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AVANT - PROPOS

Afin de comprendre les conditions de formation ou
de transformaticn des minéraux, et de connaltre les condi-
tions de contrainte et d= température gu'ils ont subiss au
cours de leur histoire, les minéralogistes font de plus en
plus appel & la microscopie élesctronigue par transmission.
En effet, cette méthode d'approche permet de décrypter les
signes gqui, & 1l'échelle de la maille cristalline, sont
révélatesurs de l'histoire du mindral.

C'est pourguol, pour sa cinguiéme “Ecols d'été",
lz Société Francaise de Minéralogie et de Cristallographie
& organisé, en collaboration avec 1a Société Francaise ds
Microscopie Electronique une "Ecoles d'été de microscopie
électronique par transmission, . appliguée & 1'dtude des
minéraux et matériaux minéraux" dont 1l'objectif é&tait de
donner une formation théoriqus et pratiqus é&lémentaire 2
des chercheurs débutant en microscopie éiectronique, qu'ils
appartiennent au monde des sciences de la terre ou 4 celui
des sciences des matériaux. Une guarantaine de stagiaires a
pu ainsi bénéficier d'introductions théoriques simples sous
forme de cours, de travaux dirigés d'application et de
manipulations sur microscopss.

Cet aspect pratigque de l'enseignement justifiait le
déroulemsnt de 1l'école sur un campus universitaire: eelui du
complexe scientifique de Beauliesu a Rennes. Cette manifesta-
tion a évé réalisée avec la collaboration des laboratoires
de l'université de Rennes concernéds par la microscopie élec—
tronigue, et grace a la participation trés active des équipes
des Sociétés JEOL et PHILIPS,

L'ensemble des cours présentés lors de cette décole
d'€té, ainsi que le texte des (ravaux dirigés et las corrigés
correspondanis font 1l'sobjet du présent volume.

Ce livre est donc destiné au microscopiste débutant

Tous les aspects théorigues, sur l'appareillage lui-m8me,
sur la diffraction des £lectrons par un objet cristallin et
sur le contraste des images, sont aboerdés de maniére a

permettre & l'utilisateur du microscope de comprendrs exac-
tement ce gu'itl fait et ce gu'il voit, mais la présentation
théorigue en & été simplifiée pour le rendre accessibls au
plus grand nombre. Les travaux dirigés préssntent les




problémes gque l'utilisateur devra savolr résoudre lors d'une
étude: orientation -de 1'échantillon dans le porte-objet,
indexation des clichés de diffraction, caractérisation des
défauts du cristal. Enfin trois chapitres sont consacrés a
des exemples d'utilisation de la microscopie électronigue
dans le domaine de la minéralogie.

Au cours de 1'école, les enseignants ont été forte-
ment sollicités: pour présenter leurs cours théoriques et
leurs travaux dirigés, mais aussi pour encadrer les séances
de manipulations sur microscope, et ceci jusgu'ad des heures
tardives de la soiréde. TIls ont accepté de rédiger leurs
cours et de les illustrer pour permettre L1'ddition de ce
volume. :

Tous les problémes d'intendance pendant le déroule-
ment de l'école ont &té magistralement réglés par Marie-Anne
Ollivier secondée par les étudiants et chercheurs du labora-
toire de Minéralogie Physique de Rennes.

La mise au point matérielle de 1'éditicon de ce vo-
lume deit beaucoup a Frang¢oise Auffray.

Différents organismes ou firmes ont apporté une
contribution matérielle, financiére ou humaine & la réalisa-
tion de 1'école d'été,

C'est donc cette vaste collaboration qui a permis
le succés de cette école =t la publication de ce volume,
Que chacun en soit remercié.

Pour le comité d'organisation

C. Willaime
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INTERACTIONS ELECTRONS MATIERE

par . Willaime

Aspect corpusculaire. Aspect ondulatoire.

tans le canon du microscope, les électrons sont
accélérés par L'application dfune tension £ (100 é 200 kv
pour les microscopes les plus courants) gui leur procure une
vitesse v .
Lfénergie d'un électron au repos est (%0=mocz 1)
(mp = masse de L'électron au repos, et ¢ = vitesse de Lla

lumiére); L'énergie d'un électron en mouvement est :
& - &0 +5c €2)

ol Eic est l'énergie cinétique de L'électron due & la

tension d'accélération E.
&lc = e E (3)
La masse de L'électron en mouvement est
mo= mD/ Vilvzrc2 (43

On peut déduire des relations (1) a (4) la vitesse de

L*électron en fonction de la tension d'accélération

v = ¢ UZ e E mp c? + 2 g2 /lmg c2 + e E) (5)

Selon La théorie de De Broglie, & une particute en

mouvement est associée une onde de lLongueur d'onde
A= h / mv (ol h est la constante de Planck)

En utilisant les relations (4) et (3), on tire :

>‘=h/V2mUeE(1+eE/2mg c2) (&)
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Voici guelques valteurs de Lla vitesse des électrons par
rapport & celle de ta lumiére, et de Leur longueur dfonde

asscciée ,pour guelqgues tensions dfaccélération usuelles:

E (kv v /¢ A > (nm)
100 0,548 0,037 0,0037
120 0,587 0,0335 0,00335
200 0,695 0,0251 0,00251
400 0,828 0,0164 0,00164

Les énergies des électrons ainsi accélérés (de tlordre
de 100 keV) taissent prévoir des interactions avec les
couches électroniques et Les novaux de Lla matiére irradiée
(aspect corpusculaire). Les longueurs d'onde (d'une fraction
d'angstrém) permettent des phéncoménes d'interférence L(iés &
ta périodicité du réseau cristallin (aspect ondulatoire).
Les nombreuses interactions possibles entre les électrons et
la matiére sont schématisédes sur la figure 1.

IL est commode de <classer «ctes finteractions en
interactions élastiques, si l'electron a La mEme énergie
avant et aprés Ll'interaction, c'est & dire la mBme vitesse
et donc La méme Llongueur d'onde, et en interactions
inélastiques, si L'électron perd une partie de son énergie

cinédtique au cours de t'interaction.

Interactions élastiques .

Fbne onde électronique plane peut tre définie par son
vecteur d'onde k , perpendiculaire au plan dfonde (k| =1/2)
Lfonde électronique incidente est affectée par Le potentiel
de la matiére traversée, c'est & dire par sa densité de
charges (noyaux et électrons); il v a diffusion de L'onde
incidente.

L'onde diffusée par un atome est une onde sphérigue

“dont L'amplitude peut se mettre sous la forme:




FCR)Y expl2wmik.r)/r

ol r est La distance a L'atame diffusant et 28 f'angle entre
la direction de lL'onde incidente et celle de L'onde diffusée
{Figure 2}.f( 8 ) est Lle facteur de diffusion atomique et

mesure L'amplitude de La diffusion par un atome.
£0D) = (mge2/2n2)CA/sin 832¢2 - f,)

Le terme Z (numéro atomigue} correspond a ta diffusion
par Le noyau alors que le terme fy, exprime la diffusion par
te nuage électronique de Ll'atome. Ce facteur de diffusion a
{es dimensions d'une Llongueur.Il est & noter que Le facteur
de diffusion diminue rapidement quand L'angle & augmente.

L'efficacité avec taquelle un atome diffuse une onde
électronique peut également s'exprimer par une section
efficace" G ( & ) gui est Le rapport entre Le nombre
d'électrons traversant par seconde. un angle solide wunité
dans une direction 2 & par rapport a La direction
incidente , et Lle flux d'électrons dncidents. On a La

relfation:
F(O32 =a (8)

Le facteur de diffusion atomique (ou La section
efficace) pour les électrons est trés supérieur au Tfacteur
de diffusion atomigue pour tes rayons X (et & ordres de
grandeur). Cette valeur dimportante du facteur de diffusion
atomique pour lLes électrons a @ deux 'conséquences: (1)=La
proportiocn d'électrons traversant L'échantillon sans
interaction est faible;(2)-L"intensité diffusée importante
permet d'obtenir des <clichés avec des temps de pose

relativement courts.

Electrons _transmis et électrons diffraciés

Dans wun cristal <{cbjet périodique), Les ondes
électroniques diffusées élastiquement interférent et
produisent des dintensités importantes dans des directioné
déterminées (diffraction de Bragg). Parmi les électrons
élastigues éyant traversé L'échantillon, on distingue un

faisceau d'électrons transmis, paralléle au faisceau



incident, et des faisceaux d'électrons diffractés formant un
angle 2 95 avec le faisceau incident ( 95 = angle de Bragg).

Ltes informations contenues dans ces faisceaux transmis
et diffractés justifient le développement de la microscopie
électronique par transmission et des théories gui lui sont
associées. La mise &n évidence simubltanée de tous Les
faisceaux (diagramme de diffraction) donne des informations
sur la périodicité du cristal. La formation dfune image avec
plusieurs faisceaux donne des informations sur ta structure
du cristat. La formation dtune 1image avec le Faisceau
transmis ou avec un faisceau diffracté permet de

caractériser lLes défauts du cristal.

Electrons_rétrodiffusés

On appelle "rétrodiffusés" Lles électrons élastiques qui
ressortent par ta face d'entrée du cristal. Dans Le
microscope électronique, un détecteur permet de mesurer
L'intensité du faisceau d'électrons rétrodiffusés dané un
angle solide Llimité. Cette intensité dépend donc de
L'orientation du cristal (diffraction de Braggl), mais aussi
de la nature des atomes constituaﬁt Le cristal (valeur du
facteur de diffusion atomique). Un systéme de balayage
adapté sur Lle microscope permet d'effectuer des images avec

les électrons rétrodiffusés.

interactions inélastiques

ies électrons peuvent interagir en cédant une partie de
Leur énergie, soit avec Le noysu des atomes constituant Lla
matiére, soit avec les couches électroniques internes ayant
des niveaux d'énergie discrets, soit avec les étectrons
externes couvrant de larges bandes d'énergie.(Figure 3). Ces
interactions donnent (ieu &4 des émissions d'électrons ou de

rayonnement électromagnétique.

ElLegctrons _secondaires

Ce sont des électrons excités au-dessus du niveau de

Fermi. Leur énergie est comprise entre D et 50 e¥. A cause
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Fig.4 Emission d'électrons secondaires.



de leur faible énergie, leur libre parcours est de guelques
nm oz les infoermations qu'ils transmettent correspondent &
une zone superficielle de quelques couches atemiques. Ils
peuvent &tre produits, soit par des électrons incidents,
soit par des électrons rétrodiffusés par une zone interne du
cristal: ils sont donc émis par une zone superficielle du
cristal d'une largeur plus grande que celie du faisceau
incident {Figure 4),.

Le nombre d*électrons secondaires produits dépend de
L'angle du faisceau incident avec lLa surface de
Liéchantillon. Les détecteurs délectrons secondaires
captant les électrons sortant dans un angle trés Limité,
permettent de fournir une dimage de la topographie du

cristal.

Les électrons incidents peuvent interagir avec le noyau
atomique : Lattraction du novau entraine une décélération
de L'électron, et donc une perte d'énergie variant de zéro a
L'énergie cinétique initiale de L'électron incident. Cette
énergie perdue est réémise sous Lla forme dfun ravonnement X
continu (ou rayonnement blanc) dont La tengueur d'onde
minimale Alnin Cou L'énergie maximale h ¥ ,,) correspond 3

L%énergie cinétigue de L'électron incident:
h<max = he/ Apip, = 5’C

Les électrons peuvent également interagir avec les
glectrons des couches internes en éjectant un électron dfune
teile couche. La Llacune ainsi formée. est immédiatement
remplie par un électron d'une couche supérieure. lLa
différence d'énergie de L'électron changeant ainsi de couche
est transformée en un photon X d’énergie (et donc de
longueur d'onde} caractéristique de l'atome excité.(Figure
5.

La caractérisation du rayonnement X émis,en énergie (ou
en Longueur d'onde) et en intensité, permet donc une analyse

qualitative et quantitative du matériau irradié.
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Lorsqu'un atome a été jonisé par éjection d'un électron
d'une couche interhe, {'énergie Llibérée par un électran
d'une couche supérieure qgui vient combler La lacune peut
@tre transmise a un électron d'une couche superficieltie et
Lui permettre de s'échapper. Cet électron, ou électron Auger
a une énergie faible, et ne peut ®&tre détecté que s'il
provient d'une profondeur inférieure 4 quelgues dixiémes de
nm Cune couche atomiguel}.(Figure 6).

La spectrométrie Auger nécessite des surfaces tres
propres et un vide extrémement poussé; etle n'est pas

réalisée sur les microscopes a transmission.

tathodgluminescence

Les électrons incidents peuvent interagir avec lLes
électrons des couches externes en é¢jectant ceux-ci. La
lacune électronigue d'un atome ainsi excité est comblée par
un électron de Lla bande de conduction. La perte d'énergie
ainsi subie par Ltéelectron peut Btre transformée en
radiation tumineuse: il y a cathodoluminescence.{(Figure 7).
La longueur d'onde émise par cathodoluminescence correspond
4 la différence d'énergie entre couches externes de L'atome,
donc est trés dépendante de L'interaction de cet atome avec

ses voisins .

Le dépiacement de leur couche électronique d'électrons
extefnes (cathodoLuminescehce), ou d'électrons profends
(production de rayons X}, résulte de L'impact dfélectrons
incidents, qui, au cours de cette interaction perdent wune
partie de leur énergie. Dans ce dernier cas, L'énergie
perdue par les électrons est cafactéristique de L'élément
atomique qui a été ionisé. La spectrométrie de pertes
d'énergie des électrons est donc un moyen analytigue.(Figure
8).

La mesure des pertes d'énergie peut gtre réalisée sur

un microscope ¢électronigue par L'intermédiaire d'un
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Slectron éjecté
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electron dévié par le noyau

Fig.5 Emission de rayons X.

, Electron Auger

électron djecté
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Fig.6 Emission d'électrons Auger.
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Fig.7 Cathodoluminescence.
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Fig.8 Pertes d¢'énergie: les dlectrons ayant su une
interaction inélastique avec l'atome ont perdu une

partie de leur énergie inttiale.
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spectrométre qui dévie les électrons transmis diun angle

différent selon leur vitesse.

La prebabiiité pour gufun électron incident ait une
interaction inélastique avec L'échantillon dépend de saon
énergie dinitiate, des éléments atomiques constituant
L'échantitlon, et de ('épaisseur de celui-ci. Un mé&me
électron peut subir plusieurs interactions inélastiques au

cours de son passage a travers la matiére.

bégats d¥irradiation

Dans ta revue des interactions des électrons avec La
matiére ont été décrits les rayonnements électroniques ou
électromagnétigues produits par t*échantillon sous L'impact

du faisceau électronigue incident. Celui-ci peut également

rodifier L*échantillon gqu'il irradie. Deux effets
princip. aux sont produits: Le déplacement d'atomes
constituant La structure, et LPéchauffement de

L*échantillon.

Le déplacement des atomes peut Btre le résultat, soit
d*une action directe des électrons incidents sur le noyau
{choc de deux particules), soit d'une interacticn des
électrons incidents avec les électrons entourant Le noyau.

La possibilité pour un atome d'€tre déplacé dépend de
la nature de ses tiaisons, et de sa coordinence. Lors du
chec d'un électron ceoentre un atome, celui-ci ne peut 8tre
déplacé qgue si L'énergie cinétigue qui Lui est ainsi
transférée est nettement supérieure & son énergie de
liaison. Avec des ¢électrons accélérés par des tensions de
100 a 200 kv, seuls les atomes plus Llégers que AL peuvent
ainsi &tre déplacés.

L'interaction entre électrons incidents et électrons de
['atome peut produire un déplacement atomique (appelé alors
phénoméne de radiolyse), selon la nature des liaisons de Lla
structure. Parmi les minéraux, la radiolyse affecte Lles
halogénures, les hydroxydes, les sulfures, les silicates. La

présence d'eau dans la structure accentue le phénoméne.
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b

Dépats d'irradiation: 1l'irradiation peut provoguer la
formaticen de 1acuﬁe. 351 la coordinence des atomes est
élevée, la structure conserve sa rigldité (al.

35i la coardinence est faible, la structure peut Ttre

désorganisée (b-c).
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Quel gue soit Lle mécanisme mis en jeu, un atome déplace
se replace dans la structure, plus ou moins facilement selon
la compacité de celle-ci, dans une position dinterstitielie,
taissant une Llacune dans son site dinitial, L'ensemble
interstitiel / tacune constitue wune paire de Frenkel. §3
L'*irradiation est intense, la densité de paires produites
devient importante. Il peut alors y. avoir, soit une
restauration de la structure dnitiale (les atomes <déplacés
viennent occuper Les lacunes précédemment produites), soit
ségrégation des lacunes ou des interstitiels. Il v a ainsi
production de boucteé de lacunes (ou dfinterstitiels), ou
formation de bulles gazeuses <(par exemple des bulles de
chlore dans un chlorure alcalin).

Dans les strctures trés compactes (coordinence des
atomes élevée), les atomes voisins d'une lacune restent dans
Leur position initiale, car ils y sont maintenus par leurs
autres trés nombreux voisins. Dans les structures moins
compactes, la formation dfune lacune procure aux atomes
veisins un certain degré de Liberté. Il peut alors se
preduire un réarrangement des atomeé entrainant des
transformations de phase. {es réarrangements atomigues
peuvent provoquer la vitrification de L'échantillon LFig. 9).

Une irradiation importante de t'échantillon (forte
intensité du faisceau, ou Longue durée d'irradiation)
conduit donc, en particulier pour Les échantillons minéraux,
d'une part & la formation d'amas de défauts qui ponctuent
L'image observée, et d'autre part & une diminution du
contraste de L'image, provoquée par La vitrification
progressive de t®échantillon irradié. -

L'énergie nécessaire au déplacement des atomes est
supérieure a l'excés d'énergie emmagasiné par un atome
deplacé. La différence entre ces deux valeurs d'énergie est
transmise & L*échantillon sous forme de chaleur, la
température de L’échantillon augmente donc saous {'impact du
faisceau, et ceci dfautant plus que Le matériau est moins
conducteur, et que le contact thermique est moins efficace

entre L'échantillon et la masse du porte-objet.
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DIFFRACTION ELECTRONIQUE

Micheline RBOUDEULLE

INTRODUCTION,

Le but de ce chapitre est de donner des bases suffisantes pour la compréhen-
sion de la formation des diagrammes de diffraction et leur interprétation

dans le cadre de 1'approximation cinfmatique. Le lecteur, pour une présenta-
tion plus compléte des théories correspondantes, est invité 3 se référer aux

ouvrages cités.

Un diagramme de diffraction se forme dans le plan focal image de 1L'objectif
du microscope, en méme temps que 1'image assoclée apparait sur 1'dcran (Fig.
1). Tl est possible par un réglage approprié des lentilles suivant 1'objectif
de visualiser &galement ce diagramme : les relations entre la structure et la

morphologie de 1'objet étudié sont ainsi mises en &vidence,

81 le mat@riau ne posséde pas de structure atomique périodique (amorphe), 1'in-
fermation brute obtenue est pauvre., Ce n'est heureusement pas le cas des miné-

raux : ils sont en général cristallisés.

L'analyse du ou des diagrammes de diffraction permet d'abord ¢'identifier, &
partir des fichiers existants, le minéral. Dans le cas, rare, oili il est encore
inconnu, il est possiﬁle de déterminer le systé@me cristallin et les paramdtres
du r€seau, Des données chimiques, si le wicroscope est &quipé d'un détecteur

RX, cemplé&tent 1'informaticnm.

Pour un composé connu, le diagramme est employé i la détermination de ;
1l'orientation du cristal, ou des cristaux et de leurs interrelations,

. 1'orientation des précipités, inclusions,macles dans la matrice,
et, 3 1'étude cristallegraphique des défauts de réseau, linfaires, plans, de

volume... dont 1'image est sans cesse corrélée au diagramme.

La réalisation et l'interprération des diagrammes de diffraction sont donc une

part essentielle du travail du microscopiste !
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RESEAU DIRECT.
Le phénoméne de diffraction est 1ié 3 la nature réticulaire des cristaux.

Quelle que soit sa morphelogie, un cristal & 1'échelle atomique est homogéne et
périodique : il est formé par la juxtaposition de petits parallélépipddes iden-
tiques, appelé&s maille unitaire, caractéristiques de 1'espice (ou du polymorphe)

(Fig. 2).

X

Fig. 2. Réseau péricdique,

La maille @lémentaire est bdtie gur 3 vecteurs unitaires :

> >
a b c

{faisant entre eux les angles a, B, y), parall&lement auxquels elle se répéte

par translation pour former le réseau direct.

Tout: atome du cristal peut &tre pris comme origine du réseau : cependant, afin
de mettre en &vidence les relations de symétrie au gein du cristal, une origine
est donnée pour chaque structure, 3 partir de laquelle sont calculées les coor-

données des atomes dans la maille, qui est ainsi parfaitement définie,

Chacun des sommets de maille (4, B, C) est un noeud du réseau ; une droite pas-

. -+
sant par 2 noeuds, une vangée, est d&crite par le vecteur n, tel que :
> - > + .
n = ua + vh + we u, v, w gont entiers, > 0 ou < O
Elle est notée <uvw> ou [ﬁvnﬂ.

Un plan r@ticulaire passe par au moins trois noeuds mon alignés du réseau. Dans
une maille domnée (Fig. 3}, un plan réticulaire coupe chacun des trois axes ;,
g, ¢ & une distance de 1'origine &gale 3 respectivement a/h, b/k, ¢/l o@ 1, k,
1 entiers (> 0 ou < 0) sont dits indices de MILLER et caractéristiques du plan,

noté de ce faitr (hkl).
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I1 existe, dans le réseau, une infinité de plans, qui peuvent &tre groupés en

famille de plans paralléles et &guidistants {(Fig. 3).

Fig. 3. Famille de plans réticulaires (hkl) et équidistance dhkl'

La distance entre le plan envisagé et celui qui passe par l'origine de la maille,

N
mesurde sur la normale n* aux plans est fonction

. des paramétres a, b, ¢ , o,B, v de la maille

. des indices (hkl).

Cette caractéristique de la famille (hkl), appelée Equidistance, est notée dhkl'
La liste des Equidistances, qui peut 8tre déduite des diagrammes de diffraction,

permet de caractériser une espéce,

Lorsque le faisceau d'8lectrons traverse la préparation, une partie des &lectrons
ast dévige (ou "diffractée") du faisceau principal dans des directions et sous

des angles variés.

$i le gpecimen est polycristallin, des anneaux lumineux concentrigues au falsceau
direct transmis sont observés (Fig. 4)}. Un &chantillon monocristallin, par contre,
est représentd par un arrangement ré&gulier de spots (Fig. 5) qui suggére immédia-

tement une relation logique entre cette géométrie et la symétrie du cristal.

Ces maxima de diffraction discrets indiquent que seules quelques familles de plams,

sous la bonne orientation, donment des faisceaux diffractés d'intensité observable.

Cette géométrie peut &tre appréhendée 3 travers les conditions de LAUE et la loil
de BRAGG.
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Fig. 4. Matériau polycristallin
couche évaporée d'or.

Fig. 5.Matériau monocristallin : cristal
d'or (plan (0019 .
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COMDITIONS DE LAUE.

Considérons la diffraction des &lectrons par un réseau cristallin : les noeuds

du réseau sont des centres diffusants.

Un faisceau d'&lectrons parall&le, monocinétique (lengueur d'onde A) tombe sur

une rangde de périodicité a (Fig. 6). L'interaction est &lastique.

rFig. 6. Conditions de Laue : Réseau a une dimension.

L'intensité diffractée est calculée & une distance suffisamment grande de la ran-
gée pour que les rayons issus de chaque centre diffractant soient considfrés com-
me parallgles : l'intensité diffractée ne sera notable que dans le cas oi les on-
des diffusfes par chaque noeud seront en phase . Clest-d-~dire que les différences
de marche & des différents rayons seront des multiples entiers de la longueur

d'onde,

>
La direction de 1'onde incidente est domnée par le vecteur s et celle de 1'onde

N
diffractée par s :

§ = HO + 0T
§ =a cose - a coes | = ha
- - - - h entier
ou §d=a.8-a. sy
-> -
a(s - g55) = hA
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> _ .
Pour une direction s, et une valeur de h données, © est connu : les rayons dif-

fract&s sont les génératiices d'un cone, dont 1'axe est la rangée (Fig. 6}.

Soit maintenant un réseau bidimensionnel, tel que 1a distance entre 2 noeuds,
>

r, soit :
ES ++ -g
r=u atv
La différence de marche est :
- - =
r. (s - sg)
c'est 3 dire :
ES + > >
(u1 a v b)Y . (s - so)
ou
> > R
up a . (s - 5,) + vy b (s - 850

Il vient ainsi par analogie avec le cas précédent deux conditions de diffrac-

tion & satisfaire simultanément :

- -+ >
i . (i - 30) = ki k entier
b . (s - 55) = ki
. + -+ - -+
Et dans le cas d'un réseau tridimensionnel , avec r = Uy a+ vy b+ Wy © o
+ & >
a , (s - s5) =hh
. . -
. (s -8y =K
-+ > >
e . (8 -8y) =11
ol :
-+ -+ -+
r. (s - so)
N = uy h + vy k + Wy 1

Ces trois 'conditions de LAUE" n'ont dans le cas général pas de solution : le
cristal doit avoir une position spéciale par rapport au faisceav incident pour

émettre des rayons diffractés.

Pour des valeurs données de h k1 il est possible de trouver u w, tels

11 %
que :

uy h + vy k + Wy 1=20

Les noeuds du réseau envisagés se trouvent alors dans un plan, avec lequel le
faisceau incident et le faisceau diffracté font des angles &gaux, suivant le

gchéma de la réflexion optique.

Cette description correspond d la loi de BRAGG.
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1.0l DE BRAGG.

Un faisceau d'électrons parall&le, monocinétique, fait avec une famille de plan

(hkl), d'équidistance d ,-un angle d'incidence 6 (Fig. 7).
q Hk1

Le faisceau diffracté est dévié d'un angle 28.

Fig. 7.Loi de BRAGG.

Pour qu'un phénoméne de diffraction soit observd, il est nécessaire que les fails-
ceaux r&fléchis par les plans successifs soient en phase.
I1 apparait géométriquement que cela est r&alisé si :

HO + 0T = n)

soit 2dh.kl . 8inf = ni
n, entier, est 1'ordre de la ré&flexion.

Une interf&rence constructive se produit alors, donnant sous cet angle, une in-
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tengité diffractée maximale.

Cette description n'est valable que lorsque le nombre de plans réflecteurs est

glevé ("infini').

Envisageons dans le microscope un &chantillon monecristallin , tel qu'une fa-
rille de plans(hkl) se trouve en incidence de Bragg. La figure 8 montre que les
rayons qui sont diffusés par le méme point de la préparation (4 ou B} focall-
sent au m@me point dans le plan image de 1'objectif, alers que les rayons, dif-
fractés sous le méme angle, focalisent au m&me point dans le plan focal image

la famille de plans représentée donne un spot de diffraction unique.

Considérons maintenant le microscope électronique comme une simple caméra de
diffraction : un faisceau d'électrons incident irradie le specimen; il est par-
tiellement diffracté sous l'angie 26 par des plans (hkl) pour former un spot
i la distance R du centre du diagramme (le point d'impact du faisceau transmis)

(Fig. 9).

ia distance entre le spécimen et le plan film, appelé "longueur de caméra" est

notde L. (Cfest un "chemin optique", puisque les lentilles interviennent en fait),

Dk
S 9
[
B Echantillon ;
/
/
4 28
’
Objectif /’
/
/
______ {Diagramme) / L N
Plan focal image
/
/ ¥
( Tmage) /’
/
l . .
/ k, [
/
/ 8] R

D .

Fig. 8 et 2. Formation d'un faisceau diffracté,

Schéma simplifié (longueur de caméra}.
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D'aprés la loi de Bragg :

2dhk1 sind = ni

GEom&triquement :

tg 20 =

i

La longueur d'onde A est faible (v 0,037 K 3 100 x¥), l'angle O est de

1l'ordre de 1,2%.

L'approximation

tg28 v~ 25inb

n'introduit que peu d'erreur.

11 vient :
R/L v A/d
AL
4= ;

Il est plus facile de mesurer la distance entre deux spots symétriques, ou le
diamétre d'un anneau. La relation ci-dessus est donc souvent exprimde sous la

forme :

Si L et A d'une part , D d'autre part, peuvent &tre mesurég, la valeur corres-

pondante de d | peut étre déterminée. Pour un composé connu, le plan réflec-

hk
teur est identifié.

D (R) > dhkl + hkl

La procé&dure est répétée pour chaque spot ou chague anneau.

Une interpré&tation plus compléte des diagrammes rZalisés sur des monocristaux,
des fibres, des textures..., implique de faire appel & deux concepts mnouveaux.
ME8me s'ils apparaissent surprenants au premier abord, une fois maitrisés, ils

se révélent source de compréhension et de simplification.

Q Le produit LA, ou constante de caméra, est déterminé expérimentalement a
partir d'une préparation polycristalline donnant un diagramme d'anneaux

fins.
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RESEAU RECIPROGUE,

La figure 8 montre que le phfnoméne de diffraction associe & chaque famille de
plans (hkl) d'un eristal un spot de diffraction, c'est-i-dire un point. La pro-

jection stér&ographique aussi. Le concept du réseau réciproque permet la méme

association :

Construisons 1'ensemble des normales aux plans réticulaires : chaque normale

-,
est un vecteur nﬁkl’ de module &gal & lfdhkl. Le point & 1'extrémité du vectreur
est un "noeud" du réseau dit réciproque : i1 est index& hkl comme le plan du

réseau direct. L'origine du r8sean est donc notde {000). (Fig. 10).

n
100 £ #
A0 20
o]0}
c'&
e B* L

/100 ////?ro /////?20

Fig. 10, Réseau direct. Réseau réciprogue.
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De par la définition des plans réticulaires

. les normales aux plans (hkl), (2h 2k 21), {3h 3k 31)... ont

méme direction (vecteurs colinaires).

» 9y = 299p ox 21 7 an sk a1 o
T = 1/0 |7 - Py
mhl = 172 [ngy g o1l = 173 125, g 5] -
Le réseau réciproque, qui est 1'espace des normales ;;kl apparait ainsi comme un

réseau discret de points (les "noeuds™), triplement périodique comme le réseau

direct du cristal, (Fig. 10 et 13).

Il est défini par des vecteurs de base :

T
A, Tr, o

tels que
e + >
. a* =13 F.B*%=1;0c.c%=1
+ 3
. b-0;% . &=0;¢ . a=0...

Tous les termes croisés sont nuls. Cela signifie que

- S >
a* est normal au plan (b, ¢)

T est normal au plan (Z, ES Y

-
Les normales n* aux plans (hkl) s'écrivent alors :

>

R A i S N ¢ N LT

Ainsi :
o R
100 dygp = 1/e
T _ P - #
To10 = B dgip = 1/5
e _ Ty - "
Boo C dUGl /¢

L'introduction du réseau réciproque simplifie consid&rablement de nombreux cal-

culs, tel celui de l'angle de 2 plans réticulaires (hl ky 11) et (11.2 k2 12).

g >,

*
. I - I
by kY TRy Ky L,

cos ¢ = =
*

"hy &y 11|. |'£g2 ko 12|

Il est facile de représenter (avec um micrcordinateur) des sections de réseau

réciproque,
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De plaus, les deux réseaux sont "réciproques” l'un de 1'autre :

- la normale 3 un plan (hkl) du résean direct est um vecteur du réciproque

- - 'y - . -
- la normale 3 un plan du réciprogue est un vecteur du réseau direct n

La relation :
;*ﬁ.l Ky 11A 31":2 k, 1, = ;uw
permet par exemple de dfterminer 1'axe de z8ne de 2 plans, ou la rangée normale
auy plan d'un diagramme.....
Les propriétés des deux réseaux conduisent é,une autre description géométrique

de la diffraction, due 3 EWALD.

CONSTRUCTION D' EWALD.

Considérons une sphére de rayon 1/A, et supposons que le cristal diffractant
est placé en sonm centre : le centre de la sphire est 1'origine du réseau direct

du cristal (Fig. 11). Une famille de plan (hkl) se trouve en incidence de Bragg.

000 Mo " hkl

Fig. 11. Construction d'FEwald.



32

Sodt CO la direction du faisceau incident, CM celle du faisceau diffracté.

Le vecteur OM (k —-io) est normal aux plans (hkl) et a pour module :

=y 2gind

lot] = ~=—

soit 1/d (Loi de Bragg).

s
or |n* .| = 1/¢
hkl
Dﬁ = ;%_
hkl

-
DM est un vecteur du réseau réciproque, dont l'origine est en 0. L'extrémité M
du vecteur, qui se trouve sur la sphlre, est le "noeud" du réseau représentant
le plan (hk1), tel qu'il a &té défini ci-dessus

> > e

k -k, =n

Q hkl
! - . - -

Ainsi, chaque fois quun point de la sph&re cofncide avec un noeud du réseau ré-
ciproque, la famille de plans correspondante se trouve en irmcidence de Bragg :

la diffraction se produit.

Le rayon de la sphdre est tr@s grand par rapport aux dimensions du réseau réci-
proque (et 1'angle de Bragg 26, est faible), de telle sorte qu'elle peut &tre

assimiléde & son plan tangent autour de l'origine du r&seau réciprogue,
P 4 & prog

En cons&quence, si un plan du r&seau r&ciproque est tangent # la sphére, & 1l'o-

rigine, le diagramme de points observés est sa représentation directe (Fig. 12).

Pratiquement, le rayon de la sphé-

re est la distance L introduite

2
e ci~dessus. Le diagramme est homo-
e ® s ® a thétique du plan du réseau réci-
e 2 o = = proque, avec des vecteurs
S e
.io e'no .c-=: @n: .:-:u ' g?lkl =L n;kl
Le réseau réciproque &tant triple-
?,3 e:: ® a3 g{;; 'wo ’Lg .hg ment périodique, une infinité de
plans peuvent &tre enregistrés :
°NC @“g ® ® e 1'indexation des spots et par
suite du plan réciproque corres—
eﬁo .ﬁo ,ﬁa oﬁo .ﬁj pondant permettent la détermina-
tion de 1'orientation du cristal
,ﬂa par rapport au faisceau incident.

Fig. 12, Plan (001)¥d'un réseau
réciprogue cubique simple.
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FACTEUR DE STRUCTURE,

La présentation r8alisée est purement gBométrique : elle permet de prévoir les
orientations (angles de Bragg) sous lesquelles le phénoméne de diffraction peut

&tre observd.

Er Fait, il apparait que tous les noeuds du réseau réciproque ne sont pas asso-
ci8s & des r&flexions de Bragg : ainsi pour un cristal cubique i faces centrfes,
les réflexions observées correspondent exclusivement & des plans d'indices hki

tous pairs ou impairs. {(Fig. 13),

ao4 04 204
131
) J13
a 712
a1
LRy {
1 212 422
_ | |
02 ez 232 402
1n EiH
* /(
[
A 048 | I
40 440
b*
026 210 410
- -
Zoo 000 a* 200 we
olo

Fig. 13. Réseau réciproque cubique A faces centrdes.

Par contre, pour un cristal cubique centré, seuls les plans dont la somme des

indices est paire donnent un signal,
Il est donc nécessaire de faire intervenir &galement la structure du cristal,

Un cristal est un assemblage d‘atomes ou d'ions, de numéros atomiques varids,

arrangés de manidre symétrique au sein de chaque maille.
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Chaque atome diffuse individuellement le rayonnement incident : les &lectrons

sont sensibles au potentiel de 1l'atome, cré&Z par son noyau et ses Electrons

{les RX ne "voient" que les &lectrons).

I1 est associé 3 chaque atome un facteur de diffusion atomique ou ionique ca-

ract&ristique.

L'smplitude diffus&e par la maille unitaire dans une direction donnge est la
résultante des contributions atomiques &lémentaires (interféremnces constructi-
ves ou destructives) : elle-ddpend du nombre d'atomes qu'elle contient, de leur

nature et de leur positiom.

Le facteur de structure de la maille s'@crit :

n
F = £, exp 271 (hx, + ky. + 1z,
hkl jzl j exp 2ri (g + ky, 5 o
ol fj est le facteur de diffusion atomique du jiZme atome de coordonnées frac-

tionnaires x, y. Z,..
J 73 3

En terme de diffraction, un noeud de-1l'espace réciprogue n'existe que si le fac-
teur de structure associé n'est pas nul : 1l'intensité diffracté@e est proportion-

nelle au carréd du module du facteur de structure (entre autres termes).

Fhkl = A + iB (¢f Tables internationales)
7| = /a2 + B2
. 2
T = ¥ e

1.'expression (Q) permet de comprendre facilement que le mode d'arrangement des
atomes dans la maille entraine 1'annulation du facteur de structure pour cer-
tains plans. Les modes de réseau et €léments de symétrie avec glissement {(axes
et miroirs) induisent des extinctions systématiques qui sont ré@pertoriées dans
le volume I des Tables internationales pour la Cristallographie des RX. La con-
naissance du groupe d'espace pour une structure donnée permet de les prévoir

sans ambiguité (et réciproquement),

FACTEUR DE FORME.

Lorsque le plan est exactement en incidence de Bragg, c'est-3-dire quand le

noeud associé du réseau réciproque est sur la sphere d'Ewald, 1'intensité dif-
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fract&e observée est maximale. Cela ne signifie pas qu'elle soit nulle hors de
cette position : il apparait en effet une distribution d'intensit& dans un vo-

iume angulaire autour de la position idéale.

Rappelons qu'il est haﬁituel, en diffraction des RX de parler de 1'é&largisse~
ment des plcs de diffraction assecié 4 la petite taille des domaines cristal-
lins colifrents dans la direction cerrespondante : une application géologique
interessante de cette propri&té est 1'€tude de la cristallinité des phyllosili-

cates.

Tl s'agit du méme phénoméne : 1'interfirence congtructive entre les ondes dif-

fractées par chaque plan, strictement limitée i 1'angle de Bragg, n'est possi-

ble que lorsque le nombre de plans réflecteurs est trds grand : ce n'est pas
le caz en microscopie €lectronique, au meins dans la direction paralidle au

faisceau (100 - 2000 i).

La forme du eristal intervient donc, en terme de dimensions relatives dans 1'es-
pace direct , i laquelle est assocife une distribution d'intensité dans 1'espace

réciproque, identique autour de chaque noeud (elle ne dépend pas de hkl) :

FEnvisageons la construction d'Ewald, en considérant que le noeud du réseau ré-
ciproque ne se trouve pas exactement sur la sph&re (Fig, 14).0n introduit le

"
vecteur g {défaut d'excitation, &cart 3 la diffraction) qui s'Berit :

Fig. 14, "Ecart & la diffraction". Défaut d'excitation.,
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>, =, >
=g a*+ s BF+ g cF ( Q)
X v z

On peut memtrer que la "fonction d'interférence” est représentée par :

Fhkl . sin (st Na a) sin (ﬂsy Nb B) ' sin (Wsz N, c)
V. T s, m sy s,
ol Fhkl est le facteur de structure de la maille de volume V.
> >
Na’ Nb’ Nc sont les nombres de maille dans les directions a, b, c.

Pour un cristal mince, tel que N << N_et N et s_=s_=0 (s _// faisceau
c a b X v Tz

incident), cette expression devient :

Fhkl sin (ﬂsz Nc C)

v W Sy

En posant : NC C = e, épaisseur du cristal (//z), l'intensité diffract€e par
lesplans (hkl), associ&e au nceud E, s'éerit :

2

P ™

hkl V2 on sZ)Z

.2
sin (Wsz e)

I

La représentation de cette distributiom, le long d'une direction réciproque 8,

comprend (Fig. 13) :

. un fort maximum central, centr& sur la position du noeud (sz =0,
dont la longueur & mi-hauteur est 1'inverse de la dimension du

crigtal dans cette direction (1/e).

. des minima secondaires de faible intensité., (Cette figure est iden-

tique i la figure de diffraction & 1'infini domnée par une fente).

Les formes des distributions associfes aux morphologies cristallines simples
gont résumBes par la figure 16 : la distribution est toujours &tendue le long

de la direction paralléle i la plus faible dimension du cristal.

Ainsi, en diffracticn &lectronique, les noeuds de 1l'espace réciproque présen-
tent la forme de batomnets, donc l'extension est perpendiculaire & la lame

cristalline.

(Q) F n'a aucune relation avec le vecteur du méme nom, utilisé dans le trai-

tement de Laue.



R.R.

~3/e —2/8 -l/e 0 /e 2/e e

Fig. 15. Distributicn d'intensité suivant une direction réciprogue.

RD. R.A.

o
L]

Fig. 16. Distribution d'intensité tridimensiocnnelle (Facteur de forme) .
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(on parle de “relachement" de la cendition de Laue dans cette direction}.
Le schéma de la construction d'Ewald doit &tre compl&té en conséquence (Fig. 17).

. le nomﬁre des noeuds intervenant dans le plan ré&ciproque tangent
d la sphére est considéraﬁlement augmenté&.
des noeuds des plans supérieurs du réseau réciproque peuvent appa-
rattre, quand la périodicitd r&ciprogue parallélement au faisceau

est faible (d grand : »>> 10 .

hkl

I1 apperalt ainsi les "zones de Laue” (Fig. 17).

=1
=0

Fig. 17, Zones de Laue symétrigues.
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Lorsque le faisceau direct n'est pas normal I un plan réciproque, la sphire
d'Ewald n'intersecte plus les batonnets sym8triquement par rapport au centre :
le diagramme de diffraction est consituté d'un arrangement dissymétrique de

spots (Fig. 18).

Lo 3 B » 7] Oi ZLGo

Fig. 18. Zones de Laue dissymétriques.

LIGNES DE KIKUCHI .

Les diagrammes de KIKUCHT sont prodults par les cristaux parfaits assez &pais
alors que 1'intensité des spofs (et du faisceau transmis) diminue notablement,
un diagramme constitué de paires de lignes paralldles, blancheset noires, appa-

rait.

I1 résulte de ia diffraction cohrente d'électrons ayant subl une perte d'Bner—
gle limitée, par interactions in€lastiques dans la partis supérieure du cristal

(Fig. 19).

Les &lectrons diffusés inElastiques comstituent 1'essentiel du "fond continu"
des diagrammes de diffraction. Son intensité est maximale dans la direction du

faisceau direct et décrolt régulifrement 3 mesure que 1'angle (8) augmente,

Des variations locales d'intensité du foné continu se produisent, quand des rayons

8mls (en P) faiblement &cartés par rapport au faisceau direct sont en incidence
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de Bragg pour une famflle de plans (hkl) :

> >
le rayon PH donne naissance au rayen diffract@ HJT (kz) et PL & IT (kl).

PH est moins écarté que PI du faisceau direct : l'intensité du faisceau d'éElec-

trons inélastiques associé, I,,est done supérieureﬁ.lz (rayon PT).

Fig. I9. Formation des lignes de Kikuchi.

la réflexion de Bragg entraine un transfert d'@lectrons, dont 1'importance dé-
pend du coefficient vé&flecteur ¢ des plans (hkl) (rapport de 1'intensité dif-

fract&e i 1'intensité incidente).
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Dans la direction —1, 1'intensité diffusée I(ky) s'écrit

I(kl) = (1 - ¢) I, +e 1,
de mEme
I(kz} = {1l - ¢) IZ +c Il
En 1'absence de diffraction, 1'intensité du fond continu en M1 et M2 aurait &té
respectivement Il et 12.
T(k)) ~ I, =c (I, -T) <0 k) < 1,
I(kz) -I,=c (11 - IZ) > 0 I(kz) > 1,

Les directions des faisceaux diffractés pour une famille de plans sont les gdné-
ratrices de 2 clnes de demi-angle (90° - 8). Ces cénes intersectent 1'&cran sui-

vant 2 hyperboles, qui sont approximées 3 des droites (faible valeur de 8).

11 apparait, passant par Ml une ligne moins intense que le fond continu (ligne
noire) et en MZ une ligne plus intense (ligne blanche). (La ligne sombre est

toujours la plus proche du faisceau direct).

Ces diagrammes sont employés essentiellement pour d&terminer l'orientation du

cristal, sa symétrie. Les param@tres du réseau peuvent s'en d2duire Egalement

PR S S
hicl D cos2 [}

L}, constante de caméra, D, distance entre les lignes de la paire, ¢, angle des

plans (hkl) avec le faisceau incident {(Fig. 19).

APPLICATIONS,

s Détermination de la "constznte™ LX.

Un diagramme de poudre, r2alis€ gur un mat€rian stable telle une couche métalli-
que &vaporée {Au), dont les équidistances sont connues, sert I &talonner le mi-~
croscope (Pour des tensions d'acc@lération et des lonpgueurs de caméra varia-

bles). Des mesures de paramétres précises exigent un étalomnage simultanZ, dans

les mémes conditions de réglage du microscope.

L3

Diagrammes de matériaux polycristallins.

Ils permettent 1'identification d'un composé et le calcul précis de sa maille cris—
talline,
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Fig. 20. Diagramme de fibre :
goethite, o-(Fel(OUH).

Fig. 21, Diagramme de texture
turbostratique : smectite.
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La liste des &quidistances est déduite de la mesure des diam@tres des anneaux :
une intensité relative est attribude (visuellement en général !} & chaque r@&-

flexion.

Cette liste est comparée, soit @ celle attendue d'une produit connu, seit aux
valeurs fournies par le fichier ASTM- JCPDS. Les composés répertoriés sont clas-

sés sur la base des d des 3 premidres réflexicns les plus intenses, classés

bkl )
par ordre d'intensité décroissante., Ces intensités, obtenues en diffraction
des R¥, diffgrent de celles de la diffraction &lectrenique, ce qui entraine des

problémes.

Un caleul de maille 3@ 1'aide de la formule apprepriée implique une in-
dexation préalable.des réflexions (fiche ASTM ou usage d'azbaque ou logiciel

d'ordinateur....).

Diagrammes de texture.

Intermé&diaires entre les diagrammes de polyeristaux et de monecristaux, ils re-
présentent dans certains cas (fibres) une source trés complite d'information
(identification de la phase, détermination de la maille, relations morphologie-

structure) .

Fibres. Une direction cristallographique est commune i toutes leg ecristallites,
parall&le 3 leur allongement. L'orientation est statistique dans les 2 autres
directions (Fig. 20). Le diapramme cbservE dépend de l'orientation de 1'axe

commun par rapport au faisceau (voir EBERHART et VAINSHTEIN).

Texture turbostratique, Fréquente pour les smectites, elle correspond & la su-

perposition de fevillets parall&les, ayant leur axe E*, normal au feuillet, com-
mun (Fig, 21), Il en résulte une périodicité unidirectionnelle. Lorsque le fais-
ceau est parall@le 3 cet axe, un pseudo-diagramme de poudre est observ&. Il ne
montre que des réflexions (hk0) : les paramdtres a et b de la maille sfen dé-

duisent, significatifs {smectite di- et tri-octaédrique !)

Diagrammes de monocristaux.

L'étude des monocristaux doit se falre avec un porte—&chantillon orientable :
il est nécessaire d'enregistrer plusieurs diagrammes du méme cristal pour réa-

liser son identification et sa caract8risation structurale.

L'identification de la phasa se fait & partir des d 1 déduits des distances en-

hik
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tre spots sym@triques par rapport au centre.

L'orientation du ecristal implique 1'indexation des spots. Celle-ci se fait en

deux &tapes

" - hypothése d'indexation & partir des 4l

- confirmation, aprés caleul des angles interplanaires de quelques
rangées principales, ou comparaisun avec une projection stéréo-

graphique d&j& &tablie préalaglement.

Cette projection permet ensuite de caractériser le plan parallé&le au diagramme,

1'orientation dans ce plan des repéres morphologiques, etc...

L'axe de zfne des plans réflecteurs, c'est-i~dire la rangée normale au plan du

diagramme est obtenue par un calcul vectoriel simple :
(b & 1) A(h, ky 1,) = [uww]

La détermination de la symétrie vraie du cristal (recherche des extinctions sys—
tématiques) exige des précautions par suite des "effets dynamiques". Ep effet,
les 8lectrons diffractés par une famjlle de plans peuvent jouer le rdle de fais-
ceau primaire pour une autre famille, et diffracter i nouveau. Dems le cas d'un

&chantillon monocristallin homogéne, deux effets sont observés

— une alt&ration de l'intensité des spots, qui ont téndance 3 s'&galiser.

- 1'apparition de rvéflexions théoriquement interdites par la symétrie (&l&ments
de symétrie avec glissement). Par suite du "changement d'origine" qui en quel-

que gorte se produit, une réflexion d'indices

h, - h k -k 1, - 12 ou h

1 20 By 90 Y +B2,k +k,, 1. +1

1 1 2° 71 2
peut apparaitre si les spots hl kl 11 et hZ kz 12 existent -, Une faible rotation

del'&chantillon la fait disparaitre.

L'analyse des diagrammes complexes {surstructure, macle, polytypisme...) est pré-

sentfe en détail dans les ouvrages de EBERHART et HTRSCH et al.
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PRESENTATION DU MICROSCOPE ELECTRONIQUE

Madeleine GANDAIS

INTRODUCTION.

Un microscope électronique en transmission comprend un canon &
électrons et un ensemble de lentilles dont les fonctions sont
analogues a4 celles 4'un microscope optigue (figure 1). Il ¥ a un
systéme d'illumination composé en général de deux condengeurs, un
cbjectif qui forme une premiére image de Ll'objet, appelée image
intermédiaire, et un systéme d‘agrandissement d'image composé de
plusieurs lentilles, appelées 1lentilles de projection. Des
diaphragmes limitent le Ffaisceau d'électrons au niveau du systéme
d'illumination (diaphragme de condensenr), au niveau de 1'objectaf
(diaphragme d'ouverture ou de contrastg}, et au niveau de l'image
intermédiaire (diaphragme de champ ou de sélection). Tous las
éléments du microscope admettent un axe de révolution et les axes de
chaque élément sont alignés pour former 1'axe optique du microscope.
L'objet est placé prés de la face d'entrée de 1'objectif. L'image
finale est recueillie sur wun convertisseur d‘image: écran
fluorescent, film photographique ou caméra couplée 4 un
auplificateur de brillance. I'ensemble est placé sous vide pour

éviter la diffusion des électrons par les atomes de gaz ambiant,

Le canon ({(figure 2) comprend une source d'électrons gui est
qénéralement une cathode chaude. Elle est constituée par la pointe
d'un filament chauffé par courant électrique. Les électrons extraits
de la pointe sont accélérés par le potentiel de l'anode, positif par
rapport & celui du filament. Autour de 1la pointe se trouve un
cylindre de Wehnelt porté 4 un potentiel légérement négatift
(quelques dizaines de volts). Le Wehnelt sert 4 repousser les
électrons émis hors de l'axe et 4 les concentrer em un faiscean de
petite section. La =zone de plus faible section du faisceau
électronique est généralement appellée “cross-over”. On considérera
qu'elle représente la source d'électroms. Las . tensions
d'accélération usuelles se situent entre 100 et 1.000kV, ce qui
donne des longueurs d'omde électronique comprises entre 4 et

1.10 3nm respectivement.
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Canon

— Condenseurs

Objet

Objectif
plan focal image

e —eee Image intermediaire

Lentilles
— de
projection

Ecran

Fiqure 1 : Schéma d'un microscope électronique.
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W
Figure 2 : Canon a électrons.
F : Filament; W : Wehnelt;
A : Anode; C.0. (S) : Cross-
Over {Source).
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{a) (b)

EIGURE 3: Lentille électromagnétique. a) Coupe suivant 1'axe Oz.
S: solencide; B.M. : blindage magnétique; P.P. : pifces polaires
b) Champ H,.
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Les lentilles sont &lectromagnétigques. Elles sont constituées
d'une bobine de solénoide parcourue par un courant électrique pour
produire le champ magnétigue qui dévie et focalise les électrons
{figure 3). Le sclénoide est recouvert d‘un blindage magnétique afin
de localiser le champ magnétique dans une partie réduite de
l‘espace. Dans le cylindre de blindage interne, une gorge occupée
par un anneau de matériau mon magnétique laisse passer les lignes de
champ. Des piéces polaires, disposées de part et d'autre de la
gorge, concentrent le champ magnétique et 1l'amplifient. Leur profil,
soigneusement étudié, conditionne 1la répartition du champ dans le
cylindre. Un tel assemblage se comporte comme une lentille mince.
Les lentilles magnétigues ont une puissance de focalisation qui
dépend du courant d'excitaticn, ce qui Jleur donne wune grande
souplesse d'emploi. En particulier, les lentilles de projection
peuvent viser soit le plan de 1'image intermédiaire, soit le plan
focal image de 1'objectif gqui, om le wverra, joue un rdle trés

important.

Le faisceaun d'électrons émergent du éystéme de condenseurs et
incident sur 1l'chjet est quasi paralléle (figure 4). On utilise
généralement un angle d'ouverture a, compris entre 10"* et 107 ¢d.
L'angle @ dépend d'une part du diamétre du dtaphragme de
condenseur, d'autre part de l'excitation du deuxiéme condenseur c2.
La taille des images de sourcé 5' et 5* dépend de l'excitation du
premier condenseur C1. L'image S* est 1l'aire minimale d’'illumination
sur 1'objet., Dans les applications andlytiques le faisceau incident

est appelé "sonde".

L'objet est une lame mince. L'épaisseur maximale transmissible
_est d'environ O,5um pour des électrons de 100keV, et 5Sum pouxr des
électrons de 1MeV. Lorsque les électrons  traversent 1'objet, 1ils
sont diffusés dans toutes les directions de 1'espace par les atomes
rencontrés. A la sortie de 1'objet, le faisceau d'électrons est
largement divergent. Pour des raisons qui seront données dans les
paragraphes suivants, on réduit 1'ouverture du faisceau diffusé 4 la

sortie de l'objet 4 une valeur o comprise entre 1072 et 1072 xd.



Figure 4 : Systéme d'illumination.C] et C2 : Conden-
seurs; S : Source; S8' et 5" : Images de la source.
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1- ACTION D°UN CHAMP MACNETIQUE SUR UN ELECTRON EN MOUVEMENT.

P s - I
Dans uwn champ wagnétique H un électron de charge -e et de
, -+ N i . s .
vifesse v es5t soumis & une force électromagnétigue F donnée par

1'expression:
M) F=-evatl

Dans le cas d'un champ magnétique uniforme (figure 5), si
l'électron a une vitesse initiale perpendiculaire au champ, il

décrit sous 1l'effet du champ une trajectoire circulaire de rayon:
{(1.2) p=mv / eH

m étant la masse de l'électron. Si la vitesse fait un angle w avec
le champ, on a dans le plan Or,0z: Vo=V sina et v, = Vv cosa. La
composante v, est paralléle au champ et ne subit pas de force. Seul
subsiste l'effet sur la composante v£ normale au champ. La
projection de la trajectoire sur un plan perpendiculaire au champ
est une circonférence de rayon g. Le temps mwis par la projection de

1'électron pour parcourir la circonférence est
(1.3) t'= 2wg / v, = 21 m / el

Le temps t est indépendant de v et de a. La trajectoire de

l'électron est donc une hélice de rayon ¢ et de pas:

(1.4} q = vzt = v cose.2n m [/ eH
Si o est petit, on a pour g la valeur constante:

(1.5) q=v 2rmn /el
Ainsi les électrons monocinétiques partant d'un point A de 1'axe zz'
avec des vitesses initiales trés peu inclinées sur la direction du
champ convergent tous aux points successifs &', A®, etc. de cet axe,

dont les abeisses sont des multiples de ¢. On peut considérer que A°

est l'image de A, mais le grandissement du systéme est égal & t.




Dang le cas d'un systéme magpétigue de révolution d'axe Oz
(figure 3), le champ s'exprime au moyen de deux composantes. En
utilisant des coordonnées semi-polaires r, 8, et z, ces composantes
sont Hr et Hz, la composante HB étant nulle. Entre les deux

composantes, il existe une relation:

r de
(1.7 Hr =- - —
2 dz

Les équations du mouvement sont un peu plus compliquées que dans le
cas précédent {Dupouy, 1952). Retenons simplement que le mouvement
de 1'électron se décompose en deux parties trés distinctes
(figure.6). D'une part, le méridien origime (plan contenant 1'axe 0z
et 1a vitesse initiale ¥) tourne autour de 1l'axe 0z d'un angle 9.
Ceci est 1'effet de la composante Hz. Avec des angles o petits,
1'angle 9 est le méme pour tous les électrons de méme vitesse:

@ L2
(1.8) g = = szz
2nv  Li

D'autre part, 1'électron ,posséde un mouvement propre dans le plan
méridien tournant, effet de la composante Hr et par conséquent
dépendant de de/dz. L'analyse du mouvement dans le plan méridien
montre que tout champ magnétique continu, invariable dans le temps,
ayant la symétrie de révolution par rapport i un axe, exerce sur des
faisceaux électroniques paraxiaux une action focalisatrice et Jjoue
le rdle d'une lentille électronique capable de donner des images. La
distance focale f' ou la puissance 1/f', est domnée par la formule:
32 L2 2

P i szz
dmv- L1

(1.9} 1/f' =

L'éguation (1.9) montre que les lentilles magnétiques minces sent
toujours convergentes. Elles donnent d'un objet une image agrandie
et tournée d'un angle 8 par rapport a4 1'objet. Dans la pratique il
faut tenir comnpte de 1'angle B que l'on peut mesurer
expérimentalement. Mais pour comprendre la formation d'image, on
peut en faire abstraction, C'est ce que nous ferons dans ce gqui
suit. .
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Figure 7 : Lentille idéale,
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Z2- LENTILLE IDEALE - OPTIQUE GEOMETRIQUE.

Une lentille idéale est un systéme <qui donne d'une source
ponctuelle S une image ponctuelle §', et dun cbjet Sus
perpendiculaire 4 1'axe optique, une image s'ns' perpendiculaire &
1'axe optigue, avec un grandissement vy = S‘US'/SUS indépendant de la
distance SuS = h (figure?). On s'approche des conditions idéales en
utilisant des lentilles minces avec un rayonnement monochromatique,
en conditions de Gauss. Les conditions de Gauss signifient qu'on
utilise des trajectoires s'écartant peu de 1l'axe optique (o petit)
et des sources lumineuses proches de 1l'axe optigue (h petit).
L'optique gqui en découle s'intitule optique gécmétrique ou encore
paraxiale. Une lentille mince est définle par son centre optique 0
et des foyers principaux F et TF' respectivement objet et image,
situés sur l'axe optique (figure 8). La distance OF' = -OF = f' est
1a distance focale et les plans ¢ et ¢' perpendiculaires & 1'axe
optique en F et F' sont les plans focaux, respectivement objet et
image. Les lentilles wminces ont de nombreuses propriétés
intéressantes. Nous nous bornerons i rappeler celles qui nous seront

utiles (figure 8.a):

|
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__,___d__T_ﬁ-_______ ¢
!
lg
i ool oo
|
!
__________ (R -
!
!
! !
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T T T T TR T Y B’
i I

Figure 8 : Lentille mince. a) Définitions.



59

a) Tout rayon passant par le centre optique ne subit pas de
déviation.

b) Les rayons incidents paralléles a4 l'axe optique convergent au
peint focal image F', image d'une source & 1'infini dans la
direction de 1'axe optique.

c) Tous les rayons inclinés d'un angle B par rapport & l'axe
optique convergent au point G'y du plan focal image. Le point G'a
est défini par le rayon non dévié passant par 0 (figure §.a). G‘B
est 1l'image Q'une source 4 l'infini dans la direction 8.

dl Tout ra;on incident passant par F émerge parallélement & 1'axe
optigue.

e) Tout rayon incident passant par un peint G du plan focal objet

émerge parallélement & la direction GO.

Etant donnés un plan P perpendiculaire & 1'axe optique et un
objet AB dans ce plan (A sur 1'axe optigue et B en dehors de l'axe},
on peut construire lfimage 2'B' d'un objet 2B de plusieurs fagons
(figqure 8.h). Le ravon &J faisant un angle @ avec l'axe émerge en

passant par le peint G* dams ¢' et converge en &' sur l'axe. Le plan

b} Construction &'image. ¢} Ouverture des faisceaux,
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P' passant par A' et perpendiculaire 4 l'axe est 1'image du plan
objet P. Le rayon BH paralléle 3 1l'axe émerge suivant HF'. Le rayon
BO n'est pas dévié. Tous deux convergent en B' dans P'. Les
relations d'homotéthie visibles dans la figure 8.b permettent de

tirer différentes expressions pour le grandissement y:

lA'B'lIIAB' ‘0A'l!|0hl {triangles OA'B' et OAB)

(2.1} v

lF'A'|j]F'0| (triangles OHF‘ et F'A'B')

IA'B‘|I|AB|

{2.2) «

£} Le rapport a'fa de 1' ouverture u' du faisceau émergent de la
lentille & 1'cuverture o du faisceau imcident sur la lentille est

inversement proportionnel au grandissement (figure 8.b):

tool loal
(2.3) a'fo = — x—= ify (d'aprés 2.1}
foa'} {aol
g) Un systéme_de n lentilles de grandissement Yyr Yy St Yy est

dquivalent & une lentille unique de grandissement [ = Y, EY R R

3- LENTILLE REELLE. LIMITE DE RESOLUTION.

Dans la pratique, il n'y a pas de lentille idéale et 1'image
d'un point est une petite tache, soit un disque de rayon o'. Il v a
plusieurs causes d'élargissement de 1'image que l'on  appelle
aberrations. Quelle gue soit la cause, elle a pour effet de limiter
la résolntion de la lemtille. En effet, considérons deux points
objets et lenr image (figure 9). Si les objets sont assez éloignés
1'un de l'autre (cas de A et B), les disques images sont séparés et
on reconnait qu'ils correspondent & deux objets séparés. 5i les
objets sont trop proches (cas de A et C)}, les disques images se
recouvrant et & la limite, se confondent. Dans ce cas on ne peut pas
distinguer les deux cobjets. On estime que les disgues images sont
confondus lorsque la distance entre les centres A'C' est inférieure
au rayon g'. Il en résulte dans l'espace objet un disque dit de
confusion, de rayon ¢ = pg'fy, v ¢tant le grandissement de la
lentille. Tous les points & 1'intérieur d'un cercle de confusion
donnent des images confondues. La lentille ne permet pas de les
distinguer. La valeur ¢ constitue la limite de résqlution de la
lentille. Comme en microscopie optique ce sont les abexrations de

1'objectif qui limitent la résolution du systéme. Nous considérerons
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Tache d'aberration, tache de confusion.
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Figure 10 : Effet de diffraction. a) Schéma optique. b} Coupe 4'un
disque de diffraction : intensité en fonction de la distance au centre.



63

donc exclusivement les propriétés de 1'ohjectif dans ce paragraphe.
3.1 Fffet de diffraciion.

I1 existe tout d'abord une cause physique d'élargissement de
1'ipage d'un point, c'est la diffraction du rayonnement = par
1'objectif dont les dimensions sont nécessairement limitées. Par cet
affet l'image d'un point est un sSystéme d'anneaux appelé disque
d‘'Airy ou d'blbbe (figure 10). Le rayon du premier anneau ol se
trouve concentrée la majeurs partie de Ll'onde émergente a pour

expression: 2 0,61n/sina'. Dans 1'espace chiet, le disque de

e
confusion a pour rayon:

{3.1) eq = 0,61x/sinu

La résolution 04 décroit lorsque o croit et atteint une valeur
limite Q4n égale & 0,61k lorsque o = n/2. La valeur limite 04g 2
dépend pas de la qualité des lentilles mais seulement de la longueur
d'onde du rayonnement utilisé. Théoriguement donc, on attend un gaim
en résolution de 10° avec 1'optique électronique (A = 4 3 1.10_3nm)

par rapport & l'optigque photonique {A.= 0,5-0,2Zum).

3.2 Aberrations géoméiriques.

Les lentilles é&lectroniques, c¢oEme les lgntilles de verre de
1'optique photonique, ont par ailleurs des défauts de construction,
appelés aberrations géométrigues, qui ont pour effet 4'élargir
1'image d'une source ponctuelle. En rayonnement monochromatique, les
rayoné des disgues d'aberrations géométriques sont des fonctions du
troisiéme ordre de o, angle d'ouverture dJdu faisceau et de h,
‘distance de la source & l'axe optigque. Pour les lentilles
édlectromagnétigques on dénombre huit types d'aberrations. En
microscopie  électronique seule 1'aberration sphérigue gqui ne
disparait pas sur 1l'axe (h=0) a de 1'importance. De plus, il existe
des défauts de symétrie des piéces polaires (astigmatisme) que l'on
sait corriger en ajoutant des stigmateurs. Enfin il y a 1'aberration
chromatique c¢‘est-d-dire le défaut de convergence des lentilies en
rayonnement polychromatique, celui-ci étant dl au ralentissement des

électrons dans 1'objet ou & 1'instabilité de La haute tension.




Figure 11 :

&= (Jhjectif

Aberration sphérigue.

Fiqure 12 :

e Objectif

Aberration chromatigque.
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L'aberration sphérique est 1s principal défaut de Ll objectif
(figure 11). Les électrons suivant une trajectoire proche de 1'aze
convergent en A', image paraxiale de A, et ceux dont la trajectoire
fait un angle o avec 1'axe convergent au point Aé 4 une distance
A;A' = Csu'z = wcsaa. CS est la constante d'aberrration sphérique et
v le grandissement de 1'objectif, Le disque de plus faible section
du faisceau émergent se trouve entre Aé et A'. On le considére comme
1'image de A. Il a pour rayon gé = (1/4)Csu'3. Dans l'espace objet

le disque de confusion a pour rayon:
(2.2) = (1/4)e o
’ 9 s

L'sberration chromatique est due A4 ce gue, dans un faisceau

polychromatique, les électrons les plus lents sont les plus déviés
et convergent en un point Aé plus proche de 1'objectif (Efigure 12).
Comme dans le cas précédent il en résulte un disgue d'aberration
dans le plan image, et dans le plan objet, un disque de confusion

dont le rayon est donné par la formule:
(3.2) gc = CcuAEIE

CC étant la constante d'aberration chromatique et AE 1la dispersion

d'énergie.

En microscopie optique, les objectifs sont composés 4°
empilements de verres de différents indices, avec des surfaces et
des interfaces compliquées. Des combinaisons de ces différents
paraméties permettent d'obtenir des objectifs utilisables & pleine
ouverture, a = v/2, et d'atteindre la limite de résolution théorique
de O,2um. Pour la microscopie électronique, les efforts se portent
sur la topographie du champ entre les pidces polaires de 1'objectif.
Malgré les progrés technologiques, les objectifs électromagnétiques
restent imparfaitement corrigés. Pour réduire le disgue de confusion

on est amené i réduire 1'ouverture v des faisceaux électromigues.

Actuellement les objectifs magnétigues les mieux corrigés ont
une constante d'aberration sphérique Cs » 1um. Dans ce cas le disque
de confusion a um rayon 0g égal & 1nm avec une ouverture a de
1l'ordre de 1,6.10"2 rd. L'ouverture des faisceaux utilisés en

microscoplie électronigue justifie l'approximation des petits angles:



= Objectif

Figure 13 :

Diaphragme d'ouverture.

Figure 14 :

Profondeur de champ.

99



67

o » sing » tgu.

3.3 Limite de résolukion de ]'objectif.

L'effet des aberrations géométrigues et celui de la diffraction
varient en sens inverse lorsque 1‘ouverture de l'cbhjectif varie.
C'est pourquoi il faut adopter wn compromis. Pour une ouverture o
donnée, le disque de confusion résultant de causes indépendantes a

pour expression:
H 2 2
. = +
(3.4 e f(pd ot o)
La limite de résolution e, se calcule en minimisant la fonction
elw). On peut généralement négliger le terme d'aberration
chromatigque. Dans ce cas p est minimum pour une valeur um‘telle que.

& .
(3.5) wy = 114 A/C,

Avec C_ = 1mm et A = 4.0 mm on a ap = 0,86 10"%rd,d"oli:

og = 0, 16nm
g4 = 0,28nm
oy = 0,32nm

Ainsi, & cause de l'aberration sphérigue, le gain en résolution des
lentilles électromagnétiques par rapport aux lentilles optiques est
de 1'ordre de 10° au lieu de 105.

3.4 Diaphragme d'ouverture.

L'ouverture « de l'objectif est matérialisée par un diaphragme
placé dans le plan focal image ¢' de 1'objectif (figure 13). Soit &
le diamétre du diaphragme et £' la distance focale de 1'objectif.
Les rayons issus de l‘objet dans un cdne de demi-angle o = &/2f
convergent au plan fecal image en des points situés & 1'intérieur du
diaphragme et poursuivent leur trajet pour former 1'image. Les
rayons dirigés 4 1'extérieur de ce cone sont arrétés par le

diaphragme et ne participent plus 4 la formation de 1l'image.
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Figure 15 : Latitude de mise au point (profondeur de foyer) .
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4.~ PROFONDEUR DE CHAMP ET LATITUDE DE MISE AU POINT.

Du fait que l'image est entachée d'aberratiom, on peut déplacer
l'objet d'une certaine quantité ¢ le long de 1'axe optigue, en
gardant la méme netteté dans le plan fixe o&ll'on recueille 1l'image.
On appelle ¢ la grofoﬁdeur de_champ. Scient en effet un objectif
utilisé avec une ouverture o, un point objet A dans le plan P et son
image A' dans le plan P' (figure 14). Si on déplace & en A1 le
faisceau incident coupe P suivant un disque de rayon h = AAlu'et le
faisceau émergent coupe P' suivant un disque de rayon h' = vh. Si h
est inférieur au rayon p de la tache de confusjion, h' est inférieur
apg'
pas plus floue que celle de A. La profondeur de champ et est la

et le disque de rayon h' constitue une image de A1 gqui n'est
distance pour laquelle h = p c'est & dire:
(4.1) e = plu.

Avec un objectif d'aberration sphérigque C5 = 1mm, si on utilise
une guverture o = 1,6.10-2Id la résolution p est égale & 1nm et la
profondeur de champ e = 63nm. Si 1'on veut la résoluticn 0 = 0, 32nm
on travaille avec 1'ouverture %= 0,86.10'2rd, et £ se réduit &
37nm. La profondeur de champ est relativement grande en comparaison
du champ observé ce gqui permet d'incliner 1'objet par rapport a
1'axe optique en gardant la netteté dans tout le champ. Par exemple,
avec e = 66nm on peut incliner l'cbjet d'environ 10° et garder une
résolution de 1nm dans un champ 4'environ 2um de rayon. La ogrande
profondeur de champ permet d'effectuer des vues stéréoscopigues des
objets en vue d'études tridimensionnelles. Par ailleurs, elle est
pleinement utilisée dans toutes les applications cristallographigues
qui nécessitent 1l'examen de 1'objet suivant différents angles.

Pour la méme raison que précédemment om peut déplacer le plan
image d'une guantité ¢' le long de 1'axe optique, l'objet étant
fixe, sans perdre en netteté. On appelle ¢' Jlatitude de mise au
point ou profondeur de fover. Ce qui nous intéresse ici, c'est la
latitude de mise an point au niveau de 1'image finale aprés
traversée des lentilles de projection. La figure 15 montre gue si
l'on déplace le plan image de P' en P", le faiscean émergent coupe
P* suivant un cercle de rayon k' = A'A"¢‘ = A'A"q/F, I étant le
grandissement total du systéme. La latitude de mise au point =' est
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objet

> objectif

SRP U ——— plan focal image

> lentilles de projection

acran

FigL{re 16 : Formation du diagramme de diffraction.
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ia valeur A'A" pour laguelle k' = p' rayon de la tache de confusion

dans l'espace image final, c'est-i-dire:
B 2
(4.2} e' = Mpfa

Pour une résolution p = inE et une ouvertfure g = 1,5.10_2rd. on
a pour latitude de mise au point e¢' = 6, 60 et 600m respectivement

avec des grandissements T = 10‘, 3.10‘ et 105.

C'est pour cette
raison gque l'omn peut mettre au point 1'image sur un écran et

l'enregistrer sur un film situé dans un autre plan.

5. FORMATION ET CONTRASTE D'IMAGE EN MICROSCOPIE ELECTRONIQUE

L'optigue considérée jusgu'ici s'applique indifféremment & la
la microscopie photonigue ou é&lectronique, aux ordres de grandeurs
prés (A, ¢ et donc g). Dans ce paragraphe nous allons considérer la
formation du contraste d'image qui est un aspect plus spécifique de
la microscoﬁie électronique. Tout le processus de formation 4'image
se situe entre 1l'objet et 1'image intermédiaire donnée par
1'objectif. Nous nous centrerons deonc sur cekte partie du

microscope.

5.1 Diagramme de diffraction (figure 16).

Le faisceau incident presque paralléle est diffusé ~ par
l'objet. 5i 1'objet est cristallin la diffusion élastique prend la
forme d'un ou de plusieurs faisceaux diffractés qui s'écartent de
l'axe optigue de petits angles 28 («-5.10h3 a 10_2rd). Chague
faisceau diffracté suivant l'angle 28hk1 vient converger dans le
plan focal image de 1'objectif au point Gﬁkl 4 une distance Thl du

foyer F'. Avec l'approximation des petits angles:

(5.1 ryy = 28T = My = Ty
dhkl étant la distance réticulaire des plans diffréctant et Ikl
1/d le module du vecteur réciprogue correspondant. Om recueille

hlel!
donc dans le plan focal image un diagramme de diffraction

homothétique & wune coupe du réseau réciproque. Au diagramme de

diffraction se superpose un fond continu provenant de la diffusion
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Nrir Nkl

- - "”J’_L— AR J1---- il

Figure 17 : Diagramme de diffraction : intensité en fonction de la distance
au centre. Trait plein: pics de diffraction. Trait tireté: fond continu de

diffusion inélastique.



inélastique damns toutes les directions de l'espace (figure 17).
Lorsque le cristal est épais,les électrons diffusés inélastiquement
peuvent subir une seconde diffusion élastique qui par diffraction
donne un diagramme de lignes dites de Kikuchi. Ce diaqramme' permet
de repérer avec une trés grande précisiom l'oriemtation du cristal
(Hirsch et al. 1965). Lorsque 1l'ocbjet n'est pas cristallisé, on
obtient dans le plan focal image ¢' un diagramme diffus avec une
distribution d'intensité en fonction de la distance au centre, IL(r),
représentant 1'intensité diffusée par 1'objet en fonction de
l'angle, I(28}. La Planche 1 montre des exemples de diagrammes de

diffraction.

En excitant les lentilles de projection convenablement on peut
obtenir sur 1'écran d'observation une image du diagramme de
diffraction avec le centre du diagramme en 0, image de F' et le
image de G',,. La distance 0G est

hkl hkl hkl
donnée par la formule: thl = YTy Y étant le grandissement du

spot de diffraction en G

systéme de projection en mode diffraction. En remplagant Lypp Par

les expressions (5.1), on a:

Rpx1

hkl LA

(65.2) 1/d

Ihk1 ¥

On voit gu'eon peut déterminer dhkl ou ghkl en mesurant thl'
connaissant EAx. La grandeur L = vf' est appelée longueur de caméra
parce que thle = Ajdhkl = 2Ehkl' La longueur de caméra L et la
constante K = LA dépendent des caratéristiques optigues des
lentilles de projection en mode diffraction et de la longueur d'onde
A. Il est généralement nécessaire de la mesurer en utilisant un

objet é&talon dont on connait les distances réticulaires.

5.2 Diffraction en aire sélectionnée.

Il existe deux fagons de sélectionner une aire de diffraction
sur lobjet. Dans les microscopes classiques, on place dans le plan
de 1l'image intermédiaire um diaphragme de diamétre A' que l'on
appelle diaphragme de champ ou de sélection (figure 18).. Le cercle
de diamétre A' est l'image du cercle de diamétre A dans 1'obiet.
Leé rayons transwis et diffusés par tout point intérieur au cercle
de diamétre A traversent le diaphragme de selection et viennent
former le diagramme de diffraction final aprés passage dans les



Figure 18

Diaphragme de sélection.

Figure 19

Microscopie électronigque & haute résclution.

174
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lentilles de projection. Au coniraire les rayons transmis et
diffractés par tout point extérieur 4 ce cercle sont arrétés et .ne
participent plus 4 la formation du diagramme de diffraction final.
Ainsi on sélectionne une partie de 1'objet pour former le diagramme
de diffraction. Le diamétre minimal de l'objet sélectionné est de
l'ordre de 1um, compte tenu de la taille minimale réalisable pour
les diaphragmes ({(10-20pm) et du grandissement de 1'objectif (x10-

20).

Dans les microscopes munis de systéme de balayage, on peut
réduire la section du faiscean incident sur l'objet jusgu'a ume
valeur d'environ 10nm. Dans ¢e cas on peut sélectionner directement
sur l'objet un. champ diffractant dont le diamétre est égal & la

section du faisceau électronique.

$5.3 Formation d'image.

Avec les objectifs trés performants actuels (C5=1—5mm), il v a

deux modes & 'observation distincts.

Mode de haute résplution (figure 19).

On travaille avec un faisceau d'cuverture égale ou un peu
supérieure & S 1l'ouverture correspondant 4 la limite de résolution
du microscope. Si 1l'objet est un cristal, on admet dans 1'objectif
le faisceau transmis et un uﬁ plusieurs faisceaux diﬁfractés.
L'image résulte alors d4'interférences entre le faisceau transmis et
le ou les faisceaux diffractés. Cette méthode permet de visualiser
les plans cristallins, de déterminer la structure cristalline avec
la résolution de 1l'objectif. Elle permet aussi d'étudier les défauts
cristallins avec la méme précision. Toutefois des conditions
expérimentales trxés strictes s'imposent et limitent la généralité
des études. (J. Thibault-Desseaux, ce volume). La planche 1 monktre

un exemple d°'image en haute résolution.

Mode de movenne résclution(figure 20}.

On choisit un faisceau d'ouverture a ¢ L de 1l'ordre de
10" %rd. on forme 1'image soif avec le faisceau transmis (image en
champ clair), soit avec un faisceau diffracté {image en champ

sombre). Ce faisant on perd en résolution i cause des effets de
diffraction de 1'objectif (Qd » 1-2nm), wais on .bénéficie de



Figure 20 : Microscople &électronigue & movenne résclution.

a)
b)

c)

Image en champ clair : la zone AB diffracte peu et transmet bien les électrons, son image A'B' est claire;
la zone AC diffracte bien et transmet peu d'électrons, son image est sombre.

Image en champ scmbre : seules les images des zoneg en posltion de Bragg pour la réflexion choisie sont
dclairées,

Image en champ sombre avec le falsceau incident incliné par rapport a l'axe optigue et le Talsceau dif-
fracté sulvant 1'axe.
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contrastes intéressants. L'intensité du faisceau tramsmis ow
diffracté qui vient former 1'image dépend en effet de différents
facteurs: nature des atomes, épaisseur de cristal, orientation du
cristal par rapport au faisceau incident. Le contraste de 1'image
est alors produit par la variation de 1'un de ces paramétres dans
les différentes parties de l'objet. Avec des cbjets minces, on admet
que tous les électrons incidents se retrouvent soit dans le faisceau
transmis soit dans les faisceaux diffractés (ou diffusés, s'il
5'agit d'cbjets amorphes). On peut alors interpréter qualitativement
les images. En champ clair (figure 20.a) les parties qui diffusent
peu, donc qui transmettent bien les électrons, donnent une image
claire. C'est le cas des trous dans les membranes support, des zones
riches en éléments légers, des bords de cristaux, des zones
cristallines loin de toute position de Bragg. En_champ sombre au
contraire (figure 20.b) les parties gui diffusent beaucoup, ou les
parties de cristal en position de Bragg pour le faisceau diffrécté
sélectionné par le diaphragme d'ouverture donpent une image claire
tandis que le reste de 1l'image est sombre. I1 est commode de
distinguer 1les cas extrémes: le comtraste de facteur de diffusion
atomique est 4@ i des variatioms chimiques et peut se produire pour
tout objet, y compris un amorphe; le comkraste de diffraction propre
aux cristaux est produit par toute variation des paramétres de
diffraction. L'interprétation du contraste est développée par
A.Gervais dans ce volume. Malgré une résolution moins poussée, ce
mode reste trés utilisé notamment pour l'analyse des défauts. La
Planche 2 donne des exemples d'images d&'objets amorphes et

cristallins. -

Dans la‘pratique, la technique indiquée sur la figure 20.b pour
former une image en champ sombre n'est pas recommpandée. Cette
technique consiste & dgplacer le diaphragme d'ouverture dans le plan
focal ¢' pour le centrer sur un faiscean diffracté . Dans ce cas, le
faisceaun diffracté traverse 1'objectif en faisant un angle Zahkl
avec l'axe optique, ce qui n'est pas idéal pour la formation
d¢'image. Il est préférable de suivre la technigque indiquée sur la
figqure 20.c. On incline le faisceau incident ¢'un angle 28 ce gqui-
améne le faisceaun diffracté sur 1'axe optigque, en position optimale
pour former 1'image. Les microscopes possédent tous des déflectrices
pour incliner le faisceau incident. Ils permettent aussi de passer

du mode image auw mode diffraction par simple commutation d'une des
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lentilles de projection. Pour obtenir une image en chawp sombre, on
se place en mode diffraction et on régle les déflectrices de fagon 4
incliner le faisceau incident de 1'angle zahkl choisi et & amener le
‘failsceau diffracté hkl suivant l'axe optigue. Puis on centre le
diaphragme d'objectif sur 1'axe optique et on passe en mode image,
soit en champ clair, en coupant 1'excitation des déflectrices, soit

en champ sombre, en excitant les déflectrices .

Quel que soit le mode d'observation, haute ou moyenne '
résolution, l-étude d*un cristal requiert 1'expléitation conjugude
de 1'image et de la diffraction. La planche 3 illustre quelgques

exenples de leur complémentarité.
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chapitre: A.Gervais, C. Guillemin, T.Moudda-Azzem, A. Ramos, J.
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Planche 1. Diagrammes de diffraction. a)} Monoeyistal, faisceau d'électrons paralléle
& un zxe de zone [u,v,w] b) Polycristal c) Amorphe. : anmeaux diffus créés par 1'or-
dre a courte distance dans l'objet d) Lignes de Kikuchi, cristal en position de dif-
fraction pour une famille de plans (h,k,1) e) Image en mode de haute résolution.
Cristal de sanidine (feldspath alcalin).




Planche 2. Images ¢n mode de moyenne résolution. A) Verre de composition spoduméne
(champ clair) : fiuctuations d'éclajrement causées par des fluctuations de composi-
tion chimigue de période X = 5-15 nm. a-d) Précipités de carbure de silicium, SiC,
dans une matrice de silicium. a): image en champ clair. b}: diffraction: la matrice
de silicium donne le réseau de taches de type 1, les précipités donnent les taches
de types 2 at 3, c): image en champ sombre avec les taches 2. d): image en champ
scmbre avec les taches 3. '
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Planche 3. Feldspaths alcalins, (X, Ha) Alsigou. a et b) : domaines
sodiques dans une matrice potassique. a) : image en champ clair; b}
diffraction, axe de zone [102]. La différence de paramétres entre zones
sodiques et potassiques cause un dédoublement des taches suivant la.
direction [2071]*. c et d) : wmicrocline. ¢) : image em champ clair; A&,
macles d'albite; P, wacles du péricline. d)} : diffraction, axe de zone
{102]. La différence d'orientation entre les domaines maclés cause un
dédoublement des taches, suivant la direction [207]* pour les macles

d'albite, et suivant la direction [010]* pour les macles du péricline.
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DEFAUTS CRISTALLINS

par C. Willaime

Un cristal est defini comme un empilement triplement
périodigque d'atomes. Aucun cristal ne respecte
rigoureusement cette définition; les cristaux cocmportent en
effet des défauts en quantité plus ou moins importante. La
présence de ces défauts confére au c¢ristal des propriétés
particuliéres, ou est révélatrice d'événements subis
antérieurement par Le cristal. La mise en évidence et La
caractérisation de <ces défauts sont donc wutiles pour
déterminer les propriétés du cristal. Certains de ces
défauts peuvent Etre étudiés par microscopie étectronique;
leurs caractéristigues géométrigques et quelques indications
sur Les propriétés auxquelles ils sont associés font l'objet
de ce chapitre,

On peut classer les défauts cristallins selon teur
dimensionalité : défauts a zéro, wune, deux ou trois

dimensions.
péfauts de dimension 0, ou défauts ponctuels.

Il s'agit d'atemes manguants (ou lacunes), d'atomes
supplémentaires (ou interstitiels), d'atomes ayant éteé
remplacés par des éléments différents <(ou défauts  de
substitution), ou de la combinaison de c¢es possibilités,
avec conservation de la neutralité de charge. Ces défauts
ponctuels ne distordent pas notablement Les plans
réticulaires, et ne peuvent donc pas @&tre détectés par
microscopie électronique. La concentration &a L*éqguilibre
thermodynamique des interstitiels et des Llacunes, de méme
due leur vitesse de diffusion augmentent avec La
température: les Llacunes interviennent dans les preocessus

de déformation & haute température.
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péfauts de dimension 1. Dislocations.

Si on effectue dans un «c¢ristal une coupure Limitée par
une LlLigne, et que L'on fait gLiséer les deux lévres de La
coupure L'une par rapport a L'autre, on  crée une
dislocation. La Limite de La coupure est La Ligne de
dislocation, le vecteur déplacement Llors cdu glissement est
le vecteur de Burgers b de la dislocation (Figure 7). Le
caractére d'une dislocation est défini selon L'angle entre
son vecteur de Burgers b, et un vecteur unitaire porté opar
ta Ligne de dislocation : u. Si b est perpendiculaire & u,
{a dislocation est c¢oin; si b est parallele a u, La
dislocation est wvis; pour les cas intermédiaires, La
dislocation est mixte. Une ligne de dislocation n'est pas
nécessairement une droite: Le caractére dg la dislocation
peut donc varier d'un point & un autre; u wvarie, mais b
reste c¢onstant pour une méme dislacation. Pour une
dislocation dite entiére, le vecteur de Burgers est une

translation du réseau.

a b

Fig.l Dislecatiens.

(a) Obtention d'une dislocation par coupure du
cristal et glissement d'une lévre de la coupure
par apport & ltautre.

{b} Dislocation coin: 3, vecteur de Burgers
perpendiculaire a T {(vecteur unitaire porté par
la ligne de dislocatien).

b d N N
(c} Dislocastion vis: b parallele a .
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Fig.2 Mouvement d'une dislecation par glissement.
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lacune

a | b

Fig.3 Mouvement d'une dislocation par montée.

Fig.4 Mouvement d'une dislocation: caombinaiscn du
glissement et de la montée pour contourmner un

abstacle.
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eGlissement (Figure 2)

Sous Ll*effet d'une contrainte de cisajllement paralléle
au vecteur de Burgers, Lla lighe de dislocation tend &
glisser (parallélement a b pour une coin;
perpendiculairement & b pour wune wvis). Ce déplacement
necessite seulement la coupure de (iaisons interatomigues le
long de Lla Ligre, et leur rétablissement aprés décatage
d'upe période du réseau. Ceci peut donc se produire sous
L'effet de contraintes relativement modérées. Le plan de
gLisgement est défini par La Lligne de' dislocation et son
vecteur de Burgers.

Quand une Lligne a glissé & travers tout le cristal, une
partie du cristal s'est déplacée de b par rapport & l'autre.
La répétition d'un tel processus avec plusieurs dislocations
entraine une déformation macroscopique du cristal, dite

déformation plastique.

e Montée (Figure 3)

Le glissement des dislocations peut Btre empéché par des
obstactes tels que des précipités ou d'auvtres dislocations.
La déformation plastique du cristal est rendue olus
difficile; il y a durcissement.

$1 les lacunes sont nombreuses et diffusent facilement
(haute température), Lles dislocations peuvent se déplacer
hers de leur plan de glissement: il s'agit d'un mouvement de
montée. La déformation plastique se produit alors par Lla
cembinaison du glissement et de la montée des dislocations.

(Figure 4&3.

l.La présence d'une dislocaticn dans un cristal entraine
une courbure de certains plans réticulaires {(¢cf plans
verticaux de ta figure 2), qui correspond & une déformation

élastique du réseau au voisinage de la dislecation.




D

pans un milieu irifini et élastiguement isotrope, Lle

vecteur déplacement R pour tout point du réseau est

R: A [b bﬁﬁ.baﬁiﬁib_ﬁ_ﬁ\L
uc{ ¥ b L4 + * 4 {A-v) + PR 2(4-v) i ro

(Head et al.,1973), ou b est lLa ccmposante coin du vecteur
de Burgers,y Le coefficient de Poisson (qui caractérise les
propriétés élastiques du matériaul), et r et s les
coordonnées polaires dans (e plan perpendiculaire & Lla
dislocation.

A La deéeformation élastique du réseau autour de La
dislocation est associée une énergie ¢lastique
proportionnelle & La longueur de la dislocation et au carré
de son vecteur de Burgers. La minimisation de cette énergie
explique donc gue tes vecteurs de Burgers sont en général
tes plus courtes translations du réseau, et que les

distocations ont tendance & Etre rectilignes.

Dans certaines structures cristallines, on peut observer
des dislocations dont Le vecteur de Burgers est plus petit
gu'une translation du réseau: il s'agit de dislocaticns
partielies {ou dislocations disscciées). La figure 5a montre
uhe dislocation entiére dans une structure comportant
deux types de plans atomiques; Lla périodicite du réseau et
La longueur du vecteur de Burgers correspondent a La
distance entre deux plans équivatents: a. L'énergie
élastique Liée & cette dislocation est donc proportionnelle
aa 2.

bans La figure 5b, Lla dislocation précédente a éte
dissociée en deux partielles de vecteurs de Burgers a/2.
Lfénergie élastique correspendante est proportionneile a
2x€a/2)2 =al/2 ,  qui est inférieure & celle de La
dislocation entiére. Cependant, entre les deux dislocations
partielles, il existe une irrégularité du réseau, ou défaut
d'empilement auquel correspond une €nergie de . surface

proportionnelle & L'aire sur laguelle s'étend ce défaut.



91

r

-

4

—— —_—— J—

Fig.5 Dissociation d'une dislocatien

(a) Dislocation entidre de vecteur de Burpers i
—
(b} Dislocation dissociée: Ei + by = kY

les deux dislocations partielles sont sépardes

par une faute d'empilement.

Boucies de dislocation.

bu fait de L'irrégularité du réseau au niveau d'une
Ligne de dislacation, celle-ci ne peut se terminer que sur
la surface du cristal, oy contre d'autres defauts
cristallins, ou encore se refermer sur elle-meme. Dans ce
dernier ¢as, on a une boucle de dislocation.

Boucle glissile: le vecteur de Burgers est situé dans
le plan de la boucle. Sous L'action dfune contrainte de
cisaiillement paralléle au vecteur de Burgers, la boucle
s'élargit ou se rétrécit.

Boucle prismatique : le wvecteur de Burgers est
'perpendicuLaire au plan de la boucle, Une telle bBoucle peut
®tre considérée comme formée par une accumulation de lacunes

(Figure 6a>, ou d'interstitiels (Figure 6b).
béfauts de dimension 2. Défauts plans.

Un défaut de dimension 2 est une interface ,plane ou

non, entre deux parties d'un cristal déptacées L'une par
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Fig.6 Boucles prismatiques. {a) Boucle de lacunes

(b) Boucle d'interstitiels

rapport &4 L'autre. Ce déplacement peut €tre caractérisé par
une translation R, gqui n'est pas une translation du reéseau,
et par une rotation repérée par un vecteur £ﬁ9 de Lt'espace
réciprogue. Plusieurs types de défauts cristaliins peuvent

Ftre décrits selon Les valeurs de ces deux paramétres.

ANy =0, R# 0. (R peut ®tre ou non parallele &
L'interface). Ce type de défaut apparait en particulier
aprés Le glissement d'une dislocation partielle. L'interface

correspondante est plane.

Réseau Direct _ Réeseau Réeciproque
2 o ] @ - L] L]
. - iR @ ® 0 ® a

Fig.7 Défaut d'empilement, Le vecteur R est le vecteur
déplacement d'une partie du cristal par rapport &
lrautre. Ce défaut n'introduit aucun effet dans

l'espace réciprogque.



Parci_d'antiphase. (Figure &).

DNy =0, R$ 0. Lars du refroidissement d'une solution
solide, une mise en ordre des atomes peut apparaitre. S5i le
point origine de cet ordre est différent dans deux régions
voisines du cristal, la Limite wentre ces vrégions est une
parci d'antiphase. La paroi &est en général une surface

quelconque.

Reéseau Direct Réseau Réciprogque
e H @ H e }e
1
% ° X ® ,l ¥ e L] @ @ &
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1 IF{ o
¥ e x) ¥ e ¥ v @ ® ®
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& X//X & ¥ e @ © s L] ®
rd
x///x & X e X P e ® @ @

Fig.8 Paroi d'antiphase.

Une espéce ¢ristalline est maclée lorsgue sont accolés
deux { ou plusieurs b cristaux d ! orientations
cristallographiques différentes, mais dont Lles réseaux
forment entre eux des angles constants. Quand il y a macle,
les deux individus possédent, rigoureusement ou
approximativement, un réseau commun.

Une macle par_pseudo-symétrie peut apparaitre lorsgue
{e réseau du cristal posséde presgue un élément de symétrie.
(Par exemple, un cristal orthorhombique dont le rapport a/b
est voisin de 1, posséde presgue un axe guaternaire; il est
pseudo~quadratique). Les deux 1individus de La macle se
déduisent L'un de L|*autre par L'opération de ce pseudo
élément de symétrie. Le défaut & deux dimensions qui forme

t'interface entre les deux individus est une paroi de macle.
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De telles macles peuvent Btre produites lors de La
croissance du cristal, au caours dfune transformation de

phase, ou sous L'effet d'une contrainte mécanique.

Réseau Direct Réseau Reciproque

A
d; 3

¢ o o oo

Flg.9 Macle par pseudo-symetrie. Une légére déscrientation
entre les deux individus, 1 et 2, entraine umn
dédoublement des taches de diffracticn dans l'aspace

réciproque.

réticulaire. (Figure 11).

Pour d'autres types de macle, lLes individus ont
rigoureusement un réseau commun. Il s'agit de macle par
mériédrie: le cristal est moins symétrique gue son réseau,
ou de macle par mériédrie réticulaire, Lorsqu'il existe un
réseau multiple du réseau du  cristal (cristaux
rhomboédriques et cubiques qui possédent un réseazuy multiple
hexagonal). Pour ces macles, [Xg = 0 et R = 0; les facteurs
de structure pour les reflexions simultanées dans les deux
individus peuvent ®tre différents, et, pour La macle par
mériédrie réticulaire, certaines reflexions correspondent &

un seul des deux individus.
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Reseau Direct

o o |0 O

Fig.l0 Macle par mériédrie.

Reseau Réciprogue

) ® ] [ ]
Q -] v e
@ M ° @

D'un individu a ltautre, la

position dans l'espace réciprogue des taches de

diffraction reste inchangée; seule leur intensitéd

relative pevt varler.
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Macle par mériédrie téticulaire:.-exemple de plan du

résesu réciproque. Lés deux individus ont un réeeau

multiple commun. Dans l'espace réciproque certains

noeuds sont communs aux deux individus.
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Une macle est définie par la surface_d'accolement des
deux individus: lLa paroi de macle gui n'est pas tcujours une
surface plane, et par un ou des élémenis__de_ _macle. Un
élément de macle est une opération de symétrie guil permet de
passer d'un individu de la macle & L'autre; les éléments de
macle sont des éléments de symétrie, que posséde le réseau
commun aux deux individus, majis gui n'appartiennent pas au

cristal.

Certaines macles sont formées par L'application d'une
contrainte de cisaillement: ce sont des macles mécaniques.
Lfangle de cisaillement est constant pour wune macle d'une
espéce donnée. Au cours du cisaillement, une sphére définie
dans le c¢ristal se transforme en un ellipsoide. Au cours de
cette déformation,deux sections restent circulaires:€q et
K>. (Figure 12). La direction de <cisaillement est M 1.
paralléle a K1. On peut également obtenir géométrigquement Lle
méme ellipsoide a4 partir de La sphére par un c¢isaillement
dans la direction » 2 contenue dans Kp. lLa description d'une
macle par les éiéments Kq, Kz,mM 1 et m 2 est classique, méme

Lorsque Lla macle n'a pas été produite par cisaillement.

Fig.l2 Créatien d'une macle par cisaillement le long de
ml, paralliélement & K]. la section K3 a une

forme invariante dans le cisaillement.
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{omposante de A.g paralléele & Llfinterface.Cette
situation se produit & L'interface de deux cristaux de mEmes
paramétres légérement désorientés ou de deux cristaux de

méme orientation et de paramétres Légérements différents.
Sous-joint.

La situation décrite pour (e moiré peut entrainer de
fertes interactions atemiques conduisant &4 la formation d'un
réseau de dislocations.L'interface qui contient ce réseau de

dislocations est un sous-joint.
béfauts de dimension 3.

Au sein de la matrice peuvent apparaitre des inclusions
(piégeées au cours de la croissance du cristal), des lamelles
d'exsolution ou des précipités (formés lors de wvariations
des conditions thermodynamigues).

Suivant Lla tailte du précipité et surtout suivant Lles
différences de paramétres réticulaires de (a matrice et du

précipité, celui=ci peut @tre cohér

ent (les plans
LU

réticulaires se poursuivent & travers interface, avec

A4 aucune continuité entre le réseau de La matrice et celui

du précipité; figure 13¢).

a b C

Fig.1l3 Précipité dans une matrice.

(a) cohérent, (b} seml-cohdrent, (c)} incohérent.
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THEORIE CINEMATIQUE
CONTRASTE DES DEFAUTS

Annick Gervais.

I.INTRODUCTEICHN

Les premiers travaux dans le domaine de la microscopie électronique en
transmission ont é&té vréalisés & la fin des années cinquante au
laboratoire du Cavendish de Cambridge par le groupe de P . Hirsch. En 1963
avait lieu la premiére école 4'été de Microscopie Electronique organisée
autour de deux thémes:les bases de la diffraction électronique et la
théorie du contraste des images de défauts plus particuliérement dans les
échantillons métalligues(1}(2). A partir de cette époque les possibilités
combinées de la diffraction et de la microscopie électroniques ont été
étendues 4 une grande variété de problémes et un large spectre de
matériaux. La microscopie &lectronique a pris um essor considérable en
minéralogie autour des années 1970 et les travaux sont aujourd'hui trés
abondants, Dans les deux chapitres relatifs 4 la théorie cinématique puis
la théorie dynamigue des défauts dans les cristaux nous insisterons sur
les hypothéses liées aux deux approches et sur l'origine physigue du
contraste. Nous préciserons parallélement & partir de certains exemples,
les méthodes d'investigation expérimentales; en effet il est primordial de
pouvoir prendre les images d'un défaut dans des conditions expérimentales
qui permettent leur identification sans ambiguité. Nous nous bornerons
également A& donﬁer une interprétation qualitative des éguations utilisées
pour évaluer le contraste d4'un  défaut. Les calculs nécessitent
généralement 1'emploi d‘un ordinateur et un certain nombre de programmes
sont publiés dans quelques ouvrages cités en référence parmi les
publications relatives aux brincipales éroles d'été (2 & 7) et des

ouvrages généraux.({8 a 20).
11 _HYPOTHESES DE LA THEORIE CINEMATIQUE

Dans ce chapitre nous montrons comment la théorie cinématique expligue un

trés grand nombre &'chservations relatives aux diagrammes de diffraction
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et aux images de microscopie électronique, au moins qualitativement. Selon
1'approche cinématique la description élémentaire de 1'interaction des
électrons avec un milieu périodique , requiert plusieurs hypothéses

-1- dans un premier temps les phénoménes de diffusion inélastigque sont
négligés.

-2- ensuite, la diffusion élastique est traitée dans le cadre de
1'approximation de Born, ce qui signifie gque 1'interaction du faisceau
transmis et des faisceaux diffractés sera négligeable,

A partir de ces deux hypothéses la théorie cinématique va rendre coupte
gualitativement des phénoménes les plus importants dans les diagrammes de
diffraction (paragraphe 3 & 5) et le contraste des images (paragraphes &
et 7). Les notions é&lémentaires sur la descripticn des champs d'ondes
associés 4 la propagation des électrons dans un milieu cristallin ont été
décrites dans le chapitre I de cet ouvrage. Les expressions de ces champs
d'ondes déduites de 1'approximation de Born sont rappelées dans

1'appendice 1.

III. LA DIFFRACTION DES ELECTRONS. Expression générale de 1'intensité

diffractée dans le cadre de la théorie cinématique.

L'amplitude ?S diffusée par un atome ou une maille élémentaire d'un
cristal et mesurée au point d'observation P s'expriment par les relations

suivantes: ( appendice 1)
(1) ws(atome i,P} » ¢Dfi(3){(exp—2n1kor)lr}

81 ﬂr"))nriu
(2) ¥ (maille,P) ~ L.f.(0) exp-2riak. Ej

-~ F{@}

ol ;j représente la position d'un atome vis 4 vis de l'origine de la
‘maille considérée. Le dernier terme de 1'équaticn (1) décrit l'atténuation
de l'onde sphérique avec la distance r au point d'observation P. Nous ne
tiendrons plus compte de ce facteur constant (r=iIOPH=constante) dans la

suite des calculs. L'expression de 1'amplitude diffusée par un cristal

s'obtient facilement par analogie avec les expressions (1) et (2) en
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étendant cette fois la sommation sur toutes les mailles du cristal

repérées par 1'indice n ;
. : , L
£3) ¢S(cr15ta1,P) [n Fn(B)exp—anbk. I

Le vecteur ;n est la distance d'une maiile & 1'origine du cristal. La
géométrie attachée 4 la diffraction est dJécrite par la construction
d'Ewald (Figure 1}. On sait que 1'amplitude diffusée est forte lorsque Ak
est égal 4 un vecteur 3 du réseau réciproque. Cependant, la diffusion a
lieu dans un domaine angulaire différent de 20_ (0, angle de Bragg).

B'B
L'écart A0 aux conditions de Bragg est défini par le vecteur s .

)
]

o
+
w4

{4) A
La relation (3) modifiée par la relation (4) entraine (5):

(5) ¢s(crista1,P) - inFn(G);exp —2ni(§+ E].;n

+
£
AL

I
o""lflfi
+

- L~
7 reflecfeur

.|.

AL XL XL

g+s
+d
FIGURE 1.

Construction d'Ewald;définition du paramétre d'excitation s; s5)>0 lorsque

l'angle d'incidence est plus grand que 1'angle de Bragg.
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Comme 5 (< g le facteur de structunre Fn(B) est peu différent de celui gqui
est associé & la condition de Bragg BB et noté F_ ; de plus le vecteur ;n
étant un vecteur du réseau direct le terme exp —2ni§.§nvaut 1. Finalement,

1'expression obtenue prend la forme:
(6) ¥ (cristal,P) « I Fg exp -2mis. T,

Le terme de phase 2ni§.;n varie lentement d'une maille d'indice n 4 une
autre(s petit). Cette remarque justifie le remplacement de la sommation

discréte sur les mailles n par une intégration sur le volume du cristal:

. N
(7) ws{crlstal,P] - Fg | exp —2n15.rn (dT/VC)

- F_ 5{(qg,
g (g,s)

ol Vc est le volume de la maille élémentaire. S(g,s) est un facteur de
forme du cristal parfait. L'expression générale de 1'intensité diffractée
donnée par la théorie cinématique est de la forme :

(8) I (s)

cinématique
g - .

= ngszts,g)

Cette expression est & la base des analyses structurales quantitatives
menées par diffraction des raybns X et des neutrons. On accéde 4 la nature
et 4 la position des atomes d'une maille en ajustant_ les ng théoriques
et les valeurs expérimentales obtenues & partir des mesures de 1'intensité
intégrée Ig(s)(intégration sur s5).(21). Ces études de cristallographie
conventionnelle sont délicates dans le cadre de la théorie cinématique
appliquée aux électrons. La raison est liée 4 la trés forte interaction
entre électrons et matiére qui peut étre 100 4 1000 fois plus"forte que
pour les rayons X; le domaingevalidité de la théorie cinématique gue nous
étudierons plus loin dans ce chapitre exclut la détermination gquantitative
de ng au moyen de la relation (8). D'une facon générale les théories de
la diffraction des électrons se sont développées en paralléle avec la
théorie du contraste des 1images de microscopie pour expliquer la
porphologie et les défauts de matériaux réels plutdt que la stucture des
cristaux  idéaux. A défaut de détermination quantitative, le medéle
géométrigue qui découle de 1'expression {(8) est esgentiel  pour
l'interpréfation des diagrammes de diffraction. TCet aspect va eétre

développé dans les paragraphes suivants.



IV.DIFFRACTION PAR UNE LAME CRISTALLINE PARFAITE.

Dans le cadre de la diffusion élastique il a été montré au chapitre II que
la géométrie attachée au probléme de diffraction est trés bien décrite par
la construction d'Ewald. Les noeuds G du réseau réciproque sont associés &
des facteurs de structure Fg non nuls; si le cristal parfait est imfini il
existe de taches de diffraction & 1'intersection du réseau réciproque et
de la sphére d'Ewald ,l'intensité d'une tache s'exprimant par ng. Nous
allons montrer sur un exemple que 1le terme Sz(s,g) qui modifie
l'expression du cristal parfait infini crée autour des noeuds du réseau
réciprogue un “volume" associé & une intensité diffractée non nulle. Pour
simplifier prencns 1'exemple d@'un échantillon de dimension finie et de
forme parallélépipédique et calculons 1'amplitude diffractée a partir de

1'équation (7). Soit:

ry

g
— exp -2irs. T dr

volume

<t
[x]

olt Vc est le volume de la majlle élémentaire;Oxyz est un systéme d‘axes

paralléles aux cétés de grandeurs tx,ty,tz.
+ +
(10} s.r—sxx+syy+szz

L'amplitude diffusée se met simplement sous la forme suivante (1%} avant

intégration
(t1) o _=(F /V) [ txf tff tzexp—zni(s x+s_yts_z)dx dy dz
s g c "0 0 0 Ty Tz
et aprés intégration {appendice 2) sur 1'épaisseur du cristal:
F sinws_t_ siaws_ t sinvs t
XX vy z zZ

(12) ~—

v s s s
c X ¥ z

l'intensité maximum diffractée par une lame trés mince est obtenue pour

tz{{tx,ty et 5 _=s =0
iy
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La “fonction qui apparait au second membre de 1'expression précédente est
repreésentée sur la Fig.Za. Chaque noeud du réseau réciprogue ast remplacé
par un segment de droite paralléle 4 l'axe z, d'extension 1[tz(Fiq.2b); il
y aura une tache de diffraction dans le diagramme de diffraction s1 la
sphere intercepte ce seguent, condition beaucoup meins restrictive gue
pour un cristal infini. D'une fagon générale on prévoit les *volumes® qui
remplacent les noeuds du réseau réciprogue car ils ont des dimensions
‘itnverses" de celles du cristal. La figuze 3 présente quelques
correspondances entre la porphologie d'up cristal et le “volume"
diffractant associé dans l'espace réciprogque. Outre 1'élargissement du
noeud de 1'espace réciprogue 1'examen de la Fig.2b indigue gu'il peut
aussi y avolr des pics secondaires pour les valeurs entiéres du preduit

5 t ¢
z°z
{14) szt = n

Ces pics secondaires correspondent sur 1'image aux contours d'épaisseur et

d'extinctien,qui seront décrits plus loin.

FIGURE 2.
Facteur de forme d'une lame d'épaisseur tz dans la direction 2;

élongation des noeuds du réseau réciproque
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]

FIGURE 3.

-a~ "Volumes* diffractant autour des noeuds du réseau réciproque
associés 4 quelques cas classiques;

-b-réseau réciproque d‘une couche arocmatigue isolée.

-c-cylindres réciproques d'un ensemble d‘empilements paraliéles a  (x0y)

mais désorientés entre eux par rotation autour de 1'axe Qz.
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interface ; lame mono- | lame poly- lame multi-
paralléle au : cristallinej cristalline phases
faisceau d’'e.: monophase monophase
(a} (b)
interface non : {c) (d)

paralléle au

faiscean d'e.

AR AR AR AR R AR A AR AR A AR A AR AT AR A AL R A XA A R A LA AR R R AN A Ak A Ak

défauts : défauts défauts défauts
isolés :  ponctuels linéaires étendus
(d)

défauts

nombreux et
répartis au

hasard (e)

défauts

répartis

réguliérement:
(£)

AAXA AR R AKX R RARRKARA R AR RE R AR TR AR AR A AR AR ARk r A kR b okt

combinaisons :exemples:dislocations d'interfaces,

de défauts : dislocations décorées,
de nature : exsolutions dans les feldspaths
différente

Tableau :schéma de classification des défauts donpant lieu
a4 des diagrammes de diffraction caractéristiques repérés

par les lettres(a) a (f}.
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V. DIFFRACTION PAR UNE LAME CRISTALLINE IMPARFAITE.

Dans le paragraphe précédent nous avens vu que la limitation du cristal se
traduisait dans 1'expression analytique de 1'amplitude diffractée par
1'introduction d'un facteur de forme S{s,g}(relations (8) et (13)}. - Les
défauts cristallins décrits au chapitre précédent, affectent eux aussi
i'expression (&) en modifiant un ou plusieurs paramétres  qui v
figurent:n,qg,s ou En' Le tableau I présente un schéma de classificaticn
utile pour préciser quelgues uns des effets des défauts sur le diagramme

de diffraction:

&.4/ La présence de plusieurs diagrammes imbriqués revéle le passage d'une
lame monocristalline et monophase & des cas plus complexes (a) {b) auquel
il fawt adjoindre la possibilité de double diffraction (¢) dés que
1'image révéle la présence d'uneinterface inclinédevis~a- vis du faisceau
d'électrens:
-a-en déplagant le diaphragme de sélection d'aire on falt apparaitre deux
diagrammes d'orientation différentes.
-b-Les deux diagrammes sont associés i des réseaux réciprogues différents
-c-Les diagrammes comportent

-la superposition des taches liées aux cristallites adjacents;

~la double diffractien fait apparaitre éventuellement des taches

supplémentaires interdites.

B/ Les défauts agissent différemment sur les diagrammes en fonrction de

trois caractéristiques suivantes:

-1-ils sont isolés et peu nombreux;

-2-ils sont répartis au hasard et sont nombreux;

-3-ils sont nombreux et répartis périodiquement,

Dans le premier cas le diagramme:

{d} est insensible aux défauts qui seront éventuellement observés sur
1'image;notons toutefeis gue la retation locale du réseau auvtour d'une
dislocation est mis évidence par le déplacement des lignes de Kikuchi d'un
coté de la dislocation vis § vis de 1'autre; dans le second cas

(e)l'effet des défauts peut étre décelé sur le diagramme de diffraction
{sans ét;e nécessairement décelé sur l'image);nous citerons deux exemples:

*les défauts ponctuels peuvent engendrer une déformation élastique de
telle sorte que les taches présentent une élongation de module ge {cas
isotrope). )

*un arrangement de dislocations de méme vecteur de Burgers B produira
une courbure de la lame d¢ et une élongation supplémentaife gdé des

noeuds du réseau réciprogue, (Fig.4).
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(f)les défauts arrangés périodiguement sont fréguents en minéralogie: A
partir @d'un cristal parent on peut insérer périodiquement des interfaces
plans(fautes planes,antiphases,parois de macles) ou réaliser une
distorsion périodique de la structurs de base ou de la composition

chimique.les effets de diffraction de ces structures modulées ont été

étudiés par Amelinckx(22) et son groupe. Le modéle géométrique permet de
prevoir que des défauts plans paralléles produircnt des trainées gdiffuses
dans une direction perpendiculaire au plan des défauts;ces trainées
passent par les noeuds du réseau réciproque;un arrangement périodique A de
ces plans se traduit par une modulation des trainées ,de péricde 1/A.Plus
précisément si B est le vecteur déplacement, les taches supplémentalres S
du diagramme de diffraction sont reliédes a la tache ¢ de la structure

parent par la relation(in{1)p389):
8=¢ +(1/A)(m -3.8)n

ot 1 est le vecteur unitaire normal & 1'interface ,m un entier. Dans le
cadre des travaux dirigés certains exemples de diagrammes de diffraction
associés 4 des défauts seront traités; le cas des exsolutions permet de
montrer la structure fine des noeuds qui résulfe &é la présence de macles

muitiples et de phases différentes.

FIGURE 4.

a) Configuraticn de dislocations réparties aun hazard, courbure de
la lame.

b) Dislocations arrangées en sous-joint,

¢) Elongaticn suppiémentaire des noeuds du réseau réciprogue associé
au cas a).
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VI.THEORIE CINEMATIQUE DU CONTRASTE D'UNE IMAGE.

VI.1.Introduction

Pour calculer 1'amplitude diffractée wg{cristal,P) dans un diagramme de
diffraction le point d’'observation P est &4 une distance r trés grande de
l'origine vis & vis des dimensions du cristal;au coantraire lorsqu'on se
propose d'évaluer 1’intensité d'une image ,le point P est situwé & la face
inférieure de la lame(ocu face de sortie des électrons)}.Cette distributicn
de 1l'intensité est ensuite agrandie par les lentilles pour forme 1'image
de microscopie éiectronique.En mode image la microscople conventicnnelle
comporie trois configurations essentielles(cf chapitre II de ce livre}:

Le fond clair:1'intensité de 1'image est reliée au champ d’'onde transmis
mo(cristal,P).

Le fond sombre:1'intensité de l'image provient de 1'amplitude
¢g{crista1,P).Lorsque le diagramme comporte deux  taches  seulement
d'intensité notable, 0O et G, on dit que 1l'image associée est réalisée en
condition 4 2 champs d'ondes wo et mg.

La troisiéme configuration consiste & inclure dans le diaphragme de
contraste le faisceau transmis kO et un ou plusieurs faisceaux diffractés
kng‘ Dans ce chapitre, nous nous, intéresserons aux deux premiéres
configurations; la troisiéme est traitée indépendemment dans le chapitre

haute résolution.

VI.2.Intensité de 1l'image en fond noir.

Nous repremons le raisonnement donné par Hirsh et al(23) pour évaluer

1'onde diffractée ¢g en un point P de la face de sortie de la lame.Selon

~qqsR
o)

1 R,

zed7 ‘

e

FIGURE 5.
Approximation de la colonne;R rayon d'une zone de Fresnel;les faisceaux

2 F)
ko et k sont contenus dans la colonne.
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cette approche ,la lame est décomposée en couches dz paralléles a la
surface (Figure 5).Hirsch gt al montrent gque l*amplitude dﬁg résulte de la
diffusion par les centres(atomes} contenus dans une étroite colonne
entourant le faisceau diffracté K et centrée sur le point P(appendice
3).Le cristal peut alors é&tre considéré comme la juxtaposition de colonnes
diffusant les électrons de facon indépendante;cette approximation de la
colonne permet de calculer ainsi 1'intensité d'une image ¢olonne par
colomne. Le pouveir diffusant de la couche dz pour la réflexion g est

donné par la relation suivante:

(15) ay =(iv/Z ) 2riak.T_ dz

=l1iw eXp-ZTl .
wg g P n
. i - -9+-¢) - m-’ -+ wsz

avec A .rn (g+s .rn 5.1,
ol Zg a les dimensions d'une longueur et s'exprime en foncticn du facteur
de structure Fg,du volume de la maille élémentaire Vcet de la longueur
d'onde A:

(16) zg=(nvc cos BB)/AFg

La signification physique de zg apparaitra dans le traitement dynamique
de 1'intensité. L'amplitude totale diffractée, au point P, résulte de
1'intégration de 1'équation (1%) sur 1'épaisseur tz du cristal:

{17) Wg=(1w[lg){(51n wstz)/ws}} exp-lnstz

11 apparait sur 1l'image des franges appelées:

-franges d'égale épaisseur si tz varie;exemple:une lame en forme de coin.
-ou franges d'égale inclinaison si s varie;exemple:une lame courbée.
VII. CONTRASTE DES DEFAUTS.
Le contraste des défauts est di aux modifications locales de 1l'intensité
Ig(P) calculée sur la face arridre de la lame.lLes défauts perturbent la
position des atomes ,le champ de déplacement associé est introduit
analytiquement en remplacant un vecteur §n du résean direct parfait par le

* . ' . .
vecteur r'n du cristal imparfait.

(19) T' =1 _+R
n n
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b
{21} qu —_— jt exp-zina,ﬁ exp-2inszdz

Le défaut est complétement caractérisé par la connaissance du vecteur
déplacement B en direction,sens et module;ceci est réalisé & partir de
différentes wmicrographies.Le principe de la méthode expérimentale est

illustrée & présent.
Critére d'extinction,direction de R.
D'apreés (21) 1'amplitude wg du cristal imparfait est identique i celie du

cristal parfait lorsque la relation (22) est satisfaite:
(22) §.8= entier,

Le défaut ne donne lieu 4 aucun contraste et la relation (22) est
appelée critére d'extinction;cette expression s'interpréte aussi en
remarquant gue le faisceau d'électrons n'est pas sensible aux déplacements
£ paralléles & la famille de plans réflecteurs 5. La 1xrégle d'extinction
est trés utile car elle permet dans des cas simples de trouver la

direction du vecteur ﬁ;citons comste cas particulier la détermination:

-du  vecteur de Burgers b d'une dislbcation coin 1'expression
analytique du chanp de déplacement comporte plusieurs termes qui doivent
s'annuler simultanément pour donner lieu A& une extinction totale ile
critére d'extinction (22) est remplacé par deux expressions vectorielles
E.B=o et &.(BA3)=O; ces deux relations ne sont satisfaites que pour une
réflexion g dirigée selon la normale au plan de glissement;pour les autres
reflexions satisfaisant & la premiérxe et non & la seconde condition les
images comporteront un contraste résiduel que 1'on apprend a recoﬁnaitre;
deux réflexions sont nécessaires pour trouver ta direction de b un,

troisidme vecteur g, non coplanaire avec les deux autres, sert A
confirmer les prévisions faites sur la direction de bB. Autant que
possible on choisit les vecteurs g de bas indices de Miller hkl et
orientés perpendiculairement et aussi parallélement 4 la direction de
ligne;ce choix est destiné 3 faciliter 1'identification de la nature de la

dislocation.

-du vecteur déplacement d'un défaut plan.

La encore la méthode consiste & trouver trois réflexions 9, i=t 4 3
N
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image (3.D)s<0 ou 9b<o

cote SX <O

FIGURE 6.

—a- Rotation du réseau en présence de défauts élastiques, ou ce qui est
équivalent, modification §u paramétre d'excitation autour du défaut.
-b- Applicaticn: détermination du c&té de la ligne de dislocation ol se
forme 1'image.

-c- Circuit de Burgers d'une dislocation coin; tiédre de référence uti-
lisé& dans le critére énoncé en -b-.

-d- Circuit de Burgers d'une dislocation vis.

-e- dipble.

—f- Prévision du changement de largeur de 1'image d'un dipdle lorsgue le
vacteur de réflexion change de signe.
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dans lequel ﬁ; est le champ de déplacement du défaut.L' arqument de
" 1'exponentielle présente dans la relation (15) devient en tenant compte de
{19):

e A S - -
(20) kT _=(g+s). (F R )-g.ReTs. T

Cette expression du fond sombre pour le cristal imparfait différe de celie
précedemment trouvée pour le cristal parfait par un terme de phase

supplémentaire exp —2in§.ﬁ

telles que ai.ﬁzni ol n, est un entier ou zéro;les réflexions utilisdées

sont d'crdre le plus faible possible ;la détermination de R{uvw] se raméne

ensuite & la résolution d'un systéme d'équations linéaires en u,v,w:
9;lhik;1;]

uh1+vk1%w11mp

uh2+vk +w12=q

2

uh3+vk3+wl3=r ot p,q,r sont des entiers ou zéro. Pour interpréter
les résultats obtenus 1l faut se souvenir que tout vecteur ;n du réseau
satisfait le systéme précédent,donc le vecteur R pourra é&tre déterminé &

nd ~
un vecteur rn pres.

Rotation locale du réseau.Semns du vecteur R
La présence de défauts élastigues s'analyse aussi en termes de rotations

locales A® du réseau ;,le paramétre d'excitation s=gA@ de la réflexion E

est simultanément modifié . En se rappelant que l'amplitude diffusée dans
la direction ig sera maximum pbuz la wvaleur s=0 on peut faire un
raisonnement qualitatif permettant de touver de quel cOté d'une ligne de
dislocation se trouvera L'image ﬁe celle-ci, Reprenons 1'exemple d'une
dislocation coin(fig.6a).La ligne est paralléle 4 la surface, 1les plans
_réflecteurs perpendiculaires 4 celle-ci et le paramétre d'excitation tel
gue 5>0. On constate intuitivement , & droite du défaut Bd est inférieur &
l'angle d'incidence 8, au contraire la valeur & gauche ag est supérieure a
9; 11 peut donc exister des valeurs BdeB ce qui entraine un renforcement
de 1'intensité diffractée & droite de la dislocation; en fond sombre
1'image de la dislocation apparaitra blanche et en fond clair elle sera
noire{complémentarité des intemsités tyvansmises et diffractées,10=1—lg) Le
raisonnement qualitatif fait précédemment peut &tre poursuivi jusqu'a Ila
détermination du sens du vecteur de Burgers; il est cependant nécessaire
pour aller plus loin d'utiliser la définition de D ar moyen du circuit de

Burgers, celui-ci est rappelé sur les figures 6.c et 6.4. La direction de
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B correspondant 4 cette définition a été reportée sur la Figure 6.a;on
constate que la position de 1'image apparait alors située du cété de la
ligne pour lequel est satisfaite 1'inégalité suivante:

(23)  (3.Bys <©

Si le signe de s et la direction de ﬁ sont connus,cette relation (23)
permet de trouver le sens de ﬁ; elle permet aussi d'analyser des défauts
un peu plus complexes et en particulier de caractériser leur nature
extrinséque ou intrinséque.Prenons 1'exemple d'un dipdle(figure 6e).

Dans la relation (23) il est aisé de constater que la position de 1'image
change de coté lorsque le vecteur diffraction 3 change de signe; cette
remarque et le raisonnement qualitatif précédent permettent de définir des
conditions expérimentaleé d'observation appropriées pour caractériser un
dipdle;il suffit pour cela de réaliser deux images en condition & deux
faisceaux, l'une avec le faisceau a, 1'autre avec le faisceau —a; les
images passeront d'une position interne & une position externe vis & wvis
de 1l'emplacement exact des lignes;la variation de la distance entre lignes
est généralement trés perceptible sur 1'écran de visualisation du
microscope ou sur l'image. En utilisant les raisonnements qualitatifs
précédents il est laissé aux lecteurs le soin de trouver les
caractéristiques des images qui permettent sans ambiguité de caractériser

la nature des boucles schématisées sur la Figure 7.

FIGURE 7. Question: déterminer la position de 1'image associée aux deux

boucles prismatiques lacunaire et interstitielle.
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Module de Rt

La wvaleur de R est &éduite de 1'apalyse des images lorsque le nombre
entier qui figure a4 droite de la relation (22} varie.les calculs de
profils de dislocations réalisés dans le cadre de la théorie dynamique ont
permis d‘établir quelques conditions expérimentales simples pour certains
défauts;l‘image double d'une dislocation  pour Ww=0 an est un
exemple.Remarquons aussi que pour les défauts plans la méthode générale
permet de déterminer R en direction et module.

VIII.VALIDITE DE LA THEORIE CINEMATIQUE.

Bu  voisinage de s=0 1'intensité diffractée évaluée selon 1l'approximation
cinématique:

ci
g cin

- 2 . 2 2
g —(n/zg) sinwst, /{ws)

se réduit 4 la quaniité:
2 2
(ﬂtZ) /(Zg)

creissante avec tz; cette relation conduit & des résultats absurdes

{intensité diffraqtée > 1) si 1'épaisseur croit au deld de Zg/B. A 100 Rev

la distance d‘extinction associée 4 des réflexions g de bas ordres varie
de 100A envirom pour des éléments lourds (comme 1'or) a 1000A pour des
composés légers comme les feldspaths. Le domaine de validité de la théorie
cinématique 4 s~0 est donc limité aux lames de faible épaisseur {£¢<300A°
ou t(ZqIZ) Une autre difficulté de la théorie cinématigue .apparait dans
1'expression de la période (1/s) des franges d'égale épaisseur; celle-ci
devrait étre infinie § s=0 alors qu'en pratique elle tend vers une valeur
finie. _

En dehors de s5=0 1a théorie cinématique apparait c¢ouse une bonne

approximation pourvu gue slg))? méme pour des cristaux épais.
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APPENDICE 1. Approximation de Born de la diffusion élastique.

Dans le chapitre I il a &té expliqué comment le calcul des champs d'onde
transmis et diffractés repose sur deux points

-a-la dgscription de la diffusion élastigue élémentaire d'une onde plane
incidente par un centre diffusant,

-b-la composition des ondes élémentaires émises par tous ces centres
repérés par le vecteur fi.Le champ d'onde total, mesuré en un point
P,résulte de 1'interférence des ondelettes élémentaires cohérentes.

Nous rappelons ici les expressions obtenues en précisant les notations;une
onde plane incidente de vecteur d'onde io interagit avec le potentiel
atomique V(;vfi) existant auntour du centre diffusant i;nh0 est 1'amplitude
du faisceau incident. L'amplitude d¢s(i,P) de 1'onde sphérique émise par
le volume dt entourant 1le centre diffuseur i et arrivant au point est

donnée par l'expression (At} (Figure.Atl)
~—
2xp Zfﬁ'h\if-zﬁi

gl

(AU = W e 2T AT,

(e ) dz

La diffusion é&lastique se traduit par 1'égalité des normes des vecteurs
d'onde K et k:
Q -+

(a.2) nion=u1¥u

L'approximation de Born implique gque les diffusions ont une faible

amplitude c’est 4 dire que :
{A.3} V(fi) ¢¢{ E ol E est 1'énergie totale d'un électron.

51 les distances HrH,H;—;iu sont trés grandes devantil ;i“ ,1'expression
(A.1) peut &tre réécrite en tenant compte des relations approchées
suivantes:
. . -+
au dénominateur Hrfriuwr
dans 1'exponentielle
-+ o+
hr-x.li- r-k.r.
i —1
k
s}
soient les expressions équivalentes (A.4) et(A.5) ;dans la derniére

' N . . il
relation nous faisons intervenir le vecteur Ah:
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—r mn e . _

a4 O Ws(,?) =Yerp 2T (komh ), 2 ﬂimuda

. T .

(3.5) U&C p) ‘f/ ~°-x\<= ~ WA s e P BT Ror y7zZydp

D R N n

L'expressj.on (A.5) met en évidence le déphasage entre une onde diffusée &

l'origine et une autre diffusée au point i,déphasage qui s'exprime par

l'expression caractéristique (exp - ZHAﬁ.EZLLa composition des ondes

résulte de la sommation sur les éléments de volume indépendants les uns
des autres;selon le domaine d'ihtégration on définit ainsi:

~1'amplitude diffusée par un atome:

- =3

- o i1 Ak
oty o e [ wp-an e
e, otome
expZikor
ou: = ‘£(9) (')[/D _Prt__.,.._
f{8) est le facteur de diffusion atomique.
-1'amplitude diffusée par une maille:
—_—

Mhate ; z
(a.7) L})meﬁ&q Yo ’PL Rot = fi(B) exp- 20 Ak,
) o.fomeé o[e- o moilfe
Le terme préexponentiel (exp Zinkor/r) gécrit la décroissance des ondes
sphériqugs avec la distance au point P . d'observation;c'est un terme

constant qu'on omet dans la suite des calculs:

(.8) L])s&-amﬁﬂn) = ‘{Zé F &r[\b. 1& F(8)
T atomacds
L'amplitude diffractée est particuliérement importante lorsque

1'exponentielle vaut 1 quelque soit fj,c'est a dire si

(2.9) AE.Ej = un ertier.

Cette condition est satisfaite lorsgue AR est un vecteur du réseau

réciprogque
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APPENDICE 2. Calcul du facteur da forme pour un échantillon

parallélépipédique.

L'arplitude diffusée (eg.7) apparait comme le produit de trois intégrales

de méme type(A.11)

foe fy ,l2
F 5 S f _2Tifs, 55§+ Se 2 ) doly
) -~ '8 L£x TT{S XSy Y+5. 2 a 2
(2.10) ,EPS - ) p- 2 :fs ){_ f
e L -~ .Qx.P -0 LDC:| ¢
whf—21T S =
(A.11) L exp(-21T 5 x) Joc j_ .

~2iT Sax

(A.11) est facilement transformée en (A.12)

(A.12) 1.[/; - F &xp—iv(sﬁus\, fy+Se {—z) Sinfisabe SinTSyte Tzt
Ve TS~ ™ Sy Tz

Lorsgue 1'échantillon se réduit 4 une lame d'épaisseur tZ trés inférieure

a ty et t, et en supposant sx=syw0 1l'intensité diffractée Ig devient:

2 2
x=fF3) (sanSzi’ﬁ\
g \\fc, IOB=%:" j
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APPENDICE 3.

On se propose de démontrer 1'expression différentielle de 1'amplitude
diffusée par un plan de centres diffusants distant de z du point P
d'observation ({(figure a). Chague centre diffusant émet une ondelette, la
composition de toutes ces contributions est réalisée en utillisant un
procédé de calcul classigue en optique. Le plan est divisé en zones
annulaireé dont les distances des bords au point P différent entre elles
d‘une demi-longueur d'onde (figure c);deux zones successives sont ainsi en
opposition de phase el leur contribution s'annule dans le calcul de d¢.Le
rayon de la premiére zone se Jdadult simplement 4 partir de la figure-
B=/xz;

N—f
]
o
™Y
o8]

¥
WA\
#¢ \'n
1 £ (’r‘—) d

=

e
A
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4 1'intérieur de la premiére -zone (x<R) l'amplitude diffusée par une

distribution annulaire de largeur dx au point P s'écrit:

(313) db(1"zone,P)= Yy ffe" ((Q*rh"(ﬂ;*‘,? =) (2mxdx)d2
oty Ve

ol f est l'amplitude diffusée par unité d'aire. L'expression (A13) se

calcule 4 partir d'un diagramme phase-amplitude ou par intégration directe
en posant quelgues approximations;

négligeons x% devant zz,il vient:

1/2
1/2

(z +x ) « 7z au dénominateur

(z2+x2) - z(1+(x2/222)) dans 1‘exponentielle.
L'équation (A.13) devient:
exp 2i1rkoz 4

(14} d¥{1"zone,P)=¥ f dz j&{‘)( (T hox )(?ﬂxc{x)
0 A =

23 ﬁ)\ -Edz. q)o QﬂFG—CWﬁoé)

On wmontre(par exempie & partir du diagramme phase-amplitude) que

1'amplitude +totale diffusée par le plan LA est la moitié de 1'amplitude

diffusée par la 1° zone;

15y o lfj[%o%a&)k\a )?); ) {2&2 Lko—eaf((&:f?bgé)

f amplitude diffusée par unité d'aire est exprimée en foncticn du facteur

de structure,de la ,distance entre plans paralléles 4 la surface et du

volume de la maille élémentaire:
(16) £ =F naF(d /v )

L'expression (15) est communément explicitée en utilisant un coefficient

Zg défini 4 partir de f,scit
A, =
(17 zg "dhéﬁ? wVCIA F

(18) dy(planm ,P)= (1n/l ) exp 2izk z dz
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(18) est 1'expression de 1l'amplitude totale diffusée par le plan L dans
. . +
la direction ko.
Si 1l'on veut A présent exprimer l'aﬁplitude diffusée dans la direction E>
,par un plan {(wv) passant par le point M distant de ;n de l'origine O il
faut tenir compte du terme de déphasage évalué précédemment dans
1'appendice 1, soit exp ~Ziwaﬁ.§n;

(19)dv(plan w,Q)=(in/2 ) exp2ink 2 exp-2irdk.T_ dz
Le terme exp Zinkoz ol z=0P=cte est omis par la sulte;nous utiliserons

fréquenment par la suite la relation {20)}:

—_

(20} a¥(plan v direction X,0)= (in/2 ) exe -ZiuAk.;; dz
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THEORIE DYNAMIQUE
CONTRASTE DES DEFAUTS

Annick GERVAIS

I.INTRODUCTION.

La théorie cinématigque suppose que l'intensité transmise I0 est toujours
supérieure a l'intgnsité diffusée Ig.Nous avons vue dans le dernier
paragraphe du chapitre Théorie Cinématique que cette condition est
satisfaite moyennant 1'utilisation de lames trés minces (<300A°) et des
conditions d'excitations s différentes de zéro.La théorie dynamique prend
le relai de la théorie cinématique en décrivant comment 1'amplitude
transmise 60(2) est modifiée par 1l'amplitude ¢g(z).

Il existe de nombreuses formulations équivalentes de la théorie
dynamique,nous choisirons d'utiliser la formulaticn “optique" qu'en ont
donné Howie et Whelan (2) et qui est d'autre part trés souvent utilisée
dans les calculs d'image de défauts{13).Le fondement réel de 1la théorie
dynamique est cependant mieux décrit en utilisant le concept de surface de
dispersion & plusieurs nappes introduit par Ewald et le modéle de la
théorie des bandes. (surface de dispersion:surfaces de 1'espace réciprogue

d'énergie censtante E(i):cte).

IT.EQUATIONS DE LA THEORIE DYNAMIQUE.

Selon l'approche "optique" le champ d'onde total se propageant dans la

lame s'exprime & une profendeur z par 1'équation (1)
+ - T - B TN
(%) W{r)=¢0(z}exp21nK0‘I+¢g(Z) exp2ink.r ou

5 -+ -+ 4 2+

(2} K=K +AK=K +g+ s.
o o

La théorie cinématique supposait 1'indépendance de 1'amplitude transmise
¢O avec 2z; la théorie dynamigque décrit les échanges d'amplitudes d&o et
d¢g des detcx falsceaux lors des rediffusions gui vont conduire & une
variation de ¢o avec z. Les seules possibilités retenues (dans le cadre de
1'approximation de la colonne) sont cependant:

+

~la diffusion en avant ﬁow ﬁn ou B+ E




-la rediffusion ﬁo* Eau R + Ro

Le pouveir diffusant d'une couche d'épalsseur dz a é€té calculé
précédemment dans le cadre de la théorie cinématique et de 1
approximation de la colonne,il vaut (infao)dz pour la

diffusion en avant et (iw/zg)dz pour la rediffusion.{relation (15}).

A partir des hypothéses précédentes nous pouvons expliciter la variation

d@g de l'ampiitude diffractée a la sortie de la couche d'épaisseur

dz (Figure 1}

-+

N .\ . R4 ~ -+
(3) d¢g:{(1n/20)¢g(z)+(n1/lg)¢0(Z)exp21n( k0 k).ridz

% ]
O/Z Qo)1 =0

T

: 4 5 2
; /%\K;: SDq (z+dz}

/[\\\ 4%3“2) ! ngthﬂ
7. g
Figure 1.

Décomposition de la lame en couches d'épaisseur dz; ¢o(z) et ¢g[z)

amplitudes 4 1'entrée de la lame; ¢O(z+dz)w ¢0+d¢hd,0; et ¢g(z+dz)-n¢g

+d¢0 amplitudes 3 la sortie.

Dans cette expression le premier +terme proportionnel A& @g est la
contribution de la diffusion en avant B+ ﬁ;le second terme proportionnel A&
¢O(z) est 1ié a4 la rediffusion ﬁ0+ E.ce second terme contient également
un facteur de phase di & la diffraction ﬁo*ﬁ et précédemment introduit
dans les relations (2) et (3) de la théorie cinématique.le coefficient 1
est équivalent & un déphasage supplémentaire de w/2 entre les ondes
incidentes ¢O(z) et ¢g(z) a 1'entrée de la lame et les ondes ¢0(z+dz} ,
¢g(z+dz) 4 la sortie de celle-ci.(cf appendice 3 du chapitre précédent).

Par analogie avec le cas précédent la variation Q'amplitude du champ

d'onde transmis 3'écrit facilement:

(4) @b =(in/g e (2)+(iv/2 )¢ (z)exp2in ]?ri'co)._x']dz.
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le produit scalaire contemu dans les exponentielles est eXprimé comme au
paragraphe VI du chapitre précédent{eq.15) en tenant compte de

l'orientation de l'axe de la colonne selon la direction 0% soit:
(R k). F=a #=s52

III.LE  CRISTAL PARFAIT.SURFACE DE DISPERSION.INTENSITES TRANSMISE ET
DIFFRACTEE . ABSORPTION, TRAITEMENT PHENOMENOLOGIQUE.

L'intégration des équations (3) et (4) est faite en appendice.Le premier
résultat important du calcul aboutit 4 !'existence de deux vecteurs
d'ondes transmis (io)1 et (io)2 au voisinage d'une réflexion de Bragg i la
place de ﬁo loin de ces mémes conditions de réflexion. Pour discuter plus
avant ces résultats nous utiliserons la représentation des surfaces de
dispersion, bonne visualisation des résultats de la théorie dynamique a
deux ondes , (figures 2a et 2b).Chaque noeud (cas & 2 ondes ,0 et G
seulement) du réseau réciproque est le centre d'ume sphére de rayen 1/A
dont nous avons exagérément augmenté la valeur de la longueur d'onde ;le
centre C de la sphére d'Ewaid utilisé en théorie cinématique est situé sur
le cercle de centre O0.Le domaine de validité de la théorie cinématique
correspond 4 1'identification de la surface de dispersion Etk}=cte avec
ces cercles centrés sur les noeuds du réseau réciproque.A proximité de la
réflexion de Bragg (9=BB),la surface de dispersion s5e compose de deux
nappes (1) et(2) dont une image agrandie est figurée en 2b.

Les résultats des calculs se traduisent en premier lieu par 1'existence
des deux vecteurs (§0)1=' 5:6 et {io)zxﬁgﬁ qui remplacent lg vecteur
d'onde ﬁ0=53 de la théorie cinématique.

La propagation des champs d'ondes & 1 intérieur du cristal est décrite au
moyen d'ondes de Bloch Bi(;} dont 1' expression :

B(;) = Ok(f) epoiwﬁo.; ressemble & celle d'une onde plane multipliée
par un terme ék qui posséde la symétrie du réseau.

4, (T=t, (T4

=L C_exp 2iw§.;.D'oﬁ 1'expression de 1l'onde de Bloch utilisée

dans les calculs lorsque la sommation ! est limitée aux seuls faisceaux 0
et ¢ (expression’ (6) de 1'appendice). Ces ondes de Bloch sonkt
qualitativement représentées sur la Figure 3; 1'onde 2 "se faufile" entre
les plans atomiques, tandis que que 1'onde 1 est concentrée sur ceux-ci.
La _différence de longueur d'onde entre les vecteurs ko et k0 donne lieu &
des battements si les amplitudes ¢" des deux ondes de Bloch sont

copparables.L'intensité du champ sombre donnéeen(5)
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Figure 2.
" —a- surface de dispersion; au voisinage des conditions de diffraction sur
G décomposition de la surface en deux nappes; approximation des deux
faisceaux.

-b-définition des paramétres intervenant dans le calcul des champs
d'ondes dans le cadre de la théorie dynamique et dans 1'approximation des

eff_ eff
g&h =

deux ondes 0 et G. Yy Yy = sk = 1/2
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(5) |¢g|2:{n/ag)2 (sin’ (ve s°TT) 1y (ae®E)?
montre que la périodicité des franges d'épalsseur est (Zg)Eff ou
(61 5% 1y g 1 ety g
g g9
P
‘
ﬁi___—-———m
1 I ,
0.0 v 2y . P
22 1L ,
| A SNV, A Y
b FN-—J\fum._‘”.HA/V“Jx-
' c

2 (2

Figure 3,

Représentation qualitative des deux ondes de Bloch 81 et Bz.
L'amplitude des ondes de Bloch présente la périogicité du réseau;

La symétrie des deux ondes est différente;1'onde 2 se faufile entre les
plans au contraire de 1'onde 1 pour laguelle les ventres d'amplitude se

situent au niveau des plans atomiques .

Lorsque 1'épaisseur varie de 1/22g 1'intensité 4 la sortie de la lame

bascule du faisceau transmis ay faisceau diffracké. Ce résultat ast un des

plus impertants de la théorie dynamique.

ia relation (5) se réduit & 1'expression cinématique si s3>/ zg c'est a
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dire (d'aprés la figure 2b) pour SEEfv 5.

L'absorption est introduite dans la théorie du contraste des images pour
rondre  compte de la rapide atténuation des franges d'épaisseur avec la
dimension du cristal.On L'interpréte en supposant qu'une des deux ondes
de  Bloch Bi est notablement absorbée (au sens de la microscopie cela
signifie que les électrons sont diffusés en dehors de 1'ouverture des
diaphragmes).Cet effet est appelé absorption anomale. L'onde de Bloch la
plus absorbée esh celle qui est associée & un champ d'onde le plug  proche
du noyau des atomes ,1a ol des effets comme la diffusion par des phonouns
par exemple ont plus de chances de se produire que dans une autre
partie du cristal;l'énergie cinétique, proportionnelle au carré des
vecteurs d'onde,est la plus grande pour les états associés a la  surface
1 2

YIRS (EpO 19 c'est done 1'onde (1) gui doit

d'onde {1),au contraire (E ¢

pot
eE .

étre la plus abso

Figure 4.°
Représantation des contcurs d'extinction d'une lame courbée .
azymétrie de L1'intensité de Ll'image en fond clalr en  présence

d'absorption.
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Ce résultat est trés important,nous allons 1'illustrer sur deux exemples:

-a-asymétrie des contpurs d'extinctions en champ clajir:figure 4, dans les

cristaux épals une asymétrie du profil des contours d'extinction se
produit autour du point 0 de la figure 4;a droite de ¢, west »0,la forte
valeur de 1'intensité transmise est attribuée: .

-& l'excitation de 1'onde {1){(C0)1 grand},qui est aussi 1'onde la moins
absorbée.

-le centre sombre du contour d'extinction correspond & l'excitﬁtion de
l'onde (2) la plus absorbée.

-b-conditions favorables pour enregistrer une micrographie.Ces conditions

sont bien évidemment celles d'une forte intensité transmise et donc le
raisonnement précédent indique qu'il est scuhaitable d'opérer & 530 plutdt
qu'a s<0. Dans les éguations de la théorie dynamigue 1'absorption est
introduite en remplacant les distances d'extinction par des eXpressions

complexes:

() 147+ 10z 4ie
(@) 173, =+ 172 427

L'absorption anomale dépend de Z'g ,elle est généralement exprimée au
moyen du rapport gg/z'g;on utilise aussi dans les calculs les quantités
Zg/g'o,et ZO/Z'O,cette derniére est indicative de l'absorption movenne. En

général les systémes de franges |, frénges d'égale épaisseur, défauts
plans, sont trés sensibles au rapport Zg/g'g et servent parfois & le

déterminer(24); les dislocations y sont au coatraire relativement peu

sensibles.

IV.LE CRISTAL IMPARFAIT.

Les défauts sont traités dans les équations de la théorie dynamique &
partir du terme supplémentaire de phase :Zina.ﬁ exactement comme dans ie
cadre de la théorie cinématique.Les équations (3) et (4} sont souvent
exprimées ' sous une forme différente 3 partix d'un changement de variable
;ces nouvelles équations font apparaitre la rotation locale des plans

réflecteurs contenue dans le coefficient a.dﬁ/dz; ainsi les défauts

&lastiques sopt-ils observés sur l'image 3 travers la modification lacale
du paramétre d'excitation s.

(10) de /da = (ni/z.) ¢,

(11) d¢ sz = (nifz) 4 +(2ris+2vig.aR /dz) 4
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Ce sont ces équations de la théorie dynamique & deux ondes ,utilisant
1'approximation de la colonne et incluant 1'absecrpticn qui sont utilisées
dans nombre de programmes de calculs 4'images par ordinateur. (13). Les
données & l'entrée de ces programmes comportent des  paramétres
expérimentaux qu'il faut enregistrer en méme temps que les micrographies
de défauts a analyser,Ce sont:

~1-la réflexion g

-2-1'écart aux conditions de Bragg s

-3-les directions caractéristiques des défauts: lignes T de dislocations,

plans de fautes ete

~4-la direction du faisceau incident

-5-1e plan de la lame

~6-1'épaisseur de l'échantillon

Les données numérigues également nécessaires sont:

-a-la gistance d'extinction Zg

-b-les coefficients d'absorption ZD/Z'O et Zg/t'g

-c-1a longueur d'onde des électrons.

L'approximation de la colonne utilisée dans 1'établissement des équations

(10} (11) n'est plus appropriée pour les trés petits défauts de dimensions
voisines de la largeur de celle-ci {+qgs fﬁ?;). En effet & 1'intérieur de
la colonne on suppose que le champ de déformation R(X,y,z) ne dépend que
de la cote z.(R(x,y,;)wR[z}) Des calculs exacts sont  dlors
nécessaires(25). Les simulations d'images de défauts ont été trés utiles
pour résoudre un certain nombre de problémes:
~influence de 1'anisotropie élastique sur le contraste de défauts
*élastiques”
~influence de la symétrie cristalline sur 1l'aspect des images
-établissement de critdres d'identification:
-de la condition d'extinction
-de la décoration de dislocations ete
Les matériaux minéralogiques souvent anisotropes du point de. vue
élastique et fréquemment sujets & une dégradation du contraste sous
1'effet des dégats d'irradiation comme le quartz et les feldspaths font

une grande part i la caractérisation au moyen de simulations.
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~explication gualitative de 1'ovigine du  contraste des défauts en

présence d'absprption.

L'intensité d'une image est donnde,on 1'a vu précédemment,par le carré
des expressions de ¢O(tz) et ¢g(tz} obténues i la sortie de . la
lame{expressions (13) et (14) de 1'appendice). Supposons la présence d'un
défaut incliné seleon PQ (Figure 5); dans le cristal parfait situé au
dessus de la ligne (ou du plan) PQ les cndes de Bioch sont excitées

proportionnellement a W1 et ?2. En dessous du défaut ces coefficients

d'excitation deviennent W‘1 et Y*z; a priori ils dépendent des‘v1 et WZ :

(12) ¥ '=a vt 4 p el

(13) v'2=c vl 4 g vl

Dans' ces relations (12) et (13{ a et d dépendent du paramétre
d'excitation s et du déphasage u du défaut ( a= 2n3.§]; les ‘termes b et ¢
traduisent les transitions de la nappe (1) 4 la nappe (2) et seront dpnc

exprimés en fonction de la différence de longueur d'onde des vecteurs ﬁ;

et ﬁz :
Q
R T s A ST I T
C'est ce coefficient seff gui donne lieu aux franges de battements-

rencontrées dans un cristal parfait en forme de coin (relation (5},

Figure 5.
-a- coefficients d'excitation des ondes de Bloch au dessus et au dessous
du défautp
-b- rappel des expressions de 1'amplitude i la sortie de la lame.
_g- défaut incliné dans la lame (dislocation ou défaut plan);
expression de 1'amplitude & la sortie de la lame sous le défaut.
-d-, amplitudes au niveau du point @ ‘

-e- amplitude au niveau du peoint P'.
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Par analogie avec les relations (A13) et ({A14)(appendice}) du ecristal
parfait on pose:

=y ] 2
(14} #O(tz)~u '+ v ¥

gy ] (2
(15) t e )= ¥+

ot les ?‘i sont les coefficients d'excitation des ondes de Bloch en
présence du défaut. _

Sur la figure 5 sont représentés & la surface d'entrée de la lame les
points D1 et D associés aux deux ondes de Bloch 1 et 2 et aux
coefficients Y et Tz. Au point Q situé 4 la partie inférieure de la lame
il parvient 1'onde 2 seulement, l‘onde 1 étant absorbée; 1la présence du
défaut va modifier 1'onde incidente dont le coefficient devient ?‘2, il se

s : ., - 1
crée aussi une autre onde de Bloch 1 associée au coefficient ¥'

au point 0 : ¥''=b ¥2 et ¥'2=d ¢?

les ondes transmises et diffractées sont décrites par les relations (14)
et (15) précédentes;formellement elles scnt identiques 4 celles obtenues
pour un cristal parfait;le contraste sera semblable & celui de franges
d'égale épaisseur dont la période du battement sera déduit de la distance
2 et D'1;les images en fond clair et fond sombre seront
pseudo-complémentaires au lieu d'étre strictement complémentaires pour les

entre les points D

franges d'épaisseur.

Considérons 4 présent ce qui se passe prés du point P de la face
d'entrée; le défaut va créer de nouvelles ondes de Bloch dont les
coefficients d'excitation sont. donnés par les relations (12) et
(13);1'onde 1 est atténuée complétement lorsqu'elle arrive au dessus de

la face de sortie.Les ondes transmise et diffractée s'écrivent alors

¢D=V‘I’2

by =AY
ces expressions sont semblables car il y apparait le méme terme exp Z2iw
12z' dans v et «q; les franges apparaitront avec la variation de
1'épaisseur z' du cristal scus le défaut;les battements provienanent du

eff
5t

terme 1/zg) contenn dans le coefficient d de 1'expression (13) de

g ? ;les images en fond clair et en fond noiy  présenteront les némes

oscillations.
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Figure 5.




Cette propriété du contraste des défauts est trds importante car elle
permet de trouver aisément le sems de l'incliraison ;nous avons 1llustré
au chapitre précédent (Figure 7) comment deux boucles de nature
différentes pouvaient dommer lieu au méme déplacement de 1'image,
1'ambigquité ést levée dans ce cas par la connaissance de l'orientation du
plan de la boucle.

Ce résultat est vérifié pour de trés nombreux défauts, fautes planes,

dislocations, jeints de macle et micromacles, joints de grains.

-dislocationsg.

Leé simulations montrent que 1'intensité du contraste des images de
disleocations est fonction du nombre n= (5.3) et des conditions de
diffraction; n est entier pour les dislocations parfaites ,non entier pour
les disiocations partielles.hinsi une dislocation partielle est
généralement invisible si n est ééal a 1/3,visible si n=2/3.( cf 1ID
DEFAUTS D‘EMPILEMENTS).

Les conditions de diffraction associées & un entier >1 ne sont pas
utilisées sauf n=2 si l'excitation w-0,1'image présente alors une double
ligne . Lorsgue cette condition est reconnue sur les images elle permet de
déterminer b en module{cf chapitre précédent au §VII.4}

Le contraste résiduel des dislocations coin est fonction du paramétre m
défini par Howie & al, m:tfs(g.(BAﬁU; 1'extinction compléte est associée &
3.3:0 et m¢0.08; la légére déformation des plans paralléles au plan de
glissement (ﬁ,g) est 4 1'origine de ce contraste qui posséde de plus la
propriété 4'étre symétrique par rapport a la lighe de dislocation.

Les images de dislocations paralléles ,de méme vecteur de Burgers et
trés proches ne sont pas 4 priori identigues;une interprétation erronée
peut conduire a 1'hypothése de différents vecteurs de Burgers;dans
certains matériaux anisotropes a structure lameliéixe comme le graphite
cet effet est prépondérant. Cependant dans la plupart des cas ol les
dislocationg sont isolées, la similitude des images obtenues dans des
conditions de diffraction différéntes est un  bon test de 1'identité des
vecteurs B.

Nous verrons un exemple dg détermination du point d'entrée et du point de
sortie(face inférieure) d'une dislocation i partir de deux images prises

en fond clair et en fond noir dans un des exercices de travaux dirigés.
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-Défauts plans
Les calculs de profils de franges réalisés notamment par le groupe 4!

Amelinckx ont permis d'établir des critéres didentification des défauts
plans de nature différente (17);les simulations montrent également que le
contraste des franges dépend du produit 3. R ,la comparaison de profils
-calculés et expérimentaux fournit le module de R;cette méthode est
courante pour déterminer le vecteur déplacemnt de joints de grains en
position de coincidence, elle est appliguée & la mesure des vecteurs

faute de faible module dans les feldspaths déformés en laboratoire.
V.ILLUSTRATIONS.

Dislocations.

L'utilisation du critére d'extinction repose sur la reconnaissance de la
conditiocn E.E=0; les images résiduelles sont situées de part et d'autre de
la ligne de dislocation et sont peu sensibles au paramétre w; au contraire
la condition 3.5ﬁ 1 est caractérisée par un contraste oscillant (défaut
inclind) trés prononcé et une image qui se situe de plus en plus d'un cdté
de la dislocation & mesure gque w croit.Ces observations sont déduites de
la comparaison d&'images expérimentales et simulées. La premiére
micrographie présente des images prises pour deux dislecations dans le
silicium; ce sont des dislocations mixtes 4 60°, celle de droite est
décorée par de la silice;le contraste résiduel situé de part et d'autre de
la ligne est bien wvisible pour la disleocation non décorée et les
réflexions - 400 et 3171;les images oscillantes et situées plus
particuliérement d'un cété de la ligne sont visibles pour la réflexion 117
(g.b=1} et 022 (g.b=2). La seconde micrographie illustre le changement de
contraste d'une dislocation vis (C) pour la condition g9.b=1 lorsque le
paramétre w varie

Les dislocations mixtes présentent un contraste résiduel .Cette planche
montre que la nature d'une dislocation s'interpréte plus facilement a
proximité des conditions de Bragg w-D. Les micrographies 3 et 4

présentent: des simulations faites pour des dislocations contenues dans un
échantillon de feldspath; on y reconnait les mémes modifications du
contrasfe avec 1a valeur de g.b et w que dans le silicium ; le contraste
résiduel est extrémement prononcé sur la planche 4. La dissymétrie des
images résiduelles est étudide au moyen de simulations sur la planche 5{
feldspath};les résultats s'appliquent aussi aux images de la planche I du

silicium.



140

DISLOCATION D DISLOCATION E

w =031 \
032 072
: / w = 0.05
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LEGENDES DES PLANCHES DFE MICROGRAPHIE.

Planche 1.
Dislocations & 60° dans le silicium; dislocation D non décorée
contrairement 4 la dislocation E. Contraste g.b #0 pour les réflexions 032

et 117 ; contraste résiduel (g.b=0) pour les reflexions 400 et 3717

Planche 2.
Dislocation vis C :contraste variable avec w pour la condition g.b=1

extinction totale de C vis i vis de & et B pour la dernidre reflexion 117

Planche 3.
Dislocations dans un feldspath; & gauche la micrographie, 4 dréite les
simulations; le contraste est bien simulé par la condition w=0 et g.b 20

Planche 4.
Mémes dislocations que sur la planche 3 mais pour une condition de’

reflexion associée 4 g.b = 0

Planche 5.
Dislocations dans un feldspath; le contraste résiduel (g.b =0) dépend de
g.bAu et de 1'angle entre le vecteur ¢ et la direction de ligne u (effet

de cisaillement du contraste)
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péfauts  plans. les images suivantes concernent un  méme échantillon
d'olivine dans lequel apparaissent des défauts plans. D'aprés les études
de contraste mendes sur les défauts plans on sait qu'ils peuvent
appartenir & une des variétés suivantes:

défauts plans de type o d'aprés la nomenclature du groupe d'Amelincx

-les défauts u=wu2w§.ﬁ sont appelés antiphases.

-les parois & ,comme les parois de domaines magnétiques dans NiO

La premiére constatation faite sur des images réalisées avec différents

vecteurs de réflexion est 1'identité du fond continu de part et d'autre du
défaut; ceci indigque gu'il n'y a pas de désorientation des réseaux de part
et d'autre ,on peut donc exclure les parcis § et les domaines
d'inversion. Le contraste présent est celui d'une paroi d'antiphase et se
distingue sur la planche 6 par les caractéres suivants:

-les franges sont symétriques en fond cl&ir et en fond sombre par
rapport & la frange centrale pour w=0.

-la frange centrale blanche en fond clair est noire en fond sombre

-lorsque le vecteur de réflexion chaage de signe les images sont
inchangaes en fond clair comme en fond sombre.

-lorsqu ‘ une paroi ¢'antiphase intercepte un contour d'épaisseur les
franges supplémentaires apparaissent & 1'extérieur en laissant la frange
centrale inchangée . La nature de la faute étant déterminée il faut
calculer le vecteur déplacement en grandeur et sens ;ceci est réalisé 4
partir des réflexions conduisant 4 des extinctions et 4 des franges de
“caractére m". Ainsi pour l'orientation de la paroi imagée sur la planche
§ les extinctions ont lieu pour les réflexions 111 , 131, 004;1e caracteére
n est observé pour 002 et 131.

Les extinctions conduisent & un systéme d'équations linéalres:

u+vtw=p
u -3v +tw =g

4w =1

Le vecteur R compatible est de la forme R // [(3ptg-r)/4 ,p-q)/4,x/4] Le
caractére v pour 002 implique que r soit impair; de méme pour la réflexion
131 une nouvelle condition est trouvée:p et g ne sont pas de méme parité;
ceci améne a considérer deux possibilités pour R

R1 = [ ¢, -1/4, 1/4 ] ou R2 = [ 1/2 , -1/4, 1/4 ]; La non extinction de
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G.002

Planche 6.

Parois d'antiphases dans 1'olivine; contraste de franges caractéristique

de la valeur du déphasage a = 2r g.R = «
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la paroi pour ta réflexion 120 montre que R1 est la solution cherchée; ce
vecteur appartient au sous-réseau de 1l'oxygéne. D'autres exemples

seront traités en travaux dirigeés.

VI.CONCLUSION AUX DEUX CHAPITRES DE THEORIE CINEMATIQUE ET DYNAMIQUE.

Nous avons essayé de montrer dans les deux chapitres de théorie
cinématique et dynamique commeni 1'utilisation gonjointe des informations
fournies par le diagramme de diffraction et 1'image permettaient

1'identification des défauts de réseau et des inclusions.

A.ll Une image de défaut, pour &tre interprétée, nécessite la maitrise des
paramétres expérimentaux qui agissent sur elle; irés schématiquement deux
situations se présentent et A& chacune d'elle est associée l'application de
la théorie dyﬁamique ou de la théorie cinématique.

-a- Il s'agit d'identifier un défaut.Il est souhaitable et méme

nécessaire de prendre des images interprétables sans ambiguité; pour cette
raison les micrographies sont enregistrées en orientant le cristal de
facon & exciter deux faisceaux seulement en 'conditions dynamiques® {

s+0); tout défaut incliné sur la lame est associé 4 un systeme de franges

ou d'oscillations caractéristiques.(cf paragraphes IV et V de ce
chapitre.}La théorie dynamique explique comment ces oscillations (ou
franges) -résultent d'un battement entre des ondes de vecteurs ii: et Ezz
légérement différeats. Sur 1'image c'est 1'interfrange associé & ces
battements qui est visible, on 1'appelle distance d'extinction effective:
eff — 2 eff
(Zg) = Zg/(f1+w ) (lg)

dynamigue;il dépend du facteur de structure Fg de la réflexion considérée

est le paramétre essentiel de la théorie

et de 1'écart w(w=s§g) aux conditions de Bragg.

“h- ©i le défaut est identifié et que 1'intérét se porte vers la
structure  fine de celul-ci, il est avantageux d'adapter les condition;
d'excitations s (s=gA®} de sorte que seiles les parties fortement
désorientées du cristal autour Gu défaut (AG grand -» 5 grand( 4 g fixeé})

donnent lieu a4 un contraste, interprété en terme d'image cinématique.

B.HUn large domaine d'applircation de la microscopie élesctronique est lie
4 1'identification de phases :monocristaux,pelycristaux ,inclusions dans
une matrice. Comme dans le cas précédent les diagrammes de diffractien

sont corrélés A des images, principalement des fonds sombres ; mals cette
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fois le cristal est orienté de facon & faire coincider le faisceau
d'électrons avec une rangée dense du cristal; tant gue 1l'ouverture du

faisceau d'électrons est faible( approximation du ‘"faisceau d'électrons

paralléle ") la  théorie cinématicue s'applique c'est & dire que
l'intensité des tachés de diffraction est donnée par la relation (8) du
chapitre théorie cinématigue. Les méthodes récentes d'études stucturales
en mode “faisceaux convergents" nécessitent pour interpréter les
diagrammes dJde diffraction 1'emploi - d'une théorie dynamidue élaborée.Ce

domaine n'a pas été abordé dans le cadre de cette école.
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APPENDICE.Equaticons de la théorie dynamique;intégration: Nous donnons ici
les prinipaux résultats de 1'intégration du systéme d'équations
différeatielles:

(1) d¢0/dz=(infgo)¢ofz)+(infaq)¢g{z) exp 2insz

(2) Ao jdz=(in/g )¢ (z)+(in/g)e (7) exp-2ivsz

L'élimination de ¢g conduit 4 une égquation différentielle du Rnd degreé:

(3) a’s_saz’ -2nis(de_jdz)+ (v ;z§)¢o =0

dont ure solution est de la forme ¢Dwexp21nyz of v est golution de:

R AT

s1 de plus on pose wnszg paramétre sans dimension ,il vient:

(@) y'=ts-8%17 2 0 %) ramtw- P41 22

(5) Y=(s+500102 )% 4= (w41 22

@o posséde donc deux solutions indépendantes que nous appelons ¢Ol;elles
i it i

s'expriment au moyen de constantes & définir (Co)lj avec 1:1,2;¢O "Co exp
ZiFTlZ;il en est de méme pour les solutions indépendantes @gl=C exp
Ziwwlz avec:
i i i i 2
C ¢ t=zyty =wr (-1t
( g) fic,l j Zg (-1
Il apparait ainsi que le champ d'onde total
y(B)= (1) 2i7K_.T+ ¢_(r)exp2ink .t
r)=¢_(r) exp 2ivK . glriexe g
posséde également deux solutions indépendantes

W(r)=Y1 B1(r) + YZ Bz(r) on B(r) est dé&fini par la relation (6)

(6) BH(P)= (co)i exp(2isk. T)+(C )b expi2in(k +d). 1)
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Chacune des deux ondes Bi, appelées ondes de Bloch, est liée & une nappe
(i) de la surface de dispersion et sa probabilité d'excitation est Wi

La normalisation des fonctions: (Bi)2=1 conduit aux expressions de
définition de ' et cgi

(M e '=(e )= cos g2
8) (€ y?=-(c )= sin 8/2

ol B est tel gque w= cotg B*SZg

i . L N s . - -
Les )~ sont determinés 4 leur tour 4 partir des conditions aux limites

sur la surface d'entrée, ils ont pour valeurs:
1_ 2_ s
{10) ¢'= cos B/2 et Y= sin /2
(11) cos B=w/(/TTW%)  sin p=1/(/TFw?)

La variation des (Co]l et (Cg)l est représentée ci-contre en fonction du

paramétre sans dimension w;cette courbe montre gque 1'onde B1 est plus

excitée lorsgque w0 (CO)1 est en effet maximum lorsque wh»0).Ce résultat

servira un peu plus tard lorsque nous aurcons introduit }'absorption.
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A la sortie du cristal considéréd comme une lame & faces paralléles

d'épaisseur t, le champ d'onde total est déduit des relations suivantes:
s .2 e
(12) blr)= ¢O(tz) epoano.x + ¢g(tz) EKPZWng.I

o (h2!2me)(X°}2 =E et
Koz= XOZ+(210)-1 cette relation s'interpréte par l'existence d'une

réfraction du vecteur incident dirigé selcn X dans le vide et Ko dans le
cristal

Les amplitudes transmises et diffractées sont définies 4 leur tour par:
(13) 4 )= 1, vh e texn 2nivt ¢,

(18) 8 (t )= T, o (Cg)iexp anivt ¢,

ou plus Fxplicitemént par

{13") ¢O(tz)§ cos X-i cosB sin X

{14") ¢g(tz)=i sinp sinX

_ s 2
avec. X—(ntzizg)f1+w
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METHODE DES FAISCEAUX FAIBLES

Madeleine GANDAIS

INTRODUCTION

Les premiéres études de dislocations par microscopie électronigque
ont été effectuées avec des images en champ clair et en champ sombre
de cristaux orientés au voisinage de la position de Bragg pour une
réflexion Fhet - Ces images sont dites en condition dynamique a deux
faisceaux (l'un transmis, 1'autre diffracté). En condition & deux
faisceaux le contraste des images dépend d'une seule famille de plans
réticulaires, celle qui diffracte, ce gui simplifie 1'interprétation
(A, Gervais, ce volume). L'étude compléte d'une diglocation nécessite
une série d'images différant entre elles par la réflexion g, pour
examiner différentes familles de plans. Autour d'une dislocation, en
effet, les fawmilles de plans ne sont pas toutes également déformées
(C. Willaime, ce volume). En condition dynamigque les images sont tres
contrastées mais elles ont uzm inconvénient: 1'image d'une dislocation
est large - de l'ordre de 30 &4 50nm  dans les minéraux - car la
déformation  élastigue du réseaw s'étend loin du coeur de la
dislocation. Pour cette raison, les détails £ins proches du coeur ne

sont pas visibles.

La méthode.des faisceaux faibles a été développée par Cockayne et
al. en 1969 pour obtenir des images trés fines des dislocations. Le
principe est le seivant: on -considére toujours une seule famille de
'plans diffractant mais on écarte le cristal de la position de Bragg
pour amener en position de diffraction des portiosns de plans Géformés
proches du coeur de la dislocation (figure 1). Ainsi 1l'image de la
dislocation se rapproché du coeur et s'affine . L'intensité diffractée
par le faible volume de cristal en position de Bragg n'est pas trés
élevée, L'image de la dislocation en chémp clair mangue de contraste
car elle est plongée dans l'image claire du cristal. Au contraire

1'image en champ sombre malgré sa faible intensité est bien contrastée
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0 Xm X

Figure l: Schéma de déformation du réseau autour d'une dislocation.
Cristal hors position de Bragg avec une colonne C traversant la
région ol le réseau est en position de Bragg, 4 la distance x,de la
dislocation. EE: angle de Bragg; s et s': paramétres d'écart &
l'incidence de Eragg-

car elle se détache du fond sombre du cristal {(figure 2). C'est donc
cette image en champ sombre, appelée image en faisceau faible, que
1'on cherche & interpréter. On utilisera pour cela les notations

conventionnelles définies par A. Gervais:

La vréflexion employée pour former 1°image est appelée g, la

famille de plans réfléchissant (hkl) étant définie par le vecteur ot =

-+ . . . .

g, de medule g (figure 3). L7écart & 1'incidence de Bragg est
caractérisé par le vecteur réciproque §g de direction normale & la
lame cristalline et de module Sg = g AB, ol A8 est 1'écart angulaire &

l'incidence de Bragg. La distance d'extinction relative & la réflexion

Légende de la figure 2.
Images de diglocations dans un feldspath (METHT, 600 kv).
a, b et ¢: condition dynamique (g = 002).
a) champ clair; b) champ sombre
c} diagramme de diffraction correspondant

d, e et f: condition cinématique.
d) champ clairx; e} champ sombre, faisceau faible g, 4g {g = 002)
£) diagramme de diffraction correspondant
g) disposition dans la lame mince des deux dislocations présentées
Sur cette figure.
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g est la  grandeur Eg = 1V / AFg oll V est le volume de la maille
élémentaire du cristal, A la longueur d'onde des électrons et Fg le
facteur de structure pour la réflexion g. Comme on considére une seule
réflexion on peut omettre l'indice g pour les grandeurs s et E et F.

C'est ce que nous ferons.

G
0 &

Figure 3: Sphére d'Ewald et résean réciproque.

1. CONTRASTE DES DISLOCATIONS - APPROCHE OQUALITATIVE.

L'image des dislocations en faisceaux faibles a été interprétée
qualitativement de facon simple par Cockayne (1978) en utilisant les
résultats de la théorie de la diffraction des électrons par un cristal
parfait - dans 1'approximation de la colonne. On divise le cristal en
pétites colonnes paralléles aux plans diffractant et on considére que
1'intensité du faisceau transmis et celle du faisceau diffracté & la
sortie d'une colonne dépendent uniquemen£ de leur 6rienta£ion par
rapﬁort aux plans diffractant dans cette colonne. Les résultats de la

théorie peuvent se résumer 4 ce qui suit:

On considére une lame & faces paralléles de cristal parfait dans
laquelle se propagent le faisceau transmis et le faisceau diffracté g.
fes intensités respectives In et Ig sont des fonctions périodiques de’
la profondeur 2z et vérifient la relation de conservation 4'énergie
Iu + ;g = 1 pour tout z (figure 4) . La période des oscillations ainsi
que les valeurs extrémes des intensités dépendent de 1'écart i

~l'incidence de Bragg. A 1'incidence de Bradgg (s = 0), la période des
oscillations est la distance d'extinction F définie précédemment.



(ay {b) (e}

Figure 4: Intensité <ransmise In {traits tiretés) et intensité
diffractée Ig (traits pleins) en fonction de la profeondeur z dans un
cristal parfait. a) : cristal en position de Bragg; b} et ¢)

cristal hors position de Bragg.

L'intensité transmise varie entre le maximum égal & 1 (en particulier
sur la face d'entrée & z = 0) et le minimum égal & O, et 1'intensité
diffractée varie entre 0 (en particulier sur la face d'entrée) et 1.

Quapnd on s'écarte de 1'incidence de Bragg (s # 0), la période des

oscillations décroit: E' ¢ E. L'intensité tranmsmise varie entre 1 et
Itm # 0 tandis que l'intensité diffractée varie entre 0 et Iqm =1 -

Itm' Plus 1'écart a }'incidence de Bragg augmente, plus la période des
oscillations diminue de méme que 1'amplitude des variations
d'intensité AI = 1 - Itm = Igm.

Soit maintenant une dislocation dans une lame de cristal écarté de
la position de Bragg, 4 la distance Z, de la face d'entrée. Pour
décrire la déformation du réseau autour de la dislocation, on utilise
le modéle simple représenté sur la figure 1: on admet que les plans
réticulaires courbés par la déformation se décomposent en trois
portions de plans parfaitement plats, respectivement situés dans trois
tranches du cristal. Dans la premiére tranche (entre z = O et z = z1)
et dans la troisiéme tranche (entre z = z, et z = za) les plans sont
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paralléles aux plans réticulaires des régions de cristal parfait et
l'écart & 1'incidence est défini par le paramétre s >> Q. Dans la
seconde tranche de faible épaisseur, entre z = z, et z = Z, les plans
sont inclinés par rapport a ceux de la région parfaite et l'écart &
1'incidence de Bragg est défini par le paramétre s'. Dans . ce modéle,
s' ne dépend que de la distance x du point considéré 4 la dislocation.
Suivant 1'hypothése de Cockayne et al. (1969), 1'intensité diffractée
atteint son maximum dans la colonne € qui traverse la région ol le
réseau est en condition de Bragg (s' = 0). Cette condition est
satisfaite d'un seul cété de la dislocation, & une distance X, du
coeur. On considére cette colonne C. En examinant les courbes de
1'intensité diffractée par un cristal parfait en fonction de
1'épaisseur (figure 4}, on peut déduire 1l'aspect de 1'intensité
diffractée. par la colomne € (figure 5). Entre O et z,, loin de la
position de Bragg, l1'intensité diffractée en fonction de la profondeur
suit 1la courbe de figqure 4.c; elle varie avec une périodicité E' (< E

et une amplitude AI <( 1. Entre z et z,, prés de la position de

1
Bragg, l'intensité suit la courbe de la figure 4.a; elle croit jusqu'a
un maximum et continuerait en variant avec une périodicité voisine de

£ et une amplitude AI proche de 1. Mais au desscus de 2,4 le réseau

Figure 5: Faisceaw faible: intensité diffractée, en Zfonction de
1'épaisseur, par la colonne € de cristal traversant la Zone en

position de Bragg.
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est 4 nouveau loin de la position de Bragg de sorte que 1'intensité
diffractée varie en fonction de la profondeur avec la méme périodicité
et la méme amplitude qu'entre O et z, - A la face de sortie, en Z,
1l'intensité diffractée par la colonne C est beaucoup plus grande qu'a
travers les 2zones du cristal parfait. La figure & représente
l'intensité diffractée par le cristal en fonction de x distance au
coeur de la dislocation. On note un pic d'intensité 4 la distance L.
qui  constitue 1'image de la dislocation. La valeur exacte de
1l'intensité diffractée ne peut pas étre déduite de ce raisonnement
simple. Mais on congoit qu'elle dépend de 1'intensité diffractée juste
& l'entrée de la zone déformée, et que par conséquent elle varie entre
deux valeurs extrémes suivant la position de la dislocation par
fapport 4 la période E'. Ainsi, 1l'image d'une dislocation parailéle a
la lame cristalline est plus ou moins brillante suivant la position de
la dislocation dans une tranche d'épaissenr E' et 1'image d'une
dislocation inclinée par rapport & 1la -lame présente un contraste

oscillant de périodicité E*.

o
e~

b 9

Fiqure 6: Faisceau £aible: Intensité diffractée en fonction de la

distance ¥ & la disleccation; X pesition de 1'image.
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2. CONTRASTE DES DISLOCATIONS- APPROCHE QUANTITATIVE.

Des résultats quantitatifs ont été déduits de calculs utilisant
1'approximation de la colonne en théecrie cinématique (De Ridder et
amelinckx 1971). Dans ce traitement, on définit wune dislocation
paralléle aux faces de la lame cristalline suivant la directiom 0y', &
1a preofondeur z = z, (figure 7). En un point P, 1le champ de
déplacement R dd & la dislocation s'écrit sous la forme:

Y

. b sin 28
{1) Re — (8 +e ——)
2w 4(1-v)
Dans cette expression 8 est l'angle (ETﬁr ETR'), b est le vecteur de

Burgers, v le medule de Poisson {égal & 1/3 dans la plupart des
matériaux)}, et e vaut 0 pour une dislocation vis et 1 pour une

dislocation coin.

0 X
1 ! L
DO
X I
21 “““““““ = “': ________
o i | X~
S T e -
e —— -
P
: i
L
123 %

Figure 7: Dislocation dans un cristal mince. Approximaticn colonne.
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Applitude du faisceau diffracté.

Dans une colonne C, 4 la distance x de la 1ligne de dislocation,
l'amplitude diffractée par le cristal est dennée par la formule:

z 2ni(sz + q.R)
2y Aa=] e dz

On utilise le méme modéle de dislocation gue précédemment, et on
divise le c¢ristal en +trois +tranches. Dans la premiére et dans la
troisiéme tranche B » 0, donc E.ﬁ est négligeable. L'expression (2) se
décompose alors en trois termes:

z, 2risz z, 2ri(sz + &.ﬁ) z,  2risz
(3) B=Ff e dz + [ e dz + [ 7 e dz

0 z, z,
Le premier et le troisiéme termes sont négligeables parce gque 5 est
trés grand. Le second terme correspond a l‘amplitude diffractée par le
coeur de la dislocation. Dans le modéle de dislocation considéré, on
assimile les plans courbés & leur plan tangent au point d'inflexion (a4
z = zu). On développe B en série de Taylox:

(4) B = ﬁzn + (z - zﬂ)(aii/az)z0 ..

L'amplitude devient alors:

2uig. (R -z (8R/ee) 1 2, 2mifs+ (3f/92), 1z

(5} = e 0 a [ e ] dz

: z

1

Dans la zone du coeur, 1l'écart 4 la condition de Bragg vaut:
{6) s' =35+ (aE.ﬁfaz)z =5+ 3.(aﬁ/az)z

[ o
s' est une fonction de la distance x entre la colonne C et la ligne de

dislocation.

Position de 1'image. (figure 4.b)

Suivant le critére de Cockayne et al. (196%), 1'amplitude

diffractée est maximale 4 la distance %, pour laqueile s' = 0, d'ofli:

{7} s =~ g.(3/82)
Z K
1] B

‘Etant donné que (3R/dz) = (38/38)(38/3z), on a:
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AR b e cos2B 4%
(8) —=—(1+ ) —
oz 2w 2(1-v) dz
Pour z = Zyr 8 =0 et (36/8z) » 1/x, ce qui donne:
3R ? £ 1
(9} (——}z =— (1% ) —-
Bz "0 2n 2(1-v) X

On trouve pour la position du pic 4'intensité:

4.5 e
{1+
21 s 2{1-v)

{10) xm = )

Cette valenr ne dépend ni de l'épaisseur z, de la lame ni de la
profondeunr z, de la dislocation. Elle est inversement proportionnelle
4 5. Pour 5 = 0}2nm", la distance i entre 1'image et la dislocation

est de 1l'cordre de inm.
Intensité diffractée.

Dans la colonne ¢, & la position X 1l'intensité diffractée est
proportionnelle & (sin wes' [ ws')a, e étant l'épaisseur de 1la zohe
contenant la dislocation (A. Gervais, ce wvolume), de sorte que
1'intensité maximale Imax est proporticnnelle &:

Lim (sin wes' [ ns')2 = &
s'+0
La variation de B est au rlus égale & B/Z. En prenant.Aﬁ/Az = 3/2 On a

une évaluation de 1'épaisseur e 4 partir de l'équation {6):

a3 & 3.aR §.b
{11) 0 =35+ { Jz #s+ .= g 4 — , donc:
dz @ Az 2e
_ g.B
(12) e= | = |
25

L'intensité Lax o5t donc proportionnelle &a: (5.3)? / s

Largeur de 1'image.

Soit Ax la largeur 4 mi-hauteur du profil d'intensité. On a:

(1) 1, /2= e’ /2 = (sin wes' / ws')?

3' représentant 1'écart a4 l'incidence de Bragg 4 la position x + ax.
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En résolvant (13) on trouve:

{14) s' = 1,4 ve

Par ailleurs, le développement en série de Taylor de (6) donne:

3.8 3.0°R%
(15) ' =8 + ( ) = ax( )
dzdx z=z 8z 8x z=%
x=X_+Ax x=xu
m m

£
Ax 218° [ 3.B{1 + ——— )
2{1-v)

A partir de ces deux expressions et de (12}, on trouve:

1,4 E
{16) AX = 2 {14 }
s Z(1-v)
Pour § = O,an't, la largeur de 1'image & mi-hauteur est

inférieure 4 2nm.

3 - PROCEDURE EXPERTMENTALE

Les conditions pour obtenir des images de haute résolution doivent
gtre remplies: le microscope doit &tre réglé en tension, l'objectif
corrigé de 1'astigmatisme et le faisceau diffracté © aligné selon
l'axe de 1l'objectif. L'intensité de 1'image en fond noir éfant faible,
la mise au point est difficile mais on peut régler la focalisation en
champ clair et maintenir les mémes conditions de focalisation en champ

sombre,

Leg conditions de diffraction optimales s'obtiemnent avec une
réflexion g de facteur de structure important, un écart & la position
de Bragg s de l'ordre de 0,21:1m_1 {pour a.ﬁ {2} et aucune autré
réflexion fortement excitée. La procédure expérimentale est alors la

suivante:

- On choisit une réflexion g de fort facteur de structure.
- On 1régle le microscope pour une image en champ sombre avec la
reflexion g.

- On place le cristal en position de Bragg pour la réflexion g
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exclusivement; puis on 1'écarte de cette crientation pour amener en
pasition de Bragg une réflexion ng d'ordre supérieur {figure 3)

- 0n ajuste 1'inclinaison du cristal pour exclure toute autre
réflexion importante.

- On fait 1l'image en fond noir avec la réflexion g faiblement

excitée.

On désigne les conditions de 1'expérience par la notation:
{g, ng), ce qui signifie que 1'image est effectuéde avec la réflexion g
et le cristal est proche de 1'incidence de Bragg pour la réflexion ng.
Lorsque le noeud ng est sur la sphére d'Ewald, l'écart &4 la position

de Bragg pour la réflexion g est donnée par 1'expression:
(17) s = (n-1) g°A/2
ce qui donne pour 1'écart angulaire:

{18) A8 = (n-1) 8p

4 - APPLICATIONS

La méthode des faisceaux faibles a été utilisée pour étudier la
structure fine des dislocations, des boucles de défaut, des petits
précipités. Cockayne (1978) a donné de nombreux exemples d'application
aux semi-conducteurs et aux alliages métalligques. N. et J.C.Doukhan
(1978) ont présenté les travaux effectués dans le domaine des minéraux
et des oxydes. J.C. Doukhan présente dans ce volume de nouveaux

exemples d'application aux minéraux.
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APPLICATION DE LA MICROSCOPIE ELECTRONIQUE
A LA DEFORMATION DES MIRERAUX

Nicole et Jean-Claude DQUKHAN

INTRODUCTION

L'utilisation de la microscopie électronique en transmission
(MET} pour 1'étude des roches et minéraux s'est considérablement développée
depuls une vingtaine d'années. En particulier 1'étude des défauts de réseau
et des mécanismes de déformtion plastique des minéraux a donné lieu A
une littérature trés abendante. La plupart des minéraux mjeurs a été étudide
en MET : olivine, quartz, calcaire, quelques feldspaths et phyllcsilicates,
divers oxydes et sulfures, des pyroxénes, grenats... On n'essayera pas
ieci d'en donner une revue exhaustive mwals on étudiera plutdt quelques cas
a titre d'exemples. Auparavant on rappelle briévement les concepts de base
de la théorie de la plasticité cristaliine afin de pouveir interpréter
et discuter les observations de défauts de réseau en MET. En effet, la
déformtion plastique des cristaux est due au mouvement de défauts de réseau
(défauts ponctuels, dislocations, Jjoints de grain, ...). La vitesse de
déformticn ; est une fonction de la densité et de la mobilité de ces défauts
et ces deux derniéres grandeurs sont des foncticns de la contrainte appliquée
g, de la température T... Une déformmtion plastique en régime stationnaire
dans des conditions données T, o, ; ... dolt donc laisser dans ie cristal une.
structure de dislocations représentative de ces conditions qui peut permet-

tre de remonter au mecanisme €lémentaire contrdélant la mobilité des dislo-

cations, donc la plasticité du matériau considéré.

A) RAPPELS DE METALLURGIE PHYSIQUE

1 - Défauts ponctuels
La figure 1 représente une structure

cristalline trés sipplifiée : une seule sorte

d'atomes situés aux noeuds d'un réseau carré.

Les divers défauts ponctuels possibles sont : Figure 1. Défauts ponctuels.

la lacune V ou absence d'atome en un site normal,
1'interstitiel ou atome en une position normlement interdite.
Dans le cristal A, A est un auto interstitiel et By un hétéro

interstitiel.
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le substitutionnel ou atome de nature chimique difrérente
en site norml, BA‘

On montre en thermedynamique statistique qu'un cristal de A pur (disons
par exemple du silicium) en équilibre & la température T & une concentration
atomique de lacunes (proportion de sites vacants)

GUf‘

C,{TY = exp - — (1)
v kT

ol GVf est l'enthalpie libre de formtion d'une lacune et k la constante
de Boltzmann. L'échange d'une lacune avec un atome premier voisin constitue
1'étape élémentaire de la migration des lacunes. Cette opération nécessite
le franchissement d'une barriére d'énergie GVm' La migration d'un atome & don-
né est donc propertionnelle a la probvabilité gque cet atome ait pour premier
voisin une lacune fois la probabilité que s'effectue 1'échange A - V. On
évalue cette mobilité des atomes via les lacunes par le coefficient d'auto-

diffusion DA

G + G
) vr T v
DA B DO exp - T (2)

et la distance gquadratique moyenne parcourus par un atome dans un temps

t est

¥= ¥Y2D¢t (3)

Pour un cristal ionique comme NaCl par exemple la situation est un peu
plus compliquée car la neutralité électrique dolt 8&tre respsctée. Dans
un cristal pur et stoechiométrique il y a autant de cations Na™ gue dlanions
‘, est nécessairement accompagnée soit

. Na
{paire de Schottky) scit d'un interstitiel de Na,

€1~ . la eréaticn d'une lacune de Na+, v

d'une lacune de C1°, Vapr

NaI, (paire de Frenkel)}. Dans le premier cas la concentration atomique

d'équilibre a la température T de lacunes de Na est

G
St ()

v 2kT

i=1v

] = exp -

Na Cl

ol GSf‘ est 1'enthalpie libre de formation d'une paire de Schottky et la

mobilité des ions Na par échange lacunaire est gouvernée par le coefficient

de diffusion

Gopof2 + G
D =D exp--—ot _ VNam

Na g KT (5)
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I1 y a un coefficient similaire pour 1'anion. Les éguations (4) et (5)
déerivent le régime intrinséque (cristal pur). Considérons mintenant le
cas d'un cristal impur. D'un point de vue formel on introduit une molécule

MgCl, en faisant d'aberd deux lacunes de Na et deux de Cl, ce gui améne en sur-

2
face 2Nat et 201 {charge nette nulle). On remplit alors les deux VCl par les
deux C1” de la molécule MgCl2 et 1'une des VNa par Mg++. Pour chague substitu-

a
> 0. La concentration totale de lacunes de sodium est alors

tion on a done finalement 1 V. avec une charge < 0 et 1 Mgwa avec une charge

G
sf
el

(v 2kT

1 = exp (- + [MgNa] (6)

Na

A température pas trop élevée ou pour des cristaux assez 1impurs
le premier terme est complétement négligeable, la concentration de LVNa] de-
vient grande et indépendante de la tempdrature. C'est le régime extrinsdque

. .. . . + A . .
auguel correspond un coefficient de diffusion de Na par mécanisme lacunaire

GVNa m

&T (5"

D'Na = DO [MgNa] exp -

Ce coefficient péut gtre supérisur 3 celui donné par (5) de plusieurs ordres
de grandeur et cela peut augmenter considérablement la ductilité & chaud
du retériau.

Un autre cas de régime extrinségue est obtenu avec les cations
qui sont des métaux de transition c'est-a-dire qui peuvent aveir plusleurs
degrés d'oxydation. Ainsi dans un oxyde (ou silicate) de fer 3 FeE+ peuvent

3+

gtre remplacés par 2 Fe” en laissant une lacune dans le sous-réseau cationi-

que. La proportion de tels remplacements dépend de la pression partielle

d'oxygéne p(Oz) gqui est donc un paramétre important de 1'équation rhéolo-
gique de tels metériaux.

Ces calculs de concentrations de défauts ponctuels sont traités
en détail dans la plupart des mnuels de métallurgie physique, science

des metériaux, ou chimie de 1'état solide.

2) Mouvement des dislocations

I1 est bien connu que la déformation plastique des cristaux est dans
la plupart des cas engendrée par le nmouvement des dislocations. On distingue
deux types de mouvements appelés glissement et montée. La figure 2, qui
explicite ces mouvements, montre que le glissement se produit dans le plan

contenant la ligne et le veecteur de Burgers. Ce mouvement est facile (se
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produit sous faible contrainte) si les liaisons 4 rompre comme AB sont
des liaisons faibles. La montée requiert la présence et la mobilité de
lacunes ; la montée n'est donc possible. qu'd haute température tandis que
ie glissement peut se produire 4 n'importe quelle température.

Mécanisme de glissement

Pour faire glisser la dislocation coin de la figure 2 de Tagon
rigide d'un pés élémentaire b, il faut couper toutes les liaisons AB le
leng de la ligne de dislocatien {soit 1/b liaisons par unité de longueur).
L'énergie nécessaire est fournie par la contrainte appliquée gui doit done
&tre élevée. Une contrainte beaucoup plus faible peut cependant produire
le méme résultat plus lentement en rompant les liaisons 1'une aprés 1'autre.
C'est ce que réalise la propagation d'un décrochement le long de la ligne
de dislocation {figure 3).

On montre par la mécanique statistique gu'une ligne de disloca-
tion en équilibre a la températurs T porte une concentration atomique de
déerochements

G

kf

C. {T) = exp - T {7)

ou ka est l'enthalpie libre de formation d'un décrochement.

Lorsque la dislocation glisse, ces décrochements doivent gtre
reproduits. Sur une ligne droite 1l se nuclée en permanence des doubles
décrochements qui s'élargissent, s'annihilent, ... (figure 4).

Sans contrainte, l'enthalpie libre de formtion d'un double

décrochement est G mis s'il ¥ a une contrainte appliquée « , elle contri-

Kk’
bue pour oAb~ = n 0 b~ et la concentration devient
Gkk -ndg b3
C_kk(T’ 0’)‘.: exp -~ — opT (8)

La distance & parcourir pour chague décrochement (1/2) diminue donc lorsque o
augmente. De méme la vitesse des déecrochements augmente avec 0 et finalement
la vitesse de la dislocation ainsi qué la vitesse de deformation. Ce mpdéle
est donc la base des théories microdynamiques de la plasticité cristalline,
T1 existe bien d'autres mdéles qul sont développés dans les traités sur
la théorie des dislocations et de la plasticité.

Notons, pour clore ce paragraphe, que dans les cristaux a liai-
sons fortes {covalents ou ionoc-covalents), des dislccations de méme vecteur

de Burgers et glissant dans le méme plan sous une contrainte donnée, ont
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[
NN d ja P
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I I } Figure 2. a, b, ¢, d : les diverses étapes de la propaga-

\ ‘7 tion par glissement d'une dislocation coin dans son plan

de glissement P.

e) wmntée de la dislocation (vers le bas) et émission

dfune lacune V.

/ 4 o
W

Figure 3. Etapes de la propagation dfun Figure 3. Hucléation et propaga-
décrochement le long dfune dislocation tion de doubles décrochements.
coin. En d et e les pointillés repré-

sentent la position initiale de

la dislocation.

a b o]
Figure 5. Evolution d'une boucle de
dislocation dont une orientation a

une faible mobilite.
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souvent des vitesses qul varient trés fortement avec leurs orientations.
Certaines orientations (généralement des directions cristallographiques
simples) ont une vitesse guasi nulle. Supposons que la situation inttiale
4tait une boucle eirculaire de dislocation. Sous l'action dfune contrainte,
les parties les plus mebiles de la boucle vont se déplacer et sortir laissant
dans le plan de glissement deux dislocations rectilignes dans lforientation
de faible mobilité (figure 5). On dit que ces segments de dislocations
subissent une forte friection de la part du réseau cristallin (frietion
de Peierls) ; cette friction diminue lorsqu'on €léve la température et
les orientations préférentielles des dislocaticns disparaissent progressi-

vement.

Mécanisme de montée

la déformation A basse température conduit trés généralement
2 1l'augmentation parfols spectaculaire de la densité de dislocations. Les
dislocations mobiles s'enchevétrent, se bloguent et créent une contrainte
interne. 5i la contrainte appliqueée est constante, la vitesse de déformtion
ralentit ou mime s'annule. Cfest 1'dcrouissage. A haute température, la
montée des dislocations devient possible, ce qui leur permet de contourner
des obstacles et de poursuivre leur mouvement de glissement. En outre,
des dislocations opposées s'attirent et s'annihilent diminuant la densité
de dislocaticons. Enfin, les autres disiocations se réarrangent en sous-
joints diminuant ainsi la contrainte interne. C'est la restauration. Parfois
de nouveaux grains A faible densité de dislocations sont nucléés dans les
grains écrouis, <¢'est la recristallisation. Ces processus sont gouvernés
par la mntée des dislocations. La vitesse de montée dépend de la vitesse
4 laquelle les lacunesarrivent sur les dislocations, donc de leur coefficient
de diffusion et de la force d'interaction dislccation - lacune. Les calculs
conduisent a une loi de comportement pour le fluage stationnaire {durcis-
sement contrebalancé par la restauration, contrainte appliquée constante)

° Q

o n
s(T,U):eDcexp—T (9)

ol ;0 et n sont des constantes (n = 3) et Q est l'énergie d'activation de la
diffusion de 1l'espéce chimique la plus lente. En MET on observe des sous=~joints,
des jonecticns et une faible densité de dislocations libres ; ces configura=
tions sont trés différentes de celles produites par de la déformation &

basse température.
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B) ETUDES DE CAS

1 - Systémes de glissement dans les silicates

Un systéme de glissement (h k 1) [u v w] est la combinaison plan de
glissement, direction de glissement ou vecteur de Burgers des dislocations
mwbiles. En régle générale, les vecteurs de Burgers possibles sont les
plus petites translations du réseau car 1'énergie élastigue des disloca-
tions correspondante varie comme b2 (et des dislocations de grande énergie ont
peu de chances d'exister).

Pour le plan de glissement, la situation est moins claire. Dans les
métaux compacts les plans de glissement sont les plans les plus denses
tels les plans {171} de la structure CFC. Ce sont en effet les plans les
plus espacés et dans un modéle simple de cristal les atomes sont représentés
par des sphéres dures empilées de fagon compacte. On congoit bien que
le pglissement d'une partie du eristal sur 1'autre se fait plus facilement
entre les plans les plus espacés. Ce modéle peut &tre transposé aux sili-
cates ayant une structure assez compacte mis il faut ¥y adjoindre une
restriction importante. Dans nombre de silicates les liaisons chimiques
sont fortement anisotropes et 1le glissement se preoduit dans des plans
{ou & des niveaux dans la mille cristaliine)} tels que les liaisons fortes

ne sont pas rompues. On illustre ces idées par quelques exemples.

Exemple 1 : Clivine orthorhombique (Pbea) a = 4,76 ; ; b= 10,21 ﬁ ;&= 5,98 fx
Les vecteurs de Burgers poésibles sont ; et Z (on n'a jamais observé de dis-
locations 'ﬁ)_ Les plans de glissement contenant A sont de type (0 k 1) et ceux
contenant ¢ de type ‘(h k 0). La structure cristalline de 1'olivine est
bitie & partir d'un réseau hexagonal compact d'ions O rempli d'ions Si“+ et
Mg2+ en sites tétraédrigues et octaédriques respectivement. Les plans
denses de l'olivine sont donc ceux du_ réseau hexagonal compact. En outre
les tétraédres SiOu sont isclés de sorte que le glissement dans les plans
denses ne rompt pas les liaisons fortes Si-0. Les systémes de glissement
de 1'olivine sont (C01) [1001, (100) [0011, {110} {0011, (010) {100]. Le eli-
ché a de la planche I montre deux familles orthogonales de dislocations
dans une lame mince {010) d'olivine. Il s'agit de dislocations vis 3 et o
présentant les directions préférentielles marguées et la grande densité
typlques de la déformetion basse température en régime de Pelerls (pas
de montée, friction de réseau). Le cliché b (planche I) montre ces memes
dislocations :’: et _5 arrangées en scus-joint de flexion, cette derniére
configuration est typique d'une déformation & haute température gouvernde

par la montée.
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Exemple 2 : Le disthén? et les poly?orphes AlZSi(35. Le distheéne est tricli-
nigue {F1) ; a = 7,12 4 ; b = 7,85 & ; ¢ = 5,57 A. On peut le décrire comme
un sous-réseau CFC de gros anions 0" dans lequel se logent les Siu+ et Al3+
en sites tétraédriques et octaddrigues respectivement. Les tétraddres
SiOu étant isolés on pourrait suppeser que, comme dans l'olivine, les
plans de glissement sont les plans les plus denses du scus-réseau anionique
contenant les plus petites translations du réseau du disthéne. Il faut
cependant tenir compte du fait que les structures cristallines des trois
polymorphes AlESiO5 sont bAties sur un sgquelette de chalnes d'octaédres
AlO6 paralléles a 1'axe [001]. Ces chalnes sont trés rigides et ne deivent

pas étre rompues lors du glissement des dislocations (figure 6).

chain of
Al Qg octahedra

Q.0
50, O A0

0
OHCJS’O
___proj.a AlOg AlOg

Figure 6. Représentations schématiques des structures cristallines des

trois polymorphes A125105. a/ sillimanite, b/ andalousite, c¢/ disthéne.

Le seul systéme de glissement facile du disthine est donc (100) [001]
et la déformtion plastique de ce minéral présente des particularités
assez exceptionnelles. Ayant un seul type de dislocations et un seul systéme
de glissement, il ne s'y produit ni Jjonetions ni enchevétrement, il n'y
a pas d'écrouissage et on trouve généralement des densités de dislocations
assez faibles méme dans les cristaux fortement déformés & basse température
(planche I, ¢ et d). La réponse du disthéne a des sollicitations complexes
nécessite 1'activation d'autres modes de déformation : maclage, pliage
ou rupture. Les autres polymorphes A125105 présentent également des systemes
de glissement qui évitent la rupture des chafnes d'octaédres, ces plans
de glissement sont done encore paralléles 2 ces chaines. Dansz l'andalousite
le glissement facile est {110} [001], les plans {110} étant les plans de cli-
vage & liaisons faibles. L'orientation vis présente une trés faible mobi=-

1ité et les configurations de dislocations pour des déformtions & basse
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PLANCHE I : a) Olivine : configuration des dislocations a et ¢ typique d'une
déformtion en régime de Peierls.
b) Olivine : configuration typique d'une déformation pgouvernée
ntée.
> Ly r -
¢) dislocations ¢ dans (100) dans le disthéne déformé naturellement

par la

aT = 500°cC. N
d) dislocations ¢ dans le disthéne déformé expérimentalement de 5 %

température ambiante.

e




PLABCHE II : a) longues dislocations ¢ vis & faible mobilité laissées dans 1'an-
dalousite par une déformtion expérimentale de 2 % A température modérée
(T =" i50° c). R

b) dislocations ¢ dissociées dans la sillimenite déformée naturellement.

¢) dislocations a dans (010) dans la sillimnite déformée expérimen-
talement a P = 11 kbar et T = 900° C.

d) sillimanite déformée expérimentalement dans le champ de
stabilité du disthéne. Des fines lamelles de disthéne se forment sur les
dislocations largement dissociées de la sillimmnite. Le disthéne est imagé
avec le faisceau diffracteé (100)1( (champ sombre).




température sont caractéristiques {planche II a). Dans la sillimanite,
outre les glissements ¢ faciles dans des plans (h k 0), on peut aussi
activer les glissements (7100) [010] et (0710) [100] qui tous préservent
1'intégrité des chaines d'octaddres (planche II, b et c).

Signaleons enfin que lorsque 1l'on déforme 1'un de ces polymorphes dans

des conditions T et P situées dans le champ de stabilité d'un autre paly=

morphe, les dislocations tendent 3 se dissccier largement en formnt des
fautes d’empilement qui sont des lamelles de cet autre polymorphe (plan-
che II, d). Ceci montre gue la déformtion plastique peut assister la

transformtion polymorphigue et aceélérer son étape de nucléation.

Exemple 3 : Le guartz (PS,EZU a = 4,6 E ;e o= 5,1 E C'est un tectosilicate et,
quel que soit le plan de glissement, des liaisons fortes Si-C doivent &tre
rompues lors du glissement des dislocations. On a trouvé expérimentalement
que de faibles quantités d'eau introduites dans le réseau du guartz le
ramcllissent considérablement et il est vraisemblable que tous les quartz
déformés naturellement sont des quartz humides. Le mécanisme du ramellis-
sement hydrelytigue n'est pas bien connu wais l'hypothése la plus fréquente
est que 1'eau hydrolyse les liaisons fortes et favorise la formtion de
doubles décrochements et leur propagation. Elle Ffavorise aussi la montée
des dislocations.

Le quartz sec est extrémement dur. Sous trés forte contrainte (o = 30 a 50
kbar) et & trés haute température (T = 1300° C) les dislocations de vecteur de
Burgersgetz sont typiques du glissement contrdlé par la friction de
réseau (planche III, a et b). I1 n'y a aucune évidence de montée. Ceci
signifie que les énergies de formation et de migration des défauts ponctuels
sont trés élevées et que les coefficients d'autodiffusion sont trés faibles
méme & 1300° C. Le fait que l'on cbservs de nombreux plans de glissement
( (ooo1), {1070}, {1071}, {1072}, {2031}, {1120}, ...) signifie sans doute
simplement qu'ils sont tous sensiblement équivalents et trés diffieciles
& activer.

Dans le quartz humide, la déformation plastique peut &tre activée expé-
rimentalement dés T = 400° C. Aux températures les plus basses les disloca-
tions sont trés peu mobiles et pour assurer une vitesse de déformation
::donnée i1 faut une tres grande densité p de dislocations (::, = p v b, équa-
tion d'Orowan avec v = v(g, T) = vitesse de glissement d'une dislecation).

Lorsqu'on &ldve la température, la densité de dislocations diminue, les
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lignes présentent des orientations préférentielles caractéristigques du
régime de friction de réseau. lorsqu'on éléve encore la température, cas
crientations disparaissent tandis que des indications de montée des dislo-
cations apparalssent (Jjonctions, tendance a la polygonisatioﬁ, ...). En
meme temps on observe socuvent de nombreuses petites bulles qui prouvent
que l'eau (qui &tait em sursaturation) précipite (planche III, ¢, d et

el.

2 - Influence de la structure de coeur

La mobilité de glissement des dislocations est dans un certain nombre
de cas c¢ontrdolée par des mécanismes intéressant un petit nombre d'atomes
dans la région du coeur des dislocations (c'est par exemple le cas de
la nuecléation et de la propagation des doubles décrochements). Ces méca-
nismes sent évidemment trés sensibles & la structure de coeur des disloca-
tions c'est-ad-dire & leur mode de dissociation. On peut en effet penser
que dans la plupart des minéraux, qul ont de grosses mailles avec beaucoup
d'atomes, les dislocaticns sont dissocides -au moins faiblement car les
vecteurs de Burgers sont grands et la disscciation diminue 1'énergie du
coeur. La dissoclation est d'autant plus large que la faute correspondante
a une faible énergie par unité de surface et le gain d'énergie est d'autant
plus grand que les vecteurs de Burgers partiels font entre sux un angle
plus faible. Cette dissociation peut étre glissile (dans le plan de glisse-
ment) ou sessile (hors du plan de glissement). Dans ce dernier cas, si
la dislecation n'est pas wvis, la disscciation se fait par montée et le
glissement d'une telle dislocation peut &tre assez compliqué a analyaer.
Ce mouvement est gouverné par la mobilité des défauts ponctuels clest-i-dire

gu'il ne peut avoir lieu qu'id haute temperature.

Exemple 1. Les oxydes mixtes .13\2"']324'%I de structure apinelle (Fgd3m). Cette

structure  cubique est constituée d'un scus-réseau anionique CFC dfions
07 gans lequel les cations sont distribués dans certains sites tétraddri-
ques T et octaedriques O de sorte que le parametre de la maille (aréte
du cube) vaut = 8 ;!\ Les sites T et 0O inoccupés sont interdits. Dans le
spinelle direct les cations trivalents B occupent tous les sites O acces-
sibles et les divalents tous les sites T accessibles. On le note A[BZ]OQ. Dans
le spinelle inverse les cations trivalents B preéférent le site T mis
seule la moitié peut s'y loger. On le note E[AB]OM. Dans le spinelle désor-

donng les divers cations se distribuent au hasard dans T et 0. On le note
AX B % [A'\—X B

+x] OL; (x = 0 correspond au spinelle inverse, x = 1 au

1o 1



185

PLANCHE III : Déformation expérisentale du quartz.
a) et b) quartz sec déformé A 1.300° ¢ : contrainte nominale 1% kbar et 30

e}
d)

e}

2 50 Xkbar prés gdes it8tes de fissures qui sont les seuls endroits ou
des dislocations a et ¢ sont activées dans divers plans.

quartz humide déform® a basse température (T = 580° C) : trés grande
densité de dislocations.

quartz humide déformé 3 température modérée (T = 690° C) : régime de
glissement contrélé par la friction de réseau.

guartz humide déform® a haute température (T = 900® C) : glissement

el montée des dislocations ; 1'esau sursaturdée a précipité en petites
bulles.
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PLANCHE 1V : Spinelle Mghl,0, ;- détermination du plan de dissociation dfune dis-

location coin.
a) + e) série+rd'iuages en faisceau faible de la meme dislocation (ligne

£)

g)

//7[010]1, b = 1/2 [101]) pour diverses inclinaisons de la lame.

largeur de dissociation apparente § en fonction de 1'inclinaison ¢ de la la-
me. {Les points a, b, ... e, correspondent aux micrographies précédentes).
courbes §/d en foncticn de @ pour divers plans d'indices simples passant
par la ligne de dislocation (d = vraie largeur de dissociation). Ia
comparaison de f) et g) montre sans awmbiguité que le plan de dissociation
est le plan (101).
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spinelle direct et x = 1/3 au desordre complet). Enfin les spinelles peuvent
8tre déficitaires en cations. Formellement on obtient un tel spinelle
en remplagant 3A2+ par 2B3+ et une lacune éationique. On note ce spinelle

¥_ 0,. Cebtte déficience peut provenir scit d'un écart & 1'équimo-

AW-Bx B2+2x x 4

larité, (c'est le cas du spipelle MgD.nAl,0, avee 1 €n < 3,5) soit dfun écart

a2 la stoechiométrie lorsqu'il y a des citions de metaux de transition,
la déficience est alors une fonction croissante de T et de p(OE). Ainsi une
chromite de formule nominale Fe3Jr [Fe2+Cr'] O11L gqul devient non stoechiométrigue,
a pour formule Fe3+ [Feijax Feg; Cr Vx] Oll'

Dans la structure spinelle les vecteurs de Burgers sont du type 1/2 <110>
(= 5,7 Fl.). A cause de la distribution des cations ils sont deux fois plus
grands gque les vecteurs correspondants du sous-réseau anionique. Ceci
suggére une premiére dissociation en deux veotegr‘s égaux et colindaires.
La faute correspondante n'affecte que le sous-réseau cationigue, et elle
peut se produire dans n'lmporte guel plan. Les calculs, aussl bien que
1'observation en MET, indiquent que la faute la mins chére et la plus
fréquente est du type disscciation de montée : vecteur de Burgers 1/2 [101]
dissocié en deux parties eégales 1/4 [101] dans (101) - {planche IV}.

Bien sfir une telle dissociation de montée ne peut se produire que pour
une ligne de dislocation qui se trouve a 1l'intersection de son plan de
glissement et du plan de dissociation {110} . A 1'inverse on peut dire
que lorsqu’'une boucle de dis;location s'agrandit sous l'action d'une con-
trainte appliquée, le segment de dislocation qui a l'orientation adéquate
se dissccie par montée et voit sa mobilité considérablement ralentie.

Dans le spinelle Mgﬁlgou déformé a haute température (1600° C) 1l'analyse
détaillée des directions & faible mobilité indique que la dissociation
de montée se preduit dans plusieurs plans (planche V¥, a et b). Ces dislo-
cations dissocides ont une mobilité de glissement tellement faible que
leur mouvement de montée (dans le plan de dissociation) peut s'avérer
pius rapide et etre le mode principal de déformtion dans un monccristal
soumis & une contrainte uniaxiale. 7

Pour le spinelle non-équimolaire MgO . n A1203 avec n > 2 la situation res-
te semblable pour la structure de coeur des dislocations mais il en résulte
des propriétés thermomécaniques trés différentes. Les dislocations coin
sont  toujours dissocides par montée dans le plan (110} perpendiculaire
au vecteur de Burgers mis les largeurs de disscciation sont plus grandes.

Ceci s'interpréte bien en notant que 1'énergie de faute est due au fait
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que l'on a trop rapproché certains cations dans le plan de faute. Dans
la mesure oll certains sites sont vacants dans les spinelles déficitaires,
cette énergie de Faute est diminude et la largeur de dissociation augmentée.
En outre, grdce & ces lacunes de composition, les cations peuvent &tre
trés mobiles dans le plan de faute et s'intervertir permettant & la dislo-
cation dissociée de glisser. Le freinage de type visqueux dfi a ce réarran—
gement cationique est d'autelmt plus faible que n est plus grand.

Notons pour terminer cet exemple du spinelle gque la déformation par
fluage & chand conduit A une configuration de dislocations réorganisées
en sous-joints plus ou moins bilen formeés, les déformations aux plus hautes
températures ou les plus lentes conduisant aux sous-joints les mieux formés.
Ceci est bien observé dans les chromites d'ophiolites que 1'on suppose

N

(=] - — -
avoir &té déformées vers 1200 & 1300° C i des vitesses € = 10 12 a 1o 1 s !

(planche V, ¢}:

Exemple 2.u Spoduméne LiA151206 menoclinique (C2/c), a = 9,45 fh ; b= 8,39 E ;
¢ =521 4 B = 110,10° Dans ce cas encore il est intéressant de décrire la
structure comme un sous-réseau anionique plus ou moins compact et truffé
de cations en sites T et 0 (figure 7). Ces cations forment des couches
alternées T et 0, la couche T contenant les liaisons fortes Si-0, il est
naturel de supposer que les disleocations glissent dans la couche 0. Les
plans d'oxygéne supérieur et inférieur étant des couches compactes extréme-
ment distordues il n'est pas évident de trouver un chemin de glissement

du plan supérieur sur 1'inférieur qui éviterait un écrasement important

des sphéres dures d'oxygéne.

Figure 7. Struckture cristalline du spoduméne : a) projection selon la
direction Z ; b) plan d'oxygéne inférieur d'une couche 0 ; seul un atome

du plan supérieur est représenté (hachuré).
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PLANCHE V : a) boucle polygondle observée dans un spinelle Mghl,0, déformé de
0,7 £ &4 1 600° C. Le pian de glissement esi (111). Les segments vis, coin,

et + 60° ont une faible mobilité car ils sont dissociés de fagon sessile.

b) représentation schémsbique de la dissociation de montée de
la boucle a).
¢) chromite dfophiclite : polypgonisation (sous-joints réguliére-

mnt espacés).
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Le tableau ci-dessous donne les résultats d'une analyse purement géomé-

trique pour divers systémes de glissement envisageables.

“_ R ~
plan Systéme de A Proportion d'ions O
. " R/R . . .
superieur glissement écrasés lors du glis-
sement

(010) [100]] 80 % 100 %

(010) [001]] 42 % 100 %
plan
inférieur fixe {100) [001]} 13 % 100 %

(110) [001]] 42 % 67 %

(110101707} 30 % 33 %

2
{100y [o10]) 13 % 33 %

Aucur systéme ne semble facile et le spoduméne est effective-
ment un minéral dur. Il faut cependant considérer la possibilité de disso-
ciation pour les deux vecteurs de Burgers du plan (100}, g et ¢. On cherche
une dissociation qui diminuerait le AR/R, c'est-a-dire des dissoclations si-
milaires a celles de Shockley dans le CFC. Pour le vecteur de Burgers
K 1'analvse géométrigue indigue qu'on ne diminue jamais vraiment AR/R pour

‘l’ensemble des ions oxygénes. Par contre pour E la dissociation Aé—*Aﬁ + Da
diminue de fagon sensible AR/R meis les catiens &1 se retrouvent en position
T dans une configuration trés proche de celle gu'ils ont dans la variété
v stable & haute pressicn (> 10 kbar).

Les observations en MET sont consistantes avec cette analyse.
Dans le spodumdne naturellement déformé les dislocations ne sont pas disso-
cides (ou trés faiblement), on voit surtout des dislocations ° (vecteur de
Burgers le plus petit). Par contre la déformation expérimentale sous forte
pression de confinement créée par indentation (P = 20 & 30 kbar} induit essen-
tiellement des dislocations E dissociées (planche VI, a et b). On ne peut
pas caractériser complétement le vecteur de faute par analyse du contraste
des franges. Ce vecteur de faute a peut-étre des indices de Miller irratio-
nels. En tout casiles résultats de 1l'analyse du contraste (ﬁ = [0, 1/2, w]
avee - 0,25 < w < - 0,1) sont tout-a-fait compatibles avec le modéle gdométri-
que développé plus haut.

Pour tester la validité de ce modéle on peut 1'étendre aux
autres clinopyroxiénes C2/¢ et méme aux orthopyroxénes qui peuvent également

&tre vus comme des alternances de couches T et 0 selon la direction [100].
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~ , rd . a -+ 3 Y
PLANCHE VI : a) Spodumene naturellement déformé : dislocations ¢ non dissociées.

b) Spodumdne indenté : dislocations 4 largement dissccides dans (100).
c) et d) Chromite d°ophiolite contenant des inclusions de diopside.
Fn c¢), la densité d¥imclusions est importante ; elles épinglent les dislo~
cations ce qui conduit & ua dureissement important ; la chromite se fragmente.
En d}, la densité d'inclusions est plus faible, la ductilité subsiste :

des sous-joints se tricctent sur les inclusions.
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L'accord entre moddle et observations en MET semble actusllement tout-a-fait
satisfaisant. Il peut donc y avoir dans les minéraux des fautes conserva-
tives dont le vecteur de faute n'est pas complétement caractérisable par
analyse du contraste car le prodult ?é . _fi ntest §as entier, ﬁ n'ayant pas de

composantes rationnelles.

3 - Divers
On a regroupé dans ce chapitre quelques observations de configurations

de dislocations laissées par des déformations diverses.

Exemple 1. FEpinglage des dislocations mobiles par des petltes phases étran-
géres (inclusions ou précipités). On a rencontré ce phénoméne dans certaines
chromites contenant une grande densité de petites inclusions en baguettes
ou plagquettes de diopside. Ces inclusions sont en relation épitaxiale
avee la matrice et ont probablement cristallisé en méme temps & partir
d'un magma trés chaud.. Cet épinglage des dislocations a durecl les chromites
et leur a donné un comportement fragile qui a conduit & la disséminaticn
des grains de chromites dans de 1'olivine (mécanisme de pull-apart). Lorsgue
1a densité d'inclusions reste relativement faible, les dislocations peuvent
encore se propager et les inclusions sont simplement le lieu privilégié

de formation des sous=-joints (planche VI, c et d).

Exemple 2. Dipoles et débris. On a déerit bridvement deux régimes de deéfor-
mation extrémes. D'une part, A basse température, le régime de glissement
contrdlé par la friction de réseau, qui conduit & une configuration de
dislooat{ons rectilignes peu wmobiles, et d'autre part, le régime de -haute
température qui conduit & des dislocations organisées en sous-joints.
Entre ces deux régimes il y a un mode de déformation ol les obstacles
au glissement sont les autres dislocations traversant le plan de glissemeht.
Une telle dislocation est appelée "arbre" et 1l'ensemble de ces arbres
constitue la Pforét". L'intersecticn des dislocatiocns mobiles avec les
arbres crée des ecrans qul freinent les dislocations mobiles. Gelles-ci
finissent par laisser dans leur sillage des "débris" tels que des dipoles
(figure 8). Dans ce régime de déformation, la température n'est pas assez
élevés pour permetire la montée des dislocations meis la diffusion dans
le coeur des dipoles est possible et sous l'action de leur tension de
ligne ces dipoles se réarrangent rapidement en une série de petitesl boucies
circulaires. Ce mécanisme est 1llustré par la planche VII; ii est typique
des températures intermédiaires permettant une diffusion efficace dans

les coeurs ("pipe-diffusion") mais pas en volume ("bulk-diffusion").
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PLARCHE VIT : Evolution des dipoles par "pipe diffusion®.
a) mécanisme.
b} olivine déformée expérimentalement 3 1 200° C.

¢) orthoenstatite déformée en fluage & 1 000° C.




a
1
1
i
Figure 8 : a) Schémm de principe de formation des crans par intersection
avee un arbre.
b) L'accumlation de crans conduit & la formtion d'un dipole
coin laissé dans son sillage par la dislocation vis.
CONCLUSTON

Les quelques cas eétudiés ici n'ont pas du tout la prétention
de représenter une revue exhaustive de l1'utilisation de la MET pour étudier
la déformation des minéraux. Les cas présentés ont été deélibérément choisis
parmi les études effectuées par les auteurs, non parce que ces &tudes
seralent meilleures que dl'autres mais simplement parce qu'elles leur sont
plus familiéres.

Il faut aussi noter que la dissociatioft de montée présentée
dans le cas de 1la structure spinelle n'est pas exceptionnelle mais n'est
cependant pas la régle générale. Dans la plupart des cristaux, et sans
doute des minéraux, les disscciations des disldeations sont de type glissile
(c'est-a-dire dans le plan de glissement contenant la lighe de dislocation
et le vecteur de Burgers total).

0n a présenté quelgques analyses cristallochimiques permettant
de prédire grossiérement le comportement des dislocations dans diverses
structures cristallines. En fait, 11 s'agit 12 d'une présentation "pédago-
gique" et il faut &tre conscient que dans la plupart des cas 1'observation
en MET précéde l'analyse théorigue qui n'est qu'une tentative d'interpré-
tation. Pour les silicates, cette interprétation oseille entre un mdéle
de cristal covalent (liaisons Si-0 fortes et dirigées) et un modéle de
eristal ionique (scus-réseau anionique compact). Ceci est di au fait que

1'on ne sait pas encore bien décrire les ionocovalents que sont les silicates.



1%

BIBLIOGRAPHIE SOMMATIRE

A} Manuels généraux (du simple au plus spdcialisé)

. sur les défauts ponctuels
- R. COLLONGUES {1971), La non=-stoechiométrie, Masson.
- R.A. SWALIN {1977), Thermodynamics of solids, Mg Graw Hill.
- N.N. GREENWOOD (1968), Ionic crystals, lattice defects and non
stoichiometry, Butterworths.
- L. EYRING et M. O'KEEFFE (1970), The chemistry of extended defects

in non metallic solids, North Holland.

. sur les dislocations
- D. HULL et D.J. BACON (1984}, Introduction to dislecations, Pergamon.
- J. HIRTH et J. LOTHE {1981), Theory of dislocations, Mc Graw Hill
{calculs élastiques trés détaillés).

- J. FRIEDEL (1970), Dislocations, Pergamon.

- sur les mdéles de déformtion plastique, le fluage i haute température. ..
- A. NICOLAS et J.P. POIRIER (1976}, Crystalline plasticity and solid
state flow in métamorphic rocks, Wiley.
(exposé clair avee un minimum de développements mathémtiques).
- J.P. POIRIER (1976), Plasticité a haute température des solides
cristallins, Eyroiles.

- J.P. POIRIER (1985), Creep of crystals, Cambridge University press.

- observation en MET de défauts dans des minéraux déformés

- H. WENK (1976}, Electron microscopy in mineralogy, Springer.

- Les "Reviews in mineralogy" édités par la Mineralogical Society
of America.

- Les monographies spécialisées n® 24, 31 et 36 de I1'American Geo-
physical Union.

- Vol 24 Mechanical behaviour of crustal rocks (1972).

- Vol 31 Point defects in minerals {1985).

- Vol 36 Mineral and rock deformation (1986).

B} Articles spécialisés

Revues C.B. RALEIGH (1967}, Plastic deformation of the upper mntle
silicate minerals. Geophys. J.R. Astron. Sce. 14, 45.49,

M.3. PATERSON (1976), Some current aspects of experimental

rock defermation. Phil. trans. R. Soc. Lond 4283, 163-172.

J.A. TULLIS (1979), High temperature deformmtion of  rocks

and minerals. Rev. Ceophys. Space Physies 17, 1137-1154.




Olivine

41,510

Quartz

Spinelles

Pyroxenes

1%

BRETHEAU, J. CASTAING, J. RABIER et P. VEYSSIERE (1979),
Mouvement des dislocations et plasticité 2 haute température
des oxydes binaires et ternaires. Advances in Physics 28,

835-1014.

.B. DURHAM & C. GOETZE (1977}, Plastic flow of oriented single

crystals of olivine. I mechanical data ; II observations
and interpretations of the dislocation structures. J. Geophys.
Res. 82, 5737-5770.

POUMELEC & 0. JAOUL (1984), Influence of P02 and P on the

jifelt)
high temperature plasticity of olivine ; dans Deformtion
of ceramic materials II. TRESSLER et BRADT (eds) Plenum

Press p. 281-306.

.H. KOHLSTEDT & D.L. RICOUT (1984}, High temperature creep

of silicate olivine ; dans Deformtion of ceramic mterials

TII, TRESSLER et BRADT {eds) Plenum Press p. 251-280.

.C. TDOUKHAN, N. DOUKHANW, P.S. KOCH & J.M. CRISTIE (1985),

TEM investigation of lattice defects in Al28105 polymorphs and
p]aéticity induced pelymorphic transformations. Bull. Mineral
108, 81-96.

.J. MORRISON-SMITH, M.S. PATERSON & B.E. HOBBS (1976), An

electron microscope study of plastic deformetion in single

crystals of synthetic guartz. Tectonophysies, 33, 4379,

.C. DOUKHAN & L. TREPIED (1985}, Plastic deformation of guartz

single crystals. Bull. Mineral, 108, 97-123.

VEYSSIERE, J. RABIER, H. GAREM & J. GRILHE (1978), Influence
of temperature on dissociation of dislocations and plastic

deformtion in spinel oxides. Philos. Mag. 384, 67%79.

.T. DONLOW, T.E. MITCEELL & A.H. HEUER (1979}, Climb dissc-

ciation of network dislocations in non-stoichiometric MgAl
spinel. Phileos. Mag. AN4D, 341-366.
DOUKHAN, R. DUCLOS & B. ESCAIG (1979}. BSessile dissociation
in the stoichiometric spinel Mg AJZOH' J. Physique 40, 381-387.
DOUKHAN, J.C. DOUKHAN, A. NICOLAS & D. SECHER (198%), TEM
analysis of the deformtion of chromites from ophiolites.

Bull. Mineral. 107, 777-793.

.C. DOUKHAN, N. DOUKHAN, L. NAZE et J.C. VAN-DUYSEN (1986],

Défauts de réseau et plasticité cristalline dans les pyroxenes ;

ane revue. Bull. Mineral. (1986) 109, 377-394.



CHAFPILITRE IX

ERPRETATICON DES
MICROSTRLICTLERRES D EXSOLAFDEON
DES FELAOOSPATHS TERMNAIRES.
TTILIELISATION DE 1.&a MICROSCORIIR
EILERECTRONIGUIE PAR TERAMNSMESSTON
COMBITNER AVEC DES DONNERES DE

TEERRA TN

Par Willism L. BROWKN




INTERPRETATION DES WMICROSTRUCTURES D'EXSOLUTION DES FELDSPATHS
TERNAIRES - UTILISATION DE LA MICROSCOPIE ELECTRCNIQUE PAR
TRANSMISSION COMBINEE AVEC DES DONNEES DE TERRAIN

William L. BROWN

I - INTRODUCTICN

La microscopie électronique par transmission est la méthode
la mieux adaptée pour 1’étude de cristaux comportant des microdomai-
nes de compositions différentes. Ces microdomaines peuvent se former
a partir d'un cristal homogene par différents processus de démix-
tion, ou exsolution, qui produisent un abaissement de 1'enthalpie
libre du cristal en fonction des conditions imposées et entre autres
de 1l'histoire thermique. Si les deux microdomaines exsolvés ont méme
symétrie et méme structure cristalline, le réseau.peut &tre continu
a travers la ou les interfaces entre les domaines ou les phases.
Dans ce cas, l'exsolution peut se faire soit par une nucléation (ho-
mogeéne ou hétérogéne) soit par une décomposition spinodale (Gibbs,
1928 ; Cahn, 1968). De plus, l'interface peut avoir une crientation
préférentielle qui est déterminée par la minimisation de 1'énergie
de l'interface. Pour une intreduction a la théorie de 1'exsolutien
avec des applications aux feldspaths, le lecteur peut consulter les
revues de Willaime (1981, 1984) publides dans les ouvrages de la
Société Frangaise de Minéralogie et de Cristallographie.

Les microstructures d'exsolution observées dans les felds-
paths ternaires de divers environnements géclogiques sont assez com-
pliguées a2 cause de l'interaction de plusieurs processus ; leur in-
terprétation n'est donc pas immédiatement évidente. Pour ce faire,
il faut une bonne caractérisation des différentes microstructures et
un moyen indépendant de les classer suivant leur histoire thermique.
Leur caractérisation comprend tous les aspects microstructuraux et
microtexturaux, ainsi que les compositions chimiques des phases et
la composition globale du cristal. Les premiéres études des micro-
structures utilisaient des échantillons isolés dont 1'histoire ther-
mique était mal établie. Cette dernidre né peut 8tre comnue que dans
des contextes géologiques précis et bien étudiéds. Nous décrirons
comme exemple les microstructures dans les feldspaths alcalins et
‘ternaires d'un petit massif intrusif lité. La positiocn de 1'é&chan-
tillon par rapport & la forme de 1'intrusion et par rapport au lita-
ge magmatique a fourni un classement thermigue des échantillons et a
permis une interprétation des microstructures et l'établissement des
différentes étapes de leur formation.

II - RAPPELS SUR LES FELDSPATHS

Il existe entre les trois pdles des feldspaths des roches
(Carl,81,0,, anorthite, An - NaAlSi , albite, Ab -KAl3i,0,, ortho-
se, OF) “un assez grand domaine d3i§miscibilité régi pa% én solvus
(Fig.lA). Ce solvus existe pour tous les états d'ordre des felds-
paths, mais sa largeur augmente quand l'état d'ordre ou la pression
augmentent, ouw quand la température baisse - le solvus est appelé
inconditionnel ou irndépendant de 1'ordre, parce que soh existence
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Fig. 2. Diagramme temps - température - transformation (TTT) & basse
pression pour des feldspaths alcalins (sans An) de composition prés
de Ab refroidis de fagen continue & partir du solidus
(envlron *3e 8%8 é? Les températures des solvi incohérents (strain-
free) et cohérents croissent avec 1l'ordre en fonction du temps. Les
courbes start, stop et finish pour la décomposition spinodale sant
1nd1quees et deflnlssent un domaine hachuré sur la figure. Les cour-
bes, 4 a 1, s’ appliquent & des intrusions magmatiques différentes
{(Tiré de Brown et Parsons, 1984a, Fig. 10).

Fig. 1. A. Limite approximative de la solubilité des feldspaths {en
% mol.) dans le systéme An-Ab-Or & basse pression en l'absence
d'eau. Trois domaines de- feldspaths désordonnés existent : (1) do-
maine M, de feldspaths monocliniques & haute température et apres
trempe & température ambiante, (2) domaine T, de feldspaths tricli-
niques a haute température et aprés trempe & temperature ambiante et
(3) domaine MewspT, de feldspaths monccliniques & haute température
et tricliniques aprés trempe & température ambiante, les deux lignes
droites donnant la température de transformatlon. B. Nomenclature
pour des feldspaths ternaires ordonnés, dans lesquels la séparation
de phases exsolvées est en-dessous de la résolution d'un microscope
optique (en % mol.}.
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n'est pas conditionnée par l'état d'ordre, contrairement & la situa-
tion dans les plagioclases s.s. De plus les feldspaths homogénes qui
cristallisent normalement en dehors du solvus sont soit monoclini-
ques soit tricliniques, suivant la teneur em Or et L'état de désor-
dre. Lors du refroidissement de tels feldspaths, plusieurs processus
peuvert avoir lieu en fonction de la vitesse de refroidissement et
de la composition

{1) Des feldspaths monocliniques riches en Ab se transforment
de fagon instantanée et reéversible par un cisaillement spontané
(trans formation de déplacement) en feldspaths tricliniques avec for-
mation de macles de type Albite et Péricline.

(2) Le feldspath homogene s'exsolve pour donner des domaines
riches ou pauvres en Or. Pour des feldspaths alcalins dépourvus ou
trés pauvres en An, cette exsolution est trés rapide. Pour éviter
cela i1 faut tremper le feldspath, parce que cette exsolution n'im-
plique gqu'une interdiffusion des atomes K et Na. Si le feldspath
contient de 1'An, 1'exsolution est beaucoup moins rapide, parce
qu'il faut en plus une interdiffus%on des atomes Al et S5i qui est
plus lente d'un facteur d'au moins 10° a 700°C.

(1) Les atomes de Al et S5i s'ordonnent dans le feldspath par
interdiffusion & trés courte distance. Si le feldspath est monocli-
nique, la mise en ordre produit une transformation de phase diffusi-
ve avec développement de macles de type Albite et Péricline trés
semblables & celles induites par une transformation de déplacement.

(4) Le feldspath peut réagir avec de l'eau & plus basse tempe-
rature donnant une séparation bien nette des deux phases déja exsol-
vées et eéventuellement une augmentation du degré d'ordre. Ce proces-
sus est appelé deutérigque ou hydrothermal suivant 1'origine de
1'eau.

IIT - RAPPELS DES PROPRIETES GENERALES DES EXSOLUTIONS

Pour hien caractériser une microstructure d'exsolution dans les
feldspaths ternaires il faut spécifier um certain nombre de proprié-
teés

(1) La composition globale des exsolutions est trés variable
et couvre les domaines des perthites et antiperthites {Fig.lB). Dans
le cas de cristaux zonds la composition locale est trés importante
parce que les microstructures varient en fonction du zoning. Un des
buts de 1'étude des exsolutions est de déterminer cette variationm.

(2) La microstructure comporte normalement deux phases qui sont
caractérisées par leurs compositions et leurs états structuraux,
qu'on déte;mine plus ou moins facilement & partir de leurs diagram-
mes de diffraction.
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{3) La morphologie de l'intercroissance est trés variable. Cet-
te morphologie est spécifide par la proportion des deux phases, par
1'échelle et ll'orientation des interfaces des domaines, par la cohé-

rence des interfaces et par la présence ou l'absence de macles dans

1'une ou 1'autre des phases. En général la morphologie est trés ré-

guliére et ne varie pas avec la pesition dans le cristal, sauf dans

les cristaux zonés ou dans les cristaux ayant subi un grossissement
deutérique. Dans ce dernier cas la morphologie peut varier soit en
liaison avec les bords du cristal ou avec les plans de compositions
des macles de croissance, soit de fagon aléatoire.

Malgré Lla complexité locale apparente des microstructures, la
régularité a toutes les échelles et la totale cohérence le long de
toutes les interfaces de la presque totalité des exsoluticns suggé-
rent qu'un é&quilibre mécanique local rigne. On en déduit que les
microstructures sont contrdlées par les contraintes élastiques loca-
les et qufelles se modifient en réponse zux variations de celles-ci
produites par des changements de composition, d'ordre et de symétrie
des phases. Un modéle permettant le calcul des orientations possi-
bles des interfaces supposant une cohérence totale des réseaux a été
développé et appliqué aux feldspaths (Willaime et Brown, 1974,
1985). .

Dans les exsolutions les plus simples, la morphologie est la-
mellajire, continue ou discontinue (lenticulaire}, suivant la propor-
tion des phases, tandis que les transformations des deux phases in-
duisent la formation de morphologies non-lamellaires et celle de
macles péricdiques ou mnon. On peut classer les morphologies obser-
vées en plusieurs types du simple au complexe. Etant donné qu'on
observe des reliques de types plus simples dans les types plus com-
plexes, on suppose une évolution du simple au complexe avec 1'avan-
cement de la mise en ordre de Al et 5i. Cette évolution est correlée
aussi avec un refroidissement de plus en plus lent. Nous reconnais-
scns quatre types de microstructures fines

(1) intercroissances simples, cohérentes et lamellaires

{2} 1intercroissances cohérentes et lamellaires avec des macles
polysynthétiques périodigues dans la phase albitigue

(3) intercroissances non-lamellaires avec maclage complexe et
une ferme onduleuse ou en zig-zag {phase potassique) ou en lesange
(phase sodique)

(4) intercroissances irrégulidres en forme et en échelle, par-
tiellement incohérentes.

Les processus gui jouent un rdle dans la formation des micro-
structures sont exsolution, maturation de la composition des phases
et des profils de composition, grossissement, trans formation de Sy~
métrie avec formation de macles et migration des inter faces. De plus
il peut se superposer un grossissement irrégulier et des interac-
tions aux joints de grains dus aux fluides.
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Fig. 3. Micrographie en champ clair d'une cryptoperthite des rqches
volcanigues des Cellines Euganésnnes, Italie du Nord. Faisceau élec-
tronique ~s || &, lamelles ~ ]| (601) (Tiré de Parsons et Brown, 1984,
Fig. 5).

05 um

Fig. 4. Cryptoperthite d'un gabbro 2 deux perthites, Klokken,
Grog€nland du Sud. A. Diagramme de diffraction du plan a*b¥* montrant
des groupes de . taches composés d'une tache d'orthose liéde par une
trainée & 1la tache satellite centrale de l'oligoclase maclé Albite.
Des trainédes sur les taches OkO sont dues i des macles de type
Péricline. B. Micrographie correspondante en champ. c¢lair monirant
des macles Albite et Péricline (éclairde ou & l'extinction) dans les
lamelles d'oligecliase, qui alternent avec des lamelles dforthose.
Barre d'échelle 0,5 pm. (Tiré de Parsons et Brown, 1983)



IV - DESCRIPTION ET INTERPRETATION DES MICROSTRUCTURES

Les échantilloms étudiéds en détail proviennent de 1'intrusion
syénitigue de Klokken (Groénland du Sud). Cette intrusion comporte
un anneau externe incomplet de gabbro alcalin et une zone interne
ovale de syénites mentrant une variation de 1'extérieur vers le cen-
tre allant de syénogabbro vers des syénites non-litées puis vers des
syénites litées (Parsons, 1979). La série est entidrement hypersol-
vus et la composition des feldspaths varie de labrador-andésine vers
des feldspaths alcalins presque dépourvus d'anorthite. Les felds-
paths des syénocgabbros et syénites les plus basiques omt un coeur de
plagioclase avec une bordure de plus en plus large de feldspath al-
calin, tandis que le coeur de plagioclase est absent dans les syéni-
tes. Nous avons étudié les microstructures en fonction de la compo-
sition des feldspaths déterminée & la micresonde éiectronique et de
leur position dans l'intrusion, cette dernidre déterminant 1'histoi-
re thermique (par exemple Brown et al., 1983; Brown et Parsons,
1984a,b; Parsons et Brown, 1984). Cette démarche nous a permis de
comprendre l'origine et 1'évelution des microstructures en fonction
de la vitesse de refroidissement (établissement d'un diagramme temps
- température - transformation, TIT)} et de la composition {établis-
sement d'une carte composition -microstructure).

1 - Effet de la vitesse de refroidissement

Nous étudierons d'abord l'effet de la vitesse de refroidissement
pour les feldspaths trés pauvres en An et dont la compesition est
prés du sommet du solvus binasire. De tels feldspaths sont présents
dans toutes les syénites litées de Kiokken et dans beaucoup de roches
de composition semblable. Les étapes initiales dans leur développe=-
ment ne sont connues que dans les filons ou coulées de lave. La Figu-
re 2 est un diagramme TTT pour de tels feldspaths, qui se refroidis-
sent & partir de 850°C suivant des courbes A & I, montrant pour cha-
que courbe les températures du solvus incochérent (strain-free), du
solvus cohérent, des transformations moncclinique mptriclinigue pour
les phases sodiques et potassigues et la courbe de microcline maxi-
mum. Seuls les feldspaths €jectés des volcans (courbe A) sont homogeé-
nes. Les feldspaths des filons et des laves (courbes B & E} sont
exsolvés en deux phases, la phase sodique étant normalement maclée
{courbes D et E), sauf rares exceptions de maturation incompléte ol
l'on trouve deux phases menocliniques. Tous ces feldspaths ont une
symétrie globale monoclinique, leur morphologie est lamellaire
(Fig.3), 1'interface moyenne est orientée priés de (601), et la pério-
dicité est entre 10 et 150 nm. Si la phase sodique est triclinique,
elle est maclée soit Albite, soit Péricline avec une périodicité qui
dépend de la largeur de la lamelle sodique et non de la périodicité
des lamelles {(Willsime et Gandais, 1972). Les plans de composition
des macles sont perpendiculaires & 1'interface moyenne, 1'espacement
régulier servant & minimiser 1'énergie élastique. L& olt 11 ¥ a coe-
xistence de macles des deux types, elles ne se coupent pas, mais se
localisent dans différentes parties du feldspath ou dans différentes
parties d'une lamelle ({(Fig.4). Dans de tels feldspaths la phase
potassique varie de sanidine haute & basse température et la phase
sodique de sanidine sodiane & albite haute température, intermédiaire
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Fig. 5. Variations dans les wmicrostructures des cryptoperthites du
haut vers le bas de la série litée de 1la syénite de Klokken,
Grognland du Sud. Micrographies en champ. clair avec le faisceau
electronique |l c. Les macles d'aAlbite donnent la trace de {010).
A. Lamelles presque droites a onduleuses de microcline haut avec des
macles d'Albite d'espacement irrégulier montrant une corrélation
partielle entre les macles et les ondulations. Cristal plus riche en
4n. (Tiré de Brown et Parsons, 1984a, Fig., 3C). B. Lamelles en zig
zag }|(661) de 1'albite ordonnée et du microcline ordonné dans '"1'as-
sociation diagonale”, avec en plus des fines ondulations correspon-
dant aux macles dans 1'albite. (Tiré de Brown and Parsons, 1984a,
Fig. 1B). C. Lamelles discontinues ou losenges d'albite maclée Albi-
te et lamelles en zig zag ou obliques de microcline ordomné. (Tiré
de Brown et al., 1983, ¥Fig. 5C). D. Présence de lamelles de deux
orientations et de deux péricdicités (1'une primaire et |{ b¥, 1'au-
tre secondaire et obligue par rapport a b*) avec du microcline macle-
M aux intersections (Tiré de Brown et E}T, 3983, Fig. 6A).
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ou éventuellement albite basse température quand la vitesse de
refroidissement diminue.

Quand la vitesse de refroidissement est encore plus lente, le
feldspath a le temps de s'ordonner partiellement avant de s'exsolver,
ce qui augmente la température de debut de 1'exsolution. Pour des
vitesses de refroidissement plus lentes, le feldspath s'approche du
degré d'ordre d'équilibre & chaque température (courbes. F & I). La
phase potassique devient triclinique et se macle & son tour et pro-
dult en conséquence des modifications dans la morphologie. L'état
final est composé d'albite basse température et microcline maximum
dans l'associaiton diagonale ou les interfaces sont paralléles aas
(661) {Fig.5). L'interprétation de 1'association diagonale et les
étapes possibles dans sa formation ont été le sujet de controverses
{ Br owm et al., 1972; Lorimer et Champness, 1973; Willaime et al.,
1973; Brown et Willaime, 1974; Willaime et Brown, 1974; Willaime et
al 1976; Champness et Lorimer, 1976; Carter et Champness, 1980;

_—"

Fleet, 1982, 1984, 1983; Brown et al., 1983; Brown et Parsons, 1984

a,b; Parsons et Brown, 1983, 1984; Willaime et Brown, 1985). Jusqu'en
1983 les diverses interprétations se basaient sur 1l'étude d'échantil-
lons isolés. C'est seulement par 1'étude d'une série d'échantillons,

dont 1l'histoire géologique est bien connue, qu'il est possible d'éli-
miner la plupart des éléments arbitraires dans 1'interprétation.

Les étapes dans la formation et 1'évolution des microstructures
dans les feldspaths alcalins pauvres en An des syénites litées de
Klokken sont représentées dans la Figure 6. Des détails des micro-
structures- et de leurs relations avec la hauteur dans les séries 1li-
tées sont 1llustrés dans DBrown et al. (1983}, Brown et Parsons
(1984a,b), Parsons et Browvn (1984) et Smith and Brown {1987, Chapter
19.2.2).

2 - Effet de la composition

Pour une vitesse de refroidissement donnée, la composition joue
un réle important. Dans le cas des feldspaths qui étaient monoclini-
ques au moment de l'exsolution, un changement de composition a ten-
dance & bloquer la mise en ordre du feldspath potassique et 1'dvolu-
tion des micrestructures. Deux types de changements sont a considérer

(1) dans le rapport Ab/(aAb + Or) et {2) dans la teneur en An.

(1} 8i le rapport Abj{Ab + Or) varie, la proportion des dsux
phases varie de fagon directe, parce que les phases ont une compesi-
tion presque constante a température constante et & faible valeur de
An. La morphologie est affectée de deux fagons. Premiérement, si la
morphologie est lamellaire guand les deux phases sont d'égale abon-
dance, un changement de ce rapport produit d'abord des lamelles dis-
continues puis des domaines lenticulaires de moins en moins longs. Si
le rapport augmente on ohserve des lentilles de feldspath potassique
dans du feldspath sodique; si le rapport diminue on cbserve le con-
traire. Deuxilmement, si la tenmeur en An est moins de 5 %, un change-
ment de ce rappert vers des faibles ou grandes valeurs blogue la mise
en ordre du feldspath potassique (Fig.7). La morphclogie correspon-
dant & 1'association diagonale ne se développe que si le rapport est
entre 0,85 et 0,33. 81 le rapport est inférieur & 0,33, la morpho-
logie est onduleuse avec du microcline haute; si le rapport est in-
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férieur & w 0,24, la morphologie est lenticulaire avec de la sani-
dine basse. Cette modification dans le développement de l'ordre dans
le feldspath potassique est attribuée a 1'influence des contraintes
exercées par l'albite adjacente (Brown et Parsons 1984b).

(2) 38i la teneur en An augmente la mise en ordre du feldspath
potassique est également freinée et l'on observe des microstructures
lamellaires contenant de la sanidine basse, souvent avec la présence
de dislocations périodiques le leng de 1l'interface (Brown et Parsons,
1983). Cette observation a été attribude 2 la lenteur de la diffusion
de 8i et Al et au bloquage de ia rotation de l'interface vers (b6l1)
(Brown et Parsoms, 1983, 1984b).

8i la teneur en An augmente en méme temps que le rapport Ab/(ab
+ Or), le feldspath peut ne plus étre monoclinique au début de 1'ex-
solution (Fig. 1). 51 le refroidissement est rapide, le feldspath mne
s'ordonne pas beaucoup et peut se transformer par déplacement avec
maclage {sanidine sodiane-panorthose) avant de s'exsolver (Fig.la).
L'exsolution dans de tels feldspaths n'a pas été étudide en détail.
8i le refreoidissement est lent, le feldspath s'ordonne et s'exsolve
avant la transformation de déplacement. Avec diminuticn de Or con ob-
serve le passage de 1'exsolution dans un feldspath monoclinique a
celle dans un feldspath triclinique au moment de la croissance {pla-
gioclase} avec formation des antiperthites {Fig. 1b). La variation de
la morpheclogie des antiperthites fines peut étre aisément observée
dans des cristaux zonés avec coeur de plagioclase et beordure de
feldspath alcalin (Smith et Brown, 1987, Chapter 19.2.2; Brown et
Parsons, inedit).

V - CONCLUSIONS

On ne peut comprendre l'origine et 1'évolution des microstruc-
tures d'exsolution dans les feldspaths ternaires gu'a trois condi-
tions.

(1) Il faut qu'elles soient caractérisées au mieux 2 1'aide d'ume
étude chimique et morphologique détailléde. La méthode la mieux adap-
tée est la microscopie électronique par transmission.

(2) Il faut une trés bonne connaissance des relations de phases
et de la cinétique des transformations. De plus il faut pouvoir cal-
culer les crientations des interfaces possibles entre les différentes
phases,

(3) 11 faut disposer de données de terrains sires pour pouvoir
déterminer l'histoire thermique des é&chantillons étudiés. Pour le
faire, le mieux est d'étudier 1'influence de la vitesse de refroidis-
sement sur 1'éveolution des microstructures dans des feldspaths de
composition constante, en combinaison avec l'étude de 1'influence de
la composition sur des feldspaths zonés 4 une méme vitesse de refroi-
dissement. Par cette méthodologie, on élimine au moins partiellement
des interprétations basées exclusivement sur un ordonnancement des
morphologies,
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Microscopie Electronique a Haute Résolution

J. THIBEULT-DESSERUX

La microscopie ¢lectronique i haute résolution (MEHR) permet de visuvaliser les
arrangements cristallins & l'échelle atomigue. Cette technigue permet donc de
répondre & un certain nombre de guestions gue 1'on se pose & propog de la structuze
des matériaux car 1'informatjon apportée (une image) est locale. Elle différe en
cela d'avtres techniques telles que diffraction de RX ou neutrons qui ne donhent que
des informations moyennées sur la tajlle du faisceau. Grace & la MEHR les deéfauts
locaux, les domaines de structures diffeérentes, leur forme, les interfaces, les
précipités peuvent etre localisés exactement et imagés 4 lrechelle atomique. La
connaissance de la structure du matériau est une étape essentielle pour comprendre
des mécanismes comme la croissance cristalline ou bien 1'évolution de la structure
sous l'effet de différentes contraintes (deéformation, température), Si Jles
possibilités de la MEHR sont grandes, il ne faut pas en ignorer les limites. Dans ce
cours, hous essaierons de rendre compite de ces deux aspects et nous donnerons des
exemples d'application.

Le lecteur pourra se référer aux ouvrages suivant Experimental High Resolution
Electron Microscopy (1) et Microscopie Electronigue en Sciences des Matériaux (2).

Le lecteur est invité & lire les rappels en fin de texte, Ils concernent
guelgques notions fondamentales gui seront utilisées dans le cours et qui ne seront
pas explicitées dang le texte pour ne pas l'alourdir.

I. FORMATION DE I’ IMAGE EN MEHR

Ia formation de 1'image en ME comprend deux ¢tapes distinctes.
i) Interaction des électroms avec la matiére & observer.
ii)Propagation des électrons { portamt 1'information sur le cristal) au travers des
lentilles en particulier la lentille objectif qui donne la premiére image.

I.1l Interaction électrons—matiére

Dans les courg de €. Willaime et A. Gervais a 6té deécrite 1'interaction
eélectrons-matiere. Cette interaction est trés fFforte en général, de nombreux
électrons sont diffractés, Les sections efficaces de diffusion sont treés
importantes contrairement aux cas des RX ou des neutrons. C'est pour celad’ailleurs
que 1'on obtient immédiatement un diagramme de diffraction et une image dans le
microscope. On ne reviendra pas en détails sur cette interaction. Il hous suffit de
savoir que la fonction d'onde des electrons & la sortie d'un cristal parfait peut
etre décrite comme la somme de toutes les ondes planes crées par la diffraction des
électrons sur les plans atomigues de distance dg = 1/9, 2/G, ...-

ws = Z a el?gex92wi(a+k3).;:' ' [11
930 9
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Fig. 1 : Variations en fonction de 1'épaisseur du crigtal Si(011) des phases (a) et
des amplitudes (L) des faisceaux transmis 000 et diffracteés 111.
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exp( Zﬂﬂco.f) est la fonction d'eonde incidente. ag et ‘f’g sont les amplitudes et
les ph_gses de tous les faisceaux tyansmis (g=0) et diffracteés. Le facteur
exp21rig.; vient du déphasage géométrigue entre les faisceaux qui ne sont pag
diffusés au meme angle (8g=hg).

Comme il a été vu dans le cours de thédorie dynamique, les amplitudes ag et les
phases dépendent de la structure du cristal, de son orientation mais aussi et
gsurtout de son épaisseur z. Donc Yg dépend de l'épaisseur.

On notera que le spectre de 1l'objet (R2) & la sortie de l'objet a pour
compogantes de Fourier (R2) a.gel 9, La TF de Vg est en effet discréte et périodique
(cristal parfait périodigue)}. Le diagramme de diffraction (gQui est justement le
module carré de la TF ) st un diagramme de "taches” (R4}. Les amplitudes aj, agy et les
phases (100, ‘{'g des faisceaux transmis et diffractés peuvent ¢tre calculées & partir
de la théorie dynamigue & N ondeg (of A. Gervais). En pratique on utilise tres
souvent la méthode dite "multicouches" gui ne sera pas detaillee ici,

Un exemple est donné figure 1 dang le cas du silicium orientd tel gque 1'axe ﬁ)l];l
solt paralléle au faisceau d'électrons. Sur les courbes ont &té reporteées les
variations de ag et a;3) (fig. la) et de¥f, et¥ 1, (fig. 1b) avec 1'épaisseur = du
cristal.

I.2 Formation de 1°image

La formation d'onde ys & la sortie de 1'objet porte toute 1'information sur le
crigtal. Cette fonction d'onde yg est reprise par la lentille objectif et une
premiére image y; est formge. L'image est ensuite agrandie par les lentilles
intermédiaires et le projecteur. Pour plus de simplicité, on suppose pay la suite le
grangissement égal a 1. Ce qui est enregigtré sur le plan film est donc 1’intensité
b {r)i2,

I.2.1. Microscope parfait

8} le microscope dtait parfait et sans defaut de mise au point Y5 reproduirait
exactement Wy,

Ie schéma de formation de 1'image pourrait se décrire par la suite de
relations :

Plan gbjet ew———3 Plan focal ————, ~ Plan image
Wg(T) TP Us( ) rF-l WX )=yg(T)

L'intensité enregistrée IYg(¥ )12 reproduirait la répartition d'électrons &
la sortie de 1'objet, Si )l'objet est assez mince (cf cours A. Gervais) 1'intensité
donne alors une bonne représentation du cristal vu en projection le long du faisceau
dreélectrons supposé paralléle a 1'axe optique.

I.2.2. Fonction de transfert du microscope réel

Le microscope est loin d'étre parfait. Les aberrations de l-objectif sont tres
importantes et viennent perturber fortement la formation de 1°'image. En premiére
approximation les aberrations des lentilles intermédiaires et du projecteur sont
négligees,

Différentes aberrations et paramdtres intgrviennent qui réduisent la gualité
de l'image (fig. 2) en modifiant le spectre Vg de lrobjet.
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Fig. 2 : Formation de 1'image en MEHR,
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Aberration de sphéricite

C'est une aberration lidée au défaut d'ouverture de la lentille. Elle est
inhérente & la construction de l'cbjectif.

Des faisceaux issus d'un méme point de 1l'objet A mais diffusés & des angles
différents ne convergent pas au meme point image &', L'effet de défaut se traduit par
un déphasage des composantes du spectre de l'objet Gs-

~t -~ ) 3 .E4

ws = \ysexp—2n“3.Cs()\ )E

oo Cg est le ceefficient d'aberration sphérigue.

A est la longueur d'onde des électrons. A 100 KV, A=0,0037 nm. Plus la fréquence
spatiale £ & imager est élevée (petite distance) plus 1l'influence du défaut est
impartante,

Défocalisation

En faisant varier le courant dans l'cbjectif, 1l opérateur fait varier la mise
au peint. L°influence de ce paramétre Az se traduit suy le spectre Y5 par un
déphasage proportionnel &4 Az ’

.~ —~ fz
ws = WSE}Q‘ZTTU\AZE”
Az est négatif pour une sous focalisation.
La encore plus les électrons sont diffusés 4 de grands angles ( fréguences

spatiales élevées ©6=Af) plus le déphasage dont ily sont affectés est grand.

Diaphragme objectif

Le diaphragme placé dans le plan focal de l'objectif limite le nombre de
faisceauy d@'électrons gervant a reconsgtruire 1'image. L'information contenue dans
cette Image sera donc réduite. On traduit cet effet par une fonction multiplicatrice
"fenetre'",

Vg = ugD(E, £,)

(=]

£,

ol D = 1 a l'intérieur du diaphragme 1T ¢
>
o°

D = 0 a l'extérieur du diaphragme |f]

Une lentille possédant ce défaut donne d'un point image éclaireé par un faisceau
d'electrons incidents non paralléle et pogsédant une certaine dispersion en énergie .
une tache d'un certaine dimension, Cette aberration se traduit par deux fonctions
multiplicatrices Gy, Ggp gui jouent sur l'amplitude des faisceaux (3).

Vg = g . Ggl £)G52(£)

« est l'ouverture du faisceau incident, &z la dispersion en focalisation due aux
instabilités en tension, en courant objectif et & la dispersion énergétigue du
fatsceau & Lrémission.

prautres facteurs interviennent gui perturbent 1i'image. Ce sont
lrastigmatisme et mais aussi et surtout le défaut dralignement du microscope (¢ ).
ILreffet de ces paramétres ne sera pas deétaille ici cependant i1 peut eétre
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t Fonction de transtert du microscope (200 KV, C5=1,05 mm) pour deux
défocalisations (-~ 64 mm et — 95 nm).
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considerable (5).

Fonction de transfert

Les guatre paramétres ¢ités interviennent donc pour modifier le spectre de
1'objet. Ils affectent les phases ou bien les amplitudes. On dit que le spectre est
modifié par la fonction de transfert des fréguences G (£},

&gy = (E, fo ¥4l £ )Gg gt Fre—ir(£)

2t £

ou ¥ £) 2m{Cs r) + AZAE-)

Intensité dans 1'image

Le gchéma de transfert de 1'information dans le microscope peut étre
représentd de la facon sulvante :

vy _TE g xB(£) Uy =O(Emmby Tl gy

Leintensité dans 1'image est donnge par 1w;(r)I2 qui est en général
différente de Iygi2,

Iry =2 2 aa_expi(P~P -ya)y(a ))expeni(g-a'). 5
lgt<f0|g'l<fo g g 9

Pour obtenir une image de plans atomiques, i1 fauk donc que le diaphragme objectif
ait un diametye suffigamment grand pour laisser passer les électrons diffractés par
les plans A visualiser et que les aberrations soient alors suffisamment faibles pour
que tous ces faisceaux puissent interferer de fagon constructive; autrement dit que
la résolution de l'appareil soit suffisante.

En général 1'expression I{x) n'est pas simple, Nous allons voir cependant dans
la suite du cours deux cas ol I{r) se simplifie.

Le préemier cas est le cas de l'objet de phase faible. C'est un cas tres
important car il permet d'étudier aussi les qualités de la lentille objectif et donc
de définir la résolution.

Le deuxieme cas est celui ol le cristal & imager a une maille gui contient peu
d'atomes, ol le nombre de faisceaux a utiliser, pour faire 1'image, est faible,

Nous verrons ensuvite, sur un cas ob 1'intensité dans 1'image ne se simplifie
pas, les précautions a prendre pour interpréter les images de matériaux & structure
complexe.

I.3 Objet de phase faible

Dane ce cas particulier 1'objet, soit & cause de son épaisseur (trés faible),
soit a cause de sa structure et de ses €leéments diffuse peu les électrons (cadre de la
the¢orie cinematique). Dans ces conditions

Pg = (1 + id)elko T qua0 6 ¢ 1

1 représente les ¢lectrons transmis, i¢ représente 1'amplitude complexe de fonction
d'onde diffractée, elle est deéphasee de /2 par rapport a4 la fonction d'onde
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a=0,002rd" 5=50nm

Fig. 4 : Fonctions de transfert du microscope (200 KV, Cs=1,05 mm) pour différentes
focalisations : - 52, - 64, — 77, — B9, — 100 nm et pour différentes
conditions de cohérence (a) o=0 ¥d, 8z=0 nm, (b) o=0,002 rd, §z=5 nm.
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transmise ('f’q ~‘~Fo = /2 dans 1l ¢qguation [1}). ¢ est périodique =i ]l'objet ast un
cristal parfait. Dans ces conditions chaque composante de Fourier g de ¢ gera
affectee par la fonction T(g) = —23iny{g) { en ne tenant pas compte de 1'aberration
chromatigue).

Cette fonction —2siny(f)} est appelde fonction de transfert pour un objet de
phase faible. Elle est utiligée pour caractériser le microscope. Elle varie
Périodiquement en fonction de la défocalisation, La figure 3 donne l'allure de la
courbe pour deux focalisations particulidres : la focalisation de Scherzer Az — —
1,25 ¥ CBX et la focalisation Az = - 1,9 y CBA (& 200 KV, Cs = 1,08 mm). Ces courbes
sont données sans 1'atténuvation due & 1'aberration chromatigque. Si on tient compte
de cetke derniére alors

T = —2Gu( £)Gy5( £)5inyg

La comparaison des courbes de transfert sans et avec atténuation est donnde
fig. 4 pour différentes focaligations., Sur cette figure sont représentées les
intengiteés de la fonction de transfert. Sachant gue la fréquence limite de chague
diagramme est{1/0,2)mnl, on voit donc que cette fréquence est txés atténuse dans les
conditions utilisdes de cohérence spatiale (demi ouverture du faisceau o= 0,002 xd)
et temporelle (instabilités 6z = 5 nm).

I.4 Reésolution du Microscope

I.4.]) Régolution lide a 1'appareil

Le pouvoir de résolution est donné par la plus petite distance entre deux

points sépares par 1'appareil.
La fonction de transfert de 1'appareil sert 3 définir cette résolution. C'est

la plus haute fréquence spatiale transmise par le microscope.

On peut définir deux résolutions qui sont toutes valables & condition de
préciser a chaque fois la définition.
Reésolution de Scherzer : c'est 1'inverse de fréquence spatiale correspondant au
premier zero de la fonction de transfert pour la défocalisation de Scherzer.
Résolution & 10 % : ¢'est 1'inverse de la fréguence gpatiale la plus élevée fo ol la
fonction de transfert descend & 10 % de ga valeur maximale. On paut 1'appeler
fréguence de coupure &4 10 % ( fig. 4). Dang 1'exemple donné cette valeur correspond a
5 mm1, La yésclution est donc 0,2 nm.

I.4.2 Résolution lide a l'objet

La résolution dépend aussi du rapport signal sur bruit sur le plan film, En
effet les électrons tombant sur la plague créent un bruit c'est & dire une
fluctuation locale de densité optigue de la plaque lié¢e au nombre de grains d ‘argent
réveéleés. Ces fluctuations sont en ¢y Tiyn o n est le nombre d°'é&lectrons tombant sur la
plaque. Si n est petit le bruit est fort. On ne pourra donc pas détecter de signal
dont 1'amplitude est inférieure au bruit (6). En général on admet comme limite de
détectabilité un rapport gignal sux bruit S/B de l'ordre de 5, ,

On peut calculer le nombre d'#lectrons tombant sur la plagque, sSi d2 est la
surface image et } le flux d'électrons sur 1l'objet, t le temps de pose et £ la
fraction d'électrons passant a travers le diaphragme objectif { et donc contribuant
a4 1'image) alors

n = f£jtd?
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Fig. 5 : a) Projection de la maille du silicium selon la direction [Ol:g.
b) Diffraction électronigue de Si f01l1].
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Les fluctuations statistiques de contraste vo/n sur 1'élément d'aire df goivent A
den¢ @tre inférieures au signal ici ¢ = AI/I, ¢ontraste inherent & l'obijet
drextension 4.

D'od 1'on tire la limite infeérieure pour la largeur d detectable.

a > P

C‘Ich

oll N est ie nombre d'é¢lectrons tombant sur l'objet et f = 0,%.

Si i'on veubt atteindre une résolution de 0,3 nm Sur un objet n'ayant un
contraste que de C = 0,1 alors la dose doit etre sur 1 ‘objet de 2500 e/A%. Dans ce
cag, il est évident gue les dommages d'irradiation pouxront étre trés importants si
liobjet est sensible,

Ce point illustre bien une des difficultes de 1'observation en haute
résolution des matériaux sensibles : 8'1ily a peu d'électrons le bruit est trop fort,
s'il ¥ en a trop, l'objet risgue d'etre detruit.

II. RESOLUTION D'UNE STRUCTURE SIMPLE Sif011)

e silicium a une structure cubique diamant. La maille cubique posséde 8
atomes. Les microscopes actuels (& 200 KV) permettent de résoudre des distances de
l'ordre de 0,2 nm. On peut donc visualiser les plans (111} du silicium qui sont
distants de 0,314 nm, I1 faut pour cela orientar le cristal de fagon & ce que 1°'axe
{013;] Soit paralléle & 1°axe optique. Dans cetie projection la structure & visualiser
est celle figurée en (fig. 5a).

Le diagramms de diffraction dans le plan focal objectif est celui donne (fig.
Eb}.

II.1 Intensiteé dans 1'image

Afin de faire 1'image, 5 faisceaux sont sélectionnes par le diaphragme
objectif ( figuré¢ en trait blanc fig, 5b) : ce sont le fajiscean transmis 000 et les g
faisceaux 111,

Dane ces conditions symétriques dites conditions de Laue symétriques

(ﬂ;l ‘"‘Qa—ql = 9992 =¢~g2 “?q P 8g1 T gz T A.g)] ®aA_gz.% 3y

1'intensiteé s'dorit

I(x) = a2 + 2 + A203qT08(Y- Rty g ) [COS( 271G . T Jhcos( 215, . 1))
+ za%[cosd:fral.; + coséﬂ§2.§]
+ 4a2 [cos2zn(§1-g, ). Trcoszm( 9140, ). )

Cette expression contient trois types de termes.

a) Des texmes congtants. Ils représentent le fond comtinu et dépendent de
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Fig. 6 : variations de T en fonction de l'épaisseur z et de la focalisation. -Tes
traits continus sont les lieux ot T=:1 ; T=0 sur les courbes en pointilles.
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1'gpaisseur puisgque a, et ag en dependent.

b) beg termes correspondant aux fréguences fondamenta.les g_-l_, gz,

c) Des termes correspondant aux fréguences doubles 291 et 292 &t auwx fréquences
d'intermodulation gl—gz, gl+92

On voit que les termes (b), portant 1'infoymation intéressante, sont affectes par la
fonction

T(g) = cos( 5 ~Pg + ¥g)

Cette fonction dépend de 1'épaisseur de 1l échantillon par le biais de % '—?g . L2
coefficient Bgdg du teme (L) est pogitif car a, et ag sont des amplitudes. Ce terme
est un terme atténuateur de T en fonction de 1'dpaisseur (fig. la); 8i T = 1 les
fréquences fondamentales passent avec un contraste pos:.t:.f Oon aura un yeaximun
d intensité sur les positions atomigues (données par r tel que 91 ¥ =nm et
gz r—'n)

5i T = -1 les frégquences passent avec un contraste negatif. Les atomes sont
"nolxs™. Le maximum d'intensité se trouve sur les tunnels de la structure.

Si T=0 l'intensité ne contient plus 1'information sur la position deg atomes
puisque les fréquences doubles sont imagdes.

IT.2 Influence de la défocalisation

T varie périodiquement avec la défocalisation. La pericde est Az =2d%/A.
Cependant 1'aspect de l'image pour T = +1 et T = -1 (1/2 Période) est le méme,

II.3 Influence de l'épaisseur

2g: 2g, 'fo, (Pg dépendent de l'épaisseur z du cristal (£ig. lab). Ils sont
calcules par la théorie dynamique (méthcde dite "multicouche").

On peut alors tracer des abaques donnant les valeurs de T en fonction de
l'eépaisseur et de la defocalisation fig. 6 ,

L'influence de Az et z est illustrée gur la fig. 7 représentant le bord d'un
cristal de silicium pour deux défocalisations — 50 nm et —90 nm.

Remargue
Quand 1'épaisseur du cristal est trés mince (e < 5 nm ‘pour Si) Lf sg = w/2,

Alors l°'expression de l'intensité se reéduit a
I(r) = cte - 4aoagsinyg[coszrr§l.f-o»coszngz,E]

On retrouve la variation de contraste d'un objet de phase faible, La fonction T ne
dépend plus que de la défocalisation.

T = -sinyy

Dans ces conditions 1'inteyprétation est faéilitée, il suffit de connaitre Az mais
il est nécessaire de g'assurer que 1'épaisseur est convenable. .

IIT. RESOLUTION DE STRUCTURE — CAS DE M¢q,S5i 0.

Nous allons montrer en utilisant les simulations d'images que, dans le cas ou
le cristal a observer a une structure plus compliquée, 1'interprétation n'est pas
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-50nm - 90 nm

variation du contraste au bord d'un trou dans 5i(011) en fonction de la

'ig. 7 = c :
9 défocalisation mesurée par diffractogramme optique.



88 nm

Fig. 8 : a) Structure d°un pyroxéne Mg;51,0, projetée sslon 1'axe [010].
b} Potentiel d'une maille projeté sur le plan fo1gl
c)d)e) Intensités de la fonction d'onde aprés un cristal d'épaisseur
regpectivement 22 v, 56 nm, B8 nm.
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Fig. 9 : Variation des amplitudes (a) et des phases (b) de certains faisceaux
diffractes par My,Siy0g (010) en fonction de 1l'épaisseur (200 KV).
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aussi directe. HNous avons choisi un pyroxéne & maille orthorhombique,
lrorthoenstatite My,8i,0gp. Ce type de silicate est abondant dans la crofte
terrestre., Sa structure a déja é¢té dtudide aux RX (7).

La maille de paramétres a=1,82 nm, b=0,881 nm, ¢=0,518 nm contiesnt 80 atomes,
Les images du cristal sont calculées de fagon & ce que l'axe [010] soit paralléle &
lraxe optique. La precjection de la structure selon cet axe est donnée fig, 8a, Les
chaines de (8ip0g)* sont bien visibles, ainsi que les cations MgZh,

Le potentiel cristallin projeté de cette maille est représente fig. 8h. La
structure est toujours trés visible.

Oont été calculées ensuite les amplitudes et leg phases des faisceaux
diffractés ( £ig, 9). La digstance d'extinction du faisceau 202 {(dgpz = 0,25 nm) est de
l'oxdre de 45 nm, celle du faisceau 502 (d = 0,21 nm) est de 35mm, celle du faisceau
400 {d = 0,455 nm ) e5t bien supérieure & 100 nm et celle du faisceau BOO (d =0, 228 rm )
de l'ordre de 40 nm. Les faisceaux non figures cnt des intensités (pour = < 88 mm)
inférieures & 1073, .

Les figures 8c,d,e représentent la répartition d'élecktrons st(r)tz a la
sortie de l'échantillion pour différentes épaisseurs.

Les figures 10 et 11 représentent les variations de contraste dans l'image en
fonction de 1'épaisseur et de la défocalisation respectivement pour un diaphragme
cbjectif de rayon 4,1 mnl et 4,8 nm . Le premier diaphragme laisse passer les
faisceaux diffuseés par des plans distants de 0,24 mm ( faisceaux : 400 ; 202) et le
second pexmet le passage des faisceaux diffusés par des plans distants de 0,208 nm
{faisceauwx : 502, B800).

Dans le premier cas (£, = 4,1 nm“l) a épaisseur faible (z = 22 nm) seuls les
faigsceaux 202 forment l'image. Le contraste varie périodiguement en focalisation,
la 1/2 péricde est Az = d2/x = 12,5 nin. Quand 1'épaisgeur augmente (z = 82 nm) le
faisceau 400 participe & 1°"image, la vaxiation de contraste n'est plus simple.

il faut remerquer que 1l’image, guelles gque soient la focalisation ou
L’épaisseur, ne ressemble guére & la structure. Elle ne porte en fait que
I’information sur la symétrie des faisceaux utilisés pour faire 1'image.

Dans le deuxieme cag (f, = 4.8 nm_l) le nombre de faisceaux admis a faire
1'image est plus grand. 5i les image®s gont plus détaillées gue dans le cas précédent,
il faut bien admettre qu'aucune ne donne une bonne représentation de la distyibution
d’intensiteé & la sortie du cristal. .

Seule l'image d (2 = +88nm, Az = ~B9 nm) donne une image ot les chaines 51,04
Bont visualisées en noir.

Il faut insister sur le f£ait que l'on n'obtient qu'une représentation de la
symétrie des faisceaux utilisés, altérée d'ailleurs par le=z aberrations du
microscope. Quand la maille contient beaucoup d'atomes dont les distances
interatomiques sont inférieures & la résolution du microscope, (ici 0,2 nm) les
images ne peuvent représenter la structure & 1'intérieur de lamaille. Il faut noter
ausgi gue de mauvaiges conditions de travail (astigmatisme, mauvaiz alignement du
microscope, ouverture du faisceau trop grande, instabilités de la tengion, des
courants de lentilles ) peuvent déteriorer complétement ces images déjadifficiles a
interpréter.

Ce pessimisme doit etre heureusement tempéré par le fait que bien souvent
1'information intéressante & regarder pour les minéralogistes est congtituée par
les défauts qui perturbent la structure du matériau. Ce type d'information
géométrique peut etre extraite facilement grace & la MEHR sans se préoccuper de la
position exacte des atomes.




22 mm 56nm 88 nim

ig. 10 : variations du contraste dans 1'image du cristal (7a) en fonction de

1répaisseur et de la focalisation (a) - 52,5 nm, (b) - 64,5 nm, (c)Y— 77 nm,
{(d} — 89 nm, (&) - 100 nm, pour un diaphragme objectif de 4,1 nm L,




22 nm 56 nm 88 nm

Fig. 11 : Contraste de 1'image du cristal (7a) pour les mémes conditions que dans la
figure 10 mais pour un diaphragme objectif de 4,8 nm -,



234

Fig. 12 : Dislocation & 60° dissociée dans 5i[011}. Le dessin du circuit de Burgers
donne la projecticn de b sur le plan (011).
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T1T. CARACTERISATION DES DEFAUTS A L'ECHELLE ATOMIQUE

L"image enregistrée en MEHR est 1'image de la pProjection d’un cristal. On a vu
au chapitre précédent les restrictions qu'il fallait apporter a cette affirmation,
Cependant on peut dire gue 1l'on a en général et au meins la Projection du réseau
cristallin, .

51 le reseau cristallin est perturbé localement par un défaut, alors ce defaut
peut étre localisé et caractérisé géométriquement grace a la MEHR. De nombreux
exemples ont eteé passés en revue dans les références 8 et 2 (M. Gandais}.

Il y & 1a encore une restriction : 11 faut que ce défaut soit vu debout, c'est a
dire que les distorsions autour du défaut soient dans le Plan perpendiculaire au
faisceau et les mémes tout au long de 1'axe de projection (axe de propagation des
e¢lectrons), Ainsi les défauts ponctuels isolés 1acunes} interstitiels, impuretés ne
peuvent egtre détectes,

IIz.] Defauts lindaires

II1.1.1. Dislocation

La figure 12 donne un exemple de dislocation dans le silicium. Sa ligne est
parallelie & 1'axe [0111 axe de propagation des électrons. Cette dislocation est vue
debout. :

Un circuit _c_ie Burgers autour de la ligne de dfi.slocation peut etre construit. La
projection de b sur le plan(01]] est obtenue ici fap = 1/4f211)a. C'est la projection
du vecteur b = 1/2[110Ja. La dislocation est donc une diglocation & &0°,

On remarque trés bien sur la micrographie que la dislocation est digsociée, La
largeur de la faute d-empilement peut &tre mesurée & une distance interatomique
pxés,

Les dislocations partielles sont parfaitement analysables.

III.1.2, Sous—ieints

Les sous joints se forment lors de la solidification.

Les dislocations qui les constituent peuvent etre isolées et caractérisées de
la meme maniére gue précédemment & condition que le soug joint soit d'axe parallele
du faisceau d'électrons incidents, donc les dislocations alignhées selon cet axe,

La figure 13 montre la variété des dislocations dans un sous joint synthétique
de pilicium. Les vecteurs de Burgers peuvent &tre déterminés ainsi que les
distances entre dislocations. Les dislocations qui ne sont pas des dislocationg de
matrice (1/2<011>a) sont miges en évidence ( 9). Cependant.elles peuvent etre toutes
analysées par des réactions entre dislocations de matrice produites lors de la
formation du sous-joint.

III.2 Defauts plans

Ces défauts interviennent dans la déformation des matériaux. Ils peuvent etre
des obstacles au glissement des dislocations et donc Gurcir le matériau, mais ils
peuvent etre aussi le siége de glissement intergranulaire. Leur role vig a vis de 1a
seégrégation 4'impuretés et de la preécipitation en phase solide est trés important.
Toutes ces raisons en font des "objets" & étudier. La MEHR peut apporter ¢ertains
renseignements structuraux et géométrigques sur ces deéfauts. Nous allons voir
quelgues exemples.
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XiT.2.1. Joint de graing. Un cas simple =9 dans Si

La figure 14 représente 1'interface entre deusx graines de silicium désorientés
autour de 1'axe [011] d'un angle de 38,94 deg. Ce joint de haute coincidence est
parfaitement périodique. La péricde peut étre facilement mesurse (dp ~1,1nm)etsa
structure a pu étre déterminde.

Drautres joints simples ont pu ainsi étre é&tudieés (10,11,12),

IIr.2.2. Faute d'empilement

Les fautes d'empilement sont des "défauts" importants & reconnaitre car leur
@xistence périodigque dans une structurs est & 1'origine du polytypleme (133,

Des fautes d'empilement dans les structures sphalérites (cubigues ) (fig. 15)
et wurtzite (hexagonale h) (fig. 16) sont facilement mises en évidence par MEHR,

Il a été migs en évidence le polymorphisme dans le composé CulsSe syntheétigue
{analogue au mingral CuAsS & empilement purement cubigue}. L'image 17 montre
1lrempiiement (hcchec) avec des fautes d'smpilements. On remargue sSur ces images
1'influence ¢ une légére inclinaiscn de lréchantillon gui fait apparaitre un
contraste qui ane dépend pas de la structure.

I11.2.32 Interfaces dans un polvmorphe

La figure ig wet encore en évidence le polymorphisme de CulsSe. L'empilement
(hocheoy  clairement visible se transforme dans la couche de surface en empilement
purement cubigue,

IIr.z.4. Migse en @vidence de précipite

Grace & la MEHR des précipités de trés petite taille peuvent étre &tudids,
Crest 1o cas par exemple de ceux trouvés au coeur de certaines dislocaticons dans les
sous—joints (f£ig. 19) dans Si. Les différences de structure entre précipité et
mgtrice sont bien visibles.

III.3 Exemple 4'étude de mécanismes de déformation

On a pu "voir” grace a la MEHR les mécanismes entrant en jeu lors de la
deformation de matériau contenant un jeint de grains, c<¢'est & dire lors de
1'interaction dislocations—~interface. Dans le cas simple &étudie (=9 51 défoxmé en
compression} (14), les dislocations c¢rdees (fig. 20) glissent sur les plans de
glissement dits primaires et vont buter contre le joint ot elles forment des
empilements. Scus la contrainte, la dislocation entre dans le joint. Dans la figure
2la la dislocation reste dissociée. La partielle de téte entrée dans le joint se
dissocie dans le jeint, la partielle suivante est toujours dans la matrice (Fig
21b). La figure 22 montre la dislocation intégrée complétement au joint et dissocige
en trois résidus dont un glissile dans le joint (vecteur de Burgers paralléle au
joint ). Le phénoméne de dissociation explique le role durcissant des joints car les
dislocations ne peuvent plus traverser le joint.

Il & &té aussi mis en évidence gue les résidus créés par l'arrivee des
dislocations dans les grains voisins interagissent en eux.

Dans le cas particulier étudié {(cas ot la déformation était symetrigue par
rapport au deux grains ) le joint se tapisse de résidus gui tendent & former un réseau
de dislocations équivalent & un sous joint et compensant la variation d'angle créée
par la deformation (fig. 23).

Ce dernier exemple (cas trés favorable) montre le degré de précision gue la
MEHR peut atteindre dans la résolution de certains mécahismes.



CONCLUSION

La MEHR peut dans certains cas apporter des réponses impossibles i obtenir par
d'autres méthodes en particulier elucider des structures, ou des phénoménes &
1'echelle atomique. Cependant cette technigque posséde des limites gqu'il faut bien
avoir 4 l'esprit avant d'entreprendre une étude. Associde a d'autres techniques
drinvestigation : microscopie ¢lassique, analyse STEM, diffraction de RX, Ia MEHR
est un instrument puissant d’investigation a 1'échelle atomique de la watiere et de
ses défauts,
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Fig. 14 : Joint de macle cohérent [=9 dans Si[oil).



Fig. 15 : Fautesd'empilement dans la structure sphalérite vue selon (0111,



Fig. 16 : Faute d'empilement dans la structure wuptzite (hexagonale) vue selon
[eolsl.




Pig. 17 : Empilement hechec avec faute d'empilement dans le composé synthétique

CuAsS3e.



Fig. 18 : Interface dans le polymorphe CubisSe entre un domaine 4°empilement hechoo
et un domaine 4'empilement cubique.
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Fig. 19 : Précipité au coeur d'une dislocation de vecteur de Burgers [001]a dans Si.



She

Fig. 20 : Empilement de dislocations & 60° (preés d'un joint [=9 dans Si) crédes lors
d'une deformation (14).
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Fig, 21a :Dislocation a 60° dissocige. La partielle de tete n'est pas encore entrée
' dans le joint (14).

Fig. 21b : Dislocation & 60° dissociée. La partielle de tete s'est intégrée au joint
et s'est dissoci¢e dans le joint en deux résidus (14).
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slocatich & 60° compleétement inteégrée et dissociee dang le joint.

Fig. 22 : D




Fig. 23 : Etat du joint [=9 dans Si aprés deformation. Le joint g'est tapissé de
dislocations reésiduelles (14), '
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RAPPELS

R]l Neotion de fréquence sgpatiale

£ = 1/4 est l'inverse d'une distance, s'exprime en nm 1
eX. : 4 ladistance ge 0,3 nm entre plans atomigues correspond une fréquence spatiale
3,33 nm~ L, ondit gu'un objet cristallin s'dnalyse dans 1'espace direct en distances
caracteéristiques et dans l'espace réciproque en fréquences spatiales
caractérigtiques correspondantes.

RZ Notion de transformée de Fourier ; TP

Cette notion est trés importante pour l'analyse en frequences spatiales d’un
cristal. C'est elle qui parmet de passer de 1'espace direct & 1'espace reéciprogue.
Par définition, si le cristal est représenté par la distributicn de distances C(r),
il sera représenté dans l'espace reéciproque par

P(E) = TFC(T)
= jJJC(;)exp—ZNiE,E ar
La trangformée inverse sera donnee par
c(¥) = TrlReE)
= JJJF’( E)expznif.; at

R3 Notion de spectre en fréguences

L'analyse en fréguences &'un objet donne le spectre de 1l'objet, I1 est donné
par la transformée Ge Fourier de 1'cbjet : F(f).

En général les mesures enregistrent une intensité qui est dite spectre de
puissance : |F(f) Iz.

Si le mignal est periodique (cas du cristal parfait) le spectre de l'chjet est
Giscret et péricodique. On n'enregistrera de l'intensité gue pour les fréquences
spatiales représentées dans l'objet,

Ce spectre en puissance est le signal que 1'on enregistre lorsque l'on fait un
diagramme de diffraction . Ceci est valable pour tous les rayonnements (e, n, RX).
L'intensité de chagque "tache” dépend du cristal mais aussi du rayonnement utilise.

R4 Application & la ME

objet : signal C(;) est périodique si le cristal est sans défaut.

Spectre : Transformée de Fourier de C(;:'), ‘v'est le diagramme de

diffraction formé de points intenses sur 1'écran.

La tache centrale correspond (pour des objets minces) aux électrons gui
n'ont pas "wu" l'objet c'est 4 dire qui n'ont pas été diffuseés par les
plans atomigues. Les autres taches correspondent aux dlectrons qui ont
éte diffractés par des plans atomiques de distance dk1- Plus les
électrons ont &té¢ Jdiffusés par des plans (hkl) serrés, plus la tache
coxregpondante est eéloignée du centre ( tache 000). Crest la loi de Bragg.

=de_kl sineB.

Pour les electrons 8y est tres petit alors A=k 1(28p) ok =26 est
l'angle de diffusion : ce qui se traduit, en utilisant la notion de
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{111
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fréquence spatiale, par

g = AL . ___}:__
hki dhkl

si le cristal a des défauts donc n'est plus périodique, les électrons
seront diffusés par ce défaut dans des directions gui ne seront pas
exactement les fréquences du cristal parfait. Ona alors de la diffusion
rdiffuse".
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EEEMPLES D*APPLLCATIONS DDE LA
MICROSCOPITE BELECTROMNIGUIE ERN
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Ezemples applications de ja microscopie dlectroniqus
en haute rézolution

5 B R B

Michel Ravturesas

Le but de 1a microscopie dlectronique & haute résolution est 42 metirs en dvidence
des dhtails & I'échelle de la meille et du moddle cristaliing. Deux niveaux sont &
distinguer suivant que l'on- dsive obtenir des informations & 'intérisur de 1a maille
{c'est-a-dire la disposition des atomes du motif cristellin) ou, sur 1'assembiage des
uailles entre slles et suy le cristal dans son ensemble lorsque le suotif est complexe. It
est bien évident que toute étude en microscopie électronique ne fait intervenir que de
trés petits volumes et quune érude critique est toujours nécessaire avent dextrapoler
fer résultats sur un volume macroscopique. Aing, la microscopie électroniqus en
haute résolution doit étre considérée comme une étape pour laquelie il faut posséder
de nombreuses informations essurent une connsissance préafable du matériau érudié,
Ii faut de plus, se méfier des nombreux artéfacts qui peuvent provenir sussi bien de
lappareil que de 1'objer lui-méme.

Hous alions reprendre‘ces différentis poinis en les illustrant et en essayant de
montrer quelles sont les difficultés & surmonter. Caci ne devra pas feire aublier que,
en microscopie électronique la préparation des objets reste une des étapas décisives
pour sg irouver dans de bonnes conditions d'obssrvetions.

Haute-Bésotution ou Becherche 4'une Bonne Définivion.

Nouz ne Terons que rappeler ici quaiques notions générales qui sont nécessaires
pour éviter de rechercher des détails 1& ol ils ne sont pas agcessibles.

Gbiet. Les objets (trés spuvent cristalling pour les css dont nous traiterons ici)
sont constitués per ute osteture de base, en quelque sorte up squelette bt sur le
rézesu. Sur les mailles de ce réseau se placent les éléments 48 13 structure constitués

par le motif
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Les deux notions fe sont pss séparables pour définir 1'objet, Par ailleurs, une autre
notion indispensable est celle de l'ordre & courte et & longue distance. Aingi, les
erigtan peuvent fwe bien ou mal cristailisés suit su sens de la maitle, s0it au sens du
réseen ou des deue 4 1a fols. Iz sont également limités dans 1'aspace.

Une autre donnée importante est calle da la trenue de 1'objet soumis & un feisceau
d'dlectrons. Pradquenent il ¥ a towjours évoiution sous le feiscesu &t plusieurs cas
sont pogsibies,

- bonne tenue sous le falscean,

- amorphisation du résesu cristellin,

- destyuction du matérisi: par pulverisation,

- restructuretion et cristallisation dartelle : o'est par exemple la graphitisstion
d'une membrane support de carbone lorgquelle est soumise & un faiscesu
d'électrons fortemant accdlérés. On peut suivre sur 1'dcren D'évolution dugrain
de la membrane.

En général, il ¥ a intérét & venir progressivement & la haute résoiution en feizant

conneissance aves |'objst de deux fagons :

- gur le plan morphologiqus grice & des images 4 faibls grandiszement.

- cristaliographiquement en observant en particulisr le dlegremme Je

microdiffraction.

En effet, la théorle de s formation de limage monire (cours de ]
Thibault-Dessesus) qus lors du transfert des ondes qui émergent du cristed, un des
niveaux trés important dans le systéme optique du microscope est le plan focal de
Vobiectif . On ¥ trouve iocalisés dens 1'sspace ia transformée de Fourier de la
projeciion du potentisl élecirique del'objet sur un plan perpendiculaire qu faiscea.

Ainsi nous observons dans le plan focal image de objectif de nombreuses
informetions qui font inwervenir notemment {ainsi que cela a #18 moniré dans te
cours de M. Boudeu Ue) :

- ia diffusion par chaque alome,

- une fonction de modulation due & fa symétrie du résean.

-une fonction de modulation due & l'organisation des atomes, répondant & la

symétrie interne de la maills {facteur de structurs),

- une fonction de forme du cristal provensnt de sa limitstion Jdans 1'espece
{facteur de forme),

- toues sortes de défeants de L'objet {par rapport A son modéle idéal).

I fawi faire une place spécisle & linfluence de la dimension de lobjet
paraliélement au faisceau . En effst, un objet épais autorise des interactions
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élecirons-matidre plus nombreusses st impose progressivenient le wreitement de is
formetion de l'image dans e cadre d'une théorie dvnemique (cours de A. Geevais),
Nous resterons volontairement dons la limite de interprétation cinématiqus, ¢ qui
impose 1z choix d'obiets de feible Spaisseur. Towefois, il v & 14 une lmiteton des
possibilités expérimentales puisque, en dehors d'objets naturellement peu épais tels
que ez poudres, e graphite ou Jes phyllites, il est nécesseire demplover une mise an
forme d2 l'objet, soit per emincissement &lactrolytigus ou ionique, it par coupes
Utramicrotmiques. Ces techniques de préperation peuvent agir sur la définition de
1'obiet,

Le Hicrozcope.

It convient de rappaler icf que ¢e qui caractérize les limites du microscope est Son
pouwoir de résolution eatre points. Cecl &tent admis, grandir vne image devx fols plug
ne change rien su probléme dés lors que la résolution lifsite est atieinte, dang les
condivons d'observation. On pewt méme, par l'usege d'un grandissement trop fort,
perdre des informations (cas des sursiructures & longue période par exemple).

Le grandissement de traveil doit dtre adapié su systdme de détection qui restitue
limege & l'opérateur. Alnsi, on %finit un échantifionege de 'lnsge par uge unité
dimege ou "pixel” dont la définition est lide av systéme de restiiution:

- grain ds la pellicule,

- grain de I'éoran flunrescent,

- béfonnet de la rétine de L'osil de 'obeervateur,

- irame du tube de ls caméra de détection,

- irame de balaysge de 1'éeran §'observstion,

- BEC...

Un autre probléme important est celui de la sensibilité des dbtecteurs, il est
intimement 1ié au bruit de fond des signauy. Nous décrirons plus 1oin une méthode
développée 4 l'origine pour distinguer Iinflvence 4y bruit sur 'imags par filtrage
optique.

L influence des aberrations de 'optique est exposée en déteil per siflevrs . Hous
n'af»pnrtemns ict que deg précisions concernsnt ie moven le plus immédiat pour v
remédier ; ja lirsitation du chamy par un disphragme de contraste,

Ii est nécessaire de connaltre avee précision 1'angie de diffusion & partir duquet
se fedl 12 coupure imposée par te diaphragme. Pour étalonner cat sngie de coupurs,
suffit Je superposer sur te méme cliché le disgramme de diffraction d'un cristal bien
connu et du disphragme de contrsste utilizé (ou éventusilement de plusieurs
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disphragies). L'ombre du diaphragme de contraste g5t oblenus, en V'introduizant
tout en restant en conditions de dffraction. La figure 1 présente le résultar obtenu
avec des daphragmes de 20 et 40 micrométres (repérés respectivement par les lettras
& et B sur le cliché: ce dernier a 616 renforcé par un trait interrompu). Le cristal est
du kaolin {1) pour lequel les six réflexions les plus proches ducenire, dutypeGZ et 11
corresposndent & des paramétres voising de 4,47 % ot 435 & On constate que la
réflevion 1 5est juste tangente Al'image du diaphragme Jde 40 micrométres; quelle

correspond 4 un espace réticuleire diy = 2,56 & On ne pourrs, en utlisant ce
diaphragme de contraste voir des objets dont les distances sont plug petites que 2568
car, 1'essentiel de leurs contributions est stoppé par le diaphragme.

Ainsi, il a3t possible de choisir la dismeétes du diaphragme de contrasie pour ne
laisser passer que des réflexions sélectionnées . Prenons V'exemple de la sépiolite qui
g5t uh phyllosilicate 2.1 magnésisn dont les carectéristiquas sont les suiventes:

a=134 8 b=268% ¢=5,28 8 (axe de fibre)
Groupe de syméteie D3, Pren

Le disgremme de diffraction est montré sur lafigure 2.

Si an ytitise successivement des diaphragmes laissent passer les réflexions 020,040
puls 060, on obtient les trois images de la figure 3 0 1'on voit apparsitre des franges
parsiifles & L'axe de fibre et dont 1a composition donne prograssivement A l'image un
rapport aves la structure du cristal.

Hlustration 4= 12 formation de "inage dans plusieurs diractions.

Nous iliustrons cl-dessous le mécenisme de la formetion de limege par
recombinsison dinteriérances & trois directions. Les clichés ont &6 obtenus sur de la
. pyrophyilite qui st un micad 108 {1.2) observée perpendiculairemént aux plans des
fauillets. Les trois systhmes de franges présentés correspondent au interférances de
1a réftexion centrale 00 evec respectivement les réflexions 02, 11 ot l.Le
ragroupement de ¢es trois interférences améne & la figure dont ia symétrie est
hexagonale du fait du carectire pseudo-hexagonal ( b= ay/3 ) des cristallites. Dans le
cas présent, le probléme de 1'épaisseur ast résolu trds simplement en cholsissant un
microcristal ne présentant que quelques feudliets, nous ne pouvons préciser ici 18
nombre exact de cos feudllets.
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Infivence dez dimensione de 1"objet.

It & été montré que la limitetion des cristaux sméne & introduire un facteur de
forme (voir cours de M. Boudew Ule). Ce facteur de forme se retrouve naturellement
sur le disgremme de microdiffraction électronique et peut spporter au nivesw de la
haute-résolution des perturbations importentes. Prenons un sxemple ol ce facieur de
forme est imporiant : 1 s'sgit encore de la sépiolite dont les fibres ont une longueur
qui peut btre considérée comme infinle devent les dimensions de leurs sections
droites; ces sections droites peuvent per silleurs étre composées de nombreuses
facettes. Dans ce cas les réflexions de Dragg s'accompegnent de satellites visibles sur
le figure 4. Le résultat est présenté sur lafigure 5. On remarque sur cette figure que
les franges observées n'ont rien & voir avec les franges de hawte résoiution de résesy
et quslles se situent trés souvent A une distance supérieure & celle du paraméire de
madlle. It ne feut pas non plus les confondre avec des figures de moirés dues & la
superposition Je deux structures périodiques et dont la périodicité de moiré est & une
distence supérieurs & la période des structures mises en jeu.
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PLANCHE T

Superposition photographique d’'un diagramne de
microdiffraction de kaolin et des images des
diaphragmes objectifs de 20 et 10 micrométres. Ce
cliché permet de connaltre avec précision la coupure
des fréguences occasionnées par le diaphragme.

Diaphragme de microdiffraction d'une fibre de
sépiolite montrant lea réflexions Okl (axe de fibre
suivant C dans le plan de la préparation}).

Franges de haute résolution obtenues en faisant
intervenir successivement 3 réflexions!

a - Réflexion unique 020.

b ~ Deux réflexions 020 et 040.

o - Trois réflexions 020, 040 et 060,

Influence du facteur de forme sur l’'allongement des
réflexions dans le cas de la sépiolite.

Franges dues & l'existence de facettes. Ces franges,
dont 1’équidistance est supérieure & celles des
différentes familles de plans réticulaires, ne
doivent pas &tre confondues avec ceux-ci.

Allongement allant presgue jusqu’sa la continuité dans
le cas d’une microfibre de sépioclite.

PLANCHE 1T

a, b. Section droite d’un nanocristal d'écume de mer
{(sépicolite).

a - Miecrodiffraction de 1’antigorite: réflexions hk0,
le microcristal étant posé sur la membrane support.
b, ¢ - Antigorite! microdiffraction sur une section
perpendiculaire aux plans des feuillets et
diffractogramme optigue correspondant.

Haute résolution correspondant au diagramme 8b.

Image filtrée en ne laissant passer que les
réflexions de Bragg.
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A 1a limite, pour des dimensions trés réduites du domaine erisiallin cobérent, on
obtient un élargissement des réflexions qui peut aller jusqud la continuité sur les
rangées du réseau réciproque perpendiculsires & ia plus petite Jimension du cristal.
C'est te cex qui est moniré sur la figure 6: il est alors déficat ,voir impossible, de
réaliser des clichés de haute ou de irés heute résolution et seules des franges
correspondant au réseal, ¢'est-d-dire & la distance persmétrique sont 'enviségeables et
aves un faible contreste. Le oristel montré sur 1a figure 7 est & placer dans ¢e cag. I
Yaglt dun neno-cristal de sépiolite dEskicheir(écume do tier) observé peralidie-
ment & 1'sxe de fibre sprés une coupe ultramicrotomique {3). Dens ce ces le
nombre des périodes dans chaque direction est réduit & l'extréme puisquil n'y & plus
que deux mailies compldtes afors que l'extension du cristal couvre & sens pondéral
huit mailles ainsi que 16 montre ie schéme b, Un @l exemple 85t un c&s exwéme
d'application de la haute résolution de réseau. : '

Influsnce ¢'une moduiention de s structure.

Ce car est différent du précédent, cependant il donne sur le disgramme ds
microdiffrection uh aspect qui peut parfois préter & confusion avec le cas précédent.
Prenons le cas d L'entigorite {1, 2) qui est un minérel phviiiteux de ta famille

Te-Oc donc & 7 & de distanice interfolisire. Ce mindral présente des oscillations des

feuviflers {analogues au profil 4 une tile ondulée) duss simultanément & une courbure
&t 4 un retournement de o structure stovr d'un oxygéne ds base de tétraddrs suivant
le s¢héma ci-dessous d'sprés KUNIE (4):

VAVAVAVAVAVAYAY

Lz

Le Jisgramme de diffraction sur une particule domt les plans somt
perpendicWlaires au faiscesn délectrons est donné sur la figure 8§ . It présente des
satetlites autour des réfiexiony principales. La figure 9 correspond & {'image haute
résolytion des feudllets de 'antigorite vus sur chemp et observés paralidlement & s
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direction des ondulations), elle met bien en evidence ces ondulations . Le cliché, filtre
fur un bande optique suivent latechnique exposée plus loin, peut dtre netiové du brun
de Tond, on obtient alors la figure 10 sur taquelle nous reviendrons plug loin. Sur ce
swpet on consuliera de trés belles imeges fourntes par Yada 5.8}

Etnde de mindraux & structure tubulaire ov sphérique.

La haute résolution permet de visualiser dey structures trés compliquées. Nous
prendrons comme premier exemple le chrysotile qui est formé par wn fevillet Te-0g,
donc 47 &, présentant la particularité d'8tre enroulé de fagon & former un wbe {1.3).
Une vue paralléle & I'axe Jde fibre met en évidence <es fauillste snrowles aves wutes
125 variantes possibles (6,7.8).

La figure 11 montre la section droite d'un de ¢es tubes.

Un autre minéral nmabulairé est I'hatloysite. Il présents, pour la haute réscluticn,
la difficulté supplémentaire J'8tre formé de feuillets enroulés de fagon trés
irrdgulidre, La figure 12 montrs le résultat obieny apres avoir coupé e Mminsral &
'aide d'un ultramicrotome {3),

Irrégularité de siructure par substitutions d'ions.

Lisdraduction de substitations dans ia structire pewt conduire a une organisation
des sites concernés ef en congéquence 4 ¢alle des 1ons coinpensateurs. C'est le cas de
diftérentes phllites comme 1'ont monireé Gatineay (10) on Besson (11 ).

L'étude dumécanizme n'est pas simple car il implique 1a nature et 1a position dez
substitutions dana 1'sspece interfoliare, qui dépendent de la position et de 1a valeur de
18 charge deg feuillets. En microscopis glectronique l'effet est constaté sur les
diagramines de microdiffraction électronique réalisés aves un faisceau d'électrons
perpendiculaire aux plans des feuillets..

La figure 13 (*7 montre le disgramme de micradiffragtion électronique de
fauiilets dune Beidetlite Ba (11}, il n'y & pse Jordre done la dizpozition des cations
compengateurs, seules des traindes de diffusion diffuse zont visivlez entre les
reflexions de Bragg.

Le figure 14(%) itlustre I'évolution des diffusions dans e oss d'ute vermicu-
fite barvum (1173 On Joit ¥ remarquer lg résests en "nids 4'abeilles” qui enoure lez
réflexions de Bragg

% Leg figuree 175 ot 14 ont é48 obtenues par 0. Beseon, Tirdvereité 4'Orléans
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Les figures 13 et 16 présentent la haute résolution obtenue dans deg cas simileires
sur un mica de fajble charge et sur la mergsarite et linfluence de 1a diffusion en
‘nids d'abeilles” se répercute sur e contraste des interférences de la figure 16.

4 titre de simuletion d'image, nous avons wtilisé lors des cours de cette école une
visualisation des moirés résultants de la superposition de deux résesux hexsgonaux de
points.

Evoiuvtion structurais.

Lahaute résolution peut &tre appliqués pour suivre une évolwtion de ta structure
dunt minérat.

a- Iransformation fopotactique :

Lasépiolite se transforme, auy envicons de 450° C & {a pression atmospheriqus ou
8300° C sous vide , en sépiolite anhydre qui est un état intermédiaire instable (12).

Les schémas structuraux sont donnés ¢i~dessous,

umg oS ca ®@on ® Hyerint
& H30uiet

ERC Bg R CRNCHS TimrRE COUCHE OCTAEDRIOUE COUCHE TETRAEORIGUE

L'emploi de 1a haute résolution permet de visualiser les devy types de structures.
La rigure 17 révile en plus que ces deux phases peuvent momentanément cohabiter
8 sein d'un méme cristallite prouvent sinsl qu'il ¥ 5 évolution progressive.



Figure 11.
Figure 12.

Figure 13.

Figure 14.

Figure 15.

Figure 16.

Figure 17.

Figure 18.

Figure 19,

Figure 20.

Figures 21
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PLANCHE TIT
Section droite d’une fibre de chrysotile.
Section droite d’une particule d'halloysite.

Microdiffraction obtenue sur une Beidellite-Ba
(cliché G. Bessgon, Orléans).

Microdiffraction dans le cas d’une Vermiculite-Ba
{cliché G. Besson, Orléans).

Haute résolution sur un mica de faible charge (les
feuillets sont posés sur la membrane support).

Haute résolution sur la margarite dans les mémes
conditions que la figure 15,

PLAN v

Transformation topotactique de la sépiolite (vue en
section droite) par chauffage & 450°C sous vide.

a,b,c., Graphitisation progressive d’un carbone
amorphe {cliché J.N Rouzesux, Orléans).

a - Microdiffraction obtenue sur une coupe d'un
monocristal de kaolinite.

b - Haute résclution laissant entrevoir des zones de
défauts lenticulaires.

PLANCHE ¥

a, b, Filtage optique correspondant aux figures 19 a
et b.

a4 24, Haute résolution obtenue sur des minéraux
phylliteux interstratifiés. Ces clichés ont été
réalisés pendant la session de cette école sur un
microscope Philips CE 10 équipé d’'un systéme
d'acguisition Quantel Crystal.



265







267




258

b .- Graphitisation du carbone.

Les membranes supports de carbone sont constituées ds cartone amorphe Jont
1'aspect est bien connu en microscopie dlectronique puisque c'est le grain Jucarbone
que 1'on witise 1e plus souvent pour <orriger & fort grossissement Pastigmetisme J2
I'objectif.

Ces membranes évoluent avec lé temps s0it par vieitlissement, soif par chaulfage,
sait enicore encore sous le faiscesu d'$lectrons. A& 200 kV, l'énergie wransférée & la
membrane ezt JéjA suffisante pour justifier une graphitization partielle du
carbone Cette évolution se suit trég bien sur un diffractogremme optiqus réalise cur
ies imeges Enfin & trés haute température on passe & 1s phase totalement graphitée.

Le figure 18 iltustre les trois cas:

- carbone amorphe d'une membrane support ; figure 162

- graphitisstion commengants : figure 180, {13).

- graphitisation 10tale: figure 18¢,{13).

Les clichés 18 a.b et ¢ ont 416 obtenus per LN, Rouzaud & 0rléans.

Exploitation des clichés haute résclution.

Nous avons vu, dans le cours da J. Thibault Dessaux, quelles sont les précautions &
prendre lors de linterprétation d'un <liché de haute résolution . Nows entendons par
1& une haute résolution 4 1'écheils intérisure & I maille qui est typiquement le cas de
1a résolution & l'échelle stomique. Il importe de savoir quel est le contraste du
clichd ¢'est-a-dire o les atomes saront représentss en noir oy en blans. Pour ¢elail
faut connaitre le G, coefficient {'aberration de sphericité de 'appareil &t le niveau de
focalisation précis lors de 1a prise de vue,

Lorsque 18 résolution est moins poussée, par exelple avec leg silicates lamellaires,
si on désire observer les plans des feuillets ou les <ouches octeédriques et
tétraddriques , il reste nésurmoins toujours wiile de connasitre ¢es parametres. Dans tes
deuy cas, {1 faut réaliser une étude Ju diffractogramme optique des clichés.

Lotz de 1'étude sur Ie banc optique, d'autres importantes interventions peuvent
é1re réalisées , citons entre auires

1.~ Etude dugroupe de symétrie plane de la composante périodique du cliché.

2 - Estimaation du bruit e fond du cliché.

3.- Filtrage optique du bruit de fond.

4 - Etude des défouts sur le diffractogramime.

5.~ Filtrage optique des défauts.
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Nous donnerons un exempla des points Jet5s.

1 -Hiitrage optique du bruit de fond.

Le travail & &té réalisé sur un ¢liché en hewte résolution d'entigorite observée
repallélement aur fevillets et & leur direction de déformedion {figure 9). dont le
disgramme de microdiffraction électronique sst donné sur la figure 6b e le
diffractogramnme optique correspondant sur lafiguref e,

Le bruit de fond peut 8tre pratiquement dliminé en febriquent un masque qui ne
laisse passer que les réflexions et arréte les rayons provenant essentiellement d'une
diffusion incohérente due au brult de L'appareil et au grain du négets wilisé. Aprés
reconstitution de I'image, il reste 1a partie périodique {(figure 10) qui comporie une
information trés améliorée par rapport su modéle ot que 1'on comparers &ls figure ¥
sur laguelie I'image n'est pas traitées.

2 -Filirsge optique deg défars. (14),

Hous donnerons un premisr exemple obtenu sur un keolin, silicate d'sluminium
phviliteur dont la distance interfolisire est égale & 737 §. Les clichés de haute
r_‘ésalution {figure 190} laissent entrevoir des enomalies lenticulsires {schémstisées
ci-dessous) . Pour obtenir ce cliché nous avons uiilisé les réfiexions (00D, (001} et

{001) présentées sur la figure 15.

7.15 A

d= 7,

Un fiitrege utilisanst uniquement les intensités diffusées entre les réflexions ds
Bragg {figure 20 a) met en évidence les zones des défauts (figure 20 b)Y,

Ces méthodes de traitement d'imsge ne peuvent 8tre abordédes sans
analyse critique du probléme traité, en effet il est possible de
créer des artéfacts.
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3 - Filtrage du briit per traitement "ep ligne” de Limsge

I est possible de réalizer un irsitement dgs 'scquisition de Vimege joraque
cetle-ci est obtenue par un systéme de camérs donnant acchs durectefment 8 un
échantitlonsge. De nombreuses méthodes de filtrage ont &8 utilizées, elles
concernesit

- ie filtrage temporel aw cours Juquel on réalize deg accumulancns dimage:
permettant d'apprécier les varistions du truit et d'en tenir oompte danz la
restitution de l'image,

- le filirage spatial qui permet 4'améliorer le contraste des contours.

- coPraction de coniraste afin J'emplover towe 1a gamme des gris.

En outre I'smploi d'une caméra & faible niveau de lumiére permet 1'utilization de
wis faidles doses d'élecirons et de diminver sinsi les dommages d'irradiations subis
par l'échantillon.

Nous donnons sur les figures 21 & 24 quatre exemples réalizés au cours de cette
6cole sur un microseope Phitips CF 10 équipé d'un systéme de filtrage Quantel type
Crystal . Le hiveau de lumitre utilisé &tait tel quaucune imege n'était exploitable
directement sur l'écran du microscope ce qui nous & permis de tres longues
observations sur des sh¥llosilicates en coupes (relativement fragiles sous le faiscesn
délectrons) . 1 s'agit d'vn interstretifié localement régulisr (figure 213 d'une
chiorite (figure 22) et d'un interstratifié irrégulier (figures 23et24) .

Signslons pour terminer que cetts possitilité dintervention sur 1'image st
sccessible directement sur les Microgsopes STEM puisque le sysiéme d'acquisition
permet d'inclure tous les traitements et mixages de sighisux utiles,

Y SCAILLERE, . HENIN et M. RAUTUREAU
Minéralogle des argiles, 1962, Edition Maseon.
(2) G.%.BRINDLEY and G.BROWH
Crystal Swructures of Clay Minersls and their B-Ray Identification, 1980,
Mineralogical Society . 2nd, London.
{4} G. KUNZE
"Die gewalte strukiur des Antigorits”,
1.Z. Krist, 108, p, 52-57, 1956



5

(&)

Y9

(s}

19}

{107

{11}

{123

—
iy
23

(147

2/1

E.YADA T TANTI and HU. NISSEN,

Direct Observation of Antigarite at Awmic Resotution,

Fourth Intern. Conderence on dsbesios. Toring. p, 347-357, 1980,

K.YaD4

Microstructure of Chrysotte and Antigorite by Hight Resolution Electron
Microscopy,

Canadian Minersiogist, 17, p. 679-691, 1979,

K. ¥aba,

Comparative Study of Microstructure of Chrysotile Asbestos by Hight
Resolution Electromicroscopy,

Bull. of the Resssrch Institue for Scientific Messurements. Tohoku
University, 19,V01.2-3, p. 149-165, 197).

EY¥ADA and T.TANJI

Direct Observation of Chrvsotile at Atomic Resotution,

Fourth intern Conference on Asbestos, Torineg, p. 935-346, 1980
C.TCHOUBAR, M. RAUTUREAT, € CLINARD et JP. RAGOT

Technique dinclusion sppliquée & 1'étude dec silicates lamellsires et
fibreux,

J Microse. Elact, 18, n° 2. p. 147-1%4, 1973,

L. GATIREAT,

Structure réetie de la Muzcovite, répartion des substitutions isomorphes,
Thése, Serie A, §° 4307, Paris, 1964,

. BESSON, 4. MIFSUD, C. TCHOUBAR and | MERING,

Order and Disorder relations in the Distribution of the Substitwtion in
Smectites, Hlites and Vermiculites,

Clay and Clay Minerals, 22, p, 379-384, 1974,

M. RAUTUREAU et 4. MIFSUD,

Erude des différents états Ihvdratation de 1a Sépiclite,

Clay Miner., 12, ¢. 302-318, 1377,

IN ROUZATD

" Refation entre 1a microtexture &t les propriétés dep matdriaux cerbonés
Applicstion & 1a caractérization des charbons”

Théze, Université 4'0rtéanz, 1984,

C.COLLIEX, JM. GAITE C MORY. M. RATITUREAU &1 C. TCHOUBAR,

“Upticel Filtering of Fsulted Aress in Etectron Micrographs of Laver
Silicates”,

J Microzp. et Spectrozcopie Electroniques, 5, p. 33-40, 19580,




CHAPITITRE XTI

L. MECROSCOPE RFLECTROMNIQUE A
BALAYAGE FEN TEANSMISSETGR .

FRINCIPE ET APPLICATICINS

par Jesminn Clanade VAN DUIYSEN



RINCIPE ET ICATIOR,

J.C. VAN DUYSEN

1 - INERODUCTIOR

Ce chapitre est destiné a présenter les principes généraux ainsi que les princi-
pales applications du microscope électronique en transmission 4 balayage communément
appelé STEM*. L'aspect théorique du fonctionnement de cet appareil et de 1'interpré-
tation des contrastes observés sur les images pourra &tre trouvé dans de nombreux
cuvrages de référence {1] [2].

11 existe actuellement des STEM purs (“dedicated STEMY} qui sont en général des
appareils trés performants mais cependant encore trés peu répandus. Par contre, de
nombreux microscopes électroniques en transmission conventionnels (CTEM)* sont main~
tenant équipés d'un accessoire de balayage et peuvent étre utilisés en mode STEM. Ce
chapitre ne sera comsacré qu'd ces derniers. Toutefois, les performances, pour une
source électronique identigue, ainsi que les principes généraux de ces deux types
d'appareils sont tout & fait comparables.

Une premiére partie sera consacrée au principe de fonctionnement de 1'appareil et
4 la formation de 1'image 4 partir d'électrons transmis ou diffractés. Nous décrirons
en particulier le systéme d'éclairage qui permet 1'obtention de la sonde et nous pré-
ciserons le trajet des électrons dans la colonne du microscope. Cette description est
relativement générale et ne peut évidemment rendre compte en détail de tous les sys-
témes proposés par les constructeurs.

¥ STEM : Scanning Transmission Electron Microscope.
CTEM ; Conventional Transmission Electron Hicroscope.
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Dans une seconde partie nous comparerons les images obtenues en modes TEM et
STEM. Nous insisterons en particulier sur les avantages et les inconvénients de ce
dernier mode.

Enfin, dans la deznidre partie nous présenterons le STEM en tant qu'instrument
d'analyse. Nous détaillerons la micreoanalyse ¥, 1'obtention d'images § partir d'élec-
trons rétrodiffusés (contraste de numéro atomique) et la microdiffractien.

2 - PRINCIPE DU _STEM : FORMATION D'UNE TMAGE A PARTIR D'ELECTRONS TRANSMIS OU
DIFFRACTES

Le principe de base est trés simple. I1 consiste 4 former au niveau de 1'échan-
tillon une image considérablement réduite, appelée sonde, d'une source électronique
de haute brillance. Cette sonde est déplacée sur la surface de 1'échantillon & 1l'aide
de bobines déflectrices. Simultanément, unme partie des électrons transmis ou diffrac-
tés est récupérée par un détecteur'd‘électrons, placé sous 1'échantillon, qui fournit
un signal proportionnel 3 l'intensité électronique détectée. Ce signal est ensuite
amplifid et utilisé pour former une image point par point sur l'écran cathodique d'un

oscilloscope synchronisé avec le systéme de balayage de la sonde (figure 1).

Bobines
déflectrices
| Systéme
déclairage
Générateur
de balayage
Echantillon
Amplificateur
—— Détecteur
d’électrons

Figure 1 — Schéma de principe du STEM
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2.1. - La_source électronigue
L'obtention en mode STEM d'images ayant une bonne résclution implique
i‘utilisation d'une sonde de faible diamétre (cf. § 3.3.}. Cependant, la réduction de
1a taille de sonde s'accompagne d'une diminution importante de 1'intensité du courant
électronique au niveau de 1'échantillon et donc au niveau du détecteur. Quand
I'intensité détectée est peu importante, le rapport pic sur bruit de fond sur 1'écran

cathodique est faible c¢e gqui se traduit par une perte d'information sur 1'image.

I1 est dorc nécessaire d'utiliser une source électronique dont la bril-
lance est suffisante pour obtenir simultanément une sonde de faible diamétre et un
courant de sonde relativement important. C'est la raison pour laquelle les STEM purs
sont systématiquement équipés d'un canon & effet de champ. La brillance de ce der-
nier, enviion 1000 fois supérieure & celle d'un canon dont la cathode est un filament
de tungsténe, permet d'obtenir des images ayant une résolution de I'ordre de 0,4 nm.
Sur les microscopes de type CTEM/STEM récents, on utilise en général un canch &
cathode en hexaborure de lanthane (LaBg) avec lequel on peut obtenir une résolution

de 1'ordre de %,5 nm.

2.2. - systéme d'éclairage
Sur la plupart des microscopes de type CTEM/STEM récents, 1'obtention en
mode STEM d'une sonde de faible diamétre sur la surface de 1'échantillon est assurée
4 l'aide de deux lentilles condenseurs {Cq et Cy) et d'une lentille condenseur
objectif (0).

La lentille condenseur-cbjectif est une lentille dont le taux d'excitation
est élevé et pour laguelle 1'échantillon est placé au centre du champ magnétique.
Dans cette configuration : '

- la focalisation du faisceau d'électrons sur la surface de 1'échantillon
est assurée par le champ magnétique en amont de celui-ci. Ce champ agit comme une
lentille condenseur C3 ("objective lens pre-field") & courte focale qui permet
l'obtention d'un faisceau électronique de faible diamétre et de grand angle d'ocuver-
ture (figure 2) ;

_ - le champ magnétique en aval de 1'échantillon agit comme une lentille
objectif classique 0' ("objective lens post-field*) (figure 2) ;

- l'échantillon est placé dans un plan gqui est & la fois le plan focal
image de la lertille C3 et le plan focal objet de la lentille 0'.

Dans le cas d'une lentille condenseur-cbjectif, tout faisceau d‘'électrons

paralidie qui passe par le point focal objet Fy de la lentille C3 converge dans le




Plan focat image de C3
Plan focal objet de O

Lentille
condenseur-objectif

Echantilion

Faisceaux incidents et transimis F1 : point focal objet de Cq

Falsceaux diffractés Fg @ point focal image de O

Figure 2 — Lentilte condenseur-objectif

plan focal image de cette derniére (c'est-a-dire sur 1'échantillon) suivant une
direction paralléle 4 l'axe optique (figure 2). L'échantillon étant placé dans le
plan focal objet de la lentille 0', les faisceaux transmis et diffractés sont, sous
la lentille condenseur-objectif, des faisceaux paralléles dont les intersections avec
le plan focal image de la lentille 0' sont des disques. La positicn de ces derniers
est indépendante de l'inclinaison par rapport & l'axe optique du faisceau paralléle
incident et donc de la position de la sonde sur 1'échantillon. Le disque associd aux

faisceaux transmis est centré sur le point focal image Fp de 0'.

2.3. - Trajet des électrons dans la colonne d'un STEM

Dans un microscope électronique conventionnel fonctionnant en mode STEM,
les lentilles condensewrs Cf et Cy sont réglées de facon 4 obtenir un faisceau
d'électrons presque paralléle & l'entrée de la lentille condenseur-objectif. Le dia-
métre de ce faisceau est déterminé par un diaphragme placé au niveau du cordenseur

C;. Le faisceau électronigue est ensuite déplacé 4 l'aide d'un systéme de bobines
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Cy
Gy
> Bobines céflectrices
. F1 @ point pivot

Lenille Cs
condenseur- Sonde déplacée sur la surface
objectif de ¥'échantiflon

oy

Ecran
cathadique
Détecteur faisceau diffracté
N
Détecteur faisceau transmis
F1 : point focal objet de C3 T Faisceau incident et transmis

~” "~ Faisceau diffracté

Figure 3 — Utilisation en mode STEM d'un microscope électronique
en transmission conventionnel.

déflectrices autour d'un point-pivot situé en Fq (peint focal objet de la lentille
C3). Il en résulte un balayage d‘une zone de 1'échantillon par la sonde. Les
faisceaux transmis et diffractés constituent alors un diagramme de diffraction
stationnaire (constitué de disques) dans le plan focal image de la lemtille 0'. Ce

diagramme est projeté sur l'écran fluorescent & l'aide des lentilles situées scus

1'objectif qui sont réglées en mode diffraction (figure 3).

Pour cobtenir une image & partir Qu faisceau transmis {champ clair} ou d'un
faisceau diffracté (champ sombre) 1l suffit de placer un détecteur d'électrons
respectivement au piveau de la projection du disque central ou de 1'un des disques de
diffraction. Alors que le détecteur pour champ clair a la forme d'un disgue, le
détecteur pour champ sombre est en qénéial de forme annulaire et permet de former une

image & partir de plusieurs faisceaux diffractés.

Le grandissement de 1'image obtenue en champ clair ou en champ sombre est

déterniné par les dimensions de la zone balayée par la sonde sur 1'échantillon.
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A

De facon 4 pouvoir comparer des clichés de diffraction ou des images obte-
nus a 1'aide d'un STEM, il est nécessaire de connaitre en particulier la valeur de
1'angle de convergence du faisceau (ug) ot de 1'angle de collection du détecteur
(Bg) .

a - le_de convergence (wug) : cet angle est défini sur la figure 4, sa
valeur est en général fonction du diamétre du diaphragme condenseur Cz. Comme pour le
mode TEM, c'est la valeur de cet angle qui détermine la nature des diagrammes de
diffraction obtenus en mode STEM (diagramme 4 faisceau paralléle ou & faisceau
convergent). .

b ~ Angle de collection du détecteur (85) : cet angle est défini sur la
figure 4, sa valeur est fonction de la longueur de chambre du microscope. Plus cette
derniére est importante plus l'angle de collection est faible*. La valeur de B4
doit &tre optimisée de ﬁacon 4 obtenir en mode STEM des images ayant une bonne réso-

lution et dont les contrastes soient aisément interprétables (cf. § 3.1.).

Echantillan

Systéme de lentilles assurant
la projection du disque de
diffraction sur le détectaur
Détecteur

Figure 4 — Définition des angles a etf

* Les lentilles situées sous la lentille condenseur-objectif somnt réglées en mode
diffraction. Augmenter la longueur de chambre du microscope équivaut & éloigner
1'échantillon du détecteur et donc & diminuer la valeur de Bg.
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3 - COMPARATISON ENTRE LES IMAGES OBTEMUES EN MODE TEM ET STEM

3.1. - Contrastes des défauts cristallins
a - Champ clair

D'aprés le principe de réciprocité* appliqué par Cowley & la microsco-
pie électronique [3], les images obtenuss en mode STEM et TEM sont tout & fait iden-
tiques & condition gue 1'échantillon et le microscope vérifient un certain nombre de
conditions. En toute rigueur, ces derniéres, qui ont déji été abondamment présentées
et discutées [1] [2], sont extrémement restrictives, en particulier pour la source
électronique, le détecteur d'électrons, les lentilles et les angles d'ouverture et de
convergence du faisceau électronique. Cependant, pour obtenir des images trés peu
différentes dans les deux modes,” i1 suffit en général & 1'cpérateur de s5'assurer
que :

- l'épaisseur de 1'échantillon n'est pas trop importante, de facon &
ce qu'il v ait peu de diffusion inélastique ;

- les angles de convergence et de collection définis pour les deux
modes sur la figure 5 vérifient les deux relations

. By = ag
. up = Bg
les lettres T et s font référence respectivement aux modes TEM et STEM;

Parmi ces conditions, la plus difficile & satisfaire est ap = Bg.
En effet, en mode TEM 1‘échantillon est en général éclairé avec un faisceau @'élec-
trons presque paralléle pour lequel 1'angle dfouverture est trés faible (de 1'ordre
de 10-% rad). Pour obtenir des angles de collection en mode STEM du méme ordre de
grandeur, il est nécessaire d'augmenter considérablement la longueur de chambre du
microscope (cf § 2.4.). Dans ces conditions, le rayon du disque de diffraction asso-
cié au faisceau transmis est largement supérieur & celui du détectewr (figure 6a,
b}. Il en résulte une réduction considérable du nombre d‘électrons collectés par ce
dernier et, par conséquent, une diminution importante du rapport pic sur bruit de

fond au niveau de 1'image. Celle-ci présente alors une trés mauvaise résolution.

Pratiquement pour obtenir une image de qualité en mode STEM, il est
nécessaire que la longueur de chambre du microscope ne soit pas trop importante, ce

gui implique : Bg supérieur & wy. Dans ces conditions, l'image STEM n'est

¥ Selon ce principe, dans certaines conditions, un STEM peut é&tre considéré comme un
TEM fonctionnant & 1'envers. Les images obtenues dans les deux modes sont alors iden-
tiques. -
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jamais tout 4 fait identique & 1'image TEM. En particulier, on constate en mode STEM
une perte de contraste dynamigue qui se traduit emtre autre par 1'absence de contours
d'extinction (figuie 7a, b). Cependant si 1l'écart entre O3 et ay n'est pas trop
important, les contrastes des défauts cristallins (dislocation, faute d'empile-
ment...) sont 1identiques dans les deux modes {(figure 8a). Ce qui implique en
particulier que les méthodes d'identification de ces défauts applicables en mode TEM

(§. D =o0,....) le sont également en mode STEM*.

La perte de contraste dynamique en mode STEM peut présenter un intérét. En
" effet, 1'absence de contours &'extinction rend souvent plus agréable 1'observation

d'échantillons déformés élastiquement.

Diaphragme
condenseur C2

A

TE STEM

Figure 5 — Définition des angles oo BT o, B

b - Champ sombre
Le probléme de 1l'obtention en champ sombre d'une image pen différente
en mode STEM et TEM est tout 4 fait analogue a celui traité pour le champ clair.
Comme pour ce dernier, il est nécessaire de déterminer des conditions expérimentales
{en pa_rticulier la longueur de chambre) gui permettent d'optimiser le rapport pic sur
bruit de fond au niveau de 1'image sans trop s'écarter des conditions de récipro-

cité. Quand ce compromis est trouvé, la théorie du contraste en champ sombre et méme



a - Longueur de chambre faible b - Longueur de chambre élevés

Figure 6 — Disque de diffraction associé au faisceau transmis en mode STEM. Le détecteur d’électrons est représenté
par le cercle en pointillé.

b-S5TEM

Figure 7 - x6100 - Comparaison d'images obtenues en mode TEM et STEM sur des zones identiques.
On constate que I'image STEM ne présente aucun contour d'extinction,
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a - Champ clair

b — Champ sombre

de STEM,

ees en mol

x100000 ~ Dislocations observé
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igure

F



285

en faisceau faible qui est applicable aux défauts cristallins en mode TEM 1'est éga-
lement en mode STEM* (figure B8b).

3.2. - Principaux avantages du STEM

Le signal disponible 3 la sortie de la chaine de détection peut &tre faci-
lement amplifié : il est ainsi toujours possible d'obtenir une image ayant un niveau
de brillance élevé méme aux grandissements les plus importants. Ce signal peut étre
également modifié de facon & renforcer des contrastes et & faire apparaitre des
détails difficiles & observer en conditions normales. Ce renforcement de contraste
peut étre effectué en particulier par une différentiation ou une amplification non
linéaire du signal wvidéo.

Contraste différentiel : cette fonction permet de former une image & par-
tir de la dérivée du signal vidéo et ainsi de mettre en évidence les zones de l'image
non traitée ou le contraste varie rapidement {figure 9). L'image dérivée peut ensuite
8tre mixée & 1l'image normale de fagon A révéler sur cette derniére de trés petits

détails.

Amplification non linéaire : cette fonction permet d'amplifier suivant une
relation du type ¥V = V,1/Y le signal vidéo normal V,. Cette amplification, qui
est d'autant plus importante que l'intemsité du signal V, est faible (figure 10C)
renforce le contraste dans les zones sombres sans pour autant modifier considérable-
ment le contraste général.

3.3. - Principal inconvénient du STEM
La résolution d'un microscope électronique utilisé en mode STEM est essen-

tiellement limitée par le diamétre réel de la sonde.

Sur des échantillons extrémement minces, la résclution est peu différente
du diamétre de la sonde sur la surface supérieure de 1'échantillon. Ce diamétre (4)

Iy

peut é&tre caleculé 34 1'aide de 1'expression d = Jai+ 42" ol dt est le diamétre théori-
5

que de la sonde et dg un terme qui traduit les aberrations de sphéricité de la
lentille C3. La valeur de dg s'éléve trés rapidement lorsque 1'angle de conver
gence du faisceau électronique s'accroit et donc guand le diamétre du diaphragme
condenseur Cp; augmente. Avec um canon & cathode en LaBg, la résolution maximale d'un

LA faut‘qependant noter gue 1l'identification des défauts cristallins est beaucoup
p}us fastidieuse en mode STEM. En effet, avec celei-ci, 1l est em particulier diffi-
cile de trouver les conditions de diffraction recherchées sans perdre la zone d'in-
térét,
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Signal normat

Signal dérivé

y

Signaux mixés

1

\

ipe

/

a

Princi

¢ - x 26000 — Image traitée,

Les précipités sont visibles.

b - x25000 - Image non traitée.
Les précipités sont peu visibles.

Figure 9 — Renforcement du contraste en mode STEM.

Différentiation du signal.
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— —wo Signal traité Ly
y=4
v =1 amplification linéaire
| -
Signal non traité V
a - Principe

b - xb0000 — Image non traiiée. ¢ - xb0000 — Image traitée.

Figure 10 — Renforcement du contraste en mode STEM.
Amplification non linéaire 1 V = Vo
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STEM est de 1l'ordre de 1,5 nm pour des échantillons trés minces (elle est voisine de
0,3 nm en TEM).

Sur des échantillons plus épais, 1l est nécessaire pour déterminer le dia
métre réel de la sonde de tenir compte de 1'élargissement du faisceau d'électrons (b)

entre la surface supérieure et inférieure de 1'échantillon (figure 11).Cet accroisse

N . , 1/2 3/2%
ment peut étre évalué 4 1'aide de 1'expression : blcm) = 625 £ £ [4}.

L.
E
Le diamétre réel de la sonde est alors d + b. On note que, pour des échantillons
relativement épais, la résolution peut é&tre considérablement améliorée en augmentant

la tension d'accélération des électroms.

4 - STEM : INSTRUMENT D'ANALYSE

En plus des électrons transmis et diffractés, um certain nombre d'autres signaux
peuvent fournir de nombreuses informations (topegraphie, composition chimigque...} sur
un échantillon bombardé par un faisceau d'électrons. Parmi ces signaux, les plus

utilisés actueliement en microscopie électronique a4 balayage en transmission sont

1'émission X et les électrons rétrodiffusés.

4.1. - La microanalyse X

A la suite de chocs inélastiques avec des électrons incidents, des atomes
sont ionisés dans le volume de matiére bombardé. Chaque atome ionisé peut retrouver
un état énergétiquement plus stable en émettant un photon X (raie caractéristique)
dont 1'énergie est caractéristique de 1'élément considéré, Dans le volume bombaxdé,
le nombre total de photons X émis par unité de temps par tous les atomes de type A
est proportionnel & la concentration moyenne Cp de cet élément dans le volume con-
sidéré. Pour déterminer la compesition chimique moyenne de ce dernier il est néces-
saire de collecter, & 1'aide d'une diode 5i-Ti, les photons X émis, de les discriminer
suivant leur énergie (on peut alors visualiser un spectre en mode multicanaux) et de
les comptabiliser pour le fond continu et les raies caractéristiques de chaque é1é-
ment (figure 12). Les résultats sont ensuite traités et les concentrations sont
déterminées en tenant compte d'un certain nombre de corrections précisées dans de
nombreux ouvrages [5]. Cette méthode d'analyse dite “"par dispersion d'énergie” ne
peut étre utilisée que pour des éléments dont le numéro atomique est supérieur a 10.

tension d'accélération en kV
densité de 1'échantillon

masse atomique de 1'élément

numérc atomigue de 1l'élément
épaisseur de la zone analysée en cm

[l R e |
i n g n



Figure 11 — Diamétre de la sende en mode STEM.

Pigce polaire supérieure

Détecteur Si (L)

Amptification ' %rgd— Lame mince

; RX < Faisceau incident
Fenétre Be

Visualisation b~ati— F gisceau transmis

Piéce polaire inférieure

Figure 12 — Principe de la microanalyse X.

Dépdt de carbone

Lame mince

<

a - Coupe schématigue d'une zone contaminée b - x51 000 — Visualisation de zones analysées
au veisinage d'un joint de grains.

Figurg 13 — Microanalyse avec sonde fixe : contamination de ¥'échantilion.



a - Précipités riches en chrome st pauvres en nickel. Champ clair

b - Appauvrissement en chrome au volsinage des précipités.
La zone déchromée a.environ 100 nm de large.
Image de répartition effectude avec la raie K, du chrome.
" . f ;

¢ - Enrichissement
Image de répartition eHectude avec la raie I, du nickel.

Figure 14 - x 100000 -~ Image de répartition du chrome et du nickel au voisinage de précipités intergranulaires

dans un alliage Fe Cr Mi.
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4.1.1. -~ Microanalvse ¥ en sonde fixe

La microanalyse X en mode STEY peut s'effectuer en sonde fixe, il
suffit d'aryéter la sonde sur la zone @'intérét. Cette opération peut étre effectuée

avec une trés bonne précision.

Quand une bhonne résolution spatiale est exigée, l'utilisation
d'une petite sonde nécessite l'emploi d'une densité de courant élevée et de temnps de
cdmptage importants, ce qui favorise la contamination de la zone analysée. Cette cou-
che de contamination, composée essentiellement de carbone (figure 13a), résulte de la
décomposition sous 1'impact du faisceau ¢'électrons des molécules organiques
initialement présentes sur 1'échantillon et des molécules d'hydrocarbures issues de
la pompe & diffusion d'heile, qui s'y déposent en cours d'analyse. -

La couche de contamination présente de nombreux inconvénients
(détérioration de 1la résolution spatiale, absorption des raies des éléments
légers...}. Cependant, elle permet de visualiser les zones analysées (figure t3b).

Pour les microscopes électroniques récents, dans lesquels le vide
est assuré en partie par un pompage ionique, le niveau de contamination des zones
analysées reste faible. De plus, on peut minimiser la contamination intrinséque de
1'échantillon en évitant de le toucher avec les doigts. Il est également conseilld,
avant 1'analyse, de ‘“nettoyer’ la zone d'intérét en la bombardant avec un faisceau

intense d'électrons.

4.1.2. - Microanalyse ¥ avec sonde mobile : image de répartition

" L'utilisation d'un détecteur de rayons ¥ avec une sonde mobile
permet d'obtenir des images de répartition des éléments présents dans 1'échantillon.
En effet, 1l suffit de collecter les photons ¥ émis en chaque point de 1l'échantillon
sous 1l'impact du faisceau électronique et de reporter sur 1'écran cathodique un point
brillant dés qu‘un photon X caractéristique d'un élément déterminé est détecté. Sur
1'image obtenue, la densité de points est d'autant plus élevée que la concentration

de 1'élément considéré est importante (figure 14).

4.49.3. - choix des paramétres expérimentaux pour la microanalyse X

I1 v a en général intérdt 4 utiliser la tension d'accéléra-
tion maximale de 1'appareil. En effet guand celle-ci augmente la résolution spatiale
{cf. § 4.1.3.) et les limites de détection s‘améliorent {5].
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L'exactitude des résultats exige que 1'émission X détectée
par la diode ne provienne gue de la zone analysée. En pratique, des électrons non
focalisés, qui sont d'autant plus nombreux que le diamétre du diaphragme condenseur
€y est important, générent une emission X supplémentaire 4 partir dqu volume entier de
1'échantillen* (figure 15). Pour visualiser cette émission parasite il suffit Qqe
faire une acquisition de spectre quand la sonde est placée dans le trou de la lame
mince.

Un diaphragme condenseur € dont le diamétre est trop impor-
tant ne peut donc étre utilisé pour 1'analyse X quantitative. De plus, le diamétre de
ce diaphragme est également limité par la résolution spatiale exigée, En effet,
compte tenu des aberrations de sphéricité de la lentille C3, le diamétre réel de la
sonde augmente trés rapidement avec le diamétre du diaphragme condenseur Cz (cf.§
3.3.).

Cependant, l'utilisation de diaphragmes trop petits conduit &
des intensités de courant de sonde peu importantes {surtout quand la diamétre de la
sonde est faible) ce qui se traduit par un taux d'émission X trés faible et donc par

une mauvaise statistique de comptage.

Faisceau incident

Détecteur
RX

Echantillon

Zone mince

--———— Electrons

~——— Rayons X détectés

Figure 15— Bombardement parasite de I"échantilion par des électrons
non focalisés,

* 51 1'épaisseur du diaphragme condenseur C; est insuffisante, des photons X de haute
dnergie, produits dans ce diaphragme sous l'impact des électrons incidents, peuvent
également générer par fluorescence une émission X parasite & partir du volume entier
de 1'échantillon.
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Il est donc en général nécessaire de trouver un compromis et
de choisir le diamétre du diaphragme condenseur C2 en fonction de la nature de
1l'analyse & effectuer et de la précision des résultats attendus.

c - Régolution spatiale
Comme pour les images cbtenues en mode STEM & partir des
électrons transmis ou diffractés, la résolution spatiale en microanalyse ¥ sur échan-
tillon mince est fonction du diamétre de la somde sur la surface supérieure de

1‘'échantillon (d = Jd%; dé)et de l'élargissement (b) du faisceaw d'électrons au

travers de celui-ci. Cet élargissement du faisceau électronique décroit rapidement
quand la tension d'accélération augmente (cf. § 3.3.). Avec um canon & cathode en
LaBg, des analyses guantitatives peuvent étre effectuées avec une résolution spatiale
maximale d‘environ 10 nm. Pour des diamétres de sonde inférieurs & cette valeur, le
taux d'émission X est trés faible, ce qui se traduit par une mauvaise statistique de

comptage et donc par des résultats imprécis.

A la suite d'un certain nombre de chocs &lastiques avec les atomes du
matériau étudié, une partie des électrons incidents peut ressortir de 1'échantillon
au travers de sa surface supédrieure. Ces électrons, appelés électrons rétrodiffusés,
ont une énergie peu différente de 1'énergie incidente. Le nowbre d'électrons
rétrodiffusés par unité de temps est une fonction croissante du numéro atomigue moyen
dans la zone de 1'échantillon bombardée par le faisceau électronique.

Des images présentant un contraste de numéro atomique sont obtenues en
mode STEM & 1'aide d'un détecteur d'électrons de forme annulaire placé au-dessus de
l'échantillon (figure 16). Le champ magnétique intense qui régne autour de ce dernier
rabat les électrons rétrodiffusés vers le détecteur qui fournit um signal proportion-
hel & 1'intensité détectée. Ce signal est ensuite amplifié et utilisé pour former une
image point par point sur un écran cathodique (figure 17).

La résolution d'une image formée A partir d'électrons rétrodiffusés est
évidemment fonction du AZ mais aussi de l‘épaiSSéur de la zone étudide. En effet,
quand cette derniére est importante, des électrons peuvent subir de nombreux chocs
élastiques et sortir de 1'échantillon a un endroit qui est relativement &loigné de la
position de la sonde. Dans de bonnes conditions la résolution de 1'image est peu
différente de la taille de sonde.
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Détecteur d"électrons
C3
Elfectrons rétrodiffusés

Lentille
condenseur-objectif

Echantiilon

Figure 16 — Détection des électrons rétrodiffusés.

a - Champ clair (STEM) b - Image formée A partir d’électrons
rétrodiffusés.

Figure 17 - x50000 — Contraste de numéro atomigue. Le AZ entre les précipités et Ja matrice est de I'ordre de 10,
On note également gue le nombre d'électrons rétrodiffusés est d'autant plus élevé que
|'épaisseur de 'échantillon est importante.
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4.3. - La microdiffraction

La configuration du systéme d'éclairage (cf. § 2.2.) dans les microscopes
électroniques de type CTEM/STEM permet 1'obtention, au niveau de 1'échantillon d'un
faisceau électronique de faible diamétre (d) dont l'angle de convergemce (mg} peut
étre imporxtant ou trés faible. Les valeurs de d et de ag sont en général fonction

du diamétre du diaphragme condenseur Cz et du degré de focalisation de la lentille
tondenseur Cp; (figure 18).

En sonde fixe, un choix approprié des conditions expérimentales permet
d'obtenir dans le plan focal image de la lentille cordenseur-objectif (et donc sur
1'écran fluorescent) un diagramme de diffraction :

- & faisceau convergent (composé de disques). Dans ce cas le diamétre de
la zone étudiée est celui de la sonde ;

- & faisceau paralléle {(composé de points}. Dans ce cas le diamétre de la
zone étudiée est fonction r_le celui du diaphragme condenseur Ca. Avec les microscopes

récents des clichés de diffraction & faisceau paralléle peuvent étre obtenus & partir

des zones dont le diamétre est voisin &'un micron.

f— g —

,—______T;:______

a - Faisceau convergent b - Faisceau paratlale

Figure 18 — Eclairage de 'objet avec un faisceau convergent ou paralldle.
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5 - CONCLUSTO

Bien que les défauts cristallins aient en général des contrastes presque identi-
ques en mode TEM et STEM, ce dernier mode présente peu d'avantages pour leur identi-
fication., Par contre, en tant qu'instrument d'analyse le mode STEM est extrémement
pratique et performant. Il permet notamment de déterminer des concentrations avec une
tésolution spatiale de 1'ordre de 10 nm, A'obtenir des images de répartition des

éléments ainsi que des images présentant des contrastes de numéro atomique.

Le mode STEM a également d'autres applications qui n'ont pas été présentées dans
ce chapitre. Il peut en particulier étre utilisé :

- pour obtenir un contraste topographique 4 1'aide d'un détecteur d'électrons
secondaires.

- pour faire. de la microanalyse par spectrométrie de pertes d'énergie. Cette
technique, qui est actuellement en plein développement, promet 4'étre trés fructueuse

en particulier avec les microscopes électroniques de type CTEM/STEM.
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ANALYSE ¥ PAR SPECTROMETRIE EN DISPERSION D'ENERGIE

par P. ROLLAND et C. WILLAIME.

Lors de 1l'impact du faisceau d'électronsn plusisurs
types de sigaux émis, peuvent Btre utilisés pour caracté-
riser la composition chimique de 1'échantillon. La spec-
troméirie du rayonnement X émis est une méthode de plus en
plus utilisée pour cbtenir une analyse gualltative, voire
quantitative de 1'échantillon au cours de son étude au

microscope électronigue par transmission.

I - EMISSION DE RAYONS X

Deux types d'interaction inélastigue entre le faisceau
d'électrons primeires et l'échantillon, donanent lieu a la

production de rayons X.

~ Le ravonnement continu est la conséguence du ralen-

tissement des électrons par le champ électromagnétigus au
voislnage du noyvau atomique: le spectre correspecndant est
continu avec un maximum d'énergie (ou minimum de longueur

d*onde) égal & }'énergie des électrons primaires.

~ Les ralies caractéristiques résultent de l'interaction

inélastique des électrons primaires avec les électrons liés
au noyau. En effet, si l'énergie d'un électron incident est
suffisante, 11 y a une certaine probabilité pour gu'il
interagisse avec un électron lié, en l'éjectant de son
niveau d'énergie habituel., Le "trou" ainsi créé esf i mmé-
diatement comblé par un électron d‘une couche supérieure,
avec émission d'un photon dfénergie égale a la di fférence
d'énergie des niveaux de départ et d'arrivée de 1l'électron
venant combler le "trou". Cette émission de photon X a

une énergie et une longusur d'onde parfaltement bien
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définies pour un &lément donné, et est donc caractéris-
tique de cet élément. Les raies caractéristiques ainsi
produl tes se superposent au spectre du rayonnement continu,
La désignation des photons émis se fait au moyen d'une
lettre romaine: X, L, M représentant la couche sur lagquelle
le "trou" a été produit, et d'une lettre grecque:& , [} ¥
indiquant l'origine de l'électron bouchant ce "trou" (o
couche immédiatement supérieure, p couchs suivante etc...)

(figure 1},

Couches K) L M N
St Ko |
ba— KA ks
Raies ij_—“'::—l-‘x Lp
—_— N

Fig.l . Désignation des raies X caractéristigques.

L'intensité des raies caractéristigues est fonction:

- de la tension d'accélération

- du courant de faisceau

- de la matiére excitée

- de l'interaction du rayonnément X émis avec la matiére

- de l'efficacité du détecteur (paramétres connus ou a
déterminer)

-~ de la concentration de 1'élément (inconnue &

déterminer)

IT - DETECTION DES RAYONS X PAR DIGDE Si(Li)

Le rBle d'un systéme de détection de rayons X est
d'enregistrer le spectre émis par le point d'impact des
électrons primaires, et de déterminer pour chaque élément
présent dans 1l'échantillon, les intensités des raies

caractéristiques.
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Deux techniques de détection sont possibles:
la spectrométrie en dispersion de longueur d'onde (WDS:
wawelength dispersive spectrometry) et la spectrométrie en

dispersion d'énergie (EDS: energy dispersive spectrometry).

La spectrométrie en dispersion de longueur d'onde
consiste 4 déduire la longueur d'onde d'un rayonnement X de
la mesure de 1l'angle de réflexion de Bragg sur une .famille
de plans connue d'un cristal analyseur: cette méthode
couramment utilisée sur les microsondes &lectroniques et
parfolis sur les microscopes a balayage est treés précise,
mais nécessite des comptages consécutifs pour les
différentes raies émises. De ce fait cette méthode est
abandonnée pour la microscopie électronigue par transmission
a cause des trop longs temps d'irradiation nécessaires du
fait des taux de comptages tres faibles lors de l'irradia-
tion d'une couche mince (problémes iiés a la stabilité

mécanigue des échantillons et aux dégats d'irradiation).

La spectrométrie en dispsrsion d'énergie présente deux
avantages: une efficacité de comptage bien supérieure, et
ung analyse simultanée de toutes les rales du spectre.

Ces avantages compensent la différence de résolution entre

les deux systémes.

Un spectrométre d'analyse de rayons X en dispersion
d'énergie est constitué de différents é€léments:

* un détecteur 5i(Li), placé prés de 1'échantillon.

* un systéme électronigue d'acquisition comprenant un
préamplificateur, un amplificateur, un convertisseur,
une mémoire.

* un systéme informatigue gui assure le contrdle,

la visualisation et le traitement des données,

Le détecteur diode Si{lLi) (figure 2} est placé dans la

chambre objst du microscope, aussi prés gue possible de

1'échantillon,
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Vide

-

Cu refroidi
par N2 liguide

RX

D ——— . ]

Fenétre de Be

.

CL

Détecteur

icouche de Si

RX

-1000V

Fig.2 a} Diagramme schématigue de l'ensemble
detecteur-cryostat,
b) Schéma d'un détecteur 3 diode Si{Li).
Transformation d'un photon X en paires

électrons -trous.
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Lorsgu'un photon X interagit avec le détecteur, il
produit un nuage d'icnisation par création de paires
électrons—-trous dont le nombre est proportionnel &
l'énergie. La charge ainsi créée est €coulde par
l'application d'une haute tension, collectée par ls

préampli ficateur gui donne un signal éguivalent & l'énergie

du photon incident. Un nouveau signal est produlit pour

chague photon incident.

A la sortie du préamplificateur, le signal est mis en
forme dans un ampli ficateur dont les rBles sont:

~ de fournir un signal proportionnel & l'impulsion
d'origine.

- de s'assurer gue chague impulsion messurée est causée
par un seul et unique photon et non pas par deux photons
successifs pendant un intervalle de temps plus bref gue la
mi.se en forme de l'impulsion: dans le cas ol deux photons
sont détectés, l'information est resjstés (rejet d'empile-
ment}.

- de s'assurer gue la ligns de base reste stable en cas
de changement de taux de comptage pour éviter des dérives de
plc.,

Le temps de mise en forme de 1'impulsion est décompté

du temps d'acquisiticn, et centribue au temps mort.

L'amplificateur est suivi d'un convertisseur

analoglque digital guli numérise l'information et la classe

dans une mémoire, Celle-ci est divisée en canaux réguliers,
et directement graduée en énergie. Chague photon détscté
incrémente donc le canal correspondant a son énergie, st
le spectre obtenu représente le rayonnement émis par

l*échantillon.

Certains artéfacts 1iés au systéme de détection

peuvent se preoduire:

~ Pic d'échappement: Dans la partie antérieure du

détecteur, un photon incident peut réagir avec le silicium

et générer par flucrescence un photon X SiK, .
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L'énergie effectivemsnt mesurée sst alors égale a 1'énergie
du photon incident diminuée de celle du phston de
fluorescence, soit 1,74 keV. Le pic parasite obtenu, ou pic
d'échappement, a une intensité de 0,3 & 0,5 % du pic source,
et ne sera visible que pour l'élément majoritalire du

spectlre,.

- Pic d'empilement: Un tel pic est généré lorsgue

1'intervalle de temps entre deux photons est trop faible
pour gu'ils soient détectés comme deux photons individuels,
Le pic apparalt pour l'énergie correspondant 3 la somme des
énergies dss deux photons, Des pics d'empilement

apparalssent lorsque le taux des comptage est élevé.

—~ Elargissement des pics: Les différentes opérations

successives entralnent une certaine erreur dans la mesurs ds
i'énergie d'un photon, et l'accumulation des signraux
reiatifs & des photons de m8me énergie donne naissance a

un pic relativement large. Cet élargissement, mesuré€ par

la largeur & mi-hauteur du pic, définit la résolution du
détecteur, et qualifis sa faculté & séparer des pics

proches.

- Dérive des pics: Lorsque le taux de comptage devient

trés important, less impulsions ne sont plus bien traitées,
les pics s'élargissent et n'apparalssent plus a 1liendreit
prévu, Dans un microscope 2 transmission, lorsgue le
faisceau est déplacé d'une partie mince (taux de comptage
faible) & une partie épaisse (taux de comptages important),
cela peut aller jusgu'au blocage complet du préamplificatsur.
I1 faut alors revenir sur une zone mince ou diminuer 1ie

courant de faisceau.

De bonnes conditions d'analyse sont cbtenuss avec un
temps mort de 60 %, ajusté par modification de l'intensité

du faisceau.

Un détecteur a diode Si(Li)} impose une contrainte
technique: le détecteur et son électronigue doivent Btre
gardés a la température de l'azote liguide pour, d'une part

réduire le bruit é&lectronigue gui serait plus élevé gue le
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signal & températurs ambiante, et d'autre part, pour éviter

une diffusicn non contrBlée du lithium & 1'intériesur de la
dioda,

ITT - ANALYSE DE L'ECHANTILLON

Résolution spatiale

Du fait des diffusions multiples gu'un électron peut
subir 3 l'intériesur d'un échantillon, le volume de matiére
susceptible d'Btre excité et de produire des rayons X est
important lorsgue 1'échantillon est massif; la zone
analysée a uns 1argeur.nettement supérieure au diamétre du
falsceau incident (appelé scnde). C'est ce qui se produit en
particulier pour les analyses avec la microsonde
électronigue et le microscope 3 balavage {figure 3). Dans le
cas de l'analyse d'un échantillon mince dans un microscope
électronique par transmission, la résclution spatiale est
définie par le diamdtre initial de 1a sondes auquel
s2 superpose un léger élargissement du faisceau gui augmesnte
avec le numéro atomique et l'épaisseur traversée.

La résolution spatiale psaut atteindre quelques dizaines de

nm {le volume analysé peut Btre inférieur a 10-3 Fm3)°

Y, /

ibsorption

fFluorescence

a b

Fig.3 Interaction des électrons avesc 1'échantillon,

a) Cas d'un échantillon massif: la zone émettrice
de rayons X est plus large gue le faisceau; les
phénoménes d'absorption et de fluorescence sont
importants.

b) Cas d'un échantillon mince: la zone émettrice a
4 peu prés la largeur du faisceau; les phénoménes
d'absorption et de fluorescence sont en général

négligeaples .
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Analvse qualitativs

Selon les conditions d'utilisation du microscope,
l1'analyse peut Bire ponctuelle, ou permetire une

cartographie de répartition de certains éléments.

Pour l'analyse ponctuelle, le faisceau d'électrons

est focalisé sur un point précis de 1'échantillen.
Le comptage des photons émisz est alors effectué pendant un
temps suffisant pour obtenir un spectre défini. Pour gu'un

pic soit détectable, on doit avoir

1> 3Vig

I étant l'intensité du pic (nombre de photons enregistrés)

et Ig l'intensité du fond continu & proximité de ce pic.

Selon les &éléments st les conditions de mesure,
la limite de détection correspond a une concentration de
l'ordre de 1 % en polds. Plus on cherche une bonne
résolution spatiale {faible diamétres de sonde) plus le temps
de comptage doit 8tre long. Il faut donc veiller & c= que
le faisce=au ne dérive pas par rapport & 1'échantiliocn

pendant 1l'acquisition.

Dans un microscope éguipé d'un systéme de balavage,
une analyse "ponctuelle" peut Stre réalisée en balayant
une zone réduite d'une plage homogéne., Ceci présente
l'avantage de limiter la modification de 1'échantillon

par le faisceau d'électrons.,

La répartlition des différents éléments dans
1'échantillon peut etre obtenue par cartographie si le
microscope est équipé d'un systéme de balayage. Un pic d'un
Slément est sélactionné et un signal est envoyé sur
l'écfanvbalayage du microscope chague fols gu’un photon
correspondant & c= pic est détecté. L'image de répartition
psut Stre enregistrée sur l'écran photographique du

microscope.

Il est possible de procéder différemmasnt si un
couplage de }'analyseur et du microscope permet au premier

ds contrdler le balayage du second. L'écran (et donc la
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surface a analyser) esst alors divisé en unes matrice ds
peints. Le falsceau est focalisé sur chague point pendant

un temps prédéfini et les intensités des différents élémenté
sélectionnés sont stockées en mémoire. L'image peut Btre
visualisée sur l'écran de 1l'analyssur et est disponible ?our
différents traitements. T1 est également possible de tracer
le profil de répartition des éléments le long d'un segment
de l'échantillon.

Analyse guantitative

Les systémes de microanalyse sont dguipés de
logiciels gui permettent d'identifier les pics enregistrés:
des marqueurs K L M se positiconnent aux niveaux d'énergie
correspondants , pour chague élément (figure 4).

Les plcs étant identifids, il est possible en principe, 2
partir de leur intensité, de déterminer la composition de
l'échantillon,

Le nombre de photons enregistrés dans chague pic
n'est pas directement proportionnel au nombre d'atomes de
chaque élément dans 1'échantillon., En effet, comme pour les
analyses & l1a microsonde électronique des corrections (ZAF)
doivent Btre effectuées:

—- & : correction de numérp atomique: la section
efficace d'ionisation {ou rendement de production de photons
X) est différente d'un élément & 1'autre.

- A : correction d'absorption: les photons X émis
peuvent Btre absorbés au cours de leur traversée de
1'échantillon; cette absorption dépend de la densité movenne
du matériau et de l'énergie du photon.

- F : correction de flucrescence: certains des photons
X émis peuvent Btre le résultat de 1'sxcitation d'un atome
par un photon X de plus grande énergie produit par un atome

d'un autre élément (fluorescence X).

Pour les analyses Q'échantillons minces, las deux

derniers effets sont négligeables, et seule la correction de

'

numéra atomiqus est A effectuer. Cependant, si 1'échantillon
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Fig. 4: Exemple de spectre X obtenu sur un pyroxéne et analyse gquantitative correspondante.

<: Le pic du Fe est produit & la fois par 1'échantillon et le microscope, dans 1'analyse

cet élément est surestimé,

#: Les pics de Ni et Cu proviennent du porte-objet et de la grille, ces &léments ne sont
pas pris en compte dans 1'analyse.

80¢
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n'‘est pas mince, cette correction sera sffectuée en fonction
de 1l'épaisseur de 1'échantillon gui sera précisée dans le

programme.

La détermination guantitative de la composition est
réalisée au moyen d'un logiciel gui effectue successivement
les opérations suivantes:

- Mesures des intensités nettes des pics par soustrac-
tion du bruit de fond et déconvolution des raies des
éléments qui interférent.

- Conversion des intensités an concentrations.

Deux approches peuvent Btre utilisées: l'analyse avec

témoins et l'analyse sans témoin.

Dans le premier cas on utilise soit des témoins
massl fs avec des pregrammes classiques de corrections pour
échantillons massifs (ZAF), soit des témoins minces, Avec
ces derniers, on obtient, sans correction, le rapport des
concentrations de deux éléments dans 1'échantillon a
étudier, par simple comparaison avec la rapport das
concentrations des mBmes éléments dans le témoin, gquelle
gque soit la valeur exacte de 1'épalsseur des échantillons

{32 condition gu'ils soient minces).

L'analyse sans témoin est plus facile 3 mettre en
ceuvre, Il suffit d'indiquer & l'analyseur la liste des
éléments identifiés dans le spectre, et éventuellement leur
stoechiométrie (par exemple Fa0 ou FepC3). Le programme
détermine alors:

. Lfefficacité d'émission des rales des éléments
. L'efficacité de détection du systéme

. Les intensités nettes des pics

. La concentration en chague €lément

II vérifie également que le critére de couche mince

est bien justifié.

Cette méthode pratique et rapide est cependant
affectée par certaines imprécisions dans la connaissance des

sections efficaces dfionisation.
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IV - ARTEFACTS

Des errsurs analytigues peuvent se produlre, liées

soit au microscope, soit & 1'échantillon.

Les électrons se propageant dans 1a colonne du
microscope peuvent subir des diffusions inédlastiques a
la suite de chocs contre différentes pi&ces: diaphragmes,
piéces pclaires, porte-objet etc... » Il y a alors
production de rayons X. Leurs raies caractéristigues se
superposent au spectre de 1l'échantillon, faisant apparat tre
des éléments tels gue Mo, Fe, Ni, Cu. Ce rayonnement peut
également induire un bruit de fond important rendant les
analyses difficiles. Ces émissions parasites peuvent Btre

limitées par 1'emploi de collimateur en graphite.

Pour éviter des émissions parasites au niveau ds
lL'échantillon lui-m2me, 11 faut des supports de graphite

ou de béryllium.

La composition de 1l'échantillon peut &tre modifiés
par les perturbations gue l'échantillon lui-mBme a subies,
soit au cours de sa préparation, soit au cours de l'analyse.
Par exemple, des atomes d'Ar peuvent Etre implantés en
surface lorsque la préparation a €té effectuée par bombarde-
ment ionique. L'échauffement de l'échantillon socus le
faiscesau peut favoriser la migration d'éléments mobiles: par
exemple la concentraticn en Na dans un feldspath diminue en

fonction de la durée d'analyse.

CONCLUSION

L'analyse chimique possible d'un échantillon pendant
son observation au microscope électronique par transmission
au moyen de la spectrométrie en dispersion d'énergie est un
“avantage considérable pour le microscopiste. Cette facillité

peut Btre utilisés & plusieurs niveaux.

L'analyse qualitative, extrZmement rapide, permest

par exemple a l'ovpérateur gqui étudie un granite de se randre



311

compte immédiatement gu'il observe un feldspath alcalin, un
plagioclase, ocu un quartz, sans avolr & effectuer le

dépouillement fastidieux de plusieurs clichés de diffraction.

La méthode est trés attrayante pour la possibilité
gqu'elle offre d'effectuer des analyses sur des volumes trés
rédui ts. Il devient alors possible de mettre en évidence dss
hétérogénéi tés ou de caractériser des microinclusions dans
des zones paraissant homogénes a 1'échelle de la microsonde
électronique. Cependant, le faible volume impligue un pstit
nombre d'atomes, =t une production ds= photons X limjitée.
Pour des temps d'irradiations raiscnnables, avec une
intensité de falsceau électronigue supportable par 1l'échan-
tillon, les incertitudes liées aux statistiques de comptage
ne permettent pas d'obtenir des analyses quantitatives avec
des précisions approchant cellss gqu'offre la microsonde
électronique. Malgré la mise au point de logiciels tres

performants, l'opérateur devra donc rester trés critiqus

r

lors de l'interprétation des spectres.

Avec ses limites, cette méthode est cependant
promise & un développement important pour 1'étude des

minéraux.
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PREPARATION DES ECHANTILLONS MINERALOGIQUES

Michel Rautureau, Monigque Fagot et Christian Willaime

L'observation de matériaux en microscopie électronigue
par transmission nécessite l'utilisation d'échantillons qui
puissent Btre traversés par des électrons. Pour des tensions
moyennes (100 & 200 kV), leur épaisseur doit Btre au maximum
de l'ordre d'une dizaine de nm pour la trés haute résolution

et d'une centaine de nm pour la résclution moyenne.

La préparation des échantillons est donc une premiére
étape décisive dans une étude de microscopie électronique

par transmission.

Les caractéristiques souhaitées pour un échantillon
peuvent varier selon le type d'étude entreprise. Dans
1'idéal, un échantillon doit 8tre:

~ mince

- représentatif du minéral étudié (en particulier, la

méthode de préparation ne doit pas modifier sa
composition chimique ou minéralogique, ni introduire
de défauts dans sa structure)

- orienté par rapport au matériel massif initial

- conducteur (pour ne pas se charger sous l'impact du

faisceau d'électrons).

Il existe plusieurs types de méthodes, mais aucune
méthode n'est parfaite: aucune méthode n'est universelle. Un
nouveau type dféchantillon nécessite souvent la mise au
point de nouvelles conditions de préparation. Les
principales méthodes de préparation appligquées aux mindraux
sont briévement sxposées dans les paragraphes suivants.

Pour certaines méthodes, le produit de départ est
1l'échantillon massif dont il faut tirer au préalable un
disque de 3 mm de diamétre et de guelgues dizaines de nm
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d'épaisseur. Pour d'autres, le produit de départ est un
échantillon microdivisé ou un échantillon broyé gque 1l'on

dépose sur une membrane support.

I. Fabrication de la membrane support.

Lorsqu'on dispose d'échantillons microdivisés, la
méthode la plus simple pour les observer consiste a les
déposer sur une membrane mince de carbone. Les
caractéristiques de cette membrane sont trés importantes car
elle ne doit pas perturber l'observation. Dans certains cas
limites, on doit m8me éliminer 1l'action perturbatrice de la

membrane en réalisant des membranes a trous permettant de

réaliser des images d'objets posés sur les bords des trous.

Les critéres de gqualité des membranes de carbone sont
les suivants:

- Finesse

- Homogénéité

- Propreté

~ Fixation homogéne sur la grille support

Isotropie des contraintes pour les grilles a trous,

Nous ne traiterons pas ici des méthodes d*évaporation
gui font l'ocbjet d'appareillages plus ou moins complexes.
Les technigues principales étant l'évaporation thermique et
la pulvérisation par impact d'ions ou d'électrons.

La fabrication des membranes de carbone consiste 2
déposer un film mince de carbone sur un support gui peut
®tre de nature trés varide suivant la qualité recherchée, le
‘délal de fabrication et la nature du travail entrepris.

1. Support de formvar et de collodion
Ce sont les supports les plus courants:
a.-Formvar

Le Formvar est surtout utilisé par les biologistes qui
1'emploient directement car il a une bonne tenue et permet,
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meme sans Stre carboné, de réaliser des membranes permettant
le "tri" des coupes ultramicrotomiques. Pour l'emplci en
minéralogie ou en physique, il a 1l'inconvénient de présenter
ung texture assez importante gui se répsrcute sur la
membrane de carbone lors de 1'évaporation, Pour cette

ralison, 11 est moings emplové.

Ce produit est livré sec ou en solution &8 5 et 10 %
dans le dioxanne. Toutefois, c'est une solution & 0,15 ou
0,25 % (pondéral} qui est employée lors de la fabrication

des membranes.

Si on désire dissoudre le formvar, on peut employer le

dichloroéthane su le dichloroéthyleéne par exemple,

b.- Colledion (monotricellulose)

Le collodion est typiquement un support permettant le
dépot de carbone. Aprés l'évaporation du carbone, il est
généralement dissout avec de l'acétate d'iscamyle.

Le collodioh ne peut 8tre aisément employé seul car sa
faible conductivité électrique en fait un support fragile.

Il présente néanmoins l'avantage d'Btre trés homogéne

aprés séchage et de posséder une texture trés faible,

2. Confection de la membrane (formvar et collodion)

a.~ Utilisation d'une lame de verre

Le principe consiste a déposer un film de la sclution
sur une lame de verre. Aprés séchage, on obtient un film
mince utilisable directement (formvar) ou destiné a Btre
carboné (formvar et collodion), Ce film peut Stre obtenu en
déposant une goutte de solution sur la lame et en 1°‘incluant
pour.avoir un recouvrement de toute la surface ou en
plongeant la lame dans le ligquide. La gualité de la surface
de ce film dépend beaucoup de celle de la lame de verre.

Pour cela, on choisit une lame de "verre poli-optique”.

I1 faut ensuite décoller le film, Préalablement, on
gratte avec un scalpel les quatre cotés de la lame de verre

afin de supprimer 1l'adhérence sur les bords. Le décollement
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s 'effectue sur de l'eau on faisant pénétrer dans l°eau la

lame de verre suivant une inclinaison adaptée.

b.- Dépbt d'une goutte de solution directement sur l'eau
On peut obtenir le film mince directement en laissant
tomber une goutte de solution (& l'aide d'une pipette ou
d'un agitateur) sur 1l'eau contenue dans un cristallisoir,
Une premiére opération permet de "nettoyer” la surface de
toutes les poussiéres. On élimine le premier film. Le second
film, propre, est utilisable.

3. Confection de la membrane de carbone

2.— A partir de la membrane intermédiaire de formvér ou
de collodion, on procéde & llopération classique de dépot de
celle-ci sur des grilles support. Les grilles doivent Btre
de préférence dégraissées par passage dans l'alcool ou
1tacétone afin de permettre une meilleure adhérence entre la

membrane 2t le métal.

Le choix des caractéristiques de la grille dépend du
type d'observations. Pour la haute résolution, c’est surtout
un critére de stabilité de 1'échantillon gqui est important.
En conséquence, on choisira une grille fine (400 mesh au
moins}.

Aprés évaporation de carbsne, le support intermédiaire
est dissout: le collodion avec @z 1l'acétate d'isvamyle et le
formvar avec du dichloroéthyléne (ce qui peut laisser un peu

de chlore sur la membrane de carbone).

b,- Dépbt sur une surface cristalline, Il est possible
de réaliser directement des évaporations de carbone sur des

supports cristallins.

. Mica., Un moyen efficace pour obtenir une surface propre
est d'utiliser le clivage du mica, C'est sur une face
fraichement ¢livée que l'on évapore directement le carbone.
Toutefois, 11 faut se méfier, pour des applications
minéralogigues ou pour des méthodes analytigues, gque de
petits éclats de mica psuvent se détacher du support et que,
lors du décollement, la membrane psut emporter des ions

présents sur l'espace interfoliaire externe du mica,
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« Chlorure de sodium. Une face de clivage fraiche dtun
monocristal de chlorure de sodium convient parfaitement pour
évaporer le carbone. Le sel est ensuite dissout dans 1'eau

et le carbone récupéré par flottation.

¢.- Evaporation directe sur une lame de verre
Une couche mince de carbone déposée par évaporation

sur une lamelle de verre peut Btre récupérée par flottation
4 la surface de l'eau selon la méthode décrite pour les
membranes de formvar et de collodion. La réussite de
ltopération dépend de la facilité de séparation de la couche
de carbone de son gupport. Cette séparation semble plus
sisée lorsque la lame de verre n'est ni parfal tement propre,
ni parfaitement polie, Cette membrane de carbone, de
préparation rapide, est de moins bonne qualité (régularité
et pureté) gque les membranes préparées par les méthodes

décrites ci-dessus.

4, Confection de grilles & trous

De nombreuses méthodes ont été proposées. La
quasi-totalité d'entre elles conduisent a la fabrication
d'une membrane trés irréguliére et dont la stabilité sous le

falsceau n’est pas satisfaisante.

Nous proposons ici une méthode permettant d'obtenir
des trous parfaitement ronds et réguliérement répartis.

- Faire un mélange de (collodion & 1 %) et de
glycérine: il faut en volume 0,5 % de glycérine
par rapport au volume total de mélange.

- hgiter ce mélange pendant 12 heures.

~ Laisser reposer pendant 48 heures,

- Préparer les grilles classiquement.

= Faire passer les grilles sous le faiseceau du
microscope pour percer les trous. Plus l'intensité
du faisceau est importante, plus les trous sont
gros .

- Carboner les membranes percées.

- Dissoudre le collodion,
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Cette premiére méthode donne de trés bons résultats

mais elle =st un peu longue a mettre en oeuvre.

Une autre méthode due A Harris (1962) consiste a faire
une émulsion de glycérol dans une solution a 0,25 % de
formvar. On plonge uneg lame de verré froide (0°C) dans cette
émulsion pour obtenir une membrane sur laguelle chague
goutte de glycérol fait un trou, On carbone ensuite ce
support percé et, enfin, on dissout le formvar {chloroforme

par exemple),

I, Fabrication d‘un disque.

Elle nécessite la préparation préalable d'une lame
mince {épaisseur 20 a 50 Fm) gui est obktenue suivant des

technigues adaptéss ds celles du litholamelleur:

- La lame mince (non couverte) doit pouvoir EStre
séparée de son support de verre : le collage doit donc Btre
effectuéd avec du baume du Canada ou du "lakeside" (solubles
dans le chloroforme ou l'alcool) et non avec de l'araldite

insoluble,

- Certains préconisent un polissage trés fin (pite
diamantée 1/10 pm) des deux faces de la lame (1'un des
polissages étant effectué sur le bloc de départ, avant
collage sur ls verre) pour obtenir un bon amincissement

ionique ultérieur: d'autres préférent un peolissage grossier,

La lame ainsi fabriquée pesut 8tre observée au
microscope pétrographique, de fagon & repérer les zZones a
étudier par microscopie électronigque, Il s'agit ensuite de
découper des disqués de 3mm de diamétre (dimension admise
par le porte-objet du microscope!} autour des zones

sélectionnées, Plusieurs méthodes sont utilisdes:

- Carottage de la lame mince avec des forets
métalliques tubulaires trempant dans une goutte d'eau
contenant de 1'abrasif: ls pergage doit Btre effectué

jusqu'a entamer la lame de verre, Les disques Sont décollés
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par dissolution du baume du Canada dans 1'alcool, Pour les
échantillons fragiles (cas presque général pour les
minéraux}, i1 est bon, pour certaines méthodes de
préparation, de renforcer la rigidité du disque par une
rondelle métallique évidée ou une grille de microscopie
électronique (50 meshs).

- Des grilles ou rondelles sont collées sur les zones
sélectionnées (araldite, seccotine, cyanolite), puis
1'ensemble de la lame mince est décollée de son support de
verre. Des pastilles de 3mm de diamdtre composées de grille
+ lame mince sont obtenues en coupant la lame mince & la
lame de rasoir; cette méthode n'est pas recommandée si
1'échantillon est un monccristal d*un minéral
& clivage facile,

Un repérage (photographique par exemple) des zones
intéressantes aprés collage de la grille, et avant
séparation de la lamelle de verre, permet de déterminer
précisément l'orientation et la position des minéraux &
étudi er par rapport a 1'échantillon original.

Quel gue sgoit le processus'd'amincissement utilisé
ultérieurement, 11 peut Btre intéressant de diminuer
localement l'épaisseur_de l'échantilllcn, soit pour
favoriser 1°'amincissement & l'endroit précis-'gue l'on
souhai te observer, soit pour diminuer la duréde de
leamincissement, Ceci peut 8tre réalisé en créant une
cuvette & la surface du disgue par l'une des méthodes
suivantes:

- par l'envoi d'un micro-jet de sable: la taille des
grains abrasifs et la finesse du jet doivent Btre & la
mesure de l'objectif,

- par usure réalisée par la rotation contre
1'échantillon d'une bille d'acier mouillée par de l'eau

contenant des grains abrasifs en suspension.
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1II.Broyage.

C'est la méthode la plus simple , la plus rapide

[l

mettre en oesuvre, et qui, malgré ses défauts évidents,
permet souvent de falre rapidement des observations
préliminaires avant de commencer une étude précise en
microscopie électronique. La méthode consiste & broyer un
échantillon de petite taills {m 0,1 mm3) en minuscules
grains dont les cassures présentent souvent des formes en

coin, l'extrémité du coin avant une épalsseur faible,

Lt*échantillon est broyé dans un mortier en agate. Les
trés fines particules ainsi obtenues sont mises en
suspension dans un mélange gau + alcool verse dans le
mortier, Une micro-goutte de cette suspension est pipetées et
déposée sur une grille avec membrane de carbone; la goutte
ne doit pas s'étaler en dehors de la grille. Par évaporation
du liguide, les particules en suspension se déposent sur la
membrane de carbone. La technigue de mise en suspension dans
un liquide peut Btre utilisée pour les minéraux finement
divisés tels gque les argiles. Les particules se déposent sur

la feuille parallé&lement & la surface des feulllets.

Une variante de la méthode de broyage consiste 2
écraser l'échantillon sntre deux lames de verre, puis 2
évaporer une couche mince de carbone sur la lame portant les
particules. Selon la méthode décrite ci-dessus, la membrane
de carbone et les particules guli y adhérent sont récupérées
par flottation & la surface de l'eau. Les grains les plus
gros {et donc non transparents) tombent au fond du
récipient, Il est ensuite aisé de "rep@cher” avec des
grilles-porte-objet la membrane et les petites particules

gut y adhérent,

Cette méthode est efficace pour les minéraux n'ayant
pas de bon clivage (formation d'esquilles; exemple:
guartz}, ou pour ceux ayant une direction de clivage
dominant (formation ds plaquettes paralléles au clivage;
exemple: feldspath).

La conductivité est assurée par la membrans de carbone.

Cette méthode ne permet, ni de conserver une orientation, ni
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de s'intéresser A une zone précise choisie au cours d'une

observation optique.

IV.Clivage.

Les minéraux lamellaires tels que phyllosilicates,
graphi te, molybdénite, peuvent Btre clivés en tirant sur un
ruban adhésif collé sur la surface du minéral: La répétition
de cette opération permet d'obtenir des lames d'édpaisseur
convenable, paralléles au plan de clivage,

V.Bombardement ionigue.

L'amincissement d'ocbjet pour microscopie électronigue
par bombardement ionigue a été mis au point par Paulus et
Reverchon (1961}, et popularisé dans son application aux
minéraux par Barber (1970},

Dans une enceinte sous vide secondaire, un flux d'argon
est ionisé sous l'effet d'une tension de 2 & 10 KV établie
entre ung anode et une cathode. Le canon ainsi constitué
bombarde la surface d'un disque de 1'échantillon avec un

faisceau d'ions Art qui arrachent les atomes superficiels.,

Le meilleur rendement du bombardement, de l'ordre de 1
MM par heure, s'obtient pour des incidences de 15 & 20°; un
polissage final peut Btre effectuéd sous un angle d‘*incidence
plus faible (7 & 10°). Un systéme de double canon, attaguant
1'échantillon sur les deux faces, et la rotation dz celui-ci
dans son plan améliorent la régularité de l'amincissemsant,
En général, on poursuit ls bombardement jusgu'a former un
trou dans l'échantillon; les bords du trou constituant des
zones minces, L'arr8t du bombardement pesut Btre commandé par
un systéme de détection automatique du trou, mais découle
plus généralement d'un contrdle régulier de la transparence
4 la lumiére de l'échantillon grice 3 un systéme

lampe-microscope (figure 1),
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Cette méthode de préparation, qui nécessite un matériel
lourd, et qui est trés lente (10 & 50 h par échantillon} a
permis 1'étude par microscopie électronique de nombreux
minéraux: silicates, oxydes, sulfures etc...Cependant, un
faisceau ionigue trop intense peut détériorer l'échantillon
{vitrification): la tension d'accélération et l'intensité du
faisceau doivent Btre détermindes pour chague type de ’
minéraux: czrtains minéraux sont détruits par le faisceau
{ex: chalcopyrite). De plus, les ions Art provoquent des
dégits d'irradiation qui peuvent créer une couche
quasi-vitreuse de guelgues nm d'épaisseur a la surface de

1'échantillon.

La vitesse d'amincissement varie avec la nature du
minéral. Lors de l'amincissement d'une roche polyminérale a
grains fins, il peut s'avérer difficile dtamincir
convenablement les grains de minéraux les plus résistants
s'ile sont entourés de grains 4 amincissement rapide., Les
roches & grains fins peuvent se désagréger du fait d'une
attaque privilégiée aux joints de grains. Dans le cas d'une
roche poreuse, il peut Etre utile d'imprégner la roche d'une
résine gui la consolide, en particulier pour l'étape de

lramincissement par bombardement ionique.

Fig.l Amincisseur par bombardement ionique.
1 et 2: Faisceaux d'ions aArt
M: Microscope
L: Lampe

a—a: Axe de rotation de 1'échantillon
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VIi.Polissage c<himigue.

Certains minéraux sont solubles dans un solvant
(halogénure soluble dans l'eau), ou peuvent Btre attaqués
chimiguement avec dissolution des produits de la réaction
(carbonates en scolution acide). Le solvant ou le réactif
convenablement dilué peut alors Btre utilisé pour amincir un
échantillon, & partir d'un disque de 3mm, La nature et la
dilution du réactif doivent €tre choisies de maniére a
éviter des attaques préférentielles rapides aux points
d'émergeﬁce des défauts & la surface de l'échantillon
(Braillon et al,, 1974).

VII., Amincissement électrolytigue.

Liamincissement électrolytique d'échantillions
minéralogiques en vue de l'observation par MET est possible
dans guelques cas particuliers lorsgue 1l'échantillon est
suffisamment conducteur. Le principe de la méthode est celui
de lfanode soluble: l'échantillon & polir est porté & un
potentiel positif dans une cellule électrolytique ol la
cathode es5t souvent en acier inoxydable., On utilise un
montage classigue & double jet. Les électrolytes utilisés
sont généralement 3 base d'acide perchlorique mélangé & un
liguide de haute viscosité, La valeur optimale de la tensicon
se situe an niveau du palier de la courbe intensité-tension
caractéristique de 1'élément & polir. La température de
l'électrolyte est trés importante: les meilleurs résultats
sont obtenus entre -5 et -15°C. Enfin, le diaphragme de
platine qui limite l*aire polie doit avoir un di amdtre
dautant plus réduit gue la conductibilité électrigue du

matériau est plus faible.

Cette méthode d'amincissement a donné de trés bons
résultats dans les cas de la pyrite, de la marcassite et de
la chalcopyrite. L'électrolyte est une solution a 5 %

d'acide perchlorique dans le butoxyéthanol-2: la tension est
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comprise entre 15 et 60 V selon le matériau, ot le diamétre

du diaphragme de platine est d'environ 1,5 mm.

VIII, Ultramicrotomie,

L'empleoi des ultramicrotcomes est une solution gui
donne souvent d'excellents résultats sans toutefois
prétendre i l'obtention d'objets d'une finesss extréme. Nous
pouvons par cette technique approcher en routine une

épaisseur de 50 nm gui est bien souvent suffisante.

Le principal intér8t ast toutefois de pouvoir réaliser
des ccupes dans un minéral inclus dans une résine selon des
directions connues 2t inaccessibles par des méthodss plus
simples {par exemple perpendiculairement aux feuillets de

graphi te ou de phyllosilicates).

Toutes les méthodes sont inspirédes de celles employées
par les biologistes. Cependant, du fait de la dureté des
minéraux, les coupes sont effectuées 4 l'aide d'un couteau
de diamant & une vitesses d'environ 1 mm par seconds, Il ne
faut pas non plus négliger une autre différence essentielile
des objets: un objet minéral est impénétrable par la résine
d’inclusion avec laguelle il ne peut avoir gu'une interface
de contact. C'est donc la qualité de cette liaison entre les
deux matériaux qui est & considérer pour cbtenir de bonnes

inclusions.

Deux cas sont a distinguer:
1. Le minéral est indépendant de toute autre matiére., Cela

signifie gque l'on peut accéder & sa surface, le seul
obstacle étant dventuellement une couche de gaz ou d'eau.
Dans ce cas, nous réalisons d'abord un dégazage de la
surface (sous vide), puis un mouillage en phase vapeur (de
la résine, si cela est possible, ou, & la rigueur, d'un
solvant de celle-ci). Lorsque cette opération est réalisée,
on procéde & l'imprégnation proprement dite (Tchoubar et
al., 1973),
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Description de l'appareillage. La figure 2 donne le
schéma de principe du montage utilisé, L'échantillon est
placé dans l'enceinte E sur un plateau tournant P, commandé
de l'extérieur, gui permet d'amener successivement
di fférents porte-échantillons R sous le tube O
d'introduction de la solution enrobante. Celle-ci est placée
dans 1l'ampoule A. Le systéme de pompage sert, soit 2
réaliser, dans l'enceinte E, un vide de 10-2 torr environ
(ce qui permst, en particulier d'éliminer l'eau adsorbée par
l'échantillon), soit & dégazer le liquide coantenu dans
lrampoule A, afin d'éviter la formation de microbulles lors
de la polymérisation.,

Saturation en phase vapeur. Aprés séchage de
l*échantillon et dégazage de la solution enrobante, on
introduit goutte a goutte, par l'orifice B, du MAM
{métacrylate de méthyle) monomére dans l'enceinte E,
préalablement mise spus vide et isoclée du systéme de
pompage., A ce stade de la manipulation, aucun des obiets 2
inclure ne doit se trouver sous l'orifice B, il suffit pour
cela de faire tourner convenablement le porte-échantillon R,
Cette opération est effectuée le plus lentement possible
jusgqu'a ce gue la pression dans l'enceinte soit égale & la
tension de vapsur saturante du méthacrylate de méthyle.
L'adscorption de la vapeur de MAM par l'échantilloq est ainsi

réalisée jusqu'd la saturation de celui-ci,

Inclusion en phase ligquide. Chaque porte-échantillon R
est amené, 2 l'aide du plateau tournant P, sous le tube O et
rempli de la solution d'enrobage, aprés équilibrage des
pressions dans l'ampoule A et lenceinte E. La solution
d'enrobage est un mélange en poids de 99,75 % de
méthacrylate de méthyle monomére et de 0,25 ¥ de 2,2* asobis
(2,4 diméthylvaléronitrile) ou Noury-AVN, (D'autres

catalyseurs peuvent Stre employés, avec essais préalables).

Polymérisation., Celle-ci se falt en deux étapes:

- Les'porte~échantillons sont placés pendant 24 heures
a2 60°C, & la pression atmosphérique, dans un dessicateur, en
présence d'une capsule contenant du KAM liguide pour éviter
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l'évaporation de la sclution enrasbante avant le début de sa
polymérisation.
- La polymérisation est ensuite poursuivie, en

l'absence de MAM liquide, durant 48 heures environ, & 40°C,

2. L °objet microdivisé est associé a un matériau de

remplissage de la porosité, C'est par exemple le cas 4&'une

argile hydratée formant une pate. En général, il est
possible d'inclure un tel systéme en procédant & des
échanges successifs entre la résine st un solvant, Cette
méthode a été employée par Tessier (1984),

Enfin, dans quslques cas privilégiés, il est
possible de couper sans inclusion mais ces cas restent

exceptionnels (par exemple, certains métaux).

Matériel nécessaire:

a) coutsau de diamant

b} appareil pour tailler les pyramides

c} ultramicrotome

d) résines: de nombreuses résines sont
commercialisées. Le choix sera souvent guidé par des
critéres de fluidité, En général, le métacrylate de méthyle,
le SPUR ou cesrtaines araldites conviennent.

e} étuve: il est important d'employer une étuve
bien régulée. La polymérisation doit se faire trés lentement
aux environs de 40°C. Un minimum d'une semaine .doit Btre
envisagé,

f) appareil d'inclusion: nous proposons uns
solution qui a €été utilisée pour l'inclusion de poudres et
de fibres. Il est possible de diversifier l'appareillage
suivant les‘besoins. On retiendra les fonctions importantes:

- Mise sous vide séparément de 1'échantillon et du
liquide d'inclusion { pour le dégazage).

- Possibilité d'introduire le monomére pour obtenir la
phase vapeur, .

- Mesure de la pression de vapeur.

- Piédge & azote liquide pour protéger la pompe a vide,
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— b

pompe 3
palettes O—DD

P
E

Fig.2 -Schéma de mentage pour 1'inclusion d'échantillons.

{explication des lettres dans le iexte)



330

g} Dissolution du matériel d'inclusion aprés la
coupe., Cette dissolution n'est pas toujours nécessaire; i1
faut faire un essai. 51 on désire éliminer la résine qui
peut apporter une diffusion trop importante, on peut, a
l'aide d’une pipette, laisser tomber sur la membrane de
ltordre de cing gouttes de solvant {chloroforme par exemple)

depuis une hauteur voisine d'un centimétre,

IX.Carbonation des &chantillons non conducteurs.

Les objets non conducteurs ne pesuvent pas se débarasser
facilement ni des charges électriques, ni de la chaleur
induites par le faisceau incident, L'échantillon ainsi
chargé risque de dévier le faisceau électronigue et rendre
l'observation impossible; 1'élévation de température peut
conduire a la destruction de 1l'objet., Il est donc souvent
nécessaire de rendre conductrices les préparations d'objets
isolants,

Ceci est obtenu par évaporation de carbone sur
1'échantillon, sous vide secondaire. La couche déposée a
une épaisseur de l'ordre de 5 nm. Certains préconisent le
dépot d'une telle c¢ouche sur les deux faces de
1'échantillon,

X.Fabrication des objets-test.

Pour étalonner ou tester les caractéristiques d‘'un
microscope électronique, certains types d'objets sont
particuli&rement recommandés.Ces objets sont aisés a
fabriguer mais nécessitent toutefois une certaine pratigue
des techniques d'évaporation, ce gqui peut justifier l‘fachat

d'objets tout préparés,

1) Test de résolution - Echantillon de graphite.

Le graphite naturel, de Madagascar ou ds Ceylan, est
un excellent objet test, On le prépare en suivant la méthode

ci-dessous:
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- Brover un petit fragment de graphite dans un mortier
en agate, Ce premier broyage demande une dizaine de minutes.

- A l'aide d'un scalpel, gratter ce gui peut se
détacher du mortier et du pilon, et éliminer ces fragments
grossiers.

- Conserver le graphite trés fin qui a collé au
mortier et le broyer & mouveau longuement.

- Reprendre les opérations précédentes une ou deux fois.

- Lorsque le brovage est terminé, faire passer le
graphite dans de l'eau distillée. Agiter fortement.

- Utiliser dee ultraeons pour séparer les particules;
on doit obtenir trés nettement une suspension.

- Laisser décanter les plus grosses particules.

« A 1'aide d'une micropipette, préparer la grille.

Le graphite eat hexagonal, groupe de symétrie C &/mme,

avec les paramétres a = 2,461 A et ¢ = 6,708 A

On peut également utiliser des échantillone standard
de carbone black ou de noir d'acétyléne. En général, ce sont
les franges & 3,35 A entre plans de graphite qui sont

recherchéea pour le test de haute résolution.

2} Test de résclutiom - Couche dlor

L'or est cubique, groupe de symétrie Fmim, avec a =
4,078 A. L'or est utilieé pour évaluer une résolution
voisine de 2 A {dypg) ou 1,44 A (dppp). La fabrication des
monocristaux ultra-fine (30 & 40 A) nécessaires & ces
observations est trees délicate; deux méthodes sont
possibles:

- Evaporation d'or sur un substrat monocristallin de
NaCl frafchement c¢livé et chauffé i 460°C sous vide pendant
ltévaporation d'or. On cbtient souvent des cristaux un peu
trop épais.

. Une autre technigque consiste & evaporer d'abord unm
film d'aluminium d'épaisseur voisine de 100 am avec la
méthode ci-desesue. Sur ce film d'sluminium, on évapore de
1'or (épaisseur veoisine de 4 nm). L'aluminium est ensuite

attaqué par de l'acide nitrique dilué a 50 %.
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Le film restant est lavé & l'eau distillée puis déposé

sur un support classique & trous.

3) Test de rotation de l°image - Echantillon de MoOj

On utilise le trioxyde de molybdeéene, ortherhombique.
Ce ¢cristal se présente sous forme de plagquettes paralléles 2
(010) et allongées selon [001] . Les paramétres dans ce plan
sont

a = 3,962 A; ¢ = 3,697 A (b = 13,858 A)
Le groupe de symétrie Pbnm autorise les réflexions hOl pour
h + 1 = 2n.

On superpose l'image de la particule et le diagramme
de diffraction, ce gui permet une mesure trés précise de la

rotation.

La préparation de l'objet est trés simple:

- Par oxydation: on chauffe un £11l de molybdene
(diamétre de l'ordre de 2 mm) par effet joule, & l'air ou
dans un flux d'oxygéne. Il se forme une fumée de MoO3. On
évitera toute turbulence résultant de courant d'air. Le
dépotse fait en passant une membrane de carbone dans cette
fumée {(dont on ajuste l'importance pour contrdler la
concentration en mierocristaux).

- Emploi d'une solution de MoO3. On dépose une
goutte de la solution sur une membrane de carbone; la
concentration de la solution et la vitesse d'évaporation de

la goutte sont a contrdler.

4) Teat de longuweur de camera {(ou de comstante de
diffraction) - Echantillon d'or ou d'aluminium

polycristalline

11 s'agit d'étalonner le microscope afin de pouvoir
déduire de la distance R entre deux taches du diagramme de
diffraction, la distance interréticulajre d correspondante,

par la relation: d.R = LA .

Cette constante de diffraction dépend de l'ocuverture
du diaphragme condenseur, de la position de 1l'objet et du

réglage de la mise au point. Ces paramdtres doivent donc
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Stre vérifiés, svant l'étalconpage et avant de prendre un

cliché de diffraction.

On obtient les objets test {or ou aluminium) par
évaporation sur une surface fraichement clivée de NaCl ou
sur une lamelle de verre dont il faut les séparer en les
plongeant dans une solution de HF 3 1%. Un diagramme de
diffraction obtenu avec un échantillon d'or est présenté
figure 4 du chapitre II "Diffraction" de ce volume. Il faut
éviter la formation de microcristaux en forme de pfaquettes
car ils conférent & la préparaticn une orientation

préférentielle qui entraine la disperition de certalins

anneaux de diffraction asttendus.

L'étalonnage-ﬁeut également ELre effectué avec des

monocristaux de bonne qualité {(or ou silicium).

La précision que l'on peut attendre suT les d &
partir des mesures sur diagramme de diffrection est faible:
1%. De plus, les anneaux de diffraction sont rarement
circulaires; la mesure de leur ellip;icité peut €tre utile

pour obtenir des résultats plus précis.
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TRAVAUX DIRIGES

CHAPITRE XV

L.& PROJECTION STEREOGRAPHIQUIE

Ppar Nicole DOUKHAN




LA PROJECTION STEREOGRAPHIQUE
Nicole DOUKHAN

Dés que l'on cherche, par microscopie Electronique, non seulement 3
visualiser des défauts, mais i les caractériser (trouver les vecteurs de Burgers
des dislocations, l'orientation des lignes, le plan des fautes, 1'orientaticn
d'un sous-~joint, ete...), on est amené i se servir d'um outil trds commode, qui
&vite de faire de la géométrie dans 1'espace. Cet outil, ¢'est la projection
stéréographique, qui permet de représenter sur une figure plane, une configura—
tion spatiale de droites et de plans, de telle fagon que 1'on puisse faire des

mesures angulaires.

1) M&thode de projection

Elle est indiquée sur la figure l. Une direction 0P de 1'espace est
représentée par un poiat p dans le plan de projection. Il faut noter que les
points contenus dans le cercle de centre 0 correspondent aux directions OP du

demi-espace sup&rieur. La méthode de projection, qui est une inversiom, conserve

les angles,
2) Réseau de Wulf

C'est la projection d'une sphére gradue (tous les deux degrés par
exemple) par des méridiens et des paralldles, dans le cas o le plan de projec-
tion est paralléle & 1'axe Nord-Sud du globe. Méridiens et parallles se projet-
tent suivant des cercles appelds respectivement grands cercles et petits cercles

(figure 2).

3} Exercices

a) soieat deux directions OP et 0Q, dont les points représentatifs
sont p et q sur la projection stéréographique. Faire tourner 0Q autour de OP
d'un angle donné O. On considérera d'abord le cas oii OF est horizontale (p sur
la circonférence de la projection stéréographique).
Wulf (par exemple on améne p au pSle Sud) (figure 3). 0Q, en tournant autour de
OF, se déplace sur un cBne de révolution d'axe OP, donc q viendra en q' en se
déplagant de O sur un petit cercle.

Dans le cas oli p ne se trouve pas sur le grand cercle extérieur
(figure 4), op commence par 1'y amener (par exemple par une rotation de o
autour de T, p vient en Pl)' Par la méme rotatiom, ¢ vient en gy« On est alors
ramené au cas précédent : on fait tourner q; autour de Py de 1'angle O, ce qui

donne q']. Et on obtient ¢' en faisant subir 3 q'E une rotation opposée i la
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premigre, c'est-i-dire une rotation autour de T de o .

b) On connait les projectioms st&rographiques de deux directions
A et B repérées dans deux grains d'un méme matériau :-ce sont A] et_}-Bl dans le
grain | et A, et B, dans le grain 2. Déterminer 1'axe de rotation n et l'angle
© qui font passer d'un grain # 1l'autre.
Méthode: Dans 1'95pacg,_31,32,§l,32 sont des génératrices de cBpes de révolution
de méme axe n. Si on coupe ces cBnes par un plan perpendiculaire & T, ce plan
contient les directioms K] - KZ et ﬁl - 32. D'oli la méthode,'en projection sté-
réographique (figure 5) : on trace le grand cercle passant par A] et Az, on
place la direction (Al - Az), i 90° de la bissectrice (Al + AZ)' On place de
méme (Bl - BZ)' Le grand cercle passant par (Aj - AZ} et (B] —'Bz) a comme
pdle la direction T cherchde. (Dans le cas particulier oll (Al - AZ) et
(Bl - B2) sont confondus, a se trouve alors A l'intersection des plans (Al’Bl)

et (AZ’BZ))'

- -~ > -
Pour connaitre ©, on améne n sur le grand cercle par une rotation
(T,e). La méme opération transforme A! en A'1 et AZ en A',. L'angle @ est mesuré

entre A'l et A'2 sur un petit cercle.

4) Projectionsde référence

Il est indispensable d'avoir pour chagque matériau EtudiZ ume (ou
plusieurs) projection de référence ou figure de pdles, C'est la projection sté-
réographique des normales aux plans denses de la structure sur un plan de pro-

jection donné, généralement un plan d'indices simples, (001) ou (110), ete...

Le diopside MgCaSiZD6 est monoclinique (C2/¢). a = 0,9746nm: b = 0,8899nm;

¢ = 0,525lmm : B = 105,63°, Les angles entre plans simples - ou entre leurs
normales - sont domnés dans l'annexe 1. Ils ont &té calcul&s & 1'aide des for-
mules données dans 1'amnexe 2. La figure 6 repré#ente la projection sur (001) du
diopside. On peut 1'utiliser par exemple pour trouver 1l'angle entre les plans

(101) et (011). La mesure donme 38° (1'angle calculé vaut 37,64°%).



plan de
projection

Figure | . Projection st&rdographique : ume direction OP
passant par le centre de la sphire, est représentée par

un point p du plan de projection

T

Figure 2. Réseau de Wulf Figure 3. Rotation autour d'une
direction appartenant au plan de

projection.
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Figure 4. Rotation autour d'une Figure 5 . DEtermination de la rela-
direction quelcongue tion existant entre deux grains déso-
rientés.

‘Figure 6. Diopside MgCaSiZOG; projection de ré&férence sur (001)
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Annexe 1

Table des angles entre quelques plans cristallographiques dans le diopside

(MgCaSiZOE) (les angles sont les mémes pour (hkl) et (hEl),

(hki) angle avec {001) angle avec (010) angle avec (100)
100 74,37 90 0
010 50 0 ' 90
001 0 90 74,37
116 79,32 43,48 46,52
101 31,26 90 105,63
101 24,37 90 50
o1l 29,61 60,39 76,45
111 41,99 60,39 103,54
111 33,90 65,68 54,14
210 76,21 62,20 27,80
201 55,63 90 130
201 38,81 90 35,56
120 - 83,37 25,36 64,64
021 48,66 41,34 79,75
012 15,86 74,14 74,98
102 13,60 90 60,78
102 15,63 90 90
211 59,04 65,68 125,86
211 42,52 71,06 39,70
121 55,66 ' 41,34 100,25
121 | 47,49 47,89 61,52
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Annexe 2 : Formules utiles pour le calcul des distances interreticulaires et
des angles entre plans et entre directions dans des cristaux de diverses symé-
tries.

\Ces formules sont extraites du livre Interpretation of electrén diffraction
patterns, de ANDREWS et al. , Adam Hilger Ltd. , Lomdres (1967). De nombreuses
projections de références et des tables d'angles entre plans y sont donnés pour

diverses structures cristallines.

Crystal system [nterplanar spacing of the (hkl) plane
Cubic a= ;: - L = Lkt
Tetragonal a=b#c I 1 1,
d =f=9y= 90° 4 F(h2+kz)+c‘(£z)

Orthorhombic a# b #¢ 4 1 1 T
a=f8= ¥ = 5o° == ;(hz)+6.z(kz)+cz(£2]

Hexagonal a=hb#c X A o E s
S R ashrC

Rhombohedral & =5 = ¢ _L_J{ﬁ+mmmm+y+m—h—mﬁbm%+ﬂ+mn
a=f=y <120 # go° dt a? (1-+cos a—2 cos® a)

Monoclinic agbFe 1 x_( I'M ) x gt +L( I ) zhl cos B
a=y=9g0 #§ d*  a*\sin® § +m()czaﬂﬁ Tac sin?f

Triclinic “i;:i ﬁzz#ﬁuﬂ+hﬂhhnﬂ+mn%+muﬂ+uum
a A
where
P? = a?b2*(1—cos® e—cos? f—cos? y+2 cos e cos £ cos y)
and

spy = b¥c?sin?a
$32 = a*¢? sin? §

533 = ab?sin’ ¥

51, = abci{cos acos §—cosy)
£33 = a*belcos B cos y —cos o)
[ 53, = abic{cos y cos c—cos f)



Annexe 2 (Suite)

Crystal system Angle ¢ between (h, k) and (kk,f3) Angle p between [u,v,10] and {1;0,m,)

Cubic a i b =_c . cos b= . ﬁ..’a:+k;kz+zllb _ cos p = I LT T
= f=y=g0 VIR LR+ R a= VU e e Nt 4 v oy ?)]
[ 1
- Sy Rk 4= (L)
Tetragonal @ ;# < . cos = & P . @ (u gy Hvva) otie,aee
=8 =y = go 05 p =
T J { [Lz(mqkﬁ)ﬁh’] [iz(hzz+kzz)+t_zlll] } T e R e
a ¢ a <
Shihy ¥ gk ok + S0
. ittt i1
Octhorhembic a # b # ¢ . cos § = a* [ ot cos 0 = a%u,u; +5%0 9, 4wy
a=f=y=g0 J[(%’u”flh% i—;l,’) (%h2,+$k22+%!22)] P a6 e a4 Brrst ot )
a ¢ a I3
at z
Hexagonal =b#e ke +k‘h‘+ﬂhlk3+hlk1)+i’;ﬂ‘b wyus+ o vy — M ey +vlr¢;}+:—z;w11u;
«=f =90 y= 120" cos ¢ = cos p = %

ﬂz al 1 2
J[ (hxz‘l-k:"i'hﬁh +‘lc_;l12) (hzz+kzz+hzk1+‘}§ﬁ")] J[ (ul"-f-v;’—-mm-%-:—,w,‘) (u:’+ﬂa’*=«!zv;+£;wzz)]

Rhombohedral a=5=¢ N
a=f=y < 130° # g0 Convert to correspending hexagonal indices (see p. ¥8) and use the above two formulae.
ini whaha+ ks sin® g4 510 -
Wonoclinic aftbFEec , cos g2 T pIR e Sin ﬁ+cz L z—acudlz‘f-fzhl) cos # . alu sy + 520 uy + P oy Face s 4 1 ae,) cos §
—_ — == 08 = Qs =
a=y=wtf (L 2.2y 2 a 1, zhid, £ J[(ﬂlull+b!‘"12+fzw11+14‘“1’"1 cos fi) I
Mgk sin ﬁ+c—;f1 ~ e s B % (a%uz? 4 b0, + 60,2 + zacust; cos B
I T . 3 2hal
_(a_;ﬁzz+sz’ sin? A+ ht— az ? cos ﬁ)
Triclinic a#b#c ¥ ' L
aE B Ey cos ¢ = Anzryes - Arzrarz cos s = Lirvavwer-Juzvaws

where L = a%uu; + b0, 0, + ctav ou;
+be(v w0y +1w,v,) cos a
+ac(ze uz + 1 i0y) cos B
+ab(u, v, +v,ua) cos y

where F = by Jisb%? sin® a+k haale? sin? f+1,05,a% sin® y
+abc¥{cos a cos f—cos y)(kyhy +h k)
+ablc(cos ¥ cos a~cos B)(Ayfz+1kRy)
+a?be(cos B cos y—cos a)(hfy -+ k)

k2h%c? sin? a+ k2@ sin? f+1%a%? sin? y atu? £ b2p? 4+ c2?

Anke =

+ 2ltkabe?(cos @ cos f—cos y)
+zhlab%e(cos y cos a—cos £}
+ 2kla?be(cos B cos ¥ —cas a)

+ 2bcota cos o

Luw = + zcauwn cos f

+2abun cos v}
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UTILISATION D'UNE PLATINE GONIOMETRIQUE

Nicole DODKHAN

Pour les Etages gonicmétriques de type "side-entry", il y a deux

sortes de porte-objets courants : le porte-objet "tilt-rotation" et le porte-
objet "double vilt".

Suivant 1'expérience envisage, l'un ou 1'autre peut &tre le plus pratique. Onm

8tudie donc successivement les op8rations 3 effectuer dans les deux cas.

I - Porte=cbjet "tilt-rotation"

Deux rotatioms du support de l'&chantillen sont possibles (figure 1)
- o, rotation autour de 0z, normale au plan du support.

- 1, rotation autour de 0X, axe du porte-objet, sclidaire du micros-
cope.

Convention

On construit la projection stéréographique de l'échantillon en pre-
nant comme plan de projection le plan "moyen" de la lame mince, c'est-3-dire le

plan cristallographique qui est horizontal lorsque 1'angle de tilt T est nul.

L'axe 0z, normal au plan de projection, est paralléle i OZ-direction
et sens de propagation des &lectrons - lorsque le tilt est nul; l'axe Ox est con-
fondu avec 0X - axe du porte-objet dirigé vers l'extérieur du microscope - lors-
que 6 = 0; l'axe Oy compléte le triddre direct. {(figure 2).

Le repére Oxyz est donc li& i la lame mince, cu @ son support, tandis

que OXYZ est li& au microscope.
MEthode
On a mis un plan réflecteur en conditions de Bragg en réalisant, par
exemple, la rotation o {(=50°) et le tilt T (=-20°)}. La normale & ce plan est
repérée sur le cliché de diffraction™ par le vecteur E qui fait avec 0X (ou plus
exactement avec la projection de OX sur le clich&) 1ltangle B (=+80°) (figure 3).
Aprés rotation o et le tilc T, toutes les normales qul sont mainte-
nant horizontales se trouvaient sur le grand cercle de normale Z; parmi elles,
E est la direction qui fait l'angle B avec 0X (figure 4).
Apr&s avoir ainsi placé plusieurs directions E connues, on peut cons—

truire la projection stérfographique complite. On peut ensuite chercher les con-

ditions & , T qui amBnercnt une r&flexion désirde etc...

# On travaille sur des tirages photographiques, de sorte que l'on regarde 1'image

du cdtd des z positifs, et la demi-sphire de projection est alors la demi-sphére

supérieure.
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Exemple : On a obtenu 3 vecteurs de diffraction, dans le diopside, pour les con—

ditions suivantes
gl (type 020} pour o = 50°, = - 20° , R=+ 80°

Ez (type 021} pour o = 50°, 1=+ 22° | g= + 80°
EB (type 22Q) pour o =120°, T=- 25° , @B= +100°

Les reporter sur une projection stér&ographique, les indexer de

fagon cohérente. Reconstruire la projection complé&te du diopside; ou au moins
piacer les ptles 001 et 100. Comment orienter la lame mince pour obtenir la

réflexion 100 ? Il y a bien siir plusieurs choix possibles (u,T,B), parmi les-
quels on choisira celui qui correspond i un tilt le plus petit possible et qui
n'amgne pas de réflezions parasites {conditions dites de 2 ondes). La solution

est donnée sur la figure 5.

Il - Porte-objet "double tilt"

Deux rotations du support de 1'échantillon sont possibles {(figure &).
- TX’ autour de 0X, solidaire du microscoepe
- Ty, autour de Oy, solidaire du support de l'&chantillon.

Convention

C'est la méme que dans le cas préc&dent: le plan de projection est

le plan cristallographique horizontal 3 tilts nuls {TX=0, Ty=0)

Méthode

On a mis un plan réflecteur en conditions de Bragg par les tilts
TX(=—20°) et Ty(=+10°). La noimale Z ce plan est encore repérée sur le cliché
de diffraction par le vecteur g qui fait avec 0X 1'angle B(=+80°)(figure 3).

Comme précédemment, on cherche le cercle centenant toutes les nor-

£
males qui sopt devenues horizontales aprés les tilts Ty et T . Ce grand cercle
r * - - -+ = r
a pour pdle Z, et il contient les directions X et g (figure 7). La suite est

identique au cas du porte—cbjet tilt-rotation.

Remargue

On ne peut reporter sur une prejection stérfographique que le demi-
espace supérieur. Il peut donc arriver que 1'on ne puisse pas placer un vecteur
g sur la projection. On place alors ~§, avec les conventions r&sumées sur la

figure 8.
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Figure 1 et 2. 1 - GEométrie du porte-objet "tilt=-rotation”

2 - Conventions pour la projection stéréogra-

phique.
X ZO
9
Figure 3. Exemple de cliché de dif- Figure 4. Report sur la pro-
fraction en 2 ondes ( #onde trans- jection stéréographique du
mise, «: onde diffractée). vecteur E de la figure 3,

obtenu pour o=+50° et T=-20°




Figure 5. Solution
de 1'exemple propo-

sé& dans le diopside

Figure 7. Report sur la projection
stéréographique du vecteur E de la
figure 3, obtenu pour TX=—20° et
T_=+10°

¥




Porte objet

"tilt~rotation"

Porte objet
"double~tilt"

Figure 8. Aide mémoire des comventions pour tirages photographigues
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INDEXATION DE DIAGRAMMES DE DIFFRACTION

Madeleine GANDAIS

Documents

1~ Diagrammes de dQiffraction d'un monocristal de sanidine suivant

différentes orientations:

a b c a
T -20 1300 | -18° | +140
X
T +6° +2° -18¢ +31e
¥
-1, et Ty sont les angles d'imclinaison autour des axes x'x et y'y
respectivement.

- Entre a et b, la rangée notée hkl a été conservée.

- Entre a, ¢ et d la rangée notée h'k’'l' a été conservée.

- Les quatre clichés ont été pris avec la méme longueur de caméra;
1'échelile est indiquée sur le cliché d, avec une précigion de 2 & 33.

2- Fiche JPCDS pour la sanidine.

3- Projection stéréographique des axes de zone correspondant & des plans

denses du réseau réciproque.
BPrincipe

Un diagramme de diffraction de monocristal est complétement défini par
deux vecteurs de base non colinéaires 31 et 62 de coordonnées respectives
h1k111 et hzkzlz, indices de Miller des familles de plans diffractant.
Pour un tel diagramme, l'axe de zone A = [uvw] est paralléle au produit
vectoriel §1A$2, c'est-a-dire que u = k112_k211' v = 11h2-12h1, W = h]kz-
h2k1. Il suffit d'inﬁexer deux vecteurs du diagramme pour indexer tout le

diagramme. Tout autre vecteur 63 = a§1 + b§2 a pour indices hgkjl3 avec:

(1) h, = ah1 + bh

4 k, = ak1 + bkz, 1, = al1 + bl2

2" 3
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Méthode:

(a) Soient 31 et 32 deux vecteurs de base d'un diagramme de diffraction.
On mesure leur module et on détermine la distance interréticulaire 4 des

familles de plans correspondant (dl.1 =1/ gi).

(b) La fiche JCPDS permet de trouver les indices de Miller des familles de

plans correspondant aux distances interréticulaires trouvées, soit h1k1L
et hzkzlz‘

{(c) Pour des raisons de symétrie, a& une distance d correspondent
généralement plusieurs indexations équivalentes. Par exemple dans un
cristal cubique, d11n= d110= d1n1= d1ni= dn11= 601;. L'indexation est
cohérente si la relation (1) est satisfaite. En particulier pour les

vecteurs:
+ -+ -
5 =9 + 9y hy = hy+h,, ko= k4, 1, = 14,
oug =g -9, h =h-h,k =k-k,1l =1-1.
On mesure g9, et on vérifie sur la fiche JCPD5 que dh k1 = 1/ g,-

33

(d) Toujours pour des raisons de symétrie, & un diagramme de diffraction
donné peuvent correspondre plusieurs ensembles de vecteurs 3, donc
plusievrs axes de zone équivalents. Pour le premier diagramme d'une série,
on choisit arbitrairement 1'un des ensembles, ce qui revient & fixer un
triédre de référence. Ce choix étant fait, 4 chacun des autres diagrammes
correspend un seul ensemble de vecteurs a. Cet ensemble dépend de
l'oxientation du cristal relativement au triédre de référence. On le
détermine en utilisant la projection stéréographique et en tenant compte
"des rotations Ty et 1 qui ont amené le cristal en position de

Y
diffraction.

N.B.: & cause de 1l'incertitude sur la mesure de g;, une valeur di peut
correspondre 4 différentes familles de plans dans les cristaux complexes
{dans la sanidine par exemple, 4 = 0,65nm peut correspondre a d11u' dnzu
ou dnu1)‘ L'ambiguité est généralement levée aprés l'opération (c¢}. Sinon,
on utilise un second diagramme de diffraction dJdéduit du précédent par

rotation du cristal avtour d‘un des vecteurs E.
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25-618 25-6184
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/1 100 60 55 6 Potessium Aluminum Silicate Sanidine (high)
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3.87 6 200 {2.529 8 | 310
3.79 55 130 |2.492 3| 240
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Ref. 3.46 30 13 2.392 11 331
3.33 | 100 220 |2.37m2 <1 | 203
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PROJECTION STEREOGRAPHIQUE
SANIDINE

+ Directions directes
A Directions reciprogues



hpplication 4 la sanidine.

Dans le systéme monoclinique on a: d(hkl) = d(hkl).
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Les mesures de 9, et les valeurs de di sont reportées dans le tableau

suivant. Le diagramme de diffraction est schématisé & c6té, avec 1'indice

7) pour le vecteur E et 1'indexation cristallographique pour le

i (de 1 &
vecteur —a.
g ] hkl
(o ') (mam) {possibles}
cliché a 1 1,54 0,65 110 (ouw 110)
020
001
2 2,34 0,43 201
3 2,57 0,39 111 (ou 111)
200
130 (ou 130)
Cliché b: 4 1,69 0,59 111 (ou 171)
5 1,54 0,65 110 (ou 110)
020
001
Cliché c: 6 1,69 0,59 111 (ou 111)
7 2,45 0,41 111 (ou 111)
201
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cliché a: Deux ensembles cohérents:

(1) 31 = 00?, EZ = 201, 53 = 200 et l'ensemble des vecteurs opposés,

a = [010]

Choisissons 1'ensemble (1} ce qui définit le triedre de référence pour le

réseau réciproque.

: Deux ensembles cohérents, égquivalents par symétrie:
= 007, 5‘ = 111, 35 = 110, & = [110]
-

(2): g, = 00T, g, = 111, 3. =170, & = [110}

L'ensemble (2} correspond & l'orientation du cristal pour le cliché b (rx

w

= 430°%; v, = 429)

clichés ¢ et d: deux ensembles cohérents, équivalents par symétrie:
(3): 4. = 200, 55 171, 37 = 111, a = [017]
-

3
(3'): g, = 200, Ea = 17, g, = 171, a = [011)
La sclution (3) correspond 4 l'orientation du cristal pour 1le cliché «

H

(Tx = -16°, ty = -18°) et la sclution (3') correspond A celle du cliché d

(tx = 4149 Ty = +31°}),
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DETERMINATION DE L' CRIENTATION D'UNE DIRECTION

Annick Gervais

O Notions utilisées:

{a)-Théoriques: Projecticn stéréographigue; représentation d'une
direction.

(b)-Expérimentales: Rotation entre une 1image et le dlagramme de

diffracticn assccié; indexation d'un diagramme de diffraction.

C "Matériel fourni':

(%) gQuatre micrographies présentant des dislocations dans du silicium
(39095,39099,39105,39106) . Les photographies 392105 et 32106 sont fespecti—
vement un fond clair (G} et un fond noir (~G) associés & G=220 (Pl. 1).

(2) Deux clichés de diffraction (30305 et 30303} ainsi que deux images
associées & des défauts plans dans l'olivine (pl. 2).

{3) Une feuille sur laquelle son%t rassemblés les renseignenents
nécessaires & 1'exploitation des clichés. L'orientation A de 1l'axe
d'inclinaison du porte échantillon; le vecteur d&iffraction g ( images
prises en condition 4 2 ondes); l'orientation du faisceau ¥. L'angle entre
le vecteur diffraction a et l'axe A est mesuré sur des clichés de
diffraction non fournis; l'angle entre la ligne horizontale des images et
1'axe A dépend du grandissement des images; les images de défauts dans le
silicium sont prises au méme grandissement; les images de défauts dans
l'olivine sont effectuées & des grandissements différents.

(4) Une projection standard de pdle [011] d'un cristal cubigue.
L'échantillon de -silicium posséde une surface voisine de {011);

1'orientation de 1l'axe d'inclinaison est indiqué sur cette projection.

O Principe de la détermination :

I. La méthode graphigue consiste en une premiére étape & mesurer les
angles entre ia trace u. d'un défaut sur une image avec 1l'axe

. N -+
d'inclinaison et le vecteur g.

IT. I1 s'agit ensuite de porter 1'ensemble de ces mesures sur la
projection stéréographique, c'est a dire:

~la direction du faisceau F

-les directions u, et u, des traces des disiocations; ces traces uy

1 2
sont repérées soit & partir de 1'axe &'inclinaison, s0it & partir de la
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réflexion G utiligée pour prendre 1l'image.

III. Dans une troisicéme étape on dessine le plan de proijection d'un
défaut sur 1'image de pSle F.{ ce plan passe par le pole F et la trace uy
du défaut). Cette &tape est rewouvelés pour chacune des micrographies et

chacun des défauts.

IV, Répultat:

La direction Di de chaque défaut se trouve & 1'intersection des
différents plans de projection d‘un meme dJdéfaut; dJdeux projections
suffisent pour trouver D, la troisieme possibilité est utilisée pour

confirmer la précédente détermination.

O Questions:

I.Echantillon cubique(silicium). Déterminer 1'crientation des deux

dislocations.

II.A partir des imaqes en fond clair et fond sombre effectuées dans les
némes conditions, déterminez 1'intersection des dislocations avec la face
d'entrée du faisceau d'électrons dans la lame.

G=220 Fend clair r"39105, Fond sombre n°39106.

ITI.Olivine. Les images sont prises en conditions 4 n faisceaux;
représentez sur ces micrographies les directions associées du diagramme de
diffraction; vous pourrez constater que certains plans de fautes sont

normaux a la direction [001]1* du réseau réciprogque et d'autres 4 [111]*,
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Planche 2. Défauts plans dans l'clivine.
Images de défauts et clichés de
diffraction associés.
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CORRIGE :DETERMINATION DE L'ORIENTATION D'UNE DIRECTION.

I.La dislocation presque paralléle i la ligne horizontale des images est
numérotée 1; les angles entre le vecteur 6 et les projections des disloca-

tions 1 et 2 sont consignés dans le tableau suivant:

F [o11] [112] [121]
angle(gyui) 102° -18¢° +38°
angle(q,uz) : 2° +58° -58°

Ces mesures ont été reportées sur la -projection standard [011]; 1la
direction u, se situe au voisinage de la direction [321] et u, 4 proximité
de E)ii]. Deux des treis plans de projection utilisés pour u, se

trouvent, par hasard, &tre confondus.

I1. La face d'entrée des électrons dans la lame se situe du cdté o0 les
contrastes en fond clair et en fond sombre( -G) sont complémentaires de

part et d'autre de la ligne de dislocations.

ITI. La planche relative 4 l'échantillen d'olivine indique la disposition

des clichés de diffraction vis & vis des micrographies (pl. 3).
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Planche 3. Défauts plans dans l'olivine.
Orientation des clichés de diffraction
par rapport aux images des défauts.
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CHAPITRE XI3
MAOTES DANS LA BLENDE ZNS

(MACIIES PAR MERIREDRIE RETICLULATRE)

par Jean Jacgues COoOUDERC,
Monigue FAGOT et Colette LEVADE



Macles dans la blende ZnS

(Macles par meriedrie reticulaire)

par J.J. COUDERC - M. FAGOT - C. LEVADE

REEEEFEERE

RAPPELS.
1 - Eléments de maclage dans la hlende.

La blende ZInS (groupe spatial F43 m) est formée de.deux sous Taseaux

—

CFC décalés de & (1/4,1/4,1/4), 1'un occupé par des atomes Zn, l1'autre par
des atomes 5. Ce sulfure pbsséde les mémes éléments de maclage que les métaux
CFC. les éléments sont (Fig. 1)

K, (plan de macle) = {111)

1
KE {plan conjugué) = (111)
N, (direction de cisaillement) =.[112]
ny = [112]

2p = 70°,53 ; s = cotg © = 0,707

52

~

Fig. %
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Fig. 2

Fig. 3
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Cependant, la structure de la blende é&tant non centrosymétrique, deux
types de macle structuralement différents sont possibles :

i - Macle "par rotation” (Fig. 2) : la macle est obtenue par uns rotation
de 180° par rapport & la normale a Kl'

ii - Macle "wmiroir" (Fig. 3) : la macle est obtenue par une rotation
de 180° autour de Ny c'est une 1image miroir dg la matrice par rapport
au plan de macle.

Ces deux opérations de symétrie sont parfaitement équivalentes dans
la structure cubique diamant mais non dans la structure blende (cf Fig.2
et 3) : la macle miroir contient des "mauvaises" liaisons (5-5 ou Zn-Zn)
& Y'interface ; de plus elle ne peut &tre réalisée par. une succession de
défauts d'empilement par suite de 1'inversion des tétragdres In 54. Cette
macle ne peut donc &tre obtenue par déformation, mais seulement par croissance :
si par exemple deux individus croissent dans deux directions opposées [11111
parallele & [111]2.

La macle par rotation par contre peut &tre réalisée par ure succession
de défauts d'empilement et par conséguent peut se développer aussi bien

au cours de la croissance que par déformation.

Z - Réseau réciprogue de 1l'ensemble matrice-macle.

On peut montrer gue les indices de Miller (hl k1 11) do 1% individu
(matrice) et ceux (h2 k2 12) du 2% individu {macle) se référant aux mémes
axes cubiques de la maille originale sont reliés par :

(h2 k2 12} =M (h1 kl 11)
avec, dans le cas de la macle par rotation :

1, 2, 2

3> 13r /3

M= 2;"3! 1/3:2/’3
o 2 -
fo, fa, 1

3 s N,

2/3' 1f3’ 2’3
me 2”3’ °ly
5 -
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ENONCE .

gf guestion : Construire le diagramme de diffraction électronique théori-
que d'un ensemile matrice-macle, avec plan de macle (111), 3 partir du diagram-
me de la metrice :

a) sous 1'azimut [110]

b) sous 1'azimut [112]

(Fig. 4)
(Fig. 5)

matrice

matrice

On utilisera
- soit une construction géométrigue déduite directement de la
définition du maclage,

- soit les mstrices de transformation précédentes.

Les deux types de macle donnent-ils des diagrammes de diffraction diffé-
rents 7

La macle est-elle "visible" sous les azimuts 7

2% question : A partir du diagramme de diffraction de la Fig. 6b, détermi-
ner le plan de la macle dans le cristal représenté Fig. Ga:
a) Indexer le diagramme de diffraction.
Noter sur ce diagramme les réflexions
. provenant de la matrice
. provenant de la macle
. les réflexions supplémentaires - origine ?
Trouver le plan de macle.
b)‘En vtilisant 1'imege correspondante (cf Fig.Ba), déduire la rotation

de celle-ci par rapport au diagramme de diffraction.

3° guestion : Quelles informations quantitatives apparte le diagramme
de diffrasction de la Fig. 7 pris sur une zone maclés 7 Quelle est 1l'origine

des trainées de diffusion paralléles & une direction <1i1» ?

5% guestion : Interactions entre dislocations et joints de macle dans
un échantillon de blende déformée.

La Fig. 8 représente une micromacle (111) et ses deux jolnts cchérents
qui la séparent de la matrice. Quelle est lforigine des dislocations rectili-
gnes paralléles a <i10> situées aux interfaces 7 (Une étude de contraste
montre que ce sont des dislocations parfaites 1/? <110>, donc qu'il ne s'agit

nas de dislocations de macle 1/6 <112>).
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CORRIGE
1% question :

a) Az [110] matrice (Fig. 2)

Fig. @ - Diagramme de diffraction matrice-macle
Az [110] e: réflexions matrice

A: réflexions macle

1% méthode : le diagramme de la macle (&) se déduit de celui de la
matrice (@)
- soit par rotation de 180° avtour de [111] = perpendiculaire au plan K
- soit par rotation de 180° autour de [112] = 431

1
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On constate que les deux opérations de symétrie donment le méme diagramme
de diffraction. Les deux types de macle ne sont donc pas différentiables
par diffraction électronique.

81 1'on numérote les rangées paralliéles a [11i]de 0O 3 n en partant de
1'origine du réseav réciproque, on peut noter que si n est un multiple de 3,
les réflexions de la macle sont confondues avec celles de la matrice. 5i
n n'est pas un multiple de 3, les réflexions de 1la macle se placent au tiers
de la distsnce gui sépare deux réflexions de ls matrice.

2% méthode : utilisation des matrices de transfarmation

i - macle par reotation -

Exemple (002)1 m——i>(4/3, 4/3, 2/3)2, spot situé au 1/3 de la
distance séparant le noeud (442} du R.R. de 000.
De méme -(220)1—»(2/3, 2/3, 8;3)2

g, My Y,
(224) —-(224),,  etc....

at bien entendu (hhh)i-n4>(hhh)2
On peut ainsi construire le diagramme matrice-macle Jjoint par

joint.

ii - macle miroir : méme procedé
- 1, 1, 3
(118 ="/, iy ig)n

AL ey, s, 5/3}2
(1i5)1—m..(§§3)2 ete. ...
(hhh)i—-»(ﬁﬁﬁ)z

b) Az [1lé]matrice

On ‘constate -par exemple en utilisant la méthode graphigue- qu'aucune
réflexion supplémentaire n'apparait. La macle n'est donc pas '"visible" sous

cet azimut,

2° question :

a} Le diagramme est pris sous un azimut du type <110> gue nous prendrons

arbitrairement parallgle & [310 } {cf Fig. o). Les réflexions de 1a

matrice
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matrice ont des intensités plus importantes que celle de la macle. Les réfle-
X10ns supplémenfaires sur les rangées paralléles & [111] sont dues & des
phénomenes de double ou multiple diffraction.

Ce plan de macle est, dans l'indexation choisie, (111).

b) Sachant que la direction [111] doit &tre perpendiculaire a la trace
des joints de micromacle visibles sur la micrographie (Fig. Ba), on peut
en déduire que l'image & tourné de 73° positivement par rappert au diagramme

de diffraction.

3% question :

Le diagramme est pris sous un azimut <110>,

Les réflexions de macle et de la matrice ont des intensités comparables
ce qui indique que la densité de micromacles est tres importante.
Origine des trainées de diffusion

Ce joint de macle peut Etre assimilé & une couche plane perturbée dont
1'épaisseur est de 1'ordre des distances interatomigues, et située entre
deux portions de cristal parfait. L'effet de diffraction de ce défaut est
identique & l'effet de forme donné par une lamelle cristalline bidimension-
nelle, c¢'est-a-dire que les domaines de diffraction sont alleonges sulvant
la normale & la lamelle, ici [111] du R.R. 51 la densité de micromscles
est élevée, nous aurons des lignes de diffusion continues dans la direction
(111].

4° guestion :

Lorsqu'une dislocation b = 1/2 <170> glissant dans {111} rencontre
un joint de macle, plusieurs situations peuvent se présenter. Dans le cas

le plus simple si (111) est le plan de glissement et (11_1) le plan de macle :

- @) si b = 1/2 [ﬂO}, la disloceticn peut prendre une direction vis
et opérer un glissement déviéd soit dans le plan de macle, soit dans le plan

compact symétrique de (111) par rapport au plan de macle.

- h) si b = 1,"2 [101] QU 1,"2 [011] et pour une contrainte appliguée
modérée, les dislocations restent,par contre,bloquées dans le joint de macle ;
elles prennent une direction rectiligne paralléle a 1'intersection du plan
de glissement et du plan de macle, c'est-a-dire une direction <110>

Ainsl les dislocations numérotées de @ & h et paralléles & [101]

proviennent de boucles de dislocations glissant dans (111), les deux segments
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opposés de chaque boucle se sont bloqués sur chague interface : on retrouve
exactement la méme configurstion sur le joint de gauche et sur celui de
droite.
Les dislocations paralléles a {1&0] proviennent du plan de glissement
(111), et celles, plus rares, parallzles & [011] proviennent du plan (111).

Note : Lorsque la centrainte appliquée est suffisante, des réactiocns de
décomposition permettent .une traversée "compléte" ou "incomplidte” du Joint

de macle.
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MACLES DANS LE MICROCLINE

par C. Willaime

Le microcline, KAlSi3Og, est un feldspath de symétrie

triclinique {groupe €1) dont les paramétres sont

1,299 nm c
115,9° k1

0,722 nm
87,7°

It
i

)
It

0,85% nm b
90,6 p

3
it

Ce minéral triclinique est donc pseudo-monoclinigue.

1) Quels seraient les éléments de symétrie du réseau mono-

clinique correspondant ?

2) Deux types de macle par pseudo-symétrie peuvent apparal-
tre dans le microcline ( macle de 1'Albite et macle du Péri-

cline ). Quels sont les éléments de macle correspondants 2

La figure 1 représente le schéma d' un diagramme de
di ffraction électronique obtenu avec un monocristal de
microcline, le faisceau d'électrons étant paralléle & [102].
L'indexation du cliché de diffraction tient compt=z du fait
que le mode de réseau C ne permet gue les réflexions. telles

que h + k = Zn.

3) Du fait de 1la valeur des paramétres réticulairgs, la
direction [102] est presque paralléle & la direction réci-
progue ¢*, Représenter, sur 1le cliché de diffraction, 1la
direction des vecteurs du réseau a et b, et 1la trace des

éléments de symétrie du réseau pseudo-monoclinique.

4) Construire les diagrammes de diffraction (plan (102)%)
gue donnerait un cristal maclé suivant 1'une (Albite} ou

ltautre {(Péricline} des lois de macles.
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Le microcline peut se former & basse température,
directement avec la symétrie triclinique. Il peut aussi se
former par transformation de phase au cours d'un refroidis-
sement lent & partir d'un cristal de sanidine de szymétrie
monoclinigue. L'un et lfautre des modes de formation du
microcline permettent d'envisager son maclage selon la loi

de l'Albite et selon la loi du Péricline.

S} La figure 2 représente un microcline maclé Albite et
Péricline et le diagramme de diffraction correspondant (plan
(102)*)., La position relative des taches d&e diffraction
correspondant aux différents individus maclés permet de

déterminer le mode de formation du microcline, Quel est-il ?



Macles dans le

Microcline

Fig 1

Fig. 2a

Fig.2b
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Macles dans le microcline, Corrigé

1) Les éléments de symétrie du réseau monoclinique corres-
pondant sont wun axe binalre perpendiculaire & un miroir

(plan (010)), et un centre de symétrie.

2) Les éléments de macle possibles sont les éléments de
symétrie du réseau monoclinique gui n'appartiennent pas au
réseau triclinigque du cristal de microcline : un miroir
(010): macle de 1'Albite, st un axe binaire [010] : macle du

Péricline.

3) (Figures 1 et 3). ¢* est pratiquemsnt paralléle & [102],
c'est a dire perpendiculaire au plan du cliché de
diffraction; a et b sont donc presque dans ce plan; a est
perpendiculaire &4 b* repéré par la réflexion 020, b est
perpendiculaire au vecteur réciprogque [2011%,

Remarque: 1l'angle T (entre a et b) est inférieur a 90°,

Les éléments de macle sont:
-macle de 1'Albite: le plan (010} qui est perpendiculaire
au vecteur réciprogue b*,

-macle du Périclins: l'axe [Dle, c'est a dire b,

4) Pans un cristal maclé Albite, les deux réseaux ont en
commun le plan (010) st sont symétrigques l'un de l'autre par
rappoert a ce plan. Dans l'espace réciprogue, les deux
réseaux ont en commun la direction b*(b*; = b*s). (Figure 4,

E* représente la rangée réciprogue [201]%).

Dans un cristal maclé Péricline, les deux réseaux ont en
commun l'axe b et sont symétriquss 1'un de 1l'autre par
rapport & cet axe. Dans l'espace réciprogue, les deux
réseaux ont en commun le plan (OiO)*, gui® contient les

noeuds du type h0l (R*; = R¥;).(Figure 5),
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5) Sur 1la figure 2b, on remarque que les taches de
diffraction de type hkl sont guadruples: il y a donc 4
réseaux en preésence., Ce diagramme s'obtient en superposant
le diagramme de diffraction d'une macle de 1'Albite a celui

d'une macle de Péricline, en plagant 1'axe b*  commun aux

deux individus de 1'Albite, perpendiculaire au plan {010)%
commun aux deux individus du Péricline. Cette situation {b*
perpendiculalire & (010)*) est caractéristique d'un réseau
monoclinigque. Le maclage Albite =t Péricline s'est donc
produit au moment de la transformatiocn ds phase monoclinigue

triclinique du microcline.

51 le maclage Albites et Péricline s'était produit dans la
phase triclinique, le réseau de la matrice aurait eu le plan

(010) en commun avec le réseau de 1'individu maclé Albite

{(b*1 = b*3), et l'axe b en commun avec le réseau de
1'individu maclé Péricline (R¥; = R¥3). Il n'y aurait dans
ce cas aucun axe b¥ perpendiculaire & un plan (010)*. Les

‘taches de diffraction de type hkl seraient triples.
{Figure 6}.
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CARACTERTSATTON DES VECTEURS DE BURGERS DE DISLOCATIONS
DANS UN MATERIAU DE STRUCTURE SPINELLE
Nicole DOUKHAN

Exemple |

Dans un échantillon de spinelle Mg0.1,8 A1203, flué de 307 3 1550°C,
on observe une faible densité de dislecations, essentiellement sous forme de
jonctions. On se propose dans cet exercice de déterminer les vecteurs de Burgers
des. dislocations formant une de ces jonctionms. )

La lame mince a &t& placée dans un porte-objet tilt—rotatién et
cbservée & 100 kV dans un microscope Philips EM 300. La planche 1 regroupe la
série d'images en champ clair a, b...e et la planche 2 la série de diffractions
correspondantes a,b,...e, plus la coupe {f}. L'orientation de 1a lame dans le
microscope, pour chaque clichE, est repBrée par 2 angles o et T, reportés dans
le tableau I (o, angle de rotation autour de 0z, normale & la platine porte
échantillon; T, angle de basculement autour de 0X, axe du porte-objet, suivant
les conventions adoptées lors du T.D. "Utilisation d'une platine goniométrique').

La projection de 1'axe OX est indiquée sur les planches de micrographies.
TABLEAU 1

wicrographie [ la et Za| !b et 2b| lc et 2¢{ 1d et 2d| le et 2e| 2f

o 209 209 209 209 279 214
-3 - 5 + 19 - 21 + 18 -4

Le groupe spatial du spinelle est Fd3m (maille cubique de paramdtre

a = 0,8085nm). Les réflexions interdites sont :

- hkil, pour h,k,1, de parités différentes
- hk0, pour htk = 4n+2
On a reporté dans le tableau II les distances interréticulaires
des plans les plus denses et de facteur de structure pas trop faible,
TABLEAU II

hkl It © 220 31l 400 511 440

d{(nm) b,4668 0,2858 0,2438 0,2021 0,1556 | 0,1429




Planche 1.S&rie de micrographies prises avec différentes conditions de
réflexion ,permettant de caractériser les vecteurs de Burgers des dislo-
cations du noeud. (Lame mince de spinelle Mg0,1,8 A1203).



Planche 2.Clichés de diffraction correspondant aux micrographies de
la planche 1.
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- Le cliché 2f permet de déterminer de fagon précise 1'orientation cristallogra-
phique de la lame mince : on commencera par indexer ce diagramme de diffractiom,
puis on reportera, sur ume projection stér&ographique rapportée au plan "moyen"
de la lame, les principaux plans réflecteurs (plans en zone). On complétera
ensuite cette projection en reportant les pdles de tous les plans simples du
cube {100} , {110} , {111} .

— L'Btape suivante consiste 3 indexer les vecteurs Eldes clichés de diffraction
2a, b, ...e. En les reportant sur la projection faite précé&demment, on pourra
leur dommer des indices spécifigues et coh@rents.Sachant que le critére d'extine-
tion d'une dislocation E.E = 0 est bien vérifié dans le spinelle, on pourra

alors en déduire les vecteurs de Burgers des différents brins de la jonction.

Sclution

- Le cliché 2f, qui pré&sente une symétrie d'ordre 4, est une coupe (D0!1)"du
réseau réciproque et la figure 1 en représente une indexation possible. Tous
les vecteurs E du réseau réciproque, correspondant aux tédches de ce cliché,
sont contenus dans le méme plan, qui, sur la projection stérdographique, est
.Teprésenté par le grand cercle incling de +4° autour de X, et dont le pdle est
00t (figure 2). Sur le cliché on mesure l'angle B que fait EAOO avec 0X 1 il
vaut +35°. On reporte cet angle 2 partir de X, on a ainsi le p8le 100. On place
de la méme fagon les pdles 110, 010, T10. Il est ensuite facile, en se rappor—
tant & une projection standard (001) d'un cristal cubique, de compléter cette
projection. Par exemple, on placera les pdles (101) et (101) sur le grand cercle
de pdle (010), & 45° de part et d'autre de (00l) ete... Les pdles {111} s'ob-

tiennent & l'intersection des grands cercles de pdles {110} .

- On a reporté dans le tableau III, tous les renseignements disponibles concer-
nant chaque cliché :
. etT , repérés lors de la manipulation
g, angle (OX,E), mesuré sur les clichés de diffraction.
ie type de plan réflecteur, obtenu en mesurant la longueur du vecteur

- . . . "
g sur les clichés de diffracticn, et en la comparant avec les données du
tableau ITI.

>
le vecteur g , index& correctement i l'aide de la projection stéréo-

graphique.

le numéro de la dislocation hors contraste (planche 1).



‘Figure 1. Indexation du diagramme de

diffraction f de la planche 2.

Figure 2. Projection stéréographique du cristal sur le plan "moyen de la
lame.



TABLEAU 11T

Cliché a b c d e

o 209 | 209 | 209 | 209 | 279
T -3 | -5 | +19 | -21 | +18
B = (0X,g) -15 | +30 | +50 | 101 |-169

type de plan %401 | {4001 | (311} | {311} | {400}

réflecteur

z 450° | 400 | 31T 131 | o040
dislocation hors 3 2 2 1 1
contraste

On applique le critére E}g = 0, bien vérifié dans le spinelle. La dislocation 1,
hors contraste pour g = 131 et pour g = 040, a donc un vecteur de Burgers
paralléle & [10T]. De la méme fagon, on trouve EZU [011]. Comme on sait, d'autre
part, que les dislocations parfaites les plus stables sont celles qui ont comme
vecteur de Burgers la plus petite tramslation du réseau, (Energie + bz), on s'at—
tend, dans la structure spinelle, % des g = % <110>,
On a donc déterminé E, au signe pré@s, pour les brins | et 2.

-+

- a .7 .4
b=+ 3 (1011 5 b, =+ 5 [011]

Une seule extinction par g = 440 suffit a déterminer §3= i-% [110] . On peut
- .
alors vérifier la loi des noeuds de Kirchhoff : ¥ b = 0, lorsqu'on oriente
11
toutes les lignes allant vers le noeud ou s'en éloignant (figure 3}. On a la

solution suivante

- a s
by =+ 5 [101]
%2 = 1% [011] Figure 3
b, = + 2 [T10]

3
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Exemple 2 : Apalyse d'un sous—joint.

Lorsque deux grains adjacents d'un méme matdriau sont lLégdrement
désorient&s 1'un par rapport i 1'autre, leur surface d'accolement est appele
sous-joint. Cette surface contient une distribution de dislocatiomns telle qu’il

n'y a pas de contrainte 3 longue distance. Les divers types de sous-joints possi-

tles dans une structure cristalline deonnée peuvent 8tre prédits par le caleal®.
Ce calcul montre que lorsque la surface d'accolement change d'orientation, la
distribution de dislocations doit également changer. Cecil est bien illustré

par la planche 3 qui montre un sous-joint de croissance dans du spinelle
MgAlzoa. Dans la régionm A, le sous—ioint est constitué de trois familles de
lignes de dislocations s&cantes, tandis que dans la r8gilon B, il n'y a que deux

familles.

1) Caractérisations. des trois vecteurs de Burpgers de la régiom A.

Les micrographies a & e de la planche & correspondent i la méme
région. Elles ont &té réalisées avec un porte-objet "tilt-rotation' dans les

conditions résumées dans le tableau IV.

TABLEAU IV
micrographie a b c d e
o 175 4175 [175| 85} 85
T + 1 |11 |+ 6 -14]+20
g -75 1653 =30 | 94 | -93

. En déduire l'orientation de la lame mince et les trois vecteurs de Burgers

des trois familles.

. Une analyse de l'crientation des lignes de dislocations a montré que les trois
fawilles sont des dislocations vis. En d&duire le plan du sous-joint. On repor—

tera toutes ces directions sur une projection stéréographique.

2) Caractérisation du sous=-joint

Le calcul théorique des sous—joints dans une structure CFC indique
q'un sous—joint parfaitement organisé, constitué de 3 familles de dislocations
vis est un sous—joint de torsion pure, autour d'un axe u parall&le & la normale
v au sous-joint, Les densités des trois familles sont &gales entre elles et
valent p =0/b. '

Mesurer la densité p {(nombre de dislocations par unité de longueur) et en déduire

la désorientation 9.

% Ce type de calcul est développé dans AMELINCKX S. "Dislocations in solids™
Vol. II &dité par F.R.N. Nabarro, North Holland fuhlishing Company.



Planche 3. Sous-joint flexible,vraisemblablement de croissance,dans une lame mince
de spinelle Mg0D.1,8 AlzGa. Le sous—joint tourne de 90° tout en restant en &quilibre
e

Ce sous-joint est formé deux familles de dislocations. Dans la région A, une
troisidme famille est formée par jonction des deux précédentes. Dans.la région B,
par contre, l'orientation des lignes est telle que les jonctions ne sont plus Ener-
gétlquement Lavorables.



Planche 4, Etude d&taillée de la partie
A du sous-joint de la planche 3. Images
en champ noir faiblement excit&. La pro~
jection de 1’axe de tilt (X) et les vec~
teurs de diffraction sont indiqués sur
chaque cliché.
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3) Selution
La figure 4 représente la projectieon stdr&ographique du cristal pour
la région A. On voit que le plan de la lame est trés proche de (001). Les vec-

teurs de Burgers des trois familles sont

> a
b=+ 3 Dol
T, & 7T
b, =+ % [011]
- a —_
b, =+ 2 [H10

la normale v au sous—jolint est {111,
Pour &valuer p, le plus simple est de cheisir de mesurer upe distance entre dis-
locations dans une direction proche de 1'axe de tilt, ce qui &vite de faire des
corrections de prejection. Sur fe chichf e, on mesure de cette fagon une densité
de 1'ordre de 6 (um)_l, ce qui conduit # une désorientation © = 34.!0_4 radians

soit 0,2 degrés.

Figure 4. Projection stérfographique du cristal de la région A
du sous-jolnt.
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RAPPELS

Le défaut d'empilement - Vecteur de déplacement R

1) Généralités

te défsut d'empilement est le plus simple des défauts bidimensionnels.

=+

11 est caractérisé par le vecteur déplacement R.
En premant comme référence, partie fixe du cristal, la face d'entrée

-
des éelectrons dans 1l'échantillon (partie 1), le vecteur de déplacement R

est alaors défini comme le déplacement” de la partie du cristel situés aprés

le défaut et du cdté de la face de sortie (partie 2) -Fig. 3-

- Le défaut, incling par rapport au plan de lame, présente un contraste
de franges paralleéles & 1'intersection du défaut et de la lame. Leur
périodicité peut varier avec 1'épaisseur de la leme : elle est voisine
de la demi distance d'extinction (%g) dans 1'approximation & deux ondes

de la theéorie dynamique.

Faisceau
glectroninue

Fig. 3

L /e 2

Plan du défaut
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- Le contraste de ces franges dépend de la valeur du déphasage
> >
a = 27 g.R

introduit par la traversée du defaut entre l'cnde directe et 1'onde diffrac-

tée suivant g.

1.1 Le défaut mis hors contraste est invisible lorsque o= n.27 ou E.E =n
{(n = 0 ou un entier).
Ce critére d'extinction permet la déterminatian du vecteur de déplace-
ment ﬁ i
5i trois vecteurs diffraction ai! linéairement indépendanty, rendent
le défaut invisible, on obtient un systéme de trois éguations & trois

inconnuyes :

=n: {(i=1, 2, 3; ny = 0 ou entiers arbitraires}

gont la résoiution donne les trois composantes u, v, w du vecteur de

déplacement ﬁ, a un vecteur du réseau pres.

Remarque : a} Un vecteur du réseau peut gtre solution de ces équations

mais n'est &évidemment pas vecteuvr de déplacement d'un défaut d’empilement.
b) Si R est solution, B 1'est aussi, mais ces deux sclutions

ne sont équivalentes que si la différence entre les deux vecteurs (soit 2R)

gst aussi un vecteur du réseau.

.2 Le signe du déphasage o est caractéristique de la nature du défaut :

[y

intrinséque : absence d'un plan atomique dans 1'empilement compact.

. extrinséque : =adjonction d'un plan supplémentaire.

Pour une lame épaisse { > SEQ ), la nature des franges en fond clair a

la surface de la lame est déterminée par le signe de 1l'angle o :

sin o > 0 les franges bordant le défaut sont claires.

sin a < 0 les franges sont sombres.

En champ somgre, les franges sont asymétrigues par Tapport au centre
du défavt : elles ont le méme contraste qu'en champ clair & la surface
d'entrée ce 1'échantillon et un contraste inversé a la surface de sortie.
Ceci permet de connaitre 1l'inclinmaison du plan du défaut dans la lame.
On determine alors la nature intrinséque ou extrinségque du défaut en
déduisant du signe du déphasage o, ie signe ©u veclteur de déplacement ﬁ
{déplacement de la partie 2 par rapport & ls partie 1 du cristal parfait).

La valeur algébrigue de E donne, en s'appuyant sur des considérations

cristallographiques, la nature du défaut observé.
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2) Défauts d'empilement dans la structure CFC

On rappelle que les défauts d'empilement dans une structure CFC peuvent
se définir & partir du rTésesu du cristal parfait considéré comme un empilement
compact de plans d'atomes d'arrangement également compact.

Ces plans sont des plans | 111] d'espacement respectif égal %* <111>.

2.1 Pour un défaut intrinsique, le vecteur de déplacement peut étre :

. du type % <111> , perpendiculaire au defaut.

1

du type 3 <112> , vecteur contenu dans le plan du défaut, si ce
défaut s'est produit par glissement d'une dislocation imparfaite
(b = & <i12>) dans ce plan.

Ces deux vecteurs ne différent entre eux que d'un vecteur du réseau
CFC.

Pour wun défaut extrinsgéque, les vecteurs de déplacement seront du
méme type mals antiparallgles aux vecteurs de méme nature définissant

le défaut intrinséque.

2.2 Tétragdre de Thompson

Pour représenter géométrigquement les vecteurs de déplacement caracté-
ristigues des deéfauts et les différents vecteurs du Burgers des dislacations
existant dans la structure CFC, on utilise le tétraddre de Thompson (ABCD)

construit & partir des sites du réseau CFC -Fig.4.

On place l'origine des axes de référence au sommet D du tétraddre.
109107 . 8C = 11017 ; cA = & [07
5 [110] ; BC = 5 [101] ; CA_2[011]

Les sommets A, B, C et [ se projettent en o, B, vy et § sur les

. Ses arétes sont : AB =

faces opposées correspondant respectivement aux plans (ilf), (111),
(111) et (111).

Almsi, les vecteurs IAS , #BS , *C§ , du type 1 125 sont les

b
vecteurs de Burgers des dislocations imparfeaites (dites de Shockley)

pouvant glisser dans le plan (111).

Le vecteur *D& du type % <111> est le vecteur de Burgers

d'une dislocation de Frank, perpendiculaire au plan (111).




Fig. 4 :

Tétraédre de Thompson

00% e |
p

2.3 Détermination de la nature du défaut

i) Critére de Hirth et Lothe

Si on a caractérisé les vecteurs de Burgers des dislocations impar-
faites #ordant 1'image d'un défaut d'empilement, on peut déterminer la
dislocation parfaite dont elles sont issues :

Ex : AS + 8B = 8B + A§ = AB - dislocations contenues dans le plan (111)

Pour caractériser la nature du défaut, on regarde, de l'extérieur
du tétragdre de Thompson, cette dislocation parfaite (AB par ax), le
long de sa ligne, dans le sens positif.

On & un défavt intrinséque en plagant la dislocaticn imparfaite
"Grecqgue-Romaine™ (8B = % [211] par exemple) 3 la gauche de 1'observateur
2t la "Bomaine-Grecgue" (AS = %—[121] } & sa droite.

Les deux configurations possibles sont données -Fig. 5- pour la

dislocation parfaite AB.

[1117

Défaut
intrinséque

Défaut

88
extrinséque

Al aé 3B

RB AR

Fig. 5

ii) Régles de Gevers et Coll

On peut, pour la structure CFC, déterminer la nature du défaut 3
partir d'une image prise en champ sombre seule. Pour cela, on place 1'origi-
ne du vecteur diffraction ﬁ au centre de 1l'image du défaut et 1'on examine

la direction de ce vecteur par rapport aux franges qui bordent le défaut.
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On détermine alors la nature de ce défauvt en utilisant le tableaw

sulvant :
5 g pointe vers la frange noire g pointe vers la frange claire
Classe A
«200> Defaut Défaut
<222 Extrinséque Intrinsgque
<440
Classe B
<111> Defaut Défaut
<220> Intrinseque Extrinséque
<400 >

Cette r&égle est une application pour la structure CFC de la regle
générale faisant intervenir 1'inclinaison du défaut sur la lame.
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ENONCE : Caractérisation de vecteurs déplacement ﬁ de défauts d'empilement :

I - dans une structure CFC : FeSGa (L12)
IT - dans la Pyrite

I- Les micrographies de la Fig. 1 prises en champ sombre avec différents
vecteurs E représentent des défauts d'empilement dans une lame mince d'gn
alliage FeSGa de structure CFC (ordonné L12)

Les différents azimuts sous lesquels ont &té prises ces micrographies
sont indigués sur la praojection stéréographigue (Fig. B6). Les directions des

pbles de ces azimuts sont psralleles a la trajectoire du faisceau électronique.

1) En vutilisant cette projection stéréagraphique, déterminer les directions
a) de 1"intersection du défaut A avec la lame [plan (120)]
b) de la ligne de la dislocation b gqui borde le défaut
Ces deux directions sont dans le plan du défaut A : déterminer ce

plan.
2} Caractériser la nature intrinsgque ou extrinsique de ce défaut.

3) A partir des micrographies Fig. 1-3 : § = 220 et Fig. 1-4 : § = 113
et sachant que le défavt est aussi hors contraste pour le vecteur
diffraction 5' - ce2 (micrographie non repreoduite ici), wutiliser la
méthode générale de déterminaticn du vecteur ﬁ, en résolvant le systéme :

&

a = 2m E.H = n.27 de 3 équations & 3 inconnues u, v, w.
>

5 = [hk1] ; R = [u,v,w] avec n = { ou un entier

Cette méthode donne-t-elle une sevle solution ?

4) A partir des régles de contraste ou d'extinction des dislocations,
déterminer les vecteurs de Burgers des dislocaticns a et b qui bordent

-
le défaut A. En déduire le vecteur de déplacement R.

IT - La figure 2 présente des boucles fautées observées dans un échantillon
de pyrite (Fe Sp ) déformé & haute température. Ces images ont été prises dans
des conditions de diffraction en faisceau faible ; cependant, les conditions
d'extinction données pour des images cbtenues en deux ondes restent valables.
l.e plan des boucles est le plan de la lame = (001).
Les conditions d'extinction du groupe d'espace Pa 3 auaquel appartient
la pyrite sont telles gu'on ne peut obtenir une troisiéme extinction du defaut

avet un vecteur § linéairement indépendant des deux autres.
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= [uvw] compatibles avec

n entier sachant que le défaut est
hors contraste avec g = 200 et g = 202 (Fig. 2 ¢-d).

.

1} Chercher les guatre "familles" de vecteurs R
.

la condition d'extinction g.R =

2) Rechercher laguelle de ces "familles" de vacteurs est la plus prohable

en s'aldant du contraste de la boucle de dislocation gui borde le défaut.

3) Que reste-t-il & déterminer ? Comment peut-on s'y prendre ?



Figqure
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Figure 2 : Boucles fautées dans un &chantillon
de pyrite (FeS,) déformé & haute
température.

Figure 1 : - Défaut d'empilement dans wun

échantillon de structure C.F.C.

Grain d'orientation (120}

1, Champ sombre g = €02
2. Champ sombre g = 002
3. Champ sombre g = 270
4, Champ sombre g = 13
5. Champ sombre g = 11

6. Champ sombre g = 11t
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CORRIGE

1) Pour 1'szimut [120] pris avec un angle d'inclinaiscn nul, 1'intersection
du défaut A avec le plan de ls lame, fait un angle de 65° avec la direction
[0021. Cette intersection est paralldle & la direction [511] du cristal. Ce
résultat est confirmé par la micrographie -Fig. 1-5- ol la projection de cette
intersection se trouve & 7° de la direction [ili]. 831 l'on met en zone cette
projection et l'azimut de la Fig. 1-5, le grand cercle ainsi défini coups
bien la lame suivent la direction [211) -Fig. 7-

Les wmémes constructions sont effectuées pour déterminer la direction [1
de la dislocation b. lLes deux grands cercles passant par les ~deux azimuts
Fig. 1-1 ({(soit [1207), Fig. 1-5, et les traces de la dislocation b sur les
deux micrographies correspondantes se coupent en un point proche de [Oii} ;
ce point est la direction J de la dislocation.

Les deux directions A et U sont l'une et 1l'autre dans le plan du défaut,
En les mettant en zone, on trouve le plan (111) qui est donc le plan du défsut

d'empilement A.

2) Pour caractériser la nature du défaut A on emploie la régle de Gevers :
a pesrtir de la seule micrographie -Fig. 1-6-, champ sombre pris avec g = 111
{classe B), oU le vecteur diffraction pointe vers une frange extreme claire,

on peut définir le caractére extrinsique du défaut d'empilement.

3} On pose les trols équations : QE.H =n
g = 220  ——— 2y - 2v = p
g = 113 e U - v - 3W = q
g=022 —w  -2v+2wu=r
La résolution du systéme donne :
TR % [-9p + 2q + 3] ; v = % [-p+ 29+ 3r] ; w= % [-p + 20]

Prenons guelgues valeurs enti2res arhitraires pour p, g et T.

g - _ -2 . ,-1 ., .1
* p qg=1 r=20 U = g v = F oiw= i
> 1 .=
on trouve R1= i [211] = &B
_ S 1
*p=r=1 qg=20 Usg sV EE W= g

. = L (3,7 2
qui denne R, = 5 f121] = A8 # R

P 1
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+_1 Alw— B >
Ry = 5 [552] = ¢ [112}+[no}:csial¢ﬁ2
ou = %[111]+ 3 [110] = D8 + 3 [110] -
enfin
1 4 1
« p=g=1=1 UsE s VvEg jW=egE
R, = + [1411 = % [121] + [010]
4% 6 =5

On voit gue la résolution du systdme nous donne pour vecteur de déplace-
mant ﬁ les valeurs A8, 8B, C& et 0§ & un vecteur du réseau pres. Les trois
preniéres valeurs sont dans le plan (111). La troisidme lui est perpendiculaire.

Comment lever 1'ambiguité 7

4) C'est en caractérisant les dislocatiens bordant le défaut que 1'on
pourra déterminer E sans ambigulté.

La dislocation a qui borde & droite le défaut est iﬂvisiblq‘pour les
réflexions E = 002 (micrographies Fig. 1-1), peu'visible pour § = 111 (micro-
graphies Fig. 1-6), nettement visible pour E = 220 et 113.

Si 1l'on admet comme critére d'extinction des dislocations parfaites et
imparfaites
58] <5 et} §B~T <008
on peut conclure (cf Tableau I} que le vecteur de Burgers de la dislocation a
est £8B.

b L . gh| m
max 1},1')' m ax I ghl M Ak ! max

Jc | L, 1 o,088 |1
S 0,0 |0 o . 3 0,029
1 N

Ja |1 005 |1 o o 0,088 |1 0,029
1 .

5 8 3 0,059 1 4] 1 0,088 % 0,029
2

3o 3 0,118 {0 o0,204| ! 0,204 % 0,118

Tableau I

« La dislocation b est invisible pour les réflexions g = 113, 002 et 111 ;
elle est par contre visible pour la réflexion g = 250.

Son vecteur de Burgers est alors égal & *0A. _

En adoptant les conventions de Hirth et Lothe (cf § 2.3 i} et sachant
que le défaut est extrinséque, on peut écrire que le vecteur de Burgers de
la dislocation a est &8, et celui de la dislocation b est A8 (noter gue la

normale [111] fait un angle aigu avec les azimuts des micrographies).
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En considérant que le défaut a été créé par le glissement de la disloca-

tion a vers la droite, on a

N
R=-b, =BS

Aprés le passage de la deuxiime dislocation b, le déplacement total RT
R = BS + 8A = BA

Dans ce cas étudié (alliage ordonné de structure L12), ce vecteur n'est
pas un vecteur du réseau mais crée une paroi d'antiphase (% < 110> )} dont on
voit le contraste résiduel (1), & gauche de la dislocetion b sur certaines

micrographies (Fig. 1-3 et 1-4).

Plan du défaut
d'empilement A

Fig. 7
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1T -

1} En écrivant la condition gi.Fi = entier pour les vecteurs de diffraction
200 et 202, on trouve :
U = p,fz , Vv = x quelcongue, W = (a - p),’z { p, g entiers)

Selon que p et g sont pairs ou impairs, on trouve quatre "familles" de
-
vecteurs R ({Tahleav II) ; chaque famille comporte une infinité de sclutions

en fonction des valeurs de x.

N pair impair

: 1
pair [ 0x0] £0x7/,] Tableau II

impair [1/2x1/2] {1/EXU]

2) On constate sur les micrographies ¢ et d de la figure 2 que la disloca-
tion qui borde le défaut présente un fort contraste pour d = 202 et un contraste
trés faible pour E = 200. Ce contraste étant déterminé per la valeur du produit
scalaire EE, nous allons pour chaque valeur de E =—ﬁ calculer ce preduit,

tes résultats sont rassemblés dans le tebleau I1II.

I
N

‘ - 1, 1 1 1
. 61 (7%, (7,03 {007 [0x7/,)

gh =1 gh = 1 gh =0 gh =0
200 visible visible invisible invisible

e Tableau III

-~ gb = 2 gb = 1 gb = Q gb = 1
; visible visible invisibie visible

1
L'analyse de ce tableau montre que la "famille" de vecteurs [Ox*,fz] est
le plus probable * ; le contraste résiduel de 1la boucle avac Ej = 200 est di

a la composante coin du vecteur de Burgers.
* Ces vecteurs ne sont pss contenus dans le plan du défauvt (001).

3) I1 reste a determiner le module de la composante de R contenue dans

le plan du défaut. Ceci ne peut pas &tre résolu par une étude de contraste.
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I1 faut faire appel a des considérations sur la structure de 1a pyrite.
La structure de la pyrite est constituée de deux sous-Téseaux CFE : un
sous-réseau d'atomes de fer et un sous-réseau de paires d'atomes de soufre

qui formendt une structure NaCl. (a maille élémentaire présentéesur la figure 8

comprend :
. 11 11 1,1
- Ee) s = = a = = =
quatre atomes de fer aux positions 000, 55 0, 0 55 35 0 5
- quatre paires d'atomes de soufre disposées en "halt2res" ; chague haltére

est alignée suivant un des axes <11i>. Les atomes de soufre occupent

*les positions : U,u,U ; T+, - U, G0, E+U, E-us Eou, D, Rau;

p * ’ ’ H 2 1 2 T T ' 2 r 2 3 2 1 ) 2 ?
YT - 1 1 - 1 - 1 - 1 _1 - - =

u,u,u s - U, FHU, U GU FoU 5L 5,y 3 v ; avec u = (,386.

Une gtude faisant appel a la théorie des groupes permet de trouver la
translation R qui conserve, & travers une interface les sous-réseaux de coinci-

dence de la pyrite. On trouve ainsi que :

.

H:a(QU-%) f010] + g[om]:ﬁ//+ﬁ

i
pour un défaut situé dans un plan {001),

Paur uvn plan {100} donné, la direction de E est unique : elle est [001]
pour un plan (100), [010] pour un plan (001} et [100] pour un plan (010,
Ceci est di & 1'orientation des haltiéres pour chagque directian <100> d'un plan
{100},

La figure 9  montre le vecteur ﬁ d'un défaut situé dans un plan (010)
sur une projection du réseau dans un plan (100).
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Ic i Fig. 8
t; Maille conventionnelle de la pyrite.
o v A
v & A4
¥ A v
& (P
& &
[oot] At
¥ A v
i e
Y @ O
V/ &
A ¥ &
@ o) @
v & v
Fig. 9
v A v
010
o’ ® (.5—[——*]
& v A

péfaut situé dans un plan (00l) de vecteur de
- = 1
déplacement R = a [0 y 0,27 2] .

Convention : Les cdtes sont données suivant la direction [100]

Atomes de fer : @, cbte O ; @, cHte g .
Atomes de soufre : 4, cbte -0,115a ; 7 , cbte 0,115a

& , cBte 0,385 ; ¥ , cOte 0,615a.
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HAUTE RESCLUTICN - MESURE DE LA FOCALISATION D'UNE IMAGE

Jany Thibault Desseaux et Michel Rautuireau

I. GCbjst de phase faible

o~

A\wm
HAVA

objet E

¥
/1\ o
& ditfractés  ——p @ =—A
hikl
Akl

C transmis

L'ampli tude de 1l'onde électronigue a la sortie du

cristal
H)(z) = f (z,cristal} \.i.)(O).

L'objet est de phase si f = exp i @(2)
I1 n'y a pas d'atténuation du faisceau d'éleactrons.
L'objet est de phase faible si @(z) &K 1.

Mors W (z) = (1 + 1 Oz)) Wio)

1I. Influence du microscope: fonction de transfert

Dans le cas de l'objet de phase faible, le ‘contraste

dans l'image es5t:
[a¥) =
c(®) =f—2 sin B(£) $(£) exp 2Wit.r dr
ot B(£f) est ls déphasage introduit par le microscope.

T = -2 sin §(f) est dite la fonction de transfert de

fréguences pour un objet de phase faible.
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1Ii., Diffractogramme optigus

Si on fait la transformée de Fourier optique (diffrac-

tion sur banc optique) de C{r) , on obtient
“J
o{f) = -2 sin B(£) P(£)

Si on enregistre ce signal, on aura un diffractogramme

oll la répartition d'intensité sera
- b
@ 2(f) = 4 sinZ¥(F) §2(£)
dans leguel le terme important est sin® ¥ £)

Le diffractogramme d'une image d'un objet amorphe
permet donc de mesurer la fonction de transfert du

microscope et donc de déterminsr la défocalisation.

iV, TFonction de transfert

T{f) - 2 sin B(£)

Bif)

- 27r(ce A3f4/4 + Az Af2/2)

On utilise souvent dss coordonnées généralisées qui

permettent d'utiliser les courbes de fonction de transfert

pour n'importe gquel microscope.

F = f% cs A3 A= - Az/VCsA

Alors T(F) = - 2sin H(F)
avec B= - 2T(Fd/4 - AF2/2)
Exercice : Déterminer, pour certaines valeurs de coordonnées

généralisées, les valeurs de d et de Az correspondant aux
caractéristiques de différents wmicroscopes. Pour cela,

remplir le tableau 1.

Les courbes de transfert sont donc connues analytique-
ment.
$i ces courbes sont tracéss pour les points ou T = +1 cu

-1, on obtient des abagues.(Voir corrigé).



SERIE FOCALE
-germanium amorphe - 400kv




e A=t | F=td | A=125
MICROSCOPE | ce |, d:g SET S} hrs
A mm J?gji A e A 11 A ﬂzEVE;EA

Phjilli)gs kgwe 0037 ) 38

i?{i BX oo | s

I P

SOEX o 1

Jeol

TABLERU 1

Pour une focalisation 41, le diffractogramme donnera
ung coupe en F de cas courbes.

Inversement, si on mesure sur un diffractogramme 1la
répartition des zéros, ce qui est plus précis, con pourra

déterminer la focalisation¢ﬂ de cette image,

V. Mesure de la focalisation

Le but de ce TD est de faire cette expérience,
c'est-a-dire de replacer pour chague diffractogramme d'une

série focale (obtenue sur du germanium amorphe) la réparti-

ticn des 2&ros et donc de déterminer la focalisation de

chague image,

On suppose Cs connu,

Dans 1le TD Cs = 1 mm
E 400 kv
A 0,016 &

]

1) Etalonnage des diffractogrammss,

Le diffractogramme représente la distribution des
fréquences spatiales (spectre) passant dans le microscope

pour une défocalisation Az,

T1 doit Btre étalonné avec une fréguence connue. On

utilise pour cela un cliché gqui a été pris dans un endrolt
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du spécimen ol le germanium est un peu cristallin, ce qui a
permis d'enregistrer des taches de diffraction données ~ par

les plans (111).

Cette réflexion permet Q' étalonnesr les autres
diffractogrammes pris tous au m8me grandissement gue le

cliché effectué avec Ge cristallin.

Exercice: Etalonnage des diffractogrammss
On donne dj;3 = 3,26 ;
* Calculer Fg
Fo = £/Cs A3 = 1/d111NCs A3 = 0,77
* Replacer Fy sur les abagues

* Mgsurer D, sur le cliché (a)

Dy = 18,25 nm

2) Détermination de la focalisation

Exercice

% Relever les zéros de la fonction de transfert
pour chague diffractogramme. Pour cela, mesu-
rer D (toujours selen le mBme axe car les |
] I ——
images présentent de l'astigmatisme). [ 0
F, correspond & D,/2, donc, & partir de la valeur de D

on calcule:
F=Fy x D/ Dy
* Remplir le tableau 2 pour les différents diffractogrammes

* En reportant sur un calgue les points I pour P =1 ,2 ,(3...

¢ ’

& l'échelle des abagues trouver la défocalisation

corrasspondant & 1'image.
* Faire ce travail pour la photo h.

* Trouver la différence de défocalisation entre les photos g
et h,
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* Déterminer 1l'astigmatisme résidusl de ia photo h.
Pour cela, mesurer les zéros de la fonction
de transfert suivant deux directions ortho-
gonales, et calculer les focalisations AZ1
correspendantes az; et az),
L'astigmatisme résiduel est donné par:
, A22
ha = (Azy - szy)/2
la focalisation moyenne étant Az = ( Az] + Dzp)/2
P =1 (1%2ér0) p=2 P=3 P=4 P=5
zZ
O [F 019 F |00 FlolB [F|oon|r|? 22
photo Prm:) B, T 0, | "Da o] Do |- | mam| ‘Do (A)

Y

O] Thi o | O m

TABLEAU 2
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CORRIGE
F=1 A=1 | F=14 | A=125
MICROSCOP c a= - ‘;—“d: g
R E A g . CeN
. : TR VISP N . e -IAN -125yCeh .
A mm|Y ST A st A TTE A ST A
100 kY 0037 | 36 6 - 1150 47 - 1440
Philips cmio | : 5 f :
EX
2000 0025 | 56 54 - 1180 38 - 1480
Jeol '
200 CX
ool 0,025 1 35 - 500 25 - 625
BOOEX 1 9016 1 25 -400 18 - 500
Jeol

TABLEAU 1: Valeurs de d et AZ corraspondant aux carac-
téristiques de différents microscopes pour certaines valeurs
de coordonnées généralisees F, A .

P=1 (12arc) p=2 P=3 P=4 P=5
photo | D D/DO Fio D/Du Flo, D/DO Flo, D/Dn Foo D/DO - | B Ai)

b
C |335(183|141 |40 |219|167 1 |-400
d |38 |219]167 ' 13 |-520
e |225|123|095|34 186|143 154 |-616
£ |19 |1041080|40 |219 187 18 |-720
g |17 |09s|a73|265\145 |12 | 41 |2.25)173 | |22 |-880
h 115 |g82losal 23 126 |a97 (315|173 (133 26 1040
b 45 lo79losr | 22 | 12 1092|295]162]125 275 1096
i |m5larolasii2r 115|088 27 148 114 |335(183 141 3 1200
]

TABLEAU 2: Pour chague diffractogramme (c — i), mesures des

zéros de la fonction de transfert at valeurs des F corres-

pondantes. A : Focalisation obtenue a partir des abagues.
AZ: Défocalisation correspondante (calculée),




Courbes de fonction de transfert en coordonnées généralisdes

-4

[y
i

1

1 2 .3 A
. cdef g hhi

La focalisation A de chague diffractogramme est obtenue
faisant colncider la série des zéros (F) correspondants avec
les courbes ci-dessus (valeurs A reportées dans le takleau 2)

(=]

En
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