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L'étude des propriétés électroniques des dislocations a débuté 

très peu de temps après que la théorie des dislocations ait été fermement 

établie et dit permis d'interpréter au moins semi-quantitativement les 

propriétés plastiques des cristaux. Dès 1949 apparaissent les premiers 

travaux de Koehler [ 11 , puis ceux de Mackenzie et Sondheimer [ 2  1 , Dexter 
et Seitz [3,4]. Ces auteurs interprètent l'incrément de résistivité des 

métaux écrouis en l'attribuant au champ de déformation des dislocations 

dont la densité augmente au cours de l'écrouissage. Ils utilisent le thé- 

orème du potentiel de déformation introduit par Bardeen et Shockley [5] 

associant, ainsi, le champ de déformation élastique des dislocations à 

un potentiel électrique v(:) responsable de la diffusion des porteurs 

libres : 

- - = - 
v(;) = El div ~ ( r )  = El tr E (r) 

E -  

03 E est la constante du potentiel de déformation et trE (r) la dilata- 1 
tion introduite dans le cristal par la déformation. 

Appliqué au cas de la dislocation coin, ce potentiel conduit 3 

un effet de diffusion anisotrope autour de la ligne de dislocation. Aucun 

effet n'est prévu pour la dislocation vis dont le champ de déformation a 

une trace nulle dans les cristaux isotropes. 

A la même époque, le grand développement de la technologie des 

semi-conducteurs conduit à l'élaboration de rnonocristaw presque parfaits 

de germanium et de silicium. Ceci permet à Pearson, Read et Morin (1954) 

d'évaluer expérimentalement l'influence des dislocations dans le germa- 

nium [ 61 . Ils constatent qu'en plus de la variation de mobilité des por- 
teurs, déjà observée dans les métaux écrouis, leur densité extrinsèque est 

également très affectée. 

Read interprète ces faits par le modèle des "électrons pendants" 

pour les dislocations "60°" caractéristiques de la structure diamant [ 7,8] . 
Ce type de dislocation coupe, en effet, les liaisons covalentes du cristal. 

Read suppose que ces états dépareillés correspondent à des niveaux d'éner- 

gie situés dans la bande interdite. Ces états localisés le long de la 
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dislocation peuvent s'ioniser en donnant ou en capturant des électrons. Il 

en résulte une forte variation du nombre de porteurs. De plus la ligne de 

dislocation chargée est un centre diffuseur efficace des porteurs libres. 

De nombreux travaux expérimentaux effectués sur ces semi- 

conducteurs covalents : le germanium, le silicium et l'antimoniure d'indium, 

furent dès lors interprétés avec succés par le modèle de Read. Citons, en 

particulier, les travaux de Logan, Pearson et Kleinman (1959) [9] , 
Van Weeren, Struickmans et Blok (1967) [IO], Pod6r (1966-1970) [11,12], 

Krylow et Auleytner (1969) [ 13 1 , Glaenzer et Jordan (1 969) [14 ] . 

L'effet de la charge de coeur des dislocations "60°" sur la mo- 

bilité des porteurs libres est fort. Il cache à ces expérimentateurs d'autres 

effets possibles de diffusion par les dislocations tels ceux que l'on peut 
' 

relier au champ de déformation. Il faut attendre les travaux expérimentaux 

effectués à Gottingen par Haasen, Alexander, Schroter, Labusch, Weber et 

Düster [15 à 221 pour mettre, entre autres, en évidence ce type d'effet 

qu'ils relient au potentiel de déformation déjà utilisé par Dexter et Seitz. 

Sur le plan théorique, Bonch-Bruevich [23] complète la formule 

de Bardeen et Shockley en ajoutant, phénoménologiquement, un terme supplé- 
?# 

mentaire attribué à la partie antisymétrique du tenseur de distorsion : 

- 
où 5 est un vecteur unitaire perpendiculaire à la ligne de dislocation. 

Cette expression permet un effet de diffusion des porteurs libres par les 

dislocations vis. Les effets de diffusion reliés à ces potentiels de dé- 

formation sont cependant petits devant les effets de la charge de coeur. 

Vers 1966, l'hypothèse d'une diffusion par effet piezoélectrique 

est introduite par Merten [24,25] et par Levinson [26]. Dans ces premiers 

travaux, on néglige la correction apportée au champ de déformation des 

dislocations par le couplage piezoélectrique. Les potentiels de diffusion 

* Dam a d e ,  nou  a p p d o ~ ~ c l  i t e m m  de d i ~ l t o ~ k o n  Re t e m m  dont L u  
cornponantes son* Les  dehivéea du dEp&cement Ü(k) : Wij = aui/ax Le 

j ' 
t e m e u  de dédomaXLon Z cornespond à aa m e  n p é f i q u e  

E..= 1 / 2  ( W + j +  W . . ) .  
Lj jh 



obtenus sont alors simples et permettent de calculer la réduction de la 

mobilité par les dislocations. Cependant les semi-conducteurs les plus 

étudiés : le germanium et le silicium, ne sont pas piezoélectriques et il 

faut attendre les premiers travaux expérimentaux sur le tellure pour re- 

donner de l'intérêt à cette hypothèse. 

Les calculs théoriques de Faivre et Saada (1971 ) [ 27,281 tien- 

nent compte du couplage piezoélectrique. Leurs résultats montrent cepen- 

dant que ce couplage n'influence pas beaucoup le champ de déformation des 

dislocations. Ils justifient, en quelque sorte, le découplage des équations 

qu'avait a priori, proposé Merten. 

Dans les semi-conducteurs où il existe des charges libres, les 

différents potentiels électriques que l'on attribue aux dislocations sont 

écrantés par la modification qu'ils apportent à la distribution p (r) des 
O 

porteurs libres, ou à plus basse température au taux d'ionisation des im- 

puretés. Comme le montrent Faivre et Saada, cette nouvelle réoartition 

p(E)  doit être déterminée, dans le cas piezoélectrique, de manière auto- 

cohérente avec le potentiel puisque p (;) intervient dans 1 'équation reli- 

ant le champ de déformation au potentiel cherché. 

§ - 2 ,  LE CAS DU TELLURE 

Le tellure et le selenium sont deux semi-conducteurs polaires 

présentant la même structure cristalline décrite par le groupe P3 2 dans 
1 1  

la notation internationale. 

Bien que leur intérêt technologique soit grand, leur exploita- 

tion reste, cependant, délicate car les diverses mesures expérimentales 

de leurs propriétés physiques ne sont pas très reproductibles. Ces maté- 

riaux ne sont pas fiables. 

La fabrication de monocristaux de tellure, par des méthodes tra- 

ditionnelles (Czochralski) est cependant assez facile et conduit à des 

monocristaux de qualité relativement bonne tant au point de vue pureté 

qu'au point de vue de la perfection cristalline. Ce n'est pas encore le 

cas du selenium dont l'élaboration exige des méthodes plus complexes [ 2 9 ]  



et conduit à des monocristaux dont la densité de dislocations atteint fré- 

quemment 1o8 à 10' cme2 [30 1 . Le tellure est donc le semi-conducteur le 
mieux connu de cette famille. Ses propriétés physiques souffrent cependant 

d'un certain nombre d'anomalies : 

Les mesures galvanomagnétiques ne sont reproductibles que si le cristal 

est suffisamment dopé (p > 1016 cm-3) [31,32,33] . 

Lors des mesures d'absorption optique, apparaissent parfois des pics 

d'absorption supplémentaires, en bord de bande [34] attribués à la pré- 

sence d'excitons [35]. 

Dans les expériences de résonance cyclotron, le mode inactif est quel- 

quefois aussi absorbant que le mode actif [36], etc... 

Ces anomalies qualitativement attribuées aux défauts de réseau 

ont incité divers groupes à étudier les dislocations et la déformation plas- 

tique du tellure. Ces études entreprises par Blackmore, Schultz, Nomura 

[ 3 7 ]  à la compagnie Bell telephon (U.S.A.), par Stokes, Johnston et Li 138: 

ont été efficacement reprises par le groupe de Lille [39 à 461. Nous avons 

pu également effectuer une étude partielle de la déformation plastique du 

selenium. Cette étude indique une profonde similitude dans le comportement 

plastique de ces deux semi-conducteurs [47]. 

Le tellure est très ductile. A la température ambiante la limite 

élastique de son système de glissement le plus facile est de l'ordre de 20 

à 40 g mm-2. Dès que la limite élastique est franchie, on obtient rapidement 

une densité élevée de dislocations (lo7 à 10' cm"2) qui se polygonisent sous 

différentes formes de sous-structures. Lors de la préparation des échantil- 

lons, il est donc possible d'introduire involontairement une densité élevée 

de dislocations. 

Seule l'utilisation systématique &J polissage et du découpage chi- 

mique permet d'obtenir des échantillons où la densité de dislocations est 

minimum (104 à 105 cm-2). 

La comparaison d'échantillons soigneusement préparés et d'échan- 

tillons volontairement d(5form6s permit, ces dernières années, de montrer 

clairement : 



que les niveaux liés aux excitons sont en fait des niveaux liés aux 

dislocations (v. Alpen (1973) [48,49] ) , 

que l'absorption dans le mode inactif de la résonance cyclotron n'est 

observée que dans des échantillons contenant une densité élevée de dis- 

locations > 106 Bauer et al1 (1975) [50,51] , 

l 
que la conductivité électrique est fortement influencée par la présence 

I 
des dislocations : Faivre [52,53], Abakarov et al1 [54,55], la présente 

étude [de 56 à 631 . l 

Les dislocations introduites dans le tellure, par déformation 

plastique, ne coupent pas les liaisons fortes du semi-conducteur. Le tel- 

lure est donc, a priori, un cas "idéal" où l'on peut s'attendre à observer, 

plus facilement que dans le cas des semi-conducteurs covalents, les effets 

de diffusion liés au champ de déformation. En outre le tellure est piezoé- 

lectrique. En dehors de tout intérêt technologique, l'étude des propriétés 

électriques de ses dislocations est donc fondamentale. 

Mous décrivons, dans ce travail, l'influence des dislocations sur , 

les propriétés galvanomagnétiques du tellure. 

De façon à observer sans ambiguïté les effets spécifiques à dif- 

férents types de dislocations, une grande partie de ce travail a consisté 

en une recherche systématique de sous-structures de dislocations les plus 

simples possibles. Ellessont obtenues par divers procédés de déformation 

(compression, cisaillement). Certaines de ces expériences (cisaillement) 

ont également permis de préciser les propriétés de certains systèmes de 

glissement telle 1' asymétrie du glissement des dislocations 2 .  Ce travail 
préliminaire, que l'on décrit au second chapitre conduit à l'étude possible 

de deux cas typiques où les sous-structures de dislocations sont très 

simples : 

1) Les dislocations a coin (b = 1/3 < 1120> ) toutes parallèles à 1 'axe 

d'ordre 3, engagées dans deux types de sous-structure. 

2) Les dislocations C vis (b = < 0001 > ) homogènement réparties dans le 

cristal. 

k 



Après avoir résumé les propriétés galvanomagnétiques du tellure 

non déformé, dont la connaissance est nécessaire à la compréhension de 

notre travail, nous présentons au chapitre III une étude phénoménologique 

préliminaire de l'influence des dislocations sur ces propriétés puis nous 

décrivons les mesures expérimentales de conductivité et d'effet Hall ob- 

tenues sur des échantillons déformés. 

La comparaison avec des mesures obtenues sur des échantillons 

non déformés permet de dégager les faits principaux suivants : 

1) Les dislocations a coin affectent la mobilité des porteurs libres et 
provoquent une diffusion anisotrope autour de la ligne de dislocation. 

Bien que ce type de dislocation induise des états électroniques à l'in- 

térieur de la bande interdite [ 48 ] , nos mesures galvanomagnétiques ne 
montrent aucune variation notable de la densité de porteurs libres liée 

à la présence de ces dislocations. 

2) Les dislocations vis affectent la densité de porteurs Libres ainsi 

que leur mobilité. La corrélation des mesures galvanomagnétiques avec 

des mesures d'absorption optique montre clairement que ces dislocations 

introduisent un niveau accepteur à n, 1 meV de la bande de valence. 

Afin d'interpréter les variations de mobilité dues à ces deux 

types de dislocations, nous présentons au chapitre IV Les différents méca- 

nismes de diffusion proposés dans la littérature antérieure : 

- Les effets de coeur (lignes chargées) 
- Les effets de potentiel de déformation 
- Les effets de diffusion piezoélectriques 

que nous adaptons au cas du tellure. 

Développant, alors, au chapitre V le calcul de la mobilité des 

porteurs par la mgthode de l'énergie perdue, puis l'appliquant pour chaque 

type de potentiel diffuseur aux cas des a coin et des vis, nous consta- 

tons que le cas expérimental des dislocations vis peut être correctement 

décrit en supposant la présence de charges le long de la dislocation. Par 



> 

contre le cas des dislocations à coin ne trouve aucune description théo- 
rique pleinement satisfaisante. 

Cet échec partiel des théories proposées dans la littérature 

nous conduit â analyser, au chapitre VI, l'origine du potentiel de defor- 

mation et à en proposer une nouvelle formulation. Cette nouvelle façon de 

procéder permet de rendre compte de l'effet experimental de diffusion de 

la dislocation a coin. Nous montrons également dans ce chapitre, le rôle 
important, mais jusqu'à présent négligé dans la littérature, de la présence 

de la sous-structure en introduisant, dans le cas des potentiels reliés au 

champ de déformation, un facteur de "sous-structure" quantitatif que nous 

évaluons dans quelques cas simples. 

Nous concluons au chapitre VII. 



I I -  REGHERGHE DE 
SOUS -STRUGTURES 

SIMPLES DE D I S L O G f l T I O N S  



Les propriétés électriques des dislocations sont multiples mais 

spécifiques du type de dislocation considéré. Aussi, lorsque l'on veut ca- 

ractériser, sans ambiguité, les propriétés d'une de leurs familles, il est 1 
1 

nécessaire de pouvoir l'introduire de façon sélective dans le cristal. La 

solution que l'on apporte à ce problème est fondamentale. Elle est bien 
1 

souvent la source de difficultés dans l'interprétation des divers résultats I 

expérimentaux. I 

Pour pallier cet inconvénient, nous avons mis au point différents 

L'étude de la déformation plastique du tellure, antérieure a ce 

procédés tels : le traitement thermique des échantillons déformés (recuit), 

la méthode de déformation par cisaillement. Ces techniques ont abouti à 

travail, n'avait pas pour but la recherche de chemins de déformation parti- 

culiers aboutissant à l'installation de sous-structures simples. Les obser- 

vations topographiques effectuées dans différents cas ont d'ailleurs montré 

que les sous-structures obtenues sont généralement stabilisées par des glis- 

sements secondaires. Les dislocations secondaires ne contribuent pas nota- 

blement à la déformation plastique du cristal. Néanmoins leur densité est 

quelques cas simples. i 

1 

La recherche de ces méthodes est fondée sur la connaissance de la 

déformation plastique. Aussi, nous rappelons brièvement ce qui est connu de 

la plasticité du tellure. Parallèlement, nous indiquons, chaque fois qu'il 

est possible, les résultats que nous avons obtenus sur le selenium. 

souvent du même ordre de grandeur que celle des dislocations primaires. 1 

Les sous-structures obtenues par différents chemins de déforma- 

tion ont été contrôlées au moyen de la microscopie électronique et de la 

technique de Berg-Barrett (topographie par r6flexion des Rayons XI.. Nous 

'les décrivons dans le second paragraphe. Le microscope électronique four- 

nit une observation directe mais très locale et partielle de la sous- 

structure des dislocations. Son grossissement trop élevé rend difficile 

l'observation d'une sous-structure de polygonisation dès que celle-ci est 

grossière et diffuse dans l'échantillon. Cette polygonisation joue pourtant 

un rôle important dans les propriétés électriques du cristal macroscopique. 

t 



Les techniques d'observation par Rayons X fournissent, par contre, une 

image à l'échelle de l'échantillon. La caractérisation des parois, possi- 

ble grâce à 1 'analyse des contrastes [ 45,64,651 , est simple et schématique. 
Elle ne rend pas compte d'aspects locaux et non caractéristiques de la ré- 

partition des dislocations qui ne manquent pourtant pas de retenir l'atten- 

tion de l'observateur au microscope électronique. Ces deux techniques d'ob- 

servation sont donc complémentaires et toutes deux indispensables à une 

étude sérieuse de la caractérisation et de la répartition des dislocations. 

Nous consacrons la dernière partie de ce chapitre à la descrip- 

tion et l'interprétation des expériences de déformation par cisaillement. 

Dans ce type d'expérience le sens des forces appliquées est important puis- 

que le tellure n'est pas centrosymétrique. Ce fait nous a permis de mettre 

en évidence le caractere asymétrique d'un des systèmes de glissement (le 

glissement c )  du tellure. 

§-2, PROPRIÉTÉS PLASTIQUES DU TELLURE ET DU SELENIUM 

Le tellure et le selenium appartiennent à la colonne VI-b du ta- 

bleau de Mendeleiev. Ces atomes, possédant six électrons périphériques, peu- 

vent former deux liaisons fortes et se regrouper ainsi en chaînes dans leur 

phase solide cristallisée. On peut décrire leur structure cristalline par 

un assemblage compact de chaînes hélicoîdales à trois atomes par tour, (fi- 

gure l) 1661 . La liaison entre atomes voisins d'une même chaine est forte 
(0,68 eV pour Te, 0,94 eV pour Se 1671 ) ,  tandis que la liaison entre atomes 

voisins de différentes chaînes est plus faible (0,22 eV pour Te, 0,08 eV 

pour Se) . 

Cette structure particulièrement anisotrope détermine le compor- 

tement des dislocations qui évitent pendant leur glissement de couper les 

liaisons fortes des chaînes. Ce fait, expérimentalement bien établi pour le 

tellure, doit l'être, a fortiori, pour le selenium. Nous l'avons effective- 

ment constaté dans le cas de son glissement ;. 

Pour le tellure, l'expérience révèle deux classes de systèmes de 

glissement facilement activables dont les vecteurs de Burgers correspondent 

aux plus petites translations du réseau : 



Figure 1 Structure cristalIographique du teilure. 

et dont les plans de glissement sont les plans prismatiques de première 

espèce E 1010 ) . 

Faute de cristaux de taille suffisante, nous n'avons étudié que 

le glissement a du selenium. 

L'étude systematique de ces glissementipar compression uniaxiale 

montre : 

1 

I 1) que les glissements à et du tellure, le glissement a du seleni- sont 1 

fortement activés themiquement (leur limite elastique varie très forte- 

ment avec la température), 

2) que dans le cas du tellure, tout au moins, le glissement suit la loi 
de Schmid et Boas (c'est-&-dire que sa limite élastique resoluc sur le 



plan de glissement ne dépend pas de la direction de compression), 

3) que le glissement du tellure, par contre, possède une limite élasti- 

que variant, à basse température, dans un facteur 2 suivant l'orienta- 

tion de l'éprouvette. 

Ces résultats expérimentaux ont été interprétés par deux types 

différents d'interaction avec le réseau. 

Les dislocations a ne peuvent se dissocier hors de leur plan de 
glissement sans couper de liaisons covalentes. L'origine du frottement de 

reseau ne résulte donc pas d'un phénomène de dissociation sessile des dis- 

locations : en dislocations de translation. Friedel a montré que l1 on pou- 
vait cependant considérer une dissocation sessile de la dislocation ; coin 
en deux dislocations de rotation [ 69 1 . Cette dissociation explique L ' orien- 
tation préférentielle, parallèle à 1' axe C,  de la dislocation a. La néces- 
sité de leur recombinaison lors du glissement serait à l'origine du frotte- 

ment de réseau observé. 

Di Persio, Doukhan et Saada [42], puis Crampon, Doukhan et Escaig 

[44,46,70] ont attribué ce frottement de réseau au fait que les dislocations 

à provoquent au voisinage du coeur, une distorsion notable des chaînes co- 
valentes excepté lorsque ces dislocations adoptent l'orientation coin. Ce 

type d'interaction avec le réseau se traduit par une force de PeierLs qui 

favorise, à basse température, le caractère coin des dislocations. La pro- 

pagation des dislocations s nécessite alors la formation d'un double décro- 
chement dans le plan de glissement. Ce phénomène est activé thermiquement. 

Appliqué aux cas du tellure et du selenium, ce modèle est quantitativement 

cohérent avec les mesures des paramètres d' activation 2 46,471 . 

L'énergie d'activation que nous avons trouvée pour le glissement 

a du selenium (2. 0,6 eV [ 471 est un peu plus élevée que celle qu' a mesurée 

Crampon pour le tellure (0 ,s  eV [46 1 ) . Ce fait ne nous permet pourtant pas, 
faute de calculs précis, de trancher entre l'hypothèse de la dissociation 

en deux disclinations et celle de la torsion des chaînes covalentes. 



En effet, l'énergie de liaison entre chaînes est plus faible 

pour le selenium que pour le tellure (0,08 eV pour 0,22 eV). Ceci devrait 

favoriser, dans le cas du selenium, une plus grande largeur de dissocia- 

tion donc une plus grande energie d'activation correspondant à leur recom- 

binaison. Les mesures expérimentales vont en ce'%sens. Considérant la se- 

conde hypothèse, l'énergie de liaison entre atomes d'une même chaine est 

plus élevée dans le cas du selenium (0,94 eV pour 0,68 eV). La création 

d'un double décrochement devrait donc conduire également a une énergie d'ac- 
tivation plus élevée dans le cas du selenium. 

Remarquons que ces deux processus peuvent contribuer simultané- 

ment au frottement de réseau observé. 

Les dislocations introduisent une faute ne concernant que l'ar- 

rangement des chaines mais ne perturbent pas les chaznes elles-mëmes qui ne 

sont ni coup6es, ni distordues. L'origine du frottement de réseau n'est donc 

pas analogue à celle du glissement à. Par contre, les dislocations vis 

peuvent se dissocier dans les différents plans prismatiques suivant la réac- 

tion ; -+ 1/3 ; + 1/3; + 1/3 ;. Cette situation est identique à celle des 

métaux cubiques centrés [ 71,721 . Par analogie, on suppose qu'elle peut abou- 
tir à une configuration stable ofi deux plans de faute se rejoignent le long 

d'une partielle (figure 2). Le glissement de ces dislocations nécessite le 

pincement des rubans de faute : ce phénomène est activé thermiquement. En 

outre, la dissociation justifie la non conformité du glissement à la loi 

de Schmid et Boas car le repincement des rubans de faute dépend de la con- 

trainte résolue sur les plans de faute et non sur le plan de glissement 

principal. 

Figure 2 Dissociation de la dislocation 

C vis en trois partielles. 



5-3 SOUS-STRUCTURES OBTENUES PAR COMPRESSION UNI AXIALE 

I La sous-structure laissée dans le cristal, après déformation, 
peut dépendre de l'orientation de la contrainte appliquée, même lorsque le 

glissement vérifie la loi de Schmid et Boas. Certaines orientations peuvent 

en effet favoriser la participatioii de glissements secondaires. Avant de 

décrire les différentes sous-structures obtenues, nous précisons sur le 

triangle standard l'orientation de compression choisie. 

Figure 3 

Triangle standard 

3-1. LE GLISSEMENT à 

-. 
L'orientation de l'axe de compression correspondnt au cas étu- 

dié est représentée par le point A du triangle standard (figure 3). Dans 

cette orientation, un des trois systèmes de glissement a possède un facteur 
de Schmid maximum (Op = 0,s). Les deux autres sont plus faiblement sollici- 

tés (@s = 0,251. Cette orientation favorise donc en principe un glissement 

simple. L'observation par Berg -Barrett montre, dès que la limite élastique 

est franchie, la formation de parois de flexion parallèles à l'axe (fi- 

gure 4 ) .  L'observation de ces "sous-joints", dans le plan de base, ne ré- 

vèle que des contrastes très faibles parallèles à la trace du plan de glis- 

sement primaire. Ces contrastes sont cohérents avec la présence de sous- 

joints grossiers de flexion parallèles aux plans prismatiques de glissement 

primaire. De tels sous-joints devraient être constitués de dislocations de 

vecteur de Burgers parallèles a < 0110 > [65 ,73 ,77  1 . Ce type de dislocation 
n'existe pas dans le tellure. Remarquant cependant que 



Figure 4 Observation par Berg Barrett de sous-joints grossiers de flexion 
parallèle au plan prismatique de ~rernière espèce. Cas du tellure (a) plan 
prismatique (3140) ; (b) plan de base (0001). 

Figure 5 Observation par Berg Barrett de mus-joints gossiem de flexion 
parallèle au plan prismatique de première espèce,cas du selenium (a) plan 
prismatique (1010) ; (b) plan de base (0001). 



on voit que ces "sous-joints" doivent étre constitués de deux familles de 

dislocations coin où la densité de dislocations secondaires est double 

de la densité de dislocations primaires (ceci dans le cas où le sous-joint 

est parfait). 

Ce type de sous-joints composés semble être inhérent aux struc- 

tures cristallographiques du tellure et du selenium. Nous l'avons, en ef- 

fet, retrouvé dans les échantillons de Se ayant subi le même processus de 

déformation (figures 5-a et b). Notons que le point de fusion du Se (220') 

l très bas permet de considérer la température ambiante corne une température 

de recuit. De ce fait les sous-joints laissés dans les cristaux de selenium, 

sont nettement mieux constitués et sont donc plus facilement observables, 

ainsi que le montre la figure 5-a. 
- 

On peut interpréter la formation de ces parois de la façon 

l suivante : 

Dans les premiers stades de la déformation, les dislocations pri- 

maires a du système de glissement le plus sollicité se multiplient dans 1 
leurs plans de glissement (0110) . Ne pouvant effectuer de glissement dévié, 
ces dislocations s'empilent parfois, développant alors des contraintes éle- 

vées à longue distance. Aidées de la contrainte externe qui agit aussi sur 

les dislocations secondaires, ces contraintes internes sollicitent locale- 

ment le mouvement de dislocations secondaires. Celles-ci ne contribuent pra- 

1 tiquement pas à la déformation macroscopique de l'échantillon, essentielle- 

ment assurée par les dislocations primaires. Par contre, elles écrantent les 

contraintes internes en transformant les empilements primaires en "sous- 

joints" prismatiques de flexion. 

i Bien entendu, cet écrantage n'est que partiellement obtenu, à bas- 

se température, car les dislocations ne peuvent monter. Le meilleur écran- 

tage s'obtient lorsque l'expérience de Séformation est effectuée dans le 
1 

stade athermique (T>160 K pour Te). Les sources de dislocations secondaires 

sont alors, elles aussi aisément activées et toutes les dislocations de ces 

parois adoptent approximativement l'orientation coin, afin de minimiser 1'67 

nergie élastique totale. Ceci explique pourquoi il est possible d'obtenir, 

mGme dans le domaine athennique, des sous-structures assez reproductibles de 



dislocations coin par déformation plastique, bien qu'il n'y ait plus de 

force de Peierls efficace pour privilégier l'orientation coin. 

Dans le cas du tellure, les courbes O(&) ne présentent pas de 

durcissement notable pour des déformations n'excédant pas 5 % .  Dès les pre- 

miers stades de la déformation, la densité de dislocations laissée dans le 

cristal atteint Ir 108 cm-2. Cette valeur n'augmente pratiquement pas avec 

le taux de déformation. 

Il est commode de décrire de tels sous-joints composés au moyen 

de 'groupes" de dislocations. Dans le cas présent, ils sont constitués 

d'une dislocation primaire et de deux dislocations secondaires. De tels 
- - - 

groupes possèdent un vecteur de Burgers A = a + 2 a] perpendiculaire au 1 
plan du sous-joint (figure 6). Nous les avons appelés "super-dislocations" 

dans [ S i ' ] .  

Figiae 6 Super-Dislocation. 

Il n'est pas aisé d'observer de tels sous-joints au microscope 

électronique. En effet, suivant l'orientation de la lame mince, sous l'ac- 

tion des forces image, l'une des familles de dislocation coin peut soit 

disparaltre, soit adopter la configuration vis afin de minimiser les con- 

traintes internes de la lame mince. L'observation directe n'a pas permis 



de vérifier l'existence de telles parois qui, diffuses à l'échelle des 

topographies X I  sont de plus désorganisées et transformées par la lame 
* 

mince . 

Ce type de sous-structure n'est pas un cas idéal puisque plu- 

sieurs vecteurs de Burgers sont présents dans le cristal. Il constitue né- 

anmoins un cas oii les dislocations sont toutes parallèles et toutes de même 

nature (a coin) . Nous avons sélectionné ce cas pour l'étude des propriétés 
électroniques des dislocations a coin. 

On a pu modifier la sous-structure laissée dans le tellure par la 

déformation en effectuant un recuit de l'ordre de trois jours à 350°C 

(= 0,88 T ) .  On obtient alors une sous-structure de sous-joints simples 
F 

constitués uniquement de dislocations primaires. Lors du recuit, les dis- - - 
locations secondaires a et a3, en nombre pratiquement égal, réagissent en- 2 
tre elles soit pour s'annihiler avec une dislocation primaire suivant la - - 
réaction a + a* + aj = O, soit de recombiner pour donner une dislocation 

1 - 
primaire suivant la réaction a = - (a2 + à3) , connne 1' illustre la figure 7. 

1 
La figure 8 est une topographie de Berg -Barrett montrant de tels sous- 

joints à l'échelle macroscopique. Remarquons que cette sous-structure de 

recuit n'est pas purement formée de sous-joints parallèles à l'axe 2. Ceux- 
ci se referment parfois et donnent naissance à des cellules de polygonisa- 

tion allongées dans la direction ë. La présence de ces parois de "jonction" 

non parallèles à pourra provoquer une variation de la conductivité dans 

la direction E .  

Ce type de sous-structure obtenu après recuit est néanmoins, en 

majorité constitué de dislocations à coin d'une même famille. Il constitue 
donc un cas simple pour tester les propriétés galvanomagnétiques des dislo- 

cations a coin. Notons cependant, comme 1 ' illustre la photographie (figure 9) 
d'un tel sous-joint au microscope électronique, que ceux-ci sont relativement 

* NOUA rrencovuhons égdemen;t ce ptoblème L o u  de l 'obaavaAon d b ~  dinloca- 

~o~ 6 v h  au ~ctroacope. Le ;teRewre podaède une l5m.i- t~ W f i q u e  Rnès 

b a ~ e .  Lu ciAloCationd 40n.t donc &éa m o b L t u  davtrl lei h a  mincu & 

peuvent ducL.temen.t en a o u  l 'action d a  dorrca image. 



Figure 7 Recombinaison 
de dislocations à coin ob- 
servées sur des lames pro- 
venant d'échantillons 
recuits. 

Figure 8 Observation de 
sous-joints de recuit par 
la méthode de Berg- 
Barrett. 

Figure 9 Sous-joint de 
recuit observé en micros- 
copie électronique. 



bien constitués et que les effets galvanomagnétiques possibles liés au 

champ de déformation des dislocations pourront être modifiés par un tel 

type de configuration (minimisation du champ à grande distance). 

3-2. GLISSEMENT C PAR COMPRESSION UNIAXIALE 

La sous-structure que nous décrivons correspond à une déforma- 

tion de l'éprouvette suivant la direction B indiquée sur le triangle stan- 

dard, (figure 3). Dans cette orientation, deux plans de glissement sont 

également sollicités par la contrainte externe. Le troisième plan de glis- 

sement possède un facteur de Schmid nul. Le glissement duplex est possible 

a priori, mais n'a jamais été observé. 

La sous-structure obtenue lors d'une déformation à basse tempé- 

rature est constituée de sous-joints grossiers de flexion, parallèles au 

plan de base (figure 10). Ces sous-joints sont constitués de dislocations 

coin [ 4 5 ]  . Les dislocations vis ne peuvent former, seules, des sous- 

joints stables de torsion. Elles ne provoquent donc aucune distorsion ma- 

croscopique et n'apparaissent pas sur les topographies de Berg-Barxett. 

Néanmoins il a été possible de les observer au microscope électronique à 

très haute tension, après avoir fixé ces dislocations, très mobiles, par 

irradiation (figure 11). La sous-structure obtenue à basse température con- 

tient donc un mélange de dislocations ; de caractère coin ou vis. Elle ne 
peut donc être utilisée pour l'étude des propriétés galvanomagnétiques. 

Etant donné qu'il est impossible d'obtenir un rapport élevé des 

facteurs de Schmid Oc / O  dans ce type d'échantillon, le glissement a est a 
également sollicité par la contrainte externe. A haute température, ce glis- 

sement devenu athermique se déclenche et contribue à stabiliser les vis 
-+ 3 

sous forme de sous-joints de torsion (a c 1. Ces derniers se super- 
visr vis 

posent à la sous-structure déjà observée à basse température (figures 

12-a et b) . 

La déformation plastique par compression uniaxiale ne permet donc 

pas d'obtenir dans le cas du glissement C de sous-structures simples ne 
contenant que des dislocations d'un type donné. 11 est nécessaire d'utiliser 

un autre procédé de déformation dont la géométrie ne favorise pas l'appari- 

tion de glissements secondaires. Comme le montre le paragraphe suivant, la 



Figure 10 Topographie 
de Berg - Barrett mon- 
trant des sous joints de 
flexion constitués de 
dislocations E coin. 

Figure 11 Dislocatioris 
E vis fixées dans la lanie 
rriince par irradiation. 

Figure 12  (a) Topographie de Berg-Barrett montrant la trace de sous- @$ joints de torsions (contrastes parallèles à i?). 

(b) Topographie de ces sous-joints obteriirc. avec une faible 
divergence. L'axe de rotation des sous-joints est ortliogonal au plan de 
sous-joints (contrastes noir-blanc orthogonaux à Ç). 



réalisation d'un cisaillement sur un plan prismatique dans la direction 

permet de résoudre ce problème. 

§-4 a GLISSEMENT C EN CISAILLEMENT [ 601 

Nous montrons dans ce paragraphe que les expériences de cisaille- 

ment permettent l'étude du glissement z sans sollicitation de glissement a 
secondaire. Elles constituent donc un cas géométriquement pur qui ne peut 

être obtenu par compression uniaxiale. 

Effectuées à basse température, ces expériences de cisaillement 

laissent, dans le cristal, une sous-structure de longues dislocations C vis 
réparties de façon homogène. Cette sous-structure constitue un cas idéal 

pour l'étude des propriétés galvanomagnétiques. 

Les paramètres d'activation que l'on obtient sont différents de 

ceux que Crampon a déterminé en compression uniaxiale. L a  comparaison et 

l'analyse de ces résultats confirme l'hypothëse de la dissociation sessile 

de la dislocation z vis. 211e conduit, en outre, à supposer que le glisse- 

ment z prismatique présente un caractère d' asymétrie marqué, c ' est-&-dire 
une grande différence dans la limite élastique obtenue pour une direction 

de glissement et son inverse. 

4-1. RESULTATS EX!?ERIMENTAUX 

Le schéma de cet appareil est représenté figure 13. Le guidage 

de la partie A est obtenu à l'aide d'un rouiement à bille linéaire prati- 

quement sans frottement (ce roulement n'est pas représenté sur la figure). 



L'appareil peut 6-e utilis4 pour cisailler deux rdgions, de m&nte section, 

si l'on utilisa un ichantillon suffisamment long, ou bien une saule region 

lorsque 1 *achantillon est plus court. ~a façon a Qviter toute flexion &las- 
tique, 1'8chaintillon est fixe au moyen de cales serrées par la vis E. Lei 

compression de lldchantillon due b cette fixation n'introduit pas de a- 
fonaation plastique involontaire car la force exercde sur llBchantillon est 

aïlèle h l'axe C f  direction pour laquelle aucun sys 

ConsidCTrmt lléchantilLon sch8matis6 figure 14, la contrainte r4- 

olue sur le plan de glissement actif est d = F/s (ou bien P / ~ S  lors du 

double cisailSement) . Le taux de afannation ~Qsolu est y = 2 * / d a  

F i  14 Schéma de 

deet' courbersr contraiatac-diafa 

L'app-il permet aussi les essais de relaxation de 

[ 46,751 &nt on @duit le volume d' activation du ph4ncmBn.e. Lo courbe V 

permet de cïétisrnrlner la limfte élanitiqug suivant la ddfinition proposae 

de laqucekle le ml- d'activation se stabilise. Cette *finition est fond6 

sur le fait que le staàe prdplastique correspond au glissemant des tîisloca- 

tfoW les plus mobiL@s tandis que le stade plastique debuta di5s que les 

drislocations les inains mobiles puvent se mettre en mouvement (ici. les dis- 

g;lobal saus la fanné d'un stade pataboUqw, Le ml- 4'mrrlorti - 



F i e  15 
Courbes contrainte - déformation 

La figure du haut repré- 
sente le volume d'activation en 
fonction de la déformation. 

 analyse des courbes (figure 15) et de V(o) (figure 16) conduit 
dans le cas du double cisaillement à une limite élastique de l'ordre de 

1 900 g/mm2 à T - 77 K. Le volume d'activation correspondant est de l'ordre 

de 8 ac2. Rappelons qu'a la &me température, par compression, la limite 

élastique (dans l'orientation B, triangle standard) est égale à 700 g/mm2 

et le volume d'activation est de l'ordre de 25 ac2. 



Figure 

Le contrôle, par la méthode de Berg -Barrett, des échantillons 

cisaillés ne révèle aucun contraste particulier. Cela signifie qu'aucune 

sous-structure de polygonisation n'est introduite dans le cristal par ce 

mode de déformation, contrairement aux expériences de comp-ssion uniaxiale. 

La distribution de dislocations laissée par déformation dépend donc forte- 

ment du mode de déformation choisi. Bien que l'origine de cette différence 

ne soit pas claire à présent, on peut supposer qu'elle est liée à Za géo- 

métrie spécifique de chaque type d'essais ou aux contraintes inhornogènes in- 

troduites au niveau des fixations de l'éprouvette par l'appareil de défor- 

mation utilisé. Ceci mntxe que les sous-structures de dislocations obtenues 

après dgformation ne sont pas forcgment inhérentes au mode de déformation 



mais sont peut être dépendantes de la réalisation expérimentale de l'appa- 

reil de déformation. 

Les observations au microscope électronique à des tensions usu- 

elles de 100 KV ne montrent qu'une faible densité de dislocations, princi- 

palement sous forme de débris. Ces débris ont été laissés probablement par 

le mouvement des dislocations c vis qui elles même se sont échappées de 
l'échantillon très mince par action des forces image. Il a donc fallu ef- 

fectuer les observations sur des lames plus épaisses en utilisant le pouvoir 

de pénétration plus important des microscopes à très haute tension. 

Ces observations révèlent clairement (figure 17) la présence de 

longues dislocations ; vis, réparties homogènement dans le cristal. Aucune 
polygonisation n'est effectivement décelée, en bon accord avec l'observation 

"négative" en Rayons X. On remarque, occasionnellement, la présence de di- 

pôles ; vis sur les photos (figure 18-a). La stabilité de tels dipôles se 

Figure 17 Sous-structure typique de dislocations 
c vis observée au microscope électronique 
(600 KV). L'épaisseur de la lame mince est de 
l'ordre de 1,s Pm. 

Figure 18 (a) Dipôle stable de 
dislocations c vis (région plus 
fine de la lame mince). 

(b) Représentation 
schématique du dipôle c vis 
dissocié. 



comprend si l'on admet une dissociation sessile des dislacations vis. La 

figure 18-b scMmatise une configuration de dissociation oi3 l'attraction 

des différentes partielles de deux vis dissociées stabilise la configura- 

tion en augmentant l'étendue des fautes d'empilement. 

1 l'e-rience de compzession suivant la direction 3 du triangle standard 

pou laquelle 

I uns contrainte nulle I 
la limite e l a ~ t i w  vaut 700 g/mrn2 a 77 K 

le gl3srsr~nt (a priori gearsibla) sur deux plana n'est jaauais &serd 

expCritimentalemant [ 45,46 1 . 

L L'obaarvation directe d'un grand nombre de dislocations C vie, 1 
r confi- lcw rdle preipondcotant âans let d6trzmAnatfon da 

la limite dlastlqm, basse rature. N o u s  adbetttns que celle-ci est 

bien lie@ d la dfaa~aciakion de la dîsloeation C vie en trois partielles. 

Supposons qu'une telle ûîssociation soit r6alisBe (par e x w l e  la 

dîssociaticm sylppetrigue repHsent6e Ftgure 19), et qu'elle ~rnLsWfi4a b 

une &%en#@ Çlaks t iqwa  ut. La configuratrion sym6trique que l'on aMient par 
inversion par rapport au point O n'est pas énerPi&ti 



Figure 19 

Nous admettons que l'énergie u de la deuxième configuration est 2 
prohibitive, si bien que celle-ci ne se produit jamais. Il n'y a donc 

qu'une seule configuration de dissociation symétrique. 

Faute d'un calcul d'énergie d'une telle configuration, on peut 

penser, par analogie avec les métaux cubiques centrés qu'une configuration 

plus stable est obtenue lorsque deux fautes d'empilement se rejoignent le 

long d'une partielle c/3 (figure 20). Appliquant 110p8ration de symétrie c 3 ' 
on voit qu'il y a donc trois configurations possibles de dissociation 

asymétrique. 



Dans cette hypothèse, examinons les situations expérimentales 

précitées. 

1) Expérience de cisaillement 
l 

Dans cette expérience, le plan de glissement est imposé par l'o- 

rientation de l'échantillon. Soit (a) ce plan. Suivant l'orientation des 

forces appliquées, la répartition des contraintes 

- favorise la recombinaison des partielles (figure 21-a). Cette orientation 
correspond à un glissement facile, 

- favorise la dissociation (figure 21-b). La recombinaison doit alors se 
faire contre la contrainte. Cette orientation correspond à un glissement 

dur. 

Figure 21 1 
Le passage du premier au second cas s'obtient simplement en in- 

versant les forces, c'est-&dire en retournant par exemple l'échantillon 

par rapport à l'appareil de cisaillement. 

Dans le cas du double cisaillement de l'expérience présente (fi- 

gure 221, l'une des deux portions de l'échantillon se trouve forcément en 



position dure. Ceci explique pourquoi la limite élastique obtenue 
?# 

( 1 900 g/mm2) est la plus élevée que 1 ' on puisse trouver par effet 
d ' orientation. 

Figure 22 

Dans le cas d'un cisaillement simple, cette asymétrie peut s'ob- 

server si l'on retourne l'échantillon. Nous avons tenté cette expérience. 

Les résultats confirment une différence dans la limite élastique obtenue 

pour l'une ou pour l'autre des orientations. Néanmoins, les difficultés ex- 

périmentales nous ont empêché de vérifier la valeur des volumes d'activa- 

tion prédite dans les deux cas par ce modèle. Notons que dans le cas du 

selenimi cet effet d'asymétrie devrait être plus marqué puisque l'énergie 

de liaison, très faible entre chaînes, favorise la dissociation. 

2) Compression suivant l'orientation (BI du triangle standard 

Comme le montre la figure 23, deux plans subissent la même con- 

trainte 5, le troisième une contrainte nulle. Deux cas peuvent alors se 

produire. 

- Suivant la répartition des contraintes, il existe, parmi les trois confi- 
gurations de dissociation possibles, une configuration oïi la recombinciison 

r- L o u  ah double & U m e &  Cl  é c W o n  se UA e génPhdeement ahru lu 

pomXon aubA4atz.t Ce g&ament "mou1'. L' a h d i  se  déILoURe a l o u  AWL la 

d d e  p o a o n  comedpondant à t1 ohientation " b e l 1 .  Le dZpo&ement des 

colvrbes se @LX de6 C o u  en ne c o ~ i d h n t  qu'une s&e pohLion c i s a -  

lée  ( a  = F/S et non F/2S). 



est favorisée par la contrainte et où le glissement peut alors se faire 

suivant le plan (a). Dans ce cas, il n'existe pas de configuration per- 

mettant un glissement facile suivant (b) (figure 23-a). 

- Il n'existe pas de configuration permettant le glissement facile suivant 
(a), on peut alors en trouver une le permettant suivant (b) (figure 23-b). 

Ceci explique pourquoi le glissement duplex n'est jamais observé et pour- 

quoi cette orientation correspond a la limite élastique la plus faible. 

Figure 23 

La limite élastique du glissement facile dans le cas du cisaille- 

ment est proportionnelle à la contrainte de recombinaison u/2. Celle de 

l'expérience de compression est proportionnelle à a. On voit qu'il doit 

exister un rapport 2 dans la limite élastique de ces deux cas, on devrait 

donc trouver une limite élastique de l'ordre de 2 x 700 g/mm2 dans le cas du 

cisaillement facile. La valeur expérimentale que l'on obtient lors du dou- 

ble cisaillement (% 1 900 g/m2) montre bien que le double cisaillement pré- 

sente le caractère "dur". 

Une analyse détaillée du processus de recombinaison suivant 

Escaig [60] conduit à une valeur théorique de la limite élastique du glis- 

sement dur en cisaillement de l'ordre de 3 fois la liinite élastique de 

l'expérience de compression dans la direction B. Elle conduit aussi à un 

rapport 3 dans la valeur des volumes d'activation. Les résultats expérimen- 

taux (1900/700 = 2,7 et 25/8 = 3,l) sont en excellent accord avec ce mo- 

dèle de glissement asym4trique. 



3- 5, CONCLUS 1 ON 

La recherche de chemins de déformation conduisant à l'obtention 

de sous-structures simples nous a permis de préciser les propriétés du 

glissement c. Contrairement au cas des métaux cubiques face centrés où la 
multiplicité des systèmes de glissement empêcherait l'observation d'un tel 

phénomène d'asymétrie, le tellure apparaît être un cas idéal pour l'étude 

de telles propriétés. 

Ce travail conduit à trois cas de sous-structures simples permet- 

tant l'investigation expérimentale des propriétés électriques 

des dislocations a coin, engagées dans deux types de sous-structures de 
polygonisation, 

l des dislocations vis, homogènement réparties dans le cristal. 



111 - MESURE DES GOEFFIGIENTS I ! 



La pi/rop~&t& gén&a lu  du i t W e  o n t  6uL-t L'ab j e t  de p h i m  

d d u  ou ouvtragu de hevue e.-t de coUoquu i n t m d o v t a u x  d o n t  L u  

cornpitu nendub o n t  &té pubfi&. CLtom L' W c t e  de hevue de BLahemohe et 
L.Lee ( 1 9 6 2  ) [ 331 ; L u  cornpitu t e n d u  du S y m p a d i u n  de MoMitrtéat "The Ph-icn 

od Sdenium and T c k 2 3 . d m n ,  de S.üike ( 1 9 6 7 )  1761 ; p h  ttécmment, L'ouvm- 

ge &ëa cornpl& de P. Gkoaae : "Vie Fultk6hpm~gennchadX: von T W "  ( 1 9 6 9 )  

[ 6 7 ] .  A u d i ,  nou W o m  Le p~mim pcvragmphe de ce chap&e à une d a -  

Chhpaon a o m m ~ e  d u  pmphi&t& de &ampotrit du A t W e  d o n t  & connais- 

hance u l t  n 2 c u ~ a h e  2i .& comp~éhemion de ce Itrravd. 

§-1, PROPRIÉTÉS DE TRANSPORT DU TELLURE 

Les phénomènes de transport électrique isotherme sont décrits, de 

manière générale à l'aide des coefficients galvanomagnétiques p tels que : 

où p i j ~  Pijk et Pijka définissent la résistivité, l'effet Hall et la 

magnétorésistance. 

L'invariance des propriétés galvanomagnétiques par rapport aux 

opérations de symétrie du groupe ponctuel permet de réduire la structure de 

ces tenseurs. Pour le tellure, cette réduction a été effectuée par Okada 1 771 . 

Le groupe ponctuel (3.2) du tellure est constitué d'un axe de ro- 

tation d'ordre 3 (l'axe c) et de trois axes de symétrie perpendiculaires à - 
c. Dans le système d'axes défini au chapitre précédent (figure l), ces symé- 

tries conduisent à : 



Ces deux tenseurs ne possèdent que deux composantes indépendantes p 
- 11' P33 ; 

1 
. Les mesures expérimentales ont très vite confirmé I P231 ' R et P 123 = R3 I 

cette anisotropie des propriétés galvanomagnétiques, (Bottom. 1952, [ 781 ; 

~oth, 1959, [79j 1. 

Dans la région extrinsèque, le tellure est un semi-conducteur p 

quelle que soit la nature des impuretés. Ce fait n'est pas encore bien com- 

pris. L'effet Hall s'inverse lorsque la conductivité devient intrinsèque. 

NOUS illustrons ce fait, figure 1, par un ensemble de courbes expérimentales 

obtenues sur l'un de nos échantillons de rgférence. Sur ce cas particulier 

le point d'inversion se situe à 245 K. Au delà de cette température. la con- 

ductivité est en majorité assurée par les électrons. La températue d'inver- 

sion dépend tres sensiblement de la densité de porteurs extrinsèques [671. 

Elle peut donc servir de test pour en déceler toute variation. 

Figure 1 

A plus haute température (T 500K). le tellure se caractérise 

par une anomalie de l'effet Hall qui présente une seconde inversion indé- 

pendante de la pureté des échantillons [ 781 . Cette seconde inversion est 
une propriété intrinsèque du tellure. Elle a été attribuée initialement à 

la présence de deux bandes de conduction (Callen [ 801 , Nussbaum [ 811 ) . Les 
mesures d'optique effectuées ult4rieurement ont plutôt indiqué une multipli- 

cité de la bande de valence. 



Dans le domaine extrinsèque, la mesure de l'anisotropie de l'ef- 

fet Hall (ici R3/R2 Q 2)  n'est pas reproductible. Parfener et al1 [ 8 2 ]  ont 

montré que ce rapport tendait vers 1,1 dans les cristaux contenant "peu" 

de défauts. En effet, cette anisotropie, en partie liée à la différence des 
* * - 

masses effectives (m // cf m 1 cl, dépend également du type de diffusion con- 

trôlant la conductivité (par l'intermédiaire du temps de relaxation r 
(R Q < .r2>/< T> 2, 1. NOUS avons constaté que ce rapport d'anisotropie, me- 

suré s u  des échantillons recuits était effectivement plus faible (comparer 

les figures 1 et 10)*. 

Nous reportons sur la figure 2 la mesure des coefficients de con- 

ductivité CJ et 033 obtenue sur l'un de nos échantillons de référence. Ces 
11 

courbes comportent essentiellement trois parties. 

Figure 2 

x C e t  eddet ne p u t  &tte W b u é  aux dislocatiom de mo*s~ance s d e a  
dont h demai! duninue tom du ~ e & .  La ,mibente &tude mome Que p o u  

des dem.i.te6 au6s.L { a i b l e d  que I o4 cm-2 on ne d o i t  ettenche aucune mu- 
di&ication no&ble den paophiétén de .tira.n~pou. Ce phénomène n' es.t donc 
p u  b i e n  eomptLin. 



- Le domaine des hautes températures (1) correspond à la conductivité in- 

trinsèque. La pente de la courbe est cohérente avec la valeur de la lar- 

geur de la bande interdite 

- Lorsque la température décroit (II), on assiste à une augmentation de 

conductivité liée à la disparition progressive des phonons acoustiques. 
3/2 La mobilité Hall obtenue dans ce domaine devrait alors varier comme T . 

En fait l'exposant 3/2 est rarement obtenu expérimentalement. 

- La dernière partie de la courbe (III), où la conductivité décroit, cor- 
respond à la diminution du taux d'ionisation des impuretés acceptrices. 

Le prolongement des mesures à plus basse température (T < 4,2 K) montre 
cependant que l'on n'arrive jamais à geler totalement les centres accep- 

teurs. Dans ce domaine de très basse température, l'expérience révèle un 

certain nombre d' anomalies non encore par£ aitement expliquées [ 83,84,85] 

5 - 2 ,  ÉTUDE PHÉNOMÉNOLOG 1 QUE DE L' 1 NFLUENCE DES D I S L O C A T I O N S  SUR L E S  

PROPRI ÉTÉS DE TRANSPORT 

Les structures tensorielles (1-2) et (1-3) s'obtiennent immédiate- 

ment dès que l'on postule l'invariance macroscopique du milieu par rapport 

aux opérations de symétrie du groupe ponctuel. cela signifie que les hété- 

rogénéités microscopiques telles que les dislocations de croissance, en 

faible densité (lo4 à 10' cm-2) ne perturbent pas la forme de ces tenseurs 

aussi longtemps que l'on a affaire à des distributions homogènes et de fai- 

ble densité de tous les types de dislocations. 

Par contre si un excès de dislocations d'un type donné est intro- 

duit dans le cristal, par exemple par déformation plastique, certaines de 

ces opérations de symétrie seront supprimées. 

La symétrie peut Etre macroscopiquement réduite par : 

un type prédominant de vecteurs de Burgers 

une orientation privilégi6e des lignes de dislocation 

une distribution hétérogène des dislocations (sous-structure de 

polygonisation) . 



La réduction du nombre d'éléments de symétrie dépend donc du cas 

envisagé. Aussi, nous étudions plus particuliërement les différents cas de 

sous-structure rencontrés dans l'étude expérimentale. 

2-1. LES DISLOCATIONS à COIN 

Nous avons montré, dans le chapitre précédent, que lors d'une 

déformation par glissement 2, à l'ambiante, les dislocations de glissement - 
a s'engagent dans des parois de polygonisation grossières parallèles au 
1 

plan de glissement primaire. Leur champ de contrainte à longue distance y 

est écranté par la présence de dislocations secondaires a . Ces parois pro- 
j 

voquent des flexions en moyenne alternées. Seule l'opération de symétrie c2 

autour de l'axe a subsiste. Le vecteur de Burgers moyen et l'orientation 1 
de la paroi rendent anisotropes les propriétés du plan de base (0001). 

Après recuit, la sous-structure obtenue est essentiellement formée 

de sous-joints de flexion parallèles au plan prismatique de seconde espèce. 

Comme dans le cas précédent, ces parois provoquent, en moyenne, des flexions 

alternées ; la seule opération subsistante est encore l'opération c autour 2 
de l'axe à 

1 ' 

Dans ces deux cas le groupe ponctuel du cristal est devenu mono- 

clinique. La structure des tenseurs décrivant les effets galvanomagnétiques 

devient alors : 

i powi h /~ih&Xiv.LtZ : 

où les trois coefficients diagonaux sont maintenant indépendants et où les 

termes non diagonaux ( P '  ) peuvent également apparaître. 
2 3 



où les coefficients Hall, conduisant aux effets transversaux habituels 

'231 = Ri, PI32 = R2, Pi23 = R3, sont indépendants et où un effet Hall 

longitudinal devient possible car les termes p122 et p133 sont a priori 

non nuls. 

L'existence de termes non diagonaux p dans le tenseur de résis- 
ij 

tivité signifie que, même en l'absence de champ magnétique, un courant de 

direction j peut engendrer une différence de potentiel dans une directioni 

orthogonale à j. Les termes du type p du tenseur de l'effet Hall signi- ij j 
fient qu'il s'établit une tension proportionnelle à B dans G e  direction i 

orthogonale au courant j même lorsque celui-ci est parallèle au champ 

magnétique. 

2-2. LES DISLOCATIONS VIS 

Ces dislocations introduites au moyen d'expérience de cisaillement 

à basse température, sont homogènement distribuées dans l'échantillon avec 
- 

des vecteurs de Burgers +c ou - C en nombre pratiquement égal. L'orienta- 
tion de la ligne de dislocation et de son vecteur de Burgers étant parallèle 

à l'axe C, on voit que ce type de dislocation ne doit pas affecter la struc- 
ture des tenseurs de résistivité et d'effet Hall. Seules peuvent être modi- 

fiées les valeurs des différents coefficients. 

§-3 P R ~ P A R A T I O N  DES ÉCHANTI LLONS 

Nous avons préparé un nombre d'éprouvettes suffisant pour permet- 

tre la mesure systématique de tous les coefficients indépendants dans chacun 

des cas expérimentaux rencontrés. Le tableau 1 représente l'orientation de 

l'éprouvette, de la tension, du courant et du champ magnétique en fonction 

du coefficient galvanomagnétique à mesurer. 



Tableau 1 

Etant donné qu ' i l  e s t  impossible de trouver une forme particu- 

l i è r e  de l 'éprouvette permettant l a  mesure simultanée de différents  coef- 

f ic ients ,  il e s t  nécessaire, pour que l e s  observations soient comparables 

( lors  de l a  recherche d'un e f f e t  d'anisotropie par exemple) de pouvoir ex- 

t r a i r e  l es  c5chantillons de la mgme éprouvette de déformation e t  qui. plus 

es t ,  d'une région de ce t te  éprouvette où l a  déformation a in s i  que l a  sous- 

structure de dislocations laissée e s t  l a  plus uniforme possible. Cette re- 

marque montre l a  nécessité de déformer des éprouvettes de grande t a i l l e .  

Dans l e  cas des dislocations a coin, l e s  échantillons de déforma- 

t ion ont l a  forme indiquée figure 3 .  La hauteur (15 à 25 mm),  l 'épaisseur 

(10 mm) e t  l eur  forme part iculière permettent l 'extract ion dans l a  même 

région ("centre" de l'bprouvette) de t ro i s  échantillons nécessaires à l a  

mesure des t r o i s  coefficients diagonaux a a 11' 22 , a33 de l a  conductivité e t  

des t ro i s  coefficients RI ,  R2, R3 de l ' e f f e t  Hall transverse. 



Figure 3 Forme de l'échantillon 

de compression en glissement Z. 

Le recuit des éprouvettes contenant les dislocations 2 coin a 
été effectué dans une enveloppe de quartz, sous atmosphere d'argon ultra- 

pur, de façon à éviter toute contamination des échantillons. 

Dans le cas des dislocations vis, les éprouvettes de cisaille- 

ment permettent d'obtenir des lames cisaillées de dimension 7 x 7 x 2 mm3 

d'où l'on peut tirer les éprouvettes parallëles et perpendiculaires à l'axe 

(mesures de O 
11 et 033 . 

Le façonnage des éprouvettes est effectué à l'aide de la scie et 

de la polisseuse chimique 186) . Les éprouvettes sont ensuite polies chimi- 
quement pendant 10 à 20 mm par simple immersion dans un mélarige d'oxyde de 

chrome (lp) d'acide fluorhydrique (2p) et d'eau (5p) [ 871 . Cette prépara- 
tion minutieuse est identique au traitement de surfaces nécessaires aux ob- 

servations par Rayons X. Ce procédé, qui permet effectivement l'observation 

de la sous-structure interne des éprouvettes, supprime, lors des mesures 

électriques, tout artefact provenant des couches superficiellement écrouies 

par le frottement de la bande de la polisseuse. 

Les différents contacts blectriques sont e££ectués au moyen de 

fils d'or, ($ = 0,l et 0,2 mm), par fusion locale du semi-conducteur. Cette 

fusion locale est obtenue par la décharge électrique rapide d'un condensa- 

teur dans le fil d'or. La région de soudure, très petite (2 à 3 10e de mm) 

devant la taille de l'éprouvette n'affecte pas la validité des mesures 

électriques. 

De manière générale, les mesures électriques ont été effectuées 

quelques mois après l'expérience de déformation plastique. Ce recuit à 



température ambiante permet aux défauts ponctuels créés par le mouvement 

des dislocations de se recombiner. Cette précaution élimine toute varia- 

tion du nombre de porteurs libres avec le temps. Les mesures électriques 

sont reproductibles dans le temps. 

L'utilisation de faibles champs magnétiques ( ~ < 5  k ~ )  permet d'é- 

liminer des mesures galvanomagnétiques toute contribution de second ordre. 

Dans ce domaine l'effet Hall est effectivement une fonction linéaire de B. 

Les différentes mesures ont été obtenues en courant continu. Lors 

de la mesure, l'échantillon n'est pas collé sur un support mais est suspen- 

du aux différents fils de contact. Ceci évite toute fracture ou déformation 

accidentelle pouvant provenir de la contraction différentielle de l'échan- 

tillon et du support pendant le refroidissement. 

4-1.1 Cm d u  " s o u -  j o i h "  pdma;tiyuu de p t d è n e  u p è c e  C 7 0f 01  -------------- ------- ------- ------- ---------- ---------- 
Les différentes mesures galvanomagnétiques reportées figures 4 et 5 

montrent que la dégénérescence des coefficients p disparait pour les échan- 

tillons déformés. De plus il a été possible de mettre en évidence un effet 

Hall longitudinal relié au coefficient p211. 

La dégénérescence basale des cristaux non déformés (all - - "22' 
p321 = -p312) confirme que la sous-structure de leurs dislocations de 

croissance est suffisamment symétrique et que leur densité est suffisamment 

faible, pour ne pas détruire, macroscopiquement du moins, l'opération de sy- 

métrie c Par contre dans les échantillons déformés, l'introduction sélec- 
3 ' 

tive de familles de dislocations lève effectivement la dégénérescence des 

propriétés galvanomagnétiques dans le plan de base. Les mesures mettent en 

évidence trois coefficients diagonaux différents pour la conductivité ainsi 

que pour l'effet Hall. 

Lors de la mesure du coefficient p213 E - R ~ ,  l'angle a entre le 

champ Ha11 et le champ magnétique, correspondant à l'effet Hall maximum, 







n'est pas égal à 90°, valeur normale obtenue sur l'échantillon non déformé, 

mais est de l'ordre de 60° ( 5  IO0) pour l'échantillon déformé. La grande 

imprécision de cette valeur vient du fait qu'il est expérimentalement dif- 

ficile de positionner dans un même plan les trois contacts permettant la 

mesure de la tension Hall. Néanmoins, l'analyse de la symétrie des proprié- 

tés galvanomagnGtiques du paragraphe 2, montre que lors de la mesure de 

p213, entre également en compte la composante p212. La valeur totale E2 de 

la tension Hall, pour le champ magnétique orienté dans le plan (1,3) est 

alors (figure 6) : 

Es = p212 Il B cos a + p 1 B sin a 
213 1 (4-1.1.1) 

Figure 6 



La valeur maximum de E2 est obtenue lorsque 

- 
'212 - '213 cotg a = 0,6 pZ13 

MAX (4-1.1.2) 

Ceci montre que l'effet Hall longitudhal existe et est du même 

ordre de grandeur que l'effet Hall transverse. Cette mesure a été effectuée 

pour tester la rgalité et évaluer l'ordre de grandeur de l'effet Hall lon- 

gitudinal a priori possible dans les échantillons déformés. En fait, la 

difficulté d'obtenir une mesure précise de ces coefficients supplémentaires 

a empéché leur étude systematique. Nous n'avons pas tenté d'interpréter ce 

phénomene. 

D'autre part, l'utilisation de la méthode à trois contacts pour 

la mesure de l'effet Hall rend impossible la résolution des termes non dia- 

gonaux (p23) du tenseur de résistivité. En effet, cette méthode exige en 

l'absence du champ magnétique le réglage a zéro de la tension transverse 
(figure 7). Par conséquent toute tension transverse qui pourrait apparaître, 

meme en champ magnétique nul Zi cause d'un coefficient non diagonal, est sys- 

tématiquement éliminée de la mesure. Notons cependant que le réglage à zéro 

de la tension transverse, en champ magnétique nul dépend de la température 

a laquelle on effectue la mesure. Il doit être systématiquement réajusté dès 
que la température a varié. Ceci est généralement attribué au fait que l'é- 

chantillon n'est pas parfaitement orienté et que l'on mesure systématiquement 

la contribution d'un autre terme p du tenseur de conductivité. Dans le cas 
ii 

des échantillons déformés cette variation pourrait également provenir de 

l'existence de termes non diagonaux p 
ij' 



Des mesures galvanomagnétiques reportées figures 4 et 5, notons 

les résultats principaux suivants : 

1) La valeur de la composante a n'a pas été modifiée par la présence des 
3 3 

dislocations et ceci dans tout le domaine de' température étudié (4,2 à 

300 KI. Ce fait suggère que la densité de porteurs libres n'a pas varié 

de façon notable devant le nombre de porteurs libres initialement pré- 

sents dans le cristal (6. 1014 . 11 serait, en effet, étonnant qu'une 
variation de la mobilité des porteurs Ay(T1 compense systématiquement la 

variation de leur densité Ap(T) dans tout le domaine de température. 

b 

2) La température du premier point d'inversion de l'effet Hall (245 K dans 

le cas présent), dépendant fortement du nombre de porteurs extrinsèques, 

n'est pas non plus affectée par la présence des dislocations. Ce fait con- 

firme que la densité de porteurs libres est la même pour les échantillons 

déformés et non déformés. 

Ces résultats expérimentaux (1) et (2) montrent donc que les dis- 

locations coin n'affectent pas (ou affectent de façon peu nota- 

ble) la densité de porteurs libres des échantillons. 

3) La variation importante de la conductivité provoquée par les dislocations 

signifie donc la réduction de la mobilité des porteurs libres. Les dislo- 

cations a coin agissent comme centres diffuseurs des porteurs libres. 

La dispersion des coefficients Hall en fonction de l'orientation 

choisie pour la mesure peut alors étre attribuée à l'anisotropie du temps de 

relaxation intervenant dans le facteur de diffusion. 

De façon à calculer la mobilité réciproque des porteurs libres, 

nous avons adopté pour le coefficient Hall la valeur moyenne 



dans tout le domaine extrinsèque. La mobilité réciproque p-l induite par 

les dislocations est obtenue en appliquant la loi de Matthiessen : 

La figure 8 représente p'? pour les diverses orientations du 
dis10 

cousant. On constate : 

qu'il n'y a pas réduction de la mobilité des porteurs libres lorsque le 

courant est parall8le aux lignes de dislocations (p'l 33 D = pi: N D) 

que la mobilité réciproque des porteurs libres induite par les dislocations 

2 coin est anisotrope. L'effet de diffusion le plus fort apparaît lorsque 
le courant est parallèle aux parois prismatiques (de première espèce) des 

dislocations. A basse température, le rapport d' anisotropie (pZÎ/pl 1 diplo 

est de l'ordre de 3. 

F i e  8 Mobilité réciproque induite 
par les dislocations Z coin. 



4-1 .2  Ca d u  aou-join;tn pdmat iquu  de aeconde upèce  ( 7  1?0 )  ------------- ------ ------- ............................ 
Les différentes mesures montrent également que l'introduction des 

dislocations a coin lève la dégénérescence des coefficients galvanomagnéti- 
ques dans le plan de base. 

La figure 9 représentant les différents coefficients Hall montre 

que la température du premier point d'inversion (214 K) est la mëme pour les 

échantillons déformés et non déformés. Ces courbes confirment que la densité 

de porteurs libres ne semble pas dépendre de la présence des dislocations a 
coin. 

La diminution de la conductivité des échantillons déformés est 

donc due à la réduction de la mobilité des porteurs libres (figure 10). Con- 

trairement.au cas précédent, la composante o est cette fois légèrement af- 33 
fectée. Ceci provient, sans doute, de l'effet de diffusion par les disloca- 

tions de jonction reliant les différents sous-joints de flexion pure de la 

sous-structure. Les composantes o 
1 1  

et 022 sont les plus affectées, mais 

cette fois la diffusion la plus grande est obtenue lorsque le courant est pa- 

rallèle à la direction 2. La figure 11 représente l'inverse de la mobilité 

Hall pour chaque échantillon. Utilisant la loi de Matthiessen, on voit que 

le rapport d'anisotropie des mobilités contrôlées par les dislocations est 

inversé par rapport au cas précédent. On obtient à basse température 

('1 l''22) dis10 'L 2. 

4-1.3 P o i d  commua d u  di4déhen;tn trénlLetcttn c ~ d é n i n a q u u  ..................... ............................. --- 
d a  d i n l ~ c a t i o a  a coin ....................... 

Nous dégageons dans ce paragraphe les faits expérimentaux communs 1 
aux deux séries de mesures précédentes. Ces faits serviront de base à la dis- 

cussion des chapitres suivants. 

1) La densité de porteurs libres semble dans les deux cas être indépendante 

de la présence des dislocations a coin. A la précision des mesures près, 
nous admettons que les dislocations a coin n'introduisent pas d'etats 
liés ionisables avec la température. 

2) La mobilité des porteurs libres est essentiellement affectée lorsque le 

courant est perpendiculaire aux lignes de dislocations. Dans ce cas, la 







Figure 11 Mobilité récipro- 
que induite par les disloca- 
tions 3 coin. Echantillons 
recuits après déformation. 

mobilité réciproque des porteurs libres p'f induite par les disloca- 
dis10 

tions est pratiquement indépendante de la température (figure 12). Cette 

observation a déjà été signalée par Abokarov et al1 [ 541 . Malheureusement 
ces auteurs ne caractérisent pas le contenu en dislocation de leurs échan- 

tillons "déformés par compression uniaxiale puis recuits". 

3) Les dislocations introduisent un effet d'anisotropie dans la conductivité 

basale des bchantillons déformés. Dans les deux cas, l'effet de diffusion 

le plus fort est obtenu lorsque le courant est parallèle aux parois de 

dislocations introduites par les différents traitements des échantillons. 

On pourrait à ce stade admettre que l'effet d'anisotropie est relié à la 

prgsence et à l'orientation de telles parois. Remarquons cependant que 

l'orientation des parois est une conséquence directe des dislocations qui 

les composent. Dans le cas des échantillons non recuits, nous avons admis 

que les parois étaient constituées de "super-dislocations" dont le vec- 

teur de Burgers est orthogonal aux plans prismatiques de première espèce. 

Considérant de telles dislocations, l'effet de diffusion le plus fort est 

alors obtenu, conme dans le second cas, lorsque le courant est perpendi- 

culaire au vecteur de Burgers des dislocations constituant ces parois. 
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Figure 11 Cette figure résume les résultats obtenus sur les 
deux types d'échantillons (recuits et non recuits). Le dia- 
gramme est semi-logarythmque de façon à étendre le do- 
maine des basses températures. 

DISLOCATIONS VIS- 

Les échantillons déformés ont été cisaillés il basse température 

(77 à 150 K) jusqü'a un taux de 1 à 2 % résolu. Les expériences de cisaille- 

ment sont suivies d'un stade de fluage a à la même température de façon à 

favoriser 1' extension des bouclas de dislocations dans 1 ' orientation C vis. 
La densité de dislocations des échantillons déformés atteint 108 à l og  
(elle est de l'ordre de l o s  cm-2 pour les échantillons non déformés). 

Les mesures électriques ont été effectuées sur deux types d'échan- 

tillons. 

* & d W L t . u o ~  A de faible densité de porteurs libres (p '7, 4.1014 cm'3) 

dont la mobilité est relativement élevée (p % 104 cm2 v - ~  s-Il 



Z C ~ ~ W U Y L I S  8 de faible densité de porteurs (Q 1. 1014 cm'3) mais dont 

la mobilité est faible (u Q lo3 cm2/vs) . Ce fait particu- 
lier où la mobilité des porteurs libres est faible bien 

que le cristal soit "pur" a été fréquemment attribué aux 

dislocations dans la littérature antérieure. 11 ne semble 

pas que ce soit le cas ici puisque le contenu en disloca- 

tions de croissance des échantillons B est identique à 

celui des échantillons A. Cette différence de mobilité 

n'est pas comprise actuellement. 

La conductivité de ce type d'échantillons présentant des varia- 1 
l 

tions importantes à T = 4,2 KI nous avons mesuré jusqu'à 2K en pompant sur 1 
l'Hélium liquide. 1 

Les mesures de conductivité sont reportées figure 13. Elles mon- 

trent une grande différence dans le comportement de 0 = f(l/T) entre les 

échantillons de type A et de type B aussi bien pour les échantillons non dé- 

formés que pour les échantillons déformés. 

La conductivité des échantillons non déformés de type A présente 

le comportement classique (déjà observé sur les échantillons de référence de 

la section 4-1). La conductivité croît d'abord avec la température (2 à 20 K) 

domaine d'ionisation des impuretés. Ce stade est ensuite suivi d'une forte 

décroissance de la conductivité due aux vibrations de réseau (50 à 100 K). 

Les échantillons non déformés de type B ne montrent pas aussi clai- 

rement ce comportement caractéristique. Dans ce type d'échantillons, la mo- 

bilité des porteurs libres, très basse, est affectée par des défauts non ca- 

ractérisés dont l'effet de diffusion prédomine celui des phonons acoustiques. 

L'introduction de dislocations vis dans chaque type d'échantil- 

lons A et B induit néanmoins un changement considérable des coefficients de 

conductivité. 

La conductivité des échantillons A déformés devient inférieure à 

la conductivité des échantillons non déformés dans la région centrale du 



F i e  13 Mesure de conductivité. U échantillons non déformés, 
S échantillons déformés par cisaillement. 

Echantillons A : faible densité de porteurs (p ?. 4 . 1 0 ~ ~  cm-'), 
mobilité relativement élevée 
(p % 104 cm2 V" s-l). 

Echantillons B : faible densité de porteurs (p % 10 cm-' ) 
mobilité basse (p lo3 cm2 V" ri-l) . 



domaine extrinsèque (20 à 100 K). Par contre à basse température (T < 20K) 
ou à haute température (T 2 100 K) la conductivité des échantillons déformés 

est supérieure à celle des échantillons non déformés. En ce qui concerne les 

échantillons B déformés, leur conductivité est systématiquement supérieure 

à celle de leur homologue non déformé et ceci dàns tout le domaine de 

température. 

Les mesures des coefficients Hall en fonction de la température 

sont reportées figure 14. Les coefficients Hall des échantillons non dé- 

formés de type A ou B décroissent légèrement avec la température. 

Dans le cas des échantillons déformés, cette décroissance est plus 

forte. De plus on observe un glissement de la température du premier point 

d'inversion de l'effet Hall vers les hautes températures. 

4-2 .2  Mumu d 1 a b / s u ~ p f i a n  opaque --------------- ------ -- -- 
Le comportement des coefficients Hall en fonction de la température 

suggère l'apparition de porteurs supplémentaires introduits par les disloca- 

tions. 11 est donc intéressant de rechercher l'apparition éventuelle d'états 

liés aux dislocations et situés dans la bande d'énergie interdite. 

Il existe deux directions de polarisation particulières pour la 

mesure du coefficient d' absorption [ 671 

i) Ë 1 C correspondant à la transition permise, 

ii) Ë 4 représentant la transition interdite. 

La résolution de tout pic d'absorption supplémentaire près du bord 

de bande est en fait très délicate et demande une installation de très haute 

résolution dans le cas de la transition permise, car le coefficient d'absorp- 

tion est tr&s élevé. Le cas de la transition interdite est par conséquent le 

mieux adapté Zi la recherche de niveaux supplémentaires en bord de bande. De 

plus, dans ce cas, on peut utiliser des échantillons plus épais (0,5 a 2 mm). 

Ils sont donc plus représentatifs du point de vue de leur contenu en dislo- 

cations et l'importance des phénomènes liés aux surfaces est considérablement 

diminuée. Le coefficient d'absorption optique a été calculé en prenant pour 





le coefficient de reflectivité la valeur R// = 5 0 % ,  indépendante de la lon- * 
gueur d'onde pour les deux types d'échantillons déformés ou non . 

La figure 15-a montre que ces mesures ne décèlent la présence 

d'aucune ligne d'absorpticn particuliere en bord de bande sur les échantil- 

lons non déformds. 

La série de mesures équivalentes mais obtenues sur des échantillons 

déformés (figure 15-b) montre : 1 

que le niveau d'absorption est plus élevé dans la région transparente de 

l'échantillon 4w < E 
9aP 

qu'une ligne d'absorption supplémentaire est résolue à 335,s meV. 

Le glissement de ce pic d'absorption avec la température correspond au glis- 

sement propre du bord de bande [67]. Ce niveau semble rester à égale distance 

du bord de bande. 

Ces résultats expérimentaux sont cohérents avec la présence d'états 

électroniques liés aux dislocations vis et situés dans la bande d'énergie 

interdite. 

La profondeur de pénétration des contacts électriques, si elle 

n'affecte que tras peu les mesures de conductivité, peut perturber légèrement 

les mesures d'effet Hall à cause de la faible épaisseur des échantillons. Ce- 

pendant la variation des coefficients Hall avec la température, qui fournit 

l'information la plus importante, ne dépend pas de la profondeur de pénétra- 

tion de ces contacts. De plus la variation du premier point d'inversion de 

l'effet Hall est significative. Ce glissement vers les températures plus éle- 

vées indique que la densité de porteurs libres a augmenté en présence des 

dislocations C vis. La différence des pentes des coefficients Hall en fonc- 
tion de la temperature montre également que la densité pdéf de porteurs 

wc L u  mume6 de v kepen 1481 o n t  e&ec,tLvment moaZ que l e  coe&$icLent 
de /r&jtexion UaLt independant de ta phence  d u  &loca t ion6  et oensibxe- 
ment E g d  d 50 % b &e cao de lu &an4LZion i n t m u e .  



Figun 15 Coefficient d'absorption optique, 
(a) échantillons de référence, 
(b) échantillons cisaillés. 



libres des échantillons déformés augmente plus fortement avec la tempéra- l 

ture que celle pndéf des échantillons non déformés. ~ 
1 

Le pic d'absorption supplémentaire (résolu à 3 3 5 , s  meV) corres- l 

pond au transfert d'électrons soit d'un niveau proche de la bande de 

valence vers la bande de conduction, soit de la bande de valence vers un 
! 

niveau proche de la bande de conduction (figure 16). La distance énergéti- 
l 

que de ce niveau, du bord de bande doit être faible puisque l'énergie de la ' 
longueur d'onde absorbée est pratiquement égale a la largeur de la bande i 

l 

interdite (0,33 -0,34 eV). 1 

Niveau donneur Niveau accepteur 

Figure 16 

L'augmentation du nombre de porteurs p observée par effet Hall 

indique que ce pic d'absorption correspond à la présence de niveaux accep- 

teurs, proches de la bande de valence. 

De façon à déterminer la distance séparant ce niveau de la bande 

de valence, nous avons tracé (figure 17) la fonction AP = PD- PND= f (I/T) 

dans un diagramme semi-logarythmique. 

Les différences Ap ont ét6 calculées en adoptant la valeur 1 

pour le facteur de diffusion a intervenant dans le coef£icient Hall 

( R =  a/Pe), aussi bien pour les 4chantillons défomgs que non déformés. 

Bien que les coefficients Hall souffrent d'une imprécision pouvant atteindre 



10 à 20 %, l'ensemble des points expérimentaux obtenus sur trois couples 

d'échantillons s'alignent très grossièrement suivant une droite (figure 17) 

correspondant à une énergie d'activation E de l'ordre de 1 meV. Ce résul- 

tat est cohérent avec la présence du pic d'absorption situé au voisinage de 

la bande de valence. 

Figure 17 Augmentation de la densité des porteurs 
libres induite par les dislocations c vis. Les points 
expérimentaux ont été obtenus sur trois couples 
d'échantillons . 

Si l'on suppose que les sites accepteurs sont localisés le long 

de la dislocation, leur énergie devrait varier avec leur taux d'occupation 

f à cause de l'interaction électrostatique des différents porteurs piégés 

(Read 171). Nos résultats expérimentaux ne décèlent pas cette variation. 

On trouve 

1) que l'énergie d'activation E est constante dans le domaine extrinsèque 

2)  que le glissement thermique du pic d'absorption correspond au glissement 

propre du bord de bande ( 1 O"+ eV/K [ 671 ) , 



Ce fait peut s ' expliquer 

d'une part par le faible taux d'occupation de ces dislocations. Compte te- 

nu de la densité de dislocations (log cm-2) et du Ap mesuré, on trouve 

un taux d'occupation f de 1' ordre de 3,s. 10.~ à 100 K. Cette valeur con- 

duit à une énergie d'interaction électrostatique de l'ordre de 1,5 meV, 

valeur négligeable devant le glissement propre du bord de bande (10'~ eV 

à 100 K) ; 

d'autre part, la structure de coeur de la dislocation c vis peut être dif- 
férente de la ligne chargée du modèle de Read. Elle pourrait éventuelle- 

ment correspondre à une configuration particulière qui minimise l'énergie 

électrostatique d'interaction. Ceci justifierait le fait que nous ayons 

trouvé une énergie d'activation E <L 1 meV constante dans tout le domaine 

de température. 

Les mesures galvanomagnétiques et optiques sont donc cohérentes 

et établissent clairement que les dislocations C vis sont chargées et intro- 
duisent des niveaux accepteurs dans la bande d'énergie interdite. 

De fagon à comprendre les courbes de conductivité des différents 

échantillons (figure 13), nous reportons sur la figure 18 la mobilité Hall 

des échantillons déformés et non déformés de type A. La contribution des 

dislocations u ~ ~ s l o  est obtenue en appliquant la règle de Matthiessen. 

La courbe (l/T) montre la présence d'un maximum très pro- 

noncé au voisinage de 10 KI puis tend vers zéro pour les basses et pour les 

hautes températures. 

En ce qui concerne les échantillons BI la mobilité des porteurs 

libres n'est pas affectapar les dislocations. Par conséquent, la conducti- 

vité plus élevée des échantillons déformés est simplement due à l'accroisse- 

ment du nombre de porteurs libres induits par les dislocations. 



Figure 18 Mobilité réci- 
proque indiute par les 
dislocations c vis. 

En ce qui concerne les échantillons A, l'interprétation des cour- 

bes de conductivité doit tenir compte de la variation de la densité de por- 

teurs libres avec la température ainsi que de la variation de leur mobilité. 

Dans le domaine élevé de tempdrature (T > 100K) la mobilité des porteurs 
libres est très peu affectée par les dislocations, par conséquent la conduc- 

tivité augmente essentiellement avec le nombre de porteurs libres. Lorsque 

la température décroît, non seulement la densité de porteurs libres mais aus- 

si leur mobilité décroissent. Ainsi la conductivité résultante décroît très 

fortement ; elle peutf ce qui est le cas ici, devenir inférieure à celle de 

leur homologue non déform6. Lorsque l'on atteint le domaine des basses tem- 

pératures, les dislocations deviennent des centres diffuseurs inefficaces 

comme le montre la figure 18, mais l'accroissement du nombre de porteurs li- 

bres qu'elles provoquent est encore appréciable (figure 17). Dans ce cas la 

conductivité des échantillons déformés peut à nouveau redevenir supérieure 

Zi celle des échantillons non déformés. 
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§-5 RÉSUMÉ DES RÉSULTATS EXPÉRI MENTAUX 

Afin de simplifier la discussion des chapitres suivants, rtous ré- 

capitulons de façon très schématique les résultats expérimentaux essentiels. 

7 ) D.~LOC&OM~ 2 coin ------------------- 

- Elles n'affectent pas la densité de porteurs libres. 
- Aucun effet de diffusion n'est observé lorsque le courant 1 est parallèle 
aux lignes de dislocations. 

- Lorsque 1 est perpendiculaire aux lignes de dislocations, elles induisent 
une diffusion anisotrope dont l'effet maximum est obtenu perpendiculaire- 

ment au vecteur de Burgers. 

- La mobilité réciproque u-l est indépendante de la température. L'ordre 
dis10 

de grandeur obtenu est 'L 3.10'~ Vs cm' ' pour une densité de dislocations 
de 108 cm'2 environ. 

2 )  V h L o W o ~ n  c vxn ------------------ 

- Elles induisent des états accepteurs dont l'énergie se situe à % 1 meV de 

la bande de valence. 

- Le taux d'occupation de ces états localisés atteint à 100 K une valeur 

faible de l'ordre de 3.10'~ e a'' . L' ionisation de ces états provoque une 
variation notable de la densité de porteurs libres. 

- La mobilité réciproque a un comportement caractéristique en fonction de la 
température. Cette courbe y'l (l/T) croit jusqu'à une valeur maximum de 

l'ordre de 10'~ Vs cm-l (pour une densité de dislocation de 2, 10' cm'2) , 
puis décroit très rapidement lorsque T tend vers zéro. 



IV - MEGRMISMES DE DIFFUSION 

DES PORTEURS LIBRES 

RSSOGIES RUX DISLOGflTIONS 



§-1, INTRODUCTION 

Les résultats expérimentaux exposés au chapitre précédent mon- 

trent que les dislocations affectent considérablement la mobilité des por- 

teurs libres dans le tellure. Afin de discerner l'origine de la diffusion 

que l'on peut attribuer aux dislocations étudiées, nous rappelons et ana- 

lysons les différents mécanismes caractéristiques des dislocations dans 

les semi-conducteurs. 

Ces mécanismes se classent a priori en deux groupes liés 

1) au déplacement des atomes, 

2) a la déformation des atomes eux-memes. 

1) La dislocation crée un champ de distorsion qui déplace les atomes de 

leur position d'équilibre. Le potentiel cristallin subit alors une va- 

riation qui supprime localement sa périodicité.. 

a- Dans la région du coeur, la distorsion introduite est grande. 

Le nombre de "premiers" voisins est quelque fois changé. La forte per- 

turbation de cette région de coeur peut provoquer l'apparition d'états 

électroniques localisés sur la ligne de dislocation et dont l'énergie se 

situe dans la bande interdite. Les effets de diffusion résultants sont 

appelés effets de coeur. Ils sont liés à la grésence de charges sur la 

dislocation. 

b- En dehors du coeur de la dislocation, les atomes sont légère- 
* 

ment déplacés de leur position d'équilibre . Il en résulte une variation 
plus douce du potentiel cristallin, qui, devenu apdriodique, joue égale- 

ment le rôle d'un potentiel diffuseur. Ces effets de diffusion liés au 

champ de déplacement à longue distance sont décrits par le potentiel de 

déformation. 

Les points 1-a et 1-b sont découplés car il est difficile d'obte- 

nir actuellement une description mathématique complète du champ de 

* NOU ne Zenonb pa6 camp-te, p o u  &A ,~hZvromènes de dLd$uion, de &am- 
&&Lon 6 que hubihaent c&ns atomei  de la ~&uctun;e. L e s  atarnes h o n t  

EquLva tW ; lw ~ubh.ti%uXon ne poaaède aucune pop&L#h phqaique [S8]. 



s atomes. NcSammins si le d4placement de tous les atomes 

était COMU, le probleme quantique posé serait très complexe. Le d4coupage 

coeur et région de "déplacement longue distancen correspond, 

w approximations limites. La frontiere séparant ces deux 

tres floue ; le domaine d'utilisation de ces approxima- 

aussi. Ainsi, dans le cas des dislocations vis de la structure 
A$;, 

hlsr [ 8 9 ]  a utilisé l'expression du potentiel de ddformation :<;,, * 
l/r, r distance à la dislocation) au voisinage de r = O. Ses calculs y,;: 

p;, 

, c'est-&-dire dans les matériaux piezdlectriques, tel le . 

s mments dipolaires passédent une résultante non nuLle que 

l'on peut d4crire de façon ph4noménologique à l'aide du tenseur piezoé- 

lecrtriqus. Le potentiel giezo61ectrique correspondant constitue une ori- 

gine possible de diffusion des porteurs libres. 

Le8 mrEcanismes de diffusion possfbles sont donc 

1) les effets de caew 

2) les effets de de%placsment 8L Longue distance 

3)  les effets piezoélectriqws. 

Nous Utaillons ces dcanisotcbs et nous les adaptons au cas du tel- 

lure dans la suite de ce chapitre. 

5-2, EFFETS DE COEUR 

Tl n'existe à ce joux aucuns thdorie conrplate des niveaux 6lsctro- 

niqws 150s aux dislocations. Cet Qtat de fait ne provient pas seulement de 

la bifficult6 drr décrire la s0partition des atomes au coeur de lia disloca- 

tion. 11 est missi lie a la cornplexit6 du problhe quantique posQ. ~éknmoin~ 
darus les sa-coJrd11cteurs covalents Ge et Si, l'exp&riemc+ montre clairement 

l'exiskarncs de tee itats 1i4r que notas dlScrfvwno smnmirotw~t dans II. P a -  

graphe s u S v ~ t .  



2-1. SEMI-CONDUCTEURS COVALENTS 

L'origine des états liés se comprend aisément dans le cas de la 

dislocation 60' de la structure diamant (Shockley [ 901 , Read [ 7,8] 1 . Les 
dislocations 60° coupent les liaisons covalentes du cristal et sont ainsi 

décorées d'électrons "pendants" qui ne contribuent plus à la cohésion du 

matériau. Leur énergie correspond pratiquement à celle de l'orbitale diri- 

gée sp3 et se place dans la bande d'énergie interdite du cristal parfait. 

La symétrie de translation peut conférer à ces états, localisés le long de 

la dislocation, le caractère de bande d'énergie s'il y a recouvrement suf- 

fisant entre orbitales voisines [ 221 . 

AU zéro absolu, dans un cristal pur, cette bande est à moitié peu- 

plée : la dislocation est alors neutre. L'énergie de ces niveaux dépend for- 

tement de leur taux d'occupation à cause de l'interaction électrostatique 

des différents porteurs piégés. Cela implique que même au zéro absolu, dans 

un semi-conducteur réel, la position énergétique de ces niveaux varie avec 

la densité et la nature des impuretés ionisables. Lorsque la température 

augmente, llionisation des niveaux de dislocations provoque une variation 

de la densité de porteurs extrinsèques qui peut dans certains cas devenir 

supérieure de la densité du cristal non déformé. Les lignes de dislocations 

chargées affectent la mobilité des porteurs libres. 

L'origine de la charge d'une dislocation peut être, cependant, 

beaucoup moins évidente que celle qui correspond au modèle de la "liaison 

pendante". ~'expérience,[22],révèle également l'existence de niveaux associés 

aux dislocations vis qui ne coupent pourtant pas de liaisons covalentes. Dans 

ce cas, les différentes orbitales dirigées des atomes du coeur peuvent tou- 

jours se combiner afin de constituer des états liants et antiliants. Il en 

résulte pourtant deux bandes (au moins) : l'une complètement vide sous la 

bande de conduction, l'autre complètement peuplée au-dessus de la bande de 

valence, provenant cette fois des distorsions importantes que subissent les 

liaisons entre les atomes du coeur. 

La bande complètement peuplée peut être, au zéro absolu, partiel- 1 
1 

lement dépeuplée par ionisation d'impuretés acceptrices d'énergie inférieure. 

Cependant des que la température est suffisamment élevée, la densité de por- 1 
teurs p extrinsèques redevient égale à celle du cristal non déforme : les 

dislocations sont alors électriquement neutres. 1 



2-2. LE TELLURE 1 
l 

Les dislocations a coin et C vis créées par déformation plas- 
tique introduisent également des niveaux dont l'énergie se situe dans la 

bande interdite. 

Les mesures d'absorption optique réalisées par V. Alpen [48] sur des é- 

chantillons contenant des dislocations a coin, décèlent un pic d'absorp- 
~ 
1 

tion à Q 3 meV de la bande de valence. i 

Les mesures d'absorption optique que nous avons réalisées dans le cas des 

dislocations c vis, ainsi que les mesures galvanomagnétiques correspon- 
dantes indiquent clairement la présence de sites accepteurs à % 1 meV de 

la bande de valence. 

La présence des niveaux liés aux dislocations a coin n'a pu être 
confirmée par les mesures galvanomagnétiques. Ce fait peut signifier que 

ces niveaux sont sembLables à ceux qu'introduisent les dislocations vis des 

structures diamant ou bien dans l'autre cas que leur taux d'occupation ma- 

ximum est très faible et n'a pu être décelé par effet Hall. 

Par contre, les niveaux associés aux dislocations 2 vis piè- 
gent aux températures suffisamment élevées une densité d'électrons notable- 

ment supérieure à la densité de porteurs extrinsèques du cristal non déformé. 

Ces niveaux sont donc semblables aux niveaux à demi-peuplés (à T = O dans un 

cristal pur) qu'introduisent les dislocations 60' des structures diamant. 

Les dislocations vis ne coupent pas les liaisons fortement li- 

antes entre atomes d'une même chaîne. Le modèle de "l'électron pendant", in- 

troduit par Shockley, ne peut donc directement s'appliquer dans ce cas. 

Néanmoins les calculs de structure de bande du tellure cristallin 

effectués par Maschke (1971 [ 9 1 ] )  et du tellure en phase désordonnée 

(Krarner, Maschke et Lande 1973 [ 921 1 ont clairement établis que la bande in- 

terdite du tellure provient des interactions entre chaînes. 

Le mixage des différentes orbitales p et leur résonance entre dif- 

ferentes chafnes aboutit à la formation d'états de type liant et antiliant 



qui peuvent être localement détruits au coeur des dislocations. La forte 

modification des intégrales résonance entre différentes chaînes au coeur 
1 
l 

des dislocations vis peut justifier 1 ' apparition d'états localisés. 

Les résultats expérimentaux du chapitre précédent ont montré que 

l'énergie E de ces niveaux liés ne varie pas avec la température. Ce fait 

n'est pas en contradiction avec le modèle de la ligne chargée de Read. Il 

peut s'expliquer par le faible taux d'occupation des sites accepteurs de 

la dislocation. 1 

Pour le calcul de mobilité effectué au chapitre suivant, nous con- 1 

sidérons que la dislocation vis est une ligne chargée dont la densité li- 

néique p est donnée par 

Nous n'attribuons pas ce mécanisme de diffusion aux dislocations a coin. 

§-3 POTENTI EL DE DEFORMATION 

3-1 . GENERALITES 

Les premiers calculs de résistivité associée au champ de déforma- 

tion des dislocations ont été effectués par J.S. Koelher [ 1 ] , Mackenzie et 
Sondheimer [ 2 ]  , Dexter et Seitz [4] . Ces auteurs appliquèrent directement, 
au cas des dislocations, l'expression du potentiel de déformation qu'avaient 

introduite Bardeen et Shockley en vue de traiter la diffusion des porteurs 

libres par les phonons acoustiques [ 5 1 . 

L'origine de ce potentiel de diffusion est liée aux variations lo- 

cales que subissent les paramètres cristallins. 

Supposons que l'on ait, en effet, déterminé la structure de bande 

à l'aide d'un calcul de type Wigner Seitz. L'énergie de 1' état k, [ 601 , est 
alors donnée par 



où E (r ) est une fonction du rayon r de la sphère de Wigner Seitz. 
O s s 

Toute variation 6r (obtenue par exemple lors d'une déformation homogène 
S 

du cristal) povoque une variation 6~ (k) donnée par 

La variation 6~ de l'énergie des états électroniques est donc proportion- 
- - 

nelle à la dilatation AV/V = divÜ = tr € introduite dans le cristal. 

Bardeen et Shockley extrapolèrent cette relation pour les défor- 

mations hétérogènes variant lentement 

r aE 
S O = -  

6E (k) = - - tr e (r) 

Ils supposèrent ensuite que le potentiel de diffusion correspondant 6vex(r) 

est proportionnel à 6E(k) soit : 

où E est la constante du potentiel de déformation. 
1 

En fait, une analyse plus détaillée de l'effet d'une déformation 

homogène sur la structure de bande d'un cristal (cf. Bir et Pikus [ 931) 

conduit à 

- 
où est le tenseur du potentiel de déformation. Cette expression est 

équivalente à l'expression (3-1.3) lorsque les surfaces d'énergie constantes 

sont sphériques. Elle permet d'étendre le théorème du potentiel de déforma- 

tion a u  cas de surfaces d'énergie quelconques. 

Dans (3-1.5) n'apparaissent que les termes symétriques du tenseur 

de distorsion. Bonch-Bruevich [23] proposa d'étendre la formule de Bardeen 

et Shockley aux termes antisymétriques du tenseur de distorsion en ajoutant 

le terme 



- - -  
6vex(;) = E~ ( E  rot u(r)) 

où 5 est un vecteur unitaire _~erpendiculaire la ligne de dislocation. 

Ce terme supplémentaire permet d'attribuer un effet de diffusion aux dislo- 

cations vis même dans les milieux isotropes. 

Ces différents termes peuvent se retrouver phénoménologiquement 

en admettant que la fonction E(k) dépend de toutes les composantes 

wij = au./ax. du tenseur de distorsion, soit : 
1 7  

En séparant la partie symétrique de la partie antisymétrique, on obtient : 

3 J -=: 

w étant un tenseur antisymétrique, le terme R : w est identique au terme 

supplémentaire proposé par Bonch -Bruevich. 1 
3-2. CAS DU TELLURE 

l 
1 

Le tellure est un semi-conducteur multi-vallées dont les poches 

de conduction sont localisées aux différents points H de la zone de 

Brillouin (extrémités de l'hexagone). Ces points possèdent la symétrie 3-2. 

Les surfaces d'énergie constantes centrées sur ces points sont des ellip- 

soïdes de révolution. Le tenseur du potentiel de déformation ne possède 

donc que deux composantes indépendantes 

Le champ de déformation des dislocations dans le tellure est af- 

fecté par la forte anisotropie de ce materiau. Ainsi, la dislocation c vis, 
introduit une dilatation notable dans le cristal. L'effet de diffusion des 



porteurs libres par ce type de dislocation que l'on pourrait associer au 

potentiel de déformation, proviendra essentiellement de cette dilatation 

et nous négligeons le terme de correction de Bonch-Bruevich. 

1 Les dislocations a coin et c vis étudiees expérimentalement sont 
parallèles à l'axe c .  Leurs termes üe dilatation se réduisent à € 

11 et '22 

(€33 
= O) . La relation (3-1.5) conduit donc à 

6 vex(;) = eI1 (ell + '22) = ell tr 7 (3-2.2) 

expression simple, similaire à la formulation de Bardeen et Shockley obte- 
l nue dans le cas isotrope. 

§ - 4 ,  EFFETS P I  EZOÉLECTR IGUES 

La possibilité d'une diffusion des porteurs libres par effet pie- 

zoélectrique lié aux dislocations fut envisagé vers 1964 par Merten [ 24,251 

et par Levinson [26]. Cependant les semi-conducteurs les plus étudiés tant 

expérimentalement que théoriquement : le germanium et le silicium, n'étant 

pas piezoélectriques, cette hypothèse reprit de l'intéret vers 1972 dans 

les travaux de Faivre et Saada [ 27,281 , concernant le tellure et le quartz. 

Dans les cristaux non centrosymétriques , l'application d'une con- 

1 trainte, induisant une déformation propre des ions, fait apparaître une 

polarisation 5 (r) que 1 ' on peut relier à un potentiel induit. Réciproquement, 

l'application d'un champ électrique peut induire un champ de déformation. 

Cet effet est représenté dans l'approximation linéaire de Voigt [94] par le 

système d'équations suivantes : 

- 
oii o et sont les tenseurs de contrainte et de déformation ; D et Ë 



- - - - - - - 
les vecteurs déplacement et champ électrique ; e et c les tenseurs pie- 

- - 
zoélectrique et élastique ; x le tenseur diélectrique. 

Ces relations s'appliquent bien entendu au champ de déformation 

des dislocations, responsable alors de l'apparition d'un potentiel induit 

capable de diffuser les porteurs libres. 

Les équations d'équilibre du solide déformé sont : 1 

a a 
= O équilibre des contraintes 

ax 
j 

a D  
= P(;) conservation de la charge électrique 

où p est la densité de charge locale. 

Si l'on introduit le déplacement élastique . et le potentiel V 1 - 
tel que E = - gr ad^, le système (4-1) devient : 

Dans le cas des isolants, la densité de charge locale p ( r )  est 

nulle. Il est alors possible de résoudre sans approximation le système 

d'équations (4-3) à l'aide d'une méthode identique à la méthode proposée 

par Eshelby [95] pour le calcul du champ de déformation d'une dislocation 

en milieu anisotrope. 

La seule modification apportée à la méthode dlEshelby consiste à 

considérer un quadrivecteur de composantes (Û, V) et par conséquent à choi- 

sir une condition limite supplémentaire concernant les grandeurs électriques. 






































































































































