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INTRODUCTION



La structure spinelle est fréquente dans les oxydes
mixtes et i1 est vraisemblable qu'un grand nombre de propriétés
des dislocations que nous sommes attachés a préciser dans 1'aluminate
de magnésium Mg0.nA2,0, se retrouve dans d'autres oxydes mixtes
de méme structure.

Les premiéres études de déformation plastique & haute
température sur 1'aluminate de magnésium remontent & une dizaine
d'années. Les travaux de Radford [1] et de Lewis{2,3] ont montré
1'influence du rapport de composition n qui joue & la fois sur
1a duret@ du matériau et sur le choix des systémes de glissement.
Pour n voisin de 1 ou voisin de 3, les systémes de glissement
seraient <110> {111} , tandis que pour n voisin de 2 les systémes
actifs seraient <110> {110} .

Hornstra [4a6] avait prédit des dissociations en
partielles de Shockley qui doivent favoriser le glissement {111} .
Lewis [2,3] a eéffectivement observé, en microscopie électronique,
que les dislocations sont dissociées dans le spinelle mais i1
n'observe que la premiére &tape de la dissociation prédite par
Hornstra : une dissociation en deux partielles de vecteurs de
Burgers colinéaires (% B = % <110> ) qui n'affecte pas le
sous-réseau anionique.. Une telle dissociation peut évidemment se
produire dans n'importe quel plan et ne permet aucune conclusion
sur le choix des systémes de glissement. L'&tape suivante prédite
par Hornstra [4 @ 6] , 1a redissociation de ces partielles % <110>
en partielles de Shokley, qui, elle, affecterait le sous-réseau
anionique n'a jamais €té observée dans 1'aluminate de magnésium,
méme a 1'aide de la technique récente des faisceaux faiblement
excités qui permet de meilleures résolutions. Par contre, cette
méthode a montré que la dissociation en deux partielles de vecteurs
de Burgers colinéaires, se produit de fagon sessile dans quelques
plans particuliers [7 & 12] .

L'influence de la dissociation sur le choix des
systémes de glissement aisés est donc un probléme nlus compligqué
que ne le prévoyaient Hornstra et Lewis. I1 faut examiner la
propagation de rubans de faute dans une direction (vecteur de Burgers)
non contenue dans le plan de faute, (les reconstrictions sont

énergétiquement trés peu probables).



L'influence du rapport de composition n sur les propriétés mécaniques
du spinelle peut alors étre comprise gqualitativement de la fagon
suivante. Aux grandes valeurs de n est associée une grande densité

de lacunes cationiques, dites lacunes de composition, qui facilitent
Ta propagation du ruban de faute, en permettant les réarrangements
cationiques nécessaires. C'est Te cas du glissement visqueux

que nous observons pour n = 1,8. Ce mécanisme ne peut pas se
produire dans le spinelle de rapport de composition n =1 ; dans
ce cas, le glissement s'arréte Torsque les dislocations atteignent
Teurs orientations de dissociation sessile et l1a déformation se
poursuit par montée. Ceci montre 1'influence de la structure de
coeur des dislocations sur les propriétés mécaniques, méme & haute
température.

Notre travail est pour une grande partie, une étude
expérimentale par micgg§gggigkglsgfzynique des défauts de réseau,

dislocations, fautes d'empilement, sous-joints, laissés par une
~déformation plastique. Nous nous sommes plus particuliérement

Ay A RSB S S g

intéressés aux observations telles que les sous-structures, les
jonctions, les modes de dissociation... cui permettent de mieux
comprendre les mécanismes de déformation plastique du spinelle.

Dans le premier chapitre, nous rappelons la structure
cristalline et les propriétés physiques du spinelle intéressantes
pour notre étude, en particulier les observations, calculs ou
prédictions concernant la dissociation et les systémes de glissement.

Le chapitre II décrit les techniques expérimentales
utilisées et fournit les données cristaliographiques nécessaires a
la microscopie électronique du spinelle. Un paragraphe est consacré
a la méthode des faisceaux faiblement excités appliouée aux
dissociations sessiles, ce cas n'ayant pas été traité jusqu'a
présent. On détaille également 1'analyse stéréographique qui nous
a permis de caractériser les plans de dissociation.

Le chapitre III est consacré & 1'étude par micros-
copie électronique de la précipitation dans le spinelle Mg0.n A!LZO3
(n>1). I1 existe en effet de nombreuses phases (stables ou métastables)
dérivées du spinelle, dans la région riche en alumine du diagramme
de phase MgO-A£203 .



On a fait apparaitre ces phases par chauffage d'échantillons

minces dans le microscope. Cette méthode assez grossiére ne permet
pas d'aborder 1'aspect cinétique de la précipitation, mais elle

est bien adaptée & 1'analyse des relations d'épitaxie entre diverses
phases. La combinaison de la microdiffraction électronique et de

la microanalyse X permet de caractériser de trés petits précipités
qui ne pourraient pas étre détectés par les méthodes habituelles

de diffraction X.

Dans le chapitre IV, une premiére partie est consacrée
aux essais de déformation & température ambiante par microinden-
tation. Les systémes de glissement activés ont &té caractérisés
par microscopie &lectronique. Dans la seconde partie, on décrit
les sous-structures de dislocations observées dans les échantillons
déformés plastiquement & diverses températures (supérieures & la
demi-température de fusion Tf/Z), et selon diverses orientations
de compression. On s'est efforcé de préciser les mécanismes
de déformation opérationnels : glissement, pur ou contrdlé par la
montée, ou encore montée pure. Ce travail compléte les observations
par topographie X en réflexion (Berg-Barrett) effectuées sur les
mémes &chantillons par R. Duclos. L'ensemble des observations est
nécessaire pour discuter de ces mécanismes et il indique que,
pour n = 1,8, la déformation se produit par glissement (contrdlé
par la montée), les systémes <110>{110} étant les plus aisés,
tandis que pour n = 1,1, contrairement & ce qui était généralement
adnis auparavent, les glissements <110> {110} et <110> {111}
sont sensiblement équivalents, ils apparaissent dans Tes
stades microplastiques puis sont relayés par de la montée pure.

Enfin le chapitre V est consacré i 1'étude fine,
en microscopie électronique, par la méthode des faisceaux faiblement
excités, de 1a dissociation des dislocations produites par défor-
mation a8 haute température, (stade microplastique). On discute
également, dans ce chapitre, des implications sur le comportement
plastique de cette structure de coeur des dislocations.
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1.1 GENERALITES.

Le terme spinelle dé&signe une structure cristalline
d'oxydes mixtes dont 1'holotype est 1'aluminate de magnésium
Mg A!LZO4 qui est un minéral réfractaire assez répandu. Le fait
qu'un grand nombre d'oxydes mixtes AB_ O ont la méme structure
cristalline est vraisemblabiement 1ié& & leur caractére ionique,
avec des anions 0 beaucoup plus gros qge les cations (pour Mg A2204
ona [137 : ro-- = 1,35 R, ng++ = 0,65 A,rA23+ = 0,50 ﬂ).

La structure cristalline est batie sur 1'empilement compact des 0 ~
en réseau cubique a faces centrées, les cations se logeant dans

les interstices tétraédriques ou octaédriques selon leur

taille et leur valence. C'est 1'ordre cationique qui modifie la
structure CFC et conduit & la structure spinelle Fd3m. On peut
décrire cette structure par une maille &lémentaire cubique comprenant
32 jons 0 7; pour le spinelle direct les huit cations A™Y

occupent le huitiéme des sites tétraédriques (on appellera

ces sites occupés, sites T), et les seize cations B’ *

occupent la moitié des sites octaédriques (sites 0) (figure 1).

Tous les spinelles batis sur un réseau CFC d'ions 0
ont donc sensiblement Te méme paramétre (maille du cube a = ro__.¢J?a# 8k)
qui n'est affecté que par les distorsions et dilatations dues &
1'introduction des cations. En effet, les sites tétraédriques sont
beaucoup plus petits que les sites octaédriques et pour pouvoir
loger un cation ils doivent étre dilatés par déplacement des
oxygénes selon les directions <111> , qui sont les directions
centre-sommet du tétraédre. Cette dilatation est généralement évaluée
par le paramétre u sans dimension [14] (figure 2).

U = 1 + distance centre-sommet du tétraédre
4 diagonale [II1] du cube

Pour la structure idéale, u = 0,375 (%), mais des

écarts de quelques % sont fréquents (pour Mg AL,0z,u = 0,387).
La maille reste rigoureusement cubique, car il y a le méme nombre
de sites tétraédriques dilatés dans les quatre directions <111>.
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Les ions 0 peuvent également former un empilement
hexagonal compact ol 1'on trouve encore les sites tétraédriques
et octaédriques pour les cations. L'hématite Fe203 et le corindon
ADVZO3 ont généralement cette structure; toutefois, ils existent éga-
lement sous forme métastable dans la phase spinelle (on note alors
Y Fe203 ou vy A£203 pour les structures spinelle et o Fe2 O3ou
a A2203 pour Tes structures hexagonales). De méme 1'olivine M9251 O4

est orthorhombique Pbnm & pression normale avec un sous réseau

* et Mg++ respec-

tivement en sites tétraédriques et octaédriques;sous pression de confi-

. . . LU
anionique hexagonal compact et les cations Si

nement M9251 0, se transforme en spinelle plus compacte [15]. Zn S, éga-
lement de caractére ionique marqué, existe sous deux formes cristal-
lines béties sur un sous réseau anionique C.F.C (zinc blende) ou H.C.
(Wurstite) [16] . Ces divers exemples montrent 1'importance des sous
réseaux anioniques. Nous y reviendrons lors de 1'étude des dissociations
possibles dans le spinelle.

Les valences des différents cations sont également
importantes et on classe fréquemment les spinelles en fonction de
celles-ci. Ainsi Mg A2204 est un spinelle & valences 2 et 3.

C'est la catégorie la plus fréquemment rencontrée. On connait aussi
les spinelles 2.4 comme M92 Ti 04 ou Mg2 Si O4 (sous haute pression).
On a également identifié des spinelles 1-3 comme Li ARS O8 ainsi

que des spinelles 1-4, 1-6 et méme 2-5. Une centaine de spinelles
est ainsi énumérée dans 1'article de revue de Gray [17] et dans
1'ouvrage de Greenwood [18] .

Les deux facteurs déterminant les combinaisons d'atomes
qui peuvent former une structure spinelle sont la charge cationique
totale et 1a taille des cations qui ne peuvent s'insérer dans les
interstices du sous-réseau anionique C.F.C que si leurs rayons sont
compris dans un certain intervalle. Pour les oxydes spinelle, cet
intervalle semble &tre 0,44 R - 1,0 K. Ainsi, dans Mg,Si Op re. = 0,39 R
et a pression normale la structure olivine est préférée. De méme

rca++ = 1,06 R et Ca Fe cristallise dans un systéme orthorhombique.

204



1.2 ORDRE CATIONIQUE.

En minéralogie on utilise une notation qui indique les
positions tétraédriques ou octaédriques des divers cations, les
cations 0 étant signalés par des crochets. Mg [AQZ] 04 signifie
que les ions divalents Mg sont tous en position T et Tes AL
trivalents sont en position 0 : c'est le spinelle dit “nomal”,
ou "direct"; mais on rencontre aussi B [AB] 0, (A divalent, B
trivalent) qui est le spinelle "inverse". Spinelles direct et
inverse sont d'ailleurs deux cas particuliers d'un grand nombre
possible d'arrangements des cations qui peuvent aller jusqu'a
la distribution au hasard des cations di et trivalents dans
les sites T et 0 accessibles dans la structure. On évalue le
désordre par le paramétre A tel que la fomule structurale s'écrit
Boy Ajigy [Agy Bo 510, . Le sp}ne]]e normal est caractérisé par
A=0, le spinelle inverse par A = Vi et le spineile désordonné par
une probabilité de présence des cations A et B en sites T et 0

proportionnelle & leur concentration, soit % A etié g en n'importe quel

site, ce qui conduit & A=§. Le passage d'un ion B d'un site O en un
site T (et d'un A de T en 0) est une réaction :

T T

B0+ A" -~ B' +AD

pour laquelie la loi d'action de masse donne :

2(1-0) (1-24) _ ~E/KT
. O

ol E est 1'augmentation d'enthalpie 1ibre liée & 1'échange de cations
ci-dessus. La température ordre-désordre est voisine de 800°C
pour Mg ALy 04[19]. Notons que dans les spinelles synthétiques les
conditions de refroidissement sont trop rapides pour permettre une
bonne réorganisation cationique. Des mesures de diffusion de neutrons
indiquent une valeur de X voisine de 0,16 & température ambiante pour
un cristal obtenu par méthode de Czochralski ([20] . Pour le procédé
Verneuil qui est plus rapide, ) est vraisemblablement encore plus
grand. ,

A basse température, le choix entre spinelle direct
et inverse est gouverné par trois facteurs : les tailles relatives
des ions A et B, les constantes de Madelung des deux variétés
et les effets possibles de polarisation ou de tendance & la covalence.
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a) L'ion de plus grande valence est en général le
plus petit et devrait occuper les sites T d'aprés les régles
de Pauling, mais comme la structure spinelle ne peut accepter
dans ces sites T que la moitié des ijons B3+, 1'autre moitié
se mélange aux 2% dans les sites 0, c'est le spinelle inverse.
Si ce facteur de taille était le seul & influencer la structure,
tous les spinelles 2-3 ou presque seraient inverses. En fait les
interactions électrostatiques donnent une préférence au site
de plus grande coordination pour 1'jon de plus grande valence. Pour
les spinelles 2-4,A4+ B§+ 04,1es deux effets s'ajoutent et ces
spinelles sont presque tous inverses, mais pour les spinelles

2-3, Aet g3* ¢

> O » les deux effets s'opposent.

b) La constante de Madelung qui intervient dans 1'énergie
de cohésion du réseau n'est pas la méme pour les spinelles direct
et inverse. Des calculs [14 ]l montrent que le spinelle 2-3 direct
est plus stable que 1'inverse pouf u>0,379.

c) Les effets de polarisation, ou tendance 3 la
covalence, sont plus difficiles a évaluer ; ils ne prennent
d'importance que lorsque les autres tendances s'opposent. Ces effets
peuvent étre sensibles pour les cations ayant des électrons d
comme Fe3+ et Ga3+ et les spinelles 2-3 tels que Mg Fe204 et
Mg Gay04 sont inverses & cause des effets de polarisation.

Tenant compte de ces divers effets, Ulmer [21] propose
une échelle des préférences pour le site 0, cette préférence
étant d'autant plus grande que la valeur algébrique indiquée

est plus grande. On a alors :

Fe 3+ - 13,3 trés faible préférence pour le site 0
2+

Fe - 9,9

Mg 2+ - 5.0

ag 3t - 2,5

Cr 3+ + 16,6 trés forte préférence pour le site 0



n

Ce tableau permet de prévoir la distribution
cationique d'un spinelle. Ainsi Ta chromite Fe {Cro] 0, est normale
comme Mg [A%,] 0, mais la magnétite Fe3+ [Fe3+ Fe2+] O4 est
inverse, ce qui lui confére nombre de propriétés physiques
étonnantes (ferrimagnétisme, grande conductivité &lectronique)
dues au fait que 1'on trouve dans des sites équivalents (0) des

2+ 3+

jons Fe~ et Fe” qui échangent facilement un &lectron

1.3 SPINELLES DEFICITAIRES CATIONIQUES OU "NON STOECHIOMETRIQUES".

On a vu gqu'une augmentation de température provoque
un désordre progressif de 1'arrangement cationique. On peut &galement
produire un désordre dans le sous-réseau cationique en remplagant
deux cations divalents par un cation monovalent plus un cation
trivalent. Ainsi, en partant de 2 Mg [ASLZ]O4 on aboutit formellement
a LiAlg Og qui s’écrit Agy[Li ALyl Og (r,, = 0,50 R<r i = 0,60 2y,

- et les ions trivalents se distribuent maintenant dans les sites T et O.

Dans cette opération tous les sites cationiques restent occupés.

11 y a cependant des substitutions qui, bien que respectant
1'équilibre des charges,conduisent 3 1'apparition de lacunes dans
le sous-réseau cationique appelées lacunes de composition. Ainsi,
si on remplace 3Mg++ par 2 A£3+ dans 1'aluminate de magnésium, une
lacune est créée dans le sous réseau cationique. Saalfeld et Jagodzinski
f221 ont montré que c'est une lacune octaédrique, un A26+ sautant

. P L ¥
dans le site T laissé& inoccupé

o+t

Alo

+3MgT > 3 A2 ;** + V!
0

AL
dans les directions <110> . Le spine]]g déficitaire correspondant

en outre il semble que ces lacunes V se groupent par paires [24]

peut étre écrit Mgy 3 . Al [A%, , V''' 1 0y et sa composition
chimique est caractérisée par le nombre n = %;%; (Mg0.n A£203).

Ce spinelle déficitaire est souvent (improprement) appelé spinelle
"non stoechiométrique", n étant le rapport de composition. La

proportion de sites cationiques vacants est égale & x/3, soit en
. . n-1 :
fonction de n, a (3R

% on utilise ici la notation de Krdger-Vink [23] qui est la plus utilisée

pour les défauts ponctuels.
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1 1,5 2,33 4

Am;.“&os.:::;<\\ ,,,,,
8,04 \\\\

8,00 N, .
7,96
50 ’ 60 70 80

o4 moles Al,0;

Fig. 3
Variation du paramétre de la maille, en fonction du rapport de composition n
d 'aprés Wang [25] .
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La composition chimique n peut atteindre des valeurs
importantes sans modifier la structure. La valeur maximum observeée
(voir le diagramme de phase au chapitre III) est voisine de 6, mais
elle n'est stable qu'a haute température ; elle correspond pour
1'ensemble des sites cationiques & 1a composition en % atomiques :
8,77 % de lacunes, 84,20 % d'aluminium, 7,03 % de magnésium.

En outre, le paramétre a de 1a maille cubique
varie 1égérement avec n, et comme ce paramétre peut &tre mesuré
avec une trés grande précision par rayons X, la courbe a(n)
permet de contrdler la valeur du rapport de composition n. La
figure 3 reproduit cette courbe d'aprés Wang [25].

Au deld de n ~ 6, on connait 1'alumine v, qui est
le cas extréme du spinelle déficitaire 2-3 [26, 27 ], puisqu'il ne
contient plus du tout d'ions divalents (n = «). On obtient formellement
cette phase métastable en substituant tous les Mg++ par des A£+++
ce qui conduit @ la formule suivante : AR [Azs/3 Vi/é] 04
(ou AzZQQ. Cette structure de spinelle déficitaire est aussi celle
de Fe203.

Entre n = 6 et n =x0n ne connait pas actuellement
de phase spinelle stable ou métastable.

1.4 DISSOCIATION ET SYSTEMES DE GLISSEMENT DANS LA STRUCTURE SPINELLE.

La description cristallographique développée ci-dessus
permet de discuter les modes de dissociation et les systémes de
glissement possibles dans la structure spinelle. Pour ce type
d'analyse i1 est pratique de considérer que le spinelle est
constitué par 1'interpénétration de deux sous réseaux : un sous
réseau anionique C.F.C. trés rigide de paramétre a/2 (huit cubes
C.F.C. d'ions 0~ dans le cube &lémentaire spinelle) et un
sous réseau cationique beaucoup moins rigide puisqu'il se désordonne
(fusion partielle) & une température assez basse. Cependant, méme
dans la structure complétement désordonnée certains sites
tétraédriques et octaédriques ne peuvent jamais étre occupés (ou
bien la structure ne serait plus spinelle) : ce sont les lacunes
structurales . Elles imposent comme vecteur de Burgers le plus
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probab]e* (Te plus petit)'g = a/2 <110> qui est deux fois la
plus petite translation du sous réseau anionique. Cette remarque
a conduit Hornstra {4 & 6] & supposer que les dislocations de la
structure spinelle doivent étre dissociées en deux partielles de
vecteurs de Burgers colinéaires, que nous appellerons partielles
colinéaires dans la suite de cet exposé**. Suivant la notation de
la figure 4 :

a/2 (1101 -~ a/4 [110] +a/4 ([110]

1
ou g - P

D'aprés Hornstra ces partielles se redissocieraient
en partielles de Shockley (dans les plans {111} seulement)

a/4 (1101 - a/l2 {211] + a/12 (121}

i - (2)
ou Ay > A2 + ay

La premiére dissociation n'affecte pas le sous réseau
anionique et n'impose aucune restriction géométrique sur les plans
de glissement possibles. Cette dissociation a été fréquemment
observée dans les spinelles, notamment par Lewis [2,3], Welsch et al [30]

* D'autres vecteurs de Burgers ont été observés dans des spinelles :
B = a<100> et b = a/2 <112> ont été caractérisés dans des sous-joints
dans le ferrite de Nickel [28] . Nous avons également caractérisé
B = a<100> dans un sous-joint de croissance dans Mg0.1,8 A£2Q3(voir
annexe), cependant jusqu'd présent, i1 n'y a aucune évidence que
de telles dislocations soient mobiles et puissent participer & la
déformation plastique dans la structure spinelle, qui posséde un
nombre suffisant de systémes de glissement indépendants de type <110>

{110} ou «<110> {111} .

xt En outre 1'énergie &lastique d'une longueur b de dislocation parfaite
étant de 1'ordre de ub3, on aurait pour Mg A£204avec p o= 1,17 105MPa [291,

ub3z135 eV, ce qui est considérable et conforte 1'hypothése d'une disso-

ciation. Pour les autres vecteurs de Burgers observés dans des sous-joints

on aurait respectivement ub3=382eV pour b = a <100> et 700 eV pour

b = a/2 <112> . Les dislocations doivent également &tre dissociées, ou bien

elles sont instables par rapport & la décomposition en parfaites

% <110> qui se dissocieraient en partielles colinéaires.
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Fig. 4

modes de dissociation possibles dans le spinelle :

a) empilement (111); les grands cercles représentent les ions oxygéne du plan

inférieur, les petits cercles pleins représentent la couche cationique
supérieure,

b) le modéle de dissociation de Hornstra, dans un plan {111}
> - - -> ->
AB —+Aa + ay + Yb + bB
dans la région doublement hachurée, les deux sous-réseaux, anionique et
cationique, sont fautés,

3 . . - 3 . . # _> *
¢) autre possibilité de dissociation dans {111} : AB— AC' + C'B ou
> - - - >
AB—-AC + CC' + C'C + CB




16

et nous mémes [31] dans 1'aluminate de magnésium pour divers rapports
de composition, et dans le ferrite de Nickel par Veyssiére et al [28] .
La dissociation supplémentaire envisagée par Hornstra -
equation (2) - affecte le sous réseau anionique qui devient localement
hexagonal compact, et impose les plans {111} comme plans de glissement.
En outre, 1'examen détaillé du mouvement des divers ions lors du
glissement d'une telle partielle bp = a/l12 <112> montre que les cations
doivent subir des déplacements différents suivant leur position.
C'est 1e mécanisme de cisaillement synchrone imaginé par Kronberg
pour le cas du corindon [32] et transposé par Hornstra au cas des
spinelles [4 3 6] .
Hornstra donne un argument supplémentaire pour la
dissociation en quatre partielles dans {111} - équation (2) -
en considérant 1'aspect électrique du probléme. En effet, dans
les cristaux ioniques, 1'extrémité du demi plan supplémentaire introduit
par une dislocation coin doit étre électriquement neutre, autrement

elle:-serait 1'origine d'une énergie &lectrostatique importante s'ajoutant

d 1'énergie élastique de la dislocation. Dans le cas du spinelie

stoechiométrique (n = 1) et d'aprés Hornstra, seul le glissement

dans {111} de partielles bp = a/l2 <112> permettrait d'éviter ces

problémes de charges & 1'extrémité des demi plans supplémentaires.
Cette dissociation en quatre partielles dans {111}

n'a jamais été observée dans les spinelles, sauf une fois dans le

ferrite de Nickel [28] . En outre, & la suite d'observations en

microscopie électronique d'extinctions imparfaites, nous avons proposé

une autre dissociation [31] qui se traduit par (voir la figure 4) :

a/2 [110]1 > a/6 [12T]1 + a/6 [211]

3
ou AB - AT + c'B (3)

ou en tenant compte d'une structure de coeur possible :

a/2 [1101 = a/6 (211) + a/6 [I1Z2] + a/6 [112)+ a/6 [12T}

(4)
ou AE - AC o+ cCr + c'C + B
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Dans ce cas, les deux sous réseaux-anioniques et
cationiques- seraient affectés par la faute, mais Tes premiers
voisins serajent préservés de sorte que 1'énergie de faute corres-
pondante pourrait étre moindre que celle 1iée 3 la dissociation
de Hornstra - équation (2).

En fait, depuis les articles théoriques de Hornstra,
un certain nombre de résultats ont &té publiés (se reporter aux
chapitres IV et V) qui montrent que les plans {111} ne sont pas
les seuls plans de glissement de la structure spinelle, et que
les structures de coeur des dislocations peuvent étre différentes
de celles proposées ci-dessus, équations (2) et (4). L'ensemble
de ces arguments mérite donc d'étre rediscuté & la lumiére de ces
nouveaux résultats que nous rappelons trés briévement ci-dessous.

— Des déformations & basse température (indentation & température
ambiante et déformation sous pression de confinement & température
modérée 20<T<900°C) mettent en &vidence les trois systémes de glissement
<110> {111} , <110>{110} et <110> {100} dans Te ferrite de Nickel,

la chromite Fe Cr204 , et Mg A2204[33 d 38] , qui sont respec-

tivement des spinelles inverse, direct*, et partiellement désordonné.
Ceci montre que 1'ordre cationique a peu d'influence sur le choix

des systémes de glissement. Les observations en microscopie électro-
nique par la méthode des faisceaux faiblement excités ne révélent

pas de dissociation ou des dissociations trés faibles™* (<25 ﬂ).

- A haute température, Duclos et al [9] ont clairement montré que
suivant 1'axe de compression choisi, on peut activer les glissements
<110> {111} ou <110> {110} dans 1'aluminate de magnésium n = 1,1,

* La chromite étudiée est un minéral naturel dont le refroidissement
s'est étendu sur des temps géologiques. En outre, les ions Cr’ "
présentent une trés grande affinité pour les sites 0 d'aprés Ulmer

[21] . Ce minéral est généralement considéré comme peu désordonné,
méme aux hautes températures.

x¢ I1 est possible qu'd cause de la grande friction de réseau a basse
température ces dislocations ne puissent pas atteindre leur largeur
de dissociation d'équilibre.
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contrairement & ce qui était généralement adnis auparavent (glissement
{111} uniquement pour n voisin de 1 ou 3, et glissement {110}

pour n voisin de 2). En outre, la microscopie électronique révéle

des dissociations assez larges (*500 & pour n = 3,5 [12] ,

n 200 R pour n = 1,8 et~ 100 8 pour n = 1,1 [9] ). Les dissociations
se font par montée des partielles, et en début de déformation les
dislocations présentent des orientations préférentielles marquées.

I1 faut donc distinguer, dans la discussion des systémes
de glissement et des dissociations possibles dans le spinelle, les
cas des déformations & haute et basse températures.

Nous discuterons de facon détaillée le cas de la haute
température aux chapitres IV et V.

A basse température, les systémes de glissement sont
vraisemblablement déterminés par les modes de dissociation glissiles
possibles. Les arguments d'ordre électrostatique de Hornstra en
faveur du glissement {111} ne sont pas déterminants. Les charges
de coeur peuvent en effet étre &crantées par des lacunes de
composition pour n>1 [31] . Ou bien une dislocation coin peut
annuler sa charge en prenant de légéres ondulations (d'amplitude
ggale @ une fraction de b) sans augmenter sensiblement son énergie
de ligne.

Par ailleurs, Van Der Biest et Thomas [39] ont étudié
d'un point de vue géométrique les diverses fautes possibles -
conservatives ou non - de la structure spineile en comparant divers
paramétres tels que la distance intercations la plus petite
et les éléments (coin, arétes ou faces) partagés par les
tétraédres et octaédres occupés. Veyssiére et al [33, 40, 41]
ont calculé les énergies de diverses fautes dans la structure spinelle,
par une méthode d'interaction de paires. Les effets de polarisation
ne sont pas pris en compte, ni la dilatation possible au niveau de
la faute (qui conduirait & une dépendance en pression de confinement
de la largeur de dissociation). Ces calculs sont cependant plus
fiables que Tes seules considérations géométriques des voisinages
de la faute de Van der Biest et Thomas. Les résultats de ces calculs
sont reportés dans le tableau 1.
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Tableau 1

Energies de faute dans le spinelie Mg A%p3en J/m?

Les fautes non conservatives* sont notées RF tandis
que les fautes glissiles sont notées GF [33]

t¥§3t2e Nature Statistique direct inverse
(110) 7 1110) RF 1,4 3,4 1,5
(100) 7 (011] 6F 3 1,3 2,7
(112) ¢ 0T0] oF 5,9 4,0 8,0
(111) 3 [1T0] oF 7 5,5 5,9
(111) 7 {117] GF 7,6 3,0 11,2
(100) 7 [110] RF 7,6 6,8 3,6
(110) 3 11701 GF 9,1 6,8 10,0

x Les fautes RF considérées sont neutres et conservent la composition
chimique du matériau.

Ces résultats interprétent bien le glissement {100}
dans 1'hypothése d'une dissociation en deux partielles colinéaires ;
par contre ils expliquent mal le glissement {110} et surtout le
glissement {111} qui est le plus fréquemment observé sur des
échantillons indentés. Les mécanismes gouvernant le choix des
systémes de glissement dans la structure spinelle & basse température
ne semblent donc pas complétement &lucidés & 1'heure actuelle.
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I TECHNIQUES EXPERIMENTALES
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On décrit dans ce chapitre les diverses techniques
qui ont &té utilisées pour 1'@tude par microscopie &lectronique
en transmission (MET) des dislocations et des précipiteés dans
le spinelle. Les observations elles-mémes sont reportées dans
les chapitres suivants.

2.1 PREPARATION DES LAMES MINCES POUR L'OBSERVATION EN M.E.T.

On a caractérisé d'une part les phases précipitées
sur des échantillons minces chauffés dans le microscope par le
faisceau électronique lui-méme (voir chapitre III), et d'autre
part les sous-structures de dislocations dans des échantillons
déformés soit par indentation & température ambiante, soit en
fluage ou @ vitesse constante, & haute température. Pour ces
derniéres expériences, nous avons étudié deux types d'éprouvettes
déformées, dont les orientations favorisent respectivement les
glissements {110} <110> et {111} <110>. Les orientations
cristallographiques de ces deux types d'éprouvettes sont reportées
figure 5.

A 1'aide d'une scie diamantée (Buehler ISOMET), on
découpe dans ces éprouvettes des lames d'épaisseur voisine de 0,2mm,
de diverses orientations selon les problémes & &tudier (lames
paraliéles aux plans de glissement ou paralléles aux faces de
1'éprouvette).

Le préamincissement conduit & des Tlames de 30 microns
d'épaisseur, bien polies mécaniquement & la pate diamant. Etant donnée
la petite taille des lames (au maximum 2x6 mmz), on les a collées
sur des plaquettes de verre pour pouvoir les manipuler aisément.

Une méthode pratique, qui permet & la fois d'assurer une bonne
planéité et de contrdler 1'épaisseur des échantillons en cours

de préamincissement consiste & creuser une petite cuvette dans

la plaquette de verre par attaque & 1'acide fluorhydrigue concentré,
les bords de la plaquette &tant protégés par une lague. Aprés un
gtalonnage facile, la durée de 1'attague & 1'acide fluorhydrique
permet d'obtenir des cuvettes de profondeur appropriée. Comme colle,
nous avons utilisé le baume du Canada qui permet de réaliser des films



[010] [110]

(100] [001]

Fig. 5
Orientations cristallographiques des éprouvettes déformées 3 haute
température. Le plan ombré est un des plans de glissement activés.

B 2= | —

Fig. 6

Support de verre permettant de polir mécaniquement de petits échantillons.
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trés minces ; on décolle alors en chauffant. La figure 6 représente
ce support de verre avec 1'échantillon.
Pour 1'amincissement final, nous avons utilisé deux méthodes.

a) Amincissement chimique.

Cette méthode ne nécessite aucun investissement
coliteux, mais elle ne permet pas de conserver le repérage d'une
direction donnée. Par exemple, dans une lame mince paralléle
a (100), les deux directions [001] et [010] qui sont cristallo-
graphiquement &gquivalentes ne peuvent pas &tre distinguées par
diffraction lors de 1'étude en microscopie électronique. Néanmoins
elles peuvent n'étre pas du tout équivalentes dans 1'échantillon
déformé (orientations différentes par rapport & la contrainte
appliquée).

En outre, la température du bain de polissage varie
avec 1'orientation de la face & polir. Nous avons utilisé 1'acide
orthophosphorigue concentré et chaud, suivant les indications de-
Lewis [2]

- 300° C pour une face {100}

- 350° C pour une face {110}

- 450° C pour une face {111}

Nous n'avons obtenu par cette méthode, de bonnes lames
minces transparentes en microscopie é&lectronique conventionnelle (100 kV)
gue pour 1'orientation {100} , car plus la température est élevée,
plus la viscosité du bain augmente et i1 devient trés difficile de
recueillir 1a lame mince. De plus, sa surface se couvre d'un dépdt
blanc de phosphate difficile & dissoudre.

Pour les lames polies a 300° C, ce déplt ne se forme
pas ; on rince donc 1'échantillon & 1'eau chaude, puis & 1'alcool et
on le place dans une grille double type “huitre", qui permet de Te
manipuler assez facilement.

b} Amincissement jonique.

Cette méthode permet de conserver une direction donnée.
Nous procédons comme suit.
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L'échantillon bien poli, de 30u d'épaisseur, est collé
sur un support mince de cuivre de 3mm de diamétre, qui est percé
d'un trou ovale. La forme du trou permet le repérage d'une direction
choisie (la direction de compression, par exemple). Aprés divers
essais, les conditions d'amincissement qui semblent le mieux adaptées
au spinelle Mg A2204 sont :

- tension : 7 kV,

- angle d'inclinaison de 1'échantillon par rapport
au faisceau : 15°.

Pour notre appareil (IMMI L - Commonwealth -) la durée
d'amincissement est approximativement 30 heures. Nous avons obtenu
de meilleurs résultats en abaissant 1a tension & 5 kV et T1'angle
d'attaque a 13° & la fin de 1'amincissement.

Enfin, i1 s'est avéré utile de vaporiser un léger
dépot de carbone sur les échantillons amincis ioniquement pour
éviter les problémes de charge dans cet isolant (les charges provoquent
des déflexions du faisceau électronique qui entrainent un trés fort
astigmatisme des images). Le film de carbone, en rendant les
échantillons conducteurs en surface, évite ce probléme sans altérer
de facon sensible la qualité des images.

2.2 DONNEES CRISTALLOGRAPHIQUES NECESSAIRES A LA M.E.T.

La majeure partie de notre travail a éte
réalisée sur un microscope de 106 kV (Philips EM 300), bien adapté
a la caractérisation des défauts ainsi qu'd 1'étude de la structure
fine des dislocations. Cependant, 1'observation est Timitée &
des plages d'épaisseur inférieure & 5,000 K, et ne donne peut-étre
pas une image compléte des sous-structures de dislocations présentes
dans 1'échantillon massif.

Nous avons réalisé quelaues observations sur le
microscope & trés haute tension du laboratoire d'optique &lectronique
de Toulouse, avec une tension d'accélération de 1000 kV, ce qui
augmente notablement le pouvoir de pénétration. On peut ainsi examiner
des échantillons de plusieurs microns d'épaisseur et, par conségquent,
des plages plus étendues et plus représentatives. Nous avons ainsi
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nu confirmer les observations de sous-structures faites & 100 kV
et éva1uer‘des densités de dislocations dans des volumes plus
importants.

L'étude par microscopie électronique des dislocations
et de Teur contraste, tant en champ clair qu'en faisceau faible,
nécessite la connaissance d'un certain nombre de paramétres (facteurs
de structure, distances et angles entre plans...) qui doivent étre
calculés avant de commencer les observations.

Le groupe spatial du spinelle (dont dépend la
géométrie des diagrammes de diffraction) est encore controversé.
En effet, un trés l1éger déplacement des ions octaédriques de leur
position idéale transformerait le groupe Fd3m en F 4 3 m [42 3 471 .
Nous avons calculé les facteurs de structure dans 1'hypothése
du groupe F d 3 m, en supposant que les divers ions sont dans
les positions de la structure "spinelle direct", et avec u
(paramétre de distorsion du réseau d'oxygéne) = 0,387.

Les réflexions interdites sont alors :

. h.k.2 pour h k & de parités différentes,
. h.k.o pour h +k =4n + 2 (5)

Les divers paramétres utiles reportés dans le tableau 2
sont :
* le facteur de structure pour la réflexion g = h k 2

Fg = ﬁfnexp 2ri (h Xy * k Yn +£LG) (6)

la somme étant étendue aux n atomes de la maille élémentaire, et fn
étant le facteur de diffusion électronique de 1'atome n. On a
pris pour fn les amplitudes de diffusion des atomes neutres
Mg, AL et O données par Doyle et Turner [48] .
* la distance d'extinction correspondante [49]

I Q cos @B

R (7)
o X Fé

ot Q est Te volume de la mailie élémentaire, 0, 1'angle de Bragg

- B o
de la réfiexion g, et x la longueur d'onde des &lectrons (1 = 0,037 A

pour une tension d'accélération de 100 kV).
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Dans le tableau 2 on a également reporté les distances
interréticulaires ; on a cependant 1imité ce tableau aux plans
Tes plus denses (bas indices) présentant des facteurs de structure
pas trop faibles, c'est-a-dire pouvant étre utilisés comme plans
réflecteurs pour former des images.

Tableau 2
g d 0 Fg(R) £, (R)
{h k 2} X pour 100 kV pour 100 kV

111 4,668 22,6 1980
220 _ 2,858 22,9 1960
311 2,438 31,8 1410
222 2,334 10,1 4420
400 2,021 65,3 690
422 1,650 10,6 4240
511 1,556 28,8 1560
333 1,556 7,5 5950
440 1,429 61,6 730
444 1,167 31,3 1430
800 1,011 37,4 1200

2.3 CARACTERISATION DES VECTEURS DE BURGERS.

Pour les observations en champ clair, on s'est toujours

placé dans les conditions dites cinématiques [49,50], c'est-d-dire
avec un écart aux conditions de Bragg Sq assez grand. Pour des
images en deux ondes, le critére de non-contraste (extinction) d'une
dislocation dans un milieu &lastique isotrope est alors :
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3.5 =0

-

g. (BAU) = 0 (8)

ol U est le vecteur unitaire porté par la ligne de dislocation.

Ces conditions s'appliquent de facon trés satisfaisante
au spinelle et la premiére condition est méme fréquemment suffisante,
le non respect de la seconde condition entrainant un contraste
résiduel faible, aisément reconnaissable avec un peu d'habitude.

I1 suffit donc de trouver deux réflexions 51 et 52
pour lesquelles l1a dislocation est hors constraste pour obtenir la
direction de E(Bﬂ’glAEZ). La figure 7 illustre 1'appiication du
critére (8) & un noeud de dislocations et la régle de Frank

(au noeud Ib, = 0) permet de vérifier la cohérence de 1'indexation

Bi
des divers Bi'
Notons qu'il est également utile de réaliser des images

des dislocations avec un bon contraste, c'est-d-dire, avec des
réflexions 3 ayant un grand facteur de structure et telles que
E,B # 0. Pour ces deux types d'observations (dislocations hors
contraste et en contraste), on constate expérimentalement que

les réflexions {400} et {440} donnent les meilleures images

(et extinctions), ce qui est en bon accord avec le tableau 2.
Cependant, certaines réflexions peuvent ne pas étre accessibles
(elles exigeraient des basculements prohibitifs de 1'échantillon)

et on a souvent &té amené 3 utiliser des réflexions {311} et {511}

qui donnent des contrastes beaucoup moins bons.

2.4 OBSERVATION DES DEFAUTS EN FAISCEAU FAIBLEMENT EXCITE.APPLICATION
AU SPINELLE [107] .

La méthode des faisceaux faiblement excités a été
développée par Cockayne & partir de 1969 (51]. Elle permet d'obtenir
des images trés fines de sorte que les dissociations faibles
deviennent visibles et les vecteurs de Burgers des partielles peuvent
étre caractérisés par application des critéres habituels. En outre,
les images fines sont trés proches des positions réelles des
dislocations partielles de sorte que 1'on peut mesurer avec précision
leur séparation et en déduire la valeur de 1'énergie de faute



9-044
__-———-?
9-004
9-113
by=3[101]
bQ:g[“HO]
9-131 b3=g[o1i]
9-040

Fig. 7
Série de micrographies prises avec différentes conditions de réflexion, permettant de caractériser
les vecteurs de Burgers des dislocations du nceud.
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d'empilement. Cette méthode a été appliquée avec succés aux
métaux et aux semi-conducteurs covalents mais il y a eu peu
d'études jusqu'a présent sur les oxydes. Nous avons extensivement
utilisé cette méthode pour caractériser les modes de dissociation
des divers types de dislocations produites au cours de la
déformation plastique du spinelle.

Dans une premiére partie on rappelle briévement les
principes de la méthode, puis dans la deuxiéme partie on 1'applique
au spinelle et en particulier aux configurations de coeur qui sont
effectivement trouvées dans ce matériau.

2.4.1 Théorie approximative du contraste.

On suit ici les calculs de De Ridder et Amelinckx [52]
qui ont utilisé 1'approximation habituelle de la colonne en théorie
cinématique (491 .

L'amplitude diffractée dans le faisceau faiblement
excité g par une colonne de cristal est (figure 8)

z -
= o 2m (gs.z +3.R) dz (9)

avec ‘
s> : écart & la condition de Bragg
: champ de déplacement di 3 1a dislocation.
On divise alors la colonne en 3 zones successives
I, IT et IIT (figure 8), la région II d'épaisseur g contenant le
coeur de la dislocation en son centre. Dans cette région, R est
développé en série de Taylor.

B=R f(z-2) (38 +... (10)
1 9z
1 z1
Dans les régions 1 et III, R est petit et §.% est
négligeable, de sorte que :

A
3 g

. > 3R i, = %, ..
. J e 2 SeeZ 4r 4 g 2H1g.[§;=zl-zl(§i)z ]j e [s~+g.(§;?z]z dz
1 1 II 1

+ [ o 2M 532 dz (11)
111



30

Fig. &

Dislocation dans une lame mince ; approximation de la

colonne.

|
’ a
2l'lSg
I |
211s
ZHSg g

Fig. 9
Diagramme phase—amplitude, correspondant a4 l'intd&grale sur une ﬁ?ﬁg
colonne (équation I11) {UL&
a) S'g %+ 0 ; b) s'. =0 1l'amplitude est maximum o

0Q
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Les plans réflecteurs de normale g sont donc divisés en
3 portions. Les portions I et III sont assimilées au cristal parfait,
1'écart aux conditions de Bragg sg est grand. Dans la région 1I
imparfaite, 1'écart aux conditions de Bragg vaut :

(12)

3 . » +
11 varie avec x, la position de la colonne car R

dépend de x. L'amplitude est maximum pour la valeur x de x

telle que s'§-= 0 (51, 53] . On a représenté figure ga¥e diagramme
phase-amplitude correspondant & 1'égquation (11). La partie centrale,
de rayon de courbure 1/2Ils'-» correspond & la zone Il contenant
la dislocation et les deux parties circulaires, de rayon de
courbure petit 1/2H56-, correspondent aux zones I et III.

Pour une dislocation parfaite en milieu élastique

isotrope, le champ de déplacement est :

_ b sin 20
ﬁ'?ﬁ[@ +€Iﬁ_-\)—)] (13)

avec €= 0 pour une dislocation vis et € = 1 pour une dislocation coin.
Un calcul simple donne la position :

+ o

*Max ~ ‘2%:%9: (1+7(T€$f) A (14) Z
' Prés du pic, 1'intensité (AZ) varie comme ffffffffjﬂ
de sorte que 1'intensité maximum est : Hs'§
. sin(ncséﬂ 2 )
IMax = Lim sé*—*o {“?E%:‘“"J =z (15)

On évalue approximativement ¢, 1'épaisseur de la
zone contenant la dislocation en notant que, prés du coeur, la
. . -> P - > Db |
variation de g.ﬁ est au plus &gale & 9.5 - Pour x = Xnax? Sg est
nul et, d'aprés (12),

0 =s» +(%%?) = S§ + é%fg-ssg + 94212- ou
z
-> - 1
1 |g.bj
P K14 6
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Enfin, 1'épaisseur de 1'image 24x est Ta largeur 3

mi-hauteur du profil d'intensité. On a :

I3 1 2
Imax _ 72 _ sin(ligs ')
7 =7 ° E“n?a—g‘ avec
39.R 2% R
' Tsg t (Y Tt
z=z1 z2=Z
x=xmaxtAx X =
soit
. 1,40 €
0% = i—2—~ (1 + 2(1_\) )
]

2.4.2. Cas d'une dislocation dissociée.

(17)

Le champ de déplacement, en un point de la colonne

est simplement la superposition des champs des deux dislocations
partielles. Cockayme [53] a calculé la séparation apparente d' des
deux images des partielles dans le cas d'une dissociation glissile

dans un plan paralléle & la Tame mince. I1 trouve :

7
" j\/ o), 2arc)s

(18)
a~ ¢ ac a
avec d,la vraie largeur de dissociation et
] -s3
27 = B P T T3 b
g lc 9 7 2¢
71 -1 * aasy) or - (52 * 3Ty

(19)

Bl et 32 étant les vecteurs de Burgers des deux partielles et Elc et BZC

leurs parties coin.

En fait, en prenant s> grand, on a sensiblement d' = d.

9

D'un point de vue pratique, les précautions a prendre pour avoir

de bonnes images fines et contrastées et une bonne évaluation de
la largeur de dissociation sont, d'aprés CocCkayne [51, 53]
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xs; > 0,02 g2

* sa " £» (grandeur sans dimension) = 5 (20)

-
g
¥ aucune réflexion ne doit étre fortement excitée.

On obtient ainsi des largeurs d'image de 1'ordre de
26x = 20 R, tandis que le déplacement de 1'image par rapport & la

Tigne de dislocation n'excéde pas x ~ 10 R et, pour des dislo-

Max
cations dissociées, la correction indiquée par 1'équation (18) est

trés faible (environ 2%).

2.4.3. Cas des dissociations sessiles dans le spinelle.

On montrera plus loin que les dislocations dans le
spinelle sont généralement dissociées de fagon sessile
(voir chapitre V). On considére donc ici le cas d'une dislocation
coin dissociée par montée en deux partielles de vecteurs de Burgers
co11néaires-% B. Le plan de dissociation normal & b fait 1'angle o
avec le faisceau &lectronique (fig. 10).
Les champs de déplacement des deux partielles sont

respectivement :
B sin 2(@1+a)
ﬁl = Iﬁ-[el + o + —m_—\)-y——— I (21)
5 T sin 2(@2+a)

b
2 E[Gz +o+ W ]

Les positions des images des partielles sont telles que

0=s> + [% g (Ry+R,) 1 (22)

g -
2=z,

ol Z, est 1a cote & laquelle le plan réflecteur présente un point
d'inflexion, soit sensiblement z, = z, pour la premiére partielle

et z; =z, pour la seconde.
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Fig. 10
Cas d'une dislocation coin dissociée par montée dans un plan
incliné par rapport au plan de la lame mince.

&
Lt
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Le calcul de la séparation des images est un peu plus
compliqué dans ce cas. On obtient, pour la premiére partielle, en posant

0, = Arc tg (zl-z)/x et ©, = Arctg (22-2)/(x—d sin a)

-

4Ts> cos2(0, +a) X c0s2({0,+a) x~d sin a

:—:9- =1 + 1 I 7 y; + |1 + 2 5 5

g.b 2(1=-v) J x+(zl~z) 2(1=-v) (x=d sina) +(22-z)
Mais pour z = z, on a @2 = - %-- o et el = 0, de sorte

que (23) se simplifie en :

Ax3 - x2 [B+2Adsina +(1-2v)] + x [Ad2+ZBd sina+d sina(l-2v)] - Bd2=0
8 (1-v)s>
avec A=———=Z ;B =2(1-v) + cos 2 (24)
g.b

La solution physiquement acceptable (x=x1 petit) de
T'eéquation (23') s'obtient numériquement et donne le décalage du pic
de contraste par rapport & la partielle. En prenant d =~ 100 R,
g.B =2, s> = 2,10”2 K'l, v = 0,25 [29], le décalage n'atteint jamais
14 R. (fig. 11a).

De méme, pour la seconde partielle en z = Z,, ON a
@1 = g-- a et @2 = 0. En outre, en posant y = x - d sin a, le deuxiéme
pic de contraste est donné par 1'équation :

Ay3 - y2

[B - 2Ad sina + (1-2v)] + y[Ad® - 2Bd sina - d sina(1-2v)] -Bd®=0
Sa solution physiguement acceptable (y=y2 petit) est
également calculée numériquement ; elles est trés proche de X4 (sur
1a figure 1la avec les échelles adoptées, y est indiscernable de x)
de sorte que la séparation apparente des partielles d' = Xg = %=
d sino + Yp = %4 est trés proche de d sin o, la projection de la
largeur de dissociation. _
L'erreur relative Qé_é?%aélﬂg est au maximum 5%, dans
les conditions admises plus haut (d = 100 &, g b = 2, 55 = 2.10'23'1)
et est donc complétement négligeable (fig. 11b).

(23"

(25)
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} X (A)

a
6
N
4 \‘
2 T~
a
—-

15 30 45

A d-d sin(A)

0.3
0.2 ,/ 1
/ D~ ¢

0.1
/
: L

15 30 45

Fig. 11

a) décalage du pic de contraste d'une partielle par rapport
a sa position réelle, en fonction de 1l'inclinaison o du
plan de dissociation,

b) variation en fonction de a, de 1'@cart entre la séparation
apparente des partielles et la projection de la largeur
de dissociation sur le plan de la lame.



37

Ceci n'est pas étonnant car les deux partielles ont le
méme vecteur de Burgers, et les décalages entre pics de contraste
et dislocations se font dans le méme sens.

I1 faut cependant remarguer que, des 3 conditions
stipulées par Cockayne (20), les deux derniéres sont ajisément
réalisables dans le spinelle (gg est grand), par contre la
condition s =0,02 3'1 est trés difficilement accessible®. Nous
avons généralement travaillé avec s = 10” 87! , pour Tequel

1'erreur relative %—égﬁééﬂg reste encore tout & fait négligeable.

2.5 DETERMINATION DE L'ORIENTATION DES LIGNES DE DISLOCATIONS.

I1 a souvent été important, lors de nos observations,
de déterminer de facon précise, la direction T d'une ligne de dislocation,
en particulier lorsqu'on a affaire a des dislocations bien
rectilignes. C'est une bonne méthode pour déterminer les plans de
glissement activés au début de 1a déformation, plans (E, B)
ou pour déterminer si les dislocations sont bien confinées dans
leur plan de glissement. La connaissance précise de T a également
été nécessaire pour caractériser le plan de faute pour 1'étude de
la structure fine des dislocations (§ 2.7).

Cette determination de ¥ ne présente pas de difficulteés
mais est assez longue et fastidieuse. L'image d'une dislocation sur
une micrographie est en effet la projection de 1a ligne de dislocation
% sur le plan de 1'écran, parallélement au faisceau d'électrons (fig. 12).
T se trouve dans le plan de projection défini par 1'image de la ligne
et la direction de projection (faisceau d'électrons). I1 suffit donc
de réaliser plusieurs micrographies pour diverses inclinaisons de
la lame mince dans le microscope. La direction de Tla dislocation se
trouve 3 1'intersection des plans de projection correspondants.

Comme 1'information intéressante est 1'crientation de £
par rapport aux axes cristallographiques du cristal é&tudié, on utilise
un référentiel O0XYZ 1ié& & ces axes cristallins. Lorsque Ta lame
mince n'est pas inclinée, 0Z coincide avec la direction du faisceau

% Les valeurs importantes de s_ correspondent & une intensité de
1'image trés faible qui nécessitent des temps de pose élevés, et une
mise au point délicate.
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T=--25°
X
T=+4°

Fig. 12 : Projection d'une ligne | sur le plan de la
micrographie ; la ligne est contenue dans la lame
mince inclinée autour de I'axe X horizontal ; Z; est la
direction du faisceau d'électrons.

T=+4°

Fig. 13

Exemple de détermination de I'orientation d'une ligne de dislocation (dislocation marquée d'une fleche).
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électronique et 0X avec 1'axe de basculement du porte-objet*.
Pour une inclinaison donnée de 1'échantillon Tis le faisceau
électronique apparait, dans notre référentiel, incliné de T4
sur 1'axe 0Z (soit Zi cette direction), tandis que sur la micro-
graphie la projection Qi de la dislocation fait un angle B1° avec
1'axe de basculement OX. On peut donc reporter sur une projection
stéréographique de pole 0Z, le plan (Zi’ 11) qui contient la vraie
direction ¥ de la dislocation, et 1'intersection de plusieurs de
ces plans de projection donne .

Notons que cette détermination graphique de ¥ n'est
précise que si les divers plans sécants <Zi’ Qi) (représentés
par des arcs de cercle sur la projection stéréographique) font
entre eux des angles pas trop petits (au moins 10 & 15°). La

figure 13 illustre la méthode exposée.

2.6 CARACTERISATION DES DEFAUTS PLANS.

Un défaut plan est caractérisé par son plan de faute P
et son vecteur de faute~§: non nécessairement contenu dans P. La
faute présente un contraste caractéristique de franges pour des
conditions de diffraction g telles que'ﬁfﬁ non entier. Comme R
est nécessairement plus petit qu'une période du réseau on le déter-
mine sans ambiguité par une série de micrographies prises sur la
méme région avec des conditions g différentes. Les images sans
contraste de frange permettent d'evaluer R.**

D'autre part le plan de faute lui-méme est déterminé
en le mettant vertical par des rotations appropriées de la lame
mince (on incline 1'échantillon autour de la trace du défaut).

* Notons que lors du basculement t autour de OX, cette direction 0OX
ne change pas et reste paralléle au plan de la micrographie. En outre,
pour indexer les axes de références 0X, OY, 0Z par rapport aux axes
cristallographiques, le plus pratique est de faire apparaitre, en
diffraction, une coupe simple (par exemple (001)), et de reporter
sur la projection stéréographique les directions importantes (comme
[100] , [001] etc... dans 1'exemple cité).

#% On peut noter que les "bons" plans réflecteurs {440} et {400}ne donnent
pas de frange pour les fautes habituelles du spinelle (ﬁél/4 <110> )3
i1 faut utiliser des réflexions moins intenses ({220} , {311} )
pour visualiser ces défauts par un contraste caractéristique de

franges 1 (§‘.§'= 172) [49-507 .
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2.7 CARACTERISATION DES PLANS DE DISSOCIATION.

Les dislocations présentes dans les échantillons
déformés & haute température sont dissociées en deux partielles
de vecteurs de Burgers %A <110>, bordant une faute d'empilement.
En principe, 1a méthode exposée ci-dessus est applicable & la
caractérisation du défaut d'empilement, et en particulier a la
détermination de son plan.

En fait, cette méthode n'est pas applicable car la
largeur de dissociation est bien trop faible (de 1'ordre de 100 K)
pour que 1'on puisse apprécier, dans ce cas, pour quelle inclinaison
de Ta lame mince le plan de faute est vertical. En outre, dans
un défaut d'empilement, 1'interfrange est &gal & Eg, la distance
d'extinction, et 1a largeur de dissociation est bien inférieure
a gg, de sorte que, pour les dislocations paralléles a la lame
mince, on n'observe pas de frange dans le ruban de dissociation.

Nous avons donc mis au point une autre méthode de
détermination des plans des rubans dissociés qui est plus longue
et demande beaucoup de minutie, mais permet de caractériser
les plans de dissociation [9all1] . Ceci nous a permis de montrer
que Tes dislocations dans le spinellé sont généralement dissociées
de fagon sessile (dissociation de montée).

Cette méthode consiste & se proposer divers plans de
dissociation possibles (plans denses d'indices simples), &
déterminer, pour chaque hypothése, la largeur apparente de disso-
ciation pour diverses inclinaisons de la lame mince, et & comparer
ces prédictions aux valeurs trouvées expérimentalement pour ces
mémes inclinaisons.

Soit donc (fig. 14a) T 1a direction des deux partielles
paraliéles bordant le ruban de faute et P le plan de ce ruban ;
i1 contient { et d, la largeur du ruban. D'autre part, soit II le
plan de projection (plan de T1a micrographie, perpendiculaire au
faisceau électronique). Les partielles se projettant sur II suivant
deux lignes paralléles de direction Zp (déterminée expérimenta-

lement) et de séparationdqui n'est pas la projection de d. Soit 3p
la projection de d. On voit facilement sur la figure 14a que 1'on a :

§/d = sin (Hp , ) cos (d, d_) (26)
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Fig, 14

Principe de la détermination du plan de dissociation P ; Il est le plan de la
micrographie :

a) projection de la dislocation dissociée sur I,

b) détermination sur une projection stéréographique des deux angles utilisés
dans 1'é&quation (26):

8§/ d = si d
/ sin ( D’ Qp) cos (d, dp)

e

/ TR
AT
! A1

Ny,
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On détermine ¥ par Ta méthode décrite dans le paragraphe
2.5. 11 passe par cette direction un certain nombre de plans denses
qui peuvent & priori étre des plans de dissociation. Pour chacun
de ces plans, on construit, sur une projection stéréographique*
(fig 14 b) Ta direction d (normale & T dans le plan P en question)
ainsi que 4 la projection sur T de ce vecteur d. On mesure alors
les angles (Ep, Ep) et (3, Ep) dont on déduit la valeur du rapport
sans dimension §/d. On recommence ce calcul pour diverses incli-
naisons de 1'échantillon (divers angles entre P et 1), et pour chaque
plan P possible.

Les micrographies correspondant aux diverses inclinaisons
de 1'échantillon permettent de mesurer &, et on reporte ces valeurs

en fonction de 1'inclinaison w**

. (fig 15a). La comparaison de cette
courbe expérimentale avec les variations de &/d pour les divers plans
P possibles, détermine le bon plan de dissociation sans ambiguité,
(si toutefois celui-ci a été pris en compte parmi les plans P
possibles) (fig. 15).

Notons que pour pouvoir apprécier § avec précision,
i1 faut réaliser les micrographies sous diverses inclinaisons en
faisceau faiblement excité, & fort grandissement, et en gardant
les mémes conditions de diffraction (méme 3, méme s), avec des valeurs
de s suffisamment grandes pour avoir des images fines. De cette
fagon, les corrections provenant des décalages entre pics de contraste
et position réelle des dislocations, sont négligeables (voir §2.4).

% 11 est commode d'utiliser le méme référentiel 1ié aux axes cristal-
lographiques qu'en 2.5; ceci permet de trouver rapidement les plans
denses contenant %.

x* En fait, nous avons utilisé un porte objet "rotation-basculement”
qui nous semble le plus pratique pour ce genre de travail ; pour garder
Te méme g tout en modifiant 1'inclinaisonyon doit évidemment modifier
1'angle de rotation o de la lame dans son plan. En toute rigueur,
il faudrait donc tracer la surface &(¢, o). Sur la figure 15b, on a _
eu soin évidemment de calculer les courbes &/d pour les valeurs de o .
utilisées expérimentalement.
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| 0.5
(101 @o1)
P 9 3w @
Fig. 15

a) largeur de dissociation apparente § en fonction de
1'inclinaison ¢ de la lame,

b) courbes calculées &/d = f£(¢) pour les divers plans de
bas indices contenant la ligne de dislocationm.



Fig. 16

Série de micrographies en faisceau faible de la méme dislocation pour diverses
inclinaisons de la lame. Elles correspondent aux points expérimentaux de la
figure 15, appelés a, b...

9=044, s~ 21072a71, w=

sg.gg’/u 17
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82 |

100 200 O (A)

Fig. 17

Profil au microdensitométre du négatif correspondant 3 la
figure 16c.

BUS
LILLE
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La série de micrographies de 1a figure 16 a été
réalisée avec un grandissement x 67.000 (position M 19 sur le
microscope Philips EM 300). Les largeurs apparentes de dissociation
§ sont mesurées avec le maximum de précision en analysant les
négatifs au microdensitométre. Un exemple de profil microdensito-
métrique est reporté figure 17% . La mesure de & est effectuée
en divers endroits le long des lignes de dislocations ; c'est
ce qui donne les batonnets d'incertitude sur la courbe &(¢), qui
est comparée aux courbes calculées (fig 16). On voit que, pour la
dislocation étudiée, il y a un excellent accord avec la courbe
correspondant au plan (101).

Le cas analysé ci-dessus donne les caractéristiques
suivantes : dislocation coin, de vecteur de Burgers B = %— [101} ,
de 1igne [010] (plan de glissement (101)), dissociée en deux
partielles colinéaires Ep = % [101] , dans le plan (101) normal
au vecteur de Burgers. IT s'agit donc d'une dissociation de montée.
En outre, connaissant maintenant le plan de dissociation, on peut
calculer la vraie largeur de dissociation ; on trouve d = 100 t 19 R.

* Rappelons qu'il s'agit du profil d'intensité du négatif. On
retrouverait le profil prédit par la théorie en reportant
1'inverse de 1'intensité transmise & travers ce négatif en

fonction de la position.
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i/l ETUDE PAR M.E.T. DE LA PRECIPITATION

DANS LE SPINELLE MgO . n -A£203
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I1 existe de nombreuses phases (stables ou métastables)
dérivées du spinelle Mg0. n A%, 05 riches en alumine (n>1).
Elles sont toutes baties sur un empilement compact C.F.C. d'jons
0" et on trouve des phases semblables (structure cristalline
identique ou trés proche dans divers systémes tels que
Aty 05- NiO, A2y O3 - Zn0, AL, 0y - Li2 0, AL, O3 - AN ...
Dans tous ces systémes, ces diverses phases apparaissent dans la
régijon riche en alumine de leur diagramme de phase. La nomenclature
en usage est déduite de comparaisons avec les diverses alumines
obtenues par déshydratation des hydrates d'alumine que 1'on rappelle
ci-dessous.

D'aprés Lejus [54] , on a les réactions de déshydratation
suivantes selon que 1'on part du monohydrate orthorhombique
a A%, O3 . Hy0 (Boehmite) ou du trihydrate monoclinique a AQZOB. 3H20
(Gibbsite) ou encore du trihydrate B A2203. 3H20 (Bayerite, structure
cristalline inconnue).

700°C 900°C 1100°C
oA, 0, . H, 0y ARy 06 ALy 0, '® ALy0s

(spinelle) (guadratique) fronoclinique)

1200°C
300°-700°C 1100°C 1200°C
8 A%, 05.3H,50 n AQZOS—-——-. 0 Azzog_-________*. a Af,04
(rhomb)
1300°C

Dans les hydrates de départ, les 0 forment un
sous-réseau non compact 3 cause des ions H+, mais dans toutes les
alumines de transition (v, 8, n, X» X, @) les ions 0 forment
un réseau CFC plus ou moins distordu. Les cations qui n'occupent
au début que les sites T et 0 de la structure spinelle (phase v)
se désordonnent et peuvent occuper les autres sites tétraédriques
et octaédriques (phase §). Dans la phase o, & plus haute température,
ils n'occupent plus gue des sites octaédriques.
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En chauffant des échantillons minces de spinelle dans
e microscope, nous avons obtenu divers défauts de réseau et diverses
phases riches en alumine, que nous avons caractérisés cristallo-
graphiquement et chimiquement. Nous retrouvons la plupart des phases
déja connues et une nouvelle phase (@). Les forts grandissements
accessibles en microscopie &lectronigue permettent en effet
d'observer de trés petits domaines qui ne peuvent pas étre détectés
par les méthodes usuelles de diffraction X. Nous n'observons jamais,
par cette méthode, 1'alumine o qui est 1a seule phase stable dans
cette région du diagramme. Nous avons également étudié des échantillons
flués & haute T° de spinelle Mg0.3,5 A£203. Dans ce cas, seule
la phase a A%,05 précipite dans certains plans qui sont reliés
a la direction de la contrainte appliquée.

Avant de décrire nos propres résultats, nous rappelons
le diagramme de phases du systéme MgO-Ag%,0,ainsi que les divers

273
travaux antérieurs concernant la précipitation dans les spinelles.

3.1 REVUE DES TRAVAUX ANTERIEURS.

3.1.1. Diagramme de phase d'équilibre.

Plusieurs études [54 & 561 ont permis de connaitre
assez bien ce diagramme, tout au moins aux températures pas trop
élevées. I1 est représenté figure 18 et contient trois phases
caractérisées. Ce sont :

£ le périclase Mg0O, de structure Na C2 qui peut dissoudre

en solution solide jusqu'a environ 10% d‘A2203 (en moles) & haute
température.

* le spinelle Mg0-n A2203 : la composition stoechio-
métrique n = 1 est stable & toutes températures, tandis qu'd haute
température, le rapport de composition peut varier de n = 6 pour

les compositions riches en alumine @ n = 0,8 [55-56] ou 0,6 [57)
pour les compositions riches en magnésie.

¥ le corindon o A2203 rhombohédrique.
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MgAl;0q J+a
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+ moles Al,0,

Fig. 18
Diagramme de phase du systéme MgO—A€20 d'aprés Lejus [54]
Y phase spinelle, a phase corindon, & phases quadratiques
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Enfin, Lejus [54] a trouvé une quatriéme phase

appelée 6, a cause de sa grande analogie avec 1'alumine de

Mg

transition §. Cette phase &, est quadratique avec une composition

voisine de n = 13 ( ~93% d'%%203en moles) et n'est stable que dans

un domaine de température réduit (entre 1800 C et la température

de fusion voisine de 2000 C). En fait, Lefebvre {58, 59]

a montré que les &chantillons, de teneur en alumine comprise

entre 90 et 95%, préparés par fusion de zone au four a image,

suivie d'une trempe 3 1'eau sont toujours composés de trois phases
cristallographiquement cohérentes (phase y de type Spine11e,51 et 52).

Ces phases &, et 85 ont été étudiées en détail dans le cas de

1‘oxyn1trurelA£N.A2203: 61 AN est une phase a@ structure spinelle
modulée, la période q €tant variable et voisine de 3,5 ;,62 AN
posséde également une structure spinelle modulée, avec une période
rigoureusement égale & 3. Ces deux phases peuvent se déduire de la
structure spinelle par 1'introduction d'antiphases périodiques.
Notons que 1'on trouve également des phases § quadratiques dans des
diagrammes présentant de grandes analogies avec MgO-A£203. On connait
ainsiaNi et § ; qui apparaissent dans les régions riches en alumine

des diagrammes Ni 0 - A2203 et L120 - AzZO3 (547 .

3.1.2. Précipitation et phases métastables.

En chauffant un spinelle non stoechiométrique (donc

métastable & température ambiante) au dessus de 900 C, Saalfeld

et Jagodzinski [60, 61] ont été les premiers & observer par rayons
X une phase métastable monoclinique, qui par chauffage prolongé

ou & plus haute température disparait au profit de o A£203
rhombohédrique. Cette phase appelée Mg a une composition n = 13
[60, 611 ou n =16 [54]1 . Elle semble apparaitre d'autant plus faci-
lement que le rapport de composition initial est plus grand.

On retrouve ce type de phase métastable dans A2203- Zn 0 [621.

En fait des études par microscopie électronique de Lewis [63]

puis de Bansal et Heuer [64] ont montré qu'il n'y a pas une mais
monocliniques. ¢

deux phases métastables 2 et ¢ , qui croit

2 1
beaucoup plus vite,est celie qui avait déja été caractérisée par

rayons X. Pour ces deux phases les relations épitaxiales sont telles
que le sous réseau anionique n'est affecté que trés faiblement, seuls

les cations se reéarrangent.
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Phase Y1

La détermination des paramétres cristallins par rayons
X donne [60, 61]
a=931R; b=564R8; c=12,10R% ;8 = 110°6" (27)

et Lewis [63] donne les relations épitaxiales :

{3113/ (001)p

; <110>Y // [010]P (28)
ol v et P représentent le spinelle et le précipité respectivement.

A partir de ces relations on obtient aisément les
relations d'orientations représentées figure 19, ol le sous-réseau
anionique n'est pas affecté. En prenant a, = 8,00 & pour 1'aréte
de Ta maille cubique du spinelle, on obtient & partir de cette
figure 19 :

1)
[0}
o

(@]

oo
+

oof Ww
[}

9,38 A au lieu de 9,31

5,65 A au lieu de 5,64  (29)

o
"
[o1]
O\
<
N
1

oof
+

~
{}

1
-

12,33 B au lieu de 12,10

3 1,3 1.3 1
TT %% 77 =-0,208 soit B = 102° au lieu de 110°46
VIT718 . V19718

cos B =

Le réseau 0 est donc distordu dans P de facon telle que b ne

soit pas affectd. Saalfeld et Jagodzinski ont montré qu'une contraction
de 1,8% dans la direction X/ 3D permet de retrouver les bonnes
valeurs des paramétres [60] .

Phase ¢,

Pour cette phase on ne dispose gue des mesures de
paramétres par diffraction électronique qui sont peu précises.
Lewis [63] donne les valeurs

a=51R;:;b=4,08;c=5,6R;8=123°41' (30)
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Fig. 19

Relations d'orientation de la phase métastable ¥  avec la
phase spinelle. Une 1légére contraction du réseau aniomnique
spinelle dans la direction A permet d'obtenir le réseau

de wl. (ao, paramétre de la maille cubique spinelle).

Fig. 20

Relations d'orientation de la phase métastable ¢2 avec la
phase spinelle.
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et les relations épitaxiales :
<100>Y0’ [OlO]P. ; <110>Y // [OOl]P. (31)
dont on déduit aisément les relations d'orientation représentées

figure 20. En prenant encore a, = 8,00 A pour le spinelle, on
obtient :

_ 25 1 _ ° . °
a = a, \/ 15 + € ° 10,20 A au lieu de 5,10 A
b=3 =4,00A
z (32)
c =2 -5.65R
V2
1/4 1/2 - 5/4 . 1/2
cosp = = - 0,555 soit B = 123°41"
V26716 . 177

La faible précision des mesures ne permet pas de
savoir s'il y a ou non une distorsion du réseau anionique comme
c'était le cas pour la phase o - D'autre part, la figure 20
montre clairement que suivant la direction 2 du précipité, la
plus petite translation du sous-réseau anionique correspond
3 10,20 & et non & 5,10 . I1 semble donc qu'il y ait une erreur
dans 1'article de Lewis [63] .

Le fait que cette deuxiéme phase métastable n'ait pas
&té observée en rayons X par Saalfeld et Jagodzinski provient
vraisemblablement de ce qu'elle croit beaucoup plus lentement,
préférentiellement sur des défauts tels que dislocations, sous-
joints... Lewis avait d'ailleurs prédéformé ses échantillons avant
recuit pour favoriser la nucléation. Notons enfin que pour les deux
phases ¢, les différences de paramétre des sous-réseaux anioniques
de la matrice spinelle et des précipités sont assez petites pour
qu'il n'y ait pas de dislocations d'interfaces. Ces précipités
croissent soit en plaguettes fines (¢ﬁ) soit en Tattes fines (¢%),
de sorte que la précipitation se produit par la seule diffusion
des cations sur des distances de 1'ordre de 1000 A (Tes plaquettes
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ou lattes ne grossissent pas, mais leur nombre croit ; puis

apparait la phasech£203 par chauffage prolongé, ou & plus haute
température, qui elle affecte également le sous réseau 0 ).

La nucléation préférentielle sur des défauts pourrait donc &tre lieée

d une diffusion accélérée dans les coeurs des disiocations.

3.2 PRECIPITATION ET CARACTERISATION DES PHASES OBTENUES PAR
CHAUFFAGE "IN SITU" DANS LE MICROSCOPE.

Nous avons &tudié la précipitation de phases riches
en alumine dans un spinelle de composition initiale Mg0.1,8 A22039
sans que notre méthode d'&tude nous permette de préciser si ces
phases sont stables ou métastables. En effet, nous obtenons la
précipitation par chauffage d'un échantillon mince dans le
microscope. Pour cela, on retire les diaphragmes condenseur
pendant un court instant de 1'ordre de la seconde ; en focalisant le
faisceau ("beam pulse") on obtient une température localement
trés élevée dans ce matériau non conducteur de 1a chaleur. Cette
méthode a déja é&té utilisée avec succés dans le spinelle [63]
et d'autres matériaux [65] . Dans le spinelle on obtient une
sublimation partielle sur une petite surface de 1'ordre de 1 umz.
Cette expérience nous a permis de retrouver les phases déjd connues
et d'en caractériser queiques autres [66]. La méthode est trés
simple et trés rapide, et ne nécessite aucun équipement de haute
température ; on réalise un gradient de température autour de la
zone sublimée de sorte que 1‘'on fait apparaitre la plupart des phases
sur le méme échantillon en une seule manipulation. Dans nos conditions
d'expérience, on évapore probablement de la magnésie, ce qui change
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uniformément la composition dans toute 1'épaisseur de ]'échanti]]on*;
cette circonstance simplifie considérablement 1'analyse des
diffractions puisqu'elle évite la superposition des taches dues a
diverses phases.

La méthode présente par contre quelques sérieux
inconvénients. En particulier, le chauffage est loin d'étre isotherme
et on ne connait pas du tout le profil de température T = T(F, %).

En outre le refroidissement rapide ne permet sans doute pas
d'atteindre 1'ordre cationique stable & basse température.

Tous les résultats analysés ci-dessous ont été obtenus
sur un spinelle de rapport de composition initiale n = 1,8.

Les résultats sont classés selon 1'intensité du chauffage ou
la distance de la zone d'observation & la zone chauffeée.

* La distance moyenne de diffusion dans le temps t & une tempé-
rature T est :

X =0T avec D = Do exp (-Q/kT)

avec les valeurs suivantes pour les diverses espéces diffusantes

e+t

du spinelle [67, 68, 691; (les données pour AL sont assez douteuses).

espéce Do cm? 7! Q (eV)
Mgt 2 102 3,73
Attt 2,23 104 6,07
0 8,9 107! 4,56

a T = 2000°K 1'ion Mg++ parcourt ainsi 1000 R (= demi-épaisseur
de 1a lame mince) en 10735, 1'ion AL Mt en9s,et0 " en
35 secondes. Les conditions de chauffage permettent donc bien de

changer la composition dans toute 1'épaisseur de 1'échantillon.
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3.2.1. Chauffage modéré.
I1 apparait de petits défauts, boucles ou précipités

de 1'ordre de 250 & 300 & (figure 21) qui n'ont pas été caractérisés ;
ils sont aléatoirement distribués avec une distance moyenne sensi-
blement &gale & la demi épaisseur de 1'échantillon (1000 & 1500 R).

Si on admet que ces défauts se sont formés par diffusion en

volume sur des parcours de 1'ordre de la demi distance moyenne

entre précipités (500 a 750 &) et si 1'on admet un chauffage isotherme
pendant une seconde, il faut atteindre une température de 1200 C

pour les Mg*™, de 1800 C pour les AL 3* ot de 1900 C pour les 0 .
Comme Mg"'+ ne peut diffuser seul pour des raisons de neutralité
glectrique, ce chauffage "modéré" devrait atteindre 1800 & 1900 C
(0,86 a 0,90 Te)-

I1 est difficile de préciser les conditicns réelles
de température en comparant les résultats obtenus par chauffage
dans le microscope et par chauffage dans un four (on ne pourrait
d'ailleurs pas réaliser des chauffages aussi courts dans un four) ;
d'une part les phénoménes de surfaces sont ici essentiels, une
partie de la diffusion se faisant vers celles-ci, d'autre part
1'irradiation &lectronique trés intense dans le cas du "beam-pulse"
crée certainement une concentration de défauts ponctuels considé-
rablement plus grande que la concentration intrinséque 3 la tempé-
rature considérée. En fait les échantillons massifs chauffés dans
un four Tors des essais de déformation & des températures allant de
1550 C (température & Taquelle le spinelle n = 1,8 est stable)
jusqu'd 1200 C, pendant des temps typiquement de 24 heures, ne pré-
sentent pas ces petits défauts.

3.2.2. Chauffage plus intense, loin de la zone sublimée -

A quelques microns de la zone sublimée le chauffage
fait apparaitre des fautes d'empilement isolées dans des plans
{110} et {100} (figure 22). Les vecteurs de faute sont de type
1/4 <110>, et sont contenus dans le plan de faute (défaut conser-
vatif) contrairement & 1'analyse incorrecte que nous avions précé-
demment publiée [66] . Ces défauts zig-zaguent dans deux plans {110}
et {100} en zones avec le vecteur de faute. Ces fautes n'affectent
que le sous-réseau cationique.
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Fig. 21

Petits défauts (boucles de dislocation ou précipités) formés lors d'un chauffage modéré de
I'échantillon ; g = 440.

g-220

0,5u

Fig. 22

Défauts d'empilement conservatifs : lame (001);
par exemple, pour le défaut marqué d'une fieche, les pians de faute sont {101) et {010), le vecteur
de faute est a l'intersection des deux plans R=1/4 [101]
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On observe également des défauts plan du méme type
(plans {110}, vecteur de faute R = 1/4 <110> contenu dans le plan)
qui, soit se terminent sur des dislocations partielles (fiqure 23)
soit ont 1'allure d'épingles a cheveux (figure 24). Dans ce
dernier cas, les défauts sont systématiquement perpendiculaires
d la lame mince et ne sont plus conservatifs 3 leur extrémits.
Cette géométrie particuliére est trés vraisemblablement liée au
fait que 1'échantillon est trés mince permettant ainsi une
diffusion aisée vers la surface, dans la petite zone od la faute n'est

pas conservative. Ces fautes pourraient étre créées d partir de
la surface suivant le mécanisme représenté sur la figure 25.

3.2.3. Chauffage intense, prés de la zone sublimée.

I1 y a précipitation de nouvelles phases dont nous
avons caractérisé la structure cristalline par diffraction é&lec-
tronique et la composition chimique par microanalyse X. Nous avons
ainsi retrouvé la phase métastable monoclinique vl(mais pas ¢,
dont la nucléation est difficile [63]), ainsi que la phase 52Mg
quadratique; nous avons aussi trouvé une nouvelle phase monoclinique,
pas encore ccnnue dans le diagramme A2203- Mg 0, que nous avons
appelée @Mg’ d cause de sa grande analogie avec 1'alumine ©.

Pour les analyses de composition, nous avons utilisé
les deux méthodes de microanalyse habituelles, par dispersion de
longueur d'onde et par dispersion d'énergie.

La premiére méthode utilise un ensemble de deux
spectrométres X 3 cristaux montés sur la colonne d'un microscope
AEI (modéle EMMA IV); on les a calés respectivement sur les raies
Ka du Magnésium et de 1'Aluminium gradce & des échantillons de
référence purs. Des mesures préliminaires sur ces références permettent
d'évaluer le rendement de chaque spectrométre de sorte que la
composition chimique des phases étudiées est ensuite directement
déduite des mesures. Dans les échantillons minces, les corrections
d'absorption et de fluorescence sont faibles, on les a négligées,
et la correction de numéro atomique est prise en compte dans
1'&talonnage des spectrométres. La seule correction consiste donc
a retrancher le bruit de fond.
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0,5 M
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Fig. 23

Défauts d’'empilement dans des plans { 110
a) les défauts plans sontinclinés, on observe un contraste de franges dans la direction oblique /110/,

il y a deux défauts paralléles,
b) ces défauts sont vus sur la tranche ; le défaut qui donnait des franges horizontales en a) estici hors
contraste pour g = 440, (R = 1/4 [101]), par contre on distingue bien la dislocation partielle qui le

borde.
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0,5 p

Fig. 24

Fautes d’empilement en "épingle a cheveux”, non bordées par des dislocations partielles.

Fig. 25

Mécanisme possible de formation des défauts en “épingle a cheveux’'; a gauche, avant
formation, la partie ombrée va s'évaporer ; a droite le défaut est formé ; i est conservatif sur

ses deux cOtés.

3N
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L'autre méthode-dispersion d'énergie - par systéme EDAX
sur un microscope Philips EM 300, fournit directement le spectre
nombre de photons X en fonction de la longueur d'onde X . Dans ce
cas encore, & cause de la faible épaisseur des zones analysées,
Tes corrections d'absorption et de fluorescence sont négligées.
Par contre ce spectroscope ayant de moins bonnes performances en
dispersion, i1 faut en principe déconvoluer les pics (le pied
de 1'un pouvant participer 3 1'intensité lue pour 1'autre pic).
Ces corrections pour A2 et Mg semblent trés faibles et nous
avons simplement fait les corrections de numéros atomiques et de
bruits de fond. Dans les deux cas les mesures ont &té répétées
sur plusieurs précipités et les résultats avec les incertitudes
estimées sont semblables dans les deux méthodes.

Phase wl

La figure 26 montre un champ clair et un champ noir
n'éclairant que les précipités. L'analyse des diagrammes de diffraction
a permis de reconnaitre la phase d&ja caractérisée en M.E.T. par
Lewis [63] ,mais la composition chimique des précipités, trop
petits, n'a pu étre analysée. ‘

Phase 62M .

L'analyse des diffractions é&lectroniques (figure 27)
montre que cette maille est guadratique avec les paramétres

a =3/2a,=12,0 R
b=2a, =16,04 (33)
c= a, = 80 A

avec les relations d'épitaxie (figure 28)
{IOO}YA’ {100}

<100>Yﬂ <100> p
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0,5
Fig. 26
BUS _
LILLE Phase métastable ® 4

o’

a} champ noir obtenu avec l'onde entourée d'un cercle sur le diagramme de diffraction (indexé
dans le réseau spinelle)

b) champ clair correspondant.
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Fig. 27

phase & 2" diagramme de diffraction indexé dans le réseau spinelle

a) coupe (001}, b} coupe {010}

Fig. 28

Relations d'orientation de la phase 62 avec la phase spinelle (aO parametre
de la maille cubique spinelle).
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Courbes de dispersion d'énergie obtenues avec 1'analyseur EDAX

L 1 i = ® A
matrice (spinelle n = 1,8) ® phase éMg phase @Mg
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La composition chimique n a &té évaluée sur divers
précipités par spectrométre & dispersion de longueur d'onde
(EMMA IV). On trouve une valeur moyenne

n=101%2

soit 90% d'AQ.ZO3 en moles.

La relativement qgrande dispersion de ce résultat
pourrait venir du fait que cette phase semble &tre imparfaitement
organisée et contient encore suivant les endroits, des quantités
variables de la phase vy de départ. I1 est également possible que
cette phase puisse exister dans un intervalle de composition relati-
vement étendu. La seule mesure de composition faite & 1'EDAX, donne
ta valeur n = 7 ¥ 0,5 (voir figure 29).

Les plans réticulaires (100) et (010) ont pu étre
visualisés directement par images de réseau ("lattice imaging")

d fort grandissement ; ils sont espacés de 12 et 16 R respectivement
(figure 30).

Par ce méme type d'images, on a pu également vérifier
que la phase 62 peut croitre en épitaxie de trois fagons différentes,
ses trois vecteurs de base 35 , Eé , ES pouvant indifféremment
étre paralléles & [100] , ([010] ou [00l}de 1a matrice spinelle.

La figure 31 montre, par image de réseau, sur une coupe (001) du
spinelle des précipités 62 avec 35 paralléle & [100]{et [OIOL
respectivement,

D'un point de vue strictement géométrique la phase 62

peut se déduire de la structure spinelle par une série d'anti-
phases périodiques dans les plans (100), de vecteur de cisaillement
R = %f [010] , avec une période de modulation &gale & 3 (c'est-a-
dire une paroi d'antiphase tous les 1,5 a,). Comme le vecteur R = %? [010]
est identique au vecteur R' =-%§ [100] modulo une période du réseau,
il est équivalent de décrire &, comme une "structure de cisaillement
périodique” ("cristallographic shear structure") [70 & 72]
Le vecteur de cisaillement est dans ce cas pernendiculaire aux
plans de cisaillement
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.

s

Fig. 30
Phase 62: images de réseau obtenues avec les spots de diffraction entourés d'un cercle

a) les plans (010) sont espacés de 16 A b) les plans (100) sont espacés de 12 A.
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Fig. 31

Précipités de 62 de deux orientations différentes : b 52 est parallele soita/1 OO]Y , soita fO1 O]Y .

[001] [o01]
00
OAI+++

A Mg+ +
cote a/8

Fig. 32

Schéma des différentes couches (100) de la structure spinelle. Les plans de cOtes 2a/4 et 3a/4 se
déduisent respectivement des plans de cdte O et a/4 par une translation a/2 f001/. Chacune de ces
quatre couches a la composition 2(Mg AI204).
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Etant donné le mode d'obtention de cette phase 695 il
est évidemment tentant de raisonner en structures de cisaillement.
En effet, le chauffage intense par le faisceau &vapore une certaine
quantité de Mg0 ; ce changement de composition n'est pas directement
introduit dans un modéle d'antiphases périodiques, tandis que dans
nombre d'oxydes d caractére ionique peu marqué comme wo3 {731,
Nb,Og [74]  ou Ti0, {751 , 1'apparition de structures de cisail-
lement est 1ié& 3 un changement de stcechiométrie. En fait, dans
le cas du spinelle, 1'analyse des diverses couches paralléles a
(100) montre qu'on ne peut pas expliguer ici une variation de
composition par les structures de cisaillement (100) 8 1400] ,
car toutes les couches ont la méme composition (fiqure 32). Ces
descriptions (antiphases périodiques ou structures de cisaillement)
sont donc utiles d'un point de vue géométrique et permettent
d'indexer rapidement les diffractions, mais elles n'aident pas &
comprendre le mécanisme physique de la précipitation aui fait
intervenir sans doute des phénoménes de diffusion en volume moins
évidents.

De plus, ces deux modéles ne permettent pas d'inter-
préter complétement les diagrammes de diffraction. La division en 8
de 1'intervalle (040) spinelle (qui entraine 562 =2 a, [010])
ne peut se comprendre qu'en invoquant un ordre des lacunes cationiques
ou (et) de légers déplacements des cations au voisinage des pseudo-
parois d'antiphase comme 1'a proposé Lefebvre [58] .

Phase @Mg

Cette phase apparait imparfaitement constituée.
Elle présente au moins deux types de défauts étendus, visibles
sur la figure 33 a. Certains défauts isolés présentent un contraste
de franges T, ces défauts ne sont pas plans mais semblent cependant
ne se dévelonper que sur une surface cylindrique. Les autres défauts
étendus sont plans et paralléles, leur densité est tré&s grande
et c'est probablement eux qui produisent les astérismes visibles
sur la diffraction (figure 33 b).
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Fig. 33

Défauts étendus dans la phase GM . Remarquer la structure fine du fond qui produit
I'astérisme des taches sur le diagramme de diffraction correspondant.
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Fig. 34

Relations d'orientation de la phase eMg avec la phase spinelle (a, est
le parametre de la maille cubique spinelle).

Fig. 35

Diagrammes de diffraction de la phase eMg' indexés également dans le réseau spinelle (indices entre
parentheses)

a) coupe {(001) spinelle b) coupe (01_3) spinelle.
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v En analysant 1'espace réciproque de cette phase on
déduit qu'elle est monoclinique avec les relations épitaxiales et les
paramétres suivants (fig. 34).

i, =% T18 1, = 12,33 &

By =9: (1101, = 2,83 %

& =% [1Tol, = 5,65 A (%)
8 = 103°

L'analyse chimique, réalisée sur 1'équipement EDAX
(analyse en dispersion d'énergie) donne n = 40 t 6, soit environ
98 % d‘A2203en moles (fig. 29). Cette phase est donc trés proche
de 1'alumine de transition © caractérisée par divers auteurs [76, 77} .
Par réduction des aluminates de Zn et de Ni, Colin [62] a mis
en évidence également deux phases métastables monocliniques 92, et
I trés riches en alumine (99%).
La figure 35 donne quelques diffractions indexées
de cette phase 0.
Conme pour la phase §p, on peut penser que la
transition Y*eMg est le résultat d'une diffusion en volume, accompagnée
de 1'évaporation de Mg0, le réseau anionique CFC restant inchangé,
d quelques Tégéres distorsions prés.

Pemarque 1.

Notons qu'en plus des phases précédemment décrites
<¢Mg’ 5Mg et @Mg), i1 apparait dans nos échantillons une phase
dont la structure cristallographique semble proche de celle du
spinelle, mais qui présente de nombreux domaines (figure 36), de
sorte que 1'analyse des diffractions est trés compliquée et n'a
pu étre élucidée.

Remarque 2.

La caractérisation des diverses phases et de leurs
relations épitaxiales avec la matrice spinelle exige une indexation
cohérente des divers diagrammes de diffraction. Ce travail est
grandement facilité par 1'utilisation des matrices de passage d'une

phase & 1'autre.
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Fig. 36

Phase présentant de nombreux domaines, dont la structure n'a pas été élucidée

a) champ clair, b) champ noir.
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Ce sont les réflexions telles que h + k = 2n + 1. On voit en
effet sur le diagramme de la figure 35 a, que la tache (010)e s
qui devrait coincider avec (220)5, n'existe pas, tandis que
(020)@ apparait.

Remarque 3.
I1 est tentant de penser obtenir des résultats plus

quantitatifs sur la cinétique de précipitation en utilisant un porte-
objet chauffant dans le microscope, et en photographiant la

taille et la distribution des précipités & des intervalles de temps
réguliers. Les précipités peuvent étre caractérisés comme précé-
demment par micro-analyse X pour leur composition (lorsqu'ils vont
d'une surface 3 1'autre de 1'échantillon) et par micro-diffraction
pour leur structure cristalline et leurs relations épitaxiales.

La figure 37 donne ainsi une séquence d'images montrant
la progression de la précipitation & 1000°C. Toutefois, il serait
trés hasardeux d'en déduire des informations cinétiques, car
nous avons constaté que la précipitation est accélérée dans les
régions qui ont été observée§, c'est-d-dire irradiées par
électrons. L'irradiation crée probablement une grande densité de
défauts ponctuels qui, Tlorsqu'on chauffe 1'échantillon, deviennent
mobiles et accélérent la précipitation. Ces défauts sont trés peu
mobiles & température ambiante, de sorte que dans les conditions
habituelies de travail au microscope &lectronique on n'observe pas
de dégats d'irradiation, sauf dans le cas d'observation prolongée
sous forte illumination.

Notons que cette précipitation a &té observée également
lors du chauffage d'un échantillon presque stoechiométrique n = 1,1.
Aprés 2 heures & 1000°C on observe dans certaines régions des
précipités isolés, dans d'autres régions des aiguilles dans les
directions <100> (figure 38) couvrant toute la zone. Le spinelle de
composition n = 1,1 étant stable 3 cette température, il est bien
évident que la précipitation ne peut étre due qu'd la sublimation
de Mg0 dans le microscope accéléréepar 1'irradiation &lectronique.
Nous n'avons pas pu caractériser la nature de ces précipités a cause
de la contamination trés importante aprés quelques heures de chauffage.



RYs

[S1EN

3
2

75

Fig. 37

Progression de la précipitation observée lors du chauffage dans le microscope d'un

échantillon de composition n=1,8
a) avant chauffage, b) aprés 15 minutes a 800°C, ¢) aprés 15 minutes de plus a 900°C.
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[100]

[o10]

Fig. 38

Précipitation observée dans un échantillon de composition n=1,1 chauffé 2 heures &
1000°C dans le microscope. a) région présentant des précipités isolés, b} aiguilles dans
des directions <100> .
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Si on appelle (R, B, C) les vecteurs de base du
spinelle (maille cubique) et (3, B, ¢) les vecteurs de base d'une
phase précipitée ayant des relations d'épitaxie avec 1a matrice, un
vecteur HA + KB + LT devient ha + kB + 2C.

3 =of + 8B ++C H=ah+a'k+a"e H [ h
B=uogR+8B+y'C et K=g8h+8%k+8"2 ou Kl=(M] | k|(36)
C=u"h+g"B+yT L=vyh+vy'k +v"2 L 2
Dans le réseau réciproque, les bases deviennent
(A*,B* , C*) pour la matrice et (a*, b* c*) pour le précipité;
une tache commune aura comme indices (H*, k¥, X ) (h*, KX 2% ) de telle
sorte que
et on a
[ 2 ] [ %] [ hx] [ ]
x| =Y K* ou KXl o= M K* (38)
L* 2 * o * L*
L - L L L
Ainsi pour la phase eMg’ la matrice de passage est :
P — pue —
-1/4 1/4 1/2 0 2 1
M = 1/6 14 =172 mli=f 0o 2 -1 | (39)
-3/2 0 0 i -2/3 0 -1/3

Cette méthode permet trés simplement d'indexer dans
les deux réseaux (cubique et monoclinigue) les taches des diffraction
de la figure 35. En outre, pour cette maille monoclinique de classe
de symétrie C 2/m certaines réflexions ont un facteur de structure
nul et ne peuvent apparaitre que par doublie diffraction (ou a
cause d'une grande densité de défauts tendant & détruire ces symétries).
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3.3 PRECIPITATION DE o A2,03.

Lors des expériences précédentes (chauffage d'échan-
tillons minces “in situ") la phase stable a ALp0y n'apparait jamais.
Par contre, Lejus [54] puis Bansal et Heuer [64] ont montré
que lors de vieillissements prolongés de spinelle non stoechio-
métrique & 700°<T<1000°C les phases métastables v se transforment
progressivement en o AJLZO3 ; 4 partir de 1100°C environ pour un
spinelle de départ n = 3,5, ces phases intermédiaires n'apparaissent
plus, a A2203 précipitant directement. C'est également ce que nous
observons sur des spinelles de composition n = 3,5 déformés & 1220°C [78] .

Les précipités ont été caractérisés par diffraction
électronique et par microanalyse. (figure 39 et 40). On vérifie ainsi
qu'ils ont une structure corindon*, avec les relations d'orientation
par rapport & la matrice spinelle :

{111}Y / {OOOl}a
(40)
<1ID>Y // <10Tb>a

Dans les précipités, il né reste plus de magnésium,
ce qui est en accord avec le diagramme de phase montrant que Mg0 n'est
pas soluble dans le corindon. (fig. 41). Dans la matrice, on trouve
une composition 1égérement variable d'un point & 1'autre : 1,28n< 1,38.
La composition de la phase spinelle résiduelle a également été obtenue
par Duclos [78] par 1'intermédiaire de la mesure du paramétre de
1a maille (sur un diagramme Debye-Scherrer) et en reportant cette
valeur de a sur la courbe a(n) [chapitre I, figure 3] . On trouve
alors :

[+
Ll

= 8,060 8 * 0,005 R

soit n

1,3 ¢ 0,1 (41)

% avec la valeur précise du paramétre a du spinelle déduit du diagramme
Debye Scherrer, on peut évaluer avec précision le paramétre C du préci-
pité grace & la diffraction effectuée sur une aire sélectionnée englo-
bant les deux cristaux (fig. 39c). On trouve alors c=12,99% + 0,05K
valeur en trés bon accord avec celle fournie par la fiche ASTM qui donne
d température ambiante ¢ = 12,991 K.
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Fig. 39

Précipitation de corindon dans un spinelle n = 3,5 déformé 3 1250°C

a) coupe (110) du spinelle, b} coupe (1TOO) du corindon, c) l'aire sélectionnée englobe a la fois du spinelle
et du corindon ; le diagramme met en évide~re la relation épitaxiale (1 TT)S//(OOO1 )C'
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Fig. 40
Courbes de dispersion d'énergie obtenues avec 1'analyseur EDAX
. échantillon témoin n = 3,5 non déformé
précipités d'alumine —
-=-- gpinelle restant entre les précipités d'alumine (n=1,3). -~
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Fig. 41 C

Diagramme de phase simplifié ; en chauffant & 1220°C un spinelle
de composition n = 3,5, il y a exsolution d'alumine et le spi-
nelle restant a la composition n = 1,3.
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C'est la composition d'équilibre de la phase spinelle & la
température de 1'essai (1220°C), ce qui signifie que toute
1'alumine en excés a précipité et que 1'on se trouve a la fin
de 1'essai (t = 15 heures) en présence des 2 phases stables.

Concernant le mécanisme de précipitation d'une phase
corindon dans une matrice spinelle, Veyssiére et at.[40, 79]
ont récemment étudié le cas de la précipitation de «o Fe203 dans
le ferrite de Nickel. Ils trouvent que Ta transformation spinelle-
corindon est de type displacif (cisaillement tous les deux plans
anioniques {111} par des dislocations partielles de vecteur de
Burgers a/12<112>) ,accompagné de la diffusion cationique nécessaire).
[1s suggérent qu'un tel mécanisme pourrait également gouverner la
précipitation de corindon dans Tles autres spinelles et en particulier
dans 1'aluminate de magnésium.

Nous observons les précipités de a A2203 sous forme
de plaquettes grossiérement paralléles aux plans {111}Y . Leur
épaisseur est de 10 & 20 um (figure 42). Dans certaines plaquettes
d'alumine, i1 subsiste des enclaves de spinelle ; dans ce cas les
joints de phase n'ont pas d'orientation préférentielle (figure 43).
En outre, tant dans le spinelle que dans 1'alumine, on observe des
dislocations en grande densité et des sous-joints bien organisés
(figures 44 et 45), méme aprés des déformations faibles (AL/2 ~ 1%
dans le cas des figures 44 et 45), produites & relativement basse
température (1220 C). Ces sous-structures indiquent des conditions
de montée stimulée (mobilité ionique particuliérement importante
1iée & la précipitation en cours de déformation). En effet, on verra
au chapitre IV que dans des échantillons de spinelles stables
déformés & plus haute température, les sous-structures sont moins
bien organisées.

Ces observations ne permettent pas de décider si la
précipitation de a A2205 obéit au mécanisme displacif proposé par
Veyssiére ou s'il s'agit plutdét d'un réarrangement par diffusion,
des plans {111} soumis & la contrainte normale maximum, comme
Te suggére Duclos [78] .
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(117)
(111)&(111)
(111)
1001
(111)
(111)
lop
Fig. 42 (\L,;‘;‘; }

M

a) micrographie optique : plaquettes d'alumine précipitées apres fluage de spinelie n = 3,6 3 1220°C. Durée
15 heures ; face (1 TO),I'axe de compression est vertical. Les traces des plans 1111}  sont indiquées,
b) micrographie électronique correspondante, a tres faible grandissement ; la majeure partie du spinelle a
disparu au cours de I'amincissement, il reste des plaquettes d'alumine de 10 u d’épaisseur environ.
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ALUMINE

11

Fig. 43

Micrographie électronique montrant une petite enclave de spinelle dans une
plaquette d'alumine. Les joints de phase sont quelconques.
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Fig. 44

Sous-joints dans le

Fig. 45

spinelle n =1,3 apres fluage d’'échantillon

Sous-joints de croissance dans l'alumine précipitée.

n=3,5 a 1220°C.




85

|V DEFORMATION PLASTIQUE

ET

SOUS STRUCTURES DE DISLOCATIONS
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Des essais de déformation ont été réalisés dans deux
domaines de température bien distincts : 3 température ambiante,
par microindentation Knoop ou Vickers et & haute température entre
0,6 et 0,8 Tf (Tf, température de fusion = 2400 K).

A température ambiante, le spinelle est trés dur

1

(dureté 8,5 dans 1'échelle Mohs*) et on ne peut pas le déformer

par les méthodes habituelles. L'analyse en microscopie électronique

d'échantillons indentés est la seule méthode simple pour étudier

la plasticité & basse température de ce type de matériaux (systémes

de glissement, typologie des dislocations, modes de dissociations...).

Nous avons étudié de cette facon deux spinelles, 1'aluminate de

magnésium équimolaire et la chromite de fer Fe Créo4. (spinelle

direct, ordonné dont la dureté Mohs est 1égérement plus faible).

Ces résultats sont décrits et analysés dans la premiére partie,§ 4.1.
lLa deuxiéme partie de ce chapitre est consacrée aux

déformations & haute température de 1'aluminate de magnésium MgO.n*A£203.

Ces déformations, ainsi gque 1'étude par topographie X (Berg-Barrett)

des sous-structures qui en résultent ont été réalisées par R. Duclos

[80] . Nous avons également étudié ces sous-structures par la

microscopie électronique qui permet d'analyser quantitativement

de nombreux détails (orientation des dislocations, caractérisation

de leurs vecteurs de Burgers et de leur dissociation ...) tandis

que les topographies de Berg-Barrett donnent des images & faible

grandissement qui révélent la sous-structure cellulaire dans tout

1'échantillon. Les deux méthodes d'observation se complétent donc

et donnent une image assez précise de la sous-structure de déformation.

¥ Cette grandeur phénoménologique est fréquemment utilisée en
minéralogie ; elle classe les matériaux selon leur dureté a
température ambiante dans une échelle graduée de 1 & 10.
Par convention, le matériau le plus dur (le diamant) regoit la
valeur 10, 1'alumine a la valeur 9, le quartz 7... Par définition
le matériau de dureté n raye les matériaux de dureté inférieure & n.
Malgré 1'imprécision de cette définition, 1'échelle Mohs donne le méme
classement que les autres échelles (Vickers, Brinnel...).
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4 - 1 DEFORMATION A TEMPERATURE AMBIANTE. MICROINDENTATION.

L'origine de la grande dureté du spinelle a température
ambiante est mal connue. Diverses hypothéses ont été proposées,
mais n'ont généralement pas pu étre vérifiées, faute d'investi-
gations microscopiques. Mitchell [81] suggére que cette dureté
est & relier & la grande valeur de 1'énergie de ligne des dislo-
cations (grand vecteur de Burgers, ub®=x135eV). Ceci suppose que
les dislocations ne peuvent pas diminuer leur énergie de ligne
par dissociation, ou tout au moins que ces dissociations ne peuvent
pas atteindre leur largeur d'équilibre a température ambiante
(8 cause de grandes frictions de réseau ?). Une autre hypothése est
proposée par Westbrook [82] qui suggére que la grande dureté du
spinelle serait due & 1'interaction des dislocations glissiles
avec des défauts ponctuels (lacunes). Ceci expliquerait 1'aug-
mentation de dureté avec le rapport de composition n qu'il observe
a2 1'ambiante.

La dissociation des dislocations dans un (ou des) plans
différents du plan de glissement est une troisiéme possibilité
qui conduirait & des orientations préférentielles marquées
{33, 341

Ces remarques préliminaires montrent le grand intérét
d'associer des observations microscopiques aux essais mécaniques
d'indentation. Ces essais sont une méthode d'étude des matériaux
durs et fragiles utilisée depuis longtemps et i1 existe une littérature
abondante sur le sujet [83] . On en déduit traditionnellement la
dureté, grandeur qui peut en principe &tre reliée & la limite
élastique moyennant certaines approximations. En travaillant sur
des monocristaux orientés, on peut également déduire les systémes
de glissement activés de 1'observation des lignes de glissement
autour de 1'empreinte. Une autre méthode consiste & utiliser un
indenteur de forme allongée, comme le diamant Knoop, et de déduire
les systémes de glissement de 1'étude de 1'anisotropie de dureté [84].
Avant de décrire nos résultats nous rappelons les résultats antérieurs
obtenus sur des oxydes de structure spinelle.
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4.1.1. Résultats antérieurs.

Les premiéres &tudes de microdureté sur 1'aluminate
de magnésium sont dues & Westbrook [82] qui a étudié 1'influence
de Ta température et de la composition sur la dureté Vickers.
Ses résultats sont reproduits figure 46. I1s montrent que la dureté
augmente avec n d basse température et diminue avec n & haute
température, le changement de pente se produisant vers 550°C -
Westbrook explique schématiquement ces observations par 1a présence
de défauts ponctuels en concentration d'autant plus grande que n
est pius grand. A basse température, ces défauts s'opposent au
glissement des dislocations, alors qu'd@ plus haute température, ils
favorisent la montée.

Pour le spinelle stoechiométrique (n = 1), la dureté
Vickers est sensiblement constante et égale & 1200 kg/mm? jusqu'a
500°C environ puis décroit quand la température augmente (fig. 46b).

Des essais de microdureté Vickers [54] et Knoop [64]
~ont également €té conduits lors de 1'étude des différentes étapes -
de précipitation qui apparaissent au cours de recuits de spinelles
non stoechiométriques. Aucune de ces différentes études, & notre
connaissance, ne précise les systémes de glissement activés au
cours de la déformation.

Par contre, dans le cas d'autres oxydes de structure
spinelle tels gue Fe304 [85] , ferrites de Nickel [86, 40, 33, 341,
ferrite de Mn-Zn [871 , 1'orientation des lignes de glissement
autour des empreintes ainsi que 1'anisotropie de dureté Knoop indiquent
que le glissement a lieu principalement sur des plans de type {111} .
On rencontre occasionnellement les plans {110} et {100}
Une &tude récente par microscopie électronique sur des &chantillons
indentés de ferrite de Nickel a mis en évidence le glissement
principal {111} <110> et également la présence de glissement
{100} <110>[33, 34]

La plasticité des aluminates de magnésium de 1'ambiante
a 900°C a été étudiée trés récemment par déformation sous pression
de confinement [35, 36]. Le glissement sur les trois plans denses {110},
{111} et {100} est clairement mis en évidence.
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Le premier <110> {110} est le systéme de glissement le plus

facile en dessous de 800°C. Les observations microscopiques

révélent, dans le cas du glissement {111} , du glissement dévié dans
les plans {100} , et des orientations vis préférentielles.

4.1.2. Nos résultats expérimentaux sur 1'aluminate de magnésium [37.

Nous avons réalisé des essais d'anisotropie de dureté
Knoop sur un monocristal de spinelle de composition Mg0.1,1 A2203,
dans le but de déterminer les systémes de glissement actifs &
température ambiante. Nous trouvons une dureté moyenne HK* de
1'ordre de 1300 daN mn'z. Cette valeur est assez grande. (Par
exemple on trouve pour Cu20,HK ~ 150 [88]1 , pour Mgd, 4OO<HK<800 841,
pour un ferrite de Nicke],Hk ~ 700 [861). Les empreintes sont
donc petites (< 60um pour une force appliquée de 2,94 N) et pour
la plupart bordées de fissures soit latérales, soit aux extrémités
(fig. 47). D'autre part les lonqueurs des empreintes varient
peu avec 1'orientation de 1'indenteur, et il est difficile d'en
déduire une courbe d'anisotropie de dureté précise.

Autour de quelgues indentations sans fissures, nous
avons pu observer par contraste interférentiel, de petites lignes
de glissement. Leurs directions <110> sur une face (001) sont
cohérentes aussi bien avec du glissement {111} qu'avec {110}.
(fig. 48). Nous avons donc entrepris une étude par microscopie
électronique en transmission afin de caractériser les dislocations
produites par 1'indenteur.

a - Préparation des échantillons.

Dans un monocristal de composition n = 1,1, fabriqué
par la méthode de Verneuil, nous avons découpé, & 1'aide d'une
scie diamantée, des petites plaquettes de dimensions approximatives
2 x 2 mm2, d'épaisseur 0,5 mm, orientées parallélement & (001).

¥ On déduit Tla dureté Knoop de la longueur L de 1'empreinte produite
par la force appliquée F 3 1'aide de la formule semi-empirique

_ F -2
HK = 14,23 EZ- daN.mm
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Fig. 47

Empreinte Knoop bordée de fissures rendant
difficile 'étude de 'anisotropie de dureté.

———

Fig. 48

Quelques traces de glissement paraliéles a/110/sont

visibles par contraste interférentiel pres du bord

inférieur gauche de 'empreinte (la face indentée est

{001)). Elles sont compatibles avec un glissement
11101 et 11111} .

Fig. 49

Réseau d’empreintes Vickers réalisées en vue de I'étude par microscopie électronique des
systemes de glissement activés a I'ambiante.
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Le polissage de 1a face qui sera indentée doit-étre
trés soigné puisque 1'amincissement final, aprés indentation, se
fera presque uniquement sur la face opposée.

Les indentations sont réalisées cette fois avec
un diamant Vickers dont 1a forme plus symétrique (pyramide &
base carrée) doit conduire & des distributions de dislocations
plus symétriques. La charge appliquée est faible, inférieure
d 0,3 N, de maniére & éliminer les risques de fissuration dans
1'échantillon aminci. Les indentations sont réparties environ
tous les 100 um (fig. 49), en faisant varier 1'orientation de
1'indenteur.

Aprés avoir réalisé un réseau d'empreintes, 1'échantillon
est poli sur la face opposée aux indentations, puis aminci par
bombardement ionique.

b) Observations par M.E.T.

La figure 50 représente une indentation typique & faible
grandissement. La grosse croix centrale correspond aux quatre plans
{111} qui sont les quatre principaux plans de glissement activés.

A plus fort grandissement (fig. 51), on caractérise aisément les
systémes de glissement par analyse stéréographique classique des
directions des lignes de dislocations et par caractérisation de
leurs vecteurs de Burgers. Les dislocations formant la croix sont
confinées dans des bandes de glissement discrétes, trés &troites,
de type-% <110> {111} . En outre, on n'observe aucune orientation
préférentielle et la configuration de la figure 52 a est simplement
1'intersection d'une source de Frank Read qui a produit des

boucles dans {111} , par la lame mince paralléle & (001), comme
1'indique schématiquement la figure 52 b. Cette observation est &
rapprocher de celle que 1'on a faite sur des rayures de polissage :
la figure 53 montre les dislocations produites par les grains de
diamant au cours du polissage et on retrouve cette configuration de
demi-boucies de Frank-Read, situées dans des plans {111}

Entre les bras de la croix de Ta figure 50 on trouve
d'autres dislocations qui n'ont pas le méme caractére que les précé-
dentes - (fig.54). Elles semblent contenues dans le plan de la
lame mince (001), mais leur vecteur de Burgers est 1/2 [101] incliné
a 45° sur ce plan. I1 s'agit de boucles prismatigues. Une étude
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Fig. 50

Micrographie électronique a faible grandissement d'une empreinte Vickers ; lame (001). Les bandes de
glissement formant la croix sont contenues dans les quatre plans 11 1" .

Fig. 51

Bandes de glissement confinées dans les plans
(111); lame (001), image en faisceau faible ;
g =040.

0,5




0.5

Fig. 52

a) image en faisceau faible d'une bande de glissement; lame (001)
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b) schéma montrant la configuration obtenue par I'intersection d’'une source de Frank-Read fonctionnant dans
un plan (111) avec une lame mince parallgle a (001).

05K

Fig. 53

Dislocations produites & I'ambian-
te lors du polissage au diamant de
I'échantillon. Elles sont contenues
dans des plans 1111}
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stéréographique de quelques morceaux de ces boucles montre qu'ils
sont contenus dans les plans {111} en zone avec leur vecteur

de Burgers. I1 s'agit vraisemblablement de portions de boucles de
dislocations qui ont &té créées lors de 1'indentation ex nihilo

et qui ont glissé sur la surface prismatique de faces paralléles

i (111) et (111). Ces boucles de dislocations se sont déplacées

sur une distance tout & fait comparable & celle des autres dislo-
cations appartenant aux bras de la croix, ce qui est normal puisque
dans les deux cas il s'agit du méme type de glissement.

Ces observations montrent clairement que, seuls les
systémes de glissement de type % <110> {111} sont activés & tempé-
rature ambiante dans le cas de faibles indentations sur une face (001).

Notons enfin que nous n'observons jamais de dissociation
dans ces échantillons. Si elle existe, la dissociation @ température
ambiante doit &tre inférieure & = 40 A. I1 est également vraisemblable
que cette dissociation si elle existe, se produit dans le plan de
glissement puisqu'on n'observe ni directions préférentielles, ni
glissements déviés. Cependant, il n'est pas du tout certain que
les dislocations observées soient en équilibre, la trés grande
limite &lastique (friction de réseau isotrope) empéchant les
partielles d‘atteindre leur distance d'équilibre.

Par chauffage, on doit pouvoir diminuer cette friction
isotrope et permettre aux dislocations d'atteindre une configuration
de dissociation proche de 1'équiiibre. Nous avons donc recuit un
échantillon indenté pendant un jour & 1000°C avant de 1'amincir
par la méthode précédente. Dans ce cas, les dislocations sont
clairement dissociées (fig. 55), avec une largeur apparente de
dissociation de 1'ordre de 70 A. Malheureusement, & cause des
importantes distorsions cristallines dues & la grande densité de
dislocations, nous n'avons pu caractériser ni les vecteurs de
Burgers des partielles, ni leur plan de dissociation. On ne peut
donc pas préciser s'il s‘agit d'une dissociation glissile ou de
montée, mais cette expérience montre bien que les structures de
coeur observées & 1'ambiante ne correspondent pas & leur minimum
d'énergie.
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g-440

11

Fig. 54
Boucles prismatiques (probablement créées ex nihilo lors de I'indentation) et glissiles sur la surface

prismatique de faces paralléles a (?1 1) et (711). Ces dislocations sont systématiquement présentes
entre les bras de la croix (Fig. 50).

9-400

01H

Fig. 55

a) dislocations produites a I'ambiante, observées aprés un recuita 1000°C pendant 24 heures. Elles sont
dissociées d'environ 70 A ; image en fatsceau faible g =400,

b) méme type de dislocations avant recuit: la dissociation n'est pas visible. (m&me grandissement,
méme g, méme s).
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4.1.3. Cas de la chromite.

A - Le matériau™:

La chromite étudiée est un minéral naturel dont la
formation est sthématiquement la suivante : elle a cristallisé &
partir d'un magma liquide en petits cristaux qui se sont rassemblés
en boules (fig. 56). Lorsque ces oeufs ont atteint une taille critique
(qui dépend vraisemblablement de la viscosité du magma), de 1'ordre
du centimétre dans notre cas, ils précipitent au fond de la chambre
magmatique. Par la suite, au cours du refroidissement, ces oeufs
se sont déplacés avec le mouvement général de la ride ; ils se sont
parfois déformés plastiquement ou se sont brisés en petits morceaux
que 1'on retrouve isolés dans une matrice riche en olivine et fortement
déformée plastiquement. Certains oeufs, bien que trés fissurés,
sont encore complets (les fissures sont remplies d'olivine) ; ce
sont ceux représentés figure 56.

On a extrait de ces roches divers types de grains :

- des monocristaux, de densité de dislocation trés

basse (103-104 e

- C'est sur ces cristaux que nous avons réalisé les indentations

), comparable & celle de nos spinelles synthétigues.
analysées plus loin.

- des cristaux déformés et contenant des petits
précipités qui interagissent avec les dislocations. Ces précipités
se forment au cours du refroidissement. En effet, la chromite accepte
des é&carts de stoechiométrie notables & haute température, mais le
domaine de stabilité de la phase spinelle rétrécit lorsque la
température s'abaisse et a(Fe, Cr)203 précipite. Ce cas correspond
aux grains de chromites isolés dans la matrice d'olivine.

- des cristaux déformés sans précipités (composition
stoechiométrique). Les oeufs correspondants n'ont pas &té dispersés
en petits morceaux.

£ Nous remercions sincérement A. NICOLAS qui nous a fourni des &chan-
tillons sélectionnés, dont i1 a &tudié le contexte géologique
(et nous 1'a schématiquement expliqué).
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Fig. 56

Micrographie optique en lumigre polarisée. La chromite apparait
en noir (elle est optiquement isotrope} sous forme d'ceuf d'un
centimetre de diametre environ. Ces ceufs sont géneralement

fissurés.

Fig. 57

Chromite déformée naturellement, la sous-structure est bien organisée en
sous-joints paralleles. Noter 'absence de précipités. En microscopie
optique cette chromite apparait trés peu fissurée.
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Ces divers oeufs ont la méme histoire thermique mais
présentent des comportements mécaniques trés différents. Certains
ont un comportement fragile, analogue & celui des céramiques & basse
température (plasticité limitée suivie de rupture), d'autres sont
plus plastiques. La différence s'explique trés vraisemblablement
par le durcissement structural dd & la précipitation.

Les diverses sous-structures de dislocations dues a
ces déformations naturelles sont illustrées par les micrographies
électroniques 57 a 59.

La figure 57 correspond & une chromite "plastique”

(sans précipité). On y observe des sous-joints sensiblement paralléles
et bien organisés. Cette sous-structure est a rapprocher de nos
observations sur 1'aluminate de magnésium déformé & haute tempé-
rature (Cf § 4.2). Cependant, les chromites ont vraisemblablement
&té déformées & des températures plus basses (T<1300°C) (89, 901
mais 3 des vitesses beaucoup plus faibles™.

La figure 58 correspond & une chromite d&formée
contenant des précipités en interaction avec les dislocations. (/553\
Des sous-joints grossiers se sont tricotés & partir de précipités.\giﬂ-»

La taille des précipités est variable. Dans certains A
cas, ils sont trés petits et trés denses (fig. 59), et on n'observe
pratiquement pas de dislocations dans ces régions. Dans d'autres
grains, ils sont plus gros et les joints de phase contiennent
de nombreuses dislocations de raccordement (fig. 60). Dans tous
les cas, les précipités présentent des relations épitaxiales avec
la matrice, telles que {0001} précipite / {lll}matrice‘

Les dislocations n'apparaissent jamais dissociées,
méme en faisceau faible, sauf peut-étre les dislocations des joints
de phase (voir fig. 60), mais i1 s'agit d'un cas trés particulier.
La dissociation, si elle existe, doit &tre inférieure & 30 A.

x* Les déformations naturelles sont trés lentes. Les géologues
estiment actuellement que L?s vitesses de déformations peuvent étre
aussi basses que é=10'14s- tandis qu'en laboratoire, les expé-

1

riences de fluage descendent rarement au-dessous de 10-7 a lO'8 s .
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Fig. 58

Chromite contenant de nombreux petits précipités en aiguilles sur lesquels les sous-
joints grossiers se sont tricotés (a) et les dislocations libres sont épinglées (b) ; seuls les
précipités sont visibles sur {c).
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Fig. 59
Précipités trés petits. La diffraction indique des relations épitaxiales avec la matrice { (111}
spinelle // 100011 précipités). Il est vraisemblable que cette précipitation s'est produite a

température assez basse et que la phase de nucléation n'a pas été suivie de croissance. On n‘observe
pas de dislocations dans ces chromites. a) champ clair, b) champ noir correspondant.

Fig. 60

Joint de phase cohérent entre un gros
précipité et la matrice spinelle. Les disloca-
tions de raccordement semblent dissociées
contrairement aux dislocations dans la ma-
trice, ‘qui, dans les mémes conditions de
faisceau faible, ne présentent qu'un seul pic
de contraste. -

0.1
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B - Microindentation.

- — - me o - ww - -

Nous avons appliqué la méme méthode que dans le cas
de Mg A£204, d un monocristal de chromite sans précipité et de den-
sité de dislocations faible. L'analyse par microscopie électronigue
révéle les trois systémes de glissement <110> {110} , <110> {100} et
<110> {111} .

Ce dernier apparait le plus fréquemment ; les dislocations
semblent cependant se propager moins loin de 1'indentation dans
{111} que dans {100} .

La figure 61 représente une série de plans (111) activeés.
Les dislocations sont bien confinées dans leur plan de glissement
et présentent des orientations vis préférentielles. On peut les
interpréter par la dissociation des vis hors de leur plan de
glissement, peut-étre dans les plans {120} , qui correspondent
d la faute glissile de plus faible énergie d'aprés Veyssiére et
al [33] (voir tableau 1).

Lorsque 1'indenteur active {100} , on ne retrouve
pas d'orientation vis préférentielle. Les vis doivent donc glisser
plus facilement dans ces plans. Par contre, les dislocations
coin sont trés rectiiignes* (fig. 62). Cette orientation préfé-
rentielle ne peut pas étre due & une dissociation hors du plan
de glissement (ce serait une dissociation de montée qui ne peut
pas se produire & température ambiante). Nous suggérons que
cette orientation doit correspondre & une vallée de Peierls marquée
pour la chromite.

Enfin, nous n'avons trouvé qu'une seule fois du
glissement {110} . Les dislocations ne présentent pas d'orientation
préférentielle, mais le fait que nous ne disposions que d'une
seule observation empéche d'en tirer des conclusions.

& Contrairement au cas du glissement {111} , o0 les sources de
Frank-Read activées créent un grand nombre de boucles de
dislocations dans le méme nlan, les dislocations coins observées
sont toutes dans des plans (100) différents.
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g=400

trace plan

(111)

Fig. 61

Chromite indentée, bandes de glissement dans (111).

a) plan (001) de I'échantillon sensiblement normal au faisceau. Les bandes de glissement dans (111)
sont bien visibles. En A, elles correspondent a b=a/2 [101], en B 3 a/2 [710]. Les segments
rectilignes des boucles de dislocation sont de caractére vis (marquées par une fleche)

b} mé&me plage inclinée (coupe proche de (701 ). Les bandes de glissement (111) sont verticales. /"‘\§
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Fig. 62

Chromite indentée. Glissement dans (100), coupe proche de (112). La majorité des dislocations ontun vecteur
de Burgers b=a/2 [011/, elles ont un caracteére coin.
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4.1.4. Comparaison des résultats - Discussion.

Ces résultats mettent en lumiére un certain nombre de
faits caractéristiques de la plasticité & 1'ambiante des spinelles.
En particulier :

- le glissement {111} est prépondérant, tant dans 1'alu-
minate de magnésium et 1a chromite, que dans d'autres spinelles.
Ceci peut étre dd & la dissociation des dislocations dans Tes plans
{111} suivant un des modéles vus au chapitre I (équations 1 & 4),

- les dissociations sont trés faibles et ne sont pas
observées en faisceau faible. Les dislocations gardent une structure
de coeur probablement hors d'équilibre, contrairement & celles pro-
duites par déformation & haute température.

Par contre, nos résultats sur Mg ASLZO4 sont en contra-
diction avec ceux obtenus par déformation sous pression de confi-
nement : Kirby et al [35, 36] mettent en évidence les 3 systémes de
glissement et trouvent en outre <110> {110} comme glissement aisé,
alors qu'il n'apparait pas par indentation.

Les résultats que nous avons obtenus sur les chromites
s'accordent mieux avec ces expériences sous pression de confinement,
ainsi qu'avec ies résultats obtenus par Veyssiére et al [33, 34]
par indentation de ferrite de Nickei. En particulier, dans les
deux cas, 1'orientation vis préférentielle trouvée, peut étre
interprétée par leur dissociation dans un plan {100} .

I1 serait intéressant d'approfondir les études de plas-
ticité a basse température des composés de structure spinelie, pour
tenter de comprendre 1'influence de la température sur la struc-
ture de coeur des dislocations et de trouver des explications aux
apparentes contradictions actuelles.

4.2. SOUS-STRUCTURES DE DISLOCATIONS PRODUITES PAR DEFORMATION A

HAUTE TEMPERATURE.

Les essais d'indentation décrits ci-dessus montrent quél%;
le spinelle est un matériau trés dur. On ne peut obtenir des defor-
mations appréciables, sous des contraintes usuelles, de 1'ordre de
quelgues 10'4u » qu'a des températures élevées (supérieures & T. /2),
ol la montée intervient.
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Cependant plusieurs études antérieures ont montré que,
au moins au début de la déformation, celle-ci procéde encore essentiel-
lement par glissement (éventuellement contrglé par la montée), ce
glissement ayant lieu sur les plans {110} ou {111} .

Nous exposons ¢i-dessous nos propres résultats en les
classant par valeurs du rapport de composition (nous avons examiné
en détail deux cas n =1,8 et n =1,1).

Pour clarifier cet exposé, on a rappelé brié-
vement en téte de chaque partie les chemins de déformation et les
observations & 1'échelle de 1'échantillon : microscopie optique
(1ignes de glissement, biréfringence) et topographie X en Berg-
Barrett® des échantillons &tudiés en microscopie &lectronique. On
a ensuite classé nos propres résultats sous forme de réponses, ou
au moins de commentaires les plus précis possibles, & quelques
questions importantes posées par la déformation plastique de ces
spinelles.

En particulier pour le spinelle n = 1,8 le diagramme de
phase prédit une instabilité de la solution solide en-dessous de
T = 1520°C. Y a-t-il précipitation ou méme simplement germination
de petits précipités en cours de déformation ?

Dans 1'affirmative, ce phénoméne pourrait influencer les propriétés
plastiques & la fois par un changement continu de n dans la matrice
en cours de déformation (rappelons que la dureté & haute tempé-
rature du spinelle semble varier en sens inverse de n et que les
systémes de glissement les plus aisément activables semblent aussi
dépendre de la valeur de n) et par interaction dislocations-impu-
retés.

Une autre question importante concerne le mode de
déformation : montée pure ou glissement (contrdlé par la montée,
le glissement dévié...) selon le rapport de composition n, la direc-
tion de la contrainte appliquée et la vitesse de déformation. Dans
le cas du glissement, peut-on confirmer ou préciser les systémes

% Ces observations sont décrites en détail dans 1a thése de
R. Duclos [80].
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de glissement indiqués par 1'observation optique*?.

Les sous-structures de dislocations laissées par diverses déformations
sont également importantes pour la compréhension des mécanismes.

Elles ont &té caractérisées & deux échelles bien différentes : par
topographie X, & un grandissement typiquement de 20 & 100, et par
microscopie électronique, c'est-a-dire a un grandissement typiquement

de 104 a 105. IT est instructif de comparer les observations fournies

par ces deux techniques ; par exemple, on s'est attaché a retrouver
et a préciser les structures cellulaires observées en Berg-Barrett.
Enfin, comme i1 est souvent délicat d'apprécier la représentativité
des observations en microscopie &lectronique, nous nous sommes efforcés
d'en réaliser un grand nombre et d'examiner systématiquement plusijeurs
lames minces dans chaque échantilion. ‘

Nous rappellerons briévement les résultats antérieurs
(§ 4.2.1.) avant de décrire nos observations dans le cas n = 1,8

(§ 4.2.2.) et n = 1,1 (§ 4.2.3.).

¥ L'observation optique des faces de 1'échantillon est parfois rendue
difficile lorsque ces faces se dépolissent. C'est le cas des échan-"
tillons n = 1,8 flués pendant un temps long ; le phénoméne est attribué
a la précipitation superficielle d'alumine. Aprés repolissage, les
traces des plans de glissement peuvent étre retrouvées de fagon
indirecte par analyse de la biréfringence entre nicols croisés.
En effet le spinelle, optiquement isotrope, apparait alors opaque
sauf dans les régions ol la contrainte interne (supposée créée par
1'accumulation de dislocations dans leurs plans de glissement) crée
une anisotropie optique.
En 1'absence de précipitation (n = 1 par exemple) les lignes de
glissement peuvent également s'effacer par évaporation ou rectifi-

cation de la surface lors de la déformation & trés haute température.
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4.2.1. Résultats antérieurs.

Une dizaine d'études ont précédé ou oOnt été menées en
méme temps que la nbtre, cependant les méthodes de caractérisation
sont parfois assez différentes (&tude sur polycristaux pour Palmour
[91, 921 observations in situ du mouvement des dislocations dans le
microscope électronique sous 1'action de "beam pulses" pour Lewis {3] ,
alignement des dislocations aprés recuit sans déformation pour
Grabmaier [93] ). D'autres études sont plus systématiques. On a
synthétisé dans le tableau ci-dessous 1'ensemble de ces résultats
en mettant 1'accent sur les systémes de glissement observés et sur
les sous-structures de dislocations résultantes lorsqu'elles ont &té
caractérisées. L'orientation de la contrainte appliquée est importante
ainsi que 1'environnement (air, gaz neutre tel que 1'argon ou vide) ;
on les a également mentionnés. I1 faut aussi rappeler que d'aprés le
diagramme de phase les spinelles riches en alumine (de rapnort de
compesition n>1) ne sont stables qu'au dessus d'une température Tn
dépendant fortement de n (Tn = 1520° pour n = 1,8 ; Tn = 1850° C
pour n = 3,5), de sorte qu'une précipitation d'alumine (précédée
de phases intermédiaires métastables?) peut accompagner la déformation
et pourrait alors fortement 1'influencer. On a mentionné dans le tableau
les observations concernant la précipitation.
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TABLEAU 3

Travaux antérieurs en déformation plastique

32 haute température

Intervalle
de
température

(°C)

Envirom

. %
Type d'essais
nement yP

Observations

Réfeée-
rences

1300-1520 Air M-C

AC :

<111>

<C01> -
<110> -

L -3B - MET

plan de glissement principal {110}

pour AC <110> et <111> , le glissement
apparait aussi sur {111} pour une con-
trainte plus grande telle que Tuuy/T 4
= 1,5

pour AC <110> , lignes de glissement
sinueuses d'orientation moyenne corres=
pondant 3 un plan {331} , interprétées
comme un glissement 3 la fois sur {111}
et {110}

pour AC <001> , & partir de 57 de défor
mation sous=-structure cellulaire, les
parois des cellules sont des réseaux
formés par l'interaction des disloca-
tions de syst@mes obligques

précipitation de A£203 : pas signalée

(31

1500 Argon M-C

AC :

({110} n'est pas
sollicité)

<111> -

MET

le glissement {111} est déterminé indi-
rectement par 1'analyse de la confi-
guration des jonctioms

réseaux tridimensionnels de dislo-
cations

pas de précipitation de A£203

{12]

3,25

1250-1800 Air M-C

AC
orienta-
tions

nombreuses -

L-E-B - astérisme des taches de
Laue

essentiellement glissement {111}
{110} est signalé mais secondaire

précipitation de A£203 au moins en
surface

(1]

1550-1850 Vide

AC :

<il1>

<001> -
<i10> -

E

5 LlLLE)

R

glissement {111}

polygonisation pour T*1740°C

précipitation de A2203 au moins en sur-
face

(931
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Tableau 3 (suite)

Intervalle Envi _ . REfE-
n de nviron Type d'essais Observations eLe
~ nement rences
température
(°c)
2,5 M=-C L - B = MET [31
et 1300~1520 Air
entre AC : <001> mémes résultats que pour n=3,5 de
1,75=2 <1105 [3]) ; glissement principal {110}
mais ici le glissement {1]1} apparait
<l11!> T} .
pour = 1,25 (au lieu de 1,5 pour
T
110
n=3,5)
la précipitation de A£203 n'est pas
signalée
M-C L-E~-B - astérisme des tdches de (1]
Late
1,75=2 1280~1800 Air AC : nombreuses essentiellement glissement {110}
orienta- . ~
tions {100} signalé
jamais {111}
- précipitation d:A&,OB au moins en sur-
face <
1350-1800 Air polycristal traces de glissement (ou de maclage) (1]
. observées sur des faces fracturées
- £ 3 9
€ = flexion compatibles avec du glissement {111} [92]
1550~1800 Alr M-C -E - [1]
AC : <110> glissement principal {111}
({111}favorisé) glissement secondaire {110}
1520-1620 Air M-C fractures - pas de déformation plas- {31]
tique détectée par lignes de glis~
sement ou biréfringence
1 AC  <l10>
({111 }favorisé) 1'observation du mouvement des dislo-
cations partielles dans le micros-
cope électronique lors de "beam-
pulses” est compatible avec du glis-
sement {111}
M -~ E - [93]
brut de 1'alignement des figures d'attaque
crolssance est compatible avec un glissement
{111} survenu lors du refroidissement
des cristaux produits par la méthode
de Verneuil
2
JRNEY 1850 Air M topographie X , méthode de Lang - [95)
&Qitj) f recuit glissement {110} et {113}
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Tableau 3 (suite)

Intervalle . P
Environ- ' . % . Réfée-
n de Type d essais Observations
- nement rences
température
(°0)
1790-1895 |Argon M-c L - E - MET (96 ]
AC 3 45°de - {111} est le glissement primaire, {97
<111> et <110> avec un important glissement dévié (98]
({111} favorisé) sur un autre plan {111} trés faible-
1 ¢ = 0.5 ment sollicité
{111} >7 . .
- évidences de montée importante
¢){110} = 0,41 - sous-structure uniforme formée de
réseaux et de quelques longues dislo-
cations coin dans le plan de glis-
sement primaire
1780-1980 |Argon M-C B - MET [99]
AC : <123> - systéme de glissement <110> {111}
<112> = au début de la déformation : longues
dislocations coin rectilignes, puis
<111> - . ge . X .
i réseau tridimensionnel de dislocatioms
({111} favorisé) - gvidences de montée
% tableau des facteurs de Schmid pour les plans de glissement principaux {111} et

{110} et pour les orientations de compression les plus fréquentes.
{111} 0,41 0,41 0,27
{110} 0,5 0,25 0

Abréviations utilisées dans le tableau

monocristal
compression & vitesse constante

direction de 1'axe de compression

observation de lignes de glissement

biréfringence

figures d'attaques

microscopie électronique en transmission
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En résumé, il découle de ce tableau de résultats, que
les systémes de glissement activables par compression uniaxiale sont
<110> {111} et <110> {110} (le plan de glissement {100} n'est signalé
qu'une seule fois par Radford [1] pour n = 2). Le choix entre ces sys-
témes est assez confus dans la 1ittérature, notamment en fonction du
rapport de composition n . Pour n = 2, il semble y avoir accord pour
le systéme <110> {110} ; pour n = 3, ol 1'exsolution d'alumine, pourtant
relativement rapide, n'est pas prise en compte, Radford [1] , contrai-
rement a Lewis [3] , trouve <110> {111} comme glissement principal ;
enfin, pour n = 1, les différents auteurs n'ont mis en évidence que le
glissement <110> {111} , mais i1 faut souligner qu'ils ont tous choisi
des orientations de compression qui favorisaient ce glissement par
rapport au glissement <110> {110} .

En outre, les quelques études de microscopie électronique
apportent de nombreuses informations, qu‘on peut résumer briévement
comme suit :

- pour n~n 2 a 3,5, les dislocations sont largement disso-
ciées (visible en champ clair). Elles sont souvent hors de leurs plans
de glissement et tendent & former des cellules, surtout aprés de grandes
déformations. La montée est donc importante aux températures de défor-
mation (T >1300 C soit > 0,65 Tf). Aucune observation de précipitation
en volume n'est mentionnée dans ces études, bien que certains échan-
tillons aient été déformés en dessous de leur tempArature de stabilité
thermodynamique,

- pour n = 1, la température de déformation est plus élevée
car le spinelle équimolaire est plus dur. Les évidences de montée sont
nombreuses. Cependant, de longues dislocations coin dans des plans
{111} , rectilignes, sont observées et interprétées comme le résultat
d'une friction de Peierls encore efficace & ces hautes températures
[96, 971 .

Nous décrivons maintenant nos propres observations.

4.2.2. Cas n =1,8 [100 & 1027 .
Diverses orientations ont &té testées, tant en fluage

qu'en compression uniaxiale & vitesse constante. L'étude apprcfondie
en M.E.T. a &té abordée uniquement sur les échantillons comprimés selon
1'axe [001] . Le tableau 4 donne les facteurs de Schmid des divers
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systémes de glissement les plus favorisés pour cette orientation.
(voir aussi la figure 63).

Tableau 4 : Facteurs de Schmid ¢ pour

1'axe de compression [001]

! } : M T 1

Systeme de | [101] [101]| [011]! [011] [10?]2[01?}5[011] (101] [01111[101];[01T] {101]

glissement

(101) [(101) | (01T)! (01 1) (111)%(111){(1?1) (171) (TT;)E(TT:)}(T]]) (I

|
| |
i |
!

i
|

i
}
|
i
I

0,5 | 0,41 0,41 0,41 0,41 0,41

| ?

0,5 ' 0,5 | |
i { i
L ‘; |

|
|

0,5 0,41, 0,41 0,41

TSNS E—

—

On voit que Te glissement .dans {110} est l1égérement favorisé,
®{110} / ®{111} = 1,22 et que quatre systémes <110> {110} sont
également solliciteés.

- - B T . . B T o P S R e e S G A M e S s OB e Gx OB OB Gn s OB G G O R e

Pour T<1500°C, les diverses observations (lignes de glis-
sement, biréfringence, topographies de Berg-Barrett) indiquent qu'aprés
une faible déformation (<3%), les quatre systémes les plus sollicités
ont bien &té activés et qu'il n'y a aucune trace de glissement {111} .

Pour des déformations plus importantes, il n'y a plus que
deux systémes orthogonaux <110> {110} actifs, donnant une déformation
plane, soient [011] (011) et [011] (O11). L'éprouvette garde une épaisseur
constante dans la direction [100]1 , prenant une forme de barillet
dans (100).

Pour les grandes déformations, une sous-structure cellu-
laire s'instaure, constituée de sous-joints de flexion pure dans les
plans perpendiculaires aux plans de glissement. Il s'agirait donc de
sous-jbints a une famille de dislocations coin. La taille des cellules
est d'environ 50 um pour une contrainte réduite de 50 MPa.
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Y0013

[010]

[100]

Fig. 63

a) orientation des éprouvettes de compression selon [001] ,

b) projection stéréographique correspondante. Les divers plans de glis-
sement possibles y sont indiqués en pointillés pour les plans {111}
et en traits pleins pour les plams {110} .
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Lorsaue la température de 1'essai augmente (au-dessus de
1500°C), les indices de glissement, ainsi que la sous-structure cellu-
laire s'estompent.

Ces résultats sont valables aussi bien pour les expériences
de fluage que pour les déformations & vitesse constante (& vitesses
de déformation et contraintes appliquées comparables), et on ne distin-
guera pas ces deux types d'essai dans la suite.

En déformation & vitesse imposée il apparait un crochet
de traction qui correspond & une période d'incubation dans 1'essai
de fluage (fluage sigmoidal). Dans les deux cas les topographies de Berg-
Barrett indiquent que la déformation démarre & partir des sous-joints
de croissance qui produiraient les premiéres sources de Frank-Read.

L'ensemble de ces résultats est bien cohérent avec une
déformation essentiellement par glissement dans les plans {110} ., con-
trdlée par la montée, et &voluant vers une sous-structure cellulaire

stable*.

B - Y-a-t-il precipitation en cours de déformation pour

T<1520°C_2

Nous n'avons jamais cbservé de précipités, méme dans les
échantillons qui ont été flués pendant un temps trés long (30 heures
a T =1225°C). Ceci améne la question de 1a taille minimale des préci-
pités observables en microscopie &lectronique, soit en image, soit
en diffraction. Des précipités approximativement sphériques, trop
petits pour étre observés en champ clair, donnent des taches de dif-
fraction visibles jusqu'd un rayon r = 50 R. Pour des tailles plus
petites, on doit avoir un halo caractéristique autour des réflexions
de la matrice [64] . Pour des tailles encore plus petites, les préci-
pités ne seraient plus directement visibles, mais s'ils interagissent

fortement avec les dislocations glissiles, ils devraient donner a celles-ci
des formes particuliéres en festons gue nous n'avons pas non plus observées.

# Notons que pour une autre orientation de la contrainte appliquée _
o// 11101, on peut solliciter du glissement {111} , mais celui-ci est: .
rnettement plus dur que {110} et s'accompagne de frégquentes déviatioﬁgﬂ.
sur les plans de glissement {110} [80] .
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Enfin 1'évaluation du rapport de composition de la matrice aprés
déformation (par mesure du pas du réseau - cf la courbe a(n) fig. 3
chap. I) ne fait apparaitre aucune variation détectable de n.

En 1'absence de tous les indices ci-dessus nous avons donc
considéré que le spinelle n = 1,8 est métastable dans 1'intervalle de
température 1200°C - 1520°C, pour des durées d'expérience < 40 heures.
L'observation de la figure 64 précédemment publiée [100] montrant
des petits défauts sur des dislocations n'a &té vue qu'une seule fois
et n'est pas du tout représentative.

En conclusion, il semble bien qu'il n'y ait pas lieu de
distinguer & ce point de vue les sous-structures dévelopnées en-dessous
ou au-dessus de T = 1520°C. Celles-ci évoluent sensiblement, mais de
facon continue avec la température.

C - Confirmation du glissement {110} par M.E.T. et sous:

structures_typigues.
Nos observations en microscopie &lectronique confirment
qu'3d température pas trop élevée c’est 3 dire dans le domaine de
métastabilité des phases, T<1500°C) et pour des vitesses de dé&for-
mations ¢ de 1'ordre de 1077 & 1077 71
par glissement dans {110} .
Pour de trés faibles déformations (avant le crochet de

, 1a déformation procéde

traction), les dislocations sont confinées dans ces plans et présentent
des orientations préférentielles marquées. Sur la figure 65 a, les
dislocations sont bien rectilignes, dans les directions 14117 et [4117,
qui sont & 1'intersection du plan de glissement (011) avec les plans
{113} . Ceci suggére une dissociation sessile dans ces plans {113} .

On discute de fagon détaillée ces dissociations dans le chapitre V.

Ces orientations <114> disparaissent quand la déformation augmente.

Le caractére coin est également observé comme orientation préférentielle
(figure 65b). Contrairement au cas précédent, cette orientaticn subsiste
jusqu'a des déformations de 5 & 6% (figure 66), puis disparait progreé-.
sivement et n'est plus du tout visible pour e = 10% (figure 67). Les
jonctions sont alors 1'observation la plus fréquente.
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10p

Fig. 65

Echantillon n=1,8 comprimé 3 vitesse constante a 1400°C, € <1 %, lame (01 1)//plan de glissement.
a) les directions préférentielles /411] et f411] correspondent a Vintersection du planp de glissement avec des

plans {113}
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Fig. 65
b) autre orientation préférentielle observée : dislocations coin.
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Fig. 67

Echantillon n=1,8 flué de 10 % a 1450°C
micrographie électronique 1 MV, lame paralléle a (010)
L'orientation coin préférentielle a disparu,p~2.10 cm_
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La présence d'un grand nombre de dipdles coin aprés de
faibles déformations (fig. 68) est également une bonne indication
de glissement.

En outre, on a vérifié, par 1'analyse systématique des
vecteurs de Burgers et des orientations des lignes de dislocations
que rapidement, aprés quelques %, la déformation n'est due qu'a
deux systémes de glissement orthogonaux (011} (011) et [O11] (011).
Ceci se voit bien en comparant des lames minces coupées sur deux faces
crthogonales de 1'éprouvette sollicitée en compression parallélement
a [001}] . (figure 69). Sur les lames (010) on voit un grand nombre
de longues dislocations presque coin, ligne / [100] , B = % (011}
et % [011] , tandis que sur les lames (100), seules sont visibles
les dislecations précédentes, maintenant vues de bout. Si les quatre
systémes de glissement &taient activés, les deux configurations 69 b
et 69 c seraient évidemment identiques.

Pour les essais réalisés 3 plus haute température, notamment
dans le domaine de solution solide stable, T >1500°C, la transition
du stade de glissement pur (longues dislocations sensiblement coin
dans les plans {110} , dipdles) vers le stade de glissement et montée
(jonctions, parois) est trés nette.

On observe en outre, @ haute température, une densité
de dislocations libres o plus faible d'une décade environ, & méme
taux de déformation (et 3@ méme vitesse de déformation pour les essais
a vitesse constante), cohérente avec une mobilité des dislocations
(contrdlée par la montée) qui augmente avec la température. En effet,

la vitesse moyenne de glissement des dislocations & une température T,
est dans notre cas :

V = Ao exp - Q/kT
et la vitesse de déformation :

g=pV b

ol o est la contrainte appliquée, Q 1'énergie d'activation
du mécanisme de franchissement des obstacles et A est proportionnel
a 1'amplitude de glissement obtenu aprés chaque obstacle franchi.



123

(100]

Fig. 68

Echantillon n=1,8 déformé a vitesse constante ( € =1, 410_53_1) 3 1420°C, €~6 %, lame
parallele au plan de glissement {011), nombreux dipbles d'orientation coin.




















































































































































































































































































