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INTRODUCTION

Contexte bibliographique général

Depuis le début des années 50 et les travaux historiques de Metropolis et coll. [1],
les physiciens ont porté un intérét croissant a la simulation numérique en physique
théorique comme en physique appliquée. Le calcul numérique intensif est aujour-
d’hui un enjeu stratégique en terme de recherche scientifique; on peut en juger
simplement par 'investissement récent de ~ 25 millions d’euros par le CNRS pour
I’achat d’un supercalculateur IBM qui place la France au troisieme rang mondial
en terme de ressources de calcul a usage civil. Dans son ensemble, la simulation
numérique constitue aujourd’hui un complément essentiel aux techniques de re-
cherches expérimentales dans de multiples domaines comme ’astrophysique [2],
la physique des plasmas [3], la mécanique des fluides [4], la physique des nano-
matériaux [5], la physique quantique [6] pour ne citer que ceux la. En pratique,
les simulations requierent a la fois la définition précise d’un systeme et un modele
physique correct pour que les calculs permettent d’interpréter et/ou de prédire des
résultats expérimentaux. Quelque soit le systéeme considéré et son niveau de com-
plexité, le physicien doit toujours proposer un certain nombre d’approximations
pour mener a bien les calculs en gardant a l'esprit qu’elles limiteront au final sa
capacité d’interprétation.

Le theme de ce travail de these est I'application de méthodes de simulation
numérique a l'étude de systemes physiques auto-organisés. On qualifie d’auto-
organisé! un systéme physique qui a la capacité intrinseque d’évoluer de maniere
spontanée d’un état donné a un autre de telle sorte que son énergie diminue?. Les
procédés d’auto-organisation sont aujourd’hui universellement mis a profit par la

communauté scientifique pour la synthese de nanomatériaux [9] comme par exemple

1On peut noter que ce terme apparu en physique a largement inspiré les domaines de la chimie
et de la biologie [7] et des domaines plus éloignés comme par exemple I’éthologie [8].

2Ce processus s’accompagne généralement d’une diminution d’entropie correspondant & une
augmentation de 'ordre des particules constitutives du systeme.



les cristaux nanométriques [10] ou les monocouches moléculaires [11] et constituent
un ensemble de méthodes de choix pour concevoir un jour des matériaux a des
échelles sub-nanométriques [12].

L’objectif de cette these est de mettre en évidence par simulation numérique les
parametres physiques responsables des phénomenes d’auto-organisation observés
expérimentalement pour des systemes physiques représentatifs des domaines de re-
cherche actuels liés a cette thématique :

e la synthese de réseaux de nanocristaux auto-organisés a partir de la mise en ilots
de couches solides nanométriques [13-16].

e la synthese de réseaux de colloides® ou de microparticules auto-organisés & partir
du démouillage et du séchage de couches liquides micrométriques [17-20].

Nous allons a présent décrire les systemes expérimentaux de référence pour notre
étude et les principaux résultats illustrant les phénomenes d’auto-organisation aux-
quels ils sont soumis. Nous établirons ensuite le plan général de I'exposé ainsi que
la (les) méthode(s) de simulation mise(s) en oeuvre pour chaque systeme et leurs

objectifs.

Systemes expérimentauz de référence

Les premiers systemes étudiés sont des couches minces d’oxyde de zirconium
yttrié (Y,Zr)Oq d’épaisseur nanométrique déposées sous forme de précurseurs chi-
miques par voie sol-gel sur des substrats d’oxyde d’aluminium alpha o — Al;O3 :
{YSZ||(0001)4_a1,0, }* Par traitement thermique & haute température (~1500°C)
on provoque le grossissement des grains par un processus de coalescence jusqu’a

ce que leur taille devienne comparable a celle de I’épaisseur d’origine de la couche.

3Un colloide est une particule solide en suspension dans un liquide dont le diametre est compris
entre 10 nm et 1 pm.

4Chaque couche est déposée par trempage du substrat dans un sol liquide contenant les
précurseurs chimiques des phases & synthétiser. [21] (YSZ pour ‘yttria stabilized zirconia’).La
couche qui se forme est un gel amorphe qui séche rapidement & sa sortie du sol; I’épaisseur
moyenne de ce type de couche est comprise entre 5 et 10 nm apres séchage. La notation entre
crochets caractérise un systeme {couche||substrat}.



Leur croissance est alors influencée par 'interface qu’ils développent avec le sub-
strat. Cette croissance dite anormale conduit a la rupture de la couche en un
ensemble de cristaux discrets - ou ilots - a la surface du substrat. Ces ilots sont
caractérisés par leur taille, leur forme et leur orientation cristallographique selon la
normale au plan de 'interface et dans le plan de I'interface.’ Dans cette étude nous
avons focalisé notre attention sur une partie des récents travaux expérimentaux
présentés dans la these de Romain Bachelet [22] concernant des couches de zir-
cone yttriée a 10 % molaire en oxyde d’yttrium. Ces couches ont été caractérisées
par microscopie a force atomique ‘Atomic Force Microscope’ (AFM) pour illus-
trer la taille et la forme des ilots et par diffraction des rayons X et cartographie
du réseau réciproque ‘X Ray Diffraction-Reciprocal Space Mapping” (XRD-RSM)
pour déterminer les relations d’épitaxie par Bachelet et coll. [22-24]. En résumé,
ces travaux démontrent que pour un substrat sans défauts de surface, les 1lots sont
plats (‘llots 2D’) tandis que pour un substrat présentant une rugosité de surface,
les 1lots plats cotoient des ilots bombés (‘ilots 3D’) localisés sur les défauts. Chaque
morphologie est associée a des relations d’épitaxie spécifiques entre les ilots et le
substrat.

Suite a cette étude nous avons poursuivi une recherche bibliographique concer-
nant les phénomenes de mise en ilots mais pour des procédés de synthese de couches
minces épitaxiées de type dépots physiques ou chimiques en phase vapeur; PVD-
CVD pour ‘physical vapor deposition’-‘chemical vapor deposition’.% Nous avons ob-
tenu un grand nombre d’informations expérimentales et théoriques sur ces procédés
a travers les études concernant le systeme modele germanium-silicium {Ge||Si}. De
facon tres générale on peut démontrer que I’évolution morphologique de la couche
peut obéir a trois mécanismes bien distincts. On observe soit une couche continue
qui correspond a un dépot de type Frank-van der Merwe (F-M), soit des ilots sur

une couche continue (souvent désignée par couche de mouillage) c’est a dire un

5Ces parametres cristallographiques sont désignés par relations d’épitaxies.
6Ces procédés sont particulierement adaptés pour synthétiser des couches minces métalliques
et semi-conductrices.



dépot de type Stranski-Krastanov (S-K), soit des ilots directement sur la surface
du substrat donc un dépot de type Volmer-Weber (V-W) [25-32] ; cette classifica-
tion phénoménologique fut proposée pour la premiere fois par Bauer en 1958 [33].
On peut remarquer que ces procédés impliquent un dépdt progressif de matiere et
que la formation des ilots peut se produire au cours de la création de la couche
contrairement aux procédés sol-gel pour lesquels la formation des ilots est induite
par un (des) traitement(s) thermique(s) postérieurs au dépot de la couche sur le
substrat.

Les derniers systemes étudiés sont des couches liquides contenant des particules
de diamant d'un diametre moyen proche du micron reposant sur un substrat de
verre de silice plat ou régulierement rayé; ’ensemble est en position horizontale.
Le systeme expérimental a été intégralement réalisé par nos soins et caractérisé
par microscopie optique. Apres séchage de la couche liquide, nous avons observé
que les particules tendent a s’agglomérer de facon homogene sur toute la surface
d’un substrat plan tandis que dans le cas d’'un substrat rayé une agglomération

préférentielle apparait sur les rayures.

Plan général de [’étude

Le manuscrit est scindé en trois parties distinctes correspondant chacune a une
échelle de taille et a une méthode de simulation. Nous proposons au début de
chaque partie un chapitre exposant les fondements théoriques de la méthode de
simulation mise en oeuvre suivi d'un chapitre d’application présentant le contexte
bibliographique précis de 1’étude, un modele physique adapté au systeme considéré

et une discussion des résultats numériques a la lumiere des résultats expérimentaux.

Démarche de simulation et objectifs des calculs

Dans la premiere partie, nous présentons une simulation de type ab initio en

mécanique quantique a l’échelle atomique pour calculer 1’énergie des interfaces
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du systeme expérimental {YSZ||(0001),-a1,0,} caractérisées par Bachelet et coll.
[22-24]. On modélise chaque interface par des groupements atomiques périodiques
dans les trois directions de l’espace; chaque espece atomique est introduite dans
une structure sous forme d’un pseudopotentiel qui agit sur le cortege électronique.
Cette approche met en jeu des systemes modeles de plusieurs centaines d’atomes
pour des dimensions caractéristiques de 'ordre de quelques nanometres.

e Cette étude énergétique permet de mettre en évidence un mécanisme
de croissance compétitive entre les ilots plats (2D) et les ilots bombés
(3D) sur un substrat plan pour le systéeme {YSZ||(0001),_a1,04} [34].

Dans la deuxieme partie, nous présentons successivement deux modeles phy-
siques a 1’échelle nanométrique pour simuler la mise en ilots de couches minces
épitaxiées synthétisées respectivement par voie sol-gel et PVD-CVD pour lesquels
nous appliquons une approche de simulation de type Monte-Carlo. Les systémes
physiques de référence sont respectivement {YSZ||(0001),-a1,05} et {Ge||Si}.

e Nous proposons d’une part une interprétation générale des résultats
expérimentaux concernant le systeme {YSZ||(0001),-a1,0,}, €n particulier
les parametres physiques responsables de la mise en ilots, de la transi-
tion {ilots 2D — ilots 3D} et le lien entre les relations d’épitaxie et la
morphologie des ilots en couplant les résultats des simulations ab initio
et Monte-Carlo [34,35].

e Nous illustrons d’autre part les parametres responsables des différents
mécanismes de mise en ilots de couches minces synthétisées par des
procédés de type PVD-CVD pour démontrer une loi de comportement
fondamentalement opposée entre ces procédés et le procédé sol-gel vis a
vis de I’épaisseur de la couche [36,37].

Dans la troisieme partie, nous introduisons un modele physique a 1’échelle mi-
croscopique pour simuler par un algorithme de dynamique moléculaire la répartition
apres séchage de particules immergées dans un film liquide horizontal en évaporation
sur un substrat plan ou sur un substrat indenté.

e Nous déterminons les forces responsables du confinement observé sur

11



certaines parties d’un substrat indenté (rayé) vis a vis de la répartition

beaucoup plus homogéne mise en évidence sur un substrat plan [38].
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Premiere partie

Calcul des énergies d’interfaces
d’ilots YSZ auto-organisés sur un
substrat (0001),_41,0, Par une

approche ab wnitio
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CHAPITRE 1

CALCUL DE L’ENERGIE DE L’ETAT FONDAMENTAL D’UN
SOLIDE CRISTALLIN PAR UNE APPROCHE AB INITIO

1.1 Introduction

La théorie de la fonctionnelle de la densité, DFT pour ‘Density Functional Theo-
ry’, fut introduite au milieu des années soixante par Hohenberg et Kohn [39], Kohn
et Sham [40]. La contribution de Walter Kohn par la théorie de la fonctionnelle de
la densité a la compréhension des propriétés électroniques, en particulier en phy-
sique de la matiere condensée, a été récompensée par le prix Nobel de chimie en
1998. Cette théorie permet en effet une application efficace des principes de base
de la mécanique quantique! dans des codes de calculs numériques dits ab initio
pour déterminer les propriétés électroniques de groupements atomiques. La struc-
ture électronique est fondamentale car elle détermine directement ou indirectement
I’ensemble des propriétés d'un groupement d’atomes, en particulier I’énergie de son
état fondamental.

Le but de ce chapitre est d’introduire le plus simplement possible une méthode
de calcul de I’énergie de ’état fondamental d'un solide cristallin par application de

la théorie de la fonctionnelle de la densité.

1.2 Equation de Schrodinger des états stationnaires

Le calcul de I’énergie totale d'un systeme composé d’ions et d’électrons en
intéraction est obtenu dans le cas général par résolution de ’équation de Schrodin-

ger des états stationnaires :

HU({r;}, {Rs}) = EV({r;}, {R/}) (1.1)

L ¢first principles’ dans la littérature internationale.
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avec H l'opérateur hamiltonien, ¥({r;}, {R;}) une fonction d’onde multiparticules
décrivant 1'état du systeme (r; le vecteur position de I'électron j et R; celui de

l'ion I) et E son énergie totale. Généralement, 'opérateur hamiltonien s’écrit :

H =T,(r) + Tions(R) + Vine () + Vigns(R) + Vgt (r, R) (1.2)

avec T, et T;,,s les opérateurs énergie cinétique des électrons et des ions, Vi, et Vigns
les potentiels d’intéraction entre électrons et entre ions, V., le potentiel externe
subi par les électrons qui contient les champs externes imposés par les ions?. Ces

quantités peuvent s’écrire :

2me, 2M;

h2
T.(r)=—5—> Vi et Tin(R) =~
J

1 2 Z Z
‘/int(r) =35 Z ] ‘ et Vvions Z ! Je (14)

2 = r; — 1y 2 IRr — Ry|
Ze?
Vit (r, R) . _’R | (1.5)
g T

avec h = h/27 et h la constante de Planck, m, la masse de ’électron, M; la masse
de l'ion [ et Z; sa charge.
Sous cette forme, le calcul de I'énergie de 1’état fondamental du systeme, c’est a
dire le minimum global de E est irréalisable pour la plupart des systemes. En effet,
hormis pour des atomes isolés, les calculs numériques sont souvent incommensu-
rables a cause du trop grand nombre de particules a prendre en compte et de la
complexité des intéractions qui en résultent. C’est le cas en particulier des effets
d’échange et de corrélation électroniques, implicitement contenus dans Vj,;(r), qui
agissent a courte distance au sein du cortege d’électrons.

Dans les prochaines sections, nous allons présenter différentes approximations

permettant de s’affranchir de cette difficulté.

2D’autres potentiels externes peuvent agir comme des champs électriques et/ou magnétiques
indépendants des ions.
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1.3 Approximation de Born-Oppenheimer

Cette approximation consiste a décrire un systeme d’ions et d’électrons uni-
quement du point de vue de son cortege électronique ou gaz électronique (chaque
particule de gaz électronique est contenue dans le volume infinitésimal dr = dxdydz
a lextrémité du vecteur r). Cette simplification revient a découpler le mouvement
des ions de celui des électrons; on s’intéresse a un gaz électronique, a priori in-
homogene, de densité n(r) pour un ensemble de positions ioniques {R;} fixé. La

fonction d’onde multiparticules s’écrit donc ¥({r;}) et 'hamiltonien devient :
H = Te(r) + %nt(r) + %ons(R) + ‘/;zt(ra R) (16)

L’opérateur Tj,,s(R) étant négligé puisque les ions sont fixes.
L’approximation de Born-Oppenheimer permet la recherche de 1’état fondamental
du systeme en deux étapes :

— Calcul de l'énergie de I'état fondamental du cortege électronique pour un

ensemble de positions ioniques fixé; 'hamiltonien est réduit a T.(r), Vi (r)
et Vo (r, R).

— Modification des positions ioniques vers une diminution des forces résultantes.
Cette méthode de calcul est réitérée jusqu’a ce que I'ensemble des forces subies par
les ions soit suffisamment faible (le critere choisi dépend bien entendu du probleme
considéré).

Nous allons a présent introduire la théorie de la fonctionnelle de la densité et
son application au cas des solides cristallins pour la relaxation des degrés de liberté

électroniques.

1.4 Théorie de la fonctionnelle de la densité

1.4.1 Notions fondamentales

Bien que les degrés de liberté des ions et des électrons soient a présent découplés

par Papproximation de Born-Oppenheimer, la fonction d’onde ¥({r;}) dépend en-
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core de la position de chaque électron dans le systeme ce qui ne permet pas une
résolution numérique simple du probleme.
Une méthode astucieuse fut proposée au milieu des années soixante par Kohn et

Sham [40] suite aux travaux de Hohenberg et Kohn [39].

Théorémes de Hohenberg et Kohn [39] :

— Pour un systéeme d’électrons en intéraction, le potentiel externe V. (r) est
déterminé de facon unique, a une constante preés, par la densité électronique
de l’état fondamental ny(r). Toutes les propriétés du systéme sont déterminées
par la densité électronique a [’état fondamental ny(r).

— L’énergie totale du systéme peut alors s’écrire comme une fonctionnelle de
la densité électronique, E = E|n|, et ’énergie de l’état fondamental est égale
au minimum global de cette fonctionnelle pour lequel n(r) = ny(r).

Méthode de Kohn et Sham [40] :
L’approche proposée par Kohn et Sham en 1965 suite aux travaux de Hohenberg
et Kohn peut étre résumée par 1'idée suivante :

— Le gaz électronique peut étre décrit par des particules fictives sans intéractions,
représentées par des fonctions d’ondes monoparticules, ¢;(r), telles que le gaz
de particules fictives présente a l’état fondamental la méme densité électronique,
donc la méme énergie E[n] que le gaz électronique réel.

Cette idée constitue la base des calculs ab initio par la théorie de la fonctionnelle
de la densité.
Pour un gaz de N électrons, représenté par N particules fictives, Les fonctions

d’ondes ¢;(r) sont solutions des équations de Kohn-Sham [42] :
Vi € [ N] [TL0) + Vegs(n)] 65(x) = €j65(x) (1.7)

/ ’ ’, . . s . . . , .
avec T, (r) I'opérateur énergie cinétique des particules fictives sans intéraction et e,

I'énergie de I'état ¢;(r). Les particules fictives subissent un potentiel effectif V. ¢(r),
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somme de trois potentiels :

Vers(t) = Vear(r) + Vi (r) + Vxo(r) (1.8)

avec Vi (r) le potentiel de Hartree ou potentiel d’intéraction coulombien clas-
sique entre les particules de gaz électronique et Vyo(r) le potentiel d’échange-
corrélation?.

Ces deux termes s’expriment tres simplement en fonction de la densité électronique

[41,42] -

Vi(r) = 62/%&%’ (1.9)
Vxc(r) % (1.10)

A ce stade, la résolution les équations de Kohn-Sham est impossible puisque le
potentiel Vxc(r) ne présente pas de formulation explicite.
Dans les deux prochaines sections, nous allons préciser le sens physique de ce

potentiel et présenter deux méthodes approximatives de calcul de cette grandeur.

1.4.2 Analyse du potentiel d’échange-corrélation Vx(r)

Ce potentiel est la clé de votite de la théorie de la fonctionnelle de la densité puis-
qu’il permet de compenser la perte d’information sur les propriétés d’échange et de
corrélation du gaz électronique induite par le passage d’une fonction d’onde réelle
multiparticules a des fonctions d’onde fictives monoparticules sans intéractions par
la méthode de Kohn-Sham.

Dans un gaz électronique réel, les électrons présentant des spins paralleles subissent

une répulsion liée au principe d’exclusion de Pauli. La réduction d’énergie du

3Le potentiel Vjo,s(R), qui traduit 'intéraction coulombienne classique entre les ions, doit
étre pris en compte pour calculer I’énergie totale du systeme mais il ne contribue pas aux termes
concernant le gaz d’électrons une fois ’ensemble des positions ioniques {R} fixées; il est donc
omis dans la suite de I'exposé.

19



gaz électronique réel vis a vis d’un gaz électronique qui ne présenterait que des
intéractions coulombiennes est appelée énergie d’échange.

L’énergie du systéeme peut encore étre modifiée en augmentant la distance de
séparation des électrons présentant des spins antiparalleles. Cependant, la diminu-
tion des intéractions coulombiennes s’accompagne d’une augmentation de I’énergie
cinétique du gaz électronique. La différence d’énergie entre cet ensemble de parti-
cules réelles et le gaz de particules diminué seulement de 1’énergie d’échange (gaz
de Hartree-Fock) est appelée énergie de corrélation.

A partir des équations (1.6), (1.7) et (1.8) on peut exprimer simplement V¢ (r) :

/

Vxe(r) = [Te(r) = T.(r)] + [Vin(r) = Vi (r)] (1.11)

Vxc(r) est donc la différence d’énergie cinétique et d’énergie interne entre le gaz
électronique réel et le gaz fictif pour lequel les intéractions entre électrons sont
limitées au terme classique de Hartree. Les intéractions coulombiennes étant a
longue portée, Vxc(r) est une grandeur physique locale.

L’efficacité de I'approche de Kohn-Sham dépend entierement de la capacité
du physicien & calculer aussi précisément que possible Vyo(r) dont I'expression

analytique est inconnue dans le cas général.

1.4.3 Approximations physiques pour le calcul de Vyq(r)

La formulation approchée la plus simple du potentiel Vx¢(r) est obtenue dans
le cadre de ’approximation de la densité électronique locale, LDA pour ‘Local Den-
sity Approxzimation’, initialement proposée par Kohn et Sham [40].

En supposant que l'énergie d’échange-corrélation par électron dans le gaz réel
(a priori inhomogene), exc([n],r), soit égale a 1'énergie d’échange-corrélation par
hom

électron dans le gaz homogene de méme densité n(r), ex%([n],r), alors I'énergie

totale d’échange-corrélation du gaz réel peut s’écrire [41,42] :
Exc[n] = /EXc([TL],I‘)n(I‘)dI'. (1.12)
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En combinant les équations (1.10) et (1.12), I'expression du potentiel Vx¢(r) dans

le cadre de la LDA est [41,42] :

(5€Xc([n], I‘) .

(e (1.13)

Vxo(r) = exc([n],r) + n(r)

L’approximation LDA sous entend que les fluctuations spatiales de la densité
électronique dans le gaz réel ne soient pas trop rapides. Pour tenir compte des
variations de n(r) au dela du premier ordre proposé par la LDA, on peut calculer
Vxc(r) dans Papproximation de gradient généralisé GGA pour ‘Generalized Gra-
dient Approximation’, qui tient compte du gradient de la densité électronique pour
étendre le terme purement local pris en compte par la LDA. Cette approche permet
a priori d’obtenir des résultats physiquement plus satisfaisants.

Dans nos calculs, nous avons utilisé la fonctionnelle d’échange-corrélation proposée
par Perdew-Wang (PW92) [43] pour 'approximation LDA et celle introduite par
Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [44] dans le cas de approximation GGA.

Ainsi, lorsqu’une formulation explicite de Vx¢(r) est obtenue, il est possible de
résoudre les équations de Kohn-Sham pour obtenir I’énergie de 1’état fondamental
E.

Nous introduisons maintenant la formulation particuliere des équations de Kohn-
Sham et la représentation de l'ensemble des états fictifs {¢;(r)} sur des bases

d’ondes planes dans le cas des solides cristallins.

1.4.4 Application de la DFT au cas des solides cristallins

Dans toute notre étude, nous avons calculé I'énergie de 1’état fondamental de
phases condensées cristallines, c’est a dire périodiques dans 'espace. Nous allons
introduire dans ce paragraphe une formulation particuliere des équations de Kohn-
Sham en représentant ’ensemble des fonctions d’onde fictives {¢;(r)} sur des bases
d’ondes planes.

Dans un modele de cristal parfait, une maille primitive est reproduite indéfiniment

dans les trois directions de 'espace pour générer la structure cristalline. Cette
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maille contient un noeud de réseau (réseau de Bravais) auquel est associé un motif
moléculaire.

Qualitativement on peut voir que la forme des fonctions d’ondes ¢;(r) dépend de
la nature périodique des positions ioniques dans le réseau. Le potentiel externe est
nécessairement périodique car lié a la position des ions. Donc pour un déplacement

d’un vecteur de translation du réseau R :

Veat(t + R) = Vu(r) (1.14)
Verr(t+R) = Veps(r) (1.15)

Les équations de Kohn-Sham étant vérifiées dans tout ’espace, une fonction d’onde
¢;(r) doit dépendre de cette périodicité.

La formulation rigoureuse de cette idée est le théoreme de Bloch [45]. Lorsque le
potentiel possede la périodicité de translation du réseau cristallin, alors la fonction
d’onde est de la forme :

djx(r) = €™ uji(r) (1.16)
ujk(r+R) = wu;k(r) (1.17)

Cette formulation est intéressante puisqu’elle exprime chaque fonction d’onde comme

le produit d'une onde plane e’**

par une fonction u;x ayant la périodicité du réseau
cristallin pour chaque vecteur d’onde k appartenant a I’espace réciproque. Chaque

fonction u;x(r) peut s’écrire de maniere explicite sous forme d’une série de Fourier :

Uij(I') = Z Cj7k7c;€iG'r (118)
GE[—00,400]

avec G un vecteur de translation du réseau réciproque tel que G.R = 27p avec p
entier ; on vérifie alors immédiatement que u;k(r + R) = u;x(r).

En combinant les équations (1.16) et (1.18) on exprime chaque fonction d’onde
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¢;(r) comme une série de Fourier :

Pjx(r) = Z e FTAT (1.19)

GE[—00,+0]

ce qui signifie que chaque fonction d’onde ¢;(r) s’exprime comme une somme infinie
d’ondes planes sur un ensemble infini de vecteurs k dans I'espace réciproque. En
pratique il est nécessaire de choisir un ensemble discret de vecteurs k pertinents
pour représenter correctement les états fictifs dans ’espace réciproque. Dans 1’en-
semble de ce travail nous avons choisi I'approche de Monkhorst-Pack qui produit
un ensemble discret et régulier de vecteurs k spéciaux dans la premiere zone de
Brillouin?, {k}rp [46], pour résoudre ce probleme. I’ensemble des vecteurs {k}rrp
constitue un maillage plus ou moins dense de la zone de Brillouin. En pratique la
densité du maillage doit étre optimisée a 1’aide de tests de convergence sur I’énergie
totale de la structure cristalline pour que l'erreur introduite par cet ensemble dis-
cret de valeurs soit négligeable sur le calcul de I'énergie totale. Notons que plus la
taille de la maille cristalline est importante et plus la zone de Brillouin est petite
donc moins le nombre de vecteurs k a prendre en compte est élevé; en particulier
pour des groupements atomiques de tres grande dimension (ce qui correspond en
pratique a plus de 100 atomes en ab initio) on peut le plus souvent se contenter du
vecteur nul c’est a dire le point I' origine de 1’espace réciproque.

Bien que ’ensemble des vecteurs k soit maintenant discret et fini, le calcul
numérique des ¢, k(r) est irréalisable puisque 1'équation (1.19) implique que la
base d’ondes planes soit infinie pour chaque vecteur k. D’un point de vue physique
les coefficients ¢; x ¢ prennent des valeurs négligeables lorsque |G| — oo. Il est donc
possible de borner I'ensemble des vecteurs de translation du réseau réciproque en
considérant que les valeurs des ¢,k e sont nulles lorsque |G| > |Ge| avec |G| le

module de coupure. On associe a cette valeur une énergie cinétique de coupure E,

4La premiére zone de Brillouin est I’équivalent dans 'espace réciproque de la maille primitive
dans ’espace réel.
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définie par :
Rk + G]?

E.
2me

, (1.20)

ce qui revient a dire que les fonctions d’onde ayant de faibles énergies cinétiques sont
plus importantes que celles présentant des énergies cinétiques élevées. De la méme
facon que pour la densité du maillage de la zone de Brillouin, 1’énergie cinétique
de coupure doit étre optimisée de telle sorte que la restriction du nombre d’ondes
planes dans les bases nécessaires a la représentation des états fictifs ne constitue
pas une erreur importante sur ’évaluation de 1’énergie totale.

Cette simplification impose une limite a la taille de la base d’ondes planes a prendre

en compte pour chaque ¢,k (r) en chaque vecteur k :

Vj € [1; N],Vk € {k}up djac®) = Y cueae™F” (1.21)

IG[<|Gc|

En substituant les équations (1.21) dans les équations (1.7) puis en intégrant sur
I’espace réel pour chaque particule fictive 5 en chaque vecteur k, les équations de

Kohn-Sham s’écrivent [41] :

VG Z {2]:; k + G[*0ca + Veff(G — G')| ¢jra = €xCjka (1.22)
|G/ <|Gel ‘
avec ¢ le symbole de Kronecker.
Dans ce paragraphe nous avons rappelé que pour un solide cristallin chaque fonction
d’onde fictive ¢;(r) est représentée en chaque vecteur k € {k},/p dans la zone de
Brillouin par une série de Fourier.
Dans la section suivante nous décrivons la méthode de résolution itérative des

équations de Kohn-Sham.

1.4.5 Résolution itérative des équations de Kohn-Sham

La recherche du minimum global de E[n] consiste a chercher les N plus petites

valeurs propres €; des équations (1.7).
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Les équations de Kohn-Sham sont résolubles de maniere itérative [41,42]. On im-

entrée
7

pose une densité électronique d’entrée au pas numéro ¢, n (r) dont on déduit un
potentiel effectif d’entrée V:f’?’"ée(r). La résolution des équations de Kohn-Sham pro-
duit un ensemble de N énergies associées a N fonctions d’ondes fictives. Dans le cas
particulier d’un solide cristallin, les équations de Kohn-Sham peuvent étre résolues
pour chaque particule fictive j en chaque point k € {k},/p par une opération de
diagonalisation® ; les €, étant les valeurs propres et les ¢,k g les composantes des
vecteurs propres associés. On déduit de ce calcul une densité électronique de sortie
au pas i :

nr) = Y 1D [a)] (1.23)

ke{kjyp L J

ce qui permet de calculer un potentiel effectif de sortie V*"*“cf f(r) donc I'hamil-
tonien de Kohn-Sham (terme entre crochets dans les équations (1.7)). On construit
ensuite une densité électronique d’entrée pour le pas de calcul i + 1 : nge(r).
Dans le cas le plus général c’est une fonction des densités d’entrée et de sortie au
pas i : n{(r) = f(ng™re(r), nio*(r)). Plusieurs formes explicites de f pour la
résolution d’équations de fagon auto-cohérente existent dans la bibliographie ; nous
précisons ici la plus simple® qui consiste & écrire n¢"*¢(r) comme une combinaison
linéaire de n¢™rée(r) et niorte(r) [52] :

7 %

nfl(r) = o™ (r) + (1 — @) (x) (1.24)

5Cette technique de résolution est simple & implémenter dans un code de calcul mais ce
n’est pas la plus efficace. En effet, il peut étre plus intéressant de relaxer les degrés de liberté
électroniques globalement de telle sorte que pour un ensemble d’états fictifs donnés {¢,} on soit
capable de déterminer itérativement I’ensemble des états propres de I’état fondamental tels que
E = E({¢;}) = Elng]. Il y a deux méthodes possibles pour déterminer le minimum global de
E [41] :
— une approche indirecte dérivée de I'approche type dynamique moléculaire ab initio de Car-
Parinello [47].
— une approche directe dérivée de la méthode tres générale des gradients conjugués a travers
la démarche de Teter et coll. [48].

611 existe en effet au moins deux autres approches : 'algorithme d’Anderson [49] et un algo-
rithme basé sur les gradients conjugués développé par Annett [50] et Gonze [51].
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avec o un parametre constant a chaque itération.

Les itérations aboutissent lorsque les densités électroniques d’entrée et de sortie sont
assez proches I'une de l'autre ce qui correspond a un ensemble d’états propres {¢; }.
La densité électronique n(r) est celle de I’état fondamental, ng et E({¢;}, {R}) =
Elny).

1.4.6 Résumé et conclusion sur la DFT

L’approche DF'T développée par Hohenberg et Kohn permet, par I'intermédiaire
de la méthode de Kohn-Sham, de transformer un gaz électronique réel en intéraction
en un gaz électronique fictif sans intéraction. La justification physique de cette
démarche réside dans l'introduction d’'un potentiel d’échange-corrélation Vye(r)
subi par le gaz électronique fictif qui permet de compenser les effets purement quan-
tiques d’échange et de corrélation qui ne sont pas pris en compte par les fonctions
d’onde monoélectroniques ¢,(r) contrairement a la fonction d’onde multiélectroni-
ques U({x,}).

La résolution itérative des équations de Kohn-Sham permet de calculer la den-
sité électronique du gaz fictif qui doit étre égale, dans 1’état fondamental, a la
densité électronique du gaz réel ny(r). D’apres le deuxieéme théoreme de Hohenberg
et Kohn, les propriétés physiques du gaz réel a I’état fondamental, en particulier
E[ng], sont alors parfaitement connues.

Il faut cependant toujours garder a l'esprit que les résultats obtenus par cette
méthode sont en toute rigueur approchés puisqu’il n’existe a I’heure actuelle aucun
moyen de déterminer Vxc(r) de fagon exacte.

La DFT peut étre appliquée a priori a n’importe quel atome ou groupement
d’atomes, en particulier les réseaux cristallins. En principe la méthode de Kohn-
Sham permet de calculer ’énergie de 'état fondamental du cortege électronique
associé a un ou plusieurs atomes en tenant compte de ’ensemble des électrons du
systeme ; ce type de calcul est dit ‘tout électrons’. En pratique, on cherche sou-
vent a limiter le nombre de fonctions d’onde ¢;(r) (donc d’électrons) a prendre en

compte pour diminuer les temps de calcul tout en gardant une description physique
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acceptable du gaz électronique.

Dans la suite de cette exposé nous allons introduire la notion de pseudopoten-
tiel qui permet d’une part de limiter le nombre d’électrons de chaque type d’atome
qui seront pris en compte explicitement pour construire le gaz des particules fic-
tives et d’autre part de réduire la taille des bases d’ondes planes nécessaires a la

représentation de ces états fictifs.

1.5 Approximation des pseudopotentiels

1.5.1 Notions fondamentales

Cette simplification consiste a modifier la forme du potentiel ionique V. (r)
pour chaque espece atomique au voisinage du noyau afin d’éliminer les oscillations

des fonctions d’onde des électrons de valence dans la région du coeur [41,42]. En

F1G. 1.1 - Dlustration schématique de la forme générale prise par Vey(r), Veu(r),
¢;(r) et ¢;(r), d’apres Payne et coll. [41].

général on ne traite explicitement que les fonctions d’onde de valence tandis que les
états de coeur peuvent étre décrits au premier ordre comme des charges fixes ( ‘fro-

zen core approximation’) participant a un écrantage du noyau. Cette approche est
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justifiée par I'idée que seuls les états de valence participent activement aux liaisons
atomiques et donc a la plupart des propriétés physiques, tandis que les électrons de
coeur ne subissent que peu de perturbations vis a vis de leurs états dans ’atome
isolé. On remplace donc le potentiel coulombien V., (r) et les électrons de coeur par
un pseudopotentiel f/ext(r) plus ‘mou’ agissant sur des pseudo-états fictifs de va-
lence qBj (r) plutot que sur les états fictifs ¢;(r). Comme le montre schématiquement
la figure 1.1, un pseudo-état fictif qgj(r) lié au pseudopotentiel V,.;(r) ne présente
pas d’oscillations vis a vis de son état fictif de référence ¢;(r); par conséquent,
le nombre d’ondes planes nécessaires a sa représentation sera plus faible que celui
requis pour la représentation de ¢;(r). Le pseudopotentiel est construit tel que, au
dela du rayon de coupure r. définissant une sphere a l'intérieur de laquelle sont
localisés les électrons de coeur :

Kzt(r) = Vext(r)
o;(r) = ;(r)

lr| > 7. = (1.25)

Dans les schémas ‘classiques’ de synthese de pseudopotentiels, comme par exemple
la méthode de Troullier et Martins [53], les auteurs imposent la contrainte de
conservation de la norme ‘norm-conserving pseudopotentials’ introduite par Ha-
mann et coll. [54] et Kerker [55], ce qui revient a dire que les densités électroniques
déterminées par les normes (amplitudes au carré de chaque fonction d’onde) des
états ¢;(r) et des pseudo-états de valence qz;j(r) sont identiques. L’objectif est de
synthétiser des pseudo-états de valence qui reproduisent correctement les effets
électroniques d’échange et de corrélation (intimement liés & la densité électronique)
au-dela de r.. En pratique, il est suffisant de s’assurer que les densités électroniques
prédites par les états et les pseudo-états de valence sont identiques dans la région
du coeur pour que cette propriété soit vérifiée dans tout ’espace.

L’utilisation de pseudopotentiels permet donc de limiter le nombre d’électrons
dans le systeme en supprimant le traitement d’équivalents fictifs pour les états de

coeur et de diminuer I’énergie cinétique de coupure en limitant la taille de la base
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d’onde plane nécessaire a la représentation des pseudo-états gEj(r).

La construction d’un pseudopotentiel physiquement correct dépend au premier
ordre du compromis entre la valeur de r. et la valeur de I’énergie cinétique de cou-
pure E.. En effet, plus r. est faible et plus le pseudopotentiel est proche de la réalité
physique (pseudopotentiel ‘dur’) mais plus la base d’ondes planes est étendue donc
I’énergie cinétique de coupure élevée. Inversement, plus r. sera grand et plus E.
sera faible (pseudopotentiel ‘mou’) mais la capacité physique du pseudopotentiel &

7 sera d’autant

simuler 'espece atomique dans un environnement chimique donné
plus médiocre.

En pratique, la synthese d'un pseudopotentiel avec conservation de la norme
présentant une faible énergie cinétique de coupure n’est pas toujours possible, en
particulier pour des éléments comme les atomes de la premiere ligne du tableau
périodique et les éléments présentant des électrons d ou f. Les métaux de tran-
sition, les alcalins et les alcalino-terreux, pour lesquels le traitement explicite des
états intermédiaires ‘semicore states’ comme états de valence est en général indis-
pensable, conduisent a des pseudopotentiels tres ‘durs’ qui présentent une faible
transférabilité. La solution a ce probleéme a été proposée par Vanderbilt [56] grace
aux pseudopotentiels dits ‘ultramous’ (‘ultrasoft’), pour lesquels la contrainte de
conservation de la norme est supprimée, puis généralisée par Blochl [57] par 'ap-

proche des ondes augmentées de projecteurs, PAW pour ‘Projector Augmented Wa-

ves’ que nous décrivons dans la section suivante.

1.5.2 Description de la méthode PAW

La méthode PAW est un bon compromis puisqu’elle permet la synthese de
pseudo-états de valence pour n’importe quel atome de la classification périodique

en utilisant des énergies cinétiques de coupure tres faibles; typiquement de 'ordre

"Cette propriété est généralement désignée par la ‘transférabilité’ qui qualifie la capacité phy-
sique du pseudopotentiel d’étre transféré avec succes dans n’importe quel type d’environnement
chimique.
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de 15 & 20 hartree (noté Ha®) tandis que des pseudopotentiels plus ‘classiques’
comme ceux proposés par Troullier et Martins [53] ne permettent pas de descendre
en dessous de 35-40 Ha. La particularité de cette technique est qu’elle permet
d’étendre la notion de valence au dela du sens chimique habituel pour inclure dans
I’ensemble des pseudo-états de valence des états intermédiaires ‘semicore states’
pour optimiser la transférabilité du pseudopotentiel, en particulier pour les atomes
des métaux de transition®.

L’objectif de la méthode PAW est de déterminer un ensemble de fonctions de
base et de projecteurs pour relier la fonction d’onde de valence |¥) d'un groupement

d’atomes & une pseudo-fonction d’onde de valence |¥) par Péquation'® [57,58] :
) = 19) + > (1) = 16) (5] ¥), (1.26)
J

avec |¢;) un état fictif de valence, |¢;) un pseudo-état fictif de valence et |p,) un
projecteur. Dans cette partie j représente a la fois I’atome considéré, le moment
angulaire L; = {l;,my,} (avec [; le nombre quantique de moment cinétique orbital
et my; le nombre quantique magnétique) et n; un nombre entier qui permet de
différencier les états et pseudo-états fictifs présentant le méme moment angulaire'!.
La synthese d’un pseudopotentiel débute toujours par un calcul tout électrons
sur l'atome isolé, dans une configuration électronique de référence et pour une
approximation définie de la fonctionnelle d’échange-corrélation (LDA ou GGA).
Le calcul des fonctions de base et des projecteurs introduits dans I’équation (1.26)

nécessite quatre étapes.

81 Ha = 27.21162 eV.

9Le lecteur pourra au besoin consulter le tableau périodique fourni & la suite des références
bibliographiques.

ONous adoptons dans cette partie la notation ‘bracket’ de Dirac qui est extréemement pratique
pour ce type de raisonnement.

Hnj peut étre égal au nombre quantique principal qui caractérise 1’énergie pour un moment
angulaire L;, mais nous allons voir que la méthode PAW permet de rajouter des états non liés
‘unbound states’ ne correspondant pas a des niveaux énergétiques réels de 'atome considéré et
qu’il est parfois nécessaire de prendre en compte pour compléter I’ensemble des fonctions de base ;
cet aspect est illustré en particulier par 'exemple de la figure 1.2.
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e On calcule d’abord les fonctions de base |¢;) par résolution auto-cohérente
des équations de Kohn-Sham pour I'atome considéré. En notation de Dirac, ces

équations s’écrivent :

H(r)|¢;) = €;l9)). (1.27)

En supposant que la densité électronique totale de I’atome, n(r), puisse étre parti-
tionnée entre une densité électronique de coeur n.(r) et une densité électronique de
valence n,(r) et en appliquant ’approximation des électrons de coeur fixes ‘frozen
core approrimation’, ’hamiltonien de Kohn-Sham s’écrit :

—h?

2me

H(r) = V2 + Vp(r) (1.28)

et le potentiel effectif a pour expression :

—Ze? +62/nv(r,)+nc(r,)

T Ir — /|

Veff<r) = d’r' + fae[ne(r) + 1y (r)]. (1.29)

Comme dans ’équation (1.8), le premier terme du membre de droite de I’équation
(1.29) est le potentiel coulombien externe imposé par le noyau (Z est la charge du
noyau), le second terme est l'intéraction coulombienne classique de Hartree et le
troisieme terme est le potentiel d’échange-corrélation avec pi,. la densité d’énergie
d’échange-corrélation.
On choisit un rayon r. définissant une sphere d’augmentation centrée sur ’atome.
Ce rayon ne doit pas étre trop important pour que les spheres d’augmentation des
différents atomes ne se recouvrent pas. Cependant il ne doit pas étre trop faible
pour que la densité de coeur n.(r) soit effectivement contenue dans cette sphere.
e On calcule ensuite les pseudo-fonctions de base ](5]> en résolvant les équations

de Kohn-Sham pour un pseudo-hamiltonien H(r) :

(H(r) — €))|d;) = Cjg(x)|e;), (1.30)
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avec €; les valeurs propres obtenues apres résolution des équations (1.27) et g(r)
une fonction de forme qui s’annule en dehors de la région d’augmentation ; cette
fonction permet de controler la forme des pseudo-états et des projecteurs dans
la région d’augmentation'?. C; est un parametre variable qui permet d’une part
d’ajuster le nombre de noeuds (nombre de valeurs de r en dehors de zéro pour
lesquelles la partie radiale!® de la fonction d’onde s’annule) de |gz~5]> pour chaque
moment angulaire L; (c’est a dire 0 noeud pour la plus petite valeur correspondante
de nj, n;1, incrémenté d'un noeud pour chaque valeur supplémentaire n;s, n;; etc)

et d’autre part d’assurer que en dehors de la sphere d’augmentation :

] > re = 1)) = |95), (1.32)

en pratique cette condition est obtenue en modifiant la valeur de C; pour que les
dérivées logarithmiques de |@;) et |¢;) soient égales. Le pseudo-hamiltonien H (r)

s’écrit :
2

H(r) =

v Vi + Vegs(r) (1.33)

et le pseudopotentiel effectif a pour expression :

Vot (1) = Vioelr) + ¢ /

(1) + 1, (1) + o (r')
rr

&t + pe[fiy (r) + 7ic(r)]. (1.34)

120mn peut citer deux formes possibles pour g(r) proposées par Blochl [57] et Holzwarth et
coll. [58] :

. 2
sin(wr/re) -
g(r) = e 0/ et g(r) = { (re/re) } st v <re (1.31)
0 si|r| >,

13A cause du potentiel coulombien & symétrie sphérique, —Z/r, on peut découpler une fonction
d’onde atomique ¢;(r) (c’est aussi le cas pour un projecteur) en une partie radiale et une partie
angulaire soit :
P15 (1)

¢] (I') = Tji/ljmzj (97 (b),

avec ¢n,1;(r) la partie radiale qui nous intéresse et Yljmlj (0, ¢) une harmonique sphérique. Donc
en pratique on s’intéresse a la partie radiale qui contient toute I'information physique, les harmo-
niques sphériques étant définies de la méme maniére pour tous les atomes.
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On remarque que, par rapport au potentiel effectif de I’équation (1.29), le pseudopo-
tentiel effectif V,;;(r) substitue le potentiel externe V., (r) par un pseudopotentiel
local Vige(r) qui traduit les effets électrostatiques du noyau et des électrons de coeur
fixes sur les pseudo-états de valence. 7, (r) est la pseudo-densité de valence déduite
des pseudo-états de valence et 7,(r) est un terme qui corrige la charge totale de
'atome dans le potentiel d’intéraction coulombien classique de Hartree. n.(r) est la
pseudo-densité de coeur construite comme une distribution de densité a symétrie
sphérique a l'intérieur de la région d’augmentation et égale a la densité de valence

au dela de r.; on donne ici la forme proposée par Holzwarth et coll. [58] :

i (r) L) si |r| <7 (1.35)
ne(r) = :
ne(r) sio|r] >,

avec I' et 7 des parametres ajustables pour modifier la forme de la fonction.

e On calcule enfin les projecteurs correspondants avec :
R, - N
) = (V24 Vo) - ) 1) (130

Chaque projecteur |p;) est nul en dehors de la sphere d’augmentation. Pour un
moment angulaire L; donné, il peut exister a priori plusieurs ensembles de fonctions
de base et de projecteurs correspondant a I’ensemble des états pris en compte dans
la distribution de valence. Dans sa publication originale, Blochl [57] démontre que
les projecteurs doivent vérifier la propriété : <15j,njk|<5j,njk/> = On g

e Cette condition est obtenue dans la quatrieme étape du calcul qui consiste
a orthogonaliser le k-ieme ensemble des fonctions de base et des projecteurs de
chaque moment angulaire L; par rapport aux ensembles de plus faibles énergies
Nk < Nj.
En supposant que pour njy,njpr < nj on ait <ﬁj,njkr|<5j,njk//> = Op,pnyens 1L st

possible d’orthogonaliser le projecteur de rang k avec toutes les pseudo-fonctions
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d’onde de rang inférieur soit :
k—1 .
|]5j7njk> = |]5j7njk> - Z |ﬁj7njp><¢j7njp |ﬁj7njk;>7 (137)
p=1

les états et pseudo-états de valence de rang k sont ensuite modifiés pour vérifier

I'orthogonalité vis a vis des projecteurs de rang inférieur soit :

k—1

|¢j7njk> = ’¢j:njk> - Z ’¢jynjp><pjanjp|¢jvnjk> (1'38>
p=1

|¢j7n]’k> = |¢j7n]’k> - Z |¢j7njp><ﬁj7njp|¢j7njk> (139)
p=1

et les projecteurs sont finalement reformulés avec :

’ﬁj,njk>

_— 1.40
<ﬁj»njk |¢j7njk> ( )

|15j7njk> -
ce qui implique immédiatement que <15j,n]-k|€5j,njk> = 1.
La démarche itérative d’orthogonalisation que nous venons de présenter implique
que la propriété <ﬁj,njk’§5j,njk/> = Onjpm,, €St vral pour njp < nj, donc dans le cas
général <ﬁj7njk|(5j7njk/> = 5njk,njk/-

A Tissu de la synthese de I’ensemble des fonctions de base et des projecteurs,
trois tests élémentaires doivent étre effectués pour estimer la qualité physique des
pseudopotentiels :

B L’amplitude de chaque pseudo-fonction éj(r) doit étre égale a amplitude de
la fonction ¢;(r) au dela de 7, et les amplitudes des pseudo-fonctions ¢;(r) et des
projecteurs p;(r) doivent étre du méme ordre de grandeur.

B Les pseudo-fonctions d’ondes (Zsj(r) doivent présenter le bon nombre de noeuds.
Ces deux conditions sont illustrées par 'exemple de la figure 1.2 qui représente
les composantes radiales des fonctions de base et des projecteurs générés avec ce

code par Holzwarth et coll. [59] pour 'atome de molybdene (Mo). La structure
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0.0 0.5 1.0 0.0 0.5 1.0
r (bohr) r (bohr)

F1G. 1.2 — Représentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Mo, le rayon de coupure est 7. = 1.5 bohr. Les fonctions ¢;(r),
ggj(r) et p;(r) sont représentées respectivement par les lignes solides, pointillées et
tirets. D’apres Holzwarth et coll. [59]

électronique de cet élément est [Ar]|3d'%4s24p®4d°5s! ; les états de valence sont donc
les orbitales 4d et 5s. On observe que les états 4s et 4p qui sont des ‘semicore states’
apparaissent dans I’ensemble des fonctions de base. On peut de plus remarquer que
pour [ =1 (p) et [ = 2 (d) les auteurs ont rajouté respectivement les états €, et
€4 qui sont des états non liés (‘unbound states’). Au bilan, il y a deux projecteurs

[**. On vérifie d'une part la correspondance des pseudo-

par moment angulaire
fonctions ¢;(r) et des fonctions ¢;(r) au dela de r. = 1.5 bohr et d’autre part

la correspondance des amplitudes des projecteurs p;(r) avec les pseudo-fonctions

4En toute rigueur le moment angulaire est noté L = {I,m,;} mais comme —I < m; < [ cet abus
de langage est d’emploi courant.
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,(r) ainsi que 'annulation des projecteurs pour |r| = r.. Cet exemple illustre
parfaitement I'augmentation progressive du nombre de noeuds des fonctions q;j (r);
en effet pour chaque moment angulaire et pour n = 4 la fonction ne s’annule
pas tandis que pour le deuxieme ensemble de fonctions de base et de projecteurs,

n = b et e, on observe un noeud pour chaque fonction éj (r).

1 1 I 1 @ 1
Y,

4t @0 A
2 B
2
2 _
3
" ®
2 a2} ® ,

@
4 @ .

Fic. 1.3 — Mlustration l'effet du nombre d’ensemble de fonctions de base et de
projecteurs sur la correspondance des dérivées logarithmiques pour le moment an-
gulaire [ = 1 (p) de 'atome d’oxygene. Les points noirs correspondent au calcul tout
électrons tandis que les les losanges et les cercles correspondent aux résultats PAW
pour un et deux ensembles de fonctions de base et de projecteurs respectivement.
D’apres Holzwarth et coll. [59]

B Les dérivées logarithmiques de la pseudo-fonction d’onde de valence |U) et
de la fonction d’onde de valence |¥) doivent correspondre pour chaque moment
angulaire. Ces quantités sont calculées au niveau du rayon d’augmentation et

représentées en fonction de I’énergie. Elles permettent de juger directement la qua-
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lité du ou des ensembles de fonctions de base et de projecteurs construits pour
chaque moment angulaire. En premiere approximation il est conseillé de se conten-
ter d'un seul ensemble de fonctions de base et de projecteurs. Si la correspon-
dance des dérivées logarithmiques correspondantes n’est pas satisfaisante il peut
étre nécessaire de rajouter un état non lié ‘unbound state’ pour une énergie de
référence choisie au voisinage de la zone de non correspondance des dérivées lo-
garithmiques afin de résoudre ce probleme. La figure 1.3 illustre I'effet du nombre
d’ensemble de fonctions de base et de projecteurs sur la correspondance des dérivées
logarithmiques pour le moment angulaire [ = 1 (p) de 'atome d’oxygene. Les points
noirs correspondent au calcul tout électrons tandis que les losanges et les cercles
correspondent aux résultats PAW pour un et deux ensembles de fonctions de base et
de projecteurs respectivement. Au dela de F = 2 Ryd!®, on observe une différence
des dérivées logarithmiques dans le cas d'un seul ensemble de fonctions de base et
de projecteurs (losanges) tandis que pour deux ensembles (cercles) la correspon-
dance est excellente avec le calcul tout électrons.

Ces conditions seront reprises explicitement au cours de 1’étape de validation des
pseudopotentiels PAW des atomes O, Al, Y et Zr que nous présenterons dans le
prochain chapitre.

Dans les sections précédentes nous avons précisé les idées essentielles concernant
I'utilisation de pseudopotentiels pour I'application courante et commensurable des
calculs ab initio par la théorie de la fonctionnelle de la densité.

Apres avoir largement discuté des approximations nécessaires a la relaxation des
positions électroniques pour un ensemble de positions ioniques fixées, nous allons

a présent introduire une méthode simple de relaxation des positions ioniques.

151 Ryd = 0.5 Ha = 13.60569172(53) eV
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1.6 Relaxation des positions ioniques

Apres résolution itérative des équations de Kohn-Sham pour des positions io-

niques fixées, donc lorsque les électrons sont dans leur état fondamental'®

, on peut
calculer la résultante F; des forces subies par chaque ion I a la position R; dans

le systeme par le théoreme de Hellmann-Feynman [60] :

_ 0E({¢;}, {Ri})
F,=— R (1.41)

La résultante des forces subies par chaque ion étant connue, il est possible de mo-
difier globalement 1’ensemble des positions ioniques {R;} pour minimiser ’énergie
totale du systeme E({¢;}, {Rr})'” au moins jusqu’a un minimum local.

Entre chaque nouvelle configuration ionique, les degrés de liberté électroniques
doivent étre relaxés pour que le théoreme de Hellmann-Feynman soit a nouveau
valable et que de proche en proche la structure puisse étre relaxée. Dans nos
travaux nous avons appliqué I'algorithme BFGS pour Broyden-Fletcher-Goldfarb-
Shanno [61] qui est une méthode quasi-Newtonienne de minimisation de E({R;})
beaucoup plus efficace qu'une approche de type dynamique moléculaire pour des

systemes présentant une dizaine d’atomes.

16Ce qui revient & dire que les états fictifs {¢;} sont des états propres des équations de Kohn-
Sham.

I"Par souci de simplicité nous avons omis la dépendance de E en fonction de la taille et de la
forme de la maille élémentaire qui peuvent aussi étre modifiées pour relaxer les composantes du
tenseur des contraintes. Dans nos travaux seules les mailles élémentaires les plus symétriques ont
été relaxées en cohérence avec le groupe d’espace tandis que pour des systemes plus larges, les
positions ioniques ont été modifiées pour des parametres géométriques de cellule fixes.
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1.7 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons introduit la méthode générale du calcul de I’énergie
de 1’état fondamental d’un solide cristallin par application de la théorie de la
fonctionnelle de la densité. Nous avons d’'une part insisté sur la formulation des
équations de Kohn-Sham dans le cas de structures cristallines c¢’est a dire périodiques
dans ’espace, pour lesquelles les fonctions d’onde peuvent étre représentées sur des
bases d’ondes planes par application du théoreme de Bloch. Nous avons d’autre part
présenté les notions fondamentales concernant la construction de pseudopotentiels
pour introduire la méthode PAW de Blochl qui permet de produire des pseudopo-
tentiels de tres bonne qualité physique et un gain de temps de calcul considérable
grace a l'utilisation de tres faibles énergies cinétiques de coupure.

Dans le chapitre suivant nous présentons I’application de l’ensemble de ces
concepts au calcul d’énergies d’'interfaces formées par le systeme {YSZ||(0001) - A1,04 }-
L’ensemble des résultats expérimentaux caractérisant ces interfaces et auxquels
nous ferons référence au cours de cet exposé peuvent étre consultés en intégralité

dans les références de Bachelet et coll. [22-24].
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CHAPITRE 2

CALCUL AB INITIO DES ENERGIES D’INTERFACES DU
SYSTEME {YSZ|[(0001)a_ar,0,}

2.1 Introduction

La synthese de réseaux de nanocristaux (métalliques, semi-conducteurs ou iso-
lants) auto-organisés sur des substrats cristallins a fait I'objet d’importantes re-
cherches expérimentales pendant les cing dernieres années. [62-67] L’objectif prin-
cipal de ces études est le développement de procédés de synthese suffisamment
fiables pour créer de fagon reproductible des réseaux homogenes de nanocristaux
épitaxiés en surface des substrats. Les nanocristaux, du fait de leurs formes et
de leur tres petites tailles sont susceptibles de développer des propriétés optiques
et/ou magnétiques remarquables fondamentalement liées a des effets de confine-
ment quantique. [68-74] Il existe a I’heure actuelle plusieurs procédés qui mettent
a profit des processus d’auto-organisation pour synthétiser collectivement un grand
nombre de nanocristaux en surface d’un substrat. Quels que soient les détails
expérimentaux du procédé choisi, un film mince solide d’épaisseur nanométrique est
déposé en surface du substrat et il évolue d’une couche continue bidimensionnelle
vers un ensemble de nanocristaux épitaxiés discrets - ou nanoilots - en surface du
substrat. Cependant en fonction du procédé de synthese, la formation des nanocris-
taux s’effectue pendant ou apres le dépot du film de telle sorte que I’énergie totale du
systeme {couche||substrat} diminue par réduction des contraintes de surface et d’in-
terfaces. Nous décrivons dans le paragraphe suivant trois méthodes de synthese de
réseaux de nanocristaux épitaxiés par des processus d’auto-organisation. On peut
citer d’abord les procédés de type dépots physiques en phase vapeur (PVD) dont
le principe consiste a extraire de la matiere d’une cible solide a I’aide par exemple
d’un faisceau laser ou d’ions ; les atomes ainsi libérés peuvent ensuite se déposer sur

un substrat pour former un film mince. On peut citer ensuite les procédés de type
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dépots chimiques en phase vapeur (CVD) qui consistent a mélanger des especes
chimiques dans un réacteur afin qu’elles réagissent ou se décomposent en fonction
des conditions de température et de pression pour finalement se déposer sur un
substrat et former un film mince. Les procédés de type PVD-CVD permettent
généralement la formation des nanocristaux au cours du processus de dépot des
films et ont été développés avec succes pour synthétiser des réseaux de nanoilots
auto-organisés semi-conducteurs ou métalliques qui sont généralement désignés par
‘quantum dots’ (QDs) dans la littérature. Dans cette thématique un des systemes
de référence est {Gel|Si} qui est caractérisé par la formation de nanocristaux fa-
cettés de germanium soit a la surface d’une couche de mouillage de germanium,
un processus connu sous le nom de Stranski-Krastanov (S-K), soit directement a la
surface du substrat de silicium, un processus connu sous le nom de Volmer-Weber
(V-W). [25-32] On peut citer finalement une troisitme approche qui consiste a
déposer un film mince amorphe (gel) par trempage dans un sol liquide contenant
les précurseurs chimiques organométalliques des phases a synthétiser. Ce procédé
de trempage est connu dans la littérature sous le nom de ‘sol-gel dip-coating pro-
cess’. [21] Le film mince amorphe est ensuite soumis a des traitements thermiques
qui induisent sa cristallisation et sa rupture en un ensemble d’ilots nanométriques
discrets épitaxiés a la surface du substrat. Dans ce chapitre nous focalisons notre
attention sur le systeme {YSZ||(0001),_a1,0, } pour lequel des nanoilots d’oxyde de
zirconium yttrié (YSZ pour * Yitria Stabilized Zirconia’) de géométrie cubique appa-
raissent au cours du traitement thermique d’un film mince amorphe préalablement
déposé a la surface d'un substrat (0001),-a1,0, par trempage dans un sol précurseur
de la phase YSZ. Expérimentalement, Bachelet et coll. ont démontré que la taille et
la forme des ilots YSZ sont corrélées aux relations d’épitaxie. [23,24] En effet, pour
un substrat sans défauts de surface les ilots sont plats, développent une aire d’inter-

face importante avec le substrat et présentent les orientations cristallographiques
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suivantes selon la normale au plan et dans le plan de I'interface :

(100)ysz|[(0001)a-a1,05,  [001]ysz|[[010]a-A105, (1) (2.1)
(100)ysz|[(0001)a-A1,05,  [001]ysz||[110]a—aL05, (2) (2.2)

tandis que pour un substrat rugueux présentant des défauts de surface, certains des
ilots présents au voisinage ou sur les défauts de surface du substrat sont arrondis,
de plus haute taille et développent une interface avec le substrat plus faible que
dans le cas précédent. Ils démontrent les orientations cristallographiques suivantes

selon la normale au plan et dans le plan de l'interface :

(111)vs7|/(0001)a—a,05:  [110]ysz[|[110]a—an0,-  (3) (2.3)

L’évolution morphologique du film mince en nanoilots discrets et épitaxiés est in-
duite par un grossissement anormal des grains influencé par l'interface pendant le
traitement thermique. [75] La figure 2.1 illustre les deux microstructures observées
par Bachelet et coll. [23].

Dans ce chapitre nous voulons essayer de comprendre pourquoi la formation
des interfaces (1) et (2) est favorisée vis a vis de l'interface (3) sur un substrat
(0001),—a1,0, parfait. On peut remarquer au premier ordre qu'un cristal épitaxié
sur un substrat est a la fois en équilibre avec ’atmosphere ambiante par son énergie
de surface libre et avec le substrat par son énergie d’interface, ces deux quantités
étant directement liées a la nature des plans cristallins présents respectivement a
la surface {couche||latmosphere} et a l'interface {couche||substrat}. Ces énergies
contribuent de fagon non négligeable a 1’énergie interne de chaque nanoilot et sont
des parametres essentiels pour la description de ce type de systeme. Nous avons
trouvé dans la littérature une étude ab initio concernant les énergies de surface
libre des plans denses de la phase YSZ c’est a dire (100)ysz, (110)ysz et (111)ysz
par Ballabio et coll. [76] et un certain nombre d’études théoriques concernant la

caractérisation d’interfaces du type {métal|loxyde}, en particulier pour le substrat
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—130nm

Fi1G. 2.1 — Mise en évidence par AFM de la forme des nanoilots YSZ en fonction
de 'état de surface du substrat (0001),-a1,0, (a) plan et (b) rugueux; I’échelle
de droite donne la correspondance entre la couleur des ilots et leur hauteur. Les
dimensions de chaque image sont 5 ym x 5 pum dans le plan de la surface du
substrat. On observe tres clairement une transition {ilots 2D — ilots 3D}. D’apres
Bachelet et coll. [23].

a— Al O3, a cause de son importance technologique en tant que barriere thermique
et dans les procédés de catalyse. [77-84] Cependant il existe peu d’études théoriques
concernant les interfaces du type {oxyde|loxyde} [85] et a notre connaissance, il
n’y a pas de références bibliographiques théoriques en rapport avec le systeme
{YSZ||(0001)4—a1,05 }- Dans ce chapitre, nous proposons de calculer les énergies
des interfaces (1), (2) et (3) du systeme {YSZ||(0001),—a1,05}- Notre démarche
consiste a définir pour chaque interface un modele physique a ’échelle atomique
pour calculer I’énergie de I'interface correspondante par une approche ab initio. On
raisonne par l'absurde en supposant que chaque interface existe sur un substrat
parfait ce qui est bien entendu faux pour 'interface (3). L’objectif est de comparer
les énergies des interfaces (1), (2) et (3) dans le cas d’un substrat parfait.

Dans la section 2.2 nous rapportons ’ensemble des détails de la procédure de
calcul numérique en particulier la méthode de construction des pseudopotentiels
PAW pour chaque type d’atome présent dans notre systeme ainsi que les tests de

convergence de I’énergie totale en fonction de la densité de vecteurs k dans la zone
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de Brillouin et de I’énergie cinétique de coupure E.. Nous présentons ensuite dans la
section 2.3 une étude concernant les propriétés structurales (parametres de maille,
positions atomiques réduites et équation d’état) de phases cristallines simples : « et
k-Aly O3, les polymorphes basse pression de la zircone ZrOs et la structure bixbyite
de l'oxyde d’yttrium Y503 pour démontrer la qualité physique des pseudopoten-
tiels PAW. Les résultats de ce travail sont synthétisés sous forme de tableaux dans
lesquels nos valeurs, désignées par le symbole {, sont comparées a des résultats de
la littérature ab initio, empirique (Emp.) et expérimentale (Exp.). Nous présentons
enfin dans la section 2.4 une étude préliminaire concernant les énergies des surfaces
libres (0001),-a1,04, (100)ysz et (111)ysz puis les modeles atomiques des interfaces
(1), (2) et (3), suivis de la méthode de calcul des énergies d’interfaces aboutissant a
une discussion sur I’ensemble de ces résultats. Une conclusion générale est proposée

a la section 2.6.

2.2 Détails des calculs ab initio

L’ensemble des calculs présentés dans ce chapitre sont une application de la
théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) implémentée dans le code de calcul
Abinit, [86] pour lequel les fonctions d’onde électroniques sont représentées sur des
bases d’ondes planes. Comme nous ’avons rappelé dans le chapitre précédent cette
approche implique de construire des modeles atomiques périodiques dans les trois
dimensions de I'espace.

Les paragraphes suivants présentent la démarche générale utilisée pour cal-
culer I’énergie de l'état fondamental d’un groupement d’atomes avec le logiciel
Abinit. Cette section, en dehors du paragraphe concernant les pseudopotentiels,
reprend succinctement les étapes des tutoriaux de base proposés sur le site internet
d’ Abinit!.

La premiere étape de modélisation consiste a définir un ensemble de positions

atomiques.

thttp ://www.abinit.org/
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2.2.1 Définition des positions atomiques

Comme nous l'avons mentionné dans la section 1.3 du chapitre précédent, le
calcul de I'état fondamental du gaz électronique est effectué pour un ensemble de
positions atomiques fixes?; l'utilisateur doit donc disposer d'un certain nombre
d’informations concernant la géométrie de la structure cristalline considérée. En
pratique on peut distinguer deux cas :

e On modélise une phase cristalline simple. La définition de la maille cristalline
peut étre abordée du point de vue de la maille primitive (contenant un noeud de
réseau et un motif moléculaire) ou du point de vue d’une maille conventionnelle®.
On fixe 'ensemble des parametres de maille & leur valeur expérimentale (en pra-
tique c’est ce que les utilisateurs font en premiere approximation) puis on définit
la position des différents atomes dans la maille (on peut utiliser des coordonnées
absolues ou des coordonnées réduites). Le logiciel Abinit est alors en mesure de
déterminer le groupe d’espace et donc ’ensemble des opérations de symétrie ca-
ractéristiques de la structure cristalline.

e On modélise un groupement d’atomes. C’est le cas le plus général pour lequel
I'utilisateur doit imposer une périodicité dans toutes les directions pour qu’un lo-
giciel comme Abinit soit en mesure de calculer I’énergie de son état fondamental.
Pour illustrer cette idée, on introduit I'exemple classique de calcul d’une énergie
de surface libre. Pour déterminer cette grandeur, il est nécessaire de définir deux
groupements d’atomes, un représentant la phase dans sa structure massive le ‘bulk’
conjugué a un ‘slab’ qui modélise la présence d'une surface libre dans la direction
cristallographique [hkl]. On définit deux cellules qui présentent le méme nombre
d’atomes disposés de fagon identique dans l'espace mais la taille de la cellule

représentative du ‘slab’ est plus importante dans la direction perpendiculaire a

2Dans ce chapitre on parlera plutdt d’énergie totale d’une structure cristalline donnée, ce qui
est parfaitement équivalent.

3Une maille conventionnelle peut contenir plus d’un noeud de réseau et donc plus d’un motif
moléculaire ; elle est utilisée par habitude parce qu’elle illustre plus directement la symétrie de la
phase considérée. Par exemple la maille primitive d’un cubique a faces centrées est un rhomboedre
tandis que sa maille conventionnelle est un cube.
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F1G. 2.2 — Schéma d’une cellule (définie par les pointillés, les disques symbolisent
des atomes et les traits leurs liaisons) représentant un ‘bulk’ (gauche) et un ‘slab’
(droite) reproduite avec une couche de vide dans la direction z pour définir la
surface libre. On peut remarquer que la périodicité dans la direction z implique
de considérer une surface libre a la base et au sommet du groupement d’atomes.
D’apres Payne et coll. [41].

la surface libre (par convention cette direction est souvent celle du vecteur z du
triedre direct (z,y,z)). Comme l'illustre la figure 2.2, la cellule représentative du
‘slab’ est reproduite avec une couche de vide dans la direction perpendiculaire a la
surface libre étudiée. L’énergie de surface libre ~y(xi) est définie simplement comme
I'exces d’énergie du ‘slab’ [d’indices hkl] par rapport au ‘bulk’ le tout rapporté a
’aire totale de la surface :

E‘slab’(N> - %AE‘bulk’(N)

Yty (N) = S (2.4)

AEwpur(N) = Egup(N) — Epur (N — AN), (2.5)
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avec N le nombre de couches atomiques dans la direction normale au plan de la
surface libre d’indices (hkl), Eigay(N) et Eqpup (V) les énergies totales de la cel-
lule de ‘slab’ et de ‘bulk’; AN est la différence du nombre de couches atomiques
entre deux ‘bulk’ ou ‘slab’ successifs. En effet, une surface libre peut étre définie
par une filiation de ‘bulks’ et de ‘slabs’ conduisant a une dépendance de ) en
fonction de N. Cette dépendance doit a priori étre optimisée en testant la qualité
de la convergence de yi)(IN) en fonction de N. En toute rigueur la convergence
de y(nrry doit aussi étre étudiée en fonction de I’épaisseur de la couche de vide dans
la direction perpendiculaire a la surface libre. Par extension, on peut imaginer que
la couche de vide soit remplacée par une couche de solide modélisant une autre
phase ce qui permet de définir une interface de type {solide;||solide,}.

On comprend donc que en dehors des phases cristallines simples, 1'utilisateur
doit toujours anticiper la construction de cellules périodiques s’il désire modéliser
des structures atomiques complexes.

La deuxieme étape de modélisation est la synthese d'un pseudopotentiel pour

chaque type d’atome présent dans le systeme.

2.2.2 Pseudopotentiels PAW

Les pseudopotentiels ont été synthétisés avec le code de calcul atompau? [59]
dans 'approximation des électrons de coeur fixes ‘frozen-core approximation’. Ce
code est une implémentation de I’approche projector-augmented-waves (PAW) pro-
posée par Blochl [57] dont 'essentiel du formalisme a été rappelé dans la section
1.5.2 du chapitre précédent. Pour chaque type d’atome nous avons construit un
pseudopotentiel dans I'approximation de la densité locale (LDA) paramétrée par
Perdew et Wang [43] ou dans 'approximation généralisée du gradient (GGA) pa-
ramétrée par Perdew, Burke et Ernzerhof [44] pour le calcul de la fonctionnelle

d’échange-corrélation. Les structures électroniques des atomes O, Al, Y et Zr sont

4Les utilisateurs novices trouveront une aide précieuse et trées détaillée dans le tutoriel pro-
posé en lien a partir du site d’ Abinit ; http ://www.abinit.org/PAW /AtomPAW2Abinit-Manual-
html/atompawUG.pdf.
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respectivement 1s22s22p*, 15225?2p83s23p!, [Ar]|3d'04s?4p®4d 55 et [Ar]|3d " 4s24p®
4d?5s2%. Les pseudo-fonctions d’onde électroniques ont été augmentées avec 3, 4, 5
et b projecteurs dans une région d’augmentation de rayons 1.4, 1.8, 2 et 2 Bohr
pour les atomes O, Al, Y et Zr respectivement. Les états de coeur 2s et 3s de
Al, comme les états 4s et 4p de Y et Zr, ont été assimilés a des états de valence
pour générer les pseudo-fonctions d’onde et les projecteurs a I'intérieur de la région
d’augmentation. Pour 'atome d’oxygene, nous avons ajouté un état non lié pour
compléter I'ensemble des fonctions de base et des projecteurs a une énergie de
référence de 2 Ryd pour [ = 0. Pour les atomes d’yttrium et de zirconium, nous
avons ajouté un état non lié pour [ = 2 a des énergies de référence de 3 Ryd et 2
Ryd respectivement. A la suite de cette synthese, les pseudopotentiels sont validés
au cours de I’étape des tests préliminaires.

La validation de chaque pseudopotentiel est conditionnée par les trois étapes
de tests énoncées dans la section 1.5.2 du chapitre précédent. Dans cette partie on
ne considere que les pseudopotentiels générés dans 'approximation LDA, les tests
concernant I'approximation GGA étant identiques. Dans les figures de cette section
on adopte les conventions suivantes :

e Les fonctions ¢;(r), ¢;(r) et p;(r) sont représentées respectivement par les lignes
noires, rouges et bleues sur les figures qui représentent leurs composantes radiales
en fonction de r.

e Les dérivées logarithmiques des pseudo-fonctions |¥) et des fonctions d’ondes
de valence |¥) sont représentées en fonction de I’énergie donnée en rydberg res-
pectivement par les carrés rouges et les cercles noirs. Les figures 2.3, 2.4 et 2.5
présentent les composantes radiales des fonctions de base et des projecteurs pour les
atomes d’oxygene, d’aluminium et de zirconium dans I'approximation LDA pour la
fonctionnelle d’échange-corrélation ; la structure électronique de I'atome d’yttrium
étant tres proche de celle de ’atome de zirconium nous n’avons pas jugé nécessaire
de présenter les composantes radiales des fonctions d’ondes et des projecteurs pour

cet atome.
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F1G. 2.3 — Représentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour O; le rayon de coupure est r. = 1.4 bohr.

On observe sur ces trois figures ’ensemble des conditions de validité introduites
dans la section 1.5.2 du chapitre précédent :
B L’amplitude de chaque pseudo-fonction gzgj (r) est égale a amplitude de la fonc-
tion ¢;(r) au-dela du rayon d’augmentation et les amplitudes des pseudo-fonctions
éj(r) et des projecteurs p;(r) sont raisonnablement du méme ordre de grandeur.
B Les pseudo-fonctions d’ondes qgj (r) présentent un nombre de noeuds croissant a
chaque nouvel ensemble de fonctions de base et de projecteurs rajouté pour chaque
moment angulaire.
La structure électronique de l'atome de zirconium est [Ar]3d'°4s?4p%4d®5s%; il
possede donc 2 électrons de moins que I'atome de molybdéne. On remarque que
I’allure des fonctions de base et des projecteurs est identique a celle observée dans
le cas de I'atome de molybdene. Ce résultat n’est pas étonnant vu que les structures
électroniques de ces deux atomes sont tres proches. A ce stade, les ensembles de
fonctions de base et de projecteurs proposés pour chaque atome semblent corrects.
B Cependant, il est nécessaire de vérifier la correspondance entre les dérivées lo-
garithmiques de la pseudo-fonction d’onde de valence et de la fonction d’onde de

valence pour chaque moment angulaire [ en r.. Ces quantités sont représentées
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Fi1G. 2.4 — Représentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Al; le rayon de coupure est r. = 1.8 bohr.

sur la figure 2.6 pour les atomes d’oxygene (haut) et d’aluminium (bas) et sur la
figure 2.7 pour les atomes d’yttrium (haut) et de zirconium (bas). On observe
pour chaque atome une excellente correspondance des dérivées logarithmiques de
la fonction d’onde de valence tout électrons |¥) et de la pseudo-fonction d’onde
de valence |¥) obtenue par la méthode PAW. On peut toutefois remarquer une
légere différence entre les dérivées logarithmiques de |¥) et |¥) pour I = 0 dans
le cas de 'atome d’oxygene et pour [ = 1 dans les cas des atomes d’yttrium et
de zirconium. En pratique il serait possible de corriger ces écarts en rajoutant des
états non liés localisés au voisinage des énergies pour lesquelles la différence est
observée, c’est a dire ~ 1 Ryd pour 'atome d’oxygene. Cependant, les écarts ob-
servés ici sont tres raisonnables et on vérifie la tendance énoncée par Blochl [57] et
Holzwarth et coll. [58] qui démontrent que la plupart des pseudopotentiels générés
par la méthode PAW ne nécessitent pas plus de 2 ensembles de fonctions de base et
de projecteurs par moment angulaire pour que la pseudo-fonction d’onde de valence
|\if> soit en mesure de reproduire fidelement les propriétés physiques de la fonction
d’onde de valence |¥). En conclusion, la représentation des composantes radiales

des fonctions de base et des projecteurs ainsi que les dérivées logarithmiques as-
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Fi1G. 2.5 — Représentation des composantes radiales des fonctions de base et des
projecteurs pour Zr; le rayon de coupure est r. = 2 bohr.

sociées a chaque moment angulaire démontrent au premier ordre la validité des
pseudopotentiels PAW que nous avons synthétisés pour chaque atome.
Cependant, les choix et approximations effectués au cours de la synthese d’un
pseudopotentiel ne constituent pas nécessairement un ensemble physiquement trans-
férable dans une phase donnée. Une discussion importante concerne le choix de
traiter ou non les orbitales 4s et 4p des atomes Y et Zr comme des états de va-
lence dans le processus de synthese de leurs pseudopotentiels. En effet, Jansen [87]
a démontré que, a cause de la grande différence d’énergie entre 'oxygene et les
états (4s,4p) de Zr, les recouvrements (hybridations) sont faibles dans la zircone
ZrOy. D’apres cette étude une description physique correcte de cette phase cristal-
line ne nécessiterait pas a priori la description des états 4s et 4p comme états de
valence. Cet argument a été appliqué par Christensen et Carter pour étudier les

énergies des surfaces libres des polymorphes basse pression de ZrO, [88] et 'inter-
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FIG. 2.6 — Dérivées logarithmiques de |¥) et [¥) des atomes d’oxygene (haut) et
d’aluminium (bas) pour I =0 (s) et I =1 (p).

face {(001) z,0,1(1012) 40— a1,04 }- [85]

Cependant, dans de précédentes études concernant la phase YSZ par Stapper et
coll. [89] et les surfaces libres de YSZ par Ballabio et coll. [76], les états (4s,4p)
de Y et Zr ont été traités en tant qu’états de valence. Dans notre systeme nous
sommes intéressés par la phase YSZ puisque nous voulons modéliser et calculer les
énergies des interfaces du systeme {YSZ||(0001),-a1,0,}. Nous avons donc choisi
de traiter les états (4s,4p) des atomes Y et Zr comme des états de valence pour
construire leurs pseudopotentiels. Dans la section 2.3 nous démontrerons que ce
choix est efficace pour décrire de fagon satisfaisante les propriétés structurales des

polymorphes basse pression de ZrOs et de la phase bixbyite de Y50s5.
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FI1G. 2.7 — Dérivées logarithmiques de |¥) et |¥) des atomes d’yttrium (haut) et
de zirconium (bas) pour I =0 (s), [ =1 (p) et [ =2 (d).

La troisieme étape consiste a déterminer, grace a des tests de convergence sur
I’énergie totale, quel compromis sur la valeur minimale de E, et sur la densité
de vecteurs k l'utilisateur peut choisir pour limiter le temps de calcul tout en

minimisant l'erreur systématique sur ’évaluation de 1’énergie totale.

2.2.3 Tests de convergence de I’énergie totale

Afin de déterminer la densité de vecteurs k et ’énergie cinétique de coupure per-
mettant une convergence correcte de I’énergie totale, nous avons calculé I’énergie de
I’état fondamental de cing structures cristallines simples pour différentes valeurs de
ces deux parametres. Notre objectif est de faire converger I’énergie totale de chaque
structure en dessous de 1072 Ha/atome (0.2 eV /atome). Notons que pour les phases

cristallines dont le logiciel Abinit reconnait le groupe d’espace, la génération des
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Fia. 2.8 — Tests de convergence de I’énergie totale en fonction de 1’énergie cinétique
de coupure E. (gauche) et de la taille du maillage de Monkhorst-Pack dans la zone
de Brillouin (droite) pour le cas particulier de la zircone cubique.

vecteurs k par la méthode de Monkhorst-Pack [46] est limitée a la zone irréductible
de Brillouin c¢’est a dire a la zone de Brillouin réduite par les opérations de symétrie
autres que les translations®(rotations etc). Les tests de convergence sont illustrés
par la figure 2.8 en fonction de 1'énergie cinétique de coupure E, (gauche) et de
la taille du maillage de Monkhorst-Pack dans la zone de Brillouin (droite) pour
le cas particulier de la zircone cubique. Ces résultats démontrent qu’une énergie
cinétique de coupure de 15 Ha (= 408 e¢V) et une grille de Monkhorst-Pack [46]
2 x 2 x 2 (2 vecteurs k dans la zone irréductible de Brillouin pour cette phase) sont
suffisants pour faire converger correctement 1’énergie totale en dessous de 1072
Ha/atome. Nous limitons la représentation des tests de convergence au cas de la
zircone cubique car les résultats sont identiques pour les autres phases cristallines
simples : « et k-AlyO3, les phases monoclinique et tétragonale de la zircone ZrOq
et la structure bixbyite de 'oxyde d’yttrium Y,0O3. Pour ces phases le nombre
de vecteurs k de la zone irréductible de Brillouin correspondant a un maillage de

Monkhorst-Pack [46] 2 x 2 x 2 est 2 et 1 pour les phases « et k-Al;O3, 2 et 1

5Ces opérations forment le groupe ponctuel ; le groupe d’espace correspond au groupe ponctuel
augmenté des opérations de translation.
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pour les phases monoclinique et tétragonale de la zircone et 1 pour la phase bix-
byite de Y5Os3. En pratique nous avons étudié les propriétés structurales de toutes
les phases cristallines simples (présentées dans la section 2.3) avec ces parametres.
Cependant, a partir de la section 2.4 nous présentons les calculs des énergies des
surfaces libres (0001)4-A1,04, (100)ysz et (111)ysz. Pour (0001),-a1,0, nous avons
utilisé une grille de Monkhorst-Pack 2 x 2 x 1; en effet, la présence d’une couche de
vide dans la direction z permet de limiter la taille de la grille de Monkhorst-Pack
dans la direction normale a la surface libre. Nous montrerons ensuite que ’'étude
des énergies des surfaces libres (100)ysz et (111)ysz impose de créer des cellules de
grande dimension (~ 100 atomes) pour lesquelles nous avons restreint le maillage
de la zone de Brillouin au point I' en accord avec les études antérieures sur cette
phase [76,89]. Pour les modeles atomiques des interfaces, représentés par des su-
percellules de plusieurs centaines d’atomes, le maillage de la zone de Brillouin a été

naturellement restreint au point I'.

2.2.4 Relaxation des positions atomiques

Comme nous 'avons précisé dans la section 1.6 du chapitre précédent, la résul-
tante des forces subies par chaque atome peut étre déterminée a I’aide du théoreme
de Hellmann-Feynman [60]. 11 est donc possible de modifier les positions atomiques
de telle sorte que I’énergie totale du systéme diminue®. Dans le cas des phases cris-
tallines simples étudiées dans la section 2.3, les atomes ont été relaxés par un algo-
rithme de type Broyden-Fletcher-Goldfarb-Shanno (BFGS) [61] implémenté dans
Abinit de telle sorte que 'amplitude de la résultante des forces subies par chaque
atome soit inférieure & 10~* Ha/(bohr.atome). Pour ces phases oxyde simples, la
relaxation des positions atomiques est couplée a la relaxation de la taille et de
la forme de la cellule, rendue possible par la prise en compte du groupe d’espace

dans Abinit. En effet, comme nous ’avons mentionné rapidement dans la note de

SRappelons que I’énergie de I’état fondamental est obtenue par la DFT pour un ensemble
de positions atomiques fixes; la relaxation des atomes ne peut étre effectuée que lorsque le gaz
électronique est dans son état fondamental.
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bas de page numéro 17 du chapitre 1, I’énergie du systeme peut étre diminuée en
relaxant en plus des positions ioniques la géométrie de la maille ou de la cellule
c’est a dire sa forme et ses dimensions. En pratique, la relaxation complete des
positions ioniques et de la géométrie de la structure ne sont valables que pour des
mailles cristallines dont la symétrie est parfaitement définie c’est a dire pour les-
quelles Abinit reconnait le groupe d’espace. C’est pourquoi a partir de la section
2.4 seules les positions atomiques sont relaxées, la taille et la forme des cellules sont

des parametres constants.

2.3 Validation des pseudopotentiels PAW

Dans cette partie nous présentons les calculs concernant les propriétés structu-
rales des phases cristallines v and k-AlyO3, les polymorphes basse pression de la
zircone ZrQOs et la structure bixbyite de 'oxyde d’yttrium Y503 pour démontrer la
transférabilité des pseudopotentiels que nous avons présentés dans la section 2.2.2.

Nous avons calculé pour chaque phase les parametres de maille et les positions
ioniques relaxées (on utilise la notation de Wyckoff [90] des positions ioniques dans
une maille cristalline) a I’aide d’un algorithme de type Broyden-Fletcher-Goldfarb-
Shanno (BFGS) [61] implémenté dans Abinit. Nous avons de plus affiné Iénergie
de I'état fondamental F de chaque structure en fonction du volume de la maille

cristalline V' a I’aide d’une équation d’état de Murnaghan : [91]

BoV\ ( (Vo/V)" BoVp
E(V)=E 1] — 2.
V) o+(36><36_1 1) - (2.6)
avec
, dBO)
B, — <— , (2.7)
" AP J (p—o)

ce qui permet d’obtenir le volume d’équilibre V4 et le module d’élasticité By; P
est la pression. Dans ce cas, seuls les parametres de maille évoluent et on fixe

les positions internes des atomes aux valeurs déterminées apres relaxation par la

méthode BFGS.
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F1G. 2.9 — Représentation de E en fonction de V' (carrés) et de l'affinement par
I'équation d’état de Murnaghan (courbe) pour les phases a-AlyO3 et k-AlyO3 dans
le cadre de la LDA (gauche) et de la GGA (droite).

La phase a-Al;O3 (aussi connue sous le nom de corindon) est le polymorphe de
I'oxyde d’aluminium le plus stable thermodynamiquement parlant a basse pression.
Cette phase a été énormément mise a profit pour la croissance de films minces
épitaxiés en particulier sur les familles de plans (0001) ‘C-cut’ et (1012) ‘R-cut’.
Son groupe d’espace est R3c et sa structure cristalline peut étre soit représentée
par une maille primitive rhomboédrique contenant 10 atomes (2 unités moléculaires
Al,O3) soit par une maille conventionnelle hexagonale contenant 30 atomes (6
unités moléculaires Al;O3). La maille cristalline hexagonale conventionnelle est
formée de 6 plans d’oxygene organisés dans un empilement compact ... ABABAB...
dans la direction ¢, les ions aluminium occupant 2/3 des sites octaédriques. Dans
nos calculs nous avons choisi la position initiale de chaque atome dans la maille
rhomboédrique d’apres les positions expérimentales proposées par Wyckoff. [90]Les

parametres de la maille hexagonale, a1, aps et ¢y, sont déduits de ceux de la maille
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CY—AIzOg H—AlgOg
O Qe an Ch ap  bo/ay  co/ag
LDA T 5114 54.952 4.717  12.987 4.836  1.711 1.835
GCGA't 5214 54942 4808 13.241 4912  1.707 1.855

LDA [81] 4.714  12.861
GGA ©#1 4792  13.077
LDA 8] 4.767  12.969
GGA 88 4813 13.131
Emp. ¥ 4773 12.990
Exp. 7 4.7589 12.991
Exp. [100] 4.760  12.993
Exp. P9 5128 55333 4.7628 13.0032
LDA [ 4804 1.7137 1.8435
Emp. ¥4 4.770  1.731 1.874
Exp. [101] 4.8340 1.719 1.8480
Exp. %2 4.69  1.744 1.891

TAB. 2.1 — Parametres relaxés des mailles rhomboédrique et hexagonale de a-AlyO3
et de la maille orthorhombique de x-AlyO5 (A), comparaison avec des résultats de
la littérature ; o,y est 'angle de la maille rhomboédrique (degrés).

rhomboédrique, a,n1, ame et ams, par les relations suivantes : [97]

anp] = aArhl — Arh2 (2-8)
anp2 = arh2 — Arh3 (2-9)
Ch = &n1 + a2 + amg (2.10)
avec 4y = |am1| = |ame| = |amsl, an = |an1| = |anz| et ¢, = |cnl.

L’alumine peut exister sous forme de deux autres polymorphes métastables
a basse pression : les phases k et 7v; par souci de simplicité on s’intéresse uni-
quement a k-Al,O3 dans la suite de ce travail. Cette phase peut étre synthétisée
par CVD et, a cause de sa dureté, est employée comme revétement de surface
pour les outils de coupe. [175] La structure cristalline de x-AlyO3 est orthorhom-
bique, de groupe d’espace Pna2;, avec 40 atomes (8 unités moléculaires AlyO3)
dans la maille primitive. [92] Il y a quatre plans d’oxygene par maille, organisés

dans un empilement de type .. ABCABCABC..., dans lequel les atomes d’alumi-
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nium occupent des sites tétraédriques ou des sites octaédriques. [93] La proportion
d’atomes Al répartis sur ces deux sites n’est pas clairement établie. En effet, Be-
lonoshko et coll. [94] ont proposé un modele dans lequel, de fagon analogue a la
structure a-Aly O3, 2/3 des sites octaédriques sont occupés par des atomes d’alumi-
nium tandis que, d’apres les études théoriques de Yourdshahyan et coll., la struc-
ture la plus stable est une des neufs configurations possibles pour lesquelles les
atomes d’aluminium sont exclusivement dans des sites octaédriques. [95,96] Par
souci de simplicité et de clarté nous avons choisi comme positions de départ les
coordonnées réduites expérimentales proposées par Smrcok et coll. a I'issu d’un
affinement de Rietveld. [101] Par suite, tous les ions sont en position 4a avec les co-
ordonnées (1,1, z1) pour Al et (x2,ys, 22) pour O avec les opérations de symétrie
(x,y,z;—x,—y,z+1/2;0+1/2, —y+1/2,z; —x + 1/2,y + 1/2, 2 + 1/2).

Les parametres relaxés des mailles rhomboédrique et hexagonale de a-Al;O3
ainsi que ceux de la maille orthorhombique de x-Al;O3 sont résumés dans le ta-
bleau 2.1. Les parametres de maille de la phase orthorhombique k-Al;O3 sont notés
ap, by et ¢g. Les courbes E(V') de ces deux polymorphes sont présentées sur la fi-
gure 2.9 pour les fonctionnelles LDA (gauche) et GGA (droite); les parametres
affinés des équations d’état de Murnaghan sont récapitulés dans le tableau 2.2. On
remarque immédiatement que notre approche ab initio reproduit fidelement la sta-
bilité relative de ces phases puisque a basse pression la phase métastable k-Al,O3
se transforme en a-AlyO3 a partir de 1000 K. [94]

On s’intéresse ensuite a l'oxyde de zirconium, un matériau important pour ses
nombreuses applications en optique, mécanique et revétements thermiques. Nous
considérons les phases basse pression de la stoechiométrie ZrO,. De 0 a 1400 K,
ZrO4 est stable sous forme monoclinique (‘m’; cette phase est couramment appelée
baddeléyite) de groupe d’espace P2;/c; [105] entre 1400 et 2650 K, la phase stable
est de géométrie tétragonale (‘t’), de groupe d’espace P4s/nmc; [106] finalement
au-dela de 2650 K et jusqu’a son point de fusion, sa maille cristalline stable est
de géométrie cubique (‘c’), de groupe d’espace F'm3m. [107] Nous décrivons ces

trois phases par leur maille conventionnelle contenant chacune 12 atomes (4 unités
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a-Al,O3 k-Al,O3

7

Vo By B, Vo By, B,
LDA T 8.38 260 4 884 239 43
GGA f 890 223 4.2 94 206 44
LDA 8 851 244 4.305

GGA 13l 246

LDA [81 239

LDA 12 836 257  4.05
Exp. 103 853 2544 4.275

LDA 193] 8.801 251.8
Emp. " 836 259.5 8.802 229.2
Exp. [104 8.977

TAB. 2.2 — Parametres de Péquation d’état de Murnaghan, Vy (A3/atome), B,
(GPa) et Bj, pour a-Al,O3 et k-AlyO3 en LDA et GGA ; comparaison avec des
données de la littérature.

moléculaires ZrO,).

Les parametres de maille relaxés de ces phases sont présentés dans le tableau
2.3.

Le tableau 2.4 présente les parametres affinés de ’équation d’état de Murnaghan
pour chaque phase dont les courbes représentatives FE(V') sont présentées sur la
figure 2.10 pour les fonctionnelles LDA (gauche) et GGA (droite). Nos calculs
reproduisent parfaitement la stabilité relative de ces phases en LDA comme en
GGA et les parametres affinés sont en excellent accord avec les résultats de la
littérature.

Nous décrivons finalement les propriétés structurales de la phase bixbyite de
Y,03, de géométrie cubique centrée et de groupe d’espace Ia3d. Cette structure
peut étre décrite par une maille cubique conventionnelle contenant 80 atomes et de
parametre de maille a = 10.604 A [90] ou par une maille primitive de 40 atomes
et de parametre de maille o' = a\/g/ 2. Dans cette étude, nous avons considéré la
maille primitive qui présente deux sites non équivalents pour les atomes Y ; un site
8a pour Y; de coordonnées (1/4,1/4,1/4) et un site 24d pour Y;; de coordonnées
(u,0,1/4). Les atomes d’oxygene sont en position 48¢ de coordonnées (z,y, z). Le

tableau 2.5 présente les parametres affinés de 1'équation de Murnaghan, le pa-
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m

a b/a c/a 6]

LDA T 5.085 1.020 1.025 99.31
GGA f 5191 1.008 1.030 99.22
LSDA 84 5136  1.020 1.029  99.43
GGA 4 5.235  1.012  1.034 99.64
GGA 58] 514  1.021  1.025 99.43
GGA [08] 5.19 1.0116 1.031
Exp. [107) pourm 5.1505 1.0119 1.0317 99.230
t C
a c/a d, a
LDA T 5.046 1.029 0.049  5.02
GGA f 5.104  1.020 0.050 5.11
LSDA (84 5.086 1.013 0.040 5.082
GGA &4 5.167 1.025 0.051 5.164
GGA 8l 0.044
GGA [108] 5.105  1.028  0.057

Exp. [106 pourtet [0 poure 5195 102  0.065 5.07

TAB. 2.3 — Parametres de maille relaxés des phases m-, t- et c-ZrO, (A), compa-
raison avec des résultats de la littérature; J est 'angle de la phase monoclinique
(degrés) et d, est la distorsion tétragonale des atomes d’oxygene dans la direction
C.

rametre de maille relaxé et les positions internes de Y7 et O.

L’ensemble de toute cette étude démontre clairement la capacité de nos pseu-
dopotentiels a reproduire les propriétés structurales des phases simples a la base
de nos systemes d’interfaces. Les résultats obtenus sur les parametres de maille
théoriques relaxés démontrent une bonne cohérence vis a vis des résultats de
la littérature théorique et expérimentale. On vérifie en particulier et de fagon
presque systématique une sous-estimation (respectivement une sur-estimation) des
parametres de maille théoriques relaxés par rapport aux parametres expérimentaux
dans le cadre de la LDA (respectivement de la GGA) pour I'ensemble des six phases
cristallines modélisées. Cette tendance, tres connue dans la littérature, est parti-
culierement bien illustrée par les travaux de Filippi et coll. qui présentent une
comparaison des parametres de maille théoriques de Si, Ge et GaAs en fonction de

"approximation utilisée pour la fonctionnelle d’échange-corrélation. [109]
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F1G. 2.10 — Représentation de E en fonction de V' (carrés) et de l'affinement par
I’équation d’état de Murnaghan (courbe) pour les phases ‘m’, ‘t’ et ‘c’ de ZrO,
dans le cadre de la LDA (gauche) et de la GGA (droite).

Dans la prochaine section, nous présentons d’abord les cellules élémentaires
modeles utilisées pour simuler la surface libre (0001) de a-Al,O3 ainsi que les
surfaces libres (100) et (111) de YSZ. Nous exposons ensuite la démarche suivie
pour construire une supercellule modele de chaque interface expérimentale. Nous
détaillons enfin la méthode de calcul des énergies des interfaces (1), (2) et (3) a

partir de ces supercellules pour aboutir a une discussion sur ces résultats originaux.

2.4 Energies des interfaces (1), (2) et (3)

Afin de calculer les énergies des interfaces (1), (2) et (3) nous avons construit
des supercellules pour modéliser chacune d’entre elles a 1’échelle atomique. Une
supercellule d’interface correspond en fait a I'association de deux supercellules :
une modélisant le substrat (0001),-a1,0, €t une autre modélisant une des couches
épitaxiées (100)ysz ou (111)ysz. Les supercellules d’interfaces sont des parallélépi-
pedes définis de telle sorte que l'interface modélisée soit un plan perpendiculaire a
la direction z. Cependant, avant de proposer une supercellule modele pour chaque
interface expérimentale, nous allons définir des cellules élémentaires a la base des

supercellules du substrat et des couches. Ces cellules seront reproduites dans le plan
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LDA T LDA [

m t c m t C
Vo 11.25 10.78 10.53 11.68 11.13 10.91
By 203 225 273 185 197 268
By 2.4 4.7 4.3 1.8 5.0 3.6

GCGAf GGA [08]

m t c m t c
Vo 11.92 11.42 11.10 12 114 11.13
By 182 192 238 218.26 226.08 236.57
B, 3.7 4.5 4.2 412 381  4.06

Expérience

m t c

Vo  11.74 107 11.64 [106] 10.86 10
95-185 101 190-185 [M1L112]  194-92( [113-115]

By 190 [116]
By 4-5 ¢

TAB. 2.4 — Parametres de I'équation d’état de Murnaghan, V, (A3/atome), B,
(GPa) et B{ pour les phases m-, t-, et c-ZrO, ; comparaison avec des résultats de
la littérature.

(x,y) et solidarisées dans la direction z pour définir chaque supercellule modele d’in-
terface. La validité physique de chaque cellule élémentaire est vérifiée par I’étude des
énergies des surfaces libres correspondantes : (0001)4-a1,04, (100)ysz et (111)ygyz.

Nous introduisons a présent les cellules élémentaires modeles et les énergies des

surfaces libres (0001)4- 1,04, (100)ysz et (111)ysz qui leur sont associées.

Yir )
a Vb BO B(l) —u (l’7y, Z)

LDA T 10.481 14.31 160 4.4 0.0326 (0.3904,0.1512,0.3798)
GGAT 10662 15.15 140 4.5 0.0327 (0.3906,0.1516,0.3799)
LDA B9 10.483 143 3.9 0.0327 (0.3905,0.1518,0.3803)
Exp. 9 10.604 0.0314  (0.3890,0.1500,0.3770)

TAB. 2.5 — Parametre de maille relaxé a (A); parametre de Péquation d’état de
Murnaghan, V; (A3/atome), By (GPa) et By ; coordonnées relaxées de Wyckoff de
Y1 et O pour la structure bixbyite de Y503 ; comparaison avec d’autres résultats
de la littérature.
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2.4.1 Cellules élémentaires et énergie de la surface libre (0001),-_a1,04

Plusieurs études théoriques concernant les calculs des énergies des surfaces stoe-
chiométriques et non stoechiométriques de (0001),-_a1,0, Ont été rapportées dans
la littérature. [99,117-122] Dans notre étude nous focalisons notre attention sur
la surface stoechiométrique de (0001),_a1,04; ce choix n’est pas restrictif car il a
été démontré que cette surface, terminée par un plan d’atomes d’aluminium, est la
plus stable dans un tres large intervalle de Po,. [119,123] De plus, de précédentes
études ab initio [81] ont montré qu'une épaisseur de vide de 10 A est suffisante
ce qui permet de s’affranchir d'une étude de convergence de 7o) en fonction
de I'épaisseur de vide. Nous avons cependant étudié la convergence de 7(go1) en

fonction de I'épaisseur de solide N soit 9, 12, 15 et 18 couches atomiques.

Unrelaxed T Relaxed T Relaxed [BU
N LDA GGA LDA GGA LDA GGA
9 414 3.63 2.08 1.64 2.02 1.50
12 4.22  3.69 214 1.71
15 426 3.73 2.12 1.72 2.12 1.59
18 4.26 3.73 2.12 1.72

21 212 1.59
27 212 1.59
TAB. 2.6 — Calcul de l'énergie de surface libre non relaxée et relaxée de

(0001)a—a1,04, Yoo01) (J/m?), en fonction de N pour N = 9,12,15,18 couches
atomiques.

En premiere approximation on souhaiterait mettre en application la méthode
simple de calcul de ’énergie de surface libre introduite dans la section 2.2.1 de
ce chapitre. Cependant, Boettger a démontré que cette méthode est susceptible
de produire des résultats inexacts car a la dépendance de (k) en fonction de N
s’ajoute la dépendance de AFEq, ;0 en fonction de N. Cet auteur a donc proposé la
méthode suivante pour déterminer gy [124] :

E‘slab’(N) - %AE‘slab’(N/)

Yoy (N) - = S (2.11)

AE g (N') = Eyguw(N') — By (N — AN) (2.12)
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avec N’ le nombre de couches pour lequel la valeur de AFE: ., est suffisamment
convergée de telle sorte que 7,y soit uniquement une fonction de V. Ainsi, dans
cette approche, le terme A F, 0 (N) de 'équation (2.4) est remplacé par AFE:gqy (N')
dans I'équation (2.11), ce qui réduit I'étude de la convergence de y(xu) en fonction
de N a des calculs sur des ‘slabs’. Par souci de comparaison avec de précédents
résultats ab initio sur le systeme (0001),-a1,04, [81] nous avons utilisé la méthode
de Boettger pour déterminer I’énergie de cette surface libre.

Les résultats de cette étude, présentés dans le tableau 2.6, sont en excellent ac-
cord avec ceux de Siegel. [81] On peut remarquer une différence absolue proche de 2
J/m? entre les énergies des surfaces libres relaxées et non relaxées. Ce résultat est la
conséquence de la relaxation des plans atomiques de la surface (0001) de o — Al,O4
dans la direction z. Le tableau 2.7 présente la relaxation moyenne des plans du
‘slab’ dans la direction z par rapport a leur position de référence dans le ‘bulk’.
Nous avons déterminé, de fagon cohérente avec les précédentes études ab initio, que
la relaxation du plan Al en surface du ‘slab’ est proche de 80% ce qui induit la for-
mation d’'une hybridation de type sp? caractéristique de cette surface libre. Cette
importante modification de la configuration atomique au voisinage de la surface
libre induit une augmentation importante de la densité électronique conduisant a
une énergie de surface plus faible dans le cas relaxé que dans le cas non relaxé.
Notre étude démontre que au moins 15 couches atomiques sont nécessaires pour
faire converger correctement ~y(oo1) mais on observe cependant des résultats raison-
nables pour une épaisseur de 9 couches atomiques. Ce résultat est tres intéressant
puisqu’il offre la possibilité de limiter le nombre d’atomes pour modéliser un sub-
strat (0001),—a1,0, dans la direction z d'une supercellule modele; nous verrons
dans la suite de ce travail que le compromis qualité physique - efficacité des calculs
a été particulierement délicat a déterminer pour des raisons intrinseques a notre
systeme.

Nous introduisons a présent les cellules élémentaires modeles de la phase YSZ
permettant de définir les surfaces libres (100)ysz et (111)ygz pour en déduire les

énergies correspondantes.
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LDA T GGA T LDA [l]

9 12 15 18 9 12 15 18 15
Al—-0O -87 -84 -83 -83 -93 83 -84 -85 -83
O—-Al 5 ) Y 5 4 6 6 6 3
Al — Al -52 -44 -44 -46 -01 -46 -51 -45 -46
Al—0O 23 20 18 19 24 21 21 22 19
O—-—Al 23 6 3 4 24 6 ) 6 4

TAB. 2.7 — Relaxation moyenne des plans atomiques dans la direction [001] de a-
Al, O3 exprimée en pourcentage des distances de référence entre les plans du ‘bulk’
pour N = 9,12, 15, 18 couches atomiques.

2.4.2 Cellules élémentaires et énergies des surfaces libres (100)ysz et

(111)YSZ de YSZ

Nous considérons maintenant les surfaces libres (100) et (111) de YSZ. Nous
avons suivi la démarche proposée par Stapper et coll. [89] et Ballabio et coll. [76]
pour construire des structures de ‘bulk’” et de ‘slab’. La phase YSZ est une solution
solide de Y503 dans ZrO,, de groupe d’espace F'm3m (comme c-ZrOs,). La sub-
stitution des atomes Zr par les atomes Y s’accompagne d’une création de lacunes

d’oxygene comme le montre ’équation bilan suivante :

;05 2292 2y, + 308 + V2 (2.13)

ce qui implique que pour deux atomes d’yttrium en substitution sur le sous réseau
des atomes de zirconium une lacune d’oxygene V20+ est créée pour maintenir la
neutralité électronique du cristal.

La construction de cellules élémentaires modeles pour cette phase dépend de deux
parametres :

e (i) La taille de la cellule doit étre assez importante pour simuler correctement
la répartition des atomes Y (qui substituent des atomes du sous réseau Zr) et des
lacunes d’oxygene (V5") pour un pourcentage de dopage molaire donné en Y,Os3.

e (ii) L’énergie de I'état fondamental dépend de la position relative des atomes Y

et des lacunes V20+ ce qui implique que leur répartition ne peut pas étre choisie de
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maniere aléatoire. La répartition optimale des atomes Y et des lacunes d’oxygene
dépend de la composition chimique c’est a dire du taux de dopage. Les travaux
théoriques de Stapper et coll. ont montré en particulier, que pour un taux de
dopage égal a 14% molaire en Y503, la configuration la plus stable est celle pour
laquelle les lacunes d’oxygene sont en position de second plus proche voisin par
rapport aux atomes Y. [89]

Nous avons choisi un taux de dopage de 10% molaire par souci de cohérence avec
les travaux de Bachelet et coll. [23] Ce taux de dopage étant relativement proche de
celui pris en compte dans les travaux de Stapper et coll. [89], nous avons construit
les cellules élémentaires modeles de la phase YSZ en appliquant la méme démarche
que celle introduite par ces auteurs. Par conséquent, les positions des atomes Y et
des lacunes d’oxygene sont choisies de telle sorte que deux lacunes ne puissent pas
se trouver plus proches 'une de 'autre que troisieme plus proches voisines ; deux
atomes Y peuvent étre plus proches voisins mais un atome Y ne peut pas se trouver
a moins d’une position de second plus proche voisin d’une lacune d’oxygene. La
cellule représentant le ‘bulk’ de YSZ pour la surface (100)ysz est composée de 4
plans (Zr,Y ;) et 5 couches atomiques (O,V5") dans la direction [100] (N = 9),
pour un total de 93 atomes (26 Zr, 61 O, 6 Y, et 3 V5"). Les dimensions de cette
cellule sont 0x = dy = 0z = 2avysy, pour lesquelles le parametre de maille est déduit
de la relation expérimentale établie par Pascual et Diran, [125] aysz = ao+0.003z,
avec x le pourcentage molaire en Y,03. En prenant pour ag les valeurs du tableau
2.3 et en choisissant x = 0.1, nous obtenons aysy = 5.05 Aet avysy, = 5.14 A pour les
fonctionnelles LDA et GGA respectivement. La cellule représentant le ‘bulk’ de la
surface (111)ysyz est construite avec 3 plans atomiques (Zr,Y ,,.) et 6 plans atomiques
(0,V5) dans la direction [111] (N = 9) pour un total de 140 atomes (40 Zr, 92 O, 8
Y, et4 V?;r). Les dimensions de la cellule sont dz = 2v/2aysyz, oy = QMaYSZ et
8z = v/3aysy. Les valeurs de aysz sont bien entendu identiques au cas précédent.
A partir de ces cellules de ‘bulk’ nous avons déduit des ‘slabs’ en introduisant
une couche de vide de 10 A dans la direction z. De maniére cohérente avec le

‘slab” définissant la surface libre (0001),-a1,0, nous choisissons dans ce cas aussi
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Unrelaxed
7Y(100) Y(111)
LDA GGA LDA GGA
2797 2267 1307 0937
Relaxed
7Y(100) Y(111)
LDA GGA LDA GGA
1717 107" 1.177 0757
1.75 176 1.04 [76]

TAB. 2.8 — Energies des surfaces libres de YSZ, 100y et 7(111), non relaxées et
relaxées (J/m?).

des surfaces steechiométriques ce qui implique que les cellules sont terminées par
un plan d’oxygene. Cependant, dans le cas de la cellule (100)ygsyz, cette hypothese
implique que la moitié des atomes de chaque surface libre du ‘slab’ soit supprimée.
Nous avons placé une lacune d’oxygene au niveau de chaque surface libre. Les
énergies des surfaces libres (100) et (111) de YSZ, calculées en appliquant 1’équation
(2.4), sont présentées dans le tableau 2.8; les aires des surfaces libres (100)ysz et
(111)ysz sont respectivement S = 8a%g, and S = 8v/3a%,.

Nous trouvons un tres bon accord entre nos résultats et ceux de Ballabio et coll.
pour la valeur relaxée de 100y, mais on observe une petite différence pour 111y ; ce
résultat peut s’'interpréter simplement par la différence entre les méthodes utilisées
pour relaxer les structures : BFGS dans notre cas (seules les positions atomiques
sont relaxées) et une combinaison entre la dynamique moléculaire a température
finie de type Car-Parinello [47] (pour relaxer les positions atomiques) et la méthode
BFGS (pour optimiser la géométrie des cellules) dans la référence [76]. Plus im-
portant cependant, on remarque une différence non négligeable entre les énergies
des surfaces libres relaxées et non relaxées : ~1.2 J/m? pour Yooy et ~0.2 J/ m?
pour 7(i11), avec une relaxation moyenne du plan d’oxygene de surface de I'ordre de
~25% et ~8%, respectivement. Cette tendance est cohérente avec la nature méme
des surfaces libres puisque la surface (111) qui correspond & une famille de plans

beaucoup plus denses que celle de la surface (100) est moins susceptible de relaxer.
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Nous considérons maintenant les supercellules modeles des interfaces (1), (2) et
(3) du systeme {YSZ|[(0001),—a1,05 }, construites a partir des cellules élémentaires

introduites dans les sections précédentes.

2.4.3 Supercellules modeéles des interfaces (1), (2) et (3)

La construction des supercellules modeles des interfaces (1), (2) et (3) implique
d’assembler plusieurs cellules élémentaires dans le plan (z,y) de fagon & minimi-
ser la différence de parametre de maille au niveau de l'interface. Il convient de
construire une supercellule dont le nombre d’atomes ne soit pas trop élevé de telle
sorte que les calculs soient réalisables. Cependant, les structures doivent étre assez
larges dans le plan (z,y) pour que le désaccord de parametre de maille entre la su-
percellule modélisant la couche et la supercellule modélisant le substrat ne dépasse
pas quelques pourcents dans la direction x comme dans la direction y.

En pratique, maintenir la différence de parametre de maille en dessous de quelques
pourcents implique de construire des supercellules contenant jusqu’a plus de 600
atomes pour une épaisseur de 15 couches atomiques pour le substrat ce qui conduit
a des calculs ab initio bien trop ‘gourmands’ en mémoire et en temps. Afin de
réduire la taille de chaque supercellule modele nous avons choisi de fixer ’épaisseur
du substrat a-Al,O3 a 9 couches atomiques dans la direction z. Bien que I’énergie
de surface libre 7(gg01) ne soit pas totalement convergée dans ce cas (cf tableau 2.6)
on peut considérer que cette épaisseur est tout de méme suffisante pour simuler
correctement le substrat dans notre modele. En pratique, il ne faut pas oublier que
nous allons comparer les énergies d’interfaces calculées a partir de supercellules
modeles dont 1’épaisseur de substrat est la méme ce qui signifie que les erreurs
systématiques sur I’énergie de chaque structure ne change en rien leur comparai-
son au bout du compte. Les détails concernant la géométrie des trois systemes
sont donnés dans le tableau 2.9 ; dans tous les cas les désaccords des parametres de
maille sont inférieurs a ~4% ce qui est tres raisonnable. La distance entre la couche
et le substrat dans la direction z a été fixée en supposant que le plan d’oxygene

de surface de YSZ puisse étre positionné ou le plan d’oxygene de a-Al,O3 se serait
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() (D303 ¢, ——33 M=
€ = —3.64 €, =353
No=1 N, =3
Ny, = N, =4 B
@) 2 330 e, =303 MO
€sz = 3.03 €5y = —3.64
Nep =1 Ncy =
Ny, =3 N, =3 B
B (2045 e, ——046 ™=

€5z = 0.46 €sy = 0.47

TAB. 2.9 — Désaccords des parametres de maille € par rapport aux parametres
de référence des ‘bulks’ (%) et nombre total d’atomes n, pour chaque modele
d’interface. Ne, et Ny, Ngy et N, correspondent respectivement au nombre de
cellules de couche et de substrat dans les directions x et y.

trouvé dans le cas d'une structure ‘bulk’.

La figure 2.11 introduit une représentation schématique des orientations rela-
tives de la couche YSZ et du substrat a-Al;O3 pour chaque interface (gauche) ainsi
qu'un modele de spheres dures représentant une vue latérale de chaque interface
(droite).

Nous avons limité le nombre total d’ondes planes a prendre en compte dans
le calcul en construisant les supercellules de telle sorte que leur répétition dans la
direction z soit effectuée sans présence de vide. Le compromis entre la taille des
supercellules modeles et le choix de cette géométrie particuliere sont indispensables
pour que la mémoire totale utilisée par le code et le temps de calcul ne soient pas
trop élevés.

Nous verrons dans la suite de ce chapitre la contrainte particuliere imposée par
ce choix sur notre démarche de calcul et de comparaison des énergies d’interfaces
Yint(1)s Vint(2) €t Yint(3)- Dans la prochaine section, nous introduisons la méthode de

calcul des énergies des interfaces (1), (2) et (3).

71



Interface(1):

Interface (1):

[100]

1 1
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1 1
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' [010]
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[001]

[100] [010]

5x=2a,, Interface (2): .
o GGG
Py 1100] eeocoeoc oo
P : ece o000
010] v ove2ay, Gﬂﬂﬁpﬂﬂﬁeﬁﬂﬂ
l . . [oTo] (001
00| [100] [001] e o8 A

Interface (3):

111]

F1G. 2.11 — Gauche : orientations cristallographiques relatives et dimensions des
cellules élémentaires a-AlyO3 et YSZ (en pointillés) dans les directions = et y pour
chaque interface modele. Pour le modele de l'interface (3), les orientations cristal-
lographiques [100] et [010] de YSZ sont en dehors du plan (x,y) de I'interface et
sont représentées en pointillés. Droite : vue latérale des supercellules des interfaces
(1), (2) et (3). Les atomes Y et Zr sont en blanc, les atomes d’oxygene sont en bleu
clair et les atomes d’aluminium sont en violet. Les directions cristallographiques
sont celles de la phase YSZ.

2.4.4 Méthode de calcul des énergies des interfaces (1), (2) et (3)

L’énergie totale Ei,; d’une supercellule d’interface donnée peut étre reliée au

travail idéal d’adhésion entre la couche et le substrat Wy, :

Es + Ec - Eint

= 2.14
Wad g ) ( )
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avec B, et E. les énergies totales des supercellules modeles du substrat et de la
couche et S l'aire de 'interface. W,q peut s’exprimer en fonction des énergies d’in-

terfaces et de surfaces avec :
Wad - 2'75 + 2'70 — Yint — Vint’» (215)

en notant s = Ya—A1,05 = Y(0001), Ye = Yysz = Y(100) Pour les interfaces (1) et (2)
et Y. = Yysz = Yan) pour Uinterface (3); 7iny est I'énergie d’interface qui résulte
de I'absence de vide dans la répétition périodique de chaque supercellule modele
dans la direction z. Les parametres de 1'équation (2.15) liés & la géométrie des

supercellules sont schématisés sur la figure 2.12.

(a) (b)

aaBABARS

L LR R

T E Y TS
MARBBEWD
YN .

md=YS+YC_YI'ﬂf Wad=2}’s+2y'c_YEnr_Y1’nr’

Fi1G. 2.12 — Illustration de la géométrie du systeme modele et des énergies d’inter-
faces prises en compte : supercellule reproduite périodiquement dans la direction z
(a) avec une couche de vide (b) sans couche de vide.

Notre démarche conduit a prendre en compte le terme 7, . Le probleme est
que cette quantité n’est pas déductible de nos résultats antérieurs et que son calcul

direct imposerait d’utiliser une géométrie comme celle de gauche sur la figure 2.12
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ce qui serait illogique vu que nous avons choisi de ne pas développer cette méthode
POUT Vine(1), Vint(2) €t Yint(3)- Nous proposons une idée tres simple pour sortir de cette
impasse. En effet on considere que 1'énergie d’interface formée entre deux surfaces

solides est au plus égale a la somme des énergies des surfaces libres associées soit :

Yint’ < Y(0001) + YYSZ- (2.16)
En combinant maintenant les équations (2.14), (2.15) et (2.16) on obtient une borne
inférieure pour I’énergie d’interface :

Eint - (Es + Ec)
S

Yint = + Y(0001) T VYSZ- (2.17)

et par extension avec 1’équation (2.16) on peut borner un intervalle dans lequel se
trouve la valeur de I’énergie d’interface :

Eint - (Es + Ec)
S

+ Y0001) T Yvsz < Vint < Y(0001) + YySzZ- (2.18)

La démarche que nous venons de présenter permet de comparer des intervalles de
valeurs réelles afin de déterminer quelle interface est la plus stable du point de vue
thermodynamique. Cependant, a cause des désaccords des parametres de maille (cf.
tableau 2.9), le substrat et les couches sont sous contrainte et les valeurs de ~yysy
et Y(ooo1) doivent étre recalculées en tenant compte de ces nouveaux parametres
géométriques ; ces grandeurs sont regroupées dans le tableau 2.10 de la prochaine
section.

En pratique, le temps total de calcul a été limité en fixant la position de tous les
atomes dans chaque supercellule. Par conséquent nous présenterons dans la suite
de ce travail des énergies d’interfaces non relaxées. Ce choix est dans une certaine
mesure imposé par la réalité pratique des calculs qui n’auraient sans doute pas
aboutis en un temps raisonnable sans cette condition.

Nous avons rencontré de grandes difficultés pour faire converger I'énergie totale

des supercellules dans le cas particulier de 'approximation GGA. Ce probleme est
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tres probablement lié au positionnement relatif des atomes au niveau de chaque
interface modele. Notre démarche est de ce point de vue contraignante étant donné
que nous avons choisi d'une part de fixer la position du plan d’oxygene inférieur de
la couche modélisant la phase YSZ a la cote (selon la direction z normale au plan
de l'interface) du plan d’oxygene de la phase o — Al;O3 dans le cas d’'une structure
‘bulk’ et d’autre part de fixer les positions atomiques. Par conséquent, 'intéraction
des densités électroniques peut étre artificiellement contrainte (au moins locale-
ment) au niveau des interfaces. La fonctionnelle GGA étant intrinsequement plus
sensible aux fluctuations spatiales de la densité électronique, on peut comprendre
que la relaxation des degrés de liberté électroniques soit plus délicate dans ces
conditions. Cette tendance est plus prononcée pour les interfaces modeles (1) et
(2) que pour l'interface (3). Cet effet est logique vu que l'interface (3) est d'une
part favorisée cristallographiquement vis-a-vis des interfaces (1) et (2) [23] et que
d’autre part les contraintes imposées aux parametres de maille des supercellules
modeles de ces deux interfaces sont beaucoup plus importantes que celles subies
par les parametres de maille de la supercellule modele de l'interface (3) (cf. ta-
bleau 2.9). La relaxation des degrés de liberté électroniques (et par conséquent la
convergence de l'énergie totale des supercellules) est plus délicate pour les inter-
faces modeles (1) et (2) que pour l'interface (3).
L’énergie de chaque supercellule modele a été calculée, dans I'approximation LDA,
en utilisant la version parallele de Abinit et 252 processeurs, ce qui représente
environ 480 Gb de mémoire pour chaque structure. La convergence de l'énergie
totale de chaque structure ne peut étre satisfaite qu’apres un mois de calcul dans
le meilleur des cas. Au bilan, I'obtention des résultats présentés dans la section
suivante a nécessité au total quatre mois de calculs.

Nous introduisons a présent les valeurs des énergies des surfaces libres sous
contrainte et non relaxées de YSZ et (0001),—_a1,0, ainsi que l'intervalle de chaque
énergie d’interface dans I'approximation LDA suivis par une discussion sur ces

résultats originaux.
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2.5 Résultats et discussion

Les valeurs des énergies des surfaces libres sous contrainte et non relaxées de
YSZ et (0001),-a1,0, sont présentées dans le tableau 2.10; la méthode de calcul

est strictement la méme que dans les sections 2.4.1 et 2.4.2.

Interface (1) Interface (2) Interface (3)

Y(100) 7(100) Y(11)

2.75 2.75 1.25
N 7Y(0001) 7Y(0001) 7Y(0001)
9 4.06 4.14 4.11
12 4.12 4.20 4.20
15 4.12 4.20 4.24
18 4.12 4.20 4.24

TAB. 2.10 — Energies des surfaces libres non relaxées des systemes YSZ et
(0001)4_a1,0, Sous contrainte (J/m?) en LDA.

On peut remarquer que pour les couches comme pour les substrats, les énergies
des surfaces libres non relaxées sous contrainte sont toujours strictement inférieures
aux valeurs non relaxées présentées dans les sections 2.4.1 et 2.4.2 correspondant a
des ‘slabs’ et ‘bulks’ sans contrainte (cf. tableau 2.6 et tableau 2.8). Cette tendance
est liée a la fois a I'évolution de l'aire de la surface libre qui est en contraction
ou dilatation (voir tableau 2.9) et la modification de la densité électronique. En
appliquant I’équation (2.18) et les parametres du tableau 2.10 nous obtenons dans

I’approximation LDA :

448 < iy < 6.81 (Jm™®), (2.19)
441 < i) <6.89 (Jm?), (2.20)
2.86 < Yime) <5.36 (J.m™). (2.21)

Nos calculs démontrent que 'énergie de l'interface modele (3) est globalement
inférieure aux énergies des interfaces modeles (1) et (2). Ce résultat est cohérent
avec la continuité de I’axe de symétrie d’ordre 3 de (0001),-_a1,0, que l'on retrouve

dans la direction z avec les ilots (111)ysz dans le cas de l'interface (3). [23] Le tra-
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vail d’adhésion peut étre déduit pour chaque interface a partir de ces intervalles.
On obtient un travail d’adhésion proche de 2.3 J/m? pour l'interfaces (1) tandis
que cette quantité est proche de 2.5 J/m? pour les interfaces modeles (2) et (3).
Ces résultats démontrent que le gain énergétique lié¢ a la formation des interfaces de
type (1) et (2) est tres proche de celui obtenu par la création de I'interface (3) sur
un substrat plan. Par conséquent, les calculs ab initio prévoient (d’'un point de vue
purement énergétique) une croissance compétitive entre les interfaces (1), (2) et (3)
sur un substrat plan. Ces résultats numériques n’autorisent pas une interprétation
directe des faits expérimentaux qui démontrent que seules les interfaces (1) et (2)
apparaissent sur un substrat plan. Nous présenterons dans la suite de ce travail
une étude Monte-Carlo a 1’échelle nanométrique et un modele phénoménologique
pour compléter cette étude et interpréter globalement les résultats de Bachelet et
coll [22-24].

Les calculs des intervalles des énergies d’interfaces des cellules modeles (1), (2)
et (3) étant limités au cas de 'approximation LDA, on peut penser que la tendance
observée ci-dessus aurait été confirmée dans le cas de 'approximation GGA. En ef-
fet, les calculs des précédentes sections et en particulier les résultats concernant les
énergies des surfaces libres (relaxées et non relaxées) (0001),-a1,0, (cf tableau 2.6),
(100)ysz et (111)ygz (cf tableau 2.8) démontrent que 'approximation GGA conduit
toujours a des valeurs plus faibles que 'approximation LDA. Par conséquent, un
calcul des grandeurs précédentes dans I'approximation GGA produirait des inter-
valles décalés vers des valeurs plus faibles vis a vis de ceux obtenus en LDA pour
une conclusion physique identique.

Abstraction faite des problemes techniques de calcul liés a la taille des systemes,
I’étude précédente nécessiterait d’étre approfondie sur deux points : la relaxation
des positions atomiques et 'optimisation de la distance de séparation couche-
substrat, d, dans la direction normale au plan de l'interface. Le principe de cette
seconde étude est simple : on calcule I’énergie de chaque supercellule E;,;(d) en
fonction de la distance de séparation a linterface d. En général, la distribution

obtenue peut étre affinée a 'aide d’une loi universelle, dont l'origine est détaillée
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dans l'article de Banerjea et Smith [126] et mise a profit en particulier dans les tra-
vaux de Smith et coll. [127] (parmi beaucoup d’autres) pour I’étude des interfaces
{MgO|[(001)ag} et {MgO||(001)a1}, afin de calculer le minimum de Ej,; pour la
distance de séparation dy. Cette loi est désignée par UBER pour ‘Universal Binding

Energy Relation’ dans la littérature internationale.

2.6 Conclusion

Nous avons démontré a l'aide d’une approche ab initio et des supercellules
modeles d’interfaces a 1’échelle atomique que le gain énergétique de formation des
interfaces modeles de type (1) et (2) est trés proche, bien que légérement inférieur,
a la stabilisation obtenue par la création de l'interface modele de type (3) pour le
systeme {YSZ||(0001),—_a1,04} dans le cas d’un substrat d’alumine plan.

Ces résultats numériques suggerent un mécanisme de croissance compétitive
entre les interfaces de type (1), (2) et 'interface (3) sur un substrat plan. Comme
nous 'avons mentionné dans un paragraphe précédent, ces résultats numériques ne
permettent pas en I’état d’interpréter les résultats expérimentaux qui montrent une
formation préférentielle des interfaces (1) et (2) vis a vis de l'interface (3) pour un
substrat (0001),-a1,0, parfait. Une étude plus approfondie, notamment vis-a-vis de
la distance de séparation au niveau des interfaces et de la relaxation des positions
atomiques, serait utile pour confirmer ou infirmer ce résultat.

Dans la deuxieme partie de ce manuscrit, nous introduisons dans le chapitre
3 les fondements théoriques des algorithmes Monte-Carlo classiques en décrivant
'algorithme de Hastings [134] et son application en physique statistique par 1’algo-
rithme de Metropolis [1]. Nous présentons ensuite deux chapitres d’application de
la méthode Monte-Carlo classique concernant la simulation des processus de mise
en 1lots de couches minces nanométriques épitaxiées sur des substrats cristallins. Le
chapitre 4, qui introduit une étude numérique de la mise en ilots de couches minces
synthétisées par voie sol-gel a ’aide d’un modele physique a 1’échelle nanométrique

est en lien direct avec ce chapitre. Les résultats de ces deux études numériques nous
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permettrons de proposer une interprétation théorique générale des observations

expérimentales de Bachelet et coll. sur le systeme {YSZ||(0001)4—a1,0,} [22-24].
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Deuxieme partie

Etude de Pauto-organisation de
couches minces solides épitaxiées

par une approche Monte-Carlo
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CHAPITRE 3

RECHERCHE DE L’ETAT D’EQUILIBRE THERMODYNAMIQUE
PAR UN ALGORITHME MONTE-CARLO

3.1 Introduction

Ce chapitre introduit les principes des méthodes Monte-Carlo (MC) par chaine
de Markov (MCMC pour ‘Markov chain Monte-Carlo’) et leurs applications aux
problemes de physique statistique. Ces approches de simulation numérique sont
tres efficaces pour caractériser ’état d’équilibre de systemes complexes de parti-
cules comme par exemple des molécules [128-130] ou encore des colloides [131-133]
pour lesquels le grand nombre de particules et/ou de degrés de liberté rendent
fastidieuses voir inapplicables les méthodes de dynamique moléculaire. Dans cette
présentation, nous limitons les concepts au cas des systemes classiques et éliminons
les considérations quantiques.

Nous débutons cet exposé par un rappel concernant les fondements théoriques
des méthodes Monte-Carlo par chaine de Markov en décrivant ’algorithme général
de Hastings [134]. Nous présentons ensuite son application & la simulation de
systemes obéissant aux lois de la physique statistique par l'algorithme de Metro-
polis [1]. Nous terminons cet exposé par une conclusion générale introduisant les

résultats de nos simulations Monte-Carlo.

3.2 Algorithme de Hastings

3.2.1 Hypotheses fondamentales

Soit un systeme caractérisé a un instant ¢ donné par un état ¢ parmi n possibles.
On associe a chaque état une probabilité d’existence m; par hypothese strictement

positive et on note la distribution des probabilités sous forme du vecteur 7w =

(7'('1,7'('2, ...,7Tn).
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De fagon tres générale, si la distribution 7 de I’état d’équilibre est connue alors on
peut calculer la valeur moyenne (A) de n’importe quelle grandeur A caractéristique

du systeme avec :

f: Ay
(A)=— (3.1)

avec A; la valeur de la grandeur considérée pour chaque état ¢ du systeme. La diffi-
culté de cette méthode réside dans I’évaluation du dénominateur qui est impossible
a calculer dans le cas général a cause du trop grand nombre d’états accessibles par
le systeme.

La méthode générale proposée par Hastings [134] consiste & échantillonner I’en-
semble des états du systeme pour évaluer leur distribution de probabilité 7 dans
I’état stationnaire. A partir d’un état initial donné on procede a un échantillonnage
de I'ensemble des états possibles du systeme a 1’aide d’une chaine de Markov qui
permet sous certaines hypotheses de converger vers 1’état stationnaire et la distri-
bution de probabilité cible 7.

En mathématique, on définit une chaine de Markov par un processus aléatoire qui
permet de prédire I’état du systéeme a un instant ¢4 1 en connaissant seulement son
état a l'instant ¢t. Formellement, la probabilité de passage d’un état ¢ a l'instant ¢

a un état 7 a l'instant ¢ + 1 s’écrit :
pr{X(t+1)=j|X(t) =i} =p; (3.2)

avec p;; un élément de la matrice P = {p;;} dite matrice de transition de la chaine
de Markov. Cette matrice d’ordre n? contient I’ensemble des probabilités de passage
de n’importe quel état ¢ vers n’importe quel autre état j.

Dans 'approche de Hastings on choisit une chaine de Markov a la fois récurrente
et irréductible. Ces conditions impliquent d’une part que pour un état donné le
temps d’attente avant le retour du systeme dans cet état soit fini et d’autre part

que chaque état soit accessible a partir de n’importe quel autre état. Ces hypotheses
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conferent a la chaine de Markov deux propriétés remarquables :
e [l existe une distribution 7 unique pour le systeme dans ’état stationnaire
qui vérifie :

P =m (3.3)

e La moyenne de chaque grandeur A s’exprime par :

(4) = Jim — Z AlX (3.4)
en notant T' le temps total (égal au nombre total d’itérations)!. Cette équation
signifie que la convergence temporelle au sens du nombre total d’itérations tend a
la limite vers la distribution spatiale de I’état stationnaire qui est la valeur moyenne
de A. Cette propriété est caractéristique d’un systeme ergodique. On comprend que
I'équation (3.4) constitue une voie élégante pour le calcul de (A) ce qui répond a
la problématique introduite par I’équation (3.1).

Nous allons maintenant présenter la démarche suivie par Hastings pour construi-
re la matrice de transition P et 'algorithme général d’échantillonnage des états du

systeme.

3.2.2 Algorithme de Hastings

Pour une distribution de probabilité cible 7 donnée il est nécessaire de construire
une chaine de Markov P qui vérifie I'équation (3.3).
Dans les problemes de physique statistique une solution simple consiste a construire

la matrice P de telle sorte qu’elle vérifie la relation de réversibilité?

Vi V] Wipij = ijji (35>

'Dans les simulations Monte-Carlo classiques, le temps ¢ est un compteur d’itérations sans
rapport direct avec le temps physique d’évolution du systeme.

2Cette solution particuliere a été proposée des 1953 par Metropolis et coll. [1] pour résoudre
les problemes de physique statistique.
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ce qui permet d’écrire Vj > m;p;; = m; et de justifier 7P = 7.
i=1
Dans I'approche de Hastings, chaque élément de la matrice P s’écrit :

Dij = qij Qi (3.6)
avec Q = {¢;;} la matrice de transition d’une chaine de Markov sur ’ensemble des

états du systeme; o;; est donné par :

_ S
RO g
Tj 454

(3.7)

s;; ¢tant une fonction symétrique de 7 et j telle que Vi V50 < «;; < 1. On peut
remarquer que sous cette forme chaque élément de la matrice P vérifie I’équation
(3.5).

L’algorithme de Hastings consiste a déterminer, a partir d’'un état ¢ a l'ins-
tant ¢ du systeme, quel sera son état a l'instant t + 1. Le principe fondamental
consiste a privilégier les états du systeme les plus probables selon la loi de distri-
bution m afin que pour un grand nombre d’itérations la distribution w soit correc-
tement échantillonnée.

e Le systeme est dans I'état ¢ a l'instant ¢ : on choisit un état candidat j pour
I'instant ¢ 4 1 avec la probabilité g;;.

o L’état j est soit définitivement choisi avec la probabilité o;; soit rejeté avec la
probabilité 1 — a;; au quel cas le systeme reste dans 1'état ¢ a I'instant ¢t + 1. La

probabilité a;; est calculée avec :

iy = 1 si Ti45i Z Tiqij (38)
iy .
o = st miqi < T (3.9)
J qulj VY J

ce qui permet de toujours privilégier les états dont la probabilité d’existence selon

la loi de distribution 7r est la plus élevée.
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Nous allons a présent décrire I'application de cet algorithme en physique sta-

tistique par l'algorithme de Metropolis.

3.3 Application a la physique statistique

3.3.1 Distribution de Maxwell-Boltzmann

En physique statistique, la distribution de Maxwell-Boltzmann [135] caractérise
un gaz parfait a 1’équilibre thermodynamique par une distribution statistique de
ses particules en niveaux d’énergie. Si le gaz est composé de N particules alors la
probabilité d’avoir N; particules dans I’ensemble des états d’énergie E; est donnée

par :

(3.10)
Z = gie " (3.11)

avec [ = 1/kgT, kg la constante de Boltzmann, T la température thermodyna-
mique et g; la dégénérescence de 'état d’énergie E; (nombre d’états possédant
I'énergie E;); Z est la fonction de partition du systeme déduite de (3.10) avec
> N; = N. Cette loi montre que pour une température 7" fixée le nombre de parti-
clules est d’autant plus élevé que 'énergie de ’ensemble des états associés est faible.
En général, on s’intéresse a des systemes beaucoup moins simples que le gaz parfait
et la physique statistique peut s’appliquer a des particules constitutives d’un liquide
ou d'un solide qui subissent des potentiels d’intéraction complexes. Cependant la
distribution de Maxwell-Boltzmann constitue toujours une tres bonne approxima-
tion de la répartition statistique des particules du systeme en niveaux d’énergie
dans son équilibre thermodynamique.

Nous allons maintenant montrer comment échantillonner la distribution de
Maxwell-Boltzmann pour caractériser 1’état d’équilibre d’un systeme de particules

classiques par l'algorithme de Metropolis.
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3.3.2 Algorithme de Metropolis

Dans facon tres générale, le physicien cherche a estimer une ou plusieurs gran-
deurs physiques moyennes® pour caractériser un systéme de particules dans son

équilibre thermodynamique. Pour une grandeur physique A donnée :

Z AieiﬂEi
)

(A) = ——

(3.12)

avec (A) sa valeur moyenne et A; sa valeur pour chaque état i.
De la méme fagon que pour I’équation (3.1), ’équation (3.12) est insoluble dans le
cas général car le calcul de la fonction de partition Z conduit a des sommations
incommensurables. Pour résoudre cette difficulté, Metropolis et coll. [1] ont proposé
un algorithme Monte-Carlo par chaine de Markov pour réaliser un échantillonnage
d’importance des états du systeme par rapport a la distribution cible de Maxwell-
Boltzmann caractéristique de 1’équilibre thermodynamique. Le principe est stric-
tement le méme que celui énoncé dans le cas de l'algorithme de Hastings avec
cependant un formalisme un peu plus simple.

Metropolis et coll. [1] proposent d’échantillonner la distribution de probabi-
lité cible de Maxwell-Boltzmann, m; = e #F en supposant que la matrice Q soit
symétrique d’ott ¢;; = gj;. Les équations (3.8) et (3.9) de la section précédente

s’écrivent alors :

a; = 1 si e PEi > e PE (3.13)

ai; = e PE=E) i ¢=PEj < o~PEi (3.14)

A chaque itération, la probabilité de passage de I’état ¢ a 1’état j est obtenue a
I’aide du pas de Metropolis :

On tire un réel r de facon aléatoire entre 0 et 1 puis on calcul min (e‘ﬁ(Ej_Ei), 1)

3Une grandeur physique moyenne correspond & une observable comme par exemple la pression.
Cette grandeur macroscopique moyenne traduit I’état d’équilibre thermodynamique du systéme
a I’échelle des particules.
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Sir > min (e‘ﬁ(Ej_Ei), 1) le systeme reste dans I’état ¢ a 'instant ¢ + 1

Si r < min (e ¥i7Fi) 1) le systeme passe dans I'état j a I'instant ¢ + 1
Ce qui implique qu’un état conduisant a une diminution d’énergie du systéme sera
toujours accepté tandis qu'un état induisant une augmentation d’énergie pourra
étre rejeté. Le rejet sera d’autant plus probable que E; sera grand devant FE;.
Dans cet algorithme, la probabilité de passage de 1'état ¢ a 1'état j dépend de
leurs énergies respectives, de la constante de Boltzmann et de la température?.
On aboutit a une probabilité de passage indépendante de la fonction de partition.
Au cours des itérations, le systeme tend vers une énergie de plus en plus faible en

explorant une quantité croissante d’états jusqu'a ce que 1’équilibre soit atteint.

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons décrit comment la méthode Monte-Carlo et 1’al-
gorithme de Metropolis permettent de converger vers ’état le plus probable de
I’équilibre thermodynamique d'un systeme donné en choisissant préférentiellement
les états qui abaissent I’énergie du systeme par un processus itératif statistique.

Le chapitre suivant présente en détail I'application de I’algorithme de Metro-
polis a I’étude de la mise en ilots de couches minces cristallines sous 'effet de la
diffusion de surface et des énergies d’interfaces. Les systemes expérimentaux de
référence sont des couches minces solides préparées d’une part par voie sol-gel et
d’autre part par des procédés de types dépots physiques ou chimiques en phase
vapeur (PVD-CVD). Les résultats sont présentés sous forme de deux études dis-
tinctes en fonction de leurs objectifs.

L’objectif de la premiere étude consiste a comprendre les parametres physiques
essentiels responsables de la morphologie des ilots et de leurs relations d’épitaxie

avec le substrat (orientations cristallographiques dans et en dehors du plan de 'in-

4Dans les algorithmes MC classiques seules les énergies de 1’état initial et de 1’état final éventuel
sont prises en compte pour déterminer la probabilité de transition, indépendamment du chemin
énergétique emprunté par le sytéme. Dans les algorithmes de type Monte-Carlo cinétique (KMC
pour ‘Kinetic Monte-Carlo’), la probabilité de transition de I’état initial & I’état final dépend
directement de ce chemin et en particulier de la barriere d’énergie a franchir
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terface) pour des couches minces préparées par voie sol-gel. Nous décrivons d’abord
le modele de la couche en terme d’un maillage carré régulier ou d’'un maillage en
réseau de Voronoi d’'une distribution aléatoire de points pour simuler les effets d'un
substrat respectivement parfaitement plan ou rugueux. Nous décrivons ensuite le
modele physique utilisé pour calculer 1’énergie totale de chaque état. Nous pro-
poserons enfin une série de résultats et une discussion illustrée en partie par les
résultats expérimentaux de Bachelet et coll. [22,23].

L’objectif de la deuxieme étude est de comparer les processus de mise en ilots
pour des couches minces synthétisées par des procédés de type sol-gel vis a vis de
celles obtenues par des procédés de type PVD-CVD. Nous proposons un modele
physique simple mais efficace pour décrire les énergies mises en jeu dans ce der-
nier type de couches. Les résultats numériques démontrent dans un premier temps
les parametres physiques responsables des trois principaux mécanismes de mise en
ilots des couches produites par PVD-CVD et dans un deuxieme temps une loi de
comportement opposée par rapport aux couches synthétisées par voie sol-gel vis a

vis du processus de mise en ilots en fonction de I’épaisseur du film mince.

90



CHAPITRE 4

APPROCHE MONTE-CARLO DE LA MISE EN ILOTS DE
COUCHES MINCES SYNTHETISEES PAR VOIE SOL-GEL

4.1 Introduction

Comme nous 'avons rappelé dans l'introduction du chapitre 2, la synthese de
nanostructures auto-organisées sur des surfaces de substrats cristallins fait 1’ob-
jet d’une importante production scientifique, a la fois théorique et expérimentale.
De fagon générale et en particulier pour les structures nanométriques organisées
périodiquement, 'augmentation de la surface spécifique est bénéfique vis a vis de
certaines propriétés physiques, grace a I’augmentation du nombre de sites actifs par
unité de surface [136]. La littérature internationale comprend un certain nombre
de références bibliographiques dédiées a ’étude de I'auto-organisation de cristaux
épitaxiés par le processus de mise en ilots de films minces monocristallins homo ou
hétéroépitaxiés. [137-143|. Cependant, il existe moins d’études théoriques décrivant
les phénomenes de formation et d’auto-organisation de nanoilots a partir de films
minces polycristallins continus, en ’absence de dépot de matiere et sous 1'effet d’une
évolution de la rugosité de surface [139,147,148,155]. Dans ce cas particulier, 'aug-
mentation de la rugosité de la surface libre du film mince continu peut conduire a sa
rupture en 1lots discrets a la surface du substrat. Des études théoriques ont montré
qu'un film mince plan sous contrainte est instable et tend a subir des évolutions
morphologiques au niveau de sa surface, en particulier une augmentation de sa
rugosité, pour relaxer partiellement ou totalement ces contraintes [156, 157]. Des
études expérimentales ont confirmé que 'augmentation de la rugosité de surface
est un phénomene pouvant conduire, sous certaines conditions, a la formation de
surfaces ondulées [154,161-163] ou & une rupture du film sous forme d’ilots dis-

crets [22-24,154,158-160].
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i ¢ = AV

Fic. 4.1 — Images AFM illustrant la transition {(a) ilots 2D — (b) ilots 3D}
d’un film mince de YSZ apres traitement thermique sur un substrat (0001),-a1,04
respectivement plan (a) ou rugueux (b). Les dimensions latérales sont 5x5 pym?
dans le plan (z,y); la hauteur maximale atteinte dans la direction z est 93.7 nm
dans le cas (a) et 118.2 nm dans le cas (b). D’apres Bachelet et coll. [24].

L’objectif principal de ce chapitre est de proposer un modele physique phénomé-
nologique a 1’échelle nanométrique couplé a un algorithme Monte-Carlo classique
pour simuler la formation spontanée de nanoilots épitaxiés a partir d’'un film mince
polycristallin continu sous ’effet d’un traitement thermique induisant une évolution
de la rugosité de surface du film jusqu’a la formation d’ilots discrets.

Le modele physique illustre I’évolution morphologique d’un film mince nanométrique
reposant sur un substrat monocristallin parfait ou présentant des défauts de sur-
face. Les résultats numériques permettent d’illustrer qualitativement la transition
morphologique {ilots 2D — 1ilots 3D} et les relations d’épitaxie correspondantes
pour le systeme {YSZ||(0001),-a1,0,} Observées expérimentalement par Bachelet
et coll. [22-24]. La figure 4.1 présente une vue en perspective de la transition {(a)
ilots 2D — (b) ilots 3D} d’un film mince de YSZ apres traitement thermique sur
un substrat (0001),-a1,05- On peut remarquer d'une part que les ilots 3D sont
localisés au niveau des défauts de surface du substrat rugueux et d’autre part que
les défauts de surface correspondent a une modification locale de la planéité du
substrat. On cite ici Bachelet [22] : ‘Sur le substrat lisse, la couche est composée

d’tlots plats de 150 nm de diametre environ et de 15 nm de hauteur environ. Sur le
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substrat rugueux, la couche est constituée essentiellement d’ilots en forme de dome
de diamétre inférieur a 100 nm a la base et de hauteur de 80 nm environ. Notons
qu il reste cependant quelques ilots plats. Les ilots plats apparaissent diz fois plus
larges que haut tandis que les ilots en forme de dome ont une hauteur presque égale
a leur diametre. Les ilots qui ont cri sur le substrat lisse semblent maximiser [’in-
terface substrat couche (croissance dans le plan) tandis que les tlots qui ont cri sur
le substrat rugueur semblent minimiser cette interface. [...] En effet, le polissage
grossier a entrainé l’introduction de défauts cristallins de surface comme de nom-
breuses marches de hauteur atomique.’
Le modele physique est inspiré d’une part de 'approche ‘Solid on Solid” mais ap-
pliquée en I’absence de déposition de matiere! et d’autre part de modeles construits
pour simuler I'évolution des orientations cristallographiques de domaines poly-
cristallins sous l'influence de traitements thermiques [164-166] ou I’évolution des
orientations cristallographiques relatives des grains constitutifs de films minces so-
lides [144-148]. Le modele prend en compte les énergies résultant de 1’évolution
locale de la rugosité de surface du film mince, de la différence locale de parametre
de maille entre le film et le substrat au niveau de l'interface et des différences de
parametre de maille entre les différents grains monocristallins constitutifs du film.
Ce modele simple est suffisamment réaliste pour décrire les mécanismes fondamen-
taux de la formation de nanoilots par rupture d’un film mince nanométrique sous
Ieffet de I’évolution de sa rugosité de surface au cours d’un traitement thermique.
L’objectif secondaire de ce chapitre est d’introduire, dans une partie expérimen-
tale préliminaire a 1’étude théorique, une caractérisation AFM de I’évolution de la
rugosité de surface de films minces YSZ déposés par voie sol-gel sur des substrats
a — Al;O3 dont l'orientation cristallographique est inconnue au niveau de l'inter-
face. Le protocole expérimental est directement inspiré des travaux de Bachelet [22]

mais adapté de telle sorte que 'on puisse caractériser par AFM I’évolution de la

'En effet, dans le cas de films minces déposés par voie sol-gel, en particulier par ‘dip-coating’,
la cristallisation puis la mise en ilots de la couche sont induites par des traitements thermiques
post-dépot.
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rugosité de surface des couches minces en fonction de traitements thermiques suc-
cessifs. Ces résultats illustrent clairement le processus de mise en ilots par évolution
de la rugosité de surface des films minces déposés par voie sol-gel.

Dans la section 4.2 nous présentons le protocole expérimental de dépot des
couches YSZ sur des substrats a — Al,O3 d’orientation aléatoire puis la caractérisa-
tion AFM de I’évolution de la rugosité de surface des couches. Dans la section
4.3 nous décrivons le modele physique puis nous introduisons la section 4.4 qui
présente les résultats numériques suivis d’une discussion a la lumiere des résultats

expérimentaux de Bachelet et coll. [22-24]. La section 4.5 est la conclusion.

4.2 Caractérisation de la rugosité de surface de films minces YSZ par

AFM apres traitement thermique

Dans cette section nous présentons I’ensemble du procédé de synthese de couches
minces YSZ déposées sur des substrats o — Al;O3 d’orientation aléatoire suivi d’une
caractérisation par AFM de I’évolution de la rugosité de la surface des films minces

sous l'effet de traitements thermiques.

4.2.1 Protocole de synthese des films minces YSZ

Nous avons préparé des sols transparents et homogenes précurseurs de la phase
YSZ a partir de n-propoxyde de zirconium, d’acétylacétone et de n-propanol [149].
Nous avons synthétisé une solution de nitrate d’yttrium hydraté (Y(NO3)s5(H20)s)
en disolvant 2 g de cette poudre dans 20 mL de n-propanol en tant que précurseur
de la phase Y,0j3 et le ratio molaire Yo03/ZrOs a été fixé a 10% de telle sorte que
I'oxyde de zirconium soit sous forme cubique [22]. Les quantités de matiere utilisées
pour préparer 15 mL de sol précurseur sont résumées dans le tableau 4.1.

Les produits chimiques ont été mélangés sous agitation mécanique dans une
enceinte hermétique avec circulation d’air sec pour éviter la précipitation du n-
propoxyde de zirconium. Les films minces ont été déposés sur des substrats d’alu-

mine alpha polis miroir et d’orientation cristallographique aléatoire par ‘dip-coating’

94



Composé chimique Quantité (moles) Volume (mL)

n-propoxyde de zirconium 0.008 3.178
acétylacétone 0.005 0.541
n-propanol 8.529
nitrate d’yttrium hydraté 0.0016
solution nitrate d’yttrium 2.752
Total 15

TAB. 4.1 — Quantités molaires et volumes utilisés pour préparer 15 mL de sol
précurseur de la phase YSZ a 10% molaire en oxyde d’yttrium.

[21]. La vitesse de trempage a été fixée & 2 mm.s™'. Une fois les substrats ressortis
du sol, un film mince est déposé en surface du substrat; ce film subi un séchage
rapide a température ambiante sous l'effet de I’évaporation du solvant alcoolique.
En parallele, le n-propoxyde de zirconium subi des réactions d’hydrolyse et de po-
lycondensation sous l'effet de I’humidité naturelle de ’atmosphere ce qui conduit
finalement a un film mince sec solide formé par un réseau polymérique inorganique.
Un séchage dans une étuve thermostatée a 60°C pendant une vingtaine de minutes
permet d’éliminer les dernieres traces de solvant conduisant a un film mince de
xérogel précurseur de la phase YSZ. Les épaisseurs des films obtenus par ce procédé
sont comprises entre 5 et 10 nm. Ces épaisseurs sont variables d’une part parce que
ce procédé est difficilement reproductible et d’autre part parce que 1’épaisseur du
film est variable selon la direction de trempage ; les films sont en effet toujours plus
épais a la base des substrats qu’au point d’accroche du substrat avec le systeme de

trempage.

4.2.2 Mise en évidence de I’évolution de la rugosité de surface des films

minces apres traitement thermique par AFM

Nous avons étudié I’évolution de la morphologie de surface des films minces
synthétisés par la méthode précédente apres traitement thermique sous atmosphere
ambiante. Nous avons utilisé ’AFM en mode contact intermittent ‘tapping mode’

[150] avec une pointe de silicium de constante élastique ~2.2 N.m~! et de fréquence
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1000°C - 1h: 1350°C - 1h: 1500°C - 15min:

3

Ay =5pm
Ay =5pum

Ax =5 ym

z,.= 121.4 nm

Av=5pm Ax =2 pym

Fic. 4.2 — Images AFM illustrant 1’évolution de la rugosité de surface de films
minces YSZ déposés sur un substrat d’alumine alpha d’orientation cristallogra-
phique aléatoire. Pour chaque température et temps de palier de traitement ther-
mique (1000°C & gauche, 1350°C au milieu et 1500°C a droite) les images planes
illustrent la rugosité de la surface du film grace a 1’échelle de correspondance entre
la couleur et la hauteur située a droite tandis que les images en perspective mettent
en évidence le processus de mise en ilots qui leurs est associé.

de résonance ~75 kHz afin de mettre en évidence 1’évolution de la rugosité de
surface des films?.

Sur la partie gauche de la figure 4.2 on peut observer la rugosité de la surface
d’un film mince apres un traitement thermique d’une heure a 1000°C. La premiere
image en haut a gauche est une vue de dessus en deux dimensions de la surface du
film mince. On observe la présence de grains cristallins et une rugosité de surface

importante mais pas d’ilots ; cette température et ce temps de palier ne sont donc

ZNous avons mis en oeuvre le méme dispositif expérimental que Bachelet [22].
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pas suffisants pour observer le processus de mise en ilots. Sur la partie centrale
de la figure 4.2 sont présentées en haut une vue de dessus 2D et en dessous deux
images 3D de la surface du méme film mince apres un traitement thermique de une
heure a 1350°C (L’image du milieu est une vue 3D de I'image du haut et 'image
du bas est une vue 3D correspondant a la zone délimitée par les tirets noirs sur
I'image du haut). Cette étude met en évidence 'augmentation de la rugosité et
de la taille des grains dans le plan (z,y) vis a vis du cas précédent. On observe
clairement 'apparition d’ilots (la surface du substrat apparait en noir) et deux
morphologies distinctes : des ilots plats et des ilots bombés. Cette tendance est
confirmée par la figure de droite qui présente exactement la méme étude mais
dans le cas d'un traitement thermique de 1500°C pendant 15 min. On observe
dans ce cas une croissance compétitive entre des ilots plats et des ilots bombés.
La surface moyenne des ilots plats dans le plan (z,y) est largement plus élevée
que celle des 1lots bombés dont le nombre est largement inférieur a ce qu’il était
apres un traitement thermique de une heure a 1350°C. Il est tres intéressant de
constater qu'un mécanisme de croissance-coalescence compétitif entre les ilots plats
et les 1lots bombés s’établi suite a la mise en ilots du film par évolution de sa
rugosité de surface. D’apres les études de Mary et coll. [151-153] et Bachelet et
coll. [22-24] on sait que seuls les plans denses respectivement des phases t-ZrO; et
YSZ sont observés pour ces systemes. On peut donc supposer, en cohérence avec
ces résultats, que les orientations selon la normale au plan de l'interface des ilots

plats respectivement bombés que nous observons sont du type :

(100)ysz||(hkl) a—a1,04 (4.1)
(111)ysz|[(hkl) a-a1,04 (4.2)

Une étude rigoureuse par XRD-RSM serait idéale pour confirmer cette hypothese

et compléter la caractérisation AFM de ces systéemes.
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Nous introduisons a présent le modele physique a 1’échelle nanométrique utilisé
pour simuler le processus de mise en 1lots de films minces par évolution de la

rugosité de surface au cours d’un traitement thermique.

4.3 Description du modele physique

Nous avons modélisé un film mince polycristallin déposé sur un substrat mo-
nocristallin parfait ou présentant une distribution aléatoire de défauts de surface.
Notre modele représente un film mince de 1 nm d’épaisseur dans la direction z et
de dimensions latérales 100x 100 nm? dans le plan (z,y). On impose des conditions

aux limites périodiques dans chacune de ces directions.

(b)

F1a. 4.3 — Modélisation du film mince dans le cas d’un substrat parfait (a) et dans
le cas d'un substrat présentant une distribution aléatoire de défauts de surface
représentés par les points noirs (b); les fleches rouges symbolisent la répétition
imposée dans le plan (z,y) par les conditions aux limites périodiques. Dans le cas
(a), chaque domaine cristallin ¢ possede quatre plus proches voisins tandis que
dans le cas (b) chaque domaine cristallin i a plus ou moins de voisins en fonction
de la densité de défauts en surface du substrat; dans cet exemple, le domaine 4
présentera au plus cing plus proches voisins tandis que le domaine j en comptera
six (il suffit de compter le nombre de cotés que possede le polygone délimitant
chacun des domaines dans le plan (z.y)).
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La figure 4.3 illustre schématiquement le modele du film mince dans le cas

d’un substrat parfait (a) et dans le cas d’un substrat présentant une distribution
aléatoire de défauts de surface (b).
Dans le cas d'un substrat parfait, le film mince est représenté par un maillage
régulier de cubes de 1 nm de coté dans I’état initial; chaque domaine cristallin
présente donc une section horizontale carrée et quatre plus proches voisins. Dans
le cas d’un substrat présentant une distribution aléatoire de défauts de surface,
les domaines cristallins ont une section horizontale qui dépend de la distribution
des défauts. La position des défauts est déterminée par une distribution aléatoire
de points en surface du substrat ; le film mince est divisé en domaines qui corres-
pondent au réseau de Voronoi de la localisation des défauts. La section horizontale
de chaque domaine cristallin est donc un polygone, représenté par les segments de
droite bleus sur la figure 4.3 (b). Ce modele implique que un domaine cristallin
localisé sur une zone de plus grande densité surfacique de défauts possede un plus
grand nombre de voisins qu’'un domaine situé sur une zone présentant une densité
surfacique de défauts plus faible (cet effet est illustré par la figure 4.3 (b)). On
suppose que les défauts de surface du substrat sont fixes donc que la localisation
des domaines ne change pas pendant le calcul.

On suppose que le principal mécanisme de transport de matiere dans le film
mince est la diffusion de surface. Dans le cas général, un flux surfacique d’atomes
J, correspondant au nombre d’atomes traversant un segment de longueur unité par

unité de temps (m~'.s7!) peut s’exprimer [167] :

B DS’ySgl/s 6!{:

/= kBT 65

(4.3)

avec Dg la constante de diffusion de surface (m?.s71), v I'énergie de surface libre
(tension de surface en J.m™2), Q le volume de matiere transporté (m?), kp la
constante de Boltzmann (J.K™!), T la température absolue (K) et 9k/ds le gradient
de la courbure locale ou k = 1/R (R est le rayon de la courbure locale du contour

exprimé en m) et s I’abscisse curviligne du contour de diffusion (m).
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Fi1G. 4.4 — Représentation schématique des mesures caractéristiques du systeme
dans le cas d’'un substrat parfait.

En supposant que la masse est conservée pendant un temps dt pour un élément ds

du contour de diffusion on peut écrire [167] :

(J(s) — J(s+ds))Qdt = dzds (4.4)

avec dz le déplacement transversal local du contour de diffusion.

Dans notre systeme, le volume élémentaire de diffusion n’est pas un atome
mais un élément de volume [® susceptible de se déplacer a chaque pas Monte-
Carlo dans un plan orthogonal au plan (z,y). En différentiant 1’équation (4.3) par
rapport a l'abscisse curviligne et en procédant par analyse dimensionnelle sur cette
expression on peut interpréter cette nouvelle équation du point de vue des mesures

caractéristiques du systeme présentées schématiquement sur la figure 4.4 dans le

100



cas d'un substrat parfait :
oJ . Ds’}/sg

s~ ARCILT (4.5)
avec £ = Q'/3 la dimension caractéristique du volume cubique® constitutif du do-
maine cristallin ¢ diffusant pendant le temps dt et Ah la différence de hauteur entre
deux domaines cristallins séparés par la distance ¢ dans le plan de la couche. De

fagon équivalente, 1’équation (4.4) peut étre reformulée :

o0J Ah
= = —_ 4.
Os AL (4.6)
Finalement, en combinant les équations (4.5) et (4.6) on obtient :
€2D5’75At
Ah =] ———— 4.7
T (4.7)

Si on suppose au premier ordre que le tenseur des contraintes dans le film est
diagonal (par exemple pour une phase cristalline cubique), la variation d’énergie
nécessaire a 1’évolution de la hauteur du site ¢ reliée a la rugosité locale du film
mince Ah en considérant le travail des forces élastiques, le module d’Young Y et
le coefficient de Poisson v, s’exprime :

AE,, = Y(1+v)Ahl(hi(t + At) — hi(t)) (4.8)

7

AE,, = Y(1+uv)%/ D‘;j—STAt(hi(t + At) — hy(t)) (4.9)

ou (h;(t + At) — hi(t)) est 'évolution locale de la hauteur du film dans la direction

z au niveau du site ¢ pour un intervalle de temps At et ¢ le déplacement dans le

3Le volume de ce cube est de 1 nm? dans le cas d’un substrat parfait et la taille d’une maille
conventionnelle cubique d’oxyde d’yttrium pur est de ordre de 5 A & température ambiante (la
taille d’une maille conventionnelle de YSZ est trés proche de cette valeur). Chaque cube contient
donc approximativement 8 mailles cristallines conventionnelles de YSZ; chaque maille étant un
cubique a faces centrées contenant 12 atomes, un cube est composé de 100 atomes environ. Ce
calcul rapide montre que dans le plan (z,y) comme dans la direction z la taille des domaines peut
atteindre plusieurs centaines d’atomes ce qui justifie une échelle de taille nanométrique pour cette
approche.
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plan (z,y) relié au coefficient de Poisson v.

On déduit de I’équation (4.9) la variation d’énergie nécessaire a I’évolution de la
hauteur du domaine 7 par rapport aux domaines j adjacents (plus proches voisins)
dans le cas d'un substrat plan comme dans le cas d’un substrat présentant des

défauts de surface? :

NN
AE; = AGY (hi—hy) (4.10)
7=1
. D575At
A = Y(1+v) T (4.11)

avec NN le nombre total des plus proches voisins du domaine i (différent de quatre
dans le cas d'un substrat présentant des défauts de surface) et ¢; la longueur ca-
ractéristique de la taille d'un domaine cristallin dans le plan (z,y); en effet dans
le cas d'un substrat rugueux, la dimension d’'un domaine cristallin est directement
liée a la densité surfacique de défauts. Le parametre A, homogene a une densité
volumique d’énergie (J.m™3), permet d’exprimer une densité d’énergie linéique A¢?
(J.m™'), responsable de I'énergie lide & la rugosité locale du film mince par la
différence de hauteur entre un domaine ¢ et ’ensemble de ses plus proches voisins.

Dans notre modele nous considérons un film mince polycristallin composé de
domaines monocristallins dont 'orientation cristallographique peut évoluer vis a
vis de celles des domaines voisins et vis a vis de l'orientation cristallographique du
substrat. De facon tres générale, la présence d’une interface entre deux domaines
cristallins ¢ et j d’orientations cristallographiques différentes induit 1’apparition

d’'un gradient de pression Ap;; au niveau du joint de grain [164] :
1 1
Apij = 27jq (E - E) (4.12)

avec R; (resp. R;) le rayon de la sphere équivalente au domaine cristallin ¢ (resp.

4Dans le cas d’un substrat présentant une distribution aléatoire de défauts de surface, £ est la
valeur moyenne de la taille des domaines.
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au domaine cristallin j) et 2v;, I’énergie d’interface au niveau du joint de grain due
a la différence d’orientation cristallographique. Un grain peut étre formé de plu-
sieurs domaines adjacents présentant la méme orientation cristallographique. Par
conséquent, la croissance d’un grain est équivalente a 1’évolution cristallographique
des domaines cristallins plus proches voisins.

En considérant les mesures caractéristiques du systeme appliquées a l'équation
(4.12), nous pouvons exprimer simplement ’énergie nécessaire a 1’évolution cristal-
lographique d’'un domaine en dérivant I'expression du travail de la force a partir

du gradient de pression introduit par 1’équation (4.12) soit :

AE; = 2v, (% + e) (di(t + AL) — di(1)) (4.14)

avec (d;(t + At) — d;(t)) 'évolution de la distance interréticulaire de la famille de
plans correspondant a une des interfaces verticales entre domaines ou a l'interface
horizontale entre un domaine et le substrat. La valeur de d; est définie par d; =
1/|r;] avec r; le vecteur du réseau réciproque (m™') orthogonal & la famille de
plans considérée. En conclusion, I'évolution de 1’orientation cristallographique d’un
domaine est directement liée a I’évolution de la distance interréticulaire donnée par
I'équation (4.14).

De I'équation (4.14) on déduit la variation d’énergie nécessaire a 1’évolution
des orientations cristallographiques dans le plan horizontal et dans le plan vertical
du domaine ¢ par rapport aux domaines j plus proches voisins dans le cas d'un

substrat présentant des défauts de surface :

52 NN

AE,;., = B (h_lz + EZ-) ;(dhi — dps — (dnj — dyy)) (4.15)
/2 NN

AE;. = C (h— + ei) (dyi — dys — (dyj — d. ) (4.16)
i =



avec B l'énergie d’interface dans le plan horizontal c’est a dire entre le domaine ¢
et le substrat et C' ’énergie d’interface dans le plan vertical donc entre le domaine
¢ et un domaine plus proche voisin. Les parametres dp; et dj; sont les distances
interréticulaires des familles de plans des domaines ¢ et j dans le plan horizontal
(dy; et d,; correspondent aux mémes parametres mais dans le plan vertical donc
selon la direction normale au plan de I'interface). Les parametres dps et dj,, sont les
distances interréticulaires des familles de plans du substrat dans le plan horizon-
tal respectivement au niveau du domaine i et au niveau du domaine j (d,s et d),
correspondent aux mémes parametres mais dans le plan vertical). On modélise les
défauts planaires d’un substrat rugueux (marches atomiques) par une modification
locale du parametre de maille du substrat dans le plan horizontal et selon la nor-
male au plan de I'interface ; 'ensemble des parametres cristallographiques que nous
venons d’introduire sont représentés de fagon schématique sur la figure 4.5 dans le
cas d'un substrat rugueux. Dans le cas d’un substrat sans défauts de surface, les

équations (4.15) et (4.16) peuvent étre modifiées en écrivant dys = dj,, et d,s = d,

soit :
AEg, = B (h—l + éi) (dni — dij) (4.17)
7 J=1
AEq, = C (h—z + Ei) (dvi — duy) (4.18)

1

<.
I

tandis que I’équation (4.10) reste inchangée.

Les valeurs initiales des parametres d,; et d,; sont comprises entre les valeurs
supérieures et inférieures des distances interréticulaires respectivement dans le plan
horizontal et dans le plan vertical. Arbitrairement, nous avons limité le choix des
parametres d; et dy; & des valeurs comprises entre 0.5 A et 2.5 A soit 0.5, 1, 1.5 et
2.5 A. Ces parametres virtuels permettent de simuler des distances interréticulaires
plus ou moins importantes qui, par rapport au systeme expérimental de référence,
représentent aux extrémes les distances interréticulaires des familles de plans (100)

et (111) de YSZ respectivement pour 0.5 et 2.5 A. Par souci de simplicité, les pa-
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F1G. 4.5 — Parametres cristallographiques utilisés pour le calcul des énergies £y, ,
et E, . dans le cas d'un substrat rugueux.

rametres dps et d,s prennent les mémes valeurs. On suppose que les parametres
cristallographiques du substrat n’évoluent pas au cours du calcul.

Dans de précédentes études Monte-Carlo concernant les simulations de films
minces polycristallins, seule la réorientation cristallographique des domaines était
prise en compte [164-166]. Dans notre modele, on consideére trois aspects qui contri-
buent a I’énergie du film mince composé de grains monocristallins : I’énergie d’inter-
face entre les domaines cristallins adjacents, I’énergie d’interface entre les domaines
cristallins et le substrat, I’énergie liée a la rugosité de surface libre du film mince.
La hauteur de chaque domaine élémentaire est susceptible d’évoluer pour simu-
ler I’évolution de la rugosité de surface du film mince. Chaque domaine cristallin
élémentaire ¢ est caractérisé par trois parametres dy;, d,; et h;.

Au début du calcul, ¢’est a dire pour un temps t virtuel égal a 0 pas Monte-Carlo
ou MCS pour ‘Monte Carlo Step’, I'ensemble des domaines présente une hauteur
de 1 nm (le film présente une surface libre plane) et des parametres d’orientation
cristallographique dj et d, choisis de fagon aléatoire. Cependant, afin de simuler
une amplitude de marche atomique plus ou moins élevée en surface du substrat, on
choisi préférentiellement les valeurs les plus élevées possibles pour d,, pour les do-
maines situés sur des zones du substrat présentant de grandes densités surfaciques

de défauts. En d’autres termes, plus le nombre de voisins du domaine i est élevé et
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plus la probabilité que le parametre d,, prenne une valeur élevée est importante.
Suite a cette étape d’initialisation, ’algorithme de simulation Monte-Carlo
évolue dans le cadre du schéma classique de Metropolis introduit dans le chapitre
précédent [1]. A chaque pas de I'algorithme, un domaine cristallographique 7 ainsi
qu'un de ses plus proches voisins sont choisis aléatoirement parmi I’ensemble des
10* domaines que compte le film mince. La probabilité P d’évolution de chacun de
ses parametres caractéristiques (dp;, dy; et h;) est obtenue & chaque itération grace

au pas élémentaire de Metropolis soit :

P =1 si AE <0, (4.19)
P = PAE) 5 AE >0 (4.20)

avec AE = Ey — Eq, Fy et E5 étant respectivement les énergies de la configuration
du systeme a l'instant t et de la configuration susceptible d’étre choisie pour le
systeme a linstant ¢ + 1; ces quantités sont calculées avec les équations (4.15),
(4.16) et (4.10) dans le cas d'un substrat rugueux et avec les équations (4.17),
(4.18) et (4.10) dans le cas d'un substrat plan. On peut remarquer que 1’évolution
de la hauteur et de 'orientation cristallographique d’'un domaine ne sont pas des
évenements indépendants ce qui implique qu’'un changement de hauteur est sus-

ceptible d’induire une modification de I'orientation cristallographique.

4.4 Analyse des résultats numériques

Tous les résultats numériques présentés dans les sections suivantes sont des
moyennes sur un ensemble de cinq calculs.

Dans la section 4.4.1 d’abord nous analysons 1'effet de ’état de surface du sub-
strat (plan ou rugueux) sur le processus de mise en ilots ainsi que sur la modification
des orientations cristallographiques selon la normale et dans le plan de 'interface.
Pour cette étude nous avons fixé les parametres A, B et C' a des valeurs arbitraires
pour mettre en évidence l'effet de 1état de surface du substrat d’un point de vue

purement phénoménologique.
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Dans la section 4.4.2 ensuite nous analyserons l'effet des valeurs relatives des pa-
rametres A, B et C sur le processus de mise en ilots d’une part et sur I’évolution des
orientations cristallographiques d’autre part en choisissant des valeurs arbitraires
pour ces parametres tels que A << B,C et B << A, C respectivement.

Dans la section 4.4.3 enfin nous présenterons le résultat du processus de mise en ilots
dans le cas d'un substrat plan et dans le cas d'un substrat rugueux en considérant
des valeurs déduites de la littérature et des conditions expérimentales pour les

parametres A, B et C.

4.4.1 Effet de I’état de surface du substrat sur les évolutions des orien-

tations cristallographiques et des hauteurs des domaines

Le but de cette section est la mise en évidence de I'influence du type de sub-
strat, c’est a dire parfait ou rugueux, sur les évolutions des orientations cristallo-
graphiques et des hauteurs des domaines élémentaires. Les valeurs des grandeurs

A, B et C sont arbitrairement fixées : A=1Jm ™3, B=1Jm2etC=1Jm2
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F1G. 4.6 — Résultat numérique de la fragmentation d’un film mince virtuel sur un
substrat plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite) apres ¢ =10° MCS. On
représente les hauteurs h = 1,2, 3,4 nm respectivement avec les couleurs noir, bleu,
rouge et jaune. Le substrat apparait en blanc. Les parametres sont A = 1 J.m™3,
B=1Jm?et(C=1Jm?2
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Fi1G. 4.7 — Evolution du nombre de domaines présentant les hauteurs h = 0,1, 2, 3,4
nm en fonction du temps Monte-Carlo dans le cas d’un substrat plan (a) et d’un
substrat avec des défauts de surface (b). Les parametres sont A =1 Jm™3 et B =
C=1Jm™>

La figure 4.6 illustre le résultat numérique de la fragmentation d’un film mince
virtuel sur un substrat plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite) apres
t =102 MCS. On observe clairement un plus grand nombre de domaines présentant
une hauteur de 4 nm ainsi qu’une surface libre de substrat plus importante ce qui
démontre un processus de mise en 1lots plus efficace dans le cas d’un substrat ru-

gueux (droite) par rapport a un substrat plan (gauche).

Ces résultats sont confirmés par les figures 4.7 (a) et 4.7 (b) qui présentent
I’évolution de la hauteur des domaines cristallins en fonction du temps Monte-
Carlo respectivement dans le cas d'un substrat plan (a) et dans le cas d’un substrat
rugueux (b). On remarque sur ces deux figures une augmentation du nombre de

domaines de hauteur nulle jusqu’a un état d’équilibre & partir de t =10 MCS. Pen-
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Fic. 4.8 — Evolution du nombre de domaines présentant les orientations cristallo-
graphiques d, = 0.5,1,1.5,2.5 A dans le plan horizontal et d, = 0.5,1,1.5,2.5 A
dans le plan vertical, respectivement en (a) et (b), en fonction du temps Monte-
Carlo pour un substrat plan. Les mémes grandeurs sont représentées, respective-
ment en (¢) et (d), dans le cas d’un substrat avec des défauts de surface. Les
parametres sont A =1 Jm3 et B=C =1 Jm %

dant le méme intervalle de temps Monte-Carlo, le nombre de domaines présentant
des hauteurs h égales a 2, 3 et 4 nm augmente tandis que le nombre de domaines
de hauteur égale a 1 nm diminue. On peut remarquer une différence entre ces deux
figures vis a vis du nombre de domaines de hauteur ~ = 0 nm ; en effet, on observe
un plus grand nombre de domaines présentant une hauteur nulle pour un substrat
rugueux, ce qui confirme qualitativement que le processus de mise en ilots est plus
efficace dans ce cas. Les calculs numériques illustrent clairement une croissance en
hauteur des domaines cristallins plus importante dans le cas d’'un substrat rugueux
vis & vis d’un substrat plan. Au premier ordre, le modele physique traduit la transi-
tion {ilots 2D — ilots 3D} démontrée par la figure 4.1. On observe donc une bonne
correspondance qualitative entre les résultats numériques des figures 4.6 et 4.7 et

les résultats expérimentaux de Bachelet et coll. [22-24].
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Les figures 4.8 (a) et 4.8 (b) illustrent 1’évolution des orientations cristallogra-
phiques dj et d, en fonction du temps Monte-Carlo dans le cas d’un substrat plan
et les figures 4.8 (c) et 4.8 (d) représentent la méme tendance mais dans le cas
d’un substrat avec des défauts de surface. Les figures 4.8 (a) et 4.8 (b) montrent
que dans le cas d’un substrat plan tous les domaines évoluent d’une orientation
cristallographique aléatoire vers une orientation cristallographique unique dans le
plan horizontal comme dans le plan vertical de l'interface ce qui correspond a
une distribution d’ilots parfaitement épitaxiés. Dans ces deux cas, chaque domaine
¢élémentaire tend a adopter 'orientation cristallographique de plus basse énergie a
partir de ¢ =10 MCS. La figure 4.8 (d) démontre que dans le cas d’un substrat
rugueux, une partie non négligeable des domaines élémentaires ne peut développer
I'orientation cristallographique de plus basse énergie selon la normale au plan de
I'interface ce qui implique que contrairement au cas d’un film mince reposant sur
un substrat plan, 'orientation cristallographique selon la normale au plan de I'in-
terface est susceptible d’atteindre des valeurs élevées dans le cas d’un substrat
rugueux. Ce résultat est extrémement intéressant puisqu’il confirme les résultats
de Bachelet et coll. [22-24] qui démontrent que a la modification de la morpho-
logie des ilots est associée une modification des relations d’épitaxie. En effet les
résultats de la figure 4.8 montrent qu'une partie non négligeable des domaines
cristallins reposant sur un substrat rugueux tendent a adopter des orientations
cristallographiques telles que la distance interréticulaire des plans atomiques selon
la normale au plan de l'interface soit élevée. Ces résultats numériques illustrent
au premier ordre la modification des relations d’épitaxie {(100)ysz||(0001)4—a1,04}
— {(111)ysz|[(0001)n—a1,05 } associée a la transition {(a) ilots 2D — (b) ilots 3D}
(cf figure 4.1). On peut remarquer cependant que notre modele est inadapté pour
simuler la modification des orientations dans le plan de l'interface.

Dans la prochaine section nous mettons en évidence l'influence des facteurs A,

B et C sur I’évolution des hauteurs et des orientations cristallographiques.
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Fi1G. 4.9 — Evolution du nombre de domaines présentant les hauteurs h = 0,1, 2, 3,4
nm (a) et h =5,6,7,8,9,10 nm (b) en fonction du temps Monte-Carlo (MCS) dans
le cas d'un substrat plan. Les mémes grandeurs sont représentées, respectivement
en (c) et (d), dans le cas d’un substrat rugueux. Les parametres sont et A =107°
Jm3et B=C=10°Jm2.

4.4.2 Influence des parametres A, B et C sur les évolutions des hauteurs

et des orientations cristallographiques des domaines

Da facon analogue a la section précédente, les valeurs des parametres A, B et C'
sont choisies de maniére arbitraire mais avec des ordres de grandeur tres différents
pour mettre en évidence leurs effets respectifs sur ’évolution des hauteurs et des

orientations cristallographiques des domaines cristallins.

La figure 4.9 illustre 1'évolution de la hauteur des domaines en fonction du
temps Monte-Carlo pour A =107° J.m 3 et B = C' = 10° J.m 2 dans le cas d'un
substrat parfait, sur les figures 4.9 (a) et (b) et dans le cas d’un substrat avec des
défauts de surface, sur les figures 4.9 (c) et (d). Ces figures présentent 1’évolution
du nombre de domaines ayant des hauteurs comprises entre h = 0 nm et h = 10

nm pour les deux types de substrats. L’évolution du nombre de domaines dont les
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hauteurs sont comprises entre h = 0 nm et h = 4 nm démontre que la mise en
ilots est plus rapide et plus importante pour ces parametres que dans le cas de la
figure 4.7. Le nombre de domaines démontrant des hauteurs comprises entre h = 5
nm et h = 10 nm augmente jusqu’a ce que I'équilibre soit atteint pour ¢ =10°
MCS. On peut remarquer que 1’évolution du nombre de domaines présentant des
hauteurs comprises entre 0 et 4 nm sur la figure 4.9 (a) démontre exactement la
méme tendance que dans le cas présenté sur la figure 4.7 (a) dans le cas d’un sub-
strat plan. Les figures 4.9 (b) et (d) donnent le nombre de domaines présentant des
hauteurs supérieures a 4 nm. Dans le cas d'un substrat rugueux, le mécanisme de
mise en ilots est plus important pour t =10 MCS. De plus, le nombre de domaines
présentant des hauteurs h = 5,6,7,8 nm n’est pas négligeable. Dans le cas de la
figure 4.9 (d) correspondant a un substrat avec défauts de surface, il y a plus de

domaines qui croissent en hauteur par rapport au cas de la figure 4.9 (b).

La figure 4.10 présente 1’évolution des orientations cristallographiques dj, et d,
en fonction du nombre de pas Monte-Carlo pour A =1 Jm™3, B =107° J.m~2 et
C =1 J.m~2 dans le cas d’un substrat plan (a), (b) et dans le cas d’un substrat
rugueux (c), (d). L’évolution du parametre dj, est tres différente de celle observée
sur la figure 4.8 pour un substrat plan comme pour un substrat rugueux tandis
que le parametre d, suit la méme tendance que dans 1’étude précédente. Comme
la valeur choisie pour B est tres faible vis a vis des valeurs de A et C, cela induit
une tres faible énergie d’interface entre les domaines et le substrat; en d’autres
termes la couche est tres faiblement liée au substrat. En pratique, la probabilité
d’évolution de dj, sera proche de 1 a chaque pas Monte-Carlo ce qui implique la
tendance aléatoire de la répartition des valeurs de dj, observées sur la figure 4.10.
L’équilibre n’est pas atteint pour les cas (a) et (c) de la figure 4.10 ce qui implique
que les valeurs de dj, sont susceptibles de poursuivre leur évolution pour des temps
de calcul supérieurs a t =10 MCS. On peut remarquer que l'influence de la valeur

du parametre C' est identique a celle du parametre B.
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F1G. 4.10 — Evolution du nombre de domaines présentant les orientations cristal-
lographiques dj, = 0.5,1,1.5,2.5 A dans le plan horizontal et d, = 0.5,1,1.5,2.5 A
dans le plan vertical, respectivement en (a) et (b), en fonction du temps Monte-
Carlo pour un substrat plan. Les mémes grandeurs sont représentées, respective-
ment en (c) et (d), dans le cas d’un substrat rugueux. Les parametres sont A =1
Jm™3, B=10%Jm 2 et C =1 Jm2

4.4.3 Comparaison directe des résultats numériques avec ’expérience :

utilisation de parameétres expérimentaux

Dans les deux sections précédentes, nous avons mis en évidence un démouillage
plus efficace et une sélection des distance interréticulaires les plus importantes dans
la direction normale au plan de 'interface dans le cas d’un film mince reposant
sur un substrat rugueux. Nous avons de plus étudié qualitativement l'influence
des valeurs relatives des parametres A, B et C sur le processus de démouillage
et d’évolution des orientations cristallographiques dans le cas d’un substrat plan
comme dans le cas d'un substrat rugueux. Dans cette troisieme section nous présen-
tons les résultats de mise en ilots de films minces virtuels reposant sur des substrats
plans ou rugueux en considérant des parametres physiques A, B et C dérivés de la

littérature expérimentale. Le parametre A est calculé a partir de 'équation (4.11)
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soit :
DgsvysAt
kgT

avec Y = 300 GPa, v = 0.3 et D, = 8.107° m?.s! [168]; v, = 620.1072 J.m~2 [169)].

La température T et le pas de temps At sont évalués en considérant que le pro-

A=Y (1+v)

cessus de mise en 1lots est achevé (pour un substrat plan comme pour un substrat
rugueux) lors du traitement thermique final des couches minces a 1500°C pendant
15 min; on choisi donc T' = 1500°C= 1773K, At = 9.10~7 s (900 s pour un temps
de simulation total de 10? pas Monte-Carlo) et kg ~ 1.38.107%% J.K~!. On a donc
A =1755.10"% Jm~3.

La phase YSZ étant a symétrie cubique on peut considérer que la valeur de la
tension superficielle v, est au premier ordre indépendante de 'orientation cristallo-
graphique ; les données de la littérature proposent en effet une variation relative de
~ 20 % pour 75 sur I'ensemble des orientations [169]. Par conséquent, on propose
de prendre B et C tels que B = C' = 2v;, = 27, = 1240.107% J.m 2.

La figure 4.11 (haut) illustre qualitativement la proportion de substrat visible
dans le cas d’un substrat plan (gauche) et dans le cas d’un substrat indenté (droite).
Les carrés noirs représentent les ilots de hauteur 1 nm et les autres ilots présentent
une hauteur d’autant plus importante que leur couleur est claire. Ces films minces
virtuels vérifient sans surprise la tendance déja démontrée par la figure 4.6. On peut
remarquer cependant que l'utilisation de parametres réels permet de caractériser
de fagon encore plus évidente la croissance en hauteur et l'efficacité du démouillage
dans le cas d'un substrat rugueux. Il est intéressant de mettre ces images en parallele
des observations AFM de Bachelet et coll. introduites précédemment au chapitre
2 et reprises sur la figure 4.11 (bas). On peut remarquer en effet, dans le cas
d’un film mince virtuel reposant sur un substrat plan, un processus de mise en ilots
homogene et modéré conduisant a un réseau d’ilots interconnectés ce qui correspond
qualitativement au cas de l'image expérimentale de gauche pour laquelle les ilots
plats, recouvrant une bonne partie du substrat, sont tres proches les uns des autres.

Dans le cas d’un film mince virtuel reposant sur un substrat rugueux, le démouillage
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F1G. 4.11 — Mise en évidence de la forme des nanoilots YSZ virtuels (images du
haut) en fonction de I'état de surface du substrat (0001),-a1,0, plan (gauche) et
rugueux (droite). Les parametres sont A = 1755.10'% Jm™3 et B = C' = 1240.1073
J.m™2. Tmages AFM (bas) de nanoilots YSZ réels sur un substrat (0001)a_a1,0,
plan (gauche) et sur un substrat rugueux (droite). D’aprés Bachelet et coll. [23].

conduit a une distribution d’ilots beaucoup plus éloignés les uns des autres; cette
tendance est en tres bon accord avec la distribution des ilots bombés que 1’on peut
observer sur I'image expérimentale de droite.

Ces observations et comparaisons entre les résultats des simulations Monte-
Carlo prenant en compte les parametres physiques réels et les résultats expérimen-
taux de Bachelet et coll. [22—-24] illustrent de maniére trés nette la pertinence de

notre modele physique.
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4.4.4 Discussion

Le modele physique démontre d’une part que les défauts de surface sont respon-
sables d'un processus de mise en ilots plus important vis a vis du processus de mise
en ilots sur un substrat sans défauts. L’interprétation physique de ce résultat est
en fait une généralisation de I'explication présentée par Olivi-Tran et coll. dans la
référence [147]. Dans cet article était proposé un modele similaire & celui présenté
dans ce chapitre mais dans le cas d'un substrat quasicristallin pour lequel la lo-
calisation des domaines cristallins correspondait a un pavage de Penrose (c’est a
dire que chaque domaine cristallin qui compose la couche est entouré par 5, 6 ou
7 voisins). Les auteurs ont en effet démontré que l'influence de la géométrie du
substrat, c’est a dire la densité surfacique de défauts, induit des contraintes dans le
film mince. En d’autres termes, les domaines cristallins entourés par le plus grand
nombre de voisins sont soumis a une contrainte plus importante que les autres.
Au voisinage de ces domaines, le processus de mise en 1lots du film mince est plus
important conduisant a une croissance en hauteur plus efficace. Dans notre modele
un film mince avec défauts de surface est traduit par une distribution aléatoire des
domaines cristallins et certains d’entre eux disposent d’un plus grand nombre de
voisins directs que d’autres. Par analogie avec ’'explication précédente, on peut in-
terpréter I'importance du processus de mise en ilots du film mince sur un substrat
avec défauts de surface vis a vis d’un substrat sans défauts comme 'effet direct des
contraintes imposées par les défauts de surface. Ce résultat est cohérent avec les
observations de Bachelet et coll. qui démontrent que la formation des ‘ilots 3D’ est
favorisée au niveau des marches atomiques donc au niveau des zones de plus fortes
contraintes en surface d’un substrat rugueux.

Les résultats numériques montrent d’autre part que les orientations cristallogra-
phiques correspondant a des distances interréticulaires importantes sont favorisées
selon la normale au plan de l'interface en surface d’'un substrat rugueux tandis
qu’elles sont éliminées dans le cas d’un substrat plan. La correspondance qualita-

tive avec les résultats de Bachelet et coll. est correcte puisque les ilots (111)ysz
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qui apparaissent majoritairement en surface d’un substrat rugueux correspondent
a une distance interréticulaire selon la normale au plan de l'interface, di11), 4,

supérieure a la distance interréticulaire dans le plan, diq) des ilots (100)ysz

Ysz)
observés en surface d'un substrat plan®.

A la lumiere de ces résultats et des résultats des calculs ab initio présentés au
chapitre 2 on peut proposer une interprétation générale des résultats expérimentaux
de Bachelet et coll. [22-24].

Comme nous venons de le démontrer, les ilots qui apparaissent au niveau des défauts
d’un substrat rugueux subissent une croissance en hauteur plus importante que des
ilots sur un substrat plan. En conséquence 'aire de contact entre les ilots et la sur-
face d’un substrat rugueux diminue ce qui implique que le cotut énergétique de
création de U'interface (3) rapporté a 1’énergie interne totale de 'ilot est plus faible
que ce qu'il est dans le cas d'un substrat parfait (cf. chapitre 2). Par conséquent,
la formation des ilots (111)ygy est favorisée au niveau des défauts de surface du
substrat ce qui est cohérent avec la tendance de la figure 4.8 de ce chapitre qui
démontre que les distances interréticulaires les plus grandes sont globalement favo-
risées sur un substrat avec des défauts de surface comme des marches atomiques.

Les interfaces (1) et (2) apparaissent préférentiellement sur un substrat parfait,
pour lequel les distances interréticulaires les plus faibles sont favorisées selon la
normale au plan de U'interface (cf. figure 4.8), tandis que U'interface (3) ne peut étre
stabilisée que au voisinage des défauts de surface.

Le modele phénoménologique Mont-Carlo a 1’échelle nanométrique que nous avons
introduit dans ce chapitre permet de compléter I’étude ab initio a 1’échelle ato-
mique présentée au chapitre 2. On comprend donc que pour un substrat parfait
on n’observe presque que des ilots (100)ysz tandis que dans le cas d’un substrat

rugueux les ilots (111)ysz sont majoritaires.

5En effet, d(lOO)ysz = aysz et d(lll) = \/gaysz on a donc immédiatement d(lll) >

YSZ YSZ

d(lOO)ysz .
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4.5 Conclusion

Nous avons modélisé la mise en ilots d'un film mince polycristallin a 1’aide d'un
algorithme Monte-Carlo en tenant compte de 1’évolution de la rugosité de surface
et de l'orientation cristallographique des domaines cristallins constituant le film. Le
modele physique permet de calculer 1’énergie nécessaire pour qu'un domaine cris-
tallin donné puisse diffuser et/ou modifier son orientation cristallographique vis a
vis de ses plus proches voisins ou du substrat en fonction de 1’énergie de surface
libre, de I'énergie des joints de grains, de I’énergie d’interface, de la constante de
diffusion de surface et de I’élasticité du film mince.

On observe un processus de mise en ilots plus important ainsi qu’une sélection
des plus grandes distances interréticulaires selon la normale au plan de l'interface
dans le cas d’un substrat présentant une surface rugueuse due a la présence de
marches atomiques. Ces résultats numériques, couplés aux résultats ab initio du
chapitre 2 permettent d’interpréter les observations expérimentales de Bachelet et
coll. [22-24] sur le systeme {YSZ|[(0001)4—A1,05 }-

Nous présentons dans le chapitre suivant un modele a 1’échelle nanométrique
couplé a un algorithme Monte-Carlo classique pour simuler la mise en ilots de
couches minces solides épitaxiées synthétisées par des procédés de type PVD-CVD.
Une partie de cette étude est dédiée a la mise en évidence d’une différence de com-
portement lors du processus de mise en ilots entre des couches minces synthétisées

par voie sol-gel vis a vis de couches minces obtenues par PVD-CVD.
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CHAPITRE 5

APPROCHE MONTE-CARLO DE LA MISE EN ILOTS DE
COUCHES MINCES SYNTHETISEES PAR PVD-CVD

5.1 Introduction

Les problématiques de synthese de nanoilots auto-organisés semi-conducteurs
ou métalliques (QDs) obtenue par des procédés de type PVD-CVD font l'objet
de recherches tres importantes. Les phénomenes physiques associés a la formation
de ce type de structure ont été caractérisés a la fois par des approches théoriques
[170-172] et expérimentales [64,65], en particulier pour le systeme modele {Ge||Si}
[25-31] & cause de son importance technologique. Cependant, comme nous 1’avons
déja mentionné dans les chapitres 2 et 4, la synthese de structures nanométriques
auto-organisées peut aussi eétre achevée a 'aide de procédés sol-gel. Les procédés
de type PVD-CVD démontrent une différence fondamentale vis a vis des procédés
de type sol-gel : la formation d’ilots discrets peut dans le premier cas étre obtenue
pendant le dépot de matiere tandis que dans le deuxieme cas les ilots sont formés
par traitement thermique apres déposition du film mince sur le substrat.

L’objectif de ce chapitre est de proposer un modele physique a 1’échelle na-
nométrique couplé a un algorithme Monte-Carlo pour simuler le processus de mise
en ilots des couches minces synthétisées par des procédé de type PVD-CVD; on
suppose que le processus de mise en ilots est induit par I'évolution de la rugosité
de surface comme dans le modele introduit au chapitre 4!. Nous proposons en co-
rollaire de comparer 'effet de 1’épaisseur de la couche déposée sur le processus de
mise en ilots en fonction du procédé de synthese du film mince : PVD-CVD ou
sol-gel. On utilise pour cette discussion le modele physique introduit au chapitre

précédent. On ne considere dans ce chapitre que des films minces reposant sur des

LCe processus de formation d’ilét n’est pas systématique pour les films synthétisé avec ce type
de procédé, il existe beaucoup de modeles théoriques qui décrivent la formation d’ilots par des
mécanismes de nucléation-croissance-coalescence.
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substrats monocristallins plans.

La section 5.2 présente le modele physique développé pour simuler la mise en ilots
de films minces synthétisés par PVD-CVD; la section 5.3 présente les résultats
numériques relatifs a ce modele suivis d'une comparaison entre le processus de
mise en ilots de films formés par PVD-CVD vis a vis de films formés par sol-gel
en fonction de I'épaiseur du film. La section 5.4 est la conclusion générale de ce

chapitre.

5.2 Description du modele physique

Le modele physique concernant les films minces synthétisés par des procédés de
type PVD-CVD est construit de fagon analogue au modele dédié a la simulation des
couches minces synthétisées par voie sol-gel. Ce modele est inspiré des travaux de
Kawamura [173] et Russo [174] qui ont développé des modeles a ’échelle atomique
couplés a des algorithmes Monte-Carlo pour simuler la formation de nanoilots au
cours du dépot d’un film mince par un procédé de type PVD-CVD. Dans ces
modeles 'énergie E; de chaque atome ¢ appartenant au film mince est exprimée
comme la somme de ses énergies de liaisons et d’un terme d’énergie élastique [173,
174] :

E; = NEg — (Eatome i 1ié au substrat — Latome i 1ié & la couche) (5.1)

avec N le nombre de liaisons chimiques entre ’atome ¢ considéré et ses plus proches
voisins, Ep l'énergie d’une liaison chimique et E l'énergie élastique totale. Le
terme entre parenthese illustre la différence d’énergie élastique entre un atome
dans le couche et un atome lié au substrat. Ce terme est toujours positif vu que
un atome de la couche en contact avec le substrat est sous contrainte ce qui im-
plique que I’énergie élastique Faiome i 1i¢ au substrat €St Supérieure a 1’énergie élastique
Eatome i 1ié & 1a couche- A partir de I'équation (5.1) on déduit un modele dans lequel

un film mince monocristallin épitaxié est déposé sur un substrat cristallin parfait?.

20n suppose un cas simple pour lequel le film mince est monocristallin ce qui évite de traiter
de la présence de joints de grains entre domaines plus proches voisins.
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On modélise le film mince par un réseau carré régulier de 100x 100 nm? contenant
10* domaines cristallins dans le plan (x,y); chaque domaine ¢ présente la hauteur
h; et la largeur ¢. Un domaine subit a la fois 'effet de 1’énergie de sa surface libre
~vs et un champ de contraintes élastiques induit par la différence de parametre
de maille entre le film mince et le substrat, e. Au cours du procédé de dépot de
matiere, un film mince d’épaisseur h présente une certaine densité d’énergie volu-
mique induite par sa surface libre que I'on peut exprimer par 7,/h. Par conséquent
I’énergie de surface libre de chaque domaine cristallin ¢ d’épaisseur h; peut s’écrire
(7vshi)/h et par suite I'énergie induite par la présence de la surface libre de chaque
domaine ¢ (reliée a NEp dans I'équation (5.1)) constitutif de la couche est égale
a (Pysh;)/h avec £? Daire de la surface libre de chaque domaine. Le champ de
contraintes élastiques impose une énergie élastique dans chaque domaine. Cette
énergie élastique (reliée & (Eatome i 1i¢ au substrat — Batome i 1ié & 1a couche) dans 1’équation
(5.1)) peut s’exprimer trés simplement en supposant un comportement linéaire
pour I’élasticité. De la méme facon que dans le modele présenté dans le chapitre
précédent, on suppose que le tenseur des contraintes élastiques est diagonal. Par
souci de cohérence avec les hypotheses précédentes on choisi une différence de pa-
rametre de maille, €, constante dans le plan horizontal. La force résultante dans le
plan horizontal se résume a 2Y elh; avec £h; ’aire d'une des quatre surfaces latérales
d’un domaine ¢. Par conséquent, la force subie par le domaine 7 dans la direction
2 est égale & vYel?. Ainsi, I'énergie élastique résultante, induite par la différence
de parametre de maille € pour chaque domaine i, est égale au travail de la force

élastique pour un déplacement élémentaire e/ dans le plan horizontal :
E =Ye(2th; +vl?)el (5.2)

En utilisant un formalisme équivalent a celui introduit dans le chapitre précédent,

I’énergie d’'un domaine ¢ par rapport a ses plus proches voisins peut s’exprimer :

B = (% - 2Y62) %(hi — b)) (5.3)

j=1
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Nous allons maintenant introduire I’ensemble des résultats numériques suivis d'une

discussion.

5.3 Résultats et discussion

La formation de nanoilots en ’absence de nucléation est obtenue par évolution
de la morphologie du film mince d’une couche continue vers un ensemble d’ilots
discrets en surface du substrat. Dans notre modele numérique, comme dans le cas
précédent, I’évolution de la rugosité du film mince est modélisée par une modifica-
tion de la hauteur de chacun des domaines cristallins qui le composent. L’énergie
d’un domaine ¢ dans le cas d’un film mince synthétisé par voie sol-gel reposant sur
un substrat est obtenue par les équations (4.17), (4.18) et (4.10); la probabilité
d’évolution de la hauteur d'un domaine dans le cas de I’équation (4.10) suit une
tendance réguliere. Dans ce modele, la rugosité de surface du film est influencée
par la diffusion de surface et par I'énergie de surface libre. L’énergie d’'un domaine
cristallin ¢ d’'un film mince déposé par un procédé PVD-CVD est obtenue grace
a l'équation (5.3). Cette équation montre que dans ce modele la rugosité du film
est directement influencée par une compétition entre les énergies de surface libre
et les énergies des contraintes élastiques au niveau de 'interface entre la couche et
le substrat.

La figure 5.1 illustre ’évolution du processus de formation des ilots dans le cas
d'un film mince déposé par un procédé sol-gel apres t =107 MCS en fonction de
I’épaisseur initiale du film; les couches sont représentées en projection sur le plan
(,y). On remarque que plus l'épaisseur initiale du film mince augmente, moins
le processus de mise en ilots est observé. En effet, plus I’épaisseur initiale du film
mince est importante et moins 'amplitude de la rugosité de surface du film est
susceptible d’atteindre la surface du substrat.

Dans le cas de I’équation (5.3), la probabilité d’évolution de la hauteur d'un do-

maine dépend des valeurs relatives des parametres 7, /h et 2Ye?. En effet I'énergie
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Fi1G. 5.1 — Simulation de la mise en ilots d’un film mince déposé par voie sol-gel en
fonction de ’épaisseur pour un temps Monte-Carlo total t =10” MCS. Les couches
sont représentées en projection sur le plan (x,y).

du domaine ¢ s’exprime comme :

E;, = KY (h—h) (5.4)
K = ys/i:—QYez (5.5)

Si v,/h > 2Y€* alors K > 0 sinon K < 0.

Dans un premier temps si la différence de parametre de maille € et /ou 'épaisseur
du film sont faibles alors K > 0 et les effets de 'énergie de la surface libre du film
mince sont prédominants. Par conséquent la probabilité d’évolution de la rugosité
est faible et le film a tendance a rester plan au cours de sa croissance ce qui cor-
respond a un processus de déposition de type Frank-van der Merwe (F-M).

Dans un second temps si la différence de parametre de maille est élevée et/ou
I’épaisseur du film importante alors K < 0 et la probabilité d’évolution de la
hauteur de chaque domaine augmente, ce qui implique que la rugosité de sur-
face du film mince est d’autant plus susceptible d’évoluer. Dans ce cas les effets
des contraintes élastiques sont prédominants ce qui conduit a la formation d’ilots.
Le processus d’augmentation de la rugosité de surface du film mince peut soit
débuter au sommet d’une couche de mouillage ce qui correspond a un dépot de
type Stranski-Krastanov (S-K), soit directement au niveau de la surface du sub-

strat sans couche de mouillage (pour une différence de parametre de maille € tres
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Fi1G. 5.2 — Simulation de la mise en ilots d’un film mince déposé par PVD-CVD
en fonction de I’épaisseur (haut) et de la différence de parametre de maille (bas)
pour un temps Monte-Carlo total ¢ =107 MCS. Les couches sont représentées en
projection sur le plan (z,y).

élevée) ce qui correspond & un dépot de type Volmer-Weber (V-W).

La figure 5.2 présente les résultats numériques correspondant au modele phy-
sique présenté dans ce chapitre pour les films minces synthétisés par des procédés
de type PVD-CVD; les couches sont représentées en projection sur le plan (z,y).
La figure 5.3 représente les mémes couches mais en perspective. La figure du haut
correspond a I’évolution du processus de mise en 1lots en fonction de I'épaisseur du
film mince pour une différence de parametre de maille constante ¢ = 0.04 tandis
que la figure du bas représente cette évolution en fonction de la différence de pa-
rametre de maille € et pour une épaisseur constante h = 2 nm; dans tous les cas
le temps de calcul est t =107 MCS. On s’intéresse au parametre K évoluant de
valeurs positives vers des valeurs négatives puisque le processus de mise en ilots ne

devient significatif que lorsque K < 0.
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h=13nm € =0.04 h=15nm € =0.04 h =16 nm € =0.04

K>0

K<0

K<O0

h=2nm € =0.08 h=2nm € =0.081 h=2nm € =0.082

F1G. 5.3 — Simulation de la mise en ilots d’un film mince déposé par PVD-CVD
en fonction de l'épaisseur (haut) et de la différence de parametre de maille (bas)
pour un temps Monte-Carlo total t =107 MCS. Les couches sont représentées en
perspective.

La figure 5.4 correspond a deux images expérimentales LEEM pour ‘Low Energy
Electron Microscope’ permettant de caractériser le processus de mise en ilots de
couches Si;_,Ge, déposées sur des substrats Si (100).

L’image du haut illustre l'effet du nombre de monocouches déposées (ML pour
‘monolayer’) donc de 'épaisseur du film mince, pour une composition fixée z = 0.25
(donc une différence de parametre de maille fixe a I'interface couche-substrat), sur
la formation des QQDs en surface du substrat [25]. L'image du bas correspond au
méme systéme expérimental mais dans ce cas I’épaisseur du film est fixe® et de

gauche a droite les clichés LEEM correspondent a une augmentation de la teneur

3L’épaisseur du film n’est pas donnée dans le texte mais les auteurs précisent que l'image
illustre les premiers instants de 'apparition de la rugosité de surface du film mince ce qui corres-
pond a quelques ML.
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en Ge (augmentation de z) donc a une différence de parametre de maille € de plus

en plus élevée [26].

F1G. 5.4 — Figure du haut : clichés LEEM révélant ’apparition d’ilots Si;_,Ge, sur
des substrats Si (100) en fonction du nombre de monocouches déposées (donc de
I'épaisseur du film mince) pour z = 0.25 (a) 54 ML (b) 60 ML (c) 66 ML et (d) 78
ML; la surface de chaque cliché est 2x2 um?. D’apres Sutter et coll. [25]. Figure du
bas : clichés LEEM révélant I'apparition d’ilots Si;_,Ge, sur des substrats Si (100)
en fonction de la proportion x de Ge (donc de la différence de parametre de maille
a l'interface film-substrat) pour une épaisseur fixe du film mince (a) z = 0.25 (b)
z = 0.34 (¢) z = 0.40; la surface de chaque cliché est 1.8x1.8 um?. Les clichés
en noir correspondent a une transformée de Fourier bi-dimensionnelle qui illustre
I’apparition d’un ordre a longue distance lorsque x augmente. D’apres Tromp et
coll. [26].

On peut remarquer d'une part une excellente correspondance qualitative entre
les résultats numériques de la figure 5.2 et les résultats expérimentaux de la figure
5.4. En effet, les résultats numériques reproduisent les tendances observées sur les
figures expérimentales vis a vis de 'augmentation de 1'épaisseur du film mince (fi-

gures 5.2 et 5.4 haut) et vis a vis de I'augmentation de la différence de parametre
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de maille a l'interface couche-substrat (figures 5.2 et 5.4 bas). On peut remarquer
d’autre part que dans le cas d’un film mince produit par un procédé PVD-CVD
la mise en ilots de la couche est un phénomene plus sensible a la variation de la
différence de parametre de maille que a I’évolution de ’épaisseur du film puisque
pour chaque domaine 7, E; est une fonction de €% et 1/h. Par conséquent, le modele
physique introduit dans ce chapitre permet de décrire la transition des processus
de croissance F-M ou S-K (K > 0 ou K = 0 respectivement) vers un processus
de type V-W pour K < 0 lié a une plus grande efficacité du processus de mise
en ilots avec I'augmentation de la différence de parametre de maille € et/ou de
I’épaisseur du film mince h. L’ensemble de ces phénomenes fait I'objet d’'une des-
cription expérimentale précise dans 'article de revue de Voigtlander concernant le
systeme modele {Ge||Si} [32].

On peut remarquer finalement que I'augmentation de h ou de € conduit a un pro-
cessus de mise en 1lots plus efficace dans le cas d’un film mince synthétisé par un
procédé de type PVD-CVD tandis que pour un film déposé par un procédé de type
sol-gel, le processus de mise en ilots du film est de moins en moins efficace au fur

et a mesure que I’épaisseur du film augmente.

5.4 Conclusion

Le modele énergétique introduit dans ce chapitre permet de décrire les trois
principaux processus de formation de nanoilots (F-M, S-K et V-W) a partir de
films minces synthétisés par des procédés de type PVD-CVD.

Nous démontrons une tendance totalement opposée vis a vis du processus de
mise en 1lots entre des films minces synthétisés par voie sol-gel et des films minces
synthétisés par PVD-CVD par rapport a I’épaisseur de la couche déposée : plus la
couche est épaisse et plus le processus de mise en ilots est efficace pour un film mince
déposé par PVD-CVD tandis que un film mince déposé par voie sol-gel démontre

une tendance totalement opposée.
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Ces résultats sont compréhensibles grace aux équations (4.10) et (5.3) qui
démontrent que I’évolution de la rugosité de surface d’'un film mince synthétisé
par voie sol-gel est influencée par la diffusion de surface et 1’énergie de surface
libre du film tandis qu’elle est la conséquence d’un mécanisme compétitif entre les
énergies des contraintes élastiques et 1’énergie de surface libre pour un film mince
déposé par un procédé PVD-CVD.

Dans la troisieme partie de ce manuscrit, nous introduisons dans le chapitre 6 les
notions physiques essentielles concernant la simulation de particules classiques en
dynamique moléculaire ainsi que les algorithmes de référence puis une application
pratique de l'algorithme prédicteur-correcteur au chapitre 7 illustrant la simula-
tion du processus d’auto-organisation de particules micrométriques sous les effets

conjugués de forces capillaires attractives et de forces de friction.
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Troisieme partie

Etude de I’auto-organisation de
particules micrométriques par une
approche de dynamique

moléculaire classique
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CHAPITRE 6

SIMULATION DE PARTICULES CLASSIQUES EN DYNAMIQUE
MOLECULAIRE

6.1 Introduction

La dynamique moléculaire classique est une méthode directe d’étude de la dyna-
mique de systemes de particules en intéraction. Les particules étudiées peuvent étre
des molécules [177-179] ou des groupements d’atomes de dimensions colloidales!
[180-182]. Cette méthode permet aussi de simuler des systémes macroscopiques
pour des tailles caractéristiques comprises entre le micron et le centimetre en par-
ticulier pour les études de dynamique et d’arrangements dans les milieux granu-
laires [183-185] (dynamique des tas de sable et problemes physiques concernant les
empilements granulaires en général [186]).

Nous introduisons a présent les principes fondamentaux de la dynamique molé-

culaire classique.

6.2 Principes fondamentaux

Parmi les trois méthodes de simulation numérique que nous avons mises en
oeuvre au cours de cette these, la dynamique moléculaire classique est conceptuel-
lement la plus simple. Cette approche consiste a intégrer les équations de Newton
pour déterminer ’évolution de la position des particules au cours du temps ¢ entre
chaque pas élémentaire d’intégration At; c’est donc une méthode parfaitement
déterministe au contraire de la méthode Monte-Carlo qui est une technique proba-
biliste.

Le réalisme d’une simulation de dynamique moléculaire est tres fortement condi-

tionné par la modélisation des forces subies par chaque particule. De maniere

IPar dimensions colloidales on entend des particules dont les tailles sont comprises entre une
dizaine de nanometres et un micron.

131



générale, le calcul des forces est la partie la plus cotiteuse en temps de calcul a
chaque itération. Au contraire des simulations de dynamique moléculaire ab initio
pour lesquelles les potentiels d’interactions entre atomes découlent des principes de
base de la mécanique quantique, les simulations de systemes classiques requierent
'emploi de potentiels d’interactions de type empirique et/ou semi-empirique c’est
a dire dérivés de résultats théoriques et/ou expérimentaux pour modéliser les
intéractions entre les particules présentes dans le systeme. Cette approche est tres
efficace car elle simplifie les calculs et permet de traiter de facon réaliste des en-
sembles de grande dimension, typiquement de plusieurs centaines jusqu’a plusieurs
milliers de particules, avec des temps de calcul raisonnables.

A chaque pas de calcul, les trajectoires simulées sont d’autant plus proches des tra-
jectoires réelles que le pas d’'intégration At est petit. En effet, chaque trajectoire
numérique correspond a une succession de segments de droite qui tendent vers la
tangente en chaque point de la courbe représentative de la trajectoire réelle au fur
et a mesure que At tend vers zéro. Pour une succession de N pas d’intégration,
le temps physique total de simulation est égal a NAt. Pour des besoins de com-
paraison avec le temps d’évolution du systeme physique réel, il est nécessaire de
trouver un bon compromis entre un pas d’intégration assez faible pour que les tra-
jectoires soient décrites correctement et suffisamment élevé pour que le temps phy-
sique total a la fin de la simulation soit comparable a des faits expérimentaux. Ces
considérations sont bien entendu dépendantes du type de systeme étudié. Pour des
simulations de dynamique moléculaire ab initio le pas d’intégration peut atteindre
la femtoseconde (1071° s) pour intégrer les trés hautes fréquences des vibrations
atomiques, tandis que des systemes classiques nécessitent des pas d’intégration

compris généralement entre 10710 et 107 seconde?.

20n peut illustrer qualitativement cette idée en considérant deux colloides sphériques de méme
densité mais de volumes tres différents en mouvement brownien dans un liquide. Il est clair que
les fluctuations de la marche aléatoire du colloide le plus volumineux seront beaucoup moins
rapides que celles du plus petit colloide et pourront supporter un pas d’intégration beaucoup plus
important. On paraphrase ici Glotzer et coll. [187] : ‘For example, all other parameters fized, a
10 nm colloid will diffuse 1000 times further relative to its dimension than a 10 um colloid.’
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Lorsque un modele de force a été choisi il est possible de déterminer, a partir d’un
ensemble de positions initiales et de conditions aux limites a un instant ¢ fixé,
Paccélération, la vitesse puis la position de chaque particule a l'instant ¢t + At en
utilisant un algorithme d’intégration des équations du mouvement.

Dans la prochaine section nous décrivons succinctement les principaux algo-

rithmes de référence utilisés pour intégrer les équations du mouvement.

6.3 Algorithmes de référence

La plupart des algorithmes de dynamique moléculaire classique expriment les
positions et les vitesses sous forme de séries de Taylor®.
A Tinstant ¢ on calcul 'accélération a;(t) subie par chaque particule ¢ de masse m;
située a la position r;(t) a la vitesse v;(t) en appliquant le principe fondamental
de la dynamique newtonienne, m;a;(t) = F;(t), avec F;(t) la résultante des forces
subies par la particule i a I'instant t.
Connaissant 'accélération a;(t) qui agit sur la particule ¢ a l'instant ¢ pendant
Iintervalle de temps At on peut en déduire sa vitesse et sa position a l'instant

t+ At :

vi(t+At) = vi(t) +a;i(t)At + O(A#?) (6.1)
ri(t+ At) = r;(t)+ vi(t) At + %ai(t)AtQ + O(AP) (6.2)

a linstant ¢ + At laccélération a;(t + At) de chaque particule ¢ est recalculée et
les mémes opérations permettent de décrire la trajectoire de chaque particule sur
I’ensemble des itérations. La précision des opérations d’intégration est directement
liée a 'ordre du reste de la série de Taylor.

En pratique, il existe plusieurs algorithmes permettant d’améliorer 1'efficacité
des opérations d’intégration. En particulier, la précision du calcul des positions

peut étre améliorée en appliquant 1’algorithme de Verlet sur les positions [188]. On

30n ne donne qu’un apercu restreint de ces algorithmes qui présentent par ailleurs un grand
nombre de variantes en pratique.
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écrit 'expression de r;(t) aux instants t — At et t+At en poussant le développement

jusqu’a l'ordre 4 soit :

ri(t+At) = r1i(t) + vi(t)At + %ai(t)At2 + ébi(t)At:” +O(AtY)  (6.3)
ri(t — At) = ri(t) — vi(t)At + %ai(t)AtQ - ébi(t)Aﬁ +O(AtY)  (6.4)

avec b;(t) un coefficient homogene a la dérivée premiere de 'accélération de chaque
particule 7 a I'instant . En combinant ces deux équations on exprime simplement

r;(t) a l'ordre 4 sans utiliser les vitesses :

ry(t) = DAY ! L= AD (A2 + O(A) (6.5)

ce qui permet par suite d’exprimer les vitesses a 'ordre 2 :

vi() = Bt A”Q;t“(t —AY L o) (6.6)

Cet algorithme est réversible dans le temps (le fait de changer At par —At ne
modifie pas I"équation (6.5)) ce qui est une propriété fondamentale des équations
de Newton. De plus, il assure une faible dérive de I’énergie totale du systeme pour
des temps de calcul importants. Cependant, la vitesse n’est pas calculée directement
ce qui peut étre génant pour le calcul de I’énergie cinétique. Cette quantité est en
effet indispensable pour calculer I’énergie totale du systeme au cours des itérations.
Dans le cas de systemes conservatifs (systémes microcanoniques), il est nécessaire
de vérifier que I’énergie totale reste constante pour que la simulation de dynamique
moléculaire soit valable. Le traitement explicite de la vitesse est pris en compte dans
deux autres algorithmes de référence, I’algorithme ‘saute-mouton’ ( ‘leap-frog’) ainsi

que l'algorithme de Verlet sur les vitesses*.

4la description de ces algorithmes n’est pas 1’objet de ce travail et nous conseillons le livre de
Allen et Tildesley [189] pour plus d’informations.
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Dans ce travail nous avons choisi d’appliquer un algorithme de type prédicteur-
correcteur de Gear [189,190] qui se résume en trois étapes :
La position, la vitesse, 'accélération et les termes d’ordres supérieurs associés a
chaque particule 7 a 'instant ¢ + At sont prédits par un développement en série de
Taylor en fonction des grandeurs connues a I'instant ¢. On donne ici une illustration

de la méthode pour un développement de Taylor de la position a I'ordre 4 :

P+ A = 1) + vi()AE + Sai ()AL + Tbi()AS + O(AHY)  (6.7)

2 6
vip(t + At) = vi(t) +a;(t) At + %bi(t)AtQ + O(AP) (6.8)
a;,(t+At) = a;(t) + b;(t)At + O(A?) (6.9)
bip(t+ At) = bi(t) + O(At) (6.10)

Des positions et des vitesses on déduit la résultante des forces F; (t+At) agissant sur
chaque particule ce qui permet de calculer une accélération F;(t+At)/m; en général
différente de l'accélération prédite. La différence Aa entre ces deux accélérations
est appelée signal d’erreur, Aa(t + At) = F;(t + At)/m; — a;,(t + At).

On corrige finalement les positions, les vitesses, les accélérations et les termes

d’ordre supérieur proportionnellement au signal d’erreur :

ri.(t+At) = 1,(t+ At) + cpAa(t + At) At (6.11)
Vie(t + At) = v (t + At) + ciAa(t + At)At (6.12)
a.(t+At) = a,(t+ At) + coAa(t + At) (6.13)
bi(t +At) = by(t + At) + czAa(t + At) At (6.14)

Les coefficients ¢; sont choisis de telle sorte que les calculs soient aussi stables
que possible; ils dépendent de 'ordre de I’équation différentielle a résoudre et du
nombre de parametres corrigés (nécessairement égal a I'ordre du développement de
Taylor sur les positions). Le tableau 6.1 présente les coefficients de Gear pour une

équation différentielle d’ordre 2 et trois ordres possibles pour le développement de
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Taylor sur les positions.

Ordre Co ¢ Cy  C3 C4
3 0 1 1 0 0
4 1/6 5/6 1 1/3 0
5 19/90 3/4 1 1/2 1/12

TAB. 6.1 — Coefficients de Gear de I'algorithme prédicteur-correcteur.

L’algorithme prédicteur-correcteur permet de déduire ’ensemble des positions, des
vitesses et des accélérations a chaque itération par un processus que ’on peut qua-
lifier de semi-physique au sens ou ’accélération prédite ne découle pas du principe
fondamental de la dynamique tandis que le signal d’erreur permet un controle phy-
sique des résultats prédits par la premiere étape. Cet algorithme permet en principe
un calcul tres précis des positions et des vitesses parce qu’il ne limite pas l'ordre
maximum du développement en série de Taylor contrairement aux algorithmes de
type Verlet. Cependant les calculs sont plus longs en particulier a cause des trois
étapes nécessaires a l'intégration des équations de Newton. Cette méthode est en
général plus efficace que les algorithmes de Verlet pour des temps de calcul courts
mais ne vérifie pas l'invariance des équations du mouvement par renversement du

temps et ne permet pas la conservation de I’énergie totale du systeme [189].

6.4 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté brievement les principes fondamentaux
de la dynamique moléculaire ainsi que les principaux algorithmes de référence
d’intégration des équations du mouvement.

En principe, un algorithme est choisi en priorité par rapport a un autre en fonc-
tion du temps d’intégration utilisé et de la nature du systeme étudié afin d’obtenir
le meilleur rapport entre une bonne qualité physique des calculs et un temps de

simulation le plus court possible. Bien que les différences soient en théorie impor-
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tantes en particulier dans le cas d’un algorithme prédicteur-correcteur par rapport
a des méthodes plus intuitives comme 1’algorithme de Verlet, on se rend compte en
pratique que la qualité d’une simulation de dynamique moléculaire dépend avant
tout des forces prises en compte dans le systeme et des éventuelles approximations
imposées par le physicien.

Dans le chapitre suivant nous allons appliquer ’algorithme prédicteur-correcteur
a 1’étude de 'auto-organisation de colloides immergés dans un film d’eau en évapo-
ration, l’ensemble reposant sur un substrat horizontal rigide. Les particules sont
soumises aux effets du mouvement brownien, de forces capillaires attractives et de
forces de friction au niveau du substrat. Les résultats numériques sont illustrés par

des résultats expérimentaux.
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CHAPITRE 7

APPLICATION DE LA DYNAMIQUE MOLECULAIRE A L’ETUDE
DE L’AUTO-ORGANISATION DE PARTICULES
MICROMETRIQUES

7.1 Introduction

La synthese de structures auto-organisées formées de particules solides de di-

! constitue une thématique de re-

mensions comprises entre 10 nm et un micron
cherche expérimentale tres active. Ces assemblages peuvent étre des monocouches
continues ou des réseaux bidimensionnels [191-194] de particules organisées a la
surface d'un substrat ou encore des structures plus complexes, comme par exemple
les opales® [195-197]. La figure 7.1 illustre remarquablement la présence de plans
denses de particules dans des opales synthétisées avec des nanospheres de poly-
styrene par Fudouzi et coll. [196].

Dans ce chapitre, nous limitons notre thématique de recherche aux réseaux bi-
dimensionnels de particules auto-organisées sur des substrats. L’auto-organisation
de particules en suspension dans un liquide peut étre mise tres simplement en
évidence au cours du séchage d’une goutte liquide contenant des particules. La fi-
gure 7.2 présente des images de microscopie optique de particules de diamant, de
diametre moyen 1 et 10 pum pour les cas (a) et (b) respectivement, immergées dans
une goutte d’eau en cours de séchage sur un substrat de silice amorphe de qua-
lité optique. Dans les deux cas, on observe tres nettement la formation d'un dépot

concentrique de particules au cours du séchage de la goutte. Ce phénomene peut

! Ces particules sont en général désignées par colloides et sont distribuées en phase liquide dans
des suspensions colloidales avant mise en forme.

2Avant d’étre un matériau de synthése 'opale est un minéral naturel qui est formé d’un
assemblage de plans denses de billes de silice dont le diametre est de 'ordre de 150 nm. La
superposition de ces plans conferent aux opales des propriétés d’ordre cristallin a 1’échelle de la
centaine de nanometres. Ces arrangements non aléatoires forment des réseaux de diffraction de
la lumiere visible ce qui explique les colorations vives observées sur ces minéraux.
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Fi1c. 7.1 — Image de microscopie électronique a balayage d’un film d’opale formé
avec des spheres de polystyrene de 202 nm de diametre; les indexations corres-
pondent a des familles de plans denses d’un empilement cubique compact. D’apres
Fudouzi et coll. [196].

étre observé quotidiennement en laissant sécher une goutte de café sur un support

plan [198].

Fi1c. 7.2 — Images de microscopie optique de particules de diamant, de diametre
moyen (a) 1 um et (b) 10 um, immergées dans une goutte d’eau en cours de séchage
sur un substrat de silice amorphe de qualité optique.

A ce sujet, on peut remarquer ’étude théorique de Popov qui a proposé un modele
analytique complet pour décrire le séchage d'une goutte de suspension colloidale
sur un substrat [199]. Cette étude met en évidence I'importance des flux de convec-
tion dans la goutte sur la répartition finale des particules. Un réseau circulaire de
particules auto-organisées peut donc étre synthétisé tres simplement au cours du

séchage d’une goutte de liquide contenant des particules en suspension. Cependant
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on comprend, au dela de l'intérét purement fondamental de cette étude, que la
taille et la forme des réseaux susceptibles d’étre obtenus par cette méthode sont
naturellement limitées par la forme de la goutte en cours de séchage. Nous allons
maintenant présenter les structures qu’il est possible de synthétiser par séchage
d’un film liquide plan contenant des particules immergées, I’ensemble reposant sur
un substrat, en mettant a profit des forces d’origine capillaire.

Dans ces systemes, le processus d’auto-organisation débute lorsque 1'épaisseur
du film liquide devient inférieure au diametre moyen des particules sous l'effet de
son évaporation. En fonction du caractere mouillant ou non mouillant de la phase
liquide vis a vis des particules, la surface du liquide est localement déformée condui-
sant respectivement a la création de forces capillaires attractives ou répulsives.
Paunov [200] décrit 'origine de ces forces comme ‘[...] le résultat des recouvre-
ments des déformations de la surface liquide autour des particules’. Les articles de
revue de Kralchevsky et coll. [201,202] et Nagayama [203] mettent en évidence le
caractere fondamental de ces forces dans les processus d’auto-organisation de par-
ticules immergées dans un film liquide en évaporation a la surface d’un substrat.
Il faut remarquer que les forces peuvent entrer en compétition avec d’autres types
d’intéractions, en particulier les intéractions particule-substrat pour former des
réseaux de géométrie particuliere. En effet, Aizenberg et coll. [204] et Huwiller et
coll. [205] ont réussi a synthétiser respectivement des réseaux originaux de sphéres
de polystyrene micrométriques et de spheres de silice nanométriques en controlant
leur répartition sur des substrats présentant un état de surface anisotrope et chimi-
quement actif. La figure 7.3 illustre les réseaux obtenus par Aizenberg et coll. avec
un substrat dont la surface est chimiquement activée de telle sorte que des zones
discretes chargées négativement (X~ =-COy ) soient séparées par une zone continue
charggée positivement (XT=-N(CHj3)7).

On peut citer les travaux de Thill et coll. [206] qui ont démontré que les forces
d’adhésion entre des particules a-Al,O3 et un substrat de mica sont suffisantes
pour éliminer les effets des forces capillaires et confiner les particules sur des zones

tres précises en surface du substrat. Les forces d’adhésion (F,) induisent en général
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Fic. 7.3 — Répartition de particules chargées sur un substrat électriquement ac-
tivé ; les zones chargées négativement sont des cercles de diametre 5.6 pm formant
un réseau carré de maille 10 pum, le reste de la surface du substrat est chargée
négativement. Dans les cas (a) et (b) des particules chargées positivement sont at-
tirées par les zones négatives du substrat tandis que dans le cas (c), des particules
chargées négativement sont localisées sur la partie positive du substrat. Le cas (b)
correspond au cas (a) apres séchage complet de la couche liquide; la densification
observée dans le cas (b) s’'interprete par 'action des forces capillaires attractives
au cours du séchage. Le schéma encadré en haut a droite illustre le procédé de fa-
brication du réseau chargé en surface du substrat. D’aprés Aizenberg et coll. [204].

des forces de friction (F;) qui s’expriment simplement a travers la loi classique de
Amontons [207], Fy=u F,, avec 1 un coefficient de friction. En particulier, Hu et
coll. [208] ont mis a profit les forces de friction entre des particules de silice na-
nométriques (dso =25 nm) et un substrat de silicium pour obtenir une distribution
dense et homogene de particules a la fin du séchage.

Cependant, en dépit d’un grand nombre d’études expérimentales, peu de modeles
théoriques concernant 1’auto-organisation des particules au cours du séchage d’un
film liquide ont été publiés. Reyes et coll. ont étudié les propriétés géométriques
de monocouches de particules de polymeres synthétisées a partir du séchage d'une

suspension colloidale par une approche Monte-Carlo [209] et Jarai-Szabé et coll. ont
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proposé un modele de type ‘spring-block stick-slip’ pour modéliser la dynamique
du processus d’auto-organisation de particules de polystyrene nanométriques sur
un substrat de verre de silice amorphe [210].

Dans ce chapitre nous considérons un systeme expérimental simple : un film
mince liquide de quelques micrometres d’épaisseur, contenant des particules fa-
cettées de diamant en suspension d’un diametre moyen 10 pum, est séché en position
horizontale sur un substrat de verre de silice amorphe présentant un poli optique.
Le substrat est soit totalement plan soit indenté. Dans le premier cas, les parti-
cules forment des agrégats de petite taille répartis de facon homogene tandis que
dans le second cas on observe un confinement des particules sur un des bords de la
rayure. Nous proposons de mettre en évidence par une simulation de dynamique
moléculaire 'importance des forces de friction particule-substrat sur la distribution

des particules a la fin du processus d’auto-organisation [38].

7.2 Résultats expérimentaux

7.2.1 Protocole expérimental

Une suspension de particules de diamant est obtenue en diluant 2 mL d’une

suspension commerciale a base d’eau (Buehler Metadi) dans 40 mL d’eau distillée.

La figure 7.4 est une image de microscopie électronique a balayage qui illustre
I'ordre de grandeur du diametre apparent et la morphologie des particules. On
observe des particules irrégulierement facettées d’'un diametre apparent proche de
10 pm. Les substrats sont découpés a 1’aide d'un stylo a pointe diamant dans des
lames de verre de silice pour microscope optique; les dimensions finales de chaque
substrat sont 1x1x0.1 cm3. Un substrat est soit plan soit indenté avec un stylo a
pointe diamant de telle sorte que un des bords de la rayure créée présente une
rugosité de surface tres supérieure a 'autre. La figure 7.5 présente en vue de dessus
dans le plan (z,y) et en vue latérale dans le plan (x,z) un schéma de la rayure

ainsi qu'une image obtenue par microscopie électronique a balayage qui illustre la
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FiGc. 7.4 — Image de microscopie électronique a balayage illustrant la morphologie
et la taille des particules de diamant.

présence d’une rugosité importante sur le bord gauche de la rayure.
Le substrat est ensuite lavé dans trois solutions successives d’eau savonneuse,
d’acétone puis d’éthanol. Dans chaque cas, on soumet le systeme a 1’action des ul-
trasons pendant 15 minutes afin d’assurer ’absence de débris parasites. On dépose
finalement le substrat au fond d’un récipient que I’on rempli de suspension jusqu’a
ce que sa surface soit totalement immergée. L’ensemble est disposé horizontale-
ment dans une enceinte thermostatée a 60°C jusqu’au séchage complet du liquide.
La répartition des particules présentes en surface du substrat est finalement ca-
ractérisée par microscopie optique.

Nous analysons maintenant les différences de répartition expérimentales ob-

servées entre un substrat plan et un substrat indenté.
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Fic. 7.5 — Schéma de la surface du substrat au voisinage de la rayure dans les plans
(x,y) et (x,2) (gauche) et mise en évidence de la partie rugueuse d’un substrat rayé
par microscopie électronique a balayage (droite).

7.2.2 Analyse de la distribution des particules

Les figures 7.6 et 7.7 illustrent la répartition des particules apres séchage res-
pectivement dans le cas d’un substrat plan et dans le cas d’un substrat indenté.
On observe clairement des agrégats linéaires de petites tailles, répartis de fagon
homogene ainsi que des particules isolées a la surface d’'un substrat plan. Pour un
substrat indenté, on remarque d’une part que les particules sont agglomérées sur
une bande dont la largeur est équivalente a environ 4 fois le diametre d’une parti-
cule et d’autre part que cette bande n’est visible que du coté gauche de la rayure.
Apres un certain temps de séchage, ’épaisseur du film liquide devient égale au
diametre moyen des particules qui sont par conséquent entourées par un film li-
quide dont ’épaisseur est inférieure ou égale a 10 um. A partir de cet instant et
pendant la suite du processus de séchage, les particules induisent une déformation
locale de la surface de ce film liquide. Ce phénomene a été observé et analysé sur
une grande quantité de systemes; il est attribué a la formation d’un ménisque au-

tour de chaque particule et d’une ligne de contact ou coexistent les phases gaz,
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F1G. 7.6 — Caractérisation par microscopie optique de la répartition des particules
apres séchage complet du liquide dans le cas d’un substrat plan.

liquide et solide. Le recouvrement des déformations de surface du film liquide in-
duit la création de forces capillaires attractives ou répulsives entre les particules en
fonction du caractere respectivement mouillant ou non mouillant du liquide.

Dans notre systeme il est clair que la formation des agrégats observés dans le
cas d’'un substrat plan est la conséquence directe de 'action des forces capillaires
attractives. La répartition homogene des particules et des agrégats indique que 'ac-
tion de ces forces n’est efficace qu’entre des particules proches voisines et ’absence
d’orientation préférentielle des agrégats traduit leur caractere isotrope. En d’autres
termes, ces intéractions agissent dans toutes les directions autour de chaque par-
ticule et sont d’autant plus intenses que les particules sont proches les unes des
autres. Cette analyse montre qu’a la fin du processus de séchage, le film liquide se
rompt en un ensemble plus ou moins interconnecté de gouttes qui induisent locale-
ment la formation de petits agrégats. Si on observe maintenant le cas du substrat
indenté, on peut remarquer qu’il n’y a pas de particules localisées dans la rayure

mais sur le bord supérieur gauche. On comprend que ’action seule des forces capil-
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Fi1G. 7.7 — Caractérisation par microscopie optique de la répartition des particules
apres séchage complet du liquide dans le cas d’un substrat indenté.

laires ne permet pas d’expliquer la répartition fortement anisotrope des particules
au voisinage de la rayure. Ces observations suggerent que les particules localisées
sur la partie rugueuse de la surface du substrat y restent piégées.

Nous proposons d’attribuer le confinement observé dans le cas d'un substrat
indenté a la rugosité du bord gauche de la rayure qui induit des forces de friction
particule-substrat beaucoup plus importantes que sur n’importe quelle autre partie
de la surface du substrat. Ces forces non conservatives, couplées a ’action des forces
capillaires attractives doivent contribuer fortement au confinement des particules
sur cette partie de la surface d’un substrat indenté.

Nous allons introduire un modele physique et une simulation de dynamique
moléculaire pour vérifier 'importance des forces de friction sur la distribution des

particules a la surface d’un substrat indenté.
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7.3 Modele physique

Nous avons simulé par dynamique moléculaire le mouvement des particules
a la surface d’un substrat plan ou indenté. Nous avons intégré les équations du
mouvement par un algorithme de type prédicteur-correcteur afin de déterminer les
trajectoires des particules au cours du temps et obtenir I’ensemble de leurs positions
a la fin du séchage. Chaque itération correspond a un pas d’intégration At = 10~1°
s. Dans le paragraphe suivant nous décrivons le modele physique développé pour

simuler la géométrie du systeme et ’ensemble des forces.

7.3.1 Modeles du film liquide et des substrats

Le film liquide est simulé par un ensemble de 200 particules de diametre d =
10 pm réparties aléatoirement dans un parallélépipede de longueur 50d dans les
directions x et y et de hauteur H(t = 0) = d dans I’état initial. On simule le séchage
du film liquide en diminuant linéairement son épaisseur H a chaque itération de
I’algorithme d’une valeur de 1 nm jusqu’a ce que H = 0, ce qui représente un
total de 10* itérations. La présence d'un substrat parfait est définie simplement
en fixant la position de toutes les particules a la méme valeur dans la direction
z puisque dans ce cas le processus d’auto-organisation ne se produit que dans le
plan horizontal (x,y). La simulation du séchage d’un film liquide sur un substrat
indenté nécessite de prendre en compte la présence de la rayure et d’une aire de
plus grande rugosité sur un de ses bords. On centre la rayure dans la direction x
et on fixe sa largeur, sa longueur et sa profondeur égales a 3d, 50d et 3d suivant
x, y et z respectivement. De part et d’autre de la rayure, les particules ne peuvent
se déplacer que dans le plan (x,y) tandis que au niveau de la rayure, elles sont
susceptibles de se déplacer dans la direction z. La figure 7.8 illustre les degrés de
liberté autorisés pour un substrat plan et un substrat indenté dans le plan (z,z).
On simule l'aire de plus grande rugosité par un rectangle positionné a gauche de
la rayure dans la direction x, de largeur 5d et de longueur 50d dans les directions

x et y respectivement. On impose des conditions aux limites périodiques dans les
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Fia. 7.8 — Illustration des degrés de liberté autorisés pour un substrat plan (haut)
et un substrat indenté (bas) dans le plan (x,z) ; les fleches indiquent la direction et
le sens des déplacements possibles.

directions x et y.

D’un point de vue dynamique, des particules sphériques se déplacent sur un
substrat par roulement avec ou sans glissement. Dans notre systéeme expérimental
les particules sont facettées, il est donc peu probable qu’elles puissent se déplacer
par roulement. Par conséquent on suppose que les particules virtuelles se déplacent
en glissant sur toute la surface d’un substrat plan mais seulement en dehors de la
rayure pour un substrat indenté.

Ces considérations mettent en évidence la nécessité de prendre en compte 'effet
de la friction particule-substrat dans le bilan des forces que nous présentons dans

le paragraphe suivant.
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7.3.2 Modélisation des forces

Etant donné la faible taille des particules, on suppose que 'effet de leur poids
est négligeable au cours de leur mouvement.
Au cours du séchage, les particules situées a la surface d’un substrat ou dans
une rayure sont en équilibre thermique avec le film liquide et subissent le mouve-
ment brownien associé a une force de friction visqueuse particule-liquide d’apres le
théoreme de fluctuation-dissipation. Ce théoreme montre que l'effet du fluide sur
une particule est a la fois générateur de quantité de mouvement et responsable de
frottements visqueux ; ces deux tendances découlent directement des innombrables
chocs que subit la particule de solide de la part des molécules constitutives du
fluide. La force brownienne, issue des fluctuations thermiques locales du fluide doit

vérifier [187,211,212] :

()], [F (0] = 2kpTE(t) (7.1)
(F"(t) = 0 (7.2)

avec kp la constante de Boltzmann, T la température absolue et € (kg.s™!) le facteur
de friction particule-liquide de Stokes. Etant donné la faible taille des particules et
leur caractere sphérique, on considere que le facteur £ peut étre lié tres simplement
a la viscosité dynamique du liquide 1 (kg.m~1.s71) par la loi de Stokes : & = 3mdn
[213]. Le dernier terme de 1’équation, d, est le ‘delta de Dirac’. En supposant que
le liquide soit de I’eau pure, on peut choisir n = 0.5 x 1073kg.m *.s7! pour la
viscosité dynamique a 333 K. Les équations (7.1) et (7.2) traduisent respectivement
le caractere décorrélé de la force F;P(t) dans le temps et le fait que la direction,
le sens et 'amplitude de cette force sont totalement aléatoires conduisant a une
valeur moyenne nulle.

En pratique, on simule le mouvement brownien en exprimant 'amplitude de la

force précédente a I'aide du formalisme de Wiener [214] :

(t)|At = \/6rksTdnAW (¢ (7.3)
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ou AW (t) est calculé a l'aide d’'un nombre aléatoire distribué suivant une gaus-
sienne de telle sorte que (AW (t)) = 0 et (AW (t), AW (t')) = At. Le choix de
distribuer I'amplitude de F;(¢) selon une loi normale est justifié simplement par
le théoreme central limite. En effet, puisque F;*(¢) découle d'un grand nombre
de chocs erratiques et indépendants dus aux molécules constitutives du fluide sur
chaque particule, alors cette force peut étre assimilée a la limite a une variable
aléatoire distribuée selon une loi normale.

Nous avons choisi de modéliser la force de friction visqueuse particule-liquide in-

duite par le mouvement brownien par le formalisme de Stokes® [187] :
Fi*(t) = —&vi(t) = —3mdnvi(t) (7.4)

avec v;(t) la vitesse de la particule i a l'instant ¢. Cette force est proportionnelle
et opposée a la vitesse de la particule; il s’agit d’une formulation tres simple du
frottement fluide.

Au cours du séchage du film liquide, simulé par la diminution linéaire de son
épaisseur H dans la direction z, les particules localisées sur un substrat plan ou en
dehors de la rayure d'un substrat indenté ne sont pas immergées mais entourées
par le liquide. Par suite il est clair que I'aire de contact particule-liquide diminue au
cours du temps ce qui induit une diminution de la valeur moyenne de ’amplitude
de la force brownienne et de la force de friction visqueuse. Par souci de simplicité,
on suppose que l'intensité de ces forces décroit linéairement a chaque itération ce
qui revient a remplacer d par H dans les équations (7.3) et (7.4).

Les particules entourées par le film liquide sont soumises aux forces capillaires

attractives. Nous avons modélisé ces forces en dérivant par rapport a la position

3Le formalisme de Stokes n’est valable que pour de ‘grosses’ particules dont les vitesses sont
beaucoup plus faibles que celles des particules constitutives du fluide (ici des molécules d’eau).
Cette hypothese est tout a fait acceptable vu la taille moyenne des particules de diamant ~10
pm.
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I'expression du potentiel d’intéraction proposé par Aizenberg et coll. [204] :

Fi(R) = —mrsinon) d (7.5)

R —d)?
avec v (N.m™1) la tension superficielle de leau, v = 73 x 107*N.m~! 4 293 K, r, le
rayon de la ligne de contact liquide-solide, ¢. ’angle moyen du ménisque au niveau
de la ligne de contact et R la distance de séparation entre le centre des particules.
La figure 7.9 donne une description schématique de l'ensemble des parametres

physiques précédemment cités. Les expressions de 7. et ¢, s’écrivent [204] :

re = (h(d—h))? (7.6)
¢. = arcsin (%)—a (7.7)

avec h = d — H, r le rayon d’une particule et o I'angle de mouillage au niveau de

la ligne de contact.

Z I ‘ Substrat plan

F1G. 7.9 — Schéma de I'’ensemble des parametres physiques pris en compte dans le
calcul des forces capillaires attractives.

Comme nous 'avons précédemment mentionné, les forces capillaires sont nécessaire-
ment de nature attractive pour que des agrégats comme ceux observés sur la figure
7.6 puissent se former ; les particules doivent étre mouillées par I'’eau donc la va-
leur de l'angle o doit nécessairement étre comprise entre 0 et 90 degrés. Nous
avons choisi une valeur intermédiaire, a=0.7 rad (40°), pour que cette condition

soit respectée. Etant donné le caractere local des recouvrements des déformations
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induites par la présence des particules a l'origine des forces capillaires, il semble
naturel de limiter la portée des forces capillaires aux particules plus proches voi-
sines (de ’équation (7.5) on voit que |F;°(R)| diminue si R augmente). De plus il
est nécessaire de limiter I'action des forces capillaires entre deux particules ayant
tendance a se rapprocher. L’équation (7.5) montre en effet que si R — d alors
|F;°(R)| — oo ce qui peut conduire a des erreurs numériques. Nous avons donc
choisi de fixer la valeur des forces capillaires a une constante lorsque d < R < 1.1d.
Au bilan, les forces capillaires attractives sont modélisées avec les conditions sui-

vantes :

si R > 5d alors :

si R <5d alors :

si 1.1d < R <5d alors :
d

|F¢(R)| = —Warzsin(qbc)zm (7.9)
si d< R<1.1d alors :
c . d
‘Fz (R>| = —WUTzSZn<¢C)2m (710)

Nous devons finalement considérer les forces de friction induites par la rugosité
du substrat. Comme nous l'avons décrit dans un paragraphe précédent, les parti-
cules facettées du systeme réel sont modélisées par des particules sphériques qui
glissent a la surface du substrat. De plus, lorsque ces particules sont entourées par
le film liquide, elles subissent une pression supplémentaire contre le substrat. Par
conséquent, la surface de la particule en contact avec le substrat induit la création
de forces de friction. On modélise les forces de frottement particule-substrat a ’aide
d’un coefficient adimensionnel 6 tel que la force totale subie par la particule i a la

fin de chaque itération soit pondérée :

[Fi'(r,t)] = (1 = 0)(|[F (1) + F2(t) + Fi(r)]) (7.11)
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Par souci de simplicité, on suppose que si une particule glisse a la surface d’un
substrat plan ou en dehors de la zone rugueuse d’'un substrat indenté alors 6 = 0,
tandis que si la particule se trouve sur cette zone rugueuse alors § = 0.9. Nous
choisissons un coefficient de friction élevé afin de mettre clairement en évidence les
effets des forces de friction particule-substrat.

En résumé, on considere qu'une particule entourée d’un film liquide subit les
effets du mouvement brownien |F;"(¢)|, des forces de friction hydrodynamique avec
le liquide modélisées par la loi de Stokes |F,;%(t)|, des forces capillaires attractives
|F;°(R)| et des forces de friction particule-substrat si la particule glisse sur la partie

rugueuse d’un substrat indenté.

7.4 Résultats numériques

Fiag. 7.10 — Distribution de particules numériques apres séchage complet du film
liquide sur un substrat plan.

La figure 7.10 est une distribution de particules virtuelles correspondant a 1’état
final de la simulation du séchage d'un film liquide sur un substrat plan tandis
que la figure 7.11 est une distribution de particules numériques correspondant au

séchage complet d’'un film liquide sur un substrat indenté. Qualitativement, on
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note un excellent accord entre les distributions numériques et les distributions
expérimentales présentées dans les figures 7.6 et 7.7. En effet, de fagcon analogue
aux résultats expérimentaux de la figure 7.6, on observe de petits agrégats, des
réseaux linéaires ainsi que des particules isolées sur la figure 7.10. De plus, comme
dans le cas présenté par la figure 7.7, une bande compacte de particules numériques
est localisée préférentiellement sur la bande rugueuse du substrat virtuel de la figure
7.11. Ainsi, quel que soit le type de substrat considéré, le modele physique introduit
au paragraphe 7.3 décrit de fagon tres satisfaisante la différence de comportement

observée expérimentalement.

Fi1Gg. 7.11 — Distribution de particules numériques apres séchage complet du film
liquide sur un substrat indenté.

D’une part, nous confirmons que pendant les derniers instants de séchage un film
mince liquide tend a former des gouttes plus ou moins interconnectées qui sont res-
ponsables des petits agrégats et des réseaux linéaires de particules observés apres
séchage sur un substrat plan. Dans notre approche numérique, ce phénomene est
modélisé par ’action limitée des forces capillaires attractives aux particules proches
voisines. En conséquence, les particules virtuelles ne peuvent interagirent entre elles

que localement ce qui conduit a des structures de petites dimensions.
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D’autre part, les résultats numériques mettent clairement en évidence I'impor-

tance de la rugosité de surface du substrat en bordure de la rayure a travers l'effet

déterminant des forces de friction particule-substrat sur le confinement observé

dans le cas d’un substrat indenté.
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Fi1c. 7.12 — Proportion de paires de particules virtuelles p(R) (exprimée en %)
séparée par la distance R (exprimée en unités d).

Que le substrat soit plan ou indenté, on illustre du point de vue expérimental

comme du point de vue théorique que les forces capillaires attractives tendent

a confiner les particules plus proches voisines en structures faiblement étendues.

Dans le cas particulier d’'un substrat indenté, nous démontrons que l'effet de confi-

nement observé sur le bord rugueux de la rayure est induit par les forces de friction

particule-substrat.

La figure 7.12 présente la proportion de paires de particules virtuelles p(R) séparée
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par la distance R. On calcule cette proportion avec :

p(R) = (N(R)/Nywy) x 100 (7.12)

ou N(R) est le nombre total de paires de particules virtuelles séparées par la dis-
tance R et Ny, le nombre total de paires. Le cas d’un substrat plan est représenté
par des carrés bleus et le cas d’un substrat indenté est représenté par des carrés
rouges.

On peut remarquer que pour des distances de séparation inférieures a 20d, la pro-
portion de paires de particules est plus importante dans le cas d'un substrat indenté.
Ce résultat illustre la tendance des particules a s’agglomérer localement en bordure
de la rayure dans le cas d'un substrat indenté. Pour des distances de séparation
supérieures a 25d la tendance précédente est inversée. Ce résultat traduit une pro-
portion de paires de particules séparées par des grandes distances plus élevée dans
le cas d'un substrat plan que dans le cas d'un substrat indenté. Cette tendance
illustre la répartition plus homogene des particules en surface d'un substrat plan

par opposition au confinement observé dans le cas d’un substrat indenté.

7.5 Conclusion

Nous avons mis en évidence par dynamique moléculaire I'importance des effets
de friction particule-substrat couplés aux effets capillaires attractifs au cours du
séchage d’un film mince liquide sur l'auto-organisation de particules facettées en
glissement sur un substrat horizontal. Par simple indentation nous avons créé une
zone de plus forte rugosité au voisinage d'un des bords de la rayure conduisant au
cours du séchage a la formation de bandes linéaires denses de particules agrégées.
Nous avons démontré qu'une zone de forte rugosité est un parametre plus effi-
cace qu'une rayure pour confiner des particules en surface d’un substrat. Etudes
expérimentales et expériences numériques sont en tres bon accord et illustrent une
méthode de synthese efficace pour la création de réseaux denses de particules mi-

crométriques facettées par un processus naturel d’auto-organisation.
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CONCLUSION

Dans ce travail de these nous avons appliqué des méthodes de simulation numé-
riques, couplées a des modeles physiques a différentes échelles d’espace pour simuler

et interpréter des phénomenes d’auto-organisation.

Nous avons d’abord focalisé notre attention sur le systeme {YSZ||(0001)4—a1,04 }
(le substrat (0001),-a1,05 étant plan ou rugueux) caractéristique du comportement
de mise en 1lots, sous l'effet d’un traitement thermique, de films minces épitaxiés
déposés par voie sol-gel sur des substrats orientés. Une étude ab initio a ’échelle
atomique a montré un mécanisme de croissance compétitif entre les interfaces (1),
(2) et I'interface (3) sur un substrat plan. Un modele a I’échelle nanométrique et un
algorithme Monte-Carlo classique ont permis de compléter cette étude en simulant
d’un point de vue phénoménologique le processus de mise en ilots et ’évolution des
relations d’épitaxie de ce type de film pour expliquer les résultats expérimentaux
de Bachelet et coll. [22-24].

Nous avons ensuite élargi le champ d’application des algorithmes Monte-Carlo
en développant un nouveau modele physique, encore a 1’échelle nanométrique, pour
simuler le comportement et les parametres physiques responsables de la mise en
ilots mais pour des films minces synthétisés par des procédés de type PVD-CVD.
Les résultats numériques ont été comparés a des résultats expérimentaux concer-
nant le systeme de référence {Ge||Si}. Nous avons montré en particulier que la loi
de comportement, vis a vis de I’épaisseur du film mince, est I'opposée de celle que
I’on peut observer dans le cas de films produits par voie sol-gel.

Nous avons enfin simulé le phénomene d’auto-organisation de particules im-
mergées dans un film liquide en évaporation, I’ensemble reposant sur un substrat
plan ou indenté, grace a un modele physique a ’échelle microscopique et un algo-
rithme de dynamique moléculaire prédicteur-correcteur. Les résultats numériques
ont montré que 'agglomération préférentielle des particules sur la partie rugueuse

d’un substrat indenté est liée aux forces de friction particule-substrat.
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Les modeles physiques et les méthodes de simulation mis en oeuvre ont conduit
a une interprétation, déterministe ou phénoménologique, des phénomenes et des
parametres physiques responsables des processus d’auto-organisation spécifiques a
chaque famille de systemes que nous avons étudiée : la mise en ilots de films minces
solides épitaxiés synthétisés d'une part par voie sol-gel et d’autre part par des
procédés PVD-CVD ainsi que 'agglomération de particules solides en mouvement

dans un film liquide en évaporation.

On peut cependant discuter et proposer d’autres choix et/ou hypotheses vis
a vis de la conception des modeles physiques et des démarches expérimentales de
synthese et de caractérisation.

Dans l'approche ab initio d’abord, les énergies d’interfaces ont été obtenues
sans optimiser la distance de séparation couche-substrat et sans relaxer les posi-
tions atomiques. Le premier point est de loin le plus délicat et il serait intéressant
de réaliser cette étude pour éventuellement relaxer ensuite les positions atomiques.
Cela dit il est probable que les résultats obtenus de cette maniere ne permettent
pas d’aller au-dela des informations que nous avons déja obtenues.

Dans I’'approche Monte-Carlo ensuite, nous avons introduit d’une part la mé-
thode de synthese et de caractérisation de films YSZ sur des substrats a — Al,O3
d’orientation aléatoire et la caractérisation du processus de mise en ilots par AFM
en fonction de la température de traitement thermique. Une étude complémentaire
par diffraction des rayons X et cartographie du réseau réciproque permettrait de
déterminer précisément les relations d’épitaxie. Nous avons présenté d’autre part
des modeles phénoménologiques aboutissant a des analyses et des interprétations
qualitatives vis a vis des données expérimentales. Cependant les résultats obtenus
illustrent correctement les principales tendances du phénomene de mise en ilots de
films minces solides épitaxiés synthétisés par voie sol-gel et PVD-CVD illustrées
respectivement par les systemes expérimentaux de référence {YSZ||(0001),—a1,04}

et {Ge||Si}. On peut remarquer que le modele concernant les films minces déposés
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par voie sol-gel ne prend pas en compte I'évolution de 'orientation cristallogra-
phique des domaines dans le plan de l'interface; ce point pourrait étre résolu en
adoptant une démarche similaire a celle qui a été introduite pour les orientations
cristallographiques selon la normale au plan de l'interface. Dans la description du
modele concernant les films minces synthétisés par des procédés PVD-CVD nous
avons choisi de considérer uniquement des films monocristallins en ne tenant pas
compte de la présence éventuelle de joints de grains. Cette simplification ne modifie
pas la discussion mais dans le cas général cet aspect aurait pu étre abordé.

Dans ’approche de dynamique moléculaire enfin, il serait intéressant d’optimi-
ser le procédé simple que nous avons utilisé pour obtenir les bandes de particules
agglomérées en surface d’'un substrat indenté. Une solution possible consisterait
a mettre en oeuvre un dispositif dérivé de la technique ‘scratch-test’ [215] pour
réaliser un réseau plus régulier de rayures et ce de maniere reproductible afin de
controler précisément les zones d’agglomération préférentielles des particules en

surface du substrat.
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Résumé :

Dans une premiére partie nous considérons le systeéme {YSZ||(0001),—a1,05 } ({couchel||substrat}) ob-
tenu par voie sol-gel pour lequel des traitements thermiques induisent la formation d’ilots YSZ épitaxiés
plats (interfaces (1) et (2); substrat plan) ou bombés (interface (3); substrat rugueux). Nous proposons
un modele physique a ’échelle atomique et une approche de simulation ab initio pour calculer ’énergie
et comparer la stabilité de chaque interface observée expérimentalement.

La deuxiéme partie introduit un modele physique a 1’échelle nanométrique couplé a un algorithme
Monte-Carlo classique pour simuler la mise en ilots, au cours d’un traitement thermique, de films minces
synthétisés par voie sol-gel. Cette partie complete ’étude précédente en justifiant la plus grande stabilité
de linterface (3) vis & vis des interfaces (1) et (2) sur un substrat rugueux. Nous proposons ensuite
une démarche de simulation analogue et un modele décrivant les processus de formation d’ilots pour des
couches synthétisées par des procédés de type PVD-CVD illustrés par le systeme {Gel|Si}.

Finalement, un modele physique et un algorithme de dynamique moléculaire classique sont associés
pour simuler I’auto-organisation de particules de diamant micrométriques immergées dans un film liquide
horizontal en évaporation sur un substrat. Les particules sont soumises a des forces capillaires attractives
et des forces de friction avec le substrat qui est plan ou rayé. L’expérience démontre une agglomération
préférentielle des particules sur les zones de forte rugosité d’un substrat rayé; le modele démontre I'im-
portance des frottements dans I'interprétation de ce phénomene.

Mots-clés : physique de la matiére condensée, auto-organisation, simulation numérique, ilots
nanométriques, particules micrométriques

Abstract :

In a first part, we focus on the {YSZ||(0001),—a1,05} ({layer||substrate}) system synthesized via
sol-gel route for which thermal treatments induce the formation of top-flat epitaxial nanometric YSZ
islands (interfaces (1) and (2); flat substrate) or rounded (interface (3); rough substrate). We propose
a physical model at the atomic scale and ab initio computations in order to quantify and compare their
corresponding interface energies.

The second part introduces a physical model at the nanometric scale and a classical Monte-Carlo
algorithm to describe the islanding process, during thermal treatment, of thin solid films synthesized
by sol-gel process. This part highlight the previous study because we demonstrate the higher stability
of interface (3) with regard to interfaces (1) and (2) on a rough susbtrate. Then we describe, through
an analogous strategy, the formation of islands for thin solid films synthesized by PVD-CVD processes
illustrated by the {Ge||Si} system.

Finally, a physical model and a classical molecular dynamic algorithm are introduced to simulate the
self-organisation process of micrometric diamond particules embedded in a liquid film dried horizontally
on an substrate. The particles are submitted to lateral attractive capillary forces and friction forces with
a substrate either flat or indented. Experiments demonstrate a much more efficient aggregation on the
rough parts of an indented substrate. The model demonstrates how critical are the friction forces in the
interpretation of this phenomena.

Keywords : condensed matter physics, self-organization, numerical simulation, nanometric
islands, micrometric particles



