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l NT RùVUC'T u».

Les alliages fer-nickel font l'objet de nombreuses applications
pratiques dues à leurs propriétés physiques remarquables en particulier
au point de vue magnétique, thermique et élastique. Ces propriétés dé-

pendent de la composition de l'alliage ce qui explique le domaine d'uti-
lisation très vaste des ferronickels.

Le diagramme d'équilibre fer-nickel présente, au voisinage de

la composition Ni3Fe, une transformation ordre-désordre pour une tempé-
rature critique de 500°C environ.

Depuis sa mise en évidence, ce domaine de concentration a été

très étudié et la littérature fait état de nombreuses publications con-
cernant les divers paramètres de cette réaction, les modifications
structurales inhérentes à un tel phénomène et l'influence du degré
d'ordre sur les propriétés de l'alliage.

Une des techniques les mieux adaptées à l'étude structurale de

cette transformation est la microscopie électronique associée à la dif-
fraction électronique. Les études effectuées auparavant concernaient
des alliages Ni3Fe, amincis après traitements thermiques; il nous a

paru intéressant de mettre en évidence la formation de cette surstruc-
ture dans des films minces d'alliage fer-nickel. En effet, la diffusion
des atomes qui permet la réorganisation de l'alliage eat très lente à

l'état massif et en particulier dans ce système binaire; à l'état de

film mince ce phénomène devient bidimensionnel et l'état d'équilibre
doit alors être atteint plus rapidement.

Avant d'entreprendre cette étude, nous donnerons un rappel biblio-
graphique concernant la transformation ordre-désordre dans les alliages
fer-nickel au voisinage de la composition Ni3Fe. Nous exposerons ensuite
la méthode de préparation des échantillons ainsi que la détermination de
leur composition par fluorescence X. Les divers traitements thermiques en
vue de l'obtention de la surstructure ainsi que les observations par dif-
fraction électronique correspondantes seront présentés dans la troisième
partie de ce mémoire.



Prem'.r. P.rtl.

LA TRANSFORMATION ORVRE-OESORPRE PANS LES ALLIAGES

FER-NICKEL AU VOISINAGE PE LA COMPOSITION Ni3Fý.



I. LES ALLIAGES FER-NICKEL.

1.1. Hiatorique.

Il est vraisemblable que les premiers alliagea ferreux utilisé.
par l'homme furent les alliages fer-nickel provenant dei mftéorites.
Cependant, l'utilisation des ferronickels n'a véritablement commencé
qu'au XVIlIème siècle quand CRONSTED, qui avait isolé le nickel, montra
la grande affinité de cet élément pour le fer. BERTHIER étudie ensuite
lea propriétés mécaniques particulières du fer météorite et indique
l'intérêt que présentent les alliages fer-nickel. Ce n'est qu'ý partir
de 1876 que GARNIER et MARBEAU préparent industriellement les premiers
ferronickell (1).

Quelques années plus tard, C.E. GUILLAUME, cherchant un métal
ou un alliage pouvant se substituer au platine dans les applications mé-

trologiques, met en évidence la faible dilatation des fer-nickel à environ
JO % de Ni. L'étude systématique de ces alliages le conduit à la décou-

verte de l'invar, alliage à 35,5 % de Ni, dont le coefficient de dilatation

est prelque nul et dont l'intérêt pratique est considérable.

A la auite de ces travaux, un certain nombre d'investigationa

ont été entreprises en vue d'établir les caractéristiques physiques de

cea alliagea. Il s'eat avéré qu'ils possédaient, suivant leur composition,
des propriétés magnétiques, thermiques et élastiques particulières. Ceci

peýit d'envisager un domaine d'utilisation très large des ferronickel.

car dès lors il était possible de préparer un alliage ayant dea propriétés

physiques contrôlées et déterminées.

1.2. Le diagramme d'équilibre.

Le premier diagramme d'équilibre a été tracé par OSMOND et CARTAUD

(2). De nombreuses études ont été depuis consacréel 1 ce sujet et dea diver-
gences subsistent encore en ce qui concerne la position de certainl pointa
du diagramme (point péritectique, adnimum du liquiduI).
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Le diagramme d'équilibre généralement admis à l'heure actuelle
elt représenté sur la figure I (3). La position des limite. entree Ie.
phaaes Q, a + y, y a fait l'objet de nombreuses discuslionl (4). Cel
courbel lont trêl difficiles i établir par suite de la vite ""e de diffu-
lion extrêmement lente dea atomes au-delsou, de 500·C (5).
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Les états d'équilibre métastable des alliages riches en fer ont
une très grande importance. JONES et PUMPHREY (6) ont tracé - à la suite
d'études dilatométriques - un diagramme d'équilibre métastable mettant
en fvidence l'hystérésis thermique de la transformation a ý y qui augmente
avec la concentration en nickel.

Le diagramme d'équilibre fer-nickel présenté par SHUNK (7) fait
Etat d'une phase mixte a + y existant dans le domaine de composition
5-75 % Ni à la température ambiante. Cependant, en pratique, les alliages
contenant plu8 de 30 % de nickel consistent uniquement de phase y 1 la

température ambiante.

- Tý 6oJtma.t..ion magnltiqu.e..

Aux faibles températures, les alliages fer-nickel sont ferroma-
gnétiques. Le point de CURIE de la transformation dépend de la composition
de l'alliage. Ses variations sont représentées sur la figure 1 par la
courbe en pointillé .

" Au voisinage de la composition Ni3Fe, il existe une transformation ordre-
désordre pour une température critique de 500°C enVlron. Ce domaine précis
du diagramme sera considéré plus en détail dans la Buite de ce chapitre .

" Une seconde transformation ordre-désordre a été mise en évidence, plus
récemment, au Laboratoire de Physique du Solide du C.E.N. de Grenoble (8).
Elle correspond à l'alliage NiFe (50 % atomique) et ne se produit que par
irradiation aux neutrons en-dessous d'une certaine température - le bom-

bcVldeme.nt ne.utJtonique a.c.clllltant la. cü66U6ion du a.tomu en CIllant dans

i' aLUa.ge. un nOrmlte 1Lei.a.tive.mertt impoJLtant de. la.c.unu et d' intýWiw .

Cette sur8tructure du type AuCu (Llo) a fait l'objet de nombreuses études
et récemment STEVENS (9) a détecté cet état ordonné (après irradiation
suivie d'un recuit à 300 - 340°C) par diffraction électronique sur des
feuilles d'alliage amincies électrolytiquement.

" L'existence d'une phase ordonnée Fe)Ni a été 8uggérée par HAUSCH et Coll.
(10) au cours d'une étude sur l'inhomogénéité structurale dea alliale.



invar fer-nickel. La similitude des deux systèmes d'alliages Fe-Ni et

Fe-Pt établie par KUSSMANN et Coll. (I I) a conduit ces auteurs à cette
" l"t e-tre observée seulementidentification. Cette transformation pourra

dans des alliages à l'état de film mince; une constatation identique

avait été faite précédemment par KACHI et Coll. (12) qui avaient détecté

la formation de Fe Ni ordonné par A.T.D. seulement avec de trè. petite.
3

particules et non dans le matériau massif.

1.3. Structure cristalline (13).

La phase a est cubique centrée avec une structure du type Al

tandis que la phase y est cubique à faces centrées avec une structure du

type AI. La phase ordonnée Ni3Fe est du type AuCu) (LI2).

1.4. Applications.

Nous ne pouvons énumérer ici les multiples application. de. allia-
ges fer-nickel suivant leur composition et leurs propriétés. Nous en men-

tionnerons deux catégories dont l'intérêt elt primordial: l'invar et les
permalloys "

" L'invar avec 35,S % de nickel dont les dimensions restent à peu près
constantes entre la température ambiante et 100GC grâce à un très faible
coefficient de dilatation thermique. L'invar est employé pour la fabrica-
tion d'instruments de mesure, d'étalons, de pièces d'horlogerie et d'élé-
ments bimétalliques.

Les permalloys qui contiennent 60 à 90 % de nickel. Ce sont des alliages
qUI ont, en général, une haute perméabilité magnétique pour de faibles
valeurs du champ magnétisant et une hystérésis magnétique à peu près
négligeable. Ces propriétés sont obtenues pour une composition convenable
de l'alliage avec ou non un traitement thermique spécifique. 118 IODt
utilisés dans les transformateurs, les relais, les bobines de self-
inductance, les amplificateurs magnétiques, les redresseurs mécanique ""
A l'état de film mince les permalloys présentent un intérêt croisaant
danl la fabricatioD dea circuits mé.oire d'ordinateur ""
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II. GENERALITES SUR LES TRANSFORMATIONS ORDRE-DESORDRE.

Il.1. Définition de l'ordre et du désordre dans les alliages.

Un certain nombre d'alliages métalliques de composition atomique
simple comme AB, AB2' AB), AB4' ABC2 "... peuvent suivant l'histoire de
l'échantillon et suivant les conditions physiques imposées

- C.Oý.t.Uu.Vl une soturco« 60Ude dý.6oltdoMýe, c ' ut-d-cU.Jr.e que lu di66ý-
ILe.tttu e..6pýc.u d'atomu .6ottt aNtanglu au. htuCVtd .6u.Jt. lu pOllWOnh
atomique,/, du ILlýeau

- ou plLlIIe.ntVl un olldlr.e d courd». cüld:anc.e, c ' ut-d-dVr..e que lu atomu
man.i6ute.nt une tendanc.e .6taLi..-6Uque. d .6' entoUllVl de voi6inh de. na.tulLe.

cU66lILwe

- ou e.nc.olLe. pIluentVl un ondss: d longue. dcsrance., c.'ut-d-cU.Jr.e. que lu

atomu d'une. même upèc.e .6 e 1[.ýpa..!t..ÜA.6 e.nt d'une. 6açon l[.ýgu.UýILe. ou pIlU que.

I[.lgu.Uýe. c:lt.tntJ un vo lume M.6 ez glUlnd d' aLU.a.g e et tendent d c.onh ti..t«Vl

un c.ompo.6l intVl.mU.allique dont. la. ma.il.le. ut plu..6 glUVlde eý la. .6ymUJUe

ptu..6 6aible qu.e c.eUu de. la ).)olu.Uon 60Ude dl.6oILdonnle ; c.ha.que. upýc.e
d'atomu tend d OC.C.UpVl un ou plu..6.<.ei.1/L6 .60u..6-l[.ueaux du Jtl.6eau duoJtdonnl.

Ainsi, de nombreux alliages peuvent exister sous deux formes

" La forme ordonnée qui est l'état stable à basse température

" La forme désordonnée qui est l'état stable à haute température.

Ces deux formes structurales marquent le commencement et la fin de

la transformation ordre-désordre; ce sont les extrêmes d'une série continue
d'états d'équilibre intermédiaires stable à une température donnée.

" La transformation ordre-désordre n'étant pas une transition brutale. au

voisinage d'une certaine température appelée température critique (Tc>
l'ordre à longue distance est détruit lai ""ant place à un ordre l courte
distance et non au désordre complet.
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Cette transformation doit être considérée comme un processus de diffusion

dans lequel les atomes traversent de courtes distances - réarrangement

atoaique et non diffusion à grande distance - sans établissement de

gradient de composition à grande distance.

La transformation ordre-désordre que les alliages peuvent subir est une

transformation de phase à l'état solide dont la principale conléquence

est le changement de leurs propriétés.

La ségrégation des atomes sur des sites atomiques particuliers crée une

solution solide ordonnée à partir de la solution solide désordonné.

mais non une nouvelle phase au sens propre du terme.

II.2. Eléments de la théorie des surstructures.

Les premiers essais de formulation d'une théorie de l'ordre remon-
tent à 1930 et sont associés aux noms de BORELIUS (14), JOHANSSON et LINDE
(15), GORSKY (16), DEHLINGER (17), DEHLINGER et GRAF (18), BRAGG et
WILLIAMS (19), WILLIAMS (20), BETHE (21), PEIERLS (22). Plusieurs miles au
point, concernant la théorie des transformations ordre-désordre et les
études expérimentales des surstructures, ont été publiées parmi lesquell ""
celles de NIX et SHOCKLEY (23), LIPSON (24) et GUTTMAN (25).

La condition essentielle pour qu'une solution solide de compo.ition
convenable puisse s'ordonner à basse température elt que les atome. diffé-
rents s'attirent l'un l'autre plus énergiquement que les atomes semblable.
de façon que l'énergie libre diminue lorsque le nombre de paires d'atomes
voisins dissemblables augmente. En termes d'énergie d'interaction entre
paires d'atomes de deux espèces atomiques A et B, cette condition s'exprime
en général par :

<
J

2
+

où EAA et EBB représentent les énergies associées aux paires d'atome. lem-
blables et EAB l'énergie de la paire d'atomes AB. Si cette condition elt
satisfaite pour un alliage donné de composition stoechiométrique alora, I
une température déterminée, la atructure deviendra parfaitement ordonnée,
les atomes A et B occupant de. sites déterminés dans le réseau que l'on
peut appeler .ites a et B.
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Si l'on élève la température, la présence préférentielle de
chaque type d'atomes sur certains sous-réseaux décroît lentement et par
consýquent la distribution atoffiiqup devient plus dýsordonnéc.

A basse température, lorsque l'ordre est parfait, la probabi-
lité mathématique de trouver un atome A sur un site a et un atome B

sur un site S est égale à l'unité. Lorsque la température croît, la
probabilité pour qu'un site a soit occupé par un atome A sera réduite
à une fraction d'unité. BRAGG et WILLIAMS (19) ont utilisé ce raisonne-
ment pour définir le paramètre d'ordre à grande distance S.

Au voisinage de la température critique l'ordre à longue dis-
tance est détruit. Cependant, la tendance qu'ont les atomes dissemblables
ý s'associer persiste au-delà du point critique et empêche le désordre
complet de l'arrangement: l'alliage présente alors un ordre à courte
distance. Ainsi, la disparition de l'ordre parfait n'exclut pas la possi-
bilité d'existence d'un haut degré d'ordre local dont la perfection n'est

pas absolue sur une grande échelle de distances interatomiques. En vue
de décrire un tel comportement, une autre méthode de définition de l'état

d'ordre est possible qui, au lieu de considérer la probabilité de trouver
les atomes A ou B sur les sites du réseau désignés a ou S, tient compte
du nombre de plus proches voisins dissemblables autour d'un atome donné.
C'est sur ce concept que BETHE (21) a défini le paramètre d'ordre à courte

distance o.

Si la température crolt au-dessus de T , le désordre s'établit
c

de plus en plus et on pourra en arriver éventuellement au désordre général

pour lequel toute distinction entre les différents sites du réseau est

impossible.

Nous ne reprendrons pas ici le développement des deux grandes
théories cinétiques du phénomène ordre-désordre, à savoir

" la théorie de BRAGG et WILLIAMS ou théorie de l'ordre ý grande
distance

" la théorie de BETHE ou théorie de l'ordre à courte distance

dont un exposé très détaillé est donné dans divers articles (23, 24 et
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et brièvement les définitions des para-
25), Nous rappellerons seulement

,
1 dl'stance S et d'ordre à courte distance o.mètres d'ordre a ongue

d· d'Anrès BRAGG et WILLIAMS (19).II.2. i , Paramètre ýý!ý!!_!_g!:!!!ýL_!!!!!!£!:_--ý--------------ý--------

s "

où b'l' , d t r un atome A Bur un Bite aest la proba lite e rouve

est la fraction globale d'atomes A

S varie de 1 à 0 quand l'ordre décroît.

Ce parasètre n'est pas lié aux sites a et aux .ites 8 .. i "" la

configuration des preaders voisins.

Il est dêfini par la relation

o -

où q représente la fraction de plus proche. voisina di.semblable.

qr est la valeur de q pour l'échantillon complètement désordonnA
qm est la valeur de q pour l'échantillon parfaitement ordonné

o varie de 0 à I quand l'échantillon passe de l'état totalement déaordonn6
à l'état parfaitement ordonné.

En réalité 0 n'atteint jamais la valeur O. La tendance des ato.es
dissemblables à se rassembler persiste à toute température si bien que a

décroît mais garde toujours une valeur résiduelle positive au-dessus de
T .

c

En termes de relation entre atomes 0 mesure l'état d'ordre dana
le voilinage immédiat d'un atome donné à l'opposé du paramètre d'ordre l
grande distance S de BRAGG et WILLIAMS qui a trait au réseau tout entier.
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Il.3. Point de vue structural.

S "
J entraîne a " I mais dans le cas des domaines antiphases

S est très petit et a est voisin de J (23).

Il.2.3. Relation entre S et a.---------------------

Le paramètre d'ordre a peut être pria comme quantité meaurant
les fluctuations locales de la distribution d'atomes représentée par S.

a. "
l

n.
l

Les paramètres d'ordre à courte et à longue distance donnent une
image très simplifiée de la réalité. Dans le cas où l'on ne veut plus se

limiter aux seuls premiers voisins sans pour autant introduire le paramè-
tre d'ordre à longue distance. il est commode d'utiliser la définition de
COWLEY (26). Elle permet de décrire l'environnement immédiat d'un atome
donné en tenant compte des premiers. seconds. troisièmes """""" ièmes plus
proches voisins. L'ordre à courte distance s'exprime alors par une série
de coefficients a ..

l

En considérant les c. atomes appartenant à la ième couche de vai-
l

aina. l'origine étant un atome B. on définit:

n. eat le nombre d'atomes A de la ième couche.
l

II.3.1. Lorsque l'ordre s'établit dans un matériau, le réarrangement ato-
mique va être à l'origine des modifications de sa structure criatalline.

Dans une solution solide, la tendance pour des atomes d'espèce
différente à occuper des sites voisins du réseau cristallin conduit à

la formation d'une phase ordonnée que l'on dénomme généralement surs truc-

ture i dans ce paragraphe, nous allons considérer brièvement ce sujet du
point de vue structural.
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ýdifié. Nous ne citerons que dýux cas

1 11' A Cu Ni' Fe Ni Mn, c.f.c. 1 l'état délordonni.
" es a lages u 3' 3 ' 3

s'ordonnent en gardant un réseau cubique du type LI2

l'alliage Aueu,initialement cubique centré, devient quadra-
.

d la transforýation ordre-désordre (struc-tlque au cours e u_

ture type LlO)'

- Suivant la

et suivant

nature cristallographique de la solution solide initiale
" A le réseau peut ou non être

le type d'ordre qUl apparslt,

I
t

t

La formation d'une surstructure dans une solution solide désordonnée

se traduit par une augmentation de la maille élémentaire et un abai.-

sement de la symétrie, Par conséquent, les réseaux de diffraction

obtenus soit i partir des rayons X, des électrons ou des neutrons

contiendront alors des réflexions d'espaces réticulaires nouveaux

et plus grands qui ne sont pas présentes dans les diagrammes de l'al-

liage désordonné. Ces réflexions (raies ou points suivant le degré de

cristallinité du matériau) sont appelées raies ou points de surstruc-

ture.

II.3.2. Sur la base de la thermodynamique, on peut montrer qu'un arranle-
ment ordonné d'atomes dans un alliage possède une énergie interne plus
faible que celle d'un arrangement désordonné, en particulier si la sélré-
gation des atomes sur les sites atomiques se produit à des températures
relativement basses où l'entropie, associée au désordre, joue un rôle
moindre. La condition d'ordre parfait tel que les atomes semblables ne
soient jamais plus proches voisins peut être réalisée seulement dans un
monocristal parfait avec un réseau métallique simple et pour des composi-
tions correspondant à des rapports stoechiométriques d'atomes. En réalité,
la présence de diverses imperfections et des joints de grain exclut cette
possibilité dans la plupart des cas.

De plus, il est connu qu'une solution solide ordonnée consiste
en domaines ordonnés qui peuvent être parfaitement ordonnés à l'intérieur
d' eux-meAmes -"l' s

.

.a qUl ne sont pas en phase entre eux. Ceci se traduit par
davantage de contact entre atomes semblables aux limites des domaines
adjacents. Cel domaines ordonnés sont appelés domaines antiphases et en

I

!

I

t
!

I
1

!

!
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ginýral leur nombre est tr&s grand à l'intérieur de chaque graln du
matériau. Ces domaines sonl séparés par des parois d'antiphase. La for-
mation de ces parois s'explique de façon trps simple: lorsqu'un alliage
désordonné est recuit par maintien à une température inférieure à sa tem-
pérature critique, en plusieurs points de chaque grain cristallographique
se produit une nucléation de petits domaines ordonnés qui grossissent
progressivement au détriment de la matrice désordonnée; lorsqu'un do-
maine en rencontre un autre, il fusionne avec lui si les atomes de chaque
nature occupent les mêmes sous-réseaux dans les deux domaines sinon il

se constitue une paroi d'antiphase dite thermique.

Ces parois d'antiphase peuvent soit suivre des plans cristallo-
graphiques particuliers soit avoir un tracé quelconque. Ainsi, les parois
qui se forment dans l'alliage AuCu) sont toutes dans des plans {IOO}

tandis que dans les alliages Ni)Fe et Ni)Mn, elles n'ont aucune direction
particulière bien que ces trois alliages possèdent à l'état ordonné la

même structure L12"

Enfin, certains alliages présentent des parois d'antiphase pé-
riodiques, c'est-à-dire qu'elles sont ordonnées à grande distance dans
une ou plusieurs directions. Le cas le plus connu et le plus étudié est
celui de l'alliage AuCu qui ,après avoir subi un traitement thermique
adéquat,possède une structure à antiphases monopériodiques suivant des
plans {IOO}.

II.3.3. Lorsqu'un alliage initialement désordonné se transforme en un
alliage ordonné, la sous-structure de cet alliage se trouve en général
modifiée en particulier les joints de grain, les dislocations, les ré-

seaux de dislocations, les macles, les interfaces entre phases. La prln-
cipale raison en est la plus grande périodicité du réseau ordonné par rap-

port à celle du réseau désordonné. Cette différence provoque dans les

alliages ordonnés la création de parois d'antiphase dites de déformation.
MARCINKOWSKI dans un mémoire récent (27),qui est une mise à jour de tra-

vaux antérieurs (28),a étudié d'une manière générale les différents défauts
de structure associés aux alliages ordonnés et décrit en détail la façon
dont ils peuvent être observés et interprétés à l'aide d'un microscope
électronique.
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4 T h
. de mise en évidence et d'étude.Il. . ec niques

Les techniques de mise en évidence et d'étude des transformations

ordre-désordre sont basées sur les conséquences engendrée. par une telle

réaction,à savoir modifications d'une part de la structure d'.utre part

1 les exallll'ner en considérant les limit.tion.des propriétés. Nous al ons

propres à chacune d'elles.

Les rayons X ont, les premiers, permit d'établir l'existence d'un

ét.t ordonné par observation de raies de surstructure sur le. di.gr .....

de diffraction.

Ils fournissent des renseignements quantitatifs sur l'ordre 1

longue distance et même, grâce à la diffusion au voisinage d'une position
de BRAGG, sur l'ordre à courte distance. Ils permettent aussi d'estimer
le paramètre d'ordre à grande distance S et d'étudier la forme des germe.
ordonnés. Pour obtenir S, on compare l'intensité d'une réflexion de sur-
structure à l'intensité d'une réflexion fondamentale sur les mêmes plans
réticulaires, évitant ainsi les perturbations dues à la texture de l'échan-
tillon. D'autre part, d'après l'élargissement d'une raie supplémentaire,
on peut ensuite estimer la taille des domaines ordonnés qui lui est in-
versement proportionnelle.

Un inconvénient à l'utilisation des rayons X repose sur l'impos-
sibilité de détecter l'ordre dans les alliages composés d'éléments de
numéro atomique voisin car le rapport entre les intensités des raies de
surstructure et des réflexions fondamentales est trop f.ible pour que
les raies de surstructure soient détectées par rapport au fond continu
normal du diagramme de diffraction. Cependant, si la radiation X incidente
e.t choisie de telle façon que sa longueur d'onde soit proche de la di.-
continuité d'absorption X d'un des éléments diffractant, les facteur. de
diffusion atomique apparents sont modifiés et le rapport des inten.ité.
présédentes est considérablement accru.
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La microscopie ýlectronique par transmission permet de SUivre
l'évolution de la phase ordonnée. Si la formation des germes d'ordre
ainsi que les premiers stades de leur développement ne peuvent pas être
visualisés,elle offre cependant une image complète des derniers Btades
de la croissance des domaines. La microdiffraction jointe à la microsco-
pie par transmission permet de faire parallèlement à l'observation une
étude cristallographique de la transformation.

L'analyse des taches de diffraction supplémentaires permet d'af-
firmer la présence d'ordre à longue distance et de connaître sa nature
avant que les parois d'antiphase ne puissent être mises en évidence. La
limitation des études de diffraction et surtout de microscopie à des
phases dont les atomes ont des numéros atomiques assez différents est
beaucoup moins sévère qu'on ne l'a longtemps cru. Les taches de diffrac-
tion sont faibles si les facteurs de diffusion atomique sont voisins
mais on les voit nettement dans les diagrammes de diffraction de CuZn,
Feeo, Ni3Fe, Ni3Mn, Ni3V ou Ni2Cr. Dans tous ces alliages, on peut même
voir les parois de domaines antiphases alors que la théorie dynamique
à deux faisceaux de la diffraction des électrons due à MARCINKOWSKI (28)

prévoyait une distance d'extinction énorme et demandait, pour avoir un
contraste perceptible, une épaisseur d'échantillon inutilisable dans un
microscope à 100 kV.

Les surstructures peuvent aussi être étudiées par diffraction des

neutrons. Par rapport aux rayons X, les neutrons thermiques présentent un

grand intérêt pour l'étude des alliages dont les constituants ont des

numéros atomiques très voisins, les facteurs de diffusion des neutrons
variant de façon irrégulière avec la masse atomique des éléments.

La microscopie à émission d'ions permettant d'obtenir une image

directe de la structure d'un cristal peut être utilisée pour la mise en

évidence d'un état ordonné dans les alliages et pour l'étude des trana-
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formations ordre-désordre (29). Les alliages ordonné "" e reconnai ""ent

immédiatement ý la disposition régulière des taches sur l'image, la

régularité de l'image étant une fonction croissante de l'ordre (30).

Cette technique a été appliquée en particulier aux alliage. PtCo,

Pt3Co, PtPe et Ni4Mo.

- IJ.iCJLOýcopf.e opü.que.

La microscopie optique ne permet de voir que de. domaine. d.

très grande taille. Elle souligne cependant la réactivitf chiadqu "" pf-

ciale des parois d'antiphase liée, sans doute, ý une compo.ition chi.ique

différente de celle du coeur des domaines.

La modification structurale d'un matériau passant de l"tat dé-

sordonné à l'état ordonné entraine simultanément la variation d'un certain
nombre de ses propriétés physiques et chimiques.

Par conséquent, on peut mettre en évidence l'exi.tence d'une trana-
formation ordre-désordre au sein d'un matériau en étudiant .on comportement
physique ou chiýque en fonction des traitements thermiques .ubi ""

De telles études concernent les propriétés électriques, ýcanique.,
thermiques, magnétiques, chimiques, etc "."""

Ces techniques qui permettent de prévoir la présence de .tructure.
ordonnées et d'étudier les transformations ordre-désordre présentent deux
autres aspects :

" elles suggèrent l'utilisation de l'état ordonné pour obtenir d.... t'riaua
avec de DOuvelle. propriétés présentant un intérêt certain

" mais au "" i elle. montrent la nécessité de connaître le comportement d'un
matériau opérationnel susceptible de présenter une telle tran.for.ation.
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Ill. LA TRANSFORMATION ORDRE-DESORDRE AU VOISINAGE DE LA COMPOSITION Ni)Fe.

III. I. Résultats antérieurs.

En 1936 DAHL (31). étudiant l'influence de l'écrouissage sur la

résistivité électrique de Ni3Fe. fut amené à envisager. par comparaison
avec l'alliage AuCu3, la possibilité d'une transformation ordre-désordre
au voisinage de la composition atomique 75 - 25 %.

c'est en 1939 que LEECH et SYKES (32) ont apporté les preuves de
l'existence de cette transformation à partir de mesures de chaleur spéci-
fique, magnétique et de rayons X. En même temps HAWORTH obtient les raies
de surltructure par enregistrement photographique (33).

Différentes études par diffraction des rayons X (34) ou des neu-
trons (35). mesure de la résistivité électrique (34. 36). mesure magné-
tique (34) ou dilatométrie (37) ont confirmé ces résultats et JOSSO (38)
en appliquant la méthode dilatométrique différentielle a pu tracer le

diagramme d'équilibre de la transformation.

Par la suite. les alliages fer-nickel de composition proche de

NilFe ont fait l'objet de nombreuses investigations en vue :

" d'approfondir la connaissance exacte des divers paramètres de la trans-
formation ordre-désordre

" de connaître les modifications structurales inhérentes à un tel phéno-
mène

" de préciser l'influence de l'état d'ordre de l'alliage sur les propriétés
physiques.

111.2. Caractéristiques de cette transformation.

La température critique Tc d'une transformation ordre-désordre

peut être définie comme la température au-dessus de laquelle aucun ordre

à arand. distance ne peut exister à l'état stable.
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du phénomène de mise en ordre de Ni3Fe. La valeur "u'-extrêmement lente

FERRO et Coll. (41) ont montré que l'on pouvait accélérer ce pro-
ceasus en fai.ant subir l l'alliage une trempe avant le recuit. ce procédf
créant dans l'alliage un excès de lacunes favorisant la diffuaion dea
atomes. Auparavant, MARCHAND et Coll. (42) avaient obtenu un résultat
similaire sur FeNi par irradiation aux neutrons et BENeI et Coll. (4)
par trempe sur AuCu3,

ralement adadae dans la littérature pour le maximum de Tc eat S03·e pour
une teneur en nickel d'environ 74 %.

La transformation ordre-désordre de Ni Fe eat extrêmement lente
3

et nécelsite des teaps de recuit très longs même 1 dea températures trý.
proches de Tc.

Cel réaultats assez différents peuvent s'expliquer par la nature

Par dilato-'trie diffErentielle, JOSSO (38) a dA terminA la te.-
pfrature de tran.ition ordre-délordre del a1liagea nickel-fer au voi.ina ""
de Ni)'e (68 - 80 % Ni) ; cette température varie en fonction d. la compo-
lition et pa.ee par une valeur maximum de 503·C ± 2·C pour une teneur en

nickel ne correspondant pas exactement a Ni3Fe (15,9 % Ni) maia proche
de 74 % Ni. WAKELIN et YATES (34) ont constaté - par mesure de rEaiativit'
électrique -une hystérésis de la transformation qu'ils ont attribuée 1 la

cinétique de diffusion. Ils ont déterminé une température critique de
49S·C correspondant à une composition atomique de 75 % Ni qu'ils dffinis-
sent comme "la température au-dessous de laquelle l'alliage désordonnf
s'ordonne 1 grande distance et au-dessus de laquelle l'alliage délordonnf
reste désordonné". BEHOT et Coll. (39) ont établi, à partir de la taille
deI domaines ordonnés et du paramètre S, une valeur de Tc nettement plui
élevée voisine de 520QC pour un alliage de composition 74/26, au-deaaua
de laquelle l'alliage ordonné se délordonne. Ils ont constaté un retard
a l'établissement de l'ordre dû a des difficultés de germination de la
phase ordonnée. Plus récemment,CALVAYRAC et Coll. (40) ont détermin6 un
domaine d'hYltérésis de la transformation au voisinage de 14 tempfrature
critique ,'étendant sur une dizaine de degrés et dana lequel il exi.te
une ýne où les phases ordonnée et désordonnée coexistent.
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111.3. Con.idérations structuralea.

" Fe.ON.<.

",

(100)

F.igUlle 2. MailLe titmenta..ULe de N'<' 3 Fe. OII.donné {type L1 2'

(001)
t

10----

Un autre intérêt de cette étude réside dans le. application.
technologiques de ces alliages ternaires dont les propriété. magnétique.
dépendent de leur degré d'ordre.

111.3.1. Structure.--,..---

Plus récemment GOMANKOV et Coll. (46) ont étudié par diffraction
dea neutrons la surstructure des permalloys alliés. lIa ont con.taté que

V, Cr, Mo, W, Co, Cu détruisent l'ordre à grande diatance de Ni)Fe pour
deý concentrations caractéristiques de chaque élément tandis que Mn,

Si et Ge préservent la surstructure de Ni3Fe.

L'addition à Ni3Fe de certains élément. comme le cuivre et le

molybdine abaisse la température critique de tran.ition et l'addition
de cuivre dEcale vers les basses teneurs en nickel la po.ition du maximum
de Tc (44). Si on dope Ni)Fe avec de faibles quantité. de man8aný.e ou

d'aluminium, l'établissement de l'ordre dans l'alliage eat grandement
accéléré (34, 45).

111.2.3. Influence de. 'léments d'addition.ý--ý---------------------------
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111.3.2. Paraaltre criltallin.--------.-----------

L'établi ""ement de l'état ordonné .'accompagne d'une i_'ortaDt.
contraction .lorl que la deltruction de l'ordre ae manifeate par une ex-
paneion (32, 34, 37),le paramètre du réaeau criatallin variant avec le
degré d'ordre.

" Coordination :

Le. par.-ètrea généralement ad.ia pour lea phaae. ordonnée et dél-
ordoDD6e .ont ceux déterminés par WAKELIN et Coll. (34). Pour une compo.i-
tian ata.dque de 7S % de nickel:

" Type AuCu3 cubique

" Mo.bre de .allcule. par .. ille M·

" Groupe de .ymltrie oý. PmJm. D· 221

" Origine au centre (ý

est caractérisé par un assemblage cubique ýL'état désordonné
de nickel étant distribuê. au ha.ardface. centrées, les atomes de fer et

aux noeud. du rý.eau dan. le rapport de I à 3.

L'alliage
LI2' les atose. de

nickel au centre de

dýcrite l l'aide de la maille cubique et du mode P.

22



2)

a " 3,5544 A état désordonné
a " 3,5522 A état ordonné

111.3.3. ýiEh!!!!.

Le réseau c.f.c. peut être divisé en quatre soul-réseaux équiva-
lents, chacun d'eux étant occupé par les atomes de fer et de nickel avec
une distribution statistique uniforme lorsque l'alliage est désordonné.
Pour Ni)Fe ordonné, les atomes de nickel sont localisés sur les) SOUI-

réseaux I, II, III et les atomes de fer sur le quatrième (Figure 2). Au
cours de la croissance de la phase ordonnée si un domaine rencontre un
domaine d'un autre type, c'est-à-dire dont les atomes respectifs n'occu-
pent pas les mêmes sous-réseaux, il se créera entre eux une paroi d'anti-
phase (en anglais "antiphase domain boundary" ou A.P.D.B.). Le vecteur
déplacement antiphase entre les domaines est a/2 <110>.

Pour Ni)Fe, les parois ne se trouvent pas préférentiellement pla-
cée. dans des plans cristallographiques particuliers bien que les calculi
prévoient pour les structures LI2 que les joints d'antiphase possèdent
une énergie minimale lorsqu'ils sont situés dans un plan (100). Ce résultat,
suggéré par DAVIES et STOLOFF (47) puis par BEHOT et Coll. (39) à partir
d'études aux rayons X, a été observé plus récemment par microscopie élec-
tronique (48, 49).

111.4. Influence de l'état d'ordre sur les propriétés.

Les répercussions d'une transformation ordre-désordre sur les

propriétés d'un alliage sont bien connues puisque, souvent, elles ont

perads de mettre en ývidence une telle transformation. Cependant, la

littérature fait état de nombreux travaux effectués pour préciser cette
influence dans le cas de Ni)Fe et dans des conditions très particulières.
L'énumération de ces résultats dépasserait le cadre de ce mémoire et noul

dirons seulement que ces travaux ont porté principalement sur :

· les proprié tés thermiques (4S, 50 à 54)

· leI propriétés mécaniques (55 à 58)

· les propriétés é lec trique s (59 à 61)

· lea propriétés magnétiques (62 à 64).
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III.S. eo.parai.on de. po "" ibilitl. d'ltude "" trueturala. et orientation

ver. la technique de microscopie et diffraction llectronique en

fil. aince.

Lea Etude "" tructurale. concernant la tran.formation ordre-di.ordr.

dei alliagel Ni)Fe ont été faites principalement :

- aux rayons X : détermination de l'état ordonný. du paramètre S en fonc-

tion du traitement thermique

- aux neutronl : cinétique de l'établissement de l'ordre

- aux électrons : mise en évidence de la surstructure. étude de la croi.-

lance des domaines antiphases. des dislocations.

Comme nous le verrons plus loin, les facteurs de structure relatif.
aux raies ou points de surstructure de Ni)Fe dépendent de la différence de.

facteurs de diffusion atomique des éléments de l'alliage.

Etant donnée la proximité du fer et du nickel dans le tableau pl-
riodique, leurl facteurs de diffusion auront des valeurs trè. voi.ine. et
par conséquent l'intensité des raies de surltructure sera très faible par
rapport à celle des réflexions fondamentales. Ceci explique lei difficult'.
considérables rencontrées danl une telle étude soit aux rayonl X "" oit aus
électrons.

L. diffraction dei neutrons elt idéale dana ce eaa :

- d'une part parce que la différence dei facteurs de diffusion eat plu.
grande

- d'autre part cette différence peut être encore augmentée par utili.a-
tion d'isotopel (en particulier Ni enrichi de 62Ni).

Un inconvénient à cette technique est qu'elle néee "" ite une quan-
tité de matière importante et par conséquent deltemps de recuit tra. lonl.'

La tranlformation ordre-délordre au voilina,e de Ni Fe peut cepen-
d

.... ý ud'ý 3ant etre et lee aux rayon. X et aux électron "" ou. certaine. condition ""
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- RayOK4 X.

En prenant en conlidération lei effetl de diffulion anormale,
induit. par utililation d'une radiation incidente dont la longueur d'onde
elt proche de la discontinuité d'ab.orption deI élémentl irradiés, il

est po.sible d'accentuer la différence des facteurs de diffulion. Ainsi
pour Ni)Fe, la radiation Co Ka permet une bonne détection dei raiel de
surltructure.

- Eteýon6.

Pour les électrons, la différence des facteur. de diffulion ato-
mique est encore plus petite que pour les rayons X. D'aprèl la théorie
cinématique, le maximum d'intensité des raies supplémentairel elt propor-
tionnel a 52 (fFe - fNi)2 alors que le maximum d'intensité des réflexionl

2principale. est proportionnel a (fFe + 3 fNi) . Pour Ni3Fe ordonné (S " I)

le rapport
2 2

(fFe + 3fNi) I (fFe - fNi)

3elt de l'ordre de 3.10 , ce qui se traduirait par l'impolsibilité d'obler-
ver dan. le diagramme de diffraction les raies de surstructure.

Cependant, par suite d'effets dynamiques. une telle observation
elt pOlaible : les taches supplémentaires ont une faible intensité mail

elles lont néanmoins visibles, ce qui a été corroboré par la théorie dy-

namique à faisceaux multiples (65).

A notre connaissance, toutes les études de microscopie et diffrac-
tion électronique sur Ni)Fe ont été faites sur des échantillons amincis

après traitements thermiques. Il nous a paru intéressant de mettre en

évidence ce phénomène ordre-désordre sur un matériau - Ni3Fe - en film
mince. Les transformations de ce type sont dues à une diffusion des ato-

mes, très lente dans le matériau massif (diffusion tridimensionnelle) et
en particulier dans les alliages fer-nickel ; par contre,en film mince
le phénomène devient bidimensionnel et l'état d'équilibre pour ces quan-
tités de matière restreintes est atteint plus rapidement. GANDAIS et Coll.

(66) ont montré l'intérêt des films minces pour étudier de telles trans-

formations et déjà cette technique a été appliquée aux alliages or-cuivre.



ELABORATION PES FILMS MINCES O'ALLIAGE FER-NICKEL

ET PETfRMINATION OE LEUR COMPOSITION PAR FLUORESCENCE X.



Ch.pttre I

ELABORATION DES FILMS MINCES

" " ALLIAGE "

Lee filma mincel ont été préparée par évaporation IOUI ultra-
vide 1 l'aide d'ün canon à électrone dans un appareillage réaliaé aupa-
ravant au Laboratoire (67).

1. APPAREILLAGE.

Le schéma de l'ensemble du dispositif expérimental elt donné
sur la figure 3. L'enceinte de travail eBt constituée d'une cuve en
acier inoxydable surmontée d'une cloche en pyrex. Elle eat reliée à

un groupe de pompage pour ultra-vide.

1.1. L'enceinte d'évaporation.

La figure 4 représente l'enceinte d'évaporation et Bon disposi-
tif interne composé essentiellement par un canon à électrons et un car-
rousel.

- Le canon a lteýn4 de type Varian est constitué de trail creusets
refroidis par eau qui permettent d'évaporer consécutivement trois élé-
ments massifs différents sans ouvrir la cloche ; par conséquent les

temps de manipulation sont raccourcis et les phénomènes parasites
d'oxydation, par luite d'une remise à l'air, sont évités. L'évaporation
eat effectuée par bombardement électronique, les électrons émis par le fi-

lament placé à côté du creuset étant dirigée sur le matériau à évaporer
par l'intermédiaire d'un champ magnétique crée par un aimant permanent.
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11

.... --2
ýC!::!.ý2L_ 3----ýýýý--ý

I. P.IBage tournant

2. CarrouBel

3. Quartz vibrant
4. Canon à électrons
5. Chauffage du filament
6. Pompe ionique
7. Sublimateur 1 titane
8. Refroidhlellent
9. Déplacement du canon

10. Jauge
11. Cache magnftique



) . Cart'ousel

2. Substrat
l. Tresse
4. Quartz vibrant
5. Isolant
6. Cache magnétique

li

" un each.
trat at la quarta.

'ý<,\:
- '·.c-

" un quartz pifzo-flectrlqu. pa\l1' l.. ý'ýl ... ý.ý "'''f'H

d'po.a.

Le C4hhDUAel comporte SiX porte-sub.trats sur le.quel "" ont (iýý :ý

supports qui recevront les dépôts métalliques. Le. difffnats $ý:ýýý
sont amenés en position d'évaporation par l'inteýi.iý .. ý
tournant. III peuvent être chauffé. au lIOy.n d'un. ýU ... :ý-.::.t'
Benant de four. La température es t contrôU. ýt' \IQ ýýýU,..f

ration
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1.2. Le Broup. d. pO!Pa,e.

Le système de pompage adopti est le suivant

poýase primaire A absorption cryogénique par refroidi .....nt

d'une zéolithe à la température de l'azote liquide, une pre.-

sion de l'ordre de 10-3 torr est ainsi obtenue

aecondaire par pompe ionique, aprèl étuvase à 8O·C- pompage -8
la prelsion est amenée à environ 10 torr

- un Bublimateur au titane permet d'une part d'obtenir plu.

rapidement le vide limite, d'autre part de rester dana le

même domaine de pression au courl de l'évaporation même dan.

le cas d'un fort dégazage interne.

L' .ill.tlAU d'un td ýtjý.arrt£ ut t' obtV1Ü.ot1. d'un v-ide tJLl4 pItOpite

exempt de. toute. va.pWll d' huile. ou. de meJlc.ulte.

Il. ELABORATION DES ECHANTILLONS.

Nous avons été amené à élaborer deux lortes d'échantillon. dif-
férant de par leur substrat, les uns spécifiques à l'analYle par fluo-
rescence X, les autres à l'étude de la transformation ordre-déaordre.

Il. I. Choix des substrats.

Pour le dosage des couches minces par fluoreacence X, noua avona
étudié qualitativement divers supports: verre, plexiglas, plexigla.
recouvert de mylar, polypropylène, mylar.

Le mylar présente beaucoup d'attrait par son faible coefficient
d'absorption qui le rend presque transparent aux rayons X i son pouvoir
de diffraction étant très petit, le bruit de fond obtenu eat pratiquement
négligeable ce qui est d'un grand intérêt dans l'analyse de filme adncea.

Cependant, il s'eat avéré impossible de l'utiliser comme substrat
en raison de la difficulté que nous avions l le désazer. Nou. avon. doue

..

"1

I

I

:
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opt' pour un .ub.trat en verre en .achant que noua obtiendrlonl une
intenait' de fond continu relativement haute due au fait qu'une fraction
importante du spectre X continu émis par la lource elt diffractEe par le.
éléments légers du verre.

Pour l'étude au rrucroscope électronique, il eat néce "" aire de
pouvoir séparer les films minces de leur support afin de lea examiner
par transmission. Nous avons donc utilisé comme substrat du chlorure
de sodium.

II.2. PrEparation des substrats avant le dépôt des filma minces.

Ce sont de. lamelles de microscopie carrées de 22 mm de côté et
0,15 mm d'épaisseur environ. Par rapport au verre ordinaire elle. pré-
lentent l'avantage d'être optiquement planes, condition essentielle pour
obtenir une bonne mesure de l'épaisseur du dépôt.

Etant donnée leur fragilité et par conséquent le risque de les

briser au cours des diverses manipulations (installation dans l'évapora-
teur et dans le porte-échantillon du spectromètre de fluorescence X,

transfert de l'un dans l'autre), nous les avons collées à l'aide d'un
vernis à l'argent sur des plaquettes de verre ordinaire d'environ
25 x 2S mm de côté et I mm d'épaisseur.

Auparavant, les lamelles et les plaquettes ont étE souadses aux
opération. de nettoyage suivantes

- dégraissage dans le trichloroéthylène

- trempage durant environ 12 heures dans un mélange lulfochromique

- rinçage i l'eau distillée puis à l'acétone et enfin i l'alcool

éthylique

stockage dan. l'alcool éthylique

Béchage dan. cet alcool par évaporation.
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1
.

1 tl·ons ultérieures sont faites avec des gantaToutes es manlpu 8

en nylon pour ýviter toute contamination. Une attention plus importante

est portée aux lamelles. les plaquettes n'ayant qu'un rôle secondaire.

Nous avons utilisé des clivages frais. effectué. l l'air. de .ono-

cristaux de NaCI. Avant l'évaporation il, sont placé. aur le carrou "" l pui.

portés à 250·C et maintenus à cette température pendant une deý-heure pour

éliminer au maximum l'humidité en surface.

Il.3. Préparation de l'alliage massif.

L'alliage massif est élaboré à partir de matériaux de puret' 99.99 Z.

Les quantités de nickel et de fer utilisées sont telles qu'elle. corre'pon-
dent à un pourcentage pondéral de 75 - 25 respectivement. Aprèa pea'e. 1""

métaux sont placés dans un des creusets et l'enceinte de travail eat .d ""

sous ultra-vide. Les métaux sont alors chauffés par bombardement 'lectro-
nique afin de les dégazer complètement puis portés un peu en de.aoua de
leur point de fusion. La diffusion lente des métaux l'un dans l'autre
permet la formation de l'alliage qui est maintenu ensuite l cette temp'ra-
ture dans le but de parfaire son homogénéisation.

II.4. Préparation de. films mlnces.

Les films minces sont obtenus par évaporation à l'aide d'un bombar-
dement électronique du matériau massif sous une pression d'environ 5.10-7
torr.

Pour l'étude analytique, les films sont déposés sur aubatrata en
verre. Nous avons été amené à élaborer trois types d'échantillon. : fer pur.
nickel pur, alliage.dont l'intérêt sera précisé ultérieurement.

Pour l'étude structurale, les substrats sont en chlorure de .odiua.
Dans ce cas les films sont dépose's sur "supporta chauda (environ 250·C) afln
d'obtenir une meilleure'· .epltaxle. Pour améliorer cette caractéristique, un
recuit eat effectué sur ces films à une t 'emperature d'environ 250·C pendant
5 heures dans l'enceinte même d'évaporation.



APPLICATION OE LA FLUORESCENCE X A LA

OETERMINATION OE LA COMPOSITION

OES FILMS MINCES.

Avant d'entreprendre toute étude sur un film mince, la connais-
.anee de sa compolition s'avère nécessaire étant donné que la plupart
deI propriétés du film en dépendent directement. Aucune des techniques
de prfparation d'un échantillon en couche mince ne permet un tel con-
trôle ; il faut alors faire appel aux méthodes analytiques ce qui explique
le rôle important qu'elles jouent dans la technologie des films minces.

De tels échantillons n'offrent que de très petites quantités de
matière 1 l'analyse i ainsi la micro-analyse chimique clal.ique. méthode
longue A mettre en oeuvre et destructive, se montre peu appropriée à ce
cas. On lui préfère des techniques physiques qui ont l'avantage d'être
non destructives et en particulier la fluorescence X qui apparaît comme
la méthode la plus adaptée à l'analyse des couches minces.

I. GENERALITES SUR LA FLUORESCENCE X.

1.1. Interaction des rayons X avec la matière - Principe de la fluores-
cence X.

Sous l'influence d'un rayonnement X primaire polychromatique ou

non, la matière réémet un rayonnement X polychromatique différent du pre-
ýer et caractéristique de la substance irradiée. Les radiations X corres-
pondante. sont dites de fluorescence ou secondaires.

L'émission de ces rayonnements résulte d'un effet photoélectrique.
Celui-ci implique l'ionisation des niveaux flectroniques de coeur de.
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atome. et la rEorgani.ation de. cortlge. conduit entre autre l l'E-'.-

Slon des radiation. caractéristiques. L'effet photoélectrique n'e.t

donc possible que si l'énergie des photons X primaires e.t suplrieur.

à l'énergie de liaison deI électrons de. couchel interne. considEr' """

L'interaction des rayons X avec la matière l'effectue selon

deux proceSIUS, à savoir:

- par absorption photoélectrique d'après le .chlma dlcrit pr'-

cldeSment

- par diffusion cohérente et incohérente.

Il l'en luit qu'un faisceau de rayonl X traversant la .atilre
subit un affaiblislement d'intenlité. L'absorption des rayons X suit une

loi, type loi de LAMBERT donnée par:

l " 1
o

où I intensité transaUse

10 intensité incidente
x Epaisseur de la couche absorbante <en cý
ý coefficient d'absorption linéaire relatif l la substanc "" t

à la radiation considérée <en cm-I)

Il est plus intéressant de considérer l'expre"" ion

"
I - 10 e

- ý p x

où ý. -: est le coefficient d'absorption
h 2 -Icaque atome <en cm.g ).

massique caract'ristique d.

1.2. Analyse par fluorescence X.

Le rayonnement de fluorescence énds par l'échantillon e.t di.per.'
par un cristal analyseur. Si d est la dl'stance interréticulaire de. plan.



n elt l'ordre de la réflexion2 d lin e - n ý

En règle générale, l'intensité de fluorescence d'un élément n'elt

pal une fonction linéaire de la concentration. Cette intenlité dépend for-

tement des élémentl coexistantl c'elt-À-dire des élémenta de la matrice.
L'effet corre.pondant elt dit e66et de ýc.e ou e6&et intýý.

L' btte.n.6Ul dU! 1LaiU! /'pectJuJ1U! lmi6U! pail un llbrtvl-t, /'OU4 du

c.oncü.ti..on.6 aJtb.i..tJt.a.Vtu d' e.xc.iltLti.on, U!t pIlopomonnd.le. a la.

quCIILtUl de l' Ulme.nt qui lu lmet.
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Elle permet de déterminer la concentration des élémentl présents
dans l'échantillon à partir de la mesure de l'intenlité deI raies caracté-
ristique ""

L'analyse quantitative par fluorescence X repose sur le principe
de ba.e luivant :

Elle permet d'identifier leI élémentl prélentl dan. un échantillon
A partir des positions angulaires des raies Ipectrales. En effet la melure
dei e et la connaiasance de d permettent de déterminer leI ý et par conlé-
quent lea éléments émetteura. Des tables donnant e en fonction de À,et ce

pour chaque criltal analyseur,facilitent le dépouillement.

actif. du ra ""au d. c. cri.tal. la radiation de lonaueur d'ODd. A n' "" t

diffractée que .i l'angle d'incidence elt égal a l'angle e donn' par la
loi de BRAGG :

Par rotation du criltal analyseur, les différente. longueurs
d'onde contenuel danl le faisceau de rayons X sont réfléchie "" uccellive-
ment.
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La non-linéarité de la relation liant intenaité et concentration

, sel'n meýme de l'échantillon irradié:
.'explique par le fait qu au

_ la radiation de fluorescence de l'élément (a) analysé peut être

un éle'--nt (b) de la matrice. Dan. ce cas, la loa-
absorbée par .._

, \. de la radiation de fluorescence est lélýrement
lueur d onde 1\

inférieure à la longueur d'onde de la diacontinuité d'ab.orp-

tion (K par exemple) de (b),

_ la radiation de fluorescence d'un élément (b) de la matrice

peut être absorbée par l'élément (a) ana1yaé. Dans ce ca.,

ýb est légèrement inférieure à la longueur d'onde de la dia-

continuité d'absorption (K par exemple) de (a) et il y a exal-

tation de l'intensité de fluorescence de (a).

L'intensité émise par un élément en teneur donnée dana une matrice

peut donc varier avec la composition de celle-ci et la nature des élémenta

coexistants.

paJL c.oýtque.n.t, L' ana.ly6e. 6pe.ctJtOC.him<.que. qucmti..ta.tive. pall. ýOn4 X

ne. peut UJt.e une mlthode. a.b6oiue. de d06age e.t, paUll avoVt un ýert6, elle.

dod UJt.e mente en c.ompaJUUt.t L' éý6.i.Ott de ý ub6 tan ces .ûtc.onnuu d l'l...u-
6.ton de. 6u.b.6,tanC.U Ua1.oý de. même natUlte e.t de c.ompa.6iliott c.h.Uniqu.e.
donnê«,

Expérimentalement, on a le choix entre trois méthodes principale.

Coýe. d'étalonnage.. A partir d'étalons de composition connue. on trace
la courbe représentant l'intensité émise en fonction de la concentration;
en comparant l'intensité donnée par un échantillon à celle indiquée aur
la courbe, on en déduit la concentration correspondante "

. Etalon e.ýýne. Dans ce cas l'étalon doit être ausai .emblable que po.ai-
ble à l'échantillon à analyser "

. Etalon iKtýe.. On compare l'intensité de l'élément l celle d'un étalon
introduit en quaatité connue dana l'échantillon.
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ln fait il exi.te toute une vari't' de technique. d'analYle
quantitative (68). Elles ont été mises au point danl le but principal
d'Eliminer lei différents effets secondaires qui entravent lérieusement
l'analy.e.

Ainsi l'analyse par fluorescence X n'est pas par elle-même une
méthode absolue; tout résultat est obtenu par comparaison néceslitant
un étalonnage préalable. Certains auteurs parmi lesquels GILLAM et HEAL

(69). BEATTIE et BRISSEY (70), SHERMAN (7), SHlRAIWA et FUJINO (72),
TERTIAN (73, 74) ont traité ce problème théoriquement: ils calculent
l'intensité de fluorescence émise en tenant compte des effets secondaires;
les calculs mathématiques sont longs et nécessitent des approximations
mais les résultats sont, en général, en bon accord avec l'expérience.

II. APPLICATION DE LA FLUORESCENCE X A L'ANALYSE DES FILMS MINCES.

L'étude d'échantillons se présentant à l'état de film mince est

certainement le syltème le plus simple que l'on puiase rencontrer en ana-
lyse par rayons X.

Une telle analyse présente, par rapport à celle d'échantillons
ma.lifl, deux particularités :

li lpa.i.64 e.uIl mtn<.nwn e 66 ec.ti ve a &in d I avoVr. W1 .u.lldement de 6luoltu cence
ftlUM.un n I ut pa.6 ý a.t.W 6a.i.te.

Cette épaisseur critique correspond au maximum de pénétration du rayonne-
ment X primaire à l'intérieur de l'échantillon.
Par conséquent, l'intensité de fluorescence d'un échantillon en film mince
lera plus faible que celle de ce même échantillon à l'état massif, dans
les mêmes conditions d'irradiation.
Pour le nickel et le fer, l'épaisseur critique a été déterminée expéri-

mentalement par KOH et CAUGHERTY (75) comme étant de 3.10-3 cm enViron
(anticathode de tungstène). Ce résultat est en bon accord avec les va-

leure calculéel par BRISSEY et Coll. (76).

- te6 e66et4 de matltic.e dU6 a t'ab40ltption a t'intéJtiý de t'lc.hantillon
de.v.iemtUlt rtlg.tigeabte6.
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PFEIFFER et ZEMANY (77), ýtudiant par .pectrolraphie d'fmi "" ion de

rayons X de. solution. métalliques diapersfes sur papier filtre, ont

montré que pour des échantillonl minces (moin. de 1.000 1 d'épai ""eur).

l'analyse n'est pal affectée par lei effets d'absorption. Il. ont alorl

émis l'hypothèse qu'il est pOlsible d'analyler des mélangea lana être

gêné par les effets secondaires qui interviennent lors de l'examen

d'échantillons massifs. les composants des mélanges répondant indépen-

damment 1 l'excitation des rayons X.

A la suite de ces observations RHODIN (78),au cours d'une étude
sur la corrosion des aciers inoxydables, fut amené 1 utiliser la lpectro-
graphie de rayons X en couche mince comme moyen d'analyle. Le. probli"l
propres 1 cette technique lui furent posél et les expériences qu'il effec-
tua permirent de confirmer les hypothèses émise. antérieurement.

Ainsi les effets d'absorption 1 l'intérieur de l'échantillon, qui
entravent fortement l'analyse par fluorescence X. peuvent être négligél
dans le cas de films minces sans introduire d'erreurs significativel,
étant donnée la faible quantité de matière loumise à l'irradiation.

Par conséquent :

t'WVt6al de 6tuoJt.uce.nce X d'une Jt.a.ie c.aJtac,tlwtique 4eJr.4 cLi-

Jtectement P'WpolLtiomtell.e au. nombJte d' a.tomu de. l' UllfItnt p.'tl4e.n.t6
ý l' lýon, c ' ut-a-CÜJte., a la c.onc.vtbta.tion d pair. 4ui..te.
al' lpcz.i.64e.UIl du 6ilm, ta. ýWl6ace. ýoWl .û1vuti.gilion Uan.t C.OrL6-

.ta.nt:e.

Ce résultat qui constitue le principe de base de la technique envi-
sagée peut être démontré théoriquement à partir des lois qui régisaent
l'absorption et l'émission des rayons X (79).

Améliorée par un certain nombre de travaux ultérieurl, aUlli bien
expérimentaux (80 à 87) que théoriquel (88 à 90), la fluorelcence X peut
être conlidérée a' d'h'uJour Ul comme une méthode fiable pour l'analy.e de.
fil_ aineel.
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III. DISPOSITIF D'ANALYSE ET PARAMETRES EXPERIMENTAUX.

111.1. Dispositif d'4nalyse.

Nous avons effectué lea mesurea avec un sp.ctromitre de fluo-
re.cence X Siemens type Kristalloflex 4. Un schima du di.po.itif exp'-
rimental d'analy.e eat donné sur la figure 5. Il "" t con.titué :

,

1. Echantillon
2. Criltal analyseur
J. Fentel de Soller
4. Compteur l Icintillation.

- d'un "n'rateur haute tension alimentant un tub. l rayoua X Icellé l

r.froidi .....nt par eau

- d'un Ipectromitre travaillant i l'air comprenant

" un .upport échantillon
" un loniomètre avec Ion aylt_ diaper.if COllPo.' d. trois
diaphragmes, d'un collimateur et d'un criltal anal,.eur

" un détecteur

- d'un enaembl. de comptale et d'enreli.tr .... t.
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111.2. Paramètres expérimentaux.

L'analyse de films minces portant sur de très petitel quantitEI

de matière, l'intensité des raies spectrales est faible. Nous devon. donc

déterminer les conditions optimales d'utilisation de l'appareillage dont

nous disposons i pour cela, nous avons étudié les différents facteurs

susceptible. d'améliorer le comptage deI impulsionl. Cette étude a EtE

réalisée sur des échantillons massifs de fer et de nickel purI.

Ce. échantillons étant employés seulement pour les réglages de

l'appareillage. ill ne nécessitent pas une préparation trè. loianEe"
Néanmoins. il faut que

leur épaisseur loit supérieure l l'épaisseur critique
" la surface irradiée soit plane et lans rugosité.

Nous avons donc utilisé des échantillons dont l'épail.eur e.t de
quelques millimètre "" Leur surface est d'abord polie lur différents papier.
de verre de granulométrie de plus en plus fine puis lur un dilque de feutre
avec une suspýnsion d'alumine (4 heures) et enfin sur un dilque de feutre
avec de la pâte diamant.

Pour obtenir le spectre de fluore1cence X d'un élément. le rayon-
nement X incident doit avoir une énergie lupérieure l l'éneraie de la di.-
continuité d'absorption X correlpondante. Il convient done d. ebai.ir une
anticathode constituée d'un métal lourd.

Notre étude concernant le fer et le nickel. noua avon. utili., un
tube à anticathode d'or.

Les raies Kal 2
du fer et du nickel ont été choilie. pour effectuer

le. déterminationl de ýompolition. Les longueurs d'onde de cel raiel lont
le "" ui.ante. :



L'inten.itf du spectre de fluor"" cence X .. i. d'pend de. condi-
tion. de fonctionnement du tube l rayons X (ten.ion at tntan.iti). La

fiaure 6 repri.ente l'influence de l'ineraie d'excitation .ur le rayon-
na .. nt de f1uore.cence fmi. <Kal du fer).
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40 ltV

: 30 lIA

)'-1,9371

). - 1,659 A

J. 1 - 10 IDA

2. I " 18.2 mA

3. I " 26,4 mA

4. I " 34,8 mA.

Fe Ka 1,2

Ni v ,
"'Ul,2

d'bit du tube """"""""

haute ten.ion du tube

YPM

'''lu

ROQ8 aYOD' travai1l' avec le. conditiODI .uivaate. z

F.iscut.ý 6. VCllLULti.Ort de. t' WUL6ill. de ýJte.6euu. X

Ul 6orte..ti.ort de. 1.4 tUL6.tort d' e.xc.itAti.D1l a

cLi66l1twu WUlld.t16.

..
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Il faut donc choisir un cristal tel que l'équidiltance d dei

plan. réticulaires diffractants soit petite.

50

relation obtenue en différenciant la

loi de BRAGG
den- .
d A 2 d cos e

70

K.4Ft
K-.Ft K.K .. NIK

...

K._N

JUl-!ý AI

\._
AI .J........._

" " ""

F.i.au.u. 1. Spuble. de. 6!uoJc.e.6 eeace X d'un. a.Ui age. -tu.£6
de. 6e,t-n.idle.l (25 - 15 e.nv.vwn).

Aprè. eSlais préliminaires, nous avons utilisé un cri.tal analy-

seur de fluorure de lithium taillé suivant une face du cube pour lequel

d200 " 2,014 1. Ce cristal présente une absorption réduite dan. le domaine
de longueurs d'onde considéré. Il sélectionne lea raies caract'riltique.
du fer et du nickel aux angles de BRAGG suivants :

Le choix du cristal analyseur est régi par des considérationl

de pouvoir de réflexion et de pouvoir de séparation. La diapersion qui

permet la séparation de raies voiaines est donnée par :
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I

Ka 1,2
29 - 57,49·

KSI 2e _ 51,71°

I

Ka 1,2 2e - 48,65·

KSI 2e " 43,73°

AA---
6 A

Fe

Le. ýgme6 sont au nombre de troi.

Ni

La figure 7 montre un enregistrement d'un apectre de fluorea-
cence X d'un alliage fer-nickel obtenu en utili.ant un cri.tal analyaeur
de Lir ; on peut voir qu'il n'y a pas d'interf6rence de raie. qui g'ne-
rait l'analyae quantitative.

Le collimatý est constitué par des fentes de Soller. Le pouvoir
de rélolution du spectromètre, directement lié à la géométrie du collima-
teur. est donné par :

Le paramitre A devant être le plu. grand po "" ible, nous avona
utili., d "" fent "" de Soller de 0.15·.

Leur importantce est prépondérante dans l'analyse de faibles quan-
tités de matière. Il faut en effet éviter l'apparition d'un fond continu
élevé qui risquerait de masquer les raies caractéristiques de l'échantillon.
Afin de le·réduire au maximum, nous avons utilisé des diaphragmes dont
l'angle d'ouverture est petit.

· le diaphragme d'entrée placé sur le trajet du failceau incident
" le diaphragme de sortie placé sur le trajet du faisceau 'mis
" le diaphragme du compteur.

68 étant l'angle d'ouverture du collimateur en radians.
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" la tension du détecteur

9 voltl
Il volt "".

" leuil de détection
" iarleur du canal ""

" la largeur du canal.

Nou. avon. retenu les valeurl suivante. :

Nou. avon. représenté sur la figure 8 la courbe de répartition dei
amplitude. relative au rayonnement Ksi du nickel.

" Le seuil de détection

Nous avons établi les conditions optimale. de mesure pour chacun
dei rayonnements monochromatiques utilisés au cour. de l'analYle. eel ri-
glages ont été effectués sur les échantillons mas.if. de métaux pur.
décrit. précédemment.

Par luite des nombres atomiques voisinl du fer et du nickel. nou.
avons gardé un seuil et un canal constants afin de faciliter le travail
expérimental ; il suffit alors de déterminer la tension optimale de détec-
tion de. différents rayonnements considérés.

Dan. ce but on conltruit, pour chaýue rayonnement. la courbe de

répartition de. amplitude. dei impul.ions fournie. par le compteur. courbe
lénfralement appelée diltribution énergétique de. impullion ""

Pour l'analy.e quantitative noue avon. mi. l profit Ie. propri'-

té. du di.criminateur d'amplitude. Troi. paramètre "" ont alor. I conli-

dérer :

Nou. avon. employé un compteur ý scintillation. (scintillateur :

NaI + Tl) ; il possède un bon rendement quantique dans le domaine de lon-

gueur. d'onde où noui travaillons.

111.2.6. ýý!!£!!ý!.
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"

"

F.isLKe. J. Rdevl de la ltlpaJLt.itiort du arptitudu

POLK h lt4yoMement "a, du. nic.keL.

I

Fe

Ni

Compte tenu de ces réglages, les ten.ions appliqufe. au compteur
à Icintillations pour les différents rayonnements sont les suivante. :

Cea demiire. valeur. lont v'rifiée. et au be.oin corris'e. pour
chaque enre.i.tr ... nt afin de pallier une éventuelle dérive de l'électro-
nique d. compta """

Une étude de l'influence du temps de co_,ta.e .ur les fluctuations
du nombre d'impulsions enresistré a montré qu'un comptase de 4 ma était
.uffi.ant pour obtenir une bonne valeur statistique moyenne.
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IV. TECHNIQUE DE L'ANALYSE DES FILMS MINCES PAR FLUORESCENCE X.

Comme nous l'avons déjà signalé, pour un film mince l'inten.itý

de fluorescence X est uniquement proportionnelle à la concentration de

l'élément et à l'épaisseur du film. Ainsi l'effet d'interaction secon-

daire dû aux longueurs d'onde voisines du fer et du nickel, problème

fort gênant lorsque l'étude est faite à l'état maslif. peut être nEaliaE

à l'état de film mince (78. 81).

La concentration en fer et nickel des films d'alliage binaire

fer-nickel a donc été déterminée par comparaison avec dei films d'épai ""eur

connue des éléments purs.

L'intensité de la radiation caractéristique d'un élément i de

l'échantillon est mesurée dans les mêmes conditions expérimental "" que
celle des films étalons pour le même élément. En se servant des courbe.
d'étalonnage on détermine une épaisseur équivalente d. permettant d'at-

1

teindre la valeur de la composition de l'alliage.

IV. I. Détermination de l'épaisseur des films minces.

Afin de pouvoir mener à bien notre détermination de composition,
une mesure précise de l'épaisseur des films étalons s'avèrait néce """ire.

Le quartz piézo-électrique adjoint à l'évaporateur permet de suivre
la quantité de matériau déposée sur le substrat mais ne nous donne pa. une
valeur absolue de l'épaisseur.

Pour atteindre cette valeur, nous aVlons le choix entre plu.ieurs
techniques (91, 92). Après avoir abandonné le dispositif électrom6canique
du Talystep qui nous avait conduit à des résultats entachés d'erreurs,
notre choix l'elt porté lur une mesure optique: 1. méthode dei interfE-
rences multiple. de TOLANSKY (93. 94).

Cette étude a été réalilée avec un interféromètre I-Icope Varian
équipé d'une lampe a vapeur de lodium (À - 5.892 1) et d'un. 1 ... Fiz.au.



49

2
x

l

-e

IV.2. Mesure des intensités.

La qualité du substrat, parallélisme et poli de la lurface, elt
particulièrement importante pour la précision de la meaure. Les valeurs
que noua avons retenues pour tracer les courbes d'étalonnage, nécesaairee
ý l'analyse par fluorescence X des filma d'alliage, sont des valeurs moyen-
nel déterminées à partir de plusieurs mesures pour chaque point.

Les domaines d'angle 2e explorés sont lei suivantl

pour le fer de 55,5D à 59,5°

" pour le nickel de 47° à 51°

Les mesures de l'interfrange i et du déplacement 6 des franges
permettent de calculer l'épaisseur de l'échantillon suivant la relation

V. RESULTATS EXPERIMENTAUX.

V. I. Courbes d'étalonnage.

Nous avons procédé avec un dilpoaitif d'avance pail pal dont lei
incréments sont de O,05D qui nous a permis d'obtenir un profil de la raie

Ka.,2 d'analyse. L'erreur due aux fluctuations Itatiltiquel de comptage
a pu être réduite en considérant la surface du pic et non la hauteur.

Des films minces de fer et de nickel de troil épailaeura diffé-
rentel ont été utilisés afin d'obtenir la courbe d'étalonnale relative 1

chaque métal.

Pour chaque pOlitionnement du goniomètre, cleat-i-dire tOUI leI
5/100· de delri, un comptage de 4 minutea eat effectué. L'allure du profil
dea rai "" Ka du fer et du nickel elt donnée lur la filure 9 (a et b).

1,2
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a) fer

b) nickel

"

FigWl.t 9. PJLoý.u dt lA. JtJL.i..t Ka
J 2,

Aprll d'ter.ination de l'aire du pic, noua avon. pu reprA.entar
lea valeur. de la .urface de la raie Ka, 2

en fonction de l"paillaur du
,

fil "" Lea droites d'étalonnage obtenues pour le fer et le nickel lont
données aur la filure 10.

HoUi pouvon. faire la remarque .uivante : le. droite. que noUI
avona tracée., au"" i bien pour le fer que pour le nickel, lont de. droite "

.ayeun""" En effet, noua avon. pour chaque point une double erreur due
d'une part 1 la ... ure de l'épai "" eur et d'autre part 1 la d'teýnation
de la lurface de la raie.
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Le. pourcentages en poid, de. 'l'ment. d. l'alli_te sont:

V.2. D'teradnation de la cOmposition.

Quatre films minces provenant d'un alliage massif fer-nickel de
composition 25 - 75 ont été testés par fluorescence X. Nous avons procédf
de la même façon que pour les échantillons étalons.

Le rapport des fractions en poids des éléments fer et nickel dans
1 "" fil .. d'alliage est exprimé par la relation

Après avoir mesuré l'aire du pic et en noul reportant aux courbes
d'étalonnage, nous avons pu déterminer l'épaisseur équivalente en fer et

nickel. Les valeurs moyennes obtenues sont les suivantes :
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Nous pouvons remarquer l'écart entre la composition des filme
obtenus et celle de l'alliage massif évaporé. Un certain nombre de con-
sidérations données par HERITAGE et Coll. (95) permettent d'expliquer
ce phénomène; notamment il a été démontré que les alliages Fe-Ni ne
suivent pal la loi de RAOULT. D'autres paramètres peuvent aussi affecter
l'évaporation,par exemple la température du substrat et le. coefficient.
d'adhésion des éléments fer et nickel sur celui-ci.

HERITAGE et Coll. (95) ont établi une relation donnant 1_ co.-
position pondérale des films évaporés de fer-nickel en fonction d. celle
de l'alliage mas.if :

% Fe (film mince) " l,53 % Fe (alliage ma "" if) - 7,79

On peut noter que pour un _lli_,e .... if dont 1_ teneur eu fer
est 25 X. la coýo.ition du film évaporé aera de 30.46 % ce qui e.t en
bon accord _vee le. do._gel que DOua avons effectué ""
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MISE EN EVIOENCf Of L4 TRANSFORMATION ORPRE-OESORORE

PANS LES FILMS MINCES O'ALLIAGE FER-NICKEL.

. ...".



Les films mlnces de fer-nickel dont nous disposons sont obtenus
par évaporation sous ultra-vide sur un clivage de NaCl chauffé, puis re-
cuits dans les mêmes conditions suivant la technique exposée dans la
deuxième partie. L'analyse par fluorescence X nous a donné une composi-
tion moyenne d'environ 70 7. en nickel, c'est dire que nous avons étudié
l'établissement de la surstructure dans les alliages Ni)Fe proches
de la stoechiométrie et à l'état de film mince. Nous avons vérifié
l'Etat structural des films par diffraction électronique et constaté
qu'ila se présentent à l'état désordonné.

La mise en ordre de l'alliage étant obtenue par des traitements
thermiques ultérieurs, nous avions le choix entre deux possibilités:

" soit porter le film à une température supérieure à la tempéra-
ture critique de transformation et lui faire subir un refroi-
dissement extrêmement lent jusqu'à la température ambiante

" soit lui faire subir un recuit isotherme à une température
légèrement inférieure à la température critique.

Pour ce faire nous avons, dans un premler temps, utilisé le dis-
pOlitif chauffant du microscope électronique qui permettait de faire en
parallèle une étude de la morphologie et une étude de la structure de
l'alliage. Les nombreux problèmes d'oxydation et de contamination que
nous avons rencontrés nous ont fait abandonné cette méthode pour une
technique de recuit sous ultra-vide et observation ultérieure en micros-
copie et diffraction électronique. Par ce procédé, nous perdons de nom-
breuaes informations concernant la transformation mais les risques de

contamination du matériau sont considérablement réduits.

I. DONNEES NECESSAIRES AU DEPOUILLEMENT DES DIAGRAMMES DE DIFFRACTION
ELECTRONIQUE.

1. I. Ni3Fe désordonné.

Nous avona vu précédemment que l'état désordonné eat caractérisé
par une structure cubique i faces centrées avec un paramètre de 3,5544 l

(34). les atomes de fer et de nickel étant répartis statistiquement aux
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Le calcul du facteur de .tructure conduit aux rélultatl luivantl :

lont de mime parité Fo - fFe + 3 fNi

lont de parité mixte Fo - fFe - fNiai b , k, 1

" Ii h , k , 1

1.J. Dan. le tableau l, noua donnonl la li.te dei diff'rentel r'f1.xionl
oblervablel - cel lei marquéel d'un alt'rilque étant leI raie. d "" uratruc-
ture - et lei valeurl de la diltance réticulaire ýkl et du facteur de
Itructure

'bltl correlpondantel.

Le dialramme de diffraction relatif ý Ni)'e ordonné elt conltituA
dee réflexions correlpondant au mode P c'est-à-dire A h2 + k2 + 12 - 1.2,
3,4, 5, 6, 8, 9, etc ".. Il comporte donc davantale de raies que celui de
Ni3Fe délordonné, lei extinctions duel au mode F n'exiltant plul.

Danl ce ca. la Itructure elt cubique .imple avec un par"'tre d.

3,5523 1 (34) ; lei .ommetl de la maille cubique lont OCCUP'I par le.
atomel de fer, lei cent rel dee face. par 1 "" atome. de nickel.

1.2. Nil'e ordonné.

Par cOD.équent le diaaramme d. diffraction de Ni,'. d'.ordODD'
e.t con.titui UDique.ent de. réflexionl corre.pondant 1 h2 + k2 + 12 " 3, 4,

8, Il, 12, 16, etc """""

Le facteur de " tructure e.t donné par la relation

N 2h (hx. + kyo + lZj>
'bltl

- L f. e J J

j-I
J

Pour le IIIOde F :

" .i h, It, 1 lont de pari tf mixte 'D - 0

" .i h, It, 1 lont de même parit' 'D - f,. + 3 fNi

DOIud. du ré.eau dan. la proportion de I i 3 "
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TABLEAU 1.

hid dhkl Fhkl

100· 3,55 - 0,2
110· 2,51 - 0,23
III 2,05 12,91
200 1,78 Il. 18
210· l,59 - 0,08
211· 1,45 - 0,08
220 1,26 7,51
lOO·

r, 18221- - 0.08
310· I , 12 - 0,08
311 1,07 6.05
222 1.02 5,72
320· 0,98 - 0,08
321· 0,95 - 0,08
400 0,89 4,57

" Pour le .y.têae cubique

a-
Ih2 + k2 + 12

Le. valeura de ýkl Bont calculées avec a " 3,55 l, 1. diffýrence entre
les paramètres dea phase a ordonnée et désordonnée n'entralne qu'une fai-
ble variation de la valeur de dhkl que la précision des diagrammes de
diffraction ne permet pas d'atteindre.

" Le. facteurs de structure Fhkl sont déterudn's 1 partir des valeurs de.
facteurs de diffusion atomique relatifs aux 'lectron. donnf. par
VAINSHTEIN (International Table.).
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la distance entre deux réflexions symétriques du diagramme.

La valeur des d observés permet d'indexer lea diffirentea
hkl

. de de'te--'ner le plan du réseau réciproque obaerv'.du dlagraDle et L ......

D

pour la tension considérée et2 l. ý, étant la constante du diffracteur

Noua aVODS représenté sur la figure Il le réseau réciproque de

Ni le ordonné.

taches

. e'lectronique sont interprétés en utili-
. Les diagrammes de diffraction

sant la relation: D dhk1 = 2 L À

Jt'-

" réflexion fondamentale
x réflexion de 8urstructure

Il. OBSERVATION DES FILMS APRES OBTENTION SOUS ULTRA-VIDE ET RECUIT IN-
SITU. (Planche I).

Lea filas d'alliage fer-nickel sont décollés de leur aubstrat
par dissolutioD du chlorure de sodium dans l'eau et recueillis aur une
grille de palladium. Nous avons préféré en général employer de. grille.
de palladium plutôt que de. arille. de cuivre en rai.on de leur meilleure
tenue en température.



Or lent a t ro n préfé rent re l le

- ft

( 110 )

Planche 1
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ture n'est visible en diffraction électronique.

Deux remarques sont à faire concernant les films examinés après
obtention et recuit SOUB ultra-vide dans les conditions décrites dans la

deuxième partie :

aucune réflexion de 8urstruc-l'alliage est à l'état désordonné

" ils ne présentent pas de trace de contamination et en particulier
d'oxydation, aucune réflexion parasite n'est observée sur le

diagramme de diffraction même pour un film conservé quelques
jours à l'air ou dans un dessieateur.

,

L'évaporation sur substrat chaud est connue pour donner une meil-
leure épi taxie ce que nous avons pu constater: un alliage évaporé sur un
clivage de NaCl maintenu à la température ambiante se prélente comme un film
polycristallin dont les cristaux très petits sont orientés au hasard, le

diagra.ae de diffraction observé est alors du type DEBYE-SCHERRER.

Du point de vue structural, leI films ne sont pae parfaitement mano-

cristallins mais seulement partiellement monocristallins avec une orienta-

tioý préférentielle du plan (001) parallèle au substrat. Le diagramme de

diffraction alore enregistré est constitué d'anneaux sur lesquels se luper-

po "" un diagramme ponctuel correspondant à celui du plan (001)-.

Le processus même d'obtention des films conduit à une croissance
épitaxiale de l'alliage sur NaCl c'est-à-dire qu'il existe une relation
d'orientation entre le dépôt (Fe - Ni) et le substrat monocristallin (cli-
vage de NaCl). Le début de cristallisation ainsi obtenu est amélioré par
un recuit ultérieur sur NaCl dans les mêmes conditions de vide.

Les films Bont alors examinés par transmission avec un microscope
électronique Jem cA en utilisant un faisceau accéléré sous une tension de
100 kV. Nous avons travaillé en microdiffraction ce qui permet d'enre-
gistrer des diagrammes correspondant à des surfaces cristallines limitées
dont 1_ photographie peut être réalisée dans les mêmes conditions : il
eet ainsi possible d'étudier parallèlement la morphologie et la structure
criet_lline.
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" d d" de dl"ffraction varie Bur l'ensemble duL aspect u lagramme

film déposé sur la grille:

" - t un renforcement de l'intenaité luivant
. certains dlagrammes presenten

une rangée ou un ensemble de rangées, en raison d'une déformation POI-

sible du film sur la grille support.,

- ).réciproque observe est le plan (001 ,
- .

quelquefois d'obtenir le plan (110)
;

en général le plan du réseau

cependant il nous est arrivé

très souvent les réflexions fondamentales - prévues par le calcul du

facteur de structure - sont entourées de taches satellites et parfoil

des traînées apparaissent sur les diagrammes ; deux phénomènel lont 1

l'origine de ces taches satellites:

- d'une part, l'existence de micromacles sur les plans {Ill} i

ce maclage caractéristique de la croissance épitaxiale de la

plupart des métaux c.f.c. sur NaCl (96) a été mis en évidence
et étudié par BURBANK et HEIDENREICH (97) sur des films de

permalloy évaporés sur NaCI (98). ,

- d'autre part, l'effet de diffraction multiple dû au fait que

le monocristal est en réalité constitué d'un certain nombre de

cristallites. La diffraction par les différentes régions n'elt
plus cohérente, un faisceau diffracté peut jouer le rôle de

faisceau incident, l'apparition de taches interdites étant due
à la combinaison de deux ou plusieurs réflexions.

l'explication de l'existence de traînées diffuses suivant une direction
cristallographique a été donnée par GOTTSCHE (99) : elles résultent de
la présence de fautes d'empilement dans cette direction.

Nous avons étudié l'influence du temps de recuit Bur la croillance
orientée de l'alliage sur le substrat et noté que des tempi de plui en plui
longs améliorent l'orientation du film mais en même temps une certaine
détérioration peut intervenir. Etant donné que lei filme doivent lubir deI
traitements therwdquea ultérieurs, noua avona conlidéré qu'un tempI de re-
cuit de 5 heurel donne un résultat I.tilfaiaant du point de vue texture du
fil. et 'vite tout rilque de d't'rioratioa.
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III. RECUIT DANS LE MICROSCOPE ET OBSERVATION IN-SITU.

Les films d'alliage se présentant à l'état désordonné, noua devions
donc leur faire subir des traitements thermiques afin de lei obtenir à

l'état ordonné. Pour cela nous avons envisagé, dana un premier temps, d'uti-
liser le dispositif chauffant du microscope électronique. L'idée était
attrayante car elle nous permettait simultanément de visualiser le film
et d'obtenir le diagramme de microdiffraction de la surface sélectionnée
qui témoignait ou non de l'existence de l'état ordonné. Nous pouvions ainsi
suivre pas à pas la transformation ordre-désordre de l'alliage.

III. t. Description de l'appareillage.

La platine chauffante du microscope est constituée d'un four dont
la température est contrôlée par l'intermédiaire d'un thermocouple Pt-PtRh.
Ce thermocouple n'étant pas situé au voisinage immédiat de la préparation,
nous avons dû l'étalonner dans la gamme de température néce"" aire à notre
étude (200 à 600°C). Pour cela nous avons utilisé trois métaux à point de
fusion déterminé (Se: 2IJoC, Zn : 419°C et Al : 660°C).

Afin de parfaire le vide à l'intérieur du microscope et d'éliminer
le plus possible la contamination des films minces d'alliage par les vapeurs
condensables, nous avons adjoint un piège à azote liquide au niveau du four.

Dana de telles conditions nous avons travaillé avec un vide d'environ
10-4 - 10-5 torr.

111.2. Obtention et mise en évidence de la surstructure.

111.2.1. Nous avons d'abord envisagé le processus d'obtention de la sur-

structure par refroidissement.

Après avoir porté le film à une température supérieure à la tem-

pErature critique (550·C environ), nous lui faisons subir un refroidissement

lent par paliers.

Au cours du chauffage, nous nous sommes heurté au problème de la

dilatation du film. Bien que l'élévation de température soit lente, il a



e t
è pratiquement impoeuHble uè Vu:nc.i["ý un.: phoLvg:: ...phie de 1.1 couda! et

encore moins d'obtenir un diagramme de diffraction. Au refroidissement

nous avons rencontré les mêmes difficultés, un tel procédý endommageant

fortement les films.

111.2.2. Nous avons alors essayé d'obtenir la surstructure par recuit

isotherme à une température légèrement inférieure à la température cri-

tique.

Pour cela nous élevons la température du film par pa1iera IUC-

cessifs, le plus lentement possible afin de ne pal le détériorer, juaqu'l

environ 470 - 480·C et nous le maintenons a cette température jUlqu'l

obtention de l'état ordonné.

Obh Vlvati.on.

De nombreuses grilles ont été détruites par la dilatation au cour.
soit du chauffage, soit du maintien à température conatante. D'autre part,

le film n'étant jamais très stable sous le faisceau électronique, DOU.
n'avons jamais pu avoir simultanément l'image et le diagramme de diffrac-
tion d'une surface sélectionnée.

Malgré les difficultés rencontrées, nous avons pu observer dan.
quelques cas particuliers et dans des conditions difficiles à définir
l'existence de réflexions de surstructure.

La planche 2 rassemble les quatre types de cliché de microdiffrac-
tion que nous avons obtenus :

- Le premier diagramme représente le plan (001)- sur lequel sont visibles
les quatre réflexions de surstructure 100, ioo, 010, 010. Sur le cliché
lui-même on observe des taches d'ordre plus élevé ce que nous avons pu
confirmer en effectuant un enregistrement des intensités des réf1exionl
avec un microdensitomètre Joyce, Mark 3. Le balayage a été réalisé sui-
vant différentes rangées. Un exemple des enregistrements obtenus est
donné sur la figure 12. Nous pouvons remarquer la différence notable des
intensités des réflexions fondamentales et de surstructure prévue par
le calcul du facteur de structure (tableau 1) et constater que de. tach""
du type 120 sODt pré.entes sur le cliché de diffraction.
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_ Les rýflexions de surstructure du second diagramme correspondent à une

surface partiellement monocristalline avec une orientation préfýrentielle

sui vaut le plan (00 I)·. Ce cliché pe rrne t de penser que la réorganisation

Je l'alliage se fait par croissance de germes ordonnés monocristallins

à l'intérieur d'une ma t r i ce désordonnée partiellement monocristalline

présentant des micromacles sur les plans {Ill}.

- Le troisième cliché, caractýristique d'une surface monocristalline ordon-

née présente de nombreuses taches de surstructure. Ce diagramme fait, de

plus, état de particularités:

" renforcement de l'intensité des réflexions fondamentale "" uivant

une rangée systématique [OkO]

" les taches fondamentales sont entourées de satellites due. 1

l'existence deI micromacles et à la double diffraction

· présence de traînées diffuses le long des directions <III> et

<010>.

- On a pu observer l'établissement de l'état ordonné dans le plan (liO)-

comme le montre le quatrième cliché où l'on peut remarquer les réflexion.
de surstructure 001,001, 110, 110 ; les taches supplémentaires étant
dues aux macles et à la double diffraction.

RUk2JLquu AWl t I oxyeûLti..on dC6 @m6 de 6eJt-ttidze.t.

Malgré la présence du piège à azote liquide, de nombreu8es prépa-
rations ont été contaminées et en particulier oxydées. Bien que le problème
de l'oxydation des films d'alliage fer-nickel ne soit pas le but de notre
étude, nous avons jugP bon de faire ici quelques remarques concernant ce
prénomène.

KAZAKOV et Coll. (100) ont étudié par diffraction électronique le
degré d'oxydation des filma de fer-nickel en fonction de la température
de recuit et des conditions de vide. Ils ont obtenu la formation simulta-
née de Fe)04' Fe203 et FeO. Plus récemment, BAJOREK et Coll. (101) ont mis
en ývidence l'oxydation préférentielle du fer dana le. fil .. de permalloy
et auggéré que l'oxyde formé est a-Fe203o



Dans notre cas. nous pensons que nous obtenons une formation
plus ou mOlns épitaxique de l'oxyde sûr l'alliage. quant à sa nature
il nous a été impossible de la préciser. Il nous semble cependant qu'il
s'agit d'un oxyde de fer malS, étant donnée la similitude des diagrammes
de diffraction de ces différents composés, il n'est guère pOlsible de
conclure sans effectuer une étude complète et approfondie de l'oxydation
des films minces de fer-nickel.

III.J. Conclusion.

Par recristallisýýion en phase désordonnée à grande distance à

une température de l'ordre de 550°C suivie d'un refroidissement lent, noua
n'avons pas pu mettre en évidence la formation d'ordre dans les films. Par
contre, par recuit dans un domaine de température correspondant à l'exis-
tence de la phase ordonnée. nous avons pu obtenir des diagrammes de diffrac-
tion présentant les réflexions de surstructure ce qui laisserait supposer
une miae en ordre plus facile. Cependant nos observations ont été gênées
par des difficultés inhérentes au processus même des traitements thermiques
envisagés. En effet, le vide du microscope n'est pas assez bon pour effec-
tuer de tels recuits, les alliages fer-nickel étant très oxydables à haute
température.

Ceci nous a fait reconsidérer le problème de l'obtention de l'état
ordonné dans nos films minces d'alliage. Nous avons été alors amené à effec-
tuer les traitements thermiques sous ultra-vide préalablement à l'observa-
tion dans le microscope électronique. Nous perdons ainsi de nombreuses
informations concernant la transition ordre-désordre mais les risques dýoxy-
dation deI films d'alliage sont considérablement diminués.

IV. RECUIT SOUS ULTRA-VIDE ET OBSERVATION ULTERIEURE.

Les filma sont portés, sous ultra-vide,à une tempêrature légère-
ment inférieure à la température critique de transformation par paliers

successif. pour éviter une détérioration totale puis ils subissent un re-

cuit isotherme de durée variable.
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IV.l. Description de l'appareillage.

L'ensemble de l'appareillage utilisé pour effectuer les recuits
isothermes sous ultra-vide est représenté sur la figure 13. Il se compose
essentiellement d'un four, en communication avec une pompe à adsorption
cryogénique et une pompe ionique. Ces deux groupes de pompage permettent
d'obtenir un vide très propre et des pressions de 10-8 - 10-9 torr. éli-
minant ainsi tout risque de contamination des préparations au cours des
recuits. Un schéma du four et de 80n porte-échantillon est donné sur la
figure 14. Les films d'alliage sont recuits directement sur les grilles
de palladium et leur température est contrôlée par un thermocouple
chromel-alumel situé à !eur voisinage immédiat. Le porte-échantillon
utilisé permet d'effectuer le recuit simultané de trois préparations.

IV.2. Recuits isothermes.

Nous avons effectué des recuits à différentes températures au
voisinage de la température critique à savoir de 460 à SOO·C. La durée
de ces recuits a été fixée à 5 heures. des temps supérieurs ayant con-
duit à une détérioration des films.

Après le recuit le chauffage est coupé, laissant le four revenir
à la température ambiante après un temps de refroidissement fonction de
80n inertie. de l'ordre de 5 à 6 heures.

Après remise à l'atmosphère. les préparations sont récupérées
et placées dans un dessicateur en vue de l'observation ultérieure par
microscopie et diffraction électronique.

IV.J. Oblervation par microscopie et diffraction électronique (planche 3).

Dans les conditions décrites précédemment, noul n'avons observé
la prélence des réflexions de surstructure que sur les préparations ayant
lubi un recuit entre 470 et 480°C.

L'absence de mise en ordre dans leI films recuitl à une tempéra-
ture aupérieure à 480°C peut s'expliquer par le fait que lea films ont



ques de la diffraction, sont ýncore trýs faibles par rapport aux rýfle-
x i ons principales. Nous n'avons par c on s équen t j arna i s pu obtenir de ml-

crographies en champ sombre nous permettant d'observer les domaines
antiphases.

Une remarque s'impose concernant l'évolution de la couche sous
le faisceau électronique au cours de l'observation. Les deux microgra-
phies données sur la planche 3 représentant l'image d'une surface ordon-
née dès le début de l'observation et cette même image quelques minutes
après, montrent l'évolution du film alors que le diagramme ne s'est pas
modifié. Ce phénomène bien que très souvent observé n'est pas général.

IV.4. Commentaires.

Par rapport à la première méthode envisagée, à savoir traitements
thermiques effectués dans le microscope, la technique de recuit sous ultra-
vide nous a donné de meilleurs résultats:

- La .6WL6t1wc.t.uJte a é-té ob.6eJtvée dOJ1..6 du conýon.6 déteJtm(nýM
de -tempýe 1470 à 480°C);

- Lu pILé pa.lt.a..Ü.o n..6 11' 0 n.-t j arnt:U.6 plté.6 en..t é de .tJtac ed' 0 xy cia.ü.o 11 ce
qu-i noU6 a peJtý d' au.gmenteJt leý .tvnp.6 de ILectU.t e,t pa/l COI1-

.6équen.-t d'obterU.Jc. un me-WeWl. Uabw.6eme.nt. de. l'olLdlLe, plUn-
ci.palement .6W1. tes 6ilm6 d' olUen.t.a.,ti_on (001)· où noU6 ob.6 eJtvon..6

des llé6leuon..6 de .6UJL6t1wc..tuJle d' ondn». élevé. La mOllpho.eogùý

de cu .6tL1t6a.cu .eý.6e_ pILUu.meJt de .e 'e.w.tence d'une mO.6Mqu.e

de m.tCltoCJL.{...6faux;

- Un ..inconvén.ient à cefte méthode ILé.6i..de. dans la dé 6oJtnt:Lt<.on. -<m-

polLtan.te que .6Ubi...66e.n.t le.6 MII7I6 pM .6u,Ue du con..tlla.i..nt.u theJt-

m.i.quu ; d' au-tlte pa.JL.t une. cinétiqu.e de. la .tJtan..6 6ollrna.t.,(on. l1e peut

p46 me. U:.ablie j

- Le.6 .tý de llectU-t a.6.6ez tong.6 néce.6.6a.i..ltu à l' é.tabfu.6ement de

la .6UM.tJu.Lc..twt.e mont.Jtent que, même à t' éW de 6i..lm ýl1ce, ta

lléollgan.i4atiOI1 du o.i.liagu 6VL-n..ickel ut len.te, la. cü.66U6i..on

dru atomu dan4 cC!. ýyýtèlNl. U:41t.t. .tiJnU.ée mime cl du t,empéJu:LtwLu

llevéu.



RESUME ET CONCLUSION

Dana le présent travail noua nous Bommes proposé d'étudier la
transformation ordre-désordre existant au voisinage de la composition
Ni)Fe dans des films ýnce8 d'alliage fer-nickel. Les modifications
structurales inhérentes à une telle réaction ont été mises en évidence
par des observations de microscopie et microdiffraction électronique.

Les films de fer-nickel étaient préparés par évaporation sous
ultra-vide (10-7 - 10-8 torr) d'un alliage massif Ni3Fe élaboré à partir
de matériaux de pureté 99.99 7.. les quantités de nickel et de fer utili-
sées correspondant à un pourcentage pondéral de 7S - 2S respectivement.
Cette technique de préparation des échantillons ne permettant pas de
contrôler la composition des films minces ainsi obtenus. nous avons dû

envisager une méthode ultérieure de dosage à savoir la fluorescence X.

L'étude en fluorescence X a été effectuée sur des échantillons

déposés sur des lamelles de microscopie qui présentaient l'avantage

d'être optiquement planes. condition essentielle pour la mesure de l'é-

paisseur du dépôt. Les résultats de cette étude, après étalonnage de la

technique, nous ont conduit à une composition pondérale de 69,8 7. en

nickel et de 30,2 % en fer.

L'observation des films d'alliage par diffraction électronique

après obtention sous ultra-vide et recuit in-situ a montré

- la nécessité d'évaporer sur substrat chaud afin d'obtenir une meilleure

épitaxie du film sur le substrat

- l'abeence de trace de contamination et en particulier d'oxydation

- l'état désordonné de l'alliage.
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Pour l'obtention de la surstructure, deux possibilités se pré-
lentaient

loit par recuit dans le microscope électronique et observation in-situ

I:ý
, :t

ý

soit par recuit sous ultra-vide et observation ultérieure dans le adero.-
cope électronique.

Par la première méthode, nous avons pu observer seulement dan.
quelques cas particuliers et dans des conditions difficiles à défiDir
l'existence de taches de surstructure. L'emploi du second procédé noul
faisait perdre de nombreuses informations concernant la cinétique de la

transformation ordre-désordre mais les risques d'oxydation des échantil-
lons étaient considý .ablement diminués.

Nous avons pu alnSl établir, par différents recuits isotherw. ""

le domaine de température de mise en ordre des films d'alliage qui le
situe entre 470 et 480°C. Ces températures, inférieures à celle donnEe
par la littérature, peuvent s'expliquer par le fait que la composition
pondérale des échantillons est environ de 30 % Fe et 70 % Ni.

Notre étude montre qu'il est possible d'observer la préseDce
d'ordre dans des films minces d'alliage fer-nickel par diffractioD élec-
tronique, l'intensité des réflexions de surstructure étant renforcEe
par les effets dynamiques de la diffraction.

Par ailleurs, les temps de recuit assez longs néces.aire. i

l'établillement de la lurstructure montrent que mê.e à l'état de fila
aiDee la réoraanilation des alliages fer-nickel est lente, la diffu-
.iOD de. ato.el danl ce système étant limitée même ides te.pératur ""
élevies.
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Pour l'obtention de la auratructure, deux poasibilit'a ae pr'-
sentaient

- soit par recuit dans le microscope électronique et obaervation in-aitu

- soit par recuit sous ultra-vide et observation ultérieure dan. le adcros-
cope électronique.

Par la première méthode, nous avons pu observer seulement dans
quelques cas particuliers et dans des conditions difficiles à définir
l'existence de taches de surstructure. L'emploi du second procédé noua

faisait perdre de nombreuses informations concernant la cinétique de la

transformation ordre-désordre mais les risques d'oxydation des échantil-
lons étaient consid "" ablement diminués.

Nous avons pu ainsi établir, par différents recuits laother.aa.
le domaine de température de mise en ordre des films d'alliage qui ae
situe entre 470 et 480°C. Ces températures, inférieures à celle donnée
par la littérature, peuvent s'expliquer par le fait que la composition
pondérale des échantillons est environ de 30 % Fe et 70 % Ni.

Notre étude montre qu'il est possible d'observer la présence
d'ordre dans des films minces d'alliage fer-nickel par diffraction élec-
tronique, l'intensité des réflexions de surstructure étant renforcée
par les effets dynamiques de la diffraction.

Par ailleurs, les temps de recuit assez longl néce.aaire. l

l'établissement de 1. surstructure montrent que mêae à l'état de fil.
ýDce la réorganisation des alliages fer-nickel est lente, la diffu-
sion des atoae. dana ce systèý étant li.dtée aë .. l des teapératur ""
élevéea.
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