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Resumen

Las dislocaciones son responsables de fenémenos fisicos siendo quiza el mas
importante el de la deformacién plastica de sélidos cristalinos. Una dis-
locacion es una imperfeccion lineal del arreglo peridédico del cristal y su
movimiento causa dicha deformacién.

En silicio las dislocaciones se mueven mediante la formacién y expansion
de pares de dobleces y su velocidad depende exponencialmente de las energias
libres de formacion y migracion de estos defectos. Un doblez, como su nombre
lo indica, es un doblez a lo largo de la linea de la dislocacién, lo que la
obliga a no ser totalmente recta. Queda claro que estos dobleces son de
suma importancia y se hace necesario estudiar su estructura atémica y su
movimiento en los diferentes tipos de dislocaciones presentes en silicio.

Una forma de abordar este problema es usar simulaciones computacionales.
Como se sabe un solido cristalino es la repeticién de una unidad basica lla-
mada celda unitaria. Si esta celda contiene el menor nimero de atomos
posible se le conoce como celda primitiva. El uso de superceldas, como se
les conoce a las celdas primitivas en estado sélido computacional, es muy
comun y frecuentemente contienen defectos que se quieren estudiar. En nu-
estro caso las superceldas contendran dipolos de dislocaciones, es decir, dos
dislocaciones de signos opuestos siendo rectas o bien con dobleces. De esta
forma se evita trabajar con cimulos lo cual introduce superficies ficticias
indeseables.

Para describir la interaccion entre los dtomos de nuestra celda se utilizara
el potencial de Tersoff, el cual es apto para describir sélidos covalentes como
el silicio. Si hacemos una expansiéon a segundo orden en los desplazamientos
atémicos de la energia potencial de cualquier sélido, lo que se conoce como
la aproximacién armonica, y si encontramos a partir de esta energia las ecua-
ciones de movimiento de los atomos alrededor de sus posiciones de equilibrio,
podremos, al resolver dichas ecuaciones, encontrar los modos normales de



Resumen vi

vibracion del sélido.

Sin embargo, gracias al uso de superceldas es posible reducir las ecua-
ciones de movimiento a un problema de eigenvalores, donde la matriz a dia-
gonalizar es conocida como la matriz dinamica. Las frecuencias de vibracion
resultantes corresponderan a las frecuencias de un gas ideal de fonones aso-
ciado al solido en cuestiéon. También es posible obtener expresiones para las
diferentes cantidades termodindmicas de un gas ideal de fonones. De esta
forma se puede encontrar, entre otras cosas, las entropias de las superceldas
que contienen a las dislocaciones y en particular diferencias entre ellas. Esta
sera la manera de encontrar las entropias de formacién y migracion en las
cuales se tiene interes.

En esta tesis se realizara un estudio computacional utilizando el método
arriba descrito de la contribucién de la entropia a las energias libres de for-
macién y migracion de dobleces y se hard una comparacion con datos experi-
mentales para tratar de esclarecer su importancia en el proceso de movimiento
de un tipo de dislocacién muy comin en silicio, la dislocacion parcial de 90°

SP.



Capitulo 1

Introduccion

Las dislocaciones son responsables de diversos fenémenos fisicos siendo quiza
el mas importante el de la deformacién plastica de sélidos cristalinos. Una
dislocacion es una imperfeccién lineal del arreglo periddico de un cristal y
su movimiento causa dicha deformacién. Las dislocaciones en semiconduc-
tores se mueven mediante la formacion y expansién de pares de dobleces
y su velocidad depende de las energias libres de formacion y migracion de
estos defectos. En esta tesis se realiza un estudio computacional de la con-
tribucion de la entropia a estas energias libres y se hace una comparacién con
datos experimentales para tratar de esclarecer la importancia de los términos
entropicos en el proceso de movimiento de la dislocacion parcial de 90° SP
en silicio.

1.1 Dislocaciones

Muchas de las propiedades fisicas interesantes que se manifiestan en los
solidos cristalinos se deben al hecho de que no son perfectos. Como su nom-
bre lo indica una imperfeccion es una regién que involucra un rompimiento o
una irregularidad en la estructura del cristal. Las imperfecciones se pueden
clasificar por su extensién como sigue: (a) Imperfecciones puntuales la cuales
son pequenas en sus tres dimensiones, como por ejemplo una vacancia, (2)
imperfecciones lineales las cuales estan acotadas en dos dimensiones, como
las dislocaciones, y (3) imperfecciones superficiales las cuales son pequenas
en solo una dimension, como por ejemplo fallas de estibamiento.
Comencemos pues con lo que es una dislocacién. En esta seccion seguire-
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vector de
deslizamiento

-

,,,,,,,,,,,, plano de deslizamiento

Figura 1.1: Un so6lido deformado al desplazar la parte superior respec-
to de la inferior por el vector de deslizamiento. El plano de desliza-
miento esta indicado por la linea punteada y es normal a la hoja del
papel. Los circulos abiertos representan atomos en el plano atémico
justo arriba del plano de deslizamiento y los circulos sélidos repre-
sentan atomos en el plano atomico justo debajo del plano de desliza-
miento.

mos el tratamiento de Read [1]. Usaremos una estructura cibica simple para
propésitos ilustrativos. Un sélido cristalino puede verse como un conjunto
de planos atémicos que forman la red del cristal. Al deformarse el sélido,
podemos pensar que los planos de dtomos se deslizan unos sobre otros. Si
cada atomo arriba del llamado plano de deslizamiento ocupa el lugar que
antes ocupaba su vecino mas cercano en la direccién del desplazamiento, en-
tonces decimos que ha ocurrido un deslizamiento unitario sobre este plano
de deslizamiento, como se muestra en la Figura 1.1. El vector por el cual
se ha desplazado la parte superior del cristal respecto a la inferior se conoce
como vector de deslizamiento. Si el deslizamiento sélo ocurre en una parte
del plano obtendremos una dislocacién que corre perpendicular al plano de
la figura. La dislocacién es la frontera que separa el area deslizada de la no
deslizada, como se muestra en la Figura 1.2.

En el area deslizada los planos atémicos inmediatamente arriba y abajo
del plano de deslizamiento han sido desplazados uno respecto al otro un es-
paciamiento interatomico en la direccion de deslizamiento, en otras palabras,
la unidad de desplazamiento es un vector de traslacién del cristal. Hay que
notar que los atomos a lo largo de la linea de la dislocacién no estan rodeados
por atomos vecinos de la misma forma que lo estan atomos en otras partes
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Figura 1.2: El deslizamiento ha ocurrido sélo en una parte del plano
de deslizamiento dando lugar a una dislocacién, denotada por L.
Note que la dislocacion es la orilla de un semiplano vertical extra de
atomos, de aqui el nombre de dislocacién orilla (Tomada de W. T.
Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill, New York, 1953).

del cristal, es decir, tenemos una imperfeccion y es lineal. Resumiendo, para
producir una dislocacion se debe hacer un corte en el cristal y desplazar am-
bos lados del corte por el vector de deslizamiento. Esto produce una campo
de esfuerzos elasticos alrededor de la dislocacion.

1.1.1 Dislocacion orilla

De la Figura 1.2 y de la Figura 1.3 vemos que el vector de deslizamiento es
perpendicular a la linea de la dislocacion y es un vector de traslacién (100) de
la red. ABCD en la Figura 1.3 es el area deslizada y AD es la frontera dentro
del cristal de esta area, es decir, la dislocaciéon. De la Figura 1.2 observamos
que hay n + 1 planos atémicos verticales sobre el plano de deslizamiento
tratando de unirse con n planos atéomicos por debajo, lo que significa que
hay un semiplano vertical superior que termina en el plano de deslizamiento.
La dislocaciéon es la orilla de este semiplano extra, por esto a este tipo de
dislocaciones se les conoce como dislocaciones orilla.
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vector de
deslizamiento

Figura 1.3: El deslizamiento del area ABCD por una cantidad igual
al vector de deslizamiento que se muestra produce una dislocacion
orilla. La frontera del area deslizada, la linea AD, corresponde a la

dislocacién y es normal al vector de deslizamiento (Tomada de W.
T. Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill, New York, 1953).

1.1.2 Dislocacion tornillo

Por definicién una dislocacion tornillo es paralela al vector de deslizamiento.
En la Figura 1.4 se observa una dislocacion de este tipo como resultado del
deslizamiento del area ABCD. La dislocacién es nuevamente la linea AD.
En la Figura 1.5 se tiene otra vista de la misma dislocacién. Al recorrer
el circuito 2 partiendo del punto E al punto F alrededor de la dislocacion
nos movemos sobre un plano que tiene la forma de una rampa espiral, es
decir, nos movemos en la forma en la que avanzaria un tornillo de mano
derecha avanzando en la direccién DA indicada por la flecha vertical, y por
esto el nombre de dislocacion tornillo. Como el vector de deslizamiento es
paralelo a la dislocacién, el plano de deslizamiento, que contiene a ambos,
no queda definido univocamente como en el caso de las dislocaciones orilla,
asi que este tipo de dislocacién puede ser producido por deslizamiento sobre
cualquier plano que contenga a la linea AD.
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vector de
deslizamiento

Figura 1.4: El deslizamiento ha ocurrido sobre el drea ABCD. La
linea AD es una dislocacién tornillo ya que es paralela al vector
de deslizamiento (Tomada de W. T. Read, Dislocations in Crystals,
McGraw-Hill, New York, 1953).

1.1.3 Dislocacion mixta

En el caso general, la linea de la dislocacién y el vector de deslizamiento
formaran un angulo distinto de 90° o de 0°, de tal manera que la dislocacion
no es orilla ni tornillo completamente. A este tipo de dislocaciones se les
conoce con el nombre de dislocaciones mixtas. Dada la linea de la dislocacion,
el vector de deslizamiento puede descomponerse en una componente orilla y
una tornillo.

1.1.4 Circuito y vector de Burgers

En un cristal un circuito de Burgers se traza a lo largo de vectores que
conectan atomo a atomo y cumple con los siguientes elementos:

1. El circuito debe estar enteramente contenido en material perfecto, ex-
cepto por pequenas deformaciones elasticas, aunque puede encerrar ma-
terial imperfecto.
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Figura 1.5: Otra vista de una dislocacion tornillo. La dislocacion
AD es paralela a la linea BC que a su vez es paralela al vector de
deslizamiento. Notese que al movernos alrededor de la dislocacion
de E a F como lo indica el circuito 2 nos movemos en una hélice o
espiral, de aqui el nombre de este tipo de dislocacién (Tomada de W.
T. Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill, New York, 1953).

2. Al hacer este mismo circuito en un cristal perfecto se debe formar una
trayectoria cerrada.

La Figura 1.6 (a) muestra un circuito de Burgers alrededor de una dislocacién
orilla. La misma secuencia de pasos se ha hecho en la Figura 1.6 (b) evitando
la dislocacién, el punto inicial y el punto final (mostrados como circulos
sélidos) del circuito son iguales y denotan el mismo dtomo. Sin embargo,
los puntos inicial y final en el circuito que encierra la dislocaciéon no son el
mismo atomo. Asi hay una falla en la cerradura del circuito mostrado en la
Figura 1.6 (a).

St un circuito de Burgers alrededor de una imperfeccion lineal no cierra,
la imperfeccion es llamada una dislocacion y la falla en la cerradura de este
circuito se denomina el vector de Burgers b de la dislocacion. El signo del
vector de Burgers depende de la direccién en la que se recorra el circuito de
Burgers lo que a su vez depende de la direccién en que se recorre la dislo-
cacion. Una vez que se escoge cierta direccién para recorrer la dislocacién,
el procedimiento para encontrar el vector de Burgers es el siguiente: (1) Se
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Figura 1.6: (a) Circuito de Burgers alrededor de una dislocacién
orilla. (b) El mismo circuito evitando la dislocacién. La direccién
positiva de la dislocacion se toma hacia el plano de la figura (Tomada
de J. Weertman y J. R. Weertman, Elementary Dislocation Theory,
Oxford University Press, New York, 1992).

recorre el circuito de Burgers en la direccion de rotacién de un tornillo de
mano derecha avanzando en la direccién positiva de la dislocacion. (2) El
vector de Burgers va del final al inicio del circuito de Burgers. Esto define
el signo del vector. En la Figura 1.6 (a) el vector que hace falta para cerrar
el circuito es el vector de Burgers b de la dislocacion. Notese que el vector
es perpendicular a la linea de la dislocacion, por lo tanto es una dislocacion
orilla. En la Figura 1.5 se han trazado dos circuitos de Burgers. El circuito 1
se ha hecho en material perfecto y es un circuito cerrado. La misma secuen-
cia de pasos se ha hecho en el circuito 2 al movernos del punto E al punto F,
pero ahora el circuito no cierra, el vector que falta para cerrarlo es el vector
de Burgers b de la dislocacién. En este ejemplo el vector de Burgers y la
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dislocacién son paralelos por lo que se tiene una dislocacion tornillo. Hay
que notar que podemos formar diferentes circuitos de Burgers alrededor de
una misma dislocacion y todos daran el mismo vector de Burgers, es decir,
los diferentes circuitos son equivalentes.

Todo circuito cerrado alrededor de una dislocacién es un circuito de Bur-
gers mas el vector de Burgers b, esto es, la forma de eliminar la dislocacion
es hacer un desplazamiento igual a —b en todo circuito cerrado alrededor
de ella. La forma més sencilla de hacer esto es como sigue: Hacer un corte
de la superficie del cristal hasta la dislocacién, este corte intersecta a todo
circuito cerrado alrededor de la dislocacion. Ahora desplazar ambos lados
del corte por —b uno respecto al otro, esto significa que se ha hecho un paso
igual a —b en todo circuito cerrado alrededor de la dislocaciéon. De este
forma se elimina a la dislocacion. Debe notarse que el desplazamiento puede
involucrar el quitar o agregar atomos a los lados del corte. Como la eleccion
del corte es arbitraria la dislocacion estd definida univocamente por una linea
y un vector, la linea de la dislocacién y el vector de Burgers, respectivamente.
Dado que el corte siempre se puede escoger paralelo a b, el puro deslizamiento
puede formar la dislocacién, por esto el vector de deslizamiento y el vector
de Burgers son iguales (para una discusion mds amplia consultar [1]).

1.1.5 Dislocaciones en movimiento

Una dislocacion o una secciéon de ella puede moverse tanto en el plano de
deslizamiento como normal a él. Si el movimiento se restringe al plano de
deslizamiento el movimiento es llamado simplemente deslizamiento. Si el
movimiento es normal al plano se le llama escalamiento. En el presente
trabajo solo consideraremos deslizamiento de dislocaciones orilla.
Consideremos los desplazamientos atémicos cuando la dislocacién de la
Figura 1.7 se desliza. En esta figura la dislocacion se ha movido un espacio
interatomico en la direccion del vector de deslizamiento o vector de Burgers y
vemos que el desplazamiento de los a&tomos en la region imperfecta es pequeno
comparado con la distancia que se ha movido la dislocacion. En otras pala-
bras, vemos que el movimiento de la dislocacién no significa necesariamente
cambios grandes en las posiciones atémicas. Debe notarse que una vez que
la dislocacion ha avanzado un espacio interatémico en la direccién del vector
de desplazamiento deja detras de si material perfecto. Esto es debido a que
el vector de desplazamiento o vector de Burgers es en este caso un vector
de traslacién del cristal. Una dislocacion de este tipo recibe el nombre de
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vector de
deslizamiento

Figura 1.7: Los circulos sélidos representan posiciones de atomos
antes del movimiento de la dislocacion hacia la izquierda. Los circulos
abiertos representan posiciones atémicas después del movimiento
(Tomada de W. T. Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill, New
York, 1953).

dislocacién total o perfecta.

Ahora veremos como se deforma el cristal cuando la dislocacién se mueve
en el plano de deslizamiento. Supongamos primero que la dislocacién de la
Figura 1.7 barre completamente el plano de deslizamiento empezando en el
extremo derecho hasta llegar al extremo izquierdo. Cuando la dislocacién ha
cruzado el cristal un escalén se ha formado como se muestra en la Figura 1.8
(d). El resultado es el mismo que si deslizaramos todos los dtomos arriba
del plano de deslizamiento una distancia igual a un espacio interatémico,
que en este caso es b = |b|. Cuando la dislocacion estd dentro del cristal, el
deplazamiento de la parte superior con relacion a la inferior no es uniforme.
El desplazamiento promedio de la superficie superior del cristal relativa a la
inferior se denomina desplazamiento tangencial. En la Figura 1.8 (b) la dislo-
cacién ha recorrido una quinta parte del plano de deslizamiento, el desplaza-
miento tangencial es (1/5)b. En la Figura 1.8 (c) la dislocacién ha avanzado
cuatro quintos de su camino, el desplazamiento tangencial es (4/5)b. Esto
significa que el desplazamiento tangencial es aproximadamente proporcional
a la distancia que ha recorrido la dislocacién. Conforme la dislocacion va
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Figura 1.8: Cuando una dislocacién se mueve en el plano de desliza-
miento el cristal se deforma. En (a) un esfuerzo aplicado al cristal
hace que la dislocacién de la Figura 1.7 empieze a deslizarse. En (b) y
(c) se tienen diferentes desplazamientos tangenciales conforme la dis-
locacién se mueve en el plano de deslizamiento. En (d) la dislocacién
ha cruzado completamente el cristal y el desplazamiento tangencial
es b (Tomada de W. T. Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill,
New York, 1953).

cruzando el plano de deslizamiento el desplazamiento tangencial aumenta
cada vez mas y asi el cristal se va deformando en proporcion a la distancia
recorrida por la dislocacién. De esta forma el movimiento de dislocaciones
causa deformacién plastica.

La misma discusion se aplica al deslizamiento de dislocaciones tornillo
o mixtas. Cabe mencionar que como una dislocacién tornillo pura puede
deslizarse en cualquier plano su movimiento es siempre deslizamiento y no
escalamiento, a diferencia de otras dislocaciones.

1.1.6 Resistencia al deslizamiento

Los atomos en la Figura 1.7 empatan de la misma forma antes y después
de que se ha movido la dislocacién. De hecho el empate o falta de empate
atémico varia periédicamente conforme la dislocacion se desliza y en el caso
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de la Figura 1.7 el periodo es b. Debido a esto, la energia (E;) de la dislo-
cacion también debe variar con periodo b. En las dos posiciones de la Figura
1.7 la energia de la dislocacion es minima, mientras que entre ambas hay
otra posicién de la dislocacién en la cual E alcanza su valor maximo debido
a que enlaces interatomicos se han roto, que es la causa de la resistencia al
movimiento. Es decir, es necesario sobreponerse a estas barreras energéticas
periddicas para que la dislocacién pueda avanzar. Por esto se necesitan es-
fuerzos externos, energia térmica o bien ambos para que la dislocacion pase
sobre los maximos. A la variacién de la energia con la posicién de la dis-
locacion se le denomina relieve de Peierls. A los minimos de este relieve se
les conoce como valles de Peierls y a los méaximos como barreras de Peierls.
En equilibrio a 0 K las dislocaciones tenderan a estar a lo largo de valles de
Peierls.

Figura 1.9: Posibles formas de una dislocacién casi paralela a un valle
de Peierls. El plano de deslizamiento coincide con el plano de la hoja.
Las lineas punteadas indican posiciones de minima energia. La forma
real de la dislocacion, curva C, serd algo entre A y B (Tomada de W.
T. Read, Dislocations in Crystals, McGraw-Hill, New York, 1953).

1.1.7 Dobleces en dislocaciones

En la Figura 1.9 se muestran tres formas posibles que puede adoptar una
dislocacién casi paralela a un valle de Peierls. Las lineas punteadas indican
estos valles. La dislocaciéon trata de reducir su energia estando en el valle de
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Peierls como en A, sin embargo la energia elastica de esta configuracién es
alta. En B se da la situacion contraria, gran parte de la dislocacién se halla
sobre la barrera de Peierls pero se tiene baja energia elastica. La forma real
de la dislocacién es un compromiso entre A y B dando lugar a la curva C.
Aquella parte de la dislocacién que se encuentra sobre la barrera de Peierls
se llama doblez. Debe notarse que la dislocacién necesita mucha energia
para que pueda pasar de un valle de Peierls a otro permaneciendo recta. Es
por esto que solo una parte de la dislocacion pasa a la vez reduciendo asi
la energia necesaria en cualquier momento dado. Supongamos que el doblez
de la Figura 1.9 se mueve a la izquierda, entonces la dislocacion pasa de un
valle a otro moviendose normal a si misma. En la Figura 1.9 la dislocaciéon
se moveria hacia arriba. De hecho, este es el mecanismo mediante el cual las
dislocaciones se deslizan.

1.2 Estructura atémica del silicio

~
[100]

Figura 1.10: Estructura atéomica del silicio.

A lo largo de este trabajo denotaremos por silicio al silicio cristalino. La
estructura atémica del silicio puede verse como dos redes fce (cibica centrada

en las caras, en donde hay un atomo en cada vértice del cubo y en el centro

de cada una de las caras) interpenetrantes desplazadas una de otra a(%, ;i, i)
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Una red fcc se genera al repetir un cubo de lado a periédicamente a lo largo de
los tres ejes, asignando un punto de la red a cada vértice al igual que al centro
de cada una de las caras que separan pares de cubos. Si colocamos un atomo
en cada punto de estas dos redes interpenetrantes, se obtiene silicio cristalino.
A esta estructura se le conoce como estructura cubica de diamante y se
muestra en la Figura 1.10, ver referencia [2]. Cada dtomo de Si se encuentra
rodeado por cuatro vecinos mas cercanos, con los cuales estd tetraedralmente
enlazado pues hay hibridacién sp3. Ahora cada dtomo de silicio tiene cuatro
electrones de valencia que comparte con cuatro atomos formando enlaces
covalentes [3]. Los dos electrones en cada uno de los enlaces provienen uno
del &tomo central y otro del atomo vecino de manera que el par de electrones
son compartidos por los dos atomos, enlazados asi fuertemente. Ahora la
capa de valencia de cada uno de los atomos de silicio esta llena con ocho
electrones. Dado que un sélido esta formado por un nimero de &tomos N muy
grande los niveles de energia asociados a las funciones de onda electrénicas
estan tan cercanos que el espectro es casi un continuo generando bandas de
energia. Especificamente se tienen bandas de energia separadas por brechas
energéticas. Para un sélido, a la banda de energia ocupada mas alta se le
conoce como banda de valencia, a la siguiente banda superior se le denomina
banda de conduccién. A T'= 0 K la banda de valencia estard completamente
llena. Sin embargo, a T' # 0 los electrones pueden ser excitados térmicamente
pasando de la banda de valencia a la banda de conduccién. Para un material,
si la brecha energética E, entre la banda de valencia y la de conduccién es
suficientemente pequena como para tener un niimero apreciable de electrones
excitados en la banda de conduccién a temperatura ambiente, el material se
denomina un semiconductor. El silicio es un semiconductor con £, = 1.2 V.

Dado que hay diferentes formas de escoger los vectores que generan la red
uno puede definir la celda unitaria del cristal a su propia conveniencia. En
la Figura 1.11 se muestran (a) la celda cibica y (b) la celda primitiva, que
igualmente describen la estructura del silicio. La celda cubica contiene ocho
atomos en la base mientras que la celda primitiva contiene dos.

La celda Wigner-Zeits en el espacio reciproco se conoce como la primera
zona de Brillouin, y se caracteriza por contener a todos los estados pro-
pios electrénicos del sistema. La primera zona de Brillouin asociada a la
celda cubica también es una celda cubica cuyos vectores estan dados por
ba = #(1,0,0),be = 2(0,1,0) y b = 22(0,0,1), donde a=5.43 A para
el silicio. Los vectores reciprocos base asociados a la celda primitiva son
by = 2(—1,1,1), by, = 2(1,—-1,1) y bys = #2(1,1,—1), dando lugar a un
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(b)

Figura 1.11: Celdas (a) ctibica y (b) primitiva del silicio. Los circulos
solidos denotan atomos en la base de la celda cibica y primitiva,
respectivamente.

octaedro truncado para la primera zona de Brillouin. La Figura 1.12 muestra
esta zona. Algunas direcciones de alta simetria dentro de esta zona también
se aprecian en la figura.

Figura 1.12: Primera zona de Brillouin primitiva para el caso del
silicio.

1.3 Dislocaciones en silicio

En la seccién anterior vimos que el silicio tiene una estructura fcc con dos
atomos en la base. La secuencia de estibamiento de planos {111} es
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... AaBbCcAaBbCec. ..

ver Figura 1.13. En vista normal a estos planos los dtomos de capas de
la misma letra, ya sea minuscula o mayuscula, se proyectan en las mismas
posiciones. Se define una falla de estibamiento como una desviacién en este
orden normal de estibamiento. Una discusion mas extensa sobre fallas de
estibamiento se encuentra en la referencia [1]. Para nuestros propdsitos te-
nemos lo siguiente: Para que las fallas sean de baja energia deben involucrar
el quitar o insertar pares de capas o planos con la misma letra, digamos Aa,
por lo que en este caso se puede dejar la notacién de indice doble y describir
la estructura en la forma ... ABCABC ... %

Las fallas de estibamiento pueden clasificarse como intrinsecas o extrinse-
cas [4]. En el tipo intrinseco la secuencia normal de estibamiento se mantiene
correcta en ambos lados de la falla, partiendo del plano de la falla. En el
tipo extrinseco hay un plano en el centro de la falla que estd incorrecta-
mente estibado respecto a los planos en ambos lados de la falla. Supon-
gamos que inicialmente tenemos un cristal de silicio perfecto con secuencia
...ABCABC'.... Si ahora quitamos un plano A (en esta notaciéon A signi-
fica un par de planos Aa) se forma la falla de estibamiento intrinseca con
secuencia ... ABCBCA.... Hay que notar que esta misma falla se puede
obtener si el mismo plano A se desliza sobre un plano C' de tal manera que
llega a ser un plano B. Por consecuencia todos los planos arriba de A se
ven modificados como sigue, A — B, B — C, C' — A. Esta falla se ilustra
en la Figura 1.14 (a). Una falla extrinseca se forma cuando se inserta un
plano B (dos planos Bb) entre los planos C'y A dando origen a la secuencia
...ABCBABC'..., ver Figura 1.14 (b).

En la discusiéon anterior una falla implicaba de forma implicita quitar o
insertar planos enteros de la secuencia de estibamiento. Para el caso de una
falla intrinseca, el deslizamiento también ocurriria entre planos completos de
atomos. Sin embargo, puede suceder que la falla no ocurra sobre todo un
plano. Para el caso de una falla intrinseca, por ejemplo, el deslizamiento
no tiene que ocurrir sobre todo el plano. La falla intrinseca puede terminar

LOtra notacién que se utiliza para describir una falla estd basada en los simbolos V y
A [1, 4]. V significa una transicién entre dos planos siguiendo la secuencia ABC', mientras
que A significa siguiendo la secuencia C BA. Por ejemplo la estructura fcc es ... VVVV...
6... AAAA ... Con esta notacion una falla puede implicar por ejemplo el cambiar un v
por un A.
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Figura 1.13: Estructura atémica del silicio en vista normal a (110).
La secuencia de estibamiento es ... AaBbCcAaBbCc. .. Si la estruc-
tura se observara normal a (111) los atomos de las capas A y a se
proyectarian en las mismas posiciones. De igual modo lo harian los
atomos de las capas tipo B y b o tipo C'y ¢. Los circulos denotan
atomos en el plano de la figura. + denota tanto atomos por debajo
del plano de la figura como atomos que se encuentran por arriba
(Tomada de J. P. Hirth y J. Lothe, Theory of Dislocations, 2da. Ed.,
Krieger Publishing Company, Malabar, 1992).

dentro del cristal. Se define una dislocacion parcial como la frontera de
una falla dentro del cristal. Como la falla de estibamiento sucede en un plano,
la dislocacion parcial asociada también estara en este mismo plano. Como
una dislocacién parcial no esta rodeada completamente por material perfecto,
se tiene que modificar el procedimiento para encontrar el vector de Burgers.
El circuito de Burgers debe empezar en la falla de tal forma que la misma
secuencia de vectores que conectan atomo a atomo en un cristal perfecto sea
un circuito cerrado. Sin embargo, en el cristal real el vector necesario para
cerrar el circuito no es un vector de la red. Este vector es el vector de Burgers
de la dislocacion parcial. Una dislocacién parcial cuyo vector de Burgers esté
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@ (b)

Figura 1.14: Fallas de estibamiento (a) intrinseca I y (b) extrinseca E,
en proyecciéon normal a (110). En (a) un plano C' es removido de entre
los planos A y B. En (b) un plano C' es insertado entre los planos A
y B (Tomada de J. P. Hirth y J. Lothe, Theory of Dislocations, 2da.
Ed., Krieger Publishing Company, Malabar, 1992).

contenido en el plano de la falla se llama una dislocacion parcial de Shockley
[1]. Todo lo que se dijo acerca del movimiento de dislocaciones totales se
aplica a las dislocaciones parciales, pero ahora el movimiento se restringe al
plano de la falla, incluso en la orientacién tornillo, el cual corresponde al
plano de deslizamiento.

Las dislocaciones en silicio principalmente se dan en planos {111} a lo
largo de direcciones (110) y tienen vectores de Burgers (1/2)(110), por lo cual
son dislocaciones totales [4]. Estas dislocaciones son de 60° o tipo tornillo.
Los 60° se refieren al angulo entre el vector de Burgers y la linea de la dislo-
cacion. Sin embargo, experimentalmente se encuentra que estas dislocaciones
se disocian en dos parciales (por parcial debe entenderse dislocacién parcial)
con vectores de Burgers (1/6)(112) ya que energéticamente es favorable [4].
Esto significa que la energia de la configuracién de una dislocacion disociada
es menor que la de la dislocacion total. La dislocacion de 60° se disocia en la
forma 60° — 90° 4 30° y la de tipo tornillo en la forma tornillo — 30° + 30°
siendo todas parciales de Shockley, ver Figura 1.15. Los 90° y 30° se re-
fieren de nuevo al angulo entre los vectores de Burgers y las lineas de las
dislocaciones. En ambos casos las parciales estdan separadas por una falla
de estibamiento intrinseca formando lo que se conoce como una dislocacién
extendida. Como ejemplo de trabajos experimentales sobre dislocaciones de
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60° disociadas consultar los articulos de Gottschalk et al. [6] y Kolar et al.
[7].

Debido al arreglo atomico de capa doble del silicio, ver Figura 1.13, hay
dos posibilidades para el plano de deslizamiento. Esto se debe a que hay
dos atomos en la base. Aquellas dislocaciones que tienen la caracteristica
de que el plano de deslizamiento se encuentra entre capas o planos de letra
diferente, por ejemplo entre a y B en la Figura 1.13, se les conoce como
el conjunto glide de dislocaciones; mientras que aquellas dislocaciones cuyo
plano de deslizamiento estéd entre capas o planos con la misma letra, digamos
entre b y B en la Figura 1.13, se les denomina el conjunto shuffie. De esta
forma pueden haber dislocaciones con los mismos vectores de Burgers pero
que pertenecen a conjuntos diferentes. La evidencia experimental indica que
las dislocaciones en silicio pertenecen al conjunto glide y estan disociadas,
esto para T' > 0.57,,, donde T,, es la temperatura de fusién. Consultar los
articulos de Wessel y Alexander [8] y Ray y Cockayne [9]. De esta forma
las parciales de 90° y 30° glide son muy importantes. En esta tesis solo
consideraremos la parcial de 90°, la cual es orilla, a diferencia de la de 30°,
la cual es mixta.
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Figura 1.15: Disociacién de una dislocacién total hexagonal con vec-
tor de Burgers b del tipo (1/2)(110), en vista normal al plano de
deslizamiento que es del tipo {111}. Las dos parciales hexagonales
estan separadas por una falla de estibamiento intrinseca indicada
por la zona sombreada. Debido a la estructura atémica del silicio
los valles de Peierls estdn a lo largo de direcciones (110) por lo que
dislocaciones cerradas adoptan esta geometria hexagonal. Antes de
la disociacién, los segmentos horizontales son tornillo y los cuatro
segmentos restantes son segmentos de dislocacién de 60° (mixta).
Noétese como los segmentos tornillo se disocian en dos parciales de

30°, mientras que los de 60° se disocian en una parcial de 90° y otra
de 30°.

19
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b)

0)

Figura 1.16: Estructura atémica de la dislocacion parcial de 90° vista
normal al plano de deslizamiento. (a) Sin reconstruir, (b) reconstru-
cciéon SP y (c) reconstruccion DP. La falla de estibamiento coinci-
de con el plano de la hoja y se encuentra arriba de la dislocacion
(Tomada de A. Valladares, A. K. Petford-Long y A. P. Sutton, Phi-
los. Mag. Lett., 79, 9 (1999)).

20
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1.4 Estructura atomica de la dislocacion par-
cial de 90°

En la Figura 1.16 (a) se muestra la estructura atémica de la parcial de
90° glide vista a lo largo de (111) producto de hacer un corte sobre un
plano {111}, el plano de deslizamiento, en la posicién glide y deslizar por
b = (1/6)(112) perpendicular a la linea de la dislocacién, para asi producirla
junto con una falla de estibamiento intrinseca. En el centro de la dislocacién
hay enlaces sueltos; sin embargo, se espera que haya un rearreglo de los
atomos para eliminar los enlaces sueltos y resaturar, lo que se conoce como
reconstruccién. La evidencia experimental indica que las parciales de 90° y
de 30° se reconstruyen [10]. Para la parcial de 90° han sido propuestas dos
reconstrucciones diferentes. En la primera, Figura 1.16 (b), existe un despla-
zamiento de los atomos a lo largo de la linea de la dislocacién permitiento
a los atomos en el centro sin reconstruir estar més cercanos para poder en-
lazarse. De esta forma hay dos sentidos posibles de reconstruccion, uno para
cada sentido de los desplazamientos atomicos. Todos los atomos terminan
enlazados tetraedralmente. Esta reconstruccion mantiene la periodicidad de
la red a lo largo de la dislocacién y por esto se le conoce con el nombre de
reconstruccion de periodo simple (SP) [11]. En la segunda reconstruccién,
Figura 1.16 (c), los dtomos estdn otra vez enlazados tetraedralmente pero
la periodicidad a lo largo de la dislocacion es el doble de la que se tiene en
la reconstruccién SP, de aqui el nombre de reconstrucciéon de periodo doble
(DP) [11]. De igual forma hay dos sentidos de la reconstruccién para este
caso.

La reconstruccion DP resulta tener menor energia a 0 K que la recons-
truccién SP [11, 12]. Sin embargo, Valladares et al. [12] encontraron que la
diferencia de energias libres es muy chica a 800 K, temperatura a la cual las
dislocaciones en Si empiezan a ser moviles, y que esta diferencia disminuye
aun mas conforme la temperatura aumenta. Esto indica que ambas recons-
trucciones deben de existir a estas temperaturas, la cuales son las relevantes
en lo que se refiere al movimiento de dislocaciones en silicio. En lo que resta
de este trabajo, solo vamos a considerar la reconstruccién SP.
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1.5 Dobleces en la parcial de 90° SP

Como el enlace covalente es fuerte en silicio las barreras de Peierls son altas,
por lo que se espera que los dobleces sean angostos, mas como A que C
en la Figura 1.9. Experimentalmente se observa una alta concentraciéon de
dobleces en la parcial de 90° en silicio 7], pero no se ha podido determinar su
estructura atomica. Se han propuesto varias estructuras para estos dobleces,
los cuales se muestran en la Figura 1.17.

Figura 1.17: Parcial de 90° SP vista normal al plano de deslizamiento
{111}. (a) Dislocacién recta. (b) Defecto de antifase. (c) Doblez
quintuple. (d) Doblez triple. (e) Complejo = doblez quintuple + de-
fecto de antifase. (f) Complejo = doblez triple + defecto de antifase.
La linea punteada indica el centro de la dislocacién (Tomada de A.
Valladares, J. A. White y A. P. Sutton, Phys. Rev. Lett., 81, 4903
(1998)).
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En la Figura 1.17 (a) se muestra el centro de una dislocacién parcial de
90° recta con reconstruccién SP. En (b) se muestra un defecto de antifase, que
es una region de la dislocacion en la cual el sentido de reconstruccion cambia,
dando lugar a un enlace suelto. En (c) se muestra un doblez que mantiene el
sentido de reconstruccion y que contiene un atomo con cinco primeros vecinos.
Por esto se le llama doblez quintuple. En (d) se tiene un doblez triple pues
contiene un atomo con tres primeros vecinos. Este doblez también mantiene
el sentido de reconstruccién. Las figuras 1.17 (e) y 1.17 (f) muestran dos
dobleces que invierten el sentido de reconstruccion. Todos los a&tomos tienen
cuatro primeros vecinos. Estos dobleces son la combinacién de un defecto de
antifase mas un doblez ya sea quintuple o triple, respectivamente. A estos
defectos se les conoce con el nombre de complejos, Bulatov et al. [13]. Vallada-
res et al. [14], con calculos de primeros principios, concluyeron que los tinicos
dobleces estables son los complejos, siendo los dobleces quintuple y triple
totalmente inestables. Debido a esto sélo consideraremos a los complejos.

1.6 Velocidad de dislocaciones

En esta seccién seguiremos la discusiéon de Hirth y Lothe [4]. En general a
0 K las dislocaciones estaran a lo largo de valles de Peierls y seran rectas;
sin embargo, a temperaturas distintas de cero habra una cierta cantidad
de dobleces dobles distribuidos a lo largo de la linea de la dislocacion. Un
doblez doble consta de dos dobleces, uno “positivo” y otro “negativo”, como
se muestra en la Figura 1.18.

Cuando existen dobleces a lo largo de la linea de la dislocacién se tiene
un aumento en la energia total del solido y la energia libre de Helmholtz
tiende a aumentar. Pero al mismo tiempo también aumenta la entropia con-
figuracional ya que aumenta el nimero de modos en los cuales los dobleces
pueden ordenarse a lo largo de la linea de la dislocacion de tal forma que la
energia libre tiende a disminuir. En equilibrio la energia libre del sélido es
minima. Minimizando esta energia libre respecto al nimero de dobleces se
puede obtener la concentraciéon de equilibrio ¢ de dobleces dobles como sigue.
Supongamos que cada doblez esta localizado en una posicion de minima e-
nergia y no interactiian entre si, separados por una distancia a a lo largo
de la linea de la dislocacién. Cosideremos un segmento recto de dislocacién
de longitud L estando en un minimo de energfa tal que contiene N} = i L
dobleces positivos, ¢} es la concentraciéon de dobleces positivos. Este seg-
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Figura 1.18: Dobleces dobles a lo largo de una dislocacién. h es
la altura de los dobleces. Las lineas punteadas indican posiciones
de maxima energia (Tomada de J. P. Hirth y J. Lothe, Theory of
Dislocations, 2da. Ed., Krieger Publishing Company, Malabar, 1992).

mento contiene N = L/a sitios en los cuales pueden acomodarse los dobleces
positivos, las distintas formas en las que pueden acomodarse dichos dobleces
positivos estd dado por las combinaciones de N elementos tomados de N
en N

N!
(N — N)INFU

Utilizando la férmula de Stirling, la ecuacién (1.1) llega a ser

Pt =

(1.1)

InP"=—Lcf(Incfa—1) cra< 1, (1.2)

la entropfa configuracional es S = kln P/, asi la entropfa por unidad de
longitud tanto de dobleces positivos y negativos contribuye a la energia libre
en la cantidad

~TS, = kT [¢f(Inca—1)+c;(Incga—1)], (1.3)

en equilibrio la energia libre por unidad de longitud, F', debe ser un minimo,
derivando respecto a N y si ¢j = ¢; llegamos a la expresion
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1 —2F
+- f
Cd Cd = ﬁexp <k—T) s (14)
De esta forma hemos encontrado que la concentracién de dobleces dobles es
1 —2F
2 _ f

donde a es el periodo atémico a lo largo de la linea de la dislocacion y siendo
2F; la energia libre de formacion de un doblez doble [5], la cual consta
de una parte de energfa y otra de entropia. Esto es, 2Fy = 2E;—2T'Sy, siendo
2E; la energia de formacién de un doblez doble y 2S¢ su entropia de
formacion. k es la constante de Boltzmann y T es la temperatura. 255 es la
diferencia de entropias entre el estado en el cual hay un doblez en la linea de
la dislocacion y el estado en el que no existe dicho doblez. Esta diferencia se
debe a los cambios en los modos normales de vibracién del sélido que ocurren
al crear un doblez. 2F} es la diferencia de energfa libre del sélido cuando
existe un doblez doble en la linea de la dislocacion y la energia libre del sélido
cuando no se tiene dicho doblez. 2E; es la energia necesaria para crear o
nuclear un doblez doble en la linea de la dislocacion. El término de la entropia
habitualmente se desprecia en la literatura argumentando que no se tiene un
significado preciso de lo que constituye ese término, que en la literatura se le
conoce con el nombre de factor pre-exponencial. Recordando que un doblez
doble se forma de un doblez positivo y otro negativo, la concentracién de
dobleces tanto positivos como negativos es ¢y = 2¢, es decir

2 o
_z —tr 1.
Cd anp(kT)’ (1.6)

siendo ahora F la energfa libre de formacion de un solo doblez, suponiendo
que es la misma para dobleces positivos y negativos.

En semiconductores las dislocaciones se mueven debido a la nucleacién y
expansién de dobleces dobles descrita por la teoria de Hirth y Lothe [4, pag.
531], la cual se describe brevemente a continuacién.

En condiciones de equilibrio, los dobleces sufren un movimiento aleatorio
debido a fluctuaciones térmicas de tal forma que se desplazan a lo largo de
la linea de la dislocacion, es decir, se difunden, saltando de una posicion
de equilibrio a otra. El flujo J de dobleces esta relacionado al gradiente de
concentracion ¢ por la primera ley de Fick [3]
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Oc
J = _D('?_a: (1.7)

donde D es el coeficiente de difusién. Si w es la frecuencia de salto de un
sitio a otro J puede escribirse como
1 ,0c

igualando las ecuaciones 1.7 y 1.8 obtenemos que el coeficiente de difusion es

D = Ba*w (1.9)

donde a es la longitud de los saltos y ( es un factor numérico cercano a 1.
Si inicialmente un doblez estd en la posicion x = 0 a ¢t = 0, en un tiempo ¢
posterior el doblez estara en el intervalo —z < x < z, donde x esta dado por

T = (z*)Y? = V2Dt, (1.10)

Bajo la accion de una fuerza JF, saltos en una direccion seran ayudados por
la fuerza mientras que saltos en la otra direccién seran inhibidos, de tal
forma que se producira un movimiento neto en la direccién de la fuerza y la
velocidad del doblez estara dada por la relacién de Einstein

D
= __F. 1.11
Uneta kTJT ( )

Para que un doblez pueda saltar de un sitio de equilibrio a otro vecino necesita
energia, pues enlaces atémicos tendran que romperse y nuevos tendran que
formarse, es decir, existe una barrera de energia que el doblez debe superar.
A esta barrera se le conoce como la energia de migracion E,, del doblez y
es la energia de activacion del movimiento de un doblez, es decir, es la energia
minima necesaria para que un doblez pase de una posicién de equilibrio a otro.
En realidad se tiene una energia libre de migracion F,, = E,, — TS, [5],
siendo S,, la entropia de migracion, siendo ésta la diferencia de entropias
entre el estado en el cual el doblez se encuentra en la posiciéon intermedia
entre dos sitios de minima energia, y el estado en el cual el doblez esta en
una posicion de minima energia. Esto es, la diferencia de entropias cuando
el doblez pasa de una posicién de minima energia a una maxima y se debe
de nuevo a los cambios en los modos normales de vibracion. Al igual que la
entropia de formacion, en general se desprecia S, sin justificacién. F, es el
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cambio en energia libre del solido como consecuencia de que un doblez pase
de una posicién de minima energia a una maxima. Ahora bien, el doblez
debe tener una energia al menos igual a F,, para dejar su sitio y saltar a
otro. A una frecuencia de salto v, el doblez alcanza esa energia v veces por
segundo, la fraccion de saltos exitosos estara dada por el factor de Boltzmann
exp(—F,,/kT), asi la frecuencia de salto es [3]

W R Vexp <—i—;> : (1.12)

La frecuencia v es del orden de la frecuencia de Debye, vp, tipicamente
del orden de 10'3 s~!. Sustituyendo la ecuacién 1.12 en la ecuacién 1.9 el
coeficiente de difusiéon de un doblez es entonces

F,
Dy = d*vpexp | —— ). 1.13
= avpop (-2 (1.13)
Si o es el esfuerzo cortante externo actuando en la direcciéon de b en la region
donde se encuentra un doblez, entonces la fuerza sobre éste sera

F = obh, (1.14)

donde h es la altura del mismo (ver Figura 1.18). Combinando las ecua-
ciones (1.11) y (1.14) encontramos la velocidad de un doblez a lo largo de la
dislocacién

obh

Vg = Dd T . (115)
Asi para un segmento de dislocacion de longitud [ conteniendo un doblez de
altura h la velocidad del segmento normal a si mismo cuando el doblez se
mueve a lo largo de él serd v = (h/l)v,. Silos esfuerzos externos son pequefios
la concentracién de dobleces permaneceréd casi igual que en condiciones de
equilibrio. Entonces la velocidad v normal a si misma de una dislocacion con
una concentracién de dobleces ¢; dada por la ecuacién (1.6) con los dobleces
positivos y negativos moviéndose en direcciones opuestas serda v = hcgvg, €s
decir,
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(1.16)

expresion que indica que la velocidad depende exponencialmente de las e-
nergias libres de formacién y de migracion de los dobleces. El movimiento
subsecuente de la dislocacion dependera de los nuevos dobleces que se formen
en la linea de la dislocacion.

A esfuerzos grandes se tiene lo siguiente. En el estado estacionario, para
que una dislocacion continie moviéndose, el niimero de pares de dobleces de
signos opuestos provenientes de dobleces dobles distintos que se encuentran
y se aniquilan debe ser igual al nimero de nuevos dobleces dobles que se
generan. SOlo aquellos dobleces dobles con cierta longitud critica x. son los
que contribuyen al movimiento neto de la dislocacion, de tal manera que la
razén temporal de nucleaciéon de nuevos dobleces dobles es igual al ntimero
de dobleces dobles con longitud mayor que x. que aparecen por unidad de
longitud y por unidad de tiempo. Estos dobleces dobles se expanden bajo
los esfuerzos aplicados hasta encontrarse con otros dobleces y aniquilarse.
El calculo de la razén de nucleacién neta por unidad de longitud, .J, se
aborda como un problema de difusién, donde las “particulas” difundiéndose
son dobleces dobles en el espacio de longitud de doblez doble x, en donde
cada doblez componente puede difundirse independientemente. El coeficiente
de difusién de un doblez doble es Dyy = 2D,. Asi J estd dado por [4]

J = a2kTDdeXp (_k_T) . (117)

Si 7 es la vida media de un doblez doble, entonces la distancia promedio
recorrida por los dobleces que lo constituyen es

X = 2uyr, (1.18)

que es la longitud que alcanza el doblez doble antes de aniquilarse con otros.
Por la condicion de estado estacionario, este tiempo es igual al tiempo re-
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querido para que haya un evento de nucleacién exitoso en el segmento X/2
de dislocacién, esto es,

1
J(3)

Combinando las ecuaciones (1.18) y (1.19) llegamos a

1/2
X =2 (”—Jd) = 2qexp (%) . (1.20)

La velocidad de la dislocacién normal a si misma es

T =

. (1.19)

v=hXJ, (1.21)

cuando insertamos la ecuacion (1.20) en la ecuacién anterior obtenemos la
expresion para la velocidad de la dislocacion a grandes esfuerzos

20abh’vp Fr+ F,
———e¢ - .
KT P KT

Este resultado es el mismo que la ecuacién (1.16), es decir, esta expresién
para la velocidad es vélida para todo el rango de esfuerzos.

Experimentalmente las velocidades de dislocaciones en silicio obedecen
una ecuacion de la forma

v o (Oio)mexp <—%) . (1.23)

siendo o el esfuerzo aplicado, oy y m constantes con 1 < m < 2y @ la
llamada energia de activaciéon [16]. Segin la teoria de Hirth y Lothe la
energia de activacién es ) = Ey + E,,.

v =2h(Jug)"? = (1.22)

1.7 Entropias de formacién y migracién

En la seccién previa vimos que la velocidad de las dislocaciones depende en
forma exponencial de la suma de la energfa libre de formacién F y de la ener-
gia libre de migracién F,, de los dobleces, ecuacién (1.16). Generalmente los
términos entropicos son ignorados en la literatura, sin embargo no sabemos
que tan valido sea esto por lo que se hace necesario conocer los valores de
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estas entropias que, junto con otras cantidades, determinan la velocidad de
las dislocaciones

20abh*vp St 4 Sm, Ey+ By,

Por lo anterior, nuestro objetivo es el calcular las entropias de formacion
y magracion de dobleces en la dislocacion parcial de 90° SP en silicio y com-
pararlas con resultados experimentales para asi tratar de determinar su im-
portancia en lo que se refiere a la energias de formacion y migracion, las
cuales determinan junto con otros pardmetros, el movimiento de esta dislo-
cacion. El problema se abordara desde un punto de vista computacional.

1.8 Estudios previos sobre entropias de for-
macién y migracion y cantidades relacio-
nadas

Comencemos por el trabajo experimental.

e Hirsch et al. [17] estudiaron la relajacién de dislocaciones de 60° diso-
ciadas, en cristales de silicio, a su ancho de equilibrio mediante micros-
copia electrénica de transmisiéon (TEM). Durante el proceso de rela-
jacién midieron las velocidades de diferentes segmentos de dislocacion
de 90° y estimaron el nimero de dobleces presentes en la linea de la
dislocacién. Con esta informaciéon encontraron una energia libre de
migracion F,,, < 1.2 eV a 693 K.

e Farber et al. [18] estudiaron dislocaciones de 60° en cristales de silicio
bajo la accién de pulsos de esfuerzo cuadrados o técnica de carga in-
termitente. La duracién de los pulsos es comparable al tiempo que le
toma a una dislocacién desplazarse de un valle de Peierls a otro. Entre
pulsos los esfuerzos son cero y hay un cierto tiempo de separacion entre
ellos. Si este tiempo es cero se tiene carga estatica. En sus experimen-
tos mantienen fijas la amplitud de los pulsos asi como la temperatura
en 7 MPa y 873 K, respectivamente. La idea es alcanzar una resolucion
en el tiempo suficiente para investigar por separado los procesos de for-
macién y migracién de dobleces a lo largo de las dislocaciones. De un
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andlisis detallado obtienen una energia libre de migracion igual a 1.58
eV y una energia de activacion de 2.2 eV a 873 K.

e Farber et al. [19] utilizando la técnica descrita arriba reinterpretan sus
resultados para el caso de dislocaciones de 60° disociadas. Para un
esfuerzo intermitente aplicado de 7 MPa y una temperatura de 873 K
el valor de la energia libre de migraciéon que reportan es 1.2 0.1 eV.
Estudiando la movilidad de dislocaciones orilla con la hipdtesis de que
la energia de activaciéon de éstas es igual a la energia de migracion
de un doblez en dislocaciones de 60°, encuentran que en el rango de
temperatura de 593 a 693 K esta ultima cantidad es igual a 1.54+0.5 eV.

e Gadaud et al. [20] realizaron estudios de la movilidad de dislocaciones
mediante mediciones isotérmicas de friccién interna. El material de es-
tudio es silicio dopado con boro y/o fésforo, deformado por compresién.
La friccién interna es medida utilizando un péndulo de torsién. Es-
tudiando la fricciéon como funcion de la frecuencia de excitacién y en
funcion de T" a una temperatura de deformacion fija obtienen la energia
de activacién del mecanismo asociado al deslizamiento de dislocaciones
orilla. El valor més pequeno de dicha energia lo asocian a la energia de
migracion de dobleces en dislocaciones de 60° obteniendo 1.5 eV con
T entre 1169 y 1257 K. Encuentran que la energia de activacién de
dislocaciones de 60° es 1.95 eV, de donde se deduce que la energia de
formacion de dobleces en esta dislocacién es 0.45 eV, con T entre 1135
y 1229 K.

e Gottschalk et al. [6] midieron utilizando TEM la energia de dobleces en
dislocaciones de 60° en silicio. Enfriando rdpidamente un cristal bajo
altos esfuerzos externos pudieron congelar el ancho de disociacién de
estas dislocaciones. Midieron primero el ancho inicial de disociacién.
Al elevar la temperatura este ancho de disociacién se relajé hacia su
valor de equilibrio, proceso en el que fue posible medir desplazamien-
tos individuales de cada una de las parciales como funcién del tiempo.
De un trabajo previo, dan por hecho que la concentracién de dobleces
en las parciales cumplen ¢(90°) = 2¢(30°). Ademés como encuentran
que las velocidades de las dislocaciones cumplen v(90°) = 2v(30°) ha-
cen la hipétesis adicional F,,,(90°) = F,,,(30°). Asf llegan al resultado
F,(90°) < 1.2 eV a T = 393 K. Manteniendo un ancho de disociacién
inicial constante midieron el cambio en este ancho como funcién del
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tiempo. Con esto pudieron determinar la energia de migracién de doble-
ces obteniendo el valor 1.0 £ 0.2 eV.

e En otro articulo Gottschalk et al. [21] estudiaron el movimiento de
segmentos de dislocacién sujetos en ambos extremos por defectos pun-
tuales, los cuales se usaron como marcadores de las posiciones iniciales
de dichos segmentos. Mediante TEM midieron las distancias recorridas
por estos segmentos durante ciertos intervalos de tiempo en el rango
de temperaturas 543-643 K para un esfuerzo aplicado de 200 MPa. Al
graficar velocidad contra 1/7T la energia de activacién de segmentos de
dislocaciones orilla que reportan es 1.8 £ 0.2 eV. Esta energia de acti-
vacion la asocian a la energia de migracion de dobleces en dislocaciones
de 60°. Para estas ultimas dislocaciones la energia de activacion es
2.240.4 eV en el rango de 643 a 723 K. Con estos resultados estiman
una energia de formacion 0.4 eV.

e Kolar et al. [7] mediante TEM de alta resolucién obtuvieron imagenes
de video de dislocaciones de 60° disociadas en parciales de 30° y 90°. A
sus muestras de Si se les aplicaron esfuerzos externos para cambiar el
ancho de disociacion entre las parciales. Al bajar rapidamente la tem-
peratura congelaron este ancho de disociacion. Al elevar nuevamente la
temperatura las parciales se movieron de sus posiciones iniciales a sus
posiciones de equilibrio. De esta forma midieron los desplazamientos de
cada una de las parciales en el tiempo asi como la densidad de dobleces
de lo cual pudieron estimar la energia libre de migracién de dobleces
en la parcial de 90° obteniendo 1.24 + 0.07 eV, a la temperatura de
403 K y un esfuerzo aplicado de 275 MPa. Al obtener la distribucion
de dobleces dobles con diferentes longitudes estimaron para la energia
libre de formacion 0.73 & 0.15 eV, para la misma parcial, a 7" = 693 K
y para un esfuerzo aplicado de 250 MPa.

Y ahora los trabajos computacionales.

e Oberg et al. [22] realizaron célculos de primeros principios utilizando
cumulos de 158 atomos cada uno conteniendo siempre una sola dislo-
cacion parcial de 90° SP. La composicién de los cimulos fue SiggH74.
Los atomos de hidrégeno fueron usados para saturar los enlaces suel-
tos en las superficies. El primer cimulo contenia un segmento recto
de dislocacion, el segundo una dislocacion con un complejo doble y un
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tercero una dislocacién con un complejo doble en la configuracién de
punto silla asociada con su nucleacién argumentando que el mecanismo
de nucleacion es similar al movimiento de un solo complejo. Calcularon
la energia total de estos tres cimulos y a partir de estos valores encon-
traron 0.1 eV para la energia de formacion Ey y 1.8 eV para la energia
de migracion E,,. Sin embargo, estas simulaciones presentan proble-
mas. Al relajar los cimulos también se relajan los campos eldsticos
lo cual afecta a la energia; ademas la separacion entre los complejos
utilizada, la minima posible, afecta el valor de Ey pues los complejos
estan interactuando elasticamente, mientras que ver nucleacion y no
movimiento afecta el valor de E,,.

e Hansen et al. [23] mediante métodos Tight-Binding realizaron calculos
atémicos para la parcial de 90° SP. Utilizaron celdas de 232 atomos
con condiciones de frontera periddicas. Para calcular la energia de
migracion hicieron que dos atomos de la dislocacién se movieran antipa-
ralelos y normal a ella para asi nuclear un complejo doble con la minima
longitud posible, encontrando un valor de 1.45 eV para este proceso.
Este valor se lo asignan a la energia de migracién. Para la energia
de formacion de un complejo doble a la minima separacién posible
encontraron 0.3 eV. Estas simulaciones también presentan problemas
como el uso de métodos aproximados para las interacciones atomicas,
la cercania de los complejos y el observar nucleacién y no movimiento.

e Nunes et al. [24] utilizaron métodos Tight-Binding y celdas con condi-
ciones de frontera periddicas para estudiar la estructura atomica de las
parciales de 30° y 90° SP asi como las energias de formacion y migracion
de dobleces. En lo que se refiere a la parcial de 90° SP tenemos lo si-
guiente. De las energias totales de las celdas obtienen para la energia
de formacién Ey de un complejo 0.12 eV mientras que para la energia
de migracion E,, obtienen 1.62 eV. Encuentran que los dobleces doble
y quintuple son marginalmente estables, de tal manera que se transfor-
man en un complejo mas un defecto de antifase; esto indica que estos
dobleces pueden disociarse facilmente a temperaturas moderadas. El
uso de métodos aproximados y el no tomar en cuenta los cambios en
las energias eldsticas de las celdas al introducir dobleces son algunos de
los problemas que presenta este trabajo.

e Valladares et al. [14, 15] llevaron a cabo simulaciones de primeros
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principios usando superceldas de 512 atomos con condiciones de fron-
tera periddicas de la estructura y energias de formacion y migracion
de dobleces en la parcial de 90° con reconstruccién SP. Las celdas con-
tenfan dos parciales de 90° con vectores de Burgers opuestos sepa-
radas por una falla de estibamiento intrinseca. A diferencia de Nunes
et al. [24] llegaron a la conclusién de que los complejos son los tnicos
dobleces estables. La energia de un complejo doble resulta ser un medio
de la diferencia de energia de las celdas con y sin complejos. Entonces
la energia de formacion de un complejo doble es 0.32 + 0.05 eV lo que
se traduce en 0.16 £+ 0.03 eV para un solo complejo. Para calcular
la energia de migracién consideraron los cambios de energia asocia-
dos con el mecanismo de movimiento de estos defectos al avanzar un

periodo atéomico a lo largo de la dislocacién obteniendo un valor de
1.09 £ 0.03 eV.

El uso de superceldas en lugar de ciimulos, de un método de primeros
principios en lugar de métodos tight binding, la suficiente separacion
entre los dobleces para evitar interacciones entre ellos, el estudio del
mecanismo de movimiento en lugar de nucleacién, asi como un estudio
detallado de las energias de interaccion entre los diferentes segmen-
tos de dislocacion, hacen de este trabajo el mas confiable de los com-
putacionales, ya que evita o corrige problemas presentes en los otros
trabajos. Por todo esto, consideramos que estos valores son los mas
confiables hasta ahora; ademas, son los que mejor concuerdan con los
resultados experimentales.

e Hasta donde sabemos, el tinico trabajo computacional acerca de en-
tropias de formacién y migracién fue el realizado por Marklund [25].
Estas entropias las encuentra calculando los cambios en los modos nor-
males de vibracion al introducir los dobleces, para lo cual utiliza el po-
tencial empirico de Keating y cimulos de 150 atomos. En un ctumulo,
encierra una parcial recta de 90° SP. En otro, encierra una dislocacion
con un complejo doble. En ambos ctimulos mantiene las superficies
fijas. Los modos normales son calculados para la dislocacion con y sin
dobleces de lo cual obtiene la entropia de formacién Sy. Para la entropia
de migracion Marklund analiza el proceso de movimiento. Hablaremos
de estas simulaciones en més detalle en el capitulo 3.



Capitulo 2

Métodos

2.1 Superceldas

En general, hay dos formas de simular la estructura atémica de dislocaciones:

1. Una es emplear un cumulo con una sola dislocacién. Un cimulo es
un grupo de atomos que rodea al objeto de interés, en este caso una
dislocacién. Para eliminar los enlaces sueltos en la superficie del ciimulo
se utilizan atomos de hidrégeno que forman enlaces covalentes con los
atomos més externos.

2. Otra forma es usar superceldas. Una supercelda es una celda primitiva
con cierto numero de atomos en la base, la cual puede contener dislo-
caciones, por ejemplo, y al repetirla en el espacio se genera un sélido
infinito artificial pero con la ventaja de que ya no se tiene superficie
libre alguna. Ahora no se tiene una sola dislocacién sino una infinidad
de dislocaciones interactuando entre si.

Se eligié el uso de superceldas por las siguientes razones. No existen superfi-
cies libres ni otro tipo de atomos como hidrégeno lo cual seria indeseable dado
que se quiere simular dobleces en dislocaciones dentro de silicio en bulto. Si
se relaja la superficie del cimulo habra una mala descripcién de los campos
y energias elasticas asociadas a la dislocacién. Ademaés los modos normales
de vibracién de un cimulo finito conteniendo un segmento de dislocacion
no son iguales a los de una dislocacion en un sélido infinito, ya sea que los
atomos en la superficie del cimulo sean libres de moverse o estén fijos. El

35
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uso de superceldas nos dard una mejor descripcién de los modos normales de
vibracion de dislocaciones dentro de silicio en bulto.

Las superceldas utilizadas contienen dos parciales de 90° SP con vec-
tores de Burgers opuestos, es decir, un dipolo, separadas por una falla de
estibamiento intrinseca. La forma de las celdas es tal que al repetirlas
periédicamente se genera un arreglo cuadrupolar de dislocaciones, Figura
2.1. Esta forma es necesaria para evitar la introduccién de deformaciones
elasticas ficticias que surgen al utilizar celdas dipolares ortogonales [26].

R T R T R T
[ - [ - [ -
R T R T R T

Figura 2.1: Al repetir la supercelda en el espacio se genera un arreglo
cuadrupolar de dislocaciones parciales. Si trazamos lineas imagina-
rias verticales que conecten a las dislocaciones, entonces una dislo-
cacién positiva empata con una negativa y esta a su vez con otra
positiva, y asi sucesivamente.

2.2 Modos normales de vibracion

Consideremos un cristal cualquiera compuesto por solo un tipo de atomos.
La aproximacion armoénica supone que la amplitud con la que los atomos o
iones oscilan alrededor de sus posiciones de equilibrio R es pequena. Si la
posicién instantdnea de un dtomo se denota por r(R) se tiene

r(R) = R+ u(R)

donde u(R) es la desviacién del dtomo respecto a su posicién de equilibrio.

En el caso més general la celda unitaria tendrd una base de N dtomos,
habiendo N celdas que constituyen el sélido. La energia potencial U del
cristal es funciéon de las coordenadas de todos los atomos. En la aproxi-
macién armoénica la energia potencial del sélido puede desarrollarse como
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una serie de Taylor alrededor de las posiciones de equilibrio, despreciando
los términos de orden mayor que el cuadratico, dado que las amplitudes de
vibracién son pequenas, y en donde el término lineal es cero debido a que las
fuerzas actuando sobre los atomos en sus posiciones de equilibrio son cero.
La expresion para U [2] es

U=U¢ + uerm — el + % Z ZUHDMVUJ;}, (21)
RR/ v

donde D, = D,,(R —R'), p,v = x,y, 2, son los elementos de una matriz
de 3 x 3, cada elemento correspondiendo a la derivada de la componente p
de la fuerza actuando sobre el dtomo en R respecto al desplazamiento del
atomo en R’ a lo largo de la direccién v. Si ahora hacemos las siguientes
identificaciones, p,, es la posicién de cada celda, R, es la posicion del atomo
p dentro de cualquier celda, u(p,, + R,) es el desplazamiento respecto a la
posicion de equilibrio del p-ésimo atomo en la celda p,,, y M es la masa de
los atomos, podemos escribir (2.1) como

1
Uarm — 5 Z ZZUu(pn‘i‘Rp)DW(pn_p;l+Rp_R;)u”(p;+R;)’ (22>

n'p’ np pv
con
0*U

Duw(p,—p,+R,—R)) = : 2.3
P Pt B ) = G o R, Ry,

Las ecuaciones de movimiento para el atomo np son
Mii __8_U__ D -p+R,— R/ ' + R/ 24
Up = ou - Z Z MV(pn P + P p)U’V(pn + p)? ( : )

123 n'p v

con . = x,y, 2, dando un total de 3NN ecuaciones a resolver, dado que hay
un total de N'N atomos.
Podemos proponer soluciones en forma de ondas planas

u(p, + R, t) =€’ explik - (p, + R,) — wt)] (2.5)

siendo €P el vector de polarizacion, k el vector de onda y w la frecuencia.
Sustituyendo en (2.4) se obtiene después de algo de algebra, el siguiente
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problema de valores propios para cada k, tomando en cuenta que la ampli-
tud de vibracién de los atomos en una celda es igual a la de los atomos en
cualquier otra

D(k)e;(k) = Mw;(k)es(k), (2.6)
donde D(k) es conocida como la matriz dindmica. Esta matriz de 3N x 3N
estd compuesta por submatrices D de 3 x 3 con p,p’ = 1,--- , N, dadas
por

D" =% "D(p, - p, + R, — R}) exp[—ik - (p, — p, + R, = R})]. (2.7)

El vector €, estd compuesto por los vectores €’ con p = 1,--- , N, y s eti-
queta a los diferentes modos normales de vibracién. D(p, — p), + R, — R})
es la matriz de 3 x 3 cuyos elementos son D,,(p, — p, + R, — R}). Al
resolver el problema de valores propios obtenemos las frecuencias y vectores
de polarizacién correspondientes a cada uno de los 3N modos normales aso-
ciados al valor de k en cuestién [2], siendo los valores propios los cuadrados
de las frecuencias multiplicados por la masa y los vectores propios las am-
plitudes. Para un soélido infinito k puede tomar cualquier valor. La relacion
ws(k) que existe entre el vector de onda k y la frecuencia wy se conoce como
relacion de dispersion, y en general no es una funciéon lineal de k. Para un
solido finito; sin embargo, se deben especificar las condiciones de frontera
que cumplen los atomos del cristal. Una opcién es imponer las condiciones
de frontera periddicas de Born-von Karman [2] con el resultado que k sélo
puede tomar ciertos valores. Resulta que hay N puntos k permitidos dentro
de la primera zona de Brillouin, que corresponde al nimero de celdas del
cristal. La primera zona de Brillouin contendra a todos los modos normales
de vibracién del sélido, sin necesidad de considerar puntos k fuera de ella [2].
Para cada punto k dentro de la primera zona de Brillouin se tienen 3N mo-
dos normales dando un total de 3N N modos para el sélido. Esto es igual al
numero total de grados de libertad vibracionales, dado que hay N celdas con
N 4tomos cada una, los cuales pueden moverse a lo largo de tres direcciones
independientes.
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2.3 Cantidades termodinamicas

Consideremos el i-ésimo modo normal de un cristal en el que todos los atomos
vibran a la frecuencia w; de acuerdo a la ecuacién (2.5). Cuando se cuantiza
este modo se obtienen particulas llamadas fonones cada una con energia hw;
[27]. Lo mismo sucede para los demds modos. Los fonones obedecen la
distribucién de Bose-Einstein y tienen un potencial quimico p igual a cero
[28]. En la aproximacién armonica la energfa total del sélido es [27]

1
E=U“+> (n + 5) (2.8)

siendo U® la energia potencial de equilibrio, n; es el nimero de fonones
ocupando el ¢-ésimo modo y %hw, es la energia del punto cero asociada a
dicho modo; la suma es sobre todos los modos del cristal. En otras palabras,
la energia total la podemos ver como la energia potencial de equilibrio més la
energia de un gas ideal de fonones, dado que estas particulas no interactian
entre si en la aproximacién armonica.

La funcién de particiéon gran canodnica, =, para un gas ideal de fonones es

[29]
E=) > et = > Qw, (2.9)

N=0 ni,mne,...

. .y , . . _E
donde @y es la funciéon de particién candnica obtenida al sumar e~ *7 sobre
todos los estados posibles con la restriccién de que ), n; = N, que se indica
con la suma primada. Entonces = se puede expresar como

(1]

= > e[0T (it ) o (oot ) v ] /KT

ni,na,...
o o
_Ueq _ 1 _ 1
—e U<l /kT E e (n1+2)ﬁw1/kT E e (n2+2)ﬁw2/kT‘_. — (2 10)
n1=0 no=0
h o0
—_Ueq _ hawy B ng
— U /le_[e oot 2 : (e ﬁwl/kT) '
) n; =0
La ecuacién anterior queda
_ hwy
= _Uci/kT e 2kT
-=ce¢€ H — (2.11)

i 1l —e %7
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El gran potencial estd dado por Q@ = —kT'In= [29]. Sin embargo, como
1 = 0, entonces ) = F' y la energia libre de Helmholtz del sélido esta dada
por

. 1
F=U"+ Z i + kTZi:ln{l — exp(—Hhw; /KT)}. (2.12)

Como la entropia del sélido esta dada por S = —(9F/JT) [29], tenemos que

Wi hwz 1
S = —kz |:1H(1 — €_ZT ) — k_Thw—
i (&

T o— 1

(2.13)

y la energia interna (cinética mas potencial), E, del cristal estard dada por
la relacion termodinamica £ = F 4+ T'S.

De las ecuaciones arriba presentadas vemos que las cantidades termodiné-
micas son en general funciones de la energia potencial de equilibrio y de las
frecuencias de los modos normales de vibracion. Esto quiere decir que si se
relaja el sélido para obtener la energia potencial de equilibrio y si calculamos,
diagonalizando la matriz dindmica, las frecuencias fonénicas, podremos en-
contrar la energia libre, la energia interna y la entropia del solido como
funciones de la temperatura, entre otras cosas, y al dividir por el nimero de
celdas encontraremos los valores de estas cantidades por celda.

2.4 El potencial de Tersoff

Dado que el calculo de frecuencias vibracionales requiere conocer la energia
total del sistema como funcion de las coordenadas de los &tomos, es necesario
elegir una forma de modelar la interacciones atémicas. En este trabajo se
utiliz6 el potencial de Tersoff [30] pues es apto para describir materiales
covalentes, en particular el silicio.

La forma de la energia potencial U [31], en términos del potencial de
Tersoft V;;, como funcién de las coordenadas atémicas es la siguiente
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U= ZU— va, (2.14a)

i#£]

Vij = fC(Tij)[aiij(ﬁj) + b fa(rij)], (2.14b)
fr(r) = Aexp(=Air), (2.14c)
fa(r) = —Bexp(—Aor), (2.14d)

1, r<R-—D
fory=<Lt—1sin[Z(r —R)/D], R—D<r<R+D (2.14e)
0, r>R+D
donde
by = (1+ 8" ”.)‘1/2”, (2.15a)
Z fo(rin)g(8ik) exp[/\ (rij — rie)?], (2.15b)
k#i,j
g(0) =1+ d—z —/[d* + (h — cos )], (2.15¢)
= (L4 a™p)~1%, (2.15d)
Z fC Tzk eXp (sz Tzk) ] (2156)
k#i,j

Los indices 7, j y k corren sobre los atomos del sistema y r;; es la distancia
entre el 4tomo i y el &tomo j. En la ecuacién (2.14b) aparecen dos funciones
que involucran solo a los dtomos ¢ y 7, una repulsiva fr que representa la
ortogonalizacion de las funciones de onda y otra atractiva fs asociada con
la formacién de un enlace. Sin embargo los coeficientes a;; y b;; dependen de
atomos diferentes a 7 y 7, lo cual da como resultado un potencial de muchos
cuerpos. La forma exponencial de fr vy fa se escoge en forma similar al
potencial de Morse. La funcién de corte fo es una funciéon suave, es decir,
con valor y derivada continua para toda r y se introduce para limitar el
alcance del potencial; 0;;; es el dngulo entre los enlaces ij e k.

Los pardametros del potencial empleados en este trabajo [32] se muestran
en la Tabla 2.1. El valor de R y D son tales que se toman en cuenta sélo
interacciones entre primeros vecinos. Cabe mencionar que dichos pardmetros



2.4. EI potencial de Tersoff

se han ajustado entre otras cosas a las frecuencias de vibracién experimentales
del silicio en puntos de la zona de Brillouin de alta simetria, asi como al
parametro de red del silicio y a las energias de estructuras de silicio con
coordinacion diferente de cuatro. Esto lo hace una buena opcion para este

trabajo.
’ Parametro \ Valor H Parametro \ Valor

AleV) 1.8308x 107 c 1.0039x 10°
B(eV) | 4.7118x10? d 1.6217x10"
M (AT 2.4799 h -5.9825x 107"
Ao (AT) 1.7322 As(AT) 0.0

! 0.0 R(A) 2.85

3 1.1000x 1076 D(A) 0.15

n 7.8734x107!

Tabla 2.1: Parametros del potencial de Tersoff usados para silicio

32).




Capitulo 3

Entropias de formacion y
migracion de dobleces

3.1 Superceldas y métodos empleados

Se utilizaron celdas de 512 atomos cada una para el calculo de las entropias de
formacion y migracion de los dobleces. La primera celda que se usé contiene
dos parciales de 90° SP rectas, los vectores de Burgers de estas dislocaciones
siendo (1/6)[112] y —(1/6)[112]. Las lineas de las dislocaciones estdn a lo
largo de la direccién [110] y el sentido de reconstruccién es opuesto para las
dos parciales. Entre éstas existe una falla de estibamiento intrinseca. El
plano de deslizamiento, plano (111), de esta celda se muestra en la Figura
3.1.

En el plano de deslizamiento la longitud de todas las celdas a lo largo
de la direccién [110] es ocho veces el periodo del cristal en esta direccién, es
decir, (8/2)[110]; a lo largo de la direccién [112] la longitud de todas las celdas
es cuatro veces el periodo cristalino en esta direccién, es decir, (4/2)[112].
La forma no ortogonal de las celdas genera, al repetirlas, una configuracion
cuadrupolar de dislocaciones, como ya se menciono.

La segunda celda es idéntica a la primera excepto que cada parcial con-
tiene ahora un complejo doble. La distancia entre los complejos a lo largo
de las dislocaciones es la magnitud del vector (4/2)[110]. Valladares et al.
[14] encontraron que esta distancia entre complejos es la minima para que
la interaccién entre ellos sea despreciable. Cabe notar que el drea de la
falla de estibamiento no cambia después de introducir los complejos. La

43
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(42)[112)

(8/2)[110]

Figura 3.1: Plano de deslizamiento (111) de la primera supercelda
utilizada la cual contiene dos parciales de 90° SP rectas indicadas
por las lineas punteadas, los vectores de Burgers siendo opuestos. La
reconstruccion de las parciales es opuesta. Todos los atomos estan
enlazados tetraedralmente.

estructura atémica de la celda con complejos se muestra en la Figura 3.2.
Especificamente, se muestra el plano de deslizamiento. La tercer celda es
idéntica a la segunda excepto que los cuatro complejos se encuentran en una
configuraciéon de méaxima energia. Cuando un complejo se mueve a lo largo
de la dislocacién enlaces se rompen y nuevos enlaces tienen que formarse. Si,
por ejemplo, un complejo avanza hacia la izquierda un periodo a lo largo de
la dislocacion, entonces el enlace formado por los dtomos 1 y 2 en la Figura
3.2 debe rotar en direccién contraria a las manecillas del reloj hasta tener la
misma orientacion que el enlace formado por los dtomos 3 y 4. La configu-
racion de punto silla es aquella para la cual la energia del complejo alcanza
un maximo al moverse un periodo a lo largo de la linea de la dislocacién,
en este caso hacia la izquierda. El area de la falla de estibamiento no cam-
bia dado que los cuatro complejos se estan moviendo simultaneamente en la
misma direccion en esta tercer celda. El plano de deslizamiento de esta celda
se muestra en la Figura 3.3.

Estas tres celdas fueron utilizadas por Valladares et al. [14] en estudios
previos. Con estas tres celdas podemos deducir valores de las entropias de
formacion y migracion de complejos de la siguiente forma, recordando que
los tinicos dobleces estables en la reconstruccion SP son los complejos [14].
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(8/2)[110]

Figura 3.2: Estructura atéomica de la segunda celda con dos com-
plejos dobles (vista perpendicularmente al plano de deslizamiento
(111)). Las lineas punteadas corresponden a las dislocaciones de 90°
SP cada una con dos complejos. Otra vez todos los atomos estan

tetraedralmente enlazados. Algunos atomos han sido numerados del
1 al 6.

Entropia de formacion: Se calculan las entropias de la primera y la se-
gunda celda construyendo y diagonalizando la matrices dindamicas correspon-
dientes para obtener las respectivas frecuencias de los modos normales de
vibracién, y a partir de éstas se utiliza la expresién para la entropia por
celda de un gas ideal de fonones. La diferencia de entropias de estas dos
celdas sera cuatro veces la entropia de formacion de un complejo, es decir,
Sy = (1/4)(S2 — S1), siendo S la entropia de la celda con complejos y Sy
la entropia de la celda sin complejos. Cabe mencionar que como los comple-
jos de las figuras 1.17 (e) y 1.17 (f) no estan relacionados por simetria no
esperamos que las entropias de formacion de estos dos defectos sean iguales.
Por consecuencia Sy es un valor promedio. Las celdas tienen diferentes en-
tropias debido a los cambios en los modos normales de vibraciéon que ocurren
al introducir los complejos.

Entropia de migracion: De manera analoga, la entropia de migracion
promedio de un complejo serd S, = (1/4)(S3 — S3), siendo S3 la entropia de
la celda en el punto silla y S5 la entropia de la celda con complejos estables.
Esta diferencia de entropias se debe a los cambios en los modos normales de
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(42)[112)
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Figura 3.3: Plano de deslizamiento (111) de la tercera celda con
cuatro complejos en la configuracion de punto silla conforme se
mueven simultdneamente hacia la izquierda. El enlace formado por
los &tomos 1 y 2 se encuentra en la posicion intermedia entre sus ori-
entaciones inicial y final (ver texto). Los enlaces entre los dtomos 1y
5,y 2y 6, estan rotos y nuevos enlaces entre los atomos 1y 6,y 2y 5,
comienzan a formarse. Algo andlogo ocurre para los otros tres com-
plejos. Las lineas punteadas indican las lineas de las dislocaciones
durante este proceso.

vibracion que ocurren cuando los complejos se encuentran en la configuracion
de punto silla en lugar de estar en sus posiciones de equilibrio.

Energia libre y energia interna de formacion y migracion: Para estas
cantidades ocurre algo similar. La energia libre de formacién sera un cuarto
de la diferencia de la energia libre de la celda con complejos menos la energia
libre de la celda sin complejos, es decir, Fy = (1/4)(F> — F}). Las energias
libres de las celdas se obtienen utilizando la expresion para la energia libre
de un gas ideal de fonones. De igual forma la energia libre de migracién
estard dada por F,, = (1/4)(F3 — Fy). Las energias internas de formacién y
migraciéon estaran dadas por Ky = Fy + 1Sy y E,, = F,, + TS, respecti-
vamente. Estas cuatro cantidades también son de importancia como se vera
posteriormente.

Los siguientes puntos son importantes. Otra vez, como los complejos de
las figuras 1.17 (e) y 1.17 (f) no estan relacionados por simetria, no espera-
mos que los valores de energias libres e internas de formaciéon y migracion
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sean degenerados, por lo que Fy, F,,, E¢, y E, son promedios. También,
dado que el area de la falla de estibamiento es la misma en las tres celdas, no
hay contribucién a Sy, Sy, Fy, Fi, Ef, y E,, debido a cambios en esta drea,
lo cual es una ventaja. Finalmente, dadas las ecuaciones de la seccién 2.3,
queda claro que podemos encontrar todas estas cantidades termodinamicas
de formacion y migracion asociadas a los complejos como funcién de la tem-
peratura.

3.2 Entropias de formacién y migracion

Como cada una de las tres celdas contiene 512 atomos las matrices dinamicas
para los diferentes puntos k seran de 1536 x 1536. Pero dado que el niimero de
puntos k en la primera zona de Brillouin es infinito para un sélido periédico
también infinito, generado al repetir las superceldas, es imposible realizar
una infinidad de diagonalizaciones para obtener todos los modos normales
de vibracion de las tres celdas. En su lugar lo que hacemos es escoger un
conjunto representativo de ¢ puntos k uniformemente distribuidos en la
primera zona de Brillouin para ¢ = 1,2, 3. ... Esto se conoce como el esquema
de Monkhorst y Pack [33] y se describe brevemente a continuacién. Los
vectores primitivos de la red reciproca estan dados por by = (27/v)ay X ags,
by, = (27/v)az x a; y by = (27/v)a; X ay, donde v es el volumen de la
celda unitaria y los vectores a; expanden la red. Si se define la secuencia
de ndmeros u, = (2r —q — 1)/2¢; r = 1,2,...,q donde ¢ es un entero
que determina el nimero de puntos especiales en el conjunto. Definiendo
k,rs = upbi+u,ba+usbs se obtiene un conjunto de ¢ puntos k en la primera
zona de Brillouin. Monkhorst y Pack demuestran que tales puntos generan
una expansion de cualquier funcién periédica en el espacio reciproco con las
simetrias propias de la red. En nuestro caso, la funcién periédica es w(k).
Entre mas grande sea el nimero de puntos k mejor sera la aproximacion.
De esta forma se calcularon las entropias de formacién y migracion prome-
dio de un complejo para ¢ = 1,2 y 3, como funcién de la temperatura. Esto
equivale a 1, 8 y 27 puntos k respectivamente, 6 a 1, 4 y 14 puntos k dife-
rentes recordando que w(k) = w(—k). En las figuras 3.4 y 3.5 se muestra las
entropias de formacién y migracién como funcién de la temperatura, respec-
tivamente, en funcion de ¢q. Las curvas para ¢ = 3 son las mismas que para
q = 2, esto significa que los valores de entropias de formacién y migracién
promedio convergen para ¢ = 2. En las figuras 3.6 y 3.7 se muestra las curvas
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Figura 3.4: Entropia de formacién promedio en Boltzmanns
(unidades de la constante de Boltzman k), Sy/k, de un complejo
como funcién de la temperatura. Las curvas corresponden a ¢ = 1,2
y 3 (ver texto). Los valores convergen para ¢ = 2.

s6lo para q¢ = 2.

De la Figura 3.6 observamos que la entropia de formacion es positiva y
crece mondtonamente conforme la temperatura se aproxima a la temperatura
de fusién. De la Figura 3.7 se observa que la entropia de migraciéon también
es positiva, pero primero crece hasta alcanzar un maximo alrededor de 350
K y después disminuye mondétonamente.

Cabe mencionar que se tuvo que escribir el programa que calcula las
entropias de formacién y migracién como funcion de la temperatura a partir
de las frecuencias de los modos normales de vibracion, asi como los programas
que calculan las energias libres y energias internas de formacion y migracién,
también como funciones de T' (ver abajo). Estos programas se encuentran
en los apéndices A, B y C, respectivamente.

A temperaturas mayores que aproximadamente 800 K, temperaturas a las
cuales las dislocaciones en silicio son méviles, tanto la entropia de formacion
como la de migracién son positivas. De la Figura 3.6, se observa que a
800 K la entropia de formaciéon de un complejo es aproximadamente 0.62
Boltzmanns, mientras que a 1600 K es 0.77 Boltzmanns. La entropia de
migracion a 800 K aproximadamente es 1.10 Boltzmanns mientras que a
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Figura 3.5: Entropia de migraciéon promedio en Boltzmanns
(unidades de la constantes de Boltzmann k), S,,/k, de un complejo
Sm/k como funcién de la temperatura. Cada curva corresponde a un
valor de ¢ (ver texto). Los valores convergen para ¢ = 2.

1600 K es 0.80 Boltzmanns, Figura 3.7.

3.3 Energias libres y energias internas de for-
macion y migracion

Como se vi6 en la seccién 3.1 las energias libres promedio de formaciéon
y migracién estdn dadas por Fy = (1/4)(Fy, — F1) v F, = (1/4)(F; — F3),
respectivamente. La energia libre de un sélido esta dada por la ecuacién 2.12,
donde el primer término es la energia potencial de equilibrio, el segundo es
la energia del punto cero y el tercero tiene que ver con fonones ocupando los
diferentes modos normales de vibracién. De la misma forma, la energia libre
de formacion de un complejo tiene un primer término que es la energia de
formacion a 0 K, un segundo término asociado con la energia del punto cero
y un tercer término asociado con fonones ocupando los modos normales de
vibracién. Lo mismo ocurre en el caso de la energia libre de migracion.
Valladares et al. [14, 15] encontraron con base en célculos de primeros
principios que el valor de la energia de formacion a 0 K de un complejo es
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Figura 3.6: Entropfa de formacién promedio Sy/k de un complejo
como funcion de la temperatura.

0.16 £ 0.03 eV. Consideramos este valor como el mas confiable de los exis-
tentes, como ya se mencioné. Los otros dos términos se calcularon utilizando
las frecuencias encontradas utilizando el potencial de Tersoff. En la Figura
3.8 se muestra la convergencia de valores de energia libre de formacion como
funcién de g. Como en el caso de las entropias hay convergencia para ¢ = 2,
que es el caso que se muestra en la Figura 3.9.

Para el caso de la energia libre de migracion, los calculos de primeros
principios de Valladares et al. [14] dan un valor de 1.09 £ 0.03 eV para un
complejo a 0 K, valor que consideramos el mas confiable para la energia
de migracién. Como antes los otros dos términos fueron calculados con las
frecuencias encontradas con Tersoff. La Figura 3.10 muestra la energia libre
de migracion como funcion de ¢q. Los valores convergen para ¢ = 2 que es el
caso que se muestra en la Figura 3.11.

Notese que la curva en la Figura 3.9 es decreciente, esto es, la pendiente
es negativa. Como Sy = —(%), la entropia de formacién debe ser positiva,
lo cual se aprecia en la Figura 3.6. Por otro lado debe observarse que la curva
en la Figura 3.9 no comienza en 0.16 eV para T’ = 0 K, sino en 0.171 eV. Esto
se debe a los cambios en la energia del punto cero al introducir los complejos
en la celda.

En el caso de la energia libre de migracion, se debe notar que la curva en la
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Figura 3.7: Entropia de migracién promedio S,,/k de un complejo
como funcion de la temperatura.

Figura 3.11 es decreciente y a T' = 350 K, aproximadamente, existe un punto
de inflexién donde la curva pasa de ser céncava hacia abajo a ser céncava
hacia arriba. De forma andloga al caso anterior se tiene que S, = —(%L:;").
Como F,, es decreciente S, es positiva, como se aprecia en la Figura 3.7.
El comportamiento primero creciente y luego decreciente de la entropia de
migracién es consistente con la concavidad de la energia libre de migracion.
El punto de inflexion en la Figura 3.11 se traduce en un maximo en la Figura
3.7. Debido a los cambios en la energia del punto cero al estar los complejos
en la configuracién de punto silla la curva no comienza en 1.09 eV aT =0 K
sino en 1.043 eV.

A 800 K la energia libre de formacién tiene un valor aproximado de
0.139 eV y decrece monétonamente hasta un valor de 0.091 eV a 1600 K,
cerca del punto de fusién (Figura 3.9). La energia libre de migracién tiene
un valor aproximado de 0.970 eV a 800 K y de 0.906 eV a 1600 K, Figura
3.11.

Para completar nuestro conjunto de cantidades termodinamicas debemos
conocer la forma en que varia la energia de formaciéon E; y la energia de
migracion E,, de un complejo con respecto a T'. En la Figura 3.12 se muestra
la energfa interna de formacién Fy como funcién de la temperatura 7"y de
q. A diferencia de las cantidades previas, los valores convergen para ¢ = 1.
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Figura 3.8: Energfa libre de formacién promedio Fy de un complejo
como funcién de la temperatura y en funcién de ¢ (ver texto). Los
valores han convergido para ¢ = 2.

La curva crece conforme T aumenta. Otra vez notamos que la energia de
formacion a 0 K no empieza en 0.16 eV sino en 0.171 eV por los cambios en
la energia del punto cero. La energia de formacion cambia en 0.025 eV desde
0 K hasta 1600 K.

Como tultimo célculo se obtuvo la energia interna de migraciéon F,, de un
complejo como funcién de la temperatura para ¢ = 1,2 y 3, ver Figura 3.13.
De nuevo los valores convergen para ¢ = 1. Es interesante ver como diferen-
cias de energia interna convergen mas rapido con el nimero de puntos k que
diferencias de entropia y diferencias de energia libre, aun cuando todas las
cantidades dependen de las frecuencias de los modos normales de vibracién.
La curva en la Figura 3.13 no comienza en 1.09 eV a 0 K sino en 1.043 eV
aproximadamente debido a como cambia la energia del punto cero cuando los
complejos estan en la configuracién de punto silla en comparacién a cuando
estan estables. La energia de migracién primero crece hasta alcanzar un
maximo en 350 K y después decrece conforme 7" aumenta. Sin embargo, la
variacién sobre el rango de temperatura 0-1600 K es de aproximadamente
0.04 eV, lo cual es despreciable.
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Figura 3.9: Energfa libre de formaciéon promedio F de un complejo
como funcion de la temperatura. Valores ya convergidos

3.4 Comparacion con resultados experimen-
tales y computacionales

Empecemos por los trabajos computacionales. En la Tabla 3.1 se muestran
las entropias de formacién y migracién obtenidas por Marklund [25], el inico
trabajo computacional sobre entropias. Este autor obtiene valores para estas
cantidades solo para un conjunto discreto de temperaturas. Nuestros valores
para estas temperaturas también se muestran por comparacién.

Respecto a la entropia de formacién para este conjunto de temperaturas
nuestros valores son cercanos a los encontrados por Marklund.

En lo que se refiere a la entropia de migracién sin embargo nuestros va-
lores difieren considerablemente de los de Marklund. También, mientras que
nuestra entropia de migracién disminuye con la temperatura (para este con-
junto discreto de temperaturas), Marklund encuentra que aumenta conforme
T lo hace.

Nuestras simulaciones difieren de las de Marklund en dos cuestiones prin-
cipalmente. Al usar superceldas periddicas en lugar de cimulos evitamos
tener que lidiar con superficies artificiales que se mantienen rigidas. Esta
rigidez definitivamente afecta a los modos normales de vibracion y por con-
secuencia a las entropias. También, el potencial de Keating [34] utilizado por
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Figura 3.10: Energia libre de migraciéon promedio F},, de un complejo
como funcién de la temperatura y en funcién de ¢q. Otra vez los
valores convergen para q = 2.

Marklund esta disenado solo para estructuras con coordinacion cuatro. Como
sabemos, para un complejo en la configuracion de punto silla hay atomos con
coordinacion diferente, de tal forma que no se puede utilizar el potencial de
Keating en este caso y por lo tanto las entropias de migracién de Marklund
no son confiables. El potencial de Tersoff [30] por otro lado describe bien a
materiales covalentes con coordinacién diferente de cuatro, por lo que nues-
tras entropias de migracion si son confiables. Por estas razones pensamos
que nuestros resultados son mas confiables que los de Marklund.

Desgraciadamente, no existen resultados computacionales de energias li-
bres y energias internas de formacién y migracién como funcién de la tem-
peratura para poder comparar.

Respecto a resultados experimentales se tiene los siguiente. Primero,
haciendo referencia a la seccién 1.8 hay que mencionar que aparte del trabajo
de Kolar [7], en donde se obtienen valores para las energias libres de formacién
y migracion, en todos los demés trabajos experimentales se desprecian las
entropias de formacién y migracién con la consecuencia de que no hay dife-
rencia entre energias libres y energias internas. De hecho, estos trabajos sélo
hablan acerca de energias internas de formacién y migracién. Sin embargo, en
todos estos trabajos se utiliza la teoria de Hirth y Lothe para interpretar sus
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Figura 3.11: Energia libre de migracién promedio F},, de un complejo
como funcion de la temperatura. Valores ya convergidos.

resultados, de manera que es inaceptable el que se desprecien las entropias.
Cada vez que se miden velocidades de dobleces obtendremos no energias
de migracién sino energias libres de migracion. De igual forma, al medir
concentraciones de dobleces obtendremos energias libres de formacién, no
energias internas de formacion. En la seccién 1.8 hemos tomado esto en
cuenta para discernir cuando se obtienen valores de energias libres y cuando
valores de energias internas. Con esto, empecemos con la comparacion

Encontramos solo un trabajo sobre energia libre de formacién, a saber, el
articulo de Kolar et al. [7], en donde reportan un valor de 0.73+0.15eV aT =
693 K. A esta temperatura nuestro valor es 0.14 eV, asi que la discrepancia
es considerable.

En la Tabla 3.2 se encuentran los valores experimentales para la energia
libre de migracién junto con nuestros valores a las temperaturas correspon-
dientes. Vemos que con excepcion del primer valor experimental los demaés
valores experimentales concuerdan entre si y vemos que hay buen acuerdo
entre nuestros valores y los experimentales.

En las tablas 3.3 y 3.4 se muestran los valores experimentales para las
energias internas de formacién y migracién, respectivamente, junto con los
resultados de este trabajo. Para las energias internas de formacién vemos que
nuestros valores son aproximadamente la mitad de los valores experimentales,
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Figura 3.12: Energia de formacién promedio £y de un complejo como
funcion de la temperatura. Notese que los valores convergen para
q=1.

los cuales concuerdan entre si, asi que la discrepancia es importante. Para
las energias de migracion hay discrepancias entre los valores experimentales
de tal forma que una comparacién con nuestros resultados es dificil.

No hay valores experimentales de entropias de formacion y migracién con
los cuales comparar.

Queda claro que existen ciertas discrepancias entre los diferentes valores
experimentales, sobre todo en lo que se refiere a las energias de migracion,
de tal forma que se necesitan mas experimentos mas precisos para eliminar
dichas discrepancias.

Nuestros valores de energias libres de migracion concuerdan bien con el
experimento, pero no es asi en lo que se refiere a nuestra energia libre y
energia interna de formacién. Posibles causas son el no tomar en cuenta
efectos anarmoénicos en nuestros calculos o el hecho de que en la realidad de
dislocaciones parciales de 90° en silicio tendran probablemente como estruc-
tura atomica tanto la SP como la DP, de manera que faltan hacer calculos
de todas estas cantidades termodinamicas para los diferentes tipos dobleces
que puedan aparecer en la reconstruccion DP. Los valores experimentales
probablemente son un promedio de valores SP y DP.

Se calcularon, utilizando el potencial de Tersoff y la aproximacion arménica,
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Figura 3.13: Energia de migraciéon promedio £, de un complejo como
funcion de la temperatura. Nuevamente los valores convergen para
q=1.

las entropias de formacién y migracion de complejos en la parcial de 90° SP
en silicio, asi como las energias libres y energias internas de formacién y mi-
gracién de estos defectos, todas estas como funciéon de la temperatura. La
entropia de formacion es positiva y crece conforme 7" aumenta. La entropia
de migracion también es positiva y crece hasta alcanzar un maximo después
del cual decrece conforme 7" aumenta. Encontramos que tanto la energia li-
bre de formacién como la de migracién decrecen con la temperatura. Para la
energia interna de formacion encontramos que crece ligeramente conforme 7T’
aumenta y para la energia interna de migracién encontramos que permanece
practicamente constante.

Nuestros valores de entropias son mas confiables que los de Marklund
[25] ya que no tenemos superficies artificiales rigidas y ya que el potencial de
Tersoff puede describir estructuras con coordinacién diferente de cuatro, lo
cual no se puede hacer con el potencial de Keating.
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Temperatura | Entropia de formacion Entropia de migraciom
T (K) Stk Sk

Marklund | Este trabajo | Marklund | Este trabajo

400 0.50 0.51 4.8 1.27

500 0.51 0.54 4.9 1.24

600 0.52 0.57 5.0 1.19

700 0.53 0.59 5.0 1.14

800 0.53 0.62 5.0 1.10

900 0.53 0.64 5.0 1.05

1000 0.53 0.66 5.0 1.01

Tabla 3.1: Entropias de formacién Sy /k y migracién S,,/k en Boltz-
manns para un complejo en la dislocacion parcial de 90° SP en silicio.

Autor Temperatura | Energia libre de migracién
T (K) F,, (eV)

Referencia | Este trabajo
Farber et al. [18] 873 1.58 0.96
Farber et al. [19] 873 1.2+0.1 0.96
Gottschalk et al. [6] 393 F,<1.2 1.01
Hirsch et al. [17] 693 F,<12 0.98
Kolar et al. [7] 403 1.24+£0.07 1.01

Tabla 3.2: Energia libre de migracion F),, de un complejo reportada
en trabajos experimentales junto con los valores encontrados en este

trabajo.
Autor Temperatura Energia de formacion
T (K) Ef (GV)
Referencia | Este trabajo
Gadaud et al. [20] 1135-1229 0.45 0.18
Gottschalk et al. [21] 643-723 0.4 0.18

Tabla 3.3: Valores experimentales de la energia de formacion de un
complejo junto con los valores de este trabajo.
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Autor Temperatura Energia de migracién
T (K) E,, (eV)
Referencia | Este trabajo
Gadaud et al. [20] 1169-1257 1.5 1.03
Gottschalk et al. [6] 373-413 1.0£0.2 1.05
Gottschalk et al. [21] 543-643 1.84+0.2 1.05
Farber et al. [19] 593-693 1.5+0.2 1.05

Tabla 3.4: Valores experimentales de la energia de migracién de un

complejo junto con los valores de este trabajo.
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Conclusiones

Los valores experimentales de energia de migracién no concuerdan entre si,
lo cual hace dificil una comparacién con nuestros valores computacionales.
Nuestros valores computacionales de energias libres de migracion concuerdan
bien con el experimento. Sin embargo, este no es el caso para nuestras ener-
glas libres y energias internas de formacién. Mas valores experimentales de
estas dos cantidades son necesarias para tener confianza en ellos. Suponiendo
que no hay problema con dichos valores esperimentales, las discrepancias con
nuestros valores pueden deberse a lo siguiente. En nuestros calculos uti-
lizamos la aproximacion arménica. Sin embargo, puede ser que las contribu-
ciones anarmonicas sean de importancia y al incluirlas puede ser que dichas
discrepancias desaparezcan. Otra posible causa es que sélo calculamos las
diversas cantidades termodinamicas para dobleces en la reconstruccion SP.
La estructura real de dislocaciones parciales de 90° en silicio probablemente
es una combinacién de SP y DP, asi que faltan calculos de entropias, energias
libres y energias internas de formacion y migracion en la estructura DP. Los
valores experimentales probablemente son de algtin tipo de promedio de SP
y DP.
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Apéndice A

*

PROGRAM ENTROPIA
DE FORMACION Y/0 MIGRACION

stk sk ok ok sk ok ok s ok ok s ok ok sk ok ok sk ok ok sk sk ok ok sk ok ok s ok ok s ok ok sk ok ok sk ok ok sk sk ok ok ook ok sk ok ok sk ok ok sk ok

*
*
*
*

CON ESTE PROGRAMA SE LEEN LAS FRECUENCIAS *
DE VIBRACION DE LA CELDA EN CUESTION Y SE  *
UTILIZA PARA HALLAR EL VALOR DE LA *
ENTROPIA DE LA CELDA [S/k] *

sk sk ok ok sk ok ok s ok ok s ok ok sk ok ok sk ok ok sk sk ok ok sk ok ok s ok ok s ok ok sk ok ok sk sk ok sk sk ok ok sk ok ok s ok ok sk ok ok sk ok

* ¥ ¥ X X *

NUMERO DE ATOMOS, KK=CTE DE BOLZTMMAN J/K x*

K(3)=VECTOR K, T= TEMPERATURA K *
NK=PUNTOS k HBAR= H BARRA Jxs *
W(3*NA)=FRECUENCIAS, NT=TEMPERATURAS *

TF=T DE FUNDICION DEL SIx

HBAR= HBAR’*10*x15 *

>k 3k 5k >k 5k 3k >k 3k 3k >k 3k 5k >k 5k 5k >k >k >k 3k >k >k 5k >k >k 3k >k 5k 5k >k 5k >k >k >k >k >k >k >k 3k >k %k >k >k %k >k >k >k >k >k %k >k >k %k %k

IMPLICIT REAL*8 (A-H,K,0-Z)

REAL*8 K(3)
REAL*8 KK, T

PARAMETER (NA=512,NT=160, Q=3,TF=1600)

PARAMETER (HBAR=1.0546E-19, KK=1.3807E-23)

PARAMETER (NFRE=3*NA*Q*Q*Q, EV=6.242E18)

INTEGER NK, M, I, J, L

REAL*8 W(NFRE), S(NFRE), SUM, TF, CONST

CHARACTER*20 nfl,nf2

PRINT*,’este programa calcula la entropia de la celda’
PRINT*, ’para gq=’, Q

PRINT*,’De el archivo de entrada (*_fre):’
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READ* ,nf1
PRINT*,’ ’
PRINT*,’De el nombre del archivo de salida S/T (*_s):’
READ* ,nf2
OPEN (30,file=nf1,status=’0ld’)
OPEN (31,file=’q2_entro.dat’)
OPEN (32,FILE=nf2, STATUS=’NEW’)
skkkxxxxkEN ESTA PARTE SE LEEN LAS FRECUENCTIAS#¥kskskskskskkokskskkkkokokokkkok
J=0
IF(MOD(Q,2) .EQ.1) THEN
NK=IDINT(Q*#*3/2.D0)+1
DO 1 M=1, NK
READ (30,*) K(1),K(2),K(3)
J=J+1
DO 2 I=1, 3%*NA
READ (30,*) W((J-1)*3*NA+I)
IF((K(1) .NE.O) .0OR. (K(2) .NE.O) .0R. (K(3) .NE.0)) THEN
W(3*NA*NK+ (J-1) *3*NA+I)=W((J-1) *3*NA+I)
ENDIF
CONTINUE
1 CONTINUE
ELSE
NK=IDINT(Q*%*3/2.D0)
DO 3 M =1, NK
READ (30,*) K(1),K(2),K(3)
J=J+1
DO 4 I=1, 3*NA
READ (30,*) W((J-1)*3*NA+I)
W(3*NA*NK+ (J-1) *3*NA+I)=W((J-1) *3*NA+I)
4 CONTINUE
3 CONTINUE
ENDIF
sxkkkx%%kAQUI SE CALCULA LA ENTROPIA DE LA CELDA¥kkokskskskskokokokokokokokokokokok
DT=TF/DREAL (NT)
CONST=HBAR/KK
T=0.DO
DO 5 J=0, NT
T=DT*DREAL (J)
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10

*

IF (T.EQ.0) THEN
DO 6 I= 1, NFRE
S(I)=0.DO
CONTINUE
SUM=0.DO0
DO 7 I=1, NFRE
SUM=SUM+S (I)
CONTINUE
ELSE
DO 8 I= 1, NFRE
IF(W(I).EQ.0) THEN
S(I)=0.D0
ELSE
S(I)=-(LOG(1.DO-EXP(-(CONST/T)*W(I)))
- ((CONST/T)*W(I))*(1.D0/(EXP((CONST/T)*W(I))-1.D0)))/Q**3
ENDIF
CONTINUE
SUM=0.DO0
DO 9 I=1, NFRE
SUM=SUM+S(I)
CONTINUE
ENDIF
WRITE(32,*) T, SUM
CONTINUE
DO 10 I=1, NFRE
WRITE(31,*) S(I)
CONTINUE
END
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PROGRAM ENERGIA

* LIBRE

Kook sk ok ok o ok ok oK sk ok ok ok ok ok ok sk ok ok o ok ok ok ok ok ok sk ok ok ok sk ok ok K ok ok ook ok ok ok ok
* CON ESTE PROGRAMA SE LEEN LAS FRECUENCIAS *
* DE VIBRACION DE LA CELDA EN CUESTION Y SE
* UTILIZA PARA HALLAR EL VALOR DE LA *
* ENERGIA LIBRE DE LA CELDA *
Kok s ok ok o ok ok ok ok ok ok ok ok ok ok sk ok ok o ok ok ok o ok ok ok s ok ok ok 3k ok ok K ok ok ok ok ok ok ok
* NA= NUMERO DE ATOMOS, KK=CTE DE BOLZTMMAN J/K *
* K(3)=VECTOR K, T= TEMPERATURA K *
* NK=PUNTOS k HBAR= H BARRA Jx*s *
* W(3*NA)=FRECUENCIAS, NT=TEMPERATURAS *
* UEQUI=ENERGIA POTENCIAL DE EQUILIBRIO eV *
* TF=TEMPERATURA DE FUSION DEL SI *

>k 3k 5k >k 5k 3k >k 3k 3k >k 3k 5k >k 5k 5k >k >k >k 3k >k >k 5k >k >k 3k >k 5k 5k >k 5k >k >k >k >k >k >k >k 3k >k %k >k >k %k >k >k >k >k >k %k >k >k %k %k

IMPLICIT REAL*8 (A-H,K,0-Z)

REAL*8 K(3)

REAL*8 KK, TF, T, ENERGY
PARAMETER (NA=512,NT=160,Q=1,TF=1600)
PARAMETER (HBAR=1.0546E-19, KK=1.3807E-23)
PARAMETER (NFRE=3*NA*Q*Q*Q, EV=6.242E18)

* PARAMETER (UEQUI=-2330.74939)
INTEGER NK, M, I, J, L
REAL*8 W(NFRE), F(NFRE), SUMA, CONST
CHARACTER*20 nfl,nf2
PRINT*,’este programa calcula la energia libre’
PRINT*, ’para g=’,Q
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PRINT*,’De el nombre del archivo de frecuencias (*_fre):’
READ* ,nf1
PRINT*,’ °
PRINT*,’De el nombre del archivo de salida F/T (x_f):’
READ* ,nf2
OPEN (40,file=nf1,status=’0ld’)
OPEN (41,file=’ql_salida.dat’)
OPEN (42,FILE=nf2, STATUS=’NEW’)
sxkxkkokkxEN ESTA PARTE SE LEEN LAS FRECUENCTI ASskskokskokskokskokkok sk ok sk k%
J=0
IF(MOD(Q,2) .EQ.1) THEN
NK=IDINT(Q**3/2.D0)+1
DO 1 M=1, NK
READ (40,*) K(1),K(2),K(3)
J=J+1
DO 2 I=1, 3*NA
READ (40,%) W((J-1)*3%NA+I)
IF((K(1).NE.0).0R. (K(2) .NE.0) .0R. (K(3) .NE.0)) THEN
W(3*NA*NK+ (J-1) *3*NA+I)=W((J-1) *3*NA+I)
ENDIF
CONTINUE
1 CONTINUE
ELSE
NK=IDINT(Q**3/2.D0)
DO 3 M =1, NK
READ (40,*) K(1),K(2),K(3)
J=J+1
DO 4 I=1, 3%*NA
READ (40,*) W((J-1)*3*NA+I)
W(3*NA*NK+(J-1) *3*NA+I)=W((J-1) *3*xNA+I)
4 CONTINUE
3 CONTINUE
ENDIF
Kok sk ok ok 3 ok sk ok ok ok ok K ok ok ok ok ok ok ok ok ok K ok ok 3 ok K ok oK 3 ok sk ok ok sk ok s ok sk sk ok ok K ok ok ok K ok ok 3 ok ok ok ok ok
sorkxkkokkxk AQUI SE CALCULA LA ENERGIA LIBRE DE LA CELDA®*skkskskkskksk
DT=TF/DREAL (NT)
CONST=HBAR/KK
T=0.DO
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DO 5 J=0, NT

T=DT*DREAL (J)
IF (T.EQ.0) THEN
DO 6 I= 1, NFRE
F(I)=(EV*(1.D0/2.D0) *HBAR*W (I)) /Q**3
CONTINUE
SUMA=0.D0
DO 7 I=1, NFRE
SUMA=SUMA+F (I)
CONTINUE
SUMA=SUMA+UEQUI
ELSE
DO 8 I= 1, NFRE
IF(W(I).EQ.0) THEN
F(I)=0.DO
ELSE
F(I)=(EV*((1.D0/2.D0)*HBAR*W (1)
+KK*T*L0G (1.DO-EXP (- (CONST/T)*W(I)))))/Q**3
ENDIF
CONTINUE
SUMA=0.D0
DO 9 I=1, NFRE
SUMA=SUMA+F (I)
CONTINUE
SUMA=SUMA+UEQUI
ENDIF
WRITE(42,*) T, SUMA

5 CONTINUE
DO 10 I=1, NFRE

WRITE(41,*) F(I)

10 CONTINUE
END
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Program DIFE
* este programa calcula la diferencia en energias libres
* (energia libre de formacion de un doblez) como funcion
* de la temperatura
*
Kok sk ok ok o ok K ok ok 3k ok K ok K ok ok ok sk ok ok ok K ok ok 3 ok K ok ok 3 ok sk ok ok sk ok ok K sk ok ok sk ok ok ok K ok ok ok ok ok ok ok
Implicit Real*8(A-H,0-Z)
Real*8 FFor1(2), FFor2(2)
PARAMETER (NA=512,Q=3)
PARAMETER (NFRE=3*NA*Q*Q*Q)
PARAMETER (NT=160)
PARAMETER (UFOR=0. 16D0)
Real*8 DF(NT)
Character*x20 filel, file2, file3
Integer I, J, K
Printx, ’> °’
Print*, ’este programa calcula la energia libre de un’
Print*, ’doblez como funcion de la temperatura’
Print*, ’de el archivo de F/T con dobleces (*_f)°’
Readx, filel
Print*, ’de el archivo de F/T sin dobleces (*_f)°’
Read*, file2
Print*, ’de el archivo de salida para DF(xdf_for)’
Readx, file3
Open(31, file=filel, status=’0ld’)
Open(32, file=file2, status=’0ld’)
Open(33, file=file3, status=’new’)
Do 1 I=1, NT
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*
1

Read(31,*) FFori1(1), FFori(2)
Read(32,*) FFor2(1), FFor2(2)
DF (I)=UFOR+(FFor1(2)-FFor2(2))/4.D0
Write(33,*) FFor1(1), DF(I)
print*, FFor1(1), FFor1(2), FFor2(2),DF(I)
Continue

End
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