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Résumé

Cette these est une contribution a 1’étude de la réponse thermomécanique et des pro-
priétés intrinseques et extrinseques de certaines classes de matériaux bidimensionnels
en particulier, les matériaux hybrides a base de silicene, de borophene et de mono-
chalcogénures, par la dynamique moléculaire. A ce propos, Nous avons focalisé sur le
comportement élastique des nanomatériaux qui est la base de la détermination des
propriétés mécaniques telles que, le module de Young, le coefficient de Poisson, la ré-
sistance & la traction et la déformation de rupture. A la lumiére du rdle critique de la
gestion de la température dans les nanodispositifs et dans le controle des performances
et de la stabilité de ces dispositifs, nous avons débattu de I'influence d'une large gamme
de température sur les propriétés thermomécaniques et structurales de ces matériaux
hybrides. Afin de maximiser la fonctionnalité des matériaux 2D, une compréhension
approfondie et une manipulation précise des défauts s’impose. Dans ce sens, nous abor-
dons plusieurs types des défauts tels que les fissures et les nanopores qui influencent les
propriétés intrinseques des matériaux. Une attention particuliere a été apportée aux
stratégies d’ingénierie des contraintes pour réduire les dommages qu’ils causent par les
défauts précités, et améliorer leurs propriétés mécaniques, afin d’en tirer profit. Toutes
nos contributions dans le domaine ont montré des résultats avec un impact significatif,
ce qui ouvre la porte vers une utilisation dans des applications extensibles et de futurs

dispositifs thermomécaniques.

Mots-clés : 2D-SiC, 2D-SiGe, monochalcogénures monocouches, borophene, pro-
priétés thermomécaniques, constantes élastiques, fissures, nanopores, dynamique mo-

léculaire.
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Abstract

This thesis is a contribution to the study of the thermomechanical response and
the intrinsic and extrinsic properties of some classes of two-dimensional materials in
particular, hybrid materials based on silicene, borophene and monochalcogenides, by
molecular dynamics. In this regard, we focused on the elastic behavior of nanomaterials
which is the basis for the determination of mechanical properties such as, Young’s
modulus, Poisson’s ratio, tensile strength and failure strain. In light of the critical role
of temperature management in nanodevices and in controlling the performance and
stability of these devices, we discussed the influence of a wide temperature range on
the thermomechanical and structural properties of these hybrid materials. In order to
maximize the functionality of 2D materials, a thorough understanding and accurate
manipulation of defects is required. In this sense, we address several types of defects
such as cracks and nanopores that influence the intrinsic properties of the materials.
Particular attention has been paid to stress engineering strategies to reduce the damage
caused by the aforementioned defects, and to improve their mechanical properties, in
order to benefit from them. All our contributions in this area have shown results with
significant impact, which opens the door to use in scalable applications and future

thermomechanical devices.

Keywords : 2D-SiC, 2D-SiGe, monolayer monochalcogenides, borophene, thermo-

mechanical properties, elastic constants, cracks, nanopores, molecular dynamics (MD).
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Introduction générale

La physique de la matiere condensée qui explore les propriétés macroscopiques
et microscopiques de la matiere [1], se manifeste en deux catégories : la condensée
"dure", qui étudie les propriétés quantiques de la matiere, et la physique de la matiere
condensée "molle", qui étudie le comportement de la matiére sans faire appel a la
mécanique quantique [2], mais plutot a d’autres méthodes analytiques et de simulations
numériques basées sur la mécanique classique. Les simulations a base de la dynamique
moléculaire, qui est une méthode de simulation informatique permettant d’analyser les
mouvements physiques des atomes et des molécules en fait partie.

Les atomes et les molécules interagissent pendant une période de temps fixe, don-
nant une vue de I'évolution dynamique du systéme. En général, les trajectoires des
atomes et des molécules sont déterminées en résolvant numériquement les équations
du mouvement de Newton pour un systeme de particules en interaction, ou les forces
entre les particules et leurs énergies potentielles sont souvent calculées a 'aide de po-
tentiels interatomiques ou les champs de force de la mécanique moléculaire [3, 4]. La
simulation par la dynamique moléculaire fournit la méthodologie pour une modélisa-
tion microscopique détaillée a 1’échelle moléculaire, dont la dynamique est contenue
dans la solution du probléme a N-corps. Or le probléme classique a N-corps n’a pas de
solution analytique générale, mais 1'usage de la voie numérique tel que I'approche de
la dynamique moléculaire permet de suivre le mouvement des molécules individuelles
[5].

L’étude des propriétés structurales révele plusieurs informations sur le matériau
considéré telles que, le caractere des liaisons atomiques et le degré de connectivité de la
structure. La stabilité mécanique des structures cristallines est une exigence nécessaire
et obligatoire pour la fabrication des matériaux. Elle est fournie par les parametres
élastiques tel que le module de Young, le coefficient de Poisson, le module de cisaille-
ment et le module de compression. Ces parametres permettent également d’explorer
d’autres propriétés du matériau, notamment 1’élasticité, la solidité, la ductilité, et I’ani-
sotropie aussi bien que la nature des forces agissant dans les solides, en particulier les
nanomatériaux 2D, qui font 'objet de cette these.

Depuis l'isolement du graphene a partir du graphite en 2004 par Geim et Novoselov
[6], les matériaux bidimensionnels (2D) ont suscité une énorme attention au cours de la
derniere décennie en raison de leurs propriétés uniques telles que les propriétés méca-

niques. Malgré leur ultra-minceur et leur faible poids par rapport a leurs homologues en
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3D, certains matériaux 2D se caractérisent par un module de Young et une résistance
élevés. Notamment le module élastique intrinseque du graphéne (module de Young de
1 TPa et résistance maximale supérieure a ~ 100GPa a la contrainte de rupture de ~
25%) a été observé par la technique de nanoindentation utilisant la microscopie a force
atomique (AFM) [7, 8], et confirmée par la suite dans d’autres études théoriques et
expérimentales [9, 10]. La résistance mécanique et la ténacité exceptionnelles du gra-
pheéne ont accru les attentes des scientifiques des matériaux concernant le role potentiel
de ce nouveau matériau 2D dans la fabrication de composants de renforcement ou de
dispositifs et capteurs électroniques flexibles [11, 12]. Les résultats diversifiés obtenus
pour le graphene, ont permis a étendre les investigations pour inclure plus de maté-
riaux 2D. Cependant, les études sur les propriétés thermomécaniques doivent encore
étre mieux comprises pour pouvoir étre utilisées dans de futures applications, ce qui
laisse de nombreux défis a relever.

Parmi les matériaux 2D qui ont sollicités un grande intérét, nous citons les mo-
nocouches en nid d’abeille qui sont composées des atomes du groupe IV du tableau
périodique, a savoir le silicéne et le germaneéne. La synthese du silicéne pure [13] et
du germanene [14] a été déja réalisée et a révélé que contrairement a la monocouche
de graphene planaire, les monocouches de silicene et de germanene les plus stables ne
peuvent exister qu’en structure légerement plissée (LB) [14-16]. Comparé a son homo-
logue le Silicium 3D, la résistance a la rupture et la déformation a la rupture du silicene
sont beaucoup plus élevées, bien que le module de Young du silicéne soit inférieur a
celui du silicium 3D. Par ailleurs une augmentation de la température diminue de ma-
niére significative la résistance a la rupture et la déformation a la rupture du silicene,
tandis qu'une augmentation de la vitesse de déformation les améliore légerement [17].
Pour le germanene, ses propriétés mécaniques présentaient une anisotropie évidente
dans différentes directions. De plus, il a été vérifié que les propriétés mécaniques, y
compris la rigidité et la résistance des feuilles de germaneéne, étaient significativement
influencées par des défauts a la surface du germanene. Lorsque le parametre de dé-
faut était supérieur a une valeur critique, la résistance des feuilles de germanene était
considérablement réduite [18].

L’hybridation du silicene avec ses analogues de la colonne IV tel que le carbone
ou le germanium a conduit a une nouvelle classe de matériaux noté SiC ou SiGe qui
combinent & la fois les propriétés du silicéne avec celles des autres constituant donnant
lieu a de nouvelles propriétés tres souhaitables pour les applications nanotechnologiques
[19-21]. A la différence du graphene, le silicene et le germanéne, le silicéne- graphéne
(SiC) et le silicene-germanene (SiGe) sont des semi-conducteurs avec un gap direct [22,
23]. Le SiC a été produit en utilisant la méthode d’exfoliation liquide d'un SiC wurtzite

d’une épaisseur allant de 0.5 jusqu’a 1.5 nm [24]. Il a également été synthétisé avec
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succes par réaction entre une poudre de graphéne et du silicium a haute température
[25]. En ce qui concerne les propriétés mécaniques, SiGe et SiC présentent des valeurs
de parametres élastiques particulieres. Le SiGe est difficile a briser parmi les autres
monocouches (2D) du groupe IV telles que SiSn et SnGe. [26]. Comparé au grapheéne,
I'hybride SiC est moins rigide et deux fois plus résistant [27, 28]. Le passage de la
monocouche SiC a la bicouche induit une flexibilité supplémentaire en hybride [29].
Pour les hybrides SiC, les calculs par la dynamique moléculaire (DM) rapportent un
module de Young de 174 & 169.6 N/m dans la direction zigzag et de 171 a 173.4 N/m
dans la direction "armchair" [30, 31]. A haute température, des ondulations excitées
thermiques intrinséques sont observées dans les hybrides hexagonaux [32]. En outre,
des feuilles de SiC et de SiGe, montrent que la contrainte et la déformation a la rupture
dans la direction zigzag sont supérieures a celles le long de I'axe "armchair" [15].

Le borophéne du groupe 2- Pmmn, est un autre candidat de la liste 2D, cette feuille
de bore 2D est structurellement similaire au graphéne avec un atome de bore supplé-
mentaire au centre de ’hexagone. Bien que le borophéne soit un matériau monocouche,
le borophéne bi-couche et le borophéne a plusieurs couches ont également sollicité un
attention considérable [34, 35]. Depuis la synthese de borophéne monocouche par pro-
cédé chimique [33] et du borophéne bi-couche par épitaxie par faisceau moléculaire
[36], des échantillons de borophéne avec différents nombres de couches ont été préparés
en utilisant exfoliation en phase liquide [37]. Contrairement a d’autres matériaux 2D,
le borophene présente une caractéristique métallique, et peut donc étre utilisé comme
électrode et interconnexion dans des nanodispositifs flexibles [38]. De telles applications
impliquent inévitablement des conditions de service qui introduisent des variations de
la température et de la déformation.

D’autre éléments qui ont été suscités un interét croissant en raison de leurs pro-
priétés optoélectroniques particulieres telles qu'une mobilité élevée des porteurs, une
densité de charge élevée et une caractéristique électronique de type p [39-41] sont
les composés binaires des groupes III-VI. Aussi bien, divers composés hexagonaux du
groupe ITI-VI MM XV dont GaS [42, 43], GaSe [44], GaTe [45] et InSe [46], ont été
synthétisés expérimentalement. Les études entamées ont démontré que I'InSe 2D pré-
sente une remarquable déformation en traction de 27% le long de la direction zigzag
pour une température ambiante de 300 K, en plus d'une diminution significative de
ses parametres mécaniques lorsque la température augmente [47]. Pour InSe sa lon-
gueur augmente la valeur de la conductivité thermique (k), tandis que 'augmentation
de la température et le nombre de sites vacantes la diminuent [48]. Par ailleurs, la
monocouche de BO se révele plus flexible a la déformation mais elle est plus difficile a
briser par rapport a d’autres matériaux hexagonaux bidimensionnels comme le Mo0S,,

le phosphoréne et le S-bismuthéne [49]. Des fissures de longueurs différentes ont un
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impact considérable sur le comportement a la rupture de la nano-feuille de BO, alors
que l'allongement des fissures n’a aucune influence sur le module de Young [49].

Il découle que la caractéristique ultra-mince, les matériaux 2D constituent des blocs
de construction prometteurs pour les dispositifs électroniques et optoélectroniques de
nouvelle génération. Cependant la réduction de la dimensionnalité de 3D a 2D, les dé-
fauts inévitables joueront un réle plus important dans la détermination des propriétés
des matériaux. Afin de maximiser la fonctionnalité des matériaux 2D, une compré-
hension approfondie et une manipulation précise des défauts s’impose. Ces dernieres
années, beaucoup d’effort a été consacré a I'observation, la compréhension, la manipu-
lation et le controle des défauts dans les matériaux 2D [50-54], surtout par les défauts
multi-atomiques tels que les fissures et les pores peuvent compromettre gravement les
propriétés mécaniques. De tels défauts sont inévitables dans de nombreuses situations
et ils sont souvent délibérément imprimés aux nanostructures pour obtenir les proprié-
tés souhaitées, notamment en termes de propriétés électriques et optiques, voire pour
améliorer la stabilité mécanique de certains nanomatériaux [55-58]. Dans [59], il a été
démontré que 'augmentation de la densité des défauts affecte fortement les propriétés
du matériau, alors qu'une augmentation de la longueur des fissures réduit les propriétés
de rupture du matériau. De plus I'induction d’une certaine quantité de lacunes autour
des zones spécifiques d'un échantillon pré-fissuré peut améliorer la résistance du maté-
riau. Pour MoS, pré-fissuré, ses propriétés mécaniques peuvent étre améliorées par des
pores et des fissures auxiliaires placés symétriquement autour d’une fissure centrale et
la position de ces arrangements peut étre optimisée pour une amélioration maximale
de la résistance [60]. Ainsi, le controle des défauts des matériaux 2D pour améliorer les
performances des dispositifs en général ou pour utiliser les défauts de maniere contrdlée
dans de nouvelles applications est devenu cruciale et a attiré beaucoup d’attention.

Ce travail de these basé sur la simulation par la dynamique moléculaire, est une
contribution a I’étude des propriétés intrinseques des matériaux bidimensionnels princi-
palement les composés binaires. A cet effet, nous nous intéressons aux aspects structu-
raux et thermomécaniques de ces matériaux et a 'effet des défauts sur leurs propriétés.
Le travail est exposé en quatre chapitres.

Le premier chapitre est réservé aux notions de base du comportement élastique
des matériaux, tels que le module de Young, le coefficient de Poisson, le module de
cisaillement, le module d’élasticité isostatique. Ce chapitre détermine également les
constantes élastiques pour différents matériaux en fonction de la symétrie de leur maille
élémentaire. Quelques approches de mécanique de la rupture prenant compte ’existence
de défauts en modes linéaire élastique et élasto-plastique fait également 1'objet de ce
chapitre.

Le deuxieme chapitre est consacré a une présentation de la méthode utilisée pour la
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réalisation de nos simulations notamment la dynamique moléculaire. Nous donnerons
tout d’abord les différents types des potentiels interatomiques utilisés au cours de
cette these puis, nous listerons en détails les différents algorithmes afin de simplifier la
résolution numérique des équations du mouvement. Les observables de base extraites
de nos simulations seront discutées puisqu’elles permettent d’obtenir des informations
completes sur les états de systémes.

Les résultats de la littérature relative aux matériaux 2D a structures cristallines
hexagonales tel que le graphéne et ses allotropes et certains matériaux a base de silicium
ainsi que le borophene, InSe et GaSe seront abordés dans 1’avant dernier chapitre de
cette these. Une explication détaillée de leurs propriétés structurales et mécaniques est
donnée. De plus, 'effet de la température et des défauts structuraux sur leurs propriétés
élastiques ainsi que les méthodes de syntheése ont également été présentées.

Dans le dernier chapitre, nous résumons rigoureusement nos contributions dans le
domaine et nous listons le contenu détaillé. Nous étalons quelques propriétés élastiques
et les effets de la température et de la vitesse de déformation sur I’élasticité linéaire des
matériaux 2D hybrides des groupes III, IV-IV et III-VI. Dans le souci de comprendre
les comportements élastiques de nos matériaux hexagonaux lorsqu’ils sont soumis a
différents défauts tels que les fissures et les nanopores, nous examinons 'effet de ces
défauts et les moyens d’en tirer parti pour améliorer la contrainte de rupture des
matériaux.

Finalement, les résultats essentiels de nos travaux seront donnés dans la conclusion
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Chapitre 1

Propriétés élastiques des matériaux

En général, lorsqu’une force extérieure est appliquée a un objet, elle peut 'étirer,
le comprimer, le tordre ou le briser et s’accompagner d’'un changement de forme ou de
taille. Par conséquent, la restauration du matériau a sa forme et a sa taille d’origine
apres I’élimination des forces de déformation est appelée élasticité. Les caractéristiques
des déformations élastiques constituent l'intérét de notre travail et sont quantifiées par
le module élastique tel que le module de Young, le module de cisaillement ou le module
de compressibilité, qui mesurent la quantité de contrainte nécessaire pour atteindre une
unité de déformation. De plus I’étude des caractéristiques des déformations élastiques et
plastiques des matériaux contenant des défauts structurels était cruciale pour clarifier
la contrainte autour du défaut.

Ce chapitre regroupe les caractéristiques des déformations élastiques et plastiques
d’un matériau pur et défectueux utilisée au cours de cette theése. Pour commencer,
nous présenterons les parametres élastiques qui dépendent d’une direction tels que :
le module de Young, le coefficient de Poisson, le module de cisaillement et le module
de compressibilité. Puis nous présenterons la loi de Hooke qui modélise les coefficients
élastiques en notation tensorielle et en notation de Voigt sous conditions de symétrie.
Dans la troisieme partie, nous aborderons la problématique de la fissuration des corps
soumis a un champ de contraintes ainsi que les concepts de base et certains outils

permettant de calculer le facteur d’intensité de contrainte.

1 Modules élastiques

Il est connu que la description systématique des propriétés mécaniques des maté-
riaux tient compte de leur isotropie et de leur homogénéité. Un matériau isotrope est un
matériau dont les propriétés demeurent les mémes lorsqu’il est testé dans différentes di-
rections, contrairement a un matériau anisotrope dont les propriétés varient en fonction
de la direction. De plus, la définition de 'homogénéité dépend fortement du contexte

utilisé. Un matériau est dit homogene lorsque toutes ses propriétés ont la méme valeur
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partout dans le matériau considéré. Sinon, on parle d’'un matériau hétérogene [61]. La
spécification de la maniere dont la contrainte et la déformation doivent étre mesurées,
y compris les directions, permet de définir de nombreux types de modules élastiques,

qui sont présentés ci-dessous :

1.1 Module de Young et coefficient de Poisson

Le module de Young (E ou Y) est une mesure de la rigidité d’un solide ou de sa résis-
tance a la déformation élastique sous charge [62]. I1 décrit la relation entre la contrainte
o (force par unité de surface) et la déformation e (déformation proportionnelle dans

un objet) le long d’un axe ou d’une ligne comme le montre la figure. I.1.

L
Déformation, £ = AL/L ‘

%

Contrainte, o = F/A —‘ o=F/A

FIGURE 1.1 — Illustration de ’application d’une contrainte o et d’une
déformation € & un matériau élastique.

Dans le cas d'un matériau homogene et isotrope, le module de Young E est exprimé

comme suit :

Contrainte normale o  F/A  FL

e _7_ _ , 11
Déformation longitudinale ¢  AL/L  AAL (1)

ou o est la contrainte uniaxiale, est également la force (F, de compression ou d’exten-
sion) appliquée a la surface de la section transversale (A). Par ailleurs, la déformation
e, qui correspond aussi le changement de longueur AL (négatif en cas de compression ;
positif en cas d’étirement) par rapport a la longueur initiale L.

Le module de Young, généralement exprimé en Pascal (Pa), peut étre utilisé pour
prédire I'allongement ou la compression d’un objet tant que la contrainte est inférieure
a la limite d’élasticité du matériau.

Le coefficient de Poisson est le rapport entre la déformation de contraction transver-
sale et la déformation d’extension longitudinale dans la direction de la force d’étirement.
La déformation en traction est considérée comme positive et la déformation en com-
pression est considérée comme négative. La définition du coefficient de Poisson contient

un signe moins, de sorte que les matériaux conventionnels ont un coefficient positif. Il
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est généralement représenté par un symbole grec, v sans dimension, est donnée par

[63, 64] :
€trans déformation latérale Ey o

y — _Cuans _ Y (1.2)

Eaxial déformation longitudinale €x €x

OU Egrans €St la déformation transversale (négative pour la tension axiale (étirement),
positive pour la compression axiale) et €, est la déformation axiale (positive pour
la tension axiale, négative pour la compression axiale) (cf. Figure. 1.2 pour plus de
détails).

De plus, il existe une autre catégorie de matériaux dits auxétiques qui ont un coeffi-
cient de Poisson négatif contrairement aux matériaux conventionnels. Si ces matériaux
auxétiques sont étirés dans une direction, ils présentent une augmentation de volume
due au fait que la longueur dans I'autre direction latérale augmente aussi comme illus-
tré dans la figure. 1.3. Le coefficient de Poisson dans ce type de matériau dépend du
degré d’anisotropie et des directions du matériau. La théorie de 1’élasticité linéaire iso-
trope permet des coefficients de Poisson compris entre -1 et 0.5 pour un objet a surfaces

libres sans contrainte.

Déformation transversale, Eqpgns

l

Déformation Déformation

—

axiale, Egxial axiale, £gxjq]

1

Déformation transversale, €¢rans

FIGURE 1.2 — Déformation transversale erans €t axiale €,x5a1e d’un ma-
tériau conventionnel

1.2 Modules de cisaillement et d’élasticité isostatique

Le module de cisaillement est également connu sous le nom de module de rigidité. Il
est normalement désigné par G. Il s’agit du rapport entre la contrainte de cisaillement
et le déplacement par unité de longueur de 'objet (déformation de cisaillement) dans
la limite élastique. En effet, une force de cisaillement excessive entraine la déformation

permanente et la rotation ou la rupture du matériau.
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(a) (b)

- - - -

v négative V positive

FIGURE 1.3 — Représentation schématique (a) matériau auxétique (b)
matériau conventionnel

L’équation de la contrainte de cisaillement est la suivante :

Force de cisaillement E (1.3)

Surface sous cisaillement A

La déformation de cisaillement ® est mesurée comme un changement d’angle entre

des lignes qui étaient a 'origine perpendiculaires comme montré dans la figure. 1.4.

® =tan(h) =60 = —. (1.4)
Ainsi, le module de cisaillement G s’exprime comme suit [65, 66] :

G Contrainte de cisaillement 7 F/A FFh (L5)
-~ Déformation de cisaillement ® 6 Al Ax’ '

La valeur du module de cisaillement est toujours un nombre positif. Une grande
valeur du module de cisaillement indique qu’un solide est tres rigide. En d’autres termes,
une force importante est nécessaire pour produire une déformation. Alors qu’une petite
valeur du module de cisaillement indique que le solide est doux ou flexible. Une petite
force est nécessaire pour le déformer.

Pour les matériaux isotropes, le module de cisaillement G s’exprime en termes du

module de Young E et du coefficient de Poisson v par la relation suivante [63, 64] :

E
G = 21+ v) (1.6)

le module d’élasticité isostatique B est une mesure de la capacité d’une substance

a résister aux changements de volume lorsqu’elle est soumise a une compression de

10
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Surface sous cisaillement

A
| | F
X
RSN
! I}
! I
/ I
!
h I ,’
9’ /
! |
! I
-F || !
{3

FIGURE 1.4 — Représentation d’un objet soumis & une contrainte de
cisaillement

tous les cotés (cf. Figure. 1.5). Il est égal au quotient de la pression appliquée par la

déformation relative. Il est exprimé comme suit :

B=-V,—. L7

o (L7)

ou P est la pression, V; est le volume initial de la substance, et dP/dV; désigne la
dérivée de la pression par rapport au volume.

Le module d’élasticité isostatique permet d’exprimer la relation de proportionnalité

entre le premier invariant du tenseur des contraintes et le premier invariant du tenseur

des déformations par la formule suivante :
s = B.e (L.8)

1
ol s= Z 37 est la contrainte isostatique (en unité de pression), et la déformation

¥
isostatique (sans dimension) est donnée par e= Z €4 = €11 + €22 + €33.

i
L’inverse du module d’élasticité isostatique est la compressibilité (K = ;), de sorte
qu’une substance difficile & comprimer a un module d’élasticité isostatique élevé mais
une faible compressibilité et qu'une substance facile & comprimer a une compressibilité
élevée mais un faible module d’élasticité.
En bref, le module de Young E, le module de cisaillement G, le coefficient de Poisson
v et le module d’élasticité isostatique B sont des modules d’élasticité, tous basés sur la

loi de Hooke et reliés entre eux par les équations suivantes [64] :

EG

B=3ma=my

(1.9)

11
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E

=it
3(1—2v)

(1.10)

o
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FIGURE 1.5 — Hlustration de la compression uniforme

1.3 Diagramme contrainte-déformation

La courbe contrainte-déformation d’'un matériau, quelle que soit la forme de sa dé-
formation, peut étre considérée comme la relation entre la contrainte et la déformation.
Elle est obtenue en appliquant progressivement une charge sur le matériau choisi et en
mesurant la déformation. Par conséquent, la déformation du matériau peut présenter

trois zones différentes comme illustré dans la figure. 1.6.

»

{2y

Contrainte, o

A

1€

~

Elasticité Rupture

Déformation, €

FIGURE 1.6 — Courbe contrainte-déformation. Domaine élastique et do-
maine plastique

La premiere zone identifie la région élastique, qui est constituée de deux phases :

(1) C’est la région de la courbe contrainte-déformation qui obéit a la loi de Hooke.

12
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Dans cette limite, le rapport entre la contrainte et la déformation nous donne une
constante de proportionnalité connue sous le nom de module de Young. Cette partie
du graphique est appelée déformation élastique linéaire. La deuxiéme phase (2) présente
une déformation élastique non linéaire. Dans la région élastique, le matériau revient a
sa position initiale lorsque la charge qui agit sur lui est complétement supprimée. Au-
dela de cette limite, le matériau ne revient pas a sa position initiale et une déformation
plastique commence & apparaitre. Le point (F) du graphique définit la limite de la région
plastique appelée point de contrainte ultime qui représente la contrainte maximale
qu'un matériau peut supporter avant de se rompre. Au-dela de ce point, la rupture se
produit.

Il est possible de distinguer certaines caractéristiques communes parmi les courbes
contrainte-déformation de divers groupes de matériaux ,et sur cette base, les maté-
riaux se répartissent en deux grandes catégories, a savoir les matériaux ductiles et les
matériaux fragiles.

Matériaux ductiles se rompent progressivement et peuvent subir une déformation
plastique importante avant la rupture. Leur pourcentage d’allongement avant rupture
sous une charge de traction est plus élevé.

Matériaux fragiles se brisent par une rupture soudaine et présentent une dé-
formation plastique négligeable. Le pourcentage d’allongement des matériaux fragiles
avant rupture sous une charge de traction est tres faible. Par conséquent, ils ne peuvent

pas étre étirés comme les substances ductiles.

2 Loi de Hooke

2.1 Généralités

Les contraintes et les déformations du matériau a I'intérieur d’un matériau élastique

continu sont reliées par une relation linéaire qui est souvent appelée loi de Hooke
oc=FE¢ (I.11)

ou E n’est autre que le module de Young. Cependant, I’état de déformation d’un milieu
solide autour d'un point donné ne peut étre décrit par un vecteur unique. La loi de

Hooke pour les milieux continus sous forme matricielle est alors [67] :

3 3
0 = Z ZC’ijklékl, aveci,j =1,2,3, (I.12)
k=1 1=1

ou C est un tenseur d’ordre 4 (c’est-a-dire une application linéaire entre des tenseurs

d’ordre 2) généralement appelé tenseur des rigidités ou tenseur d’élasticité. On peut

13
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également 1’écrire sous la forme d’inverse, qui sont définies par la relation entre le

tenseur des déformations et le tenseur des contraintes :

3 3
Eij = Z Zsijklakh i,7=1,2,3, <I~13)
k=11=1
ou S est le tenseur des souplesses ou le tenseur des complaisances élastiques.
Le tenseur [C] d’ordre 4 et de dimension 3 est représenté par une matrice de 3 x
3 x 3 x 3 = 81 nombres réels ¢, de telle sorte que les equations (1.12) et (1.13)

prennent les deux formes suivantes :

011 Ciini Crizz Chszs Ciizs Chse Cins Cusi Ciiz Cua €11

022 C11 Chaza Chazs Cozas Caoga Caoiz Cgazi Oz Chom €22

033 Cssi1 Cszaa Cszzs Czzas Csszza Csgiz Cssgr Csziz Clson €33

023 Cosi1 Cazaa Chszs Cazas Csaze Cagiz Casgt Chsziz Casgan €23

32| = |Cs211 Csa22 Chss Cs93 Csozo Cso1z Caazr Csarz Coor| X | €32

013 Cisir Cizzz Clszzs Chises Ciszsa Ciziz Cissi Ciziz Cisa €13

031 Csinr Csi22 Chizs Cziaz Csizz Csnz Csizr Csiiz Caion €31

012 Cioi1 Cizzz Chazs Ciges Ciazz Cioaiz Ciazi Cliaiz Chaon €12

| 021 | _02111 Cor22 Coizg Chizs Caizz Coriz Caizi Conno 02121_ [ €21 |
(L.14)

et

€11 Siir Stz Suss Siiez Stz Stz Sz Stz St 011

€22 Soo11 Sazoa S2233 S2223 Soozz S2213 S2231 Sa212 S2221 022

€33 S3311 3302 S3333 Sszaz Sszza Ssziz Sszzr S3z12 3321 033

€23 Sogi1 Sazaa Saszss Sazaz Ssezz Soziz S2szr Sasiz Sasan 023

€32| = | 93211 S3222 S3233 S3203 S3232 Sz213 O3231 S3212 Sze01| X |032 (I~15)

€13 Sizit Sizez Sizzz Sizez Sizzz Siziz Sizz1 Siziz Sisan 013

€31 Ss111 S3122 S3133 S3123 Sziz2 Ssnz Szizi Sz 3121 031

€12 St Si2e2 Siass Sizaz Si2sz Si213 Sies1 Si2iz Siean 012

€21 _52111 Sot22 S2133 S2123 S2132 So113 S2131 S2112 52121_ 021 |

2.2 Symétries des souplesses et rigidités

Le respect des symétries matérielles du tenseur de déformation et du tenseur de

contrainte impose les symétries suivantes :

Cijit = Cjirt = Cijik- (I.16)

14



2. Loi de Hooke

Cela réduit le nombre de constantes élastiques (Cyjx) de 81 a 36. Les représentations
(I.14) et (I.15) deviennent :

11 Ciinn Cu2e Cuss Chzs Cins Chne €11
022 Cy11 O Cogzz Oz Cagiz Coorn €22
I33| _ Cs311 Cszzp Cszzz Cszoz Czziz Cszin y €33 (L.17)
023 Cas11 Cazoz Cozzzs Uz Caziz Cozin €23 .
013 Ciz11 Cizzz Cizzzs Cizes Ciziz Chane €13
012 _01211 Craze Chazz Cizez Clois 01212_ €12
et
€11 St Stzz Stzz Stzs Sz S 011
€22 Soa11 Saaze S2233 Sazez Sa21z S22 022
€3] _ Ssz311 Szzze S3333 S3323 S3313 O3312 y 033 (L18)
€23 Soz11 Sazzz Sazzz Sazes Saziz Sosiz 023 .
€13 Sizi1 Sizze Siszz Sizes Siziz Siziz 013
€12 _51211 S1222 Si23z St223 Si213 51212_ 012

D’une maniere simplifiée. On adopte la notation matricielle a deux indices de no-

tation de 1 a 6, appelée notation de Voigt, sous la forme suivante :
les indices (1,1) — 1,(2,2) = 2,(3,3) — 3,(2,3) — 4,(1,3) = 5,(1,2) = 6 (1.19)

par conséquent les deux tenseurs de déformation et de contrainte (1.14) et (I.15) de-

viennent a six composantes , en notation de Voigt :

011 01 €1 €1
0922 09 €99 E9
[a} _ |933] = |93 ; M _ |3 = |®8 (1.20)
023 04 2e93 €4
013 o 2e13 €5
012 106 | _2512_ €6 ]

Notons qu’il est nécessaire d’intégrer des facteurs multiplicatifs afin de garder une

représentation cohérente des propriétés physiques.
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D’une maniere explicite, nous avons :

01
02
g3
04

05

O¢

et

€1
€2
€3
€4
€5

€6

Sll SIQ SIS
521 522 S23
531 S32 SSS
541 S42 843
551 552 553
Sﬁl 562 S63

Cl 2 C'13
022 023
032 033
C’42 C43
CY52 CS3
C’62 063

S14
Sa4
SS4
S44
554
564

C'14

Cs4
C'44
C(54
Coa

S5
S5
S35
Sas
S55
S5

Sie
S26
536
S16
556
Se6

€1
€2
€3
€4

€5

€6

01
03
03
04
05

06

(1.21)

(1.22)

ol les indices 1 a 3 correspondent a la compression ou a la traction, tandis que les indices

4 a 6 concernent le cisaillement. Le nombre de coefficients élastiques indépendants est

lié a la symétrie du matériau

2.3 Effets de la symétrie du matériau

Chaque matériau ayant une forme géométrique subit la loi de symétrie et les coefhi-

cients élastiques indépendantes de matrice [C] dépend du degré de symétrie de matériau

(fort ou faible). En gardant a 'esprit que lorsque 'on tient compte d’une symétrie, la

forme de la matrice [C] de rigidité est identique a celle de la matrice des souplesses [S].

Le matériau avec 21 constantes élastiques indépendantes est appelé anisotrope, sa

matrice de rigidité est donnée comme suit [63] :

]

Cnu Ci Ci3
Coz O3
Cs3
Symétrique

C(14
C'24
Cs4
C(44

Cis
Cas
C’35
C’45
C’55

(1.23)

Une réduction supplémentaire du nombre de constantes élastiques indépendantes

peut étre obtenue par I'utilisation de plans de symétrie du matériau.
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2. Loi de Hooke

Pour les matériaux monocliniques, le nombre de constantes indépendantes est de

13. La matrice de rigidité est donnée par :

(C1y C Ci3 0 0 Cig)
Co Cy 0 0 Oy

M = (1.24)
Symétrique Cu Cis O
055 0
Cés

Les constantes élastiques indépendantes ont encore diminué jusqu’a atteindre 9 pour

le matériau orthotrope. La matrice de rigidité est donnée comme suit :

-011 Ciz2 Ciz3 0 0 0]
] = G 000 (1.25)
Symétrique Cu 00
055 0
Coe |

9, 6 et 3 ce sont les coeflicients élastiques indépendants des systemes cristallins

trigonal, hexagonal et cubique, respectivement, qui sont présentés comme suit [67, 68] :

Cyy Cip Cig Cu —Cis 0
Cin Cig —Ciy Oy 0
Css 0 0 0

] = (1.26)
Symétrique Cat ; C
Cu —Cu
L 066 m
-Cll 012 013 0 0 0 |
Cy1 Cis 0 0
] = Cas 00 (1.27)
Symétrique Cu O X
Cu O
Cle |

17
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avec Cgg = 7011 ; Cro
(C1, Cip Ci 0 0]
C 0 0
c] = H (1.28)
Sométrt Cu 0 0
ymétrique
L 044_

Nous concluons que plus la symétrie des matériaux est forte (réseau cubique,..), moins

les coefficients élastiques indépendantes, ce qui facilite le calcul.

3 Meécanique de la rupture

Dans le domaine de la mécanique de la rupture, le critére de rupture qui peut étre
utilisé pour estimer la résistance a la rupture d’une structure, est un aspect important
de la conception structurelle. A échelle microscopique, les matériaux contiennent des
défauts et des imperfections au sein de la structure cristalline, et d’autres défauts
résultant des processus de fabrication et de manipulation. L’existence de défauts tels
que les fissures entraine une redistribution des contraintes et une concentration des
contraintes autour des parties discontinues des matériaux [69, 70]. En conséquence, des
approches de mécanique de la rupture prenant en compte 'existence de défauts ont été
utilisées pour fournir une analyse rationnelle permettant de mesurer la réduction de la

résistance.

3.1 Contraintes Vs fissures

La figure. 1.7 montre une plaque infiniment grande en matériau élastique linéaire
avec un défaut elliptique. La plaque est soumise a une tension uniforme, oq. La dis-

tribution des contraintes autour du défaut a été résolue par Inglis en 1913 [71] et est

Gy = 00 (1 n 2Z) = oy (1 n 2\/5) . (1.29)

dans laquelle a et ¢ sont respectivement le grand et le petit axe de I'ellipse et p est le

donnée comme suit :

rayon de courbure a la pointe de la fissure. o, est la contrainte de traction autour du
défaut (le long de la direction y), et oo n’est autre que la force motrice de fissure ou

champ de contrainte loin du défaut.
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3. Meécanique de la rupture

D’apres 1'équation 1.29, on peut voir que oy, dépend de a (la demi-longueur de
défaut) et du rayon de courbure (p) au point d’intérét. Notez que pour un défaut
circulaire avec a = p, (c’est a dire a= c= p), la contrainte de traction (o,,) autour du
défaut est égale a 30¢. Cela indique que le défaut réduira la résistance d’un matériau de
trois fois si un critére de résistance est utilisé. Pour une fissure pointue, ot p = 0, une
contrainte infinie aux extrémités de la fissure est attendue. Ce résultat suggere qu'un
matériau présentant une fissure ne peut supporter aucune charge appliquée si I'on se
base sur le critere de résistance. En réalité, il a été observé qu’un matériau présentant
des défauts (ou des fissures) a toujours la capacité de résister a une certaine quantité
de charge appliquée. Cela indique que les criteres de contrainte ordinaires ne sont pas
appropriés a ce cas et que les concepts de mécanique de la rupture, qui seront abordés

ci-dessous, doivent étre appliqués.

g

T

2
[TTTTITIT]

Fi1Gure 1.7 — La distribution des contraintes autour d’un trou elliptique
dans une plaque infiniment grande soumise & une tension uniforme o

3.2 Meécanique linéaire élastique de la rupture (MLER)

3.2.1 Critere de I’énergie

La premiere des approches de la mécanique de la rupture a été proposée par Griffith
en 1921 [72]. Il a proposé qu'un corps fragile se brise en raison de la présence de
nombreuses fissures ou défauts internes qui produisent une concentration locale de
contraintes. Il a déclaré que le corps élastique sous contrainte doit passer d’un état non
endommagé a un état endommagé par un processus au cours duquel une diminution
de I’énergie potentielle a lieu. Il a également déclaré que l'instabilité de la fracture est
atteinte lorsque I'augmentation de 1’énergie de surface, qui est causée par I'extension

de la fissure, est équilibrée par la libération de ’énergie de déformation élastique dans
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le volume entourant la fissure. La figure. [.8 montre une plaque infiniment grande dont
la longueur initiale de la fissure est de 2a et qui est soumise a une tension uniforme oy.
D’apres 'hypotheése d’une énergie de surface constante, le critere d’énergie de Griffith

pour la propagation de la fissure peut étre représenté mathématiquement comme suit :

§U = 6Ugp. (1.30)

dans laquelle 6U est la diminution de I’énergie potentielle due a 'augmentation de la
surface de la fissure et 0Ugp est 'augmentation de 1’énergie de surface due a 'augmen-
tation de la surface de la fissure.

L’expression de la contrainte critique o. a laquelle une fissure se propagera sur la

base du critere d’énergie de Griffith peut étre écrite comme :

oo = 0., (force motrice de la fissure = résistance a la rupture) (L.31)

M E
oo =1 L= (1.32)
ma

ou 27 correspond a l’énergie nécessaire pour créer une surface unité de fissuration. Il

et

s'agit en fait d'une énergie critique que 'on note :Gy. en Jm ™2 et E est le module de
Young.
On peut donc réécrire 1.32 comme suit :
Gi.F

= , 1.33
o — (1.33)

Il convient de noter que le critere d’énergie de Griffith est basé sur I’hypothese qu’il
n’y a pas (ou négligeable) de déformation plastique dans le matériau. Cependant, pour
la plupart des matériaux, une déformation plastique a toujours lieu.

Ainsi, le critere de Griffith doit étre modifié pour les matériaux présentant une
déformation plastique importante. Orowan [73, 74] et Irwin [75-77] sont arrivés a la
conclusion que méme un léger écoulement plastique qui se produit dans le cas d’une
rupture fragile absorbera une grande quantité d’énergie supplémentaire nécessaire pour
créer de nouvelles surfaces.

Le critere d’Irwin pour la propagation des fissures peut étre exprimé comme suit :
oU > 0Ugg + 0Upy. (I34)

ou dUpy, est I'énergie plastique dissipée en raison de 'augmentation de la surface de la

fissure.
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3. Meécanique de la rupture
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F1GURE 1.8 — Une plaque infiniment grande avec une fissure de longueur
2a soumise & une tension uniforme normale au plan de la fissure.

De méme, la contrainte critique o. a laquelle une fissure se propagera peut étre

exprimée comme suit :

o= |G ERE (1.35)

Ta

ou vp est I'énergie plastique par unité d’extension de fissure par fond de fissure.
Irwin a reconnu que I’énergie plastique dissipée dans le matériau est beaucoup plus

élevée que I'énergie de surface dissipée. Il a donc proposé que ’énergie de surface puisse

étre négligée par rapport a I’énergie plastique.

3.2.2 Critére du facteur d’intensité de contrainte

Contrairement & un trou macroscopique dans une plaque semi-infinie, le rayon de la
pointe d’une fissure est infiniment petit. Cette particularité géométrique du défaut rend
inadéquate l'utilisation du facteur de concentration de contrainte k; pour I’analyse des
contraintes preés du fond de la fissure. En effet, il existe une singularité de contrainte,
o — 00, a la pointe d’une fissure. la Figure. [.9 présente la distribution de la composante
de contrainte oy, pres du fond de fissure. r et 6 sont les coordonnées cylindriques
relatives a la pointe de la fissure.

La distribution des contraintes o;; pres du fond de fissure comme le montre la figure.
1.9, peut étre exprimée par 1’équation suivante [76] :

K -
0;; = —=—=1f(0;j) + termes d’ordre supérieur (1.36)

\2mr

ou o;; représente les composantes de la matrice des contraintes, K; est le facteur

d’intensité de contrainte en mode I, et f(6;;) est une quantité sans dimension qui varie
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Chapitre I. Propriétés élastiques des matériaux

avec la charge et la géométrie. En général, K; dépend de la charge appliquée, de la

longueur de la fissure et de la forme de 1’échantillon.

<

1

Q
\)
8

-

______ -

Fond de la fissure '

FI1GURE 1.9 — Répartition des contraintes devant un fond de fissure selon
la théorie de 'élasticité.

La sollicitation d’une fissure s’effectue en trois modes distincts :

— Mode I- représente la sollicitation en tension (Ouverture selon la normale au plan
de la fissure),

— Mode II - représente la sollicitation en cisaillement (Ouverture parallelement au
plan de la fissure et perpendiculaire au front de fissure), et

— Mode IIT - représente la sollicitation par déchirement (Ouverture parallelement

au plan de la fissure et parallelement au front de fissure.

la Figure. [.10 présente une représentation de ces modes. Dans la majorité des cas, les

fissures de fatigue sont sollicitées en Mode I.

===~ \
< S SO
....... —— ——
o~
Mode | Mode Il Mode IlI

FIGURE 1.10 — Les différents modes de sollicitation [78].

Le calcul d’intensité de contrainte en Mode 1 (K7) est généralement exprimé sous

la forme suivante [79]
K, = J\MraF(%) en MPay/m (1.37)
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3. Meécanique de la rupture

dans laquelle o est contraintes dans le matériau normales au plan de fissure et en
I’absence de celle-ci, a est la longueur d’une fissure de bord ou la moitié de la longueur
d’une fissure intérieure, et F(a/b) est un facteur de correction de la géométrie qui
dépend du type de charge, de la longueur de la fissure et de la forme de 1’éprouvette.

Selon Irwin [76], la relation suivante peut étre dérivée entre le facteur d’intensité

de contrainte du mode I (K7) et le taux de restitution d’énergie G :

K, = VEG (1.38)

EG

Ki=y\7—5

(1.39)

Au niveau de chargement produisant la propagation brutale d’une fissure, c¢’est-a-
dire entrainant la ruine de la piece dans laquelle se trouve cette fissure, correspond une
valeur particuliere de K. Cette valeur particuliere de K est désignée par le symbole
K. et c’est une propriété du matériau au méme titre que la limite d’élasticité. K.
caractérise la résistance du matériau a la propagation brutale de fissures.

Les deux criteres K. et GGy, caractérisent la propagation brutale d’une fissure. Ces
deux criteres sont liés par les relations suivantes :

On peut donc réécrire 1.38 et 1.39 comme suit :

Pour un état de déformations planes, cas des structures épaisses ;

Ky, = \/EG1, (1.40)

Pour un état de contraintes planes, cas des structures minces ;

EGi.
Ko =\7—05 (1.41)

3.3 Meécanique élasto-plastique de la rupture

ou v est le coefficient de Poisson

3.3.1 Modele de Dugdale

Sans modification, la mécanique linéaire élastique de la rupture (MLER) ne peut
étre utilisée pour décrire le comportement d’un matériau réel si la zone du processus
de rupture n’est pas négligeable par rapport a la taille (ou a la fissure) de la structure.
Pour un matériau réel, il y a toujours une zone de processus de fracture de longueur
finie devant une fissure. Pour simuler la zone de processus observée dans une plaque
métallique mince, Dugdale [80] a proposé un modeéle qui suppose que la longueur de

la zone plastique est beaucoup plus grande que 'épaisseur de la feuille et suppose
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Chapitre I. Propriétés élastiques des matériaux

que la zone plastique est une bande élastique devant la pointe de la fissure. Dugdale a
également postulé que 'effet de la déformation est d’augmenter la longueur de la fissure
par I’étendue de la zone plastique, comme le montre la figure. .11 pour une fissure de
longueur finie dans un milieu infini soumis & une contrainte & distance uniforme, oo. A
I'intérieur de la bande, a < | X| < ¢, Pouverture des faces de la fissure est limitée par la
pression de fermeture, o,. La longueur d de cette bande peut étre déterminée a partir
de la condition que le champ de contrainte soit non singulier.

En utilisant la superposition des solutions pour la feuille non fissurée chargée par
une tension a distance og et pour la feuille fissurée avec une charge a distance et avec
une pression, Po(X) = o¢ pour | X| < aet P(X) = 09—0, pour a < |X| < ¢, Dugdale

a obtenu une expression pour la longueur de la zone plastique :

i 2asin2(zgz) ~ g(fylf (1.42)
T
g, £z ay
:%#% — —Xl
| d d
| 2a |
2¢

LELELLETTTT

F1GURE 1.11 — Schéma du modele Dugdale. La zone plastique est mo-

délisée par une bande soumise a une contrainte normale constante o.

La longueur de la fissure est de 2a et la taille de la zone plastique devant
le fond de fissure est d

3.3.2 Modele de Barenblatt

Semblable au modele de Dugdale, Barenblatt [81] proposé qu'une force cohésive

agit sur une zone de plastique en avant de la pointe réelle de fissure. Cependant,
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3. Meécanique de la rupture

la force cohésive dans le modele de Barenblatt provient de la cohésion moléculaire,
contrairement au modele de Dugdale.

Dans ce modele, Barenblatt a proposé que les contraintes cohésives a 'extrémité
de la fissure augmentent a mesure que la charge appliquée augmente. Mais il y a une
limite a la capacité du matériau a empécher 'ouverture des faces de la fissure. Alors,
une fissure dynamique commence a se développer, Barenbllatt a trouvé une expression

pour le module de cohésion (Kj) :

4 G(t)dt
0o Vit

dans laquelle G(t) est l'intensité de la force cohésive agissant pres du bord de la fissure,

Ko = (1.43)

t est la distance le long de la surface de la fissure prise le long de la normale au bord
de la fissure, et d est la largeur de la région soumise aux forces cohésives. A partir de

I'intégrale de I’équation (1.43), Barenblatt a pu montrer que

Ko = \/mE~y (1.44)

et enfin, le critéere de rupture pour la propagation des fissures peut étre dérivé comme
suit :
K, = o (1.45)
T
Fondamentalement, le modele de Dugdale et le modele de Barenblatt peuvent étre
classés comme des modeles de fissures cohésives, car pour les deux modeles, il existe
une force de fermeture cohésive agissant le long de la zone de processus de fracture (ou

zone plastique).

3.3.3 Intégrale-J a deux dimensions

L’intégrale-J a été développée de fagon indépendante, en 1967 par Cherepanov|82] et
en 1968 par Jim Rice[83]. pour résoudre des difficultés rencontrées dans le calcul des
contraintes aux abords d’une fissure dans un matériau linéairement élastique et, aussi
de calculer le taux de restitution d’énergie G dans un matériau plastique, lorsque
les conditions de la MLER sont respectées (en mode de chargement constant et sans
atteindre I’adaptation plastique)

Rice [84] a défini une intégrale curviligne le long d’'un contour fermé I' entourant le

front de fissure (figure. 1.12), qui est définie de la fagon suivante :

(1.46)

25



Chapitre I. Propriétés élastiques des matériaux

N . - , .
ou I' contour qui entoure la fissure, t représente le vecteur contrainte normal au
contour, @ le vecteur des déplacements et ds un segment du contour. w représente

la densité d’énergie des déformations :

w = / Oij de’fi]’ <I47)
0
Ya
t" -1 ~ . rlzrz
'> I
‘. ML
I : \
2 r .
1 : | :
) X
J | : I
. | /.
’\ /.
’\. ,’
~ -

Fi1GURE 1.12 — Front de fissure pour la définition de I'intégrale-J

Ainsi, peu importe le chemin emprunté pour délimiter le contour I', Figure. [.12, la
quantité obtenue est toujours identique. L’intégrale 1.46 est indépendante du contour

et I’'on montre que si la plasticité est suffisamment confinée :

K2

(1.48)

avec B’ = E (module de Young) dans le cas d’'une déformation plane dans les conditions

de chargement correspondant au mode I;

o (1.49)

1—0v2

4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté les caractéristiques mécaniques d’un matériau
pur et défectueux lorsqu’ils sont soumis a une charge. Tout d’abord, nous avons déter-
miné les caractéristiques de déformation dans le domaine élastique telles que le module
de Young, le coefficient de Poisson, le module de cisaillement et le module d’élasticité
isostatique. Puis nous avons développé ces caractéristiques pour qu’elles dépendent de

trois directions comme le montre la loi de Hooke. Dans la troisieme partie, nous avons
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4. Conclusion

abordé la problématique de la fissuration des corps soumis & un champ de contrainte et
les concepts de bases et certains outils permettant de calculer le facteur d’intensité de
contrainte. Mes contributions se concentrent uniquement sur la déformation élastique,
donc les caractéristiques de la déformation plastique ne sont pas traitées dans cette

these.
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Chapitre 11

Simulations par la dynamique moléculaire
(DM)

La dynamique moléculaire (DM) consiste a étudier la trajectoire d’'une molécule
en lui appliquant les lois de la mécanique classique newtonienne. Une molécule est
considérée comme un assemblage d’atomes dont les positions spatiales varient au cours
du temps. Cette technique repose sur l'intégration des équations de mouvements de
Newton pour chaque atome.

De nos jours, le domaine d’application de la DM est extrémement large puisqu’elle
permet, entre autres choses, I’étude de propriétés structurales [87], dynamiques [88],
et thermiques [89], pour une large variété de systemes tels que les métaux et les semi-
conducteurs [90, 91]. De plus, ¢’est une technique qui est souvent couplée a des mesures
expérimentales pour en faciliter 'interprétation mais qui possede également un fort po-
tentiel prédictif permettant ainsi de motiver la mise en ceuvre d’expériences nouvelles.
Dans ce chapitre, nous décrirons les principes de base des simulations par la DM a 'aide
du logiciel LAMMPS. L’intérét premier de ce travail est de fournir une description de
la méthodologie de simulation pour déterminer les propriétés thermomécaniques des

composites bidimensionnels du groupe III et IV.

1 Meéthodologie de simulation

1.1 Organigramme du programme DM

L’organigramme du programme DM est illustré dans la figure. I1.1. Nous commen-
cons le programme avec l'initialisation dans laquelle nous définissons les parametres
d’entrée (notamment la température, le pas de temps, le temps total de simulation) et
les positions et vitesses initiales des particules. Dans I’étape suivante, nous introdui-
sons le noyau du programme de simulation. Les forces sur toutes les particules sont

calculées. Ensuite, nous résolvons les équations du mouvement (équation de Newton) et
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Chapitre II. Simulations par la dynamique moléculaire (DM)

calculons et enregistrons les quantités que nous voulons mesurer. Nous répétons cette
procédure jusqu’a la fin du temps total de simulation. Enfin, nous sauvegardons les
valeurs moyennes des observables et la position et la vitesse finales des particules au

cas ou nous voudrions continuer les simulations plus tard.

Définir la géométrie
A 4

Initialisation

¥
Calculer les forces

L 2

Mettre a jour les vitesses et les
positions via les équations de Newton

L 2
Calculer les observables
A 4

t=t+At

oui @
non

Calculer la sortie

FiGgure II.1 — Organigramme d’un programme typique de dynamique
moléculaire

1.2 Contréle de la température

Une simulation par la dynamique moléculaire (DM) dans sa forme la plus basique
consiste en un systeme avec N particules dans un volume fixe V. Puisque nous résol-
vons les équations du mouvement de Newton pour les trajectoires des particules et
qu’a ce niveau toutes les forces sont conservatrices, 1’énergie E dans le systéme est
conservée. Par conséquent, une simulation par la DM conventionnelle est équivalente a
un systeme microcanonique (NVE). Un ensemble NVE correspond & un systeme isolé
(Fig. 11.2)). Cependant, dans la plupart des configurations expérimentales, 1’échantillon
est en équilibre avec son environnement. Par conséquent, nous pouvons effectuer des
simulations a une pression de consigne P et/ou une température T (ensemble NVT
ou NPT). Dans un ensemble NVT| le systéeme est permis d’échanger de 1’énergie avec
I’environnement, comme indiqué par les lignes pointillées sur la figure. I1.2. Lors de la
simulation en NVT, divers types de moyens sont disponibles pour maintenir la tempé-

rature, les vitesses v; des particules sont mises a ’échelle, de sorte qu’elles représentent
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1. Méthodologie de simulation

la température correcte selon le théoreme d’équipartition :

1
<Z 2mvi2> = ;)nk:BT, (I1.1)

ol m est la masse; v; est la vitesse; n est le nombre d’atomes dans le systeme; kg
est la constante de Boltzmann et T représente la température du systeme. Divers
algorithmes ont été développés pour les simulations NVT, comme les thermostats Be-
rendsen [92], Andersen [93] et Nosé-Hoover [94]. A T’aide du thermostat Berendsen, les
vitesses des particules sont progressivement mises a 1’échelle vers la température cor-
recte en utilisant une constante de temps qui définit le taux de changement des vitesses.
Un thermostat Anderson ajuste aléatoirement les vitesses des particules échantillon-
nées a partir d’une distribution de Maxwell. Les thermostats Berendsen et Andersen
sont faciles a mettre en ceuvre et garantiront un équilibrage rapide vers la tempéra-
ture choisie. Cependant, le thermostat de Berendsen ne conduit pas a une distribution
canonique (Maxwell-Boltzmann) de la vitesse. A I'aide du thermostat Andersen, les vi-
tesses des particules sont ajustées de maniere aléatoire. Par conséquent, ce thermostat
est inapproprié si 'on veut étudier les propriétés de transport du systeme, comme la
diffusion des particules. De plus, les deux thermostats ne conservent pas 1'énergie dans
le systeme. Un thermostat Nosé-Hoover est un algorithme pour ajuster les équations
du mouvement qui conduit a la bonne distribution canonique, tandis que les vitesses
sont ajustées en douceur. Par conséquent, en utilisant un thermostat Nosé Hoover,
les propriétés de transport peuvent étre sondées de maniere plus réaliste que pour un
thermostat Anderson. Cependant, pour I’étude des propriétés de transport, il est tou-
jours préférable d’effectuer les simulations dans NVE [85], car dans NVE, la dynamique
du systeme n’est pas affectée par les parametres de controle définis par 'utilisateur.
Dans la DM isotherme-isobare, ou NPT DM, la température T et la pression P sont
controlées respectivement a 1’aide d’un thermostat et d’un barostat. NPT DM équi-
vaut a un systeme a piston fermé qui permet d’échanger de 1’énergie cinétique avec
I’environnement. Dans les simulations par la DM barostatées, le volume de la boite de
simulation varie pour ajuster la pression dans le systéeme, comme indiqué par les fleches
sur la figure. I1.2. Pour incorporer un barostat dans la DM, divers algorithmes ont été
développés (voir par exemple [95]). Toxvaerd a développé un algorithme qui minimise
le changement de dynamique et conduit aux fluctuations correctes dans le systeme [96].

Dans les simulations grand canonique, ou VT DM, le potential chimique, le volume
et la temperature sont maintenus constants. Comme NPT DM, pVT DM correspond
a la plupart des situations de laboratoire : Le systeme étudié est en équilibre avec
I’environnement. Le potentiel chimique peut étre mesuré et contrélé a l'aide de mé-

thode d’insertion de particules Widom [97]. Dans cette méthode, des particules de test
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Chapitre II. Simulations par la dynamique moléculaire (DM)

virtuelles sont insérées et retirées de la boite de simulation. La différence d’énergie po-
tentielle avant et apres I'insertion ou le retrait conduit a ’exces de potentiel chimique.
Cette méthode, cependant, ne fonctionne pas pour les systémes a haute densité [85],
car 'insertion de particules virtuelles entrainera de grandes variations dans 1’énergie

potentielle mesurée.

NVE

FIGURE I1.2 — Les différents ensembles utilisés dans les simulations par
la DM

1.3 Condition périodique aux limites et principe de la simu-

lation

En Dynamique Moléculaire, nous voulons sonder les propriétés d’'un systeme ma-
croscopique ou d’un systeme moléculaire en équilibre avec son environnement macro-
scopique. Néanmoins, le nombre de particules qui peuvent étre manipulées en DM est
limité a quelques millions au maximum. Par conséquent, nous avons besoin de condi-
tions aux limites qui agissent comme un environnement en volume infini. On y parvient
en appliquant des conditions aux limites périodiques [85, 86]. Lorsque nous utilisons
des conditions aux limites périodiques, une particule interagit avec toutes les particules
situées dans la distance de coupure. En pratique, cela signifie que, lorsqu’une particule
est située a la limite de la boite, elle interagit avec les particules situées de 'autre
coté de la boite (indiquées par les fleches rouges de la figure. 11.3). De plus, lorsqu’une
particule sort de la boite, elle réapparait de I'autre coté de la boite (fleches noires sur

la figure. 11.3). De cette fagon, nous simulons un systéme en volume infini.
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1. Méthodologie de simulation
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FiGUrE I1.3 — Représentation schématique des conditions aux limites
périodiques dans les simulations par la DM

La simulation par la dynamique moléculaire est basée sur la deuxiéme loi de New-

ton :
Fi = mja;, (I1.2)

ou Fj, m; et a; sont respectivement la force, la masse et 'accélération de I'atome i.
Puisque la force sur chaque atome est déterminée a partir des potentiels, I'accélération
de chaque atome pourrait étre calculée. Ainsi, I'intégration de I’équation de chaque
atome donne les trajectoires (positions, vitesses et accélérations) de chaque atome en
fonction du temps. Ainsi, les valeurs moyennes des propriétés du systéme ont pu étre
déterminées. Nous n’avons besoin que de la position et de la vitesse initiales du systeme
comme entrée pour la simulation par la DM.

La force de chaque atome peut étre calculée au moyen d’un potentiel interatomique

donné, comme suit :
=-V,V,, (I1.3)

ou V représente le potentiel interatomique. La combinaison des équations 1.2 et 1.3

pourrait donner :
dv d*r;
— =M,
dT'l' dt?

ou r; représente la position du iéme atome.

(IL.4)
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Chapitre II. Simulations par la dynamique moléculaire (DM)

2 Potentiels interatomiques

A partir de tout ce qui précede, nous avons pu voir que Uentrée la plus importante
pour la simulation par la DM est le potentiel interatomique V. Différents matériaux
auraient un V distinct. Alors que la précision du potentiel déterminerait directement la
fiabilité des résultats de la simulation, les potentiels interatomiques sont généralement
écrits comme 'expansion en série de termes fonctionnels qui dépendent de la position
d’un, deux, trois ou N atomes a la fois. Les potentiels fréquemment utilisés pour la
simulation en ce qui concerne les métaux sont des potentiels a deux corps, traitant
I’énergie globale du systeme comme une somme d’interactions atomiques par paires et

de potentiels a plusieurs corps en additionnant un plus grand groupe d’atomes.

2.1 Potentiel de Lennard-Jones

Le potentiel de Lennard-Jones a été proposé pour la premiere fois en 1924 par John
Edward Lennard-Jones, il décrit I’énergie potentielle d’interaction entre deux atomes
ou molécules non liés en fonction de leur distance de séparation.

Le potentiel Lennard-Jones [98-100] est un potentiel classique & deux corps qui pourrait

étre exprimé comme suit :

Oii O
V() = sy (27 - (Z2¢), 1)
r r
ou est parfois exprimé sous la forme :
A B

ou V est le potentiel intermoléculaire entre les deux atomes ou molécules. r est la
distance de séparation entre les deux particules (mesurée du centre d'une particule
au centre de 'autre particule), €;; représente la profondeur du potentiel d’interaction,
(généralement appelée "énergie de dispersion') et une mesure de la force d’attraction
des deux particules, o;; est I'espacement entre les particules lorsque le potentiel par
paire est égal a zéro. o;; donne une mesure de la proximité de deux particules non
liantes et est donc appelé rayon de van der Waals. Il est égal a la moitié de la distance
internucléaire entre les particules non liées.

Le potentiel de Lennard-Jones peut étre divisé en deux parties : une partie attractive
(le terme a la puissance 6, porte le nom d’interaction de Van der Waals) et une partie
répulsive (le terme a la puissance 12). Il convient de mentionner que le modele de
Lennard-Jones 12-6 n’est pas la représentation la plus fidele de la surface d’énergie

potentielle, mais que son utilisation est tres répandue en raison de sa rapidité de calcul.
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2. Potentiels interatomiques

De plus, le potentiel par paire nécessite généralement moins de sources informatiques
que les potentiels a plusieurs corps. Le potentiel Lennard-Jones a son minimum a une
distance de r = r,,, = 256 ~ 1.12246 o, ou I’énergie potentielle a la valeur V = —¢
(cf. Figure. 11.4).

[§8]

T I T T T T T T T
B \Répu\sw‘on T
1= -

Vu(r)

9
T
1

FiGure I1.4 — Graphique de la fonction potentielle de Lennard-Jones

Potentiel de liaison

Le potentiel de Lennard-Jones est fonction de la distance entre les centres de deux
particules. Lorsque deux particules non liantes sont séparées par une distance infinie,
la possibilité qu’elles se rencontrent et interagissent est minime. Pour des raisons de
simplicité, leur énergie potentielle de liaison est considérée comme nulle. Cependant, a
mesure que la distance de séparation diminue, la probabilité d’interaction augmente.
Les particules se rapprochent jusqu’a ce qu’elles atteignent une région de séparation
ol les deux particules sont liées ; leur énergie potentielle de liaison passe de zéro a une
quantité négative. Pendant que les particules sont liées, la distance entre leurs centres
continue de diminuer jusqu’a ce que les particules atteignent un équilibre, spécifié par
la distance de séparation a laquelle ’énergie potentielle minimale est atteinte.
Si les deux particules liées sont davantage pressées I'une contre 'autre, au-dela de leur
distance d’équilibre, la répulsion commence a se produire : les particules sont si proches
que leurs électrons sont forcés d’occuper les orbitales de I’autre. La répulsion se produit
lorsque chaque particule tente de conserver 1'espace dans ses orbitales respectives (cf.
Figure. 11.5) Malgré la force de répulsion entre les deux particules, leur énergie poten-
tielle de liaison augmente rapidement & mesure que la distance de séparation diminue
[102].

Stabilité et force des interactions

Comme ’énergie potentielle de liaison, la stabilité d’un arrangement d’atomes est
fonction de la distance de séparation Lennard-Jones. Lorsque la distance de sépara-

tion diminue en dessous de l'équilibre, 'énergie potentielle devient de plus en plus
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Chapitre II. Simulations par la dynamique moléculaire (DM)

(i) Les deux particules sont & une distance infinie I'une de l'autre et n'interagissent pas.

(ii) Les particules sont rapprochées avec un apport d'énergie minimal jusqu'a une certaine distance, r. A
cette distance, les particules ont une force d'attraction entre elles.

(iii) La force d'attraction entre les deux particules rapproche encore plus les objets jusqu'a ce qu'ils atteighent une
distance d'équilibre a laquelle leur potentiel de liaison minimum est atteint.

(iv) Pour réduire encore la distance entre les deux particules, il faut de I'énergie supplémentaire, car
lorsque les objets se chevauchent, des forces de répulsion agissent et éloignent les deux objets. A ces
distances, la force de répulsion est supérieure a la force d'attraction.

FIGURE II.5 — Un scénario similaire & celui qui se déroule dans les
atomes et molécules neutres et qui est souvent décrit par le potentiel de
Lennard-Jones.

positive (indiquant une force répulsive). Une énergie potentielle aussi importante est
énergiquement défavorable, car elle indique un chevauchement des orbitales atomiques.
Cependant, a de longues distances de séparation, I’énergie potentielle est négative et
s’approche de zéro lorsque la distance de séparation augmente jusqu’a l'infini (ce qui in-
dique une force d’attraction). Cela indique qu’a de longues distances, la paire d’atomes
ou de molécules subit une petite force de stabilisation. Enfin, lorsque la séparation
entre les deux particules atteint une distance légérement supérieure a o, I’énergie po-
tentielle atteint une valeur minimale (indiquant une force nulle). A ce stade, la paire
de particules est la plus stable et restera dans cette orientation jusqu’a ce qu’une force
extérieure soit exercée sur elle [101, 103] (¢f. Figure. 11.6).

Les potentiels de corps multiples, quant a eux, tiennent compte des interactions
entre les atomes par paires. Les potentiels de Stillinger weber (SW) [104-106] et Tersoff
[107, 108] sont deux des principaux types de potentiels de corps multiples, qui ont été

utilisés dans les simulations effectuées dans cette these par le biais du logiciel LAMMPS.

2.2 Potentiel de Stillinger-Weber

Le potentiel SW est basé sur deux termes qui représentent l'interaction entre deux
particules et trois particules, respectivement comme indiqué dans I’équation. 1.7, ou

¢o(7ij) est un terme a deux corps et ¢4(r;;) est un terme a trois corps, qui décrivent
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Lij (A)

"Tij
P& distance d'équilibre
I~

E
F= Répllsi
ﬂj

F= Attraction

Energie potentielle V

F=0

Fi1Gure I1.6 — Potentielle de Lennard-Jones avec la presentation de la
force des interactions.

les interactions de liaison et d’angle, respectivement. Les termes 7;; et r;, indiquent
les séparation des paires et 0;;; est I'angle formé par la liaison ij et la liaison ik. Ce
potential est paramétré sur la base du champ de force de valence et du spectre de
phonons calculé [109, 110].

E = Z Z (bQ(Tij) + Z Z Z ¢3(Tij, Tik, eijk); (H7)

i g>1 i jALk>j

Py(ryy) = A (TUB_ 1) exp [r]_imx] ) (I1.8)

¢3 (62]k> :Ke[Pl/(Tij*Tmax12)+P2/(7‘ik*7"max 13)]

) (11.9)

(cos @, — cosBp)
ou ¢, correspond a l'étirement de la liaison et ¢; s’associe a la flexion de l'angle.
Les rayons de coupure 7,,az, "maz12 €0 Tmaz13 sont déterminés géométriquement par la
structure du matériau. Il y a cinq parametres géométriques inconnus, c’est-a-dire p
et B dans le terme ¢, a deux corps et p;, p, et 0y dans le terme ¢4 a trois corps, et
deux parametres énergétiques A et K. Il existe une contrainte parmi ces parametres en

raison de la condition d’équilibre [111],

 —AB(d = Tyas)?
T (Bd—&)

(11.10)

ou d est la longueur de la liaison a I’équilibre d’apres les expériences. L’équation (I1.10)

garantit que la liaison a une longueur d’équilibre de d et que 'interaction Z ¢, pour
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cette liaison est a I’état d’énergie minimale a la configuration d’équilibre.
Les parametres d’énergie A et K dans le potentiel SW peuvent étre obtenus analy-

tiquement du modele Valence Force Field (VFF) comme suit,

K,
= et/ @ rman))’ (11.11)
Ky
N 28in2906[p1/(d177’maw12)+p2/(d277'max13)] ) (IIlQ)
ou le coefficient o dans ’équation (IT.11) est,
2
P 4
=|——=| (B/d"—1
“ [(d - Tmax)z ( / )
- , -
| | B/ - ) (I1.13)

(d — fmw)“‘ (iﬁ) * (zdof)‘

_|_

Dans certaines situations, le potentiel SW s’écrit également sous la forme suivante,
by (Tz‘j) = €A <BLUpTi_jp _ O-qrz'_jq) e[”/(ﬁj—affﬂ, (Hl4)

b3 (0iji) —exel0/ (r—ao) 0/ (rje—ac)] ( )
I1.15
(cos b, — cos 60)2 )

Les parametres ici peuvent étre déterminés en comparant les formes de potentiel SW
dans les équations. (II1.14) et (II.15) avec les équations. (I1.8) et (I1.9). Il est évident
que p = 4 et q = 0. Equations. (I1.14) et (II.15) ont deux parametres de plus que les
équations. (I1.8) et (I1.9), nous pouvons donc définir e= 1.0 eV et v = 1.0. Les autres
parametres des Eqs. (I1.14) et (I1.15) sont liés a ces parametres dans les équations.

(I1.8) et (IL.9) par les équations suivantes

A=A
o=p

By = B/p* (11.16)
a = Tmax/p
A=K

En gardant a l'esprit que I’énergie de liaison n’est pas seulement liée a la distance

entre les atomes, mais également liée aux angles de liaison sous-tendus par cette liaison
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2. Potentiels interatomiques

donnée et d’autres liaisons [110]. D’autre part, un immense effort a récemment été
consacré au développement d’un potentiel SW approprié pour les matériaux 2D, et de
nombreuses paramétrisations de nanomatériaux de haute précision ont été explorées

en conséquence [109].

2.3 Potentiel de Tersoff

Le potentiel de Tersoff est une fonction potentielle a trois corps qui inclut explici-

tement une contribution angulaire de la force. Il s’écrit sous la forme suivante [112] :

N | N N
E=SSE=:-33V, (I1.17)

i gt 254
Vij = fo(ri)[fr(rij) + bij fa(rip), (I1.18)

ou 'énergie potentielle est décomposée en une énergie de site F; ou une énergie de
liaison V;j;, r;; est une distance entre les atomes 7 et j, f4 et fr sont respectivement le

potentiel de paire attractif et répulsif, et fo est une fonction de coupure lisse.

fr(r) = AetM7) (I1.19)

fa(r) = —Bel2") (I1.20)

Ici, A, B, A1 et Ay sont des parametres réglables

La fonction de coupure est définie comme :

17 r<R-—D
1 1

fe(r) = 3~ isin(g(r—R)/D), R—-D<r<R+D (I1.21)
0, r>R+D

R et D sont également des parametres ajustables, qui spécifient la position et la largeur
de la région de coupure. Ils sont typiquement choisis de maniére a inclure uniquement la
premiere coquille de coordination dans la sommation présente dans I’équation (I1.17)
pour la structure sélectionnée (pour le carbone R = 1.8A). La fonction de coupure
élimine en douceur les contributions des paires d’atomes, qui sont séparées de plus de
R+ D, c’est-a-dire, la fonction fo décroit de 1 a 0 dans le domaine R—D <r < R+ D.
La principale caractéristique de ce potentiel est la présence du terme b;;. Ce terme

signifie essentiellement que la force de chaque lien dépend de I’environnement local
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et diminue lorsque le nombre de voisins devient élevé. Cette dépendance peut étre
exprimée par
1

ou

N
Cij = Z fo (rik) b (135 — 7i1) g (cos Bx) (11.23)
ki,

La fonction A(r) est définie comme suit :
h(r) = exp (A5'r™) (I1.24)

Les symboles (3, n, A3 et m représentent d’autres parametres. En raison de la non-
linéarité présente dans la définition du terme b;; (équation (I1.22)), le potentiel de
Tersoff est un potentiel & plusieurs corps. La fonction g(cos#) décrit la dépendance

angulaire et est définie comme :

C2 C2
. L2 11.25
g(COS ) Y ( d2 d? + (COS@ — COS 90)2> ( )

La fonction angulaire g(cos) est déterminée par les parametres v, ¢, d et 6. Par
conséquent, quatorze parametres au total doivent étre spécifiés pour un systeme a
un seul élément. Il existe de nombreuses paramétrisations différentes du potentiel de
Tersoff disponibles dans la littérature, principalement pour les éléments du groupe IV
[113-117]. Cependant, certaines paramétrisations pour les éléments des groupes III et
V existent également [118-123].

Généralement, le potentiel a plusieurs corps est capable de décrire des interactions
atomiques plus précises tout en exigeant plus de sources de calcul.

Bref, dans un systéme d’atomes, ces potentiels interatomiques sont utilisés pour
mettre a jour I'énergie de chaque atome. Ensuite, les forces agissant sur chaque atome
individuel sont dérivées de ces énergies. De méme, leur accélération est déterminée
par la force interatomique nette divisée par la masse de ’atome. Les vitesses peuvent
également étre calculées en multipliant I’accélération et le temps. Une fois que les forces
agissant sur les atomes sont connues, les positions des atomes peuvent étre mises a jour.

Enfin, les calculs sont refaits pour les nouvelles positions.
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3. Intégration des équations du mouvement

3 Intégration des équations du mouvement

Etant donné que Dénergie potentielle est fonction de la position de tous les atomes
dans le systeme, il est peu pratique d’intégrer les équations du mouvement de Newton.
Ainsi, nous avons recours a la résolution numérique d’un tel ensemble d’équations de
mouvements. L’algorithme pour une telle solution numérique doit acquérir les caracté-
ristiques suivantes : (1) énergie et la quantité de mouvement du systéme doivent étre
conservées; (2) le calcul est efficace ; (3) les erreurs d’arrondi doivent étre suffisamment
faibles pour permettre une intégration précise sur une longue période.

Pour simplifier la notation, nous considérons le mouvement d’une particule en une
dimension. La premiere étape dans l’application des divers schémas numériques qui
émanent de la méthode d’Euler consiste a écrire les équations du mouvement de New-

ton sous la forme de deux équations différentielles couplées du premier ordre

CZ =a(t), et Cj; = v(t) (I1.26)
ou a(t) = a(x(t),v(t),t). Nous laissons At étre l'intervalle de temps entre de pas de
temps successifs et a,,, v,, et x,, étre les valeurs de 'accélération a, de la vitesse v, et de
la position de la particule = au temps t,, = to + nAt, par exemple, a,, = a, (T, v, ty).
Le but des méthodes de différences finies est de déterminer la valeur de x,,1 et v, 11 au
temps t,41 = t, + At. At doit étre choisi de maniere a ce que la méthode d’intégration
génere une solution stable. Si le systeme est conservatif, At doit étre suffisamment petit
pour que ’énergie totale soit conservée.

La nature de nombreux algorithmes d’intégration peut étre comprise en développant

U1 = v (t, + At) et 2,01 = x (t, + At) dans une série de Taylor :

Vi1 = Un + a, At + O[(A)?)], (11.27)

Tpt1 = Tp + v AL+ ;an(At)Q + O[(At)?). (I1.28)

3.1 Meéthode d’Euler

La méthode d’Euler est une intégration numérique plus fondamentale, est une pro-
cédure numérique pour résoudre par approximation des équations différentielles du
premier ordre avec une condition initiale.

L’algorithme d’Euler de base équivaut a retenir les termes O(At) dans les équations
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(I1.27), (I1.28), dont les équations sont les suivantes [124]

Unp1 = Uy + @, At (I1.29)

Tpi1 = Tp + v, AL (I1.30)

Comme les termes d’ordre At sont conservés dans les équations (I1.29), (I1.30),
erreur locale, c’est-a-dire I'erreur dans un pas de temps, est d’ordre (At)?. L'erreur
globale, I'erreur totale sur le temps d’intérét, due a I'accumulation des erreurs d’un
pas a l'autre est d’ordre At. Cette estimation de I'erreur globale découle du fait que
le nombre d’étapes en lesquelles le temps total est divisé est proportionnel a 1/At.
Par conséquent, 'ordre de 'erreur globale est réduit d’un facteur de 1/At par rapport
a erreur locale. Nous disons quune méthode est d’ordre n si son erreur globale est
d’ordre (At)". Ainsi, la méthode d’Euler est un exemple de méthode du premier ordre
et est également asymétrique car elle fait avancer la solution d'un pas de temps At,
mais n’utilise les informations sur la dérivée qu’au début de l'intervalle. De plus, la

précision de la méthode d’Euler est limitée et ses solutions sont souvent instables.
Méthode d’Euler—Cromer

Est une variante de la méthode d’Euler par le fait d’utiliser v,,; et non v, dans
I'equation (I1.30) (cas de la méthode d’Euler) dans le calcul de mise & jour de x,;.
Qui donne des solutions stables pour les systemes oscillants et conduit aux équations

différentielles suivantes

Upi1 = Up + ap, At (I1.31)

Tpil = Ty + Up1 AL (1I1.32)

Comme 'a souligné Cromer [125], cette simple modification permet de conserver ’éner-
gie pour les problemes oscillatoires (contrairement a la méthode d’Euler qui augmente

artificiellement 1’énergie de 1'oscillateur avec le temps).

3.2 Meéthodes du Point Médian et Demi-Pas

Une fagon de penser a la méthode d’Euler est qu’elle utilise la dérivée au point de
solution actuel (tg, o) pour créer une prédiction linéaire de la solution au prochain

instant t;. C’est comme essayer de dessiner une courbe en utilisant une séquence de
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segments de ligne droite. Ce ne sera jamais exact, et une bonne approximation peut
nécessiter des segments de ligne tres courts, surtout si la courbe est "sinueuse’.

La méthode du point médian (Midpoint method) est parfois aussi connue sous le
nom de méthode d’Euler modifiée [126] tente d’améliorer la prédiction. Pour ce faire,
elle utilise la vitesse moyenne pendant 'intervalle dans la méthode d’Euler pour obtenir

la nouvelle position. Les équations correspondantes peuvent étre écrites comme suit

Upi1 = Up + an At

(I1.33)
Tpil = Tp + 3 (Va1 + vp) At.
Notez que si l'on substitue ’'Eq. (I1.33) pour v,,; dans I'Eq. (I1.33), on obtient
1 2

Par conséquent, la méthode du point médian donne une précision du second ordre
pour la position et du premier ordre pour la vitesse. Bien que ’approximation du point
médian donne des résultats exacts pour une accélération constante, elle ne donne géné-
ralement pas de meilleurs résultats que la méthode d’Euler. En fait, les deux méthodes

sont également médiocres, car I'erreur augmente a chaque pas de temps.
Méthode du Demi-Pas

Le fait d’adopter une taille de pas plus petite ne réduit pas beaucoup notre erreur
car, bien que nous ayons réduit notre erreur de moitié, nous en additionnons deux fois
plus. Une fagon d’aller plus loin que la méthode d’Euler lorsque cela se produit est
d’utiliser une méthode de second ordre. Une fagon intelligente du faire est la méthode
du demi-pas, la plus simple d’une série d’approches d’ordre supérieur connues sous le
nom de méthodes Runge-Kutta. Dans cette méthode, la vitesse moyenne pendant un
intervalle est considérée comme étant la vitesse au milieu de I'intervalle. La méthode
a demi-pas peut s’écrire comme suit

Upy1 =0, 1 +anAt (I1.35)

Tyl = Tn + U 1 AL (I1.36)

Notez que la méthode du demi-pas n’est pas auto-démarrante (Not Self-Starting), c’est-
a-dire qu’elle dépend des informations précédentes contrairement a la méthode d’Euler
qui considére comme auto-démarrante (il n’y a aucune dépendance sur autre chose que

le pas de temps actuel). Regardez 1’équation (I1.35), vous voyez qu’elle ne nous permet
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pas de calculer vL.
Le probleme peut étre résolu en adoptant ’algorithme d’Euler pour la premiere demi-
étape
1
v1 =g+ §a0At (I1.37)

1
2

3.3 Meéthode de Leapfrog Verlet

Meéthode de Verlet

Une fois que nous connaissons les forces agissant sur toutes les particules, nous
pouvons résoudre les équations du mouvement. Pour cela, nous avons besoin d’un
algorithme qui conserve I’énergie du systéme (et qui est donc réversible dans le temps),
qui est peu coliteux en calcul et est stable pendant de longues périodes. Parmi les
algorithmes le plus couramment utilisé en DM, nous trouvons l'algorithme de Verlet
[127, 128]. L’idée fondamentale d’un tel algorithme est de développer la position de la
particule dans le pas de temps précédant et suivant dans la série de Taylor pour réduire

le taux d’erreur introduite par I'intégration :

1 1
Tni1 = Tn + 02D + S0 (A1) + LB AL + O (ath). (11.38)

et

1 1
Tyt = By = 0 A+ 0, (A1) — Cb AL+ O (Art). (I1.39)

avec x la position, v la vitesse, a la accélération, b est I’a-coup (unité S.I., dérivée
troisieme de la position par rapport au temps t) souvent oublié.
En additionnant ces deux équations (I1.38 ), (I1.39 ) on obtient :

Tnit + Tno1 = 20, + an(A8)* + O (A1), (I11.40)

ou

Tpi1 = 20, — Tpg + a, (A2 (I1.41)

Nous pouvons voir que les termes d’ordre 1 et 3 de ’expansion de Taylor s’annulent,
ce qui rend l'intégrateur de Verlet un ordre plus précis que l'intégration par simple
expansion de Taylor. L’erreur de cet algorithme est (At)4. Les étapes de 'intégration
de Verlet sont présentées dans la figure (I1.7) comme suit : a) comme point de départ,

nous avons besoin de la position du pas de temps actuel et précédent ; b) nous calculons
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les forces du pas de temps actuel a partir des positions actuelles ; ¢) nous déterminons les

nouvelles positions a partir des positions actuelles et précédentes et des forces actuelles.

a) t-At  t At b) tAt t t+AL C) t-At teAt
X X X
v v
F | ‘ F F

FiGure I1.7 — Représentation schématique des étapes de l'algorithme
de Verlet.

Méthode de Stormer-Verlet

Les vitesses ne sont pas explicitement données dans I’équation de base de Ver-
let, mais elles sont souvent nécessaires pour le calcul de certaines quantités physiques
comme ’énergie cinétique. Nous pouvons trouver la vitesse avec une précision de (At)?
en utilisant la méthode de Stormer-Verlet, qui est la méme que précédemment, mais
nous calculons la vitesse de la maniére suivante

la soustraction des séries de Taylor pour z,; et x,_; donne

o Tn4+1 — Tn—1 2
vy =T O (ar?). (11.42)

Notez que le 2 dans le dénominateur apparait parce que nous allons sur 2 pas de temps.

x
Il s’agit essentiellement de résoudre v = AL Plus détaillé, mentionner que ce terme

de vitesse est un pas derriere le terme de position, puisqu’il s’agit de la vitesse au

Tp+l — Tp—1

temps t, pas t + At, ce qui signifie que v, = est une approximation de

2At
second ordre de v(t,). Avec le méme argument, mais en divisant par deux le pas de
xn—i—l — Tn . .
temps, vp41/2 = Ve est une approximation du second ordre de v(,.1 /2), avec

1
tn+1/2 =1n+ iAt
On peut raccourcir I'intervalle pour approcher la vitesse au temps t + At au détriment

de la précision :

Ui = % +O(AY). (I1.43)

Cependant, l'erreur pour ceci est At ce qui est assez faible, mais permet de faire le
travail.

Maintenant, disons que nous avons réellement besoin de la vitesse pour calculer le pro-
chain pas de temps. Eh bien, dans ce cas, nous ne pouvons tout simplement pas utiliser
I’approximation ci-dessus. Cela peut créer des défis techniques dans les simulations de

dynamique moléculaire. Cette insuffisante peut étre traitée en utilisant I’algorithme de
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Verlet-Vitesse [129].
Méthode de Verlet-Vitesse

L’algorithme de Verlet-Vitesse (Velocity Verlet) fournit a la fois les positions ato-
miques et les vitesses au méme instant, est auto-démarrant (self-starting) et minimise
les erreurs d’arrondi, et pour ces raisons, il peut étre considéré comme la forme la plus

complete de I'algorithme de Verlet. Les équations de base sont les suivantes :

1
Tni1 = Tp + U, At + ian(At)2, (I1.44)

1
Upy1 = Uy + ) (@py1 + an) At. (I1.45)

Nous pouvons obtenir les équations (I11.44), (I1.45) a partir les équations (I11.41), (11.42)
par les considérations suivantes. Nous résolvons d’abord I'Eq. (I11.42) pour z,,_; et nous
écrivons x, 1 = x,11 — 2v,At. Si nous substituons cette expression pour z,_; dans
I'Eq. (IT.41) et nous résolvons pour x,.1, nous trouvons la forme Eq. (IT1.44). Nous

utilisons alors I'Eq. (I1.42) pour écrire v, 1 comme suit
Tpt+2 — Tp
ey = nt2 oo 11.46

et nous utilisons Eq. (I1.41) pour obtenir ,,» = 2T,411 — Zp + ane1(At)?. Si nous

substituons cette forme pour x,,2 dans I’équation (I1.46), nous obtenons

n — 4n 1
Vg1 = % + 51t (11.47)

Enfin, nous utilisons Eq. (I1.44) pour z,; pour éliminer =, — =, de 'Eq. (I[.47);
apres un peu d’algebre, nous obtenons le résultat souhaité Eq. (11.45).

Nous pouvons montrer que I'erreur dans le Verlet-vitesse est du méme ordre que dans
le Stromer- Verlet. Notez que I'algorithme de Vitesse ne consomme pas nécessairement
plus de mémoire, car il n’est pas nécessaire de garder une trace de la vitesse a chaque
pas de temps pendant la simulation.

Le schéma standard de mise en ceuvre de cet algorithme est le suivant :
1
1. Calculer : v, 1 = vy, + §anAt (%)
2. Calculer : z,,1 =z, + Un+%At ()
3. Obtenir a,1 a partir du potentiel d’interaction en utilisant x,, 1

1
4. Calculer : v, = Upy1 + ianHAt (o)
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Sous cette forme, la premiere équation () calcule une vitesse de demi-pas, en utilisant
la force et la vitesse du pas de temps n. Ceci est suffisant pour permettre le calcul
des positions des atomes au pas de temps n + 1, en utilisant I’équation (¢). Enfin, en
utilisant les forces calculées a partir de la nouvelle position atomique x, 1, la vitesse

d’un demi-pas est mise & jour a la vitesse d’'un pas complet v, (e).
Méthode de Leapfrog Verlet

L’algorithme de Leapfrog Verlet [85] est une forme spéciale de I’algorithme de base
de Verlet, en ce sens qu’il n’a besoin de stocker qu’'un seul ensemble de positions et un
seul ensemble de vitesses pour les atomes. Alors que la position = est calculée a des

pas de temps entiers, la vitesse v est évaluée a des pas de temps demi-entiers :

Upp1 =0, 1+ f;At +0 (At3) . (I1.48)
Inp1 = Tn + Up 1 AL+ O (At4) : (I1.49)
Un = ; Vni1 0, 1] + O (AF). (11.50)

ou f est la force totale sur la particule et m est la masse de la particule.
Dans cet algorithme, les vitesses sont définies avec un demi-pas de temps en arriere ou
en avant du pas de temps actuel n. Lorsque les forces f, du pas de temps courant ont
été calculées, elles sont utilisées dans la premiere équation (I1.48) pour faire avancer
les vitesses du demi-pas en arriere n au demi-pas en avant. Quand les vitesses des
atomes ont été avancées, les positions peuvent étre mises a jour a l'aide de la deuxieme
équation (I1.49).
Tout au long du calcul du mouvement atomique, 1’algorithme travaille avec les vitesses
d’un demi-pas. Si les vitesses a pas complet sont requises, la troisieme équation (I1.50)
peut étre utilisée pour les obtenir. Cependant, il est souvent suffisant de travailler avec
les vitesses d’un demi-pas.
Pour faciliter la mémorisation des étapes, les calculs effectués par 'algorithme Leapfrog
Verlet sont résumés dans la figure I1.8, et se lisent comme suit :
A partir des positions des particules, les forces d’interaction entre les particules sont
calculées. Avec la force totale sur chaque particule et la vitesse a (t — A/2), nous
calculons la vitesse a (¢t + A/2). Enfin, a partir de la vitesse en (t + A/2) et des
positions en t, nous calculons les positions en (¢ + A).

A la fin, cette sous-section résume plusieurs des méthodes courantes de différences

finies pour la résolution des équations du mouvement de Newton avec des fonctions
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FiGURE I1.8 — Représentation schématique de I'algorithme de Leapfrog
Verlet.

de force continues. La variété des algorithmes actuellement utilisés prouve qu’aucune

méthode n’est supérieure dans toutes les conditions rencontrées en pratique.

4 QObservables et caractérisation

Les techniques décrites ci-dessus nous permettent d’effectuer des simulations par
la DM. Mais nous voulons également extraire des données de nos simulations. A par-
tir des positions, des vitesses et des interactions des particules, nous pouvons extraire
les observables les plus fondamentales : L’énergie cinétique plus I’énergie potentielle
Eiot = Egin + Epor, température T, pression P et force F. Ces observables sont calculées
et enregistrées pour chaque pas de temps afin de suivre I’évolution du systéme pendant
I’équilibrage et pour ’analyse finale. De plus, la température et la pression calculées a
chaque pas de temps sont directement utilisées pour corriger la position et les vitesses
des particules dans les simulations NPT. Les observables de base sont calculées comme
suit [85] :

Energie :
L’énergie totale est donnée par la somme de 1’énergie potentielle et de 1’énergie ciné-
tique dans le systeme. L’énergie potentielle est déterminée en additionnant toutes les

interactions entre les particules :

Lpor = i i\’: V(rij). (I1.51)

i=1j=1
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L’énergie cinétique est calculée a partir des vitesses vg ( 3 est x, y ou z) de toutes les

particules :

1 Y 2 2 2
Ejin = 5m ; (02, + 02, +07.) (I1.52)

Temperature :
Pour déterminer la température, nous utilisons I’énergie cinétique et le théoreme d’équi-

partition :
2Elciné

T —
kgNy'

(11.53)

ou Ny = 3N-M est le nombre de degrés de liberté, avec M les contraintes.

Pression :

Au lieu de se référer a un systeme d’axes explicite, on utilise généralement le tenseur
des contraintes o;; qui décrit plus facilement cette directionnalité du chargement. Nous

avons pour la force dans un solide

J

alors la pression est exprimée comme suit :
1
J

Le signe moins est le résultat d’'une contrainte généralement définie comme positive
pour la tension (qui essaie d’étendre le matériau localement), tandis que la pression est
généralement définie comme positive pour la compression.

Energie cohésive :

L’énergie totale qui est calculée est considérée comme le changement d’énergie d'une
collection d’atomes lorsqu’ils sont liés.

Si Eparfait est 'énergie totale d'un matériau parfait contenant n atomes, 1’énergie de

cohésion par atome s’exprime comme suit [130, 131] :

EParfait
771 .

Boop = — (11.56)

Lorsque les lacunes sont créés, il y a un changement dans le nombre d’atomes. Si
E(n,n,) est I'énergie totale d'un matériau qui a des sites de réseau n avec n, lacunes,

alors I'énergie de formation des lacunes est la suivante [130, 131] :

(n —ny)

EForm — K ) —
(n,m) = 1=

vac

EParfait- (II57)
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Chapitre II. Simulations par la dynamique moléculaire (DM)

5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté les étapes fondamentales pour réaliser une
simulation par la dynamique moléculaire et qui sont employées dans ce travail. Nous
avons présenté le principe du calcul dynamique, les différents types des potentiels inter-
atomiques utilisés et les algorithmes permettant de simplifier la résolution numérique
des équations du mouvement dans notre travail. Finalement, nous avons décrit les ob-
servables de base obtenues a travers nos simulations; telles que 1’énergie cohésive, la

pression, etc.
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Chapitre III

Structures et propriétés mécaniques des

nanomatériaux bidimensionnels

Depuis la découverte de la monocouche de graphéne en 2004, une attention consi-
dérable a été portée aux matériaux 2D, en particulier ceux de forme hexagonale, en
raison de leur stabilité d'une part et de leurs propriétés matérielles extraordinairement
différentes de celles des matériaux 3D classiques d’autre part. La recherche s’est pour-
suivie pour inclure les matériaux hybrides 2D du méme groupe comme SiC, SnGe, GeC
ou de groupes différents comme BN, InTe, SnSe, etc. La diversité de ces matériaux,
ainsi que les caractéristiques distinctives de chacun d’entre eux, en ont un champ de
recherche prometteur pour leur utilisation dans des applications tres variées, telles que
I’électronique flexible, les capteurs de contrainte, les nanogénérateurs et les systemes
nanoélectromécaniques (NEMS) innovants [132-134].

Dans ce chapitre, nous commencerons par présenter les allotropes du carbone et nous
soulignerons certaines propriétés du graphene qui en ont fait le matériau révolutionnaire
de ces deux derniéres décennies. Ensuite, nous décrirons les structures cristallines des
feuilles SiC et SiGe du groupe IV ainsi que leurs propriétés élastiques et leur éventuelle
synthese. Par la suite, nous présenterons la structure cristallographique du borophene,
sa déficience en électrons, en plus de ses propriétés mécaniques intrinseques. Nous allons
aussi présenter les différentes allotropes de borophene, ainsi que sa méthode de syn-
these. Nous terminerons en exposant les structures cristallines de certains composants

du groupe (ITI-VI) ainsi que leurs parametres élastiques.

1 Matériaux a base de carbone

Le carbone est 1'une des substances les plus abondantes dans la nature. Ses atomes
peuvent se lier entre eux de diverses manieres, ce qui donne lieu a différents allotropes
de carbone (formes structurellement différentes du méme élément) en raison de sa

valence. Les allotropes les plus connus sont le graphite, le diamant, la lonsdaléite, le
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fullerene et le nanotube. Cela leur permet d’étre utilisés dans de nombreux domaines,

depuis le crayon, en passant par le corps humain, jusqu’aux nano-appareils.

1.1 Allotropes de carbone a 3 dimensions

1.1.1 Graphite

Le graphite est une forme cristalline, ou allotrope, du carbone. Sa structure est
constituée de couches hexagonales d’atomes de carbone liés entre eux (cf. Figure I11.1),
maintenus ensemble par de faibles forces intermoléculaires appelées forces de Van der
Waals, qui permettent aux couches de graphite d’étre facilement séparées ou de glisser
les unes sur les autres [137]. Dans chaque couche, les atomes de carbone sont dis-
posés dans un réseau en nid d’abeille avec une longueur de liaison de 1.42 A, et la
distance entre les plans est de 3.35 A [135]. Les atomes dans le plan sont liés de ma-
niere covalente, avec seulement trois des quatre sites de liaison potentiels satisfaits.
Le quatrieme électron est libre de migrer dans le plan, ce qui rend le graphite électri-
quement conducteur. Dans le graphite, il s’agit d’orbitaux hybrides sp? et les atomes
se forment en plans, chacun étant lié a trois voisins les plus proches, distants de 120
degrés [135, 136]. C’est un matériau stable et naturel que l'on trouve généralement
dans les roches métamorphiques et ignées. Le graphite a de nombreuses applications
industrielles, sous diverses formes naturelles ou synthétiques telles que la fabrication
d’acier, la fabrication de produits polis et de peintures, la construction de panneaux

solaires, la construction de batteries et la fabrication d’électrodes.

F1Gure III.1 — Diagramme schématique de (a) Graphite natif et (b)
Structure du graphite.
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1. Matériaux a base de carbone

1.1.2 Diamant

Le diamant est I'un des allotropes bien connus du carbone. Dans le diamant, la
structure cristalline est cubique a faces centrées (cf. Figure I11.2). Le parametre de
maille est de 3.58 A et la distance interatomique est de 1.54 A, chaque atome étant
lié par covalence a quatre autres carbones sous la forme d'un tétraedre. Cette distance
interatomique est proche de celle que I'on trouve dans les hydrocarbures aliphatiques,
ce qui la distingue de la distance carbone-carbone plus petite de 1.42 A que 'on trouve
dans le graphite et les hydrocarbures aromatiques (1.39 A dans le benzéne). Cette
structure isotrope tridimensionnelle explique 'extréme dureté du diamant. Le graphite
est tres mou et glissant, tandis que le diamant est I'une des substances les plus dures
connues de I’homme, et il possede une conductivité thermique tres élevée. Grace a ses
propriétés, le diamant trouve de nombreuses applications dans I'industrie comme outils
de coupe et d’usinage, dans les sciences comme bistouris ou enclumes a diamant et dans

la joaillerie pour ses propriétés optiques [138].
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F1Gureg II1.2 — Diagramme schématique de (a) diamant synthétique et
(b) Structure du diamant

1.1.3 Lonsdaléite

La lonsdaléite, (nommée en I'honneur de Kathleen Lonsdale (1903-1971), cristal-
lographe anglaise), également appelée diamant hexagonal en référence a la structure
cristalline, est un allotrope de carbone avec un réseau hexagonal, est 1'une des trois
formes naturelles de carbone cristallisé (c¢f. Figure I11.3) . La lonsdaléite a été identi-
fiée pour la premiere fois en 1967 a partir de la météorite Canyon Diablo (lorsque des
météores contenant du graphite frappent la Terre, la chaleur et le stress importants de
I'impact transforment le graphite en diamant, mais conservent le réseau cristallin hexa-

gonal du graphite.), ou elle se présente sous forme de cristaux microscopiques associés
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a du diamant ordinaire [139]. Il existe plusieurs méthodes de synthese en laboratoire
telles que le dépdt chimique en phase vapeur [140-142], la cellule & enclume de diamant
[143], ete. La lonsdaléite présente de nombreuses propriétés mécaniques statiques excel-
lentes, ce qui prouve qu’il s’agit d’une substance naturelle plus forte et plus rigide que
le diamant [144]. Elle peut étre utilisée dans plusieurs applications comme conducteurs

de chaleur, enclumes, outils de coupe et forets.

(b) (b)

FIGURE III.3 — Diagramme schématique de (a) Diamant hexagonal lons-
daléite et (b) Structure cristalline

1.2 Grapheéene

Le graphene est un plan mono-atomique d’atomes de carbone qui sont arrangés
dans une structure en nid d’abeille avec une constante du réseau cristallin a I’équilibre
de a = 2.46 A et une distance interatomique entre deux carbones de 1.42 A [15, 153] (cf.
Figure 111.4), il a été identifié en 1947, mais isolé seulement en 2004 par le Néerlandais
Andre Geim et le Russo-Britannique Konstantin Novoselov, ce qui leur a valu en 2010
le prix Nobel de physique. Le graphéne est parmi les plus légers découverts a ce jour,
souvent qualifié de "matériau miracle".

Chaque atome de carbone est hybridé sp?. Ces orbitales localisées dans le plan forment
les liaisons covalentes o qui assurent la stabilité du réseau cristallin et sont a 1’origine
des propriétés mécaniques du graphene. La combinaison des orbitales atomiques p,
délocalisées sur I’ensemble du plan 2D forme les bandes de valence et de conduction.
Le réseau hexagonal, qui n’est pas un réseau de Bravais, peut étre divisé en deux
sous réseaux de Bravais triangulaires A et B. La cellule primitive du graphene est
donc composée de deux atomes : un provenant du sous-réseau de Bravais A et I'autre
provenant du sous-réseau de Bravais B. Les vecteurs d; pointent les plus proches voisins
d’un atome de carbone sur un sous-réseau triangulaire vers les atomes de ’autre sous

réseau (cf. Figure. I11.5-a).

o4



1. Matériaux a base de carbone
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X
FIGURE II1.4 — Structure géométrique de la graphéne monocouche, (a)
vue de dessus et (b) vue de section transversale

x

Ficure II1.5 — Maille hexagonale formée par les atomes de carbone

dans le graphéne monocouche. a; désignent les vecteurs de la celllule

primitive. b) Premiére zone de Brillouin, b; désigne les vecteurs du réseau
réciproque. Extraite de [153]
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Dans un repere orthonormé (Oxy), Les vecteurs primitifs du réseau hexagonal a

et ay sont [153] :

@i = 5(3,V3), b= (3, -V3), (1IL.1)
jai| = [az| = V3a

Les positions des premier proches voisins sont donnés par les vecteurs suivants :

5 = g(l, V3), b= %(1, —V3), 8 =a(~1,0). (II1.2)

Les vecteurs primitifs du réseau réciproque by et by sont donnés par :

- 27 - 27
b = (1, \/§> b = <1, —\/3). (ITL.3)

3a 3a
La présence de deux atomes par maille élémentaire, entraine I'existence de deux points
non équivalents K et K’ appelés points de Dirac, situés aux extrémités de la zone de

Brillouin. Leurs coordonnées dans 1'espace réciproque sont [153] :

2 27 2r 27
K=|— —], K=|— ——= I11.4
<3CL 3\/3a> <3a 3\/3a> ( )

Le graphene est connu comme le matériau le plus solide découvert en raison de
ses incroyables propriétés mécaniques telles que le module de Young (~1 TPa) et la
résistance intrinseque a la traction (130 GPa) [8, 154].

En 2014, des chercheurs de I’Université Rice et de I'Institut de technologie de Géor-
gie ont indiqué que malgré sa résistance, le graphéne est aussi relativement fragile,
avec une ténacité a la rupture d’environ 4 MPa+/m [155]. Cela indique que le graphéne
imparfait est susceptible de se fissurer de maniere fragile comme les matériaux céra-
miques, par opposition a de nombreux matériaux métalliques qui ont tendance a avoir
des ténacités a la rupture de 'ordre de 15-50 MPay/m.

D’autre part, concernant les propriétés mécaniques déja détaillées dans le chapitre
1, et a partir d’analysant les courbes des contraintes en fonction des déformations
armchair et zigzag présentées dans la figure. (I11.6), nous déduisons que, les contraintes
ultimes du grapheéne sont : 104.1 GPa et 122.8 GPa, respectivement. Les déformations
ultimes correspondantes sont : 0.194 et 0.164 respectivement [156] . La contrainte de
rupture du graphéne dépend de la direction de la charge en raison de sa structure
cristalline [157].

Il se révele que le module de Young E et le coefficient de poisson v du graphene dans
les directions armchair et zigzag étaient respectivement de 1.075 TPa, 1.096 TPa et

0.172, 0.162 [156], comme indiqué dans le tableau. I11.1. Cela confirme sa supériorité
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mécanique.
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FiGure I11.6 — Courbes de contrainte-déformation du graphéne sans
défaut. Extraite de [156]

Module de Young Coefficient de Poisson Contrainte de rupture Déformation de rupture

E (TPa) v o (GPa) e (%)
Armchair (AC) 1.075 0.172 104.1 14.9
Zigzag (ZZ) 1.096 0.162 122.8 16.4

TABLEAU III.1 — Propriétés mécaniques simulées du graphéne parfaite.

1.3 Dérivées de graphéne a dimension 0 et 1
1.3.1 Fullerene

Le fulleréne a été identifié en 1985 par Harlod Kroto, Robert Curl et Richard
Smalley qui ont obtenu le prix Nobel de Chimie en 1996 pour cette découverte, est
une molécule de carbone dont la forme peut étre proche d’une sphére, d'un ellipsoide,
d’un tube ou d’un anneau. Il est composé d’anneaux hexagonaux (comme le graphite)
mais aussi d’anneaux pentagonaux et parfois heptagonaux, qui donne la possibilité
de structure fermée. Cqg est la forme de fulleréne la plus stable (cf. Figure II1.7).
Cette molécule est composée de 60 atomes de carbone formant 20 hexagones et 12
pentagones, avec un atome de carbone au sommet de chaque polygone et une liaison a
chaque coté du polygone. Chaque hexagone est adjacent a 3 hexagones et a trois penta-
gones. Chaque pentagone est entouré par 5 hexagones. Il existe 60 liaisons simples et
30 liaisons doubles, dont la longueur est respectivement de 1.45 A et 1.35 A [145].

Le module d’élasticité isostatique calculé pour un seul Cgo suggere donc qu'un cristal
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de Cgo pourrait étre le matériau le plus incompressible connu, a une pression supé-
rieure & environ 50 GPa [146]. Les fullerénes ont été largement utilisés pour plusieurs
applications biomédicales, notamment la conception d’agents de contraste pour IRM
haute performance, d’agents de contraste pour 'imagerie par rayons X, la thérapie

photodynamique et 'administration de médicaments et de genes [147].

F1GURE II1.7 — Structure du fullerene Cgg

1.3.2 Nanotube de carbone

En 1991, Sumio lijima a observé en microscopie électronique un sous-produit de la
synthese des fullerénes qui se présentait comme un dépdt noiratre, dur et filamenteux.
Ce dépot s’est avéré étre constitué de tubes creux, fermés a leurs extrémités et com-
posés de carbone cristallisé. Ces structures particulieres, de diametre nanométrique et
de longueur micrométrique, seront nommées par la suite nanotubes de carbone. Un
nanotube de carbone est composé d'un ou plusieurs feuilles de graphene (i.e. plan gra-
phitique dans lequel les atomes de carbone sont organisés selon un réseau hexagonal a
I'image d’un nid d’abeilles) enroulés, suivant un rayon de courbure nanométrique, de
facon a former une structure cylindrique. L’angle d’enroulement du feuille de graphene,
appelé hélicité (#), fixe la structure du nanotube. Cet angle varie de 0 a 30° compte
tenu de la symétrie du réseau hexagonal et permet de classer toutes les configurations
possibles en trois catégories appelées "chaise”, "zigzag” et "chirale” (cf. Figure I11.8).

Il existe deux types de nanotubes de carbone (NTC) :

— les nanotubes de carbone monofeuille nommés également mon-paroi ou mono-
couche (single-wall carbon nanotubes - SWNT) sont constitués d'un feuille de gra-
phéne enroulé sur lui-méme et qui peut étre fermé a ses deux extrémités par une

demi-molécule de fulleréne (extrémités coniques, polygonales ou sphériques)[148]

o8



2. Hybrides SiC et SiGe

a) & = 30°, Chaise.
b) 8 = 0°, Zigzag.

-
c) 0° < 8 < 307, Chirale. 4 e

FIGURE III.8 — Structure des nanotubes de carbone : (a) chaise, (b)
zigzag et (c) chiral

— les nanotubes de carbone multifeuilles également appelés multi-parois ou multi-
couches (multi-wall carbon nanotubes - MWNT) sont constitués de plusieurs

feuilles de grapheéne (de 2 a 50) enroulés les uns autour des autres.

Les propriétés uniques des nanotubes de carbone résultent directement de leur filiation
structurale avec le graphite, de leur forme tubulaire et de leur diametre nanométrique.
Le procédé de synthese et la méthode de purification utilisés influent également tres
fortement sur les propriétés physico-chimiques des nanotubes de carbone. Les nano-
tubes de carbone sont les matériaux les plus solides et les plus rigides découverts en
termes de résistance a la traction et de module d’élasticité. Cette résistance résulte
des liaisons covalentes sp2 formées entre les atomes de carbone individuels. Les NTC
présentent un intérét pour de nombreuses applications différentes qui nécessitent leurs
propriétés, comme les batteries [149], les capteurs [149, 152] et les dispositifs médicaux
[150, 151].

2 Hybrides SiC et SiGe

Les propriétés exceptionnelles du grapheéne 'ont rendu apte a un grand nombre
d’applications et ont encouragé les chercheurs du monde entier a rechercher et a fabri-
quer également d’autres matériaux 2D. En conséquence, un grand nombre d’analogues
du grapheéne dans le méme groupe, tels que le silicene [158], le germanene [14], le SiC
[32, 159, 160], le SiGe [26, 29, 161], etc. Ont été découverts au cours des dernieres
années.

Similaire au graphene, le silicene (les atomes de silicium forment une structure en

nid d’abeille) posséde une bande interdite nulle [15, 162]. Contrairement au graphene,
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la bande interdite du silicene peut étre ajustée par un champ électrique externe sans
aucune modification chimique [163—165]. Le silicéne a des applications potentielles dans
I’électronique de spin, les dispositifs thermoélectriques, les capteurs chimiques, le sto-
ckage de 'hydrogene et les matériaux d’anode pour les batteries Li-ion [166, 167].

Le germanéne fait partie des matériaux bidimensionnels (2D) émergents avec des
structures en nid d’abeille, y compris le graphene, le silicene, etc. Il a une structure a
faible flambement qui facilite la fonctionnalisation covalente [168, 169]. Le germaneéne
est capable de présenter 'effet de Hall quantique de soin a des températures expéri-
mentalement accessibles [170]. Le germanéne a des applications potentielles dans les
dispositifs nano et optoélectroniques [170, 171]. En outre, il a également été prévu qu’il
serve de matériau d’anode dans les batteries Na et Li-ion [172]. Il est étroitement lié
au silicene en termes de structure et de comportement mécanique [171-174].

En revanche, les hybrides bidimensionnels (2D) a base de Si (SiC) et (SiGe), qui
sont un mélange d’atomes de carbone, de silicium ou de germanium et de silicium,

présentent des propriétés mécaniques significatives qui seront expliquées ci-dessous.

2.1 Structure cristallographique

Le carbure de silicium est une monocouche hexagonale bidimensionnelle composée
d’atomes de carbone (C) et silicium (Si) appartiennent au méme groupe du tableau
périodique, qui ont pour numéro atomique Z= 6 et Z= 14, respectivement. Bien qu’il
soit extrémement rare sur Terre, le carbure de silicium est particulierement abondant
dans l'espace. C’est un constituant important de la poussiere interstellaire et c’est
pourquoi on en retrouve souvent dans les météorites les plus primitives, c¢’est-a-dire les
moins altérées depuis leur formation. Dans la monocouche de SiC, les atomes de carbone
et de silicium se lient par des orbitales hybrides sp? pour former le feuille de SiC, figure.
IT1.9. La structure hexagonale dont disposent les atomes SiC, est planaire. Plusieurs
groupes de recherche ont étudié la stabilité du SiC 2D planaire, ils ont constaté que, bien
qu'il puisse y avoir une compétition entre ’hybridation sp® préférée par le C dans sa
forme planaire et sp® préférée par le Si, I’état fondamental du SiC 2D est completement
plat, car le SiC 2D planaire a I’énergie la plus basse [175, 176]. La constante de réseau
& Déquilibre est 3.12 A, les liaisons de type covalente liant les atomes de silicium et
carbone qu’ont une distance d = 1.8 A.

La monocouche hexagonale 2D de Si et de Ge a été prédite comme étant stable, et
devrait étre de alternative potentielle au graphene [16]. Contrairement a I’hybridation
2 du graphene, un mélange d’hybridation 2 et 3 dans les monocouches du groupe IV
induit une géométrie de flambage, ce qui fait que leur bande interdite est accordée
par le champ électrique externe et les déformations [29, 177, 178]. Le réseau en nid

d’abeilles du SiGe est 1légerement décalé par rapport au plan. La structure géométrique
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FI1GURE II1.9 — Schéma représentant la structure cristallographique du
carbure de silicium a) vue de dessus et (b) vue de section transversale

du SiGe est représentée dans la figure. I11.10. La constante de réseau a 1’équilibre est
4.1 A et la longueur de la liaison Si-Ge est 2.43 A. Contrairement au graphéne qui est
complétement planaire, Pécart de hauteur entre deux atomes adjacents est 0.58 A et

apparait le long de la direction zigzag.
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Figure III1.10 — Structure géométrique de la feuille du silicium-
germanium a) vue de dessus et (b) vue de section transversale

2.2 Module élastique

Les propriétés mécaniques de tout matériau sont déterminées par sa liaison ato-
mique dans le plan et hors du plan. Le carbure de silicium est I'un des matériaux
connus les plus solides car il lie le silicium et le carbone par des liaisons covalentes
fortes. Comme le carbure de silicium 3D, le carbure de silicium 2D est un matériau
fragile et une chute soudaine de la contrainte a une déformation élevée a été prédite
[30, 31]. Cependant, contrairement au SiC 3D qui est un matériau lié de maniére cova-

lente a la fois le long de 'axe ¢ et de I'axe a, le carbure de silicium monocouche est un
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matériau d’une épaisseur d’un atome, sans axe c. En tant que tel, le SiC 2D devrait
avoir des propriétés mécaniques différentes de celles du SiC 3D.

Des études théoriques ont indiqué que le SiC 2D possede des propriétés mécaniques
anisotropes [30-32, 179, 180]. Les propriétés mécaniques du SiC 2D, telles que le module
de Young, la contrainte et la déformation ultimes, et la rigidité dans le plan, sont
fortement affectées par la structure des bords (armchair ou zigzag) et leurs orientations.
En termes de propriétés de traction, le module de Young du SiC 2D est d’environ 180
N/m dans la direction zigzag, et 175 N/m dans la direction armchair. Cette valeur
est presque 53% de celle du graphéne, qui est de 358 N/m. La contrainte de traction
a la rupture du SiC 2D est également d’environ 21 N/m dans la direction zigzag,
soit presque la moitié de celle du graphéne. La déformation rapportée a la contrainte
maximale est de 23.2%, ce qui est supérieur a celle du graphene (20.3%) [30, 31, 179].

Le SiC 2D peut supporter une contrainte de compression maximale de 85 N/m,
ce qui est beaucoup plus important que sa rupture par traction. Cette différence est
due a la nature anisotrope de ses propriétés mécaniques. Le SiC 2D devrait avoir un
coefficient de Poisson de 0.29 & 0.32 [15, 179, 181]. Le SiC 2D peut étre considéré comme
un matériau résistant et rigide. Il a des valeurs de ténacité et de rigidité d’environ 3.8
GPa et 166 .J/m? respectivement. Le graphéne n’est qu’environ 13.63 % plus résistant
que le SiC 2D. De plus, par rapport a de nombreux autres matériaux semi-conducteurs
2D tels que le silicene, I’AIN et le GaN, le SiC 2D est un matériau beaucoup plus rigide
[15, 179].

Les effets des contraintes uniaxiales et biaxiales, 20-140 N/m, sur le comportement
mécanique du SiC 2D ont également été étudiés, et le SiC 2D a démontré une bonne
intégrité structurelle et une stabilité mécanique sous contrainte uniaxiale et biaxiale
[179].

Les propriétés mécaniques du SiC 2D peuvent varier considérablement en fonction
de la contrainte uniaxiale, de la température, des défauts de lacunes, de la concentration
de lacunes, de la vitesse de déformation, etc. [30, 180, 182, 183]. Par exemple, une
dégradation mécanique considérable est attendue a la suite de défauts. Non seulement
la concentration du défaut mais aussi sa nature ont des impacts différents sur les
propriétés mécaniques de ces matériaux. Par exemple, certaines études ont rapporté
que la lacune d’un seul atome peut dégrader les propriétés mécaniques du SiC 2D
encore plus que les défauts de bi-lacune [30, 182, 183].

La feuille bidimensionnelle en nid d’abeille SiGe est un autre composé binaire du
groupe IV présentant des propriétés élastiques intéressantes. A température ambiante
(300K), des résistances a la traction maximales de ~94.83 et ~91.92 GPa dans les
orientations armchair et zigzag, respectivement, ont été obtenues [184]. D’autre part,

les déformations critiques a la rupture ont été enregistrées comme ~0.3127 et ~0.3604
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pour les orientations armchair et zigzag, respectivement [184]. Ces comportements mé-
caniques anisotropes considérables le long des deux orientations différentes sont tres
similaires & d’autres systémes 2D [185, 186]. De plus, le module de Young et le coeffi-
cient de Poisson se sont révélés respectivement ~58 GPa et ~0.32, ceux qui montrent
une faible dépendance a la direction zigzag et armchair [15, 26].

L’effet de la bicouche SiGe a été clairement signalé. Les calculs d’énergie totale ré-
velent que la bicouche empilée en AB est relativement plus stable que la bicouche em-
pilée en AA, avec une différence d’énergie d’environ ~0,07 eV /atome. Par conséquent,
la résistance maximale a la traction estimée de la bicouche est légerement supérieure a
celle de la monocouche, tandis que l'inverse est vrai pour la déformation a la traction
calculée [29)].

En ce qui concerne les défauts, I’énergie de formation du défaut de vacance ponc-
tuelle (PV) (Si ou Ge) est inférieure a celle du défaut de bi-vacance (BV). Par consé-
quent, les probabilités de former un défaut PV sont plus élevées que celles d’un défaut
BV dans la structure 2D-SiGe [184]. De plus, la vacance de point montre la plus grande
diminution de la résistance a la rupture, du module élastique et de la contrainte de
rupture par rapport aux défauts de double vacance pour les orientations armchair et

zigzag [184].

2.3 Synthese de SiC

Contrairement au graphene qui peut étre exfolié du graphite 3D par exfoliation
mécanique, la syntheése de SiC monocouche est I'une des syntheses les plus difficiles et
délicates parmi les matériaux 2D, exigeant une compréhension approfondie de la struc-
ture atomique du SiC 3D et de ses structures cristallines. Le principal défi est que le
SiC 3D n’est pas un matériau de van der Waals en couches. C’est un matériau a liaison
covalente avec une liaison sp® entre le carbone et le silicium le long de 'axe c¢. En tant
que tel, la formation d’un carbure de silicium monocouche nécessite une transformation
de phase de sp® & sp®. De plus, le carbure de silicium 3D existe dans plus de 250 po-
lytypes [187], ce qui complique encore le processus de synthese et rend la sélection du
polytype de précurseur de carbure de silicium extrémement importante. Compte tenu
de tous ces défis, des approches descendantes (top-down) et ascendantes (bottom-up)
ont été utilisées pour développer des nanofeuilles de SiC. Ces approches sont expliquées
sur la base du diagramme schématique suivant II1.11. En général, I’approche "bottom-
up" consiste a synthétiser des nanoparticules au moyen de réactions chimiques entre les
atomes/ions/molécules (figure I11.11b). L’approche "top-down', quant a elle, fait appel
a des méthodes mécaniques pour écraser ou briser le matériau 3D en plusieurs parties

afin de former des nanoparticules (figure I1I.11a). Certains exemples de méthodes de
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synthese "top-down" sont I'exfoliation mécanique, ’exfoliation liquide, les gravures chi-
miques ou une combinaison des deux, par exemple la gravure par oxydation thermique
et l'exfoliation liquide. Cette méthode a été largement utilisée pour la synthese du gra-
phene, de 'oxyde de graphene, du nitrure de bore, des MXeénes, des dichalcogénures
de métaux de transition(TDMs), et d’autres matériaux 2D en couches [189-192]. Dans
I’approche d’exfoliation liquide, il a été constaté que la taille et I’épaisseur du SiC sont
profondément affectées par la vitesse de centrifugation et le temps d’exfoliation. Bien
que la fabrication de nanofeuilles plus fines nécessite un temps d’exfoliation et une cen-
trifugation plus longs, cette derniere compromet la taille des nanofeuilles. Ainsi, pour

qu'une approche "top-down" réussisse ici, elle doit étre congue intelligemment. Le po-

tentiel de 'approche "bottom-up" et plus précisément de la méthode CVD a également

S —

Bulk Precursor

été exploré [193-196].

nanoparticles

3

Atoms/lons/Molecules nanoparticles

(a) (b)

F1GURE II1.11 — Approches de syntheése pour les nanoparticules (a)
approches "bottom-up" et (b) approches "top-down"[188].

Des nanofeuilles de carbure de silicium ont été produites par exfoliation humide
de SiC hexagonal 3D dans des solvants d’alcool isopropylique (IPA) ou de N-méthyl-
2-pyrrolidone (NMP), figure. II1.12. Le processus d’exfoliation se compose de deux
étapes : (i) exfoliation humide du précurseur de SiC par sonication en bain et (ii) cen-
trifugation. Tout au long du processus de sonication, la température du bain a été main-
tenue en dessous de 50 C. Une fois ’étape de centrifugation terminée, les échantillons

ont été transférés sur des substrats SiO2/Si ou autres pour diverses caractérisations.

3 Borophéne hexagonale a 2 dimension

De nombreux efforts ont été déployés pour découvrir des matériaux 2D stables
avec un comportement métallique au lieu du graphene qui est encore un semi-métal

(ou un semi-conducteur sans gap). Par conséquent, la premiére synthese de borophéne
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r‘ 1 2D SiC
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. sonication centrifugation
s 8 %

FIGURE II1.12 — Photographies du processus d’exfoliation de SiC [197].

(feuille de bore 2D) en 2015 [33] a été la récolte de ces efforts. Le bore présente de
nombreux allotropes 2D et divers polymorphes structurels contenant principalement
des réseaux hexagonaux et triangulaires [198-201]. Au meilleur de notre connaissance,
quatre phases (2-Pmmn, B4, x5 €t borophéne de type grapheéne) de borophene ont
été synthétisées sur des substrats d’Ag ou d’Al(111) dans des conditions d’ultravide
[33, 206, 207], comme le montre la figure I111.13 . Avant la synthese expérimentale, les
quatre structures ont été prédites par des calculs théoriques, ce qui montre la puissance
des calculs théoriques. Le borophéne est un candidat prometteur pour de nombreuses
applications dans le domaine de I’énergie, comme les batteries a ions métalliques [202,
203] et le stockage de I’hydrogene [204, 205].

] Y Pra

=
AN

. \f ..f

s S e

FIGURE II1.13 — Modeles de structure en vue de dessus (a-d) et de coté
(e-h) de 2-Pmmn, 319, X5 et borophéne de type graphéne sur le substrat
Ag/Al(111) [33, 206, 207].

3.1 Propriétés structurales

L’atome de bore a cinq électrons avec une configuration électronique 1s22s%2p?,
ce qui signifie que le nombre d’électrons de valence est inférieur aux orbitales dispo-
nibles. En raison du petit rayon atomique, I’élimination des électrons de valence du
bore nécessite une grande quantité d’énergie. Par conséquent, le bore forme probable-

ment des composés covalents plutdt que des ions B*T. La matieére veut toujours étre
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sous la forme la plus stable. Pour la plupart des atomes non métalliques, la stabilité
est obtenue en suivant la regle de 'octet. Théoriquement, le bore peut accueillir cing
électrons supplémentaires selon la regle de l'octet, mais le bore émerge généralement
trois liaisons, comme BHj3, avec un total de six électrons dans la coque la plus ex-
terne, a 'exception des composés de coordination avec quatre ligands comme [BFy|~
et B[OH], . Par conséquent, la liaison 2c-2e conventionnelle ne tient pas dans les com-
posés de bore "déficients en électrons' [208-210]. Par la suite, de nombreux chercheurs
ont découvert que les liaisons localisées a trois centres, les liaisons multicentriques et
les liaisons o et 7w délocalisées jouent un réle crucial dans la stabilisation des composés
du bore [211, 212]. Cette configuration électronique particuliére entraine également de
nombreuses propriétés anormales dans les composés du bore [208, 213, 214].

Les calculs de premiers principes suivants ont prédit que le borophéne 2-Pmmn
possede des propriétés mécaniques remarquables [215, 216] , qui peuvent rivaliser avec
le graphene [33], qui sera étudié dans cette these.

Le borophene est structurellement similaire au graphene avec un atome de bore
supplémentaire au centre de ’hexagone. La structure hexagonale dont disposent les
atomes B, est ondulée (ou "plissé") le long de la direction zigzag (cf. Figure. 111.14).
Les constantes de réseau sont respectivement a = 1.613 A et b = 2.864 A, et I'écart de
hauteur entre deux atomes adjacents A est 0.911 A. Les distances interatomiques entre
les premiers plus proches voisins sont de 1.613 A pour la liaison longue (qui relie les
atomes du haut et du bas de la feuille de borophéne) et 1.879 A pour la liaison courte

(liant deux atomes sur la méme couche) [34, 217, 218].
(

L AL

X

FIGURE II1.14 — Une vu (a) de haut et (b), (c) de profil de la structure
cristallographique plissée correspondant au 2- Pmmn borophéne.

3.2 Propriétés mécaniques

Un intérét considérable est porté sur les propriétés mécaniques des borophenes
[34, 219-224]. En raison des fortes liaisons B-B et de la structure atomique unique,
un module mécanique ultraélevé du borophéne a été rapporté. La phase 2- Pmmn du

borophéne présente des propriétés mécaniques hautement anisotropes et un coefficient
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de Poisson négatif. Le module de Young dans la direction armchair est de 398 N/m
[215], également supérieur a celui du graphéne. Le module de Young le long de la direc-
tion zigzag (170 N/m) est beaucoup plus petit. En raison de la structure ondulée, les
coefficients de Poisson dans le plan (-0.04 dans la direction armchair et -0.02 dans la
direction zigzag) sont négatifs. Les déformations ultimes de la phase 2- Pmmn du boro-
phene le long des directions zigzag et armchair sont respectivement de 0.15 et 0.10. Les
contraintes correspondantes sont respectivement de 12.95 et 27.46 N/m [225]. Lorsque
la déformation le long de la direction zigzag est de 0.1, la contrainte correspondante
n’est que d’environ 11.1 N/m, ce qui est beaucoup plus faible que celle sous la méme
valeur de déformation le long de la direction armchair. En raison de la compensation
de T'angle diedre et des angles de liaison B-B le long de la direction zigzag, il est plus
facile d’appliquer une contrainte le long de la direction zigzag. Le long de la direction
biaxiale, la déformation ultime est de 0.13 et la contrainte correspondante est d’environ
23 N/m.

Les propriétés mécaniques du borophene sont affectées par le défaut de lacune du
borophéne, le nombre de couches et la température. Chacun de ces aspects sera traité
dans ce qui suit. La principale différence entre le borophéne 2- Pmmn et les deux autres
structures ( 815 €t x5 ) est absence de lacunes, ce qui entraine une baisse de I’énergie

de cohésion, comme le montre le tableau. 111.2

a b h E.
(4A) (A) (A) (eV/atom)
Borophene 2-Pmmn  1.613 2.864 0.911 -6.099
Borophéne x; 4.45 4.45 0 -6.159
Borophene 3, 5.07 2.93 0 -6.147

TABLEAU II1.2 — Constantes de réseau a et b, écart de hauteur h, énergie
cohésive E. calculées pour trois structures de borophéne [226].

Premierement, les effets du défaut de lacune de bore sur les propriétés mécaniques
ont été rapportés pour la premiere fois par Mortazavi et al. [222]. Leurs résultats
montrent que le module de Young le long de la direction armchair diminue presque
linéairement avec l'augmentation de la concentration de défauts. Pour ;5 et x, le
module de Young le long de la direction armchair est de 179.00 et 198.50 N/m, res-
pectivement, ce qui est beaucoup plus petit que celui de la phase parfaite 2- Pmmn du
borophéne (398 N/m). Cependant, le long de la direction zigzag, 'effet de la concen-
tration des lacunes de bore sur le module de Young est relativement faible. Il est
intéressant de noter que, contrairement au coefficient de Poisson négatif de la phase 2-
Pmmn sans défaut du borophene, les coefficients de Poisson des 3,5 et x5 sont positifs.
En analysant la structure cristalline, nous pouvons attribuer le coefficient de Poisson

négatif de la phase 2- Pmmn du borophéne a sa structure ondulée. Cependant, toutes
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les déformations critiques pour les feuilles 3,5 et x; le long des deux directions dans le
plan sont plus grandes que celle de la phase 2- Pmmn sans défaut du borophene.

Le nombre de couches dans la phase 2- Pmmn multicouche du boropheéne a également
un effet important sur ses propriétés mécaniques. D’une couche a quatre couches, le
module de Young de la phase 2-Pmmn du borophéne dans le sens de 'armchair est
respectivement de 397, 380, 360 et 338 N/m. Dans le sens zigzag, le module de Young
correspondant est respectivement de 158, 144, 141 et 136 N/m [35]. Les modules de
Young le long des deux directions dans le plan diminuent avec ’augmentation du
nombre de couches. Un phénomene similaire a été observé dans le phosphoréne noir
[227].

Le module de Young du borophéne diminue avec la température [104, 224]. Pour
le borophéne avec une concentration en bore 1 de 4/27, le module de Young le long
de la direction zigzag est de 180 N/m a 1K, qui est réduit a 87 N/m a 600 K. Nous

mentionnons que 7, la "densité de trous hexagonaux" est définie comme suit :

Nombre de trous hexagonaux

" (I11.5)

~ Nombre d’atomes dans la feuille triangulaire d’origine’

Nous révélons en outre que les propriétés de rupture du borophéne sont tres sensibles
a la température. Lorsque la température de chargement augmente de 10 a 700 K, la
résistance a la rupture et la déformation a la rupture diminuent de ~50% et ~60%,

respectivement [38].

3.3 Synthése du borophene

La structure cristalline principale du bore 3D (Figure. II1.15) est basée sur un icosa-
edre B, comme unité structurelle de base, les différents types de cristaux de bore étant
formés par différentes connexions et méthodes de liaison sur l'icosaedre Byp [228]. Par
conséquent, le bloc de bore n’est pas une structure en couches comme le graphene, ce
qui rend la préparation du borophéne complexe et difficile. Comme nous le savons tous,
un grand défi de fabrication du boropheéne existe toujours en raison des configurations
de liaison dans le bore 3D. Théoriquement, un réseau triangulaire sera plus stable s’il
comporte des trous périodiques [229, 230] et peut croitre sur des substrats métalliques,
tels que Ag(111) [231], Au(111) [232] et Cu(111) [233]. En raison de la passivation du
métal & partir de la stabilisation de I'hybridation sp® et de I’Al avec la stratégie de
stabilisation consistant a transférer une charge électronique de Al a I'atome de bore
[206, 234].
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FIGURE I11.15 — Structure du bore 3D, dont les unités structurelles sont
combinées par des liaisons complexes.

Les techniques “Bottom-up” et “top-down” sont deux méthodes principales pour
la préparation de nanomatériaux 2D. L’approche "bottom-up" comprend le dépot phy-
sique en phase vapeur (PVD), [235] le dépot chimique en phase vapeur (CVD), [236,
237] et les méthodes de synthese chimique par voie humide, [238, 239] entre autres
(Figure. I11.16-a). Le CVD implique la formation d’un film sur un substrat par I'inter-
médiaire de précurseurs en phase gazeuse associés réagissant dessus. L’environnement,
les substrats et les précurseurs sont trois facteurs cruciaux affectant les propriétés et la
croissance des produits dans cette méthode. Les oxydes métalliques, le graphene et le
h-BN ont tous été synthétisés par CVD. Au cours du processus de PVD, la source de
matériau est vaporisée a I’état gazeux par une méthode physique dans des conditions de
vide et déposée sur un substrat pour former un film fonctionnel. Les nanofeuilles 2D de
matériaux monocouche sont souvent préparées par des réactions chimiques en solution,
appelées synthese chimique par voie humide. De nombreux matériaux, tels que CusS,
Co30y, a-Fe;,03, W03 ont été préparés par cette méthode a haut rendement et a faible
cotit. En général, les approches "bottom-up" peuvent étre utilisées pour la synthese de
presque tous les types de nanomatériaux 2D. Les approches “top-down” comprennent
le clivage mécanique, [187, 241] I'ultrasonication, [242] I'exfoliation par intercalation
d’ions, [243, 244] et la gravure [245, 246] (Figure. I11.16-b). Le clivage mécanique re-
pose sur les forces de cisaillement pour surmonter les forces de van der Waals entre les
couches et est largement utilisé dans ’exfoliation de matériaux 2D a partir de maté-
riaux 3D [241, 247] Tl convient de noter que la premiere synthese réussie de graphéne a
été réalisée par cette méthode [248]. L'ultrasonication induit une exfoliation liquide en
fonction des forces de cisaillement ; son énergie acoustique peut délaminer les matériaux
en couches tels que le graphite et le Mo0S,. Dans cette méthode, la taille, la qualité et
la dispersion des matériaux 2D peuvent étre controlées par le solvant et le temps de
sonication. Les avantages de I'ultrasonication sont le faible cofit et la grande échelle de
production, mais le rendement du matériau 2D monocouche est faible. Pendant I'inter-

calation ionique-exfoliation, les ions s’intercalent dans ’espacement des couches pour

69



Chapitre III. Structures et propriétés mécaniques des nanomatériaux

bidimensionnels

réduire les forces de van der Waals entre les couches, induisant I'exfoliation. Les maté-
riaux en couches, y compris les dichalcogénures de métaux de transition (TMD) et le
graphite, peuvent étre facilement exfoliés par cette méthode. Les approches “top-down”
mentionnées ci-dessus conviennent principalement aux solides de van der Waals, tandis
que les méthodes de gravure telles que la gravure a ’acide et la gravure par oxydation
thermique sont couramment utilisées pour les solides qui ne sont pas de van der Waals.
La gravure sélective et I'exfoliation sont utilisées pour préparer des matériaux 2D avec
une forte liaison entre les couches dans leurs matériaux 3D, qui ne peuvent pas étre
obtenus par simple exfoliation mécanique. Le matériau 2D MXeéne peut étre obtenu
par gravure sélective des couches A de MAX (précurseur du MXene, les phases MAX.
Cette famille compte plus de 70 composés, de composition chimique Mn+1AXn (n =
1 a 3) avec M = métal de transition, A = élément du groupe 13 ou 14, et X = C
et/ou N.). Lors du processus de gravure par oxydation thermique, le matériau s’oxyde
rapidement a haute température et forme des oxydes a la surface, qui sont instables
dans l'air ou 'eau. Par conséquent, les substances a la surface du matériau peuvent
étre éliminées par oxydation et des nanofeuilles peuvent étre obtenues par oxydation
et exfoliation multiples. Le borophene et le g-C3N4 ont été préparés avec succes par

cette méthode.

a

Y
,‘9'/ PR NEE , E = =3 ‘j’

Bottom up Chemical vapour deposition Physical vapour deposition

(CVD) (PVD) Wet chemical synthesis

# .
Fﬂ S 3
D
|~
Top down
Mechanical cleavage Ultrasonication lon intercalation exfoliation

selectively etching Thermal oxidation etching

FiGuRre I11.16 — La principale méthode de syntheése des nanofeuilles 2D.

a) Méthode “Bottom-up” : CVD, PVD, et chimie humide. b) Méthode

“top-down” : clivage mécanique, ultra sonication, exfoliation par inter-

calation d’ions, gravure sélective et gravure par oxydation thermique
[240].
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3.3.1 Syntheése sur Ag(111)

Comme nous 'avons mentionné plus haut, il existe d’autres substrats de synthese
que I’Ag(111), tels que Cu(111) et Au(111). Nous nous intéressons dans cette these a
la structure ondulée du borophéne (2-Pmmn) et nous avons donc choisi de discuter de
la méthode correspondante.

En 2015, Guisinger et al. [33] ont réussi a synthétiser du borophéne en couche mono-
atomique ultrafine sur 'argent propre a des températures comprises entre 723 et 973 K,
dans des conditions d’ultravide en utilisant de la vapeur de bore (pureté de 99.9999 %,
le flux de bore est contrdlé a 0.01 & 0.1 monocouche par minute [ML min~']) comme
source de bore (Figure I11.17a, b). La source trés pure d’atomes de bore a permis
d’éviter l'utilisation de précurseurs toxiques (par exemple, le diborane) et le substrat
d’argent propre a fourni une bonne surface inerte pour la croissance du borophéne.
Cette méthode a conduit a la formation de deux phases de borophéne : une phase ho-
mogene et une phase plus ondulée se sont formées sur I'argent a 820 K (Figure I11.17¢,
d). Il a été démontré que la température et le taux de dépot affectent les concentra-
tions relatives des deux phases, dans lesquelles de faibles taux de dépot favorisent la
génération d’une phase ondulée tandis que des taux de dépot plus élevés favorisent la

génération d’ilots homogenes (Figure I11.17¢, h).
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FIGURE II1.17 — Synthése et caractérisation du borophéne a) Schéma
de la synthese du boropheéne sur I'argent. b) Structure du borophéne pré-
dite par ordinateur. c-h) Images dI/dV en boucle fermée du borophéne
a droite et topographie STM & grande échelle du borophéne a gauche,
montrant une couverture faible (c,d), moyenne (e,f) et élevée (g,h). Les
marques bleues, rouges et blanches indiquent respectivement les nano-
rubans a phase ondulée, les iles a phase ondulée et la phase homogene
[33].
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3.3.2 Synthese par exfoliation en phase liquide

Teo et al. [37] ont prouvé qu'un borophéne multicouche de qualité supérieure avec
une taille et une épaisseur controlées peut étre synthétisé par exfoliation en phase
liquide assistée par ultrasons. Au cours du processus de synthese, la poudre de bore a
été dispersée dans un solvant diméthylformamide (DMF')/alcool isopropylique (IPA) (1
mg mL~1) et soumise a la sonication de 350 W pendant 4 h. Du borophéne d’épaisseurs
différentes a été recueilli en ajustant la vitesse de centrifugation (Figure I11.18a). Par la
suite, le borophéne obtenu a été caractérisé par AFM (Figure I11.18b, e). Le borophéne
ondulé dans le DMF avait une épaisseur moyenne de 1.8 nm et une surface de 19 827
nm? (Figure I11.18¢, d), tandis que le borophéne décollé dans I'IPA avait une épaisseur
de 4.7 nm et une surface de 1791 nm? (Figure IIL.18f, g); ainsi, la taille et I’épaisseur

du borophene peuvent étre controlées en ajustant le solvant utilisé dans I'exfoliation

ultrasonique.
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FIGURE II1.18 — a) Schéma de la synthese des exfoliations en phase

liquide assistée par sonication de borophénes de haute qualité. b-g) Ca-

ractérisation AFM du borophéne synthétisé dans le DMF (b-d) et 'TPA

(e-g) par sonication. b,e) Images topographiques AFM et profils d’alti-
tude. c,f,d,g) Epaisseur et taille du borophéne préparé. [37] .
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4 Matériaux hybrides a base des groupes I1II-VI

Contrairement au graphene sans gap, de nombreux matériaux semi-conducteurs 2D
ont été découverts jusqu’a présent, tels que le groupe des dichalcogénures de métaux
de transition (TMD), le phosphore noir (BP) ultrafin, le silicéne, qui pourraient idéa-
lement remédier a 'inconvénient de la bande interdite du graphéne [249-253].

A Dinstar des TMD, les matériaux en couches III-VI constituent un autre groupe
important de semi-conducteurs 2D, qui a connu un regain d’intérét pour les appli-
cations optoélectroniques ces dernieres années grace a leurs bandes interdites accor-
dables, leur absorption efficace de la lumiere et leur grande mobilité des porteurs
(254, 255]. En général, sur la base de différentes stoechiométries, les matériaux III-
VI en couches peuvent étre divisés en deux sous-groupes principaux, qui sont MX (par
exemple, GaSe[256], GaTe[257], InSe[258], etc.), et M, X, (par exemple, InySes[259)],
InyS5]260], IngSey[261], ete.), présentant une structure cristalline et électronique dif-
férente. Contrairement au MoSs, les semi-conducteurs en couches III-VI présentent
généralement un certain nombre de polymorphes distincts, tels que a-, 5— et v— InSe,

ce qui fait que le groupe couvre un large éventail de caractéristiques [262].

4.1 Structures et réseaux

Les applications cibles des matériaux sont principalement dominées par leur struc-
ture cristalline et leurs propriétés physiques. Par conséquent, il est essentiel d’introduire
d’abord la géométrie des semi-conducteurs 2D III-VI ainsi que leurs propriétés méca-
niques pour mieux comprendre leur potentiel dans les dispositifs thermo-mécaniques.
En général, la structure cristalline du semi-conducteur monocouche III-VI est consti-
tuée de deux couches empilées verticalement de métaux du groupe III prises en sand-
wich entre deux couches de chalcogénures, qui sont reliées par des forces de van der
Waals (vdWs). Les variations dans la séquence des empilements se traduisent par dif-
férents polytypes de matériaux III-VI. Dans cette section, les propriétés structurales
et mécaniques du groupe III-VI seront démontrées en analysant 2D InSe et GaSe, qui
sont deux membres représentatifs de ce groupe.

La structure optimisée de la monocouche MX est présentée dans les Figures 111.19(a),
I11.19(b) et II1.19 (c), le cristal présente une structure en nid d’abeille, ot deux couches
M de liaison sont prises en sandwich entre deux couches X, empilées dans la séquence
X-M-M-X. Les parametres géométriques optimisés, par ex. la constante de réseau, la
longueur des liaisons et 1’épaisseur entre les couches X supérieure et inférieure sont

présentées dans le tableau I11.3 avec d’autres matériaux appartient a la famille I11-VI.
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FIGURE III.19 — Vues de dessus (a) et de coté [(b) et (c)] de la structure
de la monocouche MX (GaSe et InSe).

a d L h
(A) (A) (A) (A)
InSe [47] 4.10 2.69 2.81 5.36
GaSe [263] 3.82 2.5 2.47 4.83
BO [264]  2.44 1.52 1.77 2.92
InTe [109]  4.40 2.89 2.81 5.86

TABLEAU II1.3 — Constante de réseau calculée (a), longueur de liaison

de M-X (d), M-M (L), et épaisseur entre les couches X supérieure et

inférieure (h) de la structure de monocouche MX (InSe, GaSe, BO, et
InTe)

4.2 Réponse élastique

Le séléniure d’'indium (InSe) présente des propriétés mécaniques intéressantes, grace
a sa géométrie inhabituelle qui se développe en structure "bicouche", comme I'indiquent
les données expérimentales, ce qui est différent des autres matériaux 2D tels que le
grapheéne, le boropheéne, le MoS,, etc. La figure (II1.20) représente les courbes de
contrainte-déformation de la monocouche d’InSe sous tension uniaxiale dans les di-
rections x (armchair) et y (zigzag) a 1 K et 300 K. Le module de Young (Y, obtenu
par la premiere dérivée de la courbe contrainte-déformation avec une déformation de
0 a 0.03) dans les directions armchair et zigzag est respectivement de 45.7, 44.8 N/m,
respectivement [47], ce qui est considéré comme inférieur a celui de grapheéne (335 N/m)
[8] et du MoS, (139.5 N/m) [265]. Ce résultat indique le caractere isotrope des com-
portements mécaniques de la monocouche d’InSe dans le régime élastique, en fonction
de sa structure cristalline. A 1K, la contrainte de rupture est de 12 N/m et 9.8 N/m,
respectivement, pour les directions zigzag et armchair, tandis que la déformation cor-

respondante est de 44% et 35%, respectivement. D’autre part, la contrainte de rupture
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diminue & 300K pour atteindre 8.3 N/m et 8.6 N/m le long des orientations zigzag
et armchair, respectivement, alors que la déformation correspondante est de 26.86% et
24.45%, respectivement. Le coefficient de Poisson démontre une isotropie avec la valeur

Vgy = Vy, = 0.30 dans les deux sens zigzag et armchair [109)].
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Fi1GURrE I11.20 — Courbes de contrainte-déformation d’une feuille d’InSe
monocouche sous déformation par tension uniaxiale dans les directions
armchair et zigzag a des températures de 1 K et 300 K [47].

Le module de Young du séléniure de gallium (GaSe) peut étre obtenu par un ajus-
tement linéaire de la relation contrainte-déformation dans l'intervalle de déformation
de [0, 0.01] (¢f. Figure. I11.21). Alors, le module de Young est de 69.4 N/m et 69.2
N/m respectivement dans les directions armchair et zigzag [109]. La contrainte ultime
est d’environ 10.4 N/m a la déformation ultime de 0.27 dans la direction armchair a la
basse température de 1K. La contrainte ultime est d’environ 10.5 N/m a la déforma-
tion ultime de 0.38 dans la direction zigzag a la basse température de 1K. Lorsque la
température augmente a 300K, la contrainte ultime pour atteindre 8.6 N/m et 8.7 N/m
le long des orientations zigzag et armchair, respectivement, alors que la déformation
correspondante est de 0.22 et 0.19, respectivement. Le coefficient de Poisson démontre
une isotropie avec la valeur v,, = v,, = 0.25 dans les deux sens zigzag et armchair
[109, 266].

L’effet de la température sur les propriétés mécaniques de I'InSe monocouche a été
réalisé par Pham et al [48]. Ils ont déclaré que la résistance a la traction et la déforma-
tion a la rupture diminuent avec I'augmentation de la température. Plus précisément,
lorsque la température augmente de 1 a 500 K, la résistance a la traction et la dé-

formation a la rupture diminuent de 31.50 % et 48.65 % dans le cas d’une traction
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dans la direction armchair. De méme, dans le sens zigzag, la résistance a la traction
et la déformation de rupture diminuent de 41.79 % et 52.29 %. Les modules de Young
diminuent progressivement avec l'augmentation de la température de 1 a 1000 K, les
réductions sont d’environ 13% et 12% par rapport a celles de 1 K, respectivement dans
les directions armchair et zigzag [47].

Jamil et al [59]. ont réalisé une étude sur les propriétés mécaniques de 'InSe mono-
couche en fonction des défauts. L’étude suggere que lorsque la concentration de défauts
augmente, la résistance a la rupture diminue ainsi que le module d’élasticité. La réduc-
tion de la contrainte de rupture, de la déformation et du module d’élasticité dans les
directions armchair et zigzag pour modifier le ratio de défauts de cas pure a 5% est de
~A43,87T%, ~29,56%, ~24,47%, et ~42.61%, ~30%, ~30,26%, respectivement.

Une fissure préfabriquée d’'une monocouche InSe chargée sous tension uniaxiale a 300
K, a montré que les propriétés du matériau telles que la contrainte ultime et la défor-
mation de rupture se dégradent. Lorsqu’'une fissure préfabriquée est présente dans la
structure, le matériau se rompt a une déformation plus faible par rapport a la struc-
ture origine, et la résistance a la rupture est également réduite. Bien que la résistance

diminue lorsque la longueur de la pré-fissure augmente [59].
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Ficure II1.21 — Relations contrainte-déformation pour la monocouche
GaSe étirée uniaxialement le long des directions armchair et zigzag a
des températures de 1 K et 300 K. [109].
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4.3 Fabrication par PVD et Epitaxie

La production fiable de nano-feuilles de haute qualité est la condition préalable
a l'exploration de leurs propriétés et de leurs applications possibles. Jusqu’a présent,
de nombreuses méthodes ont été utilisées pour la synthése de matériaux M XVI
en couches 2D. Nous nous concentrons ici sur plusieurs d’entre elles et évaluons leurs
mérites.

Dépdt physique en phase vapeur (PVD)

Dans cette expérience [267], le bateau de silice contenant de la poudre d’InSe
(99,99%, Alfar) (20 mg) a été placé au centre du tube (cf. Figure I111.22). Un mor-
ceau de tranche de Si avec une couche supérieure de Si0O; de 285 nm a été placé en
aval a environ 10-15 cm de distance, a servi de substrat pour la croissance de 1’échan-
tillon. Un flux d’argon de 60 centimetres cubes standard par seconde (SCCM) fournit
une atmosphere inerte et transporte également le gaz InSe vaporisé pour se déposer sur
la surface de SiO4/Si. La poudre InSe a été chauffée a 830°en 30 min et maintenue a
830° pendant 5 min a 20 min pour la croissance des couches atomiques InSe. Ensuite,

le systeme a été refroidi a température ambiante.

InSe powder

olayer
InSe monotay 4z WWoe

3 be Qua

Si/Sio,

Figure I11.22 — Couches InSe synthétisées via la méthode PVD en
utilisant la poudre InSe comme précurseur. Une tranche de SiO2/Si a
été utilisée comme substrat.[267].

Epitaxie de Van der Waals

Une des conditions requises pour la croissance par épitaxie vdW est que la surface
du substrat soit chimiquement inerte (sans liaisons pendantes en surface). Les substrats
courants pour cette méthode comprennent le mica, le graphene, le BN, etc. Comme
I'énergie associée a la force vdW (40-70 meV) est beaucoup plus faible que énergie de
liaison covalente (200-6000 meV), 'hétérostructure épitaxiale est réalisable méme si le
décalage de réseau est important entre les matériaux [268]. Croissance par épitaxie vdW
combinée a un traitement de surface. L’objectif de ce dernier est de contrdler le site de
nucléation. Jusqu’a présent, la gravure au plasma d’oxygene et I'impression en taille-
douce ont été utilisées pour définir efficacement les sites de nucléation des nanofeuilles
de GaSe et d'IngSes sur le mica. Comme le montrent les figures I11.23 (a), I11.23 (b) et

7



Chapitre III. Structures et propriétés mécaniques des nanomatériaux

bidimensionnels

I11.23 (e), 'emplacement des nanofeuilles d’InySes et de GaSe cultivées sur la surface
du graphéne ou du mica est aléatoire [269, 270]. Cependant, apres une gravure sélective
au plasma d’oxygene, les nanofeuilles ne se nucléent que dans les régions non gravées,
ce qui donne des nanofeuilles d’In,Ses et de GaSe a motifs, comme le montrent les
figures 111.23 (d), 111.23 (f) et I11.23 (g). Une autre méthode pour contrdler les sites
de nucléation est I'impression en taille-douce [271]. Le processus de cette méthode est
illustré schématiquement dans la figure I111.23 (h) . Le Polydiméthylsiloxane (PDMS)
avec des structures congues a été préparé a l’avance par un processus standard de
photolithographie et de moulage de répliques [272]. Une encre a solvant composée
d’oligomere de PDMS se dissolvant dans ’acétone, ’éthanol et le cyclohexane a ensuite
été déposée sur la surface du tampon PDMS préparé. Une feuille de mica fraichement
clivée a été placée face a face avec le tampon PDMS. Ensuite, les empreintes ont été
laissées sur la région sans contact et le mica traité a été immédiatement utilisé pour
la croissance de matériaux 2D. L’observation in situ a indiqué que les nano-feuilles de
BiySes préféraient se nucléer au bord des agrégations de résidus supplémentaires et
s’étendaient ensuite & la région sans résidus d’encre. Au fur et a mesure que le temps
de croissance augmente, les noyaux finissent par fusionner pour couvrir toute la région
contactée par le tampon PDMS. Ce processus est illustré sur la figure I11.23 (i). Les
techniques basées sur I’épitaxie vdW et la gravure de surface permettent de réaliser un
modele & grande échelle de matériaux M1 XV! en couches 2D, fournissant ainsi une

base pour les dispositifs électroniques et optoélectroniques de la prochaine génération.
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FIGURE II1.23 — (a-b) Image au microscope électronique a balayage
(MEB) de flocons InaSes cultivés respectivement sur graphéne et du
mica. (c¢) Image schématique illustrant la croissance de la zone sélective
d’InySes par gravure au plasma d’oxygene. (d) Image optique de flo-
cons InySes structurées, cultivés sur mica modifié. (e) Image optique de
nanofeuilles de GaSe cultivées sur mica. (f-g) Image optique de réseaux
de GaSe par croissance sélective. (h) Image schématique illustrant le
processus d’impression en taille-douce. (i) Image optique de cristaux de
BigSes cultivés sur mica a différentes étapes.[255]

5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté les allotropes du carbone les plus connus qui
ne sont autres que le graphite, le diamant, la lonsdaléite, le fulleréne et les nanotubes
de carbone. Ensuite, nous avons détaillé quelques résultats concernant les propriétés
mécaniques du graphéne. Puis, nous avons présenté les propriétés structurales et mé-
caniques des matériaux bidimensionnels a structures hexagonales a base de silicium, de
bore et de la famille M7 X"V? De plus nous avons défini les différentes méthodes de
synthese du SiC, du borophene et du InSe, en particulier, nous avons détaillé quelques-
unes comme ’exfoliation humide pour nanofeuilles de SiC, I’exfoliation en phase liquide
pour borophene, et le dépot physique en phase vapeur (PVD) pour InSe. Dans le cas
des propriétés mécaniques, les modules élastiques tels que la contrainte de traction a la
rupture, la déformation ultime et le module de Young diminuent avec I’augmentation
de la température et la présence de défauts structuraux. Cette observation est satis-
faisante pour tous les nanomatériaux étudiés dans ce chapitre. Nous avons brievement
décrit les nanomatériaux hybrides SiC, SiGe, borophéne et BO qui constituent ’objet
de nos contributions dans ce domaine. Le contenu de notre travail a été rapporté dans

le dernier chapitre.
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Chapitre 1V

Contributions et Résultats

Les matériaux 2D basés sur les groupes I1I et IV ont fait 'objet de nombreuses re-
cherches en raison des propriétés uniques révélées par le graphene, qui ont permis leur
incorporation rapide dans le domaine des applications modernes [273, 274]. Concur-
rent du graphene dans la méme colonne, le silicene présente une structure stable et des
propriétés électroniques importantes [275]. Depuis, le silicéne est plus utilisé dans les
dispositifs nanoélectronique comparé au graphéne [276, 277]. Ainsi, la recherche se dé-
veloppe sur I'hybridation du Si avec ses analogues de la colonne IV. Cette hybridation
donne lieu a des matériaux qui constituent les propriétés des précurseurs, propriétés
recherchées dans le domaine des nanotechnologies et micro. Les feuilles hybrides a base
de Si telles que le carbure de silicium(SiC) et silicéne-germanéne (SiGe) sont des semi-
conducteurs bidimensionnels qui présentent respectivement une structure hexagonale
planaire et hexagonale ondulé (buckled). Ce qui a prouvé son applicabilité dans les
dispositifs de systémes microélectromécaniques (MEMS) et les applications sans fil.
Cela en a fait 'objet principal de notre premiere publication, qui étudie les propriétés
structurales et mécaniques du SiC et du SiGe dans les cas purs et défectueux.

Un autre matériau 2D de la colonne III, le borophéne, suscite un intérét croissant car il
est plus résistant et plus flexible que le graphéne dans certaines configurations, avec des
caractéristiques métalliques, et il est prometteur pour étre utilisé comme électrodes et
interconnexions dans les nanodispositifs flexibles [38]. Ce qui nous a motivé a I’étudier
de notre point de vue, et c’est le sujet de notre deuxieme publication.

La ténacité a la rupture est une propriété qui décrit la capacité d’un matériau conte-
nant une fissure & résister & une fracture supplémentaire. Elle est égale a 4 MPay/m
pour le graphéne [155], ce qui signifie une fracture fragile et rapide. Nos dernieres publi-
cations ont porté sur I’étude et la modulation des propriétés mécaniques des matériaux
contenant des fissures. Pour cela, les matériaux hybrides colonnes III-VI ont été un
bon choix pour ces études en raison de leurs géométries bicouches uniques qui peuvent

entraver la propagation des fissures.

81
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Nos contributions a ce domaine consistent a étudier les propriétés élastiques et
structurales des matériaux composites en 2D en simulant la dynamique moléculaire
afin de les utiliser dans des applications appropriées tells que les capteurs mécaniques,
les dispositifs de port et les systémes microélectromécaniques (MEMS)

Ce chapitre est consacré a présenter les résultats de nos contributions dans le do-
maine a travers un résumé détaillé de nos travaux accompagnés par leur contenu dans
son intégralité. Nous allons commencer par les descriptions des propriétés élastiques
linéaires et les effets de la température et de la vitesse de déformation sur 1’élasticité
linéaire des matériaux 2D hybrides des groupes IV, V et III-VI. L’apparition de divers
défauts structurels tels que les lacunes et les fissures dans les matériaux 2D étant inévi-
table, leur effet sur le comportement élastique sera présentée dans la section suivante.
La troisieme partie sera consacrée a des stratégies d’ingénierie des contraintes pour ré-
duire les dommages qu’ils causent par les défauts précités, et améliorer leurs propriétés

mécaniques, afin d’en tirer profit.

1 Réponse élastique de matériaux hexagonaux

1.1 Elasticité linéaire

Les matériaux ont un comportement élastique, généralement jusqu’a une certaine
charge, appelée "limite d’élasticité". Ainsi, la réponse mécanique d’un matériau homo-
gene, isotrope et linéairement élastique est entierement caractérisée par deux constantes
physiques qui peuvent étre dérivées par des expériences simples [278]. Par exemple, une
tension ou une compression uniaxiale donne a la fois le module de Young et le coeffi-
cient de Poisson. Tout autre parametre élastique linéaire peut alors étre obtenu a partir
de ces deux constantes.
Nous avons étudié ici les courbes de contrainte-déformation de plusieurs matériaux 2D
sous tension uniaxiale dans les directions armchair et zigzag, comme le montrent les
figures IV.1, IV.2, IV.3 et IV.4. Dans le tableau IV.1 on a présenté trois grandeurs de
base de I'¢lasticité linéaire de tous nos matériaux 2D hybrides qu’on a traité dans cette
these qui sont le module de Young, la résistance a la traction et la déformation a la
rupture. Gardez a l'esprit que le module de Young dans tout ce qui suit est obtenu
en utilisant la régression linéaire sur la partie linéaire initiale de la courbe contrainte-

déformation.
A partir du tableau I'V.1, nous pouvons distinguer les différences dans les propriétés

élastiques de nos matériaux. Principalement, les trois matériaux Graphene, SiC et SiGe

du groupe IV représentent des valeurs de module de Young le long de la direction
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FIGURE IV.1 — Courbes de contrainte-déformation sous tension uni-
axiale dans les directions armchair et zigzag a température ambiante
pour une feuille de graphéne, un hybride de SiC et une monocouche de
SiGe.
60 . 25
1 cowche WE—
55H 2 covenes Armchale Zigzag
3 couches E—
50 '_a couches  m—
45
g 40
=35
w
£ 30
m
s 25
=
G 20
o
15
10
5
% 002 o004 o006 008 01 o012 0 002 004 006 01 0.2
Déformation Déformation
FIGURE IV.2 — Courbes de contrainte-déformation sous tension uni-
axiale dans les directions armchair et zigzag a température ambiante
pour un borophéne multicouche
Matériaux Module de Young (N/m) Résistance a la traction (N/m) Déformation a la rupture (%) Température (K)
Graphéne 355 (zigzag) 58.33 17.25 300
348 (armchair) 46.4 15
siC 163.43 (zigzag) 14.3 17.25 300
163.2 (armchair) 9.28 15
SiGe 22.62 (zigzag) 9.55 27 300
22.60 (armchair) 6.4 27
Borophene ~167 (zigzag) ~10 11.24 300
~393 (armchair) ~26 9.87
BO 300.8 (zigzag) ~44 13.38 300
301.18 (armchair) ~ 44 11.67
InTe 32.35 (zigzag) 3.94 19 300
32.94 (armchair) 4.08 17

a 300 K dans les directions zigzag/armchair.
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d’indium (InTe).
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zigzag de 355N /m, 163.43N/m et 22.62N/m respectivement, alors que leurs valeurs
correspondantes le long de la direction armchair sont 348 N/m, 163.2N/m et 22.60N /m,
respectivement. Ce qui montre un certain degré de rigidité de ces matériaux 2D. Le
graphéne présente le matériau le plus rigide tandis que le SiGe présente celui le moins
rigide. Bien qu’il soit moins rigide que le graphéne, le SiC présente un module de Young
plus élevé que le silicéne, le germaneéne et le stanéne [173], ce qui confirme le rdle positif
résultant de I’hybridation d'un élément des matériaux bidimensionnels du groupe IV
avec le graphene, qui était absent dans le cas de SiGe. De plus, tous les parametres
élastiques présentent des valeurs plus élevées le long de la direction zigzag par rapport
a la direction armchair, ce qui est en bon accord avec les études précédentes sur les
feuilles de stanene, silicene et germanene [17, 173].

Pour les matériaux 2D des groupes 111 et III-VI au méme tableau I'V.1, ils présentent
des valeurs de module de Young élevées de ~167N/m, 300.8N/m et 32.35N/m le long
de la direction zigzag et valeurs de ~393N/m, 301.18 N/m et 32.94N/m le long de la
direction armchair révélés pour le borophene, BO et InTe respectivement, ce qui met
I’accent sur leurs rigidités. Par rapport aux analogues du quatrieme groupe, il est clair
que le module de Young le plus élevé, qui indique une rigidité élevée, se référer a I'oxyde
de bore (BO) sans mentionner le graphene le matériau le plus rigide mesuré, tandis
que le module inférieur se référer au SiGe, indiquant celui le moins rigide.

En conclusion, on en déduit que le module de Young des matériaux hybrides 2D diminue
lorsque la masse atomique moyenne des constituants du réseau hexagonal augmente,
ce qui est clairement observé entre SiC/ SiGe et BO/InTe.

La capacité des matériaux a résister a la rupture et a résister aux changements de
forme sans formation de fissures est également étudié en a travers la résistance a la
traction o et la déformation a la rupture € comme il est indiqué dans le tableau IV.1.
L’étude de la capacité de ces matériaux a résister a la rupture ont montré des résultats
considérables et diverses a la fois. Dans la direction zigzag, la résistance a la traction
du SiC est inférieure d’environ 58% et 66% a celle des monocouches de graphéne et des
feuilles de nitrure de bore (BN) [30, 31], respectivement, et elle est inférieure d’environ
54% et 52% le long de I'axe armchair, respectivement. Cependant, le SiC présente une
résistance a la traction plus élevée par rapport a d’autres matériaux composés tels que le
GaN et I'InN [31] et par rapport & son homologue SiGe qui présente des résistances a la
traction 62% et 47% plus faibles dans les directions zigzag et armchair respectivement.
Le graphene est plus rigide et moins flexible que la monocouche de SiC et également
par rapport a la feuille de SiGe qui est moins rigide et plus flexible. L’oxyde de bore
(BO) peut supporter une contrainte de traction plus élevée que d’autres matériaux 2D
hexagonaux ondulés tels que I'InSe [47], le InTe et le borophéne.

La valeur élevée de la déformation de rupture de la monocouche de SiGe entraine un
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retard dans la formation d’anneaux, de vides et de défauts chimiques (pentagones et
triangles) dans le squelette cristallin du matériau avant la rupture.

L’effet de I'empilement des couches de borophene sur leurs propriétés de traction

a été étudié dans le tableau IV.2. On met 7 le nombre de couches atomiques, celui-ci
variant de 1 a 4, on empile 1 les monocouches de bore en configuration AA. Les dis-
tances intercouches rapportées pour n borophéne dans le tableau IV.2 sont conformes
aux valeurs obtenues a partir des calculs DFT [35]. Lorsque le nombre 7 de couches
augmente, la résistance a la rupture (o), définie comme le pic maximal de la courbe
contrainte-déformation, diminue de 55.17/21.29 GPa pour n = 1 a 33.41/11.21 GPa
pour 7 = 4 le long des directions armchair/zigzag, respectivement. Le méme compor-
tement est montré pour les membranes multicouches MoS, en raison de la transition
du mécanisme de fracture intraplanaire & interplanaire [279].
En revanche, la variation de la déformation a la rupture est moins prononcée pour n
compris entre 7 = 1 et n = 4 et elle est tout a fait négligeable lorsque I'on compare 7
=1, 2 et 3, en particulier sous chargement en zigzag. Les valeurs du tableau révelent
également une forte anisotropie puisque la résistance aux fractures pour les forces arm-
chair est supérieure a celles en zigzag en raison de la structure ondulée le long de ’axe
zigzag. Il s’ensuit que les valeurs du module de Young du borophéne monocouche sont
plus que doublées, il est notamment 2.3 fois plus grand, pour la déformation en arm-
chair par rapport a la direction en zigzag comme indiqué dans le tableau IV.2. Cette
différence s’explique par le fort flambage (buckling) dans la direction zigzag. En aug-
mentant 7, le module de Young diminue approximativement de 24 & 31% pour les deux
charges appliquées. Comparé a d’autres monofeuilles 2D, comme les monocouches de
phosphorene, de silicéne et de MoSs [111, 227, 280], on en déduit que la monocouche de
borophene est beaucoup plus résistante. Lorsque 'on augmente 7, le module de Young
diminue, tandis que le coefficient de Poisson reste quasiment inchangé avec v,~ —0.03
et v, ~ —0.07. Nos résultats sont en accord avec les multicouches de phosphore noir
[227] et de MoSy [279]. Ces changements sont principalement attribués a leffet des
interactions de Van der Waals qui sont responsables de ’empilement des différentes
couches dans le systeme [35].

Dans le tableau IV.3, nous mettons en évidence la fagon dont le borophene réagit
avec les atomes d’azote (N) en étudiant I'influence du N intercalaire situé sur le site du
pont (positionné au milieu de la liaison B-B), le nombre d’atomes d’azote varie de 1 a
4 avec différentes distributions générant 12 configurations différentes. Dans ce travail,
nous considérons 9 hétérostructures intercalées, a savoir 4N /41, 3N /41, 2N /4L, 1N /4L,
4N /3L, 3N/3L, 2N /3L, 1N /3L, 4N /2L, 3N /2L, 2N/2L, 1N /2L, de sorte que 4N /3L fait
référence a 4 atomes d’azote par chaque couche intermédiaire, et dans 1N /4L nous avons

intercalé 1 atome d’azote entre chaque deux couches alors que 3 atomes d’azote placés
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couches d T, T, Oy oy € Ey
1 — 349.39 820.03 21.29 55.17 11.24 9.87
2 3.072 264.69 621.23 15.98 40.39 11.21 9.2
3 2.957 247.67 581.29 15.06 37.76 11.18 8.95
4 2.956 239 560.94 11.21 33.41 7.1 8.3

TABLEAU IV.2 — Distances intercouches d en A, module de Young T et
résistance o en GPa, déformation a la rupture € en (%) pour le borophéne
multicouche le long des deux directions armchair (-y) et zigzag (-x).

dans l'interdistance entre deux couches est donné par 3N /2L. Les configurations 2N ne
sont pas rapportées car les résultats correspondants sont assez similaires aux cas 1N.
Les valeurs du module de Young, rapportées dans le tableau IV.3, montrent une di-
minution plus significative lors de 'augmentation du nombre de couches 7 que lors de
I’ajout des atomes N a n fixe. Cela peut étre attribué a l'influence des interactions
de Van der Waals qui deviennent plus fortes a une distance intercouche spécifique et
limitent 'effet des atomes d’azote. Dans toutes les configurations, les valeurs les plus
élevées du module de Young sont observées le long de la direction y par rapport a celles
le long de la direction x. Par rapport a borophéne multicouches pur, on peut déduire
que l'intercalation rend le matériau plus souple puisque peu de force externe peut le
déformer. De plus, le coefficient de Poisson du borophéne a couches 7 intercalées en N
conserve son signe négatif, ce qui montre que ces matériaux restent auxétiques le long
des axes zigzag et armchair.

Ces résultats ont démontré des propriétés élastiques importantes et diverses de
ces matériaux 2D, révélant que par 'hybridation, I’empilement et 'intercalation, nous
pouvons modifier leurs propriétés élastiques et les utiliser dans des applications appro-

priées.

1.2 Effet de la température et de vitesse de déformation

La gestion de la température dans les dispositifs a 1’échelle nanométrique devient
de plus en plus importante pour son role critique dans le controle des performances et
de la stabilité de ces dispositifs. Les figures IV.5, IV.6, IV.7 et IV.8 présentent 'effet
de la température sur les propriétés de traction, telles que la résistance a la rupture,
la déformation a la rupture et le module de Young, de nos matériaux 2D hybrides.
On va commencer par l'effet de la température sur les caractéristiques des trois ma-

tériaux du groupe IV, graphene, SiC et SiGe. les calculs de la contrainte en terme de
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Nombre de couches Module de Young 1IN 3N 4N
T, 259 251 245
2 couches
T, 617 604 596
T, 241 236 233
3 couches
T, 570 564 260
T, 232 228 224
4 couches
T, 552 546 539

TABLEAU IV.3 — Module de Young T en GPa pour le borophéne mul-
ticouche intercalé par des atomes d’azote le long des deux directions
armchair (-y) et zigzag (-x).

déformation le long des directions zigzag et armchair donnent la résistance a la rupture
et sa déformation correspondante affichée dans la Fig. IV.5.

La contrainte de rupture ultime et la déformation diminuent avec I’'augmentation de
la température. Plus précisément, sous la température ambiante, a 100 K, la contrainte
maximale se produit & des déformations de 17%, 26% et 29% pour les monocouches de
grapheéne, de SiC et de SiGe, respectivement, dans la direction zigzag. Le long de 'axe
armchair, elle est d’environ 16.5%, 18% et 30 %, respectivement. A la température la
plus élevée T =800 K, la fracture se produit a 15.7% et 13% dans la feuille de SiC,
et coincide avec la déformation de 22.5% et 18% sous des charges en zigzag et en
armchair, respectivement pour I’hybride SiGe. Le graphéne présente une déformation a
la fracture d’environ 15% et 12.5% le long des directions zigzag et armchair & T =600K.
Il s’ensuit que les matériaux présentent une rupture plus précoce a des températures
plus élevées en raison des longueurs de certaines liaisons chimiques qui subissent de
plus grandes fluctuations et atteignent la longueur de liaison critique puis se rompent.
En outre, la diminution des fractures est plus importante dans le sens armchair que
dans celui du zigzag. On peut 'expliquer par le fait que, contrairement a la déformation
en armchair, la direction en zigzag est plus résistante a la déformation appliquée en
raison de l'orientation des liaisons atomiques qui ne sont pas paralleles a la direction
de la charge. Par conséquent, la déformation en zigzag peut résister davantage avant
la rupture, ce qui se traduit par une déformation ultime plus élevée.

Lorsque 'on augmente la température dans la plage [10-500] K, la figure IV.6 montre
une baisse de la résistance a la rupture pour les forces en armchair et en zigzag. Cette
diminution est également observée pour la déformation a la rupture correspondante. En
augmentant le nombre de couches, la baisse est attribuée a l'effet d’épaisseur en accord
avec le M oSy multicouche [279]. A souligner également que, a 10 K, la résistance a la

rupture qui est de 69.08 GPa et 24.79 GPa pour le borophéne a une couche dans les
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Ficure IV.5 — Effet de la température sur la résistance a la rupture

et la déformation a la rupture dans les directions zigzag et armchair,

respectivement pour les cas des feuilles a, b de graphene, c, d de SiC et
e, f de SiGe.

directions armchair et zigzag, respectivement, est proche des prédictions des calculs de
premiers principes rapportés dans [215, 281]. Ces parametres commencent & diminuer
jusqu’a 500 K, ce qui signifie que des températures plus élevées entralnent une rupture
plus précoce, en raison des grandes fluctuations subies par certaines liaisons qui peuvent

facilement atteindre le point de rupture pendant la charge appliquée.
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FIGURE IV.6 — Effet de la température sur la résistance a la rupture
du borophéne multicouche dans les directions armchair et zigzag.

Dans cette partie, nous étudions les propriétés mécaniques de la monocouche BO en
fonction de la température de 1 & 900 K. Comme le montre la figure IV.7, a une tempé-

rature fixée, la déformation a la rupture est plus sensible a la direction de chargement
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par rapport a la résistance a la rupture. La différence entre les valeurs de déforma-
tion dans la direction zigzag par rapport a la direction armchair, pourrait s’expliquer
par I'influence de 'emplacement de la liaison le long de 'orientation de chargement.
Plus précisément, lorsque la feuille BO soumise a une charge de traction le long de la
direction zigzag, elle fait face a certaines liaisons horizontales qui peuvent supporter
une plus grande déformation en traction avant la rupture. De plus, la résistance a la
rupture (déformation) diminue d’environ 48% (60%) dans la direction armchair et de
47% (66%) dans la direction zigzag lorsque la température augmente de 1 K a 900 K

en conséquence.
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Figure IV.7 — Variations de la résistance a la rupture et de la dé-
formation a la rupture d’une feuille BO monocouche en fonction de la
température pour une charge directionnelle en armchair et en zigzag.

Pour le module de Young, la figure IV.8 montre sa diminution au fur et a mesure
que la température augmente. La réduction est d’environ ~4,7% le long de la direction
armchair et ~4% le long de la direction zigzag pour une température allant de 1 K & 900
K, respectivement. La faible différence des valeurs du module de Young, observée lors
de 'augmentation de la température, affirme l'isotropie de la monocouche BO. Par
conséquent, la température détériore les propriétés mécaniques du BO monocouche.
Ces détériorations peuvent étre attribuées aux longueurs des liaisons chimiques qui
subissent plus de fluctuations thermiques a haute température ce qui conduit a la
rupture plus précoce.

Nous concluons que l'effet de la température sur les propriétés de traction de nos
matériaux 2D du groupe IV est plus important dans la direction armchair que dans la
direction zigzag. Méme avec les couches empilées de borophene, leffet de la température
reste considérable. L’oxyde de bore hexagonal 2D (BO) révele qu’a une température
fixée, la déformation a la rupture est plus sensible a la direction de chargement par

rapport a la résistance a la rupture. Ces données peuvent servir de guide pour une
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utilisation dans les applications extensibles et dans les futurs dispositifs thermoméca-

niques.
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FiGURE IV.8 — Effets de la température sur le module de Young de
BO monocouche sous tension uniaxiale dans les orientations armchair
et zigzag.

Effet de la vitesse de déformation L’effet de la vitesse de déformation en traction
appliquée, définie comme la variation de la déformation d’un matériau en fonction du
temps, sur les propriétés mécaniques du SiC, du SiGe et du borophéne multicouche est
examiné a différentes températures. Comme le montre la figure IV.9, dans l'intervalle
de vitesse de déformation [0,01 , 0,09] Ps~', la résistance & la rupture et la déformation
a la rupture augmentent légerement avec 'augmentation de la vitesse de déformation
et suivent presque une tendance générale. Cela s’explique par le fait qu’a une vitesse de
déformation plus faible, les atomes ont plus de temps pour les fluctuations thermiques,
ce qui augmente les chances de surmonter la barriere énergétique pour rompre les
liaisons & une force plus faible.

Dans la figure IV.10, a n fixe, 'augmentation de la vitesse de déformation entraine
une légere augmentation de la résistance a la rupture. Plus précisément, a 200 K, la
résistance a la rupture de monocouche du borophene dans les directions armchair et
zigzag augmente jusqu’a (3.6, 13.7%) et (5.8, 12.3%), respectivement. Alors qu’elles
atteignent (6.3, 16.7%) et (5, 4.3%), respectivement pour la 4-couches du boropheéne.
Notez qu’'une raison possible pour les augmentations de la résistance a la rupture a
n fixe est due au fait qu’a une vitesse de déformation plus lent, les atomes ont plus
de temps pour répondre aux fluctuations thermiques. Par conséquent, la possibilité de
surmonter la barriére énergétique pour rompre les liaisons a une force inférieure aug-

mente.
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Lorsque 'on augmente n = 1 a 4, la résistance a la rupture a 800 K chute d’environ
30% le long des directions armchair et zigzag respectivement, révélant un effet moins
significatif de la vitesse de déformation sur le nombre de couches par rapport a l'in-
fluence de la température, comme cela est évidemment observé pour n = 2 et 3. Il
s’ensuit que les interactions de Van der Waals et la structure ondulée du borophéne
sont les principaux responsables des variations opposées des parametres de rupture en
termes de directions 7 et x/y.

En résumé, I'examen de l'effet de la température sur la résistance a la rupture
et la déformation montre que ces structures en nid d’abeille sont plus sensibles a la

température qu’a la vitesse de déformation.
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FIGURE IV.9 — Variation de la résistance a la rupture et de la défor-
mation a la rupture des feuilles de SiC et de SiGe, respectivement, en
fonction de la vitesse de déformation a différentes températures..
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1.3 Contribution 1
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Contribution 1

Ingénierie de la déformation thermique des
propriétés meécaniques des feuilles hybrides
a base de Si par des simulations de

dynamique moléculaire

Résumé

Apres le premier isolement réussi du graphéne, et en raison de ses propriétés mé-
caniques exceptionnelles qui sont les plus élevées jamais obtenues, une attention consi-
dérable a été portée aux analogues de la méme colonne du tableau périodique. Récem-
ment, les matériaux hybrides a base de Si ont fait 'objet de nombreuses recherches
en vue de leur application possible dans les microsystémes électromécaniques (MEMS)
dispositifs et les applications sans fil.

Dans ce premier article, nous avons étudié les propriétés structurales et mécaniques
des hybrides SiC et SiGe en les comparant avec son homologue qu’est le graphéne. Nous
réalisons pour la premiere fois, une combinaison entre la performance mécanique des
feuilles défectueuses a base de Si (défaut de lacune) et la gamme élevée de température
avec des valeurs spécifiques de vitesse de déformation. Notre résultat montre que sous
la charge uniaxiale, les systemes présentent un étirement de leurs liaisons atomiques,
ce qui entraine la formation d’anneaux, de vides et de défauts chimiques (pentagones
et triangles). Le squelette cristallin devient moins lié, donc il perd sa rigidité. Par
rapport a la monocouche de SiGe pure et défectueuse, la feuille de SiC présente un
module de Young et des valeurs de rupture plus élevés, qui diminuent tous deux avec
la température, tandis que la vitesse de déformation les améliore. Dans les hybrides
défectueux, nous avons constaté que les défauts ponctuels réduisent les valeurs de la
résistance a la rupture et de la déformation sans affecter le comportement fragile des

feuilles.
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Abstract

The mechanical properties of pristine and defective Si-based hybrid sheets are studied using molecular dynamics calculations
for a temperature ranging from 100 to 800 K, in conjunction with a variable strain rate. When increasing temperature,
the melting phase of the hybrids occurs from the solid to the liquid phase, while the increase in the strain rate enhances
their elastic parameters. The absence of plastic stage reveals that the fracture pattern is brittle in these 2D materials. Under
the uniaxial loading, the systems stretch, resulting in the failure of the crystalline skeletons that lose their rigidity with
anisotropic behavior observed only for SiC. In defective hybrids, the point defects reduce the values of fracture strength and
strain without affecting the brittle behavior of the sheets. The results impart that coupling high temperature to SiC material
offers new possibilities for MEMS devices, whereas SiGe is a promising candidate for microelectronic devices.

Keywords Group IV hybrids - Thermal effect - Vacancy defects - Elastic parameters - Molecular dynamics simulations

Introduction

Since the first isolation of graphene in 2004 by mechanical
exfoliation from graphite [1], this 2D material has shown
a vast number of applications such as energy storage
[2-4] and field-effect transistors [5-7]. In the last 15
years, graphene was fabricated using different production
processes such as chemical vapor deposition (CVD)
that introduces structural defects into the honeycomb
lattice [8]. Indeed, chemical treatment generates vacancies,
dislocation, and Stone—Wales type defects in graphene
network [9]. Both experiments and computational methods
allow exploring many physical properties of graphene such
as vibrational, thermal, electronic, and transport properties.
In particular, graphene shows exceptional mechanical
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characteristics summarized in its extremely high Young’s
modulus and fracture strength [10].

A wave of studies on group IV elemental 2D materials
has paved the way to new classes of graphene analogues
such as silicene, germanene, stanene, and plumbene
composed of only one atom belonging to group IV in
the periodic table. With four electrons in their valence
band, Si, Ge, Sn, and Pb atoms do not form sp? bonds
in the corresponding 2D sheets due to their large ionic
radius. It results in that the crystalline lattices of silicene
and germanene are slightly buckled [11]. Therefore, unlike
graphene, where the atoms are arranged in a perfectly planar
honeycomb structure, the atom hybridization in silicene
and germanene is between sp® and sp>. Experimentally,
the epitaxial growth of silicon on solid surfaces has
been proposed to fabricate a silicene sheet. The first
successful synthesis of silicene was realized on Ag(111)
and Zr B,(0001) surfaces [12, 13], then silicene was also
successfully grown on an iridium (111) surface [14].
Germanene was also manufactured using several substrates
such as Pt (111) and Al (111) [15, 16].

The study of two-dimensional honeycomb materials
using molecular dynamics simulations (MD) have received
widespread attention in the last decade. Classical MD sim-
ulations showed perfect linear elastic behavior at 0 K for
graphene, while at room temperature, high Young’s mod-
ulus and Poisson ratio were observed along the armchair
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and zigzag loadings [17]. Thus, incorporating graphene with
other materials enhances interfacial bonding strength [18].
During the tensile loading, strong plasticity behavior is
observed in hybrid graphene and hexagonal boron nitride
sheet [19]. The corrugated structure of layered borophene
along the zigzag direction renders its Young’s modulus and
ultimate tensile stress higher along the armchair loading
than the zigzag one [20]. In pure silicene, the lattice is sta-
ble up to 17% under biaxial tensile strain [21]. Compared
with its bulk counterparts, the Young modulus of silicene is
lower, while its fracture strength is higher, making silicene
more flexible to deform but harder to break [22]. Further-
more, both the fracture stress and deformation decrease, in
silicene, as the temperature increases, whereas they increase
slightly with the strain rate [22]. Nano-reinforcements of
Si-based materials elucidate the interaction mechanisms
between 2D materials and inorganic hosts [23]. In stanene,
the Young modulus decreases with temperature along both
uniaxial and biaxial loadings [24]. Due to its high buckled
structure, germanene shows a tensile strength that is about
11 to 12 times smaller than that of graphene and displays a
strain-induced self-doping phenomenon [25].

The various results obtained for the available 2D group
IV one-atomic crystals have generated a strong interest
exceeding the list of group IV mono-elements to include
group III-V compounds sheet [26, 27] and group IV-
IV hybrids [28-30]. Other types of elementary materials
have been also synthesized, like the transition metal
dichalcogenides M oS>, NbSey, and WS, [31,32] and II-VI
zinc oxide Zn O [33, 34]. As far as concerns the mechanical
properties, SiGe and graphene-based hybrids, such as SiC
and CGe, exhibit special elastic parameter values. SiGe is
hard to break among the other (2D) group-IV monolayers
[35]. Compared with graphene, SiC hybrid is less stiff and
twice stronger [36, 37]. Passing from the monolayer SiC
to the bilayer induces extra flexibility in hybrid [38]. For
SiC hybrids, MD calculations report a Young modulus of
174-169.6 N/m in the zigzag direction and 171-173.4 N/m
in the armchair one [39, 40]. At high temperature, intrinsic
thermal excited ripples are observed in hexagonal hybrids
[41]. Research on the mechanical characterization of binary
compounds, such as SiC and SiGe sheets, shows that the
fracture stress and strain in the zigzag direction are almost
higher than those along the armchair axis [42]. Furthermore,
the nonlinear and thermoelastic behaviors of 2D C-based
hybrids reveal very potential candidates for automotive and
aeronautical industries as well as heat spreader electronics
devices [43].

Despite the importance of MD simulations in explor-
ing the rupture and the melting phase in materials as
well as the effects of defects on mechanical properties,
to date, quite limited studies on 2D materials exist. More
particular, no study from the literature has focused on

@ Springer

the combination between the mechanical performance of
Si-based defective sheets (vacancy defect) and the high
range of temperature with specific strain rate values in the
same investigation. Consequently, we believe that under-
standing the performance of SiC and SiGe sheets based
on some key factors like mechanical properties and behav-
ior up to rupture in the aforementioned circumstances is
of fundamental importance for the advanced development
of nanoscale devices such as MEMS. This work provides
a study of the effect of thermo-strain on the mechanical
properties of pristine and defective graphene, SiC, and GeC
hybrid materials using MD calculations. It is found that SiC
(/SiGe) hybrid is more flexible (/less stiffer) than graphene.
The fracture stress and strain decrease as the temperature
increases, while an increase in the strain rate enhances them.
The Young modulus of defective SiC and SiGe decreases as
the number of defects increases, and brittle fracture behav-
ior is observed for both pristine hybrids and their defective
analogs. The investigation of strain-temperature on the elas-
tic response of 2D materials can be used in thermoelastic
applications.

In what follows, we present a detailed analytical frame-
work in “Method of calculations.” The results are reported
and discussed in “Results and discussion.” The conclusion
is given in the last section.

Method of calculations

Molecular dynamics simulations are performed using the
program LAMMPS [44]. The interatomic interactions are
sampled by means of the Tersoff potential [45] that is
commonly used and considered as most proper and con-
sistent for simulating the atomistic behavior of different
inorganic nanosheets due to accurate parameterization that
helps in reaching accordance with the DFT computations
and experimental results, and for the corresponding param-
eters cited in this work especially the cutoff R and S which
are helping in improving the accuracy of calculations [46,
47].

All calculations are performed using a (20 x 20) hexag-
onal supercell that contains 800 atoms with periodic bound-
ary conditions applied along the planar directions (X, Y),
in agreement with [48, 49] investigating the thermodynamic
and the mechanical properties of graphene monolayer. The
SiC and SiGe monolayers are fully relaxed until a thickness
of 2 and 2.5 A are obtained respectively. The relaxed Tersoff
potential parameters are equal to B: 432.154 and 444.7177
(eV), h: —0.3395 and —0.5982, R: 2.3572 and 2.8995 A, S:
2.6626 and 3.1996 A, for SiC and SiGe monolayers, respec-
tively. The mechanical properties have been estimated by
imposing a uniaxial tension along the armchair and zigzag
directions as indicated in Fig. 1. The simulations were
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Fig. 1 Relaxed geometrical structures displaying a graphene, b SiC, and ¢ SiGe sheets. Blue, red, and green balls represent C, Si, and Ge atoms

respectively

carried out with temperatures ranging from 10 to 800 K in
conjunction with a set of strain rates from 0.01 to 0.09 ps~!.
Notice that the stress and the strain at maximal stress values
beyond the temperature interval do not display interest-
ing variations. The Nose-Hoover barostat (NPT) ensemble
(fixed number of atoms, pressure, and temperature) is used
in all simulations with a temperature damping constant of
0.1 ps and pressure damping constant of 1 ps. Each of
the deformation simulations was run until the failure of
sheet and a time step of 0.25 fs was used for all MD
simulations.

Results and discussion

In this section, we study three 2D hexagonal structures,
namely graphene monolayer, and SiC and SiGe hybrids
displayed in Fig. 1. Using molecular dynamics (MD)
simulation, the effect of strain and temperature on the
structural and elastic properties of the three materials is
investigated and discussed. We start by calculating the
equilibrium lattice constant for SiC and SiGe monolayers to
test the accuracy of the Tersoff potential that is commonly
used and considered as most proper and consistent for

Fig.2 Schematic illustrations of
Q species. Blue balls denote
carbon or germanium atoms and
red balls refer to silicon atoms

Q1

Q3

simulating the atomistic behavior and thermal response of
different inorganic nanosheets relied on 800 atoms [41, 47,
50, 51] as the ones employed in this study.

In the honeycomb structure, each C atom binds three Si
or Ge atoms as displayed in Fig. 1. The optimized bond
lengths reported in Table 2 are in good agreement with
previous DFT results [28, 38]. Furthermore, in contrast
to planar graphene and SiC monolayers that show sp?
hybridization, the SiGe hybrid exhibits a small buckling
parameter of 0.58 A.

In SiC and SiGe hybrids, the presence of bridging
carbon/germanium atoms which connect with two silicon
atoms chiefly contributes to the connectivity of Si network
as displayed in Fig. 2. To assay the structural form and
connectivity of our Si-based materials, Table 1 lists the
indicator of Q species of Si defined by the number of
bridging carbon/germanium atoms it forms covalent bonds
with Si atoms.

Figure 2 shows Q3 denoting the middle silicon con-
nected with three bridging carbon (germanium) atoms in
SiC (SiGe) structure; Q1 is designating the silicon atoms
attracting only one bridging carbon/germanium atom, and
Q2 for two bridging atoms. The calculations of the distri-
bution of Q species for pristine SiC and SiGe, with dearth

Q2

Br bon

daing Car

- Or
Bridging Germanium
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Table 1 Q species distribution of pristine SiC and SiGe after structural
relaxation

Structure  Qo(%)  Qi1(%)  Q2(%)  Q3(%)  Qu(%)
SiC 0 4.75 90.25 0
SiGe 0 4.75 90.25 0

of QO and Q4, indicate that Q1, Q2, and Q3 mainly domi-
nate large fractions, respectively, where the high parameter
of Q indicates the strong connectivity of the structures. In
fact, the high abundance of Q3 is due to the fact that it
is situated in the middle of a honeycomb structure allow-
ing covalent bonds to provide high connectivity Q3 species,
which increases the integrity of the SiC and SiGe sheets.
Notice that Q0 and Q4, denoting a silicon network with none
and all connecting carbon/germanium atoms being bridged,
are not present in our hexagonal structures, unlike that
observed in calcium silicate hydrate with 2D-silica interca-
lated [23, 59].

Effects of temperature and strain rate

To further test our approach for mechanical properties,
we start by performing simulations for graphene sheet
and reproducing some results. The Young modulus, ten-
sile strength, and fracture strain of the pristine graphene
deduced from the stress-strain curves plotted in Fig. 3a are
listed in Table 2. The present values concord well with
the ones obtained by MD simulations [39, 46, 47] and
340 N-m~! measured using nanoindentation in an atomic
force microscope [52]. The tensile strength and fracture
strain along the zigzag and armchair directions agree with
the data reported in Table 2 as well as with other MD
results, namely 61.32 N-m~! and 0.1725 along zigzag direc-
tion [53], and 38.64 N-m~! and 0.156 along the armchair
one [47].

Figure 3b and c display the stress-strain curves of
SiC and SiGe sheets under uniaxial tensile loading along
the armchair and zigzag directions at room temperature.
When increasing the applied strain, the stress increases
monotonically in the elastic loading stage. Then, it abruptly
drops at the yielding points ¢, listed in Table 2, indicating
the absence of any plastic stage. Consequently, the Si-
based materials SiC and SiGe exhibit brittle fracture under
tension deformation. In the zigzag direction, the fracture
strengths of SiC are around 58% and 66% smaller than
those of graphene monolayer and boron-nitride (BN) sheets
[39, 40], respectively, and they are about 54% and 52%
lower along the armchair axis, respectively. However, SiC
exhibits a higher magnitude of fracture strength compared
to other compound materials such as GaN and InN [40] and
with respect to its counterpart SiGe that shows 62% and
47% smaller fracture strengths along zigzag and armchair
directions respectively. It follows that the mechanical
properties of SiC material coupled to high temperature
offer new possibilities for MEMS devices [54, 55], while
SiGe is promising for the manufacture of strained-silicon
films/ribbons in microelectronic devices [56].

For the SiC and SiGe sheets, the Young, bulk, and shear
moduli are also determined in Table 2. The moduli cal-
culated by our approach are comparable with the ones
estimated by DFT calculations [35, 37]. Moreover, all elas-
tic parameters exhibit higher values along a zigzag direction
relative to the armchair one which is in good agreement
with a previous study on stanene, silicene, and germanene
sheets [57, 58]. Notice also that pure graphene is stiffer and
less flexible than the SiC monolayer and also with respect
to SiGe sheet that is less stiffer and more flexible. Further-
more, the fracture strain in SiGe is independent to strain
directions in contrast to the two other sheets where it is
affected by the loading axis.

Under uniaxial loading at different strains, the value of
lattice parameters increases as the strain increases. It follows
that dc_c, dsi—c, and dsi_g. augment as displayed in
Fig. 4. More precisely, the bond length of Si-C stretches to
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Fig. 3 Stress-strain curves under uniaxial tension along armchair and zigzag directions at room temperature for graphene sheet, SiC hybrid, and

SiGe monolayer
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Fig.4 Tllustration of graphene, SiC, and SiGe deformation under uniaxial zigzag loading at temperature 300K and strain rate of 5x 1073, 7x 1072,

and 3x 1072Ps ™!, respectively

2.22 A in the interval of strain [0—0.3] while the interatomic
distances in SiGe and graphene stretch to 2.81 A and 1.84
A in the interval of strain [0-0.3] and [0-0.25], respectively.
Furthermore, one can see that for SiC and graphene, the
void of nucleation occurs at failure stress corresponding to
£=0.26 and 0.23, respectively, and the subsequent failure
appears at a significantly close strain level. As shown in
Fig. 4, the SiC and graphene sheets are divided into two
portions that are connected together only by a chain of Si-
C and C-C, respectively. For SiGe, the system struggles to
conserve its structure unbroken with a bond length of 2.81
A up to £=0.27. Notice also that SiGe undergoes a sort of
phase transition under strain from hexagonal to rectangular-
like structure. Then, a soft failure with bond breaking occurs
at close strain level.

We deduce that under the uniaxial loading, the systems
show a stretching of their atomic bonds, resulting in the
formation of rings, voids, and chemical defects (pentagon
and triangles). The crystalline skeleton becomes less tied;
therefore, it loses its rigidity.

Temperature effect
The effect of temperature is carried out for the large range
from 100 to 800 K. For a strain rate of 0.03 Ps~! and 0.07

Ps~! for the two hybrids SiC and GeSi respectively, and
0.005 Ps~! for graphene, the calculations of stress in term of
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strain along zigzag and armchair directions give the fracture
strength and its corresponding strain displayed in Fig. 5.

Both the ultimate fracture stress and strain decrease
as the temperature increases. More precisely, below room
temperature, at 100 K, the maximal stress occurs at the
strains of 17%, 26%, and 29% for graphene, SiC, and
SiGe monolayers, respectively, in the zigzag direction.
Along the armchair axis, it is about 16.5%, 18%, and
30%, respectively. At the highest temperature 7=800 K,
the fracture occurs at 15.7%, and 13% in SiC sheet, and
coincides with the strain of 22.5% and 18% under zigzag
and armchair loadings, respectively for the hybrid SiGe.
Graphene exhibits a fracture strain about 15% and 12.5%
along the zigzag and the armchair directions at 7=600K. It
follows that the materials show an earlier fracture at higher
temperatures due to the lengths of some chemical bonds
which experience larger fluctuations and reach the critical
bond length then break. Besides, the decrease of fractures
is more considerable along the armchair direction than the
zigzag one. One can explain this by the fact that opposite
to the armchair deformation, the zigzag direction is more
resilient to the applied strain owing to the orientation of the
atoms bonds that are not parallel to the loading direction.
Consequently, the zigzag strain can withstand more before
fracture, resulting in a higher ultimate strain. Notice also
that the fracture pattern is brittle in the three materials as
indicated through the absence of plastic stage.
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graphene, ¢, d SiC and e, f SiGe sheets

Strain rate effect

Figure 6 shows the effect of strain rate on the mechanical
properties of SiC and SiGe sheets. In the strain rate interval
[0.01 , 0.09] Ps—!, the fracture strength and the fracture
strain slightly increase with the increases of strain rate and

follow almost a general trend. Due to the fact that at a
lower strain rate, the atoms get more time to the thermal
fluctuations, increasing the chance to overcome the energy
barrier to break bonds at a lower strength. However, the
examination of the effect of temperature on both the fracture
strength and strain shows that the honeycomb structures
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Fig.6 Variation of the fracture strength and the fracture strain of SiC and SiGe sheets, respectively, with strain rate at different temperatures
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are more sensitive to the temperature than the strain
rate.

At a constant temperature, the fracture stress o is related
to the strain rate ¢ via the relation o = C &™ where m
is labeled the strain rate sensitivity that can be obtained
from the slope of the plot of In(o) in terms of In(¢ ), as
shown in Fig. 7. The parameter m measures how much
sensitive the material is to strain rate. At a low temperature,
the small value of m indicates that the materials are less
sensitive to strain rate. It is obvious from Fig. 7 that the
temperature influences strongly the strain rate sensitivity
(m) that increases significantly with T varying from 100
K to room temperature for both the SiC and SiGe sheets.
Therefore, the fracture stress of SiC and SiGe is less
sensitive to strain rate at a temperature below 300 K. This
can be attributed to the weaker thermal vibration of atoms
in SiC and SiGe sheets at a low temperature.

Finally, one can deduce that increasing the strain rate
leads to a rupture bond in the systems. However when
increasing the temperature, the melting phase of the hybrids
occurs from solid to liquid phase.

Vacancy defects

In what follows, we study the mechanical properties of
mono-vacancy defective graphene, SiC and SiGe sheets. At
room temperature, an uniaxial loading along the armchair
direction with strain rate of 0.005, 0.07, and 0.03 Ps ~! is
considered for defect concentration ranging from 0.5 to 5%.
In Fig. 8, we plot results for concentration of vacancy up
to 2% since the results on the fracture strain and fracture
strength are similar for higher vacancy concentration, up to
5% in good agreement with [47].

Fracture strength and fracture strain of the hexagonal
defected systems start decreasing with increasing percent-
age of defects as displayed in Fig. 8. At 0.5%, the fracture
strength (strain) of SiC and SiGe hybrids shows decreases
of 17.19% (24.15%) and 8.25% (13.04%), respectively, with
respect to their pristine counterparts reported in the previ-
ous section and pure graphene [47]. The reduction of the
fracture strength of graphene, SiC, and SiGe sheets is more
important at 1.5% concentration; it is 23.49, 36.83, and
33.28 %, respectively, relative to their pristine counterparts.
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Fig.8 a Fracture strength and b fracture strain of defective sheets along the armchair direction
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K and strain rates of 0.005, 0.07, and 0.03 Ps~! , respectively

Notice that the trends of observations for armchair loading
are similar to the case of zigzag direction.

Compared with SiC and SiGe sheets, Fig. 8 shows that
the fracture strength of graphene is higher while its fracture
strain is lower. It follows that with the increase of defect
concentration, graphene is more flexible to deform but
harder to break. Furthermore, Young’s modulus of defective
SiC and SiGe decreases with increasing degree of mono-
vacancy. More precisely, Young’s modulus decreases by 5.7
and 15.1 N/m for 0.5% and 2% mono-vacancy defected
SiC with respect to the pristine sheet. However, decreases
of 2.75 and 4.7 N/m, observed for the Young modulus of
the defective SiGe with regard to its pristine counterpart,
are less significant than the one reported for defected SiC
hybrid.

Figure 9 shows the atomic configuration of the defective
graphene, SiC, and SiGe with 2% mono-vacancy concentra-
tion at several moments. A general analysis of the snapshots
of CC, SiC, and SiGe indicates that the voids are initiated
around the vacancy and as the deformation increases the
fracture initiates from two vacancies and propagates hor-
izontally along the direction that is perpendicular to the
applied loading direction. It follows that the point defects
reduce the values of fracture strength and fracture strain but
did not affect the brittle behavior of the sheets as provided in
Fig. 4. More precisely, at the strain of £=0.09 and 0.14, one
can observe that some bond lengths at the edge of vacancy
and parallel to loading direction stretch to reach 1.7, 2.03,
and 2.40 A, respectively, for the three hybrid sheets. The
stress concentration occurs around the vacancy, resulting in
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that the bonds in the defected area may break much earlier
during the deformation. The C—C and Si-C bonds around
the vacancy defect are broken stochastically, due to the
high atomic fluctuation that overcomes the coherent force,
performing a chaotic structure and an increase in the poten-
tial energy of the structure. For SiGe, the stretched bonds
destoyed the structure of the defect, leading to formed rings
by connecting the dangling atoms left from breaking the
bonds. As the strain further increases, the bonds display suc-
cessive rupture resulting in the void continues to propagate
perpendicular to the loading direction. Defective SiGe could
endure more tensile strain compared to defect-induced SiC
and graphene. This can be attributed to the strong bond,
which hinders the void to propagate at an earlier stage. It is
also worthy to mention that graphene is more sensitive to
defects since a few concentrations substantially weakened
its performance.

Conclusion

In summary, the mechanical properties of pristine and defec-
tive hexagonal SiC and SiGe sheets are investigated using
molecular dynamics simulations to provide deeper insights
into the molecular mechanism of deformation of these 2D
hybrid materials. With respect to the pure and defective
SiGe monolayer, the SiC sheet exhibits higher Young’s
modulus and fracture values, both of which decrease with
temperature, while the strain rate improves them. Further-
more, the effect of temperature is more significant com-
pared to the strain rate. The analysis of the fracture process
reveals a brittle rupture behavior for both pristine and defec-
tive hybrids. The defects’ concentration also influences the
results and discloses a lowering by 13.48-31.15 GPa and
6.1-9.64 GPa for the SiC and SiGe sheets’ fracture strength,
respectively, at 0.5 to 2% ratio. It is also shown that as
the deformation increases, the voids start from the vacan-
cies and spread horizontally resulting in brittle materials.
Finally, the present findings provide a comprehensive data
of the influence of temperature and strain on the structural
and elastic properties of 2D hexagonal hybrids that may help
in several nanomechanical applications.
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Chapitre I'V. Contributions et Résultats

2 Influence de défauts sur le comportement élas-
tique

En général, a travers le processus de fabrication des matériaux bidimensionnels,
I’apparition de divers défauts structurels tels que des défauts ponctuels et des fissures
devient inévitable en raison de I’environnement difficile pendant le processus de fabri-
cation, et de I'exposition fréquente a des températures élevées. Il est donc nécessaire
de se concentrer sur ’étude de l'effet de la taille et du comportement des pores et des
fissures intentionnelles sur les propriétés mécaniques de nos matériaux hybrides bidi-
mensionnels, non seulement pour prévoir et éviter les défaillances mécaniques, mais
aussi pour trouver un moyen d’exploiter ces défauts afin d’améliorer leurs propriétés

mécaniques.

2.1 Défauts ponctuels

Nous commencons par étudier les propriétés mécaniques de nos matériaux 2D hy-
bride du groupe IV : graphene, SiC et SiGe défectueuses par des lacunes. A température
ambiante, une charge uniaxiale le long de la direction armchair est considérée pour une
concentration de défauts allant de 0.5 a 5%. La distribution des lacunes est présentée
dans la figure IV.11. Dans la Fig. IV.12, nous tracons les résultats pour une concen-
tration de lacune jusqu'a 2% puisque les résultats sur la déformation et la résistance a
la rupture sont similaires pour une concentration de lacune plus élevée, jusqu’a 5% en
bon accord avec [107].

La résistance a la rupture et la déformation a la rupture des systemes hexagonaux
défectueux commencent a diminuer avec I'augmentation du pourcentage de défauts,
comme le montre la figure IV.12. A 0.5 %, la résistance & la rupture (déformation) des
hybrides SiC et SiGe présente des diminutions de 17.19 % (24.15 %) et 8.25 % (13.04%),
respectivement, par rapport a leurs homologues purs rapportés dans la section précé-
dente et au graphene pur [107]. La réduction de la résistance a la rupture des feuilles
de graphene, de SiC et de SiGe est plus importante a une concentration de 1.5 % ; elle
est de 23.49, 36.83 et 33.28 %, respectivement, par rapport a leurs homologues purs.
Notez que les tendances des observations pour le chargement armchair sont similaires
au cas de la direction en zigzag.

Comparé aux feuilles de SiC et de SiGe, la Fig. IV.12 montre que la résistance a la
rupture du graphéne est plus élevée alors que sa déformation a la rupture est plus faible.
Il s’ensuit qu’avec 'augmentation de la concentration de défauts, le graphene est plus
flexible pour se déformer mais plus difficile a casser. De plus, le module de Young du

SiC et du SiGe défectueux diminue avec 'augmentation du degré de mono-lacune. Plus

106



2. Influence de défauts sur le comportement élastique

précisément, le module de Young diminue de 5,7 et 15,1 N/m pour les SiC défectueux a

0.5% et 2% de mono-lacune par rapport a la feuille pur. Cependant, les diminutions de

2.75 et 4.7 N/m, observées pour le module de Young du SiGe défectueux par rapport

a son homologue pur, sont moins importantes que celle rapportée pour 'hybride SiC

défectueux.

FiGurg IV.11 — Hlustration d’un matériau hybride 2D du groupe 1V,

avec une concentration de 2 % de mono-lacune.
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L’influence des défauts de lacunes sur la réponse mécanique du boropheéne multi-

couche est également étudiée. Les lacunes simples (SV) et les lacunes doubles (DV) sont

créées en supprimant 0.5 & 2 % du total des atomes B de la supercellule. Les défauts

DV2 et DV1 sont obtenus en supprimant deux atomes voisins le long de la direction

y pour DV2 et le long de la direction diagonale pour DV1, tandis que la suppression
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d’un atome du centre d’un hexagone dans la supercellule génere un défaut SV, comme
illustré a la figure IV.13.
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FIGURE IV.13 — Structure cristalline des défauts a simple lacune (SV)

et a double lacune (DV) dans le borophéne monocouche.

La figure IV.14 montre une baisse du module de Young (Y) en augmentant les

concentrations de défauts de lacunes. La valeur de T correspondant au borophéne dé-

fectueux SV est intermédiaire entre celle des lacunes DV1 et DV2 a toutes les concen-

trations et dans les directions zigzag et armchair. Lorsque 1'on augmente le nombre

de couches, la valeur de T diminue. Il s’ensuit que parmi toutes les configurations du

borophene multicouche défectueuses, DV-2 induit le module de Young le plus élevé le

long de la direction armchair et le plus petit le long de 'axe en zigzag par rapport a

DV-1 et SV. Une explication possible de ce résultat peut étre 'orientation des défauts

dans chaque feuille et leur position par rapport au plissement qui est le long de la

direction zigzag.
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108



2. Influence de défauts sur le comportement élastique

Comme le montre la figure IV.15, la résistance a la rupture la plus faible se trouve
le long de I'axe armchair par rapport a 'axe zigzag pour les trois types de défauts
de lacune. Il en résulte que les lacunes rendent borophéne multicouche endurant une
traction bien plus importante dans la direction armchair que celle en zigzag. De plus,
pour chaque type de lacune, 'augmentation de sa concentration réduit la résistance a
la rupture dans le borophene multicouche. Le défaut DV-2 conduit a la valeur la plus
élevée (la plus faible) par rapport aux défauts SV et DV-1 le long de I'axe armchair
(zigzag). Cela peut étre attribué a la liaison longue (liaison courte) du borophéne
qui est perpendiculaire a la direction de chargement, a savoir la direction armchair
(zigzag). Enfin, par rapport au borophéne multicouche pur, 'augmentation du nombre
de couches, a type de défaut fixe, diminue légerement les valeurs de rupture, ce qui est

en conformité avec le phosphore noir [282].
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FiGure 1V.15 — Résistance a la rupture du borophéne multicouche pur
et défectueux en fonction des concentrations de défauts de lacune le long
des directions armchair et zigzag.

L’oxyde de bore hexagonal 2D (BO) du groupe III-VI présente un comportement
intéressant en présence de différents types de lacunes, qui sont des défauts mono- et
bi-lacunes, disposés perpendiculairement a la direction de chargement. La résistance a
la rupture par rapport au pourcentage de défauts pour la nanofeuille de BO défectueuse
tracée a la Fig. IV.16 révele que 'augmentation du taux de défauts s’accompagne d’une
diminution de la résistance a la rupture.

Pour une mono-lacune de 0.1 % a 2 %, la réduction de la résistance a la rupture est

d’environ 33.3 % le long de 'orientation en zigzag et de 34 % le long de 1’axe armchair,
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tandis qu’elle est d’environ 33.5 % et 37.3 % dans les orientations en zigzag et armchair,
respectivement, pour le cas de la bi-lacune. Contrairement au chargement en zigzag ou
la diminution de la résistance a la rupture est assez insensible au type de défauts de
lacunes, les bi-lacunes entrainent une diminution plus importante de la résistance a la
rupture par rapport aux mono-lacunes le long de la direction armchair, comme illustré
a la Fig.IV.16( b). Ce résultat est également observé dans le phosphoréne [283]. Pour
mettre en lumiere ces variations, nous analysons l'effet de la largeur de la lacune m;
et b; (i = zig, arm) présenté dans les figures IV.17-(a) et (b). Remarquez que b.;, est
plus grand que m.;, tandis que by est & peu pres égal a mg,,,. Lorsque la feuille de
BO est soumise a une charge dans la direction armchair, la réduction de l'aire de la
section transversale par une bi-lacune (b.;,) est plus importante que celle d’une mono-
lacune (m.;,), ce qui explique la diminution plus importante du défaut de bi-lacune.
D’autre part, lorsque le chargement est le long de la direction zigzag, nous avons donc
observé une réduction presque identique de la résistance a la rupture pour les mono et
bi lacunes puisque la réduction de la section transversale par une bi-lacune (g, ) est

identique a celle d'une mono-lacune (Mg, )-
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FiGure 1V.16 — Résistance a la rupture par rapport au pourcentage de
défauts de mono-lacune et de bi-lacune pour le chargement le long de
(a) la direction zigzag et (b) la direction armchair.

Liée a I'impact des défauts, la figure IV.18 a représenté la variation du module de
Young en termes de pourcentage de défauts mono- et bi-lacunes. Le module de Young
diminue a mesure que la concentration de défauts augmente. La réduction du module
de Young pour une concentration de mono-lacunes (bi-lacunes) allant de 0.1 % a 2
% est de 2.23 % (2.37 %) et de 2.51 % (2.72 %), respectivement dans les directions
armchair et zigzag. Il est a noter que les deux types de lacunes ont presque la méme
diminution avec une légere différence en faveur de la bi-lacune due a la formation de

liaisons pendantes pres des atomes éliminés. Selon [182, 284], le graphéne et le 2D-SiC
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2. Influence de défauts sur le comportement élastique

(b)

Y (Zigzag)

FIGURE IV.17 — (a) mono-lacune et (b) bi-lacune monocouche BO dé-
fectueuse , ot mi4 et Mmgrp sont la largeur de défaut de la mono-lacune,
tandis que b.;4 et bgpy, sont ceux correspondant a la bi-lacune.

montrent un effet significatif de la lacune unique par rapport a la bi-lacune en raison
de la forte rupture de symétrie. Mais la présente étude rapporte un effet opposé pour la
monocouche BO, qui peut étre attribué a I'interaction entre les liaisons pendantes ou
les instabilités chimiques, en raison des atomes manquants pour la structure atomique

discrete de notre composé.
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FIGURE IV.18 — Effets de la concentration des défauts (mono-lacune ou
bi-lacune) sur le module de Young de la monocouche BO sous tension
uniaxiale le long des orientations armchair et zigzag.

Enfin pour 'oxyde de bore 2D, I’énergie de formation des défauts, définie comme
I’énergie nécessaire pour rompre les liaisons entre un atome dans la structure et ses
atomes voisins les plus proches pour une suppression complete, de la mono-lacune et
de la bi-lacune, est donnée dans 1'équation (I1.57) et affichée dans la figure IV.19.

Notre découverte pour une mono-lacune (une fois O et une fois B) et une double
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Chapitre I'V. Contributions et Résultats

lacune est de 1.27(0) eV, 2.1(B) eV et 4.1 eV, respectivement. La différence d’énergie
de formation constatée pour la mono-lacune entre les atomes B et O est principalement
due a la différence d’électronégativité entre les deux atomes. Selon la valeur plus élevée
de I'énergie de formation correspondant a la bi-lacune, on s’attend donc a ce que le
type de défaut dominant dans la monocouche BO. Nous avons fait circuler le calcul
jusqu’a 2% de défauts, la Fig. IV.19 montre la variation de ’énergie de formation
en terme de pourcentage de défauts dans les deux types de lacunes. Il apparait que
I’énergie de formation augmente de maniere monotone avec le taux de défauts, ce qui
confirme sa forte sensibilité a la concentration de la lacune. Le présent résultat prédit
les changements structuraux et les défauts dominants de notre matériau et révele que
I’élimination d’un seul atome nécessite beaucoup plus d’énergie que suppression d’une
paire de BO, ce qui indique que la bi-lacune est le défaut le plus typique de la feuille
de BO en bon accord avec [285, 286].
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FIGURE IV.19 — Variation de ’énergie de formation en fonction de (a)
la concentration de défauts mono-lacune et (b) bi-lacune dans une feuille
de BO.

Un nanopore est un pore de taille nanométrique. Il peut, par exemple, étre créé par
un trou dans des matériaux synthétiques tels que le silicium ou le graphéne. Dans ce
paragraphe, nous étudions les effets de la taille des nanopores sur la contrainte ultime
des nanofeuilles d’'InTe, ce qui constitue la pierre angulaire de la section suivante. La
figure IV.20 représente l'effet du diametre des nanopores sur la contrainte de rupture
d’une nanofeuille InTe contenant un pore central pour les directions de chargement
en armchair et en zigzag. La taille du pore est variée pour déterminer son effet sur la
feuille InTe. Il est évident sur la figure que I'augmentation du diametre des nanopores
réduit la contrainte de traction, ce qui suit une tendance similaire a celle du graphene
nanoporeux, du MoSs et du boropheéne [60, 287, 288]. Cette diminution est également
observée pour la déformation a la rupture correspondante. Ce phénomene est attendu

dans une certaine mesure car une taille de pores plus élevée conduit a une plus grande
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2. Influence de défauts sur le comportement élastique

surface, ce qui augmente la possibilité d’une rupture précoce du matériau. Nous ob-
servons que, pour le méme diametre de pore, la contrainte de rupture le long de la
direction de chargement en armchair est plus faible que dans la direction de charge-
ment en zigzag. La réduction de la contrainte de rupture dans la direction armchair et
zigzag pour modifier le diametre des pores de 1.3 nm a 5.3 nm est d’environ ~40 % et
d’environ ~24 %, respectivement. Ce type de phénomeéne est cohérent avec les études

précédentes [60, 289] et également observé dans le cas de ’allongement de la fissure.
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FiGURE 1V.20 — Variations de la contrainte de rupture en fonction
du diametre des pores de la feuille BO sous tension uniaxiale selon les
directions zigzag et armchair.

Le processus de déformation et la distribution des contraintes de la monocouche
poreuse InTe a 300K le long du chargement directionnel en zigzag et armchair sont
représentés sur la Fig. IV.21. Le schéma de propagation de la fracture dans tous les
cas semble analogue a premiere vue. Au début, certaines liaisons sont rompues pour
faciliter la formation de la pointe de la fissure, puis le méme processus de déformation
de la fissure suit (il sera montré plus tard), y compris que les liaisons dans la direction
armchair (tension zigzag) résistent mieux a la rupture que celles dans la direction zigzag
(tension armchair), ce qui justifie davantage nos résultats susmentionnés.

Nous concluons que le type de lacune, son emplacement, sa concentration et son
orientation avec la direction de la charge ont une forte influence sur les propriétés de
traction de nos matériaux bidimensionnels, ce qui permet d’en tirer parti sous diffé-

rentes formes et dans de nombreuses applications.
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15 GPa

€=11.42% €=13.67%

0 GPa

€=0% €=9.97% €=10.82% €=11.72%
X (Armchair)

l——’Y (Zigzag)

FicUure IV.21 — Illustration du processus de déformation et de la dis-

tribution des contraintes de la monocouche poreuse InTe a 300K le long

de la charge directionnelle (i) zigzag (axe y) (ii) armchair (axe x). La
barre de couleur indique la contrainte en GPa.

2.2 Fissures

Nous avons introduit une pré-fissure en supprimant une ligne d’atomes au centre
de la feuille dans une direction perpendiculaire a 'orientation de la charge, comme
le montre la figure IV.22. Il convient de noter ici que la dimension minimale (soit la
longueur ou la largeur) de la nanofeuille doit étre au moins dix fois la longueur de
la demi-fissure, pour éviter les effets de taille de la dimension finie [290, 291], par
conséquent, nos longueurs de pré-fissures sont (approximativement ~1.5 nm, ~2.4 nm,
~3.2 nm et ~4 nm) et (approximativement ~2.7 nm, ~4.4 nm, ~6.1 nm et ~7.2 nm)
pour les feuilles BO et InTe, respectivement.

Lors de I'augmentation de la longueur de la fissure dans la Figure. IV.23, la résis-
tance a la rupture et la déformation de la monocouche BO diminuent en raison de la
localisation de la contrainte autour de la pointe de la fissure [292, 293]. La réduction
de la résistance a la rupture (déformation) pour les quatre longueurs de pré-fissure
spécifiées de 1 nm a 4 nm est de 43 % (32 %) en chargement en armchair, et de 44 %
(35 %) pour la contrainte en zigzag, respectivement. En présence d'une pré-fissure, le
chargement en zigzag révele une plus grande résilience a la déformation par rapport au
chargement en armchair. Cela est principalement di a leur chemin de propagation de

fissure qui a été largement exploré dans la Fig. IV.24 discutée ci-dessous.

114



2. Influence de défauts sur le comportement élastique
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FIGURE V.22 — Coordonnées initiales de la monocouche 2D-M 11 x V1
pré-fissurée. (a) Fissure dans la direction armchair. (b) Fissure dans la

direction zigzag.
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mation de rupture en fonction de la longueur de la fissure d’une feuille
de BO pour une charge directionnelle en armchair et en zigzag.
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La figure IV.24 montre le phénomene de rupture d’une feuille BO pré-fissurée di-
rigée en zigzag et armchair de 4 nm pour différents niveaux de déformation a 300 K.
Le chargement est toujours appliqué perpendiculairement a la direction de la fissure,
comme mentionné ci-dessus. Le schéma de propagation des fissures dans les deux cas
semble analogue a premiere vue, mais I’examen approfondi permet de conclure que le
mécanisme de propagation des fissures est différent. Plus précisément, pour une fissure
en zigzag, il existe deux liaisons (une de chaque c6té) situées en pointe de fissure qui
sont perpendiculaires a la fissure. Une charge supplémentaire augmente la concentra-
tion de contraintes autour des extrémités de la fissure, ce qui déclenche la propagation
de la fissure. Ce modele de fissure est déja indiqué pour certains matériaux 2D ty-
piques [155, 294, 295]. Cependant, pour la fissure armchair de la Fig. IV.24-b, quatre
(deux de chaque coté) liaisons symétriquement inclinées sont observées au fond de la
fissure. Lorsque la concentration de contrainte augmente, deux chemins de propagation
de fissure possibles, formant un angle de +7 avec la direction x, sont fournis. Ces phé-
nomenes de ramification sont clairement observés aux déformations de 3.51% et 3.54%.
En conséquence, la résistance a la rupture et la déformation dans la fissure armchair
(chargement en zigzag) deviennent plus élevées par rapport a celles de la fissure en

zigzag (chargement armchair), ce qui justifie davantage nos résultats susmentionnés.

LA o i
7% €

Y (Zigiag)

€=0.0% €=3.4% € = 3.44% €=3.51% € =3.54%
X (Armchair)
FIGURE IV.24 — Processus de déformation et distribution des

contraintes d’'une feuille de BO pré-fissurée de 4 nm a 300K sous une

charge uniaxiale dans (a) I’axe armchair et (b) I'axe zigzag. La barre de

couleur indique la contrainte en GPa et les fleches indiquent la direction
de la charge.

La contrainte de rupture en fonction de ’allongement de la fissure de la feuille

d’InTe pour une charge en zigzag et en armchair est représentée sur la figure IV.25.
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2. Influence de défauts sur le comportement élastique

Elle démontre que la contrainte de rupture de la feuille d’InTe pré-fissurée dépend for-
tement de la longueur de la fissure. En particulier, les réductions le long des directions
de chargement en armchair et en zigzag sont d’environ 36% et 33% de 2.7 nm a 7.2
nm, respectivement. En raison du fait que les matériaux fragiles comme la feuille InTe,
montrent presque entierement une concentration de contraintes a la pointe de la fissure
[292, 293]. Méme ainsi, pour une méme longueur de fissure, la contrainte de rupture
est supérieure pour le chargement en zigzag que pour l'orientation armchair en rai-
son des conditions de chargement. En détail, le mécanisme de propagation des fissures
est largement exploré dans la figure IV.26, qui aide a comprendre ce phénomene. Le
processus est similaire a ce que nous avons discuté précédemment pour la feuille BO.
Donc, en un mot, lorsque la fissure en zigzag se formule (voir Fig. 1V.26-ii), elle subit
juste deux liaisons a la pointe de la fissure qui sont perpendiculaires a la fissure, puis la
concentration de contraintes autour des extrémités de la fissure augmente avec 1'aug-
mentation de la charge. En conséquence, nous n’observons aucune ramification, juste
un allongement de la fissure initiale [155, 294, 295]. En raison de cette caractéristique,
la résistance a la rupture le long du chargement en zigzag s’avere plus élevée que celle

le long armchair.
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FIGURE IV.25 — Variations de la contrainte de rupture en fonction de la

longueur de la fissure d’un nanofeuille InTe sous tension uniaxiale dans
les directions zigzag et armchair.
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€E=0% €=5.82% €=7.32% -2/ 7%
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F1cURE IV.26 — Illustration du processus de déformation et de la dis-

tribution des contraintes d’une monocouche pré-fissurée InTe a 300K le

long (i) d’un chargement directionnel en zigzag (axe y) (ii) d’un armchair
(axe x). La barre de couleur montre la contrainte en GPa.

Ces résultats ont clairement montré que la présence de fissures dans les matériaux
2D réduit considérablement leurs propriétés mécaniques, ce qui nous a obligés a trouver

un moyen de les traiter.

2.3 Contribution I1
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Réponse mécanique du borophene a couches
N : impact de la déformation, de la
température, des lacunes et de

I'intercalation
Résumé

Dans le cadre de nos recherches sur des matériaux bidimensionnels ayant de bonnes
propriétés mécaniques afin de les étudier par des simulations de dynamique moléculaire,
nous trouvons le borophéne, qui a été synthétisé en 2015. Par ailleurs, le borophéne pos-
sede un caractere anisotropique qui le distingue des autres matériaux tel que le silicene,
la nitrure de bore hexagonal, le germanene. De plus, le borophene présente un module
de Young et une déformation a la traction de 349 GPa, 820 GPa et 11%, 9% dans les
directions zigzag et armchair, respectivement, ce qui rend ce matériau tres favorable
a une utilisation dans I’électronique flexible et comme matériau de renforcement dans
les nanocomposites.

Dans ce deuxieme article, nous avons étudié 'effet de ’empilement, de la tempera-
ture, de la vitesse de déformations, d’intercalation et des défauts de structure sur les
propriétés mécaniques du monocouche de borophéne. Nous avons trouvé que lorsque
I'on augmente 1 (nombre de couches), le module de Young diminue, tandis que le
coefficient de Poisson reste pratiquement inchangé. Notre résultat a montré que les
résistances a la rupture du borophéne multicouche sont fortement sensibles a la tempé-
rature, tandis que leur dépendance a la vitesse de déformation est relativement faible.
En outre, I'influence de I'intercalation de I’azote et des différents types de lacunes révele
une valeur plus élevée de la résistance a la rupture et du module de Young en faveur
de la direction armchair. De plus, les valeurs des résistances a la rupture dépendent du
type, de la concentration et de ’emplacement du défaut. La résistance a la tension en
zigzag est importante pour le borophene multicouches avec des défauts SV et DV-1,
tandis que le borophene multicouches supporte tres significativement la contrainte de

traction armchair dans le cas de DV-2.
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Abstract. The mechanical behavior of few-layered borophene (-LB), at different temperatures ranging from
10 to 800 K in conjunction with a variant strain-rate, is studied by employing molecular dynamics simulations
based on the Stillinger-Weber potential. The uniaxial tensile deformations along the zigzag- and armchair-
direction of the hexagonal lattice are considered for n-LB, with n = 1,2, 3,4. We find an extremely anisotropic
mechanical response. Parameters such as Young’s modulus and fracture strength are higher along the armchair-
traction than the zigzag one due to the corrugated structure along the zigzag-axis. The fracture resistances
of n-LB are strongly sensitive to temperature, while their dependence on the strain-rate is relatively low.
The influence of nitrogen intercalation as well as vacancy defects on elastic behavior is also determined and
discussed. The results are significantly affected by the defect’s type, concentration, and location. Our findings
provide useful insights for the design of LB for many applications requiring a practical large magnitude strain

engineering.

1 Introduction

Over a decade, 2D Group-IV materials have attracted
tremendous attention due to the fascinating physical and
excellent mechanical properties revealed by their coun-
terpart graphene [1,2]. The high rigidity, large stiffness
and high thermal conductivity of graphene make it a
potential element in the treatment of pressure sensors,
in nanomechanics, in nanoelectronic circuit applications
and in thermal management materials [3-5]. The elas-
tic properties of silicene and germanene are smaller than
those of graphene, and their phononic thermal conduc-
tivity, their heat capacity and their fracture (strength,
strain) are sensitive to temperature [6-9]. At 0 K, the Si
and Ge sheets can be rippled with various wavelengths,
without any compressive strain of the layer [10]. Stanene,
the buckled analogue of graphene, exhibits high thermal
conductivity and thermoelectric efficiency, furthermore,
its fracture strength and strain reach their maximum with
the loading rate [11,12].

The combination of group-IV elements generates a new
class of hybrid materials with great potential for nanome-
chanical applications [13-15]. Graphene-based hybrids CX
(where X = Si, Ge, Sn) exhibit a planar honeycomb geom-
etry with sp? hybridization. Sublattice asymmetry results
in a non-zero band gap. GeC shows much softer ultimate
strengths compared to graphene with a large Poisson’s
ratio, that is about 1.5 times that of graphene [16]. The

*e-mail: drissilb@gmail.com

SnC monolayer has a high Debye temperature, a large
thermal conductivity and a negative Griineisen parame-
ter [17]. It also reveals that the single vacancy turns the
system into metal while the double vacancies transform it
into a semiconductor with a direct band gap 0.37 eV [18].
When increasing the defect concentration, non-monotonic
growth of the mean square displacement is observed in the
SiC sheet [19].

The list of 2D hexagonal crystals exceeds the well
investigated group IV elements to include other groups.
Boron, exhibits many 2D allotropes and various structural
polymorphs containing mostly hexagonal and triangular
lattices [20-23]. The synthesis leads to two different crys-
tal structures, (i) the planar structure with distributed
voids [24] and (ii) the corrugated structure without voids
[25]. Borophene displays a strong electron-phonon interac-
tion and a metallic character [26]. Besides its anisotropic
Young’s modulus, its fracture strength and its thermal
conductivity, monolayer-B has negative in-plane and out-
of-plane Poisson’s ratios [27-29] and impressive negative
values of thermal expansion coefficients with a strong
phonon-phonon scattering [30]. Flat borophene films con-
stitute a great choice as anode materials in rechargeable
ion batteries, ought to their high storage capacity for Li,
Mg, Na ions [31]. Thus, borophene is a promising candi-
date for many applications in the energy fields, such as
metal ion batteries [32,33] and hydrogen storage [34,35].

The results obtained for monolayer materials have
inspired numerous follow-up works, especially for mul-
tilayered structures. Increasing the number of layers
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in graphene, implements the bonding strength between
neighboring layers, causing the reduction of the elastic
modulus and the ultimate strength [36]. For a number of
layers exceeding six, multilayer graphene tends to exhibit
graphite bulk properties [37]. Molecular dynamics simula-
tions on a few layers black phosphorene show that stacking
the layers together enhances compressive and buckling
strengths, while this has little influence on both Young’s
modulus and tensile strength [38]. In contrast, the nega-
tive Poisson’s ratio of a few layers orthorhombic arsenic
varies from —0.09 (for monolayer) to —0.12 (in four lay-
ers), that is very close to the bulk value [39]. In MoSs, the
decreasing trend in strength observed for 6 to 12 layers,
is unclear when the number varies from 2 to 6 layers due
to the transition from intraplanar to interplanar fractures
[40]. Few-layers borophene (FLB) displays a large energy
splitting and a strong interlayer vdW interactions [41].

To tune and enhance the physical properties of lay-
ered thin 2D-materials, traditional strategies such as
implantation [42] or diffusion processes [43,44] have been
outstretched to new effective ways like surface charge
transfer [45], intercalation [46-48] and field effect mod-
ulation methods [49]. In layered chalcogenides, the inter-
calation considerably improves the thermal properties for
better thermoelectric performance [50]. Li ions positioned
between the graphene/MoSs heterostructure strengthen
the binding energy [51]. The intercalated atoms C, N, B
and O cause the opening of an energy gap filled with
impurity states in bilayer graphene [52,53]. Besides, the
highest probability of perfect substitution is observed for
the incident N ions which lead to p-type doping in bilayer
graphene. It follows that the nitrogen intercalation, that
seems to be an excellent choice for layered graphene, is a
promising route to achieve charge neutrality in epitaxial
graphene grown on a semiconductor SiC substrate [54].

Recall that the materials manufactured are not per-
fect and accordingly, since they exhibit different types of
defects. The presence of defects in materials influences
both the physical and chemical properties and especially
the mechanical properties [55,56]. In the case of boron
sheets, the difference between the experimentally pro-
duced and the theoretically predicted material is due to
the regular removing process of the boron atoms in the
supercell. To better investigate few layered borophene, it
is essential to evaluate the impact of the gradual random
suppressed atoms on its properties.

Notably, most of the above-cited results motivate us
to study the influence of temperature and strain on the
structural and elastic properties of layered borophene.
Furthermore, the lack of work on defective FLBs as well
as the crucial role of the intercalated nitrogen atoms to
enhance the 2D materials’ properties, are other imperative
necessities to carry out this study. In the present paper, we
use molecular dynamics (MD) simulations instead of first-
principles density functional theory calculations which are
challenged especially with the inaccessible system size, the
unlimited time scale and measuring the fluctuations and
movements of atoms. The mechanical properties of the
FLB, under uniaxial tensile, at a variant temperature in
conjunction with a variant strain rate are determined.
Increasing the layers numbers revealed a strong anisotropy

regarding the fractures strength and Young’s modulus.
The fractures strength display an important temperature
sensitivity, while they exhibit a relatively low sensitivity
in terms of strain-rate. The effect of the intercalated nitro-
gen as well as the defects vacancy on layered structures
are also investigated and discussed.

This paper is organized as follows: Section 2 outlines a
detailed analytical framework of the molecular dynamics
(MD) simulations. The results are described and discussed
in Section 3. The conclusion is given in the last section.

2 Framework for analysis

The molecular dynamics simulations are conducted using
the LAMMPS molecular dynamics package [57]. Inter-
atomic interactions between boron atoms are considered
using the Stillinger-Weber (SW) potential [58,59] for the
energy E of a system of atoms is expressed as

E = ZZ@(W) + ZZZ%(Tuﬂ“mﬂijk)v (1)

i J>i i jFLk>j

where the two-body term ¢, and the three-body term
¢3 describe the bond and angle interactions, respectively.
The summations in the formula are over all neighbors j
and k of atom. The terms r;; and 4, indicate the pair
separations and 6;;;, is the angle between the separation
vectors centering on atom i. This potential is parameter-
ized based on the valence force field and the computed
phonon spectrum as explicitly reported in [58-60].

In the case of intercalation, we use Lennard-Jones (LJ)
and SW potentials [61]. The number of borophene layers
(n) varies from 1 to 4. Every layer has a dimension of

(57.4 x 48.3) A2 in the plane (x, y), a thickness of 4.8 A
and contains 1200 atoms. Along the armchair and zigzag
directions indicated in Figure 1, an uniaxial tension is
applied. The magnitude of the strain parameter () is
increased in steps of 0.005 and run until the failure of the
structures.

For 2D orthorhombic borophene, the Young modu-
lus T and the Poisson-ratios along the z (zigzag)- and
y (armchair)-directions are calculated in terms of four
nonzero elastic stiffness constants Ciy, Cas,C1o and Cgg
using the following expressions as [62]:

_ C11C22—C%, _ Cia

e Cnlac?, T (2)
_ C11C2—C1,y _ Ci2

T, = o and vy = G2

The simulations were carried out with temperatures
ranging from 10 to 800 K in conjunction with a set of
strain rates from 0.04 to 0.06 ps—!. The system was equili-
brated using Nose-Hoover barostat (NPT) ensemble (fixed
number of atoms, pressure and temperature) for 20 ps for
internal stresses to be fully released with a temperature
damping constant of 0.1 ps and pressure damping con-
stant of 1 ps. Then an uniaxial tensile with a constant
strain rate of 1072 ps~! is applied along the zigzag and
the armchair directions. During the relaxation of interca-
lated systems, we employ the conjugate gradient (CG) and
the number of total force evaluations was set to 10000.
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Fig. 1. Top and side views of the atomic structure of borophene
with the buckled configuration along the X (zigzag) and Y (arm-
chair) directions. Two colors for the B-atoms are used to indicate
the buckling in each layer.

For vacancy defects, we remove randomly 0.5 to 2% atoms
of the total atoms in each layer.

3 Results and discussion

Borophene monolayer has a buckled hexagonal structure.
The unit cell is marked by the black rectangle in Figure 1.
Based on the Stillinger-Weber (SW) results for the relaxed
atomic structure, the lattice constants are a = 1.613 A
and b = 2.864 A respectively, and the buckling height
A takes the value of 0.911 A. The interatomic distances
between the first nearest neighbours are 1.613 A for the
long bond (that links the top and the bottom atoms of

borophene sheet) and 1.879 A for the short bond (binding
two atoms on the same layer). These parameters obtained
by employing MD simulations are in good agreement with
previous works using first-principles calculations [63,64].
This confirms the accuracy of our simulations.

To study, layered borophene (7-LB) with a number 7
of atomic layers varying from 1 to 4, we stack 1 boron-
monolayers in AA configuration. The interlayer distances
reported for 7-LLB in Table 1 are in accordance with values
obtained from DFT calculations [41].

Insight on fracture behavior of layered borophene under
uniaxial tensile loading along its zigzag and armchair
directions at room temperature (300 K) is depicted in
the stress-strain curves in Figure 2. Along both direc-
tions, the stress increases monotonically with the applied
strain, in the elastic loading stage. Then, it abruptly drops
at the yielding point, indicating the absence of plastic
region. Furthermore, when increasing the number 7 of
layers, the fracture strength (o), defined as the maximal
peak in the stress-strain curve, decreases from 55.17/21.29
GPa for n = 1 to 33.41/11.21 GPa for n = 4 along the
armchair/zigzag directions, respectively. The same behav-
ior is shown for multi-layer MoS,; membranes due to
the transition from intraplanar to interplanar fracture
mechanism [40].

Table 1. Interlayer distances d in (A), Young’s modulus
T and strength ¢ in GPa, fracture strain ¢ for n-layered
borophene along both armchair (—y) and zigzag (—=x)
directions.

n d T, Ty Og Oy Ex Ey

1 - 349.39 820.03 21.29 55.17 0.1124 0.0987
2 3.072 264.69 621.23 15.98 40.39 0.1121 0.092
3 2957 247.67 581.29 15.06 37.76 0.1118 0.0895
4 2956 239 560.94 11.21 33.41 0.071 0.083

In contrast, the variation of the fracture strain is less
pronounced for ) ranging between n = 1 and n = 4 and it
is quite negligible when comparing n = 1, 2 and 3, espe-
cially under zigzag-loading. The curves reveal also a strong
anisotropy since the fractures strength for armchair-forces
are higher than the zigzag ones due to the corrugated
structure along the zigzag-axis. It follows that the val-
ues of the Young modulus of the monolayer borophene is
more than doubled, it is in particular 2.3 times larger, for
armchair-strain compared to zigzag direction as listed in
Table 1. This difference ought to the strong buckling along
the zigzag direction as reported for monolayer borophene
[27]. When increasing 7, the Young’s modulus drops
approximately by 24-31% for the two applied loadings
. Compared to other 2D monosheets, such as phospho-
rene, silicene and MoSy monolayers [65-67], one deduces
that 1-LB is much stronger. When increasing 7, the Young
modulus decreases, while the Poisson ratio remains quite
unchanged with v, ~ —0.03 and v, ~ —0.07. Our results
are in agreement with multilayers black phosphorous [65]
and MoSy [40]. These changes are mainly attributed to
the effect of the Van der Waals interactions that are the
responsible of stacking the different layers in the system
[41]. Finally, the results show that n-LB are much stiffer
along the armchair direction than the zigzag one since
it is easier to apply zigzag-strain than armchair-loading.
Thus n-layered borophene constitutes a great candidate
for practical large-magnitude-strain engineering.

When increasing the temperature in the range [10-500]
K, Figure 3 shows a drop of the fracture strength for the
armchair and zigzag forces. This decrease is also observed
for the corresponding fracture strain. When increasing the
number of layers, the descent is attributed to the thick-
ness effect in accordance with multilayered MoSy [40].
Notice also that, at 10 K, the fracture strength that is
69.08 GPa and 24.79 GPa for 1-layer borophene along the
armchair and zigzag direction, respectively is close to the
predictions from first-principles calculations reported in
[28,68]. These parameters start decreasing up to 500 K,
which means that higher temperatures result in an ear-
lier fracture, owing to the large fluctuations experienced
by some bonds that can easily reach the breaking point
during the applied loading.

The effect of applied tensile strain rate, defined as the
change in deformation of a material with respect to time,
on mechanical properties of 7-LB is examined at differ-
ent temperatures 7' = 200, 500 and 800 K. As shown in
Figure 4 at fixed 7, the increase of strain rate deals with
a slight increase in the fracture strength. More precisely,
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Fig. 2. Stress-strain curves of 7-LB under uniaxial tension along armchair and zigzag directions at room temperature.
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Fig. 3. Effect of temperature on fracture strength for layered-B along armchair and zigzag directions.

at 200K, the fracture strength of 1-LB in the armchair
and zigzag directions increase up to (3.6, 13.7%) and (5.8,
12.3%), respectively. While they reach (6.3, 16.7%) and
(5, 4.3%), respectively for 4-LB. Notice that a possible
reason for the increases of fracture strength at fixed 7 is
due to the fact that at a slower strain rate the atoms get
more time to respond with the thermal fluctuations. Con-
sequently, the chance to overcome the energy barrier to
break bonds at a lower strength gets increased.

When increasing n = 1 to 4, the fracture strength at
800 K drops approximately by 30% along the armchair
and zigzag directions respectively, revealing a less signifi-
cant effect of strain rate on the number of layers compared
to the influence of temperature, as obviously observed for
n = 2 and 3. It follows that the Van der Waals inter-
actions and the buckled structure of borophene are the
main responsible of the opposite variations of the fracture
parameters in terms of n and z/y-directions.

Based on [52,69], we highlight how borophene reacts
with nitrogen atoms (N) by investigating the influence of
intercalate N located at the bridge site (positioned on the

middle of B-B bond). As depicted in Figure 5, the number
of nitrogen atoms varies from 1 up to 4 with different dis-
tributions generating 12 different configurations. In this
work, we consider 9 intercalated heterostructures, namely
4N /4L, 3N/4L, 2N/4L, 1N/4L, 4N/3L, 3N/3L, 2N/3L,
IN/3L, 4N/2L,3N/2L, 2N /2L, 1N /2L, such that 4N /3L
refers to 4 nitrogen atoms per each interlayer, and in
1N /4L we have intercalated 1 nitrogen atom between each
two layers while 3-nitrogen placed in the interdistance
within two-layers is given by 3N/2L. The configurations
2N are not reported since the corresponding results are
quite similar to the 1N cases.

The values of Young and shear modulus, reported in
Table 2, show a more significant decrease when increasing
the number of 7 layers than when adding the N-atoms at
fixed n. This can be attributed to the influence of Van
der waals interactions that become stronger at specific
interlayer distance and limit the effect of nitrogen atoms.
In all configurations, the highest values of elastic param-
eters are observed along y-direction compared to those
along the z-direction. Compared to pristine 7-LB, one can
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Fig. 5. Top and side views of relaxed geometrical structures of intercalated layered borophene, illustrating 1N /4L, 3N /3L, 4N /4L.

deduce that the intercalation renders the material softer

since little external force can deform it.

Furthermore, the Poisson ratio of the N-intercalated
n-layered borophene keeps its negative sign showing that
these materials remain auxetic along both zigzag and

armchair axis.

The influence of vacancy defects on the mechanical
response of LB is also investigated. Single vacancy (SV)
and double vacancies (DV) are created by removing 0.5 to
2% of the total B-atoms from the supercell. DV2 and DV1
defects are obtained by removing two neighboring atoms
along the y-direction for DV2, and along the diagonal
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Table 2. Young modulus and shear modulus in GPa for
1n-LB intercalated by nitrogen atoms along the Cartesian
axis z and y.

n-Layers ~ Modulus 1IN 3N 4N
T, 259 251 245
2L T, 617 604 596
G 138 132 127
T, 241 236 233
3L T, 570 564 560
G 129 126 122
T, 232 228 224
4L T, 552 546 539
G 124 119 116

direction for DV1, while deleting one atom from the cen-
ter of a hexagon in the supercell generates SV defect as
plotted in Figure 6.

Figure 7 shows a drop of Young’s modulus by increas-
ing the vacancy defects concentrations. The value of T
corresponding to SV defective borophene intermediates
between the one of DV1 and DV2 vacancies at all concen-
trations and along both zigzag and armchair directions.
When increasing the number of layers, the magnitude of

T reduces. It follows that among all vac-defective n-LB
configurations, DV-2 induces the highest Young’s mod-
ulus along the armchair direction and the smallest one
along the zigzag-axis with respect to DV-1 and SV. A
possible explanation for this finding may be the orienta-
tion of the defects in each sheet and their position with
respect the puckering that is along the zigzag direction.

As displayed in Figure 8, the lowest fracture strength is
found along the armchair-axis compared to the zigzag one
for the three kind of vac-defects. It results that vacan-
cies render LB enduring quite larger tensile along the
armchair direction than the zigzag one. Furthermore, for
each type of vacancy, the increase of its concentration
reduces the fracture strength in 7-LB. The DV-2 defect
leads to the highest (weakest) value compared to SV and
DV-1 defects along the armchair (zigzag)-axis. This can
be attributed to the long bond (short bond) of borophene
that is perpendicular to the loading direction, namely
armchair (zigzag)-direction. Finally, compared to pristine
7-LB, the increase of layers number, at fixed type of
defect, decrease slightly the fracture values in accordance
with black phosphorus [38]. Thus combining all the exter-
nal parameters, namely 7, intercalation, defects type and
concentration constitutes an interesting way to adapt BL
for thermoelectric cooling, nonmechanical flexible devices
and gas storage.
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Fig. 8. Fracture strength of pristine and defective layered borophene as function of vacancy defects concentrations along the

armchair and the zigzag directions.

4 Conclusion

In summary, by performing MD simulations on (FLB),
we studied the mechanical comportment of pristine, N-
intercalated and defective one till four-layers of borophene
under uniaxial tension along the armchair and the zigzag
directions. It is found that the auxetic character as well
as the strong anisotropy of the elastic parameters describ-
ing the monolayer B are preserved for the stacked layers.
The increase in temperature and strain rate impacts the
fracture strength. The influence of the nitrogen’s interca-
lation and the different types of vacancies reveals higher
value of the fracture strength and of the Young’s modulus
in favor of the armchair direction due to the buckling
of the structures in the zigzag axis. Furthermore, the
values of the fracture strengths depend on the defect’s
type, concentration, and location. The resistance to the
zigzag tension is important for layered borophene with
SV and DV-1defects, while LB sustains very significantly
the armchair tensile strain in the case of DV-2. Finally, the
present results provide a comprehensive understanding of
the mechanical response of layered borophene, making it
an excellent candidate for application based nanodevices.
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3. Contrainte de traction ultime via des configurations pores/fissures

auxiliaires

3 Contrainte de traction ultime via des configura-

tions pores/fissures auxiliaires

Dans le but d’évaluer l'effet de la combinaison des fissures-pores et des fissures
principales-auxiliaires sur la résistance a la rupture des nanofeuilles d'InTe, quatre
configurations sont construites comme suit : quatre pores ou quatre fissures auxiliaires
sont introduits symétriquement a différentes positions de chaque coté de la fissure
principale qui reste fixée au centre de la feuille (voir figure IV.27). Sachant que les
tailles de la fissure principale et des fissures auxiliaires sont de 4.4 nm tandis que le

diametre du pore est de 1.3 nm.

(a) (b) (« ( @

FI1GURE IV.27 — Structure atomique typique d’une monocouche d’InTe.

(a) fissure en armchair avec pores (b) fissure en zigzag avec pores (c)

fissure en armchair avec fissures auxiliaires (d) fissure en zigzag avec
fissures auxiliaires.

3.1 Amélioration des fissures

Selon la position des pores autour de la fissure centrale, la rupture de la structure
peut étre amplifiée ou protégée. Les figures IV.27 (a) et (b) montrent des feuilles d'InTe
contenant une fissure centrale avec quatre pores en interaction autour d’elle. La figure
IV.28 montre la variation de la contrainte ultime pour différentes positions de pores
autour de la fissure centrale pour des conditions de chargement en zigzag et en armchair
a des températures de 1K et 300K. Il est évident que pour une charge en zigzag et en
armchair, I'effet du pore sur la résistance a la rupture pour la position 3 et 1 du pore
est presque négligeable, respectivement. Alors que "amélioration (la détérioration) de
la résistance peut étre observée a la position de pore 2 (position 4) pour les deux
directions. Pour mieux comprendre la raison de la variation de la contrainte ultime de
la feuille, nous comparons la distribution des contraintes de la feuille pré-fissurée sans
pore et avec pore a différentes positions pour les directions de chargement en zigzag (a

6.5% de déformation) et en armchair (a 5% de déformation), comme le montrent les Fig.
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IV.29 (a) et (b), respectivement. Les figures IV.29(a)(i) et IV.29(b)(i) indiquent que la
concentration de contraintes pres de la pointe de la fissure est la principale raison de la
rupture de la feuille d’'InTe pré-fissurée. De plus, les figures IV.29(a)(iv) et IV.29(b)(ii)
corroborent 'affirmation selon laquelle la position des pores 3 et 1, respectivement, a
un effet négligeable sur la résistance a la rupture car elle ne joue aucun réle dans la
modification de la distribution des contraintes a proximité de la région de la pointe de
la fissure. Par conséquent, la pointe de la fissure reste soumise a une contrainte comme
dans le cas sans pores, et la fracture s’amorce avant méme que les pores ne soient
soumis a une contrainte. L’effet de protection contre les fissures attribué a la présence
de pores a été examiné et représenté sur les figures IV.29(a)(iii) et IV.29(b)(iii). Le
champ de contrainte pres de la pointe de la fissure avec des pores est distribué sur
un large domaine autour des pores (plus important que dans le cas IV.29(a)(ii) et
IV.29(b)(iv)), ce qui entraine une diminution de la contrainte moyenne pres de la pointe
de la fissure, activant ainsi le mécanisme de protection de la fissure [60, 69]. Pour la
position de pore 4 dans la Fig. IV.29(a)(v), et IV.29(b)(v), la contrainte moyenne de
la feuille augmente en raison de 1’éloignement des pores sollicités qui ajoutent une
contrainte supplémentaire a celle de la pointe de la fissure, ce qui entraine un effet
d’amplification de la contrainte [32, 39, 40] et I'apparition d’une rupture précoce. Nous
avons observé que tous les pores au-dela de la position 4 affaiblissent la résistance du
matériau [60, 69, 70].
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FIGURE IV.28 — Amélioration des fissures avec la coopération des pores
(a) chargement le long de la direction zigzag (b) chargement le long de
la direction de 'armchair.

Pour étudier l'effet des fissures auxiliaires sur la propagation de la fissure principale
sous une charge de traction, des fissures auxiliaires sont introduites autour de la fissure
centrale. L’orientation de la fissure auxiliaire est maintenue perpendiculaire a la fissure

principale ou parallele a la condition de chargement. La longueur des fissures auxiliaires
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une déformation de 6.5% et (b) pour une charge le long de la direction
en armchair (i) fissure seulement (ii) position du pore 1 (iii) position du
pore 2 (iv) position du pore 3 (v) position du pore 4 & une déformation

de 5%.
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est identique a celle de la fissure principale (4.4 nm). Pour différents échantillons avec
des fissures principales en armchair et en zigzag, le centre des fissures auxiliaires est
d’abord placé a différentes positions le long de la direction de la fissure et a une position
transversale fixe. Pour les échantillons 1-4, les fissures auxiliaires sont positionnées
de plus en plus vers les extrémités des fissures. Les résultats (Fig. IV.30) indiquent
que la position 1 (pour la fissure principale en armchair) et la position 2 (pour la
fissure principale en zigzag) sont supérieures avec une résistance mécanique améliorée
en considérant toutes les positions de la fissure auxiliaire. Pour le chargement dans
la direction armchair, 'amélioration des propriétés mécaniques s’avere étre due au
mécanisme de protection contre les fissures (voir Fig.IV.31). En présence de fissures
auxiliaires paralleles a la direction de chargement, une région non contrainte est créée
pres de la pointe de la fissure en raison du parallélisme avec la direction de chargement.
Cette région non contrainte, lorsqu’elle est superposée avec la région contrainte pres
du fond de fissure principal correctement, réduit la contrainte pres du fond de fissure
principal. En conséquence, lorsque la fissure auxiliaire s’éloigne de la position 2 dans
la direction +Y (par rapport a la position 2), la région non contrainte se déplace
également et donc l'effet d’amplification de la fissure augmente progressivement (voir
positions 3, 4 Fig. IV.31-b) .
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Fi1GURE IV.30 — Amélioration des fissures avec la coopération de fissures
auxiliaires (a) chargement dans la direction zigzag (b) chargement dans
la direction armchair.

Pour les conditions de chargement en zigzag, la protection contre les fissures se
produit en raison du phénomeéne de rotation de la liaison a la pointe de la fissure. La
figure IV.32 montre la rotation des liaisons avant la rupture pres de la pointe de la fissure
primaire en raison de la présence de fissures auxiliaires a différentes positions le long de
la fissure primaire. En présence de fissures auxiliaires, les liaisons pres de la pointe de la

fissure ont tendance a tourner avant de s’étirer, ce qui retarde 'atteinte de la longueur
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FIGURE IV.31 — Distribution des contraintes pour un chargement le

long de la direction armchair (a) fissure uniquement (b) position de

fissure auxiliaire 2 (c¢) position de fissure auxiliaire 4 & 5.5 % de défor-
mation. Les fleches indiquent le sens de chargement.

de liaison critique. Nous supposons que les atomes pendants aux extrémités des fissures
auxiliaires favorisent ces degrés de liberté supplémentaires. Par conséquent, les liaisons
nécessitent plus d’énergie pour commencer ’étirement par rapport a la condition ou
I’étirement se produit en ’absence de fissures auxiliaires. Cependant, les déplacements
atomiques aux extrémités sont dirigés vers la direction du chargement, ce qui permet
ce phénomene de rotation des liaisons [60, 69], qui se produit uniquement dans le cas

d’un chargement en zigzag.
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FIGURE IV.32 — Vecteurs de déplacement des atomes autour de la
pointe de la fissure avant la rupture pour une feuille d’'InTe contenant
(a) aucune fissure auxiliaire, (b) une fissure auxiliaire en position 2 (c)
une fissure auxiliaire en position 4. Les cases de couleur rouge montrent
que pour (a) et (c), les mouvements atomiques a l'extrémité gauche de
la fissure font un angle avec la direction de la charge, ce qui empéche la
rotation de la liaison, tandis que pour (b), les déplacements atomiques
font un angle plus grand que ceux de (a) et (c) (presque paralléle) avec
la direction de la charge, ce qui permet la rotation de la liaison a ’ex-
trémité de la fissure.

3.2 Comparaison entre les techniques d’amélioration

Pour une comparaison délicate entre I’amélioration apportée par les fissures auxi-

liaires et les pores autour de la fissure principale, la figure IV.33 illustre la résistance
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a la traction ultime la plus élevée des pores et des fissures auxiliaires a leurs positions
optimisées. Il est évident que 'amélioration de la résistance en présence de pores est
plus importante que celle en présence de fissures auxiliaires. La résistance a la traction
ultime moyenne de I'InTe pré-fissuré a montré une amélioration d’environ 8 % pour
la configuration fissure principale-fissure auxiliaire et de 15 % pour la configuration
fissure-pore, compte tenu de la différence de direction et de température. L’augmen-
tation est similaire a celle de MoSs et faible par rapport a celle du graphéne, dans
laquelle 15% pour la combinaison fissure-pore pour MoSs [60] et atteint un maximum
de 67% pour le graphéne [70]. Les zones de moindre contrainte proches de la pointe
sont plus espacées en cas de fissure auxiliaire que de pores. En conséquence, la fissure
principale avec des pores montre sa proximité avec les zones de moindre contrainte par
rapport aux fissures auxiliaires. Plus intéressant, méme si les pores ont une concentra-
tion de contraintes plus faible que les fissures auxiliaires, ils peuvent contribuer a une

contrainte ultime plus élevée.
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FIGURE 1V.33 — Les courbes contrainte-déformation pour la compa-
raison entre le systéme fissure-pore et fissure-fissure auxiliaire pour (a)
chargement dans la direction zigzag a 1K (b) chargement dans la direc-
tion armchair & 1K (c) chargement dans la direction zigzag a 300K (d)
chargement dans la direction armchair a 300K.

3.3 Contributions III et IV
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Réponse thermo-mécanique de ['oxyde de

bore hexagonal 2D partait et défectueux

Résumé

Récemment, les matériaux chalcogénures bidimensionnels du groupe III ont consti-
tué un sujet de recherche d’actualité compte tenu des propriétés intéressantes qu’ils
présentent et qui les rendent des candidats prometteurs pour diverses applications et
dispositifs émergents. Cependant, malgré les nombreux efforts consacrés a 1’explora-
tion des caractéristiques physiques de la famille M XV! | les propriétés mécaniques,
le comportement thermique et le mécanisme de rupture restent inexplorés pour le pre-
mier élément de cette famille, a savoir la monocouche BO.

Motivé par le module de Young élevé de I'oxyde de bore (BO) par rapport a ses pairs
d’une part, et d’autre part en raison de sa structure ondulée, qui fait que la déformation
mécanique s’adapte efficacement a ses propriétés intrinseques, ce qui peut servir de
candidat prometteur pour concevoir des nanodispositifs avancés. Dans ce travail, nous
nous intéressons a ’étude des propriétés mécaniques des monocouches de BO parfaites
et défectueuses qui n’ont pas encore été explorées dans la littérature. Notre résultat
montre que la monocouche BO est plus flexible a la déformation mais qu’elle est plus
difficile a casser par rapport a d’autres matériaux hexagonaux bidimensionnels. Il est
également démontré que les propriétés de traction sont tres sensibles a la température
le long des directions armchair et zigzag. De plus, des fissures de longueurs différentes
ont un impact considérable sur le comportement a la rupture de la nanofeuille BO, alors
que 'allongement des fissures n’a aucune influence sur le module de Young. Pour les
nano-fissures, la limitation de la pertinence du critere de Griffith pour la feuille BO, par
rapport aux simulations MD, est mise en évidence. Les défauts de mono et bi-lacunes,
disposés perpendiculairement a la direction de chargement, influencent fortement la
réduction de la résistance a la rupture. Cette étude illustre la monocouche de BO
comme un matériau potentiel pour une utilisation dans des applications extensibles et

dans de futurs dispositifs thermomécaniques.
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Understanding the fundamental properties in two-dimensional group-III chalcogenides materials and the
development of methods to characterize and control their collective behavior is a topical area that attracts
enormous interest. In this work, using molecular dynamics simulations, we report on the effect of temperature,
crack length and point defects on the tensile properties of the BO monolayer. BO monolayer is found to be
more flexible to deform but it is harder to break compared to other two-dimensional hexagonal materials.
It is also demonstrated that the tensile properties are very sensitive to temperature along the armchair and
zigzag directions. Furthermore, cracks at different lengths considerably impact the fracture behavior of the BO
nanosheet, whereas crack elongation has no influence on Young’s modulus. For nano-cracks, the limitation of
the relevancy of Griffith’s criterion for the BO sheet, with respect to MD simulations, is highlighted. Mono-
and bi-vacancy defects, patterned perpendicular to the loading direction, greatly influence the reduction of the
fracture strength. This study illustrates BO monolayer as a potential material for use in stretchable applications
and in future thermo-mechanical devices.

1. Introduction augments the value of k, while the rise of temperature and vacancy
defect decreases it [31]. A comparative study of GaS, GaSe, and GaTe
nanosheets stated a high Young’s modulus (173 GPa) for GaS compared
to 82 GPa and 24 GPa for GaSe and GaTe, respectively [32]. Addition-
ally, these materials can withstand maximum stress and strain of up to
8 GPa and 7%, accordingly, before fracturing [32]. They also demon-
strate a significant ductility with respect to graphene and Mo.S, as well
as a strong increase in their flexibility due to the repulsive interactions
between the extra charges located on the chalcogen atoms [33].
Interestingly, the family of M '/ XV monolayers (where M = B,
Al, Ga, In and X = O) exhibits a different electronic structure from

Recent interesting research on graphene and its analogous silicene,
germanene and stanene [1-5], has broadened the spectrum of two-
dimensional (2D) hexagonal materials. Therefore studies have been
abundantly conducted for monoelement sheets [6-9], hybrid mono-
layers [10-13], few-layered systems [14-17], and vertical or lateral
heterostructures [18-21]. In particular, group III-VI binary compounds
have attracted increasing interest owing to their special optoelectronic
properties such as high carrier mobility, high charge density and p-type
electronic characteristic [22—-24]. Due to their buckled structures, me-
chanical deformation effectively adapts their intrinsic features, which

may serve as a promising candidate to design advanced nanodevices.
To date, various hexagonal group III-VI compounds M/ xV1 in-
cluding GaS [25,26], GaSe [27], GaTe [28] and InSe [29] have been
synthesized experimentally. Among this class, the 2D InSe has been
demonstrated to have a remarkable tensile strain of 27% along the
zigzag direction for a room temperature of 300 K besides a signif-
icant decrease in its mechanical parameters as the temperature in-
creases [30]. Thermal conductivities (k) of InSe at 300 K of an infinite
length are 46.18 W m~! K~! and 45.87 W m~! K~! along the arm-
chair and zigzag directions, respectively. Furthermore, the InSe length

the rest of the two-dimensional group-IIl chalcogenides due to the
high electronegativity of its oxygen atoms, also structural optimization
computations and phonons spectrum investigations indicate their sig-
nificant thermal stability [34]. However, despite the many endeavors
devoted towards exploring the physical characteristics of the M1 xV!
family, the mechanical properties, thermal behavior and failure mech-
anism remain unexplored for the first element of rhis family, namely
the BO monolayer. Indeed, there are very rarely investigations in the
literature reporting the mechanical properties of the BO compound and
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almost no study is available concerning its behavior under strain at
various tempesature, which makes its study of an important necessity
for mechanical applications in nanodevices.

Moreover, unlike most of its counterparts, the experimental realiza-
tion of the BO nanosheet has not yet been carried out. In the meantime,
recall that, in 2D materials, the growth and evolution of defects is
inevitable during the manufacturing process. To deal with the influence
of these defects on the properties of the nanosheets, two main ways are
employed: (i) engineer the defects to minimize such damages provoked,
and (ii) introduce defects into the structure in order to manipulate
the desired properties [35-37]. In this regard, the molecular dynamics
(MD) simulation is considered to be one of the useful methods to
control the crack behavior and keep all the features of the material at
the nanoscale [38—40].

Motivated by the interesting results reported for certain elements
of the M1 XV family, as well as by the success of the 2D hexagonal
graphene-like structure for nanotechnological applications, this work
contributes to study the mechanical properties of pristine and defective
BO monolayers not yet explored in the literature. By performing MD
simulations, which have a profound advantage over first-principles
calculation methods for calculations where the size of the system is
considered [41], the effect of temperature and structural defects on the
mechanical characteristics of the BO monolayer is determined. Young’s
modulus, fracture strength and strain are discussed in the presence of
a temperature ranging from 1 to 900 K, a crack-length varying from
1.5 to 4 nm, and a 0.1 to 2% vacancy concentration. Moreover, the
fracture mechanism of the pristine and pre-cracked BO monolayer is
also probed. This paper is organized as follows: Section 2 provides a
detailed analytical framework of the molecular dynamics simulations.
The results are presented and discussed in Section 3.

2. Framework for analysis

Herein, we conducted the molecular dynamics simulations used the
Large Scale Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator (LAMMPS)
software package [42]. To describe the interatomic interactions among
the atoms of monolayer BO, the potential of Stillinger—Weber (SW) is
chosen [43]. A structure of dimension 25.3 nm x 24.4 nm is employed,
containing 48 000 atoms in its pristine form. The thickness has been as-
sumed to be 0.832 nm. Pre-cracks are introduced by removing a line of
atoms in the center of the sheet in a direction perpendicular to loading
orientation as depicted in Fig. 1. Notice that the minimum dimension
(either length or width) of nano-sheet must be at least ten times the
half crack length, to avoid size effects of finite dimension [44,45].
Therefore, pre-cracks lengths are (approximately ~1.5 nm, ~2.4 nm,
~3.2 nm and ~4 nm). The point defects (mono- and bi-vacancy) are
created and distributed with an appearance perpendicular to loading
direction, from 0.1% up to 2% of the total atoms.

The simulations are accomplished with temperatures between 1 to
900 K. To avoid the finite-length effect, a periodic boundary condition
is applied in both planar directions along the loading direction, and
during the simulation process. In all the simulation cases, initially, the
structure is relaxed using Nose-Hoover barostat (NPT) ensemble for
0.5 ns at a specific constant temperature and pressure of 0.1 ps and 1 ps,
respectively, with a time step of 0.001 ps to avoid discretization errors.
Then the system is subjected to tensile load at a constant axial strain
rate of 4x10% s~! for 0.5 ns. Recall that the high range of strain rate
is routinely used by many modern studies [46-50] . The stress values
of each atom during deformation resulting from the tensile load are
obtained according to [46]:

1 ) . 1
Ouvirial = o z<_mi“i ®u; + 5 2 ri; ® fij) @
i J#
In the above equation, the summation is over all the atoms occupying
the total volume, m; represents the mass of atom i, i; is the time
derivative defining the displacement of an atom with respect to a

Materials Science & Engineering B 283 (2022) 115758

reference position, while r;; is the position vector of an atom, f;; is the
interatomic force applied on atom i by atom j, and ® symbol represents
the cross product.

The engineering strain in these simulations can be expressed as
follows:
_L-1L,

I @

£

where L, is the original length and L presents the strained length of
the simulation box.

The formation energy of the vacancies is presented as follows [51,
52]:

EForm (l’l — nU)

vacancies

= E(n,n,) —

Eperfecl’ (3)

where E(n, n,) is the total energy of the defective BO sheet, n is the total
number of atoms, n,, is the number of atoms deleted from the pristine
form and E,,, /., is the total energy of the perfect BO. Young’s modulus
Y, is obtained by fitting the stress—strain curve using linear regression
on initial linear portion (strain <1%).

According to the Griffith theory of brittle failure [53], the fracture
strength o 1 is expressed in terms of Young’s modulus as follows [54]

e @
mayg

where g is the initial crack length, y is the surface energy for 3-D
materials and edge energy for 2-D materials. The surface energy is
determined from the potential energy per bond at 0 K. By employing
the following equation:
y= P Ebomi

2tAL
where, PE,,, is the bond energy, ¢ is the sheet thickness, and AL
is the crack length stretch due to bond breaking. AL is considered
respectively, fit to 1.5r, and \/grp for zigzag and armchair loading
condition [55], with

rp=Vrl—h? ©6)

where r and h denotes respectively, the bond length and the buckling
height at 0 K.

()

3. Results and discussion

In this section, Young modulus, stress, strain, fracture mechanism
are determined and discussed for pristine and pre-cracked BO mono-
layers in the absence and the presence of different types of defects,
including mono-vacancy and bi-vacancy with varying concentrations.

The atomic structure of BO nanosheet displays the honeycomb array
in the xy plane, which is formed by a covalent bond between B and
O atoms as portrayed in Fig. 2(a). The BO monolayer consists of four
sublayers stacked in the sequence of O-B-B-O, the covalent bond B-
B is perpendicular to the surface. The x-axis and y-axis correspond
to the armchair and zigzag directions, respectively. By implementing
SW potential, the four relaxed, independent geometrical parameters are
a=2.44 A, dy_»,=1.52 A, dy_p=1.77 A and d,,_,,=2.912 A, which are
the lattice constant, the bond lengths of B-O bonds, B-B bonds and O-O
bonds, respectively. The buckling parameter is 0.57 A, and it is between
two different atoms of two successive sublayers. Thus, experimental
data indicates that MX systems are growing in “bilayer” structure. Our
results are in excellent conformity with the existing literature [34].

First, we establish the validity of our approach by reproducing the
stress—strain curves of BO monolayer at 1 and 300 K. Notice that these
two temperatures are routinely used in the typical atomistic simulations
in order to validate the SW approach [37,56,57]. Fig. 3 shows that,
the stress increases linearly with increasing uniaxial strain along the x
(armchair) and y (zigzag) directions. Up to 3%, BO monolayer exhibits
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Fig. 1. Initial coordinates of pre-cracked monolayer BO. (a) Crack in the armchair direction. (b) Crack in the zigzag direction.
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Fig. 2. (a) Top and side view of atomic structure of monolayer BO. The black and red balls denote B and O atoms, respectively, (b) mono-vacancy and (c) bi-vacancy defective
monolayer BO, where m_;, and m,,, are the defect width of the mono-vacancy, while b_;, and b,,, are those corresponding to bi-vacancy.
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Table 1 80
Calculated Young’s modulus Y,; Fracture strength and strain of monolayer BO at 1 K —1K2ZZ
and 300 K along zigzag/armchair directions for asymmetric materials. Results of some 70 ——1KAC
hexagonal 2D materials are given for comparison. Cited results from Refs. [34,62] are —— 300K ZZ prrm——""]
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BO [34] 350 - - &
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Phosphorene [63] ~47/11 ~2.3/1.3 6-13
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a linearly elastic response in agreement with buckled hexagonal mono-

layers like bismuthene, borophene and phosphorene [58-60]. Beyond Fig. 3. The stress—strain curves of monolayer BO sheet under uniaxial tension
this range, the stress continued increasing non-linearly up to ultimate deformation along the armchair and zigzag directions at temperatures 1 K and 300 K.
tensile stress point and then decreases drastically, inferring the system
could undergo structure failure with a brittle-type failure, as reported
for other 2D hexagonal materials including silicene, InSe, graphene
[40], and h-BN [30,40,61].

At 1 K, our MD simulations reveal the values of 302.8 N/m and
305.5 N/m for Young’s modulus along the zigzag and armchair direc-
tion of BO monolayer respectively, which concord well with 299.6 N/m
and 297.7 N/m reported in [43] at the same temperature and along
the same directions, respectively. Notice that DFT calculations report a
Young’s modulus of 350 N/m for BO [34]. When increasing T to 300 K, hexagonal buckled 2D materials such InSe [30], and borophene [59].
the Young’s modulus slightly decreases as listed in Table 1. The fracture Furthermore, the fracture mechanism of the deformation process
stress and strain obtained in Fig. 3 and reported in Table 1 are in of BO sheet is displayed in Fig. 4 at 300 K. The snapshots plotted in
agreement with the previous literature [43] using MD calculations and (Fig. 4a), along the armchair (X-axis) direction, shows that as the strain

not considering the thickness of the sheet. More results using the SW
potential for predicting the mechanical properties of other 2D materials
such borophene [49], InSe [30], MoS, [37], black phosphorus [64],
and graphene [65] are also cited in Table 1 for comparison. It follows
that BO sheet exhibits notable level of flexibility comparable to the one
of planar graphene [62] and can endure higher tensile stress than other
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Fig. 4. Deformation process of monolayer BO sheet at 300 K under uniaxial loading in (a) the armchair and (b) zigzag orientations. The color bar shows the stress in N/m and

the arrows indicate the loading direction.

increases from 0.0% to 11.67%, the stress in the BO sheet increases.
The distribution of atomic stress is fairly homogeneous in the whole
sheet, but as the initial void is produced by the bond break, an excessive
stress concentration near the initial void is clearly observed, which
corresponds to the critical strain. At the strains of 11.68% and 11.69%,
the void nucleation acts like a crack and it rises spontaneously in the
direction perpendicular to the loading axis. When the strain achieves
24.48%, the structure is filled by cracks then completely destroyed.
In parallel, the instantaneous snapshots illustrated in Fig. 4b, shows
the same mechanism for the BO sheet failure under the zigzag (Y-
axis) direction. Indeed, the stress concentration observed at the void
region (strain of 13.38%), is followed by crack propagation at the
strains beyond 13.38% which corresponds to the critical strain. When
the strain reaches 13.47% the crack bifurcates along the sheet which
causes the crush. In short, regardless of the loading direction (armchair
or zigzag), the nucleation of void occurs in the sheet at the early
stage of fracture, then behaves like a crack and propagates along the
perpendicular direction of the load up to that the sheet is show a major
failure then completely damaged. This comportment is reported earlier
for InSe [30,31].

The stress—strain curves for perfect BO layer, can be divided into
four main regions. In the first one, the stress exhibits a linear increasing
trend with the strain up to 3% due to the elastic response of the bonds.
The stress exhibits a nonlinear elasticity for strain ranging from 3% to
around 8%. This behavior is due to the combined effect of bond angle
variation and bond elongation. When the strain exceeds 8%, a signif-
icant increases of the stress—strain region is initiated, resulting in the
BO-material enters the deformation hardening stage before complete
fracture strength point and finally finishes with a quick breakdown,
ensuing in a brittle fracture of the sheet. The stress—strain relationship
of starts by a linear correlation in a small strain region, follows by a
nonlinear behavior up to the fracture strength point and finally finishes
with a quick breakdown, ensuing in a brittle fracture of the sheet.
It is worth mentioning that this shape of deformation action is quite
different compared to some pristine 2D hexagonal materials, including
AIN, BN, GaN, InN and SiC exhibiting planar lattices [66-68]. However,
our finding concordes well with other MX systems that are growing in
high buckled structures such as InSe, InO and InS [69,70].

3.1. Temperature’s effect
In this part, we study the mechanical properties of monolayer BO

in terms of temperature. Fig. 5 plots the stress—strain response of BO
nanosheet at a wide range of temperatures from 1 to 900 K. At a

fixed temperature, the fracture strain is more sensitive to the loading
direction compared to the fracture strength. The difference between
strain values in the zigzag direction with respect to the armchair one,
might be explained by the influence of bond location along the loading
orientation. More precisely, when the BO sheet subjected to tensile load
along the zigzag direction, it faces some horizontal bonds which can
sustain a larger tensile strain before failure.

Furthermore, as summarized in Figs. 6, the fracture strength (strain)
drops around 48% (60%) along armchair direction and 47% (66%)
along zigzag direction when the temperature increases from 1 K to 900
K accordingly.

For Young’s modulus, Fig. 7 shows its diminishment as the temper-
ature escalates. The reduction is about ~4.7% along armchair direction
and ~4% along zigzag direction for temperature ranging from 1 K to
900 K, respectively. The small difference in Young’s modulus values,
observed when increasing temperature, affirms the isotropy of the
monolayer BO. Therefore, the temperature deteriorates the mechanical
properties of monolayer BO. These deteriorations can be attributed to
the chemical bonds lengths that undergo more thermal fluctuations at
higher temperature which leads to the earlier break. It can also be
observed that all the curves exhibit brittle type fracture.

3.2. Crack length

The effect of central crack length on the elastic parameters of
monolayer BO is investigated at room temperature for a strain applied
perpendicular to crack direction. According to Figs. 8, in the elastic
regime, all the stress—strain curves almost overlap with each other indi-
cating a trivial effect of the crack length on the Young’s modulus along
both zigzag and armchair loading. Furthermore, the Young modulus is
nearly invariable along the armchair (zigzag) direction, which is 360
GPa (358 GPa), respectively.

However, when increasing the crack length in Figs. 9, the fracture
strength and strain of monolayer BO diminish due to the localization of
stress around the crack tip [53,71]. The reduction of fracture strength
(strain) for the four specified pre-crack lengths from 1 nm to 4 nm
is 43% (32%) in armchair loading, and 44% (35%) for zigzag stress,
respectively. In the presence of pre-crack, the zigzag loading reveals
more resilience to deformation compared to the armchair one. It is
mainly owing to their crack propagation path which has been widely
explored in Fig. 11 discussed below.

To check the accuracy of our calculations for fracture strength of
BO monolayer with small nano-sized cracks, Figs. 10 exhibit computed
fracture strength from MD simulations and Griffith theory of brittle



M. Saaoud et al.

80
, | =K
—10K
70 F 100k (a)
——200K
PR
© 500 K
o
50 | —600K
9, ——700K 7
800K
b_ 40F g0k
»
o 30
=
? 2}
10 |
0 L 1 L L 1
0 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
Strain, €

Stress, o (GPa)

Materials Science & Engineering B 283 (2022) 115758

80
—1K
—10K
0F T o0k (b) "
——200 K
60  ——300K
—— 400 K
500 K
S0 |00k
——700K
40 | 800K “|
——900 K
30+
20 +
10 |
0 1 1 L 1
0 0.05 0.10 0.15 0.20
Strain, €

Fig. 5. Stress—strain response of BO in terms of temperature. The sheet is subjected to tension along (a) zigzag and (b) armchair directions.
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fracture, respectively in zigzag and armchair directions. It is well
known that Griffith’s criterion of brittle fracture, based on continuum
mechanics and elastic framework and very developed for bulk mate-
rials, is amongst the most paramount theories for characterizing the

mechanical behavior of defective materials [72]. Recently, it has been
widely used for nanoscale materials such graphene [38,73,74]. For
hexagonal BO monolayer, it is evident from Figs. 10 that the increase in
crack length leads to declination of fracture strength with a difference
in its magnitude that is larger at 1.5 nm and which slightly decreases at
2.5 nm in favor of data gathered from Griffith’s criterion calculations
with respect to MD simulations, then it becomes almost constant up
the end. The substantial deviation between Griffith’s prediction and
MD calculations indicating the limitation of the model at the nanoscale.
More precisely, due to the discrete atomic structure of BO lattice and
the stretchable nature of bonds, an auxiliary energy is required to starts
fracture process when MD simulations are performed. However, in the
Griffith’s fracture theory, the only restriction for crack propagation
is the surface energy barrier. It follows that once the strain energy
overcomes the surface energy, a crack begins to extend. Fig. 11 shows
the fracture phenomenon of 4 nm zigzag and armchair directed pre-
cracked BO sheet for various strain levels at 300 K. The loading is
always applied perpendicular to crack direction, as mentioned above.
The crack propagation scheme in both cases looks like analogous at first
sight, but the profound examination affords that the crack propagation
mechanism is different. More precisely, for zigzag crack, there are two
bonds (one at each side) located at the crack tip that are perpendicular
to the crack. Further loading increases the stress concentration around
the crack ends, hence initiates the spread of crack. This pattern of crack
is previously stated for some typical 2D materials [75-77]. However,
for armchair crack in Fig. 11b, four (two at each side) symmetrically
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inclined bonds are observed at the crack tip. When growing stress
concentration, two possible crack propagation paths, forming an angle
of i% with x direction, are provided. Those branching phenomenon are
clearly observed at strains of 3.51% and 3.54%. As a result, the fracture
strength and strain in the armchair crack (zigzag loading) are becoming
higher compared to that in the zigzag crack (armchair loading), which
further justifies our aforementioned results.

3.3. Vacancy defects

Here we study the tensile properties of BO nanosheet for different
types of defects, including mono-vacancy and bi-vacancy with varying
concentrations under uniaxial tension. Fig. 2(b) and (c) depicts the
defective monolayer BO including a mono-vacancy and bi-vacancy
defect formed by removing one random atom and two nearest neighbor
BO atoms respectively along zigzag direction and also in armchair axis.
In all configurations, the trend of defects distribution is considered
perpendicular to loading axis.

The fracture strength versus defects percentage for defective BO
nanosheet plotted in Fig. 12 reveals that the increase of defects ratio is
accompanied with a decline of fracture strength.

For 0.1% up to 2% mono-vacancy, the reduction of fracture strength
is about 33.3% along zigzag orientation and 34% along armchair axis,
while it is around 33.5% and 37.3% in the zigzag and armchair orien-
tations, respectively for bi-vacancy case. In contrast to zigzag loading

where the decrease of fracture strength is quite insensitive to the type
of vacancy defects, the bi-vacancies lead to a larger diminishing in
fracture strength compared to the mono-vacancies along the armchair
direction as displayed in Fig. 12(b). This result is also observed in
phosphorene [63]. To shed more light on these variations, we analyze
the effect of vacancy’s width m; and b; (i = zig, arm) presented in
Figs. 2(b) and (d). Notice that b,;, is larger than m,, while b, is
roughly equal to m,,. When the BO sheet is subject to load along
the armchair direction, the shrinking in the cross-sectional area by a
bi-vacancy (bzig) is larger than that of a mono-vacancy (m;,), which
elucidates larger diminishing for bi-vacancy defect. On the other hand,
when the loading is along the zigzag direction, so we observed nearly
same reduction in fracture strength for both mono and bi vacancy
since the shrinking in the cross-sectional area by a bi-vacancy (b,,,,)
is identical to that of a mono-vacancy (m,,,,).

Linked to impact of defects, Fig. 13 portrayed the variation of
Young’s modulus in terms of mono- and bi-vacancy defects percentage.
The Young modulus drops as the defect concentration augment. The
reduction of Young’s modulus for mono-vacancy (bi-vacancy) concen-
tration ranging from 0.1% to 2% is 2.23% (2.37%) and 2.51% (2.72%),
in armchair and zigzag direction respectively. It is noteworthy that both
vacancy types have almost the same diminution with a slight difference
in favor of bi-vacancy due to the formation of dangling bonds near
the removed atoms. According to [78,79], graphene and 2D-SiC show
significant effect of single vacancy compared to bi-vacancy due to the
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strong symmetry breakdown. But the present study, reports an opposite
effect for BO monolayer, that may be attributed to the interaction
between dangling bonds or chemical instabilities, owing to the missing
atoms for the discrete atomic structure of our compound.

Finally, the defect formation energy, defined as the energy necessary
to break the bonds between an atom within the structure and its nearest
neighbor atoms for a completely removing, of mono-vacancy and bi-
vacancy, is given in Eq. (3) and displayed in Fig. 14. Our finding for
a mono-vacancy (once O, and once B) and double vacancy is 1.27(0)
eV, 2.1(B) eV and 4.1 eV, respectively. The difference of formation
energy noticed for mono-vacancy among B and O atom is chiefly due to
the difference in electronegativity between the two atoms. Depending
on the higher value of formation energy corresponding to bi-vacancy,
thus expected to be dominant defect type in the monolayer BO. We
circulated the calculation up to 2% of defects, Fig. 14 displays the vari-
ation of formation energy in term of defect percentage in both vacancy
type. It is apparent that the formation energy increases monotonically
with defect ratio, which confirms its strong sensitivity to the vacancy’s
concentration. The present result predicts the structural changes and
defect dominant of our material and reveals that the removal of a single
atom requires much more energy than removal of a pair of BO, which
indicates that bi-vacancy is the most typical defects in BO sheet in good
agreement with [80,81].

4. Conclusion

In conclusion, the influence of temperature, crack length and point
defects on the mechanical characteristics of the BO monolayer was

investigated in depth using MD simulations. The SW potential was
employed to define the interatomic interaction in the BO structure.
The fracture strain value profoundly demonstrates that the monolayer
BO is more flexible to deform but harder to break with respect to
its analogs. Furthermore, as the temperature rises, Young’s modulus,
fractures strength and strain decrease for both armchair and zigzag
directions. At all temperatures, the zigzag direction is more resilient
to fracture than the armchair direction. Moreover, while the change
in crack length has almost no influence on the Young’s modulus, it
turns out to be very sensitive to the behavior of the fracture. The
underestimation of the fracture strength, resulting from Griffith’s pre-
diction, shows the restriction of this model at the nanoscale. The
fracture mechanism of the pre-cracked BO sheet reveals that branching
phenomenon is prevailing in the armchair crack rather than in the
zigzag one. The presence of vacancy defects arranged perpendicular
to the loading direction, deals with a greater diminishment in frac-
ture strength for bi-vacancies along the armchair direction compared
to mono vacancies. However, almost the same decrease in fracture
strength is observed along the zigzag axis regardless of the vacancies
concentration. Thus, understanding the origin of the significant changes
in the tensile properties of the BO monolayer subjected to vacancy,
crack, etc, will help find a way to enhance its performance for potential
use in future applications.
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Contribution 1V

Moduler la résistance a la rupture d’'un
nanofeuille InTe par des pores/fissures
auxiliaires : une étude par la dynamique

moléculaire (Soumis)

Résumé

La famille M XV! en particulier InTe, est devenue un sujet d’intérét de nos jours
en raison de son application potentielle dans de nombreux nanodispositifs optoélec-
troniques. Cependant, malgré la volumineuse littérature d’études traitant de ce sujet,
la compréhension fondamentale de 1’évolution de la fracture en présence de défauts
reste inexplorée. Ainsi, 'objectif de cette étude était de réaliser des simulations MD
pour étudier les propriétés mécaniques d’une fissure préexistante, d’une monocouche
nano-poreuse d’InTe, et I'effet des interactions des fissures et des pores incorporés dans
plusieurs modeles. L’existence d’un défaut sous forme de pore et de fissure réduit consi-
dérablement la contrainte de rupture de la feuille d’'InTe. Nous avons ensuite découvert
que la résistance a la rupture de I'InTe peut étre optimisée en constituant quatre pores
ou fissures auxiliaires placés symétriquement autour de la fissure principale a des coor-
données spécifiques. Nous appelons ce mécanisme 'le mécanisme de protection contre
les défaillances". L’analyse entre ces deux méthodes révele un avantage en faveur des
pores qui se traduit par une amélioration de la résistance a la rupture de 15 % contre 8
% en faveur des fissures auxiliaires. De plus, nous avons mis en lumiere les mécanismes
de rupture en tenant compte de la propagation de la fissure tout au long de l'investi-
gation. L’étude fournit une orientation avantageuse pour la conception et 'application

pratique des nanofeuilles InTe.



4. Conclusion

4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté les propriétés élastiques et structurales des
matériaux bidimensionnels a structures hexagonales dans les trois sections suivantes :

— La réponse élastique des matériaux 2D, dans laquelle nous avons montré que
le module de Young des matériaux hybrides 2D diminue lorsque la masse atomique
moyenne des constituants du réseau hexagonal augmente, ce qui est clairement observé
entre SiC/ SiGe et BO/InTe. Aussi, ’hybridation, I'empilement et 'intercalation, per-
mettent de modifier les propriétés de ces matériaux élastiques et de les utiliser dans
des applications appropriées. De plus, nous avons montré que l'effet de la température
et de la vitesse de déformation sur les propriétés de traction étant significatif de sorte
que la premiere les diminuait tandis que la seconde les augmentait 1égerement.

— L’influence des défauts sur le comportement élastique, dans lequel nous avons
détaillé certains résultats liés a différents types de défauts tels que les lacunes, les
pores et les fissures. Nous avons trouvé que le type de lacune, son emplacement, sa
concentration et son orientation avec la direction de la charge ont une forte influence sur
les propriétés de traction. Il est également montré que 'augmentation du diametre des
pores et de la longueur des fissures réduit considérablement les propriétés mécaniques
des matériaux bidimensionnels, ce qui permet d’étre exploité sous différentes formes et
dans de nombreuses applications.

— La modulation de la contrainte de traction ultime par des configurations de
pores/fissures auxiliaires dans laquelle nous avons démontré que des formations spé-
ciales contenant des pores ou des fissures auxiliaires a des endroits spécifiques autour de
la fissure principale peuvent améliorer la contrainte de traction ultime. Enfin, une com-
paraison précise des deux stratégies a montré un avantage pour les pores par rapport

aux fissures auxiliaires
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Conclusion générale et perspectives

De nos jours, les matériaux bidimensionnels sont devenus omniprésents et indis-
pensables dans notre vie quotidienne, en raison de leurs caractéristiques inhabituelles
et pour une potentielle utilisation dans des applications telles que le photovoltaique,
les semi-conducteurs et la purification de I'eau. Pour les optimiser et les fabriquer, il
est nécessaire de comprendre leur structure et leur comportement. Intéressés par ce
domaine de recherche pertinent, nous avons consacré ce mémoire de these a 1’étude des
propriétés thermomécaniques et structurales de nanomatériaux bidimensionnels avec et
sans défauts, a base de groupes III et IV par, la méthode de la dynamique moléculaire.

Dans ce mémoire de these, nous avons consacré tout un chapitre a nos travaux de
recherche et nos récents résultats obtenus dans le domaine. Plus précisément, ce volet
présente nos études par la dynamique moléculaire des matériaux hybrides bidimension-
nels (2D), notamment le SiC, le SiGe, le borophene, le BO et I'InTe, vu leur intérét
et leur importance dans le domaine de la matiere condensée et de la nanotechnologie.
Cette conclusion générale présente un bilan condensé des idées clés développées dans
ce travail de recherche.

Récemment, les chercheurs de la matiére condensée se sont intéressés aux matériaux
hybrides a base de silicium en raison de leurs propriétés physiques fascinantes. Dans
ce cadre, nous avons contribué avec une étude des propriétés thermomécaniques et
structurales des silicene- grapheéne (2D-SiC) et silicene-germanene (2D-SiGe). Nous
avons utilisé la simulation par la dynamique moléculaire et le potentiel Tersoff, qui sont
considérés comme des outils cruciaux dans 'approche des phénomenes mécaniques et
thermiques. Par rapport a la monocouche de SiGe pure et défectueuse, nos résultats
montrent que la feuille de SiC a des valeurs de module de Young et de rupture plus
élevées, qui diminuent toutes les deux avec la température, tandis que la vitesse de
déformation les améliore. L’analyse du processus de fracture révele un comportement
de rupture fragile pour les hybrides purs et défectueux. La concentration de défauts
influence également les résultats et révele une diminution de 13,48-31,15 GPa et de 6,1-
9,64 GPa de la résistance a la rupture des feuilles de SiC et de SiGe, respectivement,
pour un rapport de 0,5 a 2%.

Encouragés par I'importance des nanomatériaux multicouches dans les applications
nanotechnologiques, nous avons construit un modele de borophéne multicouche avec
I'empilement AA. Dans ce contexte, nous avons analysé les parametres élastiques de

I’état pur et de I’état défectueux ainsi que l'effet de I'empilement sur ceux-ci en utilisant
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la simulation par la dynamique moléculaire, qui ont révélé a un effet important sur les
modules élastiques. Lorsque 'on augmente 7 (le nombre de couches), le module de
Young diminue, tandis que le coefficient de Poisson reste quasiment inchangé avec v,
~ -0.03 et v, ~ —0.07. Nous avons étudié 'intercalation des atomes d’azote (N) et
les défauts structuraux du borophéne multicouche qui ont révélé que le coefficient de
Poisson du borophene multicouche intercalé par N conserve son signe négatif, en plus du
fait que les valeurs des résistances a la rupture dépendent du type, de la concentration
et de 'emplacement du défaut.

Dans cette présente étude, un intérét particulier a été apporté a l'effet des défauts
topologiques tels que : les fissures et les nanopores des monocouches de monochalcogé-
nures du groupe III, sur leurs propriétés thermomécaniques. Dans ce contexte, a l’aide
des simulations par la dynamique moléculaire, nous avons étudié I'effet de la tempéra-
ture, de la longueur des fissures et des défauts ponctuels sur les propriétés de traction
de la monocouche BO. Cette étude a révélé que le BO est plus souple a se déformer
mais plus difficile a se briser que d’autres matériaux hexagonaux bidimensionnels. Il est
également démontré que les propriétés de traction sont tres sensibles a la température
dans les directions armchair et zigzag. De plus, des fissures de différentes longueurs ont
un impact considérable sur le comportement a la rupture de la nanofeuille BO, alors
que l'allongement des fissures n’a aucune influence sur le module de Young. Les dé-
fauts de mono et bi-lacune, disposés perpendiculairement a la direction du chargement,
influencent grandement la réduction de la résistance a la rupture.

Les défauts multiatomiques tels que les fissures et les pores peuvent souvent étre
délibérément imprimés sur les nanostructures pour obtenir les propriétés souhaitées.
Nous en déduisons que le type de défaut, sa localisation, sa concentration et son orien-
tation par rapport a la direction de la charge ont une forte influence sur les propriétés
en traction de nos matériaux hexagonaux 2D. Nous avons étudié deux stratégies pour
améliorer la résistance a la fracture des nanofeuilles InTe. La comparaison de la contri-
bution de chaque stratégie a 'amélioration de la contrainte ultime de traction a révélé
la supériorité de la méthode fissure/pore par rapport a la méthode fissure/fissure auxi-
liaire.

De tout ce qui prélude, il est clair que grace aux développements rapides qu’ont
connus les nanotechnologies, les matériaux proposés et les propriétés étudiées dans
ce travail restent des sujets de recherche majeurs. Plusieurs obstacles sont encore a
franchir, diverses clés demeurent perdues et de nombreuses questions sans réponses
émergent dont les études pourront faire l'objet de développements ultérieurs. Ceci
nous a motivé a lancer de futures perspectives. Il serait intéressant d’examiner les
propriétés thermomécaniques des matériaux bidimensionnels en présence des défauts,

et principalement ceux relatifs au dessalement et a la purification.
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Résumé

Cette thése est une contribution a I’étude de la réponse thermomécanique et des propriétés
intrinséques et extrinséques de certaines classes de matériaux bidimensionnels en particulier,
les matériaux hybrides a base de silicéne, de boropheéne et de monochalcogénures, par la
dynamique moléculaire. A ce propos, Nous avons focalisé sur le comportement élastique des
nanomatériaux qui est la base de la détermination des propriétés mécaniques telles que, le
module de Young, le coefficient de Poisson, la résistance a la traction et la déformation de
rupture. A la lumiére du réle critique de la gestion de la température dans les nanodispositifs et
dans le controle des performances et de la stabilité de ces dispositifs, nous avons débattu de
I’influence d’une large gamme de température sur les propriétés thermomécaniques et
structurales de ces matériaux hybrides. Afin de maximiser la fonctionnalit¢ des matériaux 2D,
une compréhension approfondie et une manipulation précise des défauts s’impose. Dans ce
sens, nous abordons plusieurs types des défauts tels que les fissures et les nanopores qui
influencent les propriétés intrinséques des matériaux. Une attention particuliére a été apportée
aux stratégies d’ingénierie des contraintes pour réduire les dommages qu’ils causent par les
deéfauts précités, et améliorer leurs propriétés mécaniques, afin d’en tirer profit. Toutes nos
contributions dans le domaine ont montré des résultats avec un impact significatif, ce qui ouvre
la porte vers une utilisation dans des applications extensibles et de futurs dispositifs
thermomécaniques.

Mots-clefs : 2D-SiC, 2D-SiGe, monochalcogénures monocouches, borophéne, propriétés
thermomécaniques, constantes ¢élastiques, fissures, nanopores, dynamique moléculaire.

Abstract

This thesis is a contribution to the study of the thermomechanical response and the intrinsic and
extrinsic properties of some classes of two-dimensional materials in particular, hybrid materials
based on silicene, borophene and monochalcogenides, by molecular dynamics. In this regard,
we focused on the elastic behavior of nanomaterials which is the basis for the determination of
mechanical properties such as, Young's modulus, Poisson's ratio, tensile strength and failure
strain. In light of the critical role of temperature management in nanodevices and in controlling
the performance and stability of these devices, we discussed the influence of a wide temperature
range on the thermomechanical and structural properties of these hybrid materials. In order to
maximize the functionality of 2D materials, a thorough understanding and accurate
manipulation of defects is required. In this sense, we address several types of defects such as
cracks and nanopores that influence the intrinsic properties of the materials. Particular attention
has been paid to stress engineering strategies to reduce the damage caused by the
aforementioned defects, and to improve their mechanical properties, in order to benefit from
them. All our contributions in this area have shown results with significant impact, which opens
the door to use in scalable applications and future thermomechanical devices.

Keywords: 2D-SiC, 2D-SiGe, monolayer monochalcogenides, borophene, thermomechanical
properties, elastic constants, cracks, nanopores, molecular dynamics (MD)
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