme le silicium, ce potentiel est incapable de stabiliser la structure cubique
diamant. Pour cette raison, ainsi que pour d’autres, ce potentiel n’est pas adéquat pour
modéliser les interactions dans le silicium.
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Un moyen de créer un potentiel supérieur aux potentiels de paires et de mieux
modéliser les interactions inter-atomiques, est d’inclure les contributions des termes à
3 corps, 4 corps,· · · , N corps à l’énergie potentielle totale :

U =
∑

i<j

U2(i, j) +
∑

i<j<k

U3(i, j, k) + · · ·+
∑

i<···<N

UN(1, · · · , N) (2.5)

où i, j et k indicent les atomes du système et N est le nombre total d’atomes.
Avec cette méthode, il faut que la contribution des termes supplémentaires à l’éner-

gie potentielle converge rapidement pour que le temps de calcul ne soit pas prohibitif
et pour être capable de choisir un critère d’arrêt (truncation scheme) en évitant de créer
des discontinuités dans le calcul.

2.2.1 Potentiel de Stillinger-Weber modifié

Dans sa version originale, le potentiel de Stillinger-Weber (SW) [Sti85] contient un
terme d’interaction entre 2 corps et un terme d’interaction entre 3 corps (équation
2.6 à 2.9). Ce potentiel a une forme fonctionnelle relativement simple par rapport
aux autres potentiels semi-empiriques car il ressemble à un potentiel de paire auquel
on a ajouté une contribution d’un terme à 3 corps. Le terme d’interaction à 3 corps
Φ3 (équation 2.9) est proportionnel à

(

cos θkij + 1
3

)2
où θkij est l’angle entre une

liaison ij et une liaison ik. Ce terme était conçu pour favoriser, à l’équilibre, la structure
cubique diamant du silicium et donc pénaliser toute déviation des angles par rapport
à la structure tétraédrique *. ǫ et σ sont des paramètres d’échelle pour l’énergie et
la distance, respectivement. Ces deux paramètres vont fixer l’énergie de cohésion et
la distance d’équilibre. Cette dernière correspond au paramètre de maille a0 de la
structure cubique diamant †.

Les paramètres restants A,B, p, q, λ et γ permettent d’ajuster les termes à 2 corps et
à 3 corps en fonction des distances inter-atomiques et des angles.

U =
∑

i<j

Φ2(i, j) +
∑

i 6=j
j<k

Φ3(i, j, k) (2.6)

=
∑

i<j

ǫφ2(rij) +
∑

i 6=j
j<k

ǫφ3(rij, rik, θkij) (2.7)

où

*. θ0 = 109.74° et cos θ0 = −1
3 .

†. a0 = 5.431Å.
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φ2(rij) = A
[

B
(

σ
rij

)p

−
(

σ
rij

)q]

exp
[

(rij
σ − a

)−1
]

(2.8)

φ3(rij, rik, θkij) = λ
(

cos θkij + 1
3

)2
exp

[

γ
(rij

σ − a
)−1

+ γ
(

rik
σ − a

)−1
]

(2.9)

Bien que le potentiel SW original était conçu pour une meilleure modélisation des
interactions entre les atomes du silicium, il présente par contre des défauts qui limitent
son utilisation dans le cadre de cette thèse. Par exemple, la phase du silicium amorphe
qu’il génère a une densité élevée avec une concentration incorrecte des atomes sur-
coordonnés (sur-estimation du nombre de liaisons par atome). Il présente un glisse-
ment non physique dans la direction d’anti-maclage en compression (voir annexe A)
et il n’est pas adapté pour simuler la propagation de la fracture, un comportement mé-
canique essentiel dans le cadre de l’étude de la fragilité dans cette thèse. Pour tenter de
se débarrasser de ces inconvénients, nous avons utilisé une paramétrisation différente
pour ce potentiel (voir le tableau B.1 de l’annexe B pour les valeurs des paramètres
utilisées).

La nouvelle paramétrisation [Piz13] affecte l’ensemble des paramètres du potentiel,
mais surtout le paramètre λ intervenant dans le terme d’interaction à 3 corps (équation
2.9). L’augmentation de la valeur de ce paramètre semble rendre le potentiel mieux
adapté pour l’étude de la propagation de la fracture et des dislocations et permet
aussi une meilleure modélisation des propriétés plastiques (voir [Piz13]).

Pour conserver les avantages de la version originale du potentiel SW, il était aussi
nécessaire d’ajuster le reste des paramètres afin de reproduire les bonnes valeurs des
constantes d’élasticité, la distance d’équilibre, l’énergie de cohésion, de formation des
lacunes et des interstitiels.

2.2.2 Potentiel MEAM

Le potentiel MEAM (Modified Embedded Atom Model) appartient à la famille des po-
tentiels EAM (Embedded Atom model) qui décrivent l’atome comme une particule im-
mergée dans un environnement électronique. Ce type de potentiel est donc convenable
pour modéliser les interactions dans les métaux dans lesquels les électrons sont libres
et partagés par plusieurs atomes. Dans ces matériaux, l’interaction à plusieurs corps
est différente de celle dans les semiconducteurs et donc doit être traitée différemment.
En modifiant le EAM, Baskes [Bas87 ; Bas89 ; Bas92 ; Bas99] a pris en compte le carac-
tère directionnel des liaisons covalentes présents dans les semiconducteurs. Ceci a per-
mis de modéliser, avec la même forme fonctionnelle, les interactions inter-atomiques
dans une variété de matériaux [Lee01 ; Lee03 ; Lee05a ; Kim06 ; Lee06] ainsi que dans
des systèmes binaires composés de métaux différents [Shi03 ; Lee05b] ou bien d’un
métal et d’un semiconducteur [Ryu09 ; Tim11].
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Dans nos simulations on a utilisé deux paramétrisations différentes du potentiel
MEAM :

— MEAM-G : paramétrisation modifiée par rapport à celle utilisée par Lee et al.
[Lee07a]

— MEAM-K : paramétrisation utilisée par Kang et al. [Kan10]
Ces deux paramétrisations sont choisies car elles permettent de reproduire les bonnes

valeurs des constantes d’élasticité en comparaison à celles obtenues expérimentale-
ment et/ou en calcul ab-initio. En plus, la paramétrisation MEAM-K a été utilisé dans
une étude précédente [Kan10] et a permis de reproduire le comportement fragile du si-
licium. La paramétrisation MEAM-G a permis de reproduire les deux comportements
mécaniques ductile et fragile d’où l’intérêt de son utilisation dans le cadre de cette
étude.

Dans les deux cas, la forme fonctionnelle est la suivante :

U =
∑

i



F(ρi) +
1

2

∑

j 6=i

Sijφ(rij)



 (2.10)

Le premier terme de l’équation 2.10, F(ρi), représente l’énergie potentielle au site de
l’atome i se trouvant dans une densité électronique ρi, Sij est une fonction d’écrantage
de l’interaction entre l’atome i et l’atome j et φ(rij) est la fonction de paire correspon-
dante lorsque l’atome i et l’atome j sont séparés d’une distance rij.

On a :

F(ρi) = AEc

(

ρi

ρref,e

)

ln
(

ρi

ρref,e

)

(2.11)

La fonction F(ρi) de l’équation 2.11, est affectée par le paramètre d’échelle A et se
calcule à travers l’énergie de cohésion Ec, la densité électronique dans une structure
de référence ρref,e et la densité électronique au site de l’atome i , ρi. Cette dernière
se calcule à son tour à partir des densités électroniques partielles ρ0i , ρ1i , ρ2i et ρ3i
(équations 2.12 à 2.14).

ρi =
2ρ

(0)
i

1+ exp

[

−
3∑

l=1

t(l)
(

ρ
(l)
i

ρ
(0)
i

)2
] (2.12)

Les termes f(l)(rij) et f(l)(rik) dans les équations 2.13 et 2.14 sont les densités élec-
troniques atomiques résultant de la présence de l’atome j et de l’atome k au voisinage
de l’atome i , à des distances rij et rik respectivement.
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(

ρ
(l)
i

)2

=
∑

j 6=i

∑

k 6=i

Sij Sik f
(l)(rij) f

(l)(rik)P
(l)(cos θkij) (2.13)

f(l)(rij) = exp
[

−β(l)

(

rij

re
− 1

)]

(2.14)

Le paramètre re de l’équation 2.14 correspond à la distance d’équilibre entre les
premiers voisins dans la structure de référence et P(l)(cos θkij) sont les polynômes de
Legendre. Le terme d’écrantage Sij (équations 2.10 à 2.13) est le produit des facteurs
d’écrantage Sikj résultant de la présence des atomes k au voisinage de la liaison ij
(équation 2.15).

Le facteur d’écrantage Sikj se calcule par une simple construction géométrique en
considérant que les atomes i et j se trouvent sur une ellipse d’excentricité Cikj. La
position de l’atome k par rapport à cette ellipse (figure 2.3) va déterminer le degré
d’écrantage qu’exerce l’atome k sur la liaison ij . En effet si l’atome k se trouve à
l’extérieur de l’ellipse externe définie par le paramètre Cmax alors il n’exerce aucun
écrantage sur la liaison ij. Par contre si l’atome k se trouve à l’intérieur de l’ellipse défi-
nie par le paramètre Cmin, alors il écrante complètement l’interaction entre les atomes
i et j . Pour une position intermédiaire entre les deux ellipses internes et externes
(Cmin < Cikj < Cmax), l’écrantage va dépendre de la position relative de l’atome k
par rapport à la liaison ij (équation 2.16, 2.17, 2.18).

Figure 2.3 – Degré d’écrantage exercé par l’atome k sur la liaison ij . L’écrantage dépend de la
position relative de l’atome k par rapport aux deux ellipses correspondantes aux
paramètres Cmin et Cmax.
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Sij =
∏

k6=i,j

Sikj (2.15)

Sikj =






0 xikj < 0
[

1− (1− xikj)
4
]2

0 6 xikj 6 1

1 xikj > 1

(2.16)

avec

xikj =
Cikj −Cmin

Cmax −Cmin
(2.17)

Cikj =
1− cos2 θkij

(

rij
rik

− cos θkij
)

cos θkij
(2.18)

Au total, le potentiel MEAM (pour les deux paramétrisations) contient 14 para-
mètres indépendants, 4 paramètres pour l’équation d’état [Ros84 ; Lee05a ; Lee07a]
(Ec, re, rc et B ‡ où B est le module de déformation isostatique), 7 paramètres pour
les densités électroniques (β(0), β(1), β(2), β(3), t(1), t(2), t(3)), 1 paramètre d’échelle
(A) et 2 paramètres d’écrantage (Cmin et Cmax). Les valeurs des paramètres utilisées
pour les deux versions du potentiel MEAM figurent dans le tableau B.2 de l’annexe B.

2.3 Simulation statique : Minimisation d’énergie

Selon la loi de distribution de Boltzmann, la probabilité de trouver un système dans
le micro-état {ri,pi} diminue exponentiellement lorsque l’énergie de ce micro-état aug-
mente. Cette dépendance exponentielle signifie qu’à des faibles températures, le sys-
tème se trouve dans une configuration proche d’un état métastable et l’énergie des
atomes est faible pour pouvoir franchir les barrières d’énergie (figure 2.4-a).

La méthode de minimisation d’énergie consiste à trouver le minimum de la fonc-
tion de l’énergie potentielle U ({r}) et de trouver la configuration relaxée du système
connaissant la forme de l’interaction entre les atomes donnée par les potentiels inter-
atomiques. C’est une simulation qui ne fait pas intervenir les vitesses des atomes. C’est
donc une simulation statique où la progression du système vers l’état métastable se
fait indépendamment du temps.

‡. Le module de déformation isostatique intervient dans l’équation d’état à travers le paramètre α =
√

9BΩ
Ec

.
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Figure 2.4 – (a) Exemple d’une simulation de minimisation d’énergie. Les atomes se déplacent
vers un minimum métastable du potentiel et ne peuvent pas franchir la bar-
rière d’énergie. (b) En présence d’une température suffisamment élevée, exemple
d’une simulation en dynamique moléculaire classique, la barrière d’énergie peut
être franchie.

Plusieurs algorithmes de minimisation d’énergie existent tels que le gradient simple
(Steepest-descent method) [Jam04] et le gradient conjugué (Conjugate gradient relaxation)
[Jam04]. L’idée générale derrière ces méthodes est de partir d’une configuration ini-
tiale représentée par le vecteur R ≡ {x1, y1, z1, · · · , xN, yN, zN} puis de calculer le
vecteur force F ≡ {fx1

, fy1
, fz1 , · · · , fxN

, fyN
, fzN} associé à cette configuration à partir

de l’équation :

F = −
#»

∇U (R)

Cette opération est répétée sur plusieurs itérations en déplaçant le vecteur R d’un
petit pas sur chaque itération jusqu’à ce que la force calculée F devienne suffisamment
petite, ou bien jusqu’à ce qu’un autre critère d’arrêt soit vérifié, comme par exemple
l’erreur relative sur les énergies §. L’algorithme agit ainsi de manière à faire déplacer
le système dans la direction qui diminue l’énergie potentielle.

L’algorithme de minimisation qu’on a utilisé dans nos calculs est celui du gradient
conjugué ; c’est un algorithme plus performant que celui du gradient simple et qui
permet de trouver les minima de la fonction de l’énergie potentielle rapidement en
suivant lors de la minimisation les directions conjuguées.

Il faut mentionner que quel que soit l’algorithme de minimisation utilisé, le mi-
nimum trouvé peut être un minimum local métastable ; il peut en effet exister des

§. ∆E
E < ǫ où ǫ est l’erreur relative sur l’énergie.
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minima encore plus profonds que la méthode de minimisation peut ne pas trouver car
la recherche s’est arrêtée dès que le premier minimum est atteint. Une méthode plus
performante pour rechercher les minima absolus est celle qui emploie la température
(comme le simulated annealing) pour permettre au système de franchir les barrières
d’énergie locales et d’explorer une plus grande partie de l’espace des configurations
(figure 2.4-b).

2.4 Dynamique moléculaire classique

La dynamique moléculaire classique, décrit la dynamique des atomes et permet
de suivre l’évolution de leur trajectoire dans l’espace des phases {r, ṙ} au cours du
temps. Ceci se fait en intégrant numériquement l’équation du mouvement classique
de Newton (équation 2.19).

mi ·
d2ri
dt2

= Fi = −∇riU (r1, · · · , rN) i = 1, · · · , N (2.19)

L’intégration de cette équation va produire dans l’espace des phases et pour chaque
atome du système, une trajectoire {ri, ṙi}. La position ri et la vitesse ṙi de l’atome i dé-
pend de son interaction avec le reste des atomes du système. À travers ces interactions,
qui dépendent du choix du potentiel, nous pourrons calculer la moyenne temporelle
des propriétés thermodynamiques du système.

2.4.1 Algorithme de Verlet

Pour intégrer les équations de mouvement dans nos simulations en dynamique,
nous avons utilisé l’algorithme de Verlet [Ver67] tel qu’il est implémenté dans le code
de calcul LAMMPS [Pli95]. L’algorithme de Verlet [Ver67] est un intégrateur symplec-
tique [Ver67] simple à utiliser pour intégrer une équation différentielle ordinaire telle
que l’équation du mouvement de Newton (équation 2.19). Il permet d’avoir une préci-
sion d’ordre O(∆t4) ¶ en comparaison à la méthode d’Euler (précision O(∆t2)) où ∆t

est le pas du temps.

r̈i(t) ≡ ai(t) =
[ri(t+∆t) − 2ri(t) + ri(t−∆t)]

(∆t)2
+O(∆t2) (2.20)

¶. O(∆t4) est un polynôme en ∆t dont le terme le plus petit est d’ordre 4.
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on aura donc :

ri(t+∆t) = 2ri(t) − ri(t−∆t) + r̈i(t)∆t2 +O(∆t4) (2.21)

ri(t+∆t) = 2ri(t) − ri(t−∆t) +
fi(t)
mi

∆t2 +O(∆t4) (2.22)

L’équation 2.22, permet de déterminer la position d’un atome i à l’instant t + ∆t,
connaissant sa position à deux instants consécutifs t et t − ∆t. La force fi agissant
sur cet atome se calcule à partir de l’équation 2.3. En répétant ce calcul sur plusieurs
itérations, nous obtenons la trajectoire de l’atome i dans l’espace des phases. Dans ce
formalisme, le calcul de la vitesse n’apparaît pas explicitement ; si on souhaite néan-
moins évaluer la vitesse de l’atome i à l’instant t, il faut connaître sa position à l’instant
t+∆t. D’autres variantes de l’algorithme de Verlet existent qui permettent d’évaluer
la position et la vitesse de l’atome au même instant [Fre01 ; Bul06].

L’énergie totale du système doit se conserver lorsque l’équation du mouvement est
intégrée correctement. Pour éviter la divergence de l’énergie totale au cours de l’inté-
gration, un pas de temps ∆t convenable doit être utilisé. Il est préférable que ∆t soit le
plus grand possible pour minimiser le temps de la simulation mais suffisamment petit
pour générer des trajectoires correctes pour les atomes et mener à une bonne descrip-
tion de la dynamique du système. Un ∆t typique pour des simulations de dynamique
moléculaire dans les solides est de l’ordre du centième de l’inverse de la fréquence de
Debye νD, cette fréquence étant définie comme la fréquence maximale de vibration
du réseau cristallin dans le solide ; elle est de l’ordre de 1013 Hz. Par suite l’ordre de
grandeur de ∆t doit être de 10−15s≡ 1 fs.

Nous avons effectué des simulations d’essai pour vérifier que l’énergie totale du
système ne diverge pas pour notre choix du pas de temps ∆t. Nous avons trouvé qu’un
pas de temps ∆t = 0.5fs était suffisant pour une bonne intégration de l’équation du
mouvement et pour un temps de simulation optimal.

2.4.2 Simulations dans le système canonique : NVT

Nous avons vu jusqu’à présent que, pour réaliser une simulation en dynamique
moléculaire, nous avons tout d’abord besoin de calculer les forces entres les atomes.
Puis l’intégration numérique de la deuxième loi de Newton pour chaque atome va per-
mettre de simuler l’évolution de sa trajectoire dans l’espace des phases ; si l’intégration
est effectuée correctement, elle conserve l’énergie totale du système. Cette simulation
correspond alors à un système de particules dans le système micro-canonique NVE,
car le nombre d’atomes N, le volume V et l’énergie totale E du système sont conservés.
Dans un tel système, la température est constante || mais pas contrôlée extérieurement.

||. Si la distribution de vitesse de départ produit une température de 600K, par exemple, la tempéra-
ture qu’on calcule à l’équilibre sera d’environ 300K en raison du théorème d’équipartition de l’énergie.
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Mais pour simuler un test de déformation, comme dans une expérience, il faut être
capable de contrôler la température. Lors de la déformation plastique des échauffe-
ments locaux peuvent se produire, dû à la relaxation des contraintes, menant à une
augmentation globale de la température. Un exemple est celui de l’augmentation de
la température due aux mouvements des dislocations. Un moyen donc pour main-
tenir la température est de faire des normalisations systématiques des vitesses pour
que la température instantanée du système reste constante. Mais cette méthode peut
perturber la dynamique correcte des atomes.

Une méthode plus rigoureuse pour contrôler la température consiste à coupler le
système à un thermostat. Le thermostat va gérer l’échange de chaleur entre le vo-
lume d’atomes simulés et son environnement. Nous avons utilisé le thermostat de
Nosé-Hoover [Hoo85] pour faire des simulations dans le système NVT. L’ajout du
thermostat va ajouter des degrés de liberté supplémentaires fictifs qui vont modifier
l’équation du mouvement classique afin de produire la température requise. Le sys-
tème total sera composé de deux sous-systèmes ; un sous-système composé d’atomes
et un sous-système composé de degrés de liberté fictifs. Bien que l’énergie totale d’un
tel système soit conservée, l’énergie totale du sous-système d’atomes n’est pas conser-
vée et dépend de son interaction avec l’autre sous-système.

Dans la formulation de Hoover, les équations du mouvement du système d’atomes
et des degrés de liberté fictifs sont :

r̈i(t) =
fi(t)
mi

− ξ(t) ṙi(t) (2.23)

ξ̇(t) =
1

Ms

[

N∑

i=1

miṙ2i (t) − 3NKBT

]

(2.24)

où N est le nombre total des atomes, KB est la constante de Boltzmann, T est la
température et Ms est la masse du thermostat qui contrôle le taux d’échange de la
chaleur dans le système. En effet lorsque la masse du thermostat Ms est élevée, le
couplage avec le système d’atomes est élevé et inversement.

En comparant l’équation du mouvement de Newton (équation.2.19) à l’équation du
mouvement dans la formulation de Hoover (équation.2.23), on peut voir que le terme
ξ(t) ṙi(t) correspond à l’ajout du thermostat. Avec l’équation 2.24, on peut voir que
lorsque la température instantanée est supérieure à la température voulue (miṙ2i (t) >
3NKBT), la variation de ξ(t) est positive et par suite ξ augmente. Le terme ξ(t) ṙi(t) de
l’équation 2.23 va générer une force de frottement dont l’effet sera de contre-balancer
cette augmentation en température. L’effet inverse se produit dans le cas opposé. Ce
système d’équations (équations 2.23 et 2.24) permet de contrôler la température qui va
fluctuer autour de la valeur requise.
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2.5 Validation des potentiels

Afin de se familiariser aux méthodes décrites ci-dessus et afin d’estimer la capacité
de chaque potentiel à reproduire des valeurs mesurées expérimentalement ou calcu-
lées en ab-initio (DFT pour Density Functionnal Theory), nous avons calculé quelques
grandeurs caractéristiques telles que les constantes d’élasticité et la température de
fusion. Nous avons calculé également des propriétés mécaniques d’intérêt pour le
comportement fragile et ductile. Le calcul des constantes d’élasticité est fait à tempé-
rature nulle par la méthode de minimisation d’énergie, alors que la température de
fusion est calculée (après avoir choisi le bon pas de temps) en dynamique moléculaire
classique.

2.5.1 Constantes d’élasticité

Les constantes d’élasticité se calculent en appliquant une déformation convenable
à la boîte de simulation et en déterminant l’énergie élastique qui est emmagasinée
dans le système. La boîte de calcul choisie est périodique dans les trois directions de
l’espace pour représenter du silicium massif.

D’après l’élasticité linéaire :

∆E

V
=

1

2

3∑

i

3∑

j

σij εij (2.25)

où ∆E est la variation de l’énergie potentielle E entre l’état déformé et l’état d’équi-
libre non déformé, V est le volume du système, σij est le tenseur de contrainte et εij
est le tenseur de déformation correspondant.

Pour calculer le module de déformation isostatique B, les axes de la boîte de calcul
sont orientés suivant les directions x̂ = [1 0 0], ŷ = [0 1 0] et ẑ = [0 0 1], puis une dé-
formation homogène est appliquée à la boîte, c.à.d ε11 = ε22 = ε33. Dans ce cas et à
partir de l’équation 2.25, le module B peut se calculer avec la formule suivante :

B =
a2
0

9V
×

d2E

da2
(2.26)

où a0 est le paramètre de maille de la structure diamant et a est la déformation appli-
quée.
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Le module de cisaillement C ′, relatif aux cisaillements de type {1 1 0}〈1 1 0〉 est ob-
tenu en appliquant les déformations suivantes ε11 = −ε22 avec ε33 = 0 et dans la
même orientation d’axes qu’avant, C ′ s’écrit maintenant comme suit :

C ′ =
a2
0

4V
×

d2E

da2
(2.27)

Connaissant B et C ′, les modules C11 et C12 se calculent à partir des relations sui-
vantes :

B =
C11 + 2C12

3
(2.28)

C ′ =
C11 −C12

2
(2.29)

Pour déterminer le module de cisaillement C44, relatif aux cisaillements de type
{1 0 0}〈0 1 0〉, la même méthode que pour le calcul de C ′ est utilisée mais sur une boîte
dont les axes sont orientés suivant les directions x̂ = [1 1 0], ŷ = [1 1 0] et ẑ = [0 0 1], C44

s’écrit alors :

C44 =
a2
0

4V
×

d2E

da2
(2.30)

Finalement pour calculer µ, relatif au cisaillement de type {1 1 1}〈1 1 0〉, on utilise la
relation suivante :

µ =
C11 −C12 +C44

3
(2.31)

Le tableau 2.1 montre les valeurs des constantes d’élasticité calculées avec les poten-
tiels inter-atomiques testés dans cette thèse. Une simple comparaison avec les valeurs
prédites théoriquement (calcul DFT) et expérimentalement montre que la version mo-
difié du potentiel SW ainsi que les deux paramétrisations de MEAM reproduisent les
bonnes valeurs de l’énergie de cohésion Ec, de C11 et B. Pour les constantes de cisaille-
ment C44, C ′ et µ, les valeurs calculées avec les potentiels SW et SWm sont faibles par
rapport au calcul DFT alors qu’avec les potentiels MEAM-K et MEAM-G ces valeurs
sont mieux reproduites.
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Potentiel Ec (eV) C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) C ′ (GPa) B (GPa) µ (GPa)

SW 4.33 151.24 76.53 56.37 37.44 101.43 43.69
SWm 4.63 157.29 80.08 58.39 38.70 105.81 45.20

MEAM-K 4.63 163.65 64.72 76.34 49.53 97.70 58.42
MEAM-G 4.60 167.14 72.80 78.58 47.33 104.24 57.64
DFT/exp 4.63 167.00 65.00 81.00 51.00 99.00 61.00

Table 2.1 – L’énergie de cohésion Ec(en eV/atome) et les constantes d’élasticité (en GPa) sont
calculées avec le potentiel SW dans sa version originale et modifiée. Le même
calcul est réalisé pour les deux paramétrisations du potentiel MEAM. Ces résultats
sont comparés aux valeurs obtenues expérimentalement et en calcul DFT.

2.5.2 Température de fusion

Pour calculer la température de fusion, nous avons effectué une série d’équilibra-
tions et de rampe de températures sur du silicium massif. En fait la simulation com-
mence en équilibrant l’échantillon dans le système NVT , utilisant le thermostat de
Nosé-Hoover [Hoo85], à une température initiale T0 (inférieure à la température de
fusion) pendant 60 ps ; ce temps est suffisant pour que l’énergie potentielle se stabilise.
Ensuite, la température est augmentée de 200K pendant 100 ps de manière continue.
Cette opération (équilibration + rampe) est répétée jusqu’à atteindre une température
finale supposée être supérieure à la température de fusion attendue. À la température
de fusion le système subit une transformation de phase de l’état solide à l’état liquide.
Ceci se manifeste par un saut de l’énergie potentielle. Nous considérons le point d’in-
flexion sur le graphe de l’énergie potentielle en fonction de la température (figure 2.5)
comme correspondant à la température de fusion.

Les températures de fusion calculées avec le potentiel SWm (Tf = 2880K) et le po-
tentiel MEAM-G (Tf = 2430K) sont élevées par rapport à celles mesurées expérimen-
talement (Tf = 1700K) car dans les nouvelles paramétrisations nous avons privilégié
les grandeurs mécaniques (constantes d’élasticité, contrainte de fracture, etc) aux gran-
deurs thermodynamiques (la température de fusion par exemple). Ceci n’aura pas
d’influence sur notre étude car les simulations seront faites à des températures beau-
coup plus basses que la température de fusion.

2.5.3 Contrainte de rupture critique : σc

La transition fragile-ductile à basses dimensions peut être comparée, en premier lieu,
à une compétition entre un mécanisme de rupture des liaisons atomiques (fracture)
et un mécanisme de cisaillement dans un plan de glissement. Le mécanisme de la
fracture dans lequel des surfaces se forment après une perte importante des liaisons
atomiques est irréversible. Par contre, pendant le cisaillement induit par la propagation
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Figure 2.5 – Evolution de l’énergie potentielle en fonction de la température. Le saut en éner-
gie potentielle correspond à une transformation de phase solide-liquide et la tem-
pérature à laquelle cette transformation a lieu correspond à la température de
fusion.

des dislocations, les liaisons se rompent et se reforment continument. La contrainte de
rupture critique σc (voir 2.5.3, page 48) constitue un bon paramètre pour une première
estimation de la contrainte nécessaire pour induire la fragilité par rupture des liaisons.
Le cisaillement dans le plan de glissement peut être caractérisé, en premier lieu, par la
contrainte de cisaillement critique τc (voir 2.5.4, page 51).

Dans la plupart de nos simulations les NF sont déformés dans un régime de haute
contrainte/basse température et le cisaillement dans ce régime est dû aux glissements
des dislocations parfaites non-dissociées (b = a0/2[1 0 1]) dans un plan (1 1 1) appar-
tenant au shuffle set [God04b]. La contrainte de rupture critique σc correspond à la
contrainte maximale obtenue lorsque nous écartons deux parties du système séparées
le long d’un plan atomique (1 1 1) du shuffle set de manière à former deux surfaces
perpendiculaires à l’axe de déformation (figure 2.6-a). Pour calculer la valeur de cette
contrainte, il faut commencer par tracer la variation d’énergie du système en fonction
de la distance de séparation entre les deux parties du système. Ensuite, la contrainte
de rupture critique se calcule en dérivant la variation de l’énergie par rapport à la
distance de séparation.

Pour cela nous avons choisi une boîte de simulation périodique dans les trois direc-
tions de l’espace pour représenter du silicium massif. L’axe des ẑ est choisi parallèle à
l’axe de déformation. Des incréments de séparation sont appliqués dans la direction ẑ

avec les atomes fixés dans leur position de cristal parfait jusqu’à ce que les deux blocs
(1) et (2) (figure 2.6-a) se séparent et deux surfaces perpendiculaires à l’axe de dé-
formation se forment. Les figures 2.7-a et 2.7-b montrent l’excès d’énergie potentielle
par unité de surface calculée par rapport à la configuration de référence avec les 2

parties du système non-séparées. Cet excès d’énergie est normalisé en le divisant par
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la surface Lx × Ly et est représenté en fonction de la distance de séparation entre les
deux blocs, pour les 4 potentiels utilisés, pour le calcul DFT et pour les deux surfaces
(1 1 0) et (1 1 1). La pente maximale sur le graphe d’énergie correspond à la contrainte
de rupture critique σc, dont les valeurs pour les différents potentiels et en DFT sont
rassemblés dans le tableau 2.2.

Figure 2.6 – (a) Formation des surfaces dans un calcul de la contrainte de rupture critique. (b)
Construction géométrique du facteur de Schmid.

Sur les figures 2.7-a et 2.7-b nous pouvons voir que, lorsque la distance de séparation
entre les deux parties du système est supérieure au rayon du coupure rc du potentiel,
l’excès d’énergie calculée sature ; cette énergie correspond à celle de la formation de
deux surfaces. L’énergie d’une surface (1 1 0) (figure 2.7-a) est supérieure à celle d’une
surface (1 1 1) (figure 2.7-b) quel que soit le potentiel utilisé et pour le calcul DFT.
Le plan (1 1 1) du shuffle set a moins de liaisons pendantes diminuant ainsi l’énergie.
D’autre part, les pentes des courbes d’énergie sont moins raides pour les potentiels
MEAM que pour les potentiels SW ; ceci est dû au rayon de coupure rc plus élevé
pour les potentiels MEAM par rapport aux potentiels SW [Kan07]. Comme les éner-
gies de surface calculées sont relativement proches (figure 2.7-a), on obtient alors une
contrainte de rupture plus élevée avec les potentiels SW qu’avec les potentiels MEAM.
D’autre part, les ajustements introduits dans le potentiel MEAM-G permettent de
mieux suivre la courbe obtenue en DFT et par conséquent d’avoir la valeur de σc (ta-
bleau 2.2) la plus proche du calcul DFT en comparaison avec les potentiels SW, SWm
et MEAM-K.
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Figure 2.7 – Excès d’énergie par unité de surface en fonction de la distance de séparation entre
deux plans (a) (1 1 0) et (b) (1 1 1) pour différents potentiels semi-empiriques et
en DFT. La contrainte de rupture critique correspond à la valeur maximale de la
pente sur le graphe d’énergie.

2.5.4 Contrainte de cisaillement critique : τc

La deuxième valeur à calculer correspond à la contrainte de cisaillement critique τc.
C’est une mesure de la résistance du réseau au cisaillement. Cette valeur sera calculée
sur un plan (1 1 1) du shuffle set et dans la direction [1 0 1] correspondant à la direction
de propagation d’une dislocation parfaite non-dissociée.

Nous avons choisi une boîte de simulation périodique dans les trois directions de
l’espace et orientée selon x̂ = [1 0 1], ŷ = [1 2 1] et ẑ = [1 1 1]. La boîte est divisée en deux
blocs de part et d’autre d’un plan (1 1 1) du shuffle set (figure 2.8-a). Un bloc reste dans
sa position du cristal parfait, alors qu’un incrément de déplacement est appliqué sur le
deuxième bloc pour imiter un glissement de part et d’autre du plan. Les atomes sont
libres de se déplacer suivant l’axe des ẑ pour minimiser l’énergie. L’excès d’énergie
γ calculé par rapport à la structure de départ non-déplacée et divisée par la surface
Lx × Ly, n’est autre que l’énergie du défaut d’empilement généralisé ; si on la trace en
fonction du déplacement imposé d, on obtient la γ−line (figure 2.8-b). La contrainte
de cisaillement critique τc correspond à la valeur maximale de la pente sur la γ−line ;
i.e. σc = max [∂γ/∂d].

La figure 2.8-b, montre la courbe d’énergie du défaut d’empilement généralisé ob-
tenue avec chaque potentiel. Les nouvelles paramétrisations de SWm (ligne pleine en
noir) et MEAM-G (ligne avec tirets en bleu) permettent d’obtenir des courbes d’éner-
gie qui s’approchent de la courbe obtenue en DFT. Par conséquence, les valeurs de la
contrainte de cisaillement critique τc (tableau 2.2) calculées avec le potentiel SWm et
le potentiel MEAM-G sont les plus proches de la valeur calculée en DFT.
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Figure 2.8 – (a) Cisaillement sur le plan (1 1 1) et dans la direction [1 0 1]. (b) Énergie du dé-
faut d’empilement généralisé (generalized stacking fault) par unité de surface en
fonction du déplacement suivant [1 0 1] normalisé au vecteur de Burgers d’une
dislocation parfaite.

2.5.5 Paramètre de ductilité : A

L’étude de la transition fragile-ductile en dynamique moléculaire classique dépend
du potentiel inter-atomique utilisé. En effet, dans les mêmes conditions de déforma-
tion deux potentiels peuvent prédire des comportements mécaniques différents. Expé-
rimentalement, le silicium est fragile à l’état massif et à température ambiante, il est
par suite intéressant de vérifier si les potentiels utilisés sont capables de reproduire ce
comportement.

Pour avoir un indicateur du comportement mécanique produit par un potentiel
donné, Kang et al. [Kan07] ont introduit le paramètre A appelé paramètre de ductilité
(équation 2.32). L’idée derrière ce paramètre est de comparer la contrainte de cisaille-
ment critique τc dans le plan du glissement où le facteur de Schmid est maximal à
la contrainte de rupture critique σc dans le plan normal à l’axe de déformation (sous-
sections 2.5.3 et 2.5.4). La première contrainte atteinte définira si le régime de déforma-
tion est plutôt fragile ou ductile. En effet, selon Kang et al. [Kan07], sous l’action d’une
contrainte de déformation externe de traction, le calcul du paramètre A va prévoir la
fragilité lorsque la rupture sur le plan transverse à l’axe de déformation est favorisée
ou la ductilité lorsque la rupture sur le plan de glissement considéré est favorisée.

Pour déterminer la contrainte uniaxiale σ nécessaire pour atteindre la contrainte de
cisaillement critique τc au plan de glissement, nous utilisons la formule τc = S× σ,
avec S le facteur Schmid donné par :

S = cosφ cos θ
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où φ est l’angle entre l’axe de déformation et la normale au plan de glissement et θ est
l’angle entre l’axe de déformation et la direction de glissement (figure 2.6-b). Le facteur
de Schmid est un facteur géométrique qui dépend du plan de glissement considéré et
de la direction de propagation des dislocations dans ce plan.

On définit alors le paramètre de ductilité A comme :

A =
σc

σ
≡

Sσc

τc
(2.32)

où σc est la contrainte de rupture critique, τc est la contrainte de cisaillement cri-
tique et S est le facteur de Schmid.

Pour un potentiel donné et connaissant le système de glissement qui peut s’activer,
on calcule S, σc et τc pour obtenir A. D’après l’équation 2.32, si A > 1 (σc > τc

S ) la
contrainte de cisaillement critique τc va être atteinte avant σc ; par suite la ductilité est
prévue pour le matériau en question avec le potentiel donné. Inversement, si A < 1

(σc < τc

S ), la fragilité est prévue.
Le tableau 2.2 montre pour chaque potentiel, les valeurs des contraintes de rupture

critique et de cisaillement critique, le paramètre de ductilité correspondant ainsi que
le comportement mécanique prévu en se basant sur le calcul de A. Pour comparaison,
les valeurs calculées en DFT-GGA (extrait de [Kan07] **) ont été ajoutées.

Potentiel σ110
c (GPa) τ110c (GPa) A110 comportement

SW 39.00 8.90 1.78 Ductile
SWm 39.72 12.80 1.26 Ductile

MEAM-K 32.07 12.56 1.04 Ductile
MEAM-G 23.77 12.83 0.75 Fragile

DFT 23.00 13.70 0.685 Fragile

Table 2.2 – Paramètre de ductilité (A) calculé pour les 4 potentiels utilisés et pour le calcul DFT
extrait de [Kan07] à partir de la contrainte de rupture critique (σc), la contrainte
de cisaillement critique τc et le facteur de Schmid (S) pour des NFs d’axe 〈1 1 0〉.

Avec les potentiels SW (versions originale et modifiée) et le potentiel MEAM-K, le
paramètre de ductilité calculé est supérieur à 1 et le comportement mécanique prévu
est la ductilité. Avec le potentiel MEAM-G, le paramètre de ductilité calculé est in-
férieur à 1 et relativement proche de la valeur calculée en DFT. Le comportement
mécanique prévu est donc la fragilité. Le potentiel MEAM-G parait donc supérieur

**. La paramétrisation de MEAM-K correspond à celle du potentiel utilisé dans [Kan10]. Selon les
auteurs, cette paramétrisation est identique à celle du potentiel utilisé dans [Kan07]. Cependant, nous
calculons une valeur différente du paramètre de ductilité et le comportement mécanique attendue est
différent.
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aux autres potentiels sur ce point. Ceci est dû au fait que la valeur de σc avec la nou-
velle paramétrisation de MEAM-G est la plus proche de la valeur calculée en DFT
(tableau 2.2).

Dans nos simulations, les essais de traction sur des NFs de silicium montrent qu’avec
le potentiel MEAM-K, uniquement les fissures sont générées. Par contre avec les trois
autres potentiels, la nucléation des dislocations est aussi possible, comme observé en
ab-initio [God06]. Cependant, comme le potentiel SWm a déjà montré ses capacités à
reproduire correctement l’initiation de la plasticité dans les nano-structures [Gue11c ;
Gue13], nous l’avons utilisé pour la suite de notre étude, malgré ses faiblesses au
niveau, par exemple, de la propagation de fractures [Piz13].

Si on se base uniquement sur σc, τc et A, les potentiels se classent du plus au
moins capable à reproduire les valeurs du calcul DFT comme suit : MEAM-G, MEAM-
K, SWm puis SW. Toutefois, ces grandeurs (σc et τc) sont des paramètres simples
renseignant sur la difficulté à ouvrir un plan infini ou sur la difficulté à cisailler un
plan en bloc. Mais ils ne sont pas forcément représentatifs des mécanismes réels de
la plasticité, notamment vis à vis de la nucléation en surface des dislocations comme
dans les nano-structures telles que les NFs.

De plus, le paramètre de ductilité est calculé à 0K à partir de grandeurs calculées
avec des boîtes de calcul périodiques dans les trois directions de l’espace pour simuler
du silicium massif. Ceci ne reflète pas la réalité du comportement des nano-objets où
les surfaces sont dominantes et contrôlent la plasticité. Le paramètre de ductilité A, ne
prend donc pas en compte ni l’effet de la géométrie, ni celui de la température. Il doit
donc être considéré comme un indicateur de comparaison.

2.6 Élaboration des nano-fils et essais de déformation

Dans cette thèse, nous avons choisi la géométrie cylindrique de section circulaire
pour les NFs de silicium pour étudier la transition fragile-ductile à basses dimensions.
C’est une géométrie qui permet d’étudier les mécanismes de nucléation des disloca-
tions depuis les surfaces en absence des concentrateurs de contrainte comme les coins
présents dans les NFs de section carrée [Gue11a ; Jen13]. En plus, c’est une géomé-
trie accessible expérimentalement, ce qui nous permet de comparer nos résultats aux
résultats des expériences réalisées dans le cadre de l’ANR-BiDUL.

2.6.1 Elaboration des NFs de silicium

Les NFs cylindriques de silicium sont élaborés en découpant une forme cylindrique
dans du silicium massif (figure 2.9-a) et en supprimant tous les atomes se trouvant à
l’extérieur du contour circulaire. Le diamètre d et la hauteur h du cylindre permettent
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de contrôler les dimensions du NF (figure.2.9-b). La boîte de simulation est choisie
périodique dans les trois dimensions de l’espace. Suivant l’axe des ẑ, ceci permet de
se débarrasser des effets de la surface et de simuler un NF de longueur infinie. Pour
éliminer toute interaction entre le NF et ses images à travers les limites périodiques sur
les axes x̂ et ŷ, la taille de la boîte est choisie de manière à ce que la distance séparant
le NF et son image la plus proche, soit au moins plus grande que deux fois le rayon
de coupure rc du potentiel.

Figure 2.9 – (a) Élaboration d’un NF à partir du silicium massif. (b) NF de diamètre d et de
hauteur h ; le plan en rouge correspond à un plan de glissement (1 1 1) susceptible
d’être activé.

Nous avons testé deux orientations pour l’axe de déformation aligné suivant l’axe
des ẑ, l’orientation [0 1 1] et l’orientation [1 2 3]. La plupart des simulations ont été réa-
lisées avec une boîte de calcul orientée suivant ẑ =[0 1 1], x̂ =[1 0 0] et ŷ =[0 1 1]. Dans
cette orientation dite de glissement double, deux plans de glissement de même facteur
de Schmid (S=0.4082) sont susceptibles d’être activé, le plan (1 1 1) et le plan (1 1 1).
L’un des deux plans est visible en rouge dans la figure 2.9-b. Cette orientation d’axe
de déformation favorise l’interaction entre les dislocations lorsqu’elles sont nucléées
sur des plans de glissement sécants. On peut ainsi étudier la contribution de ces in-
teractions à la fragilité par ouverture des cavités et des fissures, comme proposé suite
à des études expérimentales [Ös09 ; Ös11]. De plus une comparaison de nos résultats
avec les expériences réalisées dans la même orientation d’axe dans le cadre de l’ANR-
BiDUL sera possible. Pour un axe de déformation aligné sur ẑ =[1 2 3], la boîte de
simulation est alignée suivant x̂ =[1 1 1] et ŷ =[5 4 1] et un seul plan de glissement
peut être activé. Il s’agit d’une orientation de glissement simple qui élimine les effets
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d’interactions entre dislocations et permet donc d’étudier les effets de taille sur un
système plus simple.

Les NFs élaborés par cette procédure ont des surfaces non-reconstruites. La recons-
truction est assurée pendant les phases de thermalisation (étape no 1 et/ou no 3 de la
figure 2.13) de la procédure de déformation (voir sous-section 2.6.3). Dans la section
suivante, nous décrivons les différents états de surface élaborés et testés.

2.6.2 État de la surface

Par "état de la surface" nous voulons distinguer les surfaces qui ont subie des traite-
ments thermiques différents : S1 (fresh-cut) correspond à une surface issue directement
de la procédure d’élaboration des NFs (section 2.6.1), S2 pour une surface recuite
à température ambiante (300K) avant déformation et S3 pour une surface recuite à
une température légèrement inférieure à la température de fusion pour produire une
couche de silicium amorphe * en surface. La procédure de génération de la couche
amorphe est similaire à celle utilisée par Biswas et al. [Bis06]. Mais avant de discuter
l’effet du traitement thermique sur la limite d’élasticité, nous commençons par présen-
ter son effet sur l’énergie de surface.

Dans la figure 2.10, nous montrons avec le critère de coordinence la surface externe
des NFs de diamètres 7.7, 26 et 44.5 nm pour une surface S1 et une surface S2. Une
comparaison visuelle entre les deux états de surface montre une diminution de la
population des atomes coordonnés 2 fois (couleur beige) et 1 fois (couleur turquoise)
en faveur des atomes coordonnés 3 fois (couleur verte) lorsque la température du
recuit est non-nulle (surface S2). Ce résultat est observé pour les 3 diamètres.

Pour des NFs de silicium de diamètre 7.7 nm simulés avec les potentiels SWm
et MEAM-G, l’analyse détaillée du nombre de coordinence (tableau 2.3) montre que
lorsque la température du recuit augmente, le nombre d’atomes coordonnés 2 fois
et 1 fois diminue et le nombre d’atomes coordonnés 3 fois et 4 fois augmente. Au
total le nombre de liaisons pendantes † par unité de surface diminue. La diminution
du nombre d’atomes sous-coordonnés, majoritairement présents à la surface, est ac-
compagnée par une diminution de l’énergie de cette dernière (l’énergie de la surface
étant définie comme l’excès de l’énergie potentielle par unité de surface par rapport
au massif).

Pour le potentiel SWm et pour les 3 diamètres, les énergies de surface deviennent
quasiment égales lorsque la température du recuit est non nul, c’est à dire lorsque la
surface subie une reconstruction à travers l’agitation thermique.

*. Les atomes à la surface peuvent vibrer facilement en comparaison aux atomes du massif, par consé-
quence la température de fusion d’une surface est inférieure à celle du massif.

†. les atomes coordonnés 3 fois possèdent 1 liaison pendante, les atomes coordonnés 2 fois possèdent
2 liaisons pendantes et les atomes coordonnés 1 fois possèdent 3 liaisons pendantes.
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Figure 2.10 – Surface des NFs de diamètres d= 7.7, 26 et 44.5 nm pour deux états de surface
S1 et S2.

Pour le potentiel MEAM-G, et quel que soit le diamètre, l’énergie d’une surface
S1 est inférieure à l’énergie d’une même surface calculée avec le potentiel SWm. En
fait, bien que la procédure d’élaboration des NFs soit identique pour les deux poten-
tiels, l’énergie est inférieure avec MEAM-G. Ceci est attribué à la paramétrisation des
potentiels. De plus, la diminution du nombre de liaisons pendantes et donc de l’éner-
gie n’est pas observable avec le potentiel MEAM-G entre 10K et 300K car dès 10K, la
surface est déjà entièrement reconstruite comme le montre la figure 2.11. Dans cette
figure nous montrons pour les deux potentiels SWm et MEAM-G la surface d’un NF
de diamètre 7.7 nm recuite à 10K. Visiblement, pour la même température (10K), la
reconstruction de la surface est meilleure avec le potentiel MEAM-G. Alors quel que
soit le diamètre du NF, une faible température de recuit est suffisante pour assurer
une bonne reconstruction de la surface. Par conséquence toute augmentation supplé-
mentaire de la température du recuit n’engendre pas une diminution considérable de
l’énergie de la surface et du nombre de liaisons pendantes (tableau 2.3).

Pour MEAM-G, l’augmentation du diamètre diminue l’énergie de la surface S2,
contrairement au potentiel SWm où l’énergie de surface ne semble pas dépendre du
diamètre. Ceci s’explique en rappelant que les NFs de diamètre 7.7 nm ont un faible
rayon de courbure, la section n’est donc pas parfaitement circulaire. Ceci fait appa-
raitre des arrêtes à la surface (figure 2.12) résultant de l’intersection des terrasses ato-
miques. Lorsque le diamètre du NF augmente, la courbure de la surface diminue, les
arrêtes sont alors plus douces et à priori d’énergie plus basse (figure 2.12). Le fait que
le potentiel SWm ne soit pas sensible à l’ouverture des arrêtes est probablement dû au
rayon de coupure rc de ce potentiel limité aux premiers voisins. Par contre, le potentiel
MEAM-G possède un rayon de coupure qui s’étend jusqu’aux seconds voisins.
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Potentiel d (nm) T (K) E (eVÅ−2) Nliaisons
pendantes (Å−2) Coordinence(%)

4 3 2 1

SWm

7.7
fresh-cut 0.128 0.1103 91.2 6.1 2.5 0.20

10 0.127 0.1097 91.3 6.1 2.5 0.20
300 0.104 0.0827 91.7 7.9 0.4 0.00

26

fresh-cut 0.141 0.1221 97.45 1.60 0.69 0.25
10 0.126 0.1058 97.54 1.70 0.73 0.03
300 0.105 0.0798 97.69 2.17 0.13 0.00

44.5
fresh-cut 0.135 0.1169 98.50 0.99 0.40 0.10

10 0.125 0.1058 98.55 1.03 0.40 0.03
300 0.104 0.0804 98.63 1.30 0.07 0.00

MEAM-G

7.7
fresh-cut 0.111 0.1108 91.2 6.10 2.5 0.20

10 0.103 0.0826 91.7 7.90 0.40 0.00
300 0.103 0.0824 91.6 8.1 0.30 0.00

26

fresh-cut 0.109 0.1221 97.45 1.60 0.69 0.25
10 0.093 0.0812 97.65 2.21 0.14 0.00
300 0.093 0.0804 97.63 2.27 0.10 0.00

44.5
fresh-cut 0.092 0.1175 98.50 0.99 0.40 0.10

10 0.080 0.0805 98.62 1.32 0.06 0.00
300 0.080 0.0802 98.60 1.36 0.04 0.00

Table 2.3 – Caractérisation des états de la surface calculés pour différents diamètres d, pour
différentes températures T du recuit de la surface et pour plusieurs potentiels.
Les énergies de surface E, le nombre de liaisons pendantes par unité de surface
Nliaisons

pendantes et le nombre de coordinence sont présentés.

Figure 2.11 – Comparaison entre deux surfaces recuites à la même température de 10K et
obtenues avec deux potentiels différents. Le potentiel MEAM-G montre une
meilleure reconstruction de la surface que le potentiel SWm.

2.6.3 Essais de déformation et suivi du système

Dans cette partie, nous allons présenter les détails d’un test de déformation (ten-
sion ou compression) typique, qui commence par un recuit du NF à température
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Figure 2.12 – Effet du diamètre/courbure du NF sur l’ouverture de l’angle des arrêtes à la
surface. Représentation du volume pris en compte pour le calcul de l’énergie
des atomes situés sur les arrêtes dans le cas (a) d’un petit diamètre et (b) d’un
grand diamètre.

ambiante pour assurer une meilleure reconstruction des surfaces. La même descrip-
tion s’applique pour les tests de déformation sans pré-recuit, la première étape étant
simplement supprimée.

La courbe d’énergie totale de la figure 2.13 est un moyen pour suivre l’évolution du
système et nous allons l’utiliser pour expliquer les détails de la procédure de déforma-
tion.

— Étape no 1 : La simulation commence par une première thermalisation du NF
dans le système NVT à 300K et pendant 100ps pour assurer une bonne recons-
truction de la surface à température ambiante. Le temps choisi est suffisant pour
que l’énergie totale se stabilise.

— Étape no 2 : Le NF est ensuite relaxé (énergie minimisée) en gradient conjugué
pour relaxer la structure. La minimisation s’arrête lorsque la variation relative
sur les forces ∆F

F est inférieure à 10−10. Ensuite une déformation de 10% (ou
6% selon les cas) est appliquée sur le NF en déformant la boîte de simulation et
en repositionnant les atomes dans la nouvelle boîte ‡. La déformation appliquée
est inférieure § à la limite d’élasticité (déformation nécessaire pour passer dans
le régime de déformation plastique irréversible). Les forces sont relaxées par
gradients conjugués avant la nouvelle thermalisation.

— Étape no 3 : Le NF est thermalisé une deuxième fois dans le système NVT pen-
dant 60ps à la température requise pour le test de déformation. Ce temps est

‡. remapping.
§. Pour estimer la déformation nécessaire à appliquer, nous avons effectué un test de déformation

dans lequel le NF est déformé continument jusqu’au déclenchement de la plasticité.
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suffisant pour que l’énergie totale se stabilise avant de commencer la rampe de
déformation.

— Étape no 4 : Une rampe de déformation de 12% (ou 15% selon les cas) est appli-
quée sur 600ps au NF issus de l’étape no 3 ; ceci est équivalent à une vitesse de
déformation de l’ordre de 108s−1. Cette vitesse de déformation est très élevée en
comparaison aux vitesses de déformation expérimentales (de l’ordre de 10−3s−1)
mais elle est typique des simulations en dynamique moléculaire classique.

— Étape no 4-a : Déformation élastique.
— Étape no 4-b : La première chute importante en énergie est la signature de l’ap-

parition d’un premier événement plastique (ceci peut s’apparenter expérimenta-
lement au pop-in). Cette plasticité peut être associée soit à la nucléation d’une
ou plusieurs dislocations, soit à la fissuration par rupture des liaisons inter-
atomiques, soit aux deux événements prenant lieu ensemble.

— Étape no 4-c : La déformation du NF continue ; plusieurs événements de plasticité
ont lieu et l’énergie est relaxée après chaque événement.

Cette méthode de déformation utilisée pour simuler un essai de compression ou
de traction (expérimental) permet de minimiser le temps de calcul et les ressources
informatiques utilisées.

Figure 2.13 – Évolution de l’énergie totale en fonction du temps durant les différentes étapes
du test de déformation. Les figures correspondent aux étapes d’un test de trac-
tion.
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Pour que nos tests de déformation en simulation soient comparables à ceux réalisés
expérimentalement dans le cadre de l’ANR-BiDUL, nous avons commencé cette étude
par réaliser des tests de compression sur les NFs de silicium. Les résultats de ces tests
de compression montrent la formation d’un défaut d’empilement dû à un glissement
inhabituel dans la direction d’anti-maclage (voir annexe A). Comme la réalité physique
du défaut observé en compression, qui peut être un "artefact" numérique, est jusqu’à
présent inconnu, nous avons privilégier les tests de tension. Il est de toute façon dif-
ficile d’ouvrir des fissures, responsables du comportement fragile, en compression
lors des tests de déformation en simulation. Nous nous sommes tournés alors vers la
tension pour pouvoir étudier la transition fragile-ductile plus efficacement. Tous les
résultats qui seront présentés dans la suite correspondent, sauf mention contraire, à
des tests de simulation en tension.

2.6.4 Visualisation

Pour visualiser les mécanismes mis en jeu dans la déformation des NFs, nous avons
utilisé les outils AtomEye [Li03b] et Ovito [Stu10a]. Les lignes de dislocations sont
identifiées en premier lieu avec le critère de coordinence (figure.2.14-a) qui consiste à
différencier les atomes en fonction du nombre de liaisons avec son environnement. En
éliminant tous les atomes coordonnés 4 fois (silicium massif), la ligne de la dislocation
devient visible car les atomes du cœur sont sous-coordonnés, dans le cas d’une dislo-
cation parfaite 60°. En ce qui concerne les dislocations partielles et les têtes de fissures,
elles créent respectivement un défaut d’empilement et des surfaces dans leur sillage,
et donc tous les atomes de la surface balayée sont sous- ou sur-coordonnées. Avec le
critère de coordinence seul, nous sommes incapables de distinguer entre une surface
et un défaut ¶ laissé derrière une dislocation. Nous avons pour cela utilisé l’outil DXA
[Stu10b], [Stu10c], [Stu12b], [Stu12a] qui permet d’extraire la ligne de dislocation et
déterminer son caractère (figure 2.14-b). Nous avons aussi identifié et visualisé les ca-
vités qui se forment en volume en comparant la structure déformée à une structure
de référence. Les cavités sont mises en évidence en les remplissant par des atomes de
couleur différente (figure 2.15).

Nous avons calculé aussi les déplacements subis par les atomes au cours de la pro-
pagation des dislocations via un slip vector analysis comme expliqué par Zimmerman
et al. [Zim01] (figure.2.16-a). Ceci nous a permis de déterminer le caractère des dislo-
cations en visualisant l’angle entre la ligne de la dislocation (frontières de la surface
balayée par le mouvement de la dislocation) et le déplacement subi par chaque atome,
visualisé par une flèche centrée sur l’atome (figure.2.16-b). Pour le cas montré dans la
figure 2.16, le slip vector analysis montre, pour un état avancé de propagation de la dis-
location initiale, la nucléation d’une boucle de dislocation en volume. Nous pouvons

¶. Le défaut peut être un défaut créer sur le sillage de la dislocation. Ce type de défaut sera décrit
plus tard, il est probablement dû aux déformations élevées appliquées sur les NFs de silicium.
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Figure 2.14 – (a) Visualisation de la ligne de dislocation (flèche en rouge) d’une dislocation
parfaite avec le critère de la coordinence. (b) Visualisation de la même ligne de
dislocation avec l’outil DXA [Stu10b]. La formation des surfaces (flèche en bleu)
n’est pas discernable avec le critère de coordinence mais elle l’est avec DXA.

Figure 2.15 – Identification des cavités dans une tranche d’un NF au cours de la déformation.
Les atomes colorés en gris correspondent aux atomes de silicium et les atomes
colorés en jaune correspondent aux atomes utilisés pour remplir la cavité.

distinguer sur la figure 2.16-b, les composantes vis (lignes rouges) et les composantes
60° (lignes bleues) de cette dislocation.

2.7 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons présenté la méthode de la dynamique moléculaire uti-
lisée dans cette thèse pour réaliser des simulations à l’échelle atomique. Nous avons
présenté les détails des potentiels inter-atomiques utilisés, ainsi que les tests réalisés
pour apprécier leur capacité à reproduire les constantes d’élasticité calculées expéri-
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Figure 2.16 – (a) Visualisation avec le critère de déplacement (slip vector analysis) de la surface
balayée suite au glissement de la dislocation visible dans la figure 2.14. (b) Le
déplacement est visualisé avec des flèches indiquant la direction du glissement
subit par chaque atome. Avec ce critère on peut discerner les caractères vis
(lignes rouges) et 60° (lignes bleues) de la dislocation nucléée en volume.

mentalement ou en calcul DFT. Pour chaque potentiel utilisé, nous avons calculé les
contraintes de rupture et de cisaillement critique pour estimer, à travers le calcul du
paramètre de ductilité, leur capacité à prédire le comportement mécanique correct. De-
puis ces calculs, et en se basant sur le paramètre de ductilité, nous avons conclu que
le potentiel SWm favorise la ductilité alors que le potentiel MEAM-G est censé repro-
duire le comportement mécanique correct en comparaison au calcul DFT. En ce qui
concerne le paramètre de ductilité, nous avons conclu qu’il doit être considéré comme
un indicateur de comparaison car il ne reflète pas la réalité du comportement des
nano-objets où la surface joue un rôle crucial via les mécanismes contrôlant l’initiation
de la plasticité. Finalement, nous avons décrit la procédure d’élaboration des NFs et
des différents états de la surface, les détails d’un test de déformation typique et nous
avons fini par présenter les différents outils d’analyse et de visualisation utilisés.
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Dans ce chapitre nous allons présenter une description des tests de déformation
en tension par le biais de propriétés accessibles expérimentalement : coefficients élas-
tiques et limite d’élasticité. Ces propriétés, telles que le module de Young et le coef-
ficient de Poisson, seront étudiées en fonction des potentiels inter-atomiques et de la
taille des NFs. Avant de décrire plus en détails les mécanismes de déformation, nous
discuterons également la variation de la limite d’élasticité en fonction de la tempéra-
ture du test de déformation, du potentiel inter-atomique, de l’état de la surface des
NFs, de leurs dimensions (hauteur et diamètre) et de l’axe de déformation.
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3.1 Courbe contrainte-déformation

Lors d’un test de traction en simulation (figure 3.1), l’évolution de la déformation
suit la procédure expliquée dans la partie méthode (voir 2.6.3, p.58). La simulation
commence par une pré-déformation du NF jusqu’à 6% à 15% (selon les cas), puis une
minimisation suivie d’une équilibration du système à la température requise et d’une
rampe de déformation continue en traction à une vitesse de 108s−1. La variation quasi
linéaire de la contrainte indique un régime de déformation élastique jusqu’au déclen-
chement de la plasticité marqué par la chute importante de la contrainte. La déforma-
tion à laquelle la plasticité se manifeste est définie comme étant la limite d’élasticité.
Sous l’action de la déformation, le NF se trouve ensuite dans le régime d’écoulement
plastique jusqu’à la fin du test (figure 3.1) ou jusqu’à la rupture complète du NF.

Figure 3.1 – Graphe de la contrainte calculée σ en fonction de la déformation appliquée ε,
obtenue en simulation dans un test de traction.

3.2 Régime élastique

3.2.1 Module de Young

Le premier stade d’un test de déformation montre un régime d’élasticité linéaire.
Dans ce régime la déformation est réversible, c’est à dire lorsque la sollicitation méca-
nique est supprimée, l’échantillon doit retourner à sa forme initiale avant déformation.
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Lorsqu’un NF est soumis à une déformation ε parallèle à son axe, la contrainte dans
cette direction (σ) suit la loi de Hooke :

σ = Eε

où E est le module de Young. Cette constante d’élasticité est propre à chaque ma-
tériau et constitue un bon indicateur de la rigidité. Un matériau est considéré comme
très rigide lorsque son module de Young est élevé.

Pour simuler un test de déformation en traction dans le régime élastique, nous
avons déformé de 2% des NFs de silicium de différents diamètres mais possédant tous
le même état de surface. Pour les trois potentiels SWm, MEAM-G et MEAM-K, nous
avons ensuite calculé (tableau 3.1) les modules de Young en ajustant σ(ǫ) par une
relation linéaire affine. L’axe de déformation dans ces simulations est aligné sur l’axe
ẑ, parallèle à la direction [0 1 1].

Potentiel d (nm) E (GPa)

SWm

7.7 129.00
26 129.83
44.5 130.264

∞ (massif) 132.00

MEAM-G

7.7 171.29
26 165.66
44.5 164.86

∞ (massif) 166.00

MEAM-K
7.7 147.50

∞ (massif) 155.00

Expérience
15 80.00
35 170.00

∞ (massif) 170.00

Table 3.1 – Tableau récapitulatif des valeurs du module de Young E[110] calculées dans un
test de traction pour différents diamètres d et avec plusieurs potentiels inter-
atomiques. La valeur expérimentale est extraite de [Zhu09b].

Nous remarquons tout d’abord que la rigidité du NF dépend du potentiel inter-
atomique. Nous observons aussi des variations (différentes selon les potentiels) en
fonction du diamètre du NF. En fait, notre système peut être traité par un modèle
cœur/coquille, où la surface est assimilée à une coquille entourant le cœur du NF
[Mil00]. Tout adoucissement ou durcissement du NF provient de la surface dont la
structure à l’échelle atomique dépend du potentiel inter-atomique utilisé. Pour les pe-
tits diamètres, le ratio cœur/coquille est faible et la surface est dominante, alors la
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rigidité du NF va dépendre de celle de la coquille. Avec le potentiel SWm et MEAM-
K, les NFs de petits diamètres sont moins rigides que les NFs plus larges. Lorsque le
diamètre du NF augmente, le module de Young augmente et tend vers la valeur de
l’état massif. Parmi ces deux potentiels, et en comparaison à la valeur trouvée expéri-
mentalement, MEAM-K semble donner la meilleure valeur. Bien que la valeur calculée
du module de Young à l’état massif soit inférieure à celle expérimentale pour des nano-
piliers déformés suivant le même axe de déformation, la tendance de diminution du
module de Young en diminuant le diamètre du NF, est similaire à celle observée expé-
rimentalement [Zhu09b] (80 < E(GPa) < 170 pour 15 < d(nm) < 35) ainsi que dans
d’autres études numériques [Lee07b ; Leu08 ; Lee11].

Avec le potentiel MEAM-G, les NFs de petits diamètres sont les plus rigides et E

diminue lorsque la taille du système augmente. Cette tendance est en opposition au
comportement observé expérimentalement [Zhu09b] même que les valeurs calculées
à l’état massif sont comparables [Zhu09b ; Zho04]. En fait, la capacité du potentiel
MEAM-G à reproduire les bonnes valeurs des constantes d’élasticité (voir tableau 2.1)
permet de reproduire la bonne valeur du module de Young à l’état massif.

3.2.2 Coefficient de Poisson

Lorsqu’un échantillon d’un matériau isotrope est soumis à une sollicitation méca-
nique uniaxiale, suivant l’axe ẑ par exemple, les autres dimensions de cet échantillon
se modifient en réponse suivant la relation suivante :

εx = εy = −νεz

où ν est le coefficient de Poisson définie comme l’opposé du rapport entre la défor-
mation transversale subie par l’échantillon sur l’une des directions et la déformation
appliquée suivant l’axe ẑ.

Dans le tableau 3.2, nous présentons le coefficient de Poisson calculé pour les deux
directions [1 0 0] et [0 1 1] orthogonales à l’axe de déformation [0 1 1], avec les poten-
tiels SWm et MEAM-G, pour comparer la réponse d’un NF de silicium à celle du
silicium à l’état massif sous l’action d’une déformation uni-axiale de 2%. Les valeurs
expérimentales sont aussi ajoutées pour comparaison. Les valeurs calculées dans les
NFs sont plus élevées que celles calculées dans le massif, probablement en raison de la
dominance des surfaces dans ces structures. La reconstruction de la surface exerce une
force de compression sur le volume du NF, augmentant la déformation qui s’applique
dans chaque direction cristallographique perpendiculairement à la surface.

Les valeurs calculées pour le coefficient de Poisson montrent que les déformations
induites dans les directions cristallographiques [1 0 0] et [0 1 1] ne sont pas proches, et
donc le système est fortement anisotrope. La section initialement circulaire, subit beau-
coup plus de contraction dans la direction x̂ = [1 0 0] que dans la direction ŷ = [0 1 1], et
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Potentiel d (nm) ν[100] ν[011]

SWm
7.7 0.480 0.169

∞ (massif) 0.436 0.138

MEAM-G
7.7 0.489 0.169

∞ (massif) 0.399 0.058

Expérience ∞ (massif) 0.362 0.064

Table 3.2 – Tableau récapitulatif des valeurs du coefficient de Poisson calculées dans les deux
directions cristallographiques alignées sur les axes [1 0 0] et [0 1 1] dans un test de
traction. Les valeurs expérimentales sont extraites de [Mas13].

la section du NF a un aspect elliptique à 2% de déformation. En comparaison aux résul-
tats obtenus expérimentalement, le potentiel MEAM-G semble donner les meilleurs
résultats à l’état massif ; ceci s’explique par la supériorité du potentiel MEAM-G à
bien reproduire les constantes d’élasticité, notamment celles liées au cisaillement (voir
tableau 2.1, page 48).

Ce résultat d’anisotropie où la déformation suivant un axe est plus importante que
celle dans la direction orthogonale, on le retrouve même dans le régime d’élasticité
non-linéaire. La section du NF est donc elliptique lors du déclenchement de la plasti-
cité.

3.3 Limite d’élasticité

Au-delà d’un certain seuil de contrainte, le système passe dans le régime plastique.
Ce passage peut être dû soit à la nucléation/propagation des dislocations, soit à la
rupture irréversible de liaisons atomiques. Sur les courbes de l’énergie potentielle (fi-
gure 2.13, page 60) ou de la contrainte-déformation (figure 3.1), le déclenchement de la
plasticité est caractérisé par une diminution importante de l’énergie et de la contrainte
respectivement. Nous présentons dans la suite la variation de cette limite en fonction
des différents paramètres testés lors de la déformation des NFs de silicium en trac-
tion. Dans un premier temps, nous discuterons uniquement pour les NFs d’axe de
déformation [0 1 1] simulés avec le potentiel SWm, l’effet de l’état de la surface, de la
température du test de déformation, de la hauteur des NFs et de leur diamètre. Le
plus grand nombre de simulations a été réalisé avec ce potentiel, pour cet axe de dé-
formation. Avec le potentiel SWm, nous discuterons également de l’effet de l’axe de
déformation en présentant les limites d’élasticité calculées pour les NFs d’axe de défor-
mation [1 2 3]. Finalement, nous discuterons de l’influence du potentiel inter-atomique
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utilisé, en présentant les limites d’élasticité calculées avec le potentiel MEAM-G et
MEAM-K.

Le tableau 3.3 est un récapitulatif des dimensions des NFs de silicium testés (dia-
mètre d et hauteur h), ainsi que de leur rapport de forme (h/d) et du nombre d’atomes
les constituant.

d (nm) h (nm) h/d nombre d’atomes

7.7

7.85 1.02 17 120

11.78 1.53 25 680

21.17 2.75 46 224

31.41 4.08 68 480

75.26 10.01 167 776

26 53.76 2.06 1 432 200

44.5
38.27 0.86 2 988 200

45.84 1.03 3 585 840

75.21 1.69 5 856 872

Table 3.3 – Tableau récapitulatif des diamètres d et des hauteurs h les plus testés pour des
NFs d’orientation d’axe [0 1 1] déformés en tension, leur rapport de forme h

d et le
nombre d’atomes les constituant.

3.3.1 Effet de la température du test de déformation

Nous commençons par discuter l’effet de la température du test de déformation sur
la limite d’élasticité. Dans nos simulations, les tests de déformation sont toujours ef-
fectués à des températures non-nulles. Ceci implique que la surface des NFs subit tou-
jours un certain degré de reconstruction, même si initialement il s’agit d’une surface
S1 (surface sans pré-recuit), i.e. la reconstruction devient de plus en plus prononcée
lorsque la température du test de déformation augmente.

La figure 3.2 montre pour les NFs de surfaces S1, S2 (surface pré-recuite à tempéra-
ture ambiante avant le test de déformation) et S3 (surface avec une couche amorphe),
simulés avec le potentiel SWm, que la limite d’élasticité moyennée sur l’ensemble des
hauteurs des NFs de diamètre 7.7 nm, diminue en fonction de la température du test
de déformation.

Premièrement, nous remarquons que les limites d’élasticité calculées sont relative-
ment hautes et s’approchent des limites d’élasticité théoriques [Rou01 ; Zhu09a]. Ce
comportement est particulier aux structures de dimensions nano-métriques comme
les NFs, principalement car ces structures sont généralement initialement dépourvues
de défauts en volume. Donc la plasticité, par dislocations ou par fracture, doit s’initier
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Figure 3.2 – Limite d’élasticité moyenne calculée sur l’ensemble des hauteurs des NFs de dia-
mètre 7.7 nm en fonction de la température du test de déformation et pour dif-
férents états de surface avec le potentiel SWm. S1 correspond à une surface sans
pré-recuit, S2 à une surface pré-recuite à température ambiante avant le test de
déformation et S3 à une surface avec une couche amorphe.

à partir de la surface, ce qui requiert de hautes valeurs de déformation ou contrainte
appliquée [Ger09].

Lorsque la température du test de déformation augmente, la limite d’élasticité di-
minue *. En effet, la barrière d’énergie associée à la nucléation du premier événement
plastique, peut être franchie par l’action combinée de la contrainte appliquée et de la
température. La contrainte a pour effet de réduire la barrière d’énergie (figure 3.3),
alors que la température a pour effet d’augmenter la probabilité de succès des sauts
permettant de franchir la barrière. Lorsque la température du test de déformation aug-
mente, il faut donc appliquer moins de contrainte pour déclencher la plasticité. Ceci
diminue le taux de déformation requis et par conséquent la limite d’élasticité. Ce ré-
sultat, discuté ici pour des diamètres de 7.7 nm, est également vrai pour les diamètres
26 nm et 44.5 nm (figure 3.6).

*. Ceci est surtout vrai pour les surfaces S2 et S3 car elles sont déjà reconstruites. Pour la surface S1,
il faut noter que l’augmentation de la température du test de déformation améliore la reconstruction de
la surface, ce qui diminue davantage les limites d’élasticité (voir section 3.3.2, page 73).
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Figure 3.3 – Représentation schématique de la barrière d’énergie Eb associée au mouvement
d’une dislocation dans le réseau cristallin. (a) Niveau de la barrière d’énergie en
absence d’une déformation externe. (b) Diminution de la barrière d’énergie par
application d’une déformation externe.

3.3.2 Effet de l’état de la surface

Un autre point intéressant est l’effet de l’état de la surface sur la limite d’élasticité.
Pour une température donnée, par exemple T = 10K, la limite d’élasticité calculée pour
une surface S1 est plus élevée que celle pour une surface S2 et la limite d’élasticité
calculée pour une surface S2 est plus élevée que celle pour une surface S3 ; i.e. εS1 >

εS2 > εS3 (figure 3.2). Donc, pour une température donnée du test de déformation,
la limite d’élasticité diminue lorsque la température du recuit de la surface augmente.
Pour les NFs avec une couche amorphe (S3), une étude précédente [Gue13] a montré
l’existence de défauts similaires à des cœurs de dislocations (dislocation core-like defect)
à l’interface cœur-coquille du NF. Lorsque le NF est soumis à une déformation, des
dislocations sont nucléées à partir de ces simili-cœurs et commencent à se propager.
Ceci explique pourquoi, dans ces structures avec une couche amorphe, nous n’avons
pas besoin d’appliquer des déformations trop élevées, pour initier la plasticité par
dislocations.

La reconstruction de la surface diminue l’énergie du NF et tend à le rendre plus
stable. Néanmoins, elle brise, par la même occasion, sa symétrie de surface en créant
des défauts locaux comme des marches de surface. Ces défauts agissent comme des
concentrateurs de la contrainte et favorisent la nucléation [God04b ; God06 ; God09a].
Donc, lorsque la température du recuit augmente, le nombre de défauts créés à la
surface peut être augmenté, ce qui augmente la probabilité de déclencher la plasticité
à des faibles déformations, diminuant ainsi la limite d’élasticité.

Une reformulation de cette idée consiste à associer une rugosité à la surface. Une
manière de quantifier et de visualiser la variation de la rugosité de la surface est de
calculer la variation du diamètre du NF tout au long de sa hauteur (voir annexe).
La fluctuation de la valeur calculée sur un périmètre correspondant à une hauteur
donnée, déterminée par l’écart-type par rapport à la valeur moyenne du diamètre sur
ce périmètre (figure 3.4), peut être considérée comme un indicateur de la rugosité.
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Sur les figures 3.4-a et 3.4-b, nous montrons l’écart-type du diamètre calculé tout au
long de la hauteur de NFs de diamètres 7.7 (figure 3.4-a) et 44.5 nm (figure 3.4-b),
pour différentes température de recuit 10K, 300K et 2800K. Initialement, les NFs ont
une surface S1. Cette surface se reconstruit pendant la phase de recuit. À la fin de
la phase de recuit aux températures 10K, 300K et 2800K, les états de surface obtenus
sont équivalents, respectivement, aux surfaces S1, S2 et S3, aux basses température de
déformation.

Pour les NFs de diamètre 7.7 nm, l’écart-type varie faiblement entre 10K et 300K

mais augmente considérablement à 2800K (température de formation d’une couche
amorphe). De plus, nous remarquons une augmentation des fluctuations de l’écart-
type tout au long de la hauteur lorsque température du recuit augmente. Nous pour-
rons donc conclure qu’à hauteur fixe, l’augmentation de la température du recuit,
augmente la rugosité de la surface. Pour les NFs de diamètre 44.5 nm, l’augmentation
de la température du recuit ne semble pas avoir un effet sur la rugosité de la surface.
Ceci peut être attribué à la diminution du rayon de courbure lorsque le diamètre du
NF augmente. En fait, lorsque le diamètre du NF augmente des terrasses atomiques
mieux reconstruites et donc plus stables en température se forment. Par conséquent,
moins de changements de rugosité (écart-type du diamètre calculé) entre 10K et 300K
sont visibles.

Figure 3.4 – Représentation de la rugosité de la surface par le calcul de l’écart-type du dia-
mètre tout au long de la hauteur d’un NF de diamètre (a) 7.7 nm et (b) 44.5 nm.
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Dernièrement, la diminution de la limite d’élasticité en fonction de l’état de la sur-
face est très importante aux faibles températures du test de déformation (figure 3.2).
Au-dessous de 300K, une surface S1 n’est pas très bien reconstruite en comparaison
aux surfaces S2 et S3. Lorsque la température du test de déformation augmente, la
reconstruction de la surface s’améliore, les trois états de la surface deviennent quasi-
ment identiques et les limites d’élasticité commencent à converger. Nos simulations
montrent par exemple que les NFs de surface S1 déformés à 300K ont la même limite
d’élasticité que des NFs de surface S2 déformés à la même température. Ceci laisse
penser que l’état de surface d’un NF déformé à 300K est similaire à celui d’un NF
préalablement recuit à 300K (surface S2).

Pour les NFs de diamètres 26 nm et 44.5 nm, nous notons des diminutions similaires
(bien que moins marquées) de la limite d’élasticité en fonction de la température du
test de déformation et en fonction de la température du recuit de la surface (voir figure
3.6).

3.3.3 Effet des dimensions

3.3.3.1 Hauteur

Pour étudier l’effet des dimensions sur la limite d’élasticité, nous avons commencé
tout d’abord par varier la hauteur des NFs à diamètre fixe. Les figures 3.5-a et 3.5-b
montrent, pour le potentiel SWm, l’évolution de la limite d’élasticité en fonction de la
hauteur des NFs de silicium de diamètre 7.7 nm. Les lignes rigides et en pointillées
servent de guide visuel pour montrer la tendance des limites d’élasticité à diminuer
quand la hauteur augmente.

La figure 3.5-a montre que pour un état de la surface donnée (ici S1) et quelle que
soit la température du test de déformation, la limite d’élasticité diminue lorsque la
hauteur du NF augmente. La figure 3.5-b montre que quel que soit l’état de la surface,
la limite d’élasticité diminue lorsque la hauteur du NF augmente.

En fait, pour un même état de la surface et une même température du test de dé-
formation, lorsque la hauteur du NF augmente, le nombre de sites favorables à la
nucléation des dislocations et donc au déclenchement de la plasticité augmente. Par
suite, pour une déformation donnée, la probabilité de nucléation est plus élevée pour
des NFs de hauteurs élevées. Ceci se traduit par la diminution de la limite d’élasticité
lorsque la hauteur du NF augmente. Cependant, nous remarquons aussi un effet de
convergence qui semble apparaitre aux hauteurs élevées. Nous supposons une dépen-
dance logarithmique entre la limite d’élasticité et la hauteur du NF, d’où la diminution
moins prononcée aux hauteurs élevées. En effet, une telle variation de la limite d’élas-
ticité est démontrée dans une étude réalisée par Zhu et al. [Zhu08]. Dans cette étude,
l’énergie d’activation (de nucléation d’une dislocation) est supposée dépendre linéai-
rement de la contrainte appliquée. En conséquence, une dépendance logarithmique
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Figure 3.5 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètre 7.7 nm

avec le potentiel SWm. (a) Pour une surface S1 et pour différentes températures
du test de déformation. (b) Avec la même température du test de déformation
(10K) et pour différents états de la surface. La ligne continue correspond à une
surface S1, la ligne en pointillées à une surface S2 et la ligne en tirets à une
surface S3.

entre la contrainte à la nucléation et le nombre de sites susceptibles de nucléer une
dislocation est obtenue. En se basant sur ce résultat, une tendance similaire pour la
limite d’élasticité peut être attendue.

Nous avons également étudié la variation de la hauteur pour des NFs de diamètres
26 nm (figure 3.6-a) et 44.5 nm (figure 3.6-b). Comme pour les NFs de diamètre 7.7 nm,
la limite d’élasticité diminue avec la hauteur dans le cas des NFs de diamètre 26 nm

avec le même état de la surface et la même température du test de déformation (figure
3.6-a). La tendance semble similaire pour les NFs de diamètre 44.5 nm, du moins à
300K. Les tests de déformation réalisés à 10K ne sont probablement pas assez nom-
breux pour mettre en évidence cet effet.

3.3.3.2 Diamètre

Après la variation de la hauteur, nous avons procédé à la variation du diamètre.
Pour cet effet, des simulations de tension sur des NFs de diamètres 26 nm et 44.5 nm

sont réalisées. L’intervalle des hauteurs testées pour les NFs de grands diamètres est
comparable à celui des NFs de petits diamètres. Les figures 3.7-a et 3.7-b montrent la
variation de la limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètres
7.7 nm, 26 nm et 44.5 nm, de surface S1 et déformés à 10K et 300K respectivement.
Les lignes en pointillées servent de guide visuel pour montrer la tendance des limites
d’élasticité à diminuer quand la hauteur augmente.



3.3 limite d’élasticité 77

Figure 3.6 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour différentes températures du test
de déformation et différents états de la surface avec le potentiel SWm, pour des
NFs de diamètre (a) 26 nm et (b) 44.5 nm. Certains points n’ont pas de barre
d’erreur car une seule simulation est réalisée.

Figure 3.7 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètre 7.7 nm

(ligne en pointillées et losanges noires), 26 nm (ligne en pointillées et cercles
bleus) et 44.5 nm (ligne en pointillées et carrés verts). Les simulations sont réa-
lisées avec le potentiel SWm pour un même état de la surface S1 à 10K (a) et à
300K (b). Certains points n’ont pas de barre d’erreur car une seule simulation est
réalisée.

À 10K (figure 3.7-a), quelle que soit la hauteur, les limites d’élasticité des NFs de
diamètre 7.7 nm sont supérieures à celles des NFs de diamètres 26 nm et 44.5 nm. À
300K (figure 3.7-b), les limites d’élasticité ne semblent pas dépendre du diamètre.
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Nous avons vu dans la section précédente que la diminution de la limite d’élasticité
peut être expliquée par l’augmentation de nombre de sources à la surface. Cette aug-
mentation étant due à l’augmentation de la hauteur du NF. En fait, la relation entre
la densité de sources surfaciques et la hauteur semble être linéaire. Cependant, la rela-
tion entre la densité de sources surfaciques et le diamètre n’est pas évidente. En effet,
lorsque le diamètre du NF augmente, la courbure † de la surface diminue. Par consé-
quent, à l’intersection des terrasses atomiques des reconstruction de liaisons pendantes
peuvent être induites menant, selon les cas, à une diminution ou une augmentation
du nombre de sources qui peuvent être activées.

Néanmoins, si l’on considère une densité constante de sources surfaciques, la dimi-
nution observée à 10K, de la limite d’élasticité en fonction du diamètre, peut être liée
à l’augmentation de nombre de sources en surface. Ces sources sont en général asso-
ciées aux défauts de surface que l’on pourrait repérer par le nombre constant de liai-
sons pendantes par unité de surface quel que soit le diamètre (voir tableau 2.3). À 10K,
nous remarquons aussi qu’entre 7.7 nm et 26 nm la diminution de la limite d’élasticité
est considérable. Alors qu’entre 26 nm et 44.5 nm, la variation de la limite d’élasticité
semble inexistante. Ceci peut être due à une dépendance logarithmique de la limite
d’élasticité sur le diamètre du NF, malgré l’augmentation de nombre de sources en
surface susceptibles d’être activé. En conséquence, l’augmentation du diamètre du NF
de 26 nm à 44.5 nm, a un effet moins remarquable sur la limite d’élasticité que celle
de 7.7 nm à 26 nm.

À 300K, la reconstruction de la surface s’améliore. En comparaison à 10K, la den-
sité surfacique constante de liaisons pendantes diminue pour les trois diamètres (voir
tableau 2.3). Il semble que la diminution du nombre de liaisons pendantes, diminue
l’effet du diamètre. Nous notons, que pour les NFs de grands diamètres peu de tests
sont réalisés pour pouvoir conclure sur l’effet du diamètre sur la limite d’élasticité.

3.3.4 Effet de l’axe de déformation

L’orientation [1 2 3] (tableau 3.4) a aussi été testée en traction avec le potentiel SWm.
Pour cette orientation, nous avons déformé des NFs de surface S1 et de diamètre
7.7 nm aux températures 10K et 300K (figures 3.8-a 3.8-b). Comme pour l’orientation
[0 1 1], la limite d’élasticité tend à diminuer lorsque la hauteur du NF et/ou lorsque la
température du test de déformation augmente.

Une comparaison entre les limites d’élasticité obtenues avec l’orientation [1 2 3] et
l’orientation [1 1 0] (figures 3.8-a 3.8-b), montre que quelle que soit la hauteur du NF de
diamètre 7.7 nm, pour le même état de la surface S1 et pour la même température du
test de déformation (10K par exemple, figure 3.8-a), la limite d’élasticité est plus petite
avec l’orientation [1 2 3]. En fait, l’analyse des mécanismes de déformation obtenus avec

†. La courbure est égale à 1
R = 2

d , où R et d sont respectivement le rayon et le diamètre du NF.
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d (nm) h (nm) h/d nombre d’atomes

7

8.13 1.08 17 920

12.20 1.62 26 880

20.32 2.70 44 800

30.50 4.06 67 200

44 46.74 1.05 3 655 942

Table 3.4 – Tableau récapitulatif des diamètres d et des hauteurs h les plus testés pour des NFs
d’axe [1 2 3] déformés en tension, leur rapport de forme h

d et le nombre d’atomes
les constituant.

Figure 3.8 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètre 7.7 nm,
d’axes [0 1 1] (carrés) et [1 2 3] (cercles) à 10K (a) et à 300K (b) avec le potentiel
SWm.

l’orientation [1 2 3] montre l’activation des mêmes systèmes de glissement {1 1 1}〈1 1 0〉.
Donc pour déclencher la plasticité dans ce système, il faut que la projection de la
contrainte (σ[123] ou σ[110]) appliquée le long de la direction de glissement dépasse la
contrainte critique de cisaillement τ{111}〈110〉

c , soit :

σ[123] × S[123] > τc

σ[110] × S[110] > τc





⇒ σ[123] = σ[110] ×

S[110]

S[123]
(à la limite) (3.1)

Sachant que, le facteur de Schmid pour l’orientation [1 2 3] (S[123] = 0.466) est plus
élevé que le facteur de Schmid pour l’orientation [1 1 0] (S[110] = 0.408), alors pour
déclencher la plasticité, il faut appliquer une contrainte (déformation) plus élevée sui-
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vant la direction [1 1 0] que suivant [1 2 3] (équation 3.1), ce qui est cohérent avec nos
résultats.

3.3.5 Effet du potentiel

Nous avons vu qu’avec le potentiel SWm la limite d’élasticité varie en fonction de la
température du test de déformation, de l’état de la surface, des dimensions des NFs et
de l’axe de déformation. Mais la limite d’élasticité déterminée n’est pas la même pour
les trois potentiels utilisés. Sur la figure 3.9 nous avons repris les limites inférieures et
supérieures des limites d’élasticité obtenues avec les trois potentiels. Pour le potentiel
MEAM-G, la limite d’élasticité varie entre 10% et 12% pour les températures du test de
déformation, les dimensions et les états de surface testés, alors qu’avec les deux autres
potentiels, elle varie plutôt entre 12% et 23%. Il faut noter que ces valeurs des limites
d’élasticité sont généralement plus hautes que celles obtenues expérimentalement.

Figure 3.9 – Répartition de la limite d’élasticité en fonction du potentiel inter-atomique.

Bien que nous ne l’ayons pas testé dans les tests de tension, la vitesse de déforma-
tion, très élevée en simulation (∼ 108s−1) par rapport à celles typiquement utilisées lors
des expériences (∼ 10−3s−1), est responsable des limites d’élasticité élevées dans les
simulations. En fait, la vitesse de déformation élevée en simulation mène à une suresti-
mation des valeurs de la déformation ou de la contrainte nécessaire au déclenchement
de la plasticité. Cet effet a été quantifié dans les métaux par Zhu et al. [Zhu08] et nous
l’avons observé dans nos simulations de compression, ainsi que dans des études faites
précédemment [Gue11a].

Ainsi, nous devons nous attendre à une diminution des limites d’élasticité lorsque la
vitesse de déformation est diminuée, quel que soit le potentiel. Plus particulièrement
pour le potentiel MEAM-G, qui reproduit déjà, pour les vitesses de déformation utili-
sées en simulation, des limites d’élasticité comparables à celles obtenues expérimenta-
lement, ceci implique des valeurs plus basses que celles obtenues expérimentalement
pour des vitesses de déformation du même ordre que les vitesses expérimentales.

Nous pouvons maintenant discuter des différents paramètres vus précédemment
sur la limite d’élasticité obtenue avec le potentiel MEAM-G. Nous commençons par la
variation de la hauteur. Les figures 3.10-a et 3.10-b montrent, pour le potentiel MEAM-
G, la variation de la limite d’élasticité en fonction de la hauteur des NFs de diamètres
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7.7 nm (figure 3.10-a), 26 nm (figure 3.10-b) et 44.5 nm (figure 3.10-b). Nous avons
réalisés des tests de déformation à deux températures différentes (10K et 300K) et
pour deux états de la surface, S1 et S2.

Figure 3.10 – (a) Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètre (a)
7.7 nm, (b) 26 nm et 44.5 nm, avec le potentiel MEAM-G pour différents états
de la surface et différentes températures du test de déformation. Certains points
n’ont pas de barre d’erreur car une seule simulation est réalisée. La ligne conti-
nue correspond à une surface S1 et la ligne en pointillées à une surface S2.

Premièrement pour les NFs de diamètre 7.7 nm (figure 3.10-a), comme pour le po-
tentiel SWm, la limite d’élasticité a tendance à diminuer lorsque la hauteur du NF
augmente (par exemple les lignes en pointillées de la figure 3.10-a) et lorsque la tem-
pérature du test de déformation augmente (ligne bleue en pointillées pour 10K et ligne
verte en pointillées pour 300K de la figure 3.10-a).

Deuxièmement, pour les NFs de diamètres élevés (figure 3.10-b), la diminution de la
limite d’élasticité en fonction de la hauteur ou de la température du test de déforma-
tion n’est pas nettement mise en évidence, probablement à cause de la faible statistique
pour les NFs de ces dimensions, simulés avec ce potentiel.

Par comparaison des courbes des NFs de diamètre 7.7 nm avec une surface S1 (ligne
bleue continue sur la figure 3.10-a), déformés à 10K, à celles des NFs de même diamètre
et pour une surface S2 (ligne bleue en pointillées sur la figure 3.10-a), déformés à la
même température, l’état de la surface ne semble pas avoir un effet remarquable sur la
limite d’élasticité, comme c’est le cas avec le potentiel SWm (figure 3.2). En fait, même
à faibles températures du test de déformation, le potentiel MEAM-G est capable de
reconstruire efficacement la surface S1. L’augmentation de la température du recuit
(S1 → S2) n’améliore pas davantage la reconstruction de la surface. Par suite, un NF
de surface S1 déformé à une température de 10K, a quasiment le même état de surface
qu’un NF de surface S2 déformé à la même température (voir aussi tableau 2.3), ce qui
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explique les limites d’élasticité comparables. Nous avons bien évidemment le même
effet pour une température de déformation de 300K (ligne verte continue pour S1 et
ligne verte en pointillées pour S2).

En ce qui concerne l’effet de la variation du diamètre, sur les figures 3.11-a et 3.11-b,
nous avons superposé les limites d’élasticité des NFs de diamètres 7.7, 26 et 44.5 nm

possédant tous une surface S2. La variation des limites d’élasticité est restreinte dans
une marge de 1% à 10K (figure 3.11-a) et à 300K (figure 3.11-b) sauf un point aber-
rant. En fait, en extrapolant les valeurs obtenues pour les NFs de diamètre 7.7 nm

(ligne en pointillées noire), nous nous attendons à ce que les limites d’élasticité soient
comparables aux hauteurs élevées indépendamment du diamètre. Nous pouvons donc
supposer qu’avec le potentiel MEAM-G, la variation du diamètre du NF n’a presque
aucun effet sur les limites d’élasticité. Ceci peut être dû aux limites d’élasticité très
basses du potentiel MEAM-G par comparaison aux potentiels SWm et MEAM-K. À
ce niveau de déformation, la limite d’élasticité semble moins sensible à certains des
paramètres discutés précédemment.

Figure 3.11 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur du NF. Les simulations sont réali-
sées avec le potentiel MEAM-G pour l’état de la surface S2, pour les NFs de
diamètre 7.7 nm (ligne en pointillées et losanges noires), 26 nm (cercles bleus)
et 44.5 nm (carrés verts) à 10K (a) et à 300K (b). Certains points n’ont pas de
barre d’erreur car une seule simulation est réalisée.

Nous avons effectué également quelques essais de déformation en traction sur des
NFs de diamètres 7.7 nm utilisant le potentiel MEAM-K (figure 3.12). Deux tempéra-
tures du test de déformation (10K et 300K) et deux états de surface S1 et S2 ont été
testés. Les conclusions suivantes peuvent être formulées :

1. Pour la même température du test de déformation (10K), les NFs de surface
S2 ont des limites d’élasticité inférieures aux NFs avec une surface S1. Donc
l’augmentation de la température de recuit diminue la limite d’élasticité.
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2. Pour une surface donnée (S2 par exemple), l’augmentation de la température du
test de déformation, diminue aussi la limite d’élasticité.

3. Pour les NFs de surface S1 (ligne continue bleue), la limite d’élasticité semble
diminuer lorsque la hauteur augmente. Cette diminution n’est pas évidente dans
le cas des NFs de surface S2, déformés à 10K (ligne en pointillées bleue) et à 300K

(ligne en pointillées verte).

Figure 3.12 – Limite d’élasticité en fonction de la hauteur pour des NFs de diamètre 7.7 nm

avec le potentiel MEAM-K, pour différentes températures du test déformation
et pour différents états de la surface.

3.4 Analyse visuelle des NFs après rupture

Dans cette thèse, on cherche à comprendre les premiers stades de la ductilité et
de la fragilité pour déterminer les mécanismes sous-jacents contrôlant une éventuelle
transition entre ces deux comportements mécaniques.

Dans la définition basée sur l’aspect externe des échantillons en fin de déformation,
le comportement mécanique est dit ductile lorsque l’échantillon finit par rompre sur
un plan de glissement après un cisaillement intensif. Dans ce cas, nous pouvons penser
que la plasticité est principalement associée au déplacement des dislocations. Le com-
portement mécanique est dit fragile lorsque l’échantillon en tension finit par rompre
sur le plan transverse à l’axe de déformation. Les figures 3.13-a et 3.13-b montrent,
schématiquement, le comportement ductile et fragile d’un NF déformé en tension.
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Figure 3.13 – Représentation schématique de la réponse mécanique du NF à la fin d’un test
de traction. (a) Cas ductile ; activation d’un plan de glissement et cisaillement
intensif. (b) Cas fragile ; fracture sur le plan transverse à l’axe de déformation.

Dans nos simulations, nous retrouvons ces deux comportements mécaniques ; les
figures 3.14-a et 3.14-b correspondent respectivement à un comportement ductile et
à un comportement fragile. Le NF de la figure 3.14-a montre un degré de ductilité
important puisqu’il se déforme principalement par cisaillement sur le plan de glisse-
ment, activé par nucléation de dislocations. Le NF de la figure 3.14-b est fragile car il
subit une rupture sur un plan transverse à l’axe de traction. Les deux tests de tension
sont réalisés utilisant les mêmes paramètres de simulation (hauteur, diamètre, état
de surface, potentiel, température et axe de déformation) mais avec des distributions
différentes de vitesses initiales menant ainsi à deux dynamiques différentes.

Cependant, nous avons aussi obtenu des cas de déformation où le NF se rompt sur
le plan de glissement activé sans cisaillement intensif (figure 3.15-a). Dans d’autres
cas, nous observons une tête de fissure qui se propage sur le plan transverse à l’axe de
déformation après l’ouverture partielle du NF sur un plan de glissement (figure 3.15-
b). Si nous nous basons uniquement sur la description visuelle de l’état final des NFs,
nous pouvons dire que ces cas de déformation montrent un comportement ductile
et fragile à la fois. Une description visuelle est donc insuffisante pour déterminer le
type du comportement mécanique. Alors, pour élucider la nature du comportement
du NF dans ces cas "pathologiques", il faut aller chercher, au niveau atomique, les
mécanismes sous-jacents mis en jeu. Nous présentons une telle description dans le
chapitre suivant.



3.5 conclusions 85

Figure 3.14 – Aspect visuel final des NFs déformés dans des simulations de traction mon-
trant un comportement (a) ductile pour un NF d’axe [0 1 1] et de dimensions
h=21.17 nm, d=7.7 nm et (b) fragile pour un NF d’axe [0 1 1] et de dimensions
h=11.78 nm, d=7.7 nm. Les NFs ont initialement une surface S1 et ils sont simu-
lés à 300K avec le potentiel SWm.

3.5 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons analysé des grandeurs mesurables comme les coeffi-
cients d’élasticité et la limite d’élasticité lors de la déformation en traction des NFs de
silicium, en fonction de différents paramètres comme l’état de la surface, la tempéra-
ture du test de déformation, l’axe de déformation, le potentiel inter-atomique et les
dimensions du NF. Ces analyses sont basées surtout sur les résultats de déformation
des NFs orientés suivant [0 1 1].

L’analyse du module de Young a montré que la rigidité du NF dépend du poten-
tiel inter-atomique utilisé. La tendance à augmenter ou à diminuer en fonction du
diamètre du NF dépend également du potentiel. Quant au coefficient de Poisson, les
analyses ont montré que le système est fortement anisotrope.

Nous avons vu que la limite d’élasticité, définie comme la déformation à laquelle la
plasticité se déclenche, dépend de l’état de la surface initial du NF avant déformation
et de la température du test de déformation qui modifie aussi l’état de la surface
durant le test de déformation. En fait, la limite d’élasticité diminue lorsque le recuit
de la surface s’améliore. La limite d’élasticité dépend aussi de la hauteur du NF ; dans
la plupart des cas elle diminue lorsque la hauteur du NF augmente. Globalement, la
variation du diamètre ne semble avoir un effet remarquable qu’à basses températures
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Figure 3.15 – Aspect visuel final des NFs déformés dans des simulations de traction mon-
trant un comportement mixte. (a) Le NF se rompt sur le plan de glissement
activé sans cisaillement intensif apparent. (b) Ouverture partielle du NF sur un
plan de glissement activé avec l’existence d’une tête de fissure (flèche noire) qui
se propage perpendiculairement à l’axe de déformation. Les NFs sont orientés
suivant [0 1 1] avec une surface initialement S1 et ont les dimensions suivantes
h=42.38 nm et d=26 nm. Ils sont simulés à 10K avec le potentiel SWm.

du test de déformation lorsque la surface est faiblement reconstruite, ce qui est le cas
avec le potentiel SWm.

Il faut noter que pour certains paramètres, relativement peu de tests ont été réalisés ;
la statistique des résultats n’est alors pas très bonne. En particulier, pour les grands
diamètres, du fait de leur "coût" numérique important, le nombre de simulations réa-
lisées est très faible en comparaison aux petits diamètres. De plus, l’intervalle des
hauteurs explorées est relativement plus vaste pour les petits diamètres (1 < h

d < 10

pour 7.7 nm, 1 < h
d < 2 pour 26 nm et 44.5 nm). Ceci pourra expliquer le fait que l’on

ne voit pas de tendances claires pour les grands diamètres.

Nous avons déformé des NFs orientés suivant [1 2 3] et nous avons trouvé que ces
derniers ont des limites d’élasticité inférieures à celles des NFs orientés suivant [0 1 1],
principalement en raison du facteur de Schmid élevé pour les NFs orientés suivant
[1 2 3]. Nous avons aussi trouvé que les limites d’élasticité obtenues en utilisant le
potentiel MEAM-G sont inférieures à celles obtenues en utilisant les potentiels SWm et
MEAM-K. Cependant, les variations de la limite d’élasticité en fonction des différents
paramètres sont globalement similaires quel que soit le potentiel considéré.

Finalement, nous avons souligné que la description visuelle des NFs basée sur l’as-
pect final à la fin de la déformation est insuffisante pour expliquer l’apparition de
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comportements mixtes, mélangeant ductilité et fragilité. Une description à l’échelle
atomique est alors nécessaire.
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Nous avons vu à la fin du chapitre précédent que l’aspect visuel du NF à la fin
du test de déformation ne permet pas de remonter aux origines des mécanismes de
déformation. Cette approche ne permet pas non plus de déterminer le comportement
complexe du NF, seulement des cas particuliers de ductilité et de fragilité peuvent
être identifiés. Toute déformation impliquant un comportement mixte, ductile et fra-
gile à la fois nécessite d’être suivie en détails au niveau atomique afin d’élucider les
mécanismes mis en jeu. Dans ce chapitre nous décrivons les mécanismes de défor-
mation à l’échelle atomique lorsque les NFs de silicium sont déformés en tension,
en décomposant les comportements globaux en mécanismes élémentaires. Les résul-
tats présentés dans les sections 4.1 et 4.2, et la décomposition en mécanismes élémen-
taires, concernent les simulations réalisées avec les potentiels inter-atomiques SWm et
MEAM-G. Le cas du potentiel MEAM-K est discuté dans la section 4.3.
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4.1 Quelques cas de déformation

Nous allons dans un premier temps décrire trois cas caractéristiques de déformation.
Dans le premier, nous avons identifié un comportement purement ductile (figure 4.1).
Dans ce cas, une première dislocation parfaite non-dissociée est nucléée depuis la
surface du NF créant une marche (figure 4.1-a). La dislocation se propage à travers le
NF en glissant sur un plan {1 1 1} du shuffle set (figure 4.1-b), puis une deuxième marche
de surface se forme sur l’autre côté de la surface où la dislocation émerge (figure 4.1-c).
Après cisaillement intensif, dû à la nucléation et la propagation de dislocations dans le
même plan {1 1 1}, le NF se rompt sur le plan de glissement initialement activé (figure
4.1-d).

Figure 4.1 – Comportement ductile. Coupe longitudinale parallèle à l’axe de déformation du
NF. (a-b) Nucléation et propagation d’une première dislocation (cœur de la dislo-
cation marqué en rouge) glissant dans un plan {1 1 1} du shuffle set (ligne rouge) et
formation d’une marche à la surface au site de la nucléation (flèche noire). (c-d)
Suite à la nucléation et la propagation de plusieurs dislocations dans le même
plan, le NF est cisaillé et finit par rompre suivant le plan {1 1 1} activé. Le NF
ci-dessus a les dimensions suivantes h=7.85 nm et d=7.7 nm avec une surface,
initialement, S1. Il est déformé à 300K utilisant le potentiel SWm.

Dans un deuxième cas, nous avons identifié un comportement purement fragile
(figure 4.2). Dans ce cas, la déformation du NF débute par la formation d’une zone
d’affaissement locale (figure 4.2-a) suivie par la formation d’une cavité à proximité de
la région d’affaissement (figure 4.2-b). La cavité qui se forme s’étend (figure 4.2-c) et
le NF finit par fracturer sur le plan transverse perpendiculaire à l’axe de déformation
(figure 4.2-d). Nous notons que l’origine de l’affaissement local à la surface pourrait
s’apparenter à deux événements de glissement prenant place dans une même zone à
la surface. Nous décrirons plus tard dans ce chapitre, les détails à l’échelle des atomes
de l’origine de cet affaissement.
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Figure 4.2 – Comportement fragile. Formation et propagation d’une cavité menant à la rup-
ture du NF dans le plan transverse, perpendiculaire à l’axe de déformation. Le
NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une sur-
face, initialement, S1. Il est déformé à 300K utilisant le potentiel SWm.

Dans un troisième cas (figure 4.3), l’identification du comportement mécanique n’est
pas aisée. En fait, la déformation est initiée par la nucléation et la propagation d’une
dislocation dans un plan {1 1 1} (figure 4.3-a). Après la nucléation et la propagation
de plusieurs dislocations, le NF est cisaillé sur les plans de glissement activés (figures
4.3-b et 4.3-c). Jusqu’à ce niveau, la déformation suit une chronologie similaire à celle
de la figure 4.1 (nucléation de dislocations et propagation) et le comportement semble
être ductile. Ensuite, la déformation se poursuit par l’ouverture et l’extension d’une
cavité menant à la rupture irréversible des liaisons atomiques. Le NF finit par fractu-
rer, dans ce cas, perpendiculairement à l’axe de déformation. Ceci est un signe d’un
comportement fragile.

Les comportements ductile (figure 4.1) et fragile (figure 4.2) du NF impliquent es-
sentiellement chacun un seul processus élémentaire sous-jacent ; la nucléation et la
propagation des dislocations dans le cas ductile, l’ouverture et l’extension des cavités
dans le cas fragile. Cependant, le NF dans la figure 4.3, se déforme ductilement au
début puis finit par être fragile. Ce cas de déformation implique au moins les deux
processus élémentaires précédents : la nucléation des dislocations et l’ouverture des
cavités. L’identification du comportement mécanique s’avère alors complexe.

4.2 Mécanismes élémentaires

Les descriptions données ci-dessus montrent, que le comportement mécanique des
NFs des figures 4.1 et 4.2 constituent, respectivement, des cas de déformations ty-
piques de la ductilité et de la fragilité. Cependant, le comportement mécanique illus-
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Figure 4.3 – Comportement mécanique mixte. (a) Propagation de dislocation vis (cœur indi-
qué par la flèche rouge). (b, c) Cisaillement du NF sur les plans de glissement
activés (lignes rouges) et formation des marches de surface (flèches noires). (d)
Fracture du NF sur un plan perpendiculaire à l’axe de déformation. Le NF ci-
dessus a les dimensions suivantes h=11.78 nm et d=7.5 nm avec une surface,
initialement, S2. Il est déformé à 300K utilisant le potentiel MEAM-G.

tré dans la figure 4.3 peut être considéré comme un cas de déformation mixte, ductile
et fragile à la fois. L’analyse de l’ensemble des tests de déformation, et plus parti-
culièrement ceux menant à un comportement mixte, nous a permis d’identifier des
mécanismes élémentaires (figure 4.4) contrôlant la déformation plastique des NFs.

4.2.1 Organigramme des mécanismes élémentaires

La figure 4.4 montre un organigramme dans lequel les manifestations du compor-
tement plastique que ce soit des dislocations, une cavité ou un désordre local de la
structure atomique sont liées entre elles à travers des mécanismes élémentaires. Ces
mécanismes élémentaires sont : nucléation des dislocations en surface ou en volume,
interactions entre dislocations, ouverture d’une ou plusieurs cavités et amorphisation.

Le comportement mixte présenté dans la figure 4.3, correspond sur l’organigramme
de la figure 4.4 au chemin traversant les nœuds dislocations, désordre et cavité. Dans
la suite, nous décrivons ces mécanismes élémentaires et illustrons dans les figures leur
manifestation dans les comportements globaux des NFs. Cette description est faite
indépendamment de l’état de la surface, de la température du test de déformations,
des dimensions des NFs, de l’axe de déformation et du potentiel inter-atomique, dont
l’influence sera discutée plus loin (section 4.3 et chapitre 5).
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Figure 4.4 – Organigramme des mécanismes élémentaires de plasticité/fissuration consti-
tuant le comportement global d’un NF.
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4.2.2 Nucléation des dislocations

4.2.2.1 En surface

L’analyse des tests de déformation montre que la déformation plastique du NF dé-
bute toujours par la nucléation d’une dislocation (vis ou de caractère 60°) depuis un
site situé à la surface (début → dislocations). Une marche de surface se forme au site de
nucléation d’une dislocation 60° (figures 4.1-a,b,c, 4.5-a,b,c, 4.6-a, 4.7-a). Cette marche
de surface peut jouer par la suite, le rôle d’un défaut concentrateur de contrainte, fa-
vorisant la nucléation d’autres dislocations depuis le même site (correspond au lien
dislocations → dislocations sur l’organigramme de la figure 4.4). Au fur et à mesure
que des dislocations se nucléent et se propagent, le NF est cisaillé de part et d’autre
des plans de glissement activés (figure 4.1-c et 4.5-c). Nous notons également la forma-
tion des marches de surface aux endroits où les dislocations émergent et de nouvelles
dislocations peuvent être nucléées depuis ces marches secondaires.

En outre, nous avons vu que le cas fragile de la figure 4.2 débute par la formation
d’un affaissement local à la surface (figure 4.2-a). L’apparition de l’affaissement local
en surface apparait aussi dans d’autres cas de déformation comme ceux des figures
4.8 et 4.9. L’évolution de la structure atomique (figure 4.10) dans la zone de l’affais-
sement local suggère que la nucléation d’une première dislocation en surface en est
responsable (figure 4.10-b). L’affaissement peut être assimilé à deux événements de
glissement prenant lieu dans la même zone à la surface. L’analyse du déplacement
(slip vector analysis) dans la zone de l’affaissement (encart figure 4.10-c) confirme que
deux plans de glissement sont activés dans une même zone à la surface et donc l’ori-
gine de cet affaissement est une première nucléation d’une dislocation en surface.

4.2.2.2 En volume

La nucléation des dislocations peut aussi avoir lieu en volume. Selon l’organigramme
de la figure 4.4, deux cas peuvent être envisagés :

désordre → dislocations : Depuis une région où les liaisons atomiques sont forte-
ment désordonnées (figures 4.7-c, 4.9-c et 4.15-c,d).

cavité → dislocations : Depuis une tête fissure qui s’émousse au cours de sa propa-
gation dans le NF (figure 4.7-d) ou à partir d’une cavité formé en volume (figure
4.8-c, 4.8-d et 4.11).

Dans le premier cas, la nucléation des dislocations en volume semble créer du
désordre supplémentaire dans la structure atomique (figure 4.9-d) et dans le deuxième
cas, favoriser l’ouverture de la cavité (figure 4.11).
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4.2.3 Interaction/propagation des dislocations

Les dislocations nucléées durant le régime plastique, peuvent interagir ensemble et
créer, soit une cavité en volume, soit du désordre dans la structure atomique. Com-
mençons tout d’abord par la formation d’une cavité en volume (dislocations → cavité).
Dans ce cas, deux dislocations de vecteur de Burgers opposés glissant dans deux direc-
tions opposées, sur deux plans {1 1 1} adjacents s’annihilent (figure 4.6-c). Une cavité
se forme ainsi (figure 4.6-d) et elle reste confinée dans le volume du NF.

Le désordre de la structure atomique se produit dans trois cas suivant la nucléation
de dislocations.

Cas no 1 : Une première dislocation est nucléée depuis la surface (figure 4.7-a) créant
dans son sillage des défauts de coordinence (débris). L’augmentation de la hau-
teur de la marche (figure 4.7-b) suggère la nucléation et la propagation d’autres
dislocations depuis le même site à la surface. Ces dislocations se propagent par
la suite dans le même plan de glissement initialement activé et sont susceptibles
de créer de nouveaux débris et/ou d’être déviées vers un plan {1 1 1} parallèle
adjacent. Ceci perturbe le réseau atomique et génère une zone de désordre.

Cas no 2 : Une zone d’affaissement local se forme à la surface (figures 4.10-a,b,c, 4.8-
a,b et 4.9-a,b), suite à l’interaction entre deux dislocations glissant dans deux
plans de glissement {1 1 1} sécants, comme le suggère l’analyse du déplacement
(encart figure 4.10-c).

Cas no 3 : Après la nucléation et la propagation, à priori, d’une dislocation vis, un
défaut de coordinence linéaire se forme dans le sillage de la dislocation (figure
4.13-a). Une coupe perpendiculaire à la ligne du défaut linéaire, montre qu’il
consiste en deux paires d’anneaux formés de 5 et 7 atomes chacun (figures 4.13-
b et 4.13-c). En fait, un slip vector analysis dans le plan de glissement activé (figure
4.14-b) montre l’existence de deux dislocations vis (lignes de dislocations rouges
et bleues) qui se propagent ensemble. Le défaut de coordinence linéaire qui se
forme à l’intersection des deux lignes de dislocations peut être assimilé à une
jonction (figure 4.14-a) résultant de l’interaction entre les deux dislocations vis
(figure 4.14-b) qui se propagent dans le même plan.

4.2.4 Ouverture d’une cavité

Nous avons vu précédemment que l’interaction entre deux dislocations glissant dans
deux plans adjacents et dans deux directions opposées peut ouvrir une cavité en vo-
lume par annihilation (dislocations → cavité, figure 4.6). L’ouverture de la cavité peut
aussi se produire dans une zone du NF où la structure atomique est fortement désor-
donnée (désordre → cavité, figures 4.7-c, 4.8-a et 4.12, 4.16-e,f). Alors, sous l’action de
la tension, les liaisons atomiques dans ces zones se rompent menant à la formation
d’une ou plusieurs cavités. Pour le NF de la figure 4.16-b (encart), par exemple, une



4.2 mécanismes élémentaires 97

jonction similaire à celles des figures 4.13 et 4.14 se forme à l’intersection des dislo-
cations vis (voir 4.2.3) et cette jonction est susceptible de générer une cavité. Dans ce
cas, la recherche des cavités (voir figure 4.14-c), montrent que durant le test de défor-
mation, une cavité étendue s’est formée dans le NF au niveau de la jonction (paires
d’anneaux de 5 et 7 atomes chacun).

4.2.5 Amorphisation

Au voisinage d’une cavité (figures 4.8-d et 4.11) ou d’une fissure (figure 4.7-c), une
zone de haute contrainte se développe, facilitant éventuellement la nucléation de dis-
locations depuis cette zone. Pour accommoder ces contraintes, la structure atomique
devient, dans certains cas, distordue, et c’est cette distorsion qu’on apparente à une
amorphisation.

4.2.6 Quelques illustrations de comportements mixtes

Les figures 4.15 et 4.16, montrent des versions différentes du comportement mixte.
Le cas de la figure 4.15 est majoritairement ductile à cause de la dominance du méca-
nisme de nucléation des dislocations. Le NF se déforme par cisaillement sur les plans
de glissement (début → dislocations, dislocations → dislocations et dislocations →

rupture) et du désordre se produit dans la structure atomique après interaction entre
dislocations (dislocations → désordre).

Le cas de la figure 4.16 montre également un comportement mixte, ductile et fragile
à la fois. Cependant, à l’intersection des deux plans de glissement où une jonction se
forme (dislocations → désordre), la structure atomique se désordonne et une cavité
se forme en volume (désordre → cavité). De nouvelles dislocations sont nucléées en
volume depuis la zone du désordre (désordre → dislocations) et depuis la cavité (cavité
→ dislocations). Lorsque la cavité est à l’origine de la nucléation en volume, nous
remarquons aussi une amorphisation de la structure atomique, augmentant davantage
le désordre (cavité → désordre).
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Figure 4.5 – Nucléation et propagation de dislocations sur des plans de glissement parallèles.
(a) Image de la surface du NF montrant la formation de deux marches aux sites
où deux dislocations sont nucléées et commencent à glisser. Les deux flèches
noires pointent aux deux marches de surface. (b-c) Dislocations parfaites de carac-
tère 60° glissant sur un plan {1 1 1} à travers le NF. Sous l’action de la contrainte de
traction et suite à la propagation des dislocations dans le même plan, les liaisons
atomiques se brisent et des cavités se forment (d) ; ceci contribue à la rupture du
NF sur le plan {1 1 1} (non-montrée). Le NF ci-dessus a les dimensions suivantes
h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface S1. Il est déformé à 10K utilisant le
potentiel SWm.

Figure 4.6 – Annihilation de deux cœurs de dislocation et formation d’une cavité sur le plan
de glissement. (a) Nucléation d’une dislocation (flèche rouge) qui se propage
sur un plan de glissement préalablement activé (ligne rouge). (b) Une deuxième
dislocation est nucléée à la surface à partir d’une marche pré-existante (flèche
noire) qui augmente en hauteur et activation d’un plan de glissement adjacent
à celui de la première dislocation (ligne noire). (c) Intersection entre les deux
dislocations (cercle rouge en pointillés) et début de la formation d’une cavité.
(d et e) La cavité s’étend légèrement après la nucléation et la propagation de
nouvelles dislocations. Le NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm

et d=7.7 nm avec une surface, initialement, S1. Il est déformé à 10K utilisant le
potentiel SWm.
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Figure 4.7 – Formation des défauts et des cavités sur le plan de glissement après la nucléation
et la propagation de plusieurs dislocations. (a) Visualisation dans une tranche
du NF, de la nucléation d’une dislocation de caractère 60°, et de sa propagation
dans un plan {1 1 1} du shuffle set (ligne rouge) et formation d’une marche de sur-
face (flèche noire). (b) Propagation de la dislocation (cercle rouge en pointillés),
augmentation de la hauteur de la marche (flèche noire) et formation de défauts
sur le plan de glissement activé, ce qui suggère la nucléation et la propagation
de plusieurs dislocations. (c) Activation des plans de glissements {1 1 1} secon-
daires (lignes rouges) à partir des défauts et formation des cavités sur le plan de
glissement initialement activé ; les cavités agissent comme de nouvelles sources
de dislocations. (d) Ouverture partielle du NF sur le plan de glissement initia-
lement activé après cisaillement intensif ; la dislocation nucléée au départ (pas
visible) continue à se propager dans le NF et la cavité/fissure se propage sur le
plan.Le NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=45.84 nm et d=44.5 nm avec
une surface, initialement, S1. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.
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Figure 4.8 – Émoussement d’une cavité/fissure en volume. (a) Formation d’une cavité (mar-
quée en noir) dans la région où la structure atomique est distordue suite à l’affais-
sement local en surface (flèche noire). (b) La cavité s’étend légèrement mais reste
confinée dans le volume du NF et connectée à la région de l’affaissement. (c et d)
La cavité agit comme une source de dislocations et une évolution similaire à celle
du mécanisme de la figure 4.9 est obtenue. Le cisaillement intensif sur un plan
de glissement activé (non montré) mène à la rupture du NF sur ce plan.Le NF
ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface,
initialement, S1. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.

Figure 4.9 – Émoussement d’une cavité/fissure en surface. (a et b) Formation d’un affaisse-
ment local à la surface donnant lieu à une distorsion de la structure atomique. (c
et d) Plusieurs dislocations (de caractère 60° marquées en rouge) sont nucléées
depuis la zone d’affaissement et se propagent dans des plans de glissement {1 1 1}
(lignes rouges). Un cisaillement intensif sur l’un des plans de glissement mène à
la rupture du NF sur ce dernier (non montrée ci-dessus). Le NF ci-dessus a les
dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface, initialement, S1.
Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.
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Figure 4.10 – Formation d’un affaissement local à la surface. (a) La sur-coordinence des atomes à la surface (les
atomes colorés en rouge sont coordonnés 5 fois) suggère une rupture de symétrie et un déclenche-
ment imminent d’un événement de plasticité. (b) Une dislocation est nucléée depuis la surface et
glisse dans un plan (1 1 1) (cœur de la dislocation marquée en rouge). L’arrangement atomique ir-
régulier entre les deux lignes noires (correspondant aux plans de glissement (1 1 1) et (1 1 1)) et la
surface est aussi visible. (c) La formation de deux marches à la surface semble correspondre à deux
événements de glissement prenant lieu sur les deux plans sécants (1 1 1) et (1 1 1) ; une première
marche se forme après la nucléation d’une dislocation qui se propage dans un plan (1 1 1), la forma-
tion de la deuxième marche est corrélée à l’existence de l’arrangement atomique irrégulier. L’encart
montre le "slip vector analysis" (d) Dans certains cas, la première dislocation nucléée continue à se
propager dans le NF. Le NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une
surface, initialement, S1. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.
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Figure 4.11 – Nucléation des dislocations à partir d’une cavité. (a) Nucléation d’une première
dislocation (flèche rouge) (b) puis d’une deuxième dislocation (flèche bleue) sui-
vie (c) d’une légère augmentation du volume de la cavité (contour en noir). Le
NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une sur-
face, initialement, S1. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.

Figure 4.12 – Ouverture d’une cavité à partir d’un désordre local dans la structure atomique.
(a) Des dislocations (cœur visible en rouge) sont nucléées à partir de la marche
de la surface (de 3 plans atomiques de hauteur) préalablement formée suite à
l’activation d’un plan de glissement (flèche noire). (b) Augmentation de la hau-
teur de la marche à la surface (5 marches atomiques) suggérant la nucléation
d’autres dislocations depuis le même site. L’interaction entre les dislocations et
la zone désordonnée (cercle rouge en pointillés), perturbe davantage la struc-
ture atomique, brise quelques liaisons et génère des cavités. (c) Coalescence des
petites cavités/ augmentation du volume des cavités. Le NF ci-dessus a les di-
mensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface, initialement, S1.
Il est déformé à 10K utilisant le potentiel SWm.
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Figure 4.13 – Formation de deux paires d’anneaux formés de 5 et 7 atomes chacun dans le
plan de glissement à l’intersection de deux dislocations vis. (a) Visualisation,
avec le critère de coordinence, de la section circulaire du NF. La jonction, visible
comme un défaut de coordinence linéaire, résulte de l’interaction entre deux
dislocations vis. (b et c) Coupe longitudinale du NF montrant l’existence de
deux paires d’anneaux de 5 et 7 atomes chacun, localisés sur la jonction. Le NF
ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface,
initialement, S2. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel MEAM-G.
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Figure 4.14 – Interaction entre deux dislocations vis et formation d’une jonction à leur inter-
section. (a) Visualisation avec le critère de coordinence et (b) avec le critère du
déplacement (slip vector analysis) de la section circulaire d’un NF où une jonc-
tion se forme à l’intersection de deux dislocation vis. (c) NF dans lequel la cavité
(représentée par des atomes de couleur jaune) se forme sur la jonction. Le NF
ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface,
initialement, S2. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel MEAM-G.
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Figure 4.15 – Organigramme d’un comportement mixte (mécanismes élémentaires impliqués en rouge) et la chro-
nologie de la déformation correspondante dans une coupe longitudinale parallèle à l’axe de déforma-
tion. (a) Nucléation et propagation d’une première dislocation sur un plan {1 1 1} du shuffle set (début
→ dislocations et dislocations → dislocations pour la boucle). (b) Formation des marches à la surface
où la dislocation émerge (flèches noires) et formation d’une jonction, similaire à celle de la figure 4.13,
par interaction entre deux dislocations vis (dislocations → désordre). La formation de la jonction peut
être repérée par les deux paires d’anneaux de 5 et 7 atomes chacun (cercle en pointillés en rouge).
(c-d) Nucléation des dislocations en volume (flèche rouge, désordre → dislocations) et activation d’un
deuxième plan de glissement sécant au premier au niveau de la jonction (ligne rouge). À cause de la
dominance de la nucléation des dislocations, le NF se déforme majoritairement par cisaillement sur
les plans de glissements (dislocations → rupture). Le désordre de la structure atomique augmente au
cours de la déformation et aucune cavité ne se forme en volume. Le NF ci-dessus a les dimensions
suivantes h=21.17 nm et d=7.7 nm avec une surface, initialement, S2. Il est déformé à 10K utilisant le
potentiel MEAM-G.
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Figure 4.16 – Organigramme d’un comportement mixte (mécanismes élémentaires impliqués en rouge) et la chro-
nologie de la déformation correspondante dans une coupe longitudinale parallèle à l’axe de déforma-
tion. (a-b) Nucléation de dislocations vis et formation d’une jonction (similaire à 4.13) à l’intersection
des plans activés. (c-d) Formation d’une autre marche à la surface où une des deux dislocations
émerge (flèche noire), nucléation de dislocations (flèche rouge) en volume (désordre → dislocations)
et activation d’un autre plan de glissement {1 1 1} (lignes rouges). (e) La structure atomique dans la
zone du désordre (rectangle noir) où les anneaux 5/7 se sont formés, est fortement perturbée. (f) Une
cavité s’ouvre (désordre → cavité) et s’étend dans la zone du désordre. La cavité ainsi formée agit
comme un centre de nucléation de dislocations en volume (cavité → dislocations), amorphisant la
structure atomique autour d’elle (cavité → désordre). Dans ce cas, le cisaillement et l’ouverture de la
cavité opèrent ensemble. Deux fins sont possibles pour ce comportement : rupture par cisaillement
intensif causée par la propagation des dislocations (dislocations → rupture) ou rupture par propaga-
tion de la cavité formée (cavité → rupture). Le NF ci-dessus a les dimensions suivantes h=21.17 nm

et d=7.7 nm avec une surface, initialement, S2. Il est déformé à 10K utilisant le potentiel MEAM-G.
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4.3 Discussion

4.3.1 Décomposition en mécanismes élémentaires

Nous avons vu dans la section précédente que le comportement mécanique global
du NF, quel que soit ses dimensions, peut se décomposer en sous mécanismes élémen-
taires. Cette décomposition nous permet d’expliquer les cas simples de ductilité (figure
4.1) et de fragilité (figure 4.2) comme une séquence de mécanismes élémentaires, rela-
tivement courte. Les figures 4.17-a et 4.17-b illustrent, respectivement, l’enchainement
des mécanismes élémentaires dans le cas d’un comportement ductile et d’un autre
fragile. Pour les deux comportements, la nucléation d’une première dislocation est le
mécanisme élémentaire déclencheur de la plasticité. Pour le comportement ductile, la
première nucléation est suivie par d’autres événements de nucléation (d’où la boucle
sur la figure 4.17-a), préférentiellement à partir des marches qui se forment en surface.
Pour le comportement fragile, la nucléation d’une première dislocation est suivie par
la formation d’un désordre dans la structure atomique de type affaissement (figure
4.17-b) dû à une interaction entre dislocations, similaire à celle montrée dans la figure
4.10. Sous l’action de la tension, les liaisons atomiques dans la région du désordre se
rompent donnant naissance à une cavité. Cette cavité augmente ensuite en volume et
se transforme en une tête de fissure qui commence à se propager jusqu’à ce que le NF
se rompe (fracture dans certains cas sur le plan transverse, perpendiculaire à l’axe de
déformation).

(a) Début

Dislocations

Cavité Désordre

Rupture

Rupture

Nucléation
en surface

Propagation

Propagation

Interaction/
propagation

Nucléation
en volume

Interaction/
propagation

Nucléation
en volume

Amorphisation

Ouverture

(b) Début

Dislocations

Cavité Désordre

Rupture

Rupture

Nucléation
en surface

Propagation

Propagation

Interaction/
propagation

Nucléation
en volume

Interaction/
propagation

Nucléation
en volume

Amorphisation

Ouverture

Figure 4.17 – Organigrammes des mécanismes élémentaires correspondant aux comporte-
ments (a) ductile et (b) fragile.
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Toute divergence de ces deux cas de comportement, pourra être considérée comme
un comportement mixte (appelé aussi intermédiaire), auquel nous pouvons associer
un certain degré de ductilité et de fragilité, selon la dominance des mécanismes élé-
mentaires opérationnels. La distinction entre ductile, intermédiaire et fragile donnée
ci-dessus, sera utile pour le chapitre suivant où nous discutons l’effet des divers para-
mètres sur le comportement global dominant.

Par ailleurs, après la nucléation d’une première dislocation, les autres mécanismes
peuvent avoir lieu de façon concurrente (au même endroit ou pas) menant à un com-
portement global ductile ou fragile du NF. Par conséquent, le comportement global
n’est pas systématiquement un enchainement séquentiel de mécanismes élémentaires.

4.3.2 Influence de l’axe de déformation sur les mécanismes élémentaires

L’axe de déformation le plus testé est l’axe [0 1 1]. Cette orientation d’axe dit de glis-
sement double, permet la nucléation et la propagation des dislocations sur des plans
de glissement sécants. En raison de l’intersection entre les plans de glissements qui
pourraient s’activer, l’interaction entre les dislocations glissant sur ces deux plans est
favorisée (par exemple dislocation → désordre type affaissement local), notamment
sur des sites défectueux contenant des défauts (dislocations → désordre, type débris,
voir figure 4.7) ou à partir d’un désordre dans la structure atomique préalablement
formé (dislocations → désordre, type jonction, voir figures 4.13, 4.14). En conséquence,
la formation du désordre dans la structure atomique est favorisée et la probabilité
d’avoir un comportement intermédiaire * augmente. En fait, à basses températures, les
niveaux de contrainte qui doivent être atteints, pour permettre la nucléation, sont éle-
vés. Pour ces niveaux de déformation, plusieurs plans de glissement sont susceptibles
d’être activés, augmentant ainsi la probabilité d’interaction entre dislocations et l’ob-
tention d’un comportement intermédiaire. Pour l’axe [0 1 1], nous notons également
que la possibilité d’activer des plans de glissement supplémentaires, sécants au plan
de glissement initialement activé, par la nucléation et la propagation de la première
dislocation, inhibe la fragilité. En fait, lorsqu’une cavité/fissure se forme en volume,
des surfaces internes sont créées. Depuis ces surfaces, des dislocations peuvent être nu-
cléées, notamment à partir des marches. Ces dislocations se propagent dans des plans
de glissement sécants au plan de formation et de propagation de la cavité/fissure.
Ces événements de nucléation réduisent l’intensité effectif du champ de contrainte
autour de la cavité/fissure et l’empêchent de se propager. La cavité/fissure est alors
émoussée (cavité → dislocations). Le degré de fragilité est alors réduit en faveur du
comportement ductile.

Avec l’axe de déformation [1 2 3], les dislocations ne peuvent être, à priori, princi-
palement nucléées que sur une seule famille de plans de glissement. Les interactions

*. La formation d’une zone de désordre est un point commun entre tous les comportements intermé-
diaires.
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entre des dislocations glissant sur des plans sécants est donc fortement réduite. Nous
rappelons que le désordre résultant d’un affaissement local à la surface, requiert que
deux plans de glissement s’activent, contrairement aux cas de formation de débris (fi-
gure 4.7) ou de jonctions (figures 4.13 et 4.14). De ce fait, avec un axe de déformation
[1 2 3], aucune formation d’affaissement local en surface n’est possible (aucune n’a été
obtenue). De plus, la faible probabilité d’interaction entre dislocations sur des plans
sécants limite la formation des zones de désordre en volume. Par conséquent, la for-
mation des cavités (désordre → cavité) et l’amorphisation de la structure (cavité →

désordre) suite à une nucléation en volume (cavité → dislocations) sont réduites. Dans
ce contexte, la ductilité est favorisée, ce qui est cohérent avec nos simulations réalisées
dans cette orientation, où nous trouvons, que le comportement mécanique dominant
est celui de la ductilité.

4.3.3 Effet du potentiel sur les mécanismes élémentaires

Les tests de tension étaient réalisés avec trois potentiels inter-atomiques : SWm,
MEAM-G et MEAM-K. Avec ce dernier les NFs ont un comportement fragile et la frac-
ture sur le plan transverse à l’axe de déformation est obtenue en absence de la nucléa-
tion de dislocations au début du régime plastique †. Ce dernier résultat concernant le
comportement mécanique et le mécanisme de déformation, est similaire à celui trouvé
par Kang et al. [Kan10]. Or des calculs ab-initio ont montré que la déformation des
films minces de silicium devrait débuter par la nucléation d’une dislocation [God06],
ce qui semble impossible avec le potentiel MEAM-K, quelle que soit la géométrie. Le
problème avec le potentiel MEAM-K est que la contrainte de cisaillement critique est
très élevée en comparaison à celle de la rupture. Cette dernière sera atteinte en pre-
mier, ce qui prévient toute nucléation de dislocations. Par conséquent, le diagramme
de la décomposition en mécanismes élémentaires (figure 4.4) ne s’applique pas aux
comportements des NFs issus des simulations réalisées avec ce potentiel. Nous ne
discuterons alors dans la suite que des comportements des NFs déformés en tension
avec les potentiels SWm et MEAM-G, où la nucléation d’une première dislocation est
systématiquement l’événement déclencheur de la plasticité.

Nous rappelons tout d’abord que, selon la description et le diagramme des méca-
nismes élémentaires présentés dans la section précédente, deux réactions sont pos-
sibles pour qu’une cavité se forme (voir 4.2.4) et trois réactions sont possibles pour
que du désordre se produise dans la structure atomique (voir 4.2.3). Avec le poten-
tiel SWm, toutes les réactions de formation de cavités et de production du désordre
dans la structure atomique sont observées. Avec le potentiel MEAM-G en revanche, la
formation d’une cavité n’est observée qu’à travers la rupture des liaisons atomiques

†. Tous les tests de tension réalisés avec le potentiel MEAM-K sur des NFs de diamètre 7.7 nm

montrent qu’ils ont un comportement fragile. Du coup, il ne nous a pas semblé nécessaire de simuler des
NFs de diamètres plus élevés.
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dans une zone de désordre (désordre → cavité). De plus, avec le potentiel MEAM-G,
le désordre dans la structure atomique n’est observé qu’à travers deux réactions : par
glissements successifs de dislocations dans le même plan (formation des débris, figure
4.7) et par interaction entre deux dislocations vis créant une jonction à leur intersection
(formation des anneaux d’atomes 5/7, figures 4.13 et 4.14). Normalement, nous pour-
rions nous attendre à ce que la formation d’une cavité par annihilation des dislocations
soit possible avec le potentiel MEAM-G, mais cette réaction n’a jamais été observée.
En ce qui concerne, l’absence de la formation de désordre suite à un affaissement lo-
cal en surface (interaction entre deux dislocations de caractère 60°), ainsi que tous les
cas de déformation dépendant de la formation de cet affaissement (figures 4.8 et 4.9),
nous pouvons l’expliquer par un critère lié à l’état de surface, que l’on discutera dans
la section suivante.

L’amorphisation de la structure atomique et la nucléation des dislocations en vo-
lume depuis une zone de désordre (désordre → dislocations) ou depuis une cavité
(cavité → dislocations) sont observées avec les deux potentiels. Cependant, nous no-
tons que le potentiel SWm a tendance à favoriser la ductilité alors que le potentiel
MEAM-G favorise la fragilité. Ceci est visible dans les mécanismes de formation de
la cavité. À l’exception du cas fragile de la figure 4.2, obtenu avec le potentiel SWm
et où la cavité se forme et se propage relativement immédiatement, les cavités qui se
forment dans les simulations réalisées avec le potentiel SWm ont tendance à se com-
porter comme des centres de nucléation de dislocations en volume quelle que soit la
température . Avec le potentiel MEAM-G, une fois la cavité formée, elle se propage
sur le plan transverse à l’axe de déformation avec une légère déviation sur un plan de
glissement préalablement activé (figure 4.3). Ceci s’explique par le fait que le potentiel
MEAM-G reproduit correctement la contrainte de rupture théorique en tension alors
que SWm la surestime d’environ 50%.

4.3.4 Sites de nucléation en surface et température

L’analyse de la surface des NFs, obtenue avec les potentiels SWm et MEAM-G, ré-
vèle l’existence de sites de nucléation situés à des endroits spécifiques à la surface
[God15]. La formation de ces sites de nucléation à la surface dépend de la reconstruc-
tion des liaisons pendantes. Cette reconstruction est à son tour fortement dépendante
du potentiel et du traitement thermique appliqué. Commençons tout d’abord par le po-
tentiel SWm. Avec ce potentiel, trois états de surface ont été testés : S1 ou une surface
fresh-cut, qui se reconstruit éventuellement pendant le test de déformation, S2 pour la
surface recuite à 300K avant le test déformation et S3 pour la surface amorphisée (voir
2.6.2).

La figure 4.18 montre les positions des sites de nucléation sur une surface S1 (a et a’)
et une surface S2 (b et b’) pour un NF d’axe [0 1 1]. Les sites situés en A se trouvent à
l’intersection des surfaces [1 1 1] et [0 1 1]. Depuis ces sites, nous observons la nucléation
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de dislocations vis qui, dans la plupart des cas, sont nucléées en paire dans le même
plan, menant à la formation d’une jonction à leur intersection (voir figures 4.13, 4.14).
Les sites situés en B, se trouvent sur une surface dont la normale est dans la direction
[1 0 0]. Depuis ces sites, la nucléation de dislocations de caractère 60° et la formation
de l’affaissement à la surface (2 dislocations 60° glissant sur deux plans sécants, figure
4.10) sont observés.

Figure 4.18 – Sites de nucléation à la surface des NFs. Visualisation avec le critère de coordi-
nence d’une surface (a et a’) S1 et (b et b’) S2. (a et b) Vue de dessus de la section
du NF et suppression des atomes coordonnés 4 fois.

Pour les surfaces S1, et pour des faibles températures (1K), la nucléation de dislo-
cations depuis les sites situés en A est préférentielle. Lorsque la température du test
de déformation augmente, la nucléation de dislocations depuis les sites situés en B
devient plus fréquente. La nucléation depuis ces sites devient préférentielle pour des
températures supérieures ou égales à 300K. Nous rappelons que l’augmentation de la
température du test de déformation, engendre aussi une diminution des limites d’élas-
ticité (figure 3.2). Donc, l’activation des sites situés en A requiert l’application d’une
contrainte/déformation élevée.

Contrairement aux NFs de surface S1, pour les NFs de surface S2, la nucléation
des dislocations depuis les sites en B est possible même à faible température (1K).
L’augmentation de la température rend la nucléation de dislocations depuis ces sites
préférentielle.

Le calcul de l’énergie de la surface (tableau 2.3) montre qu’un NF recuit à 300K, a une
énergie de surface plus basse que celle d’un NF recuit à 10K. Donc, pour des faibles
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températures du test de déformation, nous aurions pu nous attendre à ce qu’un NF de
surface S2 (pré-recuit à 300K) soit mécaniquement plus stable qu’un NF de surface S1.
Cependant, l’analyse des limites d’élasticité montre qu’à des faibles températures du
test de déformation (1K et 10K), un NF de surface S2 se déforme plastiquement à une
limite d’élasticité inférieure à celle d’un NF de surface S1. Pour comprendre ces ten-
dances, il faut s’intéresser aux premiers stades de la plasticité et à l’état de la surface
au moment de la nucléation de la première dislocation [Gue13]. En fait, une surface
S2 est très bien reconstruite en comparaison à une surface S1. La reconstruction des
liaisons pendantes sur une surface S2, fait apparaitre des dimères (figure 4.18-b’), qui
peuvent être assimilés à des marches de surface. Ces défauts de surface sont connus
pour être des concentrateurs de contrainte [God04b ; Izu08] et favorisent la nucléation
de dislocations. La formation de ces marches est favorisée à hautes températures du
test de déformation ‡ et par le pré-recuit de la surface, ce qui empêche d’atteindre des
limites d’élasticité élevées et la formation d’affaissement, observée dans les NFs de
surface S1. En effet, pour les NFs avec une surface S1, la surface a une symétrie élevée
et n’est pas très bien reconstruite, surtout à basses températures. En conséquence, des
limites d’élasticité élevées doivent être atteintes pour initier la nucléation de disloca-
tions. Nous pouvons donc conclure que des limites d’élasticité élevées sont nécessaires
pour la formation d’un affaissement à la surface, ce qui est cohérent avec nos résultats.

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que la nucléation des dislocations depuis
une surface S3 (couche amorphe), a lieu à des limites d’élasticité inférieures à celles
des NFs de surface S1 où la formation de l’affaissement local à la surface est possible.
En fait, l’analyse de la structure des NFs de surface S3 montre l’existence des simili-
cœurs (dislocation core-like defect) à l’interface cœur-coquille, comme ceux reportés par
Guénolé et al. [Gue13]. L’existence de ces défauts facilite la nucléation de dislocations à
des faibles niveaux de déformation, d’où les faibles limites d’élasticité.

Avec le potentiel MEAM-G, deux états de surface ont été testés, S1 et S2. Ceux-ci
sont équivalents même à faibles températures du test de déformation car les surfaces
sont bien reconstruites comme le montre l’analyse des énergies de surface (tableau
2.3) et le calcul des limites d’élasticité (figure 3.10-a). De plus, pour les deux états
de surface et quelle que soit la température du test de déformation, la nucléation de
dislocations depuis des sites similaires à ceux situés en A (figures 4.18-a et 4.18-b) est
observée et les dislocations ont un caractère vis. Comme la surface est bien reconstruite
et des dimères sont formés, la nucléation de dislocations est initiée à partir de ces
défauts similaires à des marches de surface. De même, avec MEAM-G les limites
d’élasticité obtenues sont faibles et aucune formation d’un affaissement à la surface
n’est observée. Ceci renforce la conclusion que l’affaissement ne peut se produire que
sur des surfaces de haute symétrie, peu reconstruites (voire même non-reconstruites)
à basses températures nécessitant alors des limites d’élasticité élevées.

‡. À 300K, nous obtenons des limites d’élasticité comparables pour une surface S1 et une surface S2.
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4.3.5 Comportement mécanique et dislocations

Pour finir, nous rappelons qu’avec les potentiels SWm et MEAM-G, la nucléation
d’une première dislocation est nécessaire à l’initiation de la plasticité (ceci est illustrée
dans les organigrammes que nous montrons ci-dessus). Malgré la variété des compor-
tements que nous avons obtenus, les dislocations semblent à l’origine de deux compor-
tements mécaniques différents, ductile et fragile. Ce résultat, celui de la contribution
des dislocations à l’initiation de la fragilité, a été aussi reporté expérimentalement dans
des tests de compression. En effet, des expériences de micro-compression réalisés par
Korte et al. [Kor11] sur des micro-piliers de silicium montrent qu’à l’intersection de
deux plans de glissement, activés après la nucléation et la propagation de dislocations,
une fissure se forme. Cette fissure semble due à une interaction entre dislocations et
sa propagation peut être assimilée à une fracture en mode I. Ce résultat a été déjà
reporté par Ostlund et al. dans des tests de compression réalisés sur des piliers de
silicium [Ös09] et de l’arséniure de gallium [Ös11]. Bien que des différences existent
entre simulations et expériences, notamment la vitesse et le mode de déformation,
et que toute comparaison doit être faite délicatement, ces résultats renforcent notre
conclusion que la fragilité est induite par interactions entre dislocations.

4.4 Conclusions

Nous avons vu dans ce chapitre que des cas relativement simples de ductilité et
de fragilité peuvent être distingués en analysant la structure atomique. La variété des
comportements mixte, ductile et fragile à la fois, nous a conduit à identifier des mé-
canismes élémentaires sous-jacents, qui agissent ensemble souvent de manière concur-
rente et dictent le comportement global du NF sous tension. Toutefois, la nucléation
d’une première dislocation est systématiquement l’événement déclencheur de la plas-
ticité. Ce résultat est confirmé par les simulations réalisées avec deux potentiels diffé-
rents, SWm et MEAM-G.

L’organigramme des mécanismes élémentaires (figure 4.4), nous a permis d’illustrer
les liens qui existent entre les manifestations du comportement plastique ; les disloca-
tions, les cavités et le désordre de la structure atomique. Trois comportements globaux
peuvent être distingués ; ductile, fragile et intermédiaire. Les deux premiers consistent
en une séquence relativement courte de mécanismes élémentaires, alors que le troi-
sième résulte d’une compétition entre mécanismes élémentaires. Parmi ces comporte-
ments intermédiaires, ceux où les mécanismes de nucléation des dislocations dominent
sont globalement plutôt ductiles, alors que ceux où les mécanismes d’ouverture des
cavités et leur propagation dominent sont plutôt fragiles.

Nous avons trouvé que deux réactions d’ouverture de cavités sont possibles, une
par annihilation des dislocations et l’autre par rupture des liaisons atomiques dans
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une zone fortement perturbée. De plus, trois réactions sont possibles pour produire
du désordre dans la structure atomique ; (i) par interaction entre deux dislocations vis
glissant dans le même plan, créant une jonction à leur intersection, (ii) par interaction
entre deux dislocations de caractère 60° glissant sur deux plans sécants, menant à
un affaissement de la surface ou (iii) par glissement de plusieurs dislocations dans le
même plan laissant des débris dans leur sillage et créant du désordre dans la structure
atomique.

Finalement, nous avons vu que la répartition et la nature des sites de nucléation à la
surface dépendent de l’état de cette dernière. En conséquence, la préférence des sites
de nucléation activés dépend de la température du test de déformation et du potentiel
inter-atomique utilisé.
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Dans ce chapitre, nous examinons l’évolution des proportions des comportements
mécaniques ductile, intermédiaire et fragile en fonction de divers paramètres tels que
la hauteur, l’état de la surface, la température et le diamètre. Ces résultats corres-
pondent aux tests de tension réalisés avec les potentiels SWm et MEAM-G, sur des
NFs orientés suivant {1 1 0}. Dans la deuxième section, nous tentons de vérifier quanti-
tativement l’existence d’une transition fragile-ductile contrôlée par le diamètre du NF.
Nous avons pour cela défini ce que nous appelons un degré de ductilité dont le calcul
nécessite une connaissance du nombre de dislocations qui se propagent dans le NF
avant de fissurer. Finalement, les résultats des simulations sont discutés au regard des
résultats expérimentaux.
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5.1 Évolution des proportions des comportements ductile, in-

termédiaire et fragile

Dans le chapitre précédent, l’analyse des cas de déformation à l’échelle atomique
nous a permis d’identifier trois comportements mécaniques : ductile, intermédiaire
et fragile. Nous avons également vu que ces comportements mécaniques résultent
d’une concurrence entre des mécanismes élémentaires sous-jacents. Dans ce chapitre,
nous nous intéressons à la dépendance des comportements mécaniques aux différents
paramètres tels que la hauteur et le diamètre des NFs, la température du test de défor-
mation et l’état de la surface.

5.1.1 Procédure de simulation

Nous allons dans un premier temps commencer par discuter l’effet de la hauteur
pour les trois états de surface testés (S1, S2 et S3) dans le cas des NFs de diamètre
7.7 nm, simulés avec le potentiel SWm. Pour ces NFs, l’effet de la température sera
discuté plus loin.

Pour estimer l’effet de la hauteur et de la température, nous avons effectué plusieurs
séries de test de déformation. À une température et une hauteur données, nous avons
répété le test de déformation plusieurs fois afin d’acquérir une statistique minimale
sur les comportements mécaniques que nous obtenons. Chaque test de déformation
est analysé à l’échelle atomique pour identifier le comportement mécanique du NF. En-
suite, pour chaque série de tests de déformation, réalisée à hauteur et à température
données, nous calculons les proportions des comportements ductile, intermédiaire et
fragile. Il faut noter que dans une série de tests de déformation ayant tous les mêmes
conditions de départ (hauteur, diamètre, température, état de surface, potentiel inter-
atomique), nous utilisons dans chaque test une distribution différente des vitesses
initiales. Ceci n’affecte pas la température à laquelle le test de déformation est effec-
tué car ce dernier ne commence qu’après une équilibration du système. En fait, l’usage
des distributions différentes des vitesses initiales permet de reconstruire aléatoirement
la surface et par conséquent assure une distribution aléatoire des sites de nucléation.
Avec cette procédure, les NFs d’une même série de tests peuvent avoir des comporte-
ments mécaniques différents lorsqu’ils sont déformés dans les mêmes conditions.

5.1.2 Description des résultats

Avant de décrire les résultats, nous rappelons que les comportements mécaniques
identifiés dans le chapitre précédent correspondent aux successions des événements
comme suit :
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— comportement ductile (voir figure 4.17-a, page 107) : nucléation de dislocations
→ propagation de dislocations → cisaillement → rupture

— comportement fragile (voir figure 4.17-b, page 107) : nucléation de dislocations
→ interaction → désordre (type affaissement) → rupture liaisons atomiques →

ouverture d’une cavité/formation d’une fissure → propagation de la fissure →

rupture
— comportement intermédiaire : tous les autres cas dans lesquels un désordre se

forme à partir d’une interaction entre dislocations, et inclut également les cas où
une cavité se forme dans le volume du NF sans s’ouvrir et se transformer en une
fissure.

Par ailleurs, nous rappelons aussi que pour les surfaces S1 et S2, nous avons identifié
les sites de nucléation qui peuvent s’activer à la surface, notés A et B (voir figure
4.18, page 111). Depuis les sites situés en A la nucléation de vis est préférentielle et la
formation du désordre de type jonction est dominante. Depuis les sites situés en B, la
formation du désordre de type affaissement est préférentielle.

Le tableau 5.1 montre les proportions des comportements ductile, intermédiaire et
fragile à différentes températures et pour différentes hauteurs des NFs de diamètres
d=7.7 nm et de surface S1, simulées avec le potentiel SWm. Le nombre de simulations
réalisées pour les hauteurs et les températures testées peut être retrouvé à l’annexe C.

Hauteur
Température

Total
1K 10K 300K 900K

( nm) D I F D I F D I F D I F D I F

7.85 0% 100% 0% 70% 30% 0% 100% 0% 0% 100% 0% 0% 67.5% 32.5% 0%
11.78 0% 100% 0% 80% 20% 0% 66% 34% 0% 80% 20% 0% 56.5% 43.5% 0%
21.17 0% 100% 0% 50% 30% 20% 80% 10% 10% 80% 20% 0% 52.5% 40% 7.5%
31.41 0% 100% 0% 60% 20% 20% 100% 0% 0% 60% 40% 0% 55% 40% 5%
75.26 - - - 40% 40% 20% 100% 0% 0% 100% 0% 0% 80% 13.34% 6.66%

Table 5.1 – Répartition des proportions des comportements ductile (D), intermédiaire (I) et
fragile (F) en fonction de la hauteur des NFs et de la température du test de dé-
formation. Les trois dernières colonnes du tableau, correspondent aux moyennes
par hauteur sur l’ensemble des températures pour les comportements ductile, in-
termédiaire et fragile. Ces résultats correspondent aux simulations réalisées avec
le potentiel SWm pour des NFs de 7.7 nm de diamètre et de surface S1.

À 1K, pour les hauteurs testées, tous les comportements mécaniques observés sont
des cas de comportement intermédiaire. La proportion totale de comportement inter-
médiaire est alors à 100%.

À 10K, les trois comportements ont été identifiés. En fait, 70% des NFs de hauteur
7.85 nm ont un comportement ductile, 30% des NFs ont un comportement intermé-
diaire et aucun cas de fragilité n’est obtenu. Pour les NFs de hauteur 11.78 nm, nous
remarquons une légère augmentation apparente de la proportion des comportements
ductiles (80%), accompagnée d’une légère diminution de la proportion des compor-
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tements intermédiaires (20%), mais aucun cas fragile n’est observé. Pour les NFs de
hauteurs supérieures ou égales à 21.17 nm, quelques cas de comportement fragile
sont observés. Le reste des proportions se partage entre les comportements ductiles
et intermédiaires avec une dominance des comportements ductiles, comme le montre
également le calcul des proportions totales.

À 300K, la proportion totale de comportement ductile augmente considérablement.
Pour toutes les hauteurs testées les NFs ont majoritairement un comportement ductile,
avec quelques cas de comportement intermédiaire pour les NFs de hauteurs 11.78 nm

et 21.17 nm. Les seuls cas de comportement fragile sont obtenus avec les NFs de
hauteur 21.17 nm.

À 900K, aucun cas de comportement fragile n’est obtenu mais quelques NFs de
hauteurs supérieures ou égales à 11.78 nm ont un comportement intermédiaire.

5.1.3 Effet de la hauteur

5.1.3.1 Surface S1

Pour les NFs de surface S1, le calcul des proportions moyennes totales par hauteur
(trois dernières colonnes du tableau 5.1) montre que le comportement fragile ne peut
être obtenu que pour les NFs de hauteurs supérieures ou égales à 21.17 nm. Cet effet
est particulièrement marqué à 10K. Nous rappelons qu’un NF a un comportement
fragile lorsqu’une cavité s’ouvre et s’étend dans le plan transverse perpendiculaire
à l’axe de déformation. L’ouverture de la cavité étant due à la rupture des liaisons
atomiques dans une zone de désordre dont la signature à la surface est un affaissement
local. Nous pourrons donc conclure que dans les NFs de diamètre 7.7 nm et de surface
S1, une hauteur minimale est requise pour induire la formation d’une fissure dont la
propagation mène à la fracture du NF.

Par ailleurs, les analyses de la structure atomique montrent également, indépen-
damment de la température du test de déformation, que l’ouverture d’une cavité en
volume dans une zone désordonnée de la structure atomique n’est possible que pour
les NFs de hauteurs supérieures ou égales à 11.78 nm. Nous pourrons donc conclure
que dans les NFs de diamètre 7.7 nm et de surface S1, une hauteur minimale est
requise pour induire l’ouverture d’une cavité dans une zone désordonnée de la struc-
ture atomique. Nous notons que pour les cas de comportement intermédiaire dans
lesquelles une cavité s’ouvre, cette cavité s’étend légèrement mais reste confinée dans
le volume du NF.

5.1.3.2 Surface S2 et S3

Avec les NFs de diamètre 7.7 nm et de surface S2/S3, les analyses de la structure
atomique montrent, comme pour les NFs de surface S1, que l’ouverture d’une cavité
en volume dans une zone désordonnée de la structure atomique, n’est possible que
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pour des hauteurs supérieures ou égales à 11.78 nm. Néanmoins, malgré l’ouverture
d’une cavité dans certains tests, aucun cas de comportement fragile n’est obtenu. Ceci
souligne l’importance de l’état de la surface dans la fragilité des NFs de petit diamètre
(voir 5.1.4.4).

En conclusion, quel que soit l’état de la surface, une hauteur minimale est requise
pour induire l’ouverture d’une cavité.

5.1.4 Effet de la température et de la surface

Pour discuter de l’effet de la température, nous avons calculé pour les comporte-
ments ductile, intermédiaire et fragile, la moyenne par température sur l’ensemble des
hauteurs des NFs de diamètre 7.7 nm. Le tableau 5.2 montre le calcul de ces propor-
tions pour les trois états de surface S1, S2 et S3, que nous discutons séparément car la
température joue un rôle très différent pour ces trois types de surface. Discutons tout
d’abord du cas de la surface S1.

Surface
Température

1K 10K 300K 900K

D I F D I F D I F D I F

S1 0% 100% 0% 60% 28% 12% 89% 9% 2% 84% 16% 0%
S2 40% 60% 0% 53% 47% 0% - - - - - -
S3 - - - 64% 36% 0% 80% 20% 0% - - -

Table 5.2 – Répartition des proportions totales des comportements ductile (D), intermédiaire
(I) et fragile (F) en fonction de l’état de la surface et la température du test de dé-
formation. Ces résultats correspondent aux simulations réalisées avec le potentiel
SWm pour des NFs de diamètre 7.7 nm.

5.1.4.1 Surface S1

À 1K, les NFs ont uniquement un comportement intermédiaire, ce qui semble "pa-
thologique". En effet, à cette température les dislocations sont nucléées au début du
régime plastique exclusivement dans une configuration qui favorise la formation d’un
désordre de type jonction dans la structure (voir figure 4.14, page 104). La dominance
des cas de comportement intermédiaire à basse température s’explique par le fait
qu’avec le potentiel SWm (voir section 4.3), les surfaces S1 ne sont pas très bien re-
construites. En fait, comme évoqué dans le chapitre précédent (voir 4.3.4), pour les
NFs de surface S1 déformés à basse température, les sites de nucléation qui s’activent
permettent, uniquement, la formation d’un désordre de type jonction.
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Lorsque la température augmente de 1K à 10K, nous remarquons que la propor-
tion de comportement intermédiaire diminue, alors que celles des comportements
ductile et fragile augmentent. La proportion totale est donc partagée entre les trois
comportements mécaniques. En fait, lorsque la température augmente de 1K à 10K,
les limites d’élasticité diminuent et les sites susceptibles d’être activés sont différents
(nucléation à partir des sites situés en B, voir figure 4.18). L’analyse de la structure
atomique montre qu’à 10K, les mêmes sites de nucléation (sites B) peuvent activer soit
les mécanismes élémentaires induisant un comportement ductile, soit les mécanismes
élémentaires induisant un comportement intermédiaire. Lorsque ces sites de nucléa-
tion s’activent et la nucléation de dislocations est le mécanisme élémentaire dominant,
le NF aura un comportement ductile. Par contre, lorsque ces sites de nucléation s’ac-
tivent et les mécanismes de formation du désordre de type affaissement (figure 4.10)
et de type débris (figure 4.7) sont les mécanismes élémentaires dominants, le NF aura
un comportement intermédiaire. Nous notons que l’apparition des premiers cas de
comportement fragile à 10K est liée au fait que la formation d’un affaissement à la
surface devient possible, ce point sera discuté plus loin (voir 5.1.4.4). Il faut égale-
ment noter que dans les NFs de petits diamètre, la formation du désordre de type
débris (figure 4.7) est la moins fréquente. En effet, en raison de la faible dimension des
NFs, l’interaction entre les dislocations se propageant dans le même plan ou dans des
plans adjacents est limitée. Le cas de formation du désordre de type affaissement est
prépondérant.

Par ailleurs, les proportions totales calculées montrent que le comportement ductile
est dominant à 10K tout comme à 300K et 900K. À ces températures, nous consta-
tons une faible proportion totale de comportement intermédiaire en comparaison à
celle de comportement ductile, ce qui n’est pas le cas à 1K. En effet, l’augmentation
de la température joue d’une part sur la limite d’élasticité en la diminuant et d’autre
part sur la reconstruction de la surface qui a également pour effet de diminuer les
limites d’élasticité. Par conséquent, les mécanismes de formation du désordre de type
affaissement (nucléation sur les sites situés en B, voir figure 4.18) et de type jonction
(nucléation sur les sites situés en A, voir figure 4.18), nécessitant des limites d’élasti-
cité élevées, ne sont plus favorisés, voir même ne sont plus possibles. La diminution
de la limite d’élasticité due à l’augmentation de la température du test de déformation
fait aussi que l’énergie élastique emmagasinée dans le NF est faible en comparaison à
celle emmagasinée dans un NF de mêmes dimensions déformé à faible température.
Par conséquent, aux températures élevées, la probabilité de désordonner la structure
atomique est faible. Comme le désordre de la structure atomique est un mécanisme
récurrent dans le comportement intermédiaire, la probabilité de ce dernier sera alors
réduite. Dans ces conditions, la nucléation de dislocations en surface devient le méca-
nisme élémentaire dominant, d’où la dominance du comportement ductile.
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5.1.4.2 Surface S2

En ce qui concerne les NFs de surface S2, nous remarquons qu’à 1K, les NFs ont
majoritairement un comportement intermédiaire (60%). En fait, à cette température,
comme pour la surface S1, des limites d’élasticité importantes peuvent être atteintes
et l’activation des sites situés en A (voir figure 4.18), responsable de comportement in-
termédiaire (désordre type jonction), est possible. Par ailleurs, contrairement aux NFs
de surface S1, à cette température, la proportion totale de comportement ductile est
relativement élevée (40%). Nos observations montrent que ceci est dû au fait que la
nucléation depuis les sites situés en B (voir figure 4.18) est possible. L’activation de ces
sites est possible probablement car la surface S2 est mieux reconstruite qu’une surface
S1 même à 1K. Cette meilleure reconstruction est due à la température du recuit relati-
vement élevée utilisée lors de la préparation de la surface S2. Donc l’augmentation de
la température du recuit (S1 → S2), a le même effet que celui de l’augmentation de la
température du test de déformation : favoriser la ductilité.

À 10K, nous remarquons que la proportion totale est partagée quasiment en moi-
tié entre les comportements ductile et intermédiaire. En fait, lorsque la température
augmente de 1K à 10K nous remarquons que la nucléation en surface devient le mé-
canisme dominant et la ductilité est favorisée. Bien qu’aucun test de déformation à
300K n’ait été réalisé avec des NFs de surface S2, nos analyses montrent qu’à cette
température, les surface S2 et S1 sont équivalentes. Donc pour les NFs de surface S2
déformés à 300K, nous pouvons nous attendre alors à avoir des proportions similaires
à celles obtenues à la même température pour une surface S1. Par conséquent, en ce
qui concerne l’effet de la température, la tendance de l’augmentation de la propor-
tion de comportement ductile lorsque la température augmente, est similaire à celle
trouvée dans le cas des surface S1.

5.1.4.3 Surface S3

Pour les NFs de surface S3, à 10K et à 300K (tableau 5.2), nous remarquons que la
proportion totale de comportement ductile est élevée en comparaison à celle de com-
portement intermédiaire. En effet, les analyses de la structure atomique montrent une
dominance du mécanisme de nucléation en surface, suivie par la propagation de dis-
locations. Ceci est probablement dû au fait qu’à l’interface cœur-coquille des défauts
similaires aux cœurs des dislocations sont formés. Leur existence favorise la nucléa-
tion aux faibles limites d’élasticité, défavorise la formation du désordre et réduit par
conséquent les proportions des comportements intermédiaires. De plus nous remar-
quons que, lorsque la température augmente de 10K à 300K, la proportion totale de
comportement ductile augmente, donc la ductilité est favorisée.
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5.1.4.4 Comportement fragile

Pour les NFs de surface S2 et S3, aucun cas de comportement fragile n’est obtenu.
Ceci s’explique par le fait que la formation d’un désordre de type affaissement n’est
pas possible avec les surfaces S2 et S3. En effet, nous avons discuté dans le chapitre pré-
cédent (voir 4.3.4) que la formation d’un désordre de type affaissement est essentielle
dans le cas de comportement fragile des NFs de petits diamètres (voir figure 4.17-b) et
elle n’est possible qu’avec une surface de symétrie élevée et peu reconstruite comme
c’est le cas pour la surface S1. Comme l’augmentation de la température (du recuit ou
du test de déformation) favorise la reconstruction de la surface brisant par le même
effet sa symétrie, elle empêche alors la formation d’un affaissement et par conséquent
empêche l’obtention d’un comportement fragile.

5.1.4.5 Conclusion

En conclusion, quel que soit l’état de la surface, la proportion du comportement duc-
tile augmente lorsque la température du test de déformation augmente. Nous pouvons
donc conclure que l’augmentation de la température favorise la ductilité.

5.1.5 Effet du diamètre

Pour déterminer le diamètre et la température auxquelles une transition de la fragi-
lité à la ductilité a lieu, nous avons réalisé la même étude que celle décrite ci-dessus,
avec le potentiel SWm, mais sur des NFs de diamètres plus grands (26 nm et 44.5 nm),
en testant plusieurs hauteurs de NFs, deux états de surface S1 et S2 et plusieurs tem-
pératures.

5.1.5.1 Diamètre moyen

Pour les NFs de diamètre 26 nm, nous avons testé deux températures, 10K et 300K.
À 10K, quel que soit l’état de la surface, l’analyse de la structure atomique montre que
les NFs se déforment par cisaillement sur plusieurs systèmes de glissement activés,
favorisant la formation des zones de désordre, notamment à l’intersection des plans
de glissement. Dans les zones de désordre ainsi formées, les liaisons atomiques se
rompent et des cavités se forment. Cependant, ces cavités ont une extension limitée
dans le volume des NFs et ne se transforment pas sous tension en une fissure pouvant
fragiliser la structure. Les NFs sont classés comme ayant un comportement intermé-
diaire. À 300K, des comportements similaires sont observés quel que soit l’état de la
surface. L’ouverture des cavités dans les zones de désordre est aussi observée quelle
que soit la hauteur. Bien que le nombre de simulations réalisées avec des NFs de ce
diamètre soit limité, il semble que la hauteur, la température et l’état de la surface
n’ont plus d’effet sur le comportement mécanique.
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5.1.5.2 Grand diamètre

Pour les NFs de diamètre 44.5 nm, trois températures du test de déformation sont
testées : 10K, 300K et 600K. Pour toutes les températures, les hauteurs et les états de
surface testés, nos analyses montrent la formation des zones de désordre en volume
après propagation de plusieurs dislocations dans le même plan de glissement ou dans
des plans de glissement adjacents (désordre de type débris, voir figure 4.7 page 99).
Des plans de glissement sécants au plan de glissement initialement activé sont égale-
ment activés favorisant la formation de zones de désordre (figure 5.1). Ce mode de
formation de désordre (type débris) est préférentiel dans les NFs de grands diamètres.
Ceci peut être dû à la plus grande surface du plan de glissement dans les NFs de cette
dimension en comparaison à celle dans les NFs de petits diamètres. Par conséquent,
la probabilité d’interaction entre dislocations est plus élevée dans les NFs de grands
diamètres. Il en est de même pour la formation du désordre en volume.

De plus, nos analyses montrent que sous tension, une cavité s’ouvre dans une zone
de désordre dans la structure atomique. La coalescence et l’agrandissement des cavi-
tés donnent naissance à une fissure dont la tête se propage dans le NF induisant sa
fracture (figure 5.1). Il faut noter que la fissure se propage dans tout le NF avant l’éva-
cuation des premières dislocations nucléées au début du régime plastique. Ce résultat
suggère que, dans les NFs de diamètre 44.5 nm, la propagation de fissures est le princi-
pal mécanisme responsable de la relaxation des contraintes. Les cas de comportement
majoritairement fragile obtenus avec les NFs de diamètres 7.7 nm (non montrés sur
la figure 5.2-a) et 44.5 nm sont tous dus à l’ouverture d’une cavité dans une région
désordonnée de la structure atomique. Cependant, les mécanismes préférentiels de
formation du désordre sont différents. Comme discuté précédemment, pour les NFs
de petits diamètres, la manifestation des cas de comportement fragile est due au fait
que les NFs ont une surface S1 et qu’ils sont déformés à basse température ce qui
ne permet pas la reconstruction de la surface. Dans ces conditions, la formation d’un
affaissement à la surface, précédant l’ouverture d’une cavité et la fracture, devient fa-
vorable. Pour les NFs de grands diamètres, la fragilité ne semble pas dépendre de
l’état de la surface.

De même que pour les NFs de 26 nm de diamètre, il semble également que la
hauteur, la température et l’état de la surface n’ont pas d’effet sur le comportement
mécanique, que l’on peut qualifier d’intermédiaire mais majoritairement fragile.

5.1.5.3 Répartition des comportements mécaniques

Sur la figure 5.2-a, nous avons synthétisé la répartition des comportements méca-
niques dominants en fonction des diamètres et des températures testés, avec le poten-
tiel SWm. La répartition des comportements mécaniques suggère une transition de la
ductilité à la fragilité lorsque le diamètre augmente, le diamètre de cette transition se
situant entre 26 nm et 44.5 nm.
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Figure 5.1 – Déformation d’un NF de silicium de diamètre 44.5 nm d’axe {1 1 0} simulé avec
le potentiel SWm. Les atomes sont colorés selon le critère de coordinence. (a) Pro-
pagation d’une première dislocation nucléée (flèche noire) et début d’ouverture
d’une cavité en volume (pas visible dans cette projection). (b) Nucléation des dis-
locations dans des plans de glissement {1 1 1} sécants (flèches rouges) au premier
plan de glissement activé. (c) La cavité s’étend en volume tout au long du plan de
glissement (visible au niveau de la flèche noire) et se transforme en une fissure.
(d) Fracture du NF après l’agrandissement de la cavité/propagation de la fissure
(encart). Le NF ci-dessus est déformé à 10K, a une hauteur h=45.84 nm et une
surface, initialement, S1.
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Figure 5.2 – Répartition des comportement mécaniques en fonction des diamètres et des tem-
pératures testés, pour le potentiel (a) SWm et (b) MEAM-G. Le carré vert corres-
pond à un comportement ductile, le cercle rouge correspond à un comportement
intermédiaire et la croix bleue correspond à un comportement fragile.

En conclusion, les résultats des tests de tension réalisés avec le potentiel SWm sug-
gèrent l’existence d’une transition fragile-ductile qui se manifeste par un changement
des mécanismes élémentaires et se traduit éventuellement par un changement de com-
portement mécanique lorsque le diamètre du NF augmente. Le diamètre à laquelle
cette transition se manifeste est entre 26 nm et 44.5 nm, quelle que soit la température
dans la gamme testée.

5.1.6 Effet du potentiel

Pour étudier la transition fragile-ductile aux basses dimensions avec le potentiel
MEAM-G, nous avons réalisé une étude similaire à celle faite avec le potentiel SWm.
Nous avons testé principalement deux diamètres : 7.5 nm et 44.42 nm. Nous avons
identifié les tendances des comportements mécaniques en fonction de la hauteur des
NFs, de leur état de surface (S1 et S2) et de la température (10K et 300K).

5.1.6.1 Effet de la hauteur

Pour les NFs de diamètre 7.5 nm, nous avons trouvé un effet de hauteur similaire à
celui trouvé avec le potentiel SWm pour les NFs de mêmes dimensions : quel que soit
l’état de la surface, nous avons remarqué que la formation d’une cavité n’est possible
que dans le cas des NFs de hauteurs supérieures ou égales à 11.78 nm. De plus, nous
remarquons que dans le cas du potentiel MEAM-G, une fois la cavité s’ouvre en
volume, elle s’étend relativement rapidement causant systématiquement la rupture
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du NF. C’est un comportement opposé à celui observé avec le potentiel SWm où le
plus souvent la cavité s’émousse, agit comme un centre de nucléation de dislocations
en volume et reste confinée dans le volume du NF. Bien que dans les deux cas ces
comportements soient classés comme intermédiaires, le comportement obtenu avec le
potentiel MEAM-G présente un plus grand degré de fragilité (c’est à dire un faible
degré de ductilité) que celui obtenu avec le potentiel SWm *. Cette différence peut
être attribué au caractère du potentiel SWm à favoriser la ductilité (voir 2.5.5, page 52).
Finalement, nous pouvons conclure que pour les NFs de diamètre 7.7 nm simulés avec
le potentiel MEAM-G, une hauteur minimale est nécessaire pour ouvrir une cavité en
volume dans une zone de désordre.

5.1.6.2 Effet de la température et du diamètre

petit diamètre Pour discuter l’effet de la température, nous avons moyenné, à
chaque température, les proportions des trois comportements mécaniques sur l’en-
semble des hauteurs testées. Le tableau 5.3 montre les résultats obtenus pour les NFs
de diamètre 7.5 nm simulés avec le potentiel MEAM-G (à comparer au tableau 5.2
pour le potentiel SWm).

Surface
Température

10K 300K

D I F D I F

S1 10% 90% 0% 85% 15% 0%
S2 25% 75% 0% 85% 15% 0%

Table 5.3 – Répartition des proportions totales des comportements ductile (D), intermédiaire
(I) et fragile (F) en fonction de l’état de la surface et la température du test de dé-
formation. Ces résultats correspondent aux simulations réalisées avec le potentiel
MEAM-G pour des NFs de diamètre 7.5 nm.

Pour les NFs de surface S1, déformés à 10K, la majorité des NFs ont un compor-
tement intermédiaire. En fait, les analyses montrent qu’à basse température les dis-
locations sont nucléées préférentiellement dans une configuration qui favorise la for-
mation d’un désordre de type jonction, d’où la dominance du comportement intermé-
diaire. Lorsque la température augmente de 10K à 300K, les analyses montrent que la
proportion de comportement ductile augmente, alors que celle de comportement inter-
médiaire diminue. L’effet de la température semble donc être similaire à celui observé
avec le potentiel SWm : lorsque la température augmente, la ductilité est favorisée.
Nous notons qu’avec le potentiel MEAM-G, quel que soit l’état de la surface des NFs
de petits diamètres, la formation du désordre de type jonction est la seule réaction

*. La quantification de ce degré de ductilité fait l’objet de la section 5.2 (page 130) de ce chapitre
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de formation de désordre qui s’active. Par conséquent, c’est le seul mécanisme élé-
mentaire pouvant induire un comportement intermédiaire, à la différence du potentiel
SWm.

Nous remarquons également, à la différence du potentiel SWm, qu’à 10K la forma-
tion du désordre de type jonction est possible dans les NFs de petits diamètre simulés
avec le potentiel MEAM-G. En fait, avec le potentiel SWm, la formation du désordre
de type jonction n’est possible qu’à 1K. Nous rappelons qu’à cette température, pour le
potentiel SWm, l’amélioration de la reconstruction de la surface due à l’augmentation
de la température de recuit (S1 → S2) favorise la ductilité (voir tableau 5.2). Ce com-
portement est similaire à celui observé à 10K avec le potentiel MEAM-G. En effet, pour
les NFs de petits diamètres et de surface S2 simulés avec le potentiel MEAM-G à 10K,
la surface est légèrement mieux reconstruite que celle des NFs de surface S1 déformés
à la même température. En comparaison à la surface S1, nous observons (tableau 5.3)
une légère diminution de la proportion totale de comportement intermédiaire, accom-
pagnée d’une légère augmentation de la proportion totale de comportement ductile.

L’augmentation de la température pour les NFs de surface S2 simulés avec le po-
tentiel MEAM-G, mène à une tendance similaire à celle obtenue avec une surface S1.
Nous pouvons donc conclure que quel que soit l’état de la surface, l’augmentation de
la température favorise la ductilité.

Pour récapituler, quel que soit l’état de la surface (S1 ou S2), les NFs de diamètre
7.7 nm simulés avec le potentiel MEAM-G, ont un comportement majoritairement
intermédiaire à basse température et un comportement majoritairement ductile à tem-
pérature ambiante. Ce résultat semble similaire à celui obtenu avec le potentiel SWm.

grand diamètre Les analyses de la structure atomique des NFs de 44.42 nm de
diamètre simulés avec le potentiel MEAM-G et déformés à 10K montrent un com-
portement similaire à celui obtenu pour les NFs de mêmes dimensions simulés avec
le potentiel SWm. Après la nucléation et la propagation de plusieurs dislocations
dans le même plan de glissement ou dans des plans de glissement adjacents, du
désordre de type débris se forme. Sous tension, des cavités s’ouvrent dans ces zones de
désordre, donnant naissance à une fissure qui, en se propageant relaxe complètement
les contraintes (figure 5.3-a,b). Nous notons qu’à l’initiation de la fissuration, la tête de
la fissure se propage localement sur un plan de glissement, puis elle dévie sur le plan
transverse à l’axe de déformation (figure 5.3-b). À 300K en revanche, la nucléation et
la propagation de dislocations sont les mécanismes responsables de la relaxation des
contraintes. Les NFs déformés à cette température sont par conséquent classés comme
ayant un comportement ductile, à la différence de ce que nous avons obtenu avec le
potentiel SWm pour les NFs de même diamètre.

synthèse La figure 5.2-b montre la répartition des comportements mécaniques en
fonction des diamètres et des températures testés avec le potentiel MEAM-G.
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Figure 5.3 – Déformation d’un NF de silicium de diamètre 44.42 nm d’axe {1 1 0} simulé avec
le potentiel MEAM-G. (a) Trace de la propagation d’une première dislocation
nucléée est visible à la surface (flèche rouge) et début d’ouverture d’une cavité en
volume (flèche noire). (b) La cavité s’ouvre, s’étend légèrement tout au long du
plan de glissement initialement activé (flèche noire) puis se transforme en fissure
qui se propage dans un plan transverse perpendiculaire à l’axe de déformation
(flèches rouges). (c) La fissure se propage dans le volume du NF. À la surface,
des traces de propagation de dislocations dans des plans de glissement {1 1 1}

sécants au plan de glissement initialement activé (flèches rouges) sont visibles.
(d) Fracture du NF après l’agrandissement de la cavité/propagation de la fissure.
Le NF ci-dessus est déformé à 10K, a une hauteur h=45.84 nm et une surface,
initialement, S1.

La répartition des comportements mécaniques obtenus à 10K et le fait que les com-
portements intermédiaires obtenus avec le potentiel MEAM-G ont un degré de fragi-
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lité élevé, laissent penser que les NFs de diamètre inférieur à 7.5 nm pourront avoir
un comportement ductile. Néanmoins, ce changement de comportement mécanique
observé à 10K suggère l’existence d’une transition fragile-ductile aux basses dimen-
sions.

Cependant, les tests de tension réalisés à 300K suggèrent qu’il s’agit d’une transi-
tion de la fragilité à la ductilité due à l’augmentation de la température, similaire à
celle observée expérimentalement dans les nano-piliers de silicium déformés en com-
pression [Kor11]. De plus, la température de cette transition est nettement inférieure à
celle observée expérimentalement dans le silicium massif. Ceci pourra correspondre à
l’effet de taille suggéré par d’autres auteurs [Kor11 ; Ös09].

Bien que plus de simulations soient nécessaires afin de confirmer la tendance des
NFs de grands diamètres à avoir un comportement ductile aux faibles diamètres et/ou
hautes températures, les résultats des simulations réalisées à 10K suggèrent l’existence
d’une transition fragile-ductile contrôlée par le diamètre du NF.

5.2 Degré de ductilité

Nous avons vu jusqu’à présent que l’identification des mécanismes élémentaires
nous permet de classer les comportements mécaniques des NFs. Un suivi de l’évo-
lution des proportions des comportements mécaniques en fonction du diamètre du
NF montre que la transition d’un comportement ductile/intermédiaire pour les NFs
de petits diamètres, vers un comportement fragile pour les NFs de grands diamètres
constitue la signature d’une transition fragile-ductile contrôlée par la taille du système,
particulièrement le diamètre. La distinction entre les comportements mécaniques, en
se basant sur les mécanismes élémentaires opérationnels, nous a permis de décrire,
qualitativement, cette transition. Néanmoins, nous souhaitons déterminer plus quanti-
tativement la signature de cette transition. De plus, nous sommes intéressés à distin-
guer entre les différentes versions de comportement intermédiaire, notamment ceux
obtenus avec les deux potentiels testés. Ce type de comportement englobe différents
mécanismes élémentaires avec un comportement global qui s’approche soit de la duc-
tilité, soit de la fragilité.

Nous avons examiné en premier lieu les courbes d’énergie potentielle en fonction
du temps pour des tests de déformation de NFs de petits et de grands diamètres, afin
de trouver des caractéristiques que nous pourrions associer soit à la ductilité, soit à
la fragilité. Les figures 5.4-a et 5.4-b montrent pour un NF de diamètre 7.7 nm et un
NF de diamètre 44.5 nm, respectivement, simulés avec le potentiel SWm, l’évolution
de l’énergie potentielle en fonction du temps. Sur ces courbes d’énergie, nous avons
indiqué les temps correspondants à la nucléation de la première dislocation (tn), la
formation d’une première cavité/début d’une fissure (tf), la sortie de la première
dislocation nucléée (t′n) et la rupture/fracture complète du NF (t′f). Une comparaison
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entre les graphes 5.4-a et 5.4-b montre que dans le NF de petit diamètre et dans le NF
de grand diamètre, les mécanismes de relaxation des contraintes sont différents.

En effet, dans le NF de petit diamètre la relaxation des contraintes, marquée par
la chute de l’énergie potentielle moyenne par atome, se fait par l’intermédiaire des
mécanismes de nucléation et de propagation de dislocations. En effet, sur la figure
5.4-a, la diminution d’énergie potentielle suit la nucléation d’une première dislocation
(tn). En fait, entre tn et tf, plusieurs événements de nucléation ont eu lieu, diminuant
l’énergie élastique emmagasinée dans le NF et créant du désordre en volume dans
la structure atomique. Après cisaillement intensif (figure 5.4-c), une cavité s’ouvre
dans le NF (tf). Cependant, cette cavité reste confinée dans le volume du NF sans se
transformer en une fissure. Bien que la cavité ainsi formée fragilise la structure du NF,
la rupture de ce dernier (tf ′) est due principalement au cisaillement intensif (figure
5.4-c).

Dans les NFs de grands diamètres par contre (figure 5.4-b), la diminution de l’éner-
gie potentielle débute après la formation d’une cavité (tf sur la figure 5.4-b). L’analyse
de la structure atomique montre qu’entre tn et tf, plusieurs événements de nucléation
et de propagation de dislocations, dans le même plan de glissement ou dans des plans
adjacents, contribuent à la formation d’un désordre dans la structure atomique. Ces
événements ne sont cependant pas associés à une diminution de l’énergie potentielle
comme pour le NF de petit diamètre. Sous tension, une première cavité s’ouvre dans la
région du désordre ainsi formée. La propagation de la fissure dans le NF constitue le
mécanisme principal de relaxation des contraintes. Finalement, la rupture du système
(tf ′) est due à la propagation de la fissure à travers la section du NF (figure 5.4-d).

Par ailleurs, nous avons calculé pour quelques tests de tension le rapport entre l’éner-
gie élastique évacuée par la propagation de dislocations entre tn et tf, et l’énergie élas-
tique totale emmagasinée jusqu’au moment de la nucléation. Les résultats montrent
que pour les NFs de grands diamètres ce rapport est faible (2% pour le cas présenté
dans la figure 5.4-b), alors que pour les NFs de petits diamètres ce rapport est relative-
ment élevé (23% pour le cas présenté dans la figure 5.4-a). Relativement au diamètre,
la quantité d’énergie élastique évacuée par l’intermédiaire de dislocations tend donc
à diminuer lorsque le diamètre du NF augmente. Il semble donc que lorsque le dia-
mètre du NF augmente, les dislocations commencent à jouer un rôle secondaire dans
la relaxation des contraintes, alors que la formation et la propagation de fissures com-
mencent à dominer. Dans ces conditions le comportement du NF tend vers la fragilité.
Cette tendance peut être corrélée, dans les NFs de grand diamètre, au faible laps de
temps séparant la nucléation de la fissuration. De ce fait, la propagation de dislo-
cations est peu efficace pour relaxer les contraintes, l’ouverture des fissures devient
donc favorable et le comportement mécanique tend vers la fragilité.

Les observations ci-dessus, concernant la tendance du taux d’énergie relaxée ainsi
que l’aspect de la courbe d’énergie potentielle après la nucléation, indiquent que dans
les NFs de grands diamètres la formation d’une cavité a lieu très tôt dans le système,
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Figure 5.4 – Évolution de l’énergie potentielle moyenne par atome en fonction du temps lors
d’un test de déformation réalisé avec le potentiel SWm sur un NF de diamètre (a)
7.7 nm et (b) 44.5 nm. Les lignes noires en pointillés correspondent aux instants
de la nucléation (tn) et de l’évacuation (t ′n) de la première dislocation nucléée.
Les lignes rouges en pointillés correspondent aux instants de l’initiation de la
cavité/fissure (tf) et la fracture complète du NF (t ′f). Les figures (c) et (d) sont
des illustrations du degré de cisaillement subit par le NF avant rupture dans
chaque cas.

durant les premiers stades du régime plastique. Cependant, le critère temporel peut
difficilement être lié aux dimensions du NF. Il est délicat à utiliser pour distinguer un
comportement ductile d’un autre fragile.

Nous rappelons que les NFs de petits diamètres de comportement ductile/inter-
médiaire subissent un cisaillement intensif avant rupture/formation d’une cavité. En
opposition, les NFs de grands diamètres subissent peu de cisaillement avant de frac-
turer/rompre. Il parait donc plus raisonnable de considérer comme un indicateur du
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degré de ductilité du NF le rapport entre le cisaillement induit par la propagation de
N dislocations pendant les premiers stades du régime plastique, entre tn et tf, et le
diamètre du NF.

Pour compter le nombre N de dislocations, nucléées avant la formation d’une ca-
vité/fissure (tf), nous avons utilisé deux méthodes : (i) une première méthode (voir
section 5.2.1) qui consiste à déterminer la hauteur des marches laissées à la surface, aux
sites de nucléation, et à la corréler au nombre de dislocations (Ncompté du tableau 5.4)
nucléées et qui se propagent dans le NF avant fissuration. (ii) La deuxième méthode
consiste à utiliser l’énergie potentielle du système au moment de la fissuration (tf)
pour calculer le nombre de dislocations se propageant entre tn et tf. Cette méthode
sera expliquée plus loin (voir section 5.2.2). Il faut noter que la première méthode ne
tient pas compte de dislocations nucléées en volume à la différence de la deuxième
méthode.

5.2.1 Hauteur des marches

Dans cette méthode, nous choisissons de compter le nombre de dislocations dans la
configuration correspondant au début de la fissuration. Ceci nous permettra d’estimer
le degré de cisaillement subi par le NF avant apparition d’une première cavité pouvant
fragiliser la structure.

Pour automatiser la procédure de comptage du nombre de dislocations à partir des
marches laissées à la surface, nous avons développé un algorithme qui permet de
balayer la surface du NF afin de calculer la hauteur de la marche. La figure 5.5 cor-
respond au profil de la surface, dans une tranche contenant la marche, reconstruit par
l’algorithme utilisé. Brièvement, la méthode consiste à découper le NF en plusieurs
tranches longitudinales, puis de reconstruire dans chaque tranche le profil de la sur-
face. La tranche dans laquelle la hauteur de la marche est maximale est utilisée pour
calculer le nombre de dislocations. Dans la figure 5.5, nous pouvons voir qu’au site où
la nucléation a eu lieu, la surface s’enfonce dans le NF. Ceci est dû au cisaillement subi
par le NF. En balayant le profil de la surface, nous déterminons les rayons maximum
(Rmax) et minimum Rmin.

En effet, la différence ∆R = Rmax − Rmin correspond au cumul des hauteurs des
marches qui se forment en surface. En fait, plusieurs sites de nucléation, autres que le
site de nucléation initialement activé, peuvent être nucléées augmentant après chaque
événement de dislocations la hauteur de la marche. Cette dernière n’est autre que la
projection, sur le plan transverse perpendiculaire à l’axe de déformation, de la dis-
tance de cisaillement (δ = N · b, sur la figure 5.5). Cette distance de cisaillement est
engendrée par la propagation de N dislocations et elle est égale à N · b où b est le
module du vecteur de Burgers de la dislocation supposée parfaite †. Le rapport entre

†. Dans le domaine de températures testées, nous avons observé uniquement la nucléation et la pro-
pagation de dislocations parfaites.
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Figure 5.5 – Profil de la surface tout au long de la hauteur du NF, reconstruit par l’algorithme
de calcul de la hauteur de la marche où R est le rayon du NF déterminé en fonc-
tion de la position Z le long de la hauteur du NF. Dans l’encart nous montrons
schématiquement l’aspect de la surface au site de nucléation où une marche se
forme après la nucléation et la propagation de dislocations. La hauteur de la
marche ∆R est égale à Rmax − Rmin où Rmax et Rmin sont respectivement le rayon
maximum et le rayon minimum calculés de part et d’autre de la marche. δ est
la distance de cisaillement, N est le nombre de dislocations participant à ce ci-
saillement, b est le module du vecteur de Burgers d’une parfaite et α est l’angle
entre la direction de propagation de la dislocation (direction du vecteur de Bur-
gers d’une dislocation parfaite) et le plan transverse perpendiculaire à l’axe de
déformation.

la hauteur de la marche et le diamètre (d) du NF que nous considérons comme degré
de ductilité, s’écrit alors comme suit :

degré de ductilité =
∆R

d
=

N · b · cosα
d

où α est l’angle entre la direction de propagation de la dislocation (direction du
vecteur de Burgers d’une dislocation parfaite) et le plan transverse perpendiculaire
à l’axe de déformation. C’est donc l’angle entre les directions 〈1 1 0〉 et 〈1 2 1〉 et par
conséquent α = 30°. En fait, comme notre algorithme de recherche de la hauteur
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des marches nous permet de calculer directement la hauteur de la marche ∆R, nous
pourrons l’utiliser directement pour calculer le degré de ductilité sans avoir besoin
de calculer le nombre de dislocations N. Néanmoins, pour comparaison avec l’autre
méthode nous avons calculé le nombre de dislocations en utilisant l’équation : N =

∆R
b·cosα

Le tableau 5.4 montre le bilan du nombre de dislocations Ncompté avec la méthode
discutée ci-dessus, pour quelques tests de tension réalisés avec le potentiel SWm, à
différentes hauteurs et températures, pour des NFs de diamètre 7.7 nm et 44.5 nm.

Description
SWm

cas no 1 cas no 2 cas no 3 cas no 4 cas no 5 cas no 6

d ( nm) 7.7 7.7 44.5 44.5 44.5 44.5
l0 ( nm) 7.85 75.27 46.10 75.27 46.10 46.10

ratio 1.02 10.01 1.03 1.69 1.03 1.03
T 10K 10K 10K 10K 300K 600K

Ncompté 23.00 8.00 - 8.00 11.00 16.00
Ncomptéb cosα

d (%) 100.00 36.12 - 6.10 8.54 12.14

Ncalculé 18.00 7.74 7.63 5.10 7.00 13.00
Ncalculéb cosα

d (%) 77.74 34.23 5.67 3.80 5.23 9.71

Table 5.4 – Nombre de dislocations nucléées avant formation d’une cavité/fissure et degré de
ductilité correspondant pour des simulations réalisées avec le potentiel SWm. d, l0
et le ratio correspondent, respectivement, au diamètre du NF, à sa longueur initiale
et son aspect de forme. T est la température du test de déformation. Ncompté cor-
respond au nombre de dislocations déterminé à partir de la hauteur des marches
qui se forment en surface et Ncomptéb cosα

d correspond au degré de ductilité cor-

respondant. Ncalculé et Ncalculéb cosα
d correspondent aux nombres de dislocations et

au degré de ductilité calculés en utilisant l’énergie potentielle du système (section
5.2.2).

Comme le montre le calcul de Ncomptéb cosα
d (tableau 5.4), le NF de diamètre 7.7 nm

et de petite hauteur du cas no 1, déformé à 10K, est 100% ductile. Pour un NF de
même diamètre mais d’une hauteur relativement élevée (cas no 2) déformé à la même
température, le degré de ductilité diminue et atteint 36.12%. L’augmentation de la
hauteur du NF semble donc diminuer le degré de ductilité.

Nous avons vu dans la section précédente que pour les NFs de diamètre 7.7 nm

simulés avec le potentiel SWm, il existe une hauteur minimale au-dessus de laquelle
la formation d’une cavité en volume devient possible. Donc, pour les NFs de petits
diamètres et petites hauteurs, aucune cavité ne se forme en volume, même après ci-
saillement intensif. Dans ce cas, tf se trouve à l’infini (tf >> t′n) et le NF rompt après
cisaillement intensif. La relaxation de l’énergie élastique se fait donc uniquement à tra-
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vers les mécanismes de nucléation et de propagation de dislocations. Par conséquent,
les NFs ont un degré de ductilité élevé qui peut atteindre 100% : c’est le cas no 1 du
tableau 5.4. Pour les NFs de hauteurs élevées pour lesquelles la formation d’une cavité
est possible, nous distinguons deux cas :

1. Des cas, peu nombreux, comme celui du no 2 du tableau 5.4, où la formation
d’une première cavité a lieu avant l’évacuation des premières dislocations nu-
cléées (tf<t′n, similaire à la figure 5.4-b mais pour un NF de petit diamètre).
Dans ces cas, le NF subit peu de cisaillement et par conséquent il aura un faible
degré de ductilité.

2. Des cas, nombreux, où une cavité se forme après plusieurs événements de propa-
gation de dislocations à travers le NF (tf>t′n). Ces NFs subissent plus de cisaille-
ment, en comparaison au cas discuté ci-dessus, et ont par conséquent un degré
de ductilité relativement plus élevé.

Par ailleurs, à 10K, le NF de diamètre 44.5 nm du cas no 4 est à 6.1% ductile, un faible
degré de ductilité en comparaison aux NFs de petits diamètres, en particulier celui de
même hauteur (cas no 2). Nous pouvons donc conclure que lorsque le diamètre du NF
augmente, le degré de ductilité diminue.

Pour les NFs de grands diamètres, lorsque la température du test de déformation
augmente de 10K (cas no 4) à 300K (no 5), le degré de ductilité augmente. Il faut noter
cependant que pour ces deux tests les NFs n’ont pas la même hauteur. Néanmoins,
l’augmentation de la température du test de déformation de 300K à 600K, pour les
NFs de même diamètre (44.5 nm) et de même hauteur, semble avoir le même effet :
une augmentation du degré de ductilité. Nous pouvons donc conclure que lorsque la
température augmente, le degré de ductilité augmente. Ceci pourrait être due à l’aug-
mentation de l’agitation thermique. En effet, lorsque l’agitation thermique augmente
la nucléation est favorisée aux faibles déformations empêchant le système d’accéder à
des limites d’élasticité élevées qui pourraient favoriser l’ouverture d’une cavité initiant
la fissuration. Le NF subit alors plus de cisaillement à température élevée et il a par
conséquent un degré de ductilité élevé.

5.2.2 Analyse de l’énergie

Dans cette section nous présenterons la deuxième méthode, basée sur le calcul de
l’énergie, que nous avons utilisée pour calculer le nombre de dislocations qui se pro-
pagent dans le NF juste avant la formation d’une cavité/début de la fissuration.

La figure 5.6 illustre schématiquement l’évolution de l’énergie potentielle totale d’un
NF pendant un test de tension (ligne rouge de la figure 5.6). Au repos (état A), avant
que le test de tension ne débute, le NF a une longueur initiale l0. Sa surface est re-
construite et son énergie potentielle vaut E0. Sous tension, l’énergie élastique emma-
gasinée dans le NF augmente et par conséquent l’énergie potentielle totale du système
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augmente. L’énergie potentielle totale du système continue à augmenter tant qu’au-
cune source (nucléation de dislocations ou fissuration) de relaxation de contrainte
n’est activée. Comme le montre la figure 5.6, nous supposons que lorsque l’énergie
du système atteint En (état B’), la nucléation de dislocations est déclenchée et la re-
laxation des contraintes est initiée, d’où la diminution de l’énergie potentielle totale.
Après la propagation de N dislocations, entre l’état B’ et l’état C, la formation d’une
cavité/fissuration du NF est initiée.

Juste avant la formation d’une cavité/début fissuration, le NF se trouve dans l’état
C où il a une longueur l ′ et son énergie est égale à Ef. Si dans cet état, la contrainte
de tension externe est supprimée, le NF va se trouver dans l’état B (ligne bleue de
la figure 5.6), i.e. lorsque l’énergie élastique est supprimée, l’énergie potentielle du
système est égale à celle du système au repos (état A). Nous supposons qu’il n’y
a aucune contribution due au changement de la surface. Ces changements étant la
formation des marches. En fait, des simulations tests réalisées montrent que dans l’état
B le NF a une énergie potentielle totale à peu prés égale à E0, énergie du NF au repos.
Cependant, dans cet état le NF a une longueur (l0 +N · δh) plus élevée que celle
au repos (l0). En fait, la hauteur du NF augmente d’une quantité δh après chaque
événement de cisaillement induit par la propagation d’une dislocation dans le plan de
glissement. δh est égal au module de la composante du vecteur de Burgers parallèle à
l’axe de déformation. La propagation de N dislocations augmente alors la hauteur du
NF de N · δh. Dans l’état B, nous supposons que le volume du système est égal à celui
de la structure de départ. En effet, lorsque le NF augmente en hauteur, sa section est
réduite en raison de la contraction par effet de Poisson (volume atomique constant).
À partir de l’état B, nous supposons aussi qu’en suivant un régime de déformation
élastique, le NF peut être allongé en tension pour atteindre une longueur l ′, initiant
l’ouverture d’une cavité /fissuration (état C). Dans ce régime, le module de Young
est supposé égal à celui d’un NF déformé suivant le régime élastique à partir d’une
configuration au repos d’énergie E0 ; c’est ainsi que l’on trace la courbe bleue sur la
figure 5.6.

Donc, connaissant l’énergie potentielle du système au moment de la fissuration Ef,
l’énergie potentielle du système au repos E0, le volume, le module de Young (EY), la
longueur initiale du NF (l0) et sa longueur à l’initiation de l’ouverture d’une cavité/-
fissuration (l ′), nous pourrons utiliser l’équation 5.1 pour calculer le nombre N de
dislocations qui se propagent dans le NF, avant la formation d’une cavité/fissuration :

∆Eélastique avec N dislocations = Ef − E0

=
1

2
· V · EY · ε′

2

=
1

2
· V · EY ·

[

l′ − (l0 +N δh)

(l0 +N δh)

]2

(5.1)
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Figure 5.6 – Illustration de l’évolution de l’énergie potentielle du NF en fonction de sa lon-
gueur. À l’état A, le NF est au repos, il a une longueur initiale l0 et son énergie
potentielle est égale à E0. Sous tension, l’énergie potentielle augmente. Lorsque
l’énergie du système atteint En, le système se trouve dans l’état B’ et la nucléa-
tion de dislocations est initiée. Après la propagation N dislocations, la formation
d’une cavité/fissuration est initiée, le NF est dans l’état C, il a une longueur l ′ et
son énergie est égale à Ef. Si dans l’état C, l’énergie élastique est supprimée, le
système va se retrouver dans l’état B (ligne de déchargement en bleue). À l’état
B, le NF a une énergie E0 et il a une longueur égale à l0 +N · δh, où N est le
nombre de dislocations nucléées dans le NF et δh = ||b||× sinα est le module de
la composante du vecteur de Burgers parallèle à l’axe de déformation. Si dans
l’état B, le système est chargé en tension, il va atteindre l’état C. Le chargement
entre B et C est supposé suivre un régime élastique similaire à celui entre A et
B’. Les NFs montés au-dessus du graphe illustrent schématiquement l’aspect du
NF aux états A, B et C. À l’état B, le NF a une longueur plus élevée que celle du
NF à l’état A dû au fait qu’il est traversé par N dislocations. Dans l’état C, le NF
a une longueur plus élevée que celle du NF dans l’état B, dû au fait qu’il est issu
de ce dernier état sur lequel une déformation homogène a été appliqué.
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Dans ces équations, E correspond au module de Young, V est le volume du système
non-déformé, δh est le module de la composante du vecteur de Burgers parallèle à
l’axe de déformation et ε′ est le niveau de déformation entre les états B et C. Pour l’axe
[1 1 0], les systèmes de glissement susceptibles d’être activés se trouvent à un angle ‡

α = 30° du plan perpendiculaire à l’axe de déformation. Dans ce cas, δh = ||b|| ×
sinα = 1.92Å, où ||b|| = 3.84Å est le module du vecteur de Burgers d’une dislocation
parfaite.

Nous avons donc utilisé l’équation 5.1 pour calculer le nombre N de dislocations. La
valeur trouvée est ensuite utilisée pour estimer le degré de ductilité N·b·cosα

d .

Dans le tableau 5.4, nous montrons le résultat du calcul du nombre de disloca-
tions (Ncalculé), ainsi que le degré de ductilité (N

calculéb cosα
d ) utilisant le modèle décrit

ci-dessus. Globalement les tendances du degré de ductilité calculé via l’énergie sont
similaires à celles trouvées précédemment avec le calcul via la hauteur des marches.

Nous avons montré précédemment à travers les analyses des mécanismes élémen-
taires que, pour le potentiel SWm, lorsque le diamètre du NF augmente, le compor-
tement mécanique du NF devient fragile. Ceci a été considéré comme une signature
d’une transition fragile-ductile. Dans cette section, nous avons vu que le degré de duc-
tilité diminue lorsque le diamètre du NF augmente. La variation du degré de ductilité
en fonction du diamètre semble alors cohérente avec nos analyses de la structure ato-
mique. Cette variation peut donc être considérée comme une mesure quantitative de
la transition fragile-ductile.

5.2.3 Effet du potentiel

Avec le potentiel MEAM-G, nous avons déterminé le degré de ductilité comme avec
le potentiel SWm, en utilisant l’analyse de l’énergie (section 5.2.2, page 136), pour des
NFs de petit diamètre et de grand diamètre. Le tableau 5.5 regroupe les résultats de
nos calculs. Tous les cas de tests de tension présentés dans le tableau 5.5 correspondent
à des simulations réalisées à 10K.

Pour les NFs de diamètres 7.5 nm, le cas no 1 a un degré de ductilité nettement plus
élevé que les NFs de même hauteur des cas no 2 et no 3. En fait, l’analyse de la struc-
ture à l’échelle des atomes du NF correspondant au cas no 1 montre que le NF subit
un cisaillement intensif avant initiation de la fissuration. Le comportement contraire
est observé avec les NFs correspondants aux cas no 2 et no 3. Les NFs rompent après
peu de cisaillement. Les trois cas des NFs de petits diamètres ont été classés, suivant
les mécanismes élémentaires, comme ayant un comportement intermédiaire. Nous re-
marquons donc que le degré de ductilité tel qu’il est défini permet de différencier les
comportements intermédiaires des NFs.

‡. L’angle entre les directions 〈1 1 0〉 et 〈1 2 1〉.
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Description
MEAM-G

cas no 1 cas no 2 cas no 3 cas no 4 cas no 5

d ( nm) 7.5 7.5 7.5 44.42 44.42
l0 ( nm) 30.72 30.72 30.72 38.30 38.30

ratio 4.09 4.09 4.09 0.86 0.86
T 10K 10K 10K 10K 10K

Ncalculé 5.85 2.28 1.31 1.18 1.56
Ncalculéb cosα

d (%) 25.88 10.10 5.80 0.88 1.17

Table 5.5 – Degré de ductilité calculé à partir de l’analyse de l’énergie pour les simulations réa-
lisées avec le potentiel MEAM-G. Ncalculé correspond au nombre de dislocations
calculé utilisant l’équation 5.1. Ncalculéb cosα

d correspond au degré de ductilité, où b

est le module du vecteur de Burgers, cosα est l’angle entre le plan de glissement
et le plan transverse perpendiculaire à l’axe de déformation, d est le diamètre du
NF, l0 est la hauteur initiale du NF et T est la température du test de déformation.

Pour les deux cas de NFs de diamètre 44.42 nm (no 4 et no 5), les degrés de ducti-
lité sont comparables, et faibles en comparaison aux degrés de ductilité des NFs de
diamètre 7.5 nm. En comparaison aux NFs simulés à 10K avec le potentiel SWm, la ten-
dance semble être similaire : le degré de ductilité diminue lorsque le diamètre du NF
augmente. Nous pouvons donc conclure que, pour les deux potentiels inter-atomiques
testés, le degré de ductilité reproduit quantitativement le résultat obtenu en se basant
sur les mécanismes élémentaires : une tendance à la fragilité lorsque le diamètre du NF
augmente. Il constitue alors une signature quantitative d’une transition fragile-ductile.

Nous notons que le cas no 1 du tableau 5.5, correspondant à un NF de hauteur
30.72 nm simulé avec le potentiel MEAM-G est plus fragile (respectivement moins
ductile) que le cas no 2 du tableau 5.4, correspondant à un NF de hauteur plus élevé
(75.27 nm) simulé avec le potentiel SWm. Or nous avons vu que le degré de ductilité
diminue lorsque la hauteur du NF augmente (voir page 135). Dans ce contexte, un NF
de hauteur 75.27 nm (cas no 2 du tableau 5.4) doit être plus fragile qu’un NF de hauteur
30.72 nm (cas no 1 du tableau 5.5). Cependant le comportement opposé est obtenu. Ces
deux cas ont été classés comme étant intermédiaires mais ils sont par contre obtenus
avec deux potentiels différents. En fait, même lorsque le NF a une longueur plus
élevée, le cas intermédiaire obtenu avec le potentiel SWm (cas no 2 du tableau 5.4) a
un degré de ductilité plus élevé que celui du comportement intermédiaire obtenu avec
le potentiel MEAM-G (cas no 1 du tableau 5.5). Ce résultat est similaire à ce que nous
avons constaté dans la section précédente (voir section 5.1.6.1, page 126) concernant
le caractère plutôt ductile des cas de comportement intermédiaire obtenus avec le
potentiel SWm et le caractère plutôt fragile des cas de comportement intermédiaire
obtenus avec le potentiel MEAM-G.
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Finalement, il faut noter que le nombre de simulations analysées avec cette méthode
pour le potentiel MEAM-G est faible. Plus de calculs du degré de ductilité seront
nécessaires pour étudier l’effet du potentiel, s’il en existe, et éventuellement l’effet de
la hauteur et de la température.

5.3 Transition fragile-ductile à basses températures : simula-

tions et expériences

Dans les sections précédentes, nous avons vu que nos résultats confirment l’exis-
tence d’une transition fragile-ductile aux basses dimensions. Dans cette section, nous
nous intéressons à comparer nos résultats avec ceux des études faites par d’autres au-
teurs, expérimentalement et en simulation. Nous avons mentionné dans l’introduction
que cette thèse s’insère dans le cadre du projet ANR-BiDUL, dans lequel une étude
expérimentale (en compression) est effectuée. Dans l’état actuel d’avancement du pro-
jet, les résultats expérimentaux disponibles, ne permettent pas une comparaison avec
nos résultats de simulation en tension. En ce qui concerne la compression, une discus-
sion détaillée est présentée dans l’annexe A. Dans la suite de ce chapitre, nous nous
contentons de faire une comparaison avec les études présentées dans la littérature.
Commençons tout d’abord par les simulations.

5.3.1 Simulations

Dans leurs tests de tension réalisés avec le potentiel MEAM-K sur des NFs de sili-
cium d’aspect cylindrique d’axe 〈0 1 1〉, Kang et al. [Kan10] trouvent que le diamètre à
laquelle la transition fragile-ductile se manifeste est autour de 4 nm pour toutes les
températures au-dessous de 1000K. Selon les auteurs, au-dessous de 4 nm, les NFs ont
un comportement ductile. Cette ductilité est marquée par le cisaillement intensif subit
par le NF sur un plan de glissement activé. Cependant, en raison du petit diamètre des
NFs, aucune trace de dislocations n’est observée. Pour les NFs de diamètre supérieur
à 4 nm, selon les auteurs, la fragilité des NFs est due à une ouverture d’une cavité en
volume. Cette cavité s’étend perpendiculairement à l’axe de déformation et induit la
fracture du NF. Dans leurs simulations, les dislocations ne semblent pas avoir un rôle
dans le régime fragile.

Alors, en comparaison à nos tests de simulation, notamment celles réalisés avec
le potentiel MEAM-G, nous remarquons que dans leur étude Kang et al. montrent
que les cas de comportement fragile ne font intervenir aucune dislocation. Cependant,
nous avons démontré avec les analyses de la structure atomique, que la nucléation de
dislocations est à l’origine des comportements ductile et fragile. Les NFs étant initiale-
ment dépourvus de dislocations en volume, leur nucléation semble être cruciale quel
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que soit le comportement mécanique. Nous avons également montré que, suivant les
conditions du test de déformation (hauteur, température, état de surface), les disloca-
tions peuvent agir de différentes manières, menant à un comportement intermédiaire
entre la ductilité et la fragilité. Bien que ce cas de comportement mécanique (com-
portement intermédiaire) ne soit pas identifié comme dans leurs simulations, Kang et
al. trouvent un comportement similaire. En effet les auteurs annoncent que pour les
NFs de diamètre 4 nm, diamètre de la transition, le comportement mécanique est une
superposition de ductile et fragile à la fois.

La paramétrisation différente utilisée avec le potentiel MEAM-G par rapport à celle
utilisée avec le potentiel MEAM-K semble être responsable des différences entre nos
résultats et ceux de Kang et al.. En fait, ces différences ont été discutées dans le chapitre
2 (voir 2.5.5, page 52)

Finalement, il faut noter qu’il est difficile d’estimer comment les résultats issus
de simulations réalisées avec des potentiels différents dépendent quantitativement et
qualitativement du potentiel. Les calculs dits premiers principes basés sur la méca-
nique quantique permettent de se débarrasser des inconvénients liés aux potentiels
empiriques. Cependant, l’échelle requise pour aborder le sujet de la transition fragile-
ductile rend l’usage de ce genre de calcul pratiquement impossible.

5.3.2 Expériences

Par ailleurs, la nucléation de dislocations semblent être cruciale aussi dans les études
expérimentales de déformation de nano-fils/piliers de silicium. En fait, dans leur tests
de compression réalisés sur des piliers de silicium, Östlund et al. [Ös09] et Korte et al.
[Kor11], trouvent qu’à l’intersection de deux plans de glissement activés par nucléation
de dislocations, une fissure se forme fragilisant la structure du pilier. Dans ces études
la fissure se propage parallèlement à l’axe de compression. Dans nos simulations en
tension, le plan de propagation de la fissure, qui se forme dans les NFs de grands
diamètres, dépend du potentiel. En effet, avec le potentiel SWm la fissure se propage
parallèlement au plan de glissement initialement activé. Avec le potentiel MEAM-G, la
fissure se forme sur un plan de glissement puis durant sa propagation, elle dévie sur
le plan transverse perpendiculaire à l’axe de déformation. Ces différences par rapport
aux expériences, peuvent être attribuées aux modes de déformation différents.

Sur la figure 5.7, nous montrons sur une échelle semi-logarithmique la répartition
des comportements mécaniques en fonction de la température et du diamètre des
NFs/piliers, les résultats de nos simulations et des expériences réalisées par Rabier et
al. [Rab13], Östlund et al. [Ös09] et Korte et al. [Kor11].

Les résultats de Korte et al. [Kor11] que nous montrons sur la figure 5.7 et qui sont
issus des tests de micro-compression sur des piliers de silicium d’axe 〈0 1 1〉 montrent
que la transition fragile-ductile est due à l’augmentation de la température. En effet
à température ambiante, les piliers de silicium de diamètre 2000 nm ont un compor-
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Figure 5.7 – Répartition des comportements mécaniques expérimentalement (carrés noirs) et
en simulations (cercles noirs) en fonction du diamètre du pilier/NF testé et de
la température du test de déformation. Le comportement obtenu est marqué au-
dessus de chaque point. F pour majoritairement fragile et D pour majoritairement
ductile. Les barres rouges indiquent l’intervalle de diamètres dans lequel se ma-
nifeste la transition fragile-ductile. Les résultats des expériences correspondent à
Rabier et al. [Rab13], Östlund et al. [Ös09] et Korte et al. [Kor11].

tement fragile. Selon les auteurs, lorsque la température augmente (500K), le com-
portement mécanique commence à tendre vers la ductilité marquée par les traces à
la surface laissées aux sites où les dislocations sont nucléées et aux sites où les dis-
locations émergent. À cette température, les auteurs remarquent également que les
NFs ont en même temps un comportement fragile. Ceci est marquée par la formation
d’une fissure en volume. Aux températures élevées (> 800K), les auteurs trouvent que
les NFs ont un comportement purement ductile.

Par ailleurs, les tests de compression réalisés par Rabier et al. [Rab13] à 473K sur
des piliers de silicium orientés suivant 〈1 2 3〉 montrent que le diamètre à la transition
fragile-ductile se situe entre 880 nm et 2000 nm. Östlund et al. [Ös09] trouvent avec
des tests de compression réalisés à 300K sur des NFs de silicium, que le diamètre à
la transition est entre 310 nm et 400 nm. La diminution du diamètre de la transition,
est principalement due à l’augmentation de la vitesse de déformation ; Östlund et al.
déforment les NFs a une vitesse plus élevée, 5 nms−1, que Rabier et al. (1 nms−1).
Néanmoins, la température et l’axe de déformation auront également un effet.
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Nous notons, que le diamètre de la transition fragile-ductile trouvé en simulations
est considérablement faible en comparaison aux expériences. Bien que les tempéra-
tures, les modes et les axes de déformation soient différents, nous soupçonnons que
la vitesse de déformation joue le rôle le plus important. En effet, les vitesses de dé-
formation utilisées en simulation, sont très élevées en comparaison aux expériences
(∼108 s−1 en simulation contre ∼10−3 s−1 expérimentalement). Par conséquent, dans
les NFs déformés en simulation, l’énergie élastique emmagasinée augmente relati-
vement rapidement permettant l’ouverture des cavités/fissures aux petits diamètres.
Ceci pourra expliquer la translation du diamètre de la transition fragile-ductile.

Malgré les différences qui apparaissent entre nos simulations et les expériences, et
les différentes conditions des tests, une comparaison qualitative permet de confirmer
que les dislocations sont à l’origine de tous les comportements mécaniques.

5.4 Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons utilisé la classification des comportements mécaniques
basée sur l’identification des mécanismes élémentaires, pour étudier la variation des
proportions des comportements ductiles, intermédiaires et fragiles, en fonction de plu-
sieurs paramètres, tels que la hauteur des NFs et leur diamètre, l’état de la surface
et la température du test de déformation. L’effet du potentiel inter-atomique a été
également analysé.

Premièrement, pour les NFs de petits diamètres simulés avec le potentiel SWm, nous
avons trouvé que, quel que soit l’état de la surface, la formation d’une cavité dans le
volume du NF n’est possible que pour les NFs de hauteurs élevées. En fait, le NF doit
avoir une hauteur minimale pour pouvoir ouvrir une cavité en volume à partir d’une
zone de désordre dans la structure atomique. Pour les NFs de surface S1 en particulier,
nous avons trouvé qu’une hauteur minimale est nécessaire pour induire la fracture du
NF à partir de la cavité qui se forme en volume.

Deuxièmement, pour les NFs de petit diamètre nous avons trouvé que la proportion
de comportement ductile augmente lorsque la température augmente. Nous avons
conclu que la température favorise la ductilité. Nous avons trouvé que les NFs de sur-
face S3, ont majoritairement un comportement ductile. Ceci est favorisé par l’existence,
à l’interface cœur-coquille, de défauts similaires à des cœurs de dislocation. L’évolu-
tion des proportions pour les NFs de surface S2 suggère qu’ils ont des comportements
mécaniques similaires à ceux des NFs de surface S1 : majoritairement ductiles aux
hautes températures et dominance des comportements intermédiaires aux basses tem-
pératures. Globalement, dans ces NFs, la nucléation suivie de la propagation de dislo-
cations, sont les mécanismes élémentaires dominants et nous avons conclu qu’avec le
potentiel SWm, les NFs de petit diamètre (7.7 nm) ont majoritairement des compor-
tements mécaniques ductile/intermédiaire malgré l’observation de quelques cas de
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déformation fragile, notamment à basse température. Des tendances similaires sont
obtenues avec le potentiel MEAM-G.

Les simulations réalisés avec le potentiel SWm pour des NFs de grands diamètre,
montrent que le mécanisme d’ouverture de cavité(s)/fissuration est le mécanisme élé-
mentaire dominant, responsable de l’évacuation de l’énergie élastique. Cette tendance
est confirmée pour toutes les températures testées. Nos résultats suggèrent que, le
changement de comportement mécanique en fonction du diamètre est une signature
d’une transition fragile-ductile aux basses dimensions. Des tendances similaires sont
obtenues avec le potentiel MEAM-G.

Pour raffiner notre étude, nous nous sommes intéressés à estimer le degré de duc-
tilité des NFs. Cette quantité est définie comme étant le rapport entre la hauteur des
marches, due à la nucléation et à la propagation de dislocations, et le diamètre du NF.
Pour calculer cette quantité, nous avons en premier lieu calculé le nombre de disloca-
tion nucléées dans les NFs avant l’initiation de la formation d’une cavité/fissuration
utilisant deux méthodes. Le nombre de dislocations nucléées nous permet de calculer
la distance de cisaillement, puis d’estimer le degré de ductilité.

Nous avons trouvé, pour les deux potentiels testés, que l’augmentation du diamètre
et de la hauteur diminue le degré de ductilité, alors que l’augmentation de la tempéra-
ture l’augmente. Ceci confirme les tendances observées via les analyses de la structure
atomique. Nous avons conclu que le calcul du degré de ductilité permet de mettre en
évidence l’existence d’une transition fragile-ductile comme celle suggérée expérimen-
talement.

Dans la dernière section, nous avons montré que la transition fragile-ductile se mani-
feste, dans nos simulations dans un intervalle de diamètre très faible en comparaison
aux expériences. Bien que la température, le mode et l’axe de déformation puissent
avoir une effet sur le diamètre de la transition fragile-ductile, nous supposons que la
vitesse de déformation, très élevée en simulation par rapport aux expériences, a la plus
grande influence.





C O N C L U S I O N S G É N É R A L E S E T

P E R S P E C T I V E S

L’étude réalisée dans cette thèse, porte sur le sujet de la transition fragile-ductile
qui apparait aux basses dimensions dans les nano-fils de silicium. Elle s’insère dans le
cadre du projet ANR-BiDUL.

Les études expérimentales et numériques qui s’intéressent à l’effet de taille sur la
transition fragile-ductile révèlent une dépendance à plusieurs paramètres. Ainsi, nous
remarquons une disparité dans les résultats, qui dans certains cas semblent contradic-
toire. Il a donc paru important de déterminer des critères qui permettent de caracté-
riser la signature de la transition fragile-ductile, ainsi que sa dépendance à d’autres
paramètres qui pourront entrer en jeu.

Expérimentalement, l’étude de la transition fragile-ductile aux basses dimensions
soulève plusieurs défis, principalement car elle requiert l’accès à des détails au niveau
atomique avec une résolution temporelle et spatiale élevée. De notre côté, nous avons
abordé le problème de la transition fragile-ductile via les simulations numériques
à l’échelle atomique. À travers les simulations de dynamique moléculaire classique,
nous avons simulé des tests de déformation sur des systèmes modèles, les nano-fils
cylindriques, utilisant un matériau semi-conducteur prototype, le silicium. Dans ces
simulations, nous avons cherché à identifier l’effet de plusieurs paramètres sur des
grandeurs pertinentes telles que la limite d’élasticité, et plus particulièrement sur le
comportement mécanique des nano-fils, puisque le changement du comportement mé-
canique est au cœur de notre sujet d’étude. La dépendance des résultats au potentiel
inter-atomique utilisé a été également abordée. Pour cet effet nous avons testé princi-
palement deux potentiels, adaptés à la description des interactions entre les atomes de
silicium : une version modifiée du potentiel Stillinger-Weber (SWm), et une nouvelle
paramétrisation du potentiel MEAM (MEAM-G).

Pour faciliter une éventuelle comparaison de nos résultats aux résultats des expé-
riences réalisées dans le cadre de l’ANR-BiDUL, nous avons en premier lieu commen-
cer par simuler des tests de compression. Cependant, l’apparition d’un défaut non
conventionnelle pouvant être un "artefact" numérique, lié au mode de déformation
utilisé, nous a conduit à privilégier les tests de déformation en tension.

Les systèmes modèles utilisés, ceux des nano-fils cylindriques, sont initialement dé-
pourvus de défauts en volume tels que les dislocations et les cavités dont la propa-
gation et l’agrandissement peuvent accommoder les contraintes. Par conséquent, la
nucléation à partir de la surface, joue un rôle déterminant dans les premiers stades
du régime plastique. Nous nous sommes intéressés en premier lieu à étudier la dé-
pendance de la limite d’élasticité aux divers paramètres tels que l’axe et le mode de
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déformation, l’état de la surface, la température du test de déformation, la hauteur des
nano-fils et leur diamètre.

En effet dans le chapitre 3, nous avons vu que la limite d’élasticité diminue dans trois
cas : (i) Lorsque la hauteur du nano-fil augmente. Cette diminution est due à une aug-
mentation du nombre de sources à la surface susceptibles d’être activées. (ii) Lorsque
la température du recuit de la surface augmente. En fait, l’augmentation de la tempéra-
ture du recuit améliore la reconstruction des liaisons pendantes en surface et diminue
l’énergie de cette dernière, mais elle augmente sa rugosité créant par conséquent des
défauts similaires à des marches. Ces marches jouent le rôle de concentrateurs de
contrainte, favorisant la nucléation à de plus faibles limites d’élasticité. (iii) Lorsque
la température du test de déformation augmente. En effet, pour initier la nucléation,
une barrière d’énergie doit être franchie. Ceci se fait soit en diminuant la hauteur de
la barrière par application d’une contrainte externe, soit en augmentant la probabilité
de succès des sauts en augmentant la température. Ces deux grandeurs thermodyna-
miques agissent souvent ensemble. Par conséquent, lorsque la température du test de
déformation augmente, la contrainte (respectivement la déformation) qu’il faut appli-
quer pour franchir la barrière d’énergie associée à la nucléation diminue.

Quant à l’effet de l’axe de déformation, les limites d’élasticité obtenues avec les
nano-fils d’orientation [1 2 3] sont inférieures à ceux obtenues avec les nano-fils d’orien-
tation [0 1 1]. Le facteur de Schmid étant plus élevé pour l’orientation [1 2 3] fait que la
contrainte à appliquer pour initier un cisaillement dans le plan de glissement doit être
plus petite, d’où les faibles limites d’élasticité. Finalement, nous avons examiné la dé-
pendance de la limite d’élasticité au diamètre du nano-fil. Cependant, les tendances
observées ne permettent pas de conclure franchement sur l’effet du diamètre. Plus de
simulations seront donc nécessaires.

Pour identifier la transition fragile-ductile, il faut être capable de déterminer le com-
portement mécanique du nano-fil déformé. Une première approche consiste à exa-
miner visuellement l’aspect du nano-fil à la fin du test de déformation. Cependant,
cette approche, n’est pas judicieuse pour tous les cas de déformation observé dans les
nano-fil simulés. La classification de leurs comportements mécaniques selon ce critère
s’avère donc difficile. Nous avons conclu que l’identification du comportement méca-
nique global doit se faire avec la chronologie complète du test de déformation. Par
conséquent, une analyse à l’échelle atomique est nécessaire.

En effet, les analyses de la structure atomique discutées dans le chapitre 4, nous ont
permis d’identifier, dans un premier temps, trois comportements mécaniques globaux
pour les nano-fils : ductile, fragile et intermédiaire (ductile et fragile à la fois). Dans
un deuxième temps, nous avons décomposé le comportement mécanique global en
mécanismes élémentaires. Nous avons ainsi montré que la nucléation d’une première
dislocation était systématiquement le premier mécanisme élémentaire, quel que soit
le comportement mécanique. Qualitativement, ce résultat peut être comparé à celui
trouvé expérimentalement dans les tests de compression des nano-piliers de silicium.
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Les auteurs de ces études expérimentales montrent que l’interaction entre deux dis-
locations, se propageant dans deux plans de glissement sécants, est à l’origine de la
fissuration des nano-piliers.

Après avoir identifié les comportements mécaniques, nous nous sommes intéressés
dans le chapitre 5 à étudier leur dépendance aux dimensions du nano-fil : la hauteur
et le diamètre. En fait, l’énergie élastique emmagasinée dans le nano-fil est propor-
tionnelle à sa hauteur et au carré de son diamètre. Donc une variation de l’une de
ses deux dimensions pourra modifier le mode de relaxation préférentiel, menant par
conséquent à une transition de la ductilité à la fragilité ou vice-versa. L’augmentation
de la hauteur des nano-fils n’a pas d’effet considérable sur le comportement méca-
nique. Il faut noter que quelques cas de comportement fragile sont observés lorsque la
hauteur des nano-fils de plus petit diamètre augmente ; cependant leur manifestation
a été attribuée au fait que la surface n’est pas très bien reconstruite.

Par ailleurs, l’augmentation du diamètre des nano-fils montre un changement du
comportement mécanique. En fait, nous avons trouvé que les nano-fils de grand dia-
mètre (44.5 nm) ont un comportement fragile quelle que soit leur hauteur et leur état
de surface. Ceci est vrai pour les deux potentiels utilisés, notamment aux basses tem-
pératures du test de déformation. Cette fragilité est due à la dominance du mécanisme
d’ouverture et de propagation des cavités/têtes de fissures. Ce comportement rappelle
celui du silicium à l’état massif déformé à température ambiante, où la propagation
des têtes de fissures est le mécanisme responsable de la relaxation des contraintes.
Cependant, dans le cas des nano-fils, cette étape est précédée de la formation des
cavités/fissures puisque les nano-fils en sont initialement exempts. Cette formation
intervient suite à l’interaction de dislocations. Nos résultats confirment donc une tran-
sition de la ductilité à la fragilité lorsque le diamètre des nano-fils simulés augmente.
Nous avons également discuté de l’effet de la température, dont l’augmentation a pour
effet de favoriser la ductilité, notamment dans les nano-fils de plus petit diamètre.

Ensuite, pour trouver une signature quantitative de la transition fragile-ductile ob-
servée, nous avons proposé le rapport entre le cisaillement induit par la propagation
de dislocations et le diamètre, comme une mesure du degré de ductilité du nano-fil.
Ainsi, nous avons trouvé que le degré de ductilité augmente lorsque la température
du test de déformation augmente. Ce résultat confirme que la température favorise la
ductilité. Nous remarquons également que, le degré de ductilité diminue lorsque le
diamètre du nano-fil augmente, ce qui constitue la signature d’une transition ductile-
fragile avec la taille.

Les simulations numériques présentées dans cette thèse peuvent être prolongées
dans plusieurs directions. Pour les nano-fils de grand diamètre, simulés avec le po-
tentiel MEAM-G, plus de simulations sont nécessaires afin de vérifier la transition de
la fragilité à la ductilité lorsque la température augmente. Le cout numérique de ces
simulations est élevé, ce qui a limité le nombre de simulations réalisées lors de cette
thèse. Par ailleurs, le calcul du degré de ductilité peut éventuellement être fait systéma-
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tiquement pour étudier l’effet de la hauteur, de l’état de la surface et de l’axe de défor-
mation. De plus, la vitesse de déformation est un paramètre crucial dont l’effet pourra
modifier les mécanismes de relaxation des contraintes, induisant par conséquent un
décalage du diamètre auquel la transition fragile-ductile peut se manifester. Cet effet
reste à étudier. L’étude de l’effet de l’axe de déformation sur la transition fragile-ductile
est également souhaitable et pourra être envisagée, notamment si l’on s’intéresse aux
mécanismes de formation de fissures dans les échantillons d’axe 〈1 2 3〉, par exemple,
où un seul système de glissement peut être activé, réduisant par conséquent la pro-
babilité d’interaction entre dislocations. De même, l’étude de la transition fragile en
compression peut être fait afin de faciliter la comparaison avec les expériences, faites
souvent dans ce mode de déformation. Finalement, les systèmes cœur-coquille avec
une couche amorphe ou une couche d’oxyde constitue des modèles plus réalistes qui
méritent d’être étudier du fait que l’interface cœur-coquille est une zone riche en sites
de nucléation qui peuvent être activés. Ceci pourra avoir des conséquences sur les
mécanismes de relaxation des contraintes, ou bien sur le diamètre de la transition
fragile-ductile.
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A T E S T D E C O M P R E S S I O N

Nous avons commencé ce travail de thèse en déformant en compression des NFs de
silicium d’orientation d’axe [0 1 1]. Le but était de se situer dans les mêmes conditions
de déformation que celles des expériences réalisées dans le cadre de l’ANR-BiDUL.

La figure A.1 montre les graphes de la contrainte (σ) en fonction de la déformation
(ǫ) obtenus en simulation (figure A.1-a) et expérimentalement (figure A.1-b) dans un
test de compression.

Figure A.1 – Courbes contrainte-déformation obtenues (a) en simulation utilisant le potentiel
SWm, lors d’un test de compression à 300K d’un NF de silicium de diamètre
12.3 nm avec un état de surface initialement S1 et (b) expérimentalement lors
d’un test de compression d’un nano-pilier de silicium de diamètre 100 nm.

En simulation (figure A.1-a), l’évolution de la contrainte suit la procédure de défor-
mation expliquée dans la partie méthode (voir 2.6.3, p.58). La simulation commence
par une pré-déformation du NF autour de 10%, une équilibration du système à la
température requise, suivie par une rampe de compression à une vitesse de 108s−1.
La rampe de compression suit le régime de déformation élastique jusqu’au déclenche-
ment de la plasticité, marquée par la chute importante de la contrainte. La déformation
à laquelle la plasticité se manifeste est définie comme étant la limite d’élasticité. Sous
l’action de la contrainte de déformation, le NF se trouve ensuite dans le régime d’écou-
lement plastique jusqu’à la fin du test ou jusqu’à la rupture complète du NF.
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Expérimentalement (figure A.1-b), le test de compression suit une procédure simi-
laire ; une rampe de déformation à une vitesse de l’ordre de 10−4s−1, une chute de la
contrainte en début de la plasticité puis de l’écoulement plastique. Le pilier de silicium
est ensuite déchargé avant la rupture. Une déformation rémanente est observée à la
fin de la décharge, preuve de l’irréversibilité de la déformation plastique subite par le
nano-pilier.

Malgré la différence en dimensions entre les NFs dans les simulation (12.3 nm) et
les nano-piliers dans les expériences (100 nm), et en vitesse de déformation, les li-
mites d’élasticité atteintes sont du même ordre de grandeur ; (σ, ǫ) = (14.5 GPa, 14%)
en simulation (figure A.1-a) et (σ, ǫ) = (10 GPa, 7%) en expérience (figure A.1-b). En
fait la limite d’élasticité calculée en simulation est plus élevée par rapport à celle en
expérience, principalement en raison de la vitesse de déformation élevée, comme dé-
montré théoriquement par Zhu. et al [Zhu08 ; Bro10] ; la vitesse de déformation élevée
en simulation par rapport à l’expérience mène à une surestimation des valeurs de la
déformation et de la contrainte nécessaires au déclenchement de la plasticité.

La figure A.2 montre l’aspect externe d’un NF et d’un nano-pilier à la fin d’un test
de compression en simulation (figure A.2-a) et expérimental (figure A.2-b). Les méca-
nismes de déformation impliquées semblent similaires avec l’activation des systèmes
de glissement dans les plans cristallographiques {1 1 1}.

Figure A.2 – (a) NF de diamètre 12.3 nm avec un état de surface initialement S1 déformé en
compression lors d’une simulation à 300K utilisant le potentiel SWm. (b) nano-
pilier de diamètre 100 nm déformé expérimentalement en compression (autori-
sation par Christophe TROMAS).

Une analyse détaillée du mécanisme de déformation observé en simulation montre
que le glissement se produit dans la direction d’anti-maclage. La figure A.3-a, montre
le NF vu du dessus (suivant la direction [0 1 1]) avec le critère de coordinence. La
section du NF colorée en vert représente la région de la section avec un défaut d’empi-
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lement. Ce défaut s’étend sur la section balayée durant la propagation de la dislocation
nucléée au début de la plasticité. Une coupure longitudinale parallèle à l’axe de défor-
mation (A.3-b) montre la formation d’une micro-macle similaire à celle observée par
Godet. et al [God04a].

En fait, toutes les simulations que nous avons effectuées se situent dans le régime
de haute contrainte/ basse température. Dans ce régime les dislocations glissent en
général dans les plans {1 1 1} du shuffle set [God04b ; God09a], ce défaut d’empilement
supposerait donc le glissement de dislocations partielles dans le shuffle set, mais il
s’agit en fait d’un mécanisme impliquant plusieurs plans atomiques (voir [God04c ;
God04a]).

Le glissement dans la direction d’anti-maclage est obtenu dans tous les tests de
compression réalisés dans le domaine de température testé, et quel que soit le potentiel
utilisé (SWm et MEAM-G). Ce comportement n’est pas nouveau dans le silicium ; il a
été observé dans des études précédentes [God04a] et obtenu avec d’autres potentiels
comme le ReaxFF [Sen10]. Ceci laisse penser qu’il existe une réalité physique sous-
jacente derrière son apparition, ce qui est en cours d’étude.
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Figure A.3 – Glissement dans la direction d’anti-maclage obtenu en simulation, lors d’un test
de compression réalisé à 300K et utilisant le potentiel SWm sur un NF de dia-
mètre 12.3 nm et avec un état de surface initialement S1. (a) Vue de dessus du
NF déformé avec le critère de coordinence. Le défaut d’empilement visible ré-
sulte du glissement d’une dislocation partielle dans la direction d’anti-maclage.
(b) Visualisation dans une tranche longitudinale de l’artefact obtenue en compres-
sion. Après passage de la dislocation partielle, on voit l’inversion de l’hexagone
visible dans le plan {1 1 0}.



B PA R A M È T R E S D E S P OT E N T I E L S

Potentiel Stillinger-Weber modifié

Les valeurs des paramètres utilisées pour chacune des paramétrisations du potentiel
SW (tableau B.1) et MEAM (tableau B.2).

Le potentiel de Stillinger-Weber [Sti85] que nous avons décrit dans le chapitre 2

(voir 2 page 31), possède sept paramètres qui ont été ajustés et dont un est nul. Nous
rappelons que le paramètre cos θ0 a été défini pour reproduire l’angle formé entre
les liaisons d’une structure cubique diamant parfaite, soit θ0 = 109.47°. Enfin, les
paramètres d’unités d’énergie et de longueur ε et σ, respectivement, ont été ajustés
pour que la température de solidification du silicium liquide (1410◦C) et le paramètre
de maille soient bien reproduit [Sti85].

Le tableau B.1 montre la paramétrisation utilisée avec le potentiel SWm en compa-
raison à celle du potentiel original.

Paramètre
Potentiel

SW SWm

ǫ (eV) 2.17 1.04

σ (Å) 2.10 2.13

a 1.80 1.80

λ 21.0 31.0

γ 1.20 1.10

A 7.05 19.00

B 0.60 0.65

p 4.0 3.5

q 0.0 0.5

Table B.1 – Valeurs des paramètres utilisés dans la version originale et dans la version modi-
fiée du potentiel SW.
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Potentiel MEAM

Dans le chapitre 2, nous avons fait une description générale du potentiel MEAM
tel que défini par Baskes et al. [Bas87 ; Bas89 ; Bas92], sans préciser les valeurs des
paramètres utilisés. Dans le tableau B.2, nous montrons les deux paramétrisations du
potentiel MEAM utilisées dans cette thèse : MEAM-K et MEAM-G.

Paramètre
Potentiel

MEAM-K MEAM-G

rc (Å) 6.0 4.5

Ec (eV) 4.63 4.63

re (Å) 2.35 2.34

A 1.0 1.0

β0 4.40 3.55

β1 5.50 2.50

β2 5.50 0.0

β3 5.50 7.50

t1 2.05 1.80

t2 4.47 5.25

t3 −1.8 −2.61

Cmin 2.0 1.0

Cmax 2.8 2.8

Table B.2 – Valeurs des paramètres utilisées pour les deux paramétrisation du potentiel
MEAM.



C TA B L E A U X R É C A P I T U L AT I F S D E S

S I M U L AT I O N S

Les tableaux ci-dessous correspondent aux tableaux récapitulatifs des simulations
réalisées avec les potentiels MEAM-K (C.1), MEAM-G (C.2) et SWm (tableau C.3).
Dans ces tableaux, nous indiquons les états de la surface et les températures du test
de déformation testés, ainsi que les dimensions des NFs déformés en tension et leur
aspect de forme. La dernière colonne du tableau indique le nombre de simulations
effectuées. Ce nombre correspond au nombre de fois que nous avons répété la simu-
lation dans les conditions indiquées, afin d’acquérir une statistique minimale sur les
comportements mécaniques que nous obtenons.

Table C.1 – Tableau récapitulatif des simulations effectuées avec le potentiel MEAM-K.

Potentiel Surface T (K) d (nm) h (nm) h/d nb simulations

MEAM-K

S1 10 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

S2

10 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

300 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5
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Continuation du tableau C.1

31.41 4.08 5

Table C.2 – Tableau récapitulatif des simulations effectuées avec le potentiel MEAM-G.

Potentiel Surface T (K) d (nm) h (nm) h/d nb simulations

MEAM-G

S1

10 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

44.5 38.27 0.86 2

300 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

S2

10
7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

26 53.76 2.06 1

44.5 38.30 0.86 2

300
7.7

7.85 1.02 5
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Continuation du tableau C.2

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

26 53.76 2.06 1

44.5 38.30 0.86 1

Table C.3 – Tableau récapitulatif des simulations effectuées avec le potentiel SWm.

Potentiel Surface T (K) d (nm) h (nm) h/d nb simulations

S1

1 7.7
21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

10

7.7

7.85 1.02 10

11.78 1.53 15

21.17 2.75 10

31.41 4.08 10

75.26 10.01 5

154.00 20.00 3

392.70 51.00 1

26

15.60 0.60 1

22.90 0.88 1

30.70 1.18 1
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Continuation du tableau C.3

38.22 1.47 1

53.56 2.06 1

74.88 2.88 1

91.78 3.53 1

44.5

38.27 0.86 3

45.84 1.03 1

75.205 1.69 2

300

7.7

7.85 1.02 10

11.78 1.53 15

21.17 2.75 10

31.41 4.08 10

75.26 10.01 5

26

15.60 0.60 1

26.78 1.03 1

53.56 2.06 1

44.50
15.13 0.34 1

38.27 0.86 1

900 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5
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Continuation du tableau C.3

75.26 10.01 5

S2

1 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

10

7.7

7.85 1.02 10

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

26 53.76 2.06 1

44.5 45.84 1.03 4

300
26 53.76 2.06 1

44.5 45.84 1.03 2

600 44.5 45.84 1.03 2

S3

10 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

75.26 10.01 5

300 7.7

7.85 1.02 5

11.78 1.53 5
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Continuation du tableau C.3

21.17 2.75 5

31.41 4.08 5

75.26 10.01 5
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Résumé

Pour des intérêts technologiques, la compréhension des mécanismes de déforma-
tion des nano-structures est essentielle afin d’éviter que la relaxation des contraintes
ne génère des défauts aux conséquences parfois catastrophiques. De plus, dans les
nano-objets semi-conducteurs, les expériences montrent une transition fragile-ductile
qui dépend de la taille des systèmes : ils sont ductiles pour des dimensions infé-
rieures à quelques centaines de nanomètres, fragiles au-delà. Nous avons abordé ce
problème via des calculs de dynamique moléculaire pour simuler des tests de défor-
mation de nano-fils, et nous avons choisi le silicium comme prototype de matériau
semi-conducteur. Nous avons dans un premier temps analysé des grandeurs mesu-
rables comme les coefficients d’élasticité et la limite d’élasticité en fonction de diffé-
rents paramètres, et montré notamment que la limite d’élasticité diminue quand la
hauteur du nano-fil augmente. L’analyse à l’échelle atomique des systèmes déformés
nous a permis de décomposer le comportement global des nano-fils en mécanismes élé-
mentaires ; nous avons ainsi montré que la nucléation d’une première dislocation est à
l’origine de l’ensemble des comportements, ductiles et fragiles. Après cette nucléation
initiale, le comportement global du nano-fil est déterminé par la compétition entre
la nucléation d’autres dislocations et l’ouverture de cavités. Finalement, nous avons
essayé d’estimer quantitativement les degrés de ductilité et de fragilité des nano-fils
en analysant l’énergie relaxée pendant le régime plastique par ces deux mécanismes
élémentaires, et de rationaliser ainsi le rôle de la taille du système sur la transition
fragile–ductile.

Mots-clés : transition fragile-ductile, dislocation, silicium, semi-conducteur, nano-fil,
simulation, dynamique moléculaire

Abstract

For technological interest, the understanding of the deformation mechanisms at the
nano-scale is essential in order to prevent stress relaxation mechanisms that could
lead to defects formation and/or to catastrophic failure. Furthermore, recent experi-
mental findings showed in semiconductor nano-objects, a size dependent brittle to
ductile transition : they are ductile below a few hundreds of nanometers, brittle above
that scale. To investigate this behavior, we have used molecular dynamics as a tool to
simulate deformation tests of nanowires and we have used silicon as a prototypical
semiconductor material. First we analyzed a number of measurable quantities such as
the elasticity coefficients and the elasticity limit with respect to various parameters and
we found that the elasticity limit decreases when the length of the nanowire increases.
An analysis of the atomic structure of the deformed systems allowed us to decompose
the overall mechanical behavior of the nanowires into elementary mechanisms ; we
thus showed that the nucleation of a first dislocation was systematically at the origin
of ductility and brittleness. After the initial dislocation nucleation, the competition
between further dislocation nucleation events and cavities opening, determine the ove-
rall mechanical behavior of the nanowire. Finally, we tried to estimate quantitatively
the degree of ductility and brittleness of the nanowires by analyzing the amount of
energy released by those two elementary mechanisms during the plastic regime and
we rationalized the role of the size of the deformed systems on the brittle to ductile
transition.

Keywords : brittle to ductile transition, dislocation, silicon, semiconductor, nanowire,
simulation, molecular dynamics
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