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Introduction générale

La course vers la miniaturisation des dispositifs électroniques à aujourd’hui at-
teint un stade tel qu’il n’est plus possible de réduire les dimensions des compo-
sants sans modifier leurs propriétés physiques. De nouvelles approches basées sur
la complexification et diversification des fonctionnalités permettent désormais de
poursuivre l’amélioration de ces dispositifs. Par exemple, la technique d’intégra-
tion tridimensionnelle, qui consiste à empiler des substrats de natures différentes
et à les interconnecter électriquement via une connexion verticale traversant les
couches de silicium, permet de réaliser des dispositifs avec une multitude de fonc-
tionnalités. Cependant, l’empilement de différentes nanostructures peut générer
des contraintes indésirables à l’intérieur des composants et impacter significative-
ment leur fonctionnement.

Par ailleurs, avec la réduction de la taille des dispositifs à base de silicium, une
modification sensible de leurs propriétés mécaniques doit être prise en compte,
voire exploitée. Ainsi, comparativement au silicium massif, les nanostructures
de silicium sont mécaniquement plus stables sous contrainte. La limite élastique
est également très élevée et peut atteindre dans certains cas la limite élastique
théorique. Par conséquent les nanostructures peuvent supporter de très hautes
contraintes sans se déformer plastiquement. La manifestation de ces nouvelles
propriétés mécaniques des semiconducteurs à l’échelle nanométrique a permis le
développement des NEMS (Nano-Electro-Mechanical Systems) et de systèmes élec-
troniques capables de soutenir de fortes contraintes tout en minimisant le risque
de fracture.

De plus, la variation contrôlée de la déformation élastique dans les nanostruc-
tures de silicium permet d’améliorer et de contrôler certaines propriétés physiques
telles que la largeur de gap ou la mobilité des porteurs de charges, ouvrant ainsi
de nouvelles perspectives pour le développement des nanotechnologies, basées sur
l’ingénierie des contraintes.

Toutefois, au cours du vieillissement des nanocomposants contraints, la défor-
mation accumulée dans ces systèmes peut se relaxer à travers la nucléation de dis-
locations pouvant altérer leurs performances, ou à travers l’ouverture de fissures



2 Introduction générale

pouvant conduire à la perte d’intégrité du nanocomposant. Il est alors crucial de
pouvoir prédire le comportement du silicium à l’échelle nanométrique pour antici-
per ces problèmes.

Le silicium, considéré ici comme un semiconducteur modèle, présente deux
comportements mécaniques distincts suivant le régime de déformation. À basse
température/haute contrainte, le silicium à l’état massif présente un comporte-
ment fragile ; dans ce cas l’ouverture des fissures préexistantes est le mécanisme
de déformation supposé dominant. Cependant avec l’augmentation de la tempé-
rature, une transition vers un comportement ductile est observée. Dans ce régime
de haute température/basse contrainte, la nucléation et la propagation des dislo-
cations est facilitée et le comportement mécanique global du matériau est contrôlé
par la propagation des défauts étendus majoritaires (fissures ou dislocations).

Cependant, de récents travaux de recherche ont montré qu’à basse tempéra-
ture, le silicium présente une transition vers un comportement ductile lorsque la
taille des échantillons est inférieure à quelques centaines de nanomètre.

La compréhension des mécanismes élémentaires à l’origine de cette transition
fragile-ductile à basse dimension est fondamentale, en particulier pour optimiser
la taille et la géométrie des nano-composants selon les conditions de sollicitation
en fonctionnement, afin d’éviter leur vieillissement prématuré.

Dans ce contexte, le projet ANR BiDuL : "BrIttle to DUctile transition in silicon at

Low dimensions" dans lequel s’inscrit cette étude, avait pour objectif d’étudier dans
le détail les défauts et les mécanismes élémentaires de la déformation plastique
dans les nanostructures de silicium. L’identification de ces mécanismes élémen-
taires est en effet un préalable à la compréhension de l’origine de l’effet de taille
conduisant à la transition fragile-ductile aux petites dimensions.

Dans ce projet une double approche expérimentale et numérique a été consi-
dérée. Le volet expérimental visait à étudier la plasticité de nanopiliers de sili-
cium déformés en compression. Pour cela, des piliers de diamètre 100 nm ont été
réalisés par lithographie puis déformés à l’institut Pprime (Poitiers) à l’aide d’un
nano-indenteur muni d’un poinçon plat. Des essais de compression in situ sous dif-
fraction de rayons X de nanopiliers de silicium ont également été réalisés à l’ESRF.
Les analyses post mortem des nanopiliers de silicium déformés ont ensuite été me-
nées à l’IM2NP à l’aide de différentes techniques de microscopie électronique.

Le second volet du projet BiDuL reposait sur des simulations numériques d’es-
sais de compression et de traction de nanopiliers de différents diamètres, réalisés
par dynamique moléculaire à l’Institut Pprime et par des simulations hybrides mé-
lant dynamique moléculaire et calculs ab initio à l’ILM (Lyon).

Le travail présenté dans ce manuscrit s’inscrit dans le cadre de l’étude expéri-
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mentale et porte sur l’analyse des défauts et mécanismes de déformation contrô-
lant la plasticité des nanopiliers de silicium déformés en compression.

Dans un premier chapitre, une étude bibliographique focalisée sur le compor-
tement mécanique du silicium à l’état massif et aux petites échelles est présentée.
Après quelques rappels des notions fondamentales concernant les défauts étendus
dans la structure diamant, les régimes de déformation dans le silicium et l’effet de
taille sur les propriétés mécaniques sont abordés.

Dans le deuxième chapitre, les différentes techniques expérimentales employées
dans le cadre de cette étude sont décrites. Notamment, une place particulière est
accordée aux différentes techniques de microscopie utilisées pour la caractérisa-
tion des défauts étendus et les outils utilisés pour les analyses du contraste obtenu
en microscopie électronique en transmission haute résolution (HRTEM).

Dans le troisième chapitre, l’analyse des résultats expérimentaux obtenus du-
rant cette étude est présentée. Cette partie est plus particulièrement focalisée sur
les microstructures de déformation des nanopiliers compressés.

Dans le quatrième et dernier chapitre, les résultats expérimentaux présentés
au chapitre précédent sont discutés. La première partie aborde la relation entre
les conditions de sollicitation et le comportement mécanique observé lors des tests
mécaniques. Ensuite, les défauts et les mécanismes élémentaires de la déformation
plastique observée dans les nano-objets sont discutés. Dans une dernière partie
nous proposons un modèle permettant de faire le lien entre les résultats rapportés
dans la littérature et d’expliquer l’origine de la transition fragile-ductile aux petites
échelles.





Chapitre I

Etat de l’art

Ce premier chapitre est dédié à l’étude bibliographique du silicium. Il se focalise sur

son comportement mécanique à l’état massif et aux petites échelles. Dans une première

partie, les propriétés cristallographiques du silicium sont présentées en considérant

les différents types de défauts cristallins de la structure diamant. La deuxième partie

détaille le comportement mécanique du silicium dans les deux régimes de déforma-

tion : basse température/haute contrainte et haute température/basse contrainte. La

transition fragile-ductile en température est ensuite décrite. Enfin, l’impact de la mi-

niaturisation sur le comportement mécanique du silicium est abordé dans la troisième

partie.

1 Silicium : Semiconducteur modèle

1.1 Généralités

L’industrie microélectronique se place au cœur de l’économie mondiale. En effet
les gains en productivité et en performance dus à la miniaturisation continu des
dispositifs électroniques ont soutenu le développement de nombreux secteurs in-
dustriels (défense, informatique pour l’entreprise, électronique grand public, éner-
gétique et , télécommunication, etc. . .). Le développement continu des composants
électroniques repose sur les recherches menées dans le domaine des matériaux se-
miconducteurs. Dans ce contexte, le silicium à joué le rôle du matériau modèle
en raison de son abondance, du contrôle et du faible coût nécessaire pour l’obten-
tion de monocristaux de haute pureté, ainsi une bibliographie importante lui est
consacrée.

Le silicium (Si) est un matériau semiconducteur appartenant à la quatorzième
colonne du tableau périodique (groupe IV A). C’est le deuxième élément le plus
abondant, après l’oxygène, dans la croute terrestre (25,7 % de sa masse1). Il a
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été découvert par Jacöb Berzelius en 1824, mais ce n’est qu’en 1854 que Henri
Sainte-Claire Deville a réussi à l’obtenir sous forme cristalline. C’est un matériau
polyvalent qui en fonction de sa pureté est utilisé dans différents champs d’ap-
plications : par exemple, le silicium métallurgique (pureté 99 %) est utilisé dans
les alliages d’aluminium ou dans la fabrication des silicones, le silicium de qualité
solaire (99,999 9 %) est utilisé dans l’industrie photovoltaïque et enfin le silicium
de très haute pureté (99,999 999 99 %) est destiné à l’industrie microélectronique.

Le silicium est extrait de la silice SiO2 présente naturellement dans la croute
terrestre. Il est obtenu sous forme de lingots de silicium polycristallins par des
réactions de réduction dans des fours à arc2, avec une pureté de 98 %. Puis des
étapes de purification et de recristallisation sont nécessaires pour l’obtention du
silicium monocristallin de haute pureté. Les principales méthodes de croissance du
silicium moncristallin sont la méthode de Czochralski (Silicium Cz3) et la méthode
de la zone fondue flottante (Silicium FZ pour floating zone4) illustrées dans la
figure I.1.

FIGURE I.1 – Principes d’élaboration du silicium monocristallin : a) Méthode
de la zone fondue flottante. b) Méthode Czochralski5.

L’industrie des semiconducteurs utilise plus de 20000 tonnes/an6 de silicium.
Ce dernier est la plupart du temps de type N ou P, dopé à l’antimoine, à l’arse-
nic, au phosphore (type N) ou au bore (type P). Le dopage permet d’ajuster la
résistivité de quelques mΩ·cm jusqu’à quelques kΩ·cm7–9, la concentration en do-
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pants étant comprise entre 1013 et 1020 atomes de dopants par cm3. En plus de
ses propriétés semiconductrices, le silicium présente d’excellentes propriétés mé-
caniques, qui combinées avec les technologies de fabrication à grande échelle de
l’industrie des circuits intégrés, permet la production de capteurs et d’actionneurs
micromécaniques en grands volumes et à faible coût. La production des microsys-
tème électromécaniques (Microelectromechanical systems ou MEMS) est née à la fin
des années 1970. De nombreuses applications du silicium pour les MEMS (accélé-
romètres, transducteurs de pression, transistors à grille résonante, commutateurs
microélectromécaniques,. . .) sont réunis dans l’article de revue de Petersen10.

1.2 Quelques propriétés physiques

a) Propriétés électriques :

Le comportement électrique du silicium peut être décrit à l’aide de la théorie
des bandes d’énergie11. Tout matériau semiconducteur possède une bande inter-
dite suffisamment étroite telle que les électrons de la bande de valence puissent
passer vers la bande de conduction (cf. Fig.I.2). Lorsqu’une différence de potentiel
électrique est appliquée entre deux régions du semiconducteur, un faible courant
électrique apparaît, ce dernier est provoqué à la fois par le déplacement des élec-
trons et par celui des "trous" produits dans la bande de valence. L’énergie de gap Eg

dépend de la température12, qui est dans le cas du silicium intrinsèque Eg=1,12 eV
à température ambiante.

FIGURE I.2 – Diagramme des bandes d’énergie des semiconducteurs.

La conductivité électrique d’un semiconducteur σ (Ω−1 · m−1 ), inverse de la
résistivité ρ (Ω·m), dépend de la valeur de l’énergie de gap Eg, de la température
et du dopage. Elle est essentiellement liée aux porteurs de charges et s’écrit :
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σ =
ne2τ

m
(I.1)

où n est la densité d’électrons dans la bande de conduction, e leur charge, τe le
temps de relaxation des électrons dans cette bande et m leur masse effective.

La conductivité varie en fonction de la température. À haute température, son
comportement est dominé par les effets intrinsèques13, la pente de la variation li-
néaire de ln(σ) en fonction de 1/T, dans l’équation I.2, permet alors de déterminer
expérimentalement la valeur de Eg

14.

∆ ln(σ) ∼ lnni ∼ − Eg

2kBT
(I.2)

À basse température, le comportement de σ est influencé par la présence d’im-
puretés. Afin d’améliorer la conductivité des semiconducteurs, des impuretés sont
introduites avec une certaine densité (dopage) afin de produire un excès ou un
déficit d’électrons (porteurs de charge). On parle dans ce cas d’un semiconducteur
extrinsèque. Le dopage du silicium peut être différent dans deux régions voisines
afin de créer des jonctions, permettant de contrôler la direction et la quantité de
courant qui traverse l’ensemble. Cette propriété est à la base du fonctionnement
des composants de l’électronique : diodes, transistors. . .

b) Effet des contraintes sur les propriétés électriques :

Les contraintes mécaniques jouent un rôle important dans le comportement des
semiconducteurs. Les effets des contraintes mécaniques, découverts tout d’abord
par Bardeen et Shockley15, ont depuis été utilisés dans nombreuses applications
telles que les accéléromètres Piézorésistifs16, les microsystèmes électromécaniques
(MEMS) et les transistors contraints à effet de champ (MOSFET)17,18.

Quand un échantillon est soumis à des sollicitations externes, un champ de
déformation est généré. On note −→u (x, y, z) le champ de déplacement qui relie
dans un solide la position initiale non déformée à une position finale déformée.
Lorsque le déplacement est infinitésimal, le champs de déformation s’écrit :

εij =
1

2

�

∂ui

∂xj

+
∂uj

∂xi

�

(I.3)

avec i, j = x, y, z

Dans un espace à 3 dimensions , les déformations sont données par un tenseur
symétrique d’ordre 2 qui possède donc 9 composantes. À partir de la relation I.3
on a εij = εji, donc seules 6 composantes du tenseur sont indépendantes. Dans la
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base (O, x, y, z) le tenseur est symétrique et il est représenté par une matrice 3×3 :

ε =







εxx εxy εxz

εxy εyy εyz

εxz εyz εzz






(I.4)

Quand un échantillon est soumis à une force
−→
F un champ de contrainte est

produit. Le tenseur de contraintes σ est définit par :

−→
F = σ−→n (I.5)

où −→n est la normale à la surface quelconque. À l’équilibre on a σij = σji, le tenseur
a donc 6 composantes indépendantes, il est représenté par une matrice 3×3 :

σ =







σxx σxy σxz

σxy σyy σyz

σxz σyz σzz






(I.6)

Les matériaux cristallins présentent un comportement élastique pour de faibles
déformations. Dans ce cas, la déformation est proportionnelle à la contrainte ap-
pliquée et le matériau suit la loi de Hooke, qui permet de relier le tenseur des
déformations ε au tenseur de contraintes σ, qui s’écrit :

σij = Cijkl εkl (I.7)

Les constantes Cijkl sont nommées rigidités ou constantes élastiques. Le ten-
seur C est de rang 4 et possèdent donc 81 composantes. Mais comme ε et σ sont
symétriques, les composantes indépendantes sont réduites 36.

Sachant que l’énergie élastique par unité de volume s’écrit comme suit :

W =
1

2
Cijkl εij εkl ⇒ Cijkl = Cklij (I.8)

on obtient finalement 21 composantes indépendantes dans le cas général. Le
nombre de composantes indépendantes diminue ensuite en fonction des symétries
dues à la structure du matériau.

Pour faciliter l’écriture des tenseurs ε, σ et C, Voigt à proposé d’écrire ε et σ
en vecteur colonnes à six composantes et C en matrice carrée 6×6 symétriques.
Cette notation matricielle est très pratique pour la représentation de ces tenseurs,
notamment pour écrire les relations entre les déformations et les contraintes.

Pour les tenseurs de rang 2 dans un repère (O, x, y, z), l’ordre conventionnel
des coefficients indépendants est le suivant :
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





xx xy xz

xy yy yz

xz yz zz






⇒







1 6 5

6 2 4

5 4 3






(I.9)

Pour les tenseurs de rang 4, la notation est la suivante :





















σxx

σyy

σzz

σyz

σxz

σxy





















=





















σ1

σ2

σ3

σ4

σ5

σ6





















=





















C11 C12 C13 C14 C15 C16

C12 C22 C23 C24 C25 C26

C13 C23 C33 C34 C35 C36

C14 C24 C34 C44 C45 C46

C15 C25 C35 C45 C55 C56

C16 C26 C36 C46 C56 C66





















=





















ε1

ε2

ε3

ε4

ε5

ε6





















= C





















εxx

εyy

εzz

2εyz

2εxz

2εxy





















(I.10)

Soit i, j = x, y, z et m la notation de Voigt correspondante au couple (i, j). On
remarquera que σij = σm quelque soit i et j tandis que εij = εm pour i = j et
εij = εm/2 pour i �= j. Pour le tenseur C, quelque soit i, j, k et l, Cijkl = Cmn.
L’indice m en notation de Voigt s’obtient à partir des indices i, j et l’indice n à
partir des indices k, l.

Ainsi la loi de Hooke peut s’écrire sous la forme :

σi = Cij εj (I.11)

Dans le cas simple de la contrainte uniaxiale, peut s’écrire :

σ = E ε (I.12)

où le scalaire E est le module de Young. Ce paramètre est variable dans le cas
des matériaux anisotropes comme le silicium. En effet, la réponse élastique diffère
selon l’orientation cristallographique.

Pour les déformations supérieures à une valeur seuil (limite élastique), la loi de
Hooke n’est plus valide. Ceci est dû à une déformation non élastique ou irréversible
(plastique), qui sera détaillée un peu plus loin.

L’effet piézorésistif, décrivant la relation entre la contrainte appliquée et le
changement de résistivité, est observé dans plusieurs matériaux semiconducteurs,
tels que le germanium, le silicium polycristallin et le silicium monocristallin mais
aussi dans certains métaux tels que le fer et cuivre.

La piézorésistivité des semiconducteurs est plus importante que celle des mé-
taux. En effet, dans le cas des métaux, les bandes de conduction/valence sont par-
tiellement remplies de porteurs de charge. Les petites variations produites dans la
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forme ces bandes par les contraintes n’affectent pas la plupart des porteurs. Par
contre, dans le cas des semiconducteurs, une légère modification de la forme et de
la dimension de la bande interdite affectent énormément la mobilité des porteurs
de charge19,20. La variation de la résistivité est proportionnelle à la déformation.

Pour les matériaux anisotropes contraints, la résistivité est exprimée sous forme
d’un tenseur20,21. Pour la majorité des applications, la variation de la résistivité est
limitée aux contraintes parallèles et perpendiculaires au chemin résistif. Le tenseur
se réduit donc à :

∆ρ

ρ
= πl σl + πt σt (I.13)

où πl et πt représentent les coefficients piézorésistifs longitudinal et transversal
respectivement22.

La relaxation des contraintes résiduelles peut générer des défauts dans la struc-
ture cristalline que nous détaillerons par la suite, a un impact délétère sur les dis-
positifs électroniques entraînant leur défaillance et baissant ainsi le rendement de
fabrication. La présence de ces défauts cause en effet une diminution importante
de la durée de vie des porteurs de charge par recombinaison23,24. Ils engendrent
aussi des courants de fuite dans les dispositifs à jonction P-N25.

c) Constantes élastiques :

Le silicium est un matériau très rigide à température ambiante et à pression
atmosphérique. Comme évoqué précédemment, la rigidité d’un matériau est dé-
terminée par différents modules d’élasticité suivant qu’il s’agisse d’une déforma-
tion en traction, cisaillement ou compression. Les constantes élastiques du second
ordre ou de rigidité, telles que définies par Kittel26 ou Hirth et Lothe27, relient
les contraintes aux déformations élastiques selon la loi de Hooke. Dans le cas des
cristaux cubiques, trois constantes C11, C12 et C44 sont suffisantes pour déterminer
toutes les composantes du tenseur des contraintes quel que soit l’état de déforma-
tion.

Le silicium étant un matériau anisotrope, la réponse élastique diffère selon
l’orientation cristallographique28. Un coefficient d’anisotropie A est alors définis
et s’écrit dans le cas d’une structure cubique :

A =
2C44

C11 − C12

(I.14)

Pour le silicium pur à température ambiante et pression atmosphèrique C11=
165,7 GPa, C12= 121,4 GPa, C44 = 75,4 GPa et A= 1,56.
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Une approximation isotrope peut être effectuée29 dans le cas des matériaux ani-
sotropes. Pour les cristaux cubiques les moyennes des constantes élastiques sont
données par :

Module de cisaillement : µ = C44 −
1

5
(A− 1)(C11 − C12)

Coefficient de Poisson : ν =
C12 − 1

5
(A− 1)(C11 − C12)

2(C12 + C44 − 2

5
(A− 1)(C11 − C12))

Module de Young : E = 2µ(1 + ν)

(I.15)

En utilisant les Cij de Hall30 nous obtenons pour le silicium pur à température
ambiante et à pression atmosphérique :

µ = 68GPa
ν = 0, 218

E = 165, 6GPa

Le module de compression B (bulk modulus) est définit par B = −V (dP/dV ),
où V est le volume et P est la pression hydrostatique. La compressibilité K est dé-
finie par K = 1/B. Dans le cas du silicium pur à température ambiante et pression
atmosphérique :

B =
C11 + 2C12

3
= 97, 84GPa

K = 1, 0221× 10−2 GPa−1

Les propriétés élastiques des semiconducteurs dépendent de la concentration
de porteurs de charge (dopants) comme démontré par Keyes et Kobayashi31. Les
constantes élastiques de second ordre ont été mesurées dans le Si de type N for-
tement dopé par Hall30 et pour le type P par Mason et Bateman32. D’autres ap-
proches théoriques ont été données par Keyes31 et Khan et Allen33. L’effet typique
du dopage est de diminuer les Cij et de modifier leur dépendance à la température.
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2 Silicium : Structure et défauts cristallins

À pression atmosphérique le Si a une structure cubique diamant, cette structure
restant stable jusqu’à la température de fusion. À des pressions élevées, pas moins
de onze autres phases cristallines ont été identifiées expérimentalement. Certaines
d’entre elles sont des phases thermodynamiquement stables et apparaissent lorsque
la pression est augmentée au-dessus d’un certain niveau. D’autres sont des phases
métastables, qui se forment lors de la décompression. À l’exception de la structure
cubique diamant du Si et de la phase Si-IV qui sont semiconductrices, toutes les
autres phases, présentées dans le tableau ci-dessous, sont des phases métalliques.

Désignation Structure Groupe d’espace domaine de
pression (GPa)

Si-I cubique diamant Fd3m 0-12,5
Si-III cubique centré (β -

Sn)
I41/amd 8,8-16

Si-III cubique centré Ia3 2,1-0
Si-IV hexagonale diamant

(lonsdaleite)
P63/mmc

Si-V hexagonale P6/mmm 14-35
Si-VI 34-40
Si-VII hexagonale compacte P63/mmc 40-78,3
Si-VIII tétragonal P41212 14,8-0
Si-IX tétragonal P4222 12-0
Si-X cubique face centrée Fm3m 78,3-230
Si-XI orthorhombique cen-

tré
Imma 13/15

Si-XII trigonal R3 12-2

TABLE I.1 – Phases cristallines du silicium34

Les travaux réalisés dans le cadre de cette thèse ont été effectués à température
ambiante et pression atmosphérique, donc seule la structure cubique diamant du
silicium sera détaillée par la suite.
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2.1 Structure cubique diamant

À température ambiante, le silicium cristallise dans la structure cubique diamant
(cf. Fig. I.3), correspondant à deux réseaux cubiques faces centrées (CFC) décalés
l’un par rapport à l’autre d’un vecteur −→v =

a0
4
[111] (a0 = 5, 4307 Å est le para-

mètre de maille à l’équilibre à la température de 273,2 K35). La liaison entre pre-
miers atomes voisins (distance interatomique = 2, 35 Å) est une liaison covalente,
directionnelle, résultant de la combinaison d’orbitales sp3. Le groupe d’espace est
Fd3m.

FIGURE I.3 – Structure cubique diamant du silicium

Dans cette structure, les plans atomiques les plus denses sont les plans de type
{110} et {111}. La structure et la symétrie des plans {111} présentent une impor-
tance particulière du point de vue des propriétés mécaniques, puisque ce sont les
plans dans lesquels se propagent généralement les défauts étendus tels que les
dislocations (cf. chap.I §2.2.2).

Les plans {111} ont une symétrie d’ordre 3 (cf. Fig. I.4.a), ils sont empilés pério-
diquement avec une période constituée de six plans successifs . . . AaBbCcAaBbCc . . . .
Ces plans sont répartis en deux sous ensembles : le premier sous-ensemble est
appelé "Glide-set" et désigne les plans {111} atomiques fortement rapprochés d’in-
dices différents (e.g.A − a,B − b, C − c). Chaque atome du plan repéré par une
lettre forme un tétraèdre avec les trois atomes les plus proches contenus dans le
plan repéré par une lettre différente (cf. Fig. I.4.b)
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a. b.

FIGURE I.4 – Projections de la structure du silicium. a) suivant une direction
<111> : les traits en pointillés montrent la symétrie d’ordre 3 des plans {111}. b)
suivant une direction <110> : les deux ensembles de plans shuffle-set et glide-set

sont repérés par les traits en pointillés. Le tétraèdre formé par un atome du plan
repéré par la lettre (c) et les trois atomes les plus proches du plan inférieur repéré
par la lettre (A) est indiqué en orange.

Le second sous ensemble est appelé "Shuffle-set" et regroupe les plans {111}

compris entre les plans atomiques faiblement rapprochés de même indice (e.g.A−
a,B − b, C − c). Dans ce cas, les atomes du plan supérieur sont alignés avec les
atomes du plan inférieur selon la direction < 111 > perpendiculaire au plan consi-
déré. Ceci est dû en partie à la nature directionnelle des liaisons covalentes.

2.2 Dislocations dans le silicium

2.2.1 Généralités

Les dislocations sont des défauts étendus qui perturbent l’ordre cristallin. Ces sin-
gularités structurales unidimensionnelles (1D) peuvent être créées en réponse à
des distorsions du réseau cristallin dues à des sollicitations mécaniques (compres-
sion, tension, cisaillement, . . .), ou thermiques. Leur présence a été proposée pour
rendre compte du désaccord entre la contrainte de cisaillement théorique d’un
cristal et la valeur mesurée expérimentalement. Les premières observations expé-
rimentales des dislocations ont été réalisées au cours des années 5036,37. En effet ,
les valeurs expérimentales de la contrainte de cisaillement mesurées par Taylor38

se sont révélées plusieurs ordres de grandeurs en dessous de la valeur théorique
calculée pour un cristal parfait39.
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a. b.

FIGURE I.5 – Caractère d’une dislocation et vecteur de Burgers. a) Ligne de
dislocation présentant un caractère coin en A (α = 90°) et vis en B (α = 0°) . b)
Circuit de Burgers : en haut, dans le cristal avec la dislocation ; en bas, le même
circuit dans le cristal parfait. le défaut de fermeture étant le vecteur de Burgers40.

Une dislocation est une boucle fermée sur elle-même qui peut être contenue
entièrement ou partiellement dans le cristal (i.e émergeant à la surface du cristal).
Selon les cas, elle peut apparaitre sous la forme d’une ligne courbe ou segmentée.
Chaque segment ou portion de ligne est défini par son vecteur de ligne

−→
dl et le

vecteur de Burgers
−→
b , ce dernier étant le même pour tous les segments de la

boucle de dislocation. Ainsi une dislocation est caractérisée localement par l’angle
α entre

−→
b et

−→
dl . Selon que le vecteur

−→
b est perpendiculaire ou parallèle à

−→
dl , la

dislocation est dite respectivement coin ou vis. Le plus souvent, les segments de
dislocations correspondent à une situation intermédiaire à ces deux cas : on parle
de dislocations mixtes (cf. Fig. I.5.a).

Pour déterminer le vecteur de Burgers, un circuit fermé est tracé dans la ré-
gion du cristal contenant une dislocation en faisant le tour de celle-ci, puis un
circuit équivalent (même déplacement unitaire) est tracé dans une région du cris-
tal parfait. Suivant la convention FSRH (Finish-Starting/Right-Hand), le défaut de
fermeture du nouveau circuit désigne le vecteur de Burgers (cf. Fig. I.5.b).

Le plan contenant la ligne l de la dislocation et le vecteur de Burgers
−→
b repré-

sente le plan de glissement de dislocation et ensemble ils définissent un système
de glissement.

Sous contrainte, les dislocations peuvent être amenées à se propager dans le
cristal en induisant une déformation plastique irréversible. Pour qu’une dislocation
soit mobile sous l’action d’une force mécanique extérieure il faut que cette force
ait une composante parallèle au vecteur de Burgers. Dans le cas du segment coin
cette composante est perpendiculaire à la ligne de dislocation, tandis que dans le
cas du segment vis cette composante est parallèle à la ligne de dislocation (cf. Fig.
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I.6.a et Fig. I.6.b).

FIGURE I.6 – Mécanismes de propagation : (a) glissement d’une dislocation coin.
(b) glissement d’une dislocation vis. (c) Montée d’une dislocation coin par ajout
d’une colonne atomique au demi-plan supplémentaire. (d) Glissement dévié d’un
segment vis de dislocation.
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Un second mécanisme possible est la montée41 : dans ce cas la dislocation se
déplace perpendiculairement à son plan. Contrairement au glissement, qui est un
mécanisme conservatif se produisant sans transport de matière, la montée de dis-
locations requiert la diffusion d’atomes ou de lacunes et constitue un mécanisme
thermiquement activé (cf. Fig. I.6.c). Notons que les segments vis d’une dislocation
ne sont pas sujets à des mouvements de montée. Dans certains cas, afin d’éviter les
obstacles, les segments vis de dislocation peuvent changer de plan de glissement
(cf. Fig. I.6.d), on parle alors de glissement dévié qui est aussi un phénomène
activé thermiquement42,43.

2.2.2 Systèmes de glissement

FIGURE I.7 – Compacités des plans atomiques dans une structure cubique
diamant : les plans atomiques {110} (a) présente une compacité de 42%, tandis
que les plans {111} (b) ont une compacité de 34%. −→u représente le vecteur de
translation élémentaire (−→u = 1/2 <110>).

Le glissement des dislocations s’effectue dans des conditions bien particulières qui
dépendent de la symétrie cristalline du matériau. En effet, le glissement s’effectue
préférentiellement dans certaines familles de plans cristallographiques (généra-
lement les plans atomiques les plus denses) et induit un cisaillement selon une
direction particulière (direction du vecteur de Burgers). Ainsi, une dislocation de
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vecteur de Burgers [uvw] qui glisse dans un plan (hkl) définit un système de glis-
sement [uvw](hkl).

Dans la structure cubique diamant du silicium les familles de plans atomiques
{111} et {110} sont les plus denses (cf. Fig. I.7). Dans ces plans, le vecteur de
translation élémentaire est égale à 1

2
< 110 >. Par conséquence, six systèmes

de glissement de type < 110 >{110} et douze systèmes de glissement de type
< 110 >{111} sont définis (cf. Tab. I.2).

FIGURE I.8 – Calcul du facteur de Schmid : le facteur de Schmid d’un plan de
glissement de normale −→n activé sous l’action de la force

−→
F est égale à cosφ sinλ.

Afin d’activer un système de glissement, une contrainte de cisaillement est
nécessaire. On considère le cristal illustré dans La figure I.8 qui est déformé en
compression sous l’action d’une Force

−→
F appliquée suivant l’axe du cylindre. La

contrainte de compression parallèle à la force
−→
F est égale à σ =

�−→F �
A

, A étant

l’aire de la section transversale. La force
−→
F a donc une composante suivant la di-

rection du glissement égale à Fcosλ, où λ est l’angle entre
−→
F et la direction −→u

du glissement. Cette force agit dans le plan de glissement qui a une surface égale

à
A

cosφ
, où φ est l’angle entre la force

−→
F et la normale −→n du plan de glissement.

Ainsi, la contrainte de cisaillement τ , appliquée dans le plan de glissement dans
une direction −→u donnée, est :

τ =
F

A
cosφ cosλ (I.16)

Le facteur de Schmid désigne le scalaire cosφ cosλ. Sa valeur est comprise entre
0 et 0, 5. L’activation d’un système de glissement est d’autant plus aisée que le
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facteur de Schmid est grand.
Les valeurs du facteur de Schmid sont données dans le tableau I.2 pour l’acti-

vation de différents systèmes de glissement dans la structure cubique du silicium
en prenant comme axes de sollicitation les directions cristallographiques <001>,
<110> et <111> respectivement.

Systèmes de glissement Facteur de Schmid
Axe de sollicitation

Plan de glissement Direction de glissement [001] [110] [111] [123]
(0 1 1) [0 -1 1] 0,5 0,25 0 0,179
(1 0 1) [-1 0 1] 0,5 0,25 0 0,286
(1 1 0) [-1 1 0] 0 0 0 0,107
(0 -1 1) [0 1 1] 0,5 0,25 0 0,179
(-1 0 1) [1 0 1] 0,5 0,25 0 0,286
(-1 1 0) [1 1 0] 0 0 0 0,107

(-1 1 1)
[0 -1 1] 0,408 0 0 0,117
[1 0 1] 0,408 0 0,272 0,467
[1 1 0] 0 0 0,272 0,350

(1 1 1)
[0 -1 1] 0,408 0,408 0 0,175
[-1 0 1] 0,408 0,408 0 0,350
[-1 1 0] 0 0 0 0,175

(-1 -1 1)
[0 1 1] 0,408 0,408 0,272 0
[1 0 1] 0,408 0,408 0,272 0
[-1 1 0] 0 0 0 0

(1 -1 1)
[0 1 1] 0,408 0 0,272 0,292
[1 0 -1] 0,408 0 0 0,117
[1 1 0] 0 0 0,272 0,175

TABLE I.2 – Systèmes de glissement pour une structure diamant pour la famille
de plans {110} et {111} ainsi que le facteur de Schmid correspondant pour les
axes de sollicitation <001>, <110>, <111> et <123>. On remarque que pour
un cristal orienté selon <110>, la déformation suivant cet axe permet d’activer
préférentiellement seulement 2 des 4 plans {111}.
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2.2.3 Caractères des dislocations

Dans les structures diamant ou CFC, les dislocations adoptent la forme de longs
segments alignés suivant les directions denses < 110 >. Le paysage énergétique vu
par les dislocations dépend du potentiel interatomique et prend la forme de vallées
orientées suivant <110> séparées par des sommets. On les appellent vallées de
Peierls44. Cette configuration, qui est la plus avantageuse énergiquement, a été
confirmée par l’observation de boucles hexagonales dans les plans {111} (cf. Fig.
I.9), constituée de trois segments de dislocations parfaite, vis et mixtes à ± 60° du
caractère vis45.

FIGURE I.9 – Boucle de dislocation dans le silicium : a) Source de Franck-Read
donnant naissance à des boucle de dislocation dans le silicium45. b) représentation
schématique d’une boucle de dislocation hexagonale dans un plan de glissement
(111) où les deux caractères vis et 60° sont identifiés.

Pour que l’énergie d’une dislocation soit minimale, le désordre introduit par
le cisaillement de vecteur

−→
b doit être le plus faible possible le long du plan de

glissement. Pour cela il suffit que le vecteur
−→
b soit égal à un vecteur élémentaire

du réseau cristallin dans le plan de cisaillement. Les dislocations ainsi obtenues
sont appelées parfaites car la structure cristalline dans le sillage d’une dislocation
demeure inchangée. Le vecteur de Burgers des dislocations parfaites, dans le cas
du silicium, est égal à 1/2 < 110 > dans les plans de glissement {111} (Shuffle-set

ou Glide-set) (cf. Fig. I.10).
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FIGURE I.10 – Dislocations parfaites dans le silicium : a) dans un plan (111)
Shuffle-set, b) dans un plan (111) Glide-set. Le demi-plan supplémentaire est re-
présenté par les colonnes atomiques entourées en rouge. Le vecteur de Burgers

−→
b

de la dislocation parfaite 60° dans le Shuffle-set ainsi que dans le Glide-set est égale
à 1/2[101].

Dissociation des dislocations :

Une dislocation parfaite peut se dissocier en deux dislocations partielles, dont
chaque vecteur de Burgers est différent d’un vecteur de translation du réseau cris-
tallin. Sachant que l’énergie d’une dislocation est proportionnelle à b2, la dissocia-
tion a lieu lorsque le critère de Frank est satisfait :

b2 > b21 + b22 (I.17)

Avec b1 et b2 les normes des vecteurs de Burgers des dislocations partielles après
dissociation.

Dans le cas du silicium, les dislocations parfaites peuvent se dissocier suivant
la réaction dans le plan (111) (I.18) :

1

2
[101] =

1

6
[112] +

1

6
[21 1] (I.18)

Une dislocation à caractère vis se dissocie donc en deux dislocations partielles
de 30°, tandis que la dislocation parfaite 60° se dissocie en deux dislocations par-
tielles, l’une à 30° et l’autre à 90°. Comme le vecteur de Burgers de ces dislocations
partielles produites lors de la dissociation n’est pas un vecteur de translation de la
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maille élémentaire, un défaut d’empilement est créé par le passage de la première
dislocation partielle (partielle de tête) et est effacé par le passage de la seconde
(partielle de queue).

FIGURE I.11 – Défaut d’empilement dans une structure cubique diamant : a)
défaut d’empilement intrinsèque formé par la suppression de la double couche ato-
mique Cc, b) défaut d’empilement extrinsèque formé par l’ajout de double couche
atomique Aa.

Le défaut d’empilement, qui est un défaut plan (2D) peut être intrinsèque ou
extrinsèque : intrinsèque correspond au retrait d’une bicouche atomique et se tra-
duit par une séquence d’empilement du type ...AaBbCc/Aa ∗ Bb/AaBbCc... (cf.
Fig. I.11.a) ; extrinsèque correspond à l’ajout d’une bicouche et se traduit par une
séquence d’empilement du type ...AaBbCc/AaBb ∗ Aa ∗ Cc/AaBbCc... (cf. Fig.
I.11.b).
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FIGURE I.12 – Dissociation d’une dislocation parfaite dans le glide-set : (a)
dislocation parfaite non dissociée, (b) dislocation dissociée avec formation d’un
défaut d’empilement intrinsèque borné par deux dislocations partielles de Shock-
ley de caractère 30° et 90° (c) dislocation dissociée avec formation d’un défaut
d’empilement extrinsèque borné par deux dislocations partielles de caractère 30°
et 90°.
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FIGURE I.13 – Dissociation d’une dislocation parfaite dans le Shuffle-set : (a)
dislocation parfaite non dissociée, (b) dislocation dissociée avec formation d’un
défaut d’empilement intrinsèque, (c) dislocation dissociée avec formation d’un dé-
faut d’empilement extrinsèque.
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La dissociation des dislocations parfaites 60° dans les plans {111}, peut être
envisagée dans les deux configurations Glide-set et Shuffle-set. Néanmoins, des dif-
férences se présentent entre ces deux cas de dissociation27,46.

En effet, la dissociation dans le plan de type Glide-set conduit à la formation
d’un défaut d’empilement de faible énergie, les distorsions des liaisons atomiques
produites lors de cette dissociation restent confinées dans le cœur des deux dislo-
cations partielles appelées dans ce cas "dislocations partielles de Shockley" (cf. Fig.
I.12). Par contre, dans le cas d’une dissociation dans un plan de type Shuffle-set,
un défaut d’empilement de haute énergie est formé entrainant une forte distorsion
des liaisons atomiques (cf. Fig. I.13). Le défaut d’empilement est délimité dans ce
cas par deux dislocations partielles dont l’une est glissile (dislocation partielle de
Shockley) et l’autre supposée sessile (i.e. immobile). En effet, le mouvement de
cette dernière nécessite un réarrangement atomique local appelé shuffling27 (cf.
Fig. I.13).

La propagation conjointe de plusieurs dislocations partielles sur des plans {111}
adjacents mène à la formation d’une macle. La partie du cristal maclé est l’image
du cristal parfait dans un miroir et donc la macle formée est séparée de la partie
parfaite du cristal par un plan de défauts appelé joint de macle (cf. Fig. I.14).

FIGURE I.14 – Formation d’une macle par cisaillement de quatre plans adja-
cents (111)-Glide-set : la structure du cristal avant le passage des dislocations
partielles est représentée par les pointillés.
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FIGURE I.15 – Formation d’un verrou de Lomer-Cottrell

La propagation de dislocations parfaites dans différents plans sécants peut me-
ner à la formation de nouveaux types de dislocations, ces dernières pouvant être
glissiles ou sessiles (formation de verrou). En effet, deux dislocations parfaites de
60° appartenant à deux familles de plans {111} différents, peuvent interagir pour
donner naissance à une dislocation sessile. Ce type de dislocation est connu sous
le nom de verrou de Lomer47,48 leur interaction pouvant être écrite comme suit :

1

2
[110] +

1

2
[101] =

1

2
[011] (I.19)

Lorsque les deux dislocations parfaites sont dissociées, leur interaction peut
donner naissance à un verrou de Lomer-Cottrell (cf. Fig. I.15)49–51, par la recom-
binaison de deux dislocations partielles de Shockley :
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1

6
[121] +

1

6
[112] =

1

6
[011] (I.20)

De même que précédemment, la ligne et le vecteur de Burgers du verrou de
Lomer-Cottrell définissent alors un plan de glissement qui n’est pas un plan dense
de type {111}, le segment formé étant dans ce cas sessile.

2.2.4 Mobilité des dislocations

Sous l’effet des sollicitations mécaniques ou thermiques, les dislocations glissiles
peuvent se déplacer, leur déplacement étant d’autant plus difficile que les vallées
de Peierls sont profondes. Pour de faibles niveaux de contraintes, l’apport de l’éner-
gie thermique facilite la mobilité des dislocations par nucléation et propagation de
doubles décrochements (cf. Fig. I.16)27,52–54.

FIGURE I.16 – Représentation schématique de la nucléation et de la propaga-
tion d’un double décrochement : a) position initiale de la dislocation en AB b)
nucléation et propagation d’un double décrochement pour faire passer la disloca-
tion de la position AB à CD. Les lignes continues représentent les vallées de Peierls
et les lignes en pointillé représentent les cols entre vallées.

L’énergie de formation et la propagation d’un double décrochement sont étroi-
tement liées à la structure de cœur des dislocations. De nombreuses études ont
été menées pour déterminer les énergies et les reconstructions du cœur pour les
différent types de dislocations55–61. Dans le cas des dislocations parfaites non dis-
sociées, différents cas de figures peuvent se présenter selon le caractère de la dis-
location. Pour une dislocation vis, deux configurations de cœur stables sont repré-
sentées dans la figure I.17.a. Selon Guénolé et al.59 le cœur C2 est plus stable que
le cœur A, cependant seul le cœur A est mobile à basse température. À plus haute
température, le cœur A qui est localisé dans le shuffle-set, se transforme en coeur
C2 localisé dans le glide-set par l’intermédiaire de C1.
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a. b.

FIGURE I.17 – Structures de coeur des dislocations parfaites : a) à caractère
vis, la configuration A est pour une dislocation dans le shuffle-set et C2, par l’inter-
maidiaire de C1, est pour une dislocation dans le glide-set. b) à caractère 60°, la
configuration G est pour une dislocation dans le glide-set tandis que la configura-
tion S3, qui passe par la configuration S1 puis S2, est pour une dislocation dans le
shuffle-set59,60.

Dans le cas d’une dislocation parfaite non dissociée de caractère 60°, les calculs
atomistiques réalisés par Pizzagalli et al.60 montrent la présence de quatre struc-
tures de cœur (cf. Fig. I.17.b). Seules les structures de cœurs G et S3 sont stables.
Cependant, elles ne sont pas mobiles. Pour cette raison, les auteurs supposent que
la configuration S1 est une configuration de transition qui existe lorsque la dislo-
cation est mobile. Une fois que les contraintes ne sont plus suffisantes, le cœur S1

se transforme en un cœur stable avec un court passage par la configuration S2.

Les structures de cœur des dislocations à caractère 30° et 90° ont été étudiées
en détail par George et Rabier61. La figure I.18 présente des structures de cœur
avant et après reconstruction de deux dislocations partielles de Shockley, issues
d’une dissociation d’une dislocation parfaite 60°. La relaxation des structures de
cœur non reconstruits implique des réarrangements de liaisons, ces derniers pou-
vant se faire de différentes manières. Pour la dislocation à caractère 30°, la re-
construction complète conduit à la possibilité unique d’un noyau à double période
(cf. Fig. I.18.b). Par contre pour une dislocation à caractère 90°, deux possibili-
tés sont envisagées. Une reconstruction à simple période proposée par Hirsch62

et Jones63 et une reconstruction à double période proposée par Bennetto et al.64,
cette dernière est favorisée selon les calculs atomistiques65.
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FIGURE I.18 – Structures de coeur des dislocations partielles 30° et 90° : a)
structures de cœur non reconstruites de deux dislocations partielles de Shockley
30°(P1) et 90° (P2). b) structures de cœur après reconstruction. Q1 et Q2 sont des
défauts (soliton) qui sont susceptibles de se former lors de la reconstruction61.
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3 Silicium : Plasticité à l’état massif

3.1 Comportement mécanique

L’étude du comportement mécanique d’un matériau s’effectue généralement par
la sollicitation de ce dernier par des forces externes. Sous l’action des contraintes
extérieures, l’énergie élastique emmagasinée dans le matériau augmente. Selon
la manière dont cette énergie est relaxée, deux comportements mécaniques sont
distingués : lorsque la relaxation s’effectue par l’intermédiaire des fissures, le com-
portement du matériau est dit fragile. Ces fissures se propagent généralement dans
les matériaux cristallins suivant les plans atomiques les plus denses conduisant au
clivage du matériau. La rupture, dans ce cas, est très rapide et la relaxation des
contraintes par réarrangements atomiques est négligeable. À l’inverse, un com-
portement ductile peut être observé lorsque les contraintes emmagasinées sont
relaxées, en partie ou en totalité, par l’intermédiaire de la nucléation, multiplica-
tion et propagation de dislocations.

La plupart des matériaux semiconducteurs présentent un comportement fragile
à basse température et ductile à haute température. La transition entre ces deux
comportements est relativement étroite (quelques kelvin66 67). Toutefois, la tempé-
rature à laquelle se produit cette transition dépend des conditions de déformation,
à savoir la géométrie de l’échantillon, l’orientation cristallographique, les défauts
préexistants, la vitesse de déformation imposée, ainsi que le mode de chargement
(mode force ou déplacement contrôlé68,69).

Dans le cas du silicium massif, deux régimes de déformation sont distingués
selon le niveau de contrainte appliquée et la température de déformation : le ré-
gime de basses températures/hautes contraintes et le régime de hautes tempéra-
tures/basses contraintes.

a) Régime basse température :

À température ambiante, le silicium a un comportement fragile qui peut-être dû
à la propagation des têtes des fissures préexistantes70–72. Afin d’étudier sa plasticité
dans ce régime de température, une pression de confinement peut être appliquée
afin d’éviter l’ouverture et la propagation des fissures. Une pression hydrostatique
élevée doit être appliquée, mais qui ne doit pas dépasser 12 GPa afin d’éviter la
transformation en phase Si-III du silicium sous compression73,74.
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FIGURE I.19 – Microstructures de déformation contenant des dislocations parfaites
(pression de confinement 5 GPa). (a) Température de déformation T = 293°C,
image réalisée en faisceau faible (WB), les dislocations nucléées en bord de fis-
sures sont de type 1/2[101{111] . (b) Dislocations alignées le long de différentes
vallées de Peierls : < 112 > /30, < 123 > /41 et < 110 > vis. (c) Température de
déformation T = 150°C, les dislocations observées présentent des points d’encrage
indiqués par les flèches75,76.

Les microstructures observées dans ce régime de déformation indiquent que les
dislocations ne sont pas dissociées pour des pressions de confinement atteignant
5 GPa et des températures inférieures à 300°C (cf. Fig. I.19). Plusieurs disloca-
tions avec différents caractères ont été identifiées : 30°, vis, 60° et 41°75,77–79. La
présence de ces dislocations dans une configuration Shuffle ou Glide, n’a pas été
fermement établie bien que différents auteurs supposent qu’elles soient de type
Shuffle80–83. Cependant, quand la pression de confinement appliquée est moins
importante (<2GPa) les microstructures observées révèlent la présence de disloca-
tions dissociées84 85 qui, en fonction de l’axe de sollicitation, peuvent dans certains
cas conduire à un mouvement de dislocations partielles décorrélées (cf. Fig. I.20).

FIGURE I.20 – Microstructures de dislocations dans le silicium déformé sous pres-
sion de confinement (<2 GPa). (a) compression suivant un axe de déformation
parallèle à une orientation cristallographique <123> sous pression de confine-
ment de 700 MPa (D’après Demenet85). (b) compression suivant un axe de dé-
formation parallèle à une orientation cristallographique <100> sous pression de
confinement de 1,5 GPa (D’après Castaing et al.84).
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b) Régime haute température :

À plus haute température, le silicium peut être amené à se déformer plasti-
quement. Au delà de 0,6 TF (TF=1414° C désigne la température de fusion34), la
déformation plastique dans ce régime (haute température/basse contrainte) fait
intervenir la dissociation des dislocations parfaites dans le Glide-set donnant nais-
sance à deux dislocations partielles de Shockley séparées par un défaut d’empi-
lement. La distance de dissociation d’une dislocation (∆) est inversement pro-
portionnelle à l’énergie de défaut d’empilement (γ) à l’équilibre en l’absence de
contrainte (interne ou externe). Cependant, lorsque les dislocations se déplacent
sous l’action d’une contrainte externe, ∆ peut s’écarter de la valeur d’équilibre.

De nombreuses observations en microscopie électronique en transmission (TEM)
ont été effectuées par différentes équipes, l’une des premières études réalisées
étant celle de Ray et Cockayne86,87. En utilisant la technique du faisceau faible88

sur des échantillons de silicium déformés à haute température (850°C et 1200°C),
des dislocations parfaites dissociées ont été observées (cf. Fig.I.21). La dissocia-
tion de ces dislocations donne naissance à un défaut d’empilement intrinsèque
d’énergie égale à γ = 51± 15mJ ·m−2 calculée à l’aide de la théorie de l’élasticité
anisotrope27. Les nœuds des dislocations observés sont toujours étendus avec la
présence de défauts d’empilements intrinsèques et extrinsèques alternativement,
l’énergie du défaut d’empilement extrinsèque étant du même ordre que le défaut
intrinsèque46.

FIGURE I.21 – Microstructures de dislocations dans le silicium déformé à
haute température entre 850°C et 1200°C : a) Image TEM en faisceau faible
d’une dislocation dissociée. b) Défauts d’empilements intrinsèques et extrinsèques
imagés à proximité d’un nœud de dislocation. Les encarts dans (a) et (b) montrent
les conditions de diffraction utilisées pour former les images. (D’après Ray et al.87)

Plus tard, l’étude de Gomez et al89,90 sur la dissociation des segments vis des
dislocations dans Si, Ge et GaAs, à montré que la largeur de dissociation variait
en fonction de la nature du défaut d’empilement formé91. En effet, une largeur de
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dissociation plus importante du segment vis a été observée par rapport à la valeur
calculée théoriquement27.

FIGURE I.22 – Distance de dissociation dans le silicium contraint à T=420°C :
a) cas de dissociation de dislocations vis (PQ). b) dislocations 60° dissociées ayant
une dislocation partielle de tête de type 90° (PK). c) dislocations 60° dissociées
ayant une dislocation partielle de tête de type 30° (PU). n désigne le nombre de
dislocations observées en fonction de leur distance de dissociation d (d0 représente
la distance de dissociation dans le cas de silicium non contraint calculée par Ray
et Cockayne87)92.

L’effet de la contrainte sur la distance de dissociation des dislocations a été
étudié par Wessel et Alexander92, dans leur étude menée sur des échantillons de
silicium orientés <123> et déformés en deux étapes : en premier lieu, une sollici-
tation mécanique en compression à 750°C puis à 420°C à basse contrainte afin d’in-
troduire une densité de dislocations de 107 cm −2, puis un refroidissement jusqu’à
la température ambiante en maintenant la contrainte. Les dislocations observées
dans ces conditions de déformation sont dissociées avec un défaut d’empilement
intrinsèque. Dans le cas des dislocations vis, la distance de dissociation s’est élargie
sous contrainte, tandis qu’elle augmente pour les dislocation 60° dont la disloca-
tion partielle de tête est de type 30°. En revanche, la majorité des dislocations 60°
dont la dislocation partielle de tête est de type 90° présente une distance de dis-
sociation inchangée ou légèrement plus grande. (cf. Fig.I.22). Selon les auteurs, la
mobilité des dislocations partielles dépend à la fois, de leur type (30° ou 90°) et
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de leur direction de propagation (propagation dans le cristal parfait : dislocation
de tête "leading" ou dans le cristal fauté : dislocation de queue "trailing"). En effet,
cette différence de mobilité des dislocations partielles en lien avec la direction de
propagation a été observée par d’autres équipes93–95.

Le recuit à des températures assez élevées des échantillons déformés sous fortes
contraintes a pour effet de ramener la distance de dissociation des dislocations à sa
valeur d’équilibre96,97. La figure I.23 extraite des travaux de Aristov et al. présente
la dépendance de la largeur de dissociation des dislocations (∆) au caractère des
dislocations représenté par l’angle α. Les valeurs de ∆ pour l’échantillon déformé
en compression à 680°C diffèrent significativement des résultats obtenus pour le
même échantillon recuit à 790°C lorsque α � 55° (cf. Fig. I.23.a).

Au niveau et à proximité du segment vis des dislocations la largeur de disso-
ciation est importante comparé au segment coin. Selon les auteurs, cela est dû à
des différences dans les structures de cœur des dislocations partielles ainsi qu’aux
interactions de ces dislocations avec les impuretés et les défauts ponctuels62.

FIGURE I.23 – Effet d’un recuit thermique sur la distance de dissociation des
dislocations dans le silicium : les largeurs de dissociation (∆) sont mesurées
en fonction du caractère des dislocations (α) pour : a) déformation à 680°C sans
recuit et b) avec recuit à 790°C pendant 15 min. Les courbes 1, 2 et 3 présentent les
valeurs théoriques de ∆ pour γ1= 30 mJ·m−2, γ2= 48 mJ·m−2 et γ3= 72 mJ·m−2,
respectivement96.

3.2 Transition fragile-ductile en température

Dans le cas du silicium massif, la transition entre les régimes fragile et ductile
(BDT, Brittle to Ductile Transition) est très abrupte (∆ T< 5°C ), à pression atmo-
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sphérique. La température de transition est comprise entre 550°C et 800°C selon
les conditions de sollicitation.

FIGURE I.24 – Contrainte de rupture en fonction de la température pour le
silicium intrinsèque : lorsque la température est en dessous de la température de
transition TBDT la fracture est fragile et la contrainte de rupture est indépendante
de la température. D’après Hirsch et al.66.

De nombreuses études ont été consacrées à cette transition fragile-ductile, no-
tamment celles de St. John98, Brede et Haasen99, Hirsch et al.66,100,101, George
et Michot102, Hsia et Argon103, Pirouz et al.104. Les observations ont souligné
que le silicium présente une transition fragile-ductile particulièrement nette (cf.
Fig. I.24). Cette transition se manifeste par une augmentation soudaine de la
contrainte à la rupture et de la ténacité. Les études en microscopie électronique
des échantillons fracturés ont montré qu’il n’y a guère d’activité de dislocations
à la pointe des fissures en dessous de la température de transition fragile-ductile
(TBDT ). Une fois la température de transition dépassée, une énorme quantité de
dislocations est nucléée, notamment à partir des têtes de fissures pré-existantes.
Ces dislocations permettent de relaxer les contraintes qui se concentrent au niveau
des fronts de fissure. Ce mécanisme est appelé "dislocation shielding" ou émousse-
ment105–107. Il est également important de noter que si le silicium est pré-déformé
pour introduire des dislocations, il présente une transition moins abrupte. La tem-
pérature de transition TBDT dépend de la vitesse de déformation ou plus précisé-
ment du taux de l’intensité de contrainte appliquée K̇ 98,108 qui peut être exprimé
par :

ln(K̇) = A exp(
−UBDT

kTBDT

) (I.21)
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où A est une constante, k est la constante de Boltzmann et UBDT est l’énergie
d’activation égale à 2,2 eV dans le cas de silicium intrinsèque et 1,7 eV dans le cas
du silicium de type N109,110.

Nakao et al.111 ont mené une étude consacrée à l’effet de la température sur
la ténacité des films minces de silicium et sur la transition entre les modes de fis-
suration. Pour cela, des essais de traction ont été effectués sur des films minces
contenant des entailles sur une seule face, les essais étant effectués depuis la tem-
pérature ambiante jusqu’à 500°C. La valeur de la ténacité moyenne à la rupture
mesurée reste la même entre la température ambiante et jusqu’à 60°C, puis cette
valeur double brusquement à partir d’une température égale ou supérieure à 70°C.
Un changement dans le mode de fissuration a également été observé à 70°C. En
effet, la propagation des fissures s’effectue dans des plans {110} pour une tempé-
rature inférieure à 60°C et à partir de 70°C les fissures se propagent dans des plans
{111} (cf. Fig. I.25). De plus, les observations TEM montrent la propagation des
segments de dislocations pour des températures supérieures à 80°C. Ces dernières
influencent la direction de propagation des fissures.

FIGURE I.25 – Morphologie de fissuration du silicium : a) À 60°C, la propagation
de la fissure s’effectue le long du plan (110) b) À 80°C, la propagation de la fissure
s’effectue le long du plan (111)111.

Selon l’étude de Roberts et al., deux types de dislocations sont nucléées en front
de fissures : les dislocations inhibant la propagation de fissure (shielding disloca-
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tions), ces dislocations se propagent depuis le front de fissure et interagissent avec
le champ de contrainte afin de réduire son intensité ; les dislocations favorisant
la propagation de la fissure (anti-shielding dislocations), celle-ci interagissent avec
le champ de contrainte de la fissure de manière à augmenter son intensité. Ces
deux types de dislocations sont soit préexistantes, soit nucléées depuis le front de
fissures112,113 de manière homogène ou hétérogène114,115.

Le rôle des dislocations dans la fissuration est particulièrement important pour
la transition fragile-ductile contrôlée par la température. En fait, la TBDT peut être
abaissée et un comportement ductile peut être observé lorsque le taux d’émous-
sement de fissures augmente116. Les études de Michot et al117,118 montrent que
le taux d’émoussement des fissures dépend du taux de nucléation et de la mo-
bilité des dislocations. Le taux de nucléation dépend de la nature de la fissure.
Si la fissure à un aspect lisse et homogène, la nucléation des dislocations est ho-
mogène et le nombre de sources de dislocations est limité comparé à une fissure
qui comporte des aspérités (marches). Sur cette dernière, le nombre de sources
de nucléation est plus important et par conséquent la probabilité de nucléer des
dislocations est élevée. Dans ce cas, la TBDT est plus basse. Le rôle de la mobilité
des dislocations a le même rôle que le nombre de sources. En effet, si les dis-
locations qui participent à l’émoussement de la fissure (shielding dislocations) se
propagent rapidement, l’énergie élastique emmagasinée est relaxée plus rapide-
ment afin d’accommoder les contraintes. Dans ce cas, la TBDT est translatée vers
des températures plus basses.

En résumé, la nucléation et la propagation des dislocations permettent de libé-
rer l’énergie élastique stockée ; cette dernière entre en concurrence avec la quan-
tité d’énergie qui s’accumule dans le système et dépend de la vitesse de déforma-
tion. Effectivement, une vitesse de déformation élevée augmente rapidement la
contrainte au niveau des fissures, conduisant à leur ouverture, et favorise donc la
fragilité. Afin de compenser l’augmentation de cette l’énergie, des températures
élevées sont nécessaires pour favoriser la nucléation et la propagation des disloca-
tions et la TBDT est translatée vers des températures élevées. L’équilibre entre la
vitesse de nucléation et la mobilité des dislocations d’une part et le taux de défor-
mation d’autre part conditionne les mécanismes de relaxation plastique dominants
ainsi que le comportement mécanique global et la TBDT du matériau.
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4 Silicium aux petites échelles

4.1 Propriétés mécaniques des nano-objets

Avec le développement des techniques expérimentales, de nombreuses équipes de
recherche se sont intéressées à l’étude des propriétés mécaniques des nano-objets.
Différents tests mécaniques ont été effectués (flexion, traction, compression) expé-
rimentalement et par le biais de calculs numériques. Le choix du test à réaliser, est
généralement déterminé par le rapport longueur/diamètre pouvant être obtenu
pour le nano-objet d’étude. En effet, pour des rapports longueur/diamètre élevés,
comme les nanofils, des tests de traction ou de flexion sont plus aisés à réaliser
expérimentalement119–126. Au contraire, la compression nécessite un rapport lon-
gueur/diamètre assez faible127–131, qui permet d’assurer une bonne stabilité méca-
nique (absence de flambage) et une plus grande précision dans la détermination
des constantes mécaniques.

FIGURE I.26 – Déformation à la rupture en fonction du diamètre du nanofil
de silicium : pour les nanofils de diamètre inférieur à 20 nm, une déformation à
la rupture importante est observée pour une limite à la rupture égale à 12 GPa119.

L’investigation des propriétés mécaniques à l’échelle nanométrique, a révélé
une différence notable entre le comportement des nano-objets et celui du maté-
riau à l’état massif. En effet, la limite d’élasticité σe mesurée dans le cas des ces
objets, est nettement plus élevée que celle mesurée pour le matériau massif et
dans certains cas cette valeur peut atteindre la limite d’élasticité théorique. Les
essais de traction réalisés par Kizuka et al.132 sur des nanofils de silicium déformés
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avec des taux d’élongation de 10%±2%, ont mis en évidence une limite d’élasti-
cité égale à 5,0±0,2 GPa. De même, pour les piliers sub-micrometrique déformés
en compression par Östlund et al.129, la limite d’élasticité mesurée est de 5,3 GPa.
Ces valeurs mesurées sont supérieures de deux ordres de grandeur à la valeur de
la limite d’élasticité du cristal massif.

S’agissant de la limite à la rupture σr, qui est estimée lorsque la mesure de σe

est difficile (vitesse de déformation trop élevée, régime fragile,. . . ), σr présente
une augmentation avec la réduction de la taille des nano-objets. En effet, l’étude
de Hoffmann et al. sur les nanofils de silicium sollicités en flexion présente une
contrainte limite à la rupture égale à 12 GPa, cette valeur est la même obtenue
par l’équipe de Zhu119 pour des nanofils de silicium sollicités en tension avec des
diamètres de moins de 20 nm (cf. Fig. I.26).

L’amélioration des propriétés mécaniques due à l’augmentation de σe et σr ainsi
qu’une amélioration de la ténacité133–138 dans les objets de très petites dimensions,
peut être attribuée au fait que le nombre de défauts dans le volume est fortement
réduit. De plus, lorsque la taille diminue, le rapport surface/volume augmente.
Ainsi, la surface libre devient la source dominante de nucléation de dislocations
nécessaires pour amorcer la plasticité.

FIGURE I.27 – Mesure du module de Young en fonction du diamètre des nano-
fils de silicium : a) Mesures expérimentales extraites de119 et b) Résultats obtenus
par simulation139. Le Module de Young E diminue avec la diminution du diamètre
des nanofils.

Un autre effet de la réduction des dimensions des objets est la réduction du
module de Young E (cf. Fig. I.27). En effet, les résultats obtenus expérimentale-
ment119,132,140–143 et par le biais des simulations atomistiques139,144–146 montrent
une décroissance abrupte du module de Young au dessous d’une certaine dimen-
sion. Dans le cas des nanofils étudiés par Zhu et al.119 le module de Young passe
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d’une valeur comprise entre 170 et 185 GPa pour les nanofils de diamètre supé-
rieur à 30 nm à presque la moitié pour les nanofils entre 10 à 20 nm. L’une des
explications apportées pour cette chute abrupte du module de Young est la forte
influence que peut avoir l’état de surface (rugosité, nature de la reconstruction
des surfaces, épaisseur de la couche d’oxyde natif,. . .). Ceci à été confirmé par les
calculs ab initio de Leu et al.147.

4.2 Transition fragile-ductile en taille

Comme évoqué dans la section précédente, le silicium massif présente une transi-
tion entre les régimes fragile et ductile en fonction de la température. Dans le cas
des nano-objets, des études ont également montré l’existence d’une transition fra-
gile/ductile, mais cette fois-ci en fonction de la taille à la température ambiante.
Cette transition fut suggérée tout d’abord par Gerberich et al. dans une étude
consacrée à la dureté des nanosphères de silicium148,149, puis par Han et al.120

avec l’observation d’une réduction du diamètre des nanofils jusqu’à quatre fois le
diamètre initiale avant la rupture lors des essais de traction in-situ en TEM (cf. Fig.
I.28).

FIGURE I.28 – Déformation en traction de nanofils de silicium à température
ambiante : les flèches sur les images TEM (a-d) montrent la longueur du nanofil
au cours d’un test de traction in-situ. Le diamètre du nanofil est initialement de
26 nm (a) et diminue pour atteindre une valeur de à 6,1 nm120.

Depuis lors, de nombreuses études se sont succédées afin d’identifier les méca-
nismes à l’origine de ce changement de comportement, en réalisant différents tests
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mécaniques (traction, compression, flexion) sur plusieurs types de nano-objets tels
que les nanofils150,151, les nanopiliers152,153, les nanosphères154,155 ou les nano-
cubes156. Les résultats de ces études présentent des divergences, notamment en
ce qui concerne la taille critique à laquelle la transition fragile/ductile est suppo-
sée avoir lieu ainsi que les mécanismes responsables du comportement mécanique
global. La comparaison des études réalisées, employant différentes méthodes et
approches, suggère que la transition fragile/ductile aux petites échelles soit in-
fluencée par différents paramètres expérimentaux (mode et axe de sollicitation,
vitesse de déformation, température,. . .). Dans la suite, nous présentons quelques
résultats issus de ces études.

Mode de déformation : traction

Les essais de traction réalisés sur des objets de très petites dimensions sont
peu nombreux à cause de la complexité du montage expérimental157–160. Toutefois
certaines équipes ont réussi à déformer des nanofils en traction pour différents
matériaux semiconducteurs161–164. Dans le cas du silicium les premiers essais de
traction ont été réalisés par Han et al.120 sur des nanofils de diamètres allant de 15
à 70 nm. La déformation a été effectuée suivant une direction cristallographique
<110> avec une vitesse de déformation très faible (10−5· s−1). Les observations
TEM révèlent une très large déformation des nanofils avant rupture. Cette grande
déformation à été accommodée par la nucléation d’une grande densité de disloca-
tions. L’interaction de ces dernières a menée à une structure cristalline désordon-
née puis amorphe, ce qui a entrainé l’apparition d’une zone de striction (cf. Fig.
I.29.a) puis finalement la rupture. Par contre dans l’étude de Tang et al.165 réali-
sée sur des nanofils de diamètres allant de 9 à 40 nm avec un axe de déformation
orienté parallèlement à une direction cristallographique <111>, un comporte-
ment fragile a été observé, en effet les nanofils se déforment élastiquement jusqu’à
la production d’une rupture brutale, ceci a été observé pour tous les diamètres
testés (cf. Fig. I.29.b).

Les résultats obtenus pour les nanofils sollicités en traction suivant un axe pa-
rallèle à <111> ont été confirmés par des simulations de dynamique molécu-
laire166. Effectivement, Liu et al. présentent dans leur étude une analyse détaillée
sur le comportement mécanique des nanofils sollicités en traction suivant diffé-
rentes orientations cristallographiques (cf. Fig. I.29.c). Les nanofils d’axe <110>
et <100> présentent un comportement ductile régi par la nucléation des disloca-
tions à partir des surfaces latérales et par amorphisation suivi de rupture ductile.
Par contre les nanofils d’axe <111> présentent une rupture fragile suivant le plan
(111) perpendiculaire à l’axe de sollicitation.
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FIGURE I.29 – Effet de l’orientation cristallographique sur le comportement
mécanique de nanofils sollicités en traction : a) nanofil présentant une zone de
striction après une forte déformation plastique (axe de sollicitation <110>)120. b)
fracture fragile de nanofil sollicité suivant <111> après une déformation élastique
uniforme165. c) Résultats de simulation en dynamique moléculaire pour des essais
de traction de nanofils ayant trois axes de sollicitation différents (<110>, <111>
et <100>)166.

Mode de déformation : flexion

Le comportement mécaniques des nanofils change lorsqu’on passe d’une sollici-
tation en traction à une sollicitation en flexion, en effet les nanofils d’axe parallèle
à <111> étudiés par Tang et al.165 présentant un comportement fragile en trac-
tion, se déforment d’une manière ductile en flexion avec une déformation plastique
considérable (jusqu’à 20%). La nucléation de fissure débute après 20% de défor-
mation depuis la surface latérale qui subit la traction. De même pour les nanofils
ayant un axe parallèle à <110>121,150,167, une très large déformation plastique
a été observée (jusqu’à 14%) ainsi qu’une asymétrie dans la réponse mécanique
conduisant à une microstructure121.

Les premières observations réalisées en HRTEM sur les nanofils déformés en
flexion révèlent la présence de marches à la surface latérale des nanofils (cf. Fig.
I.30) suite à la propagation de dislocations parfaites.



44 Etat de l’art

FIGURE I.30 – Formation de marche nanométrique à la surface latérale de
nanofil sollicité en flexion121 : a) et b) présentent les images TEM du nanofil
à faible grossissement à 2,13% et à 2,29% de déformation, respectivement. c)
et d) Images agrandies prises dans les régions encadrées en vert de (a) et (b),
respectivement. e) et f) Images HRTEM montrent la formation d’une marche qui
augmente de six couches atomiques à sept.

Wang et al150,167 ont soulignés la présence de différents types de dislocations
en fonction du taux de déformation plastique subie par le nanofil (cf. Fig. I.31).
Les dislocations parfaites sont majoritaires au début de la déformation puis des
verrous de Lomer commencent a se former suite aux interactions des dislocations
parfaites. Lorsque le taux de déformation dépasse un certain seuil (� 6%) des
dislocations partielles 90° sont nucléées à partir de la surface latérale sollicitée
en tension. De plus des zones qui présentent un désordre cristallin commencent a
apparaitre à des forts taux déformation.
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FIGURE I.31 – Nature des défauts produits lors de la sollicitation d’un nanofil
en flexion : a) image TEM d’un nanofil déformé à 4,3%. b) image TEM du nanofil
obtenue après la fracture. c) image HRTEM obtenue à partir du nanofil en (a),
et d) est l’agrandissement du cadre rouge en (c) où une dislocation parfaite 60°
et un verrou de Lomer sont observés. e) image HRTEM obtenue près de la zone
fracturée (voir (b)) dans laquelle une dislocation partielle est introduite à partir
de la surface en traction.

Mode de déformation : compression

Les premiers tests de compression de silicium à température ambiante ont été
réalisés par Östlund et al.129. Durant cette étude, les nanopiliers d’axe <100>
ayant un diamètre inférieur au diamètre critique (≈300 nm) présentent un com-
portement ductile. tandis qu’un comportement fragile est observé pour les dia-
mètres supérieurs à ce diamètre critique (cf. Fig. I.32.a-c).
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FIGURE I.32 – Compression de piliers de silicium : a) et b) images SEM en haute
résolution de piliers de silicium déformés en compression par Östlund et al.129 ; le
diamètre des piliers est de 400 et 310 nm respectivement. c) courbes de déforma-
tion pour les deux piliers(a) et (b). e) et f) images SEM en haute résolution de
piliers de silicium déformés en compression par Rabier et al.138 ; le diamètre des
piliers est de 880 nm et 2 µm respectivement.

Le diamètre critique pour lequel une transition fragile/ductile a lieu est lié
à plusieurs paramètres, à savoir la température, la direction cristallographique
de la compression et la vitesse de déformation. Effectivement lors des tests de
compression réalisés par Rabier et al. sur des piliers orientés <123> ce qui permet
l’activation d’une seule famille de plans {111}. Une comportement ductile à été
observé à 200°C pour les piliers ayant un diamètre de 880 nm. De nombreuses
marches à la surface latérale du pilier ont été observées (cf. Fig. I.32.e), tandis
que le pilier de 2 µm déformé à la même température, présente un comportement
plutôt fragile, combinant la formation de fissures et des traces de glissement à la
surface latérale(cf. Fig. I.32.f).

L’activité des dislocations est à l’origine de ces deux comportements méca-
niques différents, ductile et fragile. Les tests réalisés par Kort et al.168 montrent
qu’à l’intersection de deux familles de plans {111}, activées lors de la nucléation
et propagation de dislocations, une fissure se forme (cf. Fig. I.33.a). Cette fissure
semble être apparue à partir de l’interaction entre les dislocations et sa propaga-
tion peut être décrite par l’ouverture d’une fissure en mode I (cf. Fig. I.33.b).
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FIGURE I.33 – Mécanisme de formation de fissure durant un test de compres-
sion : a) Image MEB haute résolution d’un nanopilier déformé en compression
présentant une fissure à l’intersection des deux plans de glissement {111} indi-
qués par les flèches168. b) Schéma du modèle d’ouverture d’une fissure en mode I
à l’intersection de deux plans de glissements {111} proposé par Östlund et al.169.

FIGURE I.34 – Courbes de déformation de piliers usinés par FIB152 : La courbe
en rouge présente le comportement d’un pilier traité thermiquement et la courbe
en noire présente le comportement d’un pilier sans traitement. Les encarts enca-
drés en rouge et en noir contiennent les images obtenues en TEM des deux piliers
après déformation. Echelle 100 nm.

L’effet de l’état de surface des nanopiliers préparés par FIB sur leurs compor-
tements mécaniques à été étudié par Wang et al152. L’étude a été réalisée pour
des piliers de diamètre compris entre 85 et 650 nm avec un rapport d’aspect (hau-
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teur / diamètre) ≈ 3-4, les piliers sont enrobés d’une couche d’amorphe formant
une coquille de ≈ 25 nm produite lors de l’usinage FIB, l’épaisseur de cette co-
quille est indépendante du diamètre du pilier usiné. La compression de ces piliers
a été effectuée suivant l’axe du pilier parallèle à une direction cristallographique
<100>. La déformation a été effectuée dans un mode déplacement contrôlé avec
une vitesse de déplacement égale à 5 nm.s−1. Les résultats montrent que lorsque
la couche d’amorphe, qui enrobe les piliers usinés par FIB, est cristallisée lors d’un
traitement thermique, les piliers de Si se comportent à nouveau d’une manière fra-
gile avec un module de Young et un résistance à la rupture comparables à celle du
Si cristallin massif. La figure I.34 présente deux courbes de déformation pour deux
piliers usinés par FIB. L’un a subit un traitement thermique (courbe en rouge) et
présente un comportement fragile avec ouverture d’une fissure verticale, et l’autre
sans traitement thermique (courbe en noir) présente un comportement ductile.

Les tests de compression in-situ réalisés en TEM, présentent quelques diffé-
rences dans la nature des défauts et mécanismes responsables de la déformation
plastique observée en compression. En effet, dans le cas d’une déformation en
compression suivant une direction cristallographique <100> des défauts d’empi-
lement produit par le passage de dislocations partielles ont été observés156. L’étude
de Wang et al.170 a mis en évidence une transition d’une structure cristalline de
nanopiliers de silicium vers une structure amorphe lors du test de compression sui-
vant une direction cristallographique <100>. Cette transition a eu lieu par le biais
de l’accumulation de défauts étendus à fort taux de déformation. En revanche, lors
des essais de compression réalisés par He et al.171 suivant une direction cristallo-
graphique <111>, l’amorphisation de la structure cristalline n’a pas été produite
directement. Un passage par une structure hexagonale diamant (Si-IV) intermé-
diaire à été observé. L’accumulation des dislocations dans cette nouvelle phase
conduit à l’amorphisation de la structure. Il est à noter que l’amorphisation obser-
vée forme des bandes parallèle à des plans {115}. De plus dans le cas des nanopi-
liers ayant un axe <111> et <110> aucune observation de dislocations partielles
ou de défaut d’empilement n’a été rapporté. Seules des dislocations parfaites ont
été observées.



Chapitre II

Procédures expérimentales

Ce chapitre a pour objectif de présenter les procédures expérimentales que nous avons

utilisées dans le cadre de cette étude. La première et deuxième partie concernent la

préparation des nanopiliers de silicium par la technique de gravure plasma puis leur

déformation par nano-compression. La troisième partie est consacrée à la prépara-

tion des échantillons pour l’étude post mortem en utilisant la technique d’usinage par

faisceau d’ions focalisé (FIB). Les avantages et difficultés rencontrés en utilisant cette

technique sont discutés. La dernière partie, est quant à elle consacrée aux différentes

techniques de microscopie utilisées pour la caractérisation des défauts étendus pro-

duits lors de la compression des nanopiliers, que sont la microscopie électronique en

transmission conventionnelle et haute résolution (TEM, HRTEM). Le principe de fonc-

tionnement de ces techniques est présenté et les outils utilisés pour les analyses du

contraste HRTEM sont explicités (JEMS : Java Electron Microscopy Software, GPA :

Geometric Phase Analysis).

1 Élaboration des nanopiliers de silicium

1.1 Substrats

Pour notre étude, des nanopiliers de géométrie cylindrique, d’un diamètre de
100 nm et d’une hauteur d’environ 300 nm ont été préparés par le procédé de
gravure plasma au sein du laboratoire LPN à Marcoussis par Anne Talneau, en
utilisant différents substrats. La première série d’échantillons a été réalisée sur un
wafer SOI (Silicon-On-Insulator) qui a la particularité d’être issue du collage de
deux substrats d’orientations différentes (cf. Fig. II.1). La couche de 340 nm de
Si orientée <110>, dans laquelle les nanopiliers ont été gravés, est séparée d’un
substrat de Si orienté <100> par une couche de SiO2 d’épaisseur 2 µm.
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FIGURE II.1 – Schéma du substrat SOI destiné à la gravure des nanopiliers

Le choix de ce type de substrat, comprenant deux couches d’orientations cris-
tallographiques distinctes, est rendu nécessaire par les analyses par diffraction de
rayons X effectuées dans le cadre du projet ANR "BiDuL". Cette configuration de
substrat permet en effet de séparer facilement le signal des nanopiliers de celui du
substrat.

Une série de huit échantillons à été réalisée sur cette plaquette (cf. Tab. II.1)
selon l’épaisseur de la couche résiduelle épargnée lors de la gravure. Les piliers
gravés ont une hauteur comprise entre 285 nm et 340 nm.

Série d’échantillons C-Mars
Échantillon Épaisseur de la couche résiduelle hauteur des piliers

C-Mars1 Échantillon de calibration
C-Mars2 0 nm 340 nm
C_Mars3 5-10 nm 330-335 nm
C-Mars4 10-15 nm 325-330 nm
C-Mars5 25-30 nm 310-315 nm
C-Mars6 30-35 nm 305-310 nm
C-Mars7 45-50 nm 290-295 nm
C-Mars8 50-55 nm 285-290 nm

TABLE II.1 – Série d’échantillons C-Mars préparée sur le substrat SOI. La hauteur
des piliers obtenus varie de 285 nm à 340 nm.

La deuxième série d’échantillons a été réalisée sur des wafers de silicium massif
présentant trois orientations cristallographiques <110>, <111> et <100>. La
majeure partie de cette étude a été menée sur les piliers ayant un axe parallèle
à une orientation <110>. Ce choix d’orientation correspond à une configuration
dite de glissement double, qui ne permet que l’activation de deux plans de glis-
sement de la famille {111} qui ont un facteur de Schmid égal à 0,408 (cf. Tab.
I.2). L’activation de seulement deux familles de plans {111} permet d’étudier les



1 Élaboration des nanopiliers de silicium 51

mécanismes élémentaires de la déformation plastique, à savoir la nucléation et
la propagation de défauts ainsi que leurs interactions, ce qui n’est pas possible si
une seule famille de plan {111} est activée(cas de déformation de piliers suivant
<123>138). Une fois l’étude de l’interaction de défauts effectuée dans le cas de
l’activation de seulement deux familles de plans{111}, une série d’expériences à
été menée sur les autres orientations <111> et <100> pour lesquelles respec-
tivement trois et quatre familles de plans {111} sont susceptibles d’être activées
et donnant donc lieu à des interactions plus nombreuses entre systèmes de glisse-
ment.

1.2 Gravure plasma

La gravure plasma est une technique qui permet l’usinage d’objets, de différentes
dimensions et géométries, à partir de motifs préalablement définis par une étape
de lithographie. La figure II.2 montre les différentes étapes de lithographie et de
gravure. La première étape consiste à déposer une résine photosensible sur le sub-
strat à graver puis insoler la résine à travers un masque avec une longueur d’onde
caractéristique (λ = 193nm )172. Selon que le type de résine utilisée173 la par-
tie exposée aux UV est enlevée ou conservée lors du développement de la résine,
reproduisant ainsi le motif du masque lithographique (cf. Fig.II.2.a-d). La résine
utilisée est choisie telle que sa réactivité avec le plasma SF6 soit largement infé-
rieure à celle du matériau à graver, on parle alors de la sélectivité (S) qui est le
rapport entre la vitesse de gravure verticale du matériau et la vitesse de gravure
verticale de la résine. Plus la sélectivité est importante (S >> 1), plus le masque
choisi est fin. La seconde étape consiste à faire interagir le plasma avec les zones
non protégées afin de reproduire le motif. Après la gravure sur une profondeur
déterminée, les résidus de la résine sont supprimés à l’aide d’un autre plasma
(O2).(cf. Fig.II.2.e-f).

Afin de reproduire fidèlement les dimensions des motifs lors de la gravure,
plusieurs paramètres sont à prendre en compte tels que la sélectivité introduite
précédemment et le degré d’anisotropie A qui représente la tendance du procédé
à graver selon la direction verticale. Il est calculé par la formule suivante :

A = 1− vgl
vgv

(II.1)

Deux cas extrêmes peuvent alors être distingués (cf. Fig.II.3) :

• A = 0 : La vitesse de gravure latérale (vgl) est équivalente à la vitesse de
gravure verticale (vgv), la gravure est dite isotrope.
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FIGURE II.2 – Les différentes étapes de lithographie et de gravure plasma

• A = 1 : La vitesse de gravure latérale (vgl) est nulle, dans ce cas on obtient
une gravure parfaitement anisotrope.

FIGURE II.3 – Différents profils de gravure : a) gravure isotrope b) gravure aniso-
trope.

Afin d’obtenir un degré d’anisotropie qui tend vers 1, il faut diminuer la vitesse
de gravure latérale, en favorisant l’effet de protection des flancs par une couche
de passivation déposée par le plasma, par rapport à l’effet de la gravure chimique
de ces flancs par les éléments neutres du plasma174.

L’angle d’inclinaison des flancs (θ) (cf. Fig.II.4) observée sur les profils de gra-
vure permet la caractérisation du procédé de gravure. En effet, pour un angle égale
à θ = 90° le procédé est quasiment anisotrope A ≈ 1).

Le dernier paramètre à prendre en compte lors de la gravure est le facteur
d’aspect qui est défini comme le rapport entre la profondeur gravée (H) du motif
et l’ouverture (∅) du motif (cf. Fig.II.4). Ce paramètre a une influence considérable
sur la vitesse de gravure175,176.
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FIGURE II.4 – Profil de gravure avec un angle θ < 90°.

FIGURE II.5 – Schéma du motif utilisé pour la gravure plasma des nanopiliers :
chaque lot contient vingt cinq patterns (#1,. . .,#25) et chaque pattern est composé
de huit lignes et dix colonnes de piliers. Les piliers de repérage ont un diamètre de
2 µm et sont espacés de 30 µm. Les nanopiliers d’intérêt sont repérés par le numéro
du pattern, la lettre de colonne et le numéro de ligne (exemple : #5-C5).

La figure II.5 représente le motif utilisé pour la gravure des nanopiliers pour
notre étude. Pour la première série d’échantillons C-Mars, préparés sur le wafer

SOI, deux lots composés de 25 patterns ont été gravés pour chaque échantillon.
Suivant la colonne du pattern, les diamètres des nanopiliers sont alternativement
de 100 nm et 400 nm. Ces deux diamètres encadrent la valeur attendue du dia-
mètre correspondant à la transition fragile-ductile. Sur cette série d’échantillons,
seuls les piliers de 100 nm de diamètre ont été étudiés car il présentent un bon
rapport d’aspect < 3 qui permet d’éviter le flambage . En revanche, les piliers de
400 nm présentaient un rapport d’aspect plus petit (H/∅ ∼ 0,7) dû au fait que
l’épaisseur du SOI est fixée(cf. Fig. II.1), leur géométrie s’apparentant ainsi à des
disques.

La seconde série d’échantillons préparée sur des wafers de silicium massif <110>,
<111> et <100> comprend un lot de 25 patterns par échantillon. Pour chaque
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orientation cristallographique, deux échantillons ont été préparés : l’un ne conte-
nant que des nanopiliers de 100 nm de diamètre et l’autre ne contenant que des
nanopiliers de 400 nm de diamètre pour avoir le même rapport d’aspect.

2 Nano-compression des nanopiliers de silicium

2.1 Dispositif expérimental

La déformation des nanopiliers a été réalisée en compression à l’institut Pprime
à Poitiers, par Christophe Tromas et Loïc Crouzier, en utilisant un nano-indenteur
U-NHT (Ultra Nano-Hardness Tester). Ce dispositif est doté de deux structures sy-
métriques comprenant deux axes verticaux mobiles : le premier axe est solidaire
de la pointe de l’indenteur, tandis que le deuxième axe permet d’établir un contact
avec la surface de l’échantillon de façon à déterminer une référence. Chaque axe
dispose de son propre actuateur piézoélectrique (cf. Fig.II.6) permettant d’effec-
tuer des déplacements nanométriques. La force appliquée à l’échantillon peut être
déduite des déplacement imposés à la pointe de l’indenteur et la référence à tra-
vers les ressorts de raideur K1 et K2.Les forces appliquées sur l’échantillon par
l’indenteur et le contact de référence sont mesurées respectivement par les cap-
teurs capacitifs C1 et C3. Le déplacement relatif de l’indenteur par rapport à la
référence est quant à lui mesuré à l’aide du capteur C2. Ce dispositif est conçu
pour effectuer des indents dont les profondeurs varient de quelques nanomètres à
quelques micromètres en appliquant des forces de l’ordre du microNewton. Dans
le cadre de cette étude, ce dispositif a été modifié afin de déformer les nanopiliers
en compression uni-axiale. Dans ce but, l’extrémité de l’indenteur a été usiné par
FIB de sorte à présenter une surface de contact plane. Pour chaque nano-pilier dé-
formé, la courbe force-déplacement associée a été obtenue. Cette technique a été
mise au point par Uchic et al.177–179.

2.2 Protocole expérimental

La compression des nanopiliers a été effectuée en utilisant le nanoindenteur U-
NHT-Anton Paar équipé d’un poinçon plat. Le défaut de parallélisme est estimé à
moins de 0,4°, ce qui est très faible. Les tests de compression ont été effectués en
mode déplacement contrôlé. Ce mode permet de conserver une déformation à vi-
tesse constante (régime de déformation bien contrôlé). La vitesse de déplacement
du nanoindenteur est égale à 10 nm·min−1 qui correspond à une vitesse de dé-
formation égale à 5,4×10−4 s−1 pour des échantillons de 300 nm de longueur. Les
courbes obtenues à l’aide du logiciel de pilotage du nanoindenteur U-NHT sont des
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FIGURE II.6 – Schéma de principe du nano-indentateur U-NHT : À gauche : images
MEB de l’indenteur. L’extrémité, usinée par FIB, présente une surface plane. À
droite : le contrôle du déplacement de l’indenteur et de la force appliquée s’effec-
tue à l’aide de deux couples d’actuateurs piézoélectriques et de capteurs capacitifs.

courbes force-déplacement. Afin d’exprimer ces données sous la forme d’un couple
contrainte-déformation il suffit de diviser la force par la section du pilier à mi-
hauteur, déterminée après déformation par des observations MEB. Dans le cas des
piliers usinés sur le SOI, il est nécessaire d’appliquer une correction du déplace-
ment de l’indenteur due à la déformation élastique de la couche SiO2 qui soutient
le pilier. Cette correction à été faite en s’appuyant sur l’équation de Sneddon180,
d’où l’expression du déplacement du pilier par rapport à sa base :

D = Dmesure − (
1− ν2

E
)(

√
Π

2
√
S
) ∗ F (II.2)

où Dmesure est le déplacement du poinçon plat, E et ν sont le module d’élasticité
et le coefficient de Poisson du SiO2 respectivement, S est la section du pilier à
mi-hauteur et F est la force appliquée.

La courbe contrainte-déformation est donc obtenue en divisant le déplacement
calculé à l’éq. II.2 par la hauteur H initiale du nanopilier et la force F par la section
S.

La figure II.7 représente schématiquement les courbes de déformation asso-
ciées à deux comportements caractéristiques (fragile et ductile) observés lors de
la déformation de nanopiliers effectuée en déplacement contrôlé. La courbe en
vert, représente un comportement fragile mis en évidence par une rupture bru-
tale au point R après le chargement élastique (segment A-B). Dans le cas d’un
comportement ductile, représenté par la courbe en bleu, une chute de contrainte
est observée. Cette chute brutale de contrainte (load-drop) correspond à la nu-
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FIGURE II.7 – Représentation schématique des courbes de déformation (mode
déplacement contrôlé) : La courbe en pointillés vert représente un comportement
fragile, où après le domaine de chargement élastique initial (A-B) la contrainte
limite est atteinte puis une rupture brutale est observée au point R. Dans le cas
d’un comportement ductile (courbe en bleu), après le domaine de chargement
élastique initial (A-B), une chute de contrainte est observée (B-C) (load drop) qui
caractérise les premiers stages de déformation plastique associés à la nucléation
de dislocations. Un deuxième chargement élastique est observé entre les points
(C-D), puis à partir d’une certaine valeur de contrainte la déformation plastique
intervient par mouvement et interaction des dislocations jusqu’au point E. Enfin,
le déchargement élastique est représenté entre les points (E-F).

cléation homogène de dislocations181 et donc au premier stage de la déformation
plastique. Le load-drop peut être observé plusieurs fois lors d’essai de compression,
chaque fois que la contrainte nécessaire est atteinte pour nucléer de nouvelles dis-
locations. Un chargement élastique secondaire est observé (entre le point C et D)
lorsque la contrainte nécessaire pour déplacer les dislocations nucléées n’est pas
encore atteinte. Une fois cette contrainte atteinte (point D), un régime plastique
est observé entre les points D-E durant lequel les dislocations se propagent et in-
teragissent pouvant conduire à un durcissement structural. Le test de compression
peut prendre fin à un certain taux de déformation bien avant la rupture de l’échan-
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tillon, un déchargement élastique est alors observé sur la courbe de déformation
(segment E-F ). Dans le cas de la rupture brutale de l’échantillon, la courbe s’ar-
rête au point où une fissure a traversé tout l’échantillon menant à sa rupture. Les
courbes de déformation obtenues lors de la déformation des nanopiliers nous ont
permis de choisir, en plus de l’imagerie MEB, les piliers à étudier en TEM et en
HRTEM.

3 Préparation des échantillons pour l’observation TEM

3.1 Contraintes de préparation des lames TEM

L’étude post mortem des défauts produits lors de la nano-compression des nano-
piliers, requiert la préparation de lames TEM parallèles à l’axe du pilier, avec une
normale aux surfaces latérales de la lame parallèle à une direction cristallogra-
phique < 110 >. Cette direction particulière, évoquée dans le premier chapitre
(cf. §2.2.3), permet de faciliter l’identification par analyse HRTEM des dislocations
dont les vallées de Peierls sont parallèles à cette direction (cf. Fig.II.8). L’épaisseur
de la lame TEM dans la zone d’intérêt doit être comprise entre 10 nm et 50 nm
afin d’obtenir les meilleures conditions d’imagerie lors de l’analyse HRTEM. Ce-
pendant, plus la lame est fine et plus elle est sujette à la torsion et/ou flexion en
raison de la relaxation élastique de la lame. Cette déformation de la lame mince est
incompatible avec l’observation en imagerie haute résolution de zones étendues.
Afin de réduire cet effet indésirable, l’amincissement complet de la lame est réa-
lisé seulement dans une partie limitée entourant la zone d’intérêt. La qualité des
images obtenues dépend aussi de l’épaisseur de la couche d’amorphe susceptible
d’être formée sur les surfaces latérales de la lame lors de sa préparation.

Le choix de la technique de préparation des lames TEM est crucial, la technique
choisie doit permettre de bien identifier les nanopiliers de 100 nm de diamètre, de
bien définir l’orientation de la découpe et que cette dernière soit bien centrée sur
le nano-pilier. Par ailleurs, il faut éviter l’endommagement par irradiation lors de
la préparation et éviter aussi l’introduction involontaire de nouveaux défauts. La
technique la plus adaptée est la technique d’usinage de lames par faisceau d’ions
focalisé182,183. De nombreux tests ont été nécessaires pour arriver à prélever ces
nanopiliers, les détails de la procédure sont décrits ci-dessous.

3.2 Usinage par faisceau d’ions focalisés (FIB)

La préparation de lames TEM pour notre étude a été effectuée en utilisant un
microscope FIB-Dual Beam FEI Helios NanoLab équipé de deux colonnes (cf. Fig.
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FIGURE II.8 – Schéma de la découpe de lame TEM dans le cas des nanopiliers :
La lame est représentée en vert sa normale −→n est perpendiculaire à l’axe du nano-
pilier et parallèle à une direction cristallographique <110>. L’épaisseur locale e
de la lame est comprise entre [10− 50nm].

II.9) : une colonne ionique (FIB) et une colonne électronique (MEB), inclinées
l’une par rapport à l’autre d’un angle de 52°.

FIGURE II.9 – Microscope FIB-Dual Beam FEI Helios NanoLab : (a) Schéma
du microscope contenant deux colonnes : une colonne MEB et une colonne FIB
inclinée d’un angle de 52°184 (b) Microscope FIB-Dual Beam FEI Helios 600 utilisé
dans le cadre de cette étude.

La colonne électronique sert principalement à imager la surface de l’échantillon
selon le principe d’un microscope électronique à balayage185, mais également pour
procéder au dépôt d’une couche protectrice de platine (voir ci-dessous). Cette co-
lonne a été utilisée pour l’imagerie haute résolution des nanopiliers en utilisant
le détecteur d’électrons secondaires et d’électrons rétrodiffusés in lens (TLD). La
colonne FIB est équipée d’un canon à ions de Gallium (Ga+), pour laquelle il est
possible de faire varier la tension d’accélération (et donc l’énergie des ions) de 5 kV
à 30 kV. Selon le diaphragme utilisé, le courant ionique (donc le flux d’ions) peut
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varier de 1 pA à 20 nA. Lorsque les ions de Ga+ sont accélérés avec une énergie
suffisante, ils peuvent arracher les atomes à la surface de l’échantillon. La com-
binaison des deux colonnes MEB et FIB permet d’associer l’imagerie MEB et la
gravure ionique d’où une précision dans le choix de l’orientation de la lame à
préparer et la possibilité d’un amincissement ultrafin bien localisé. Ce microscope
est également équipé d’un micromanipulateur interne (Omniprobe) pour la mani-
pulation des échantillons et d’injecteurs de gas (Gas Injection System (GIS)) pour
effectuer des dépôts sous flux électronique ou ionique. Pour la préparation des
lames TEM, des dépôts de Pt ont été effectués à partir d’un gaz précurseur de
Triméthyle (méthylcyclopentadiényl)-platine (CH3)3Pt(CpCH3). Lorsque les mo-
lécules de ce gaz sont adsorbées à la surface de l’échantillon, un flux d’ions ou
d’électrons craque les composants du gaz. Le composant non volatil (Pt) est dé-
posé sur la surface tandis que le composant volatile est évacué par le système de
pompage. Ce processus est illustré sur la figure II.10. Le dépôt de Pt sous flux
ionique, contamine et endommage la surface par irradiation lors du premier ba-
layage par le faisceau d’ions de la surface sélectionnée. La couche endommagée
peut atteindre une épaisseur de 20 nm186, qui dans notre cas peut rendre l’analyse
impossible (amorphisation de la zone d’intérêt). Afin d’éviter cela un dépôt de Pt
sous flux d’électrons est effectué avec une épaisseur de quelques centaines de na-
nomètres afin de protéger la surface suivi du dépôt de Pt sous flux ionique qui lui
est beaucoup plus rapide.

FIGURE II.10 – Principe de dépôt d’un matériau sous faisceau électronique ou
ionique.187.

Les étapes de la préparation des lames TEM sont les suivantes :

• Identification du nanopilier à prélever et de l’orientation de la découpe, en
se servant des bords clivés de l’échantillon pour déterminer les orientations
cristallographiques (cf. Fig.II.11).
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• Délimitation de la zone d’intérêt en s’assurant que le nanopilier est bien cen-
tré puis effectuer un premier dépôt de Pt sous flux électronique (tension
d’accélération V = 3 kV, Courant I =1,4 nA) (cf. Fig.II.12.b), ce dépôt per-
met de protéger le pilier (e ≈ 200nm) sans endommager la surface, puis un
deuxième dépôt de Pt sous flux ionique de 2µm est effectué à une tension
de 30 kV et un courant 0,28 nA (cf. Fig.II.12.c).

FIGURE II.11 – Directions cristallographiques des lignes de clivage pour les
wafers de silicium : Les rectangles en vert représentent les orientations possibles
pour la découpe de lame TEM par rapport au lignes de clivage pour les différents
wafers de silicium utilisés.

• Gravure des boites biseautées (cf. Fig.II.12.d) de part et d’autre du dépôt
de Pt avec une profondeur Z=4 µm ( V = 30 kV, I = 6,5 nA ), puis un pré-
amincissement de la lame est effectué, en réduisant le courant pas à pas
(I= 0.28 nA, ...., 28 pA) jusqu’à l’apparition d’un trou qui représente la zone
ombré par le pilier lors du premier dépôt de Pt sous flux électronique (cf.

Fig.II.12.e).

• Procédure de prélèvement de la lame par la méthode "lift-out"188 et collage
à une grille de TEM de cuivre en demi-lune Omniprobe (cf. Fig.II.12.f).

• Amincissement final localisé de la lame avec l’outil "Cleaning Cross Section"
en commençant avec un courant modéré ( I = 93 pA ) pour le nettoyage de la
redéposition de Pt lors du collage de la lame à la grille TEM, puis un courant
plus faible est utilisé en inclinant d’avantage la lame ( I =28 pA ). Au fur et
à mesure que la section longitudinale du nanopilier commence à apparaitre,
l’angle d’inclinaison de la lame est progressivement augmenté tandis que les
tension et courant sont réduits (jusqu’aux valeurs suivantes : V = 5 kV et I
= 16 pA). La procédure d’amincissement est arrêtée lorsque le diamètre du
pilier est observé entièrement par MEB (cf. Fig.II.12.i).
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• Nettoyage final à basse tension en inclinant la lame de ±7° et avec un courant
1 kV, I=16 pA.

FIGURE II.12 – Méthode de préparation des lames TEM par usinage FIB : a)
Identification du nanopilier à découper ; b) dépôt de la couche protectrice de Pt
sous flux électronique (bien centrer sur le nanopilier) ; c) dépôt de la couche de
Pt sous flux ionique (2 µm) ; d) gravure de boites biseautées de part et d’autre du
dépôt de Pt ; e) Pré-affinage de la lame jusqu’à apparition de la zone ombrée lors
du dépôt de Pt sous flux électronique ; f) Lame collée sur la grille TEM ; g) et h)
lame en fin de préparation amincie localement, observée respectivement en vue
de dessus et latérale ; i) Vue en coupe du nanopilier préparé pour l’analyse TEM.
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4 Analyses par microscopie électronique en trans-

mission

La microscopie électronique en transmission (TEM) permet l’étude de la structure
cristalline des matériaux ainsi que des défauts qu’elle peut contenir. Au cours des
dernières décennies, la microscopie électronique a largement bénéficié de progrès
techniques considérables concernant notamment les nouvelles sources d’électrons,
les correcteurs d’aberration, les détecteurs numériques, etc. . .Ceux-ci ont notam-
ment permis d’améliorer la résolution spatiale donnant accès à l’étude de la struc-
ture locale des échantillons minces à la résolution atomique.

Dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé un microscope électronique
en transmission FEI Titan 80-300 corrigé des aberrations géométriques en image.
Sa limite de résolution spatiale est inférieure à 1 Å. Ce microscope est équipé
d’un correcteur d’aberrations géométriques CETCOR qui permet de mesurer les
aberrations jusqu’à l’ordre 5 et de les corriger jusqu’à l’ordre 3.

4.1 Principe de fonctionnement

La microscopie en transmission est une technique qui s’appuie sur la détection des
électrons ayant traversé l’échantillon. Trois types d’électrons sont distingués :

• les électrons transmis n’ayant pas interagi avec l’échantillon.

• les électrons diffusés élastiquement résultant de l’interaction des électrons
incidents avec les atomes de l’échantillon. Dans le cas où ce dernier est cris-
tallin, les électrons sont diffractés par les plans réticulaires selon la loi de
Bragg (cf. Eq.II.4).

• les électrons diffusés inélastiquement provenant de l’interaction des élec-
trons incidents avec le cortège électronique des atomes de l’échantillon.

Le contraste des images TEM dépend directement du type d’électrons (transmis
ou diffusés) utilisés pour former l’image.

Le principe de la microscopie électronique en transmission est semblable à
la microscopie optique (cf. Fig.II.13). Néanmoins la longueur d’onde du faisceau
d’électrons est très faible en comparaison de celle de la lumière d’où une amélio-
ration considérable de la résolution. En effet, la résolution limite s’écrit selon le
critère de Rayleigh :

δ =
0, 61λ

n sin θ
(II.3)
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FIGURE II.13 – Comparaison Microscopie optique,TEM (similarités).

où λ est la longueur d’onde associée au faisceau d’électrons, θ l’angle d’ouverture
de la lentille objectif et n l’indice du milieu entre objet et objectif. Ainsi, pour
un faisceau d’électrons accélérés sous une tension de 200 kV, la longueur d’onde
associée à ces électrons relativistes est voisine de 2,5 pm. Mais en pratique, la réso-
lution spatiale réelle des microscopes électroniques en transmission est nettement
inférieure à celle, théorique, fixée par le critère de Rayleigh. En effet, la résolution
dépend fortement de l’influence des aberrations géométriques de la lentille objec-
tif.

Description du TEM :

Un microscope électronique en transmission est composé principalement de
5 parties distinctes (cf. Fig. II.14.b). La première partie est le canon où les élec-
trons sont générés et accélérés par une tension stabilisée (typiquement comprise
entre 60 kV et 300 kV) afin d’augmenter considérablement leur vitesse. Il existe
différents types de canons selon la technique utilisée pour extraire les électrons :
l’émission thermoionique, avec les filaments de tungstène et pointes LaB6, l’émis-
sion par effet de champ (FEG, pour Field Emission Gun)189. Le microscope que
nous avons utilisé possède une source de type FEG qui présente l’avantage d’avoir
une meilleure cohérence et une moindre dispersion énergétique.

La deuxième partie constitue le système d’illumination ou condenseur qui est
composé d’un ensemble de lentilles électromagnétiques (C1, C2, mini-lentille conden-
seur) et de diaphragmes (diaphragme condenseur). Ce système permet de modi-
fier le mode d’éclairement de l’échantillon (faisceau parallèle ou convergent). Le
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FIGURE II.14 – Représentation schématique d’un microscope TEM.

rôle des lentilles condenseur C1 et C2 est de contrôler la taille de la sonde (spot

size) et l’angle de convergenceθdu faisceau sur l’échantillon. Quant au diaphragme
condenseur il a pour rôle de réduire l’ouverture angulaire et ainsi permettre d’aug-
menter la cohérence du faisceau. Afin de modifier l’angle de convergence du fais-
ceau sans avoir à changer de diaphragme condenseur la mini-lentille est utilisée.
Dans certains microscopes, comme celui utilisé dans le cadre de cette étude, une
troisième lentille condenseur C3 est utilisée afin d’ajuster l’angle de convergence
sans modifier l’intensité du faisceau et l’étendue de la zone illuminée.

La troisième partie constitue le système objectif qui est composé de deux len-
tilles (lentille objectif supérieure et lentille objectif inférieure) et une série de dia-
phragmes (diaphragmes de contraste ou diaphragme objectif). L’échantillon a étu-
dier est positionné dans le plan focal objet de la lentille objectif inférieure. En
variant le courant circulant dans les lentilles, la distance focale du système objec-
tif est modifiée ce qui permet de réaliser des séries focales. Le choix de faisceau
d’électrons (transmis ou diffractés) utilisé pour former l’image est fait par le biais
des diaphragmes. Ainsi différents modes d’imagerie sont possibles : imagerie en
champ clair, imagerie en champ sombre, faisceau faible (weak beam), imagerie
haute résolution.
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FIGURE II.15 – Schéma du principe de fonctionnement du système de projec-
tion : a) mode image, b) mode diffraction.

La quatrième partie constitue le système de projection composé de lentilles in-
termédiaires et de projection. Le rôle des lentilles intermédiaires est de passer du
mode image au mode diffraction, selon que le plan objet de la lentille de projec-
tion est confondu avec le plan image ou le plan focal de la lentille objectif res-
pectivement. Des diaphragmes de sélection d’aire permettent de limiter l’étude en
diffraction à une zone réduite de l’échantillon. C’est le mode SAED (selected area

electron diffraction).

La cinquième partie constitue le système d’observation qui permet d’agrandir
et de projeter l’image ou le diffractogramme obtenu par la lentille de projection.
Différents détecteurs peuvent être utilisés (écran fluorescent, caméra CCD,. . .).

Au cours de la traversée de l’échantillon, certains électrons ayant interagi avec
celui-ci ont perdu de l’énergie, cette information peut être exploitée pour effec-
tuer des analyses chimiques, par spectromètrie de perte d’énergie (EELS). Dans le
cas du Titan, un spectromètre à secteur magnétique (GIF) est placé sous l’écran
d’observation. En complément, une autre technique spectroscopique exploitant le
rayonnement X produit par la désexcitation des atomes excités par l’irradiation
électronique permet d’accéder à une information chimique locale : il s’agit de la
technique de spectromètrie EDS (pour Energy Dispersive X ray Spectrometry).

Dans certains nouveaux microscopes un correcteur des aberrations géomé-
triques est inséré afin d’améliorer la résolution. Le correcteur est situé avant ou
après la lentille objectif selon la correction souhaitée en TEM ou en STEM (Scan-
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ning Transmission Electron Microscopy). Le microscope utilisé pour cette étude est
équipé d’un correcteur des aberrations géométriques en image (situé avant la len-
tille objectif et ainsi destiné à l’imagerie HRTEM) permettant de mesurer les aber-
rations jusqu’à l’ordre 5 et de les corriger jusqu’à l’ordre 3.

Mode d’imagerie TEM conventionnelle :

Comme il a été précisé plus haut, différents modes d’imagerie en TEM sont pos-
sibles selon le faisceau d’électrons sélectionné par le diaphragme de contraste. Sui-
vant la position de ce diaphragme, deux types d’imagerie conventionnelle (c’est-à-
dire à des grandissements faibles ou intermédiaires) sont possibles : imagerie en
champ clair (Bright Field) et en champ sombre (Dark Field).

FIGURE II.16 – Modes d’imagerie TEM conventionnelle : a) champ clair b)
champ sombre.

L’image en champ clair (BF) est formée par le faisceau d’électrons non dif-
fractés, le diaphragme de contraste est alors placé dans le plan focal de manière
à sélectionner uniquement le faisceau transmis en ligne droite par l’échantillon
(cf. Fig.II.16.a). Les zones de l’échantillon où le faisceau diffracte fortement appa-
raissent les plus sombres sur l’image. La présence d’un trou dans l’échantillon se
manifeste dans l’image par la présence d’une zone claire, de même en l’absence
d’échantillon d’où le nom de champ clair.

Dans le cas de l’imagerie en champ sombre (DF), l’image est formée unique-
ment par les électrons diffractés à un angle particulier, le diaphragme de contraste
dans ce cas est placé dans le plan focal de manière à sélectionner un faisceau
diffracté particulier (cf. Fig.II.16.b). Les zones de l’échantillon qui diffractent à des
angles différents que le faisceau choisi apparaissent sombre, de même en l’absence
d’échantillon d’où le nom de champ sombre. Ce mode d’imagerie permet d’obser-
ver les défauts cristallins comme les dislocations par exemple. En effet la présence
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d’un défaut de structure étendu s’accompagne généralement d’une déformation
du cristal et conduit à une modification locale de l’angle de diffraction.

FIGURE II.17 – Images de dislocations en champ sombre (a) et en faisceau
faible (b). Les images des défauts en faisceau faible deviennent plus fines contrai-
rement aux images en champ sombre, mais le contraste est faible. figure extraite
de Karlik et al.190.

Un second mode d’imagerie en champ sombre, qui permet de mieux identifier
les défauts cristallins, est connu par le mode d’imagerie en faisceau faible (Weak

Beam). L’image dans ce mode est obtenue en utilisant une réflexion loin de la posi-
tion de Bragg. L’intensité diffractée par les plans déformés autour du défaut étudié
est alors assez faible et est donc limitée à une zone très réduite au voisinage du
coeur du défaut (cf. Fig.II.17). La résolution spatiale est alors grandement amélio-
rée par rapport à la méthode d’imagerie classique en 2-ondes en champ sombre.

Diffraction d’électrons : la loi de Bragg

Comme nous l’avons évoqué plus tôt, le passage du mode image vers le mode
diffraction s’effectue en sélectionnant le plan focal image de la lentille objectif (cf.
Fig.II.15). Ceci est obtenu en faisant varier le courant dans les lentilles intermé-
diaires, une figure de diffraction semblable aux diagrammes de diffraction obtenus
avec des rayons X est obtenue. Le diagramme de diffraction présente des taches
dans le cas d’un échantillon monocristallin et des anneaux dans le cas de polycris-
tal ou d’un amorphe. Afin d’effectuer une microdiffraction sur une zone restreinte
de l’échantillon, un diaphragme de sélection d’aire est placé dans le plan image
de l’objectif. Son rôle est de ne laisser passer que les rayons provenant de la zone
sélectionnée de l’échantillon.

L’obtention du diagramme de diffraction est conditionnée par la loi de Bragg :
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un ensemble de plans cristallographiques (hkl) de distances réticulairesdhkl donne
lieu à une interférence constructive, si ces plans satisfont la relation suivante :

2dhkl sin θ = λ (II.4)

où λ est la longueur d’onde du faisceau incident. La diffraction du faisceau se
fait selon un angle 2θ par rapport au faisceau incident. Ceci peut être repré-
senté aussi par la construction d’Ewald (cf. Fig.II.18) : les vecteur −→g hkl de norme
| ghkl |= 1/dhkl, de l’espace réciproque, engendrent un réseau de points (nœuds)
distribués régulièrement. L’ensemble de nœuds engendrés forme le réseau réci-
proque. Une diffraction à lieu lorsque la sphère de rayon 1/λ centrée sur l’échan-
tillon intersecte un nœud du réseau réciproque. En appliquant la construction
d’Ewald pour un échantillon mince, un relâchement des conditions de Bragg est
observé. En effet, les nœuds du réseau réciproque sont étirés suivant la direction
de plus faible épaisseur dans l’espace direct. Ainsi, l’intensité autour des nœuds
du réseau réciproque s’exprime sous la forme d’une fonction sin c dont le maxi-
mum d’intensité est situé au centre des nœuds. Ceci permet l’observation d’une
diffraction pour des plans qui ne sont pas en conditions exactes de Bragg.

FIGURE II.18 – Construction d’Ewald : la loi de Bragg est vérifiée lorsqu’un nœud
du réseau réciproque est situé sur la sphère191.

4.2 Imagerie haute résolution corrigée

L’imagerie en haute résolution permet une étude à l’échelle nanométrique de
l’échantillon. L’image dans ce cas est formée par l’interférence des faisceaux dif-
fractés avec le faisceau transmis, Ainsi l’image obtenue n’est autre qu’une figure
d’interférences. Le contraste observé est corrélé au potentiel projeté de l’échan-
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tillon mais dépend également fortement de la défocalisation et de l’épaisseur de
l’objet. Ainsi, la simulation numérique des images haute résolution s’avère très
souvent nécessaire pour l’interprétation de l’image obtenue (cf. §4.3). L’interac-
tion entre le faisceau d’électrons et l’échantillon peut être décrite en termes de
modulation d’amplitude et de phase. Dans ce qui suit nous nous limiterons au cas
d’un échantillon mince. Dans ce cas précis, la variation de l’intensité est liée au dé-
phasage de l’onde électromagnétique (ϕr) portée par les électrons qui traversent
l’échantillon, ce dernier est considéré comme un "objet de phase" dans l’approxi-
mation WPOA (Weak-Phase-Object Approximation)192. L’application de l’approxi-
mation WPOA nous permet de décrire la fonction d’onde à la surface de sortie
(ψs(r)) de l’échantillon comme suit :

ψs(r) � 1 + iϕr = 1 + iσV (r)t (II.5)

où V (r) est le potentiel électrostatique projeté de l’échantillon, t son épaisseur, et
σ une constante d’interaction qui dépend de la longeur d’onde et de la tension
d’accélération des électrons.

L’intensité I(r) de l’image dans ce cas est exprimée comme le produit de convo-
lution du potentiel atomique de l’échantillon avec la réponse impulsionnelle s(r)

du microscope :

I(r) = 1 + 2σV (r)t ∗ s(r) (II.6)

où s(r) est la transformée de Fourier inverse de la fonction de transfert de contraste
de phase (Phase Contrast Transfert Function) S(−→g ) :

S(−→g ) = Aδ(
−→g )Aα(

−→g ) sinχ(−→g ) (II.7)

où Aδ et Aα sont les fonctions enveloppes qui incluent la cohérence temporelle
partielle et la cohérence spatiale partielle. χ(−→g )est le déphasage géométrique in-
duit par les aberrations géométriques, il peut être exprimé en fonction du vecteur
de diffraction exprimé sous sa forme complexe ω = θ exp(iϕ) et de son conjugué
ω 193 :

χ(ω) =
2π

λ
�{1

2
ωωC1 +

1

2
ω2A1 + ω2ωB2 +

1

3
ω3A2 +

1

4
(ωω)2C3 + ω3ωS3

+
1

4
ω4A3 + ω3ω2B4 + ω4ωD4 +

1

5
ω5A4 +

1

6
(ωω)3C5 +

1

6
ω6A5 + . . .}

(II.8)



70 Procédures expérimentales

FIGURE II.19 – Cartographies de déphasage dû aux aberrations géomé-
triques194.

La figure II.19 représente l’impact des aberrations géométrique sur le dépha-
sage ϕ jusqu’à l’ordre 5. La mesure expérimentale de cette cartographie de dé-
phasage permet de déterminer la contribution des principales aberrations et la
manière de les corriger. Deux types d’aberrations sont identifiés : les aberrations
de symétrie circulaire CSA (Circular-Symetrical Aberrations) représentées par les
coefficient Ci dans l’équation II.8), s’expriment à l’aide de constantes d’amplitude
et peuvent partiellement se compenser mutuellement. Les autres aberrations sont
des aberrations dépendant de l’azimuth ADA (Azimuthal Dependant Aberrations).
Ces aberrations présentent des symétrie différentes et contrairement aux aberra-
tions CSA celles-ci ne peuvent se compenser aisément par sommation de leurs
contributions respectives. Pour cette raison, la correction de ces aberrations s’ef-
fectue individuellement de sorte à réduire leur influence au minimum.

Le microscope utilisé dans le cadre de cette étude est équipé d’un correcteur
des aberrations CETCOR qui permet de corriger ces aberrations jusqu’à l’ordre 3.
Celui-ci est placé entre la lentille objectif et le système de projection, permettant de
considérablement améliorer les performances de l’instrument en mode d’imagerie
HRTEM.

L’optimisation de la fonction de transfert peut s’effectuer par différentes mé-
thodes195–197, la méthode utilisée dans cette étude est la méthode des moindres
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carrés (LSO, Least-Squares Optimization)198 qui permet l’acquisition d’un bon contraste
tout en réduisant la délocalisation199.

FIGURE II.20 – Fonctions de transfert du FEI Titan 80-300 : a) sans correction
des aberrations (U=300 kV, C3=1,2 mm, Cc=1,7 mm) à la défocalisation de Scher-
zer 58 nm ; b) Avec correction (U=300 kV, C5=6,8 mm, Cc=1,7 mm, C3=-7,5 µm)
et C1=4 nm.), C3 et C1 ont été optimisés en utilisant la méthode LSO194.

4.3 Simulation du contraste HRTEM

Généralement, l’interprétation quantitative des images obtenues en haute résolu-
tion nécessite d’effectuer des simulations de contraste HRTEM. Les images expé-
rimentales présentent des maxima et minima de l’intensité qui sont périodiques
dans le cas des matériaux cristallins, par contre il n’est pas trivial de relier de fa-
çon intuitive la distribution des points blancs ou noirs de l’image expérimentale
à la position exacte des colonnes atomiques que l’on cherche à identifier. Il faut
donc être prudent lors de l’interprétation des images HRTEM car il ne suffit pas
d’observer un système périodique de colonnes ou de plans pour en déduire qu’il
s’agit d’atomes ou de plans atomiques. Il est essentiel de connaître les paramètres
de l’expérience : épaisseur, composition et orientation de l’échantillon d’une part,
alignement, focalisation, aberrations de la lentille d’autre part. La détermination
de la structure atomique d’une structure cristalline parfaite ou d’un défaut cristal-
lin, se fait en comparant les images expérimentales à des images simulées à partir
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d’un modèle atomique.
Les électrons interagissent fortement avec les échantillons qui ont une épais-

seur de quelques centaines angströms. Dans la plupart des cas, les électrons su-
bissent une diffusion multiple en traversant l’échantillon. Il existe deux moyens
principaux pour calculer une image de microscopie électronique à transmission :
la méthode des ondes de Bloch200 adaptée aux structures périodiques et aux échan-
tillons de très petites dimensions, cette approche ne sera pas discutée ici ; la mé-
thode des multicoupes (ou multislices) est une approche adaptée pour les struc-
tures plus complexes comportant un grand nombre d’atomes, et donc à la simu-
lation d’objets épais. Dans ce cas, le calcul s’effectue en divisant la structure ato-
mique en plusieurs fines tranches. Cette méthode a été décrite tout d’abord par
Cowley and Modie201, puis développée par Goodman et Moodie202. La transfor-
mée de Fourier rapide (FFT ou Fast Fourier Transform) a d’abord été ajoutée par
Ishzuka et Uyeda203 et Bursill et Wilson204 et améliore grandement l’efficacité de
calcul (réduit le temps CPU) de la méthode multislices. Cette méthode basée sur
FFT est présentée dans Kirkland205 et sera discutée brièvement ci-dessous.

Calcul en "multislices" :

FIGURE II.21 – Approche multislices pour la simulation d’image HRTEM :
L’échantillon à gauche est découpé en plusieurs fines tranches (à droite). L’onde
incidente au dessus de l’échantillon, est transmise à travers l’échantillon. Chaque
tranche de l’échantillon est assez mince pour considérer que lors de sa traversée,
l’onde incidente ne subit qu’un simple déphasage entre deux tranches.

La méthode multislices factorise la fonction d’onde électronique en une par-
tie qui varie avec la longueur d’onde et une seconde partie, variant lentement
et échantillonnée dans l’espace réel. La fonction d’onde d’électrons ψf voyageant
dans la direction z positive est :

ψf = ψ exp(2πiz/λ) (II.9)

où λ est la longueur d’onde des électrons et ψ la partie variant lentement. Celle-ci
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est déterminée en utilisant l’équation de Schrödinger. L’échantillonnage de la par-
tie à variation lente peut être espacé de plusieurs longueurs d’onde. Cette approxi-
mation est justifiée car les électrons incidents possèdent une énergie relativement
élevée qui ne varie pas significativement lors de la traversée de l’objet. De plus, les
électrons rétrodiffusés sont négligés pour le calcul. La seconde approximation dans
la méthode multislices est le découpage de l’échantillon comme le montre la figure
II.21. L’onde plane incidente pénètre dans l’échantillon par la face d’entrée (face
supérieure sur la figure II.21), se propage à travers l’échantillon, puis ressort par
la face de sortie. L’échantillon est divisé en plusieurs tranches, chacune suffisam-
ment mince pour considérer que sa traversée ne produit qu’un simple déphasage
de l’onde. Le faisceau d’électrons se propage entre les tranches sous la forme d’une
onde dont l’amplitude est décrite par la théorie de la diffraction de Fresnel. L’onde
se propage ensuite sur une distance ∆z à la tranche suivante.

Avec quelques manipulations mathématiques de la fonction d’onde des élec-
trons ψ dans l’équation de Schrödinger et en négligeant les termes les plus faibles,
on obtient ce qui suit pour l’équation en "multislices" :

ψ(x, y, z +∆z) = p(x, y,∆z) ∗ [t(x, y, z)ψ(x, y, z)] + O(∆z2) (II.10)

où ∆z est une fine tranche de l’échantillon dans la direction du faisceau. La fonc-
tion de transmission pour la partie de l’échantillon entre z et z +∆z s’écrit :

t(x, y, z) = exp[iσ

� z+∆z

z

V (x, y, z�)dz�] (II.11)

où σ = 2πmeλ/h
2 est le paramètre d’interaction et V (x, y, z) est le potentiel élec-

trostatique associé aux atomes à l’intérieur du spécimen (calculé à partir de l’équa-
tion relativiste de Hartree-Fock pour les atomes isolés206,207). La fonction de pro-
pagation p(x, y, z) et sa transformée de Fourier s’écrivent :

P (k,∆z) = exp(−iπλk2
∆z) (II.12)

p(x, y,∆z) = TF−1[P (k,∆z)] =
1

iλ∆z
exp[

iπ

λ∆z
(x2 + y2)] (II.13)

Si chaque tranche de l’échantillon est notée avec un indice n tel que z = n∆z,
alors l’équation en "multislices devient :

ψn+1(x, y) = pn(x, y,∆zn) ∗ [tn(x, y)ψn(x, y)] + O(∆z2) (II.14)

La forme de l’équation II.14 requiert un calcul très long, cependant cette forme
est bien adaptée pour l’utilisation de la transformée de Fourier rapide (FFT), qui



74 Procédures expérimentales

est un algorithme numérique très efficace permettant de considérablement réduire
le temps de calcul. En utilisant la FFT, l’équation II.14 devient :

ψn+1(x, y) = FFT−1Pn(kx, ky,∆zn)FFT [tn(x, y)ψn(x, y)] + O(∆z2) (II.15)

La méthode "multislice" se réduit donc à une succession d’opérations de trans-
mission et de propagation avec une transformée de Fourier rapide entre chaque
tranche, qui est résumée dans la figure II.22.

FIGURE II.22 – Principe du calcul "multislices" : La méthode "multislices" trans-
met successivement l’onde à travers chaque tranche et la propage ensuite à la
tranche suivante. L’onde incidente est une onde plane.

Il existe plusieurs programmes pour la simulation du contraste HRTEM qui uti-
lise la méthode de calcul "multislices". L’un des plus puissant et qui intègre dans
son calcul plusieurs paramètres est JEMS (Java electron microscopy software) dé-
veloppé par Stadelmann208. Afin d’utiliser ce programme il est nécessaire d’intro-
duire, un fichier qui contient tous les paramètres de la structure atomique pour
laquelle nous voulons simuler des images HRTEM, ainsi que plusieurs paramètres
utilisés durant l’imagerie expérimentale.

Procédure d’analyse HRTEM :

La construction de structures modèles est une étape cruciale pour la simulation
du contraste HRTEM. Dans cette étude, les structures atomiques modèles ont été
calculées en appliquant les équations de l’élasticité isotrope27 à un cristal parfait.
Ensuite ces structures ont été relaxées à l’aide d’un calcul atomistique réalisé par
dynamique moléculaire à l’aide des potentiels semi-empiriques SWm (Modified

Stillinger Weber) optimisés209.
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L’épaisseur de ces structures a été déterminée en estimant l’épaisseur pour
chaque échantillon expérimental étudié. Ceci a été effectué en comparant une
série focale (série d’images prises avec des pas de défocalisations déterminés) ex-
périmentale avec une serie simulée pour différentes épaisseurs(cf. Fig.II.23)

FIGURE II.23 – Simulation JEMS du contraste HRTEM pour du silicium
<110> : Ces figures d’interférences ont été calculées pour une tension d’accé-
lération de 200 kV avec un Cs = -10 µm , L’épaisseur croit de bas en haut de 5 nm
à 10 nm et la défocalisation croit de gauche vers la droite de -10 nm à 10 nm avec
un pas de 5 nm. La barre d’échelle est de 0,5 nm.

Une fois l’épaisseur de l’échantillon déterminée expérimentalement, les struc-
tures modèles calculées sont découpées en utilisant le logiciel ovito™210, afin
d’avoir la même épaisseur que l’échantillon. Le fichier généré est ensuite converti
en fichier .txt pour pouvoir l’utiliser sous JEMS. Enfin, les images simulées sont
confrontées aux images expérimentales afin d’identifier la structure atomique de
l’échantillon. La figure II.24 résume ces étapes.
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FIGURE II.24 – Procédure d’analyse des images HRTEM

4.4 Analyse de phase géométrique (GPA)

Comme nous l’avons évoqué précédemment, l’image HRTEM obtenue d’un échan-
tillon orienté en axe de zone est constituée d’un réseau de franges, ce réseau peut
être assimilé à une projection de la structure cristalline à 3 dimensions dans un
plan. Par conséquent, seules les déformations dans le plan perpendiculaire à l’axe
de zone sont visibles sur les images HRTEM.

Il existe principalement trois méthodes permettant l’analyse de déformations
à partir des images obtenues par HRTEM. Ces méthodes requièrent que les co-
lonnes atomiques ne soient pas (ou peu) courbées, et qu’il n’y ait pas d’inversion
du contraste HRTEM dans la zone analysée (liée à une variation d’épaisseur par
exemple).

La première méthode est le repérage des maxima ou "peak finding", qui re-
pose, comme son nom l’indique, sur l’identification de maxima locaux dans l’image
haute résolution211–214. Le champ de déformation est calculé à partir de l’image
dans l’espace direct. La deuxième méthode est l’analyse de diffractogramme215,
qui consiste à mesurer la distance interréticulaire dhkl à partir de la position du
maximum d’intensité dans la transformée de Fourier (TF) locale, puis de calculer
la déformation en considérant une zone de référence (non déformée). La défor-

mation locale des plans hkl est alors égale à εhkl =
dhkl − drefhkl

drefhkl

.

La troisième méthode est l’analyse de phase géométrique GPA (Geometrical

Phase Analysis), qui repose aussi sur des calculs dans l’espace de Fourier216,217,
mais contrairement à l’analyse de diffractogramme qui est une analyse locale de
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déformation, cette technique permet d’obtenir une cartographie de déformation
de toute l’image HRTEM, le calcul s’effectuant en utilisant deux ou plusieurs ré-
flexions dans l’espace de Fourier. L’un des avantages de la méthode GPA réside
dans le fait que les cartographies de déformation obtenues sont moins sensibles
aux aberrations que la méthode du "peak finding" car le calcul s’effectue dans l’es-
pace de Fourier. Dans ce qui suit, nous détaillerons la méthode GPA car c’est la
technique que nous avons utilisée pour l’analyse des déplacements et des défor-
mations.

Calcul de phases et déplacements :

À partir de la théorie des phases géométriques de Hÿtch et al.216 l’image HR-
TEM peut être décomposée en série de Fourier. L’intensité d’une image I(−→r ) peut
s’écrire sous la forme :

I(−→r ) =
�

g

Ig exp(2πi
−→g .−→r ) (II.16)

Lorsque nous considérons un réseau réel, la composante Ig pour chaque famille
de plan n’est pas parfaitement régulière d’une zone à une autre, elle peut donc être
décrite en fonction de la position dans l’espace direct −→r . L’expressionII.16 devient :

I(−→r ) =
�

g

Ag(
−→r ) exp[iϕg(

−→r )] exp(2πi−→g .−→r ) (II.17)

La distribution fréquentielle d’une image en HRTEM est obtenue en calculant
la transformée de Fourier (TF) : l’image obtenue après calcul de la transformée
de Fourier représente la distribution des Ig . Le spectre obtenu est très proche du
diffractogramme observée dans le plan focal de la lentille, décrit lui aussi par une
transformée de Fourier de la structure cristalline selon la théorie de la diffrac-
tion de Fraunhofer. Différentes opérations peuvent être effectuées sur le spectre
obtenu, permettant d’extraire diverses informations. Par exemple, en utilisant un
masque fréquentiel, il est possible d’isoler une famille de plans hkl en centrant
un masque sur le vecteur de fréquence spatial −→g hkl dans la TF de l’image puis
en appliquant la transformée de Fourier inverse (TF−1). L’image filtrée résultante
ne contient que la distribution d’intensité de la famille de plans diffractants hkl.
En effet, Le masque fréquentiel agit comme un filtre passe-bas dans l’espace réci-

proque et limite ainsi la résolution spatiale du traitement à
1

Rm

, Rm étant le rayon

du masque utilisé. Ce dernier définit la résolution spatiale dans l’espace direct.

La distribution d’intensité de la famille de plans hkl diffractants isolée peut être
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exprimée comme suit :

Bg(
−→r ) = Ig(

−→r ) exp(2πi−→g .−→r ) + I−g(
−→r ) exp(−2πi−→g .−→r ) (II.18)

Sachant que Ig(
−→r ) = I−g(

−→r ) (symétrie hermitienne), l’expression II.18 devient :

Bg(
−→r ) = Ag(

−→r ) exp(iϕg(
−→r )) exp(2πi−→g .−→r ) + Ag(

−→r ) exp(−iϕg(
−→r ))

exp(−2πi−→g .−→r )
(II.19)

Ainsi :

Bg(
−→r ) = 2Ag(

−→r ) cos(2π−→g .−→r + ϕg(
−→r )) (II.20)

Cette équation (II.20) décrit l’intensité des plans diffractant considérés, la com-
posante Ag représente l’amplitude des franges dans la TF−1 et ϕg leur positions.

En considérant un déplacement −→u des plans atomiques (hkl) dans le réseau
cristallin parfait, la position des rangées atomiques est telle que −→r −→ −→r − −→u .
Dans ce cas Bg(

−→r ) est égale à :

Bg(
−→r ) = 2Ag(

−→r ) cos(2π−→g .(−→r −−→u ))

Bg(
−→r ) = 2Ag(

−→r ) cos(2π−→g .−→r − 2π−→g .−→u ) (II.21)

De l’expression II.21, la relation entre le déphasage ϕg(
−→r ), appelée phase géo-

métrique et le déplacement −→u est :

ϕg(
−→r ) = −2π−→g .−→u (−→r ) (II.22)

Ainsi, la cartographie de déplacement −→u , qui permet d’exprimer tout type de
déplacement, peut être obtenue en combinant deux fréquences spatiales −→g et en
définissant une zone de référence dans l’image de phase géométrique216 :

−→u (−→r ) = − 1

2π
[ϕg1(

−→r )−→a 1 + ϕg2(
−→r )−→a 2] (II.23)

avec −→a 1 et −→a 2 vecteurs de base du réseau direct tels que −→a i.
−→g i = δig (δig symbole

de Kronecker).

Calcul de déformations :
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L’analyse GPA permet de déterminer la déformation en calculant les compo-
santes du tenseur des déformations εij qui s’expriment à partir de la dérivée des
déplacements :

εij =
1

2

�

∂ui

∂xj

+
∂uj

∂xi

�

wij =
1

2

�

∂ui

∂xj

− ∂uj

∂xi

�

Dij =
1

2

�

∂ui

∂xi

+
∂uj

∂xj

�

(II.24)

où εij représente la déformation axiale si i = j et le cisaillement si i �= j, wij

représente les rotations dans le plan, et Dij représente la dilatation de la maille.
Les déformations sont calculées avec une précision qui dépend essentiellement

de la précision sur la mesure des déplacements locaux, la précision sur les dépla-
cements est de l’ordre du picomètre218 ce qui laisse espérer une précision sur la
déformation pouvant atteindre 0,2%.





Chapitre III

Résultats

Ce chapitre a pour objectif de présenter l’analyse des résultats expérimentaux que

nous avons obtenus durant cette étude. Dans une première partie, la caractérisation

des nanopiliers de silicium préparés par la technique de gravure plasma est présentée.

Dans une deuxième partie le comportement mécanique ainsi que la morphologie des

nanopiliers déformés en compression sont détaillés. La dernière partie est consacrée

à l’étude post mortem des nanopiliers en utilisant différentes techniques de microsco-

pie (TEM, HRTEM) pour la caractérisation des défauts étendus produits lors de la

compression des nanopiliers. La nature de ces défauts ainsi que leurs nucléation et

interactions sont analysées.

1 Caractérisation microstructurale des nanopiliers non-

déformés

1.1 Morphologie des nanopiliers non déformés

La forme géométrique et l’aspect des surfaces des nanopiliers peut impacter leur
comportement mécanique. Afin de les examiner et de vérifier leurs dimensions et
leur qualité cristalline avant les tests de compression, les nanopiliers préparés par
le procédé de gravure plasma ont été caractérisés en microscopie électronique à
balayage et en transmission. Les nanopiliers de la première série d’échantillons
présentent une forme de cone tronqué, et sont caractérisés par la présence d’un
sillon de gravure à la base des nanopiliers (over etching cf. Fig III.1.a) respon-
sable d’une faible adhésion des nanopiliers sur le substrat. Un ajustement des pa-
ramètres de gravure a été nécessaire afin d’obtenir une forme quasi-cylindrique.
La figure III.1.b montre un exemple de nanopilier obtenu après optimisation du
procédé de gravure plasma.
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a. b.

FIGURE III.1 – Géométrie des nanopiliers de 100 nm : a) Avant optimisation des
paramètres de gravure, les nanopiliers présentent une forme conique. Un sillon de
gravure (over etching) est visible à la base des nanopiliers. b) Après optimisation,
les nanopiliers présentent une forme quasi-cylindrique.

Il convient de noter que pour les deux séries d’échantillons préparés sur les
wafers de silicium massif orientés <110> et <111>, l’aspect de l’état de surface
est moins uniforme que pour la série d’échantillons CMars ou pour les échantillons
de l’orientation cristallographique <100> (cf. Fig. III.2.b). Cela est probablement
dû à une moins grande pureté des produits chimiques utilisés comme agents révé-
lateur pour enlever le masque.

a. b.

FIGURE III.2 – État de surface des nanopiliers de 100 nm préparés par gravure
plasma : a) Image SEM haute résolution d’un nanopilier d’axe <111> présentant
des aspérités sur les surfaces latérales. b) Image SEM haute résolution d’un nano-
pilier d’axe <100>. Un aspect uniforme des surfaces latérales est observé.

1.2 microstructure des nanopiliers non déformés

Des observations TEM d’un nanopilier non-déformé témoin ont été effectuées pour
chaque série d’échantillons préparée par gravure plasma afin de s’assurer de l’état
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de leurs structures cristallines. La figure III.3 montre un exemple du contraste
observé en TEM d’un nanopilier de la série CMars. L’image a été réalisée en champ
clair où nous pouvons distinguer le nanopilier au milieu, la couche de SiO2 du
wafer SOI en dessous, la couche résiduelle du silicium à la base du nanopilier,
puis les deux couches de platine déposées sous flux électronique et ionique lors
de la préparation de la lame par usinage FIB. De part et d’autre du nanopilier,
deux trous sont visibles. Ces derniers se sont formés lors du dépôt de la couche
de platine à cause de l’ombrage de ces zones par le pilier. On note que dans le cas
des nanopiliers préparés sur des wafers de silicium massif, la couche de SiO2 et la
couche résiduelle sont remplacées par le substrat de silicium.

FIGURE III.3 – Coupe transversale du nanopilier préparée par FIB : a) Image
TEM en champ clair d’un nanopilier non déformé de la série CMars. b) Représen-
tation schématique des différentes couches observées.

Le contraste observé en champ clair et champ sombre lors des analyses TEM
des nanopiliers non déformés, permet de mettre en évidence l’absence de tout
défaut étendu dans les nanopiliers. La figure III.4 présente un exemple d’images
TEM réalisées sur un pilier de la série CMars où un contraste uniforme est observé
le long du nanopilier. On note aussi des variations de contraste localisées dans la
couche résiduelle de part et d’autre du nanopilier dans l’image en champ sombre
(cf. FigIII.4.b). Ces variations sont dues à des déformations élastiques locales.
Conjointement aux images TEM conventionnelles, des observations en imagerie
haute résolution (HRTEM) ont été réalisées. Celles-ci révèlent l’absence d’amor-
phisation des surfaces latérales du nanopilier lors de la préparation des nanopi-
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liers par le procédé de gravure plasma. Néanmoins, une couche d’oxyde natif dont
l’épaisseur est environ 3,5 nm est observée.

FIGURE III.4 – Analyses TEM d’un nanopilier non déformé de la série CMars :
a) Image TEM en champ clair présentant un contraste uniforme le long du nano-
pilier. L’observation à haute résolution d’une zone du nanopilier permet de distin-
guer la structure atomique du silicium projetée suivant une direction cristallogra-
phique <110>. b) Image TEM en champ sombre du nanopilier. Les variations de
contraste localisées dans la couche résiduelle (flèches blanches) témoignent de la
présence d’une légère déformation élastique locale. (c) et (e) Images à plus fort
grandissement des deux zones encadrées en rouge dans (a). Les profils d’intensité
(d) et (f) réalisés à l’extrémité du nanopilier (c) et à la surface de la couche rési-
duelle (e), permettent de mettre en évidence la présence d’une fine couche d’oxyde
de silicium natif située sous le dépôt de platine électronique et dont l’épaisseur est
estimée à environ 3,5 nm.
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2 Morphologie et comportement mécanique des na-

nopiliers déformés

2.1 Axe de compression <110>

Comme évoqué précédemment, la majeure partie de notre étude a été consa-
crée aux nanopiliers ayant un axe parallèle à une orientation cristallographique
<110>. Les tests de compression ont été réalisés sur les nanopiliers de la série
C-Mars préparés sur le wafer SOI (cf. section 1.1 ) ainsi que sur les nanopiliers de
la série 3 préparés sur un wafer de silicium massif (cf. Fig. III.5).

FIGURE III.5 – Nombre de tests de compression réalisés sur les nanopiliers
d’axe <110> : Les nanopiliers de la série C-Mars4 ont été déformés à de faibles
taux de déformation (<6 %) tandis que les nanopiliers de la série C-Mars6 et de la
série 3 ont été plus fortement déformés (>6 %).

Les nanopiliers de la série C-Mars4 ont été compressés à des taux de défor-
mation inférieurs à 6 %. À ces taux, les observations en microscopie électronique
à balayage (SEM) ne permettent pas de déceler les événements caractéristiques
d’une déformation plastique. Cependant, sur la courbe de déformation de ces pi-
liers (cf. Fig. III.6 ), une chute de contrainte brutale est observée juste après le
domaine de chargement élastique initial. L’amplitude de cette chute de contrainte
varie fortement d’un échantillon à un autre, s’échelonnant de moins de 1 GPa à
8 GPa. Cette brusque diminution de contrainte est la signature de l’initiation de
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la déformation plastique par nucléation de défauts étendus. À la suite de cette
chute de contrainte, un deuxième chargement élastique prend place jusqu’à at-
teindre une valeur critique permettant le mouvement des défauts nucléés. Enfin,
la suite de l’essai consiste en un faible domaine de déformation plastique puis un
déchargement parfaitement élastique.

FIGURE III.6 – Courbe de déformation d’un nanopiliers de la série C-Mars4 :
Les nanopiliers de la série C-Mars4 ont été déformés à de faibles taux de défor-
mation (<6 %). Sur cette courbe, une chute de contrainte de 3,5 GPa est observée
juste après le domaine de chargement élastique (σc = 9,8 GPa).
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a.

b. c. d.

e. f. g.

FIGURE III.7 – Nanopiliers fortement déformés : différents comportements sont
observés. La majorité des nanopiliers déformés présente un comportement parfai-
tement ductile (54%), tandis qu’une minorité présente un comportement fragile
avec la présence de fissures conduisant à une rupture partielle (33%) ou totale
(13%) du nanopilier. Chaque cas de figure est illustré par une image MEB avec
une vue de coté (b-d) et une vue de coupe parallèle à l’axe du nanopilier (e-g).
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Dans le cas des nanopiliers fortement déformés, différents cas de figures se
présentent (cf. Fig.III.7). La majorité des nanopiliers déformés présente un com-
portement parfaitement ductile qui se traduit, d’une part par l’observation de fort
cisaillement à la tête des nanopiliers déformés sur les images réalisées en MEB (cf.

Fig.III.7. b et .e), et d’autre part par la présence d’une chute de contrainte visible
sur les courbes de déformation, suivie d’un stade de déformation plastique (cf.

Fig.III.9.a). La déformation plastique dans ce cas peut atteindre 20%. Le second
cas est minoritaire et se caractérise, à la fois par la présence d’une déformation
plastique localisée à la tête des nanopiliers, ainsi que par la présence de fissuration
généralement située en bas du nanopilier, qui conduit à la rupture soit partielle (cf.

Fig.III.7.c, Fig.III.7.f et Fig.III.8) soit totale du nanopilier (cf. Fig.III.7.d et g). Dans
ce cas de figure, la courbe de déformation s’arrête brusquement dès que la fissure
traverse le pilier (cf. Fig.III.9.b).

FIGURE III.8 – Nanopiliers d’axe <110> fortement déformés présentant des
fissures : Images MEB de nanopiliers inclinés par rapport à leur axe initiale pré-
sentant une rupture partielle produite par la propagation de fissures à leur base.
(a-c) vue latérale et (d-f) vue de coupe parallèle à l’axe du nanopilier. échelle
100 nm.
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a. b.

FIGURE III.9 – Courbes de déformation de nanopiliers fortement déformés : a)
Comportement parfaitement plastique exhibant plusieurs chutes de contrainte sui-
vies d’un domaine où alternent rechargement élastique et déformation plastique.
Le déchargement élastique à la fin de l’essai de compression est parfaitement li-
néaire et parallèle au chargement élastique initial. b) Comportement plastique
avec rupture du nanopilier avant la fin de l’essai de compression.

FIGURE III.10 – Courbe de déformation d’un nanopilier présentant un pop-

out à la décharge : Sur cette courbe, un comportement ductile du nanopilier au
début du test de compression est constaté. En effet, un fort cisaillement de la tête
du nanopilier est observé sur l’image MEB associée à la courbe de déformation.
Par contre, une anomalie est observée à la décharge (Pop-out). Ceci peut être lié à
un début de fissuration à la base du nanopilier.
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Dans certains cas, un évènement (pop-out) caractérisé par un saut visible sur la
courbe de déformation, intervient lors du déchargement élastique (cf. Fig.III.10).
Ce type d’évènement est généralement associé à une transformation de phases
ayant lieu lors de la décharge de l’échantillon219. Cependant, les images MEB des
nanopiliers présentant ce type de comportement, montrent une légère inclinaison
des nanopiliers par rapport à leur axe ainsi que la présence d’un début de fissu-
ration à la base de ces derniers et les analyses post mortem ne révèlent pas la
présence d’une autre phase que la phase cubique diamant. Cela indique donc que
le pop-out observé est associé à la fissuration de l’échantillon.

FIGURE III.11 – Faciès de déformation majoritaire : La trace du cisaillement
observée sur la face supérieure du nanopilier est parallèle à une direction �110�
suggérant l’activation des deux systèmes de glissement {111} symétriques par rap-
port à l’axe de compresion.

L’observation post mortem par SEM de nanopiliers déformés permet de distin-
guer la présence de plusieurs faciès caractéristiques :

• Dans la majorité des cas, l’extrémité des nanopiliers présente une ou deux
parties cisaillées selon des plans inclinés dont la trace sur la face supérieure
des nanopiliers est parallèle à une direction <110> (cf. Fig.III.11). Le ci-
saillement observé est compatible avec l’activation de systèmes de glissement
dans les plans {111} classiques.

• De façon minoritaire, certains nanopiliers déformés présentent une trace
de cisaillement sur la face supérieure des nanopiliers parallèle à une direc-
tion <100> (cf. Fig.III.12.a) ou présentent un faciès en forme de trèfle (cf.
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Fig.III.12.b). Notons que ce dernier faciès n’est observé qu’aux taux de dé-
formation supérieurs à 10%. Compte tenu de l’orientation cristallographique
des nanopiliers, ceci suggère que la déformation ne s’effectue pas exclusive-
ment par cisaillement dans des plans {111} car seuls deux plans {111} sy-
métriques par rapport à un plan vertical (i.e. en zone autour d’une direction
<110> perpendiculaire à l’axe des nanopiliers) ont un facteur de Schmid
non nul.

a. b.

FIGURE III.12 – Faciès de déformation minoritaire : a) La trace du cisaillement
observée sur la face supérieure du nanopilier est parallèle à une direction �100�
suggérant l’activation des de systèmes de glissement {100}. b) Faciès en forme de
trèfle. Seule la trace (a) observée sur la face supérieure du nanopilier est compa-
tible avec un glissement dans les plans classiques {111}. L’analyse stéreographique
réalisée sur ce type de faciès (cf. III.13) suggère l’activation d’autres plans de glis-
sement, les traces (b) et (c) étant parallèles à �112� et �113� respectivement.

L’analyse stéréographique réalisée sur l’un des nanopiliers présentant un faciès
en forme de trèfle (cf. Fig.III.13) suggère l’activation de différents systèmes de
glissement :

• d’une part dans un plan de type {111} compte tenu qu’une seule trace obser-
vée sur la face supérieure du nanopilier est parallèle à une direction cristal-
lographique <110> ;

• d’autre part, dans des plans de type {113}.
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θ = 0◦ θ = 30◦ θ = 60◦

θ = 90◦ θ = 120◦ θ = 150◦

θ = 180◦ θ = 210◦ θ = 240◦

θ = 270◦ θ = 300◦ θ = 330◦

FIGURE III.13 – Analyse stéréographique du nanopiliers ayant un faciès de
type « trèfle » : Les images ont été obtenues pour différents angles θ de rotation
du nanopilier autour de son axe, avec un pas de 30°. L’inclinaison φ du nanopilier
par rapport au faisceau d’électrons est de 40°. Cette analyse a permis de déterminer
les directions cristallographiques des traces de cisaillement observées sur la face
supérieure du nanopilier (cf. III.12.b).
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2.2 Axes de compression <100> et <111>

Cette deuxième partie de l’analyse permet d’examiner l’impact de l’orientation cris-
tallographique de l’axe de sollicitation sur le comportement mécanique des nano-
piliers. En effet, de nombreux nanopiliers des séries 2 et 3 ayant des axes parallèles
respectivement à <100> et <111> ont été déformés dans les mêmes conditions
de sollicitation que les nanopiliers d’axe <110>.

L’analyse des courbes de déformation des nanopiliers d’axe <111> conjointe-
ment à l’analyse en microscopie électronique à balayage (SEM) permet de souli-
gner un comportement similaire à celui des nanopiliers d’axe <110>. En effet, les
courbes de déformation de ces derniers (cf. Fig.III.14) sont similaires aux courbes
présentées précédemment, pour lesquelles une chute de contrainte est systémati-
quement observée juste après le domaine de chargement élastique. En revanche,
dans le cas des nanopiliers d’axe <100> le domaine de déformation plastique
succède au chargement élastique sans chute de contrainte (cf. Fig.III.15). Pour
l’ensemble des échantillons déformés de la série 2, aucune chute de contrainte n’a
été décelée après le chargement élastique initial.

a. b.

FIGURE III.14 – Compression de nanopiliers d’axe <111> : a) Courbe de dé-
formation d’un nanopilier montrant un comportement parfaitement ductile, avec
présence d’une chute de contrainte d’environ 6,7 GPa associée au premier stade
de la déformation plastique. Celui-ci est suivi d’un second chargement élastique
et d’un second domaine de déformation plastique. Ce nanopilier a été déformé
jusqu’à 12,5%. L’image MEB associée à la courbe montre une vue de côté du na-
nopilier où une forte déformation plastique est localisée à la tête du nanopilier.
b) Image MEB du nanopilier vu de dessus. Les traces de cisaillement visibles ici
suggèrent l’activation de trois systèmes de glissement {111} équivalents.
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La déformation des nanopiliers d’axe <111> et <100> est généralement lo-
calisée dans la partie supérieure des nanopiliers. Dans le cas des nanopiliers d’axe
<111>, les trois plans équivalents {111}, dont le facteur de Schmid vaut 0,272,
sont systématiquement activés (cf. Fig.III.14.b). Dans le cas des nanopiliers d’axe
<100>, pour lesquels quatre plans équivalents {111} d’un facteur de Schmid de
0,408 sont susceptibles d’être activés, les traces de cisaillement sont difficilement
décelables. En effet, sur l’exemple d’image MEB de ces nanopilier présenté dans la
figure III.15.b du nanopilier déformé vue de haut, aucune trace n’est observée. En
revanche, la forme de la section du nanopilier initialement circulaire, est à présent
elliptique.

a. b.

FIGURE III.15 – Compression de nanopiliers d’axe <100> : a) Courbe de dé-
formation d’un nanopilier montrant un comportement parfaitement ductile : le
domaine de déformation plastique débute juste après le chargement élastique.
L’image MEB associée à la courbe montre une vue de côté du nanopilier à la fin
du test de compression. b) Image MEB du nanopilier vu de dessus. Aucune trace
de cisaillement n’est décelée à la surface supérieure du nanopilier. En revanche, la
section du nanopilier n’est plus circulaire mais elliptique.

Le dernier point à souligner concerne la valeur du module de Young et de la
limite d’élasticité mesurées dans le cas des différentes orientations testées. Nous
remarquons que la valeur du module de Young varie en fonction de l’orientation
de l’axe de déformation témoignant de l’anisotropie du silicium. En revanche, les
valeurs obtenues, dans le cadre de cette étude, sont plus faibles que les valeurs
mesurées dans le cas du silicium massif (cf. Fig. III.16).

De même la valeur de la limite d’élasticité mesurée diffère selon l’orientation de
l’axe de sollicitation (cf. Fig. III.17). La valeur la plus importante est obtenue pour
les nanopiliers ayant un axe parallèle à une direction cristallographique <100>
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(jusqu’à 8 %). Tandis que la valeur la moins importante est obtenue pour les nano-
piliers ayant un axe parallèle à une direction cristallographique <110> (inférieure
à 6,3 %).

FIGURE III.16 – Modules de Young mesurés pour les nanopiliers d’axe de com-
pression <110>, <111> et <100>.

FIGURE III.17 – Limites d’élasticité mesurées pour les nanopiliers d’axe de
compression <110>, <111> et <100>.
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3 Analyses par microscopie électronique en trans-

mission

3.1 Axe de compression <110>

3.1.1 Observations TEM des nanopiliers faiblement déformés

Les images réalisées en TEM conventionnel sur les nanopiliers faiblement déformés
permettent de confirmer que la déformation est essentiellement localisée dans la
partie supérieure du nanopilier. En effet, la trace d’un fort cisaillement est observée
en champ clair et en champ sombre à la tête du nanopilier (cf. figure III.18).

a. b.

FIGURE III.18 – Images TEM d’un nanopilier faiblement déformé : ces images
sont obtenues en champ clair (a) et en champ sombre (b). La déformation est
exclusivement localisée dans la partie haute du nanopilier, où un cisaillement im-
portant est observé.

Dans la majorité des cas, les deux familles de plans de glissement {111} équi-
valents sont activées simultanément (cf. Fig.III.19). Il est à noter que dans de très
rares cas, des défauts peuvent être nucléés à la base du nanopilier, à partir de
la surface latérale. Dans la figure III.20 est présenté un exemple de nanopilier
déformé plastiquement de 5,2% dans lequel des défauts étendus sont clairement
visibles (cf. image en champ sombre réalisée à la base du nanopilier).
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a. b.

FIGURE III.19 – Partie haute d’un nanopilier faiblement déformé : a) Image
TEM brute où la déformation est localisée. b) Représentation schématique de la
zone observée en TEM. L’activation de deux systèmes de glissement équivalents est
observée. Le cisaillement produit mène à la formation de marches sur les surfaces
latérales.

a. b.

FIGURE III.20 – Propagation de défauts en bas d’un nanopilier faiblement
déformé : images TEM en champ clair (a) du nanopilier et en champ sombre (b)
de sa partie inférieure. Dans de très rares cas, des défauts étendus ont été observés
à la base du nanopilier.
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3.1.2 Observations TEM des nanopiliers fortement déformés

Dans le cas des nanopiliers déformés avec un fort taux de déformation (>6%), des
cisaillements importants atteignants parfois une cinquantaine de nanomètres, sont
généralement observés dans la partie supérieure des nanopiliers (cf. Fig.III.21).

De plus, contrairement aux nanopiliers faiblement déformés, ces nanopiliers
présentent parfois une déformation significative dans leur partie centrale et à leur
base. Les traces observées révèlent alors une microstructure plus complexe, carac-
térisée par la propagation de défauts dans différents systèmes cristallographiques.
La figure III.22 donne un exemple d’un tel nanopilier, déformé plastiquement de
13%.

a. b.

FIGURE III.21 – Nanopilier fortement déformé : a) Image TEM brute du nano-
pilier. b) Représentation schématique de la zone observée en TEM. Un très fort
cisaillement est observé dans différents plans de glissement.
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a. b.

FIGURE III.22 – Partie inférieure d’un nanopilier fortement déformé : a) Image
TEM en champ clair. b) Représentation schématique de la zone observée en TEM.
L’activation de différents systèmes est visible. La propagation de défauts étendus
dans les plans de glissement de type {111} conduit à la formation de marches à la
surface latérale du nanopilier.

3.1.3 Analyses HRTEM des évènements de déformation plastique

L’analyse TEM réalisée à haute résolution des nanopiliers déformés a révélé une
grande diversité de défauts. Lors du premier stade de la déformation, une forte
densité de dislocations est nucléée. La propagation de ces dernières conduit à la
formation de marches nanométriques sur les surfaces latérales des nanopiliers. À
plus fort taux de déformation, une plus grande densité de défauts sont stockés
dans le volume. Dans la suite, nous présentons les résultats marquant cette grande
diversité en illustrant chaque cas par un exemple d’observation HRTEM.

A) Formation de marches nanométrique :

Dans la grande majorité des cas, la forme de la marche produite par la propa-
gation des dislocations correspond à l’exemple présenté dans la figure III.23. Dans
cet exemple, le cisaillement est produit dans un plan classique {111}. L’absence de
défaut d’empilement dans le sillage des dislocations conduisant à la formation de
la marche, suggère la propagation de dislocations parfaites. Ici, la forme aigüe et
la hauteur de la marche (15,43 nm) sont compatibles avec la propagation de 47
dislocations parfaites dans le même plan de glissement.
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a. b.

FIGURE III.23 – Formation de marches en surface : Images HRTEM brute (a)
et filtrée (b) obtenues dans la partie supérieure d’un nanopilier. Une marche de
15,43 nm de hauteur est observée. Le cisaillement conduisant à la formation de
cette marche s’est effectué dans un plan de glissement de type {111}. Le cisaille-
ment observé correspond au passage de 47 dislocations parfaites dans le même
plan.

Un deuxième exemple de marche est présenté dans la figure III.24. Dans ce
cas, deux marches nanométriques sont observées sur le même côté de la surface
latérale. La première marche de 13,83 nm ressemble à la marche présentée dans
la figure précédente où le glissement des dislocations parfaites à eu lieu dans un
même plan atomique {111}. La seconde marche, ayant une hauteur moins impor-
tante (3,31 nm), présente une forme différente. La structure atomique correspon-
dante (cf. Fig. III.24.c ) suggère la propagation de 20 dislocations parfaites ayant
eu lieu dans des plans {111} adjacents. Dans les plans {111} numérotés 2 à 11,
une seule dislocation parfaite s’est propagée. En revanche, dans le plan numéroté
12, environ 10 dislocations parfaites ont glissé dans ce même plan conduisant à la
forme aigüe observée à l’extrémité de la marche.
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a. b.

c.

FIGURE III.24 – Formation de marches en surface : Images HRTEM brute (a) et
filtrée (b) obtenues dans la partie supérieure d’un nanopilier. c) Représentation de
la structure atomique correspondante observée en HRTEM. Dans ce cas de figure,
deux marches se sont formées. La première marche de 13,83 nm de hauteur est
obtenue par un cisaillement dans un seul plan de type {111}. Le cisaillement ob-
servé correspond au passage d’environ 42 dislocations parfaites dans ce plan (1).
La forme de la seconde marche correspond au passage de dislocations parfaites
dans plusieurs plans {111} voisins. Le nombre de dislocations nécessaires pour
former cette marche est de 20 dislocations, dont 10 ayant glissé dans le seul plan
numéroté (12).
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B) Dislocations dissociées :

Dans certain cas, les dislocations conduisant à la formation des marches nano-
métriques présentées dans le paragraphe précédant sont stockées dans le volume
du matériau. L’analyse des images HRTEM dans les zones où le cisaillement a eu
lieu, a permis de révéler la présence de dislocations dissociées.

FIGURE III.25 – Dislocation dissociée : Images HRTEM brute (a) et filtrée (b).
La zone observée corresond à une zone cisaillée parallèlement à un plan {111}
conduisant à la formation d’une marche nanométrique sur la surface latérale du
nanopilier. Une dislocation parfaite dissociée est observée dans la zone encadrée
(b). L’analyse de cette dislocation est présentée dans la figure III.26. Le nanopilier
à été déformé plastiquement de 6,5%.
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La figure III.25 présente un exemple d’image HRTEM d’une dislocation disso-
ciée observée dans la partie supérieure du nanopilier déformé. La zone contenant
la dislocation est encadrée dans l’image HRTEM filtrée (cf. Fig. III.25.c). L’analyse
de cette zone est présentée dans la figure III.26. En utilisant l’analyse GPA, nous
avons comparé les cartographies de déformation extraites des images expérimen-
tales, avec des cartographies extraites d’images HRTEM simulées obtenues à partir
de structures atomiques calculées contenant différents types de dislocations.

FIGURE III.26 – Analyse GPA d’une dislocation dissociée : À gauche, l’image
HRTEM de la dislocation avec les cartographies GPA correspondantes. À droite, la
structure atomique calculée élastiquement et relaxée avec les calculs atomistiques
réalisés par dynamique moléculaire. Les cartographies GPA obtenues pour cette
structure ont été calculées à partir de l’image HRTEM simulée avec JEMS. L’ex-
cellent accord entre les cartographies GPA expérimentales et simulées montre que
la dislocation observée est dissociée en deux dislocations partielles 30° et 90° avec
une distance de dissociation de 8 nm.

L’excellent accord entre les cartographies expérimentale et calculée des com-
posantes εxx, εyy et εxy du tenseur de déformation, permet d’identifier sans am-
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biguïté la position des dislocations partielles 30° et 90°. Le défaut d’empilement
séparant ces deux dislocations partielles est mis en évidence dans les cartogra-
phies de déformation par la présence d’un artefact, qui apparaît comme une ligne
de déformation étalée entre les deux cœurs de dislocations partielles. Toutefois, la
forme de cet artefact dépend du choix du masque utilisé lors de l’analyse GPA ainsi
que de la défocalisation utilisée pour l’acquisition des images HRTEM. En exami-
nant la distance de dissociation des dislocations dissociées, nous remarquons que
cette distance dépend fortement de la microstructure avoisinante. Dans le cas de
l’exemple présenté dans la figure III.26 de la dislocation dissociée, la distance de
dissociation mesurée atteint 8 nm.

Il est à noter qu’en considérant la direction de propagation de cette dislocation
dissociée (dislocation partielle de tête 30°), nous remarquons que la nucléation a
eu lieu à partir de la surface supérieure, en contact avec le poinçon du dispositif
de compression.

Le dernier point à souligner concerne le type de plan de glissement (glide-set

ou shuffle-set) des dislocations dissociées. Les deux configurations ont été simulées
avec JEMS à partir des structures atomiques calculées contenant une dislocation
dissociée soit dans le glide set, soit dans le shuffle set. Les cartographies GPA cor-
respondantes ne permettent pas de déceler une différence entre les deux configu-
rations, c’est pourquoi seul le résultat correspondant à l’une des configurations est
présenté dans la figure III.26, en l’occurrence la configuration glide-set.

C) Empilement de dislocations dissociées :

Dans le cas des nanopiliers fortement déformés, des traces de cisaillement ont
également été observées dans la partie centrale des nanopiliers. Les traces obser-
vées en HRTEM présentent un contraste oscillant (cf. Fig III.27 et Fig III.29). La
caractérisation des défauts étendus donnant lieu à ces traces est très compliquée
compte tenu de la forte déformation des lames TEM dans la zone d’intérêt. Néan-
moins, des défauts isolés ont été observés à l’extrémité de certaines traces (cf. Fig.
III.27).

La figure III.28 présente la caractérisation des défauts (1) et (2) visibles à l’ex-
trémité des traces de cisaillement présentés dans la figure III.27. Un circuit de
Burgers a été réalisé autour de chaque défaut, puis ces derniers ont été repor-
tés dans le cristal parfait. Le défaut de fermeture obtenu dans les deux cas est
contenu dans un plan {111} et sa valeur est égal à deux fois la valeur du vec-
teur de Burgers d’une dislocation parfaite. Cette observation suggère la présence
d’une paire de dislocations de même vecteur de Burgers très proches, et glissant
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dans des plans voisins. L’analyse détaillée des défauts constituant la trace présen-
tée dans la figure III.29 révèle en fait la présence de deux dislocations dissociées
dans des plans {111} adjacents. La possible structure atomique de ces dernières
est présentée dans la figure III.30.

FIGURE III.27 – Défauts isolés à l’extrémité des traces de cisaillement : Image
HRTEM brute obtenue dans la partie centrale d’un nanopilier déformé (�pl = 13%).
Des traces de cisaillements contenues dans deux plans de glissement de type {111}
ont été observées. À l’extrémité de ces traces, des défauts étendus isolés sont vi-
sibles. L’analyse de ces défauts est présentée dans la figure III.28.
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FIGURE III.28 – Défauts isolés à l’extrémité des traces de cisaillement : Circuits
de Burgers réalisés autour des défauts observés dans la figure III.27, à l’extrémité
des traces (1) et (2). Après report des circuits de Burgers dans un cristal parfait,
le défaut de fermeture indique dans les deux cas une valeur de vecteur de Burgers
égale au double du vecteur de Burgers d’une dislocation parfaite contenue dans
un plan {111}. Ces images sont filtrées avec un filtre radial et présentées avec
une échelle de couleurs afin de faciliter la distinction des pics d’intensité pour la
construction des circuits de Burgers.
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FIGURE III.29 – Formation de marche nanométrique et trace de cisaillement :
a) Image HRTEM brute d’une zone localisée dans la partie centrale du nanopilier.
La trace de cisaillement aboutit sur une marche nanométrique d’environ 3,74 nm.
b) Représentation schématique de la zone observée. c) Circuit de Burgers réalisé
dans la partie encadrée en vert dans (a).
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FIGURE III.30 – Structure atomique d’une zone cisaillée : Structure atomique
correspondante à la zone analysée en III.29.c. L’observation de cette trace produite
dans les plans de cisaillements suggère la propagation de dislocations parfaites ou
dissociées dans des plans {111} adjacents.

D) Dislocations partielles et formation de nanomacle :

Dans certains cas minoritaires, quelques dislocations partielles ont également
été observées. L’identification du passage de dislocations partielles est plus aisé
que dans le cas de dislocations parfaites, car elles laissent dans leur sillage un dé-
faut d’empilement qui peut être facilement identifié. Dans la figure III.31 est pré-
senté un exemple de dislocation partielle isolée. Le défaut d’empilement produit
lors du passage d’une dislocation partielle de caractère 30° est clairement visible
sur l’image HRTEM (cf. Fig. III.31.a). Il est à noter que sur cette image, la forme
de la marche observée permet de déduire que d’autres dislocations parfaites ou
dissociées ont glissé dans des plans adjacents, numérotés de 2 à 10 sur la structure
atomique correspondante (cf. III.31.c).
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FIGURE III.31 – Propagation de dislocations partielles de Shockley : a) Image
HRTEM brute dans laquelle un défaut d’empilement est visible. b) Représentation
schématique de la zone observée en (a). c) Structure atomique correspondant à
la zone encadrée en (a), où une dislocation partielle de Shockley de caractère 30°
est présente. Le défaut d’empilement produit par le passage de cette dislocation
dans le plan (111̄) numéroté (1) atteint la surface latérale du nanopilier. La forme
de la marche observée suggère que des dislocations parfaites ou dissociées se sont
propagées dans les plans (111̄) adjacents numérotés de (2) à (10).

Lorsque les dislocations partielles de tête se propagent dans des plans {111}

adjacents sans qu’elles soient suivies par les dislocations partielles de queue, une
macle commence à se former. L’épaisseur de la macle croît à mesure que le nombre
de dislocations partielles de tête augmente. Quelques observations HRTEM ont
révélé la présence de telles nanomacles. La figure III.32 présente une nanomacle
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observée dans la partie supérieure d’un nanopilier déformé avec un taux de 13%
pour lequel un très large cisaillement est constaté (≈ 55 nm). L’épaisseur de cette
nanomacle s’étale sur 9 plans atomiques {111}.

FIGURE III.32 – Propagation de dislocation partielles de Shockley et formation
de nanomacles : a) Image HRTEM brute de la partie supérieure d’un nanopilier
où un très fort cisaillement est observé. b) Image filtrée à partir de l’image brute
(a) en utilisant un masque pour sélectionner les réflexions 111̄ sur la FFT ; l’image
est obtenue en appliquant une FFT inverse à la FFT filtrée. c) Image HRTEM brute
de la zone encadrée en (a) où une nanomacle est observée. d) Structure corres-
pondant à la zone observée en (c) montrant une partie du cristal maclé avec les
joints de macle repérés par des traits rouges. La largeur de la nanomacle ne permet
pas d’expliquer la totalité du cisaillement observé dans (b).
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L’analyse de l’extrémité de cette nanomacle (cf. Fig. III.33) révèle la présence
de dislocations partielles de Shockley dans des plans {111} adjacents. La propaga-
tion de ces quelques dislocations partielles permet d’expliquer la formation de la
nanomacle observée mais ne peut rendre compte du cisaillement macroscopique
important du nanopilier dans cette zone (cf. Fig. III.32.a et .b). L’essentiel de la
déformation plastique est donc attribué à la propagation de dislocations parfaites
ou dissociées, la propagation de dislocations partielles isolées constituant ainsi un
mécanisme secondaire.

FIGURE III.33 – structure atomique d’une nanomacle : a) Image HRTEM fil-
trée de l’extrémité de la nanomacle observée sur la figure III.32.c. b) Agrandisse-
ment de la zone encadrée en (a). Certains doublets du silicium dans le même plan
{111} changent d’orientation témoignant de la présence de dislocations partielles
de Shockley (ici de caractère 30°). c) Structure atomique correspondante montrant
la présence des trois dislocations de Shockley dans des plans {111} adjacents.

E) Dislocations parfaites non dissociées et formation de joint de flexion :

La présence de dislocations parfaites non dissociées a été observée exclusive-
ment dans la partie supérieure des nanopiliers où l’essentiel du cisaillement a eu
lieu. Dans ces zones fortement déformées, la partie du cristal cisaillée présente gé-
néralement une légère rotation par rapport au reste du nanopilier. Cette rotation
est accommodée par la formation de sous-joints de flexion créés par des empi-
lements de dislocations parfaites. Leur propagation n’a pas eu lieu dans le plan
principal de cisaillement mais dans des systèmes de glissement secondaires qui
coupent le plan principal. Ces dislocations parfaites se sont ensuite immobilisées à
l’intersection avec le plan de cisaillement principal formant ainsi le joint de flexion.
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FIGURE III.34 – Rotation des parties fortement cisaillées : a) Image HRTEM
brute de la tête d’un nanopilier fortement déformé (ε ≈ 20%). Deux parties du
cristal ont été fortement cisaillées. b) Image filtrée à partir de l’image brute (a)
en utilisant un masque pour sélectionner les réflexions 111 sur la FFT ; l’image
est obtenue en appliquant une FFT inverse à la FFT filtrée. On remarque sur la
FFT que les plans {111} ont subi une rotation de 9° et de 17°. L’analyse des zones
encadrées est présentée dans la figure III.35.

Deux exemples sont illustrés dans la figure III.34 et la figure III.36. Dans le
premier exemple, deux forts cisaillements sont observés dans la partie supérieure
du nanopilier déformé à un taux > 20%. La FFT de l’image HRTEM révèle une
rotation des plans {111} de 9° et 17° respectivement. L’agrandissement des zones
encadrées (1) et (2) dans l’image filtrée III.34.b est présenté dans la figure III.35.

L’analyse des images filtrées révèle une rotation des plans {111} de part et
d’autre des plans de cisaillements. Cette rotation est produite par l’empilement de
dislocations parfaites dans le plan de cisaillement principal, formant un sous-joint
de flexion.
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FIGURE III.35 – Formation de joints de flexion : a) Agrandissement de la zone
(1) encadrée sur la figure III.34.b. Une rotation des plans (111) entre les deux
parties cisaillées est observée. Cette rotation est produite par l’empilement de dis-
locations parfaites dans le plan de cisaillement principal, formant un sous-joint de
flexion. b) Agrandissement de la zone (2) encadrée sur la figure III.34.b ; c) Re-
présentation schématique de la zone observée en (b). Une rotation des plans (111)
de 17° entre les deux parties du cristal cisaillé est mesurée.
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De même dans le deuxième exemple, deux cisaillement sont observés dans la
partie supérieure du nanopilier (cf. Fig III.36.a et .b). Dans le plan où le cisaille-
ment le plus important a eu lieu, un empilement de dislocations parfaites est bien
visible, comme en témoigne la présence de lobes de déformation dans la cartogra-
phie de déformation obtenue par GPA (cf. III.36.d). L’absence de dissociation est
attestée par l’absence de l’artefact caractéristique produit par un défaut d’empile-
ment tel illustré dans la figure III.26.

FIGURE III.36 – Formation de joint de flexion : a) Image HRTEM de la partie
supérieure d’un nanopilier. b) Représentation schématique de la zone observée en
(a). Une rotation des plans {111} de 22° entre les deux parties du cristal cisaillé
est constatée. c) Agrandissement de la zone encadrée en (a). d) Cartographie de
déformation des plans {111} soulignant la présence de dislocations parfaites.



3 Analyses par microscopie électronique en transmission 115

F) Activation simultanée de plans de glissement {111} sécants :

Dans certaines zones déformées, des défauts étendus se sont propagés dans des
plans de glissement {111} sécants (cf. Fig. III.37). L’activation simultanée de dif-
férents systèmes peut conduire à des interactions entre les défauts se propageant
dans différents plans sécants.

La figure III.38 présente un exemple pour lequel les deux plans de glissement
(111) et (111̄) sont activés. Trois dislocations peuvent être distinguées dans la zone
observée. Une première dislocation (d1) est située dans le plan de cisaillement
principal. Les deux autres dislocations (d2 et d3) sont localisées dans des plans
sécants au plan de glissement principal. Différentes structures atomiques conte-
nant différentes configurations de dislocations ont été calculées afin d’identifier
la nature des dislocations observées. La comparaison entre les cartographies GPA
obtenues pour les images expérimentales et simulés par JEMS à partir des diffé-
rentes structures, montre un parfait accord pour la structure 1 (cf. Fig. III.38.c).
Cette dernière contient une dislocation dissociée (d�

1 et d��

1 ) dans le plan cisaille-
ment principal (111) et deux dislocations parfaites dans les deux plans (111̄). La
présence de ces dislocations parfaites (d2 et d3) exactement positionnées dans le
plan de cisaillement principal pourrait correspondre au stade de formation d’un
joint de flexion décrit plus haut.

FIGURE III.37 – Activation des systèmes de glissement (111) et (111̄) simultané-
ment : Image HRTEM brute obtenue dans la partie centrale du nanopilier déformé
où l’intersection des traces des deux systèmes de glissement activés est visible.



116 Résultats

FIGURE III.38 – Coexistence de dislocations parfaites et dissociées : a) Image
HRTEM obtenue dans la partie supérieure du nanopilier. b) Représentation sché-
matique de la zone observée en HRTEM. Un fort cisaillement produit par le glis-
sement de dislocations dans le plan de glissement (111) est observé. c) Analyse
GPA de la zone encadrée en (a). La cartographie de déformation expérimentale
est comparée à des cartographies calculées pour deux structures atomiques conte-
nant différents types de défauts. La première contient deux dislocations parfaites
(d2 et d3) non dissociées dans le plan de glissement (111̄) interagissant avec une
dislocation parfaite dissociée (d�

1 et d��

1 ) dans le plan de glissement (111). La se-
conde structure contient 3 dislocations parfaites non dissociées, deux (d2 et d3)
dans le plan de glissement (111̄) et une (d1) dans le plan (111). Le meilleur accord
entre les cartographies de déformation extraites de l’image expérimentale et des
structures calculées est obtenu pour la structure contenant la dislocation dissociée.
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G) Défauts étendus dans les plans {115} :

De façon inattendue, des défauts originaux étendus hors des plans {111} ont
également été observés dans des nanopiliers fortement déformés (> 10%). Ces
derniers apparaissent sous la forme de zones désordonnées formant des traces
rugueuses clairement visibles sur les images HRTEM (cf. Fig. III.39.c).

FIGURE III.39 – Défauts étendus dans les plans {115} : a) image HRTEM obte-
nue dans la partie centrale d’un nanopilier déformé (ε = 13%). b) représentation
schématique de la zone observée en (a). c) agrandissement de la zone encadrée
en (a), où un désordre structural est parallèle aux plans {115}.

Ces traces sont parallèles à des directions cristallographiques qui pourraient
correspondre à la propagation de défauts étendus dans des plans {115}. En effet,
l’analyse du circuit de Burgers réalisée autour de l’extrémité de ce type de défaut
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(cf. Fig. III.40) suggère que le défaut de fermeture est bel et bien contenu dans
le plan (115). Un défaut d’alignement des plans dans le sillage de ce défaut a été
également constaté.

FIGURE III.40 – Défauts étendus dans les plans {115} : circuit de Burgers réalisé
autour de l’extrémité du défaut présenté sur la figure III.39.c. Le report du circuit
de Burgers dans un cristal parfait (à droite) indique que le défaut de fermeture est
contenu dans le plan (115̄). De plus, un désalignement des plans de part et d’autre
de la trace produite par le défaut est constaté.

Il convient de souligner que ces défauts, prennent systématiquement naissance
depuis un plan de glissement de type {111} contenant une forte densité de dislo-
cations (cf. Fig. III.41). Des défauts similaires ont également été observés par nos
collaborateurs de l’institut Pprime lors de simulations par DM (cf. Fig. III.41.d.).

Il est à noter que ces défauts peuvent également constituer des sources de vo-
lume pour la nucléation de dislocations glissant dans des plans {111} secondaires.
Dans la figure III.42 un exemple d’image HRTEM présentant l’activation d’un plan
de glissement {111} secondaire à partir du défaut « 115 » est visible. Dans ce cas,
la nucléation du défaut « 115 » a eu lieu à partir du plan de glissement {111}

primaire.
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FIGURE III.41 – Corrélation entre la propagation de défauts étendus dans les
plans {111} et {115} : a) Image HRTEM obtenue dans la partie centrale d’un
nanopilier fortement déformé. b) Représentation schématique des évènements de
déformation plastique produits dans la zone observée en (a). c) Agrandissement
de la zone encadrée en (a). d) Structure atomique obtenue par les calculs en dy-
namique moléculaire220 montrant un désordre structural autour d’un plan de type
{115}. Ce défaut est sécant à un plan {111} dans lequel de nombreuses disloca-
tions ont glissé. L’apparition des défauts étendus dans les plans {115} est corrélée
à la propagation de dislocations dans les plans {111}.
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FIGURE III.42 – Défauts {115} et activation de glissement secondaire dans les
plans {111} : a) Image HRTEM montrant un glissement primaire dans le plan
(111) à partir duquel un défaut « 115 » a été généré, puis un second glissement
dans le plan ({111} est activé à partir de ce défaut « 115 ». b) Représentation
schématique des évènements de déformation plastique observés en (a).

H) Formation de cavités dans les zones de déformation :

La présence de cavités a été constatée dans des zones contenant une grande
densité de défauts. Dans les images HRTEM présentées dans la figure III.43, deux
cavités sont visibles. L’une des cavités (encadrée en orange) est localisée à l’inter-
section du plan de glissement {111} et le plan de glissement du défaut « 115 ». Ce
type de cavités peut à son tour favoriser la nucléation de fissures conduisant à la
rupture fragile du nanopilier.
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FIGURE III.43 – Formation de cavités dans la zone de déformation : images
HRTEM obtenues dans la partie centrale d’un nanopilier déformé (ε = 13%). Deux
cavités sont encadrées sur l’image HRTEM de gauche. À droite : agrandissements
correspondants. L’une des cavités (cadre orange) est située à l’intersection d’un
plan de glissement classique {111} et d’un défaut « 115 ».

I) Activation du système de glissement {100}<110> :

Un autre point intéressant et inattendu concernant les défauts observés dans
le cas de la déformation des nanopiliers suivant l’axe de compression <110>,
est l’activation du système de glissement {100}<110>. Notons cependant que
cette observation est très minoritaire comparativement aux autres observations
présentées précédemment. Sur la figure III.44.a est présenté un nanopilier pour
lequel un cisaillement important suivant le plan (100) a été constaté. L’observation
en HRTEM de la zone où le cisaillement a eu lieu révèle la présence de quelques
dislocations parfaites. En effet, la FFT inverse obtenue en sélectionnant la réflexion
22̄0 sur la FFT de l’image HRTEM révèle la présence de trois demi-plans atomiques
supplémentaire (cf. Fig. III.44.b).
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FIGURE III.44 – Activation du système de glissement {100}<110> : a) Image
TEM de la tête du nanopilier cisaillé suivant un plan {100}. b) Analyse HRTEM de
la zone encadrée en (a). La FFT inverse obtenue en sélectionnant la réflexion 22̄0
sur la FFT de l’image HRTEM, permet de mettre en évidence la présence de demi-
plans atomiques supplémentaires (flèches blanches) témoignant de la présence de
dislocations parfaites dans la zone observée.

3.2 Axe de compression <100>

FIGURE III.45 – Image TEM d’un nanopilier déformé suivant un axe <100> :
image obtenue en champ clair. La déformation plastique est localisée dans la partie
supérieure du nanopilier.
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L’analyse TEM des nanopiliers déformés suivant un axe de compression <100>
présente quelques différences par rapport aux nanopiliers ayant un axe <110>.
La grande majorité de la déformation produite lors du test de compression est loca-
lisée dans la partie supérieure (cf. Fig. III.45). Contrairement aux marches pointues
formées lors de la compression des nanopiliers <110>, les marches formées dans
ce cas sont larges. Les défauts responsables du cisaillement observé ne sont pas
localisés dans un même plan {111} mais sur une plus large bande de déformation
(cf. Fig. III.46).

FIGURE III.46 – Propagation de défauts et formation de bandes de déforma-
tion : a) Image TEM de la partie supérieure d’un nanopilier déformé à 5%. b)
Représentation schématique de la zone déformée illustrant la grande densité de
défauts ayant traversé le nanopilier dans la bande de déformation.

Dans la figure III.47 représentant la partie supérieure déformée d’un nanopilier,
une large marche est visible sur la surface latérale gauche du nanopilier. L’analyse
de la zone encadrée sur cette figure est présentée dans la figure III.48. Une large
macle d’environ 22 nm est observée dans cette région, comme en témoignent les
deux transformées de Fourier réalisées depuis les zones (1) et (2) encadrés dans
figure III.48.a.
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FIGURE III.47 – Partie supérieure du nanopilier déformé suivant <100> : a)
Image TEM. b) Représentation schématique de la zone observée en TEM. De nom-
breuses traces sont observées soulignant la propagation de défauts étendus dans
différents plans de glissement de type {111}.

Des défauts étendus glissent également dans la partie du cristal maclé. En effet,
dans l’image filtrée présentée dans la figure III.48.b, on observe des oscillations du
contraste dans la macle formée. La formation de cette macle a probablement été
produite par le passage de nombreuses dislocations partielles de Shockley dans
des plans {111} adjacents.

Dans la figure III.49, des dislocations partielles isolées de Shockley de carac-
tère 90° sont visibles. Ces dernières se propagent dans deux plans {111} sécants.
D’autres observation montrent la propagation et l’intersection des dislocations par-
tielles (cf. Fig. III.50)

Enfin, dans les zones fortement déformées de ces échantillons, la présence
d’une forte densité de défauts localement peut conduire à la courbure des plans
atomiques (cf. Fig. III.51.a), cette courbure est causée par le champ de déforma-
tion important généré au voisinage de ces défauts. De plus, une forte densité de
défauts pourrait induire à un désordre cristallin (cf. Fig. III.51.b), conduisant pro-
gressivement à l’amorphisation locale du silicium.
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FIGURE III.48 – Propagation de dislocations partielles et formation de macles :
a) Image HRTEM de la zone encadrée dans la figure III.47.b. Les deux transfor-
mées de Fourier réalisées depuis les zones encadrées en (a) révèlent la présence
d’une désorientation dans la zone (1) par rapport à la zone (2) produite par la for-
mation de la macle. b) Image filtrée de la zone observée en (a). La partie du cristal
maclé est mise en évidence par un calque de couleur rouge. Une fois la macle for-
mée, des défauts étendus se propagent dans le cristal maclé (flèches noires).
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FIGURE III.49 – Propagation de dislocations partielles de Shockley de carac-
tère 90° : a) Image HRTEM de la partie centrale d’un nanopilier déformé. b) Re-
présentation schématique de la zone déformée illustrant la propagation des deux
dislocations partielles de Shockley glissant dans les plans sécants (111) et (111̄).

FIGURE III.50 – Propagation et intersection des dislocations partielles de Sho-
ckley : a) Image HRTEM obtenue dans la partie centrale d’un nanopilier déformé.
b) Image HRTEM à plus fort grandissement de la zone encadrée en (a). Les flèches
blanches indiquent les points d’intersection des plans dans lesquels les dislocations
partielles ont glissé. Les traces observées dans les images HRTEM sont dues à la
présence de défauts d’empilements produits dans le sillage des dislocations par-
tielles.
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FIGURE III.51 – Zones de forte déformation plastique : Images HRTEM obte-
nues dans la partie supérieure de nanopiliers déformés. a) L’agrandissement de
la zone encadrée révèle la présence d’une courbure des plans atomiques au voisi-
nage d’une région fortement déformée. b) Une forte interaction de défauts étendus
à l’intersection des plans de glissement de ces derniers est observée. L’image à plus
fort grandissement de la zone encadrée montre une structure désordonnée dans
la région d’interaction.

3.3 Axe de compression <111>

L’analyse HRTEM des nanopiliers déformés suivant un axe de compression <111>
s’est révélée compliquée. L’activation simultanée des trois plans de glissement
{111} rend les observations difficiles du fait que les trois plans de glissement sont
inclinés l’un par rapport à l’autre de 60°. Donc, tel que précisé dans le chapitre
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2 (cf. §3.2), l’orientation de la lame TEM par rapport aux différentes parties du
nanopilier ayant subi un cisaillement est très important pour l’identification des
défauts étendus responsables de la déformation. Afin d’observer deux des trois
plans de cisaillement non inclinés dans la lame TEM, nous avons choisi de décou-
per la lame TEM perpendiculairement à une direction cristallographique <112>
(cf. Fig. III.52). Ensuite, lors des observations en TEM, la lame fut inclinée par
rapport à l’axe du nanopilier de ± 30°. Cependant, l’inconvénient de cette tech-
nique est la présence d’inversions de contraste dus à une variation de l’épaisseur
de la lame lorsque celle-ci est inclinée. Toutefois, les observations HRTEM étant
très localisées, la variation de l’épaisseur reste réduite.

FIGURE III.52 – Découpe de lames TEM dans le cas des nanopiliers <111> :

L’image TEM présentée dans la figure III.53 montre un exemple de nanopilier
déformé suivant un axe de compression <111>. La déformation est localisée ex-
clusivement dans la partie supérieure du nanopilier, où de forts cisaillements sont
localisés dans différents plans de glissement.
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FIGURE III.53 – Image TEM d’un nanopilier déformé suivant l’axe de com-
pression [111] : Cette image en champ clair a été réalisée suivant une direction
d’observation [21̄1̄]. La déformation plastique est exclusivement localisée dans la
partie supérieure du nanopilier. Un fort cisaillement s’est produit dans les trois
plans {111} équivalents.

Les observations HRTEM révèle une microstructure qui ressemble à celle ob-
servée dans le cas des nanopiliers d’axe <110>. En effet, la déformation plastique
dans le cas de ces nanopiliers est très localisée et la propagation de défauts éten-
dus est contenue généralement dans un plan de glissement {111} unique, quand
celui-ci est activé. La forme pointue des marches produites par le fort cisaillement
dans les plans {111} (cf. Fig. III.54.a et.b) est produite probablement par le glisse-
ment de dislocations parfaites ou dissociées. Une rotation locale du cristal cisaillé
est généralement constatée. À titre d’exemple, on remarque sur la FFT de l’image
HRTEM (cf. Fig. III.54.c) que les plans {111} ont subi une rotation de 14° et de 18°
respectivement lors d’un double cisaillement de la partie supérieure du nanopi-
lier. Néanmoins, la superposition de la couche de platine protectrice rend difficile
l’identification des dislocations formant le sous-joint de flexion responsable de la
rotation observée.
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FIGURE III.54 – Fort cisaillement de la partie supérieure du nanopilier dé-
formé : a) Image HRTEM brute de la partie cisaillée du nanopilier. b) Représen-
tation schématique de la zone déformée illustrant les deux marches formées par
le cisaillement dans les plans {111}. c) FFT de l’image HRTEM. On remarque sur
cette FFT que les plans {111} ont subi une rotation de 14° et de 18°. d) Image
filtrée à partir de l’image brute (a) en utilisant un masque pour sélectionner les
réflexions 111 sur la FFT. L’image est obtenue en appliquant une FFT inverse à la
FFT filtrée.
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4 Synthèse des résultats

Les principaux résultats présentés dans ce chapitre se résument dans les points
suivants :

• Dans les premiers stades de la déformation plastique, les nanopiliers de sili-
cium déformés en compression présentent un comportement parfaitement

ductile à température ambiante. En revanche, dans certains cas, au-delà d’un
certain taux de déformation une transition vers un comportement mixte est
constatée. En effet des fissures dans la partie inférieure des nanopiliers ont
été observées.

• L’analyse microstructurale des nanopiliers déformés révèle une grande di-

versité de dislocations (parfaites, dissociées, partielles isolées). Certaines
observations HRTEM montrent la coexistence de dislocations parfaites et dis-
sociées dans le même échantillon.

• Dans les échantillons fortement déformés (>10%), des défauts originaux

contenus dans des plans {115} ont été observés. La propagation de ces
défauts est corrélée à la propagation de dislocations dans les plans {111}.
En effet, la nucléation de ces défauts se fait systématiquement à partir d’un
plan de glissement {111} contenant une forte densité de défauts. De plus,
le désordre produit par le passage de ces défauts "115" semble à l’origine de
l’activation de plans de glissement {111} secondaires dans le volume.

• Dans certains cas, le système de glissement {100}<110> a été activé.
Des dislocations parfaites de caractère 90°, se propageant dans les plans de
glissement {100}, ont été observées en HRTEM pour la première fois.





Chapitre IV

Discussion

Ce chapitre a pour objectif de discuter les résultats expérimentaux que nous avons

présentés dans le chapitre précédent. Dans une première partie, la discussion portera

sur le comportement mécanique observé lors des tests réalisés sur des nanostructures

de silicium dans le régime basse température/hautes contraintes, en relation avec les

conditions de sollicitation. Dans une deuxième partie, les défauts et les mécanismes

élémentaires de la déformation plastique seront détaillés. L’impact des conditions de

sollicitation (direction cristallographique de l’axe et mode de déformation) sur la

nature des défauts présents dans le régime ductile sera abordé. La dernière partie

détaillera la question de la transition fragile-ductile observée aux petites échelles dans

le régime basse température/hautes contraintes.

1 Comportement mécanique du silicium aux petites

échelles

L’ensemble des résultats présentés dans le chapitre précédent, nous permet de
conclure que les nanopiliers de silicium sollicités à faible vitesse en compression
uniaxiale ont un comportement ductile dans le régime basse température-haute
contraintes quel que soit l’axe de sollicitation.

Avant de discuter en détail le comportement du silicium aux petites échelles
dans ce régime et les mécanismes élémentaires associés, il est utile de confronter
nos résultats aux résultats de la littérature pour lesquels trois différents comporte-
ments mécaniques différenciés ont été rapportés :

Le premier est un comportement parfaitement ductile qui correspond à un com-
portement mécanique dans lequel les dislocations sont responsables en grande
partie de la relaxation de l’énergie élastique stockée dans le cristal156. Dans ce cas,
la structure se déforme par cisaillement suivant des plans de glissement activés, et
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la déformation plastique peut atteindre de très grandes valeurs de déformation (>
20%)121,170 sans apparition de signe d’un comportement fragile (e.g. formation de
fissures).

Le deuxième comportement est un comportement parfaitement fragile pour
lequel la relaxation des contraintes s’opère exclusivement par l’ouverture d’une
cavité et la propagation de fissures. Dans ce cas, la décohésion du cristal conduit
à une rupture brutale de la structure165,221.

Un troisième comportement est un comportement intermédiaire aux deux pré-
cédents pour lequel les mécanismes de nucléation et propagation des fissures et
des dislocations sont en concurrence129,138,152,167,168. Ce dernier permet de prendre
en compte le rôle des dislocations dans la formation et/ou la prohibition des fis-
sures.

Il est donc possible de caractériser les différents comportements par un critère
ad hoc : le taux de ductilité. Celui-ci vaut ainsi 0% lorsque le comportement est
totalement fragile (rupture du matériau sans stade de déformation plastique préa-
lable) et 100% lorsque le comportement est parfaitement ductile. Entre ces deux
valeurs extrêmes, se situent les différents comportements qualifiés de mixtes ou
intermédiaires.

Par ailleurs, afin de caractériser et modéliser le comportement du silicium étu-
dié dans le régime basse température-haute contrainte, il est nécessaire de prendre
en compte toutes les conditions de sollicitation (contrôlées ou non-contrôlées) lors
de la réalisation des tests mécaniques. En effet, la direction cristallographique de
l’axe et le mode déformation ainsi que la vitesse et le taux de déformation sont des
paramètres déterminants ayant une influence considérable sur le comportement
du matériau.

Dans le cas des tests de compression à faible vitesse de déformation réalisés
dans cette étude, les nanostructures de silicium présentent un taux de ductilité de
100% durant le premier stade de la déformation.

En effet, après le franchissement de la limite élastique, un passage dans un do-
maine plastique est observé. Ce domaine plastique est caractérisé sur les courbes
de déformation par une augmentation non linéaire de la déformation en fonction
de la contrainte appliquée (ainsi que la présence de chutes de contrainte dans
de nombreux cas), qui accompagne la nucléation puis la propagation de disloca-
tions dans le matériau (cf. section III.2). Il convient de noter que ce premier stade
de déformation a été observé systématiquement, i.e. quelle que soit l’orientation
cristallographique de l’axe de compression. En outre, ce comportement ductile,
également révélé dans d’autres études, ne semble pas dépendre de la forme géo-
métrique de la nanostructure (nanopiliers129,138,152,168,170,171, nanocubes156, nano-
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sphères154,155), bien qu’il dépende de la taille de l’objet. Cet effet de taille sera
discuté dans la partie 3.2 de ce chapitre.

FIGURE IV.1 – Comportement mécanique global des nanopiliers déformés en
compression : Le premier stade de déformation est toujours ductile. Ensuite,
lorsque les conditions de déformation s’éloignent des conditions idéales d’un essai
de déformation uniaxiale, on assiste à une transition d’un comportement parfaite-
ment ductile à mixte (formation de fissure).

À l’issue de ce premier stade de déformation, certains éléments montrent qu’une
transition entre un comportement ductile et un comportement mixte peut avoir
lieu progressivement ; ce passage et l’apparition de ce second stade de déforma-
tion étant vraisemblablement liés principalement aux conditions de sollicitation :

• par l’augmentation contrôlée de la déformation d’une part (cf. Partie 3.1) ;

• par les imperfections du test de compression telles qu’un léger défaut de
parallélisme du poinçon ou une légère adhésion du poinçon à la surface su-
périeure du nanopilier d’autre part (cf. Fig. IV.2).
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FIGURE IV.2 – Images MEB de deux nanopiliers déformés observés dans la
même zone : Les deux nanopiliers sont identifiés par différentes couleurs sur
les images MEB. (a) vue latérale et (b) vue axiale. Une partie du nanopilier (1)
indiqué sur la figure en vert semble être collée à la surface supérieure du nanopilier
(2) indiqué en rouge. Le nanopilier (1) semble avoir été transporté par le poinçon
à cause d’une légère adhésion du poinçon à la surface supérieure du nanopilier
lors de la compression.

Ainsi, à mesure que la déformation croît, deux cas distincts ont été identifiés
(cf. Fig.IV.1) :

Dans le premier cas, le comportement du nanopilier demeure parfaitement
ductile et la compression peut atteindre de très grandes valeurs de déformation (>
20%) sans apparition de signe d’un comportement mixte (apparition de fissures).
Ce comportement associé à une persistance du premier stade de déformation (taux
de ductilité de 100%) est supposé correspondre à des conditions de sollicitation
proches des conditions idéales d’une déformation parfaitement uniaxiale (parfait
alignement du poinçon avec l’axe du nanopilier et parfait parallélisme des faces
de contact du poincon et du nanopilier).

Le second comportement mécanique mis en évidence est caractérisé par l’ap-
parition de fissures et la rupture progressive du nanopilier. Compte-tenu de la
morphologie des nanopiliers déformés présentant ce comportement (cf. Fig. III.8),
celui-ci est supposé résulter des imperfections du dispositif expérimental (défaut
de parallélisme).

En effet, un léger écart par rapport aux conditions idéales de déformation uni-
axiale peut conduire à l’activation et à l’interaction de nouveaux systèmes de glis-
sement (cf. Fig. III.22) et modifier sensiblement la nature et la mobilité des défauts
contrôlant la déformation plastique (cf. section 2.1). De plus, un défaut de paral-
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lélisme peut entraîner une modification du champ de contrainte à l’intérieur du
nanopilier conduisant à l’apparition de deux zones internes distinctes, l’une en
compression et l’autre en tension. La formation de fissures est alors favorisée dans
les zones en tension.

Selon toute évidence, les défauts et les mécanismes à l’origine de chaque com-
portement mécanique sont liés aux conditions de sollicitation. En effet, une grande
diversité de défauts de natures différentes a été observée selon l’axe de sollicita-
tion (<110>, <111>, <100>, <123>) ou selon le mode de déformation (com-
pression, traction, flexion). Ceci sera discuté en détail plus loin (cf. section2.1) et
permettra de réinterpréter en profondeur les résultats rapportés dans la littérature
en soulignant le rôle des mécanismes de nucléation et interactions des dislocations
sur le comportement mécanique macroscopique du silicium.

2 Défauts et mécanismes de déformation plastique

2.1 Nature des défauts mobiles dans le régime ductile

L’analyse HRTEM réalisée sur l’ensemble des nanopiliers déformés a révélé la pré-
sence de nombreux défauts étendus présents principalement dans les systèmes de
glissement classiques {111}<110> et {111}<112>, mais également d’une façon
minoritaire, dans d’autres systèmes ({100}<110>,{115}<411>).

Dans le cas majoritaire, i.e. glissement dans les plans classiques {111}, une
grande diversité de défauts a cependant été observée. Notamment, la microstruc-
ture de déformation est caractérisée par la présence de dislocations parfaites, dis-
sociées, partielles isolées et par la formation de macles. Ces observations confirment
en partie ce qui a été observé préalablement par d’autres équipes. En effet, l’ob-
servation de dislocations parfaites dans le cas d’une déformation en compression
suivant un axe <110> ou <111> a été soulignée par différentes équipes, expé-
rimentalement et par le biais de simulations numériques171,222. Des dislocations
parfaites ont également été observées lors de tests de flexion de nanofils dans la
zone en compression150,167.

L’observation des dislocations partielles a aussi été mentionnée par d’autres
équipes de recherche156,171 lors de tests de compression de nanotructures de sili-
cium réalisés suivant l’axe <100>. Enfin, des dislocations partielles de Shockley
de caractère 90° ont été observées lors de tests de flexion150,167, dans la zone en
traction.

L’un des éléments majeurs dévoilés par notre étude est l’observation post mor-

tem de dislocations dissociées dans les nanopiliers déformés à basse température.
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La présence de ces dislocations dans ces conditions de déformation n’a jamais été
rapportée auparavant dans le silicium. La mise en évidence sans ambiguité de ces
dislocations (cf. § 3.1.3) change ainsi profondément la vision établie de la plasticité
du silicium dans le régime basse température, basée sur la propagation exclusive
de dislocations parfaites.

Enfin, il convient de noter que la présence de verrous de Lomer rapportée par
Wang et al.150,167 dans des nanofils déformés en flexion, n’a pas été confirmée dans
le cadre de notre étude. Cependant, les verrous mentionnés par Wang et al. ont
vraisemblablement été produits lors d’interactions entre dislocations parfaites nu-
cléées dans des zones voisines, à partir de la surface en compression. À nouveau,
la présence ou non de ces défauts semble dépendre des conditions de sollicita-
tion employées pour déformer les nanostructures de silicium. Cela confirme que le
mode de déformation a certainement un impact très significatif sur la nature des
défauts contrôlant la déformation plastique du silicium aux petites échelles.

En considérant la présence de tous ces défauts de natures différentes, une ques-
tion s’impose : quelle est l’origine de la grande diversité de défauts observés ?

L’analyse de chaque type de défaut ainsi que des conditions dans lesquelles
chacun a été clairement identifié, permet de nouer un lien étroit entre l’apparition
de tel ou tel défaut avec les conditions de sollicitation, principalement le mode et
l’axe de sollicitation.

2.1.1 Effet du mode de sollicitation

Abstraction faite de certaines conditions de déformation expérimentales (tempéra-
ture, vitesse de déformation, etc...), il est néanmoins possible de prédire sur la base
de considérations géométriques seules, une différence de comportement méca-
nique du silicium selon le mode de déformation (tension ou compression) lorsqu’il
est sollicité selon un axe <110>. En effet dans ce cas, la structure des disloca-
tions glissiles dans les plans {111} dépend directement du signe de la contrainte
imposée, influençant logiquement la nature des défauts mobiles dans le silicium
monocristallin. Cette observation est illustrée dans la figure IV.3.a) qui représente
les différents types de dislocations partielles et leurs positions respectives dans les
deux plans {111} symétriques par rapport à l’axe de sollicitation pour un nano-
pillier déformé soit en traction, soit en compression selon un axe <110>. Lors
d’une sollicitation en compression les dislocations partielles de tête ont un carac-
tère 30° quelle que soit leur direction de propagation (cf. Fig. IV.3.b), tandis que
dans le cas d’une sollicitation en traction, les dislocations partielles de tête ont
toujours un caractère 90° (cf. Fig. IV.3.c). Ceci peut expliquer en partie la diver-
gence des observations suite à différents tests mécaniques. Mais afin de mieux
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comprendre l’origine de ces disparités, il est nécessaire de considérer aussi l’im-
pact du facteur de Schmid qui varie en fonction de la direction cristallographique
de l’axe de sollicitation, ainsi que l’énergie nécessaire à la nucléation de chaque
type de défaut.

FIGURE IV.3 – Dislocations dissociées et mode de déformation : a) Pilier soumis
à une contrainte uniaxiale le long de son axe [110] dans lequel les deux systèmes
de glissement susceptibles d’être activés sont représentés. b) En compression, la
dislocation partielle de tête présente toujours un caractère 30 °, tandis que la dislo-
cation partielle de queue a un caractère 90° (voir b.1-b.4). c) En revanche, lorsque
le pilier est déformé en traction, les dislocations partielles de tête et de queue ont
respectivement un caractère 90 ° et 30 ° (voir c.1-c.4).
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2.1.2 Effet de la direction cristallographique de l’axe de sollicitation

Nous avons vu que le caractère des dislocations partielles de tête et de queue dif-
fère selon le mode de sollicitation ; cette différence est également observée lorsque
l’axe de sollicitation est modifié. En effet, si l’on considère le cas d’une sollicitation
en compression, la dislocation partielle de tête a un caractère 30° dans le cas d’une
structure ayant un axe parallèle à <110> ou <111>, tandis que pour une struc-
ture ayant un axe <100>, la dislocation partielle de tête présente un caractère
90°.

FIGURE IV.4 – Facteur de Schmid des dislocations parfaites et partielles en
fonction de l’axe de compression : Dans le cas d’une sollicitation suivant l’axe
<110> ou <111>, le facteur de Schmid d’une dislocation parfaite est plus élevé
que celui d’une dislocation partielle de tête. En revanche, dans le cas d’une sollici-
tation suivant l’axe <100>, les dislocations partielles de tête sont favorisées.

En considérant le facteur de Schmid correspondant aux dislocations partielles
et parfaites dans le cas d’une sollicitation en compression suivant les trois direc-
tions cristallographiques <110>, <111> et <100>, il est possible de hiérarchiser
a priori l’activation du glissement de tel ou tel type de dislocation :

• Dans le cas d’une sollicitation en compression suivant <110> et <111>,
le facteur de Schmid de la dislocation partielle de tête est beaucoup plus
faible que celui de la dislocation partielle de queue. Cela implique que si
la contrainte appliquée est suffisante pour activer la dislocation partielle de
tête, elle devrait également être suffisante pour activer la dislocation par-
tielle de queue. Cette situation pourrait favoriser la propagation de disloca-
tions parfaites ou faiblement dissociées. Ceci est en parfait accord avec les
observations réalisées dans cette étude sur les nanopiliers d’axe <110> et
<111> qui présentent les même caractéristiques au niveau macroscopique
(courbes de déformation) et à l’échelle atomique (forme des marches en
surface, formation de sous-joints de flexion, propagation de dislocations par-
faites et dissociées (la coexistence des dislocations parfaites et dissociées sera
discutée dans §2.1.3)



2 Défauts et mécanismes de déformation plastique 141

• Dans le cas d’une sollicitation en compression suivant <100>, la contrainte
de cisaillement résolue est beaucoup plus importante pour la dislocation par-
tielle de tête que pour la dislocation partielle de queue ou la dislocation
parfaite. Par conséquent, il est raisonnable de considérer que la propagation
de dislocation partielles soit favorisée dans les nanostructures d’axe <100>
déformés en compression tel que rapporté dans des études antérieures156,171.

Par ailleurs, la propagation des seules dislocations partielles de tête dans des
plans adjacents permet de former des macles de largeur considérable, et ainsi
d’obtenir de forts taux de déformation plastique à partir d’un unique site de
nucléation en surface. Une fois le nanopilier déformé via ce mécanisme, la
zone maclée formée constitue alors une région cristalline dont l’orientation
cristallographique est différente de celle du cristal initial. Par conséquent,
l’axe de sollicitation pour la zone maclée n’est plus parallèle à l’axe <100>
et la nature des défauts nucléés dans cette région peut être différente de ceux
se propageant dans le reste du nanopilier (cf. Fig. III.48).

L’effet du mode et de l’axe de sollicitation nous permet aussi d’expliquer les
différences observées dans les zones en compression ou en tension lors des tests
de flexion de nanofils <110> réalisés par Wang et al.167. En effet, ces auteurs ont
observé que les dislocations partielles de tête ont un caractère 90° dans la zone en
tension. Par contre, dans la zone en compression, une forte densité de dislocations
parfaites a été identifiée, conduisant à la formation de verrous de Lomer.

Naturellement, la seule prise en compte du facteur de Schmid pour chaque
type de dislocation n’est pas un critère exclusif pour déterminer quel type de dislo-
cation peut être nucléée dans des conditions de sollicitation données. Néanmoins,
l’impact qu’ont le mode et l’axe de sollicitation permet de comprendre la grande
diversité des défauts observés lors de la déformation de nanostructures de silicium
et de justifier en partie la nature des défauts observés dans les différents cas de
figure. Cependant, la coexistence de dislocations parfaites et partielles observée
durant l’étude des nanopiliers ayant un axe <110> ne peut être expliquée sur
la base de ces seules considérations. De ce fait, d’autres éléments tels que l’effet
de la contrainte sur la stabilité des cœurs des dislocations doivent être pris en
considération.

2.1.3 Effet de la contrainte sur la structure de cœur

Dans le cas d’une déformation en compression d’un nanopilier de silicium d’axe
<110>, la déformation est majoritairement accommodée par la propagation de
dislocations parfaites 60° et de dislocations dissociées dans des plans {111}. La
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présence conjointe de ces deux populations de dislocations est supposée être étroi-
tement liée à la configuration de la structure de cœur des dislocations parfaites (cf.

FigIV.5). En effet, lors du premier stade de la déformation, une grande densité
de dislocations parfaites est nucléée pour relaxer les contraintes accumulées lors
du chargement élastique initial. Suite à la brutale chute de contrainte accompa-
gnant la nucléation puis la propagation des premières dislocations nucléées, les
cœurs des dislocations stockées dans le cristal peuvent subir une transformation
d’une configuration glissile instable vers une configuration stable mais sessile tel
que proposé par Pizzagalli et al.74) : dans le cas des dislocations glissant dans le
Shuffle-set le passage d’une configuration de cœur instable S1 vers une configu-
ration stable S3 passe par une courte étape intermédiaire S2. Ce mécanisme de
transition de cœur des dislocations mobiles dans le Shuffle-set a été observé lors
d’essais de compression numériques réalisés sur des nanopiliers de silicium orien-
tés <110> par Julien Godet à l’aide de calculs en dynamique moléculaire. Ces
calculs montrent que lors de l’augmentation de la contrainte durant le recharge-
ment de l’échantillon, les dislocations parfaites non glissiles (cœurs S3) présents
dans les plans de glissement principaux se dissocient.

Cette dissociation produit un couple de dislocations partielles constitué d’une
dislocation partielle de Shockley 90° (localisée dans le glide set) et d’une dislo-
cation partielle 30° (localisée dans le shuffle set), séparées par un défaut d’empi-
lement. La dislocation partielle 30°, baptisée dans la suite « dislocation partielle
Shuffle », correspond à la dislocation supposée sessile décrite par Hirth27 dans
le mécanisme de dissociation d’une dislocation parfaite dans le Shuffle set (cf.

Fig. I.13). De façon surprenante, les deux types de dislocation sont mobiles sous
contrainte et participent à la déformation plastique du matériau. Par ailleurs, la
dislocation partielle Shuffle présente la plus grande mobilité, ce qui souligne le rôle
probablement largement sous-estimé de ce type de dislocations dans la déforma-
tion plastique du silicium à basse température. Ce mécanisme permet donc d’ex-
pliquer la présence de dislocations dissociées observées dans des plans de cisaille-
ment fortement activés (comme en témoigne la taille nanométrique des marches
visibles en surface sur la figure III.24).

En revanche, l’observation de dislocations non-dissociées dans les mêmes échan-
tillons indique que ce mécanisme n’opère pas dans certains cas. Les dislocations
parfaites observées pourraient correspondre à des dislocations parfaites Shuffle

n’ayant pas quitté l’échantillon lors de l’arrêt de l’essai de compression et qui n’ont
donc pas subi les étapes de transition puis dissociation de cœur mentionnées pré-
cédemment. Cependant, leur localisation (systématiquement située dans ou très
proche d’un plan de cisaillement principal) et leur trajectoire (dans des plans de
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glissement sécants au plan de cisaillement principal) particulières suggèrent que
l’absence de dissociation soit corrélée à un critère de stabilité.

FIGURE IV.5 – Processus de nucléation de dislocations parfaites et formation
des dislocations dissociées : Lors du premier stade de déformation, les dislo-
cations parfaites sont nucléées dans une configuration instable mais mobile, puis
adoptent une configuration stable lors d’une chute de contrainte (entre le point
A-B dans la courbe de déformation modèle). Les structures de cœur présentées
ont été obtenues par des calculs en dynamique moléculaire (Pizzagalli et al.74).
Ensuite, lors du chargement élastique secondaire, les dislocations parfaites se dis-
socient pour être à nouveau mobiles et accommoder la déformation plastique.

En effet, ces dislocations forment dans un certain nombre de cas des sous-
joints de flexion permettant d’accommoder la rotation du cristal généralement
observée de part et d’autre du plan de cisaillement principal (cf. Fig. III.34). La
structure de sous-joint étant particulièrement stable, ces dislocations ne sont pas
remobilisées lors du rechargement de l’échantillon faisant suite à une chute de
contrainte provoquée par une avalanche de nucléation de dislocations dans les
plans de cisaillement principaux.

Les observations HRTEM réalisées durant cette étude ne nous permettent pas
de trancher sur la nature du plan de glissement shuffle ou glide. En effet, les
échantillons ayant été déformés à température ambiante et sous des contraintes
très élevées, des distorsions importantes des lames minces de microscopie dues
à la présence d’une grande densité de défauts dans la zone de déformation li-
mitent fortement la résolution spatiale accessible au cœur des défauts. De plus,
l’analyse HRTEM d’échantillons très minces de silicium (≈ 10nm) sous une ten-
sion de 200 kV se heurte à la dégradation rapide des échantillons sous irradiation.
Ainsi l’identification de la position du cœur de dislocations parfaites nécessiterait
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une étude plus approfondie en utilisant des tensions plus faibles (<160 kV) ou
d’autres techniques d’imagerie moins sensibles à l’irradiation (e.g. STEM).

2.1.4 Effet des imperfections du protocole expérimental

Dans le cas d’une déformation en compression suivant l’axe <110>, la présence de
dislocations partielles isolées ou de nanomacles (cf. section 3.1.3.D), constituent
des évènements minoritaires mais néanmoins caractéristiques dont l’origine peut
être diverse. L’observation rare mais répétée de ces défauts est probablement liée
aux imperfections des tests de compression (défaut de parallélisme de l’axe de
déformation et de l’axe du pilier par exemple) conduisant à une sollicitation non-
uniaxiale. De ce fait, le facteur de Schmid peut varier dans certaines zones de
l’échantillon, favorisant la nucléation de dislocations partielles de tête de caractère
30° (cf. Fig. III.31). Ainsi, la propagation de dislocations de Shockley sur quelques
plans de glissement {111} adjacents donne naissance aux nanomacles observées
expérimentalement (cf. Fig. III.33).

De même, la présence de paires de dislocations très proches observées dans
certains échantillons (cf. section 3.1.3.C) est attribuée à l’éloignement supposé
de conditions de sollicitation parfaitement uniaxiale. En effet, cette configuration
originale peut résulter du mécanisme décrit ci-après :

1. une dislocation partielle de Shockley (30°) est nucléée depuis la surface la-
térale du nanopilier ;

2. une seconde dislocation partielle de Shockley est nucléée dans le plan adja-
cent et forme localement une nanomacle en se propageant ;

3. selon les contraintes locales (liées aux éventuels défauts d’alignement du
poinçon par rapport à l’axe du nanopilier) et les rapports des énergies de
nucléation des dislocations et des énergies de défaut d’empilement, les dis-
locations partielles de queue peuvent ensuite être nucléées afin d’effacer les
défauts introduits par les dislocations partielles de tête ;

4. La marche créée en surface par le passage des quatre dislocations constitue
alors un site préférentiel pour la nucléation de nouvelles dislocations par-
tielles, permettant au mécanisme de se répéter (cf. Fig. IV.6).
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FIGURE IV.6 – Propagation de paires de dislocations dans des plans adjacents

Ainsi en répétant ce processus sur deux ou trois plans adjacents, une trace
ayant un contraste oscillant telle que celle observée sur la figure III.29 peut se
former.

D’autres évènements minoritaires caractérisés par la propagation de défauts
hors des plans de glissement classiques ont également été révélés par cette étude.
Dans le cas de la déformation plastique des nanopiliers ayant un axe de sollicita-
tion parallèle à une direction cristallographique <110>, deux types d’évènements
originaux méritent d’être discutés plus particulièrement :

Le premier évènement est l’observation de défauts étendus contenus dans des
plans {115} (cf. section 3.1.3.G). L’origine de ces défauts et les mécanismes condui-
sant à leur formation seront détaillés dans la section suivante (cf. section 2.2).

Le second évènement est l’activation du système de glissement {100} <110>
(cf. section 3.1.3.I). L’observation de dislocations parfaites de caractère 90° glis-
sant dans des plans {100} n’a jamais été rapportée auparavant dans la littérature.
Toutefois, dans son étude des possibles structures de dislocations dans le silicium,
Hornstra223 suggérait l’existence de ce type de dislocations. Le facteur de Schmid
de cette dislocation est beaucoup plus important que celui des dislocations 60°
contenues dans les plans de glissement classiques {111} étant donné que l’angle
entre l’axe de sollicitation et le plan de glissement est de 45° (facteur de Schmid
maximal). Ainsi, la nucléation de ce type de dislocation devrait être largement
favorisée pour nos conditions expérimentales. Ainsi, pourquoi l’observation de ce
type de dislocation est-elle très minoritaire ?

La considération du facteur de Schmid est nécessaire mais elle n’est pas suffi-
sante pour identifier complètement les dislocations possible d’être nuclées dans un
cristal. En effet, si l’énergie nécessaire à la nucléation de dislocations quel que soit
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leur caractère était identique, le facteur de Schmid serait le facteur déterminant
pour la nucléation. Or ce n’est pas le cas, car les distorsions que subit le cristal pour
la nucléation de dislocations de caractère différents ne sont pas les mêmes. Donc
la barrière de potentiel à franchir pour la dislocation parfaite 90° contenue dans
un plan {100} pourrait être largement plus importante que celle correspondant à
une dislocation parfaite 60° contenue dans un plan de glissement classique {111}.

La présence de dislocations parfaites de caractère 90° glissant dans des plans
{100} observées dans le cas de cette étude, pourrait être liée aux imperfections
du test de compression qui, dans certains cas, n’est pas parfaitement uniaxiale
introduisant ainsi des composantes de cisaillement qui peuvent favoriser l’activa-
tion du système <110>{100} au détriment du système de glissement classique
<110>{111}.

2.2 Défauts de transition

Les défauts localisés dans les plans {115} ont systématiquement été observés
dans des échantillons déformés avec un taux de déformation relativement élevé
(>10%) et pour lesquels différents systèmes de glissement ont été activés. Leur
formation intervient donc avec l’augmentation du taux de déformation plastique.
Or, à mesure que le taux de déformation plastique croît, les interactions entre dis-
locations sont favorisées, la multiplication des dislocations s’accompagnant d’une
augmentation de la probabilité de recombinaison des différents types de dislo-
cations mobiles, telle que l’interaction de dislocations parfaites 60° glissant dans
deux plans {111} sécants donnant naissance à la formation de verrous de Lo-
mer167. En considérant la présence simultanée de dislocations parfaites et disso-
ciées glissant dans des plans sécants, différentes interactions peuvent être envisa-
gées.

Le tableau IV.8 dresse une liste des différentes interactions possibles entre dis-
locations parfaites (dislocation 2 et 4) glissant dans le plan (11-1) et dislocations
partielles issues de la dissociation de dislocation parfaites (dislocation 1 et 3) glis-
sant dans le plan (111) (cf. Fig.IV.7).
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a. b.

FIGURE IV.7 – Activation de deux plans de glissement équivalents {111} cas
d’un pilier <110> : a) projection stéréographique du silicium suivant une di-
rection cristallographique <110>; b) représentation schématique du nanopilier
montrant les dislocations 1 et 3 glissant dans le plan (111) et les dislocations 2 et
4 glissant dans le plan (111̄).

Seules quelques recombinaisons peuvent satisfaire le critère de Frank.
En effet deux types d’interactions entre dislocations parfaites et partielle 30° de
Shockley sont possibles :
- 1/2 < 101 > {111̄}+ 1/6 < 1̄21̄ > {111} −→ 1/3 < 111 > {112̄}

- 1/2 < 101 > {111̄}+ 1/6 < 2̄11 > {111} −→ 1/6 < 114 > {221̄}

Et une seule interaction entre dislocations parfaites et partielle 90° de Shockley est
possible :
- 1/2 < 101 > {111̄}+ 1/6 < 112̄ > {111} −→ 1/6 < 411 > {115̄}
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FIGURE IV.8 – Différentes interactions possibles entre dislocations parfaites et
partielles contenues dans deux plans {111} sécants : les dislocations 2 et 4 (cf.

Fig.IV.7) contenues dans le plan (111̄) sont non-dissociées et les dislocations 1 et
3 contenues dans le plan (111) sont dissociées. Les recombinaisons satisfaisant le
critère de Frank sont surlignées en jaune.
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FIGURE IV.9 – Structure atomique contenant 3 dislocations dans deux plans
{111} sécants : structure non relaxée construite à partir des calculs élastiques.

La formation d’un verrou de type 1/6<411> contenu dans un plan {115} a
été mis en évidence lors de la relaxation par dynamique moléculaire d’une struc-
ture atomique présentée dans la figure IV.9, et construite pour l’analyse d’une des
images HRTEM (cf. Fig.III.38). En effet, lors de la relaxation thermique, une partie
du segment de la dislocation 1 contenue dans le plan (111) s’est dissociée en deux
dislocations partielles de Shockley (segments en vert sur la figure IV.10). Puis, une
partie du segment de la dislocation partielle 90° de Shockley s’est recombinée avec
une partie du segment de la dislocation parfaite 3 contenue dans un plan (111̄).
Le verrou formé, dont le vecteur de Burgers est 1/6[411](115̄), est représenté par
le segment en rouge sur la figure IV.10.

En tenant compte des différentes interactions possibles entre dislocations par-
faites et partielles glissant dans des plans {111} sécants, il est naturel de corréler
l’observation des défauts étendus localisés dans des plan {115} à la formation
d’une jonction qui soit difficilement mobile du fait de la trace rugueuse observée
dans le sillage de ces défauts. Les défauts observés dans les plans {115} pour-
raient constituer dans ce cas des “défauts de transition” entre les régimes ductile
et fragile.
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FIGURE IV.10 – Formation d’un verrou par recombinaison de dislocations par-
faite et partielle : à gauche est représentée la structure de la figureIV.9. Après
relaxation thermique réalisée par dynamique moléculaire de cette structure, un
verrou se forme par la recombinaison entre une partie du segment de la disloca-
tion 3 et de la dislocation partielle 90° de Shockley issue de la dissociation de la
dislocation 1.

De plus, ces défauts prennent systématiquement naissance depuis un plan de
glissement de type {111} contenant une forte densité de dislocations (cf. Fig.
III.41), ce qui renforce l’hypothèse d’un lien entre l’activité des dislocations dans
les plans {111} et la formation de ces défauts originaux. Il convient de souligner
que des défauts similaires ont également été observés lors de simulations par
DM220. L’apparition de ces événements de déformation plastique dans les plans
{115} s’accompagne de la formation de cavités (cf. section 3.1.3.H) qui, à leur
tour, pourraient favoriser la fissuration, tel que proposé par Abed El Nabi et al.221.
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Il est à noter que des défauts similaires ont été également observés lors de la dé-
formation en compression de nanostructures de silicium suivant un axe de sollici-
tation <111>171. La formation de ces défauts s’est accompagnée par la formation
de bandes d’amorphe le long de ces défauts, qui par la suite peuvent être des zones
de concentration de contrainte conduisant à l’ouverture de fissures.

3 Transitions entre les régimes ductile et fragile

Dans le régime basse température/haute contrainte, la transition entre le com-
portement mécanique parfaitement ductile des nanostructures de silicium vers un
comportement fragile (0% de ductilité) n’a pas été observée expérimentalement
mais ces deux régimes ont été mentionnés pour des nanofils ayant un axe paral-
lèle à une direction cristallographique <111>165. Dans ce cas, la transition entre
les deux comportement est liée au mode de sollicitation. En effet, lors de la sol-
licitation en traction de nanofils d’une dizaine de nanomètres, un comportement
parfaitement fragile a été rapporté : une rupture brutale par clivage suivant la fa-
mille de plans {111} perpendiculaire à l’axe de sollicitation a été observée juste
après le chargement élastique. Au contraire, une large déformation plastique a été
constatée lors d’essais de flexion réalisés sur ces mêmes nanofils.

Une seconde transition, observée expérimentalement, est la transition entre
un comportement parfaitement ductile et un comportement mixte, i.e témoignant
d’une concurrence entre propagation de dislocations et ouverture de fissures. Dans
le cas des tests de compression rapportés dans la littérature, les nanostructures de
silicium ont un comportement parfaitement ductile156,171 quelle que soit l’orien-
tation de l’axe de sollicitation. La transition vers le comportement mixte est alors
conditionnée par le taux de déformation ainsi que la taille des nanostructures, ce
que nous détaillerons par la suite. Dans le cas des tests de traction ou flexion, les
nanostructures présentent toujours une transition avec l’augmentation du taux de
déformation vers un comportement mixte du fait que les fissures sont générale-
ment nucléées dans les zones en tension121,150,167.

3.1 Effet du taux de déformation

Comme évoqué précédemment, (cf. section 1), cette étude montre que les nanopi-
liers de silicium présentent un comportement ductile dans les premiers stades de
la déformation plastique puis, au fur et à mesure que le taux de déformation aug-
mente, une transition progressive vers un comportement mixte peut se manifester.

Dans le cas d’une sollicitation parfaitement uniaxiale, les nanopiliers ayant un
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axe favorisant la nucléation de dislocations parfaites (cf. Fig. IV.4) commencent
à se déformer d’une manière ductile. Une grande densité de dislocations est nu-
cléée à partir des surfaces latérales. Avec l’augmentation du taux de déforma-
tion les marches formées sur les surfaces latérales s’élargissent avec la nucléa-
tion de nouvelles dislocations dans les plans de glissement activés. L’accumulation
d’une grande densité de dislocations glissant dans des plans de glissement sécants
conduit à la formation des défauts de transition « 115 ». Lorsque les conditions sont
favorables à la formation de ce type de défaut, un désordre cristallin se forme dans
leur sillage. Toujours avec l’augmentation du taux de déformation, la nucléation de
dislocations en volume à partir du désordre cristallin laissé par ces défauts de tran-
sition simultanément à l’ouverture de cavités formées à l’intersection de plans de
glissement des défauts « 115 » et des plans de glissement classiques {111} conduit
à un comportement mixte. La figure IV.11 résume les mécanismes à l’origine de
cette transition entre le régime ductile et mixte avec l’augmentation du taux de
déformation.

FIGURE IV.11 – Mécanismes de déformation plastique conduisant à un com-
portement mixte.
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Dans le cas des nanopiliers ayant un axe favorisant la nucléation de disloca-
tions partielles, une grande densité de dislocations est nucléée au début du test
de compression. Dans le cas où ces dislocations se propagent dans des plans de
glissement {111} adjacents, une macle se forme et s’élargit avec l’augmentation
du taux de déformation. Une fois la macle formée, l’orientation cristallographique
du cristal maclé favorise la nucléation de dislocations parfaites et/où dissociée
conduisant aux mécanismes détaillés dans la figure IV.11.

3.2 Effet de taille

La transition entre régimes ductile et fragile a lieu lorsque, à une température
fixe, au moins une dimension caractéristique de l’échantillon (en l’occurrence le
diamètre des nanopiliers) est réduite en dessous d’une valeur critique.

Lorsque la taille du cristal diminue son rapport surface/volume augmente.
Considérant l’influence des surfaces sur la nucléation des dislocations, Kang et
al.126,139 suggèrent que la transition entre les deux régimes est contrôlée essentiel-
lement par la nucléation et non par la mobilité des dislocations.

A contrario, les résultats obtenus dans le cadre de notre étude ne montrent
aucune influence significative des surfaces sur le comportement des nanopiliers
déformés. En effet, des comportements similaires ont été obtenus pour des na-
nopiliers issus de différentes séries, ayant des morphologies et/ou des états de
surface différents, lorsqu’ils sont déformés dans des conditions identiques. L’in-
fluence du rapport surface/volume sur le comportement mécanique des nanopi-
liers semble en revanche résulter majoritairement de la diminution du volume de
matériau sollicité. En effet, différents éléments suggèrent que la transition du com-
portement ductile vers un comportement fragile soit liée à la densité de défauts
contenus dans les nanopiliers et de l’augmentation de la probabilité d’interactions
bloquantes entre défauts qui en résulte.

Ainsi, la présence insoupçonnée jusqu’à présent d’événements de déformation
plastique dans les plans {115} peut s’expliquer par la recombinaison de disloca-
tions parfaites et partielles. Ces défauts peuvent à leur tour conduire à la formation
de cavités pouvant constituer des sites de nucléation potentiels pour les fissures.
Ces défauts observés hors des plans de glissement classiques {111} constituent
dans ce cas, des « défauts de transition » entre les régimes ductile et fragile.

Dès lors, lorsque le volume de matière décroît, la probabilité d’interactions est
réduite du fait que la surface balayée par les lignes de dislocations dans leurs plans
de glissements diminue avec la diminution du diamètre dans le cas des nanopi-
liers. De plus, compte tenu des niveaux de contrainte très élevés nécessaires pour
nucléer à basse température des dislocations dans un cristal initialement exempt
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de défauts, les dislocations nucléées se propagent à très grande vitesse224,225 et
dans ces conditions, très peu de dislocations sont stockées dans les nanostructures
présentant un rapport surface/volume élevé.

Cette hypothèse permet d’expliquer le comportement ductile observé aux plus
petites échelles dans le régime basse température lorsque l’augmentation du rap-
port surface/volume s’accompagne systématiquement de l’apparition d’un stade
de déformation plastique qui peut se poursuivre au delà de 10% de déformation si
la probabilité d’interaction entre dislocations mobiles reste faible (petits diamètres
et sollicitation parfaitement uniaxiale favorisant l’activation d’un faible nombre de
systèmes de glissement).

Il convient de souligner que la transition entre les régimes ductile et fragile
est cependant également sensible à l’orientation cristalline. En effet, le caractère
des dislocations responsables de la déformation plastique dans le régime basse
température/haute contrainte est lié à l’orientation de l’axe de déformation ainsi
qu’au sens de sollicitation. La nature des dislocations nucléées dans différents sys-
tèmes de glissement conditionne la nature des interactions entre ces dernières. De
plus, le nombre de systèmes de glissement équivalents susceptibles d’être activés
simultanément augmente la probabilité d’interaction entre les défauts étendus nu-
cléés, conduisant à un changement de régime dû à la réduction de mobilité des
dislocations et à la formation de défauts de transition.

La détermination du diamètre critique, pour lequel une transition entre ré-
gimes ductile et fragile a lieu, n’a pas été abordée dans ce travail. En effet, un
seul diamètre de nanopiliers (100 nm) a été étudié. En revanche, la comparaison
entre les diamètres conduisant à une transition déterminés expérimentalement
par différentes équipes et par le biais de calculs numériques montre que la valeur
critique est très sensible aux conditions de sollicitation (axe, mode, température,
vitesse de déformation) ainsi qu’au potentiel utilisé dans le cas de calculs en dyna-
mique moléculaire. En accord avec les hypothèses faites précédemment, bien que
la diminution de taille conduise effectivement à une transition de comportement
mécanique, il n’est donc pas possible de déterminer une taille critique de transition
entre les comportement ductile et fragile sans préciser les conditions précises de
déformation.
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Dans ce travail de thèse, nous avons étudié le comportement mécanique et la
structure de défauts étendus nucléés dans des nanopiliers de silicium déformés
en compression à température ambiante et à très faible vitesse de déformation, à
l’aide de différentes techniques de microscopie électronique.

Les nanopiliers déformés présentent un comportement parfaitement ductile
dans les premiers stades de la déformation. Puis, au fur et à mesure que le taux de
déformation augmente, une transition vers un comportement mixte est constatée
lorsque les conditions de sollicitation s’éloignent des conditions idéales d’un essai
de déformation uniaxiale.

Contrairement aux précédentes études de la plasticité du silicium dans le ré-
gime fragile, réalisées par exemple par microindentation du matériau massif, dans
cette étude l’analyse microstructurale des objets de très petites dimensions nous
a permis d’analyser à l’échelle atomique les défauts étendus produits lors du pre-
mier stade de la déformation plastique. En effet, le champ de déformation produit
par une déformation uniaxiale contrôlée, moins complexe que celui produit par
des tests de microindentation ou par déformation sous pression de confinement,
autorise une étude post mortem par imagerie haute résolution.

L’analyse approfondie de la microstructure de déformation des nanopiliers ré-
vèle l’intervention de mécanismes complexes dans le régime de déformation basse
température/haute contrainte. Cette complexité qui se traduit par la manifestation
d’une grande diversité de défauts est liée à plusieurs paramètres :

La dépendance des cœurs de dislocation à l’évolution du niveau de contrainte
au cours du test mécanique constitue l’un des facteurs principaux. En effet, la
nucléation des premières dislocations nécessite un très haut niveau de contrainte.
Cependant, la relaxation produite par la propagation des premières dislocations
nucléées, s’accompagne d’une chute de contrainte conduisant à une transition de
cœurs vers une configuration plus stable mais moins mobile.

La variation du facteur de Schmid apparait également comme un paramètre
déterminant. En effet, suivant l’orientation cristallographique considérée, le fac-
teur de Schmid peut favoriser ou au contraire inhiber la propagation de certains
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défauts étendus au profit des autres.

La prise en compte de ces différents paramètres permet de réconcilier les diffé-
rents résultats expérimentaux obtenus par d’autres équipes lors de différents essais
mécaniques (compression, traction et flexion).

En outre, la complexité de la microstructure observée croît avec la coexistence
de différents types de défauts mobiles qui peuvent interagir avec l’augmentation
de la déformation, conduisant à la formation de jonctions sessiles ou très faible-
ment mobiles. Ce travail indique que le passage du comportement parfaitement
ductile, observé dans les premiers stades de déformation, vers un comportement
mixte avec l’augmentation de la déformation, est vraisemblablement corrélé à un
problème de mobilité des défauts.

Ainsi, la transition entre les comportements fragile et ductile lorsque la taille
des nanostructures diminue peut être expliquée par la décroissance de la proba-
bilité d’interaction entre les dislocations mobiles avec la réduction du volume. En
effet, lorsque le volume de la structure décroît, la distance parcourue par une
boucle de dislocation entre le site de nucléation et la surface de l’objet diminue.
De plus, compte tenu de la vitesse élevée de propagation des dislocations nucléées
sous fortes contraintes, une faible proportion de dislocations est stockée dans les
nano-objets à l’issue de l’essai de déformation. Ce modèle permet de comprendre
l’origine du changement de comportement observé aux petites dimensions.

La détermination du volume critique pour lequel une transition entre les deux
régimes a lieu est très sensible aux différentes conditions de sollicitation telles que
l’orientation cristallographique, le mode, la température, la vitesse et le taux de
déformation. Par conséquent, des études plus approfondies sont nécessaires pour
déterminer les dimensions critiques en fonction à la fois de la forme géométrique et
des différents paramètres de sollicitation. Ces études auront un impact direct sur la
conception et l’architecture de nanocomposants destinés à subir des sollicitations
mécaniques, notamment dans les NEMS.

Néanmoins certains points, nécessitant de mettre en œuvre des protocoles ex-
périmentaux spécifiques, pourraient être explorés afin de poursuivre et compléter
ce travail. Par exemple, des expériences de recuit in-situ des lames TEM préparées
durant cette thèse pourraient être réalisées, afin de suivre l’évolution de la mi-
crostructure de déformation avec l’augmentation de la température. Ce type d’ex-
périences permettrait d’étudier l’éventuelle dissociation des dislocations parfaites
en fonction de la température. De plus, l’apport de l’agitation thermique pourrait
faciliter la recombinaison de défauts en interaction dans des zones fortement dé-
formées. Ces expériences sont rendues possibles par la récente acquisition par le
laboratoire d’un nouveau porte-objet TEM (Protochips fusion) permettant d’effec-
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tuer des recuits thermiques jusqu’à 1200°C, dont la stabilité thermo-mécanique est
compatible avec l’imagerie haute résolution.

Une question reste en suspens concernant la nature du plan de glissement des
dislocations (Glide-set ou Shuffle-set). En raison de la forte courbure des échan-
tillons déformés sous hautes contraintes et de leur dégradation rapide sous irradia-
tion, l’identification de la structure des cœurs de dislocations n’a pas été possible
par imagerie haute résolution TEM. Une alternative possible serait de réaliser des
observations par imagerie STEM corrigée, dont le contraste est moins sensible à
la courbure des plans atomiques dans l’épaisseur de la lame, et qui produit une
irradiation moins importante de l’échantillon.

Enfin, les résultats expérimentaux obtenus dans le cadre de cette thèse ont
permis de mieux comprendre le comportement du silicium aux petites échelles,
en proposant des mécanismes originaux pour ce matériau modèle. Une étude si-
milaire pourrait être réalisée sur d’autres matériaux semiconducteurs comme le
germanium, le carbure de silicium ou l’antimoniure d’indium. Dans le cas des se-
miconducteurs composés, les mécanismes de déformation peuvent être plus com-
plexes du fait des différentes configurations possibles des cœurs de dislocations,
dont la composition chimique influence la mobilité.
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Etude par microscopie électronique du silicium aux petites échelles
: comportement mécanique et structure atomique des défauts.

ABSTRACT: Several recent works devoted to the study of the properties of materials at small scales have
revealed exceptional differences in the mechanical behavior of nano-objects as compared to bulk material. In
the case of silicon, which is considered as a model semiconductor, a brittle-ductile transition at room
temperature has been observed when the sample size is smaller than a few hundreds of nanometers. However,
the extended defects and mechanisms behind this behavioral change have not been clearly identified. In this
context, the research project "BiDuL: BrIttle to DUctile transition in silicon at Low dimensions" aimed to
study in detail the mechanical behavior of silicon nanopillars by combining experimental techniques and
simulations by molecular dynamics. This work is based on the post mortem study of deformed nanopillars,
using different electron microscopy techniques (SEM, FIB, HRTEM). The studied nano-pillars of 100 nm in
diameter were prepared by plasma etching (RIE) and deformed in compression at room temperature. The
results obtained during this thesis confirm the difference in the behavior of nano-objects compared to bulk
material. Moreover, a large variety of defects produced during plastic deformation has been observed. The
crystallographic orientation of the deformation axis seems to have a significant impact on the mechanisms
behind the observed ductile behavior. The comparison between experimental and simulated HRTEM images
notably evidences the simultaneous propagation of partial and perfect dislocations in {111} planes. In
addition, unexpected plastic events have also been observed in {115} planes. Various possible deformation
mechanisms involved during the nano-compression of the pillars are described, based on the microscopic
observations. Finally, a model considering the influence of interactions between various activated systems on
the mobility of dislocations is proposed to explain the brittle-ductile transition observed at small scales in
silicon.

KEYWORDS : plastic deformation, dislocations, ductile-brittle transition, size effect, extended defects,
microstructure.

Electron microscopy study of silicon at small scales: mechanical
behavior and atomic structure of defects

RÉSUMÉ : Différents travaux récents consacrés à l’étude des propriétés des matériaux aux petites échelles
ont souligné des différences exceptionnelles dans le comportement mécanique des nano-objets par rapport aux
matériaux massifs. Dans le cas du silicium, qui est considéré comme un semi-conducteur modèle, une
transition fragile-ductile à température ambiante a été observée lorsque la taille des échantillons est inférieure
à quelques centaines de nanomètres. Cependant, les défauts et les mécanismes à l’origine de ce changement de
comportement n’ont pas été clairement identifiés. Dans ce contexte, le projet de recherche « BiDuL : "BrIttle
to DUctile transition in silicon at Low dimensions" dans lequel s’inscrit cette étude, visait à caractériser en
détail le comportement mécanique de nanopiliers de silicium en combinant des techniques expérimentales et
des simulations en dynamique moléculaire. Ce travail repose sur l’étude post mortem de nanopiliers
déformés, en utilisant différentes techniques de microscopie électronique (SEM, FIB, HRTEM). Les
nanopiliers étudiés de 100 nm de diamètre ont été préparés par gravure plasma (RIE) et déformés en
compression à température ambiante. Les résultats obtenus durant cette thèse, confirment la différence de
comportement des nano-objets par rapport au matériau massif. Par ailleurs, une grande variété de défauts
produits lors de la déformation plastique a été observée. L’orientation cristallographique de l’axe de
sollicitation semble avoir un impact important sur les mécanismes à l’origine du comportement ductile
observé. La comparaison entre images HRTEM expérimentales et simulées témoigne de la propagation
simultanée de dislocations partielles et parfaites dans les plans {111}. De plus, des événements plastiques
inattendus ont également été observés dans des plans {115}. Divers mécanismes de déformation possibles
impliqués lors de la nano-compression des piliers sont décrits à partir des observations microscopiques. Un
modèle tenant compte de l’influence sur la mobilité des dislocations des interactions entre systèmes de
glissement est proposé afin d’expliquer la transition fragile-ductile observé aux petites échelles dans le
silicium.

MOTS-CLÉS : déformation plastique, dislocations, transition fragile-ductile, effet de taille, défauts étendus,
microstructure.


