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1 - I N T R O D U C ' T I O N  

Le tellure est un semi conducteur dont un grand nombre de propriétés physiques sorit affectées par 

la présence de dislocations, même à température ambiante: En particulier, la  résistivité électrique peur varier dans 

un rapport 10 suivant les traitements mécanique et thermique qu'a subis le cristal [ I l .  Un certain nombre de propri- 

étés optiques liées à la résistivité sont également modifiées par la présence d'une graride densité de dislocations. 

Avant d'étudier de façon systématique l'influence des disiocarions sur ces propriétés, ou d'essayer de 

discriminer le rôle des dislocations de celui des surfaces, il faut étudier les propriétés des disiocarions elles-memes. 

C'est ce que nous avons entrepris dans ce travail. 

Bien que vaste, ce domaine a été à peine exploré en raison eres nombreuses diificulP6~ exp6rimentales 

rencontrées. Nous avons en fait été contraint de mettre au point les techniques de taille e t  de polissage des cristaux, 

d'amincissement des échantillons pour l'observation par microscopie électronique e t  d'élaboration des Irouvettes 

pour les essais de compression. De plus, les techniques de figures d'attaque déjà existantes étaient peu îeproduc- 

tibles et les publications sur ce sujet souvent contradictoires. Nous avons donc proposé de nouvelles solutions. Ces 

études ont constitué une partie de notre travail. 

De même se posaient des problémes théoriques liés a la structure du tellure ct à soc anisotropie élas- 

tique qui nous ont conduit à développer un certain nombre de calculs d'élasticité et  de théorie du contraste en mi- 

croscopie électronique. 

Tous ces problèmes devaient être abordés simultanément pour comprendre les mécanismes di? défor 

mation du tellure et les propribtés des dislocations. 

PLAN DE L'ETUDE -- 
Contrairement Ci la règle habituelle, nous avons exposé les considératiorrs théot iques avant les résui- 

ta ts  exp6rimentaux. La structure du tellure est en effet assez particulière. On peut la décrire comme un ensemble 

de chaines hélicoïdales à trois atomes par tour, les liaisons entre atomes étant fortes et de type covalent le long des 

chaînes tandis que les liaisons entre les atomes de chaines adjacentes sont faibles e t  de type Van der Waals [2]. 

Une telle description ne peut être qu'approximative ; elle rerid compte toutefois d'un grand nombre 

de faits. Par exemple le tenseur des rigidités élastiques rapport6 à ses axes principaux est t e l  que les coefficients 

Cl3 et cg3 qui sont dos essentiellement aux liaisons covalentes sont plus grands que cl , cl 2 , c14 e t  C44 qui 

sont dQs aux liaisons de Van der Waals ( CJJ /cl = 2,2 ; c13 / cI2 -: 
1.8 131 ) . 



De mgme, on considhre généralement deux températures de Debye : basse terr~perarut-P TL; = 95" K 

tandis qu'a haute temperature Tb = 245" K [4 , 51. On peut en effet considérer que le rbssau cr~staliin est unidi- 

mensionnel haute température, les liaisons de Van der Waals devenant n6gligeables. 

Nous verrons par la suite que l'étude expdrimentale confirme le fait que les liaisons enrve atomes d'une 

même chaine sont beaucoup plus fortes que les liaisons entre atomes de chairies voisines. 

Cette structure assez patticuli&re et I'anisotropie élastique du tellure ont tari certain nombre de consé- 

quences quYl est relativement facile c116tablir. C'est ainsi qu'aprês avoir rappelé au chapitre l i la description cristallo- 

graphique du tellure et ses propriétés les plus importantes au point de vue de ce travail, nous d6crivons au chapitre II i 

les differents types de dislocations e t  !es défauts plans que l'on s'attend B rencontrer dans le tellure. Toute cette Btude 

est basée sur le moddle des chaines hélicoïdales. Elle indique notamment, qu'à basse température au rnoins, Ies pians 

de glissement doivent être paraliàks &!'axe des chaines de façon quc les dislocations ne coupent pas de liatsons eovâ- 

lentes au murs de leur mouvement. 

Le chapitre I V  est consacré au calcul des champs de déplacement et de l'énergie des dislocations 

envisagees au chapitre III, 

La partie expérimentaoe de cette étude debute par la  description des fechr,iqueot <na faiBile (34 de polis- 
I 

sage des cristaux (chapitre VE . Nous avons utilisé exclusivement des m&thodes ri'usinagc chirnlque. 

Les chapitres oiüivatats sont consacrés à I%bbservation des dislacations par irg~rser; ci'iatt~~qus !ari~apiure 

\/il et microscopie électronique (chapitre VI!) . Les r&s-sltats obtenus confirment ta descriptio;# F - c ~ J ~ : S ~  dans !es 

chapitres III et IV  . 

Rious abordons au chapitre VI!! l'étende de la déformation des masnocris+aux de telliiré: en carnl)ae61i17.it. 

014 ;a mas en évidertce deux syst8i~ies de glissement pr;smatiques doat les imite; 5~~1:riqaiac. scmbienr r.c!itr & 1 6 ~ ~ ;  5 t i : ~  

pérature ambiante par la propagation des dislocations travers ia foi-&, tandis qu'& templÇîa?uro pius isarse i e  ïsritte- 

ment de réseau devient prepond6rant. L.a micrcscopje Bleçtronique montre en cffraî qu9jpi&s wnc IBgB; c ctéfrrrr-,atiiil 

les dislocations marquent une très grande tendance B skhgllr;er parall&!emea~t a I3xe 19::s cl~aines :3to,nlq~e~. Cette 

observation est en accord avec Ia grande variation des limites éIdstiques avec la tenlpd5ratbp.e. 

Nous concluons enfin au chapitre IX  . 



I I- P R O P R I E T E S  G E N E R A L E S  D U  T E L L U R E  

2 - 1 GENERALITES 

Le tellure a été découvert en 1782 par MULLER VON RICHENSTEIN [ 6 , 7 ]  e t  étudié chimiquement 

dès 1798 par KLAPROTH [8] qui le baptisa tellure (de tellus = terre en latin). Malgré cette dénomination le tellure 

est très peu abondant dans l'écorce terrestre. 

On trouve actuellement dans le commerce du tellure monocristallin de grande pureté (99,999 %) conte- 

nant encore des impuretés de Cu, Ag et Fe e t  des traces de Mg, Si, S et Se observables seulement par analyse spectros- 

copique. On peut encore améliorer la pureté par fusion de zone mais il devient alors très difficile d'évaluer la proportion 

des impuretés restantes car la mesure du nombre d'accepteurs (qui est la mesure la  plus sensible) ne caractérise pas les 

seules impuretés ; les défauts cristallins produisent également des niveaux accepteurs. 

Le tellure monocristallin commercial se présente généralement sous la forme de barreaux parallèles à 

l'axe8 et de section hexagonale. Leur diamètre peut atteindre 18 mm e t  leur longueur 100 mm. I ls sont obtenus par 

tirage sous atmosphère d'hydrogène (méthode de Czochralski). 

2 - 2 CRISTALLOGRAPHIE 

2 - 2 - 1 STRUCTURE DU TELLURE 

La structure de la variété cristalline stable à température et pression ordinaires a été établie par 

BRADLEY [9] e t  SLATERY [IO , 111 en 1924. On décrit généraiement cette structure comme un ensemble de 

chaines hélicoïdales à trois atomes par tour (figure 2 - 1 ). Dans une coupe perpendiculaire à l a  direction des chaines 

les atomes forment un réseau hexagonal plan (figure 2 - 2). 

Figure 2 - 1 : Maille hexagonale du tellure. Figure 2 - 2 : Coupe perpendiculaire à la direction des chaines. 

On a fait apparaître les chaines hélicoïdales. niveau zéro 
0 niveau c 1 3  
::: niveau 2 c / 3 



On voit immédiatement qu'il y a deux variétés possibles de tellure, le tellure droit ou d c x t r ~ l l w c  

avec des hélices à pas à droite et le tellure gauche ou levo-tellure. On rencontre en fait les deux variét6s qui ont 

des pouvoirs rotatoires opposés et on peut noter que l'on passe d'une variété à l'autre par une symétrie par r w  

à un plan. Aucune des deux variétés ne posséde de maille centrosymétrique. 

Les paramètres cristallins du tellure sont résumés dans le tableau suivant * : 

En outre la valeur de a augmente avec la température tandis que celle de c diminue légèrement e t  celle de p diminue 

de façon plus nette [15, 16, 18, 19 1. 

Grandeur 

4 Le groupe spatial du tellure [2 ,201 (figure 2 - 3) s'écrit dans la notation de Schoenflics D3 pour la 
6 variBté dextro et D3 pour la variété Iéuo. D indique l'existence d'un groupe dièdrique (c'est-à-dire qui contient des 

axes d'ordre 2 perpendiculaires à I'axe de plus haute symétrie. L'indice inférieur 3 caractérise I'axe de symétrie la 

plus Blevée (axe 2 de la figure 2 - 1) ;enfin l'indice supérieur 4 (ou 6) est un symbole signifiant que I'axe d'ordre 3 

est hBlicoïdal droit (ou gauche). Dans la notation internationale le  groupe spatial du tellure s'écrit Ps121 (ou P3221) 

et dans la notation de Wyckoff il s'écrit A8 pour les deux variétés. 

Figure 2 - 3 : Représentation du groupe spatial du tellure. 

r 

Symbole 

On peut noter que les constantes a et c figurant dans les tables internationales de cristallographie [14] dues aux 

mesures de STRAUMANIS [13] sont des valeurs en KX et non en angstroms. II convient donc de les multiplier par 

le facteur 1,80202 pour retrouver celles de FOURET et als [17]. 

Valeur à 300" K 

4,456 a 
5,927 a 
2,86 A 

3,45 a 
132,6 O 

1,173 a 
1,33 

Constantes de réseau [9 à 191 i a 

c 

Distance plus proche voisin 

Distance second voisin 

d l  

d2 

Angle entre plus proches voisins 0 

Rayon de la chaine hélicoïdale [19] I 
Rapport c 1 a 1 c / a  

& +. - -- 



2 - 2 - 2 RESEAU RECIPROQUE 

On peut décrire les cristaux de diverses façons suivant que I'on fait apparattre la maille primitive ou la 

maille hexagonale [21]. On rencontre en fait essentiellement trois systèmes d'axes que I'on appelle parfois les systemes 

orthohexagonal, hexagonal à trois axes et hexagonal à quatre axes [22 ,231. Nous utiliserons exclusivement tant pour 

le rdseau direct que pour le réseau réciproque, ce dernier système dans lequel un plan ou une direction est repéré par les 

quatre indices de Miller-Bravais. Dans ce système, des directions, ou des plans, cristallographiquement équivalents ont 

une seule forme analytique. La definition du réseau réciproque présente par contre quelques difficultés à cause du qua- 

trieme axe. On peut cependant repérer les nœuds du réseau réciproque (construits de la façon habituelle) dans un sys- 

tème de quatre axes colinéaires des axes du réseau direct,soient , 2; , $ , et ayant des longueurs telles que 

(f bure 2 - 4). 

Figure 2 - 4 : Systéme hexagonal à quatre axes. Réseau direct e t  réseau réciproque. 

Dans ces conditions la direction [uvtw]" du réseau réciproque est  perpendiculaire au plan P du réseau 

direct d'indices (uvtw), c'est-à-dire au plan qui coupe les axes en des points Al , A2 , A3 , C tels que : 

et I'on a toujours la relation : 

qui en  valable dans le réseau direct comme dans le réseau réciproque. L'annexe 1 donne quelques justifications sur 

l'introduction de ces axes pour le réseau réciproque ainsi qu'un tableau des différentes formules permettant de cal- 

culer l'angle entre deux directions ou deux plans .... 



L'annexe 2 donne les valeurs de quelques angles entre les plans et entre les directions les plus impor- 

tants dans le tellure ainsi que les principales projections stéréographiques du tellure et quelques coupes du réseau 

réciproque. 

2 - 3  PROPRIETES DU TELLURE 

2 - 3 - 1  PROPRYETES CHIMIQUES 

Le tellure est le quatrième élément de la colonne VIb de la classification périodique. On a en effet 

la succession : 

Le séléniurn ec le tellure sont des semi.conducteurs .:ormant transition entre les isolants oxygène et 
2 4 soufre et ie métal polonium, La couche électronique externe de tous ces éléments est du type ns np de sorte 

qu'ils ont une forte ~endanee à former des liaisons covalentes p. 

II est commode de distinguer dans le teliure cristallin deux types de liaisons : les liaisons covalentes 

fortes et orientées le long cibune chalne héiicoïdale et les liaisons de Van der Waals beaucoup plus faibles entre les 

chaines. 

D'autre part, l'activité chimique du tellure est très modérée. Les acides forts non oxydants comme 

HCI ou HF ne l'attaquent pas. Le teilure ne réagit avec !'oxygène qu'à température blevée (il brûke alors avec une 

flarnrne bleue caractérist~que). Nous avons donc dû utiliser des oxydants énergiques en milieu acide ( Cr O3 dissous 

dans HCI ou dans H3 @>O4) wur le polir ou révéler les dislocations par figures d'attaque. 

Lkxydda~ion superficielle par ["air ambiant est tout à fait négligeable, le tellure poli ou clivé présente 

un éclat métallique durable. 

Le tellure est un semi-conducteur de type p dans sa phase habituelle, m&r-re aux très hautes puretés. 

II reste semi-conducteur à l'étai liquide jusqu'à 500' C environ [24 à 281 (sa température de fusion est TF = 452O C). 

Sa structure de bandes a été décrite par diverses méthodes : combinaisons iinéaires d'orbitales atomi- 

ques [29], approximation des liaisons fortes [30], électrons presque libres [31] et par la th6orie des groupes [2]. La 

hauteur de sa bande interdite est 0,34 eV. 

La résistivité électrique du tellure dépend énormément de la densité de dislocations [32,33] merne 

à température ambiante [l ,341. Ceci doit permettre d'interpréter certaines de ses propriétés optiques et galvano- 

magnétiques, notamment la double inversion des coefficients Hall en fonction de la température [35 371. Une 

synthèse récente des propriétés électriques e t  optiques du tellure et du sblbnium est donnée dans le symposium de 

Montreal [38]. 



AR D%utre part, le facteur de piézorésisrance K = - , qui est le rapport de la  variation relatrve de 
E R 

tésrsiance à la variation relative de longueur sous l'action d'une contrainte élastique, peut devenir remarquablement 

élevé car la contrainte rnodifie la hauteur de la bande interdite. Le tellure peut même devenir conaucteur lorsqu'o~ 

fe  comprime fortement [39 ,401. 

En outre le tellure est fortement piézoélectrique [41 ,421 et la piézoélectricité joue certainement 

un rôle non négligeable dans la distorsion élastique du réseau autour d'une dislocation [43 ,441. 

Enfiri FUKUROlT et als. 135 , 451 estlanent que les valeurs des coefficients thermoélectr~ques sont 

affectées par la densité de dislocations. Ces coefficients présentent, comme les coefficients Hail, l e  ph6nomène de 

double inversion en fonction de la température. 

Toutes ces mesures (résistivité, coeffrcients Hall .... ) ont Bté faites saris contrbler ï:i l a  densité de dis- 

locations, ni les états de surface. Les valeurs numériques devraient donc 6tre réévaluées, ou tout au moins confirmées 

par des mesures sur des échantillons élaborés proprement. 

On trouvera dans l'annexe 3 un tableau des valeurs numériques des principales propriétés physiques 

lélectriques, optiques ...) du tellure. 





3 - 2 DISLOCATIONS PARFAITES 

3 - 2  - 1 VECTEURS DE BURGERÇ 

Le tableau ci-dessous donne les longueurs des plus petits vecteurs de Burgers : 

Par la suite, pour abréger, nous désignerons une dislocation par son vecteur de Burgers ; nous dirons 

par exemple la dislocation a .  

Comme on peut toujours trouver un plan prismatique contenant un vecteur de Burgers donné pris 

dans la liste précédente, une ligne de dislocation contenue dans ce plan peut toujours être créée et déplacée sans 

qu'il y ait rupture des liaisons covalentes [46]. 

3 - 2 - 2 PLANS DE GLISSEMENT, SYSTEMES DE GLISSEMENT 

Les plans prismatiques les plus denses sont les plans { 1010 1 .  II est donc raisonnable d'admettre qu'à 

basse température (T < 300' K) ce sont les seuls qui participent à la déformation. L'expérience confirme ce point 

de vue et permet même de préciser (voir chapitres VI, VII, VI I I ) que les plans { 1130 ne sont activés qu'exception- 

nellement. 

Remarquons que les dislocations a ont le plus petit vecteur de Burgers e t  sont mobiles dans les plans 

les plus denses ; il e n  donc normal que l e  système { l o i 0  1, < 1150 > a i t  et6 le premier mir en évidence [49]. 



En résumé, les systêmes de glrssement prhvisibles a basse température sont : 

I IO~O), 1 < 1120 > (1,2) II) mis en évidence avant notre étude 
3 

{IO?O), <O001 > (2) (2) mis en évidence dans la présente étude 

{IO~O), 1 < 1123> (3) (3) non encore mis en évidence 
3 

{1120}, <0001> (41 (4) seiils les plans de girssenient ont été mis en évidence. 

II faut noter que ces systèmes de glissement se rhdu,cent en fait A quatre systernes indépendants de 

sorte qu'un monocristal de tellure ne peut accomoder un régime de contrainte quelconque [SOI. Ce fait est bien 

confirmé expérimentalement (voir chapitre VI i l  ). 

La stabilité des dislocations 2 , E 4 a et a fortiori C -l a' ne peut être discutee avant un calcul 

précis tenant compte de I'anisotropie élasttque du tellure ; par contre on peut prédire que, tout au moins pour 

certaines orientations, des réacticns de jonctton du type : 

sont possibles de manière analogue à ce qui se riassr dans îes ci rstaux ionrades 1511, [es méraiix cubiques à faces 

centrées [52,53] ou hexagonaux compacts crprnrl?e ic zinc [54], 

La formation de crans pose un problème intéressan2 : urr schéma simple [4E, 491 montre en effet 

que le croisement de deux dislocations al e t  z2 donne sur chacune des dislocations un cran qui ne peut pas 

glisser sur un plan prismatique Le moirvement d'un te l  crari, ainsi que sa création, rrécessitent la rupture de liaisons 

covalentes ; ce sont donc des opérations diffrriles a basse temperature. II n'est pas aisé d'en avoir une preuve expé- 

rimentale directe, nous verrons toutefois que certains résultats du chapitre VI1 peuvent s'interpréter ainsi. Des 

études systématiques e t  délicates du durcissement lors du glissenient double permettraient de préciser un peu ce 

point. 

L'étude de l'intersection de dislocations 2 e t  2 conduit à des conclusions légèrement différentes : 

le cran sur la dislocation 3 ne nécessite pas la rupture de liaisons covalentes tandis que sur la  dislocation C le résul- 

t a t  dépend de l'orientation de la ligne de dislocation. Sur une dislocation vis il n'y a pas de rupture de liaisons 

covalentes. 



II faut enfin noter une conséquence intéressante de l'existence de liaisons coupées au niveau des crans : 

après une forte déformation en glissement duplex, un nombre considérable de liaisons coupées peut-être créé pouvant 

atteindre 1013 par % de déformation. Il n'est pas exclu que ce soit le nombre de liaisons coupées autant et sinon plus 

que la densité totale de dislocations qui influence les propriétés électriques du tellure. 

3 - 3  DEFAUTS PLANS 

3 - 3 - 1 DEFAUT PLAN PRISMATIQUE P 

On le crée en translatant une partie du cristal de C / 3 ou 2; / 3 par rapport à l'autre le long d'un plan 

prismatique (figures 3 - 1 et 3 - 2). 

Figure 3 - 2 : Défaut P, vue du plan de base 

Figure 3 - 1 : Défaut P, vue perspective. 



On peut avoir plusieurs défauts P consécutifs dans le même plan prismatique ; i ls  sont alors separés 
+ 

par des dislocations partielles de vecteur de Burgers 5 ou (figure 3 - 3) . On peut également avoir un defaut 
3 3 

P en zig-zag (figure 3 - 4) ou trois défauts P dans trois plans prismatiques à 120° (figure 3 - 5) ; dans ce dernier 

Figure 3 - 4 : Défaut P en zig - zag 

Figure 3 - 3 : Plusieurs défauts P successifs dans le même plan 

prismatique ; on n'a pas représente les dislocations 

partielles qui les séparent. 

Figure 3 - 5 : a ) Trois défauts P dans trois plans prismatiques 

à 1 20° 

b Représentation schématique 

c ) Configuration stable 



cas, il n'y a pas de dislocation partielle à leur intersection. On peut Bgalement décrire cette configuration par la disso- 

ciation sur trois plans prismatiques d'une dislocation vis selon 

Cette configuration et ses conditions de stabilité ont &té étudiées dans les structures cubiques centrées /47]. 

La création d'un défaut P n'entraîne aucune coupure des liaisons covalentes, elle affecte seulement ie 

nombre de seconds et quatrièmes voisins. 

3 - 3 - 2  DEFAUT PLAN BASAL B ---- 

On Ie cree en retranchant un ou deux plans de base ce qui modifie la succession des plans hexagonaux 

empilés selon [O001  j. C'est le défaut qui est le plus proche des fautes d'empilement dans les structures cubiques à faces 

centrées [55]. On peut définir un défaut intrinsèque Bi par la  succession de plans de base : 

4 
1 2 3 1 3 1 2 3 1 2 3  

et un défaut extrinsèque 13, (figure 3 - 6) 

Cristal parfait Défaut Bi Défaut Be 

Figure 3 - 6 : Defauts Bi et Be . Les traits horizontaux représentent les pians de base. 



Si le défaut B est fini, il est bordé par une dislocation partielle coin de vecteur de Burgers C 13 

(figure 3 - 7). Le défaut ne peut s'étendre que par montée de la partielle. 

II faut cependant remarquer que ce défaut doit posséder une trés grande densité d'hnergie superficielle 

car il perturbe les liaisons covalentes. En outre il est vraisemblablement instable d8s la température ambiante, le defaut 

B montant vers la surface sous l'action des vibrations thermiques du réseau tandis que la  dislocation partielle qui le 

borde glisse sur son cylindre de glissement. Par contre un défaut B peut &tre stabilisé par un dhfaut P (figure 3 - 8). 

Dans ce cas il n'y a pas de dislocation a leur intersection. 

Figure 3 - 7 : Défaut Be limité par une 

dislocation partielle. Vue 

d'un plan prismatique. 

Figure 3 - 8 : Défaut P limité par un dbfaut B 



3 - 3  - 3 MACLES M 

On distinguera deux types de macles possibles : la macle prismatique M et  la macle basale Mb . P 
La macle prismatique a pour plan d'accolement un plan prismatique (figure 3 - 9) et  elle sépare dextroteilure et 

levotellure. La macle basale Mb (figure 3 - 10) a pour plan d'accolement un plan de base, elle sépare également 

dextro et levotellure. On peut remarquer que comme dans les structures C.F iC., deux macles successives sont 

Bquivalentes à un defaut B intrinsèque [55]. 

macle basale Mb 1 2 3 1 2 3 2 1 3 2 1 3 2 1  

plan miroir 

double macle 
I I 

1 2 3 1 2 3 2 3 1 2 3  

ler miroir 1 I  me miroir 

Si les deux plans de macle ne sont pas adjacents, on cree un défaut 6 extrinsèque 

Figure 3 - 9 : Macle prismatique Mp Figure 3 - 10 : Macle basale Mg 



II faut noter que, de tous les dbfauts plans décrits, celui qui présente la densité d'énergie superficielle 

la plus faible est certainement la macle prismatique. C'est également le défaut que l'on risque le plus de rencontrer, 

cependant il ne modifie pas la  géométrie de l'espace réciproque mais agit uniquement sur le facteur de structure de 

sorte qu'on ne peut l'observer par diffraction d'électrons ou de rayons X qu'en comparant les intensités des diverses 

tefiexions de part e t  d'autre de ta paroi d'accolement. 

3 - 4 DISLOCATIONS IMPARFAITES 

3 - 4 - 1 DISLOCATIONS C DISSOCIEES 

On a déjh mentionné les dislocations imparfaites de vecteurs de Burgers 2 / 3 qui bordent les défauts 

plans P. On peut obtenir les memes configurations de défauts P en dissociant une dislocation 2 selon les rdecrions : 

La deuxième réaction est énergétiquement plus favorable et  s i  la dislocation initiale est vis, la dissociation peut sa 

faire dans trois plans prismatiques à 120' donnant une configuration trbs stable. 

Par contre les dislocations parrielles 8 / 3 bordant des défaits B ne proviennent pas de Is dissocia. 

tion de dislocations coin parfaites 2 .  

3 - 4 - 2 DISLOCATIONS à DISSOCIEES 

On petit également envisager la dissociation des dislocations a [56] suivant la réaction : 

La figure 3 - 11 représente une dislocation parfaite vue du plan de base. 

Figure 3 - 11 : dislocation 2 coin parfaite. On remarque que re aefni pufi atomique supplémentaire rugueux (pointillés) 

peut être décomposé en deux quarts de plan. 



Le demi plan atomique supplémentaire eR un plan rugueux ; on peut considérer qu'il est constitue 

de deux parties (deux "quarts " de plans supplémentaires) qui ne sont pas forcément accolées. 

On obtient en les écartant la figure 3 - 12 qui représente une dislocation coin dissociee. Entre les 

deux partielles il y a un plan de faute qui est différent de ceux déjà décrits. Ce nouveau d6faut plan doit posséder 

urie forte densité d'énergie superficielle de sorte que la dissociation ne doit pas être importante. 

Figure 3 - 42 : Dislocation coin dissociée, les deux parties du demi plan atomique rugueux sont separées, 

iritroduisant ainsi un nouveau type de défaut plan pointillés à grande densité d'énergie superficielle. 

3 -  5 EFFETS DE COEUR ET DlSSOClATlON 

On note tout d'abord qu"aucun des défauts plans décrits n'impose de rupture des liaisons covalentes. 

Les mécanismes de dissociation ne sont plausibles que dans un modèle où les liaisons entre chaines sont faibles ; i ls 

impliquent une stabilisation marquée des dislocations parallèlement a I'axe z. Nous verrons plus loin que cette sta- 

bilisation est effectivement observée (chapitre VI1 ) et qu'elle ne résulte pas d'iin effet purement &astique. 

Ces dissociations n'ont pas été caractkrisées avec certitude jusqu'à present, ce qui implique que si 

eiies existent, elles donnent des rubans trop etroits comme par exemple dans les metaux purs. 

Ajoutons que la stabilisation des dislocations parallBlement à I'axe z ne constitue pas une preuve de 

la dissaciation, Bans le modèie des chaines en effet il est clair que les distorsions au cœur d'une dislocation seront 

particulièreinent faibles s i  celle-ci est parallèle à I'axe 2 , ce qui implique une stabilisation des dislocations parallèle- 

ment à C. 

II fau.t noter toutefois que les deux descriptions (dissociation e t  effets de caeur) impliquent la validité 

du modèle de chaines et que pour des dissociations de faible largeur elles sont à peu près identiques. 



IV - ENERGDE ET CHAMP DE DEFORMAT16N DES DISLOCATIONS 

Les considérations déveroppées au chapitre i l  i ne permettent pas de préciser un certain nombre de 

probl6mes comme la stabilité des dislocations. I l  est également important de savoir si la tendance des dislocations 

à daaligner parallèlement à l'axe C est un effet d'anisotropie élastique ou plutôt un effet de dissociation ou de cceur. 

Enfin il faut connaltre les déplacements élastiques autour dnune drslocation sr I bn  veut analyser en détail le contraste 

en microscopie électronique, 

Ce chapitre esr donc consacré l%tude des propriétés élastsques des dislocations dans le tellure. Après 

un rappel des principaux résultats de I'élastleité anisotrope (paragrauhe 4 - 2). on étudie en détail les propriétés des 

dislocations contenues dans !es pians {10?01 et { I 150 j (paragraphes 4 3 et 4 - 4). La discussion des résultats 

(paragraphe 4 - 5) indique clairement que la tendance à Yaaltgriernent aes dislocations parallèlement à l'axe 6 n'est 

pas un effet élastique, En outre ce sont les dsslocations de vecteur de Burgers 5 =. 1 < 1150 > glissant dans les 
3 

plans prismatiques de première esp6ce f 1070 i qur ont l'énergie de Iigne Ia plus faible, ce qui explique que le système 

de glissement < 1120 > , J~ 1 0 ~ 0 ~  soit se systeme de glissement facile. 

ESHELBY [57j a le premier abordé I%tude du champ de déplacement autour d'une dislocation coin 

rectiligne en milleu anisotrope. Le probleme a été généralis6 par ESHLLBY, READ et SCHOCKLEY [58] et d'autres 

159 à 631. On a utilisé ici la notation de TEUTOhllCO [62]. 

i. 
On obtient le champ de déplacement i! (xl , x2) autoui d'une dislocation rectiligne située Je long de 

l'axe ox3 en résolvant l'équation de Navrer, cun.ipfe tenu des condirioris aux lrrnites qui sont la condition de Burgers 

et la condition de nullité de la densité volumique de contraintes 

?- + 
O étant le tenseur des contraintes lié à 6 par la loi de Hooke. 

On trouvera dans l'annexe 4 la méthode de résolution et le détail des calculs. Le champ de déplacement 
i 
u (x, , x2) a la forme 

avec ---- 
' pn " .\/(XI - qn X2 y 'c- p; xz2 (4) 



8, = Arctg pn X2 (5) 
'1 - qn '2 

pn , qn , &, et ekn sont des fonctions des constantes élastiques seulement, (elles sont définies dans l'annexe 4). 

9 9 

On peut déduire de (3) les champs de contrainte 8 e t  de déformation $ , ainsi que I'énergie de la  

dislocation. Cependant, l'évaluation la plus simple de I'énergie consiste à calcuier l e  travail fourni sur l a  surface de 

coupure. En supposant que la dislocation est située le long de I'axe d'un cylindre de rayon R, on obtient l'énergie 

par unité de longueur 

ro est le rayon de cœur de l a  dislocation e t  k est une constante qui dépend de I'angle cp que fait l a  ligne de dislo- 

cation avec son vecteur de Burgers. 

4 - 3 DISLOCATIONS CONTENUES DANS LES PLANS i 10 ï0 i  

Les dislocations glissiles dans { 10i0) peuvent avoir pour vecteur de Burgers 2 , C ou 4- i .  On a 

porté sur la figure 4 - 1 les valeurs de k(' ) b2 , le  coefficient de I'énergie de ligne de ces diverses dislocations, en 
6 

fonction de l'angle cp que font les dislocations avec I'axe 6 . On peut noter les points suivants : 

Figure 4 - 1 : Energie des dislocations glissiles dans I 10i0]. 

En pointillés la courbe k t  ' a2 + ki" + c2 permettant d'étudier la stabilité de la  
a 

dislocation de vecteur de Burgers I? 4- à 



Les drslocatrons 2 ont une énergie sensiblement trois fois plus faible que les disloca- 

tions C ou I? i-a De plus, leur énergie est pratiquement indépendante de I'orienta- 

tion. Les dislocations : sont donc celies qui doivent glisser e t  se multiplier le plus 

facilement Nous verrons dans le chapitre VI! I que le glissernenti.l0i0~, 1 < 1 130 > 
3 

est effectivement le  glissement le plus facile, 

0 La courbe d%nergie des dislocations C est tres analogue à celle que I'on rencontre 

dans le  cas isotrope. Les dnslocations C coin ont une énergie supérieure de 30 % 

environ à celle des dislocatioris vis. Cette différence nkst cependant pas suffisante 

pour expliquer IYa8rgnement des dsslocations parallèlement à [O0011 que I'on observe 

sur des échantillons Yégerement déformés (voir chapitre VI I I), 

La courbe d'énergie corresponcîanr aux dislocations C Ç; présente un minimum vers 

a = 37" (orientation vis) e t  un maximum vers a = 127' (orientation coin). La dif- 

férence d'énergie entre le maximum e t  le minimum est plus marquée queapour les 

d~slocations G o  On a représenté sur la fugure 4 - 1 la quantité k k  ) a' -k k(') -+ c2 
a 

(courbe en pointillés) qui permet d'étudier la stabilité de la dislocation E +zc. On 

voit que pour 2 < a < n , la décomposition : 
2 

doit se produire spontanément, ienergie d3nteraction entre des dislocations parallè- 

\es de vecteurs de Beirgers 6 e t  à étant monotone et positive dans l'intervalle 

5 < a < n Pour Q < a < I! la dislocation 8 4- 2 est stable. Ces résultats 
2 2 
sont inversés pour une dislocation de vecteur de Burgers 2 - 2 (la courbe représen- 

tant Ifénergie d'une dislocation c* - 2 se déduit de celle d'une C 4-2 par une symé- 

trie par rapport à I%xe ~r - 2 sur la figure 4 - 1 ). 
2 

II faut cependarit noter que la différence d%nergle : 

A W est faible . ---- < 20 % dans le meilleur des cas, elle est presque de l'ordre de a+; 
grandeur des énergies de cœur dont nous n2vons pas tenu compte dans ce calcul. 

En tout cas cette décomposit~on a pour effet d'interdire le  système de glissement 
.? 

1 < 1143 > . {10?0}, en gelant les sources qui nkngendrent que des dislocations 5 
3 

ou que des dislocations 8 .  



4 - 4 DISLOCATIONS CONTENUES DANS LES PLANS ( 1120 3 

On n'a considéré que les dislocations de vecteur de Burgers 2 = < l o i 0  > et  C . l a  figure 4 - 2 

représente la variation de leur coefficient d'énergie en fonction de l'angle a que font les dislocations avec l'axe C. 

Figure 4 - 2 : Energie des dislocations glissiles dans les plans ( 1  1201 

En pointillés la courbe 2 k b  ) a2 . 
a 

On peut noter que : 

L'énergie de ces dislocations est toujours beaucoup plus forte que celle des disloca- 

tions a glissant dans {lof03 . De plus ces énergies varient très fortement avec 

l'orientation des dislocations de sorte que des dislocations rectilignes sont instables 

pour certaines orientations, leur tension de ligne étant négative. On s'en rend compte 

en traçant (figure 4 - 3) leur diagramme de Wulff 1 / k(2)  b2 en fonction de l'angle 
6 

at en coordonnées polaires [64]. On voit que les courbes ne sont pas partout con- 

vexes. 

0 Les dislocations a' ont deux orientations d'énergie minimale pour CY = 90' (orien- 

tation vis) e t  pour a = O (orientation coin) mais dans ce dernier cas l a  dislocation 

se décompose en deux dislocations a glissiles dans des plans prismatiques de première 

espèce suivant la réaction 



En ef fe t  la différence d'énergie 

est toujours grande devant les énergies de caeur (la quanti té 2 k p  ' a h e s t  reprbsent8e 
a 

sur la figure 4 - 2 par la courbe en pointi l lés) . Le glissement a' s'il existe, doit donc 

&tre très d i f f ic i le  à solliciter. 

Figure 4 - 3 : Diagramme de Wulff  pour  les dislocations glissiles dans { 11501. 

@ Les dislocations dans 1 1  1201 présentent une posit ion d'énergie minimale assez 

basse vers a = 40" . Ceci suggère la possibilité de glissement dévié des dislocations 

E vis qui peuvent glisser aussi bien dans i 1 0 i 0 )  que dans ( 1  120) . Cependant cette 

possibilité n'a pas été mise en évidence actuellement n i  par vérif ication de la lo i  de 

Schmid e t  Boas, ni par observation directe des lignes de glissement. 



4 - 6 DlSCUSSsON DES RESULTATS - CONCLUSION 

b%tude de l'énergie élastique des dislocations met en évidence un certain nombre de faits. Elle ne fait 

apparaître pour aucun type de dislocation une tendance marquée à I%hgnement le long de l'axe z. Cet effet abondam- 

ment observé sur des échantillons légèrement déformés est donc Iïé à des problèmes de cœur ou de dissociation décrits 

dans le chapitre précédent, 

Parmi toutes les dis!ocations étudiées, ce sont les dislocations 5 glissant dans { 1010 )qui forment le 

systeme de glissement le plus facile à solliciter [énergie faible et indépendante de I'orientation, pas de singularité de 

la tension de ligne) Par contre le glissement a' <C 1010 > , 1 1 120 e t  le glissement z r 2 ' < 1123 > , 
3 

{90?0 ' doivent être très difficsles A sollicstes à cause des décompositions des dislocations 

En outre l'étude des dislocatsons z dans C 1010 e t  (1 150 1 fait apparaltre la possibilité de glissement 

dévié qui n% pas été confirmé expérimentalement. 

Notons enfin que les calculs présentés uct souffrent d'un certain nombre de Iimitations. On n'a pas tenu 

compte des effets piézoélectisques * qui peuvent être considérables dans le cas du tellure. D%utre part les constantes 

élastiques utilisées dans les calculs sont des constantes aarabatiques CS alors que ce sont les constantes isothermes 

Cr (non mesurées) qui conviendra!ent (le rapport CT / CS n'est pas le même poux tous les coefficients). 

Il existe d'autre part une assez grande dispersion dans les mesures des constantes élastiques effectuées 

par divers auteurs [ 3.65 à 68 ] Par exemple Clî vaut 0.85 10" dynes 1 cm' d'après MALGRANGE e t  ais [3] 

tandis que L'EDAM [68] trouve 1.37 10" dynes / cm? Nous avons utilisé dans nos calculs les valeurs fournies par 

MALGRANGE e t  als [33 qui sont les plus completes, 

* Un calcul précis fait pour les dislocations portées par un axe binaire { 1120 1 montre que l'effet du couplage 

piézoélectrique sur l'énergie des dsslocations est négligeable [44]. 



V .  T E C H N I Q U E S  E X P E R I M E N T ~ L E Ç  
- - - Y _ - -  

Ces premiers monocrtsraux de tellure etarent obtenus par la méthode de Bridgman. Cependant cette 

méthode ne fournit géneraiement pas de bons monocristaux à cause de I'anomaiie des coefficients de dilatation 

linéaire du tellure [ 15 , 16 , 18 

C'est DAViES [69] qur réalisa le  premier de bons monocristaux de tellure par une méthode de 

tirage dérw8e de celle de Czochralski Actuellement, presque toutes Yes methodes de fabrication de monocristaux 

ae tellure sont basées sur le principe de Czochraisks [70 à 771 tan.iis que les techniques de purification [78 à 801 

fournrssent couramment une purete de 99,999 

Nous avons essaye de fabrrquer nos propres crastaux par une méthode mettant en œuvre un matériel 

moins onéreux que le xtsage Ces essass s%tant revelés infructueux, nous avons utii~se par la suite des cristaux fournis 

par la firme Wacker - CRemïe (5 M.B i-i (pureté annoncée 99,999) ou exceptionnei!ement, pour comparaison, des 

cristaux élaborés dans d'autres laboratoires ( C N E %. , E M S ) . 

5 2 TAILLE ET P61.1SSAGE DU TELLURE - 
- 

Re tellure monocrustaIlin est rres fraigrle au choc, B Y  clive facilement sur les pians prismatiques !IO10 1 
maus PI  est également tres ductile e t  sa Yirnute elastique esr tres oasse A température ambtante Les techniques de 

coupe e t  de polissage hab~tuelles d'abrasion ne sont donc pas applicables et nous avons dû mettre au point une scie 

chimique ex une polisseuse chimique 181 1 (fsglrre 5 î , 5 - 2 , 5 3 1 en nous asdant de modhles déjà existants 

prévus pour dl autres cristaux 182 à 841 

Nous avons élaboré divers rnodeies de scies à fil à mouvement alternatit ou continu, la difficulté 

dans ce dernier cas résidant dans B%élaboratson d k n  f i l  contvnu sans ntxud." 

Nous avons également utrlusé au début une guillotrne (figure 5 - 41, permettant de réaliser de très 

beaux clivages sur Yes pians prismatiques Cependant Je clivage introduit des dégâts sur une profondeur assez impor- 

tante [81] de sorte que nous avons abandonné assez rapsdement cette méthode 

La scie e t  la po!tsseuse sont couplées avec une chambre de Laue (figure 5 - 5) permettant l'orienta- 

tion des faces à usiner Pour les faces cristallographiques simples (0001) ; (10TO) ; (1 120) ...... on obtient une pré- 

crsion de Ibrdre de 1 / 4 ' par Ya méthode du double Laue [82] . Pour les faces quelconques, un réseau de Wulff 

de grand diametre permet une précrsion de 1 " environ, 

* Nous tenons à remercier Monsieur REGNl ER qui nous a suggéré cette méthode et nous a donné de nombreux 

conseils utiles. 



l! ! ! d PORTE ECHANTlLLON 

Figure 5 - 1 : Scie chimique alternative. 

1 : Contacteur électrique monté sur tige filetée tournante assurant le mouvement de va et vient par inversion 

du sens de rotation du moteur. 

2 : Poulie flottante lestée trempant dans un bac d'eau pour rinçage. 

3 : Moteur enfermé dans une cage de protection contre les vapeurs acides. 

4 : Tambour sur lequel s'enroule ou se deroule le fil. 

5 : Tambour guide fil. 

6 : Cuve contenant la solution chimique. 

7 : Chariot porte Bchantillon mobile sur rails grâce à des billes. 



Figure 5 - 2 : Polisseuse chimique Figure 5 - 3 : Scie chimique continue -- -- 

Figure 5 - 4 : Guillotine 

Figure 5 - 5 : Adaptation des chariots sur la chambre 

de Laue permettant le double Laue. 



On a proposé dvvers agents chvmrques pour polir le tellure Ce sont fous des miiieux acides e t  oxy- 

dants STOKES , C ! et JOHNSTON [49] utilssauent ie mélange 

H2 0 3 parts 

Cr O3 1 part (température ambiante) 

HCI conc, 1 part 

pour polir e t  Ye mélange 

H2 1 part 
(température ambiante) 

Cr 0, 1 part 

pour leu, scpe chirrrique à fil d%cuer inoxydable 

B autre part KQLB e t  RAUDISE [ 74 ]  preconisent 

1 part 
(tempes-ature ambiante] 

H2 S O4 conc. 9 part 

tandrs que d'autres auteurs [85] utritsent HL! S Cl4 concentré à 158 â 280' C ou H RI O3 pur B 150O [86], 

NOUS avons pour notre part utilise tant pour scier que pour polir Oe mélange 

2 par;$ 

Solution n' f Cr Q3 1 part (température ambiante) 

HCI conc 1 part 

3 paru 

Soiution 11- 2 Cr %13 1 part (température ambiante) 

WFà40r% Ipa l t  

La solution no 1 forme rap~dement une couche visqueuse marron sur la surface a polir. L'attaque 

aaientit beaucoup et donne un très beau poYa ; cependant I'acrde chlorhydrique étant tres volattî, la composition 

de %a solutvon evoW~ie dans le remps tandis que les divers objets métalliques envsronnants sont lentement attaqués 

par Yeç vapeurs de HCI, 

La çolut~on n" 2 ne forme pas de couche vssqueuse, sa vitesse d'attaque est donc pius grande (15 p 1 

minute environ si  l'on agite constamment]. En outre, elYe attaque le verre à cause de la présence de l'acide fluorhy- 

drsque Erie est beaucoup plus stable mais doit etre conservée dans des réciprents de poiyétRyPPne 



Figure 5 - 6 : Face sciée à la scie alternative 

( x 3 )  

Figure 5 - 7 : Face sciée à la scie continue ( x 5 ) 

Figure 5 - 8 : Face clivée ( x 5 ) 

\ 'd"l.& 

Figure 5 - 9 : Face polie, on voit la trame imprimée par %,.-. -2. 

la bande ( x  12 ) -  



Le fi l  de la scie chimique et la bande de la polisseuse sont en tergal,matièrequi résiste bien aux deux 

solutions chimiques. 

Notons finalement que la scie à mouvement alternatif donne une surface de coupe ondulée tandis 

que la scie continue donne une surface assez plane et douce, La bande de la polisseuse imprime légèrement sa trame 

sur la surface à polir. On y remêdie partiellement grâce au mouvement de rotation de l'échantillon, et on termine la 

surface en immergeant compl6tement l'échantillon dans la solution de pollissage, les autres faces étant protégées par 

une fine couche de vacoplast dissout dans du trïchloréthylene On obtient ainsi des surfaces parfaitement polies 

(ondulations inférieures à 1 p) e t  planes (écart à la planélté de Ibrdre de 10 p pour une surface de 1 cm2 - notamment 

aux bords de l'échantillon). 

Enfin, en modifiant la plaquette frontale de la polisseuse, on peut usiner des pieces de divers profils. 

Nous avons ainsi réalisé quelques éprouvettes de traction ayant des têtes de fixation plus grosses que le corps. 

5 - 3  RECUIT 

L'usinage chimique introduit un minimum de défauts, cependant il peut être nécessaire de le faire 

suivre d'un recuit. Nous utilisons les conditions de recuit suivantes :température 37'0' C (0,9 TF environ), durée 

70 H sous atmosphère d'hydrogène ou d'argon purifié, retour à la température ambiante en 20 heures. Il semble 

que le recuit anihile un certain nombre de dislocations et favorise l'apparition de sous-joints 1871. Une étude sys- 

tématique préciserait sans doute les conditions optima. 



VI  - O B S E R V A T I O A  D E S  D I S L O C A T I O N S  P A R  

F I G U R E S  D ' A T T A Q U E  

6 - 1 GENERALITES 

II existe un certain nombre d'articles traitant des figures d'attaque sur le tellure [49 ,88 à 931 et 

préconisant divers bains d'attaque qui sont résumés dans le tableau suivant. Les auteurs font des remarques souvent 

contradictoires sur les configurations et densités de puits révélées. Cependant aucun d'entre eux ne s'est attaché à 

vérifier que ces bains révèlent effectivement des dislocations. D'autre part toutes ces observations ont été générale- 

ment faites sur des faces clivées sans pouvoir évaluer clairement les dégâts provoqués par le clivage. 

- Tableau des bains d'attaque - 

H N O3 conc. 5 parts 

C H3 C O2 H 6 parts 

E 

F 

'43 04 85 9 

H2 O4 2 cm3 

Cr Og 4,4 g 

Hg O4 250 g 

Cr O3 5 9  

150 à 160' 

150" 

[811, [891 

[941 

b 



Notre méthodejde taille e t  de polissage nous a permis de reprendre cette étude e t  de l'étendre à toutes 

les faces cristallographiques. Nous avons ainsi mis au point un bain d'attaque qui révèle effectivement toutes les dislo. 

cations (bain F du tableau) et nous avons pu également révéler sélectivement les dislocations fraîches à l'aide du bain 

E . Cette situation nous a permis de préciser un certain nombre de problèmes (mise en évidence des systèmes de glis- 

sement, mouvement des dislocations individuelles .....) . 

Nous étudions dans le paragraphe 6 - 2 les différents bains cités dans le tableau 1 .. On essaie d'évaluer 

dans le paragraphe 6 - 3 l'importance des dégâts provoqués par le  clivage. Les paragraphes 6 - 4 e t  6 - 5 sont res- 

pectivement consacrés à l'étude des mouvements des dislocations individuelles et à la mise en évidence des systèmes 

de glissement. L'ensemble des résultats est discuté dans le paragraphe 6 - 6. 

6 - 2 COMPARAISON DES DIVERS BAINS D ' ATTAQUE 

Nous avons étudié l'action des bains sur des cristaux de tellure de diverses origines : 

- cristaux W fournis par la firme Wacker - Chemie G.M.B.H. 

- cristaux C fournis par le C.N,E.T. 

- cristaux T fournis par If E,N.S. 

- cristaux' L élaborés dans notre laboratoire. 

Les deux premiers sont obtenus par la méthode de Czochralski, les deux autres par une méthode de 

Bridgman modifiée. 

BAlN A 
Le bain A fréquemment utilisé pour les semi-conducteurs 195 à 971 est parfois appelé C P4. II réagit 

très fortement avec le tellure à température ambiante e t  dépolit rapidement la surface de sorte que l'on ne peut affir- 

mer s'il s'agit d'attaques spécifiques ou d'une corrosion générale de la surface. Cette opinion est partagée par BLUM 

[89] e t  par BLAKEMORE et als [go] , La figure 6 - 1 illustre l'action de ce bain. 

BAlN B - 
Le bain B produit sensiblement les mêmes effets que le bain A ,  mais laisse en outre un dépôt noir 

sur la surface qui n'est plus observable. Ces deux bains nous semblent donc inutilisables pour caractériser des dislo- 

cations malgré leur température d'utilisation très pratique (température ambiante). 

BAlN C 

Le bain C révèle effectivement des dislocations, mais uniquement sur les plans prismatiques. En outre, 

les conditions d'attaque varient énormément d'un échantillon à l'autre. Sa température d'utilisation est assez critique 

et il est probable que la pureté de l'acide sulfurique joue un rôle important (notamment sa teneur en eau). HERRMANN 

[92] d'une part et BLAKEMORE , SCHULTZ e t  NOMURA [go] d'autre part, ont observé des puits de formes symé- 

triques sur des échantillons différents. Ils estiment qu'il s'agit de dextro e t  de levo tellure mais il ne semble pas que l'on 

ait jamais observé ces deux formes de puits sur un meme échantillon qui présenterait une macle prismatique. La diffé- 



renciation entre levo et dextro tellure par l a  forme des puits d'attaque a récemment été confirmée par des mesures 

de R.M.N. [93] . Les densités de dislocations observées à l'aide du bain C sont assez variables. Elles peuvent attein- 
4 dre lo7 d / cm2 mais ne sont jamais inférieures à 10 d / cm2 . Les puits ont une forme assez complexe qui a et6 

décrite en détail par BLAKEMORE e t  als [go] (figure 6 - 2) . 

Figure 6 - 1 : Figures d'attaques révélées par le bain A Figure 6 - 2 : Figures d'attaque révélées par le bain C 

sur un plan ( I O ~ O ) ,  température 20° C, durée d'attaque sur un plan ( I O ~ O ) ,  température 160°, durée d'attaque 

30", échantillon W. ( x 1300 ) 30", échantillon T, densité de dislocations- 106 d / cm2. 
( x 1400 ) 

Nos propres observations nous ont confirmé que le bain C révèle effectivement des dislocations fraîches 

et anciennes. On peut en particulier observer des sous-joints (figure 6 - 3) ainsi que des systèmes de glissement (figure 
9 6 - 4) sur des échantillons Iégerement déformés, l a  densité de dislocation augmentant alors jusqu'à 10 d / cm2 . 

Figure 6 - 3 : Figures d'attaque révélées par l e  

lain C sur une face clivée, température 160° C, Figure 6 - 4 : Figures d'attaque révélées par le bain C sur un -- 
jurée d'attaque 40" , échantillon L , densité plan (10i0) après une légère déformation , température 160' , 

7 le dislocations % 10 d / cm2 . Noter le sous durée d'attaque 5" , échantillon T . Densité de dislocations 



Le bain D donne des résultats tout à fait semblables à ceux du bain E, par contre D est instable A 

froid du fait de la précipitation de l'anhydride chromique. Nous ne l'avons donc pas utilisé par la suite. 

BAIN E 
Le bain E utilisé dans des conditions légèrement différentes de celles préconisées par BLUM [89] 

donne des résultats bien reproductibles. Nous utilisons les conditions suivantes [81] : attaque de 3 secondes B 

110" C environ. Ce bain ne dépolit pas la surface e t  fait apparaître des puits de formes géométriques simples sur 

les plans cristallographiques de haute symétrie:hexagones sur (0001) (figure 6 - 5). rectangles sur (1070) (figure 

6 - 6), losanges sur (1 120) (figure 6 - 7). Ce bain attaque toutes les faces avec la même vitesse. 

De nombreuses manipulations nous ont convaincus que ce bain, utilisé dans les conditions citées, 

révèle bien des dislocations mais seulement les dislocations fraîches. En effet, la densité de puits observée sur des 

échantillons manipulés proprement est considérablement plus faible que celle révélée par le bain C.  En outre cette 

densité peut être localement élevée autour des rayures de la surface dues à des pinces par exemple (figure 6 - 8). 

Cette situation est avantageuse pour étudier un certain nombre de phénom~ines car les clichés sont bien lisibles. On 

peut d'ailleurs révéler les dislocations anciennes en augmentant la durée de l'attaque (figure 6 - 9), mais les puits 

correspondant aux dislocations fraîches sont alors très gros et détruisent le poli de la surface. 

Figure 6 - 5 : Figures d'attaque révélées sur un plan (0001) Figure 6 - 6 : Figures d'attaque révélées sur un pian (1070) 

par le bain E ,  température 100" , durée d'attaque 3" , (face clivée) par le bain E, température 10oO, durée d'atta- 

échantillon W, densité de dislocations lo3 d / cm2. ( x 900) que 3", échantillon T, densité de dislocations - 102 d / cm2. 

( ~ 1 0 0 )  

BAIN F 
C'est pour remédier à cette situation que nous avons mis au point le bain F. Une étude systématique de 

l'influence de chaque constituant du bain E nous a conduit aux résultats suivants : 

H2 S O4 semble ne jouer aucun rôle aux températures inférieures à 150° C. 

H3 P O4 joue seulement le rôle de solvant pour Cr O3 (et il assure I'acidit6 du milieu). 



La concentration en Cr O3 détermine la température et  la durée de l'attaque. Plus la 

concentration est faible, plus la température d o i t  être élevée. 

Une fo r te  concentration en Cr O3 à température élevée attaque toute la  surface de 

faqon plus o u  moins uniforme, mais ne révèle plus de dislocations. 

Nous avons finalement adopté la composition d u  bain F donnée dans le tableau de la page 29 . La  

durée de l'attaque varie de  8 à 12 secondes suivant la face étudiée pour  une température d'uti l isation de  150' C. 

Figure 6 - 7 : Figures d'attaque révélées sur u n  plan Figure 6 - 8 : Surface griffée, le bain E révèle les dislocations 
a. 

(1 120) par le bain E ,  température 110' , durée fraîches sur u n  plan (0001) échantil lon W, température 1 IO', 
6 d'attaque 5", échantillon W, légèrement déformé, attaque 4", densité de dislocations locale 10 d / cm2 .( x 200 ) 

densité de  dislocations - lo7 d / cm2.  ( x 2500 ) 

Figure 6 - 9 : Face clivée attaquée au bain E; température 1 loO, durée d'attaque variant de 3 à 120" d e  d ro i te  

gauche. Les dislocations anciennes apparaissent mais les dislocations fraîches forment de trés gros puits. 
( x  120) 



La faible concentration en Cr O3 de ce bain interdit sa réutilisation après une attaque. D'autre part 

la solution a tendance à dismuter à chaud, notamment au contact de produits organiques ; la solution vire au vert. 

II faut donc nettoyer les récipients e t  l'échantillon très soigneusement avec de l'eau. 

Enfin la surface à observer doit être parfaitement polie car le bain F (comme le bain E )  attaque les 

aspérités de la surface (figure 6 - 10). 

Si l'on tient compte de toutes ces remarques, on obtient de très bons résultats bien reproductibles. 

Ce bain nous a permis de vérifier que les cristaux C qui ont subi un recuit prolongé contiennent peu de dislocations 
4 (densité - 10 d / cm2 , figure 6 - 11 ), mais toute manipulation du cristal avec des pinces fait croître la densitb de 

dislocations de façon considérable (figures 6 - 12 e t  6 - 13). 

D'autre part, nous avons pu constater également que les cristaux L obtenus par la méthode de Bridgman 

contiennent un très grand nombre de dislotations e t  présentent des désorientations de quelques degrés bien observables 

par figures d'attaque (figure 6 - 14). 

Figure 6 - 10 :Attaque au bain F d'une face clivée ; 

le bain révèle bien les dislocations 

(petits puits) mais il attaque aussi les 

marches de clivage (gros puits). 

attaque de 12" à 150' ; échantillon W. 
( ~ 1 2 0 )  

Figure 6 - 11 : Echantillon C recuit, plan (0001) ; 

attaque au bain F ,8" à 150' ; 

il s'agit de dislocations anciennes, 

densité- l o4  d / cm2. ( x 160 ) 



Par contre le bain F, tout comme le bain E, présente l'inconvénient de ne fonctionner qu'a temp6- 

rature élevée (150" C ) sans que l'on puisse dire quelle est l'influence exacte du chauffage puis du refroidissement 

de l'échantillon. 

Figure 6 - 12 : Echantillon C recuit ; légérement serré dans Figure 6 - 13 : Echantillon C recuit ; serré dans des pinces. 

des pinces, attaque au bain F 6" à 150' C. face (0001). Près du point de contact, la densité de dislocations vaut 

i x 640 108 d / cm2 . Bain F ,  6" à 150" C . face (0001). ( x 500 ) 

Figure 6 - 14 : Echantillon L obtenu par la méthode de Bridgman ; bien que manipulé avec un 

très grand soin l'échantillon contient une grande densité de dislocations et des 

désorientations de quelques degrés ; attaque au bain F, 12" à 150" C ; face (10?0). 

( x 320 ) 



6 - 3  ETUDE DU CLIVAGE 

LOVELL e t  Als [88] estimaient que le clivage n'introduisait pas de défauts de façon appréciable, 

tandis que STOKES LI e t  JOHNSTON (491 trouvent que les dégâts s'étendent sur une profondeur de 50 p au 

moins. Nous avons pour notre part [81] observé des dégâts jusqu'à 500 p de profondeur. II est probable que ces 

divergences sont dues en partie à la manière dont est fait le clivage mais également aux méthodes d'observation de 

ces dégâts . Nous avons fait nos observations sur une face perpendiculaire au plan de clivage (un plan de base en 

I'occurence). L'attaque au bain E révèle que des dislocations fraîches pénètrent dans le cristal jusqu'à une profon- 

deur pouvant atteindre 500 p (figure 6 - 15). Cette méthode est plus pertinente que celle de LOVELL ou de 

STOKES qui consistait à évaluer l a  densité de dislocations à diverses profondeurs,alternant attaques et dissolution 

de fines tranches de cristal. Ces observations nous ont clairement indiqué que le clivage est à prohiber comme moyen 

d'usinage. 

Figure 6 - 15 : Dégâts dûs au clivage étudiés sur un plan de base. On remarque sur la partie gauche 

l a  trace du plan de clivage. 

Les dégâts peuvent affecter une profondeur de 500 p . 
Echantillon W, Bain E ,  température l l o O  , Durée d'attaque 3" . ( x 240 ) 



Nous n'avons pas pu étudier la répartition des dislocations fraîches sur la face clivée elle-même. En 

effet, on a vu que le bain Eattaquait les aspérités de la surface, notamment les iriarches de clivage, de sorte que I'on 

ne peut pas non plus étudier facilement les co'incidences de deux faces clivées, comme le montre la figure 6 - 16 : 

il y a bien coïncidence de puits créés par le bain E, mais ces puits décorent les inégalités de la surface plutôt que des 

dislocations. 

Figure 6 - 16 : Coïncidence des deux faces d'un clivage. II y a bien correspondance des 

puits, mais ceux-ci répartis sur les rnarches de clivage ne correspondent 

pas à des dislocations. ( x 180 ) 

6 - 4 MOUVEMENT DES DISLOCATIONS 

On peut suivre le mouvement des dislocations en faisant deux attaques successives ; on produit le 

mouvement en appliquant une contrainte entre les deux attaques. I I  suffit de contraintes extrêmement faibles de 

l'ordre de quelques grammes par millimètre carré. La difficulté de l'opération consiste plutôt à ne pas provoquer 

trop de perturbations pendant la manipulation. Pour faciliter les observations, on a révélé seulement les disloca- 

tions fraïches en utilisant le bain E . 

La figure 6 - 17 représente une plage sur laquelle les dislocations n'ont pas bougé ; les nouveaux 

puits plus petits sont superposés aux anciens. Sur la figure 6 - 18 les dislocations se sont déplacées de 10 y environ. 

Cette distance est considérablement plus petite que celles que I'on peut observer par méthode de Lang où I'on voit 

certaines dislocations qui ont parcouru 700 ,L[ environ [87 ,981. Ceci est dû au fait que les cristaux étudiés en Lang 
4 contiennent peu de dislocations (10 d / cm2 environ) alors que les échantillons étudiés par figures d'attaque ont 

6 des densités plus élevées de I'ordre de 10 d / cm2 ) . 



Enfin, la figure 6 - 19 représente les mouvements d'un groupe de dislocations sous I'action de deux 

contraintes de compression perpendiculaires appliquées successivement. Ces contraintes ne sollicitent que les dislo- 

cations de vecteur de Burgers a . La dislocation 1 qui ne bouge pas est donc vraisemblablement une dislocation C . 
Le mouvement des autres dislocations est de 10 p environ. 

Figure 6 - 17 : Double attaque avec le bain E .  Les disloca- Figure 6 - 18 : Double attaque avec le bain E .  Les dislocations 

tions n'ont pas bougé ; plan (0001). échantillon W ,  tempé- ont bougé sous I'action d'une contrainte légère appliquke pen- 

rature 100' , durée d'attaque 3" e t  3" . ( x 1000 ) dant IO", plan (0001 1, échantillon W. Température 105'. 

Durée d'attaque 3" e t  3" . ( x 1300 ) 

a 

- Figure 6 - 19 : a]. première attaque 

b) deuxième attaque après application d'une contrainte Tl /'/ [Il201 

c) troisième attaque après application d'une contrainte T2 // [li00] 

Echantillon W ,  plan de base , attaques 2" à 110' C . 

On remarque que la dislocation 1 ne bouge jamais ; les dislocations 2,4 et 5 

sont mobiles sous I'action de Tl , tandis que la dislocation 3 ne bouge que 

sous l'action de T2 . ( x 250 ) 



6 - 5 DETERMINATION DES SYSTEMES DE GLISSEMENT 

On les détermine en observant des figures de rosettes. On obtient essentiellement des glissements dans 

les plans prismatiques de première espèce {10i0! e t  exceptionnellement de seconde espèce{ 11?0 ) . Du point de vue 

expérimental on a utilisé la méthode de GI LMAN et JOHNSTON [99] qui consiste à faire rouler une bille d'acier 

bien polie sur la surface étudiée. La figure 6 - 20 met en évidence les glissements dans { 10j0) tandis que la figure 

6 - 21 montre du glissement dans (1 150 1.  Dans ce dernier cas les quelques lignes de glissement très fines prouvent 

que ce sont des dislocations qui ont glissé. On a d'ailleurs pu activer une source de dislocations C dans (1 150) 

(figure 6 - 22). 

Ces résultats sont confirmés par l'étude d'un échantillon déformé de façon homogène. Les lignes de 

glissement et les figures d'attaque sur les plans {loi0 1 montrent que le glissement s'effectue toujours sur des plans 

prismatiques. Les topographies de Lang indiquent également que les plans de glissement sont {loi0 et exception- 

nellement (1 150 ) [87 , 981. Nous n'avons jamais observé de glissement dévié, tout au moins à température ambiante. 

Figure 6 - 20 : Dislocations fraîches et systèmes de Figure 6 - 21 :Système de glissement < 1070>, 
glissement activés par une bille d'acier ( 1 150 ) révélé par figures d'attaque 

roulant sur la surface. Echantillon W ,  après le passage d'une bille. Echantil- 

bain E,  attaque 3". à 1 1  0" C . ion W ,  bain E , attaque 3" à 110" C, 

face (0001) . ( x 900 face (0001). ( x  250 ) 



Figure 6 - 22 : Double attaque au bain E révélant une source qui a fonctionné dans un plan (1 120). Echantillon W, 
attaque 1 IO° C, 3" et 2" , face (0001). ( x 2400 ) 

6 - 6 CONCLUSION 

Nous disposons maintenant d'une bonne technique de figures d'attaque reproductible et révélant 

aussi bien les dislocations fraîches que les dislocations anciennes sur n'importe quel plan cristallographique. Cette 

technique nous a permis d'établir sans ambiguïté les résultats suivants : 

Le clivage à la température ambiante introduit des dégâts importants sur une prof odeur de 100 

à 5 0 0 ~ .  

6 Les bons monocristaux ont une densité de dislocations de l'ordre de 10 d / cm2 . Par recuit on peut 

la faire décroître jusqu'à lo4 d / cm2 . 

@ Les plans de glissement sont les plans prismatiques de première espèce 1 loi0 1 ou plus rarement de 

seconde espèce { 1120 1.  Dans ce dernier cas ce sont les dislocations E qui sont glissiles. Ces résul- 

tats confirment parfaitement la description du tellure basée sur deux types de liaisons différentes. 

Ils sont également en accord avec les calculs d'énergie effectués au chapitre IV . 

@ On n'observe jamais de glissement dévié. 

Par contre la méthode souffre de ne pouvoir être employée qu'à chaud (150' C ) sans que l'on puisse 

savoir quelle est l'influence exacte du chauffage et du refroidissement de l'échantillon. 



Les publbcarwons récentes [IO8 5 7021 ?elaXives â i"observatson du tellure en microscopie électronique 

n'one pas apporté d enfonrnatroris sur une méthode de pr6paratjon aes lames minces, ni dbobservations de portée 

g6nérale 

C est  a m i  que Ye travaii de WOgik er WEISS [16i8] porte suu der échanriYlons prépares par épitaxue 

i l s  observent a u ï  des lames ptisrnatques des alwgnementr de pounta noirs qu vis interpaetent comme des duslocations 

vues de bout de vecteur cie Burgers [ I l rTO] e t  de draecrtori [IO~O] 

SCHUZ [ 161 j étudse egalenrent des Idmes ~ o T O I  d'une centdine dJAngsironis d%épaisseur obtenues 

par vaporloatron sous vide, Y! s'est ~ntéressé uniquement aux problemes de double diffractîon qui ont également été 

observesen rayons X 21031, 

r t l  

KL k f N  e t  KL ElNHENi. El023 enfbn ont obtenu des lames anances ( 1070),par corrosion électro 

lytique dans une! solution binorrrsale de potasse Leurs echavutallons étasen~ toutefors assez épais et ne permettaient 

d%bservatsons que paf tsainsmsasion anorrnsrle avec le  vecteur de tiaffraction 4 [O003]* k-eurs obse~ations 

etaient d autre part çornplaqu6es par une forte contëmsnation, 

Nous avons repîrs enriere;reenr le pvablerne et détablions dans le paragrapl~e 4 - 2 [a technvque de pre- 

pafarion des &ciliantrilions, Le pasagraphe 7 - 3 est corasacp-6 aux çoriditiorro d%bsetvat~or;s assez part~ceiir5res <Jans le 

tellure tandis que I%n etudle dans le  paragraphe 7 4 le eonrraste des di.slocat!oras, notamment le contraste doi~b!~! 

des dsslocaièiosss lorsque 6 [8003]" Ce contraste est cornparé au& puofiils évaBueç par la tnéoaie dyriarnlqcfe deve 

rdppée dans I'annexe 5. Le! paragraphe 7 5 se;;urrie hes observarruns etfecrei6es , identification des dislocations 6 
vca, gadnde stiibelitt. des drslocatsons padlYe/e~ ai [O001 1, grande BasibsirtB des raicrographses On conclut erifrn au paia 

graphe d 6 

7 2 PREPAWATION LIES E%;WA~\YTBR~LOIVC 

Nous avons pu réaliser des lames minces de toutes !es orlentatrons et d%pa~sseur inférieure â 3006 A 
par amincussernent chimique dans la solutson de poY~ssdge n" 1 [[lO4, l05] La formation dhne couche vrsqueuse 

ralentit scsffasannmerit i'attaque pour ~ ~ W V O B B  eontr8ler % peu près IRéparo;seur des éehantrllons On peut en outre les 

trier de façon asser précise en observant leur viteue de chute dans un Yuqurde de faible vescoss?6 comme P%cétone pal 

exemple, 

Les lames minces sent ensuite coBY6es sur des grtiles de cuivre a l'arde de collodion dilué à 1 / '1608 

dans de i%â6tate d'arnyie, ce qui permet une rne~ileuae 6vacuatson de Pa chaleur provoqu6e par le faisceau electro. 



nique sans nuire à la transparence. Le tellure est en effet mauvais oonducteur de la chaleur tandis que sa tempéra- 

ture de fusion est 452" C. Du fait de sa tension de vapeur élevée, il a tendance à se sublimer sous l'action du faisceau. 

7 - 3 CONDITIONS D'OBSERVATION 

L'intensité diffractée est proportionnelle au carré du facteur de structure F, 
9 

f ( O )  étant le facteur de diffusion atomique pour les électrons que l'on calcule par l a  méthode de Thomas - Fermi 

[IO61 et la somme est étendue aux trois atomes de la maille cristaliine. 

Le tableau suivant donne les valeurs de I~, lhinsi que celles de la distance d'extinction .$, pour 

diverses valeurs do 6 .  On a [IO71 : 
9 9 

V est l e  volume de la maille cristalline ( V = a2 c J374 , 0 l'angle de Bragg e t  h la longueur d'onde du rayonne- 

ment électronique. 

Pour une tension accélératrice de 100 kV , il faut tenir compte de l a  correction relativiste sur m la 

masse de l'électron (qui intervient dans f ( O )  ) en multipliant les valeurs de IF,12 du tableau par 1,44 e t  en divisant 

celles de g, par 1,2. 
9 

Les valeurs nominales du tableau ne sont pas très précises ; un calcul d'erreur montre que l'incertitude 

sur p , le  rayon de la chaine hélicoïdale, entraîne des incertitudes pouvant atteindre 100 % sur IF,/ et sur E, lors- 

2ni $ . 'n est petit. 
9 

que le facteur géométrique C e 
g 

n 

On peut vérifier aisément que ce facteur géométrique est invariant par rapport à une permutation 

paire des trois premiers indices de 6 ( 6 = [hkill* ou à l'inversion ( 6 devenant - 6 ) . Ceci montre que les 24 

permutations et changements de signes possibles d'un jeu de 4 indices < hkil > * conduisent à deux valeurs distinctes 

au plus pour ~ F , I ~  e t  E , . Si deux des trois premiers indices sont égaux ou si  le quatrième est un multiple de 3 , on 
9 9 

a une valeur unique pour (F,I~ et $+. 
9 9 



FACTEURS DE STRUCTURE IFJ' ( ) ET  DISTANCES D%EXTINCTION t, ( A )  - 
9 

i 
.2000 

iooo 1 
>2000 1 

* On n'a pas tenu compte des correstions relativistes sur rn 



Enfin, on passe du dextro tellure au levo tellure en changeant le signe du dernier indice, mais on ne peut 

reconnaître la variété étudiée par l'analyse du seul diagramme de diffraction d'un cristal parfait à cause de I'impossibi- 

lit6 de reconnaître physiquement le  plan de base choisi comme origine. Par contre, on peut theoriquement distinguer la  

variete étudiée à l'aide des dislocations de vecteur de Burgers C 4- qui ne sont stables que pour certaines orientations. 

Cette distinction exige cependant que l'on puisse caractériser complètement les dislocations observées. 

On a représenté figure 7 - 1 les diverses conditions de diffraction accessibles pour une lame (10i0) ; le 

cercle interieur en pointillés limite la  zone accessible par rotation avec une bonne platine porte objet goniom6trique. 

L'intensité diffractée est proportionnelle à la dimension des cercles entourant les spots, compte tenu de l'absorption 

anormale qui renforce particulièrement 0003. 

Figure 7 - 1 : Conditions de diffraction accessibles pou  une a m  ( 1 0 0 .  Le symbole t8( représente les vecteurs 

de Burgers possibles, les intensités diffractées sont proportionnelles à la dimension des cercles entou- 

rant le  spot considéré. 

(Noter la grande assymétrie entre des spots tels que 1701 e t  1707 par exemple). 



Cette figure montre que même en faisant abstraction de I'anisotropie élastique, il serait très difficile de 

caractériser les vecteurs de Burgers par les conditions habituelles : 

+ 
u étant un vecteur unitaire porté par la ligne de dislocation. 

En outre, ces conditions ne sont pas toujours suffisantes [IO8 à 1 1  1 1  même en opérant en champ noir 

[ I l21  . 11 faut en effet que le  vecteur de diffraction 6' soit petit, ce qui n'est pas toujours compatible avec une forte 

intensité dans le  cas du tellure. Enfin, I'anisotropie élastique n'est pas négligeable dans la plupart des cas. 

7 - 4 CONTRASTE 

Les dislocations présentent dans certains cas, notamment pour 6 = [0003]*, des profils dédoublés très 

larges (figure 7 - 2) e t  très sensibles à % , l'écart aux conditions de Bragg (figure 7 - 3). Cette particularité jointe au fait 

que l'on ne peut pas caractériser les dislocations à l'aide des conditions (3) (on n'observe pas d'extinctions) nous ont 

incités à développer des calculs de contraste pour pouvoir d'une part caractériser les dislocations et d'autre part vbrifier 

s i  les profils dédoublés sont attribuables à des dislocations parfaites ou plutôt à des dissociations telles que celles qui 

sont proposées dans le chapitre 1 I 1. 

On peut calculer l e  contraste produit par une dislocation en résolvant les équations de HOWIE e t  

WHELAN [Il3 , 1141 modifiées par GEVERS et als [Il51 dans le cas des cristaux non centrosymétriques. On utilise 

pour cela la méthode de HEAD [Il6 , 1171 qui fournit les ondes transmise e t  diffractée dans le cadre de l'approximation 

Figure 7 - 2 : Contraste double de dislocations d'orientation 

quelconque ; 6 = 0003 , r O, lame (1070). 
( x 26 O00 ) 



Figure 7 - 3 a : Dislocations parallèles à [O0011 

; = O 0 0 3  , : = O .  

( x  1 3 0 0 0 )  

Figure 7 - 3 b : Même plage, 6 = 0003 , 

g positif , grand . 
( x  1 3 0 0 0 )  

Figure 7 - 3 c : Même plage , négatif. 

( x  1 3 0 0 0 )  



à deux ondes. Cette méthode tient compte de l'absorption anormale, mais le calcul est assez long. On en trouvera 

les éléments dans l'annexe 5 . Ce calcul nous a permis d'établir les profils de contraste de dislocations parallèles à 

[O0011 à diverses profondeurs dans des lames (1070) et avec 6 = [O0031 * , s = O . Les calculs ont été faits pour 

diverses distances d'absorption. On a étudié seulement les deux cas simples 6 = -$- [ I ~ I O ]  et 6 = [OOOI]. On 

obtient ainsi un catalogue de profils assez volumineux (dont une partie est reproduite dans l'annexe 5) à comparer 

aux images observées. 

Malgré la grande variété de profils, on ne peut pas encore caractériser les vecteurs de Burgers avec 

certitude. A titre d'illustration, on a représenté figures 7 - 4 à 7 - 6 une image de dislocation, son profil évalué 

au micro-densitomètre et un profil calculé qui en est assez proche, 

Les figures 7 - 7 et 7 - 8 représentent pour leur part l'image en champ clair et en champ noir d'une 

dislocation parallèle à C . Les profils évalués au micro-densitomètre (figures 7 - 9 et 7 - 10) ne correspondent à 

aucun profil calculé. II faut remarquer en particulier que l'image en champ noir est au moins quatre fois plus large 

que n'importe quel profil calculé. Les franges de faible amplitude observées entre les deux maxima suggèrent forte- 

ment une légère dissociation de la dislocation. Cette hypothèse pourrait être contrôlée par des observations effectuées 

dans des conditions particulières donnant en principe des images plus fines 1118 , 1191 * . 

En tout état de cause, la coïncidence entre profils mesurés et profils calculés n'est jamais parfaite 

et ne permet pour le moment ni d'identifier avec certitude les dislocations. ni d'affirmer qu'elles sont dissociées. 

Le calcul ne fait d'ailleurs pas apparaître de façon nette un profil dédoublé (voir annexe 5). Cette méthode d'iden- 

tification sera sans doute assez longue et délicate à mettre en ceiivre car les profiis observés sont très sensibles à la 

valeur de comme le montrent les figures 7 - 3 . 

7 - 5 OBSERVATIONS 

7 - 5 - 1 IDENTIFICAT~ON DES DISLOCATIONS 2 vrs 

Les dislocations 2 vis sont les seules dont l e  déplacement élastique est parallèle au vecteur de Burgers 

(voir annexe 4) ; on peut donc les caractériser par application du critère habituel 6 . 6 = O [IO41 s i  l'on a soin de 

prendre pour 6 des vecteurs du réseau réciproque assez petits. 

* II n'est pas impossible non plus que le champ électrique autour de la dislocation dû à la piézoélectricité [44] 

modifie le profil de la dislocation . 



Figure 7 - 4 : dislocation parallèle à è .  
+ 

= [O0031 : = O ( x 50 O00 ) . 
Figure 7 - 5 : Evaluation au microdensitomètre du profil de contrane 

de la dislocation représentée figure 7 - 4 . 

Figure 7 - 6 : Profil calculé dans l'hypothèse 6 = et les mêmes conditions de diffraction 
+ 

( 6 = [O0031 * , s = O ) que sur la figure 7 - 4. Cette courbe est assez proche de celle 

obtenue au microdensitomètre, mais l'échelle des abscisses n'est pas la même. 



Figure 7 - 7 :dislocation parallèle 6 , 6 = [O0031 * , f - O , champ 

clair ( x 65 000 ) . Noter l'évolution du contraste le long de 

la ligne de dislocation. 

Figure 7 - 9 : profil évalué au microdensitomètre de la dislocation représentée figure 7 - 7 

Le profil a été relevé au milieu de la ligne de dislocation. 



Figure 7 - 8 : La même dislocation que celle de la figure 7 - 7 

Champ noir Q = [O0031 * , ; = O 

Figure 7 - 10 : Profil évalué au microdensitomètre de l a  dislocation représentée figure 7 - 8 . 
On note l'apparition de franges régulièrement espacées qui pourraient signifier 

que la dislocation est dissociée. Ce profil a été relevé au milieu de la ligne de 

dislocation. 



La figure 7 - 11 représente un empilement de dislocations 2 vis situé dans un plan prismatique de 

première espèce incliné à 60° environ de la lame (on l'a déterminé en plaçant le plan verticalement e t  en indexant 

le diagramme de diffraction correspondant). 

La projection de l'empilement permet en outre, d'évaluer l'épaisseur de la lame qui est de l'ordre 

de 2000 a .  On peut égaiement déduire du contraste zig - zag des dislocations inclinées, la distance d'extinction 

c,La mesure donne t;, = 330 a ,  valeur en assez bon accord avec la valeur théorique 270 a - voir tableau des 
9 9 

distances d'extinction. 

Fiaure 7 - 11 a Fiaure 7 - 11 b Figure 7 - 11 c 

Empilement de dislocations vis â dans un plan prismatique de première espèce ; 

les dislocations sont invisibles , aux effets de bout près , sur les figures b e t  c . 
~ a m e  (1070). ( x  27 000) 

7 - 5 - 2 AUTRES DISLOCATIONS 

On ne peut pas encore caractériser les autres dislocations, cependant les observations permettent 

d'apporter un certain nombre d'informations sur leurs configurations . 

Les dislocations sont presque toujours situées dans des plans prismatiques de première espèce (1070 ), 

ou très rarement de seconde espèce (figure 7 - 12) . Dans ce dernier cas, les dislocations ne sont pas parallèles à la 

direction [O0011 . Nous n'en avons jamais observé dans le plan de base (figure 7 - 13). Ces résultats sont conformes 

aux calculs du chapitre III et aux observations faites en méthode de Lang [87 ,991 . 



Figure 7 - 12 : Dislocations contenues dans une lame (1  120) (x  37 000 ) 



Les dislocations ont des orientations quelconques dans les échantillons non écrouis (figure 7 -14) . 
De plus, l a  densité de dislocations observée dans ce cas semble plus faible que celle habituellement révélée par 

figures d'attaque ou méthode de Lang. II est  donc probable qu'un grand nombre de dislocations s'échappent de la 

lame pendant son amincissement. 

De même, l'épaisseur de la lame peut avoir de l'influence sur la stabilité de certains sous-joints 

(figure 7 - 15). 

Figure 7 - 14 : Lame (10i0) non écrouie, les dislocations ont une orientation quelconque. ( x 43 000 

Figure 7 - 15 : Sous joints ; lame (1010) ( x 37 000 ) 
% -  



7 - 5 - 3  PLAfVS ISE GLISSEMENT 

8n & h a t  çhauffer locglernent I'khantillon &sewd en focalisant le faisceau électronique en dehws de 

kt pkpe rj'obenatipn. Ceci produit des contraintes (dues B la dilatation thermique locale) qui provoquent le mouve- 

mnt'kb bistocatiorit glissant le plus facilement. Dans certaines conditions de diffraction ( $ grand 1 leur trace est 

.- perrdam m temps suffisant pour la photographier. 

Qs mouvements observés sont de deux types : 

- mouvement très rapide dans les plans de glissement 

- mouvernent beaucoup plus lent et non cristallographique exigeant un chauffage beau- 

coup pius important. 

te premier type de mouvement est illustré par la figure 7 - 16 ; il materialise les pians de glissement que 

lkm d.8arrmine pm inc l imai~n de la tame. II s'agit toujours de plans prismatiques de premier espèce { 1070 ) . Les dislo- 

c'llQlCrnr glissiles observées sont des dislocations vis 2 ; elles coupent la dislocation fixe sans difficuEt6. 

Figure 7 - 16 : Glissement cristallographique des dislocations 2 vis. 

Elles coupent sans difficulté la dislocation fixe. 



La série de clichés de la figure 7 - 17 illustre le second type de mouvement. On a pu réaliser ces 

clichés à divers moments du glissement de la dislocation (1 car celui-ci est très lent. La dislocation (2) par contre 

reste immobile. Sous l'action de (1 elle se courbe un peu. 

Figure 7 - 17 : Lame (1070) - Mouvement non cristallographique d'une dislocation (1) 
sous I'action d'une contrainte thermique. La dislocation (2) , parallèle 
à [O0011 , reste immobile ou se courbe à peine sous I'action de (1) . 



Nous n'avons pas pu décrire l'interaction élastique entre dislocations fixes e t  mobiles à cause de 

l'impossibilité actuelle de caractériser avec certitude les vecteurs de Burgers des dislocations parallèles à [OOOI]. 

Remarquons toutefois que les observations précédentes s'interprètent bien en termes de crans. 

Dans le premier cas (figure 7 - 16) la dislocation fixe es t  vraisemblablement une dislocation coin C 
car la formation de crans (tant sur les dislocations glissiles a vis que sur la dislocation fixe) n'impose pas de rup- 

ture des liaisons covalentes. 

Dans le second cas (figure 7 - 17) il s'agit vraisemblablement de deux dislocations a e t  la séquence 

de clichés montre que la formation de crans avec rupture de liaisons covalentes est difficile, même à chaud. Cette 

figure illustre également la grande stabilité de la dislocation (2) parallèlement à [OOOI]. 

7 - 6 CONCLUSION 

Nous avons mis au point une technique de fabrication de lames minces de toutes orientations e t  par- 

faitement adaptées à l'observation en microscopie électronique. Nos observations nous ont permis d'identifier les 

dislocations vis 2,  de confirmer les résultats obtenus à partir de figures d'attaque e t  de topographie X quant aux 

plans de glissement, e t  de mettre en évidence la grande stabilité des dislocations parallèles à [0001]. Elles suggèrent 

en outre l'existence de deux types de crans e t  confirment bien les analyses théoriques faites aux chapitres III e t  IV. 

La comparaison du contraste calculé avec le profil évalué au micro densitomètre ne permet pas d'iden- 

tifier actuellement les dislocations ; par contre il suggère que certaines dislocations parallèles à [O0011 peuvent être 

dissociées. 



V l l l  - D E F O R M A T I O N  P L A S T I Q U E  

II y a très peu de travaux sur la déformation plastique du tellure SCHMID et WASSERMANN [120] 

qui firent la première étude systématique trouvèrent le tellure fragile pour toutes les orientations Ils déterminèrent 

seulement une limite de rupture qui varia selon eux entre 500 et 2500 g / mm2 à température ambiante. 

Plus tard §Y WBE [121] vérifi par des essais de traction sur des whiskers d'orientation [O0011 qu'il 

n'y a pas de glissement pyramidal à température ambiante. même pour des contraintes de l'ordre de 30 kg / mm2 envi- 

ron 1-1 1200 . 

STOKES , JOHNSTON et L1 [49] mirent ensuite en evidençe un système de glissement prismatique 

< 1120 > , { 1070 1 à basse limite élastique Ce tellure est donc piastique et même très plastique puisque certains échan- 

tillons ont atteint un taux de déformation voisin de 50 '' . 

Nous avons pour notre part [56 , 1221 étudié la déformation plastique du tellure en pompression entre 

78 et 300" K Nous avons rnhs en évidence deux systèmes de glissement prismatiques : le glissement $ < 1 120 > , 
{10?0 ) déjà observé par STOKES et ais [4$] et le glissement C < O001 > . { 1010 j . Ces deux glissements présen- 

tent un premier stade de rnicroplastic~té analogue à celui des structures cubiques centrées ou du glissement prismatique 

des hexagonaux compacis II n" a aucune rupture de pe.fi:: de durcissement comparable à une limite élastique tradi- 

tionnetle. L'extension de ce premier stade dépend beaucoup de la température et peut atteindre des déformations de 

3 % à 78" K On trouve ensuite un stade linéaire dont le durcissement est  assez important. 

L"observation des lignes de glissement ne permet pas d'attribuer le stade de microplasticité au glissement 

dévié des dislocations vrs. D'autre part la limite élastrque des deux types et C de glrçsement augmente beaucoup 

lorsqu'on abaisse Ja température (pour le glissement a elte e s  multipliée par 10 lorsqu'on passe de 300 à 78' K ) . Les 

observations fa*?es en mic~oscopre électronique indiquent que les dislocations marquent Urie tendance extrgmement 

grande à s'aligner dâns la direction (0001 1 au début de la déforrnatron Cette tetldance est encore visible bien qu'atté- 

nuée pour !es déformations plus importantes. 

La loi de Schmid et Boas est bien vérifiée pour le glissement 2 mais pas pour le glissement C i Ceci 

s'explique si les dislocations se dissocient selon les schkmas donnés au chapitre I I l  , c'est - à - dire s i  les dislocations 

se dissocient sur plusieurs plans à la fois. 

On peut donc supposer que les limites élastiques des glissements prismatiques sont contrôlées à tempé- 

rature ambiante par la propagation des dislocations à travers la forêt. A basse température par contre les dislocations 

apparaissent piégées le long de [O0011 et le frottement de réseau est considérable. On peut rattacher à ce frottement 

l'extension du stade de microplasticité. Le stade de macrodéformation (stade linéaire) est atteint lorsque la contrainte 

appliquée est suffisante pour provoquer le mouvement des dislocations parallèles à [O0011 compte tenu de l'aide ther- 

mique disponible. 



Le taux de durcissement du stade linéaire peut être attribué aux crans dont l'énergie de formation est 

élevée dans le cas du telllure. 

Nous décrivons dans le paragraphe 8 - 2 le dispositif expérimental de compression. Le paragraphe 8 - 3 

est consacré à la vérificatiion de la loi de Schmid et Boas et le paragraphe 8 - 4 à l'étude de la limite élastique des sys- 

temes de glissement 

Les pt inclpales drfficultés expéalmentales résident dans l'élaboration et la fixation des éprouvettes. 

Etant donnée la dimension des crrstaux dont nous disposions (cylindres parallèles à l'axe C de 10 cm 

de long sur 1 cm2 de section environ) nous n'avons pas pu réaliser d'essais de traction, Nous avons donc fait des 

essais de compression sua des monocrrstaux de pureté annoncée 99,999 %fournis par l a  firme Waker Chemie G,M.B.H. 

(cristaux W). La scre et la polisseuse déjà décrites (chapitre V) nous ont permts de réaliser des éprouvettes de diverses 

orientations ayant des faces planes et bien polies se prêtant à l'observation microgsapb.iique. 

Nos éprouvet.tes avalent des dimensions approximatives de 8 mm x 3 mm' leur donnant un rapport 

Q2 1 / de l'ordre de 20 à 30. Dans ces conaitrons les effets de bouts deviennent rapidement importants El231 et la 

courbe de compressron perd une grande partie de son sens physique. L'étude du durc~ssement ne peut donc être 

qu'approximative. Cependant I'ordre de grandeur de (ji / S adopté est un bon compromis entre les risques de pliage 

ou de rupture de l'éprouvette e t  la forme idéale Ces éprouvettes n'ont pas été recuites, Elles avaient avant déforma- 
6 tion une densité de dislocatsons de I'ordre de 10 d / cmQd'après les observations de figures d'attaque. 

Nous avons réal~sé nos compressrons sut une machinne INSGRON type TT DM - L que nous avons 

<(inversée» afin de pouvoir immerge< ['éprouvette et Les p$ateaux de coinpression dans un bain réfrigérant (figure 

8 - 1) L'inversion diminue évidemment la duseté de la machrne à cause des filetages supplémentaires notamment. 

On peuf corriger partiellement ce défaut en tenant compte de la defortnation propre de la machine aans le dépouil- 

lement des courbes, mats cette correctnon reste faible dans le cas du tellure qur exige des efforts modérés (inférieurs 

à 200 kg en généra!) (figure 2 - 2) 

La régulation de température était assurée par un cryostat B R X 11 mis au point par la Société 

Air-Liqulde et nous avons utilisé les liquides cryogéniques indiqués dans le tableau 1 . 



COUPE A l  

Figure 8 - 1 : Inversion de la machine. 

500 

bef (p) .--.. 
/ ' ~ ! . i ~  

Figure 8 - 2 : Déformation propre de la machine : 

1 )  machine normale - la déformation est due 

essentiellerrient à la cellule de mesure. 

2) machine iriversée - la déformation est plus im. 

portante et elle présente une Iégere hysterésis 

aux faibles charges. 



Température de solidification TF = - 117' C 

mais la viscosité du liquide augmente beaucoup 

à basse température (supérieure à 0.1 poise à - 70' C). 

Liquide Gamme de température I- Observations 

Alcool éthylique 

- 

lsopentane 

1 
- 1 1 0 à - t - 2 0 " ~  1 Viscosité plus faible à basse température. 

i 

-- - - -  
r 

Ether butylique 

- - - - 

Produit cher ; doit être redistillé après quelques 
- 150à CIO' c 

manipulations. 

1 Température d'ébullition : TE = 4- 142' C ; 

- 1 1 5 à + 1 0 0 ~ ~  1 gamme de température étendue de part et d'autre 

de la température ambiante. 

.- . - -- - -. . . . . 1- - 
--- - -- - - - - -- ---- -- - --Pm- 

! 

- ..- . .. . ... . .... -- . - -- . . . - -- 

Température d'ébullition - 196' C . 

- j-- -- - -  - - -  

8 -  3 VERlFlCATlON DE LA LOI DE SCHMlD ET BOAS 

Acétone 

La vérification de la loi de Schmid et Boas donne un contrôle direct des hypothèses faites au chapitre 

III sur les dissociations des dislocations. La dissociation des dislocations dans leur plan de glissement comme les dislo- 

cations 2 ne modifie pas la loi ; par contre s i  les dislocations C sont dissociées dans plusieurs plans prismatiques, le 

système de glissement < O001 > , {IO70 ) ne vérifie pas la loi de Schmid et Boas . 

1 
I Le mélange acétone - carboglace en excès fournit 

-90 à +20° c 
un point stable vers -- 83' C. 

En effet, la dislocation ne peut glisser dans le plan prismatique le plus sollicité qu'après avoir repincé 

le ruban de faute contenu dans un autre plan moins sollicité. La contrainte résolue sur ce dernier plan intervient donc 



dans le glissement de la dislocation. La figure 8 - 3 schématise ce mécanisme. 

Nous verrons que la loi de Schmid e t  Boas est bien vérifiée pour le glissement 2 mais pas pour le 

glissement z ,  ce qui accrédite beaucoup les modèles de dissociation proposés dans le chapitre III. 

Nous examinons d'abord les facteurs de Schmid des divers systèmes de glissement en 8 - 3 - 1 puis 

nous précisons en 8 - 3 - 2 la méthode e t  les hypothèses utilisées pour dépouiller les courbes de compression qui sont 

commentées en 8 - 3 - 3 . 

Figure 8 - 3 : Phases successives du glissement d'une dislocation disscciée sur deux plans prismatiques : 

a) dislocation dissociée - pas de contrainte appliquée 

b) Le ruban de faute se repince sur une longueur I! dans le plan I sous l'action de a, 

(contrainte résolue dans le plan 1 ). 

C) La dislocation glisse dans le plan 2 (plan le plus sollicité). 



8 - 3 -  1 FACTEUR DE SCHMID 

II est commode de repérer la direction de compression 3 par rapport aux axes cristallographiques. On 

a utilisé pour cela les angles 6 et $ définis sur la figure 8 - 4. Ce choix permet de faire apparaître les symétries dans 

les expressions analytiques des facteurs de Schmid 9 des divers systèmes de glissement. 

Figure 8 - 4 : Reperage de la direction de 

compression 3 par rapport 

aux axes cristallins. 



Le tableau 2 donne les valeurs de pour les divers systèmes de glissements possibles du tellure 

à température inférieure ou égale à l a  température ambiante. 

TABLEAU 2 : 

FACTEURS DE SCHMlD DES DIVERS SYSTEMES BE GLlSSEMENT DU TELLURE 

I 1 Type / No / Syst6me de glissement ! Expression du facteur de Schmid 
I ......... ...... ........ 

! 
<P = sin" sin 2 $ 1 

J 
a2 - f sin2 0 sin2 (n - $) 

6 

1 
+3 = sin2 8 sin 2 1% + $1 - -- 

94 = sin 2 8 sin (- - i t / )  3 
1 

(10i0) , [OOOI j 1 Ch5 = 4 sin 2 8 sin (- 4- $1 
3 

I__________X_l___lL .IÎ ___-I - - -  - - - - 
1 (01 ioi , [OOOI 1 1 a6 = 5 sin 2 6 sin $ 

i 
1 @,, = f  sin28 cos 5 - k i t / )  

I 
..................................... j= 

1 1 
i 

.. - ........ -- .---. l 
sin 2 (1 - il/ f 5 sin 2 O sin 

6 a ----- 
n2 8 sin 2 $ + 5 sin 2 8 sin 

a 
----- 

s i r i  2 (-+$) + 5 sin 2 8 sin (n- $) 
6 a 3 

Ce sont les plans prismatiques de première et deseconde espece et les directions de glissement a ,  , 
-f 
a' et -1- 2. Nous n'avons retenu ni le glissement C a' ( < 1071 >, { 1120) ) ni les glissements basal < 1120 > , 
{O001 ) ou pyramidal (3 < 1123 > . {10'i2 ) ) qui exigent la rupture de liaisons covalentes. 



Toutefois lorsque la direction de compression est parallèle à l'axe 2 ( 0  = O 1 on ne sollicite aucun 

glissement prismatique. Nous avons réalisé une expérience de fluage à haute température (0,9 TF environ 1 sur un 

échantillon ayant cette orientation. Le dépouillement des courbes met en évidence un fluage linéaire vérifiant une 

loi E - rn avec n = 4,2 qui n'est pas incompatible avec un fluage de type WERTMAN [124 . 1251 sur les 

plans pyramidaux. Nous n'avons pas puhvaluer l'énergie d'activation de façon précise. En dessous de 0,7 TF environ, 

il n'y a aucun fluage appréciable, même pour des contraintes élev6es. 

Figure 8 - 5 : Courbes de fluage en compression sur un echantillon d'orientation B = 6 

Le tableau 2 appelle quelques remarques : 

@ Les directions < loi0 > étant des axes de symétrie d'ordre 2 on peut se limiter à 

l'étude d'un triangle standard de la projection stéréographique compris entre les pôles 

oooi , is io et 2 i i o .  

0 On ne peut pas tailler d'éprouvette de coinpression pour laquelle un système de type 
+ 
a' serait le plus favorisé, les facteurs de Schrnid des systèmes de glissement 2 et a' 
&tant 6gaux chacun à chacun. 



* On a enfin 

On ne peut donc solliciter le glissement z f a que si  sa limite élastique T c + a  
est inférieure à 0,6 7, ou 0,8 7,  selon le système avec lequel i l  entre en concu- 

a c 

Un régime de contrainte homogèné ne peut pas activer les glissements 3 et C -kz au moins au 

début de la déformation. 

Figure 8 - 6 : Variation des divers facteurs de Schmid avec 

!'angle J/ . Les nuniéros des courbes correspondent à ceux 

du tableau 2 . 



8 - 3 - 2 DEPOUILLEMENT DES COURBES 

Dans l'essai de traction habituel il y a rotation des directions cristallographiques au cours de la défor- 

mation ; on en tient compte dans I'évaluation du cisaillement résolu Y et de la contrainte réduite T [126 , 1271. 

L'essai de compression est moins précis car la rotation cristallographique n'est pas homogène. Nous 

avons augmenté les degrés de liberté de la machine en permettant à l'un des plateaux de compression de se déplacer 

un peu parallèlemeht à l'autre. Ceci limite les risques de rupture de I'éprouvette e t  diminue la rotation cristallographi- 

que, que nous avons négligée. 

Nous avons donc dépouillé les courbes à l'aide des formules simplifiées : 

où S est la section de I'éprouvette , 2 sa longueur , v la vitesse de déformation de la machine (elle est cpnstante) , 

t le temps et F (t) la force enregistrée par la machine. 

II y a un certain nombre de directions de compression ( [ lo i01  , [11?0] ... ) pour lesquelles deux 

systèmes de glissement d'un même type sont également favorisés. Nous avons admis que lorsque le glissement duplex 

est stable, le cisaillement est également réparti sur les deux systèmes. On peut en principe contrôler par observation 

des lignes de glissement et par figures d'attaque s'il y a eu ou non glissement duplex. On constate en fait qu'il y a tou- 

jours plusieurs systèmes de glissement activés, au moins aux extrémités de I'éprouvette. En tout cas, cette hypothèse 

ne modifie pas l'évaluation de la limite élastique, elle n'a d'influence que sur I'évaluation du taux de durcissement. 

Nous n'avons jamais observé de glissement dévié. Le glissement se produit toujours sur des plans 

( 1 0 ~ 0 )  comme le montrent les figures 8 - 6 à 8 - 8 . 

8 - 3 - 3 COURBES DE COMPRESSION 

Nous avons déformé à la température ambiante et à celle de l'azote liquide diverses éprouvettes [122] 

dont les directions de l'axe de compression sont repérées sur la figure 8 - 9. On trouve sans ambiguïté les systèmes de 

glissement activés dans chaque cas en observant les lignes de glissement ou les configurations de puits révélées par figures 

d'attaque e t  en comparant les facteurs de Schmid aux contraintes appliquées. Les résultats sont consignés dans le tableau 

3 et sur les figures 8 - 10 et 8 - 11 . 



Figure 8 - 6 : Face (1070) ; lignes de glissement 

y = 1 0 %  ( ~ 7 7 0 )  . 

Figure 8 - 7 : Face (0001 ) ; un seul système de 

glissement au milieu de I'bprouveti 

attaque au bain F . ( x 1200 ) . 

Figure 8 - 8 : Face (000 1 ) ; deux 

glissement au milieu 

attaque au bain F . 

systèmes de 

I de l'éprouvette ; 

( x  1 6 0 ) .  



i o i o  

Figure 8 - 9 : Direction de l'axe de 

compression des diverses Bprouvettes. 

Figure 8 - 18 : Courbes de defor- 

mation 3 7%' K . 

Figure 8 - 11 : Courbes de défor- 

mation à 293' K .  



Les courbes de compression présentent toutes un premier stade de micro plasticité où le durcissement 

varie de façon parabolique de p / 10 à p 1 1000 environ. Ce stade est plus étendu à basse température. I l  est suivi dbn  

stade linéaire dont le durcissement est de l'ordre de ,u / 1000 (valeur imprécise à cause du mode de déformation) . 

Le glissement 2 vérifie bien la loi de Schmid et Boas. Ce n'est pas le cas du glissement C . On note en 

effet que la courbe no 3 s'écarte assez considérablement des autres courbes représentatives de ce glissement ( no 1 et 2 

et no 4 à 78" K seulement) . 

L'hypothèse de la dissociation des dislocations C sur plusieurs plans prismatiques interprète bien ce 

dernier résultat. En effet, sur I'éprouvette no 3 , les facteurs de Schmid des trois plans prisrnatiqties présentent uri écart 

important (ils valent respectivement 0,43 , 0,27 et 0,23 ) tandis que sur les éprouvettes 1 , 2  et 4 , deux des trois 

plans prismatiques ont sensiblement le même facteur de Schmrd, le troisième n'étant pas ou peu soilicité (voir figure 

8 - 6 et tableau 2) . 

Le glissement ne commence que lorsque la contrainte résolue sur le plan secondaire est suffisante pour 

repincer le ruban de faute, ce qui se traduit par une contrainte plus grande sur le plan de glissement principsl dans le cas 

de I'éprouvette no 3 . On vérifie d'ailleurs sur les figures 8 - 6 et 8 - 10 qu'à la limite micro élastique, les contraintes 

sur les plans secondaires sont les mêmes sur les quatre éprouvettes. 

Ce phénomène marque également le volume d'activation qui doit être plus petit sur I'éprouvette no 3 

puisque l a  contrainte résolue sur le plan de glissement principal est plus grande. 

Notons finalement que le glissement a se produit pour des orientations telles quc! O >. 35' à temp6- 

rature ambiante et 15 > 45' à la température de l'azote liquide , l'angle i;, n'intervenant pratiquernznr pas (pour le 

glissement a) comme le montre la figure 8 - 6 . Dans l'intervalle 35@ < O < 45" , on a dli glissemenr 2 à la temp6m- 

ture ambiante et du glissement à 78' K . C'est le cas de I'éprouvette no 4 (voir courbes 13 - 10 et 8 - 11) . 

8 - 3 - 4 STADE DE MICRO DEFORMATION - LIMITE ELASTIQUE 

L'existence du stade de microplasticité complique la définition e t  116vaiuation d'une limite élastique 

Nous avons mesuré les trois grandeurs suivantes (figure 8 - 12) . 

@ rp, contrainte résolue pour laquelle la courbe s'écarte de la droite élastique. 

T contrainte résolue pour laquelle le taux de cisaillement vaut 0.2 % Y 

rM l'ordonnée de l'intersection de la droite élastique avec la droite de durcissement Ilhéaire. 



Figure 8 - 12 : Définitions des diverses limites élastiques 

TP # T Y ,  T M  

( glissement $ à 78' K 1 . 



L'évaluation de TM e t  r ne pose aucun problème, celle de T par contre dépend de la précision 
Y P 

avec laquelle on évalue l'écart à la droite élastique. En matérialisant cette droite à l'aide d'une règle on peut relever ia 

valeur de r en évaluant un écart de 112 à 114 mm. Ceci introduit une incertitude sur Ï pouvant atteindre 10 à P P 
20 % dans certains cas. 

rp correspond approximativement à une valeur de la contrainte résolue pour laquelle les dislocations 

les plus mobiles commencent à se déplacer de façon irréversible (limite microélastique). La faible sensibilité de détectiorr 

de l a  machine surestime sans doute l a  valeur d'un t e l  seuil de contrainte. 

r est la limite élastique conventionnelle [128 , 1291 . Cette grandeur perd tout sens physique dans Y 
notre cas à cause dfi stade de microdéformation prononcé. 

ll/i ~t la valeur de la contrainte pour laquelle toutes les dislocations sont mobiles, C'est le début dc, 

stade de microdéformation à taux de durcissement constant. 

On a consigné dans le  tableau 3 les valeurs de ces trois quantités pour les diverses éprouvettes. On y a 

porté également la valeur approximative du taux de durcissement du stade linéaire. 

A la température ambiante, la limite élastique du glissement 2 oii semble ne dépencJre que du 
3 rapport p b / !=? où !=? est le pas du réseau de Frank (environ 10- cm au début de la déformation), ce qui suggère Forte- 

ment une limite élastique contrôlée par la propagation des dislocations à travers la forêt " [130]. Par exemple le rapport 

7 / r = + $ 1  1 devrait être dans cette hypothèse égal à 2'7. On trouve expérimentalement que ce rapport 
c a  c a 

est compris entre 2 et 3 quelle que soit la définition de la limite élastique choisie **. Du reste les valeurs xiesurées p o ~ r  
6 la grandeur Ï sont de l'ordre du rapport p b / Q pour une densité de dislocation de 10 d c m 2 ~  

P 

" II n'y a pas contradiction entre cette conclusion et l'observation en microscopie électronique de la srabi!ité des dislu- 

cations parallèles à l'axe C . Elle indique seulement qu'à température ambiante la force de réseau est inférieure A la 

contrainte nécessaire pour que l a  dislocation coupe la forêt. 

+ + On exclut naturellement de cette comparaison l'éprouvette no 3 pour laquelle on a vu que la contrainte réduite 

sur le plan primaire ne suffit pas à définir la limite élastique. 



TABLEAU 3 

RESULTATS DES MESURES DE COMPRESSION 

Les 3 nombres donnés pour les limites élastiques correspondent respectivement à T p ,  rY et T M  



A basse température par contre, la forte croissance de la limite élastique élimine un mecanisme 

de forêt. La figure 8 - 13 représente la variation de r avec la température pour les glissements 2 et g. On voit P 
que T est multiplié par un facteur 10 entre l'ambiante et 78' K . Les limites r7 et r~ varient de façon 

P, 
a 

sensiblement identique (voir tableau 3 ) 

Figure 8 - 13 : Variation de T et r en fonction de T . 
P., Pc+ 

a 

r est évalué sur une éprouvette d'orien- 
pz 

tation no 1 . 



Un effet de nuage d'impuretés semble également exclu. La figure 8 - 14 montre ce que l'on obtient 

pour une même éprouvette qui a été déformée successivement de : 

1 2 % à température ambiante 

II l % à 7 8 " K  

11 1 1 % à température ambiante. 

On constate la même augmentation de limite élastique à basse température (78" K ) pour les dislocations fraîches 

créées au cours de la première déformation. L'absence de crochet de traction confirme également qu'il n'y a pas 

de nuage de Cottrell autour des dislocations. 

L'augmentation de limite élastique observée à basse température semble donc être dûe à I'inter- 

action des dislocations avec le réseau cristallin. Cette interaction stabilise fortement les lignes de dislocations dans 

les directions [OOOl] après une iégère déformation. Pour les dislocations C on comprend aisément la raison de 

cette stabilisation qui est dûe à la dissociation sur plusieurs plans sécants le long de [OOOl]. 

Figure 8 - 14 : Série d'expériences à température variable sur une même 
+ 

éprouvette ; glissement a 

I déformation de 2 % à 293" K 
Il déformation de 1 % à 78" K. 
il l déformation de 1 % à 293" K 



Le phénomène n'existe pas que pour les dislocations mais aussi pour les à .  Ce dernier 

point ressort clairement de l'observation en microscopie électronique. Après quelques I de déformation par 

glissement à ,  ( le facteur de Schmid du glissement d étant nul 1 on voit des dislocations longues d'une cen- 

taine de microns, vraisemblablement des coins 2 , alignées le long de [O0011 (figure 8 - 15). Cet alignement 

s'observe même pour des déformations à température ambiante. 

Figure 8 - 15 : Lame (IO~O), échantillon déformé de 3 '/o. Les dislocations 

sont toutes alignées selon [O001 1. ( n 3 800 ) 

L'effet reste présent, bien qu'atténué après des déformations plus importantes (figure 8 - 16). 

Figure 8 - 16 : Lame (10?0) ; échantillon très déformé. ( x 16 500 ) 



L'application de contraintes thermiques courbe à peine ces dislocations parallèles à [O0011 

alors qu'elles suffisent à faire sortir les dislocations à vis de l'échantillon (figure 8 - 17) 

Figure 8 - 17 : Lame (1070) échantillon peu déformé ; action d'une contrainte thermique sur des dislocations // [0001]. 

( x  16000) 

La tendance à I'alignement selon [0001] s'explique pour les dislocations 2 par un effet de cour. 

II est plus facile de distordre e t  de perturber les liaisons de Van der Waals entre chaines que les liaisons covalentes le 

long d'une chaine. II s'agit là d'un effet particulier au tellure. La dissociation proposée au chapitre III pour les dislo- 

cations 2 coin peut diminuer leur énergie mais d'une part, c'est simplement une description plus précise du cœur si 

la dissociation est faible et d'autre part cette hypothèse de dissociation n'est réaliste que pour des dislocations a 
purement coin. 

En résumé les dislocations 2 aussi bien que les tendent à s'aligner parallèlement A [OOOI]. Ce 

phénomène est responsable de la forte augmentation de la limite élastique lorsqu'on abaisse la température et de 

l'existence d'un premier stade de microplasticité. On retrouve ainsi une situation physiquement semblable à celles 

que I'on rencontre dans les cubiques centrés ou dans le glissement prismatique des hexagonaux compacts [48] où 

I'on observe également une tendance à I'alignement des dislocations dans les vallées de Peierls à cause de dissocia- 

tions sur plusieurs plans. 

Le tellure jouit seulement d'une situation assez particulière pour le glissement où ce sont des 

dislocations coins qui marquent cette tendance à l'alignement selon une direction privilégiée. 



IX  - C O N C L U S I O N  
----_I_I_L 

Nous avons mis au point un certain nombre de techniques. 

a) Decoupe e t  polissage du tellure h l'aide d'une scie et d'une polisseuse chimiques. Les tcc5niques 

utilisées antérieurement consistaient, 6 une exception prés I STOKES, JOHNSTON et L I  [49] ) en clivages suivis 

ou non de polissages. Noils avons abondamment montré Que clivage ou polissage mécanique modifient considérabie- 

ment l a  densité de disiacations jusqu'à une distalice de la surface pouvant atteindre 0,5 mm. 

La technique mise au point, ou n'importe quelie technique dérivée de celle-ci, est donc ineiseen- 

sable à qui voudrait étudier proprement I'effet des dislocations sur les propriétes électriques et optiques du teilure. 

Cette technique permet d'autre part de tailler sans risque de rupture des rnonocrisraux d'orieriTation quelconque. 

b) Observation des dislocations Dar une technique Ge figires d'attaque. Les observations anthrieures 

3 nos travaux étaient iiicom+lètes e t  contradictoires. D'urre part, elles ne portarena que sur des plans prismatique? e t  

exceptioiinellen:ent sur ie ~ l a n  de base, d'aiitre part, ies conditio~s dkernploi des réactifs &aient mal précisées. I I  est 

clair enfiri que, parmi les puits observés, une partie aei moins ûScorait des accidents superficiels tmarches, décrort\e- 

ments ..... ) e t  non des dislocations. 

c) Observation der dislocations par microscopie Blectronique. La techriique niire au po!.ie a permis, 

porir ta première fois, l'observation e t  CIleptificatIq~de dislocations individuelles. 

Ceç teckiniques orit ensuite 61é utilisées pogr Btudier et décrire le  comportement mécanique du telturs 

déforrrt6 en compression e t  tes propriétés indi~:in'uclles des dislocations. C'est ainsi qua nous avons mis en lurni&re les 

points suivants : 

1)  Systmea d p  glissement. Pour des températures inférieures a 300" K, la glissernent se pr~du i t  uni- 
__l_l__--- 

qiiement sur ies pians prisrnat;y~ies de premiére espèce pour une d8formatioil hornoggne, de uremiére e t  da sect:nde 

esp6ce pour une d6tormûtion IocaIisAe. 
+ f 

Les directions <le glissement peuvenr être c ou a . l i  n'a pas été possibie de mettre ert Bv idcwe ni 

d'exclure conlplètewe~t d1ai:-éres directions de glissement teaies que 2 -4- z ,  a' , 6 a' . Toutefois les caie~rls faits 

indiquent que ces derniers glissements ne peuvent. être qci'exct-ptiorinels. 

Le tellure r~>onocristaliin ne prClsente donc qua quatre syst6mes de glissement indbpendsnts, cc: qui 

explique sa fragjlite pour certaines sollicitatio~is et. les difficultés que l'on a eues jusqu'ici pour le tailler selon une 

orientation arbitraire. 

23 Loi de Schmid et Boas. Elle est vérifiée pour le glissement 2 mais pas pour le  glissen.ient C à cause 

de la dissociation des dislocations vis 6 sur plusieurs plans prismatiques. 



3) Limite élastique et durcissement. Les limites élastiques des divers systèmes de glissement du tel- 

lure varient très rapidement avec la temperature entre 78 e t  300° K . On observe i 7 premier stade de micropiasticité 

pouvant atteuidre 3 % à basse température. II est suivi d'un stade linéaire à tôux de durcissement assez élevé de l'or- 
3 drede 10 ,u. 

4) L'observation en microscopie électronique montre qu'une faible deformation a pour effet d'aligner 

les dislocations parallèlement à [O0011 même à température ambiante. Cet eféet n'est pas dû à I'anisotropie Blastiqrse 

du tellure. Pour les dislocations E , c'est un effet de dissociation. Pour les dislocations c'est un effet de ceeur. 

L'ensemble de ces résultats confirme que dans ses grandes lignes l a  description du tellure comme un 

ensembie de chaines où les liaisons entre atomes le long d'une même chaine sont beaucoup plus fortes que les liaisons 

entre atomes de chairies différentes est correcte. 

Le présent travail a ouvert un certaio nombre de possibilités. Pour poursuivre S'étude des propriétés 

des dislocations dans le  teliute et leur influence sur les propriétés électriques et optiques, il faudrait Approfondir 

plusieurs domaines : 

a) li nous semble nécessaire de disposer à plus ou moins longue échéance d'une méthode permettant 

de fabriquer de bons monocristaux de tellure dopés ou non. II faut souligner ici que les essais réalisés au laboratoire 

pour mettre au point une méthode plus simple e t  plus économique que celle de Czochralski se sont soldées par un 

échec 

b) L'étude systématique de l'influence du recuit sur la densité e t  le réarrangement des dislocations 

est également très importants. L'influence du recuit pourra être contrôlée par topographie X , (Berg - Barrett , Lang) 

ou par figures d'attaque si  l'on peut mettre au point un bain agissant à température ambiante. 

C) L'étude de l a  plasticité du tellure a crés basse teinpérattire apporterait sans doufe des renseign, ~lnents 

très utiles sur iles mécanismes de durcissement. 

d) La compression n'est pas un (<bon» mode de déformation. Des essais de traction sont en cours actuel- 

lement qui donneront des résultats plus précis, au moins pour les grandes déformations. 

e) L'étude du fluage qui a été juste ébauchée dans notre travail apportera certainement des résultats 

importants, elle permettra notamment de mesurer 1'8nergie d'activation qui est inaccessible en traction ou en com- 

pression à cause des risques de rupture. Elle permettra également d'étudier le glissement pyramidal. 

f) Le dépouillement des clichés de microscopie électronique, l'interprétation du contraste e t  la carac- 

térisation des vecteurs de Burgers en sont encore à leurs débuts. De même, il n'est pas impossible que des méthodes 

d'observation plus fines ou à grossissement plus important puissent révéler les dissociations proposées dans les cha- 

pitres III et VIII . 

Signalons finalement que cette étude serait vraisemblablement applicable dans ces grandes lignes au 

selenium qui est également un semi conducteur e t  dont la structure est isomorphe de celle du tellure. 



A N N E X E  1 

NOTATION A 4 INDICES DE MILLER -BRAVAIS 

ET RESEAU RECIPROQUE 

La figure A - 1 représente les divers systèmes d'axes permettant d'indexer une structure hexagonale. 

Figure A - 1 : Les divers systèmes d'axes pour l'hexagonal. 

1) Le système hexagonal à 3 axes a pour base al , a2 , de sorte qu'une direction se décompose 

selon : 

+ 
U , V et W sont les indices de Miller de la direction OD que l'on note [ U , V , W ] . 

Dans ce système d'axes, des directions cristallographiquement équivalentes comme les directions 
+ + + 

denses a, , a, et a3 n'ont pas la même expression analytique. On a en effet : 

il n'y a donc pas de forme g6nérique possible. 



D'autre part, la base réciproque se définit de la façon habituelle par : 

On peut noter que $i et 2; font un angle de 60° alors que (al , z2) = 120' (figure A - 2) . 

Figure A - 2 : Système hexagonal à 3 axes. 

La propriété fondamentale du réseau réciproque permet cependant de définir les indices de Miller 

d'un plan du réseau ( U V W par les indices de sa normale évalués dans les axes réciproques [ U V W ] . 
Cette méthode d'indexation n'est pas simple e t  on utilise plutôt, pour les calculs analytiques au moins, l'un ou 

l'autre des autres systèmes. 

+ + 
2) Le système orthohexagonal a pour base z , 6 ,  C (: = :1 , 6 = g1 f 2 Z2 , c = C) ; 

ce système est orthogonal e t  la base de son réseau réciproque $* , 6 *  , C également, mais aucune des deux bases 
4 

n'est normée. La direction OD s'écrit maintenant : 

---, 
[p q r ]  sont les indices de Miller de OD dans la nouvelle base et on repère un plan de la façon habituelle: cepen- 

dant le plan (p q r )  n'est pas perpendiculaire à la direction [p q r ]  e t  les directions cristallographiquement équiva- 

lentes comme 2, e t  a3 n'ont toujours pas la même forme analytique. 



3) Le système hexagonal à 4 axes a pour base g1 , g2 , g3 et (figure A - 1 ) et on décompose la 
-+- 

direction OD selon : 

en s'imposarit la  condition restrictive : 

-f 
de façon que la décomposition soit unique . [u v t w] sont les indices de Miller - Bravais de la direction OD , Les 

i directions cristallographiquement équivalentes ont maintenant une seule forme analytique. Ainsi z1 ,% e t  ag 

s'écrivent respectivement [2i ?O] , [j2i0] et { i?20]  ou encore de façon générique < 2710 > ; on a en outre 

les relations suivantes permettant de passer d'un système d'axes à un autre : 

On définit de même les indices de Miller - Bravais d'uti plari qui coupe les 4 axes en A, A2 A3 et C par (u v ?. w) 

tels que : 

et on peut noter que la relation (5) est toujours vérifiée. 

Les avantages de la  notation de Milier - Bravais sont évidents pour le réseau direct, par contre la  défi- 

nition du réseaci reciproque est plus délicate. 

Si l'on fait abstraction d'un des axes du pian de base (g3 par exemple) on peut bâtir une base técipro- 

que, mais on perd la  symétrie introduite par cet axe supplémentaire. On peut évidemment définir les nœuds du rksrau 

réciproque directement ( i l s  sont situés sur la  normale à une famille da plans cristallographiques, à des distances nld 

de l'origine) puis chercher un systeme de 4 axes dans lesquels ces nœuds ont pour indices ceux des plans du réseau 

direct qui les ont engendrés . Ceci conduit au choix proposé dans le chapitre II . 



La base réciproque est 6: , 6 , 65 , z" telle que : 

Dans ces conditions, la direction [u v t wl" du réseau réciproque est perpendiculaire au plan (u v t w )  

du r6seau direct mais (u v t w) n'est pas en général perpendiculaire à la direction [LI v i w] du réseau direct. 

On peut cependant introduire le réseau réciproque de façon beaucoup moins arbitraire et? revenant aux 

raisons qui miiltent en faveur du systeme à 4 axes. 

Remarquons avec FRANK 11311 que l'on a int6rêt à utiliser un espace tridimensionnel pour décrira 

symétrie plane d'ordre 3 ou 6 ;de même on a intciaêt à utiliser un espace quadridirnensionnel pour décrire une 

structure hexsgonale. L'introduction d'une nietrique dans cet espace permet d~ traduire anaiy~iquemerit les opérations 

courantes en criso- , xraphie. Enfin le réseau r6ciproque est introduit de façon beaucoup moins arbitraire lorsque 

quatre indices de Miller - Bravais sont assimilés à une indexation dans un espace à quatre dimensions. 

On a résumé dans le  tableau suivant les principales formules utiles en cristallographie tant cians ie 

reseau diiect que dans le réseau r6ciproque [132]. Ces formules se rapportent évidemment aux axes crisrailogiaphiques 
+ + + +  + + 9  

directs (al , a2 , a3, c) ou réciproques (bi , t$ , b: , z*). Les tenseurs métriques fondamentaux s'écrivent respecti- 

vernent : 

avec 
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R E S E A U  D I R E C T  

Opération Formule 

-direction $ [ u v t w ]  

- Plan P 

- Normale à P 

- Plan normal à 

- Distance de P à l'origine 

131 

- angle entre P et P' 

- angle entre 3 e t  3 

I 
hh' + kk' + ii' + Ra' / h2 

COS e = 
[h2 + k2 + i2 + t2 1 h2 ] lf2 [hl2 + kf2 -# il2 + p2 / 

] ''' 

-direction f = [h k i RI* du 

R.R . exprim6 dans le R .D. f 
I 

uu' + vv' + tt' + h2 ww' 
COS e = 112 

[u2 + v2 + t2 + h2 w2]  lf2 [u" + vl2 4- t" + A' w f2 ]  

-Plan fl = (u v t  w)* du 

R.R. exprimé dans le R.D. 

- direction commune à Pl e t  P2 

2, (h* - k2) - % (hl - kl) , - 3 !!al k2 - h2 k l g  

(wl (v2 - t2 )  - W* (vl - t1)  t W1 (f2 - v2) - W2 (tl -U1) ' 

- Pian contenant al e t  

W1 (u2 - v*) - W2 (ul - vl) , - 3 (ul v2 - u2v1) 

- direction perpendiculaire [Q (V - t) - h2 w (k - i) , 9 (t-u) - h2 w (i-h) . 
à 3 et contenue dans P (U - Y )  - h2 w (h - k) , - 3 (hv- ku)] 

i 
+ 
\ ,  



RESEAU RECIPROQUE 

Opération 

- Direction : 

- Plan Il 

- Normale à Il 

- Plan normal à t 

- Distance de II à l'origine 

- Direction a = [ u v t w ] du 

R.D. exprimée dans le R.R. 

-Plan P = ( h k i 2 )  du 

R.D. exprimé dans le R.R. 

Formule 

[ h  k i f ] *  

( u v t w l *  

[ u v t  h 2 w ] *  

k ( h k i - ) *  
h2 

+ V2 + t 2  + h2 W2)1'2 

3 112 @' a (h2 + k2 + i2 + g )  
h2 

[ u v t  h 2 w ]  

2 ( h k i  -) 
h2 



Figure A - 3 : Projection stéréographique du tellure , pôle 0001 . 



Figure A - 4 : Projection stéréographique du tellure , pôle 1010 

P 



Figure A - 5 : Projection stéréographique du tellure , pôle 11?0 . 



Figure A - 6 : Projection stéréographique du tellure , pôle 10i 1 



coupe (oooi) 

coupe à 36' de (0001) 

entre (Y2731 et (72%) 

coupe (1270) 

coupe ( 1700 ) 

Figure A - 7 : Diverses coupes du réseau réciproque 



A N N E X E  2 

Dans le cas du tellure, on a 

On peut donc calculer les angles entre les plans et entre les directions cristallographiques importants [133]. 

TABLEAU I : Angles entre les plans (h k i 2) et le plan de base dans le tellure. 

cp en degrés h k i 2  cp en degrés --C- 

On peut également calculer les distances interréticulaires (tableau I l ) .  



TABLEAU II  : Quelques distances interréticulaires entre les plans (h k i (Il dans le tellure. - 



A N N E X E  3 

VALEURS NUMERIQUES DES PRINCIPALES PROPRIETES PHYSIQUES DU TELLURE. --- -- 

Propriété - 
- Masse atomique 

- NumBro atomique 

- Densité 

- Coeff. dilae. thermique 

- Coeff. cornpress. linéaire 

- module d'Young 

- Température fusion 

-Température ébullition 

- Température de Debye 

- Çonduct. thermique 

- susceptib. magnétique 

- icdice opt. ( A  = 8 p )  

- Pouvoir rot !A = 4 p! 

- Chaleur spbcifique 



A N N E X E  4 

ELASTlClTE ANISOTROPE 

L'équation de Navier s'écrit 

il faut la r6soudre en tenant compte de deux types de conditions : 

conditions de Burgers 

nullit6 de la densité de forces ext6rieures 

le contour C htant un rectangle aplati parallèle a n x ,  (figure A - 8) . 

Figure A - 8 : Contour G 



Réso[ution de l'équation en 6 -- 

On cherche uk (x, , x2) mais on a intérêt à faire le changement de variables : 

Les solutions de I'equation de Navier (1) s'écrivent : 

Uk = Ak f 177) (5) 

f (n )  é t a ~ t  a priori une fonction arbitraire. En reportant (5) dans (1)  on voit que f (î)) s'élimine e t  on ne peut 

obtenir de valeurs des Ak non toutes nulles que si le déterminant du système d'équations homogènes linGaires : 

est nul . c'est-&-dire s i  

det {c.yk} = O (7)  

c'est une equation du sixième degré en s qui n'admet que des racines imaginaires 1801 . Soient donc : 

les six racines complexes de cette équation. 

Les çolutioris physiquement acceptables pour le champ de déplacement uk doivent être réelles ; 

on prendra daric des combinaisons linéaires des soiutions (5 )  puisque i'éqtaaiion de Navier est linéaire. On remar- 

que en outre que : 

de sorte que la solution physique de (1 )  s'écrira 



3 + 3 
De 6 on tire par dérivation a e t  e dont toutes tes composantes sant continues dérivables en tout point. 

- ç a i i f  le long de ox3 - ; f' (17) doit donc titre continu et analytique : sa fornie la plus générale sera donnee par 

une double &rie de Laurent qui par intégration conduit à : 

O $tarat une constante. Les termes en T n  ( n > O ) ne sont pas acceptables physiquement dans un milieu infini 

car if d ~ i t  tendre vers zero quand 11 tend vers l'infini. Ces termes sont donc des termes image pour urr milieu 
3 3 

dini* Nous n'en tiendrons pas compte. De mlme leci te -:s en rln ( n < O ) sont des termes de caur car n et e 

doivent varier comme l / r .  On adoptera donc la forme simpiifi6e 

D f (Q) " - - iog 77 
2n i 

aanç un mili_t ,:fini en excluant le cœur de la dislocation. 

Gn a rnâiiitenant : 

- bo 3 
Uk - - Akn Dn Z P ---- log TIn 

2n  n = î  
b0 

b, étant  la ionyiliet~r du vecteur da Burgers. 

En rei20:~ant (13) dans (1  1 on trou~e que les Blcri sont solution (coinme les Ak,,) du système 

r2'equîiicns 

Comme Det {qk ) -= O , on pet]% expliciter B2, e t  Bgn en fonction de BI, 



d'autre part les Bkn étant complexes, on pose : 

- 
'kn - 'kn ' 'kn 

de sorte que i'on a 

e t  on détermine les six quantités A, e t  el ( n = 1 a 3 ) L l'aide des conditions (2) et (3) . La condition 

de Bkirgers donne : 

en effetposons : 

an a donc : 

lai pârtie imaginaire de 77 étant positive, une rotation dans le  sens direct autour de la dislocation correspond à une 

rotation dans le sens direct dans le pian complexe q et : 

$ d (log q )  = 2 ~ i  

La condition de Burgers se ramene donc simplement à : 

ce qui donne bien les relations (18). 



D'autre part, la conditiori de nullité de la densité :!oiumique de force extérieure donne, compte tenu 

de (20) : 

avec 

'in = pn ('1212 ' "n 'i222 ' fn '1232) ' 'n %221 - qn 'i222' * dn ('~231 - qn 'i232) (23) 

e t  

On a donc finalement un système de 6 équations linéaires à 6 inconnues Al, et cl, In = 1 51 3) 

dont [es coefficients sont des fonctions connues des coefficients élastiqicies Cijkg et uescoefficients un , un , d, et 

f, qui se calculent à partir des racines s,, - - qn -4- i pn de l'équation du sixjeme degr@ det {aik 1 = O 

On peut calciller les hkn e t  ek, , donc les Bk, donc uk 

Posons enfin : 

Pr, '2 8, = Arc tg -- 
"1 - 4, x2 

Ea solution uk s'écrit 

+ i 

on peut en d4duire 6 , 6 e t  l'énergie de In dislocation. 

Calcul de I'énergie 

Le calcul direct serait très long, on préf6re le travail fourni siar la surface de coupure par unité de Ion. 

gueur de dislocation en négligeant les relaxations. On suppose que l a  dislocation est contenue dans un cylindre de 

rayon R e t  on prend x, O x3 comme surface de coupure. 



W = l  - K b; 
012 bidxl = -  R log - 

L 2 4 x ro 

ro est le rayon du cœur et K est donné par l'expression 

Dislocations contenues dans les ~lans {loi0 

Soit (Fmnop) le tenseur des rigidités élastiques rapporté aux axes cristallographiques OXYZ. 

Pour trouver cijkg il faut faire une rotation d'axes caractérisée par la  matrice T (figure A - 9) 

On a donc : 

(Tij) = 

Figure A - 9 : Rotation d'axes 

cos (Y O - sin a 

O 1 O 

sin a O cos a 



D'autre pari, Fm,op d a  forme suivante dans la représeritat~ori réduite à 2 indices. 

dont les valeurs numériques sont [3] 

F1 = (3.76 - 1.65 10'~) IO' ' C G S  

F.j2 = (0.924 - 0,23 IO-.) :011 C G  S  

F l q  = 12.88 - 1.29 ' Io-~T~ 10'' C G S  

 IF^^/^ 11.43 - 0.645 1 0 ~ ~ ~ 1  10'' C G  Ç 
I 

F33 =- (7.85 - 2;IB I O - ~ T I  :O1' C G  S  

F44 - 13.55 -- 2.10 30'1) lO" C G S 

3 
FB6 11.42 - 0.71 10- T) 10" C G S  

ce qui dontic? ies valeurs suivan?es (en 10'" G G S ) à drvcrses temperatures. 

* 700° K représente une température très proche de la température de fusion (2 0,97 TF) 



F I 4  "ft pusit.f dc?nr> ie ciextio'celluie e t  négatif d 4 n s  Le levûtellure [134!. C'est ce coePrc.eni qui cigfféreiicie l e  

tellure a'cn ctisidl à sym6trie Isexagonale - au pvwr-11 de vue i i i a s t i e j ~~e  -, I'exis-iencs d'un axe  d'ordre 8 entrai- 

riant io rrcinriae ne Fi4 j135j. 

Après rotateon des axes on obtient les cijkg 

2 2 .-l 

c~~ = sin F~~ + coi sr F~~ ; = coiL iî F~~ -i sin2 w F~~ ; 

- ç ~ n  2 a 2 2 c I 5  --------- ?COS CY F I ?  - ecs 2 or FI2 - sin ru FJ3 -- 2 cos 2 a F q 4 j  ; 
2 

- 3 2 C23 -- SI7 Q F a %  1 COS CY F 1 3  "24 = -- COS O! F ? L $  C26 IS SI" O! F i 4  ; 

-7 
c35 - 2 2 1 ~ ~  I- il F l i  i- cas 2 a F I 3  + 2 cos 2 a F44 - cor' a F y g /  ; 

2 fIrk 

L~~ = SI" LX (9  coi2 OL - i:n2 S )  Flq ; cblj - sin u {2cosZ - sin2 ;*) F I 4  ; 

-. s*.i 2"x cL6 -- ----.--- ; i c C  -- F,,~)  ; CS6 = cor (cos2 o: - 2 sin2 N I  F14 ; 
2 

~Xppeiofis cnfw ,R ! ' î r ~ ~ : c  do% I I  faut faire tour lier ox3 (dans xl rix 3 r pour t'amener sur te vecteur dc Biur gers 

de ra oss!ocdrl~n,  on a 

b 
---. -- - sin p 

b3 - 
P 

-- - cos $0 

bo 



On peut donc poser : 

- ekn - 6kn sin y + Hkn COS y 

-- 
(35) 

hkn - Bkn sin y + Gkn COS cp 

de sorte que le champ de déplacement prend la forme 

- bo uk - - {sin cp (Okn log pn - Skn 0,) + cos y Z i' . log pn - Hkn 0,)) 1361 
2 1~ n 

et la constante d'énergie K 

K = KI sin y 4- K3 COS cp (37) 

avec 

Si on pose enfin : 

on obtient : 

K = Y': si,-' y + KV3 cos2 y + ( Kr', + Kt3 ) sin cp cos cp (40) 

avec : 



Cas particulier de la dislocation vis -- 

On peut dans ce cas résoudre directement l'équation de Navies sans passer par Ir calciil macrurne. On 

a en effet a! = e t  l'équation en s du sixième degré s'écrit : 
2 

- 
det {yk 1 = iF44 - 2FI4s + F66 s2) 1 1 ~ ~ 3  + F44 ''1 (F44 + 2FT4 s2 f Fil ~ ' 1  

on trouve donc une première racine s, = - q, 4- i pl (et sa complexe conjugée s4 " s1 * )  en i6soivant 

l'équation du second degré 

soit 

les autres solutioirs de (42) n'interviennent pas dans I'évaiuation du champ de déplacement car les Bk, corres- 

pondants sont nuis. On trouve aisément : 

y---- 

- %' F44 F66 - x2 
u-3 (XI , x2) - - Arc tg 

277 
(45) 

F66 '1 It F14 '2 

Si le tellure avait la symétrie hexagonale (F14 = 8 F44 = FE6) On trouverait l a  foirniule classique du champ 

de déplacement en milieu isotrope b0 / 227 car les cristaux à symétrie hexagonale présentent l'isotropie du plan de 

base. On voit que ce n'est pas exactement le cas du tellure. 

D'autre part, une dislocation vis dans du tellure droit n'a pas le même champ de déplacement que 

*trouver dans du levotelllure mais il suffit de changer le trièdre droit en trièdre gauche (x2 devient - x2) pour r- 

la même formule. Les énergies sont donc bien les mêmes dans les deux variétés . 



En tou t  cas, le champ de déplacement de la dislocation vis 2 est parallèle au vecteur de Burgers 

de sorte que ces dislocations sont identifiables en microscopie électronique [IO41 ou en méthode de Lang à l'aide 

des critéres d'extinction habituels. 

Dislocations contenues dans les plans (1 150 ) 

La matrice s'&rit maintenant : 

de sorte que le tenseur cijk2 s'écrit dans les nouveaux axes ox, x2 XJ (figure A - 10) , 

Figure A - 10 : Rotation des axes. 



- 105- 

FI3 sin 2 a  
Cl1 = FI1 ; c22 = FI1 cos4a! + F33 sinsa! + s in2a  ( + F44 s i n 2 a  - 2FI4 cosZ a ) ;  

2 

c33 = sin4 a FI 4- cos4 ai Fg3 + 2 sin2 oi cos2 ai (FI3 + 2F44) -i 4 cos cv sin'4 CY FI4 ; 

- 
c~~ - F44 cos2 201 + (FI1 - 2FI3 + F33) + - s i r  4 a 

4 2 F14 ; 

- c~~ - ~ i n ' u F ~ ~  - sin2aFI4 + c o s 2 a F 4 4  ; cI5=o ; 

- 
Cs6 - F 6 6 ~ ~ ~ L ~ + F 1 4 s i n 2 a +  F 4 4 s i n 2 a  ; c l 6 = 0  ; 

- 
c12 - FI2 cos2 CY + FI4 sin 201 + FI3 sinZ ff ; ~ 2 5  = O ; 

- 
c13 - F.;; sin" - sin 201 + ~ 1 3  cosZ a ; c26 = O ; 

- sin 2 a 
'14 - - F12 2 + FI4  COS^^ + FI3 %.Z% ; ~3~ = O ; 

2 

- sin 2 a 
C34 - - & FI, sin2 + F33 cos2 (11 - FI3 COS 2 - 2 F44 COS 2 CY 1 

2 

+ FI4 sinZ ct ( sin2 a - 3 cos2 a ; 

- sin 2 a 
'56 - - (F44 - FS6) + C O S ~ C Y  FI4 ; 2 

c36 = 0 ; 

c45 = 0 c46 = 0 ; 

Le calcul est tout à fait semblable à celui fait pour les plans (1070 1. On envisage les dislocations de vecteur de 

Burgers a' = [IO~O] e t  = [OOOI]. 



On a Yntérêt à poser : 

qui sont les relations analogues à (35) et on obtient la constante d'énergie K sous la forme : 

= Kr2 cos' a 4- KfI4 sin' a % (Kff2 4- Kr4) sin a cos a (49) 
2 

avec 

dans lesquels on a posé 

Dislocations i? 

On a cette fois au lieu de 148) et (49) 

- ekn - - Hlkn COS a + 6'kn sin a 

KL21 = Kr2 sin' a 4- Kfr4 cos' a - (Kfrî  * Kt4) sin ai cos a (53) 
C 



A N N E X E  5 

CONTRASTE DES DISLOCATIONS EN MlCROSCOPlE ELECTRONIOUE 

HOWlE et WHELAN [ I l 3  , 1141 ont établi les équations dynamrques de la diffraction des élec- 

trons par les cristaux parfaits ou imparfaits dans le cadre de la théorse à deux ondes. 

lis tiennent compte de l'absorption anormale en introduisant de façon phénoménologique un terme 

rrnaglnarre dans le potentiel crastalliin en posant : 

Vc = V (a 4- i W (r) ( V et W réels) 

Dans la théorie à deux ondes l'amplitude transmise \ÿo et I'amplltude diffractée ?I, satisfont 
9 

?es équat~ons de Hovvre et Whelan : 

d ?Ir v- 4- î w- 
A = 1 7 1  g JI -il wo 

dz ko cos ûo 9 ko cos ûo *O 

di + v t i w  
-Il = ? r i  s J I g  + i n  g 9 \ k o - 7 ~  wo 

dz kg COS e 9 k cos Og 
9 

avec les slgnlfucations suevantes des d~vers coeffucrents 

s = écart aux cond~tions de Bragg 

v e t  w coefficients de Fourier du potentiel 
el 9 

8, et 6 angles d'incidence et de réflexion 
eg 

ko vecteur dbonde incident corrigé pour tenir compte de la réfraction 

k vecteur d'onde diffracté 
9 

on peut alors faire les approximations suivantes : 

' A Bragg très petit 

161 = ko 2 lt$l = kg 

O ko COS eo Z. ko k COS eg - ko 
9 



En outre, HQWl E et WWELAN ont resolu leurs équations dans le cas d'un etustai ccntro symét! que 

pour leque! 

de sorte qu2is posent 

e 

;i est Ra distance dkxtinct10fl et T !a longueur d'absorption du crrstal pour la réflexion considérée 
9 -1 

La résoiutnon des équations montre alors que la toc de Friedel est satisfaate pour un cristal parfart, 

c'est à diire que l'on a, en tenant compte de !>bsoïption : 

GEVERS et ais [ I l 5 1  ont Btendu la résolution des équatrons de Howie e t  Whelan au cas des 

crsstaux nora centro syrnétrsques, Eri effet, l'absence de théorie précise sur l'origine de la partne inaagnriaiae du poten 

636.1 crlstaf8 n permet d'éteridre la descript~on phénoménologrque de I%bsonptinn au cas des cristaux riori centro-syrné- 

triques On pose aiors : 

de sorte qire 

avec 



et les équations de Howie - Whel an s'écrivent : 

On a alors intérêt à passer aux variables S et T définies par : 

le système d'équations devient : 

ces équations sont équivalentes à celles de Darwin [136]. 

L'absorption normale est contenue dans le facteur e- Z' '0. Ce facteur étant commun à S e t  

à T. on n'en tiendra pas compte dans 116valuation ultérieure de l'intensité. D'autre part, le facteur de phare ei Og 

dû au fait que la  maille n'est plus centro-symétrique introduit une différence de phase entre les amplitudes transmise 

et diffractée. 

Ceci n'a pas d'influence sur le cristal parfait mais intervient s'il y a une interface telle qu'une macle 

R par exemple. 

La résolution de ce système d'équations montre que la loi de Friedel n'est plus satisfaite. On trouve 

en effet pour le cristal parfait non centro-symétrique 

- 
= T n g  - % , - g  



ceci est blrre ennsbquence de I'abs0 ptton aist*rrr?aie car $1 7 y ou sr W -= O ia lcrr clic a 
F i  iedei est de nouveau satrsfar te 

CRISTAL. IMPARFAiT - 

Lorsque le  crjstal est lmpat fait les kquations dynamiques deviennent : 

6 est le deplacement des atomes dû à la prbsence de la dislocation dont on veut calculer le contraste. On a trorlv6 

l'expressron de 6 dans I'anl-iexe prbcédenîe. 

Enfin, on a lei: condrtions aux limites : 

r [O1 = 1 , 
sur ia face d'antrbe 

an peut donc calculer par la rrikthade de HEAD 1'137 , 1381 le contraste des dislocatiunc. 

Les figures suivantes reprbsenteni: quelques profil.; obtenus pour s = 0 ,; -: (00031" , 6 ' 1000'1 j, 

la dislocation étant alignihe selon l'axe 6 dans une lame (10?0) d%paisseur 8 t : les champs clair (YZ) et nota 
cl 

( S i  ) sont tracés pour dtverses profondeurs de la dislocation tephrées par la grandeur t = n t (n = 0,25 E 2,501. 
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Figure A - 11 : Profils de dislocations calculés pour diverses profondeurs - champ clair. -- 



Figure A - 12 : Profils de dislocations calculés pour diverses profondeurs - champ noir. -- 
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