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Often a strong texture is found when metal thin films are evaporated in vacuum on amorphous sub-
strates: the hk/ dense planes have an average orientation parallel to the substrate. Then, in the hk/
X-ray diffraction pattern, secondary fringes are observed on both sides of the Bragg central peak,
although they do not appear on other Bragg lines. It is shown that such properties are consistent with
lattice distortions and deformations peculiar to each crystal. When the sample consists of an epitaxic
‘sandwich’ stacking (i.e. two thin films with the same material and the same thickness separated by one
or several foreign atomic layers) contrast and angular positions of the secondary fringes are modified.
The geometrical interpretation suggested here explains the change in the diffraction pattern shape, and
its evolution when foreign atoms are diffusing into the neighbouring films.

Introduction

Récemment, Chauvineau & Pariset (1973) ont étudié,
par des mesures de résistivité électrique, la croissance
épitaxique de couches trés minces de cuivre ou d’argent
sur des couches minces d’or présentant une texture
(111) trés prononcée. Rappelons également les études
de Gueguen, Cahoreau & Gillet (1973) par micro-
scopie et diffraction électroniques, de la croissance épi-
taxique du fer sur I’or (111). Dans ce dernier cas 1’épi-
taxie est confirmée par 'absence de moirés dans les
micrographies et par le fait que les diagrammes de
diffraction électronique ne comportent que les points
caractéristiques de ’or orienté (111).

En général, la croissance épitaxique ne concerne que
quelques couches atomiques, et il est difficile de trouver
une méthode d’analyse directe qui permette la déter-
mination des caractéristiques & la fois géométriques et
structurelles de couches superficielles aussi minces.
Une méthode indirecte dite de ‘’'empilement sandwich’
a été proposée par Croce, Névot & Pardo (1972) 4 la
suite de simulations théoriques pour 1’étude de la ré-
flexion spéculaire rasante des rayons X. Cette méthode
consiste, une fois le dépdt épitaxique réalisé, & évaporer
une seconde couche de méme épaisseur que celle du
premier dépdt et dans des conditions telles que I’on
conserve I’épitaxie.

De tels sandwichs Au-Cu—Au ont été réalisés par
Chauvineau & Pariset (1974), puis examinés en dif-
fraction de rayons X au voisinage de la raie de Bragg
(111) de I’or. Alors que sur les diagrammes de dif-
fraction relatifs & des couches minces d’or homogenes,
le contraste des franges qui entourent le pic central 111
décroit de fagon monotone lorsque s’éloigne de I’angle
de Bragg, cette décroissance est modulée pour ce qui
est des sandwichs: les auteurs observent des inversions
de contraste d’une frange a l'autre et, d’autre part, le

déplacement de la position angulaire d’un minimum
sur deux (voir Fig. 1). Tout ce passe comme si les
systémes de plans réticulaires (111) des couches d’or,
respectivement supérieure et inféricure, étaient dé-
calés d’une certaine épaisseur, épaisseur qui correspond
assez bien avec celle que I’on peut calculer a I’'aide d’un
modele d’empilement épitaxique de sphéres dures pour
les atomes de cuivre et d’or.

Avant de décrire les avantages et les inconvénients
de cette méthode, il nous faut définir, de fagon aussi
précise que possible, son domaine de sensibilité. C’est
pour cette raison qu’il nous parait indispensable
d’essayer de comprendre, en premier lieu, pourquoi la
présence de distorsions dans les couches minces d’or
n’empéche pas I’apparition de franges de diffraction
autour du pic de Bragg 111 ou 222, et interdit ce phé-
nomene pour les autres points du réseau réciproque,
comme l'ont constaté expérimentalement Croce, De-
vant & Verhaeghe (1965). Nous examinerons ensuite
le cas de la diffraction 111 par les empilements de type
sandwich Au-Cu-Au. Précisons que nous ne cherche-
rons pas & calculer explicitement I'amplitude diffractée,
mais que nous nous proposons d’en donner une in-
terprétation géométrique simple.

I. Diffraction par une couche mince métallique
déposée sur support amorphe

D’examen en diffraction X & P'aide du montage de
Brentano, (Guinier, 1956), de couches minces d’or, ré-
alisées par déposition sous ultra-vide sur support
amorphe, puis recuites a 150 °C pendant une heure en-
viron, révéle I’existence de franges de part et d’autre
du pic de Bragg 111 de ’or. Ceci indigue que de telles
couches sont monocristallines en épaisseur et que les
plans (111) des cristaux sont parali¢les au support, les
dimensions latérales de ces cristaux étant grandes de-
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vant ’épaisseur (Croce, Gandais & Marraud, 1961). Or
I’étude par microscopie électronique de ces couches
détachées de leur support, ou réalisées directement sur
support transparent aux électrons, révélent que les
plans cristallographiques sont déformés, bien que les
surfaces limites soient trés planes [Fig. 2(a)] sinon, il
serait impossible d’observer des franges d’interférence
en réflexion rasante de rayons X. Nous pensons que
ces distorsions sont liées aux joints de grains, ou elles
doivent rendre possible une certaine cohérence. On
peut calculer qu’avec des cristaux de quelques centaines
d’angstroms d’épaisseur, 1’énergie élastique, pour des
distorsions de 'ordre de cinq degrés, ne représente
qu’une fraction ({5 environ) de I’énergie des joints de
grains supposés totalement désorientés. L’énergie de
joints cohérents étant en général faible, on voit que,
pour des couches polycristallines, ces distorsions peu-
vent apparaitre pendant la recristallisation. Ainsi,
malgré de telles distorsions dans les couches minces
d’or, on observe des franges secondaires autour des
pics de diffraction de Bragg, 111,222, ... lesquels cor-
respondent aux ‘plans’ cristallographiques orientés en
moyenne parallelement au support. Cette orientation
préférentielle se retrouve pour un grand nombre de
métaux, de structure cubique, déposés sous la forme
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d’une couche mince sur support amorphe. Dans le cas
de couches minces d’étain blanc, de structure quadra-
tique, réalisées par évaporation sous vide (10-% mm
Hg) sur des lamelles de verre pour microscope, Vook,
Parker & Wright (1966) obtiennent une texture 200
trés prononcée, et ne constatent la présence de franges
secondaires en diffraction X qu’autour du pic de Bragg
200. II nous semble donc intéressant d’examiner le
role des distorsions ou déformations du réseau cris-
tallin, quant a I’allure des taches de diffraction X
fournies par les couches minces métalliques déposées
sur support amorphe.

Si K représente la différence entre les vecteurs d’onde
incident et diffracté, r; le vecteur position du centre du
iéme atome, et f;(K,r) le facteur de structure supposé
non perturbé par la présence de distorsions, I'amplitude
diffractée est proportionnelle a

A(K)= Zfz(K,r) exp 2niK . r; ,

cette somme étant étendue a tous les atomes d’un cris-
tal. Les différents cristaux de la couche diffractant d’une
fagon incohérente, on fera ensuite la somme des in-
tensités diffractées par chaque cristal.
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Fig. 1. Nous devons a ’obligeance de J. P. Chauvineau et C. Pariset (qui voudront bien trouver ici ’expression de nos remer-
ciements) de reproduire leurs diagrammes de diffraction. Ces diagrammes, publiés comme Fig. 5(a) et 5(b) de Chauvineau
et Pariset (1974) représentent la variation de I’intensité diffractée (exprimée en unité arbitraire de densité optique) en fonc-
tion de l'angle d’incidence 6, dans le cas d’un empilement sandwich Au-Cu-Au d’une part (a) et dans celui d’une couche
homogeéne (obtenue, par exemple, aprés diffusion compléte des atomes de cuivre dans les couches d’or environnantes) d’autre
part (b). L’agrandissement, donné sur (c), permet de mieux saisir les différences essentielles quant aux modifications de
contraste et de position angulaire des franges, entre les deux diagrammes.
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Lorsqu’il n’y a qu’un seul type d’atome, 4(K) peut
s’écrire sous la forme f (K)2. exp (2niK . r;). Notons

que cette somme ne peut €tre transformée immédia-
tement en intégrale, car I'exponentielle peut effectuer
une ou plusieurs oscillations lorsqu’on passe d’un
atome a son voisin. Nous utilisons le fait que pour le
centre de la tache de diffraction, correspondant au cristal
non déformé, K prenant la valeur K, et les atomes
ayant alors leurs centres en ¥y, nous avons
exp (27K, . ry;)=1. On peut donc poser:

A(K) =f(K)Z exp {27i[(K—K,) . r; + K, . 4r]}
avec Ar;=r;—ry; ou encore:
A(K) =f(K)Z exp [27iS(r)] .

Or, lorsqu’on étudie la forme de la tache de diffraction,
K difféere peu de K,, et I’exposant varie lentement
lorsqu’on se déplace d’une maille atomique dans le
cristal. (On a supposé implicitement, qu’il n’y a pas ou
peu de dislocations dans nos cristaux.) Par suite nous
écrirons: '

AK)=f(K) S S S exp {27i[(K—Ky) . r-+K, . Ar]}dv/o(r)

en introduisant le volume »(r) de la maille, lequel
varie d’ailleurs trés peu. Cette intégrale n’étant pas
convergente, on procéde comme Darwin (1914), en
effectuant d’abord l’intégration sur une surface (telle
que z=c*'®) paralléle a la surface limite du cristal et au
support. Nous sommes justifiés en cela, par le fait que
les dimensions latérales des cristaux sont grandes
devant leur épaisseur et que leurs contours dans un tel
plan sont irréguliers; ainsi, les courbes de Fresnel
S(r)=n (avec n entier) seront nombreuses 4 rencontrer
ces contours et d’une fagon trés variable d’un cristal a
’autre, si bien qu’a la fin du calcul il y aura destruction
par interférence.
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Pour qu’un cristal diffracte de fagon non négligeable,

il est nécessaire que, sur la surface z=¢¢, il y ait un
point C(z) tel que l’on ait

s _os

ox 0y
Nous écrirons donc S sous la forme:

S=a+b(x—x)*+ec(y—y)?+...

L’intégration dans le plan conduira au calcul de:

0x dS
exp 2niS) = ——
S P ) S u(r)
ol X représente l'aire comprise & lintérieur de la
courbe S=c*¢, la contribution des zones extérieures
du cristal étant négligée pour les raisons évoquées
précédemment. Cette intégration donne:

exp (2zia) 7

v iyfbe

Le facteur 1/iv)/bc varie peu avec I’épaisseur; nous
sommes donc ramenés a un probléme proche de celui
de la diffraction a 'infini par une fente. L’intensité dif-
fractée par le cristal sera donc proportionnelle a:

1., S(h/z)_S(—hlz)} 4
75 S0 { 5 . (?ﬁ)z .
0z

Pour conserver le systeme de franges, lorsqu’on intégre
sur les différents cristaux en position de diffraction, il
faut que la variation de la différence de phase {S(/#/2) —
S(—A/2)} soit bien inférieure & = d’un cristal a ’autre.

Considérons le cas le plus simple d’un cristal plan
soumis a des couples uniformes de déformation, dont
les axes sont dans le plan de la lame. Par un choix
convenable des axes Ox et Oy (Love, 1959), les dé-
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Fig. 2. L’analyse des contours d’extinction des images, obtenues par microscopie électronique & partir de couches minces déta-
chées de leur support, permet de connaitre la courbure des cristaux (). Nos calculs montrent (du moins, dans la cas d’une
déformation simple) que seules, diffractent dans la direction considérée, de faibles zones de ‘plans’ autour de C(z), C(z) étant
paralléle & la direction de K,. Mais les déformations réelles dans les différents cristaux sont beaucoup plus complexes et la
direction de C(z) peut varier d’un cristal a I'autre. Sur () et (¢) C'(z) et C’(z) représentent de fagon trés schématique les posi-
tions extrémes de C(z) pour un ensemble de ‘plans’ diffractants soit autres que (111) (b), soit identiques a (111) (¢). Dans le
premier cas, on peut constater que la projection de C(z) sur K, ne reste pas constante d’un cristal a I'autre, ce qui entraine la
disparition des franges dans les ailes du pic de diffraction considéré; alors que dans le second, elle reste la méme (et équivaut 3

I’épaisseur de la couche mince).
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placements correspondants entre le cristal non dé-
formé et le cristal déformé, exprimés en fonction des
coordonnées dans le cristal déformé, seront donnés
par les relations:

u=(o—of)xz
v=(f—-on)yz
w=—Ha—0f)x*—H(—oa) y* —o(a+p)z’

ol ¢ désigne le module de Poisson, « et § deux para-
métres représentant les couples. L’ensemble des points
C(z) obéit donc aux équations suivantes:

Kx - KOx + KOx(a - O'ﬂ)Z - KOZ(“ - 0'B)X= 0
K,— Ky, + Ko(f—00)z — Kp,(f—00)y =0 .

Nous obtenons donc une droite paralléle & la droite
d’équation,
x y z

KOx a KOy B KOz '

En outre, la différence de phase entre les points ex-
trémes de C(z), c’est a dire tels que z= + A/2, est don-
née par I’expression:

Ko,
o [ (K= o) 25 + (K= Ka)
0z

K

??)f +(KZ—KOZ)]
expression indépendante de o et . Nous avons donc
la méme différence de phase que si le cristal était
parfait. Nous supposerons que la contribution des
zones des cristaux, ou la droite C(z) est interrompue
par un joint de grain, est négligeable. (Remarquons
toutefois que cette contribution est d’autant plus im-
portante lorsque la composante tangentielle de K n’est
pas trés petite, puisque les joints de grains sont nor-
maux au support):

Notons que les limites de I'intégrale le long de la
ligne C(z) ne peuvent pas étre prises sur les limites
théoriques du cristal, car on n’y connait pas, de fagon
simple, la phase qui correspondrait au cristal non
déformé. Toutefois, la condition de stabilité de la
phase

as  aS

w—=——=0

ox ay
permet d’arréter la ligne C(z) aux centres d’atomes si-
tués au voisinage immédiat des surfaces limites du
cristal (on raisonnera alors sur les phases existant
réellement aux centres des atomes) et de considérer
cette ligne comme fixe lorsqu’on fera varier K pour ex-
plorer la tache de diffraction. Ainsi 1épaisseur’ de la
lame que 'on doit considérer est la longueur de la
projection de la ligne C(z), ainsi limitée, sur la direc-
tion du vecteur K,. Il semblerait, d’aprés ce qui a été
vu plus haut, qu’elle devrait étre constante, et qu’on
devrait voir des franges sur toutes les taches de dif-
fraction malgré la distorsion considérée. Mais les dis-
torsions sont localement beaucoup plus complexes que
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la déformation adoptée, laquelle est d’ailleurs ap-
prochée. En considérant d’autres distorsions, on con-
state que la ligne C(z) peut varier considérablement
[voir Fig. 2(b) et 2(c)]. Mais dans le cas précis de la
tache de diffraction 111 (ou 222), pour les couches
minces d’or par exemple, K, étant normal a la couche,
la projection de C(z) sur K, restera constante (c’est
I’épaisseur) et si les différents cristaux diffractants
ont la méme épaisseur, leurs taches de diffraction
(dont les intensités devront &tre ajoutées) seront les
mémes. On a peut-étre 13, I’explication de la disparition
des franges sur les taches autres que 111 ou 222.

11. Diffraction par les empilements ‘sandwich’

Envisageons maintenant le cas des empilements ‘sand-
wich® Au-Cu-Au. Si lon continue & observer des
franges dans les ailes du pic de diffraction c’est que
I’épitaxie est effectivement réalisée, car il faut que 'on
puisse faire correspondre a chaque atome du cristal
composite réel (Au-Cu-Au) un atome du cristal
parfait, ce cristal parfait comportant au total le méme
nombre d’atomes mais d’un seul élément (or). Dans
I’expression:

zﬁ(K) exXp {2711[(K—K()) . l‘i+K0 . Ari]}

nous devons faire intervenir deux types d’atomes,
donc deux valeurs distinctes des fi(K). Si 'on se
restreint au cas des franges 111, les seules régions du
cristal qui vont diffracter ont leurs ‘plans’ (111) pa-
ralleles au support. Ces plans existent encore au
niveau des atomes de cuivre; on peut donc prendre
pour f(K), dans ce plan, une valeur moyenne soit

NCquu + NAquu
NCu + ]VAu

S(K,2)=

ol N représente le nombre total d’atomes de I’'une ou
l’autre espéce. Notons que, du fait de la taille diffé-
rente des atomes de cuivre et d’or, certaines distorsions
peuvent &tre engendrées dans ces plans. Nous pour-
rons en tenir compte par une sorte d’effet Debye—
Waller statique, qui diminue f(X,z). Puisque nous ne
devons considérer que le déplacement moyen selon z
(c’est a dire perpendiculairement au support), nous
sommes ramenés au calcul de Uintégrale:

+h/2
A= S_m £(2) exp {2mi[z4K, +g(2)]}dz

avec: 4K, =K,—K,,.

Ce faisant, nous avons supposé que f(z) varie pro-
gressivement dans une zone étendue sur plusieurs plans
(111); ce qui serait le cas si, par exemple, un processus
de diffusion se produisait entre les différentes couches
déposées. Dans le cas de variations rapides de f(z) et
g(z), nous pourrons toutefois utiliser la méme expres-
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sion si la couche intermédiaire est monoatomique, la
variation rapide se limitant alors au voisinage du plan
de cette monocouche.

Comme f{(z) et g(z) varient peu dans les couches d’or
environnantes, nous allons intégrer 4 par parties, soit:

exp {27i[z4K; +g(2)]} [*4?

27id Kz —hj2

exp {2ni[z4K, +g(2)]}
27midK,

a=|re

- e

—h/2

X [J;(%)— + 27zig’(z)] dz.

L’amplitude diffractée apparait donc comme la somme
de trois amplitudes élémentaires cohérentes et qui vont
interférer. Nous allons essayer d’en donner une in-
terprétation géométrique. Les deux premiers termes
proviennent des surfaces limites de ’empilement global.
On remarquera que I’expression:

%—SK— exp {2ni[z4K, +g(z)]}
peut se mettre sous la forme:
S@)
2rndK,
et ¢(z)=2n[z4K,+g(z)—1].

o(K) exp [ip(2)], avec o(K)=

Si nous considérons alors les vecteurs de Fresnel as-
sociés aux ondes diffractées par chaque plan atomique
(111) dans chaque couche d’or nous voyons qu’ils
décrivent deux cercles de rayon ¢(K) [Fig. 3(a)]. La
distance 0,0, entre leurs centres est représentée par
'intégrale I qui termine le second membre de A.

AK(z)<0

AK(z)>0
m
U"U

Fig. 3. (a) Les vecteurs de Fresnel associés aux ondes diffrac-
tées dans le cas d’une seule couche. (b) Position des rayons
limites de la construction de Fresnel pour les deux couches
de I’empilement sandwich. (c) Influence d une diffusion dans
le sandwich sur la modulation du contraste des franges selon
le c6té considéré du pic de diffraction.
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L’amplitude de 4 est donc équivalente au module du

—_

vecteur R;R, qui joint les extrémités des rayons li-
mites dans chacun des cercles [Fig. 3()].

Dans I on retrouve le facteur o(K), le terme de
phase fonction de [z4K, +g(2)] et le facteur

[

/(@)
lequel, n’est pratiquement différent de zéro que dans la
zone ou se situe le cuivre. En général, f(2)/f(z) y est
négligeable (puisque de moyenne nulle) devant 2zig’(z),
terme qui ne change pas de signe. On notera, que dans
le cas d’une monocouche de cuivre, la variation de
g(2) peut représenter une fraction importante de tour.
Examinons plus particulierement le cas d’un empile-
ment sandwich symétrique. En prenant Iorigine des
phases dans le plan moyen de I’empilement, on ob-
tiendra une figure géométrique symétrique. Ainsi, dans
la mesure ou les deux cercles se rencontrent (ceci re-
quiert I'inégalité |1} <2o(X), ce qui est toujours vérifié
dans le cas d’une monocouche car Ag(z) est inférieur a
1 tour) lorsque I'extrémité d’un rayon passera par P ou
O [voir Fig. 3(b)] I'autre s’y trouvera également. On
voit donc apparaitre le phénoméne de battement
décrit par Chauvineau & Pariset (1974). Remarquons,
que lorsqu’on s’¢loigne du centre de la tache de dif-
fraction, le rayon des cercles diminue, ainsi que la
distance 0,0, mais dans une mesure moindre, de telle
sorte que les maximums secondaires de type m sont
atténués plus fortement que ceux de type M [Fig. 1(a)].

L’effet d’une diffusion de la monocouche de cuivre
dans une certaine épaisseur d’or, sera de diminuer |I|
(& cause du facteur exp [ip(2)]), donc de rapprocher les
deux cercles. Par suite, la variation d’intensité dans
les battements diminuera. Toutefois I'importance de
cet effet sera différente suivant le signe de A4K(z):
lorsqu’on a 4K(z)>0, la maille de I’alliage cuivre—or
étant plus petite, il y a compensation partielle pour la
variation de ¢(z). Donc pour 4K(z)>0 la valeur de
[I| est plus grande que pour 4K(z)<O [Fig. 3(c)].
Ainsi, dans la tache de diffraction 111 on peut s’at-
tendre & ce que les franges soient plus modulées du
coté des angles 0 élevés alors que de 1’autre coté elles
doivent rappeler celles que ’on aurait avec une couche
unique. C’est ce qui a été trouvé dans les expériences
complémentaires de Chauvineau & Pariset.

Soulignons que I’effet décrit précédemment, ne joue
pas si la monocouche n’a pas diffusé et dans ce cas
I’aspect de la tache de diffraction doit étre symétrique
ce qui est effectivement observé sur le diagramme de
la Fig. 1(a).

Si la répartition des atomes, par rapport au plan
médian de ’empilement, n’est pas symétrique il peut
en résulter des variations de phase entre I et la somme
des deux autres termes: ’annulation de A ne se produit
plus. Ceci semble avoir été constaté expérimentalement,
mais une étude plus systématique et portant sur de
nombreux empilements ‘sandwich’ s’avére nécessaire.

+ 27ig'(2)] ]
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Conclusion

11 est bien connu que, lorsqu’on étudie par diffraction
X, a ’aide d’un montage de type Brentano, une couche
mince métallique, bien texturée et d’épaisseur égale a
quelques centaines d’angstréms tout au plus, on ob-
serve la présence de franges secondaires de part et
d’autre du pic central de Bragg sur les taches de dif-
fraction qui ne concernent que les plans compacts de
la couche.

Dans la premiere partie de cet article nous avons
essayé de montrer que, du fait de Pexistence de dis-
torsions ou déformations de réseau, diffractent, dans
la direction considérée, que de faibles zones de ‘plans’
cristallographiques centrées autour d’une certaine
ligne C(z), dont la position varie d’un cristal a ’autre
suivant le type de distorsions dont il est le siege. Il n’y
a que dans le cas de la diffraction par les plans compacts
(hkl par exemple), lesquels sont orientés en moyenne
parallélement au substrat, que la projection de C(z)
sur la direction de composantes skl reste la méme, ce
qui explique que I’on puisse observer dans les ailes de
ces pics de Bragg, des franges secondaires. Par suite,
la mesure des positions angulaires de ces franges,
permet de calculer I’épaisseur de la couche, puisque
la projection de C(z) équivaut alors a I’épaisseur géo-
métrique.

Lorsque I’échantillon & analyser se présente sous la
forme d’un empilement sandwich, le contraste des
franges subit une certaine modulation. Nous en don-
nons, dans la seconde partie de I’article, une interpréta-
tion géométrique simple, et envisageons qualitative-
ment Peffet d’une diffusion des atomes étrangers dans
les couches minces environnantes sur ’aspect des dia-
grammes de diffraction. Une telle méthode peut donc
fournir un excellent moyen de contrdle dans la réali-
sation de dépdts épitaxiques en couches minces. On
pourrait envisager aussi son utilisation pour [’étude
quantitative de certains processus de diffusion intra-
granulaire, Malheureusement ceci exigerait, pour que
Ion puisse effectuer le calcul complet de l'intensité
diffractée, que ’on connaisse les distorsions réelles qui

LA DIFFRACTION DE BRAGG PAR LES COUCHES MINCES

régnent dans chaque cristal. Rappelons enfin, que le
décalage introduit par le strate étranger, ne doit pas
étre trop proche de la distance interréticulaire (ou d’un
multiple de cette distance) des plans compacts des
couches minces du sandwich. C’est ainsi par exemple,
qu’on ne constate aucune modification du contraste
des franges secondaires sur les diagrammes de dif-
fraction des sandwichs Au-Ag-Au, les atomes d’ar-
gent et d’or ayant des ‘diamétres’ trop voisins. De tels
empilements, pourrons toutefois &étre examinés par
réflexion rasante, spéculaire ou diffuse, de rayons X.
Comme nous I’avons montré récemment (Névot &
Croce, 1975) cette méthode qui ne fait intervenir que
la densité électronique moyenne des corps en présence,
permet de chiffrer la dispersion de cote des atomes
étrangers dans 'empilement. En ce sens, les analyses
par diffraction et par réflexion rasante de rayons X
apparaissent comme complémentaires.
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