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. I - INTRODUCTION :

L'étude expérimentale des défauts dans la structure du tellure et de
leur influence sur le comportement plastique et Zlectrique de ce semi-conduc-
teur fait mainteanant 1'objet de nombreux travaux et publications. Les méthodes
emp}oyées sont essentiellement la technique des figures d'attaque [1], [2],
[3], [4] et la microscopie €lectronique [5], [6], [7]. Nous avons tenté d'uti-
liser une technique de rayons X, la méthode de Lang [8], déji appliquée avec
succés 3 1'étude des défauts dans de nombreux cristaux. C'est une méthode non
destructive qui nécessite des monocristaux de faible &paisseur et relativement
parfaits. Son principe est exposé brié&vement au chapitre III. Dans le cas du
tellure, elle s'est avérée délicate 3 mettre en oeuvre car ce matériau est 3
la fois trés absorbant et tx@s ductile. Ceci nous a amené a4 concevoir des tech-
niques particulidres de préparation des &chantillons qui, tout en introduisant
un nombre minimum de dislocations, permettaient de les amincir convenablement
jusqu'a 1'épaisseur désirée (de l'oxdre de 100 microns). Nous décrivons au
chapitre IV les techniques utilisées et les difficultés expérimentales ren-
contrées au cours de ces préparations (collage et manipulation des é&chantil-
lons). Nous montrons comment ces difficultés ont été résolues et en particu-
lier comment 1'amélioration systématique du procédé d'amincissement chimique
nous a permis de mettre en &vidence des dislocations individuelles dans les
cristaux de tellure. Les premiers résultats obtenus sont présentés et analysés
au chapitre V.

Nous commengons par rappeler les propridtés cristallographiques du
tellure et envisageons les types de dislocations que 1l'on peut déduire de sa

structure (chapitre II).



II - ETUDE CRI$TALLOGRAPHIQUE DES DISLOCATIONS

II - 1) RAPPELS CRISTALLOGRAPHIQUES :

Le tellurée et le selenium sont des semi-conducteurs appartenant au
groupe VI.b de la classification périodique des:éléments‘( Z = 34 pour le
selenium , Z = 52 pour le tellure). Ils cristallisent dans le systéme hexa-
gonal et présentent tous deux une structure assez particuliére ol les atomes
sont disposés en chalnes hélicoidales paralléles & 1'axe ¢, qui se déduisent
les unes des autres par les tramslations primitives du réseau plan hexagonal.
La structure dans chaque chalne se reproduit périodiquement tous les trois
atomes'[QJ. Leur groupe spatial est noté P3]21. La figure 1a représente la
maille cristalline hexagonale. Les paramétres, mesurés & la température am~

biante, sont les suivants

4,4559 A ¢

il
it

Pour le tellure 5,9269 A [10]

1,3301

plo ®

o
rayon d'une chafne : p = 1,19 A

Pour le selenium : | @ = 4,36397 A c = 4,95945 A
£ = 1,1364
a

La figure 1b est une projection dans le plan de base du contenu de la maille.
Nous avons indexé sur la figure 2 les directions et les plans cristallogra-
phiques qui seront fréquemment utilisés tout au lomg de cet exposé (notation
de Bravais-Miller & quatre indices). Le systéme d'axes est celul qui est
indiqué sur la figure la. Nous ne nous intéressérons par la suite qu'a 1'dtude
des défauts dans la structure du tellure. Dans ce domaine, une analogie entre
tellure et selenium est certaine.

Les liaisons entre atomes d'une méme chaine sont covalentes [11].
Elles sont de type Van der Waals entre chaines voisines. Il est donc raison-~
nable de considérer que les atomes d'une méme chafne seront fortement liés
tandis que les atomes de chaTnes distinctes seront faiblement 1i8s. Ceci est
‘en accord avec le fait que le tellure clive facilement selon n'importe lequel
des plans prismatiques {1010}, ce qui suggdre une énergie superficielle faible

selon ces plans.



La figure 3 représente une hélice droite (dextro~tellure). L'hélice
gauche (levo—tellure) existe également. Ces deux variétés ont &té effectivement
U T B P . e
theewrwdex 12 Te: facteurs de structure géométriques sont d'ailleurs diffée-

wam ey pour ces drg . intures (paragraphe IIT - 4 - 1).

Li =~ 2Z2) EITUDE D, 3 DIiISLOCATIONS

e e e L T s oo e e e e o e e it e

L'étude expérimentale des défauts linéaires ou plans et des propriétés
€lastiques ou plastiques d 'm cristal est généralement précédée d'une &tude
qualitative & partir du medile cristallographique. Dans le cas présent, la
structure en chafnes et la forte anisotropie des liaisons doivent influencer
grandement les types de dislocations que l'on peut y trouver et leur mouvement.
A partir de considérations énergétiques simples, nous avons envisagé et discuté
1l'existence de telles dislocations [13]. L'énergie d'une dislocation étant pro-—
portiomnelle & sz, ol K est une fonction des constantes &lastiques du cristal
et de l'orientation de la dislocation, les dislocations susceptibles d'exister

sont celles qui ont a la fois les plus petits vecteurs de Burgers [14] et les

plus petites valeurs de K.

II - 2 - 2) Dislocations parfaites :

e e e e e, ————

Les vecteurs de Burgers possibles peuvent &€tre les translations pri-
mitives du réseau hexagonal, c'est-a-dire a et ¢, et des combinaisons lindaires

. - -> -+ >
de ces vecteurs, par exemple a t ¢ et a; = a, .

D'autres vecteurs condui-
ralent 3 des énergies trop élevées et on peut supposer que de telles disloca-
tions se dissocieraient en dislocations du type précédent, d'énergie moindre.
Toutes ces dislocations admettent les plans prismatiques comme plans
de glissement. Ce point a été& vérifié expérimentalement par des études de
figures d'attaque [4], de microscopie &lectronique [7], ainsi que par des
études de déformation plastique [15], [16]. Ce fait est coh@rent avec la trés
forte anisotropie des liaisons. Notons que, sauf dans un cas, [i], les vecteurs

de Burgers n'ont pu &tre identifiés en raison de la trés grande anisotropie

élastique du tellure dont nous examinons les conséquences au paragraphe suivant.

II - 2 -~ 3) Propriétés élastiques :

Le tellure appartient 3 la classe 3.2. Son tenseur élastique rapporté

i ses axes naturels s'écrit [17] :
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Nous avons calculé, en utilisant la méthode d'Eshelby , Read et
Shockley [ld], les champs de déplacements u (;) et le coefficient d'énergie
K pour différents types de dislocations [16]. Il ressort des calculs les faits

sulvants :

- Seules les dislocations vis paralléles 3 1'axe a ont un champ de déplacement
paralléle au vecteur de Burgers. Ces dislocations sont donc les seules &
pouvoir &tre identifiées 3 1'aide de la condition E .b=0, oﬁ,E est le
vecteur de diffraction et b le vecteur de Burgers.

- De méme, seules les dislocations coin paralléles & 1'axe 2 ont un champ de
déplacement perpendiculaire & la ligne de dislocation. Elles peuvent donc

en principe &tre identifiées 3 l'aide des deux conditions :

.b=0

+ ooy

g . (ban) = 0

ol n est un vecteur unitaire porté par la ligne de dislocation.

- Les dislocations de vecteur de Burgers a . ate , ¢ ne présentent pas
d'instabilité &lastique dans les plans prismatiques de premi&re espéce
{1010},

. . > -> > .
- Les dislocations de vecteur de Burgers c¢ , a, - a, » présentent par contre

1
des instabilités &€lastiques dans les plans prismatiques de seconde espéce

{1120}. Ceci est sans doute la cause de 1'absence de glissement macrosco-

pique dans ces plans.

-~

3 [ _) - L] .
- Les dislocations de vecteur de Burgers a ont des énergies trois a4 quatre

> L >

fois plus faibles que les dislocations de vecteur de Burgers cetcta.
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III - LA METHODE DE LANG [§]

IIT ~ 1) PRINCIPE DE LA METHODE :

Un faisceau de rayons X issu d'une source quasi-~ponctuelle tombe
sur un cristal réglé & l'incidence de Bragg pour une famille particuliére de
plans réflecteurs. Une fente fl’ placée avant le cristal, limite la divergence
de ce faisceau (figure 4), L'onde émise par 1l'anticathode est sphérique. Elle
peut &tre analysée en somme d'ondes planes [19]. Chaque onde plane incidente .
donne naissance, 4 l'intérieur du cristal, & quatre champs d'ondes, deux par
direction de polarisation. Chacun des champs d'ondes est constitué par deux
ondes dont les vecteurs d'ondes sont approximativement parallé&les aux direc-
tions incidente et réfléchie [20]. Comme la divergence du faisceau incident
est rarement inférieure & quelques dizaines de secondes d'arc, tous les points
de la surface de diSpersién sont simultanément excités et les directions de
propagation des champs d'ondes correspondants, normales en tous points & cette
surface, se répartissent 4 1'intérieur du triangle A B C, d'angle au sommet
2 g, appelé 'triangle de Borrmamn' (figure 4). Le long de tout trajet Ap se
propagent deux champs d'ondes dont les points caractéristiques sont conjugués
sur la surface de dispersion et qui donment lieu & des interférences [19].

A la sortie du cristal, chacune des ondes retrouve son individualité. Deux
faisceaux émergent du cristal, 1l'un, Ro, dans la direction d'incidence (fais-
ceau transmis), l'autre, Rh, dans la direction réfléchie (faisceau diffracté).

‘ Pour un cristal parfait, la largeur du profil de‘réflexion est de
l'ordre de quelques secondes d'arc. Par suite, seule une faible partie du
faisceau incident est réfléchie. La majeure partie du faisceau direct traverse
le cristal en subissant simplement 1'absorption photoélectrique normale. La

fente f2 1'arréte et isole le faisceau réfléchi qui est alors regu sur ume

plaque photographique.

III - 2) MISE EN EVIDENCE TOPOGRAPHIQUE DES DEFAUTS :

III - 2 - 1) Formation des images [21]

Le faisceau direct est composé de rayons qui ne sont pas dans les
conditions de Bragg pour le cristal parfait. Lorsqu'il pénétre dans une région
déformée (au voisinage d'une dislocation par exemple), certains des rayons qui
le composent peuvent satisfaire & la condition de Bragg dans cette région si.

la désorientation effective est supérieure 3 une ou deux fois la largeur de



la courbe de réflexion pour le cristal parfait et inférieure 3 la divergence
totale du faisceau direct. La région entourant le défaut donne alors naissance
4 une image 1 sur la plaque photographique (figure 5). Cette image est appe-
lée "image directe’ su "cinématique'. Dans le cas d'une dislocation, la zone
qui est 4 l'origine de l'image a un diamétre de 1 3 4 microns. Ce diamBtre
correspond & la distance du coeur pour laquelle la désorientation est de I'ordis
de grandeur de la largeur angulaire du profil de réflexion pour le cristal
parfait.

Il existe un autre type d'image, appelée '"image dynamique', qui
apparalt dans le faisceau réflédchi et dans le faisceau transmis lorsque la
ligne de dislocation coupe le triangle de Borrmann, perturbant de ce fait
la propagation des champs d'ondes tels que Ap. Les régions qui contribuent
a4 la formation de cette image sont beaucoup plus &loignées du coeur de la
dislocation que celles qui produisent 1'image directe.

On peut noter sur la figure 5 que la distance h' de 1'image
directe au bord du faisceau permet de déduire immédiatement la distance du
défaut 3 la face de sortie. Sur la plaque photographique, la trace du fais-
ceau réfléchi représente une ''section du cristal". Pour obtenir la topogra-
phie des régions perturb&es dans tout le cristal, on fait subir un wmouvement
de translation simultané au cristal et & la plaque photographique (topogra-

phie par translation). Les images directes constituent alors les projections

des défauts dans la direction réfléchie.

L'image directe correspond 3 un renforcement d'intensité sur la
plaque photographique : l'intensité en i (figure 5) est la superposition de
1'intensité@ normale du faisceau réfléchi et de l'intensité des rayons du fais-
ceau direct diffractés par la zone de l'imperfection. L'image dynamique appa-
ralt avec un contraste blanc sur les topographies par section (les phé&noménes
d'interférences entre champs d'ondes sont détruits lorsque les plans réticu-
laires sont légérement déformés). Elle est diffuse sur les topographies par
translation.

L'importance relative des deux types d'images dépend de la valeur
du produit u,d, ol W, est le coefficient d'absorption linéaire du cristal
et d son épaisseur. Le contraste de l'image directe est maximum lorsque
pod <1 ou 2. Si u,d est compris entre 2 et 4, les deux types d'images sont

visibles simultanément. Si 1, d > 6 ou 8, le faisceau direct est complétement



absorbé. Seule 1'image dynamique est visible (cas de la transmission anormale).
Le contraste d'une image de dislocation (image directe ou image
dynamique) dépend &galement d'un certain nombre de facteurs, entre autres de
la position de la dislocation & l'intérieur du cristal et de son orientation
f2?1, [23}, [24}5 La largeur de 1l'image est d'autant plus fine =t le contraste

ce de soriie

%Y

d'autant plus accentué que la dislocation est plus proche de 1. &

(pour les cristaux absorbants). Sa '"visibilité" est aussi fonction de la valeur
T T - - . . .

du produit g . u, o u est le vecteur déplacement de la ligne de dislocation.

Nous reviendrons sur ce dernier point au paragraphe V - 2.

les facteurs géométriques susceptibles de limiter le pouvoir de
résolution dépendent en partie des dimensions de la source de rayons X et du
systéme de collimation. La divergence horizontale du faisceau incident est

d'environ 100 secondes pour une topographie par translation. Elle est d'

environ
I minute pour une topographie par section. La divergence verticale est fonction
de la dimension verticale de la plage de 1l'@chantillon topographiée. Elle peut
atteindre 1 ou 2 degré@s. Le pouvoir de résolution instrumental est de l'oxdre
de 2 & 4 microns. Il faut également tenir compte d'une limitatiom du pouvoir

de résolution par le cristal lui-méme (fonction des largeurs & mi-hauteur des
profils de réflexion théoriques). Par suite, 1'image d'une dislocation a géné-
ralement une largeur de 5 3 10 microns. Ceci limite l'emploi de la méthode de

Lang & l'étude des défauts dans des cristaux relativement parfaits (densité

de dislocations < 104 / cm?).

III - 4) APPLICATION A LA DIFFRACTION DES RAYONS X PAR UN CRISTAL DE

TELLURE_PARFAIT :

III - 4 - 1) Facteur_de_ structure_géométrigque :

Pour des raisons de commodité de calcul, nous 1'exprimons en nota-
tion & trois indices. Compte-tenu de la relation h +k + i = 0, l'extension
a4 la notation & 4 indices est immédiate.

Le facteur de structure a pour expression générale :

F = L f. exp 2ir7H. T (1)

hk 2 j

> . - ; . .
ol H est un vecteur du réseau réciproque joignant 1'origine au noeud (hki).

fj est le facteur de diffusion atomique pour 1l'atome j. Il est le méme pour
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Les facteurs géométriques susceptibles de limiter le pouvoir de
résolution dépendent en partie des dimensions de la source de‘fayons X et du
systéme de collimation. La divergence horizontale du faisceau incident est
d'environ 100 secondes pour une topographie par translation. Elle est d'environ
I minute pour une topographie par section. La divergence verticale est fonction
de la dimension verticale de la plage de 1l'échantillon topographiée. Elle peut
atteindre 1 ou 2 degrés. Le pouvoir de ré&solution instrumental est de 1l'oxdre
de 2 4 4 microns. Il faut également tenir compte d'une limitation du pouvoir
de résolution par le cristal lui-méme (fonction des largeurs & mi-hauteur des
profils de réflexion th8oriques). Par suite, 1l'image d'une dislocation a géné-
ralement une largeur de 5 3 10 microns. Ceci limite 1'emploi de ia méthode de
Lang a4 1'étude des défauts dans des cristaux relativement parfaits (densité

de dislocations < 104 / cm2).

IIT - 4) APPLICATION A LA DIFFRACTION DES RAYONS X PAR UN CRISTAL DE

TELLURE_PARFAIT :
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Pour des raisons de commodité de calcul, nous 1l'exprimons en nota-
tion & trois indices. Compte-tenu de la relation h + k + i = 0, l'extension
4 la notation 3 4 indices est immédiate.

Le facteur de structure a pour expression générale :

i

F = L f., exp2inmH. T (N

hk2 ;i

~ _). - - R 3 L4 N * *
ol H est un vecteur du réseau réciproque joignant 1l'origine au noeud (hkg).

fj est le facteur de diffusion atomique pour l'atome j. Il est le méme pour



tous les atomes d'un méme type. Nous 1'appellerons £ dans ce qui suit. f est

en général complexe et s'Bcrit sous la forme :

£= £ o+ AF' + i Af" (2) [25]

o

Af' et Af" sont les corrections de dispersion anormale. Nous posons
. > =,
Shkﬁ =exp 211 H. rj H Shka

symétrique). Dans le cas du tellure, Shkz n'a pas la méme valeur selon que

est également complexe (cristal non centro-

1'hélice est droite ou gauche. La maille &lémentaire posséde trois atomes
qui ont comme coordonnées dans le systéme d'axes représenté sur la figure la

(cas de 1'hélice droite)

0 o0

a
o] 1
73
_p_p2
a a3

Ceci donne, pour le dextro~tellure :

1S D 2 = 3 + 2 cos 2 m (- hu + ku + 33 + cos 2 m (hu + 2 ku - X
| “hke 3 3
(3)
+ cos 2 1 (2 hu + ku + %)}
I . 8
avec u = = 0,267 = 35
Pour le levo-tellure :
S G 2 . 3+ 2 cos 2 m (- hu + ku - &D + cos 2 m (hu + 2 ku + &9
hk 3 3 ()

+ cos 2 7 (2 hu + ku + %20}

On constate que l'on passe du dextro—tellure au levo-tellure en changeant

2 en -4%.



Le facteur de structure géométrique est alors défini par :

|
L2 ) 1 2
| Phics | = 5T Ishk.q, (5) [25]
Nous donnons en annexe 1 les valeurs numériques des termes lshkzl 2,
2 2 2 2 2 .
| £] et Fio , avec |f| = (f, + Af") +  (Af"™) (il est tenu

compte des corrections de dispersion anormale). Les valeurs de fo sont prises
dans les tables internationales de cristallographie [2@]. Celles de Af' et
Af" sont dues a4 M.J. COOPER [27]. Nous nous limitons aux plans (h k i 2)
pour lesquels ces valeurs sont les plus &levées et aux plans qui possédent
une orientation cristallographique privilégiée (exemple des plans {1010}). Ce
tableau donne une premiére indication sur les réflexions utilisables en dif-

fraction des rayons X par un cristal de tellure. Noter sur ce tableau la va-

leur trés faible du terme thkl pour la réflexion {1010} comparée aux
valeurs du méme terme pour les réflexions (0003) et {1120} par exemple et
. 2
) 4 -
1'écart important observé entre les valeurs \Fhkl et Fhkz lorsque

h,k = 0 ou I.

Le tellure posséde un numéro atomique €levé ( Z = 52 ) et appar-
tient 3 la catégorie des cristaux trés absorbants. Le coefficient d'absorp-
tion linéaire u, est égal a 111,8 cm—1 pour le rayonnement Ag Ka ( AK& =
0,5608 K). I1 est &gal 3 218,6 cm-1 pour le rayonnement Mo Ko (A = 0,7107 R)
[26]. Cela signifie que, pour le rayonnement Ag par exemple, l'intensité du
faisceau direct est €gale au centi&me de sa valeur initiale I, pour une épais~—
seur traversée de 400 microns environ. Il est int8ressant dans cette &tude
d'appliquer les résultats de la théorie dynamique au calcul du coefficient
d'absorption effectif pour un cristal de tellure placé & 1'incidence de Bragg
et d'étudier la possibilité d'une absorption anormale (effet Borrmann). On
définit généralement deux coefficients [28] :

- Le coefficient d'absorption effectif Mo dans la direction d'incidence.
-~ Le coefficient d'absorption u, dans la direction de propagation, & 1l'in~
térieur du triangle de Borrmann.

Le premier conduit & un facteur d'atténuation pour 1l'intensité

z < .yt ess .
de la forme exp (- ue-v—) , oi z est la profondeur i l'intérieur du cris-



tal selon la normale 3 la face d'entrée et Y, le cosinus de 1l'angle wo entre
cette normale et la direction d'incidence.

Le deuxidme conduit a un facteur d'atténuation pour 1'intensité
du champ d'ondes dans la direction de propagaticn de la forme exp (—us . Ap),
oa'KE est la longueur du trajet du champ d'ondes correspondant dans le cris-
tal (figure 6). Les expressions de Mg et Mo sont données en annexe 1I. Elles
ont #té obtenues en supposant l'onde incidents plane. Kato [29] a montré que
le traitement de l'onde incidente en onde sphérique conduisait pratiquement
au méme résultat (pour les topographies par translation tout au moins). Ces
expressions se simplifient considérablement dans le cas symétrique, c'est-a-
dire lorsque le plan réflecteur est perpendiculaire 3 la face d'entrée.

Dans ces conditions : y = v, et

o

13 IXih| [c| cos ¢

My =g (6)
|Xio| v 1+n5
! | 2
_ IX COSC])
N S AR
B RS TS tg” 6y

L'équation (6) explique l'effet Borrmann : le coefficient d'absorption effec-
tif est plus petit que le coefficient d'absorption normal pour des champs
d'ondes correspondant & la branche 1 de la surface de dispersion. C'est 1'in~
verse pour les champs d'ondes appartenant 3 la branche 2. Cet effet est maxi-
mum pour n_ = 0, c'est-a-dire au centre du domaine de réflexion. Quand
n, > *# o (loin du domaine de réflexion), on retrouve le coefficient d'ab-
sorption normale.

Le calcul des termes Ixihl et |Xioi est explicité en annexe II
pour les réflexions particulidres (0003) et (1070), et dans le cas symétrique

(rayonnement Ag Ka) . Les &quations (6) et (7) s'écrivent alors respectivement
- Pour la réflexion (0003)

boep 13 0,93

e o
% l+n2
T

U = u_ cos o 1+0,93-vV 1~ g o (9)

s o 2
B

(8)

tg ©



~ Pour la réflexion (IOTO) :

(10)

1
i
4 4
N
o ~4
N
——

3

( ' 2
. = u cos o 1 + 0,27 /4— tg_ao (11)
s o ‘ 2 5

& B
Les équaticns (8) et (10) montrent que, déns le tellure, le comportement dyna-

mique des faisceaux sera triés différent pour les réflexions envisagées.

-+ Pour la réflexion (0003), au centre du domaine de réflexion, le champ
d'ondes 2 est pratiquement absorbé au bout d'une distance trés courte & par-
tir de la face d'entrée. Le champ d'ondes 1 se propage avec un coefficient
d'absorption presque nul (il est de 1'ordre de 0,07 Hoo soit 8 cm_l). Il en
résulte deux conséguences :

. 1 : Les phénoménes d'interférences entre champs d'ondes 1 et 2 seront
trés limités, sauf si 1'@chantillon est trés mince (po d << 1).

. 2 : Il est possible, pour des cristaux suffisamment parfaits, d'utiliser
des échantillons dont 1'épaisseur est de ] mm et plus, par suite du
coefficient d'absorption anormal particuli&rement faible dans ce cas.
L'étude des défauts 3 1'aide de la transmission anormale a déjad fait
l'objet de nombreuses applications, entre autres sur le silicium [3@]
et sur le cuivre [31]. Cette technique n'a toutefois pas été utilisée

dans le présent travail.

-+ Pour la réflexion (1010), 1l'effet d'absorption anormale est beaucoup plus
réduit (ue = 82 cm_] pour le champ 1, Hy = 142 cm_-1 pour le champ 2, au centre
du domaine de réflexion). Les faisceaux sont tré&s absorbés dans ce cas, ce que
corrobore la valeur trés faible du facteur de structure géométrique calculé

en annexe I. Pour un uo.d petit (<1), des phénoménes d'interféren;es entre
champs d'ondes peuvent €tre visibles dans de bonnes conditions 2 la sortie du

cristal.

Les relations (9) et (11) qui donnent les coefficients d'absorp-
tion dans la direction de propagation montrent que celui-c¢i est minimum lors-
que cette direction est paralléle aux plans réflecteurs (figure 7). On a en

effet dans ces conditions o = 0 et Mg = 0,07 K, pour la réflexion (0003)



et Mg = 0,73 b, pour la réflexion (1070) (champs d'ondes 1). Dans le premier

cas, on peut s'attendre & ce gue 1l'énergie se propage principalement le long

~

des plans de base. Dans le deuxiéme cas, cet effet sera & peine sensible. Pour

o = SB, on retrouve =y , quelle que soit la réflexion utilisée, c'est-a-
: o

dive L'absorption normale le long ae: bords du triangle de Borrmann.

1IL - 4 - 3) Largeur des profils de_ réflexion théoriques

La courbe de réflexion s'obtient lorsque l'on enregistre 1'inten-
sité totale des faisceaux diffracté ou transmis regue par un compteur i scin-
tillation en fonction de 1'angle d'incidence sur le cristal animé d'un mouve-
ment de rotation uniforme. Nous ne considérons ici que le faisceau réfléchi.
Nous donnons en annexe III ies expressions des intensités diffractées pour
les réflexions (0003) et (1010) (cas de Laue symétrique). On en déduit les
largeurs 3 mi-hauteur des profils de réflexion. Nous avons effectué les appli-

cations numériques pour les cas My d=1 et Mo d = 2.

Pour uo.d = 1 2 (A e)(OOOB) = 3,35 secondes
2 (A e)(IOTO) = 2,60 secondes
Pour Uo’d = 2 2 (A 6)(0003) = 2,70 secondes
2 (A e)(lOTO) = 2,46 secondes

Le profil de réflexion théorique est d'autant plus &troit que 1'échantillon
est plus épais. La largeur des images de dislocations est inversement propor-
tionnelle 3 la largeur de la courbe de réflexion [21]. Ces images seront donc
plus fines pour la réflexion (0003) que pour la réflexion (1010). Le pouvoir
de résolutian sera d'autant meilleur que le cristal sera plus mince. Toute-
fois, pour My d =~ 2, la résolution sera presque la méme pour les deux ré-

flexions.

III - 5) PROBLEMES EXPERIMENTAUX :

Ces problémes découlent des limitations imposées par la méthode
de Lang et différent selon les buts poursuivis dans 1l'application de cette
technique. Nous nous proposons pour l'instant de mettre en évidence les dis-
locations dans la structure du tellure (images directes) et de caractériser
géométriquement les diverses configurations observées. La possibilité de

révéler dans de bonnes conditions les images directes des dislocations est



liée d'une part 3 la valeur du produit uo,d (III - 2 - 2) et d'autre part &
la densité limite des dislocations observables sur la plaque photographique.
Pour obtenir un Hod o= o0, 1'épaisseur de la lame doit &tre de 1'ordre de

50 microns pour la raie Kal du molybdéne et de 1'ordre de 100 microns pour

la raie Ko, de 1'argent. La préparation d'échantillons d'épaisseur aussi
faible pose un certain nombre de problémes délicats sur lesquels nous revien-
drons au chapitre suivant.

L'étude topographique a été réalisée 3 1'aide du rayommnement issu
d'un tube microfoyer @ anticathode d'argent ( TUBIX, type GBA). Ce rayonne-
ment a l'avantage d'€tre trés pénétrant et permet de diminuer la durée des
temps de pose (6 heures par millimétre en moyenne pour un échantillon de 200
microns d'épaisseur). La résolution est cependant moins bonne pour la raie
Ag Ka

gue pour la raie Mo K a (le pouvoir de résolution augmente en fonc-—

1 1
tion de la longueur d'onde du rayonnement incident [21]). L'utilisation d'un
tube microfoyer (dimensions du foyer optique (150 x 150) microns) permet de

1'améliorer sensiblement.



IV — PREPARATION DES ECHANTILLONS :

L'étude des propriétés mécaniques du tellure a montré que, selon
les modes de solliritarion, celui-ci peut &tre fragile ou ductile. Le résul-
tat essentlel de cette étude est la valeur particuliérement basse de la con-
trainte de cisaillerent pour laquelle le glissement s'amorce [15], [16]. La
contrainte de cisaillement résolue sur les plans prismatiques peut atteindre
dans certains cas 10 g/mm2 [7]. L'étude des propriétés électriques a montré
de méme que celles—ci sont étroitement liées & 1'état de perfection interne
du cristal [32]. Ces expériences ont aussi prouvé que le comportement plas-
tique et &lectrique du tellure est tré&s sensible & 1'état de surface et
aux conditions de manipulations. Nous nous sommes donc efforcés de concevoir
une méthode de préparation excluant clivage, sciage et polissage mécaniques,
puis nous avons recherché les conditions de manipulations qui provoquaient

le minimum de dommages superficiels.

IV - 1) ORIGINE DE_NOS_ECHANTILLONS :

Les monocristaux que nous avons utilis@&s proviennent de différentes
sources :
a - des monocristaux W fournis par la firme Wacker-Chem ie et obtenus par
tirage (pureté 99,999 %).
b - Un monocristal C fabriqué par la méthode de Czochralski dans les labo-
ratoires du C.N.E.T. & Issy-les~Moulineaux [33].
Nous avons également tenté de faire croltre nos propres monocristaux [34}.

La méthode utilisée (Bridgmann modifié&) a conduit 3 des résultats décevants.

IV - 2) DECOUPE_ET_ POLISSAGE CHIMIQUES :

Afin d'introduire un nowbre minimum de dislocations au cours des
différentes &tapes de la préparation des &chantillons, nous avons réalisé
une scie chimique & fil et une polisseuse chimique [4]. Elles utilisent

toutes deux le méme agent chimique composé de : .

l part Cr 03

2 parts H2 0 en poids

1 part HC1l concentré

Cette solution est extr@mement corrosive .et attaque la plupart des matériaux



courants. Nous avons utilisé presque exclusivement du P.C.V. (polychlorure
de Vinyle), de l'acier inoxydable au molybd&ne, et des axes en verre pour

certaines piéces tournantes.

IV - 2 - 1) Sele chimique & fil :

Le transport du ligquide est assuré par un fil de tergal de 0,4 mm
d'épaisseur. L'échantillon est fixé sur un chariot qui roule sur des billes
guidées dans des rails en Vé. La vitesse de coupe dépend de 1'épaisseur de
la section 3 découper. Elle varie en moyenne de 0,5 mm & 2 mm par heure. Pour
tenir compte de cette variation, nous avons adopté un systéme qui permet de
faire varier l'inclinaison du chariot autour d'un axe perpendiculaire 3 sa
direction de translation. Cette solution s'est révélée trds satisfaisante car
elle permet d'appliquer le cristal contre le fil avec une force constante
trés faible. Le sens de passage du fil s'inverse toutes les dix minutes en
moyenne. Il en résulte une surface strie car la tension du fil, pour des
raisons mécaniques, n'est pas la méme dans les deux sens, de méme que la
quantité d'agent chimique apportée par le fil et mise en contact avec 1l'échan-
tillon. C'est un inconvénient mineur dans la mesure oll cette découpe est

suivie d'un polissage chimique de la surface.

IV - 2 - 2) Polisseuse_chimique :

La surface & polir est placée en regard d'une surface de référence
rigoureusement plane sur laquelle glisse de facon continue une bande de ter-
gal qui a préalablement baigné dans la solution de polissage. Le polissage
de la surface s'effectue au contact du liquide amené par la bande. L'échan-
tillon est également positionné sur un chariot mobile. Une inclinaison
réglable de tout 1'appareil permet d'appliquer 1'échantillon contre la bande
avec une pression tré&s faible. Le chariot posséde deux réglages angulaires
qui, associés & une chambre de Laue, permettent de donner 1l'orientation

désirée & la surface & polir.

IV - 3) LES_CONTRAINTES SUPERFICIELLES :

Ces contraintes peuvent &8tre créées d la fois par le collage et par

les manipulations (pinces, rayures accidentelles, chocs, etc...).

IV - 3 = 1) Problémes du_collage :

La découpe et le polissage chimiques nécessitent la fixation du
cristal sur le chariot porte~&chantillon. Dans les deux cas, il est difficile

d'éviter le frottement, méme léger, du cristal contre le fil ou la bande.



Ceci exclut pour la fixation 1'emploi de substances molles (cire, vacoplast,
etc...) qui présentent une faible résistance au cisaillement et ont tendance
a fluer sous le poids de 1l'échantillon. Les colles que nous avons utilisées
(colles organiques) ont l'inconvénient de subir un important retrait au cours
du séchage, dont 1'effet sur le cristal est un cisaillement au niveau de la
surface. Si 1l'échantillon est assez mince, il se déforme généralement aprés
décollage. Les faces, initialement planes, deviennent courbes. Cette relaxa-
tion des contraintes de surface produit une torsion du réseau suffisante pour
que les désorientations effectives entre régions voisines soient supérieures
ad la divergence angulaire du faisceau direct, ce qui rend ces lames prati-
quement inutilisables en méthode de Lang. La figure 8 représente la topographie
obtenue 3 partir d'une lame taillée parallélement 24 un plan de clivage (mono-
cristal W) et collée 4 1'aide d'une colle organique sur une fine lamelle de
verre, ceci afin de conserver une surface relativement plane. On peut consta-
ter que.l'effet des contraintes superficielles masque entiérement le phéno-
méne de diffraction di aux régions intérieures du cristal. L'examen de la sur-
face au microscope optique révéle l'existence de tré&s nombreuses lignes de
glissement paralléles 3 1'axe Z, indiquant que 1l'échantillon a subi une défor-
mation plastique assez importante.

Nous n'avons pas encore résolu de fagon satisfaisante ce probléme
du collage. Il nous paralt difficile, compte~tenu du mode de préparation

employé, de 1l'éviter.

IV - 3 = 2) Les manipulations :

Une &tude des monocristaux W par la technique des figures d'attaque
[Z] nous a permis de vérifier que des manipulations sans soin conduisaient
effectivement & une multiplication rapide du nombre de dislocations. Par exem—
ple, tenir l'échantillon avec des pinces introduit localement une densité de
dislocations qui peut atteindre IO6 / cm2 et plus. En régle générale, tout
contact, méme léger, avec l'échantillon, introduit des dislocations. lLe polis-
sage chimique lui-méme, s'il n'est pas effectué avec soin, peut affecter une
couche superficielle d'épaisseur non négligeable. Ceci est di en partie au
frottement mécanique du cristal contre la bande, en partie aux poussiéres ou
impuretés non solubles dans la solution de polissage et entrainées par la
bande. Nous verrons au chapitre suivant 1'effet sur le cristal des rayures
créées accidentellement par ces impuretés.

Dans le cas d'un cristal &pais, on peut &liminer les dégats produits

par le collage et les manipulations simplement par trempages successifs de
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1'échantillon dans le bain de polissage. On retrouve ainsi, aprés retrait
d'une couche de 50 microns environ, une surface peu perturbée qui se préte
i 1'étude des dislocations par la technique des figures d'attaque par exem-—
ple [@ .

Dans le cas d'une lame mince, ol le polissage doit &tre effectué
sur les deux faces, les problémes se compliquent et il devient pratiquement

impossible d'éliminer totalement ces contraintes.

Lovell, Wernick et Benson [1} ont montré que le recuit favorise
1'annihilation des dislocations mais conduit également & une structure poly-
gonisée. Nous n'avons pu, pour des raisons matérielles, &tudier de fagon sys-
tématique son influence sur la densité des figures d'attaque. Nous 1'avons
cependant utilisé dans la préparation de lames minces pour l'observation en

méthode de Lang.

IV - 5 - 1) Monocristaux W :

Afin de réduire au minimum les contacts avec le cristal, nous avons
envisagé sa fixation sur un support rigide percé d'une fenétre de dimensions
légérement inférieures & celles de 1'échantillon. Celui-ci est d'abord poli
chimiquement sur une face, puis collé sur le support, la face polie en regard
de la fenétre. L'autre face est ensuite amincie jusqu'd 1'épaisseur désirée.
Cette maniére de procéder présente certains avantages : d'une part, toute mani-
pulation ultérieure se fait par 1'intermédiaire du support. En particulier,
c'est celui-ci que 1'on fixe sur la téte goniométrique de la chambre de Lang.
D'autre part, en admettant que le collage n'introduit de contraintes superfi-
cielles qu'au voisinage des bords, on peut espérer disposer au centre de la
fenétre d'une région relativement parfaite.

Cette méthode a &té testée sur une série d'échantillons extraits de
différents monocristaux W. Nous avons pu constater en général que le compor-
tement mécanique des lames s'@tait nettement amélioré. Les résultats sont
restés toutefois décevants. Nous attribuons ces &checs & la fois & une qualité
intrinséque médiocre des monocristaux W (densité de dislocations &levée,révé-
lée par la technique des figures d'attaque sur les plans prismatiques et sur
les plans de base, présence de nombreux sous—joints), au collage des &chantil-
lons sur des supports trop minces, donc déformables, & 1'utilisation d'une

colle 2 prise et séchage trop rapides (colle cellulosique ordinaire diluée



dans l'acétone). La figure 9 représente le meilleur résultat obtenu sur une
trentaine d'échantillons préparés par cette méthode. Aucun de ces &chantillons
n'a été recuit. On notera la présence de nombreux sous—joints dont les orien-
tations cristallographiques ne sont pas simples et de parois qui pourraient
tre des sous—joints de polygonisation. Les désorientations sont trop impor-
tantes pour permettre une interprétation quantitative des divers contrastes

observés.

IV - 5 - 2) Monocristal C :

Nous avons repris la méthode décrite précédemment, en cherchant 2
améliorer systématiquement les conditions d'obtention des &chantillons. Dans
le cristal brut de tirage ont &té découpées des lames de différentes orienta-
tions : faces paralléles aux plans (1010), (1120) et (0001) respectivement.
Polies chimiquement sur une face (retrait d'une couche superficielle d'épais-
seur | mm environ sur un échantillon de dimensions initiales (10 x 10 x 4)
mm3), elles ont &té recuites 4 350° C sous atmosphére d'argon pendant 72 heu-
res. Le but poursuivi &tait évidemment d'améliorer la qualité des cristaux.
Aprés recuit, les lames ont été collées sur un support épais en aluminium,
la face polie en regard de la fen€tre. Nous avons utilisé dans cette prépara-
tion une colle élastomére & durcissement trés lent, pratiquement sans retrait,
et non soluble dans le bain de polissage (Colle R.T.V produite par General
Electric et distribuée par Micro—mesures Europe). Afin de protéger la face
polie d'une attaque chimique ultérieure lors du polissage de la deuxiéme face,
il est nécessaire d'effectuer le collage sur tout le pourtour de 1'échantil-
lon. L'amincissement chimique 3 la polisseuse est arrété lorsque la lame a
une épaisseur de 400 microns environ. L'amincissement final jusqu'a 1'épais-
seur désirée est obtenu par la méthode dite '"de la goutte': on dépose sur la
surface polie une goutte de solution chimique. Il se forme trés vite une
couche visqueuse de couleur brune,entrainée facilement par ringage & l'eau dis-
tillée. L'attaque chimique s'effectue de fagon homogéne 3 travers cette couche.
On renouvelle la solution, dés qu'elle se sature, & 1'aide d'un compte-goutte
dont 1'extrémité est rendue trés effilée. Les avantages, ici encore, sont

nultiples :

- par dissolution sur chaque face d'une couche superficielle de 100 & 200 mi~-
crong, on élimine en principe tous les dégdts créés, aprés le recuit, par le

collage et le frottement sur la bande.



~ On peut amincir localement la surface en déposant une goutte de solution en

un endroit précie. En particulier, on peut amincir 1'échantillon au centre

-

de la fenftre ot congerver des bords plus &pais, ce qul amZliore la tenue

méeanique.

fois 1'inconvénian®

T P SN
Lm0

longue et d'exi-

ger beaucoup de soins, Il arrive fréquemment gue le poli de 1la surface se¢ décé-
riore ou que l'attaque se fasse préférentiellement en certains endroits, lais-
sant une surface trés irrdguliére, difficile & reprendre.

Tous ces échantillons se sont révélés suffisamment bons pour que la
mise en &vidence des dislocations individuelles par la méthode de Lang s'avére
effective. L'étude en méthode de Lang n'a &té effectuée complétement que pour
1'un d'entre eux, de faces paralléles & un plan prismatique de type {1120},

Nous présentons au chapitre suivant les r&sultats obtenus.
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V - ETUDE TOPOGRAPHIQUE DES DEFAUTS DANS UN MONOCRISTAL C

V - 1) CARACTERISTIQUES GEOMETRIQUES DE L'ECHANTILLQQ

Nous avons représenté sur la figure 10 la lame prismatique et son orien-
tation par rapport au systéme d'axes (Zl, 32, ;3, Z). La figure 11 donne la pro-
jection stéréographique correspondante. Seules ont &€té indexées les projections
stéréographiques des pdles localis&s sur la demi-sphére polaire située du cOté
de la face de sortie et parmi ces projections, celles des plans cristallogra-
phiques les plus intéressants au point de vue diffraction des rayons X. Expé-
rimentalement, nous avons choisi comme face d'entrée la face placée en regard

de la fen@tre (face A B C D sur la figure 10). L'axe 3, est perpendiculaire

3
3 cette face et dirigé vers la source de rayons X. On remarque sur la projec-
tion stéréographique que la majorité des plans & facteurs de structure géomé-
triques €levés(annexe I) se trouve sur le cercle de base. Tous ces plans sont
perpendiculaires & la face d'entrée. En les choisissant comme plans réflecteurs,
on se place dans le cas de Laue symétrique et 1l'absorption est moindre car les
trajets de 1l'énergie sont minimum pour ces orientations particuliéres,
L'épaisseur moyenne de la lame, mesurée sur une topographie en pose

fixe (section) est de 175 microns environ, ce qui donne pgo d * 2, satisfai-

gant pour 1l'observation des images directes.

V - 2) LES_REFLEXIONS UTILISABLES :

L'image recueillie sur une plaque photographique est une projection
plane des défauts contenus 3 l'int@rieur du cristal. Pour reconstruire géomé-
triquement ces défauts, il est nécessaire de disposer d'au moins deux projec-
tions. On les obtient en choisissant des plans réflecteurs différents. Les
plans (0003), (TlOl), (1702) et (ITOO), bien que ce dernier domne une inten-
sité diffractée trés faible (annexe I) sont les plus intéressants. On peut
y ajouter les réflexions non symétriques (1270) et (2110). Les plans (ITOO),
(TZTO) et (2110) sont perpendiculaires au plan (0003) (figure 11). Les plans
(1101) et (1102) sont presque perpendiculaires entre eux (85°30'). Les topo-
graphies obtenues par réflexion sur ces plans suffisent en principe & déter-
miner l'orientation de tout segment de dislocation. La détermination du
vecteur de Burgers s'avére par contre délicate en raison de 1'anisotropie
élastique du tellure (paragraphe II - 2 - 3). La condition d'extinction de
1'image d'une ligne de dislocation s'écrit, dans le cas général,(théorie ciné-

matique) :
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g.u = 0 (n

-

Ceci revient 3 &crire que, au point de vue diffraction, les rayons X sont
insensibles & la présence d'un défaut lorsque le vecteur-déplacement est dans
le plan réflecteur correspondant.
Comme nous l'avons vu plus haut, la condition (1) se réduit 3
> >
g.b =0 (2)
> ->
g.(dbAan) =0 (3)

uniquement pour les dislocations portées par 1l'axe a.

- 8i ces dislocations sont de type vis, on pourra obtenir l'extinction de
leurs images en prenant comme plans réflecteurs les plans de base et les
plans prismatiques de premiére espéce paralléles aux dislocations [7]
(condition (2) ).

- Si ces dislocations sont de type-coin, on pourra obtenir 1'extinction de
leurs images en prenant comme plans réflecteurs les plans prismatiques de
deuxiéme espéce perpendiculaires aux lignes de dislocations (conditions
(2) et (3) ). Il sera donc possible de distinguer, 3 1l'aide de ces diffé-
rentes réflexions, le caractére vis ou coin de dislocations paralléles a
une direction a.

~ Pour les autres dislocations, la condition (1) ne peut &tre satisfaite
qu'approximativement et seuls des calculs détaillés permettront d'inter-
préter convenablement les images observées. Ces calculs sont actuellement

en cours.

V - 3) TOPOGRAPHIES OBTENUES :

Les topographies que nous présentons ont &té presque toutes obtenues
par réflexion sur les plans (0003). Celles obtenues par réflexion sur les
autres plans et en particulier sur les plans prismatiques se sont révélées
pratiquement inexploitables. Nous reviendrons par la suite sur les raisons
de ces échecs. L'interprétation des clichés est rendue de ce fait plus dif-
ficile. Nous avons tenté de pallier ce manque de projections supplémentaires
en prenant une paife stéréoscopique (0003) - (0003) et plusieurs sections

(plan réflecteur (0003) ).
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V~3=1) Réflexion_(0003) :

On peut recueillir du profil de réflexion expérimental et de la valeur

de 1l'intensité inté;ri

e mesurée par le nombre de photons X regus sur le comp-

teur 4 scintillation des informations utiles sur la qualité intrins&que de 1'é-
chantillon. La largeur & mi-hauteur du profil de réflexion est d'autant plus
grande que l'@chantillon est plus imparfait., Il en est de méme pour 1l'intensité
intégrée. Pour la réflexion (0003), nous avons noté une largeur & mi-hauteur
moyenne de 90 secondes d'arc. C'est nettement inférieur aux valeurs relevées
pour la méme réflexion dans 1'étude des monocristaux W (300 & 400 secondes en
moyenne). On peut attribuer ceci & l'influence du recuit qui rel@3che en partie
les contraintes internes., L'écart angulaire Kul - Ka2 vérifie trés exactement
la séparation théorique (220 secondes). L'intensité intégrée, assez faible,
n'est pas constante lorsque l'échantillon est translaté devant le faisceau,
parallélement 3 1l'axe . Le déplacement du pic de Bragg observé au cours de

la translation indique une désorientation entre les plans de base, Les résul-
tats obtenus suggérent qu'il s'agit d'une flexion de la lame autour de 1l'axe

>

a, - 32 (figure 10).

] .-
Les topographies 12 a-b-c donnent une vue d'ensemble des défauts con-
tenus a4 l'intérieur de 1'échantillon. La topographie 12b est relative 3 la
région centrale de 1'échantillon. La surface explorée est de (8 x 4,5) mm.

Deux zones y sont hors réflexion. De fagon & les amener successivement en po-

sition de réflexion, nous avons pris deux topograﬁhies supplémentaires (topo-

graphies 12 a et c). Dans chaque cas, nous avons indiqué par une fléche la
position pour laquelle 1'@cart & l'incidence de Bragg expérimental est nul,

Nous avons indiqué €galement les désorientations observées aux extrémités des

domaines de translation.

Une inspection rapide des trois clichés montre que les différentes
images peuvent €tre attribuées & :

- Des enchevétrements de dislocations parmi lesquelles des dislocations indi-
viduelles assez bien résolues et & contraste noir. Ces derniéres sont en
nombre relativement limité et leurs formes géométriques sont trés diverses.

La largeur de leurs images est de 1l'ordre de 5 & 7 microns.

- Des sous—joints non ré&solus, localisés dans la moitié droite des clichés,
dont les traces, pour certains d'entre .eux, sont presque paralléles i 1'axe c.

- Des défauts de surface. Les zones correspondantes, assez étendues, apparais-

sent avec un contraste uniforme, noir ou blanc.
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V - 3 ~ 2) Les_autres réflexions :

Les figures 13a, 13b, 13c et 13d reproduisent des topographies d'une
méme région du cristal prises avec des plans réflecteurs différents, respec-—
tivement (0003), (1102 a 37° 30' des plans de base, (TIOI) 3d 57° des plans
de base, (1100) & 90° des plamns de base (figure 11). La comparaison entre la
figure 13a et les figures 13b et ¢ permet de préciser la nature du fond con-
tinu assez important et inhomogéne qui recouvre la figure 13a et toutes les
topographies (0003) en général. On remarque en effet sur la figure 13b (ré-
flexion (1]02) ) la présence d'un grand nombre de dislocations, faiblement
contrastées, le plus souvent petites, qui ne sont pas résolues sur le cliché
13a. De méme, la plupart des dislocations individuelles qui sont bien contras-
tées sur la figure 13a sont pratiquement invisibles sur la figure 13b. Ceci
exclut toute correspondance entre les images d'une méme dislocation sur ces
deux figures. Ces considérations s'appliquent &galement a& la figure 13c, ol
il n'est plus possible d'effectuer une &tude sur des dislocations particu~
lieres car leur densité devient trop importante. La structure en sous-grains
de 1'échantillon y est par contre nettement mise en &vidence. A la limite,

sur la figure 13d (réflexion (1]00) ), la densité de dislocations, trop éle-

. vée, conduit 34 un recouvrement des images, ce qui tend i uniformiser les

contrastes sur la plaque photographique. La comparaison entre ces clichés
suggére fortement l'existence 3 l'intérieur de 1l'échantillon de deux familles
de dislocations qui seraient d'origine et de nature différentes. Cette hypo-
thése découle des remarques faites pré&cédemment, & savolr que ce ne sont pas
les mémes dislocations qui donnent lieu 3 des effets de contraste sur les
topographies (0003) et sur les topographies obtenues par réflexion sur les
autres plans. Sur les topographies (0003), les images bien individualisées

qui apparaissent avec un contraste noir pourraient correspondre & des dislo-
cations fraichement créées, soit pendant le recuit, soit au cours des diffé-
rentes étapes de la préparation des échantillons. Inversement, les images visi-
bles sur les topographies (1102) et (1101) et non résolues sur les topographies
(0003) (fond continu) pourraient correspondre i des dislocations anciennes,
créées pendant la croissance du cristal. Bien que ces deux familles de dislo-
cations présentent des contrastes trés distincts, on ne peut faire aucune hypo-
thése quant a la nature de leurs vecteurs de Burgers (paragraphe V - 2). Toute-
fois, l'étude précédente suggére que les composantes du vecteur—~déplacement
8lastique perpendiculaires 3 1l'axe ¢ sont piépondérantes, ce qui n'est pas

. - . . -+
contradictoire avec l'hypothése que les dislocations de vecteur de Burgers a
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sont les plus nombreuses (paragraphe II - 2 - 3).

V - 4) INTERPRETATION DES TOPOGRAPHIES (0003) :

V - 4 - 1) Remarques préliminaires :

Les topographies 12a - b - ¢ ne permettent pas, pour les raisons &vo-
quées au paragraphe V - 3, d'étudier de fagon approfondie les diverses confi-
gurations observées. L'étude sera limitée i certaines d'entre elles qui présen-
tent des caractéristiques particulidres. Nous ne nous intéresserons qu'aux
images de dislocations résolues individuellement. On notera que ces disloca-
tions n'ont pas pour la plupart d'orientations préférentielles, ce qui est
conforme aux conclusions du paragraphe II - 2 - 3. Aucune topographie n'a &té
faite avant recuit, de sorte qu'il n'est pas possible de préciser l'effet de
celui-ci sur leur répartition. On remarque cependant qu'elles sont beaucoup
plus nombreuses dans la partie droite des topographies 12a et 12b, c'est &
dire dans la région de l'échantillon constituée par des sous—grains. Il semble
qu'il y ait une corrélation entre leur densité et la présence de nombreux
sous—joints dans cette région.

Dans la partie gauche de ces cliché&s, les dislocations sont toutes
localisées au voisinage de défauts de surface ou prés des bords encollés de
la lame. Nous pouvons dans ce cas les attribuer sans ambiguité 3 1l'effet des

contraintes superficielles.

V -4 - 2) Dislocations _au voisinage des_défauts_de surface :

Quelques images de défauts de surface sont visibles sur les topogra-
phies 12. Ces défauts sont probablement les vestiges de rayures assez pro-—
fondes créées durant 1'op&ration de polissage 3 la polisseuse et non &liminées
entidrement par le polissage 3 la goutte. L'un d'entre eux(d gauche sur la
topographie 12a) est assez profond et visible & 1'oeil nu sur la face d'entrée.
On constate sur la figure 14 que le défaut a exercé en son voisinage des con-
traintes qui s'étendent sur des distances considérables (la figure 14 recouvre
une surface de 7 mmz). La configuration spatiale des dislocations qui 1'entou-
rent présente une certaine symétrie autour d'un axe d'ordre 2 perpendiculaire
au plan de la photographie, c'est-d-dire pratiquement autour de 1'axe 33
(figure 10). Cet axe passe par le centre du défaut. Les deux zones & contraste
noir correspondent & un écrasement des deux bords de la rayure. Dans 1'axe
de celle-ci, la relaxation des contraintes s'est manifestée par l'émission

de boucles de dislocations dans deux directions perpendiculaires. L'une de
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ces directions est 1'axe E. Les séries de boucles 1 et 2 (figure 14) sont
particuliérement bien résolues sur les topographies 12a et b. Les boucles 3
ne sont pas résolues car se superposent dans cette zone les images d'un grand
nombre de dislocations. Nous y reviendrons au paragraphe suivant. Les boucles
4 sont presque hors réflexion. Elles sont bloquées dans leur mouvement
par un défaut dont nous ne connaissons pas la nature. On remarquera que les
boucles qui se propagent dans une direction donnée ont méme allure (boucles 2
et 4 par exemple). La figure 15a reproduit les boucles 1. Ces boucles se dé-
veloppent dans des plans prismatiques et se propagent dans la direction Z.
La figure 15b reproduit une topographie en pose fixe du cristal (plan réflec-
teur (0003) ) dont la trace sur la figure 15a est repéré@e par une fléche.
Cette section montre que les plans de glissement sont essentiellement de

deux types :

- des plans paralléles a la face d'entrée et trés proches de cette face (plans
de seconde espéce (1120) ).

- des plans de premiére espéce (OITO) a 30 degrés de cette face (figure 10).

Nous avons repéré sur la section la ligne d'intersection apparente
de ces deux familles de plans. Elle ne peut €tre définie avec précision sur la
figure 15a. Il semble effectivement qu'il y ait sur ce cliché une superposi-
tion des images de deux ensembles de dislocations : les dislocations les plus
contrastées ont des images assez larges et pourraient €tre proches de la face
d'entrée et paralléles a cette face. La plupart sont encore épinglées sur la
source (boucles 1). Les boucles 2 se sont détachées et tendent & devenir rec-
tilignes. Leurs extrémités s'incurvent lorsqu'elles percent la surface de
1'échantillon. La distance parcourue par les dislocations de téte est de 1l'or-
dre de 700 microns.

Les boucles 2 et 4 (figure 14) se propagent dans une direction perpen-
diculaire & 1'axe c¢. Nous ne disposons pas de section qui permette, comme pour
les boucles 1, de préciser les plans dans lesquels elles se développent. On
constate cependant que les segments horizontaux (boucles 2) ont une extension
latérale limitée et semblent aboutir & la surface du cristal. La largeur des
images diminue tout au long de ces segments. Leur longueur correspond globa-
lement & celle de la trace du plan prismatique de premiére espéce (0110) . Les
boucles 2 se propagent donc probablement dans la direction Zl (figure 10).

Les autres défauts de surface n'ont pas donné naissance 3 des configu-
rations de dislocations aussi particulidres que celles rencontrées dans l'exem-

ple précédent. La figure 16 montre toutefois un autre type de boucles de
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petites dimensions qui se développent également dans une direction perpendicu-
laire & 1'axe 'Z (numérotées 1 sur le schéma 16). Une configuration semblable
de boucles se retrouve le long de la trace d'une rayure (boucles 2). Cette
rayure traverse l'échantillon d'un bord 32 1'autre et n'a pas été éliminée par
le polissage 4 la goutte. Sa trace sur la figure 17 donne un apergu des domma-
ges créés en son voisinage. Au-dessus de la rayure, les dislocations lui sont
d'abord paralléles. Elles se déforment ensuite & plus grande distance (300 mi-
crons environ). Au-dessous de la rayure, on observe un alignement de demi~
boucles émises dans une direction paralléle & son axe. La droite qui joint les
points d'émergence est paralléle a 1'axe ¢. On en déduit que les plans qui les
contiennent sont prismatiques et inclinés par rapport & la face d'entrée (vrai-

semblablement de premiére espéce). Les mémes considérations nous paraissent

s'appliquer aux boucles 1 (figure 16).

V-4 - 3) Effets_du_collage :

Nous awvons souligné, dans un précédent chapitre, 1'influence des con-
traintes créées par le collage de 1'échantillon sur un support rigide. L'effet
de ces contraintes est particuliérement bien visible.sur la figure 14. On se
rend compte ais&ment que le défaut constitue une barriére qui s'oppose au mou-
vement d'un front de dislocations (5) qui se propagent dans la direction [OOQIJ.
(Le bord encollé de 1'échantillon est ici perpendiculaire a 1l'axe 3). Ce front
s'étend sur toute la largeur de 1'échantillon, comme le montre la figure 18.
Cette figure reproduit une topographie qui recouvre la méme région du cristal
que la topographie 12a, mais prise sous un angle d'incidence légérement diffé-
rent. La zone non contrastée correspond 3 la partie encollée du cristal, proche
du bord métallique de la fen€tre. Les dislocations n'ont pas des orientatioms
cristallographiques simples et sont en général trés inclindes par rapport &
l'axe ¢ .

La figure 19 reproduit la partie inférieure gauche de la topographie
12b. Le bord encellé de 1'échantillon (1), paralléle & 1l'axe Z, et le bord
métallique de la fenétre (2) y sont visibles. On n'y retrouve pas une confi-
guration de dislocations semblable & celle décrite précédemment (figure 18).
Nous attribuons les segments rectilignes tr&s contrastés et rigoureusement
paralléles 3 1'axe ¢ 2 des traces de plans de glissement perpendiculaires
d la face d'entrée (plans (1100) ). L'hypothése de dislocations rectilignes
nous paralt en effet peu vraisemblable, d'une part parce que ces segments

sont trés longs (jusqu'a 4 mm de longueur), d'autre part parce qu'ils tra-
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versent sans rupture et pratiquement sans déviation une zone ol les contrain-
tes locales sont trés élevées (défaut de surface). La région dans laquelle ils
se trouvent est totalement hors réflexion sur la topographie 12¢. Sur la topo-
graphie 12b, la zoue hors contraste voisine de ces traces de glissement traduit
rrobablement un fléchissement de la lame consécutif & une relaxation des con-
traintes créées par le collage et apparu au cours de l'amincissement chimique.
Nous avons fréquemment constaté ce fait dans nos préparations. L'observation
des surfaces au microscope optique révéle presque toujours la présence

de lignes de glissement, ce qui montre que les contraintes créées sont suffi-
santes pour provoquer une déformation plastique des échantillons C. Notons

sur la figure 19 que les dislocations ne sont pas résolues dans les plans de
glissement. Leur tré&s grande densité explique le renforcement d'intensité
observé le long des traces de ces plans. Une exception toutefois pour les
traces 3, 4, 5 ol les effets de bout des dislocations sont séparés. Notons

également 1'équidistance des plans de glissement, de 1'ordre de 20 microms.

V - 4 - 4) Sous—joints et dislocations :

Nous concluons ce chapitre par une bré&ve analyse des sous—joints et
des dislocations visibles dans la partie droite de la topographie 12b. Les
figures 20a (0003) et 20b (0003) donnent une vue stéréoscopique des défauts
intérieurs A cette région de l'échantillon. L'observation stéré@oscopique des
défauts [35] permet en principe de les situer les uns par rapport aux autres
et par rapport 4 la face de sortie dans l'espace 3 trois dimensions. Dans
le cas présent, l'utilisation de la paire stéréoscopique (0003) - (0003) est
inopérante en ce qui concerne les dislocations : bien résolues sur le cliché
20a, elles sont en revanche "esquissées', sinon invisibles, sur le cliché& 20b.
Elle permet cependant d'obtenir une représentation tridimensionnelle des sous-
joints. La comparaison entre ces deux clichés montre que le contraste dépend
fortement du sens du vecteur de diffraction. Nous attribuons ceci 3 un effet
dynamique di 3 une courbure homogéne des plans de base (paragraphe V - 3 - 1).
L'étude théorique de la diffraction des rayons X par un cristal courbe a &té
effectuée par Pemning et Polder [36]. Ces auteurs ont montré que les trajets
des champs d'ondes 3 1'intérieur d'un cristal courbé élastiquement sont eux-
mémes courbes. La courbure du champ d'ondes 1 est toujours de méme signe que
celle des plans réflecteurs. Celle du champ d'ondes 2 est de signe opposé.
Dans ces conditions, la distribution d'énergie sur la face de sortie n'est
pas la méme lorsqu'on passe de la réflexion (+§) a la réflexion (—E) (ily a

alors transfert d'énergie du faisceau diffracté au faisceau transmis, ou
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vice-versa, dépendant du signe de la courbure des plans cristallins). Cette
"non—-identité&" des contrastes entre topographies (hk#) et (hk?) a déja été
observée [37]. Elle s'accentue en présence d'un effet d'absorption anormale
(les deux champs d'ondes sont dans ce cas trés inégalement absorbés). Nous
avons vu au paragraphe III - 4 - 2 qu'un tel effet est possible dans le tel-
lure pour la réflexion (0003). Il peut expliquer l'allure particuliére du

contraste observé sur la figure 20b.

V~-4-4-1) Sous-joints :

Les sous—joints n'ont pas en général d'orientations cristallogra-
phiques simples. Nous avions fait les m€mes remarques dans 1'@tude des monocris-—
taux W (figure 9). Ils sont aussi dans 1'ensemble non pians; Une exception
cependant en ce qui concerne le sous~joint 1 (figures 20 bis a et b). Sa
trace a méme largeur que celle d'un plan prismatique de deuxiéme espéce incli-
né par rapport a la face d'entrée. La s&quence des sections 20 d-e-f confirme
cette orientation. Elle permet de préciser que le sous—joint est situé dans
un plan (2110) (figure 10). Sur les figures 20a et b, son bord droit coupe

la face d'entrée.
» Remarques :

- 1 : Les sections 20 c~d-e sont relatives 3 la figure 20a. Nous avons repéré
par des fléches les positions en lesquelles elles ont &té effectudes.
La section 20 f est relative & la figure 17,
Le bord supérieur, bien net, correspond & la face de sortie. Le bord
inférieur (face d'entrée) est mal défini. Notons que ces sections ont
une largeur moyenne de 45 microns sur les plaques photographiques.
Compte~tenu de la densité des défauts, la résolution y est nécessaire-
ment médiocre. |

- 2 : Nous avons mesuré la désorientation du réseau de chaque c¢8té du sous-—
joint 1, pour la réflexion (2110). Elle est de 3 minutes d'arc environ.
Horl et Weiss [S] ont observé en microscopie électronique des aligne-
ments dans la direction [OOOI] de dislocations vues de bout. (les faces
de 1'échantillon étaient paralléles 3 un plan (IOTb) ). Ils déduisent
de leurs observations que ces alignements sont les traces de sous—joints
de flexion constitués par des dislocations~coin d'orientation [IOTQ]
et de vecteur de Burgers [1150] (figure 2). En admettant qu'il en est
ainsi pour le sous-joint 1, la distance entre dislocations serait de

0,5 micron sur la plaque photographique (nous supposons les disloca-
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=Ltilons équidistantes). La méthode de Lang ne permet pas de les résoudre.

Les sections ¢ et d ne confirment pas le pliage & mi-hauteur du sous-
joint 1 suggéré sur la figure 20b. La section 20 d montre en fait que deux
autres sous—joints sont venus se greffer sur le sous—joint 1. Le sous-joint 2
est paralléle 3 la face d'entrée et proche de cette face. Le sous—joint 3 a une
.o.me hélicoldale. La région 4, dont la section c en donne une coupe, semble
posséder une structure assez complexe que nous ne sommes pas en mesure d'inter-—
préter. La région 5 et son extension au—deld du cliché 20b est visible sur la
topographie 12a (& 1l'extréme droite), Le sous-joint 2 y est bien mis en é&vi-
dence. Le sous—joint 6, 3 gauche sur les figure 20a et b, a une forme égale-
ment hélicoldale (nous avons repéré ses traces sur les figures 20 bis d-e-f).

A sa partie inférieure se raccorde un sous—joint presque plan qui a pour ori-
entation celle du plan (1010) (sous—joint 7 sur la section 20 f, visible
dans son entier sur la figure 17).

La figure 20b montre que les sous-joints 1 et 6 bordent une région
constituée par des sous—-grains de dimensions tré&s réduites. Cette structure
n'était pas apparente sur la figure 20a. Elle résulte vraisemblablement

d'une polygonisation de 1'&chantillon.

Elles ont presque toutes des formes géométriques quelconques, non
cristallographiques. On note toutefois & droite du sous—~joint 3 une tendance
a 1'alignement dans la direction ¢. Elles peuvent dans ce cas &tre tré&s lon-
gues (figure 20a), mais aucune n'est parfaitement rectiligne. Nous nous in-
téresserons plus particuliérement aux deux ensembles de boucles visibles
dans la moitié supérieure gauche de la figure 20a.

La figure 2la reproduit cette partie du clich& 20a. La figure 21b
reproduit une topographie (0003) obtenue aprés rotation de 1'échantillon de
180° autour d'un axe paralléle i la direction (Z]—Zz) (figure 10). La face
d'entrée est devenue face de sortie et vice-versa. Cette figure permet, par
comparaison avec la figure 2la, d'obtenir des renseignements sur la position
des dislocations par rapport & la face de sortie (elle remplace avantageuse~
ment la topographie (0003) (figure 20b). La largeur des images des boucles
et l'intensité du contraste varient sur ces deux figures, ce qui montre que
les boucles ne sont pas coplanaires mais situées a différentes profondeurs
d 1'intérieur du cristal. Elles sont dans des plans prismatiques. Parmi
toutes ces boucles, seule la boucle 1 a une forme simple rectangulaire. Un

o~ - - -~ + .
de ses cOtés est paralléle & 1l'axe c¢. Il a une longueur de 400 microns en-
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viron. Les deux autres cBtés sont dans des plans de base. Leurs traces coin-

cident, sur la figure 21!b, avec celle de la direction 51 (figure 10). Cette

boucle, et les suivantes, pourraient Etre dans des plans prismatiques de pre-
miére espéce (OTIO). Une boucle de méme forme que la boucle 1 et 8galement

de grandes dimensions est visible sur la figure 17.

Remarquons que toutes ces boucles prennent naissance dans des
zones ol les contraintes locales sont élevées (c'est le cas en particulier
pour les boucles 2 visibles & la partie sup@rieure de la figure 2la et que
1'on retrouve sur la topographie 12 a). Leur forme est & rapprocher de celle
des boucles 2 sur la figure 14. Il est probable que le recuit a favorisé

leur développement (dislocations fraiches - paragraphe V - 3 - 2).
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VI - CONCLUSION

La méthode topographique de Lang nous a permis de mettre en &vidence
des dislocations dans la structure du tellure. Les résultats présentés mon-
trent que nous avons réussi 3 concevoir de bonnes méthodes de traitement des
échantillons. Ils confirment le soin tout particulier qui doit &tre pris dans
1'élaboration des lames minces. Ces résultats restent toutefois incomplets
car seules les topographies obtenues par réflexion sur les plans de base ont
pu &tre exploitées. La présence de nombreux sous-joints et d'une densité élevée
de dislocations 1l'expliquent en partie. Nous allons reprendre cette &tude en
cherchant d'abord & améliorer la qualité propre de nos cristaux. Pour cela,
une &tude sérieuse des conditions de recuit s'avére nécessaire. L'étendue des
dommages créés par le collage nous incite de méme A rechercher un moyen d'évi-
ter ce collage tout en conservant i l'échantillon une bonne tenue mécanique.
Ceci semble a priori difficilement réalisable.

Dans la mesure ol ces problémes auront &té correctement résolus,
nous pourrons envisagerhbar la suite 1'extensioh de la méthode & 1'étude des

défauts de structure dans le sélénium monocristallin.
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ANNEXE I : Facteurs de structure géométriques - Rayonnement Ag ch]
Plan d‘fo‘ o Si? o £, | Af ae" | g2 ‘Shkllz ’Fhk£|2
aR1E Kal :
(0003) 10,5072 .8°10" 0,2536 | 38,8 | 0,993 | 1,264 | 1431 9 . 12 879
(0006) |1,0144 16°30" 0,5072 | 27,8 {-1,02 1,218 | 718,7| 9 6 468
1010} |0,2597 4°10" 0,1298 | 46,5 |-0,98 1,28 | 2074 0,624 1 292
"4040} |1,0388 16°19' | 10,5193 | 27,4 {-1,021 | 1,216 | 697,4 | 7,994 | 5 575
1011} ]0,3098 4°59" 0,1549 | 44,7 {-0,984 | 1,278 | 1912,7 | 7,994 |15 290
1011} 0,3098 4°59'° 0,1549 | 44,7 |-0,984 | 1,278 [1912,7 | 0,382 731
(1012} |0,4263 6°51" 0,21315| 40,4 |-0,989 | 1,27 |1555 0,382 594
(1012} |0,4263 6°51" 0,21315| 40,4 [-0,989 | 1,27 |1555 7,994 |12 430
(1014} |0,7243 11°43" 0,3621 | 33,4 |-1,004 | 1,244 |1051 7,994 | 8 402
(1074} 10,7243 | 11°43' | 0,3621 | 33,4 |-1,004 | 1,244 | 1051 0,382 401
(2020} 10,5193 : 8@21‘ 0,2597 | 38,4 |-0,994 | 1,262 | 1401 0,916 1 283
12021} 10,5461 8°48" 0,2731 | 37,8 |-0,996 | 1,26 |1356,2 | 2,618 | 3 550
(2021} |0,5461 8°48" 0,2731 | 37,8 |-0,996 | 1,26 |1356,2 | 5,466 | 7 413
(2022} 10,6197 10° 0,3099 | 35,8 |-0,999 | 1,254 |1212,6 | 5,466 | 6 628
(2022} |0,6197 10° 0,3099 | 35,8 [-0,999 | 1,254 [1212,6 | 2,618 3175
(1120} {0,4497 7°13" 0,2248 | 40,2 |-0,991 | 1,268 |1539 6,236 9 603
(1123} 10,6779 11° 0,3389 | 34,4 |-1,002 | 1,248 |1117 - | 6,236 6 966
(1133} |o,6779 | 11° 0,3389 | 34,4 |-1,002 | 1,248 |1117 | 6,236 | 6 966
(2130} |0,6870 11°4" 0,3435 | 34,2 |-1,0025| 1,247 | 1104 3,618 | 3 994
{3140} 10,9362 15°12° 0,4681 | 29,2 |-1,015 | 1,226 | 797 1,384 1 103
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ANNEXE II : {‘oefficlents d'absorpoicn @

. - - n
Les expressions de ng €T by sont données par : |28]

- - r i X5 |
%*‘%%{%H‘*H* S A Ry — o LR O
P > i
o h ﬁ*“i L o h Yo Yp io J
r
, cos o | - lxihl cos ¢ tgza ]
L, o= 1 ¥ c ] - | (2)
] o cos 8 X. | 2 \
B L io tg o I
B
Y, = cos wo = cosinus directeur de l'angle entre la normale & la face d'entrée
dirigée vers 1'intérieur du cristal et le faisceau transmis.
Yy, = cos wh = cosinus directeur de l'angle entre la normale et le faisceau
diffracté
GB = angle de Bragg
o« = angle entre le plan réflecteur et la direction de propagation du flux
d'énergie 4 1'intérieur du cristal : (figure 6)
vy = coefficient d'absorption linéaire
|cj = 1 si la direction de polarisation est perpendiculaire au plan
d'incidence
[C| = cos 26 si la direction de polarisation est normale au plan d'incidence.
Le signe - se référe a la branche | de la surface de dispersion (champ

d'ondes 1)

Le signe + se référe 3 la branche 2 de la surface de dispersion (champ

My

d'ondes 2)

est la partie réelle d'un paramétre n défini par A. Authier, propor-

tionnel & 1'écart & l'incidence de Bragg A6

. 1 Th
AB sin 20 + = yx (1 - =
2 o Yo
n = (3
C Y.
lcl 4 Xh’XE | ” l
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X @t X sont les termes de rang (0, 0, 0) et (h, k, %) du développement

en série de Fourier de la partie imaginaire de la susceptibilité électrique

x du cristal considéré ( i signifie Ils peuvent &tre déter-

Ahko, O
imag.

minés 4 partir du facteur de structure complexe Fhkx de la fagon suivante

Dans la théorie de la diffraction des rayons X, on introdult formel-
lement 1'absorption en considérant un facteur de diffusion atomique complexe

f= fo + Af' + 1 Af" (4)

(paragraphe III - 4 1). Dans cette expression, le terme Af" rend compte de
1'absorption [253»

En théorie dynamique EZO}, on introduit une susceptibilité électri-
que x, triplement périodique, dont les termes du développement en série de
Fourier sont reliés a Fhkl par la relation :

Xy = - 7« B, ()

oi " est un paramétre qui dépend du cristal et de la longueur d'onde du

rayonnement iuncident.

= X v ] 4 T
De Fhki ; (fO + Af' + 1 Af") exp 21 " H . 1] (6)
on dédult Xy o0 X est également complexe car Fhk% est complexe. On pose
o= Oy b1 gy (7)
Xo T xgp ¥ i Xoi (8)
/ — = i i : i
¥ Xh Xh ;thl + 1 »Xihl cos ¢ (9)

Xoy est relié directement au coefficient d'absorption linéaire W, par la

relation :

[20] (10)

3

oi +~ est la longueur d'onde du rayonnement incident.
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Le calcul des r"armes Xpp * Xy ©St généralement compliqué.

Si on applique ces résultats & un cristal de tellure placé a l'incidence de
Bragg pour une famille de plans réflecteurs (h k i1 %) donnés, les calculs se
simplifient lorsque ies plans considérés sont du type (0003) ou (1010) .

igh&i 28t alors =8el). Les expressions de b, et b se simplifient de méme

si ces plans sont perpendiculaires a la face d'entrée (figure 7) (cas de Laue

symétrique). Dans ces conditioms, Yo = Yy et :

= Iyl
b = Mg (1 ] 1h| []_cos ¢) (1)
X 2
10 1 + nr
' _ lx. | cos ¢ 2
T { 1 o] 2 - e ‘} (12)
cos & ‘Xiol tg ©
On obtient alors, d'apré@s (7) et (9)
- ' - = - ' -
X(0003) r 30 (£, * 25D 0003y X(1010)x I (1+2cos2mu) (£ +A87) (1470
- 1" : - = - 1" -
X (0003) i 3£ (5003) X(10T0)i I' (1+2cos2mu) AF% 576y
Le calcul de Xy X donne :
~  Pour la réflexion (0003)
= 1R} : 1
Y Xy Xg T 3r. (fo + Af )(0003) + i 3T.Af (0003)
— 11
Ixihv' cos ¢ = 3T.Af (0003)

- Pour la réflexion (1030)

Y Xy Xg = Do+ 2coszﬁu).(fo ) + i I (1 + 2cos2mu)Af"

1010} (10107

- "o
lxihl cos ¢ = T. (1 + 2cosZwu)Af(lOlO)
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Application numérique :

Les valeurs de fo, Af', Af" sont données en annexe I pour les réfle-

xions (0003) et (1010) et le rayonnement Ag Kal. Elles doivent Etre corrigées

sin“ ©

pour tenir compte du facteur de température e™ EZQL.
Nous prenons, dans l'expression de M = B —5— une valeur moyenne

B o= 1,845 A 2 [26]. A
Le calcul donne : c_M = 0,89 pour (0003)
e_M = 0,97 pour (IOTO)
I' a pour expression [20] :
re . xz
[ = ——— r, = rayon classique de 1'électron
mV (re = 2,818 . 10—13 cm)
= longueur d'onde du rayonnement incident
V = wvolume de la maille élémentaire
I o= 2,75 . 1078
o -8
Xoi = 9,95 . 10
On en déduit :
= -Lw = (0] 93 € - = 0.27
€ (0003) e | ’ (1010) ’
Xio
On a également C = 1 ou 0,99 pour la réflexion (1010)
C = 1 ou 0,96 pour la réflexion (0003)

Nous convenons de prendre C =1 , c'est-d-dire de confondre les deux direc-
tions de polarisation. On obtient alors les &quations (8), (9), (10), (11) du

paragraphe III - 4 - 2.
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ANNEXE III : Largeur & mi-hauteur des profils de réflexion théoriques

Soit Ih i'intensité du faisceau diffracté. Pour un falsceau Lncident

Ih Ig + Ih"
non polarisé, on définit un pouvoir réflecteur Rh =T = 5

o o
ol I;' est 1'intensité du faisceau diffracté correspondant 38 C = 1 et L W
l'intensité du faisceau diffracté correspondant 4 C = |cos 2 6|[2(ﬂ.

Io est 1l'intensité du faisceau incident.
Nous convenons de confondre ici encore les directions de polarisation.

Dans ces conditions, d'aprés [20] :

1 1 Hod 0,93
SR IR R X T
1 + ni cos 0 1 + 1

T
(0003)
ud
R, = %. N S exp - .0 (1 +._£b$EL_.)
1 + ni cos © Vi + ni
1 1 Hod 0,27
Ry = 3 — = expj - (- )
1 +1n2 cos 8 /1 + n2
r r
(1010)
1 1 Hod 0,27
R, = 7 T exp - (1 + )
1 + ni cos O V1 + ni

L'intensité diffractée s'écrit alors :

Rh -1 ! {exp (- Uod )}ch uod_ —0,93
(0003) 2 1 + n2 cos 6  cos 6 V1 + ni

r

—

Rh _ - 1 1 ..{exp (_ Uod l}ch uod 0,27
(1010) ? 1 + ni cos © cos © vli + ni
On vérifie que 1l'intensité est maximum pour n = 0 et qu'elle dépend essen-
tiellement du produit uod. La courbe de réflexion est symétrique autour de

N, = 0 (ou A8 = 0).
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En posant cos 6 = |

I -u.d
Rh(OOOS)maX ) ch 0,33 Uod e 0

- - 1 ~Hod
Rh(lOlO)max T2 ch 0,27 Uod - €

La largeur & mi-hauteur du profil de réflexion s'obtient en cherchant la
valeur de n pour laquelle Rh = —E—EEE
2
Ceci conduit aux valeurs de

n rassemblées dans le tableau suivant
uod = ] uod = 2

(0003) n=+0,8 n=¢+ 0,685

(1010) n=+t+0,98 n =+ 0,93

En reportant ceci dans l'expression de n,

en fonction de 1l'écart i 1'inci-
dence de Bragg, on en déduit la largeur angulaire du profil de réflexion théo-
rigue ;

| ”
T B
Th sin 2 6
+ Application numérique
X, = 2,77 . 10°°
" 0003)
nl - = 0,%. 100
™M 1010)
uod =1 uod = 2
(0003) | 2(¢a 8) = 3,35" | 2(a 8) = 2,7"
(1010) | 2(¢r 8) = 2,6" 2(0 0) = 2,46"
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Figure 1b

Ces symboles repérent les positions des centres des atomes.
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Figure 2 : Maille hexagonale : Directions et plans principaux.
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Figure 3 : Représentation des atomes dans une chafne.

Cas d'une hélice droite



Figure 4 : Méthode de Lang : principe (cas symétrique)

A B C : triangle de Borrmann

Ap : trajet des champs d'ondes
D faisceau direct

R : faisceau transmis

RH faisceau diffracté

P : plaque photographique

T : direction de translation

Figure 5 : Méthode de Lang - Formation d'une image

d : ligne de dislocatiomn
(i) : image directe

(3) : image dynamique



Figure 6 : Réflexion asymétrique
A E : trace du plan réflecteur
E, normale 3 la face d'entrée dirivée vers l'intérieur
du cristal

8 : angle de Bragg

Figure 7 : Réflexion symétrique
Plan réflecteur perpendiculaire & la face d'entrée.



Figure 8 : Echantillon W collé sur lamelle de verre
Réflexion (HEO) (x20)

ol




Figure 9 :

Echantillon W monté sur support

Réflexion (1120) (x20)
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Figure 10 : Orientation de 1'échantillon

A B CD: face d'entrée. Vecteur 53 normal 3 la face

d'entrée et dirigé vers la source de rayons X.

Figure 11 : Projection stéréographique de référence. Pdle (1120)
Demi-sphére située cOté face de sortie

O:Réflexions utilisées.
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Réflexion (0003) - translation 4,5 mm (x20)

Figure 12b
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Figure 12¢

(0003) - translation 4 mm (x20)

Réflexion



(x40)

Réflexion (0003)

Figure 13a

(x40)

Réflexion (1102)

Figure 13b

(x40)

Réflexion (1100)
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Figure

(x40)

Réflexion (1101)

Figure 13c
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Figure 14 : Configuration de dislocations au voisinage d'un défaut de surface
Réflexion (0003) (x40)
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Figure 15a : Boucles de dislocations €mises a partir d'un défaut de surface
Réflexion (0003) (x60)

Figure 15b : Section (0003) relative a la figure 15a (x120)
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Figure 17 : Défauts au voisinage d'une rayure

Réflexion (0003) (x30)

-

Réflexion (0003) (x25)

Figure 18 : Effets du collage




Figure 19 : Autres effets du collage. Déformation plastique
prés des bords de 1'échantillon.

Réflexion (0003) (x50)



Figure 20a : Réflexion (0003) (x30) Figure 20b : Réflexion (0005) (x30)
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Figures 20c — d - e — f : Sections (0003) relatives a la figure 20a (x90)




Figure 20 bis b :

Figure 20 bis a :
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Figures 20 bis ¢ ~d - e - f :
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Réflexion (0003)

Boucles de dislocations -

Figure 2la :

180°

: Méme réflexion mais échantillon retourné de

Figure 21b
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autour de 1'axe a, - a, .





