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1-INTRODUCTION

GENERALITES

Le telture est un semi conducteur dont un grand nombre de propriétés physiques sont affectées par
la présence de dislocations, méme & température ambiante: En particulier, la résistivité électrique peut varier dans
un rapport 10 suivant les traitements mécanique et thermique qu’a subis le cristal [1]. Un certain nombre de propri-

étés optigues liées & la résistivité sont également modifiées par la présence d’une grande densité de dislocations.

Avant d’étudier de fagon systématique {’influence des dislocations sur ces propriétés, ou d'essayer de
discriminer le role des dislocations de celui des surfaces, il faut étudier les propriétés des dislocations elles-mémes.

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

Bien que vaste, ce domaine a été 3 peine exploré en raisor: des nombreuses difficultés expérimentales
rencontrées. Nous avons en fait été contraint de mettre au point les techniques de taille et de polissage des cristaux,
d’amincissement des échantillons pour |'observation par microscopie électronique et d'élaboration des “prouvettes
pour les essais de compression. De plus, les techniques de figures d’attaque déja existantes étatent peu reproduc-
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 méme se posaient des probiémes théoriques liés & la structure du tellure et & son anisotropie élas-
tigue qui nous ont conduit & développer un certain nombre de calculs d'élasticité et de théorie du contraste en mi-

croscopie électronique.

Tous ces problémes devaient &tre abordés simultanément pour comprendre fes mécanisies de défor

mation du tellure et les propriétés des dislocations.

PLAN DE L'ETUDE

Contrairement 2 la régle habituelie, nous avons exposé les considérations théoriques avant tes résuf-
tats expérimentaux. La structure du tellure est en effet assez particulidre. On peut la décrire comme un ensemble
de chaines hélicoidales & trois atomes par tour, les liaisons entre atomes ¢tant fortes et de type covalent le long des

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

Une telle description ne peut étre qu’approximative ; efle rend compte toutefois d’un grand nombre
de faits. Par exemple le tenseur des rigidités élastiques rapporté & ses axes principaux est tel que les coefficients
Cigetcyg qui sont d0s essentiellement aux liaisons covalentes sont plus grands gque c1’1 . Cqn.Cigetcyy qui

sont dOs aux liaisons de Van der Waals (c33lc11 =22 ; c13/c12 = 1,8 [3]).



De méme, on considére généralement deux températures de Debye : 4 basse ternpérature T o= 95° K
tandis qu'a haute température Tp = 245°K [4, 5]. On peut en effet considérer que le réseau cristaliin est unidi-

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

Nous verrons par a suite que 'étude expérimentale confirme le fait que ies liaisons entre atomes d'une

méme chaine sont beaucoup plus fortes que les liaisons entre atomes de chaines voisines.

Cette structure assez particuliére et I'anisotropie élastique du tellure ont un certain nombre de consé-
quences qu’il est relativement facile d’établir. C'est ainsi qu’aprés avoir rappelé au chapitre !l la description cristallo-
graphique du tellure et ses propriétés les plus importantes au point de vue de ce travail, nous décrivons au chapitre 11
les différents tvpes de dislocations et les défauts plans que I'on s'attend & rencontrer dans fe tefiure. Toute cette étude
est basée sur le modele des chaines hélicoidales. Elle indique notamment, qu’a basse températura au moins, les plans
de glissement doivent &tre paralidles 31'axe des chaines de fagon qus les dislocations ne coupent pas de liaisons cova-

lentes au cours de leur mouvement.

Le chapitre IV est consacré au calcui des champs de déplacement et de I'énergie des dislocations

envisagées au chapitre 1i}.

La partie expérimentale de cette étude débute par la description des techrigues de taille et de polis-

sage des cristaux {chapitre V) . Nous avons utilisé exclusivement des méthodes d’usinage chimigue.

Les chapitres suivants sont consacrés 3 'observation des distocations par figures d’attague {chapitre
Vi) et microscopie électronique (chapitre VI1) . Les résultats obtenus confirment la description proposée dans les

chapitres Hil et 1V.

Nous abordons au chapitre VI i'8tude de la déformation des monocristaux de tellure en comptressian,

On a mis en évidence deux systémes de glissement prismatiques dont les limites Slastigues semblent conirfidas & tamy
pérature ambiante par la propagation des dislocations & travers ia forés tandis qu'a température plus basse ie Trotte

ment de réseau devient prépondérant, La micrascopie électronigue montre en effet qu’aprés une iécdre déformation
les dislocations marquent une trés grande tendance 4 s'atigner paraliélernent & 'axe des chaines atomiques. Cette

observation est en accord avec la grande variation des limites élastiques avec la température.

Nous concluons enfin au chapitre iX .



i1-PROPRIETES GENERALES DU TELLURE

2-1 GENERALITES

Le tellure a été découvert en 1782 par MULLER VON RICHENSTEIN [6, 7] et étudié chimiquement
dés 1798 par KLAPROTH [8] qui le baptisa tellure (de tellus = terre en latin}. Malgré cette dénomination le tellure

est trés peu abondant dans I'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 et des traces de Mg, Si, S et Se observables seulement par analyse spectros-
copigue. On peut encore améliorer la pureté par fusion de zone mais il devient alors trés difficile d’évaiuer 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 cristailins produisent également des niveaux accepteurs.

Le tellure monocristallin commercial se présente généralement sous la forme de barreaux paralidles 4
1'axe@ et de section hexagonale. Leur diamétre peut atteindre 18 mm et leur longueur 100 mm. ils sont obtenus par

tirage sous atmosphére d’hydrogéne (méthode de Czochralski}.

2-2 CRISTALLOGRAPHIE

2-2-1 STRUCTURE DU TELLURE

La structure de la variété cristalline stable & température et pression ordinaires a été établie par
BRADLEY [9] et SLATERY [10, 11] en 1924. On décrit généraiement cette structure comme un ensemble de

chaines hélicoidales a trois atomes par tour {figure 2 - 1). Dans une coupe perpendiculaire & la direction des chaines

O O

les atomes forment un réseau hexagonal plan (figure 2 - 2).
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Figure 2 -1 : Maille hexagonale du tellure. Figure 2 - 2 : Coupe perpendiculaire a {a direction des chaines.
On a fait apparaitre les chaines hélicoidales. ® niveau zéro
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On voit immédiatement qu’il v a deux variétés possibles de tellure, le tellure droit ou dextrotetiure
avec des hélices & pas a droite et le tellure gauche ou levo-tellure. On rencontre en fait les deux variétés qui ont
des pouvoirs rotatoires opposés et on peut noter que I’'on passe d’une variété 3 l'autre par une symétrie par rapport

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

Les paramétres cristallins du teflure sont résumés dans le tableau suivant * :

Grandeur Symbole Valeur 3 300° K

Constantes de réseau [9 & 19] a 4,456 A

c 5927 A
Distance plus proche voisin d.| 2,86 A
Distance second voisin dy 345 A
Angle entre plus proches voisins 0 1026 °
Rayon de la chaine hélicoidale [19] ) 1,173A
Rapport ¢/ a [ c/a 1,33

%

En outre la valeur de a augmente avec la température tandis que celle de ¢ diminue légérement et celle de p diminue
de fagon plus nette [15, 16,18, 19 ].

Le groupe spatial du tellure {2 , 20] (figure 2 - 3) sécrit dans la notation de Schoenflies Dg pour la
variété dextro et Dg pour la variété lévo. D indique {'existence d'un groupe diédrique (c’est-a-dire qui contient des
axesd’'ordre 2 perpendiculaires a I'axe de plus haute symétrie. L'indice inférieur 3 caractérise I'axe de symétrie la
plus élevée (axe ¢ de la figure 2 - 1) ; enfin I'indice supérieur 4 (ou 6) est un symbole signifiant que I’axe d’ordre 3
est hélicoidal droit {ou gauche). Dans la notation internationale le groupe spatial du tellure s’écrit P3121 {ou P3221)

et dans la notation de Wyckoff il s’écrit A3 pour les deux variétés.

W=

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

* On peut noter que les constantes a et ¢ figurant dans les tables internationales de cristallographie [14] dues aux
mesures de STRAUMANIS [13] sont des valeurs en KX et non en angstréms. 11 canvient donc de les multiplier par

le facteur 1,00202 pour retrouver celles de FOURET et als [17].



2-2-2 RESEAU RECIPROQUE

On peut décrire les cristaux de diverses fagons suivant que I’'on fait apparattre la maille primitive ou la
maille hexagonale [21]. On rencontre en fait essentiellement trois systémes d’axes que |'on appelle parfois les systémes
orthohexagonal, hexagonal a trois axes et hexagonal & quatre axes [22 , 23]. Nous utiliserons exclusivement tant pour
le réseau direct que pour le réseau réciproque, ce dernier systéme dans lequel un plan ou une direction est repéré par les
quatre indices de Miller-Bravais. Dans ce systéme, des directions, ou des plans, cristallographiquement équivalents ont
une seule forme analytique. La définition du réseau réciproque présente par contre quelques difficuités & cause du qua-
triéme axe. On peut cependant repérer les nceuds du réseau réciproque (construits de Ia fagon habituelle) dans un sys-
tdme de quatre axes colinéaires des axes du réseau direct soient 5"1‘ , U§ , 5)5 , E)*, et ayant des longueurs telles que

(figure 2 - 4).

! |
I |
oo 2 —
|
B il 3 ! |
v I
I_.* |
g =1 I C !
c -
//
s T
').//c _a. ,/ b3
3 <€
—
b

Figure 2 - 4 : Systéme hexagonal & quatre axes. Réseau direct et réseau réciproque.

Dans ces conditions la direction [uvtw]* du réseau réciprogue est perpendiculaire au plan P du réseau

direct d’indices (uvtw), c’est-a-dire au plan qui coupe les axes en des points A1 , A2 , A3 , C telsque:

—

0A1 =

:L‘“

a 3 ¢
,6—)2=——2‘6K3= 3;0?:—' ;
v w

et I’on a toujours la relation :

ut+v+t=20

qui est valable dans le réseau direct comme dans le réseau réciproque. L'annexe 1 donne quelques justifications sur
I'introduction de ces axes pour le réseau réciproque ainsi qu’un tableau des différentes formules permettant de cal-

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



-6-

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

réciproqgue.

2-3 PROPRIETES DU TELLURE

2-3-1 PROPRIETES CHIMIOUES

Le tellure est le quatriéme élément de la colonne V1, de la classification périodique. On a en effet

la succession :
g0 i 165 i 3458 5 5pTe : ggPo

e séiénium et le tellure sont des semi-conducteurs Tormant transition entre les isolants oxygéne et
soufre et e métal polonium, La couche électronique externe de tous ces éléments est du type nsznp4 de sorte

qu’ils ont une forte tendance & former des liaisons covalentes p.

I est commode de distinguer dans le teliure cristallin deux types de liaisons : les liaisons covalentes
fortes et orientées le long d’une chaine hélicoidale et les liaisons de Van der Waals beaucoup plus faibles entre les

chaines.

D’autre part, I'activité chimigue du tellure est trés modérée, L.es acides forts non-oxydants comme
HCl ou' HF ne V'attaquent pas. Le tellure ne réagit avec {'oxygéne qu’a température élevée (il brale alors avec une
flamme bleue caractéristigue}. Nous avons denc d utiliser des 6xydants énergiques en milieu acide { Cr 03 dissous

dans HCI ou dans Hg PO4) pour le polir ou révéler les dislocations par figures d'attaque.

L’oxvderion superficielle par I'air ambiant est tout & fait négligeable, le tellure poli ou clivé présente

un éclat métalligue durable.

2-3-2 PROPRIETES ELECTRIQUES

Le tellure est un semi-conducteur de type p dans sa phase habituelle, méme aux trés hautes puretés,
Il reste semi-conducteur & I'état liquide jusqu’a 500° C environ [24 & 28] (sa température de fusion est T = 452° C).

Sa structure de bandes a été décrite par diverses méthodes : combinaisons {inéaires d'orbitales atomi-
ques [29], approximation des liaisons fortes [30], électrons presque libres [31] et par la théorie 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] méme
a température ambiante [1., 34]. Ceci doit permettre d’interpréter certaines de ses propriétés optiques et galvano-
magnétiques, notamment la double inversion des coefficients Hall eh fonction de la température [35 & 37]. Une
- syhthése récente des propriétés électriques et optiques du tellure et du séiénium est donnée dans le symposium de

Montreal [38].
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D’autre part, le facteur de piézorésistance K = AR , qui est le rapport de la variation relative de
e - R .
résistance a la variation relative de longueur sous I’action d’une contrainte élastique, peut devenir remarquablement
élevé car la contrainte modifie la hauteur de la bande interdite. Le tellure peut méme devenir conducteur lorsqu’on-

ie comprime fortement [39 , 40].

En outre le teliure est fortement piézoélectrique [41 , 42] et la piézoéiectricité joue certainement

un role non négligeable dans la distorsion élastique du réseau autour d’une dislocation {43 , 44].

Enfin FUKURDIT et als. [35, 45] estiment que les valeurs des coefficients thermoélectriques sont
affectées par la densité de disiocations. Ces coefficients présentent, comme les coefficients Hall, le phénoméne de

doubie inversion en fonction de fa température.

Toutes ces mesures {résistivité, coefficients Hall ....) ont é1é faites sans contréler ni la densité de dis-
locations, ni les états de surface. Les valeurs numérigues devraient donc étre réévajuées, ou tout au moins confirmées

par des mesures sur des échantillons élaborés proprement.

On trouvera dans I'annexe 3 un tableau des valeurs numérigques des principales propriétés physiques

{8lectriques, optigues ...} du teliure,



i - DISLOCATIONS ET DEFAUTS PLANS

3-1 GENERALITES

Pour prédive la nature et ies propriétés {plans de glissement notamment) des dislocations, nous sommes

partis de deux hypothéses :

a} Les disiocations siables sont celles qui ont les plus petits vecteurs de Burgers. Elles sont décrites au para-
graphe 3 - 2 ; Ces considérations sont précisées au chapitre |V par un calcut complet de I'énergie élastique

des dislocations,

b) Les liaisons entre atormes d’une méme chaine sont suffisamment fortes pour gue soient interdits , tout au
moins & basse ‘teinpéfa‘tur‘e, fes mouvements de dislocations qui auraient pour effets de couper ces liaisons.
Cecl limite les plans de glissement possibles aux plans peralidles 2 I'axe des chaines, ¢'est-a-dire aux plans
prismatiques. Ce dernier point est parfaitement vérifié expérimentalement (voir chapitre Viil ) pour des
températures ailant jusqu’a 300° K. Signalons en outre quaucun glissement sur d’autres plans n’a é6té

observe pour T < 300° K.

MNous avons montré d'autre part {46] qu'il est possible de créer des dislotations parfaites dans le tei-
lure sans couper de laisons covalentes, au contraire de ¢2 gui se produit dans les semi-conducteurs tes plus étudiés,
germanium et silicium. De plus, les dislocations alignées selon I'axe ¢ et de vecteur de Burgers ¢ ou 3 ne provo-
quent pas de distorsion appréciable de i'axe des chaines. Leur énergie de ceur doit donc étre faible. L'étude des

dislocations parfaites est faite su paragraphe 3 - 2.

Partant de l'existence d‘une structure en chainss, il était tentant de se poser {e probléme de Pexis-
tence de défauts plans™, § faut admettre que pour te moment cette étude développée au paragraphe 3 - 3 reste spé-
culative car ﬁmss n'avons pu observer de tels défauts de fagon certaine {voir chapitre VI1). Les considérations sur
les défauts plans permattent toutefois de manidre analoguie 2 ce qui s'est fait pour les métaux cubiques centrés [473
ou pour fe glissement prismatique des métaux hexagonaux [48] d'analyser de manidre relativement précise la struc-
ture du cceur des dislocations et d'expliguer teur stabiiité para!iéiement a I'axe ¢, stabilité qui est confirmée par des
observations au microscope électronique {voir chapitre Vil ). Ces considérations sont développées dans fe para-

graphe 3 - 4,

**
Nous avons préféré utiliser dans le cas du tellure 'expression défaut plan plutdt que faute d'empilement.



3-2 DISLOCATIONS PARFAITES

3-2-1 VECTEURS DE BURGERS

L.e tableau ci-dessous donne les longueurs des plus petits vecteurs de Burgers :

Symbole 3 3 a+e 2 ¥ +2
Indice J§<11éo> <0001 > J3.<11is> <10i0> | <1011>
Longueur () | 445 | 592 7.42 7,70 9,18
Evidence oUi oul

expérimentale

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

par exempie la dislocation 2 .
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 é&tre 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 }. 1l est done raisonnable d’admettre qu’a
basse température (T < 300° K) ce sont les seuls qui participent 2 la déformation. L'expérience confirme ce point
de vue et permet méme de préciser (voir chapitres VI, Vi1, VII1 ) que les plans { 1120 }ne sont activés qu’exception-

nellement.

Remarquons que les dislocations 2 ont le plus petit vecteur de Burgers et sont mobiles dans les plans

les plus densss ; il est donc normal que le systéme { 1010 J, ‘35 <1120 > ait été le premier mis en évidence [49].
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En résumé, les systémes de glissement prévisibies 3 basse température sont :

{1070}, % <1120 > (1, 2) {1} mis en évidence avant notre étude

{1010}, <0001> (2) {2) mis en évidence dans la présente étude

{1070}, % <1123> (3) £3) non encore mis en évidence

{1120 },  <0001> (4} {4) seuls {es plans de glissement ont été mis en évidence.
{1120}, <1010> (4)

Il faut noter que ces systémes de glissement se réduisent en fait & quatre systémes indépendants de
sorte qu’un monocristal de teliure ne peut accomader un régime de contrainte gquelconque [50]. Ce fait est bien

confirmé expérimentalement (voir chapitre Viil }.

3-2-3 REMARCUES

iy s . . >, P> > T ~ . .
La stabilité des dislocations &', ¢ -+ 5 et a fortiori ¢ +2° ne peut &tre discutée avant un calcu!

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

certaines orientations, des réactions de jonction du iype :

ou

V301« 165 1 rigi
{1201 + 12101 - 1 [i2i0
3 (1201 (2110] = = [1210]

1
3
sont possibles de maniére analogue & ce qui se passe dans les cristaux ioniques [51], les métaux cubiques a faces

centrées [52, 53] ou hexagonaux compacts comive te zinc [54].

La formation de crans pose un probléme intéressant : un schéma simple [46, 49] montre en effet
que le croisement de deux dislocations 3'1 et “)2 donne sur chacune des disiocations un cran qui ne peut pas
glisser sur un plan prismatique. Le mouvement d’un tel cran, ainsi gue sa création, nécessitent ia rupture de liaisons
covalentes ; ce sont donc des opérations ditficiies & basse température. Il n'est pas aisé d’en avoir une preuve expé-
rimentale directe, nous verrons toutefois que certains résultats du chapitre VI peuvent s'interpréter ainsi. Des
études systématiques et délicates du durcissement lors du glissement double permettraient de préciser un peu ce

point.

. N N o . > > ara N PRy EEL
L'étude de Vintersection de dislocations ¢ et a conduit a des conclusions légérement différentes :
. s > 4 . . e . - . > -
le cran sur la dislocation & ne nécessite pas la rupture de liaisons covalentes tandis que sur la dislocation ¢ fe résul-
N . N N a o < ] s e
tat dépend de I’orientation de la ligne de dislocation. Sur une dislocation ¢ vis il n'y a pas de rupture de liaisons

covalentes.
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Il faut enfin noter une conséquence intéressante de I’existence de liaisons coupées au niveau des crans :
apreés une forte déformation en glissement duplex, un nombre considérable de liaisons coupées peut-étre créé pouvant

atteindre 1013 par % de déformation. 11 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 tetlure.

3-3 DEFAUTS PLANS

3-3-1_ DEFAUT PLAN PRISMATIQUE P

On le crée en transtatant une partie du cristal de €/3 ou 2¢8/3 par rapport a I'autre le long d’un plan
prismatique (figures 3-1 et 3-2).

v

EEN
RN

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

Figure 3 - 1 : Défaut P, vue perspective.
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On peut avoir plusieurs défauts P consécutifs dans le méme plan prismatigue ; ils sont alors séparés

> >
par des dislocations partielles de vecteur de Burgers % ou %9

{figure 3 - 3) . On peut également avoir un défaut

P en zig-zag {figure 3 - 4} ou trois défauts P dans trois plans prismatiques & 120° (figure 3 - 5) ; dans ce dernier
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Figure 3 - 3 : Plusieurs défauts P successifs dans le méme plan
prismatique ; on n'a pas représenté les dislocations

partielles qui les séparent.

a ® ®
@ @
& L
@ ®
b
e ©
Figure 3-5: a) Trois défauts P dans trois plans prismatiques

3120°

b} Représentation schématique

¢ ) Configuration stable

Figure 3 - 4 : Défaut P en zig - zag
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cas, il n'y a pas de dislocation partielle & leur intersection. On peut également décrire cette configuration par la disso-
ciation sur trois plans prismatiques d’une dislocation ¢ vis seion

(237
+

+ € 4

wlov
w ov
wiov

Cette configuration et ses conditions de stabilité ont été étudiées dans les structures cubiques centirées [47].

La création d'un défaut P n’entraine aucune coupure des liaisons covalentes, elle affecte seulement le
nombre de seconds et quatriémes voisins.

3-3-2 DEFAUT PLAN BASAL B

On le crée en retranchant un ou deux plans de base ce qui modifie la succession des plans hexagonaux
empilés selon [0001]. C’est le défaut qui est le plus proche des fautes d’empilement dans les structures cubiques 3 faces
centrées [55]. On peut définir un défaut intrinséque B; par la succession de plans de base :

¢
12313123123

et un défaut extrinséque B, (figure 3-6)

1231323123123

’

Cristal parfait Défaut B, Défaut Be

Figure 3 -6 : Défauts Bi et Be . Les traits horizontaux représentent les plans de basa.
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-

Si le défaut B est fini, il est bordé par une dislocation partielle coin de vecteur de Burgers /3

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

11 faut cependant remarquer que ce défaut doit posséder une trés grande densité d’énergie superficielle
car il perturbe les liaisons covalentes. En outre il est vraisemblablement instable dés la température ambiante, le défaut
B montant vers la surface sous l'action des vibrations thermigues du réseau tandis que la dislocation partielle qui le
borde glisse sur-son cylindre de glissement. Par contre un défaut B peut étre stabilisé par un défaut P (figure 3 - 8).

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

zd
. .
2@
1@

Figre 3 - 7 : Défaut Be iimité par une Figure 3 - 8 : Défaut P limité par un défaut B
dislocation partielle. Vue

d’un plan prismatique.
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3-3-3 MACLES M

On distinguera deux types de macles possibles : la macle prismatique M_ &t la macle basale Mb .

p
La macle prismatique a pour plan d’accolement un plan prismatique (figure 3 - 9) et elle sépare dextroteliure et
levotellure. L_a 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 .C., deuix macles successives sont

équivalentes & un défaut B intrinséque [55].

macle basale M, 12312321321321
plan miroir
double macle 12312323123
Ter miroir 2éme miroir

Si les deux plans de macle ne sont pas adjacents, on crée un défaut B extrinséque

|

1231232123123 = B

b

Figure 3 - 9 : Macle prismatique MP

Figure 3 - 10 : Macle basale MB
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11 faut noter que, de tous les défauts plans décrits, celui qui présente la densité d’énergie superficietie
la plus faible est certainement la macle prismatique. C'est également le défaut que 'on risque le plus de rencontrer,
cependant il ne modifie pas la géométrie de I'espace réciproque mais agit uniquement sur le facteur de structure de
sorte qu’on ne peut 'observer par diffraction d’électrons ou de rayons X qu’en comparant les intensités des diverses

réflexions de part et d'autre de la paroi d’accolement,

3-4_ DISLOCATIONS IMPARFAITES

3-4-1 DISLOCATIONS & DISSOCIEES

On a déja mentionné les dislocations imparfaites de vecteurs de Burgers ¢ /3 qui bordent les défauts

plans P. On peut obtenir les mémes configurations de défauts P en dissociant une dislocation ¢ selon les réactions :

E—»%E+?.E

ou

(224

¢ + 12 +

[+1 4

4
RN
[ARE
L) -

La deuxidme réaction est énergétiquernent plus favorable et si la dislocation initiale est vis, ia dissociation peut se

faire dans trois plans prismaticues & 120° donnant une configuration tras stable.
Par contre les dislocations partielles ¢/ 3 bordant des défauts B ne proviennent pas de la dissocia-
tion de dislocations coin parfaites g.

>

3-4-2 DISLOCATIONS a DISSOCIEES

On peut également envisager la dissociation des dislocations 3 [56] suivant la réaction :

3+ 13
2

7 -

N -

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

s

«
ﬁ%

Figure 3-11 : dislocation 3 coin parfaite. On remarque que e Getn pian atomique supplémentaire rugueux {pointillés)

peut étre décomposé en deux quarts de plan.
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Le demi plan atomique supplémentaire est un plan rugueux ; on peut considérer qu’il est constitué

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 3 dissociée. Entre les
deux partielles il y a un plan de faute qui est différent de ceux déja décrits. Ce nouveau défaut plan doit posséder

une forte densité d’énergie superficielle de sorte que la dissociation ne doit pas &tre importante.

. N . > . . s . . . ’
Figure 3 - 12: Dislocation a coin dissociée, les deux parties du demi plan atomique rugueux sont séparées,

introduisant ainsi un nouveau type de défaut plan pointiliés & grande densité d'énergie superficielle.

3-5 EFFETS DE COEUR ET DISSOCIATION

On note tout d’abord qu’aucun des défauts plans décrits n'impose de rupture des liaisons covalentes.
L.es mécanismes de dissociation ne sont plausibles que dans un modéle ol les liaisons entre chaines sont faibles ; ils
» N ape . . . N N > .
impliquent une stabilisation marquée des dislocations parallélement a I'axe ¢. Nous verrons plus loin que cette sta-

bilisation est effectivement observée (chapitre VIl } et qu’elle ne résulte pas d’un effet purement élastique.

Ces dissociations n‘ont pas é1€ caractérisées avec certitude jusqu’a présent, ce qui implique que si
}

elies existent, elles donnent des rubans trop étroits comme par exemple dans les métaux purs.

. S . ) s \ > .
Ajoutons que la stabilisation des dislocations paraliélement & I’axe ¢ ne constitue pas une preuve de
la dissociation. Dans le modéie des chaines en effet il est clair que les distorsions au ceeur d’une dislocation seront
o .y . - . . > - . aye . . .
particuliérement faibles si celle-ci est paralléle & I'axe ¢, ce qui implique une stabilisation des dislocations paralléle-

ment 3 ¢&.

Il faut noter toutefois que {es deux descriptions (dissociation et effets de ceeur) impliquent la validité

du modéle de chaines et que pour des dissociations de faible largeur elles sont & peu prés identiques.
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IV - ENERGIE ET CHAMP DE DEFORMATION DES DISLOCATIONS

4-1_ GENERALITES

Les considérations développées au chapitre 11l ne permettent pas de préciser un certain nombre de
problémes comme la stabilité des disiocations. !l est également important de savoir si la tendance des dislocations
_a s'aligner parallélement 2 I'axe € est un effet d’anisotropie élastique ou piutdt un effet de dissociation ou de ceeur.
Enfin il faut connaitre les déplacements élastiques autour d’une dislocation si I'on veut analyser en détail le contraste

en microscopie électronique,

Ce chapitre est donc consacré & I'étude des propriétés élastiques des dislocations dans le tellure, Aprés
un rappel des principaux résultats de I'élasticité anisotrope {paragraohe 4 - 2), on étudie en détail les propriétés des
dislocations contenues dans les plans {1010} et {1130} {paragraphes 4 - 3 et 4 - 4). La discussion des résultats
(paragraphe 4 - 5) indique clairement que la tendance & Valignement des dislocations paraliélement a I'axe ¢ n'est
pas un effet élastique. En outre cesont les dislocations de vecteur de Burgers 3 = % <1120 > glissant dans les
plans prismatiques de premiére espéce { 1010} qui ont "énergie de ligne la plus faible, ce qui explique que le systdme

de glissement < 1120 >, {1010} soit le systéme de glissement facile.

4-2 DISLOCATIONS EN MILIEU ANISOTROPE

ESHELBY [57] a le premier abordé I'étude du champ de déplacement autour d’une dislocation coin
rectitigne en milieu anisotrope. Le probleme a été généralisé par ESHELBY, READ et SCHOCKLEY [58] et d'autres
[68 a 63). On a utilisé ici la notation de TEUTONICO [82].

On obtient le champ de déplacement ¥ {(xq, x2) autour d'une dislocation rectiligne située le long de

'axe oXg en résolvant |'équation de Navier, compte tenu des conditions aux limites qui sont la condition de Burgers

¢§ du = b (N
et la condition de nuliité de ia densité volumique de contraintes
.3
Diveo = o (2}
3 N ,
0 étant le tenseur des contraintes lié & O par la loi de Hooke.
On trouvera dans 'annexe 4 la méthode de résolution et le détail des calculs. Le champ de déplacement

'ﬁ(x1 , x2) a la forme

up (xq,xg) = L

> (M 108 24y = €y Okn ) (k=1a3) (3)

= MW

=1

avec

Py \[(x1 —a, xg ) + P X22 (4)
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Pn X2

8, = Arctq — <
X1 ™ Gy X2

i, (5)

Pr+On )‘kn et €, sont des fonctions des constantes élastiques seulement, {elles sont définies dans I'annexe 4).

> >
On peut déduire de (3) les champs de contrainte § et de déformation & , ainsi que I'énergie de la
dislocation. Cependant, I'évaluation la plus simple de I"énergie consiste & calculer le travail fourni sur la surface de
coupure. En supposant que la dislocation est située le long de 'axe d’un cylindre de rayon R, on obtient I'énergie

par unité de longueur

kb” 1og R (6)

fo ©st le rayon de cceur de la dislocation et k est une constante qui dépend de I'angle ¢ que fait la ligne de dislo-

cation avec son vecteur de Burgers.

4-3 DISLOCATIONS CONTENUES DANS LES PLANS {1010}

Les dislocations glissiles dans {1010} peuvent avoir pour vecteur de Burgers 3 ,E oué +3.0na
porté sur la figure 4 -1 les valeursde k(l ) b? |, le coefficient de "énergie de ligne de ces diverses dislocations, en

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

lK(_‘l;) b2 (lo'serg/cm)

100

50

) w6 TI/2 T

Figure 4 - 1: Energie des dislocations glissiles dans {10?0}.
En pointillés la courbe k1) a? + k(1) ¢ permettant d*étudier la stabilité de fa

a N
dislocation de vecteur de Burgers ¢ + 3.
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» " >
® Les dislocations a

ont une énergie sensiblement trois fois plus faible que les disloca-.
tions & ou ¢ +3.De plus, leur énergie est pratiquement indépendante de 'orienta-
tion. Les dislocations a sont donc celies qui doivent glisser et se multiplier le plus
facilement. Nous verrons dans le chapitre V1| que le glissement{1010}, 1 <1130>
est effectivement le glissement le plus facile. 3

® La courbe d'énergie des dislocations ¢ est trés’analogue a celle que I'on rencontre
dans le cas isotrope. Les dislocations ¢ coin ont une énergie supérieure de 30 %
environ a celle des dislocations ¢ vis. Cette différence n'est cependant pas suffisante
pour expliquer {"alignement des dislocations paraliélement a [0001] que I'on observe

sur des échantillons légerement déformés (voir chapitre VIIl),

® La courbe d'énergie correspondant aux dislocations ¢ +a présente un minimum vers
« = 37° (orientation vis) et un maximum vers & = 127° {orientation coin). La dif-
férence d’énergie entre le maximum et [e minimum est plus marquée que-pour les
dislocations ¢.Ona représenté sur {a figure 4 - 1 la quantité kg’) at -+ k_()l) c?
(courbe en pointillés) qui permet d’étudier la stabilité de la dislgcation ¢ +3c. On

voit que pour.%r < o< 7, ladécomposition-:
(E+3) > E+3

doit se produire spontanément, "énergie d’interaction entre des dislocations parallé-
> >, iga e
les de vecteurs de Burgers ¢ et a étant monotone et positive dans I'intervalle

g <a< g . Pour 0 < x< .g la dislocation & + 3 est stable. Ces résultats

< 2 o u > >

sont inversés pour une dislocation de vecteur de Burgers ¢ — a {la courbe représen-
. Y . . > > P , > > ,

tant |'énergie d’une dislocation ¢ — a se déduit de celled’une ¢ +& par une symé-

trie par rapport a axe o = % sur la figure 4-1),

il faut cependant noter que la différence d’énergie :

AW = W_) > - W_.) - W.)
ate a c

AW < 20 % dans le meiileur des cas, elle est presque de |'ordre de

est faible .
i+e

grandeur des énergies de cceur dont nous n’avons pas tenu compte dans ce calcul.

En tout cas cette décomposition a pour effet d'interdire le systéme de glissement

:01; <1123 >. {1070}, en gelant les sources qui n'engendrent que des dislocations &

N » >
ou que des dislocations a .
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4.4 DISLOCATIONS CONTENUES DANS LES PLANS {1120}

On n’a considéré que les dislocations de vecteur de Burgers 3 = <1010> et ¢. La figure 4-2

représente la variation de leur coefficient d'énergie en fonction de 'angle & que font les dislocations avec ['axe é.
2 .
4 K‘_:;) b’ (10° erg/cm)

100

50

0 /6 /2 o

Figure 4 - 2 : Energie des dislocations glissiles dans les plans {1 120}

En pointillés la courbe 2 ki’) a*.
a

On peut noter dque :
® | ‘énergie de ces dislocations est toujours beaucoup plus forte que celle des disloca-
tions 2 glissant dans {1070} . De plus ces énergies varient trés fortement avec
I'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 tracant {figure 4 - 3) leur diagramme de Wulff 1/ kg) b* en fonction de I'angle
o en coordonnées polaires [64]. On voit que les courbes ne sont pas partout con-

vexes.

. . > . . . . .« .
® Les dislocations 3’ ont deux orientations d’énergie minimale pour & = 90° {orien-
tation vis) et pour & = Q {orientation coin} mais dans ce dernier cas la dislocation
, . » > . . . . ex
se décompose en deux dislocations a glissiles dans des plans prismatiques de premiére

espéce suivant la réaction

> > >
a’-’a‘-—az
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En effet la différence d’énergie

AW = W, - 2W,
a a

2

est toujours grande devant les énergies de ceeur (la quantité 2 k,(,1 ) a“ est représentée
a

sur la figure 4 -2 par la courbe en pointillés) . Le glissement 3’ §'il existe, doit donc

étre trés difficile & solliciter.

Dislocutions ¢

Disloccautions o’

Figure 4 -3: Diagramme de Wulff pour les dislocations glissiles dans { 1 120 1.

& Les distocations ¢ dans {1120} présentent une position d’énergie minimale assez
basse vers & = 40° . Ceci suggére la possibilité de glissement dévié des distocations
% vis qui peuvent glisser aussi bien dans {1010} que dans {1120} . Cependant cette
possibilité n'a pas été mise en évidence actuellement ni par vérification de la loi de

Schmid et Boas, ni par observation directe des lignes de glissement.
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4-6 DISCUSSION DES RESULTATS - CONCLUSION

L’étude de l'énergie élastique des dislocations met en évidence un certain nombre de faits. Elle ne fait
apparaitre pour aucun type de dislocation une tendance marquée a I'alignement le long de I'axe ¢. Cet effet abondam-
ment observé sur des échantillons iégérement déformés est donc lié & des problémes de cceur ou de dissociation décrits

dans le chapitre précédent.

Parmi toutes les dislocations étudiées, ce sont les dislocations a glissant dans {1070 }qui forment le
systéme de glissement le plus facile & solliciter {énergie faible et indépendante de I’orientation, pas de singularité de
la tension de ligne). Par contre le glissement & <10i0> ,' {1120} etle glissement ¢ + a ; <1123> .

{1070 } doivent étre trés difficiles a solliciter & cause des décompositions des dislocations.

En outre I'étude des dislocations ¢ dans 11070 } et {1120 } fait apparaitre la possibilité de glissement

dévié qui n'a pas été confirmé expérimentalement.

Notons enfin que les calcuis présentés ici souffrent d'un certain nombre de fimitations. On n’a pas tenu
compte des effets piézoélectriques * qui peuvent étre considérables dans le cas du tellure. D’autre part les constantes
élastiques utilisées dans les calculs sont des constantes adiabatiques CS alors que ce sont les constantes isothermes

Cr {(non mesurées) qui conviendraient (le rapport Cy / CS n’est pas ie méme pour tous les coefficients).

I} existe d'autre part une assez grande dispersion dans les mesures des constantes élastiques effectuées
par divers auteurs [ 3, 65 & 68 |. Par exemple C,,vaut 0,85 10" dynes/cm* d'aprés MALGRANGE et als [3]

tandis que VEDAM [68] trouve 1,37 101 1 dynes / cm?*. Nous avons utilisé dans nos calculs les valeurs fournies par

MALGRANGE et als [3] qui sont ies plus compleétes.

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

piézoélectrique sur I'énergie des dislocations est négligeable [44].
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V. .TECHNIQUES EXPERIMENTALES

5-1 GENERALITES

Les premiers monocristaux de teliure étaient obtenus par la méthode de Bridgman. Cependant cette
méthode ne fournit généraiement pas de bons monocristaux & cause de I’anomaiie des coefficients de dilatation
linéaire du tellure [ 15,16 ,18].

C’est DAVIES [69] qui réalisa le premier de bons monocristaux de tellure par une méthode de
tirage dérivée de celle de Czochralski. Actueliement, presque toutes les méthodes de fabrication de monocristaux
de teliure sont basées sur le principe de Czochralski [70 & 77] tanis que les techniques de purification {78 & 80]

fournissent couramment une pureté de 99,999.

Nous avons essayé de fabrigquer nos propres cristaux par une méthode mettant en ceuvre un matériei
moins onéreux que le tirage. Ces essais s'étant révélés infructueux, nous avons utilisé par la suite des cristaux fournis
par la firme Wacker - Chemie G.M.B.H. (pureté annoncée 99,992) ou exceptionneilement, pour comparaison, des

cristaux élaborés dans d’autres iaboratoires (C.N.E.T. ,E.NS.) .

5.2 TAILLE ET POLISSAGE DU TELLURE

L.e tellure monocristailin est irés fragile au choc, il clive facilement sur les plans prismatiques {1010 13
mais il est également trés ductile et sa limite éiastigue est trés basse & température ambiante. Les techniques de
coupe et de polissage habitueiles d‘abrasion ne sont donc pas applicables et nous avons di mettre au point une scie
chimique et une polisseuse chimigue [81] (figure 5-1,5-2,5- 3 en nous aidant de modeéles déja existants

prévus pour d’autres cristaux [82 a 84].

Nous avons élaboré divers modéies de scies a fil & mouvement alternatif ou continu, la difficulté

dans ce dernier cas résidant dans “élaboration-d’un fil continu sans noeud. ®

Nous avons également utilisé au début une guiilotine (figure 5 - 4}, permettant de réaliser de trés
beaux clivages sur les plans prismatiques. Cependant e clivage introduit des dégats sur une profondeur assez impor-

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

La scie et la polisseuse sont coupliées avec une chambre de Laue (figure 5 - 5) permettant V'orienta-
tion des faces & usiner. Pour les faces cristallographiques simples {0001) ; {1070) ; (1120} ...... on obtient une pré-
cision de l'ordre de 1/ 4 ° par la méthode du double Laue [82] . Pour les faces quelconques, un réseau de Wulff

de grand diamétre permet une précision de 1 ° environ.

* Nous tenons a remercier Monsieur REGNIER qui nous a suggéré cette méthode et nous a donné de nombreux

conseils utiles.
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T SCIE CHIMIQUE A FiL

\ i PORTE ECHANTILLON

Figure 5-1 ¢ Scie chimique alternative.

1:

~N ;s WM

: Poulie flottante lestée trempant dans un bac d’eau pour ringage. bis
: Moteur enfermé dans une cage de protection contre les vapeurs acides. J

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

du sens de rotation du moteur.

-

\ ‘l'{ 11

: Tambour sur leque! s’enroule ou se déroule le fil.
: Tambour guide fil.
: Cuve contenant la solution chimique.

: Chariot porte échantillon mobile sur rails grace 3 des billes.
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Figure 5 - 2 : Polisseuse chimique

Figure 5 - 4 : Guillotine

Figure 5 - 5 : Adaptation des chariots sur ia chambre

de Laue permettant le double Laue.
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On a proposé divers agents chimigues pour polir le tefjure. Ce sont tous des milieux acides et oxy-
dants. STOKES , LI et JOHNSTON [49] utilisaient le mélange

HQ 0 3 parts
Cr 05 1 part {température ambiante)

HCI conc, 1 part
pour polir et le mélange

H2 o 1 part

{température ambiante)
Cr 03 1 part

pour leur scie chimique a fil d’acier inoxydable.
D'autre part KOLB et LAUDISE [77] préconisent

H, 0 1 part .
(température ambiante)

HQ S 04 conc. 1 part
tandis que d‘autres auteurs [85] utilisent H, 504 concentré d 150 & 200°C ou HN 05 purd 150° [86].

Nous avons pour notre part utilisé tant pour scier gue pour polir fe mélange

H, 0 2 paris
Solution n” 1 Cr 04 1 part {température ambiante)

HCI conc. 1 part
ou plus récemment

H2 0 3 parts ;
Solution n” 2 Cr 03 1 part {température ambiante)

HF 240 % 1 past

Lasolutionn’ 1 forme rapidement une couche visgueuse marron sur la surface & polir. L'attaque
raientit beaucoup et donne un trés beau poli ; cependant {'acide chlorhydrigue étant trés volatil, la composition
de la solution évolue dans le temps tandis que les divers objets métalliques environnants sont lentement attaqués

par ies vapeurs de HCI,

L.a solution n” 2 ne forme pas de couche visgueuse, sa vitesse d’attaque est donc plus grande (15 u /
minute environ si I’on agite constamment), En outre, elle attaque ie verre & cause de la présence de I'acide fluorhy-

drigue. Elle est beaucoup plus stable mais doit étre conservée dans des récipients de polyéthyiéne.
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Figure 5 - 6 : Face sciée & la scie alternative Figure 5 - 7 : Face sciée & la scie continue (x5)

{(x3)

Figure 5-8 :Faceclivée (x5) Figure 5 -9 : Face polie, on voit la trame imprimée par
labande (x12)
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Le fil de la scie chimique et la bande de la polisseuse sont en tergal,matiére qui résiste bien aux deux

solutions chimiques.

i Notons finalement que la scie & mouvement alternatif donne une surface de coupe ondulée tandis
que la scie continue donne une surface assez plane et douce. La bande de fa polisseuse imprime légérement sa trame
sur la surface & polir. On y remédie partiellement grace au mouvement de rotation de I’échantilion, et on termine la
surface en immergeant compiétement I’échantillon dans la solution de polissage, les autres faces étant protégées par
une fine couche de vacoplast dissout dans du trichloréthyiéne. On obtient ainsi des surfaces parfaitement polies
(ondulétions inférieures 3 1 1) et pianes (écart 3 la planéité de i‘ordre de 10 u pour une surface de 1 cm? - notamment

aux bords de I'échantiilon).

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

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

5-3 RECUIT

L’usinage chimigue introduit un minimum de défauts, cependant il peut étre nécessaire de le faire
suivre d'un recuit. Nous utilisons les conditions de recuit suivantes : température 370°C (0,9 TF environ}, durée
70 H sous atmosphére d’hydrogéne ou d’argon purifié, retour & la température ambiante en 20 heures. |t semble
que le recuit anihile un certain nombre de dislocations et favorise I'apparition de sous-joints [87]. Une étude sys-

tématique préciserait sans doute les conditions optima.
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VI - OBSERVATION DES DISLOCATIONS PAR

FIGURES D'ATTAQUE

6-1 GENERALITES

Il existe un certain nombre d’articles traitant des figures d'attaque sur le tellure [49 , 88 4 93] 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 a
véritier que ces bains révélent effectivement des dislocations. D’autre part toutes ces observations ont été générale-

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

— Tableau des bains d’attague -

Température.
Bain Composition ’p Références
d'utilisation
HF a 40% 3 parts ambiante [491,[81] ,[88],[89]
A HN O3 conc. 5 parts
CH3CO,H  6parts 5° C [90]
H N 03 conc. ambiante [89]
B
160° C [86]
C H, S 0,4 conc. 150 a 160°C [811,[90],[91],[92],[93]
HaP O, 49¢g [89]
D HyS 04 1 cm® 90 a 100° [81]
H3 P 0y 85g 150 a 160° [81],[89]
E Hy S0, 2em®
Cr 03 4:4 g
F HaP O, 250 g 150° [94]
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Notre méthode de taille et de polissage nous a permis de reprendre cette étude et de I'étendre 3 toutes
fes faces cristallographiques. Nous avons ainsi mis au point un bain d’attaque qui révéle effectivement toutes les dislo-
cations (bain F du tableau) et nous avons pu également révéler sélectivement les dislocations fraiches & I'aide du bain
E . Cette situation nous a permis de préciser un certain nombre de probigmes (mise en évidence des systémes 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 I'importance des dégats provoqués par le clivage. Les paragraphes 6 -4 et 6-5 sont res-
pectivement consacrés 4 ['étude des mouvements des dislocations individuelles et & la mise en évidence des systémes

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

6-2 COMPARAISON DES DIVERS BAINS D’'ATTAQUE

Nous avons étudié I'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 fe C.N.E.T.
-cristaux T fournis par I’ E.N.S.

- cristaux L élaborés dans notre Iaboratoire.

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

Bridgman modifiée.

BAIN A

Le bain A fréquemment utilisé pour les semi-conducteurs [95 3 97] est parfois appelé C P4h H réagit
trés fortement avec le teliure a8 température ambiante et dépolit rapidement la surface de sorte que I'on ne beut affir-
mer s'il s’agit d’attaques spécifiques ou d’une corrosion générale de la surface. Cette opinion est partagée par BLUM

[89] et par BLAKEMORE et als [90] . La figure 6 - 1 illustre I'action de ce bain.

BAIN B

Le bain B produit sensiblement les mémes effets que ie bain A, mais laisse en outre un dépdt 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 trés pratique (température ambiante).

BAIN C

Le bain C révéle effectivement des dislocations, mais uniquement sur les plans prismatiques. En outre,
les conditions d‘attaque varient énormément d’un échantillon é‘ I'autre. Sa température d’utilisation est assez critique
et il est probable que la pureté de I'acide sulfurique joue un role important {(notamment sa teneur en eau). HERRMANN
[92] d’une part et BLAKEMORE , SCHULTZ et NOMURA [90] d‘autre part, ont observé des puits de formes symé-
triques sur des échantillons différents. 1ls estiment qu’il s'agit de dextro et de levo tellure mais il ne semble pas que I'on

ait jamais observé ces deux formes de puits sur un méme échantillon qui présenterait une macle prismatique. La diffé-
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renciation entre levo et dextro tellure par la forme des puits d’attaque a récemment été confirmée par des mesures

de R.M.N. [93] . Les densités de dislocations observées & I'aide du bain C sont assez variables. Elles peuvent attein-

dre 107 d / cm? mais ne sont jamais inférieures a 104 d/cm? . Les puits ont une forme assez complexe qui a 6té
décrite en détail par BLAKEMORE et als [90] {figure 6 - 2) .

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

sur un plan (1070), température 20° C, durée d’attaque sur un plan (101'0), température 160°, durée d’attaque

30", échantillon W. (x 1300 ) 30", échantillon T, densité de dislocations ~ 1084/ em?.
(x 1400 )

Nos propres observations nous ont confirmé que le bain C révéle effectivement des dislocations fraiches
et anciennes. On peut en particulier observer des sous-joints (figure 6 - 3) ainsi que des systémes de glissement (figure

6 - 4) sur des échantillons légérement déformés, la densité de dislocation augmentant alors jusqu’a 109 d/cm?.

(234

Figure 6 - 3 : Figures d'attaque révélées par le

sain C sur une face clivée, température 160° C

, f_igure 6 - 4 : Figures d’attaque révélées par le bain C sur un
lurée d'attaque 40" , échantillon L | densité plan (1070) aprés une légére déformation , température 160° ,
le dislocations " 107 d /em? . Noter le sous durée d’'attaque 5, échantillon T . Densité de dislocations
oint . (x 200) A 109 d fem? . (x 2500)
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Le bain D donne des résultats tout a fait semblables & ceux du bain E, par contre D est instable &

froid du fait de la précipitation de I"anhydride chromique. Nous ne I’avons donc pas utilisé par la suite.

BAIN E

Le bain E utilisé dans des conditions légérement différentes de celies préconisées par BLUM [89]
donne des résultats bien reproductibles. Nous utilisons les conditions suivantes [81] : attaque de 3 secondes 2
110° C environ. Ce bain ne dépolit pas la surface et fait apparaitre des puits de formes géométriques simples sur
les plans cristallographiques de haute symétrie;:hexagones sdr (0001) (figure 6 - 5), rectangles sur (1070) (figure

6 - 6), losanges sur (1 150) (figure 6 - 7). Ce bain attaque toutes les faces avec la méme vitesse.

De nombreuses manipulations nous ont convaincus que ce bain, utilisé dans les conditions citées,
révéle bien des distocations mais seulement ies dislocations fraiches. En effet, la densité de puits observée sur des
échantillons manipulés proprement est considérablement plus faible que celle révéiée par le bain C. En outre cette
densité peut étre localement élevée autour des rayures de la surface dues a des pinces par exemple (figure 6 - 8).
Cette situation est avantageuse pour étudier un certain nombre de phénoménes car les clichés sont bien lisibles. On
peut d’aifleurs révéler les dislocations anciennes en augmentant {a durée de |'attaque (figure 6 - ), mais les puits

correspondant aux dislocations frafches sont alors trés gros et détruisent le poli de la surface.

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

par le bain E , température 100° , durée d’attaque 3", (face clivée) par le bain E, température 100°, durée d’atta-
échantillon W, densité de distocations 103 d / cm?. ( x 900) que 3", échantillon T, densité de dislocations ~ 102 d / cm?.
{x 100}

BAIN F

C'est pour remédier 3 cette situation que nous avons mis au point le bain F. Une étude systématique de
Iinfluence de chaque constituant du bain EE nous a conduit aux résultats suivants :

L H2 S 04 semble ne jouer aucun rdle aux températures inférieures 3 150° C.

® H3 P 04 joue seulement le role de solvant pour Cr 04 (et il assure I'acidité du milieu).
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¢ La concentration en Cr 0, détermine la température et la durée de I’attaque. Plus la
3

concentration est faible, plus la température doit étre élevée.

® Une forte concentration en Cr 03 a température élevée attaque toute la surface de

fagon plus ou moins uniforme, mais ne révéle plus de dislocations.

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

durée de I'attaque varie de 8 & 12 secondes suivant la face étudiée pour une température d'utilisation de 150® C.

Figure 6 -7 : Figures d'attaque révéiées sur un plan Figure 6 - 8 : Surface griffée, le bain E révéle les dislocations
{1120) par le bain E , température 110° , durée fraiches sur un plan (0001) échantillon W, température 110°,

d’attaque 5", échantillon W, légérement déformé, attaque 4", densité de dislocations locale 108 d / cm?.(x 200)

densité de dislocations ~ 107 d / cm?. { x 2500 )

Figure 6 - 9 : Face clivée attaquée au bain E; température 110°, durée d’attaque variant de 3 3 120" de droite a

gauche. Les dislocations anciennes apparaissent mais les dislocations fraiches forment de trés gros puits.
(x120)
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La faible concentration en Cr 03 de ce bain interdit sa réutilisation aprés une attaque. D’autre part
la solution a tendance a dismuter a chaud, notamment au contact de produits organiques ; la solution vire au vert.

Il faut donc nettoyer les récipients et I'échantifion trés soigneusement avec de {'eau.

Enfin la surface & observer doit étre parfaitement polie car le bain F {(comme le bain E ) attaque les

aspérités de la surface (figure 6 - 10).

Si I'on tient compte de toutes ces remarques, on obtient de trés 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
{densité ~ 104 d/cm?, figure 6 - 11), mais toute manipulation du cristal avec des pinces fait croitre la densité de

dislocations de fagon considérable (figures 6 - 12 et 6 - 13).

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

contiennent un trés grand nombre de dislotations et 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 ; Figure 6 - 11 : Echantillon C recuit, plan (0001) ;
le bain révéle bien les dislocations attaque au bain F , 8 a4 150° ;
{petits puits) mais il attaque aussi les il s'agit de dislocations anciennes,
marches de clivage {gros puits). densité ~ 104 d / cm?. (x 160 )

attaque de 12" 3 150° ; échantillon W.
(x120)
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Par contre le bain F, tout comme le bain E, présente I'inconvénient de ne fonctionner qu’a tempé-

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

de I'échantillon.

Figure 6 - 12 : Echantillon C recuit ; Iégérement serré dans Figure 6 - 13 : Echantillon C recuit ; serré dans des pinces.
des pinces, attaque au bain F 67 2 150° C. face (0001). Prés du point de contact, la densité de dislocations vaut
(x 640) 108 d /em? . Bain F, 6" 2 150° C . face {0001). ( x 500)

- Figure 6 - 14 : Echantillon L obtenu par la méthode de Bridgman ; bien que manipulé avec un
trés grand soin |'échantillon contient une grande densité de dislocations et des

désorientations de quelques degrés ; attaque au bain F, 12" 3 150° C ; face (1070).
{x320)
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6-3 ETUDE DU CLIVAGE

LOVELL et Als [88] estimaient que le clivage n‘introduisait pas de défauts de fagon appréciable,
tandis que STOKES LI et JOHNSTON [49] trouvent que les dégats s’étendent sur une profondeur de 50 y au
moins. Nous avons pour notre part [81] observé des dégats jusqu’a 500 y de profondeur. i est probable que ces
divergences sont dues en partie & la maniére dont est fait le clivage mais également aux méthodes d'observation de
ces dégats . 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 révéle que des dislocations fraiches pénétrent dans le cristal jusqu’a une profon-
deur pouvant atteindre 500 u (figure 6 - 15). Cette méthode est plus pertinente que celle de LOVELL ou de
STOKES qui consistait & évaluer la densité de dislecations & diverses profondeurs,alternant attaques et dissolution
de fines tranches de cristal. Ces observations nous ont clairement indiqué que le clivage est & prohiber comme moyen

d‘usinage.

Figure 6 - 15 : Dégats ds au clivage étudiés sur un plan de base. On remarque sur la partie gauche
la trace du plan de clivage.
Les dégats peuvent affecter une profondeur de 500 u .
Echantillon W, Bain E , température 110° , Durée d'attaque 3. { x 240 )
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Nous n’avons pas pu étudier la répartition des dislocations fraiches sur la face clivée elle-méme. En
effet, on a vu que le bain E attaguait les aspérités de la surface, notamment les marches de clivage, de sorte que I'on
ne peut pas non plus étudier facilement les coincidences de deux faces clivées, comme le montre la figure 6 - 16 :

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

dislocations.

Figure 6 - 16 : Coincidence des deux faces d'un clivage. li y a bien correspondance des
puits, mais ceux-ci répartis sur les marches de clivage ne correspondent

pas & 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. |1 suffit de contraintes extrémement faibles de
I'ordre de quelques grammes par millimeétre carré. La difficulté de I'opération consiste plutdt & ne pas provoquer
trop de perturbations pendant la manipulation. Pour faciliter les observations, on a révélé seulement les disloca-

tions frafches en utilisant le bain E .

La figure 6 - 17 représente une plage sur faquelle 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 u environ.
Cette distance est considérablement plus petite que celles que I’on peut observer par méthode de Lang ol 'on voit
certaines dislocations qui ont parcouru 700 u environ |87 , 98]. Ceci est d0 au fait que les cristaux étudiés en Lang
contiennent peu de dislocations (104 d / cm?® environ) alors que les échantillons étudiés par figures d’attaque ont

des densités plus élevées de I'ordre de 108 d /em?) .
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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 ¢ .

Le mouvement des autres dislocations est de 10 y 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 légére appliquée pen-

rature 100° , durée d’attaque 3" et 3 . ( x 1000 ) dant 10", plan (0001}, échantillon W. Température 105°,

Durée d’attaque 3" et 3" . { x 1300 )

a

- Figure 6-19 : a). premiére attaque
b) deuxiéme attaque aprés application d'une contrainte Ty //[1 120]

c) troisiéme attaque aprés application d’une contrainte T, // [1700]

Echantillon W, pian de base , attaques 2" 3 110° C .
On remarque que la dislocation 1 ne bouge jamais ; les dislocations 2, 4 et 5
sont mobiles sous I'action de T1 , tandis que la dislocation 3 ne bouge que

sous l"action de T2 .{x250)
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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 premiére espéce {10?0} et exceptionnellement de seconde espéce { 1 120 } . Du point de vue
expérimental on a utilisé la méthode de GILMAN et JOHNSTON {99] qui consiste & faire rouler une bille d’acier
bien polie sur la surface étudiée. La figure 6 - 20 met en évidence les glissements dans { 1010} tandis que la figure
6 - 21 montre du glissement dans {1 120 } . Dans ce dernier cas les guelgues lignes de glissement trés fines prouvent

que ce sont des dislocations & qui ont glissé. On a d’ailleurs pu activer une source de dislocations & dans {1120}

(figure 6 - 22).

Ces résultats sont confirmés par I'étude d'un échantillon déformé de fagon homogeéne. Les lignes de
glissement et les figures d’attaque sur les plans {1010 } montrent que le glissement s’effectue toujours sur des plans
prismatiques. Les topographies de Lang indiquent également que les plans de glissement sont {1010} et exception-

nellement {1120 } [87 , 98]. Nous n'avons jamais observé de glissement dévié, tout au moins & température ambiante.

> >
a 4
> >
] a3
N
31 a']

Figure 6 - 20 : Dislocations fraiches et systémes de Figure 6 - 21 : Systéme de glissement < 1010 > ,
glisserment activés par une bille d’acier {1120} revélé par figures d’attaque
roufant sur la surface. Echantillon W, apreés le passage d’une bille. Echantil-
bain E, attaque 3”,3 110° C . lon W, bain E, attaque 3" 4 110° C,

face (0001) . (x 900) face (0001). (x 250)
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Figure 6 - 22 : Double attaque au bain E révélant une source qui a fonctionné dans un plan {(1120). Echantillon W,
attaque 110° C, 3" et 2", face {0001). (x 2400)

6-6 CONCLUSION

Nous disposons maintenant d’une bonne technique de figures d’attague reproductible et révélant
aussi bien les dislocations fraiches que les dislocations anciennes sur n’importe quel plan cristallographique. Cette

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

® L e clivage a la température ambiante introduit des dégats importants sur une prof ondeur de 100
a 500 u .

® | es bons monocristaux ont une densité de dislocations de |'ordre de 106 d / cm? . Par recuit on peut

la faire décroitre jusqu’a 10% d / cm? .

@ Les plans de glissement sont les plans prismatiques de premiére espéce {1010 } ou plus rarement de
seconde espéce {1120 }. Dans ce dernier cas ce sont les dislocations & qui sont glissiles. Ces résul-
tats confirment parfaitement la description du tellure basée sur deux types de liaisons différentes.

IIs 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 &tre employée qu’a chaud {150° C ) sans que 'on puisse

savoir quelle est I'influence exacte du chauff age et du refroidissement de V’échantiilon.
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Vit - MICROSCOPIE ELECTRONIQUE

7.1 GENERALITES

Les publications récentes [ 100 & 102] relatives & I‘observation du teilure en microscopie électronique
n‘ont pas apporté d'informations sur une méthode de préparation des lames minces, ni ¢’ observations de portée

générale,

£est ainsi que le travail de HORL e1 WEISS [100] porte suv des échantillons préparés par épitaxie,
iis observent sur des lames prismatiques des a“gr\ierﬁents de points noirs qu’ils interprétent comme des disiocations
vues de bout de vecteur de Burgers = [1210] et de direction [1070] .

SCH Uz [101] éwudie également des lames { 1070} d’une centaine d’Angstroms d’épaisseur obtenues
par vaporisation sous vide, If s'est intéressé uniguemient aux probiémes de double diffraction qui ont également été
observés en rayons X [103],

o . =

KLEIN et KLEINHENZ [102} enfin ont obtenu des lames minces { 1010 J,par corrosion électio-
lytique dans une solution binormale de potasse. Leurs échantillons étaient toutefois assez épais et ne permettaient
d‘observations que par transmission anormale avec le vecteur de diffraction fj = [00031" . Leurs observations

étaient d’autre part compliguées par une forte contamination.

Nous avons repris entiérement le probléme et détaillons dans le paragraphe 7 - 2 ia technique de pré-
paration des échantilions, Le paragraphe 7 - 3 est consacré aux conditions d'cbservations assez particuiieres dans le
teliure tandis que Pon étudie dans ie paragraphe 7 - 4 le contraste des disiocations, notamment le contraste doyble
des dislocations forsgue g = [0003]" . Ce contraste est comparé aux protils évaiués par la théorie dynamigue déve-
Jloppée dans I'annexe 5, Le paragraphe 7 - B résume ies observations effectuées : identification des dislocations 4
vis, grande stabilité des dislocations paraileles & {0001}, grande lisibilité des roicrographies. On conclut enfin au para-

graphe 7 - 8,

7.2 PREPARATION DES ECHANTILLONS

Nous avons pu réaliser des lames minces de toutes {es orientations et dyépaisseuf inférieure 4 3000 A
par amincissement chimigue dans ia solution de polissage n” 1 [104, 105]. La formation d‘une couche visqueuse
ralentit suffisamment I‘attague pour pouvoir contréler 3 peu prés I'épaisseur des échantillons. On peut en outre les
trier de facon assez précise en observant leur vitesse de chute dans un liguide de faible viscosi¥é comme i‘acétone par

exemple.

Les lames minces sont ensuite coliées sur des griiles de cuivre a I’aide de collodion dilué-a 1/ 1000

dans de I'acétate d’amyle, ce gui perret une meilleure évacuation de la chaleur provoguée par ie faisceau électro-
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nique sans nuire & la transparence. Le tellure est en-effet mauvais conducteur de la chaleur tandis que sa tempéra-

ture da fusion est 452° C. Du fait de sa tension de vapeur élevée, il a tendance a se sublimer sous |’action du faisceau.

7 -3 CONDITIONS D'OBSERVATION

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

o > >
F,=1f(0) T ™ 9:-Tp (1)
] n
f () étant le facteur de diffusion atomique pour les électrons que "on calcule par la méthode de Thomas - Fermi

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

Le tableau suivant donne les valeurs de |F_|* ainsi que celles de la distance d’extinction our
g g

diverses valeurs de §.On a [107]: g

¢ mV cos 0 2)
> = — e
g NF,|
9
V est le volume de la maille cristalline (V = a®> ¢ V 3/4 , 6 I"angle de Bragg et A la longueur d’onde du rayonne-

ment électronique.

Pour une tension accélératrice de 100 kV , il faut tenir compte de ia correction relativiste sur m la
masse de |’électron (qui intervient dans f (8) } en multipliant les valeurs de |F,[* du tableau par 1,44 et en divisant

cellesde &, par1,2.
g

Les valeurs nominales du tableau ne sont pas trés précises ; un calcul d’erreur montre que l'incertitude
sur p, le rayon de la chaine hélicoldale, entraine des incertitudes pouvant atteindre 100 % sur |{F,| et sur &, lors-
que le facteur géométrique X e277i g. ?n est petit. 9 g
n
On peut vérifier aisément que ce facteur géométrique est invariant par rapport a une permutation
paire des trois premiers indices de 3 (E = [hkil]* ) ou & I'inversion (a devenant - 3) . Ceci montre que les 24
permutations et changements de signes possibles d’un jeu de 4 indices < hkil > * conduisent & deux valeurs distinctes

au plus pour IF_,I2 et ¢ , . Sideux des trois premiers indices sont égaux ou si le quatrieme est un muitiple de 3, on

a une valeur unique pour [F > et £, .
. 9 g
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FACTEURS DE STRUCTURE |F,|* (A®) ET DISTANCES D'EXTINCTION &, (A)=
g g
> . * e
g = [hkil] “:51“ 53 § = [pkill * IF, [ g, Ul &= [(hkin* NG £,
g g g g
{ 0001} 0 {3031} 10 1400 || {2131} 45 640
50 610 20 1000
{ 0002} 0 ) ;
{3032} 50 610 {2132} 20 1000
{0003 } 220 300 10 1400 40 680
{0004 } 0 {3033} 20 1000 2133 30 800
{0005} 0 {3034 ] e {2000 | {2134 20 1000
30 800 i 10 1400
{0006 } 45 640 {2135} 5 2000
{3035 } 20 1000 15 1100
{1070} 40 680 € 2000 , ;
) {2136 } 10 1400
11011} 420 210 { 3036 j 5 2000 )
20 1000 {2240 5 | 1100
{4040 } 40 680 3
{1012} 10 1400 {2241 2% ¢ 860
260 270 {4041 } € |2>2000 } ;
. € 2000 {2242 20 1000
{1013} 10 | 1400 ) i E
{4042 } L e 2000 | {2243} W0 1400
{1014} 100 430 | e {2000 !
e [>2000 : {2244} 15 1 1100
. {4043 } 30 800 !
{1015} € |>2000 ‘ {2245 10 1400
60 550 [4044 | e |=2000 ‘ s
i S e 12000 ) {2246]) e 1 »2000
{1016} e 1>2000
{ 4045 ; L e | >I000 Y (3140} 14 1400
{20201 20 1000 € | 2000 ‘ ; !
(3141 40 . 80
{2021} 50 610 14046 } 3 1060 w1400 ¢‘
120 400 ; .
' {1120 } boaoo 300 3142 | 10 1400
{2022} 90 450 ' 30 800
40 880 i (1121} | 4o 680 )
) (3143} 5 2000
{2023} 10 1400 {1122} .30 800
{3144 20 1000
{2028} 20 1000 {1123} 80 480 5 2000
45 640 )
11124} 10 1400 {3145 € >2000
{2025 } 30 800 20 1000
15 1100 || {1125} 10 1400 .
{2026 } € |>2000 {1126} 20 1000 {3146 } e |>2000
{3030} 30 800 | {2130} a5 640 [ c’;;.}\?
\\(i(‘{f:/

% On n‘a pas tenu compte des correetions relativistes sur m .
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Enfin, on passe du dextro tellure au levo tellure en changeant le signe du dernier indice, mais on ne peut
reconnaitre la variété étudiée par.|’analyse du seul diagramme de diffraction d'un cristal parfait & cause de I'impossibi-
lité de reconnaitre physiquement le plan de base choisi comme origine. Par contre, on peut théoriquement distinguer la
variété étudiée 2 |'aide des dislocations de vecteur de Burgers ¢ +3 qui ne sont stables que pour certaines orientations.

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

On a représenté figure 7 - 1 les diverses conditions de diffraction accessibles pour une lame (1070) ;le
cercle intérieur en pointillés limite la zone accessible par rotation avec une bonne platine porte objet goniométrique -
L'intensité diffractée est proportionnelle a la dimension des cercies entourant les spots, compte tenu de (’absorption

anormale qui renforce particuliérement 0003.

Figure 7 - 1 : Conditions de diffraction accessibles pour une lame (1010). Le symbole Y représente les vecteurs
de Burgers possibles, les intensités diffractées sont proportionnelles a la dimension des cercles entou-
rant le spot considéré.

(Noter la grande assymétrie entre des spots tels que 1701 et 1101 par exemple).



Cette figure montre que méme en faisant abstraction de l'anisotropie élastique, il serait trés difficile de

caractériser les vecteurs de Burgers par les conditions habituelies ;

§g.b=o0
(3)
g . Bau =0

U étant un vecteur unitaire porté par la ligne de dislocation.
En outre, ces conditions ne sont pas toujours suffisantes {108 & 111] méme en opérant en champ noir

[112]. lf faut en effet que le vecteur de diffraction § soit petit, ce qui n’est pas toujours compatible avec une forte

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

7 -4 CONTRASTE

Les dislocations présentent dans certains cas, notamment pour § = [0003]% des profils dédoublés trés
larges (figure 7 - 2) et trés sensibles a 4 , V"écart aux conditions de Bragg (figure 7 - 3). Cette particularité jointe au fait
que l'on ne peut pas caractériser les dislocations a I’aide des conditions (3) {on n’observe pas d’extinctions} nous ont
incités & développer des calculs de contraste pour pouvoir d’une part caractériser les distocations et d’autre part vérifier
si les profils dédoublés sont attribuables & des dislocations parfaites ou plutft & des dissociations telles que celles qui

sont proposées dans le chapitre 111,

On peut calculer le contraste produit par une dislocation en résolvant les équations de HOWIE et
WHELAN [113, 114] modifiées par GEVERS et als [115] dans le cas des cristaux non centrosymétrigues, On utilise

pour cela la méthode de HEAD [116, 117] qui fournit les ondes transmise et diffractée dans le cadre de I'approximation

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

quelconque ; § = 0003 ,% = 0, lame (1010).
{ x 26 000 )
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Figure 7 - 3 a : Dislocations paralléles & [0001]
§=0003,3=0.
(x 13 000)

Figure 7 - 3b : Méme plage, § = 0003,

3 positif , grand .
{x13000)

Figure 7 - 3 ¢ : Méme plage , s négatif .
{x 13000)
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a deux ondes. Cette méthode tient compte de |‘absorption anormale, mais le calcul est assez long. On en trouvera
les éléments dans I'annexe 5 . Ce calcul nous a permis d’établir {es profils de contraste de dislocations paralléles a
[0001] a diverses profondeurs dans des lames (1010) et avec g = [0003] *, § = 0. Les calculs ont été fai;(s pour
diverses distances d’absorption. On a étudié seulement les deux cas simples b = + [1510] et b = [0001]. On
obtient ainsi un catalogue de profils assez volumineux (dont une partie est reproduite dans I'annexe 5) & 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 & 7 - 6 une image de dislocation, son profil évalué

au micro-densitomeétre et un profil calculé qui en est assez proche.

Les figures 7 -7 et 7 - 8 représentent pour leur part !'image en champ clair et en champ noir d'une
dislocation paralléle 3 ¢ . Les profils évalués au micro-densitométre (figures 7 -9 et 7 - 10) ne correspondent a
aucun profil calculé. 1l faut remarquer en particulier que I'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 suggérent forte-
ment une légére dissociation de la dislocation. Cette hypothése pourrait étre contrdlée par des observations effectuges

dans des conditions particuliéres donnant en principe des images plus fines [118, 1191 * .

En tout état de cause, la coincidence 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 apparafitre de fagon nette un profil dédoublé (voir annexe 5). Cette méthode d'iden-
tification sera sans doute assez longue et délicate @ mettre en ceuvre car les profils observés sont trés sensibles & la

> .
valeur de § comme le montrent les figures 7 -3 .

7-5 OBSERVATIONS

7-5-1 IDENTIFICATION DES DISLOCATIONS 2 VIS

Les dislocations 2 vis sont les seules dont le déplacement élastique est paraliéle au vecteur de Burgers

{voir annexe 4) ; on peut donc les caractériser par application du critére habituel a b=0 [104] sil’on a soin de

> 7 s a
prendre pour g des vecteurs du réseau réciproque assez petits.

* 1l n"est pas impossible non plus que le champ électrique autour de la dislocation d & la piézoélectricité [44]

modifie le profil de la dislocation .
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A

Figure 7 - 4 : dislocation paralléle & ¢.
§=[0003] %3 ~ 0 (x50000).

Figure 7 -5 : Evaluation au microdensitometre du profil de contraste

de la dislocation représentée figure 7 - 4 .

Figure 7 - 6 : Profil calculé dans I'hypothése b = 2 et les mémes conditions de diffraction
{ 3 = [0003] * ,$=0) que sur la figure 7 - 4. Cette courbe est assez proche de celle

obtenue au microdensitométre, mais I'échelle des abscisses n'est pas la méme.
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Figure 7 - 7 : dislocation paraligle & ¢ , § = [0003]*, § = 0 , champ

clair (x 65000 ) . Noter I'évolution du contraste le long de

la ligne de dislocation.

x/8»

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

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



Figure 7 - 8 : La méme dislocation que celle de la figure 7 -7
Champ noir § = [0003] *,3 = 0
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N
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Figure 7 - 10 : Profil évalué au microdensitoméatre de la disiocation représentée figure 7 - 8 .
On note |'apparition de franges réguliérement espacées qui pourraient signifier

que la dislocation est dissociée. Ce profil a é1é relevé au milieu de la ligne de

dislocation.
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La figure 7 - 11 représente un empilement de dislocations a vis situé dans un plan prismatique de
a Py . S o - ’ . e . .
premiére espece incliné & 60" environ de la lame (on I’a déterminé en plagant le plan verticalement et en indexant

le diagramme de diffraction correspondant).

La projection de I'empilement permet en outre, d’évaluer I'épaisseur de la lame qui est de ‘ordre
de 2000 A . On peut également déduire du contraste zig - zag des dislocations inclinées, la distance d’extinction
¢,.Lamesure donne £, = 330 A, valeur en assez bon accord avec la valeur théorique 270 A - voir tableau des

.9
distances d'extinction.

Figure 7-11a Figure 7-11b Figure 7 -11¢

Empilement de dislocations vis 3 dans un plan prismatique de premiére espéce ;
les dislocations sont invisibles , aux effets de bout prés , sur les figuresb et ¢ .
Lame (1010) . (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 premiére espéce {1070‘},
ou trés rarement de seconde espéce (figure 7 - 12) . Dans ce dernier cas, les dislocations ne sont pas paralléles 3 la
direction [0001] . Nous n’en avons jamais observé dans le plan de base {figure 7 - 13). Ces résultats sont conformes

aux calculs du chapitre 111 et aux observations faites en méthode de Lang [87 ,99].



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

Figure 7 - 13 : Lame {0001) ; les dislocations sont vues de bout,

elles forment des empilements contenus dans les

plans prismatiques de premiére espéce. {x 23 000 )

.§3.
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Les dislocations ont des orientations quelconques dans les échantillons non écrouis (figure 7 -14) .
De plus, la densité de dislocations observée dans ce cas semble plus faible que celle habituellement révélée par
figures d'attaque ou méthode de Lang. Il est donc probable qu‘un grand nombre de dislocations s'échappent de la

lame pendant son amincissement.

De méme, I’épaisseur de la lame peut avoir de Vinfluence sur la stabilité de certains sous-joints

(figure 7 - 15).

Figure 7 - 14 : Lame (1070) non écrouie, les dislocations ont une orientation quelconque. ( x 43 000 )

-

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



7-5-3 PLANS DE GLISSEMENT

Oni peut chauffer localement 'échantillon observé en focalisant le faisceau électronique en dahors de
lap{aﬂeﬂd'observétipn. Ceci produit des contraintes {dues & la dilatation thermiqde locale) qui provoquent ie mouve-
ment des distocations glissant le plus facilement. Dans certaines conditions de diffraction (§ grand ) leur trace est
ﬂﬁb%n pendant un temps suffisant pour ia photographier.

‘Les mouvements observés sont de deux types :
- mouvement trés rapide dans les plans de glissement

- mouvement beaucoup plus lent et non cristallographique exigeant un chauffage beau-
coup plus important.

Le premier type de mouvement est illustré par la figure 7 - 16 ; il matérialise les plans de glissement que
l’m détermine par inclinaison de la lame. |l s’agit toujours de plans prismatiques de premier espéce {1070 }. Les disio-
cations glissiles observées sont des dislocations vis 3 ; elles coupent la dislocation fixe sans difficulté.

Figure 7 - 16 : Glissement cristallographique des dislocations 3 vis.

Elles coupent sans difficulté la dislocation fixe.
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La série de clichés de la figure 7 - 17 illustre le second type de mouvement. On a pu réaliser ces
clichés a divers moments du glissement de la dislocation (1) car celui-ci est trés lent. La dislocation (2) par contre

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

Figure 7 - 17 : Lame (1010) - Mouvement non cristallographique d'une dislocation (1)
sous |'action d’une contrainte thermique. La dislocation (2) , paralléle
4 [0001], reste immobile ou se courbe 2 peine sous I'action de (1) ,
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Nous n’avons pas pu décrire l'interaction élastique entre dislocations fixes et mobiles & cause de
I'impossibilité actuelle de caractériser avec certitude les vecteurs de Burgers des dislocations paralléles & {0001].

Remarquons toutefois que les observations précédentes s’interprétent bien en termes de crans.

Dans le premier cas (figure 7 - 16) la dislocation fixe est vraisemblablement une dislocation coin €
car la formation de crans (tant sur les dislocations glissiles @ 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 3 etla séquence

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

figure illustre également la grande stabilité de la dislocation (2) parallélement & [0001].

7-6 CONCLUSION

Nous avons mis au point une technique de fabrication de lames minces de toutes orientations et par-
faitement adaptées a I'observation en microscopie électronique. Nos observations nous ont permis d’identifier les
dislocations vis a , de confirmer les résultats obtenus & partir de figures d'attaque et de topographie X quant aux
plans de glissement, et de mettre en évidence la grande stabilité des dislocations paralléles & [0001]. Elles suggérent

en outre l'existence de deux types de crans et confirment bien les analyses théoriques faites aux chapitres i1} et IV.

La comparaison du contraste calculé avec le profil évalué au micro densitométre ne permet pas d’iden-
tifier actuellement les dislocations ; par contre il suggére que certaines dislocations paralléles &8 [0001] peuvent étre

dissociées.



.58 -

Vill - DEFORMATION PLASTIQUE

8-1 GENERALITES

!l'y a tres peu de travaux sur la déformation plastique du tellure. SCHMID et WASSERMANN [120]
qui firent la premiére étude systématique trouvérent le tellure fragile pour toutes les orientations. lls déterminérent

seulement une limite de rupture qui varia selon eux entre 500 et 2500 g / mm? a température ambiante.

Plus tard SYRBE [121] vérifi par des essais de traction sur des whiskers d’orientation [0001] qu'il
n'y a pas de glissement pyramidal & température ambiante, méme pour des contraintes de |’ordre de 30 kg / mm? envi-
ron o /200 .

STOKES , JOHNSTON et LI [49] mirent ensuite en évidence un systéme de glissement prismatique
<1120 > , {10?0 } & basse limite élastique. Le tellure est donc plastique et méme trés plastique puisque certains échan-

tillons ont atteint un taux de déformation voisin de 50 .

Nous avons pour notre part [56, 122] étudié la déformation plastique du tellure en pompression entre
78 et 300° K. Nous avons mis en évidence deux systémes de glissement prismatiques : le glissement 2 <1120>,
{1010 } déja observé par STOKES et als [48] et le glissement & < 0001 >, {1010 } . Ces deux glissements présen-
tent un premier stade de microplasticité analogue & celui des structures cubiques centrées ou du glissement prismatique
des hexagonaux compacts. il n'y a aucune rupture de pe:iie de durcissement comparable a une limite élastique tradi-
tionnetle. L'extension de ce premier stade dépend beaucoup de la température et peut atteindre des déformations de

3% a 78° K. On trouve ensuite un stade linéaire dont ie durcissement est assez important.

L’observation des lignes de glissement ne permet pas d'attribuer le stade de microplasticité au glissement
dévié des dislocations vis. D’autre part la limite élastique des deux types 2 et ¢ de glissement augmente beaucoup
lorsgu’on abaisse {a température (pour le glissernent 2 efle ast rnultipliée par 10 lorsqu’on passe de 300 8 78° K } . Les
observaticns faites en microscopie électronigue indiquent que les dislocations marquent une tendance extrémement
grande & s‘aligner dans la direction {0001] au début de la déformation, Cette tendance est encore visible bien qu’atté-

nuée pour les déformations pius importantes,

. - P s agas w > . . > .

La loi de Schmid et Boas est bien vérifiée pour le glissement a mais pas pour le glissement ¢ | Ceci
. . . . . . . . . . N . . . . >
s'explique si les dislocations se dissocient selon les schémas donnés au chapitre |1l , c'est - & - dire si les dislocations ¢

se dissocient sur plusieurs plans a la fois.

On peut donc supposer que les {imites élastiques des glissements prismatiques sont controlées a tempé-
rature ambiante par la propagation des disiocations a travers la forét. A basse température par contre les dislocations
apparaissent piégées le long de {0001] et le frottement de réseau est considérable. On peut rattacher a ce frottement
I’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 paralléles & [0001] compte tenu de |'aide ther-

migue disponible.
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Le taux de durcissement du stade linéaire peut étre attribué aux crans dont I’énergie de formation est

élevée dans le cas du tellure,
Nous décrivons dans le paragraphe 8 - 2 le dispositif expérimental de compression. Le paragraphe 8 - 3

est consacré & la vérification de la loi de Schmid et Boas et le paragraphe 8 - 4 3 I'étude de la limite éiastique des sys-

témes de glissement.

8-2 DISPOSITIF EXPERIMENTAL

Les principaies difficultés expérimentales résident dans I'éiaboration et la fixation des éprouvettes.

Etant donnée la dimension des cristaux dont nous disposions (cylindres parailéles & |'axe ¢ de 10 cm
de long sur 1 cm? de section environ) nous n'avons pas pu réaliser d’essais de traction. Nous avons donc fait des
essais de compression sur des monocristaux de pureté annoncée 99,999 % fournis par la firme Waker Chemie G.M.B.H.
{cristaux W), La scie et la polisseuse déja décrites {chapitre V) nous ont permis de réaliser des éprouvettes de diverses

orientations ayant des faces planes et bien polies se prétant a |'observation micrographique.

Nos éprouvettes avaient des dimensions approximatives de 8 mm x 3 mm?* leur donnant un rapport
/'8 de I'ordre de 20 & 30. Dans ces conditions les effets de bouts deviennent rapidement importants [123] et la
courbe de compression perd une grande partie de son sens physique. L’étude du durcissement ne peut donc étre
qu‘approximative. Cependant I'ordre de grandeur de £* /S adopté est un bon compromis entre les risques de pliage
ou de rupture de I'éprouvette et la forme idéale. Ces éprouvettes n'ont pas été recuites. Elles avaient avant déforma-

tion une densité de dislocations de |'ordre de 106 d /cm? d‘aprés les cbservations de figures d’attague.

Mous avons réalisé nos compressions sur une machine INSTRON type TT DM - L que nous avons
«inverséey afin de pouveoir immerger I"éprouvette et las plateaux de compression dans un bain réfrigérant (figure
8 - 1). L'inversion diminue évidemment la dureté de la machine & cause des filetages supplémentaires notamment.
On peut corriger partieliement ce défaut en tenant compte de la déformation propre de la machine dans le dépouil-
lement des courbes, mais cette correction reste faible dans le cas du tellure qui exige des efforts modérés {inférieurs

a 200 kg en générai) (figure 8 - 2).

La régulation de température était assurée par un cryostat B R T 11 mis au point par {a Société

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



Figure 8 - 1 : Inversion de la machine.
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Figure 8 - 2 : Déformation propre de la machine :
1) machine normale - fa déformation est due
essentiellement & la cellule de mesure.
2) machine inversée - la déformation est plus im-
portante et elle présente une légére hystérésis

aux faibies charges.
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TABLEAU | : LIQUIDES CRYOGENIQUES

Liquide Gamme de température Observations
Température de solidification TF = - 117°¢C
Alcool méthylique —-80a +20°C mais la viscosité du liquide augmente beaucoup
a basse température (supérieure 3 0,1 poise & — 70° C).
Alcool éthylique —-110a +20°C Viscosité plus faible a basse température.
i o Le mélange acétone - carboglace en excés fournit
Acétone -90 3+20°C

un point stable vers — 83° C.

Ether butyligue

—~115a +100° C

Température d’ébullition Tg= + 142°C ;
gamme de température étendue de part et d’autre

de la température ambiante,

Isopentane

—-150a +10°C

Produit cher ; doit étre redistillé aprés quelques

manipulations.

Azote liquide

—196° C

Température d'ébullition — 196° C.

8-3 VERIFICATION DE LA LOI DE SCHMID ET BOAS

La vérification de la loi de Schmid et Boas donne un contrdle direct des hypothéses faites au chapitre

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

« > . pe . . . a > . .y . . .
cations a ne modifie pas la loi ; par contre si les dislocations ¢ sont dissociées dans plusieurs plans prismatiques, le

systéme de glissement << 0001 >, {1070 } ne vérifie pas la loi de Schmid et Boas .

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

le ruban de faute contenu dans un autre plan moins sollicité. La contrainte résolue sur ce dernier plan intervient donc
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dans le glissement de la dislocation. La figure 8 - 3 schématise ce mécanisme.

. . . ey . > .
Nous verrons que la loi de Schmid et Boas est bien vérifiée pour le glissement a mais pas pour le

glissement ¢ . ce qui accrédite beaucoup les modéles de dissociation proposés dans le chapitre {11.

Nous examinons d’abord les facteurs de Schmid des divers systémes de glissementen 8 -3 -1 puis

nous précisons en 8 - 3 - 2 la méthode et les hypothéses utilisées pour dépouiiler les courbes de compression qui sont

commentéesen 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 ¥ dans le plan | sous I'action de g4
(contrainte résolue dans le plan 1}.

c) La dislocation glisse dans le plan 2 (plan le plus sollicité).
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8-3-1 FACTEUR DE SCHMID

I est commode de repérer la direction de compression d par rapport aux axes cristallographiques. On
a utilisé pour cela les angles 0 et  définis sur la figure 8 - 4. Ce choix permet de faire apparaitre les symétries dans

les expressions analytiques des facteurs de Schmid ¢ des divers systémes de glissement.

Figure 8 - 4 : Repérage de la direction de

compression d par rapport

aux axes cristallins.
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Le tableau 2 donne les valeursde @ pour les divers systémes de glissements possibles du tellure

a température inférieure ou égale 3 la température ambiante.

TABLEAU 2 :

FACTEURS DE SCHMID DES DIVERS SYSTEMES DE GLISSEMENT DU TELLURE

Type N° Systéme de glissement Expression du facteur de Schmid
1 (0110} , [2710] ®, =Lsin® 0 sin2y
a 2 (1070) , [1210}) @, = 3 sin® 6 sin2 (’-é - )
3 (1100) , [1120] ®y =1 sin® 0 sin2 (T +¥)
4 (1700) , [0001) &, =L sin20 sin (g —¥)
¢ 5 (1010) , [0001} By = sin20 sin G+ ¥)
6 (0170) , [0001] ®g =1Lsin28 siny
3 ] p — 1 2 H it
7 {1210}, [1010] 4 =2 sin® 6 sin2 (~é—l1/) ﬂ
4 8 (1120) , [1100] Pg = L sin® 6 sin2 (g + )
9 (2170, {0170} Bg = Lsin® § sin2y
P -3 — 1 o n v
10 {1210} , [0001] Pyg = 5 Sin28 cos (§ + )
¢ n (1120} , [0001] $qiq =4 sin260 cos & )
12 (2110}, J0001] &y, =1sin20 cosy
13 1010) , [1213 Boom el an?o sin2 (T —y +Ssin20 sin & + )]
(1010}, [1213] BT S Faara | s VT3 3 l’b_,
> > = - 1 o 2 ; C o ;
cta (14 (0110} ,[2113 D, 4= e sin 8 sin2y + Zsin28 siny
[ } 14 5 JTF+cT/a - a
15 (1100) , [1123] Tig = ! — sin® @ sin2 (Z4+y) + S sin26 sin (E—xl/)ji
6 a 3

. . .a N . « . > >
Ce sont les plans prismatiques de premiére et deseconde espéce et les directions de glissement a, ¢,

% et ¢ + 3. Nous n‘avons retenu ni le glissement & 4+ 3 (<1071>, {1120} ) ni les glissements basal < 1120>,

{0001} ou pyramidal (_;- < 1123> . {1012} ) qui exigent la rupture de liaisons covalentes.



-65-

. . . . 3 N > .
Toutefois lorsque la direction de compression est paratléle a I'axe ¢ {# = 0) on ne sollicite aucun

glissement prismatigue. Nous avons réalisé une expérience de fluage 3 haute température (0,9 TF environ } sur un

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

loi € ~

70 avec n = 4,2 qui nest pas incompatible avec un fluage de type WERTMAN [124, 125] sur les

plans pyramidaux. Nous n’avons pas pus#valuer I'énergie d'activation de fagon précise. En dessous de 0,7 TF environ,

il n’y a aucun fluage appréciable, méme pour des contraintes élevées.

€ (%)

1500 g/mm?2 1000

T=-364°C

800

~—-700 (406°Cj
700

800
400

t (minutes)

r e

10 20

Figure 8 -5 : Courbes de fluage en compression sur un échantillon d'orientation § = @

Le tableau 2 appeile quelques remarques :

® Les directions < 1010 > étant des axes de symétrie d’ordre 2 on peut se limiter a
I’étude d'un triangle standard de la projection stéréographique compris entre les poles

0001, 1070 et 2710.

¢ On ne peut pas tailler d'éprouvette de compression pour laquelle un systéme de type

> v g - . . > >
a’ serait le plus favorisé, ies facteurs de Schmid des systémes de glissement a et a’

étant égaux chacun a chacun.
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® Onaenfin:

- 1 . c
Yers T e (T %)
1 +C2 1/ a2 a ¢

.. N > > . . 7 -

On ne peut donc solliciter le glissement ¢ + a que si sa limite élastique Ty >
c+a

est inférieure a 0,6 7, ou 0,8 7, selon le systétme avec lequel il entre en concu-

a c

rence.

L. . L. . . , > .
Un régime de contrainte homogeéne ne peut pas activer les glissements 3’ et ¢ +3 au moins au
début de la déformation.

1§ 0-as

s

0.5 412
1 ' 4
0.25 3,8
10 e
2,7 1,9
T Y -
0 n n
12 Fy

Figure 8 - 6 : Variation des divers facteurs de Schmid avec
'angle ¥ . Les numéros des courbes correspondent a ceux

du tableau 2 .
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8-3-2 DEPOUILLEMENT DES COURBES

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

mation ; on en tient compte dans |'évaluation du cisaillement résolu 7 et de la contrainte réduite 7 [126, 127].

L'essai de compression est moins précis car la rotation cristallographique n’est pas homogéne. Nous
avons augmenté les degrés de liberté de la machine en permettant a i’un des plateaux de compression de se déplacer
un peu parallélement & |'autre. Ceci limite les risques de rupture de [’éprouvette et diminue la rotation cristallographi-

que, que nous avons négligée.

Nous avons donc dépouillé les courbes a |'aide des formules simplifiées :

F (1) P
T=
S 14+Y ¢
=Vt (1 4Vt
v cf‘( 2 )

ol S est la section de I'éprouvette , £ sa longueur , v la vitesse de déformation de la machine (elle est constante) ,

t le tempset F (t) la force enregistrée par la machine.

Il 'y a un certain nombre de directions de compression ( [1070], [1 150] ... ) pour lesquelles deux
systémes de glissernent d’un méme type sont également favorisés. Nous avons admis que lorsque le glissement duplex
est stable, le cisaillement est également réparti sur les deux systémes. Qn peut en principe contrdler 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 systémes de glissement activés, au moins aux extrémités de |’éprouvette. En tout cas, cette hypothése

ne modifie pas I’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

{1070} comme le montrent les figures8-6 & 8-8.

8-3-3 COURBES DE COMPRESSION

Nous avons déformé & la température ambiante et & celle de I'azote liquide diverses éprouvettes [ 122]
dont les directions de |'axe de compression sont repérées sur la figure 8 - 9. On trouve sans ambiguité les systémes de
glissement activés dans chaque cas en observant les lignes de glissement ou les configurations de puits révélées par figures
d’attaque et 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.,
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Figure 8-6 : Face (1010) ; lignes de glissement
Yy=10% (x770) .

Figure 8 -7 :Face (0001} ; un seul systéme de
glissement au milieu de I'éprouvette :
attaque au bain F . (x 1200) .

Figure 8 -8 : Face (0001) ; deux systémes de
glissement au milieu de I'éprouvette ;
attaque au bain F . (x 160 ) .
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Figure 8 -9 : Direction de I'axe de

compression des diverses éprouvettes.

T(g/mm?2)
1
4
300
8
6 Q
— 2
7
— 5
Figure 8- 10 : Courbes de défor-
mation 2 78° K .
Y(%)
o 2 4 6 8
T(g[mm?)
3
2
1
Figure 8- 11 : Courbes de défor-
000 mation 3 293° K ,

500

4



Les courbes de compression présentent toutes un premier stade de micro plasticité ol le durcissement
varie de fagon parabolique de /10 & u/ 1000 environ. Ce stade est plus étendu 2 basse température. il est suivi d’un

stade linéaire dont le durcissement est de l'ordre de w« / 1000 (valeur imprécise 4 cause du mode de déformation) .

Le glissement 3 vérifie bien la loi de Schmid et Boas. Ce n'est pas le cas du glissement ¢ . On note en
effet que la courbe n° 3 s'écarte assez considérablement des autres courbes représentatives de ce glissement {n° 1 et 2

et n°4 3 78° K seulement) .

L’hypothése de la dissociation des dislocations ¢ sur plusieurs plans prismatiques interpréte bien ce
dernier résultat. En effet, sur I'éprouvette n° 3, les facteurs de Schmid des trois plans prismatiques présentent un 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 méme facteur de Schmid, le troisiéme n’étant pas ou peu sollicité {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 principal dans le cas
" o Ry . . N . . - . . .
de I'éprouvette n 3. On vérifie d'ailleurs sur les figures 8 -6 et 8- 10 qu’a la limite micro élastique, les contraintes

sur les plans secondaires sont les mémes sur les quatre éprouvettes.

Ce phénoméne marque également le volume d’activation qui doit étre pius petit sur |'éprouvette n® 3

puisque la contrainte résolue sur le plan de glissement principal est plus grande.

Notons finalement que le glissement 3 se produit pour des orientations telles que § > 35° 3 tempé-
rature ambiante et 8 > 45° 3 la température de l‘azote liquide , I'angle Y n’intervenant pratiquemant pas {pour le
glissement 4) comme le montre la figure 8- 6. Dans I'intervalle 35° < § < 45°, on a du glissement 2 3 la tempéra-

ture ambiante et du glissement ¢ & 78° K . C'est le cas de I'éprouvette n° 4 (voir courbes 8- 10 et 8- 11} .

8-3-4 STADE DE MICRO DEFORMATION . LIMITE ELASTIQUE

L'existence du stade de microplasticité compiique la définition et [‘évaluation d’'une limite élastique.

Nous avons mesuré les trois grandeurs suivantes (figure 8 - 12) .

L . contrainte résolue pour laquelle la courbe s’écarte de la droite élastique.

L] T,Y contrainte résolue pour laquelle le taux de cisailiement vaut 0,2 %

® ™M I'ordonnée de I'intersection de la droite élastique avec la droite de durcissement liaéaire.
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Figure 8 - 12 : Définitions des diverses limites élastiques

o Ty TM

(glissement 2 & 78°K).
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L’évaluation de T\ €t T, ne pose aucun probléme, celle de 7_ par contre dépend de la précision

Y P
avec laquelle on évalue I'écart & la droite élastique. En matérialisant cette droite & 'aide d'une régle on peut relever la
valeur de Tp en évaluant un écart de 1/2 & 1/4 mm. Ceci introduit une incertitude sur Tp pouvant atteindre 10 &
20 % dans certains cas.

7, correspond approximativement & une valeur de la contrainte résolue pour laquetle les dislocations

p
les plus mobiles commencent a se déplacer de fagon irréversible (limite microélastique). La faible sensibilité de détection

de la machine surestime sans doute la valeur d’un tel seuil de contrainte.

77 est la limite élastique conventionnelle [128, 129] . Cette grandeur perd tout sens physigue dans
notre cas a cause du stade de microdéformation prononcé.

M 6st la valeur de la contrainte pour laguelle toutes les dislocations sont mobiles. C'est le début du

stade de microdéformation a taux de durcissement constant.

On a consigné dans le tableau 3 les valeurs de ces trois quantités pour les diverses éprouvettes. Ony a

porté également la vaieur approximative du taux de durcissement du stade linéaire.

7 . . . Py . . > > g
A la température ambiante, la limite élastique du glissement a ou ¢ semble ne dépendre que du

3

rapport b/ ¢ ol £ estle pas du réseau de Frank (environ 10™ cm au début de la déformation}, ce qui suggére forte-

ment une limite élastique contrélée par la propagation des dislocations a travers la forét * [130]. Par exemple le rapport

i

7y / Tg = ffg ¢l /ug ‘5' devrait &tre dans cette hypothése égal a 2,7. On trouve expérimentalement que ce rapport

est compris entre 2 et 3 quelle que soit la définition de la limite élastique choisie **. Du reste les valeurs mssurées pour

fa grandeur 7_ sont de l'ordre du rapport g b/ £ pour une densité de dislocation de 108 d/em?,

P

* 1l n'y a pas contradiction entre cette conclusion et I'observation en microscopie électronique de la stabilité des disio-
. N s s > . . s . . . z . 7 >
cations paralieles a I’'axe ¢ . Elle indique seulement qu’a température ambiante la force de réseau est inférieure & la

contrainte nécessaire pour que la dislocation coupe la forét.

** On exclut naturellement de cette comparaison I’éprouvette n° 3 pour laquelie on a vu que la contrainte réduite

sur le plan primaire ne suffit pas a définir la limite élastique.



Les 3 nombres donnés pour les limites élastiques correspondent respectivement a 7. ,7

TABLEAU 2

s

P

RESULTATS DES MESURES DE COMPRESSION

p

Y
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et TM

Limite élastique durcissement
“N° o, e, résolue en g/mm? linéaire en g¢/mm° % type de glissement
a C
78° K 293° K 78° K 293°K
750 180
1 0,108 0,375 950 240 90 90 ¢
1050 250
750 210
2 0,077 0,355 850 270 100 140 ¢
890 280
1000 300
3 0,096 0,433 1400 520 1007 120 ¢
1800 500
720 60 2a78°K
4 0,184 0,490 900 120 70 48 N .
aa203 K
1100 150
390 70
5 0,323 0,450 470 140 21 25 a
770 165
380 70
5 0,358 0,425 750 100 100 30 3
900 105
420 85
7 0,338 0,382 720 170 15 25 3
870 210
500 50
8 0,433 o} 850 100 34 60 3
1200 110
400 85
9 0,490 0 700 100 20 30 2
1070 115
400 50
10 0,433 0 750 - 100 32 30 2
1000 140

+ linéarité médiocre du stade Il 3 78° K
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A basse température par contre, la forte croissance de la limite élastique élimine un mécanisme
de forét. La figure 8- 13 représente la variation de Tp avec la température pour les glissements 3 et & On voit

que T, est multiplié par un facteur 10 entre I'ambiante et 78° K . Les limites Ty et Ty, varient de fagon
N ‘

sensiblement identique {voir tableau 3 ).

A t(glmm2)
800
600
400-
<
200/
a
T°K)
o 100 200

Figure 8- 13 : Variationde 7, et 7 en fonctionde T .

P> P,
a C

Ty st évalué sur une éprouvette d’orien-
c

tation n° 1.
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Un effet de nuage d'impuretés semble également exclu. La figure 8 - 14 montre ce que I’on obtient

pour une méme éprouvette qui a été déformée successivement de :

I 2% a température ambiante
Il 1%a78°K

11 1% a température ambiante.

On constate la méme augmentation de limite élastique & basse température (78° K ) pour les dislocations fraiches
créées au cours de la premiére 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 & basse température semble donc étre d(ie 3 I'inter-
action des dislocations avec le réseau cristallin. Cette interaction stabilise fortement les lignes de dislocations dans
les directions {0001] aprés une iégére déformation. Pour les dislocations ¢ on comprend aisément la raison de

cette stabilisation qui est dlle & la dissociation sur plusieurs plans sécants le tong de {0001].

4 t‘(g/mm2)
[+
§.
) I
g -
I Y (%)

Figure 8 - 14 : Série d'expériences & température variable sur une méme
, . >
éprouvette ; glissement a

|  déformationde 2 % & 293° K
It déformationde 1% & 78°K
ill déformationde 1% & 293° K
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Le phénoméne n’existe pas que pour les dislocations ¢ mais aussi pour les 3. Ce dernier
point ressort clairement de I'cbservation en microscopie électronique. Aprés quelques % de déformation par
glissement 2, { le facteur de Schmid du glissement ¢ étant nul ) on voit des dislocations longues d’une cen-
taine de microns, vraisemblablement des coins 3 , alignées le long de [0001] (figure 8 - 15). Cet alignement

s'observe méme pour des déformations a température ambiante.

Figure 8- 15 : Lame (10?0), échantillon déformé de 3 %. Les dislocations

PO Y

sont toutes alignées selon [0001]. {x 3800 )

L’effet reste présent, bien qu’atténué apres des déformations plus importantes (figure 8 - 16).

Figure 8- 16 : Lame (1010) ; échantillon trés déformé. ( x 16 500 )
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L'application de contraintes thermiques courbe & peine ces dislocations paratiéles & [0001]

alors qu’elles suffisent a faire sortir les disiocations 3 vis de I'échantillon {figure 8 - 17)

Figure 8- 17 : Lame (1010) échantillon peu déformé ; action d’une contrainte thermique sur des dislocations // {o001].

(x 16 000 )

La tendance a V’alignement selon [0001] s'explique pour les dislocations 2 par un effet de cceur.
H est plus facile de distordre et de perturber les liaisons de Van der Waals entre chaines que les liaisons covalentes le
long d’une chaine. Hl s“agit 1& d’un effet particulier au tellure. La dissociation proposée au chapitre {11 pour les disto-
cations 3 coin peut diminuer leur énergie mais d’une part, c’est simplement une description plus précise du cceur si
la dissociation est faible et d’autre part cette hypothése de dissociation n'est réaliste que pour des dislocations 3

purement coin.

En résumé les dislocations 3 aussi bien que les ¢ tendent & s'aligner parallélement 3 [0001]. Ce
phénoméne est responsable de la forte augmentation de la limite élastique lorsqu’on abaisse la température et de
I’existence d'un premier stade de microplasticité. On retrouve ainsi une situation physiquement semblable 2 celles
que I'on rencontre dans les cubiques centrés ou dans le glissement prismatigue des hexagonaux compacts {48] ou
I’on observe également une tendance & I'alignement des dislocations dans les vallées de Peierls 3 cause de dissocia-

tions sur plusieurs plans.

. . . . . ey . > 'y
Le tellure jouit seulement d’une situation assez particuliére pour le glissement a ot ce sont des
J

dislocations coins qui marquent cette tendance & l’alignement selon une direction privilégiée.
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IX - CONCLUSION

Nous avens mis au point un certain nombre de techniques.

a) Découpe et polissage du teliure & 1'aide d'une scie et d'une polisseuse chimigues. Les techniques
utilisées antérieursment consistaient, & une exception prés { STOKES , JOHNSTON et L! [49]) en clivages suivis
ou non de polissages. Nous avons abondamment montré que clivage ou polissage mécanigque modifient considérable-
ment la densité de dislocations jusqu’a une distanice de la surface pouvant atteindre 0,5 mm.

i.3 technique mise au point, ou n‘importe guelie technique dérivée de celle-ci, est donc indispen-
sable & qui voudrait étudier proprement ['effet des dislocations sur les propriétés électriques et optigues du teilure.

Cette technigue permet d'autre part de taitler sans risque de rupture des monocristaux d’orientation queicongue.

b) Observation des dislocations par une technique ue figures d’attaque. Les observations antérieures
A nos travaux étaient incompiétes et contradictoires. D'une part, elles ne portaient que sur des plans prismatiques et
exceptionnellement sur le plan de base, d’autre part, les conditions d’emploi des réactifs dtaient mal précisées. } est
clair enfin que, parmi les puits observés, une partie au moins décorait des accidents superficiels {marches, décroche-

ments ..... } et non des distocations.
¢) Observation des dislocations par microscopie électronigque. La technique mise au point a permis,

pour la premiére fois, I'observation et l'identification de dislocations individuelles.

Ces techniques ont ensuite é1é utilisées pour dtudier et décrire le comporfement mécanique du tellure
déformé en compression et tes propriétés individuelles des dislocations. C'est ainsi que nous avons mis en jumidre les

points suivants :

1) Systémes de glissement. Pour des températures inférieures & 300° K, ie glissernent se produit uni-

quement sur ies plans prismatigues de premidre espéce pour une déformation hormogéne, de premiére st de seconde
espéce pour une déformation ocalisde.

. . . A > T e R o x .
Les directions de glissement peuveni 8tre ¢ ou a. li n'a pas été possibie de mettre en dvidence ni

d'exslure compléternent d’autres directions de glissement telies que E+ 32 L8, ¢+ 3 . Toutefois les calculs faits
indiguent que ces derniers glissements ne peuvent dtre qu’exceptionnels.

Le tellure monocristallin ne présente donc que quatre systemes de glissement indépendants, c& qui
explique sa fragilité pour certaines sollicitations et les difficultés que I'on a eues jusqu’ici pour le tailler selon une

orientation arbitraire.

2} Loi de Schmid et Boas. Elle est vérifiée pour le glissement 3 mais pas pour le glissement ¢ & cause

. . - . . . > v . .
de la dissociation des dislocations vis ¢ sur plusieurs plans prismatiques.
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3) Limite élastique et durcissement. Les limites élastiques des divers systémes de glissement du te!-

lure varient trés rapidement avec la température entre 78 et 300° K . On observe + 1 premier stade de microplasticité
pouvant atteindre 3 % a basse température. 1l est suivi d’un stade linéaire & taux de durcissement assez élevé de |'or-
dre de 103 M.

4) L'observation en microscopie électronique montre qu’une faible déformation a pour effet d’aligner

les dislocations paraliélement & [0001] méme a température ambiante. Cet effet n'est pas di a l'anisotropie élastique

« . > . . . . . >
du tellure. Pour les dislocations ¢, c’est un effet de dissociation. Pour les dislocations a c’est un effet de ceeur.

L’ensemble de ces résultats confirme que dans ses grandes lignes la description du tellure comme un
ensembie de chaines ol les liaisons entre atomes le long d’une méme chaine sont beaucoup plus fortes que les liaisons

entre atomes de chaines différentes est correcte.

Le présent travail a ouvert un certain nombre de possibilités. Pour poursuivre I'étude des propriétés
des dislocations dans le teliure et leur influence sur les propriétés électrigues et optiques, il faudrait dpprofondir

plusieurs domaines .

a) 1l nous semble nécessaire de disposer A plus ou moins longue échéance d’une méthode permettant
de fabriquer de bons monocristaux de tellure dopés ou non. I faut souligner ici que les essais réalisés au laboratoire
pour mettre au point une méthode pius simple et plus économique que celle de Czochralski se sont soldées par un

échec,

b) L‘étude systématique de l'infiuence du recuit sur ia densité et le réarrangement des disiocations
est également trés importante. L'influence du recuit pourra étre contrélée par topographie X , (Berg - Barrett | Lang)

ou par figures d'attaque si I'on peut mettre au point un bain agissant a température ambiante.

¢) L’étude de la plasticité du tellure 3 trés basse température apporterait sans doute des renseignaments

trés utiles sur les 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.

¢) L'étude du fluage qui a été juste ébauchée dans notre travail apportera certainement des résultats
importants, elie permettra notamment de mesurer l'énergie d’activation qui est inaccessible en traction ou en com-

pression & cause des risques de rupture. Efle permettra également d’étudier le glissement pyramidal.

f) Le dépouillement des clichés de microscopie électronique, I'interprétation du contraste et la carac-
térisation des vecteurs de Burgers en sont encore & leurs débuts. De méme, il n’est pas impossible que des méthodes
d’observation plus fines ou a grossissement plus important puissent révéler les dissociations proposées dans les cha-

pitres 1l et VI,

Signalons finalement que cette étude serait vraisemblablement applicable dans ces grandes lignes au

selenium qui est également un semi conducteur et dont la structure est isomorphe de celle du tellure.



ANNEXE 1
NOTATION A 4 INDICES DE MILLER -BRAVAIS

ET RESEAU RECIPROQUE

La figure A -1 représente les divers systémes d’axes permettant d‘indexer une structure hexagonale.

of

Figure A -1: Les divers systémes d’axes pour |’"hexagonal.

1) Le systéme hexagonal & 3 axes a pour base 31 , 32 , ¢ de sorte qu’une direction se décompose

selon :
0D = U3 +Vi + w3 (1)

—_
U,V et W sont les indices de Miller de la direction OD que l'onnote {U,V ,W].

Dans ce systéme d’axes, des directions cristallographiquement équivalentes comme les directions

denses 31 , 32 et 33 n‘ont pas la méme expression analytique. On a en effet :

>

3; = [0} ; 3, = [010] 33 = [110]

il n'y a donc pas de forme générique possible.
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D’autre part, la base réciproque se définit de la fagon habituelle par :

> > > > > >

. _ ay AC L e Cady o awe 1A% 2

U S 2 o a, = AN ; A (2)
a1,32,c 31,32,(: a1,32,c

Figure A - 2 : Systéme hexagonai & 3 axes.

La propriété fondamentale du réseau réciprogue 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 [UVW ] *.
Cette méthode d'indexation n’est pas simpie et on utilise piutdt, pour les calculs analytiques au moins, I'un ou
I'autre des autres systémes.

2) Le systéme orthohexagonal a pour base 3,68 F=3 , b=23, + 23, , &¢=29;
1 1 2

Y 4 R > > .
ce systéme est orthogonal et la base de son réseau réciproque a*, B, &* également, mais aucune des deux bases

—
n‘est normée, La direction OD s’écrit maintenant :

—
OD = pa + qb + r¢

—
[p q r] sontles indices de Miller de OD dans la nouvelle base et on repére un plan de la fagon habituelle; cepen-

dant le plan {p q r) nest pas perpendiculaire & la direction [p q r] et les directions cristallographiquement équiva-

> > > . . a .
lentes comme ay a5 et a5 n’ont toujours pas la méme forme analytique.
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3) Le systéme hexagonal & 4 axes a pour base 31 ) 32 , 53 et & {figure A - 1) et on décompose la

——
direction OD selon :
OB =udy+vh, + 13 +wi (4)
= u aq v ag ag w C
en s'imposant la condition restrictive :
ut+tv+t=0 {5}

—
de fagon que la décomposition soit unique . {u v t w] sont les indices de Miller - Bravais de la direction OD . Les
directions cristallographiquement équivalentes ont maintenant une seule forme analytigue. Ainsi 31 . 32 et 33
s'écrivent respectivement [2110] , [72?0] et [17120] ou encore de fagon générique < 2770> ; on a en outre

les relations suivantes permettant de passer d'un systéme d’axes & un autre :

U=2u +v=p+aqg 3u = 2U —~ V = 2p
V = u + 2v = 2q ou v = 2V - U =gq - p G
W = W = r w = w = r

On définit de méme les indices de Miller - Bravais d'un plan qui coupe les 4 axes en A1 Aq A3 et C par {uvtw)

tels que :
e 3 — 3 ——— a e b4
oA =L ; oA =2 ; 0A=2 ;. OC=L @
u v t W

et on peut noter que la relation (5) est toujours vérifiée.

Les avantages de la notation de Miller - Bravais sont évidents pour le réseau direct, par contre {a défi-

nition du réseau réciproque est plus délicate.

Si {'on fait abstraction d'un des axas du pian de base (33 par exempie) on peut batir une base récipro-
que, mais on perd la symétrie introduite par cet axe supplémentaire. On peut évidemment définir les nceuds du réseau
réciproque directement {ils sont situés sur 1a normale a une famille de plans cristallographiques, 3 des distances n/d

de V'origine) puis chercher un systéme de 4 axes dans lesquels ces neeuds ont pour indices ceux des plans du réseau

direct qui les ont engendrés . Ceci conduit au choix proposé dans le chapitre 1 .
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La base réciproque est 5; . @ , b% . & telleque:

B/ 3 BH = 2

i { { 33
(8)

&8 g* =

C

Dans ces conditions, la direction [u v t w]* du réseau réciproque est perpendiculaire au plan {(u v 1 w)

du réseau direct mais (u v t w) n’est pas en général perpendiculaire & la direction [u v t w] du réseau direct.

On peut cependant introduire le réseau réciproque de fagon beaucoup moins arbitraire en revenant aux

raisons yui militent en faveur du systéme 3 4 axes.

Remarquons avec FRANK [131] que J'on a intérét & utiliser un espace tridimensionnel pour décrire
une symétrie plane d’ordre 3 ou 6 ; de méme on a intérét 4 utiliser un espace quadridimensionnel pour décrire une
structure hexagonale. L'introduction d’une métrique dans cet espace permet de traduire analytiquement les cpérations
courantes en crist=naraphie. Enfin le réseau réciprogue est introduit de fagon beaucoup moins arbitraire lorsgue les

quatre indices de Miller - Bravais sont assimilés 3 une indexation dans un espace & quatre dimensions.

On a résumé dans le tableau suivant les principales formules utiles en cristallographie tant dans le
réseau direct que dans le réseau réciproque [132]. Ces formules se rapportent évidemment aux axes cristallographigues
. X , e Tx . s .
directs (31 , 32 , 33 , €} ou réciproques (b1, b5, b3, £*). Les tenseurs métrigues fondamentaux s'écrivent respecti-

vement :

1000
_lo1o0} 3,2
0010
L0002

(9”)

S

1000
. _Jotoo 9
9 = o010 |

E
ooo1/>\’/

avec A= \{%— %
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RESEAU DIRECT

Opération Formule
- direction d (uvtw]
-Plan P (hiif)
-Normalea P hki 3\22—:,
-(u vt Aw)

. N
- Plan normal a d

- Distance de P & l'origine
id

- angle entre P et P’

- angle entre det &
- direction 7 = [hki%]* du
R.R. exprimé'dans le R.D.

-Plan 1T = (uvtw)* du
R.R. exprimé dans le R.D.

- direction commune a P1 et P2

- Plan contenant 31 et 32

- direction perpendiculaire

a d et contenue dans P

a{h* +k* +1 +.5212)”2
A

|

2

S

a(ur +v +2 + N wz)v

hh' + kk' + ii" + 20 /A2

cosf = 172 7]
[h + K> + i +C/N] [ +K? +i? 4+ 2 /2%)

' +w' i+ A ww

cosf = 72 S a2
[u2 +v? + % + A% W] [u? 4+ v? + 12 + 2 w?)

[hki%-]

fuvt A%w)

[Q1 (ky—ipg) = & (ky=iy) ., & lig—hy) = & lig—hy),
& (hy—kg) — & (hy —ky) . = 3 fag ky—hy )]

(wy tvg—tg) — wy (vy—tq) , wy {ty — vy) — wy [ty —uq),
wy lug = vg) = wp (ug —vq) = 3 (ugvy —uzvq) )

[Q v—1t) = 2w (k—1i), £ (t=u) — A2 w (i-h),
Qu—-v) —22with=-k, -3 (hv—-ku)]




RESEAU RECIPROQUE

Opération Formule
- Direction 7 [hkif]"
-Plan 11 (uvtw) ™
- Normale & II [uvt MPw]™

. >
-Plan normal ar

- Distance de II a 'origine
IFl

- Direction d = fuvtw] du

R.D. exprimée dans le R.R.

-Plan P = (hki%) du
R.D. exprimé dans le R.R.

(hkid)*

X

i72
\/’%%(u2 +v2 4+ 2+ W)

3 22 172
vgl(hz + k2 +i? +->-\;)

a

[uvt A’w]
(hki;\%)
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Figure A - 3 : Projection stéréographique du tellure , pdle 0001 .
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Figure A - 6 : Projection stéréographique du tellure , podie 1120.



Figure A - 6 : Projection stéréographique du tellure , pdle 1011.
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ANNEXE 2

Dans le cas du tellure, on a :
£ = 1,330

et:

A= 1,085

On peut donc calculer les angies entre les plans et entre les directions cristallographiques importants [133].

TABLEAU | : Angles entre les plans (h ki £} et le plan de base dans le tellure.
hkil ¢ en degrés hkif ¢ en degrés
1011 57° 1121 69° 30
1012 37° 30 1122 53°
1013 27° 1123 41° 30
1014 21° 1124 33°30
1015 17° 1126 24°
1016 14° 30 1128 18° 30
1017 12° 30 2131 76°
2021 72° 2132 64°
2023 45° 30 2133 53° 30
2025 31° 30 2134 45° 30
3031 77° 30 2135 39°
3032 66° 30 3141 80°
3142 70°
3143 61° 30

On peut également calculer les distances interréticulaires (tableau i1).
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TABLEAU H : Quelques distances interréticulaires entre les plans (h k i £) dans le tellure.

hkiQ Vankig (A1)
0001 0,1690
0002 0,3381
0003 0,5071
0004 0,6762
0006 1,0144
0007 1,1834
1120 0,4497
1121 0,4805
1122 0,5627
1123 0,6779
1124 0,8121
1125 0,9575
1126 1,1096
1070 0,2597
10T 0,3098
1012 0,4263
1073 0,5698
1014 0,7243
1015 0,8843
1076 1,0471
1077 1,2116
2020 0,5193
2021 0,5461
2022 0,6197
2023 0,7259

hkig Yankig & 1)
2024 0,8526
2025 0,9921
2026 1,1306
2130 0,6870
2131 0,7075
2132 0,7657
2133 0,8539
2134 0,9640
2135 1,0893
3030 0,7790
3031 0,7971
3032 0,8492
3033 0,9295
3034 1,0315
2249 0,8995
2241 08152
2242 0,9609
2243 1,0326
3140 0,9362
3141 0,9513
4040 1,0386
1



ANNEXE 3

VALEURS NUMERIQUES DES PRINCIPALES PROPRIETES
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PHYSIQUES DU TELLURE.

Propriété Symbole Unité 7K 13
- Masse atomique A 127,61
- Numéro atomique Z 52
- Densité 5 6,24
- Coeff. dilat. thermique o °k! ~16108 2,72 105
- Coeff. compress. linéaire K cm? dyne’1 —~ 4,1 10'13 2,8 1012
- module d’Young E dyne cm2 4. 10" ?
- Température fusion Te °K 725
-Température ébullition TE °K 1663
- Température de Debye Tp °K 100
- Conduct. thermique K calem™! sec’? °k? 0,015
- susceptib. magnétique X -3,1. 107
- Indice opt. (A = 8u) n 6,25 4,80
- Pouveir rot (A = 4y} fid degré mm’! 160 0
- Chaleur spécifique CP cal male'1 0,048

&\5:’1;5\



ANNEXE 4

ELASTICITE ANISOTROPE

L’'équation de Navier s'écrit :

T & ue 0 (i=12a3)
C: ———— — o=
afk KB Bx, Taxg

il faut la résoudre en tenant compte de deux types de conditions :

® conditions de Burgers

dx, = by {k =123}

® nullité de la densité de forces extérieures

§ s 9 Uk 4 0 (k=1323)
Cizka X = =14
C ko gy

lecontour C étant un rectangle aplati paralléle 3 0X4 (figure A-8).

4 Xq

Figure A-8 : Contour C

e X
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Résolution de I'éguationen G

On cherche Ug (x.' , x2) mais on a intérét a faire le changement de variables :
n = X4 + s Xo (4)

Les solutions de I'équation de Navier (1) s'écrivent .
e = A f in) {5)

f (n) étant a priori une fonction arbitraire. En reportant (5) dans (1) onvoitque f {n) s'élimine et on ne peut

obtenir de valeurs des Ay non toutes nulles que si le déterminant du systéme d’équations homogénes linéaires :

_ 2 _ _
oo T olegg Foonel s ot ocgg T A= T oy A= 0 (©)

est nuil , c'est-3-dire si

c’est une équation du sixiéme degré en s qui nadmet que des racines irnaginaires [80] . Soient donc :

sp = —ap tipy = s
3= —ag tipz = 55

les six racines complexes de cette éguation.

Les solutions physiquement acceptables pour le champ de déplacement Uy doivent éire réelles ;

on prendra donc des combinaisons linéaires des solutions (B} puisgue 'équation de Navier est linéaire. On remar-

que en outre que :
Ak4 f (7?4) = l—Ak“ f ("71)] * 9)

de sorte gue ia solution physique de (1) s'écrira

3
ue = TR Ag Ty (10)

n=



- 96 -

> >
De U on tire par dérivation G et & dont toutes les composantes sont continues dérivables en tout point

- sauf ie long de OXq — ; ' (n) doit donc étre continu et analytique : sa forme {a plus généraie serz donnde par

une double série de Laurent qui par intégration conduit 3 :
r +
fig) = — Z-ilogn + = a, n an
o n= -

[ étant une constante. Les termes en 'n" {n > 0} nesont pas acceptables physiquement dans un milieu infini
car T doit tendre vers zéro quand 7 tend vers I'infini. Ces termes sont donc des termes image pour un milzeu
fini. Nous n’en tiendrens pas compte. De méme leste"~=sen 7" (n < 0) sont des termes de ceeur car T et e

doivent varier comme 1/r. On adoptera donc la forme simplifiée

f o = — 2 iogn (12)
2mi
dans un mili .« ~fini en excluant le ceeur de {a disiocation.
On a maintenant :
b 3 P AL D
u, = —0 b v Kn TN og un
2 n=1} b
o
{13}
b 3
- 0
= o n§1 £ By, logan,

b0 étant {a longueur du vecteur de Burgers.

En reportant {13) dans {1) on trouve que les By, sont solution (comme les Akn) du sysiéme

d'equaticns

Chge {n} Bkn = {14)

b

Conduite des calculs

Comme Det {aik} = (}, on peut expliciter an et B3n en fonction de Bm

BZn = (wn T Vn) Bln
(16)

B3 n Tidy) By,



d’autre part les Bkn étant complexes, on pose :

Bkn = }‘kn + iekn {16)
de sorte que 'on a
>‘2n = Wy >\1n = %n €1n
A =t Ay —dy g
(17)
€n T Pn >‘1n + @n €1n

€3n T Yy

et on détermine les six quantités Ny, et €, {n= 14 3) &{aide desconditions (2) et (3}. La condition

de Burgers donne :

b3 ik
€ =
n
n bo
_ _ by
7-[4] (Vn 7\1n + wn €1n) = - 'B"“' (18)
0
T o{d, A, + f ) b3
f TR e em—
n n *n n “in b
o
en effet posons :
n = X el Y {(19)
onadonc :
dflog n) = idy + X (19°)

X
la partie imaginaire de. 1 étant positive, une rotation dans le sens direct autour de la dislocation correspond a une
rotation dans le sens direct dans le plan complexe n et:
§ d (log n} = 2ni {20)
La condition de Burgers se raméne donc simplement a :

3 b
R iB, =X (21)
n=1 n by

ce gui donne bien les relations (18).
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D'autre part, la condition de nuilité de la densité volumique de force extérieure donne, compte tenu
de (20):

. (Tin

i Meo

A]n o+ Sin €1n) = 0 {i = 1a3) {22

avec
Tin = Pnloiziz T @ oipop T fncpzal T ovn (Giopy — Ay Cipp) ¥ dp (iggy — A gz (23)

et

Sin = (Cio11 — Gy Cp92) T owp (G99 —ay Cppg) T+ (Gp31 — 9y Ciogp) — Py W Ciagp tdy cig3n)

(24}

On a-donc finalement un systéme de 6 équations linéaires & 6 inconnues )\m et €4, {n=1a&3)

dont les coefficients sont des fonctions connues des coefficients &lasticues Ciij et aes coefficients @y, Yy dn et

f_ qui se calculent & partir des racines s, = — q, + i p, del'équation du sixiéme degré det {aik} = 0.

On peut calculer les Ay et €, doncles By,  donc uy.

Posons enfin :

Pn T J(x1 ~ Gy )‘2)2 + p?] X%

(25}
P, X
6, = Arc tg _—n'2
X{ = G X2
ia solution Uy 5'écrit
e bO {3 >
uy (xq.xg) = Pl (N 109 Py — € fin! {(26)
3 ¥
on peut en déduire & , é et l'énergie de la dislocation.

Calcul de i'énergie

Le calcul direct serait trés long, on préfare le travail fourni sur la surface de coupure par unité de lon-
gueur de dislocation en négligeant les relaxations. On suppose que la dislocation est contenue dans un cylindre de

rayon R et on prend Xq 0 Xq comme surface de coupure.



.99 -

R K bZ
w-1 T 049 by dxq = 0 jog R (27)
L 2 r i 4 7 r
° o]
ro est le rayon du cceur et K est donné par I'expression
b:
— I
L] td o

Dislocations contenues dans les plans {1070}

Soit (anop) le tenseur des rigidités élastiques rapporté aux axes cristallographiques OXYZ.

Pour trouver Cijk il faut faire une rotation d’axes caractérisée par la matrice T (figure A - 9)

cos & 0 — sin «
(T = 0 1 0 (29)
sin @ 0 cos o

Onadonc:

Cijk = m, n:zo,p Tim Tin Tko Tgp anop (30
Z
X3
l ,
§
o/ :
|
i
|
‘ |
- - F — =\
-~ - \
P - o AY
.
Y
X2
X
Xy

Figure A -9 : Rotation d’axes



D'autre part, F

/

Fii Pz Fqg Fyg O 0
Fiz. P11 Fiz "Fyg O 0
Fiz Fiz Fs 0O 0 0
Fia "Fia 0 Fgg 0 0

C 0 0 0 Fy Fyg
o 0 0 0 Fy Fg o=

dont les valeurs numérigues sont

-
—
il

-
{

-t
-
i

ce gui donne les valeurs suivantes

mnop

[3}:

- (3,76 — 1,65 10°1) 10’ cos
= (0,024 — 0,23 10°7) 10'Tcas
= (2,88 — 1,2¢ 1031 10" caGs
= (1,43 — 0,645 10°T) 10'' cos
= (7,85 — 2,10 1037 10" cGs
= (3,55 — 2,10 1031) 106" cGs

= (1,42 - 0,71 1037 10" ¢cGs

{en 'l cas } & diverses températures.

F 0° K 78° K 300° K | 700° K*
Fiy | 376 3,63 3.26 2,61
Fip | 0924 | 0906 | 0854 | 0762
Fig | 288 2,78 2,49 1,97
! Frgl | 143 | 138 1,25 0,98
Fas | 7.85 7,71 | 7,22 638
Fag | 356 3,38 2,92 2,08
Feg | 1418 | 136 1,30 1,19

* 700° K représente une température trés proche de la température de fusion (= 0,97 TF)
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a la forme suivante dans la représentation réduite 3 2 indices.



FM est positif dans te dextrotellure et négatif dans le levoteliure {1341 C'ast ce coefficient qui différencie le

tetlure d'un cristal & symétrie hexagonale — au point de vue élastique - existence d’un axe d’ordre

nant le nuliité de Fq4 1135]

Aprés rotation des axes on obtient les

Pra

3 entrai-

ik

cos4 a Fqy + sin4 o F33 + sin2 2 [F44 +-%~F1‘3] PGy = FH ;

o
¢ = sin" F + cos? o F + sin? 2 @ rF +4F N
33 11 a3 ! L 44 Z T -
Caqg = sin2 ga Fﬁﬁ + «3052 « F44 i Ceg f.‘.osg o FESG + sin? @ F44 ;
- A i .2 F % "!' Fq" ~ :_ F m,
Cgg = cos? 2 0 Fue Fosin® 2« J7 1 45 13“} ;
e = oo @ + s . g = 22
Cyp cost a Fig sin® O Fyq 1 Cqyg cos & {cos® « - sin® 14
, F, t Foan — 2 F - 4 F,

. - : . 2 . 53 03 13 44
Cig = Fqq + sn® 2 @ 7 :
5 ::fiﬁ,._gingm teos® o Fqq — cos 2 & Fyp — sin? o Fag — 2 cos 2 & Fpul
c = sin® « F 2 F o = .- « F . = el o F .
Can SN [ 12 T COS %4 13 ' So4 cOs 14 M 625 Sin 14 N

~osin 2 o [ S 3 : .
325 = ,_,L’:v,,.z).w,.__ %E.‘!Q — F-gsj B ’VSA = o I 8 osin 2 (4 F14 ;

: 5 , 1

Cup = ﬁ.‘i‘_._;_g, i[sin‘ a Fyy tocos 2 @ Fyg t 2 cos 2 @ Fyy — cos? o F33l ;
g T osin o {2 cos? o — sin? o Fag o oty T osin @ 2cos? o — sin? @ Fog
o4 ﬁ?}_‘%mﬁ (Fge — Fagl  cgg = cos « (cos® o — 2 sin? o} Fia

Appeions enfin ¢

da ia distocation, on a

sin @

(34)

— COS

angie dont it faut faire tourner oxq {dans x4 ﬂx3} pour Vamener sur le vecteur de Burgers
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On peut donc poser :

€kn 5kn sin ¢+ Hkn cos ¢

(35)

ANen = By sinyg + Gkn cos ¢

de sorte que le champ de déplacement prend la forme

b, ]
u = 5% {sin ¢ Zn By log b, — 8, 0)) t+ cosy Zri‘ (G, log p, — Hp, 0.0}

et la constante d'énergie K
K = Ky sing + Kz cos g (37)

avec

Ki = & = oo sy Sqak0) Wy 1 6p)

(38)
K3 = @ 2 logger + s o3ak0) P T+ T €
Si on pose enfin :
be = 2 B ; I T2 Gy ;
(39)
Mk = En 3y fﬂ'n T Pn 8kn) ' Pr: = Zn (qn Gkn + Pn Hkn)
on obtient :
K= &, ant ¢ + K’z cos® ¢ + (K"y + K'3) siny cos ¢ (40)
avec .
Ky = c1e by t cgg Ly + cgg Lg — cgg My — cpg My — cyg M3
K9 = c1q by * cag Ly t cg5 by — cag My — cq My — cgq Mg
3 % cgdy T cegdn T gz — cge Py — cop Py — 4 P3
K'3= ¢4 41 t cygdp + cygd3 - g Py — coq Po — 44 P3

(36)

(41)



Cas particulier de la dislocation 2 vis

On peut dans ce cas résoudre directement |‘équation de Navier sans passer par le calcul machine. On

T

aeneffet = 3 et I'équation en s du sixiéme degré s'écrit :

- {(F13 + F44) s + F1452}2] = 0 {42)
on trouve donc une premiére racine S F — Uy + §p1 {et sa complexe conjugée sq = 51*) en résolvant
Féquation du second degré
2 o

soit

— a9 = Fia/Fge

(44)
L VFa Feg — Fi4’
Pq =
66

les autres solutions de (42) n'interviennent pas dans |'évaiuation du champ de déplacement car les Bkn corras-

pondants sont nuls. On trouve aisément :

Uy = 0
ug 0
ﬁ [Faq Faa — Fq4° X
ug (xg,%xy) = —— Arc g v 44 766 - 14 2 (45)
2n Fes x1 T Fia %2
Si le tellure avait la symétrie hexagonale (F14 = 0 Fag = F66) on trouverait la formule classique du champ

de déplacement en milieu isotrope bf /27 car les cristaux & symétrie hexagonale présentent !’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 méme champ de déplacement que
dans du levotellure mais il suffit de changer le triédre droit en triedre gauche (x, devient — x2) pour ratrouver

fa méme formule. Les énergies sont donc bien les mémes dans les deux variétés .
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En tout cas, le champ de déplacement de {a dislocation vis 3 est paralléle au vecteur de Burgers
de sorte que ces dislocations sont identifiables en microscopie électronique [104] ou en méthode de Lang 3 I'aide

des critéres d’extinction habituels.

Dislocations contenues dans les plans {1 120}

La matrice s’écrit maintenant :

1 (4] 0
(Tii) = 0 cos & sin O (46)
0 —sin & cos &

de sorte que le tenseur CijkQ s'écrit dans les nouveaux axes 0x, X9 X3 (figure A-10) ,

y 4

Figure A -10 : Rotation des axes.
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Fi3 sin2a

C11 = F11 ; 022 = F11 Cosda + F33 sin40£ + sin2« ( + F44 sin2a — 2F14 0052 a),

c33 = sin‘a Fiq1 + cos* « Faz + 2 sin® a cos’> & (Fi3 + 2F4) + 4 cosasin® « Fia

= 2 sin® 2 sinda )
Caq Fqq cos* 2a + — (Fq — 2F43 + F33) + — Fia
055 = Sin2 44 F66 — sin2 F14 + COSZ a F44 ; C15 =0 ,

066 = F66 COS2 o + F14 sin2¢a + F44 sin2 44 M C16 =0 ;

C12 = F12 COSZOI+F14 Sln20[+F13 Sinza M C25=0 ,

ci3 = F.. sinfa — Fiqg sin2a + Fyq cos’ o cog =0 (47)
- sin 2 & sin2 o . = .
014 — F12’——é——— + F14 cos2¢a + F13 ——3-— ; 035 0 ,

sin 4 @

s 2
023 = F13 (Cos“O( + sin4O£) + ________SIn42a (FTT + F33 —_ 4F44) + F14

Cyy = SN2 (_p 2+ Fog sinfa + F s2a + 2F cosza+3F14sin2a)-F cos* o ;
24 T T 7T ¢08 33 Sn 13 ¢© 44 2 14 ‘

= sin2« ~Fq sin o + Fag cos? o0 — Fi3 cos2a — 2F,, cos2a)

c
34 9
+ Fig sin? & (sin? & — 3cos? o)
— sin2Q . = .
Cse = T (F44 — F66) + cos2 F14 B C36 =0 .
45 = O P ¢6 =0

Le calcul est tout & fait semblable a celui fait pour les plans {1 010 }.On envisage les dislocations de vecteur de

Burgers &' = [1070] et & = [0001].
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s p >,
® Dislocations a’
On a intérét a poser :

*en 6'kn cos¢ + G’kn sin &

(48)
€en 5'kn cos&x + Hykn sin &

qui sont les relations analogues a {35) et on obtient la constante d'énergie K sous la forme :
K:(;) = K’y cosa + K7y sin®a + (K'5 + K4) sina cosa (49)
avec
K'g = c1a Ly — o33 My —opq M3

K" = ¢1p 1 — cpp Py — ¢y P'3

{50)
Kg = —cqq L'y Togg My + cgq M3
K'g= —ciq Jq +ogq Py +cgq P3
dans lesquels on a posé
Ly =3 p =3 @
k = 2 Frn k = 2 Gkn
{651)
M,k = Er:] (qn ﬁ]kn + Pn Slkn) PIk = Zn (qn G’kn + P H'kri)
® Dislocations ¢
On a cette fois au lieu de (48) et (49)
Ny = — Gy cosa + ﬁ’kn sin
(52)
€en =~ Hlkn cosa + 6'kn sin &

et

K(f) = K'2 sin® o + K”4 cos® o« — (K"2 + K'4) sin @ cos & (63)
c
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ANNEXE b

CONTRASTE DES DISLOCATIONS EN MICROSCOPIE ELECTRONIQUE

HOWIE et WHELAN [113, 114] ont établi les équations dynamiques de la diffraction des élec-

trons par les cristaux parfaits ou imparfaits dans le cadre de la théorie a deux ondes.

Ils tiennent compte de I’absorption anormale en introduisant de fagon phénoménologique un terme

imaginaire dans le potentiel cristallin en posant :

vV, =V ) + i W) (V et W réels)

Dans la théorie & deux ondes {'amplitude transmise \Po et I'amplitude diffractée \I!g satisfont

les équations de Howie et Whelan :

d ¥ v + iw w
dz ko cos@o ko cosB0
d ¥ v, + iw w
—a =27i sy, +in & 98 v -7 S __ V¥
dz 9 k cosﬁg kg cos Gg 9

avec les significations suivantes des divers coefficients

s = écart aux conditions de Bragg

Vg et wg coefficients de Fourier du potentiel

b, et Bg angles d'incidence et de réflexion

ko vecteur d’onde incident corrigé pour tenir compte de {a réfraction

kg vecteur d’onde diffracté

on peut alors faire les approximations suivantes :

® 0 o~ eg e BBragg tres petit

0
® Kyl = kg = IRl = kg
® k0 cos 60 o, ko kg cos Bg 2 k0
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En outre, HOWIE et WHELAN ont résolu leurs équations dans le cas d'un cristal centro symétrigue

pour leguel

g —g g -4
de sorte qu’ils posent
° ‘V_gl - i\/g| _ __1;..
ks kg fg
. T T
kg ko Tg

tg est la distance d’extinction et g ta longueur d’absorption du cristal pour la réflexion considérée

L.a résolution des équations montre alors que la loi de Friedel est satisfaite pour un cristal parfait,

c’est-3-dire que 1’'on a, en tenant compte de 'absorption :

=V Yo, 0 =0, g = ¥, g Yo, g

. GEVERS et als [115] ont étendu la résolution des équations de Howie et Whelan au cas des
cristaux non centro-symétrigues. En effet, ["absence de théorie précise sur I'origine de {a partie imaginaire du poten-

tiel cristallin permet d’étendre la description phénoménologique de I'absorption au cas des cristaux non centro-symeé-

trigues. On pose alors :

vy = !vgl e 6g Vg T lVg! e 09
Wy = [wgi el ¥ wy T gl e ' ¥
de sorte que
Yo T ivwg o1 el lg + 1 vy = 1 o0
kg tg Tg A
avec
il e L N L
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et les équations de Howie - Whel an s’écrivent :

dz ad_g To
d ¥ s :
—9 =17 by Y, + 27 s ¥ - v

On a alors intérét a passer aux variables S et T définies par :

4
T .
eI""’SZ

y4
-n= .
\I'g=Se oeleg o M sZ
le systéme d’'équations devient :
%T— =47 s_jinsT
z a_g
ds

az - :q: T+inms$S

ces équations sont équivalentes & celles de Darwin [136].

L'absorption normale est contenue dans le facteur e~ mz/ To. Ce facteur étant commun 2 S et

3 T, on n'en tiendra pas compte dans I'évaluation ultérieure de V'intensité. D'autre part, le facteur de phase e! 69

di au fait que 1a maille n’est plus centro-symétrique introduit une différence de phase entre ies amplitudes transmise

et diffractée.

Ceci n'a pas d'influence sur le cristal parfait mais intervient s'il y a une interface telle gu’une macle

P par exemple.

La résolution de ce systéme d'équations montre que la loi de Friedel n’est plus satisfaite. On trouve

en effet pour le cristal parfait non centro-symétrique

It =1, 4

Is, 07T,
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Ceci est une conséguence de {"absorption ancrmale car 3i Ty T ou si WI) = 0 laloide

Friedel est de nouveau satisfaite.

CRISTAL IMPARFAIT

iLorsgue le cristal est imparfait les équations dynamiques deviennent :

T =1m s_izsT
dz G_g

: e
@ =i% v 427 (2+§.249)s
dz ag 2 gz

G est le déplacement des atomes di A |a présence de la dislocation dont on veut calculer le contraste. On g trouvé

I'expression de U dans {"annexe précédente.
Enfin, on a les conditions aux {imites :

T = 1 !
j sur ia face d’entrée
0

on peut donc calculer par {a méthodé de HEAD [137, 138] le contraste des dislocations.

Les figures suivantes représentent quelgues profils obtenus pour s = 0 .3 = [00C371" b= [aQo1],
la dislocation étant alignée selon V'axe & dans une lame (1010} d’épaisseur 9 tq : Jas champs clair {T°} et noir

{S*) sont tracés pour diverses profondeurs de la dislocation repérées par la grandeur t = n tg {n = 0,25 & 250,
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Q,78 4

o /\/
4,25 4,50

? 4

A A

Figure A - 11 : Profils de dislocations calculés pour diverses profondeurs- champ clair.
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!
/\/‘\ 0,50
? 6,1 tﬁ 04 t‘; \ >
0,75 /\ 4
4 4
A,25 /\ 1,50
—» -5
! !
! !

Figure A -12 : Profils de dislocations calculés pour diverses profondeurs - champ noir.

¢
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