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Résumé. — Des défauts de croissance bidimensionnels sont observés par microscopie €lectronique
dans le composé Fe;Ga de structure DO, hors d’équilibre : ce sont des parois d’antiphase et des
défauts d’empilement. Les parois d’antiphase occupent des plans de bas indices et semblent avoir

comme axe de zone la direction de croissance.

Les défauts d’empilement sont intrinséques (2 A) et leur type est soit complexe soit de surstructure.
L’existence des défauts complexes qui perturbent ’environnement des premiers voisins a été mise
en évidence sans ambiguité par des champs sombres de surstructure.

Abstract. — Two-dimensional growth defects are observed by electron microscopy in the DO, 4
compound Fe;Ga when out of equilibrium. There are antiphase boundaries and stacking faults.
Antiphase boundaries are located in low index planes and seem to have their growth direction as

zZone axis.

Stacking faults are intrinsic (2 A) and may be superlattice or complex faults. Using superlattice
dark fields we have clearly revealed complex faults which perturb the environment of the nearest

neighbours.

1. Introduction. — L’étude des défauts bidimen-
sionnels dans les composés de structure DO, a été
principalement effectuée sur des composés tels que
Mg;Cd [1 a 4], Ni3Sn [5] et TizAl [6]. Ces composés
ont une structure hexagonale ordonnée (Fig. 1) a
laquelle sont associés deux types de vecteurs d’anti-
phase : £ ( 1120 Y et < 1010 > (}).

Dans Mg;Cd et Ti;Al, on a observé par micros-
copie électronique des parois d’antiphase thermiques
isotropes ainsi que des parois de déformation situées
principalement dans les plans prismatiques { 1010 }.
Leurs vecteurs d’antiphase étaient exclusivement du
type & ¢ 1120 ).

Le composé Fe;Ga que nous étudions prend la
structure DO,, au-dessus de 600 °C environ [7].
Au-dessous de cette température, le composé a une
structure L1, dont nous avons précédemment étudié
les défauts [8, 9, 10, 11].

L’alliage étudié est a 27 9 at. de gallium. Pour
faire apparaitre des défauts bidimensionnels, les
échantillons (diameétre =3 mm, e = 100 p) sont
portés & 950 °C pendant quelques heures pour étre
mis en solution solide cubique centrée désordonnée,
puis sont soumis & un maintien isotherme de 2 44 h

(*) On utilise la notation de Miller-Bravais a 4 indices dans le
réseau direct.

F1G. 1. — Double tétra¢dre de Thompson dans la maille de struc-
ture DO;y. Deux vecteurs d’antiphase possibles Co et AC sont
représentés. @ Atomes de Ga. O Atomes de Fe.
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4 610 °C pour faire précipiter la phase DO, 4. Notons
que, comme pour la phase Ll,, cette précipitation
s’effectue dans une matrice ordonnée de structure
DOj;. Aprés polissage €lectrolytique, les échantillons
sont observés par microscopie électronique en trans-
mission & 100 KV.

2. Dislocations imparfaites et défauts bidimension-
nels dans la structure DO,,. — Pour décrire succin-
tement les dislocations imparfaites et les principaux
déplacements possibles dans cette structure compacte
(ABABAB ou AVAVAVA), nous utiliserons le
double tétraédre de Thompson proposé par Berghezan
et coll. [12] orient¢é comme I'indique la figure 1, le
point T (atome de gallium) étant toujours sur la face
d’entrée des électrons dans le cristal et situé dans un
plan A.

2.1 DEPLACEMENTS DANS LE PLAN BASAL. — Les
dislocations imparfaites (du type Shockley)
de vecteur de Burgers 6A = 1[0110], B = 1 [1100]
ou 6C = £ [1010] limitent & droite d’aprés nos conven-
tions [9] un défaut d’empilement intrinséque
(R = Ao, Bo, Co) 2 A créé par un déplacement aprés
un plan B. La séquence d’empilement devient en
effet ABABAB!CACA ou AVAVAA*AVA. Ce
déplacement, équivalent & ¢ ¢ 112 ) dans la structure
Ll,, crée aussi un défaut d’ordre (noté par un astérisque
dans la séquence d’empilement) comme I’a montré
Marcinkowski [13]. Suivant la terminologie proposée
par Kear et coll. [14, 15], il s’agit donc d’'un défaut
intrinseque complexe (DIC). Par contre un déplace-
ment, toujours aprés un plan B, R = 2 6A, 2 0B
ou 2 ¢C conduit a un défaut intrinséque (2 A) pur ou
défaut de surstructure (DIS). La dislocation qui
borde peut se décomposer comme dans la structure L1,
suivant le modele de Kear : 2 Ac = 6B + Ao + oC.
Si ces déplacements ont lieu aprés un plan A, leur
signe change et le défaut est de nature 2 V (séquence
ABABA'‘CBCBC).

Enfin, les dislocations imparfaites ordinaires AB,
BC ou CA limitent des parois d’antiphase (PAP)
de vecteur p = £ 1120) ou défauts d’ordre pur.
Elles peuvent se dissocier en dislocations de Shockley
suivant le modeéle de Marcinkowski : AB = Ac + oB.

2.2 TRANSLATIONS DANS UN PLAN DIFFERENT DU
PLAN BASAL. — Les dislocations imparfaites dont le
vecteur de Burgers est perpendiculaire au plan basal
(b = + oS et + oT) conduisent & des défauts extrin-
séques _:5 A (ou 3 V); la séquence devient par exemple

ABABCABAB ou AVAAAAVA. Ces défauts qui
peuvent théoriquement étre aussi bien complexes
(mauvaise position du plan C) que de surstructure
sont obtenus par exemple par précipitation de lacunes
ou d’interstitiels.-

Une telle boucle de défaut peut étre cisaillée par
une dislocation de Shockley du type 6A pour donner
un défaut d’énergie plus faible bordé par des disloca-
tions du type S6 + gA = SA. Ainsi les déplacements
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SA = 1[0113],SB = 1 [1103] ouSC = £ [1013] créent
un défaut d’empilement complexe 1 A : ABAB‘CBC
ou AVAA*VAV. Les déplacements AT, BT et CT
créent un défaut analogue 1 V. Ces défauts peuvent
étre considérés comme intrinséques. Si la dislocation
imparfaite qui balaye le défaut est du type 2 Ao, il

a création d’un défaut 1 A (ou 1 V) de surstructure.
Le vecteur déplacement sera par exemple

R = S¢ + 2Bo = SA + BC = 1[2203].

Nous nous proposons de déterminer les vecteurs
de déplacement des différents défauts observés. Pour
cela, nous pouvons soit identifier les dislocations
imparfaites qui bordent les défauts (cf. 2.1 et 2.2),
soit analyser le contraste de ces derniers en champ
sombre sur une réflexion de surstructure.

2.3 CONTRASTE DES DEFAUTS. — En calculant le
déphasage créé par le défaut dans la théorie dynami-
que de la diffraction & 2 ondes « = 2 ng.R, on arrive
rapidement aux constatations pratiques suivantes :

a) Les parois d’antiphase (p = % ¢ 1120 )) apparais-
sent seulement en champ sombre de surstructure
(h et k impairs ou mixtes). Elles sont invisibles en
champ sombre fondamental (2 et k pairs).

b) Tous les défauts d’empilement 1 A et 2 A
présentent un contraste avec des réflexions {hOAl },
qu’ils soient complexes ou de surstructure (sauf
pour A = 6 n). Les défauts 3 A sont visibles avec un
contraste de paroi (x = m) pour des réflexions en
position de Bragg du type { hkjl} avec / impair;
ils sont invisibles pour / pair.

¢) Les défauts 1 A et 2 A complexes sont visibles
avec un contraste de paroi (x = ) avec 2 sur 3 des
réflexions de surstructure du type hkjlavech — k =3 n
et / pair, tandis qu’ils sont toujours invisibles (@ = 0
ou 2nm) avec toutes les réflexions fondamentales
correspondantes. Les défauts de surstructure 1 A
et 2 A sont invisibles dans les 2 cas (voir Tableau I).

TABLEAU 1

Valeurs de o =27 g.R pour des réflexions de
surstructure du type 1121 (h — k = 3 n, | pair) et
les réflexions fondamentales correspondantes

R
\ GA B oC 2Ac 2Bs 2Co
I pair, g
1121 0 n 2m 0 27
2241 2n 0 2 2m 0 2n
1211 n n 0 2z 2z 0
2421 2z 2= O 27 2n_, O
2111 0 T z 0 2n  2m
4221 0 2= 27 0 2n 2z

D’autre part, en faisant un calcul analogue a celui
de Blank et coll. [16], on peut conclure que la nature
des franges extérieures en champ sombre fondamental
apporte une information supplémentaire.
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TABLEAU IT A
Valeurs du déphasage o. = 2 ng.R pour des défauts d’empilement de différente nature
et des réflexions fondamentales (h, k pairs)
R (SA> (AT) (oA) (Ac)
ou{SA +BC) ou<(AT + BC) ou{2Ac) ou{20A)
1A 1v 2L 2V
g ABABCBCB ABABACAC ABABABCAC ABABACBC
h—k=3n+1
2n 2n 2 2
f=2n 3 3 3 3
T n 27 2z
h—k=3n-1
2n 2z 2n 2z
I=2n 3 3 3 -3
T n 27 2
I=2n+1 g -3 —3— -3
TABLEAU II B

Nature des franges extérieures d’aprés le signe de sin o (C : frange claire ;S : frange sombre)

Défaut 1 A 1V 2 A 2V

g Entrée  Sortie Entrée  Sortie Entrée  Sortie Entrée  Sortie
h—k=3n+1

I=2n C S S C S C C S

I=2n+1 S C C S S C C S
h—k=3n-1

I=2n S C C S C S S C

I=2n+1 C S S C C S S C

Les résultats, rassemblés sur les tableaux I1 A et II B,
montrent en effet qu’a l'aide de deux images en
champ sombre fondamental, 'une pour / pair, Pautre
pour / impair, on peut différencier les défauts 1 A
et 2 A : par exemple, avec (h — k) appartenant a la
méme famille, si la nature des franges extérieures est
la méme pour ces deux images de défaut est de nature
2 A, sinon il est de nature 1 A.

De plus, la connaissance de I’inclinaison du défaut
par rapport a la lame permet de déterminer si ce
défaut est par exemple 2 A ou 2 V.

Ces considérations sont valables quel que soit le
type du défaut (complexe ou de surstructure).

3. Observation par microscopie électronique. —
3.1 PAROIS D’ANTIPHASE. — Les micrographies des
figures 2, 3, 4 et 5 montrent quelques configurations
caractéristiques de parois d’antiphase et de défauts
d’empilements observés en champ sombre de sur-
structure. Les parois ont une tendance marquée a
prendre des orientations paralleles et & occuper des
plans cristallographiques de bas indices, situés le

plus_souvent a moins de 20° des plans prismatiques
{ 1010 } (Fig. 2). Elles peuvent aussi occuper un plan
{1120} (Fig. 3) et plus rarement un plan voisin

rm

FIG. 2. — Parois d’antiphase (a, b, c, d, €, f), défauts d’empilement

(A, B). Champ sombre de surstructure 0111. Le plan des parois

(b et c) est voisin de (0110). Parois a, ¢, e : p = £[1120]; Parois b,
d:p = {[1210].
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F1G. 3. — Parois d’antiphase (a, b, c, d, €) et défauts d’empilement
(A, B, C, D). Champ sombre de surstructure 0112. Le plan des
parois est voisin de (2110).

F1G. 4. — Parois d’antiphase (a, b, c, d, e, f) et défauts d’empilement
(A, B). Champ sombre de surstructure 1101. Le plan des parois
est voisin de (0221).

F1G. 5. — Les parois d’antiphase (traces horizontales) intersectent
les défauts d’empilement (traces verticales) en faisant des angles
voisins de 90°. Champ sombre de surstructure 1011.

F1G. 6. — Défaut d’empilement 2 A. Le plan de la lame est voisin de
(1102). (La frange d’entrée est a gauche). a) Champ sombre
g =0220(h — k = 3n — 1et!pair). b)) Champ sombre g = 2201
(h — k = 3n — letlimpair).¢) Champsombreg = 2021

(h — k =3n + 1 et/impair).
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a)

F1G. 7. — Défaut d’empilement intrinséque de surstructure (A).

La paroi d’antiphase (a) est visible en contraste résiduel (Fig. 7c).

Le plan de la lame est voisin de (0112). a) Champ sombre g = 0221.

b) Champ sombre g = 2422. ¢) Champ sombre g = 2242. Dans

ces deux derniers cas, le défaut d’empilement ne présente aucun
contraste.




1120

€)

F1G. 8. —— Défaut intrinséque (A) complexe et paroi d’antiphase (p).
a) Champ sombre de surstructure g = 1120. ) Champ sombre
fondamental g = 2240. ¢) Champ clair g = 2021.

du plan pyramidal {2021} (Fig. 4). D’une maniére
générale, elles se trouvent le plus souvent dans des
plans du type {hkjO0} (Fig. 5) donc normaux au
plan des défauts d’empilement (plan basal).

Les configurations de parois sont un peu analogues
a celles que nous avons observées dans le composé
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Fe;Ga de structure LI, [8, 9] : les parois peuvent soit
étre limitées par des dislocations imparfaites de
vecteurs de Burgers 1 ( 1120 ), soit étre issues de
Pextrémité de défauts d’empilement (voir Fig. 3 et 5),
soit former des boucles fermées comme les parois
thermiques (voir Fig. 2). En champ clair ou en champ
sombre fondamental, elles présentent souvent (cf.
par exemple Fig. 7b, c et Fig. 8b) un contraste résiduel
qui a vraisemblablement la méme origine que celui
que nous avons étudié dans la phase de structure
L1, [11] : il serait dG & une ségrégation des atomes
en excés sur la paroi d’antiphase.

3.2 DEFAUTS D’EMPILEMENT. — En utilisant les
tableaux II A et B, nous n’avons identifié dans nos
échantillons que des défauts d’empilement intrin-
séques 2 A ou 2 V comme le montrent, par exemple,
les micrographies des figures 6a, b, ¢ réalisées pour
g = 0220, g = 2—2(_)_1 et g = 2021. Le plan de la lame
étant voisin de (1102), on peut en conclure que,
puisque la frange d’entrée est claire (Fig. 6a, b) le
défaut est de nature 2 A. Les dislocations qui bordent
ces défauts auront donc des vecteurs de Burgers
+ 1 ¢ 1010 > ou 4 ¢ 1010 ).

Cependant, cette méthode ne permet pas de savoir
si le défaut est complexe ou de surstructure. Pour
résoudre ce probléme, nous avons cherché a identifier
les dislocations imparfaites qui bordent un défaut et,
il y a lieu, la paroi d’antiphase qui est issue de ce
dernier. Ainsi, sur les figures 7a, b, ¢ nous avons
déterminé le vecteur de déplacement du défaut A
(de nature 2 A). Le vecteur d’antiphase de la paroi a
(visible en contraste résiduel pour g = 2242) est
déterminé par 2 champs sombres de surstructure
indépendants : p = AC = §[1120]; d’autre part la
dislocation imparfaite d invisible pour g = 0221
(Fig. 7a), g = 2242 (Fig. 7¢) et visible pour g = 2422
(Fig. 7b) a pour vecteur de Burgers b = + oB (en
admettant comme critére d’invisibilit¢é des disloca-
tions g.b = 0 ou + 3) (cf. Tableau III). Le déplace-
ment total correspondant au défaut A peut étre
suivant le signe de p

R, =AC + Bo =26C
ou R, = CA + Bo =20A

(b = oB entraine R, = 2Ce ou 2 Aec, c’est-d-dire
un défaut 2 V incompatible avec la nature des franges
extérieures). Il s’agit donc d’un défaut de surstructure.

Des défauts complexes R = £ (1010 ) ont aussi
été observés. Leur mise en évidence se fait d’une

- maniére plus rapide et plus directe en utilisant des

images en champ sombre de surstructure sur des
réflexions hkjl (avec h — k =3n et [ =2n). Un
travail analogue a d’ailleurs été fait par les auteurs
pour la structure LI, [10]. Le défaut A, par exemple,
de la figure 8, visible pour g = 1120 (Fig. 8a) avec
un contraste de paroi, est invisible pour g = 2240
(Fig. 8b) : 1l s’agit donc d’un défaut complexe (cf.
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Tableau I). Notons qu’a l’intersection du défaut
avec la paroi p, le contraste en champ sombre de
surstructure (Fig. 8a) est nul

(x=2ngR, + R) =2m).

A notre connaissance, c’est la premiére fois que
des défauts de ce type sont caractérisés sans ambiguité
dans la structure DO,,. Hanshi et Paalassalo [5]
pensent avoir mis en évidence un défaut complexe
analogue dans Ni;Sn, mais leur analyse n’est pas
démonstrative et, a notre avis, conduirait plutét a
un défaut de surstructure (R = 1< 1010 )).

TaABLEAU III
Valeurs de g.b pour quelques réflexions fondamentales

b
A
g\ 6 Bs Co 2Ac 2Bs 2Co
0221 3 -3 -3 4 -3 -3
242 -1 0. -1 =2 0 -2
2422 -1 1 0 -2 2 0

4. Discussion. Origine des défauts. — L’origine des
défaut d’empilement observés en cours de précipita-
tion et par conséquent hors équilibre est vraisemblable-
ment lié & la croissance de la phase DO,,. La tem-
pérature de maintien isotherme choisie, voisine de
celle de la transformation L1, - DO, pour laquelle
I’énergie de défaut est nulle, favorise I’apparition
de défauts de croissance pendant la précipitation
et la coalescence de la phase étudiée.

Nous avons remarqué que le plus souvent les
parois d’antiphase sont issues de l’extrémité des
défauts d’empilement. Lorsque le défaut est de sur-
structure (R = § { 1010 ), il est bordé par une dislo-
cation de vecteur de Burgers 3 < 1010 ) et se prolonge
par la paroi suivant le schéma :

DEFAUTS BIDIMENSIONNELS DANS Fe,Ga, DO,,

1121

ou
cC

—@

¢B Ac

@ ®
PAP DIC

2Ac = 6B + Ac + oC.

DIS

Les défauts d’empilement complexes
(R = 1010 )

engendrent eux aussi, excepté dans le cas ou ils sont
limités par un dip6le (Ao, 6A), une paroi d’antiphase :

PAP DIC
L L J
Ac oC

Les parois ainsi créées ne sont donc pas des parois
thermiques classiques. Elles ne semblent pas non plus
étre des parois de déformation car elles ne sont pas
rigoureusement planes comme dans le cas de Mg;Cd
ou de NiySn. Il semble donc que les parois soient,
comme dans le composé Fe;Ga de structure LI, [8],
des parois de croissance engendrées par des défauts
de croissance.

Nous avons aussi noté que les parois occupent
souvent des plans voisins de { 1010 }, plans favorables
énergétiquement puisqu’ils peuvent contenir des anti-
phases qui ne perturbent ’ordre qu’au-deld des pre-
miers voisins (dans le cas ou p est contenu dans le
plan d’antiphase). Nous ne pensons pas que ces consi-
dérations énergétiques puissent expliquer cette occupa-
tion préférentielle, d’autant plus que, expérimentale-
ment, nous n’avons pas observé de parois de premiére
espéce. L’orientation des parois serait plut6t imposée
par la direction de croissance. En effet, nous avons
déja signalé que les parois ont tendance & occuper
des plans contenant ’axe [0001] qui pourrait étre
la direction de croissance de la phase DO,,.

Enfin, aprés un maintien isotherme de 24 h a la
méme température de 610 °C, les parois d’antiphase
disparaissent totalement tandis que le nombre et

G AC . . .
.B ° I’étendue des défauts diminuent notablement. Les -
DIS PAP dislocations trouvées ont toutes des vecteurs de
Burgers 4 ¢ 1010 ) et les défauts sont alors du type
2 A6 = 6B + AC de surstructure.
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