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I - INTRODUCTION

Une solution solide de substitution se présente souvent sous une
forme désordonnée ol les différents atomes se répartissent au hasard sur les
sites du réseau. Dans certains systémes, on observe cependant, en dessous d'une
température critique et au voisinage de compositions atomiques bien définies
(AB, A3B, etc...) que chaque type d'atome occupe préférentiellement un site par-
ticulier du réseau, de fagon i former une configuration ordonnée, appelée sur-
structure,.

La structure ordonnée posséde en général une symétrie d'ordre in-
férieur 3 celle de la structure désordonnéde, et, au cours des traitements
thermiques qui provoquent la transformation désordre-ordre, se forment des
défauts, propres a4 la surstructure, dont le comportement influence les pro-
priétés mécaniques, &lectriques et thermodynamiques de 1'alliage. Parmi les
différentes techniques mises en oeuvre pour l'examen de ces défauts, la mi-
croscopie &lectronique s'est révélée particuliérement intéressante et il
existe dans la littérature de nombreux articles consacrés i ce sujet {1, 2,

3}.

Si un certain nombre de surstructures peut se décrire i partir
d'une maille &lémentaire relativement simple et possédant un petit nombre
d'atomes, il existe des surstructures dites i longue. période, dont la maille
élémentaire contient un grand nombre d'atomes et qui peut &tre décrite & par-
tir d'une maille plus petite en considdrant un arrangement périodique de dé-
fauts plans et il n'existe, 3 notre connaissance, aucune &tude détaillée sur
les défauts de structure dans ce type d'alliage. Dans le but d'é@tudier 1l'in-
fluence du comportement des défauts sur les propriétés mécaniques d'un tel al-
liage, nous nous sommes préalablement attach&s i définir les imperfections
-que nous appellerons défauts d'ordre— créées au cours de la transformation
désordre-ordre dans l'alliage Ag3 Mg afin de bien connaitre 1'état de nos &chan-
tillons avant les essais de traction.

Le but de ce travail est de montrer comment l'examen au microscope
€lectronique nous a permis de préciser la nature de ces défauts d'ordre. Bien
que, dans la pratique, on s'efforce de déterminer la géométrie des imperfec-
tions 3 partir des micrographies, nous avons cru nécessaire, pour la clarté
de cet exposé, de le présenter différemment.

Aprés avoir, au chapitre II, rappelé les travaux de divers auteurs
relatifs au diagramme de phase et 3 la structure de l'alliage Ag3 Mg, et donné
les grandes lignes de la théorie de Sato et Toth pour la stabilisation des sur-

structures 3 longue période, nous montrerons au chapitre III, i partir de consi-
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dérations cristallographiques, que les processus d'ordre dans cet alliage
peuvent donner naissance 3 deux classes différentes d'interface : macles
d'ordre et parois d'antiphase, dont la géométrie et l'intéraction seront &tu-
dides.Les différents types de contraste auxquels on peut s'attendre en micros-
copie @lectronique seront discuté&s au chapitre IV sur la base de la théorie
dynamique 3 deux faisceaux et les observations seront présentées au chapitre

V dans le cadre de 1l'étude expérimentale.



ITI - GENERALITES

Si 1'existence d'une transformation ordre-désordre & l'intérieur de
la phase o de 1'alliage argent-magn&sium pour une concentration atomique voisine
de 25 7% de magnésium &tait connue depuis 1950 grdce aux travaux de Clarebrough
et Nicholas {4}, il a fallu attendre les travaux de Schubert et coll. aux rayons X
en 1955 {5} et ceux de Fujiwara et coll. en diffraction électronique en 1958 {6}
pour connaltre la structure exacte de la phase ordonnée y'. Les travaux plus ré-
cents de Gangulee et Bever {7} ont précisé la forme du diagramme de phase que
nous reproduisons figure 1.

La maille €lémentaire de l'alliage Ag3 Mg dans sa phase ordonnée est

du type DO Elle peut se déduire de la maille L 12 (maille cubique 3 faces

23°
centrées possédant un atome de magnésium au sommet du cube, et un atome d'argent

> >
au centre de chaque face) par un déplacement de vecteur-% (a2 + a3) tous les deux
plans (100) {5}, {6}. La structure peut donc &tre décrite 3 l'aide d'une maille

élémentaire quadratique contenant 16 atomes (figure 2) dont les vecteurs de base

> > - . > > -
a‘l, a'2 et a'3 se déduisent des vecteurs de base al, az, a

1'aide des relations :

3 de la maille L 12 a

> >
' pag
a 1 4 al
-, -
a', a, (2.1)
>, B 3
a3 3
a'
Le rapport-zz— varie entre 1,0000 et 1,0055 selon la composition, la

1
distorsion n'étant appréciable que pour une concentration atomique supérieure 3
o]
26 % de magnésium ; le cOté a du cube mesure environ 4,11 A, cette valeur variant

peu avec la composition.



La maille Elémentaire du réseau réciproque est elle aussi quadrati-

¥ % > X o
que et ses vecteurs de base a; , a, » a3 sont paralléles aux vecteurs de base
—> + + . » - .
a'l, a'2 et a'3 du réseau direct (le signe est employé dans les notations re-
latives au réseau réciproque). Nous avons alors :
ey S
1 i;'l 4a
1
> ¥ 1 1
la)] == = =
2 |a}]
2
T ¥ 1 1
lay = = = 2 - 2)
3 l;'l a
3

Le facteur de structure est calculé en annexe A. Dans tout ce qui
suit, les symboles primés se référent i la notation quadratique et les symbo-

les non primés & la notation cubique 3 faces centrées ; on a évidemment :

h' = 4h
k' =k
A (2 - 3)

Nous savons que la formation d'une structure ordonnée du type le
se traduit dans le diagramme de diffraction par l'apparition de réflexions
d'indices h, k,£ mixtes, qui sont normalement interdites pour la structure
désordonnée cubique i faces centrées et que l'on appelle réflexions de sur-
structure {1, 2, 3}, La présence de parois d'antiphase périodiques sépare donc
la tache de surstructure (h k £) avec k + £ impair en deux taches que nous ap-
pellerons satellites, d'indices (h 1-% k £) soit (h' + 1 k' £'), la séparation
étant perpendiculaire aux plans d'antiphase ; les réflexions fondamentales et
les autres réflexions de surstructure ne sont pas affectées par la présence de
ces parois périodiques.

Nous pouvons alors congtruire le réseau réciproque (figure 3) ;
la figure 4 représente le diagramme de diffraction d'un domaine ordonné, le

faisceau d'électrons étant approximativement selon T001].

II - 3) STABILISATION DES SURSTRUCTURES A LONGUE PERIODE

e e e e o e e e e o e o e S B e D D

e o 4 2 o o S

La formation de structures ordonnées est habituellement décrite
en ne considérant que des intéractions entre atomes en position de premiers

voisins. D'aprés ce modéle, l'énergie potentielle d'un alliage binaire dont



les constituants sont A et B peut s'écrire :

E = (2_4)

(Nyp Vaa * Nap Vap * Npp Vpp)

ol Nij (i,j = A ou B) est le nombre de liaisons entre proches voisins i et j.

vij est 1'énergie potentielle de la paire ij.
. 1
Si v = Vag T 3 (vAA + VBB) (2 -5) ‘

est négatif, l'alliage aura tendance & former le plus grand nombre possible de
paires AB et donc 3 s'ordonner. Bien que ce mod@le soit en accord avec un cer-
tain nombre de données expérimentales, il ne peut servir de base générale a
1'étude de la formation des surstructures, un contre exemple trés général
étant fourni par l'existence de surstructures i longue période ol il est né-
cessaire de considérer une intéraction 3 grande distance.

II - 3) 2. Théorie de Sato et Toth {8}

Sato et Toth considérent que la minimisation de l'énergie interne
du cristal est due 3 une diminution de 1l'énergie cinétique des électrons. Leur
théorie est en fait une extension des idées de Jones {9, 10} qui remarque que
l'énergie cinétique des €lectrons est minimale quand la surface de Fermi est
tangente 3 une limite de zone de Brillouin. L'alliage aura donc tendance i
adopter une structure telle que l'énergie cinétique des é€lectrons soit minima=-
le. De la méme fagon, Sato et Toth, remarquant que la formation d'une surstruc-—
ture & longue période implique la présence de limites de zone de Brillouin sup-—
plémentaires, considérent que la stabilisation de cette structure se fait selon
le méme mécanisme. La forme de la surface de Fermi étant liée au nombre d'élec~
trons de valence par atome du cristal (soit-%), ils donnent entre la pé&riodicité

. e . . \ .y
des antiphases, M, et " la relation suivante qui est en accord avec 1'expérien-

ce .
g . Mgl Ly @ - 6
12t 4M

ol t est un paramétre qui tient compte de la non sphéricit& de la surface de

Fermi.



III - CRISTALLOGRAPHIE DES DEFAUTS D'ORDRE

Toute imperfection du cristal ordonné qui disparait lors du passa-
ge 4 1l'état désordonné est appelée défaut d'ordre. Les défauts d'ordre que nous
dtudierons sont créés au cours des traitements thermiques par coalescence de
germes ordrnnés ; ce sont des défauts plans : parois de macle et parois d'an-

tiphase qui limitent des domaines ordonnés.

IIT - 2) MACLES D'ORDRE

e e et e o e s e St e S e

Etant donnée la symétrie cubique du réseau désordonnd, les parois
d'antiphase périodiques peuvent, dans deux germes voisins, K 8tre situes dans

deux plans {100}c . différents et il s'agit de déterminer le type d'interface

f

entre deux régions & "superpériodes"

d'orientations différentes.

La figure 6 est un diagramme de diffraction que l'on obtient cou-
ramment dans 1'é&tude des surstructures 3 longue pé&riode. C'est une section
{100}* du réseau réciproque représenté figure 5 qui correspond & la superposi-
tion dee trols orientations possibles de la superpériode. Il est facile de voir
que la figure 6 se déduit de la figure 4 par maclage sur les différents plans
{110}cfcc Remarquons que les réflexions fondamentales sont communes aux diffé-
rentes parties du cristal alors que chaque réflexion de surstructure ou satel-
lite correspond 3 des domaines d'orientation déterminée ; la technique de champ
noir, qui consiste 3 sélectionner & l'aide du diaphragme de contraste une onde
diffractée sera donc particuliérement utile dans 1'étude de cette structure
maclée : une image en champ noir réalisée 3 l1'aide d'une tache satellite ou de
surstructure ne présentera un contraste que pour les domaines ol les parois
d'antiphase périodiques sont dans l'orientation correspondante. La construc-
tion du diagramme de diffraction d'une structure maclée est rappelée en annexe
B. .

Les différentes parties du cristal sont donc en fait symétriques
par rapport 4 un plan de macle cohérente du type {110}cfc. I1 y aura cependant
une légére désorientation du réseau commun de part et d'autre de l'interface
pour une concentration atomique de magnésium supérieure 3 26 7. (Figure 7).

Remarquons que, contrairement aux résultats de Fujiwara et ses col-
laborateurs {6}, qui travaillaient sur des lames minces prépar@es par épitaxie,
nous observons des réflexions satellites interdites autour des réflexions fon-
damentales, aussi bien dans le cas d'un domaine totalement ordonné (figure 4)
que dans le cas de la superposition des trois orientations possibles (figure 6).

L'origine de ces réflexions satellites n'est pas trés bien définie. Dans le cas
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du Cu Au, Glossopket Pashley {11} 1'attribuent & un phénoméne de double dif-
fraction, alors que Ogawa et ses collaborateurs {12} pensent qu'elles sont dues

34 une variation périodique de la structure.
III - 3) PAROIS D'ANTIPHASE

Une paroi séparant deux parties du cristal est appelée paroi d'anti-
phase quand ces deux parties se déduisent 1'une de 1l'autre par une translation
qui est une période du réseau fondamental cubique 3 faces centrées, mais non une
période de la surstructure. La direction de la superpériode est la méme dans les
deux parties.

Du fait de la symétrie quadratique, les plans {100}Cfc ne sont plus
tous &quivalents et nous devons distinguer deux cas, selon que la translation
(que nous appellerons vecteur d'antiphase) se trouve ou non dans le plan des
parois périodiques.

La premiére situation est décrite & l'aide d'un vecteur d'antipha-

2
ce des parois "périodiques" (figure 8 a). La seconde situation est décrite &

se du type il =-% (+ a + ;3) ce qui provoque une modification de la séquen-

1'aide d'un vecteur d'antiphase du type :

‘ ..n m > n - m . .

§2 = {(+ §‘3'1 + 513'2) = (+ T2 * 5-32) avec 0 < n < 8 et m = 0 si n est pair ;
. . P .. +ntm . -

m= 1 si n est impair ; dans ces conditions > 32 est une translation du ré-

seau et ce vecteur peut s'écrire :

-+ >

(t 2, ta,)

b’" = E
Ry =3
Ces déplacements provoquent un décalage des parois d'antiphase périodiques

(figure 8 b) sauf dans le cas ol ﬁ'z

+ 33) qui se déduit de R!

= 2(31 + ZZ). Il est évident que le vec-—

teur ﬁ'S = %—(t Zl , en tenant compte de la symétrie

quadratique est aussi un vecteur d'antiphase.

et e e e o . s . el e e e e Sl By S o o o S i St i S TS . ) W i WS e e S ——————

L'existence de parois d'antiphase est dans certains cas une consé-
quence de l'existence de macles d'ordre :

En effet, les parois de macle entre une région & superpériode dans
la direction [100] et un domaine & superpériode selon [001] sont situées dans
les plans (101) et (101)e La combinaison de ces deux plans de macle peut donner
naissance a4 une paroi d'antiphase dans l'une des régions (figure 9) : Les régions

IIa et IT, symétriques de la région I par rapport aux plans (101) et (101), res-

b ,
pectivement, se déduisent l'une de 1l'autre & l'aide d'un vecteur de translation

partiel de la surstructure. Cette paroi d'antiphase est créée au cours de la

transformation désordre ordre quand les germes IIa et II_ en position de macle

b
par rapport a4 I se rejoignent.
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IV - ETUDE THEORIQUE DU CONTRASTE DU AUX DEFAUTS D'ORDRE EN MICROSCOPIE ELEC-
TRONIQUE PAR TRANSMISSION

1V - 1) INTRODUCTION

Considérons une situation analogue 3 celle de la figure 10. Un
défaut incliné dont le plan fait l'angle 8 avec les faces de la lame mince sé&-
pare les parties (I) et (II) du cristal. L'origine O est choisie & 1'intersec—
tion du défaut et de la face d'entrée de la lame., Chacune des deux parties est

Py (%) . . .
caractérisée par les paramétres si, ti’ Ti . Les vecteurs de diffraction actifs

> > R . o

dans chacune des deux parties g, et g, peuvent etre légérement différents et
> 3 >

nous poserons Ag = g (4 -1

8
Dans l'étudeﬁgé la diffraction des €lectrons par un cristal possé&-
dant un défaut plan, on considére que chacune des deux parties est un cristal
parfait et la théorie dynamique i deux faisceaux montre que les amplitudes des
ondes transmise (T) et diffractée (S) sont données par la relation matricielle:

T 1

() = M, AM () (4 - 2)
T, S~
ol M, = (SJ Ti) est la matrice de transmission pour un cristal parfait.
J i ]
1 0 .
A = représente 1l'effet de 1'interface.

s > oy
O exp i (o - 21 Ag.rl)

La relation (4 - 2) nous permet de calculer les intensités trans-

. * X . * ‘e
mise It =TT et diffractée IS = S8, Les calculs sont longs et fastidieux et
nous ne donnerons pas les expressions générales qui peuvent &tre touvées dans

la littérature {13}. Nous nous attacherons surtout a définir les propriétés

de symétrie de 1'image dans les cas particuliers étudiés.
y g

Nous avons dé&jad vu au chapitre précédent que les réflexions fon-
damentales opérent simultanément de part et d'autre de l'interface, alors que
pour les réflexions satellites ou de surstructure, une seule partie du cristal
est en position de Bragg. Il faut donc s'attendre i deux types différents de

contraste selon la réflexion active considérée.

e e o S0 e o S i 2 e o o e B S . i i i e e e

(+) . ) T _
Les diverses notations employées sont rappelées en annexe C.
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tion de 1'image correspond & une réflexion satellite ou de surstructure. Une
des deux parties du cristal (la partie II par exemple) n'est pas en position

de Bragg et le systéme (4 - 2) se réduit 3 :

T L
(g) =M () (4 - 3)
ce qui donne :
-1 : i
T = BTFI [ofa):s (H 01 Zl + 2 1 q)l) (4 4 a)
i . iy
S = EIETI sin II o, z, (4=4-b)

ce qui donne pour les intensités, si on ne tient pas compte du facteur d‘'at-

ténuation décrivant l'absorption normale {19}

s 2 1 L2 e
It = (ch I o4 % * gz~ sh II 15 zl) —7—5 sin I 91p %1 (4=5-a)
r Glrtl
I = 1 (sixg To z. + sh2 Io,: z.) (4~5-b)
s 2 2 1r 71 11 71
%1ct1

Nous aurons donc sur l'image une variation pseudo-périodique de
1'intensité en fonction de z, - Pour un défaut incliné, la situation est analo-
gue a celle d'une lame mince en forme de diédre et nous aurons sur 1'image un
systéme de franges d'égale épaisseur, La distance interfrange est :
~1/2

tl (1 + §q tl)

IV - 2) 2. Réflexions fondamentales

cotg g

Les réflexions fondamentales sont communes aux deux parties du cris-
tal. Cependant, compte tenu de la légére désorientation du réseau de part et
d'autre de 1'interface, les vecteurs de diffraction actifs sont légdrement
diﬁfé;ents de part et d'autre de 1'interface (figure 11), sauf si les plans
réflecteurs sont paralléles au plan de macle.

Ag est perpendiculaire 4 1'interface. En effet, si £ est un vec-
teur du réseau direct contenu dans le plan de macle (donc commun aux deux par-
ties), EIO‘Z et‘gzoz sont des entiers et El et EZ différent si peu en module et
en direction, que l'on a nécessairement :

(8, - 8. L=0 (4 - 6)

Avec le choix d'origine que nous avons fait, nous aurons donc AE ~;1 = 0. De
plus, le calcul fait en annexe D montre que les facteurs de structure relatifs

aux réflexions opérant de part et d'autre de l'interface sont identiques : les
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coefficients de Fourier du potentiel sont donc &gaux en module et il n'y a
pas de déphasage ; on aura donc :
a =0 t1 = t2 =t T S
Le paramétre qui caractérise ce type de défaut sera donc :
§ = t(s1 - sz) |
Le systéme (4-2) se réduit donc 3 :

7. To 83 T 57
D = ¢ )

1
- Do (Y (4-7)
82 T2 1 T1 0
Le calcul des intensités {13}, montre que leurs expressions peu-

vent se mettre sous la forme :

. (1) -(2) (3)
= o+ 4 -
It,s It,s lt,s It,s (4-8)
Dans ces conditions, et compte-tenu des valeurs particuliéres que

prennent les différents paramétres, nous remarquerons que :

(L

H

a) les termes I contiennent un terme périodique en

, ! Eord .
cos (1 oy, %7 II Ty 22) que l'on peut écrire :

z. + I ¢ z } (4-9)

z) * 1o 2r) 1 2r o

cos (I ¢ 1 9r

2z = cos { I (Olr -0

2

Ce qui montre que la périodicité est {2 (Glr - Gzr) }_1, terme qui

1r

est en général grand puisque la différence entre 01 et Ty n'est jamais trés

importante. La contribution de ces termes au profil de franges ne sera donc
pas prise en considération.

b) Une estimation de l'importance relative des termes IC2) et

(3) 38

montre que, pour des échantillons pas trop minces, la. contribution des

t,s
termes 1(3)
-

franges, il suffit donc de ne considérer que ces termes, qui s'crivent :

1

est la plus importante. Pour étudiet qualitativement le profil de

2.2 .(3) _1 -
w1 W2 It =58 {~ cos 2 11 o1, % sh 2 (I Op; 29 ¥ ¢2)
vee + cos 21 Tor sh 2 (I Gli;zl + ¢l)} (4~-10 a)
W2 w2 1(3) R {~cos 2N o, z,sh2 (MWo,. z, = ¢,)
I 2 s 2 ) 1r "1 21 72 2

ves —cos 2 1 Oy 2 sh 2 (1 015 2y * ¢1)} (4-10 b)

2

ol W, = (1 +s, t,) 1/2
i -1

)



La nature des franges extrémes se déduit aisément de ces expres-

sions. Prés de la surface d'entrée (zl = 0) on ne considére que les premiers

termes de chaque expression, qui sont en phase. Nous en concluons que les

"premiéres franges' sont de méme nature en champ clair et en champ noir, alors

-~

que les "derniéres franges'" (qui correspondent i z,%0) sont de nature opposée.

3) 2
N sont opposés, montre que les

franges extrémes sont de nature opposée en champ clair, alors qu'elles sont

Le fait que les signes des deux termes de I

de méme nature en champ noir.

Les macles d'ordre donnent donc lieu & deux types de contraste en
microscopie électronique. Si la réflexion qui participe 4 la formation de
1'image est une réflexion satellite ou de surstructure, une des deux régions
n'est pas en position de Bragg et nous aurons, a4 l'interface, un systéme de
franges d'égale épaisseur de type diédre. Si la réflexion qui participe i la
formation de 1'image est une réflexion fondamentale, nous aurons, 3 cause de
la distorsion du réseau qui provoque une variation de s de part et d'autre de
1'interface, un systéme de franges du type &, sauf si 1'onde est réfléchie
par les plans parallé&les 3 l'interface. Remarquons cependant que pour 1'al-
liage Ag3 Mg, la déformation n'est pas appréciable pour une concentration ato-—
mique de magnésium inférieure & 26 7 et qu'il ne faut donc pas s'attendre
dans ce cas, 3 la présence de systémes de franges de type § ; dans ces condi-

tions, la paroi ne sera détectée que si l'image est formée & l'aide d'une ré-

flexion satellite ou de surstructure.

La nature du contraste di & ces défauts est caractérisée par le
- > . . .
paramétre o = 2 I g. R. Le réseau n'est pas déformé et le vecteur de diffrac-
tion actif est le méme de part et d'autre de 1'interface. Nous avons donc

5, T8, =8, t; Sty=t, T 7T T

Déterminons les valeurs de o possibles dans la structure &tudiée.

Pour un vecteur d'antiphase dans le plan des parois périodiques, nous avons
q > s

puisque :
=S l_ >y >y
Ry =7 G aytay
2 ¢ oy oy pr7¥ T ' '
a=5 [h k2 1P o+ 1+1] =nu¢x"+4£" (4-11 a)

D'aprés les relations (A-5) les parois d'antiphase ne seront vi-
sibles que si 1l'onde qui participe 4 la formation de 1'image est une satelli-

te et nous aurons alors o = II.
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Pour un vecteur d'antiphase situé dans un plan perpendiculaire
aux parois périodiques, nous avons puisque :

Fy _ D -> -+
Rpy=7 (bap £ 3y

OC:-%EZ—ﬂI— [hy k! /@'] *[i'

oS P

+10 =B (4" x4k (4-11 b)

Pour une réflexion satellite, h' est impair et k' quelconque,
. Il P .
o est donc un multiple de~Z ; pour une réflexion de surstructure, h' est un
multiple de 4 et donc o = mil. Les parois d'antiphase sont invisibles si la

réflexion qui participe & la formation de l'image est une réflexion fondamen-

tale.,
Les expressions pour les intensités prennent alors les valeurs

suivantes :

]Z(1> =L {ch 2N o, z +4¢) +cos (2Nc_z + 2¥)} (4~12 a)

t ‘ i 7o r "o
1(2) =Mi{ch 2T o, (2, ~2.) +cos 2T o (z, = 2,)} (4-12 b)

t : 1 1 2 T 1 2
I<3) =N{sin (2 T ¢ z, +¥) sh (2 1 0. z, + 2¢)

t ’ r 1 i 72

. +sin (2 1 oL % +¥) sh (2 1 o,z * 2 ¢) } (4~12 ¢)
I(l) =1 {ch 20N o, 2z —cos 2N o_z +2¥)} (4-13 a)
g ' i "o ” r o
I(2> =M {ch [2 T o (z,~-2z,)+4 ¢] ~cos 20 o (z,-z,)} (4-13 b)
s r 1 2 x 1 2
13 _ g {sin 2T oz ) sh 2T 0, z, - 2 6)
s r 71 i 72
co-sin (2 0oz, +P) sh (2 Mo, 2, +26)} ' (4-13 ¢ )
(st)2 + cos2 %
avec L = SN L >0 (4-14 a)
2(1 + 87 t7)
. 20
sin” 5
M= 53 M>0 (4-14 b)
201 + 87 t7)
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Isin %J (32 t2 + cos2 %51/2
N = RN N>0 (4-14 )
2 (1 +s8°t9)
¢ st
tg @ = (tg ) (4-14 d)
2 a + s2 tz)l/2

signe (cos P) = signe (sin a)

Nous constatons donc que :
a) Les termes IE}Z ne dépendent que de la variable z . Pour un
échantillon d'épaisseur constante, ce terme est constant et peut devenir nul
si L =0, soit 8 =0eta =1I.

sont

I

b) Pour les échantillons suffisamment épais, les termes I

Il o~

(3
t,
prépondérants et permettent de décrire le contraste sauf dans le cas o
(2)
t,s
Pour o # I, il est donc suffisant de ne considérer que les ex-

pressionsg 1232. Prés de la surface d'entrée (zl
2

sh (21 o,z * 2 ¢) »> sh (+ 2 ¢) ce qui montre que les premiers termes de

od les termes I peuvent étre également importants.

=% 0), on a é&videmment

chaque expression sont prépondérants; les "premiéres franges' seront donc de
méme nature en champ noir et en champ clair. Les "derniéres franges'" seront
par contre de nature opposée. Si l'on échange z, et Z,s
change pas. Le syst@me de franges est donc symBtrique en champ clair et, par

1l'expression de It ne

conséquent, asymétrique en champ noir. Remarquons en outre que l'intensité de
’

1'onde diffractée posséde la propriété :

Is‘(z1 z, 8 o) = I, (22 2, =8 - a) (4 - 15)

Le cas o =1 a été 8tudié en détail par Van Landuyt et ses colla-
borateurs {20}. Il ressort de leur &tude que l'image en champ noir est symé-
trique dans le cas purement dynamique (s = 0) et que pour de grandes valeurs

(3)
s

de s (lst| = 1 a2) le terme It devient rapidement prépondérant ; le systé-

me de franges acquiert alors 1e; caractéristiques des systémes tels que o # I.
Les profils de franges correspondant aux différentes valeurs de o
pour 1'alliage Ag3 Mg ont Eété& représentées figure 12 dans le cas purement dy-
namique pour différentes &paisseurs de l'échantillon. I'image en champ noir,
ol les variations d'intensité sont beaucoup plus importantes, sera plus con-
trastée que l'image en champ clair.
La présence des parois d'antiphase n'affecte pas la forme du dia-

gramme de diffraction, dont les taches possédent cependant une structure fine
{16}.
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Remarquons qu'une théorie & deux faisceaux ne constitue pas tou-

jours une approximation suffisante pour décrire le contraste des parois d'an-
tiphase {26} qui ne sont visibles que si la réflexion qui participe i la for-
mation de 1'image n'est pas fondamentale. En effet, les facteurs de structure
des réflexions de surstructure ou satellites sont plus petits que ceux des
réflexions fondamentales (voir annexe A) ; l'intensité des réflexions de sur-—
structure ou satellites sera donc plus faible que celle des réflexions fonda-
mentales, méme lorsque les points correspondants sont trés proches de la
'sphére d'Ewald ; il est donc trés difficile en pratique de réaliser une con-

dition de contraste a deux ondes.
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V — ETUDE EXPERIMENTALE

Un lingot d'alliage dont la composition atomique est de 22 % de
magnésium, nous a &té fourni par le CEN de Mol. Il a été transformé par la-
minage en lamelles de 0,1 mm d'épa{sseur qui, aprés un recuit de 4 heures 3
800° C sous vide, ont subi, &galement sous vide, les traitements thermiques
sulvants l
¢ aucun traitement
recuit de 6 jours i 360° C

: recuit de 12 jours a 370° C

o O ®m >

recuit de 75 jours i 370° C, puis refroidissement 3 raison

de 30° C par jour jusqu'd la température ambiante, la température de fusion
étant d'environ 820° C et la température de transition ordre-désordre de

392° C pour la composition idéale de Ag3 Mg {7}. Un recuit trés long est né-
cessaire pour l'obtention de domaines ordonnés de taille raisonnable (1 u
environ), ainsi que le montre la figure 13 : nous remarquons en effet que la
taille moyenne des domaines est de 100 & pour des échantillons A, (figure 13 a),
alors qu'elle est de 1 u environ pour les échantillons D (figure 13 b).

En vue de l'examen au microscope &lectronique, les lamelles ont
ensuite été polies électrolytiquement par jet avec un appareillage dérivé du
systéme Disa Electropol. Une pompe fait circuler l'électrolyte dans un tube
de polyéthyléne qui aboutit dans un entonnoir 5 & 1l'extrémité du tube est
fixé un cylindre creux en acier inox qui joue le rdle de cathode. L'échan-
tillon constitue l'anode ; il est maintenu par l'expérimentateur qui peut
ainsi faire varier la distance entre les deux électrodes, donc la densité
de courant pour une méme tension (figure 14). Le polissage est effectué en
présentant tour & tour les deux surfaces de la lamelle, jusqu'd ce qu'un pe-
tit trou soit percé. Les bords de ce trou sont généralement suffisamment min-
ces (leur épaisseur est inférieure ou de l'ordre du dixiéme de micron) pour
etre observables au microscope é&lectronique.

L'alliage Ag3 Mg a été poli 3 l'aide du bain C, préconisé par les

établissements Struers pour le magnésium et ses alliages. i'opération dure en-
viron dix minutes ; une tension entre les &lectrodes de 60 V et une intensité
de 0,07 A sont nécessaires 4 l'obtertion d'une surface bien polie.

Le recuit préalable de 4 heures i 800° C a nettement amélioréd la
qualité des échantillons, en éliminant sans doute la plupart des défauts dis

au traitement mécanique et qui emp@&chaient 1l'obtention d'un bon polissage.
p g
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La figure 15 est une image en champ noir prise 3 1'aide d'une ré-
flexion satellite. Elle représente différents systémes de franges daus aux pa-
rois d'antiphase. Remarquons sur cette photo la présence d'un contour d'in-
clinaison ol l'intensité@ diffractée est maximale, ce qui correspond 3 s = O ;
ces contours proviennent du fait que les échantillons utilisés sont presque
toujours légérement courbés et qu'ad cette courbure correspond une variatibn
continue de s. Nous voyons que, en A, les franges extrémes sont symétriques
et que leur nature varie avec le signe de s, ce qui est caract@ristique des
défauts pour lesquels @ = I, En B, par contre, le systéme de franges est
asymétrique et O est alors différent de Il

La figure 16 est 1'illustration d'un certain nombre de types de
contraste que l'on 'a envisagé@s au chapitre précédent. Les photos 16 a, b et ¢
sont des images en champ noir prises respectivement 3 l'aide des trois réfle-
xions d'un "triplet" qui apparaissent tour i tour en position de Bragg quand
on incline 1'échantillon. La région I est en contraste quand les réflexions
qui opérent sont les deux extrémes du triplet (figures 16 a et c¢). La région
II est en contraste quand la réflexion centrale participe 3 la formation de
1'image (figure 16 b). La région III n'est jamais en contraste : les réfle-
xions satellites correspondantes ne sont pas situdes sur la sphére d'Ewald.
Sur les figures 16 a et c, la région II apparalt avec un contraste résiduel,
dd & ce que la tache de surstructure correspondante n'est pas tout & fait
8teinte, et il y a, & l'interface avec la région III (hors contraste) un sys-—
téme de franges d'égale épaisseur produit par la paroi de macle inclinée.

Etant données deux régions en relation de macle d'ordre, on re-
marque que le plan d'accolement de ces régions peut prendre deux orientations
distinctes : par exemple les parois de macle entre les régions 3 parois d'an-
tiphase périodiques dans les plans (lOO)cfc et (010)cfc sont situdes dans les
plans (110)Cfc et (110)cfc. L'accolement entre les deux régions peut donc se
faire selon un zigzag. L'étude cristallographique (cf. figure 9) a montré que
dans la plupart des cas, il est nécessaire de créer une paroi d'antiphase
dans l'angle du zigzag. La figure 16 est une confirmation de ces hypothéses.

La variation du contraste en A peut s'interpréter par une combi-

naison de parois d'antiphase situdes dans les différents plans {100]-c se-

fe’
lon le schéma représenté figure 17. En effet, d'aprés la diffractionsnous pou-
vons dire que le plan de lame est approximativement (lio)cfc, et de ce fait,

les traces des plans (100)Cfc et (010)Cfc sont confondues. De plus, 1'indexa-
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tion des réflexions satellites nous permet de dire que dans la région I les

parois d'antiphase perlodlques sont situées dans les plans (001) (voir

cfe’
figure 23 Annexe B : la représentation d'une section (120) du réseau réci-

proque) .
La premiére par01 d'antlphase est située dans un plan (010) fo b

le vecteur d'antiphase est R (a + a ) (modulo t) ol t désigne une trans—

1
lation de la structure quadrathue ; la seconde est paralléle aux parois pé-

, . - -> ->
riodiques ; son vecteur d'antiphase est donc R2 = % (a1 + a2) (mod. t). La
troisiéme paroi est située dans un plan (100)cfc et le vecteur d'antiphase
-> > ‘. - . - e
est R, = m (a a ) (mod. t) La quatrleme est paralléle aux parois pério-

3
diques, le vecteur deplacement est R4 (Zl + ZZ) (mod. ?) = Ez (mod. Z).

La cinquiéme est situe dans un plan (Olo)cfc’ son vecteur d'antiphase est

> L -~ > ->
T e + .
R5 3 (a1 a3) (mod. t)
Ces vecteurs doivent cependant vérifier les relations :

- > > >
3 = R1 + R2 (mod. t) (5 -1
> - > -
R5 = R3 + R2 (mod. t) (5 -2
soit
m—>+—> _n+1—>+1—>+n—> -
7 (@) *ag) =72 +5a,*752a; 4. ¢) G - 3)
ya > 1~ m+l > m > > _
Ev(a1 + a3) =358 +—5 a, + 7 84 (mod. t) (5 4)
n+l N
Ces relations sont vérifi&es si n est impair (dans ce cas —5— 3

est une translation de réseau) et on a de plus : n = m = £. Ceci permet d'ex-
pliquer pourquoi le contraste est identique aux deux extrémités de 1'image.
La différence de contraste entre le centre de l'image et les extrémité&s est
attribuée i un changement de a. Pour la premiére et la cinquilme parois, nous

avons en effet :

P~

NLE B € [51_1* .%[101] =—P%(mod. 2 ) (5 -5)

alors que pour la troisiéme, nous avons :

o® =2H[§'1'%]*o%[011] =-5—5211—=n—-‘£1r(mod.2n) (5 - 6)

Pour la deuxiéme et la quatriéme parois, o est égal a I puisqu'
elles sont paralléles aux parois périodiques.
Nous n'avons pas pu mettre en évidence une variation de s de part

et d'autre d'une paroi de macle d'ordre, ni en diffraction (les taches fonda-



_18._
mentales ne se dé&doublent pas) ni en transmission (absence de franges §). Ce-
ci s'explique trés bien par le fait que la déformation du réseau n'est appré-
ciable que pour une concentration atomique de magnésium supérieure i 26 3
alors que nous travaillons sur un alliage contenant 22 7 de magné&sium.

I1 faut aussi constater la présence de macles spinelles dans les
plans {lll}Cfc qui ne sont pas éliminées par le recuit et qui arrétent la
croissance des domaines (figure 13 b). Nous pouvons alors obtenir en diffrac-

tion un diagramme analogue & celui représenté figure 18 (les explications

nécessaires 4 la compréhension de ce diagramme sont données en annexe B).

On peut obtenir 1'image '"directe" des parois d'antiphase périodi-
ques en sélectionnant & l'aide d'un diaphragme les deux taches satellites
dues 4 leur présence {22}. Quand les domaines sont trop petits, nous sélec—
tionnons une région ol les trois directions de superpériode sont présentes.
Trois ondes au moins participent & la formation de 1'image, ce qui provoque
une distance interfrange double decelle attendue dans les régions ol les do-
maines se superposent (figure 19). On peut l'expliquer grossiérement de la
fagon suivante : s'il existe plusieurs domaines dans le cristallite (ol les
amplitudes diffusées s'ajoutent) nous pouvons considérer que tout se passe
comme S1 nous avions une maille Elémentaire formée de 64 mailles cubiques 3
faces centrées avec des antiphases périodiques dans les trois directions. Si
nous décrivons le réseau cristallin a 1l'aide d'une maille &lémentaire de vec-
teurs de base Xl L k., le potentiel cristallin peut €tre représenté& par une

273
série de Fourier :

’ . hx  k Lz
V(xyz)= I V exp {-2 i1 (= + oy 22y -7
g DL Ay By Ay

Si par exemple, le plan du diagramme de diffraction est le plan
A3, chaque tache de diffraction peut E€tre considérée, dans le plan focal de

la lentille, comme une source d'amplitude proportionnelle & V , et 1'ampli~
0 p

hk
tude diffractée danms ce plan sera telle que :
A(x, y) =2 Vi, qexp{-2il (%’—‘+§l)} (5 - 8)
bk 1 2
thO étant proportionnel & FhkO’ nous” pouvons &crire
Az, y) < T F, exp {-21i1 X+ Ky (5 - 9) .
’ hkO A A

hk 1 2
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Le diaphragme de contraste permet de n'utiliser qu'un petit nom—

bre d'ondes pour former A(x, y). Dans le cas de la figure 19, nous sommes dans

un plan (001) et nous avons sélectionné les taches d'un triplet qui ont pour

indices, dans la notation considérée, (410) (400) et (410), et, puisque

A=A =4 a, nous aurons :

1 2

cexp (- 2112 [F- i 1Y 2 in¥
A(x, y) =exp (=211 4a) { F410 exp (211 4a) + F + F410 exp (-2 i T 4a)}

400

(5 -10)
Au voisinage de {100}cfc nous pouvons considérer (ng - fMg)

constant {24} et, d'aprés les valeurs trouvées en annexe A,
« _ o X s AR . sy
A(x,y) (ng fMg) exp (-2ill =) {(1-i) exp (211143) 2+(1+1i) exp ( 21H4a)}

(5 - 11
soit

A(x,y) = (ng - fMg) exp ("Ziﬂ-:f) { - 1+/2 cos (2 I %’:—5 - %)} G - 12)

Nous aurons alors :

IGoy) = [AGen)|? = ( Y2 { -1+ /7 cos (2 T %’g - —2—)}2 (5 - 13)

£, - £

Ag Mg
Les variations de la fonction I (x,y) sont représentées figure 20.

On constate que la distance entre deux maxima successifs est de 4 a, ce qui

correspond i un interfrange de 16 & envirom.
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VI - CONCLUSION

L'étude entreprise au microscope électronique a permis de préciser
la nature des défauts d'ordre dans un alliage poss&dant une surstructure i
longue période ; nous avons montré que ces imperfections étaient de deux ty-
pes : macles d'ordre et parois d'antiphase, comme on pouvait le prévoir & par-—
tir de considérations géométriques sur les symétries respectives des structu-
res ordonnée et désordonnée.

Nous sommes donc maintenant i méme d'effectuer des essais mécani-
ques en ayant une bonne connaissance; du point de vue des défauts, de 1l'état
de nos échantillons. Notre travail se poursuivra par 1'étude des imperfec-
tions introduites par la déformation de cet alliage et par l'étude de leur

intéraction avec les défauts d'ordre.
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ANNEXE A : FACTEU.R DE STRUCTURE ET DISTANCE D'EXTINCTION

La structure est décrite & 1l'aide de la maille quadratique représen-—
tée figure 2. Avec les notations employées, nous avons :
>

3 e
. 2illg @2
> exp {2illg @2

n=o0 B Ye n=2 2 *

o8
+
s
=
Rvas

1 aI g' g' 3
e d |
+f exp{2illg (5 + -3 +n— )} + fpg nlp ¥ (2illg.n

1 ' g Ty 7 e
o R a 3 ' gt at
+ f S exp{2Mg (2 +—¢+n—) +5 I expl2ing( Ny}
Ag I 2" 78 I Ag nko S¥P ' 2ilE(—Fgin
(A.1)

ol ng et fMg représentent les facteurs de diffusion atomique pour les &lec-

trons, relatifs & l'argent et au magnésium.

A
on a g. al =h' = Lh (A.22)
a '>3 '
% i.g =k' =k (A.2Db)
g- ‘aé =L =X (A.2¢)
F = f ! 12 ) (57 (mracral o] ! . Rt
neet T gz exp nso) o+ fMg exp‘_lﬂ (h'+k )J 5 €Xp (illn 5 )
n=o n=o
. 1 . h! . 1 . h!
+ ng exp {ill <k'+£')}n§o exp (il n 5 ) + ng exp (1Hh‘)n exp (1Hn—2—-—-)
£ Z,

. h' 3 . h' Cpe h' . '
+ ng exp {ill (k""‘g )}néo exp (illn 5 )+ ng exp {1H(£'+-E- )]igoexp(lﬂnbg~ )

(A.3)

-

B = g | 1+exp im[(n'+kr+Lr )]}+ngLexP[in(k'+£' )] +exp(inh')_\} ; exp(iﬂng")
n=o

.-h', - . . -3 . h'!
+ ng exp (1H—E )I_exp @AMh') + exp (inmA )J néo exp (im® 3 )

(A.L)
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Nous aurons donc & distinguer les différents cas suivants :

1°) h' # 2 p avec p entier soit h # %

- h' + £' pair Fh'k'Zf =0 (A-5a)
o v s . - ilh' _ _
k' + £' impair Fh'k'ﬁf 2{1 + exp(—§~ )} (ng fMg) (A-5b)
o . 1
2°y h' = 4 p + 2 soit h =p + 3 Fh'k'ﬂ' =0 (A-5¢)
3°) h' =4 p soit h=p
- k' + £' impair Fh'k'ﬂ' =0 (A-54)
- ! Pt : : = -
k',£' pairs h pair Fh'k'ﬁf 4(3ng + fMg) (A-5e)
h lmpalr Fh'k'ﬂ' = A(fMg - ng) (A—Sf)
v s , . - _ _
k',£' impairs h pair Fh'k'Zf A(fMg ng) (A-5g)
h impair Fh'k'fﬂ = 4(3ng + fMg) (A-5h)

La théorie cinématique de la diffraction des &lectrons par les
cristaux, montre que le facteur de structure est reli& au coefficient de

Fourier VE du potentiel par la relation {27},

I
> = .g___._.r_n._.g Q v - (A-6)

g h2 g
oli § est le volume de la maille élémentaire.
Compte tenu de la définition (C—4) de la distance d'extinction,
tg,nous pouvons la calculer & partir de la formule :
IQ

£ = (A-7)
& ¢ [Fgl

ol ¢ est un facteur de correction relativiste = 1,1957 pour les électrons
accélérés sous 100 k V.

X est la longueur d'onde des électrons = 0,037 & pour les électrons
accélérés sous 100 k V.

Compte tenu des valeurs particuliéres des facteurs de diffusion

atomique {24}, nous pouvons donner les différentes valeurs de IF I et ainsi

hk£
calculer les distances d'extinctions (le volume Q de la maille quadratique

est pris égal i 277,70 83) que nous donnons dans le tableau A-1 pour les ré-
flexions d'indices les moins &levés. (les réflexions sont indexées dans le sys-

téme cubique & faces centrées).
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> _ } *
g nature de la réflexion |Fhk£lg—l . tg . -
111 Fondamentale 71,8 270
200 " 64,4 300
220 L 46,4 420
311 " 40 500
331 " 27 730
100 Surstructure 15,6 1250
o1l " 15,2 1300
120 L 12,3 1600
211 " 11,4 1750
122 " 9,3 2100
%10 Satellite 11 1800
3 1t
=10 11 1800
A

5 " 4
ZlO 10, 1900
7 "
ZlO 9,2 2100
9 "
10 8,05 2400
1 "
712 8,7 2300
312 " 7,9 2400
Z‘ ’

5 n
le 7,6 2500

* Les valeurs de [F sont dennées sans tenir compte de la correction re-

i £
lativiste.
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ANNEXE B GEOMETRIE DE LA DIFFRACTION D'UNE STRUCTURE MACLEE {21}

Rappelons que deux cristaux sont en position de macle si de part
et d'autre de leur plan commun, appelé plan de macle, il existe un réseau de
maille multiple de celle qui leur est propre. Les relations de symétrie qui
en découlent impliquent que le réseau en position de macle est symétrique du
réseau initial par rapport au plan de macle, ou s'en déduit par une rotation
de 180° autour de sa normale appelée axe de macle, 1'un au moins de ces deux
8léments de symétrie ayant des indices rationnels {23}.

Dans les cristaux cubiques, les plans (h k £) du réseau direct et
les plans (h k Z)* du réseau réciproque sont paralléles, si bien que la norma-
le au plan (h k £) est la droite [h k EI. Nous emploierons donc, dans ce qui

va suivre, la notation cubique & faces centrées pour des raisons de commodité.

L'axe de macle est alors paralléle au plan du réseau réciproque
correspondant au diagramme de diffraction, et le diagramme de macle est obte-
nu par simple rotation, ce qui correspond & l'image miroir du diagramme de
diffraction de la matrice par rapport a cet axe (figure 21).

Les indices des taches de diffraction dus & la macle, par rapport
au réseau réciproque sont déduits de la fagon suivante. Si [h k i]* est un
vecteur du réseau réciproque et [p q £I 1'axe de macle, il résulte du macla-
ge sur (p ¢ r) que [h k @]* est devenu [hl kg Ki]*. Nous devons déterminer
h, k, £, dans le réseau réciproque de la matrice. Puisque les vecteurs

171
[h k @ et [hl kl KJ * sont méme module, nous pouvons écrire :

[h k,a + [hl kl 2&] =n [p q 1] (B-1)

ol n est un facteur qui dépend de h, k, £. On a donc :
h+h =np k + k, =ngq L+ 21 =nr
de plus,

h2+k2+ﬂz=hi+k?+ﬂf = (np—h)2+(nq*k)2+(nr—«@)2

0 = 2(ph + qk + rl)

.
d > 22
P + q + r
soit h, = 2@h* gk + 1l (B-2a)
1 2 2
P + g + r
K = 2q(ph + gk + r&) _ K (B-2b)
1 2 2 2
P + q + r
7 = 2r(ph + qk + rd) _ 2 (B-2¢)

1 p2 + q2 + r2
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Bien que cette indexation soit dans le cas présent immédiate, ces
formules nous seront cependant utiles dans le cas ol le plan de macle n'est

pas paralléle au faisceau.

Supposons que le faisceau passe par l'axe de zomne [u v w] du ré-
seau de la matrice. Nous pouvons déterminer 1'axe de zone paralléle dans la
macle en utilisant une série de relations semblables aux relations (B-2).

Les nouveaux indices pour les vecteurs du réseau (ou plans du réseau réci-
proque) seront obtenus en considérant les mémes relations car les plans

(h k £) du réseau direct sont parall&les aux plans (h k £)* du réseau réci-
proque. Connaissant le plan (h k Z)* du réseau réciproque de la matrice, .les
relations (B~2) nous permettent de déterminer le plan (hl k1 21)* du réseau
réciproque de la macle.

L'étape suivante est la superposition des deux plans, avec une
orientation correcte. Pour cela, on reporte d'abord le diagramme de diffrac-
tion de la matrice ; puis on choisit deux points du diagramme de la macle que
1'on indexe par rapport & la matrice & 1'aide des relations B-2.

Considérons le plan (001)* du réseau réciproque et le plan de ma-
cle (101). L'application des relations (B-2) montre que le plan du réseau
réciproque de la macle correspondant est (100)*. Il reste maintenant i super-—
poser ces deux plans avec la bonne orientation. Pour cela, nous choisissons
les points 002 et 020 de la macle et nous voyons qu'ils ont pour indices, re-
lativement au réseau réciproque de la matrice, 200 et 050, respectivement.
Nous ‘obtenons alors le diagramme représenté figure 22 c. La combinaison de
cette figure et de la figure 2! b, obtenue en considérant un maclage sur le
plan (110) paralléle au faisceau, nous donne bien un diagramme de diffraction
identique & celui représenté figure 7.

Considérons maintenant le plan (120)* du réseau réciproque repré-
senté figure 4 correspondant & la superposition des trois orientations possi-
bles. Cette section est représente figure 23 a. L'application des relatioms
B-2 montre que 1l'axe de macle spinelle doit &tre [p q r] = [LII] pour obte-
nir un plan rationnel du réseau réciproque et alors le plan correspondant du
réseau réciproque de la macle est (102)*. Les points 030 et 221 du réseau
réciproque de la macle ont pour indices, relativement au réseau réciproque
de la matrice, 212 et 003, respectivement. La superposition des deux diagram—
mes de diffraction, orientés correctement, produit le diagramme représenté

-~

figure 23c qui est analogue & celui de la figure 18.
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ANNEXE C NOTATIONS UTILISEES EN THEORIE DU CONTRASTE

En microscopie électronique, on utilise des lames minces dont
1'8paisseur est inférieure ou de 1l'ordre du dixi&me de micron ; les dimen~—
sions latérales sont de l'ordre de quelques dizaines de microns et seront
considérées comme infinies

-z représente 1'épaisseur de la lame mince

- z définit la profondeur d'un point du cristal

> = . . . - .
- ko et kg désignent les vecteurs d'onde incident et diffractés : ils
sont pratiquement normaux & la surface d'entrée ;
> - >
ona: k>=%k +g (c-1)
g 0
- + - - .

ol g est un vecteur du réseau réciproque.

Dans le cas & deux faisceaux, il n'y a qu'une seule onde diffrac-
tée importante ; le cristal est orienté de fagon qu'il n'y ait qu'un seul
point du réseau réciproque proche de la sphére d'Ewald (figure 26).

- s désigne la distance de la sphére d'Ewald au noeud du réseau récipro-

que correspondant ; on a

2 2
ko - k>
- S (c-2)
2 k
g
Le potentiel &lectrostatique cristallin est développé en série de
Fourier :
- . - >
V(r) =L V>exp (211 g.x).
2> B
g
2me
On. pose Uy = —= V> (C-3)
& 4 g

Pour les cristaux centrosymétriques, on a Vg =V g

- tg représenﬁe la distance d'extinction, elle est définie par :

ool (C-4)

g

La résolution de l'équation de Schrodinger montre que les ampli-

tudes des ondes transmise (T) et diffractée(S) sont données par :

T(z) = cos I ¢ z - &g-sin Io z (C-5a)
I -
S(z) = ctg sin I o z (C-5b)

1/2

2 2
ol ot> = (1 + s t> C-6)
2 g) (



- 27 -

On utilisera par la suite les symboles T et S , qui sont définis
par T =T(-s) ; S = S(-s) (c-7)

La diffusion inélastique des électrons provoque un phénoméne d'ab-
sorption dont les effets ne peuvent pas etre ignorés quand 1l'épaisseur de la
lame devient importante. Moliére {14} et Yoshioka {15} ont proposé d'en ren-
dre compte en remplagant le potentiel V(?) par un potentiel complexe, ce qui

revient i substituer 3 tE une quantité complexe t'g telle que :

S S (C-8)

t'> 1

g g g

Les paramétres TE, différents pour les différentes réflexions ac-—
tives sont appelées longueurs d'absorption ; on prend en général :

TE = 10 tg 3 on peut alors poser {18}.

. o1 2 2.1/2 _
g = Or + 1 o Gr il (1 + 87 t27) {C-9a)
g
0. = l;-(l + s2 t~>2)_1/2 (C-9b)
i T g
g
Nous poserons de plus {13}.
sh2®=2s8t">=3g t> (C-10a)
g g
d'old ch 2 %= (1l + sztz'g)l/2 =g t'—é (C-10b)
Nous pouvons alors écrire :
T = = i, cos (o z+ 21 ¢) (C-11a)
g

qui est de la méme forme que § = . t, sin T o z (C-11b)
g

Un défaut plan dans un cristal est caractérisé par le déplacement
R de la partie inférieure par rapport & la partie supérieure ; si la défor-
mation est faible, nous pouvons &crire :

v, G+ B =V (@) (c-12)

Ce défaut sera donc caractérisé par le paramétre a = 2 I E ﬁ, qui
représente en fait le déphasage entre les coefficients de Fourier du potentiel

relatifs 3 chacune de ces parties.
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ANNEXE D EFFETS DE DIFFRACTION DUS AUX MACLES D'ORDRE

Dans l1'étude de la diffraction d'une structure maclée, il est com~
mode de décrire la structure 3 l'aide d'une maille non primitive, commune aux
deux réseaux. Pour un plan de macle (1OI)Cfc par exemple, nous prendrons une
maille quadratique composée de seize mailles cubiques, telle que
Z”l =4 Zl ; 3"2 = 32 H 2"3 =4 33 (figure 7). Nous pouvons dire que le fac-
teur de structure est la somme d'un terme di & la contribution d'atomes

d'Argent placés en tous les points du réseau et d'un terme di a4 la contri-

bution d'atomes de facteur de diffusion f = fMg - ng, placés aux points oc-
cupés par les atomes de magnésium.
Pour la partie I, nous avons
3 m"gn Zn
I . > 3 ] -> 1
Fr=F +f I exp(2ill g. =) {1l+exp(2ill g. -} ...
g o B 4 4
m=0
oy a
. ->
{l+exp [2i08 G +5 +5)]} (D-1)

oli Fo est la contribution de 16 mailles &lémentaires de la structure cubique

3 faces centrées.

On a évidemment : E. Z; = h'" =4nh (D-2a)
2. ay = k"= k (D-2b)
- Eg = M=4p (D-2¢)
. "y _ "
FIH nwon = F F f exp(z L ;?) 1 {1 + eXP(i 1 P" ) {1l + exp [l H(h"+k”+£"):] }
h"k" 2 o . A 2 =
exp(i I 2) 1 A

(D-3a)
Dans la partie II, nous avons :
IT exp (2ilh'") -1
1"

Fh"k"/e," = FO + f

= {1+ exp(il’[%")} {1 + exp[in (%"+k"+£")]} (D-3b)
exp(inz -1

Dans ces conditions, les deux derniers termes sont -simultanément
non nuls si h" et £" sont multiples de 4 (soit h et £ entiers) avec la con-
dition supplémentaire 4h + k + £ et h + k + 41 pairs, soit h, k, £ de méme
parité, ce qui correspond aux réflexions fondamentales de la structure cubi-

que & faces centrées ; on a alors :

I _II _ _ -
By = Fy = F o+ 16 £=16 (3 Frg * fug) (D-4)
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FIGURE 23g PLAN(120) DU RESEAU RECIPROQUE
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FIGURE 23b PLAN (102) DU RESEAU RECIPROQUE



\\UH%’ K

€ 3IHUNOIA

ece e0e ﬂooo e0e e0e e0e ece eCe ooo“
° °
: o :
° °
o0 _ o o°
ooo O o O o O ooo
ooo o coo
ooo O ooo
o °

0.00 00® €00 000 000 000 0.0. e0e e0e





