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S N P W O D U C f  BON 



La structure spinel l e  e s t  fréquente dans les oxydes 
mixtes e t  i l  e s t  vraisemblable q u ' u n  grand nombre de propriétés 
des dislocations que nous sommes attachés à préciser dans 1 'aluminate 
de magnésium Mr3O.nAk2O3 se retrouve dans d'autres oxydes mixtes 
de même structure. 

Les premières études de déformation plastique à haute 
température sur 1 'aluminate de magnésium remontent à une dizaine 
d ' années. Les travaux de Radford [l 1 e t  de Lewis [2 ,3  1 ont montré 
l 'influence du rapport de composition n qui joue à la  fois sur 
l a  dureté du matériau e t  sur l e  choix des systèmes de glissement. 
Pour n voisin de 1 ou voisin de 3 ,  les systèmes de glissement 
seraient <110> (111) , tandis que pour n voisin de 2 les  systèmes 
act ifs  seraient <110> (110) . 

Hornstra [4â6 ] avait prédit des dissociations en 
partielles de Shockley qui doivent favoriser le  glissement { I l l )  . 
Lewis [2,3 ] a effectivement observé, en microscopie électronique, 
que les dislocations sont dissoci6es dans l e  spinelle mais i l  
n'observe que la première atape de la  dissociation prédite par 

Hornstra : une dissociation en deux partielles de vecteurs de 
1 Burgers col i néai res (2 5 = iF <110> ) qui n'affecte pas le  

sous-réseau anionique. Une tel l e  dissociation peut évidement se 
produire dans n'importe quel plan e t  ne permet aucune conclusion 
sur l e  choix des systènes de olissement. L'étape suivante prédite 
par Hornstra [4  â 6 1  , la  redissociation de ces partiel les <110> 
en partielles de Shokley, qui, e l l e ,  affecterai t  l e  sous-réseau 
anionique n ' a jarnai s é te  observée dans 1 ' a1 uminate de magnesium, 
même à 1 'a i  de de 1 a technique récente des faisceaux faiblement 
exci tés qui permet de meil leures résolutions. Par contre, cette 
méthode a montré que l a  dissociation en deux partiel les  de vecteurs 
de Burgers colinéaires, se produit de façon sessi le  dans quelques 
plans particuliers [7 à 1 2 1  . 

L'influence de la dissociation sur le  choix des 
systèmes de glissement aisés e s t  donc u n  problème plus compliqué 
que ne l e  prévoyaient Hornstra e t  Lewis. Il faut examiner l a  

propagation de rubans de faute dans une d i r e c t i ~ n  (vecteur de Burgers) 
non contenue dans le  p l a n  de faute, ( l es  reconstrictions sont 
énergétiquement très peu probables). 



1' influence du rapport de composition n sur les propriétés mécaniques 
du spinelle peut alors ê t re  comprise qualitativement de la  façon 
suivante. Aux grandes valeurs de n e s t  associée une grande densité 
de 1 acunes cationiques, di tes  1 acunes de composition, qui facil  i tent 
la propagation du ruban de faute, en permettant les  réarrangements 
cationiques nécessaires. C'est l e  cas du 91 issement visqueux 
que nous observons pour n = 1,8. Ce mécanisme ne peut pas se 
produire dans l e  spinelle de rapport de cmposi tion n = 1 ; dans 

ce cas, l e  glissement s ' a r rê te  lorsque les dislocations atteignent 
leurs orientations de dissociation sessi l e  e t  1 a déformation se 
poursuit par montée. Ceci montre 1 'influence de la  structure de 
coeur des dislocations sur les propriétés mécaniques, même à haute 
température . 

Notre travail e s t  pour une grande part ie ,  une étude 
expérimentale par microçc,~~,ie électronique des défauts de réseau, 

,-w-x-=.e 

di sl  ocations , fautes d 'empi lement, sous- joi nts , 1 ai ssés par une 
-déformation pl astique. Nous nous sommes pl us parti cul i èremen t 

---iv*-c~e .)-V"**U 

intéressés aux observations tel les que les sous-structures, les 

jonctions, les  modes de dissociation.. . qui permettent de mieux 
comprendre 1 es mécanismes de déformation pl astique du spi ne1 l e .  

Dans le  premier chapitre, nous rappelons la  structure 
cristal  1 ine e t  1 es propriétés physiques du spinel l e  intéressantes 

_____C 

pour notre étude, en particulier les observations, calculs ou 
prédictions concernant 1 a dissociation e t  les  systêmes de glissement. 

Le chapitre I I  décri t 1 es techniques expérimental es 
u t i  1 isées e t  fournit les données cristallographiques nécessaires à 

la mi croscopie électronique du spi ne1 1 e. Un paragraphe e s t  consacré 
à 1 a méthode des faisceaux faiblement exci tés a p p l  iquée aux 
dissociations sessiles, ce cas n 'ayant pas é té  trai  té jusqu ' à  

présent. On détai 1 l e  également 1 ' analyse stéréographique qui nous 
a pennis de caractériser les plans de dissociation. 

Le chapitre I I I  e s t  consacré à 1 'étude par micros- 
copie électronique de la  précipitation dans l e  spinelle Hg0.n AkaOj 

( n > l ) .  11 existe en e f fe t  de nombreuses phases (stables ou métastables) 
dérivées du spinelle, dans la région riche en alumine du diagramme 
de phase Ilgo-AR203 . 



On a f a i t  apparaître ces phases par chauffage d'échantillons 
minces dans l e  microscope. Cette méthode assez grossière ne permet 
pas d' aborder 1 'aspect cinétique de 1 a préci p i  tation , mais el l e  
e s t  bien adaptée à l 'analyse des relat ions d'épi taxie entre  diverses 

phases. La combinaison de l a  microdiffraction électroniaue e t  de 
l a  microanalyse X permet de caractér iser  de t r è s  pe t i t s  précipi tés  
qui ne pourraient pas ê t r e  détectés par les  méthodes habi tue1 1 es  
de diffraction X. 

Dans l e  chapitre IV, une première partie e s t  consacrée 
aux essais de déformation à température ambi ante par m i  croi nden- 
tation. Les systèmes de glissement activés ont é t é  caractérisés 
par microscopie électronique. Dans l a  seconde part ie ,  on décr i t  
les sous-structures de dis1 ocations observées dans 1 es échanti 11 ons 
déformés pl as tiquemen t à di verses températures (supérieures à 9 a 
demi-température de fusion T f / 2 )  , e t  selon diverses orientations 
de compression. On s ' e s t  efforcé de préciser les  mécanismes 
de déformation opérationnels : gl i ssement, pur ou con%rôlé par 1 a 
montée, ou encore montée pure. Ce travai 1 complète les  observations 
par topographie X en réflexion (Berg-Barrett) effectuées sur l e s  
mêmes échantillons par R .  Duclos. L'ensemble des observations e s t  
nécessaire pour discuter de ces mécanismes e t  i l  indique que, 
pour n = 1,8,  la déformation se produit par glissement (contrôlé 
par la montée), l es  systèmes <110>(110) é t an t  les  plus aisés ,  
tandis que pour n = 1,1, contrairement à ce qui é t a i t  généralement 
adnis auparavent, l es  glissements <110> C110) e t  <P10> Cl111 
sont sensiblement équivalents, i 1 s apparaissent dans les 
stades microplastiques puis sont relayés par de la montée pure. 

Enfin l e  chapitre V e s t  consacré à 1 'étude f ine ,  
en microscopie électronique, par 1 a méthode des faisceaux faiblement 
exci tés ,  de 1 a d i  ssoci ation des d i  s l  ocati ons produites par défor- 
mation à haute température, (stade m i  cropl ast ique) .  On discute 
également, dans ce chapitre, des implications sur l e  comportement 
pl astique de cet te  structure de coeur des d i  slocations. 



1 C R I S T A L L O G R A P H I E  E T  D E F A U T S  

D E  R E S E A U  D A N S  L E S  S P I N E L L E S  



1.1 GENERAL ITES . 

Le terme spi ne1 1 e désigne une s tructure c r i  s ta1 1 i ne 
d'oxydes mixtes dont 1 ' holstype e s t  1 ' aluminate de magnésium 
Mg AR O qui e s t  u n  minéral ré f rac ta i re  assez répandu. Le f a i t  

2 4 
q u ' u n  grand nombre d'oxydes mjxtes AB O ont 1 a mGme structure 

2 4 
cr i s ta l  1 ine e s t  vraisemblablement 1 i é  à leur caractère ionique, 
avec des anions O-- beaucoup plus gros que l e s  cations (pour Mg A2 O 

on a [13] : r 
2 4 

0-- 
= 1,35 1, r ++ = 0,65 A,rAp3+ = 0,50 1). 

Mg 
La structure c r i s ta l  1 ine e s t  bat ie  sur 1 'empilement compact des O-- 

en réseau cubique à faces centrées, les  cations se logeant dans 
les  in te rs t ices  tétraédriques ou octaédriques sel on leur  
t a i l l e  e t  leur valence, C'est  S'ordre cationique q u i  modifie la 
structure CFC e t  conduit à l a  structure spinel le  Fd3m. On peut 
décrire cet te  structure par une mai 1 l e  élémentaire cubique comprenant 
32 ions O--; pour l e  spinelle d i r ec t  les  h u i t  cations A" 

occupent l e  huitième des s i t e s  tétraédriques (on appellera 
ces s i t e s  occupés, s i t e s  T ) ,  e t  l es  seize cations B ~ '  

occupent 1 a moitié des s i  tes octaédriques ( s i  tes O )  ( f igure 1 ) .  

Tous les  spinelles bât is  sur u n  réseau CFC d'ions O-- 

ont donc sensiblement l e  même paramètre (maille du cube a = ro--.4d?K 8R) 

qui n ' e s t  affecté que par les distorsions e t  di la tat ions dues à 

l  ' introduction des cations. En e f f e t ,  les s i  t es  tétraédriques sont 
beaucoup plus pe t i t s  que les s i t e s  océaédriques e t  pour pouvoir 
loger un cation i l s  doivent ê t r e  d i la tés  par déplacement des 
oxygénes selon les directions < I l l >  , q u i  sont les  directions 
centre-sommet du tétraèdre.  Cette di 1 atation e s t  généralement évaluée 
par le  paramètre u sans dimension [141 (f igure 2 ) .  

l +  distance centre-sommet du tétraèdre 
= V  diagonale [ I l l ]  du cube 

3 Pour la structure idéale,  u = 0,375 (%), mais des 
écarts de quelques '3 sont fréquents (pour b?g Ak2O4,u = 0,387). 

La maille res te  rigoureusement cubique, car i l  y a l e  même nombre 
de s i t e s  tétraédriques d i la tés  dans les  quatre directions < I l l > .  



Fig .  1 

Ma i l l e  é lémenta i re  cubique ; s e u l s  
les ions  des qua t r e  premiers  
quadran ts  son t  r e p o r t é s .  
Les t r a i t s  é p a i s  m a t é r i a l i s e n t  
un s i t e  t é t r a é d r i q u e  e t  un s i t e  
oc t aëd r  ique . 

F i g . 2  . 

Schéma i l l u s t r a n t  l a  d é f i n i -  
t i o n  du paramètre  u (en t r a i t  
f o r t ,  l a  d i s t a n c e  cen t re -  
sommet du t é t r a è d r e )  . 



Les ions O-- peuvent également former u n  empilement 
hexagonal compact où l 'on trouve encore les s i t es  tétraédriques 
e t  octaédriques pour les cations. L'hématite FeZ03 e t  l e  corindon 
AeZ03 o n t  généralement cette structure; toutefois, i l s  existent éga- 
lement sous forme métastable dans l a  phase spinelle (on note alors 

y Fez03 ou y Ak203 pour les structures spinel l e  e t  a Fe2 O30u 

cx Ar2% pour les structures hexagonales). De même l 'olivine Mg2Si O4 

e s t  orthorhombique Pbnm à pression normale avec u n  sous réseau 
anionique hexagonal compact e t  les  cations s i 4 +  e t  M~'+ respec- 
tivement en si  tes tétraèdriques e t  octaèdriques; sous pression de conf i - 
nement Mg2Si O4 se transforme en spinelle plus canpacte 1151. Zn S ,  éga- 
lement de caractère ionique marqué, existe sous deux formes cr is ta l -  
lines bâties sur u n  sous réseau anionique C.F.C (zinc blende) ou H . C .  

(Wursti te)  [16 1 . Ces divers exemples montrent 1 ' importance des sous 
réseaux anioniques. Nous y reviendrons lors de l 'étude des dissociations 
possibles dans l e  spinelle. 

Les valences des différents cations sont également 
importantes e t  on classe fréquemment les spinelles en fonctjon de 
ce1 les-ci . Ainsi Mg A!L204 e s t  u n  spinel l e  à valences 2 e t  3.  

C'est l a  catégorie la plus fréquemment rencontrée. On connait aussi 
les spinelles 2-4 comme Mg2 Ti O 4  ou Mg2 S i  O 4  (sous haute pression). 
On a également identifié des spinelles 1-3 comme Li A t 5  O s  ainsi 
que des spinelles 1-4, 1-6 e t  même 2-5. Une centaine de spinelles 

e s t  ainsi énumérée dans 1 ' a r t i c le  de revue de Gray [17] e t  dans 

1 ' ouvrage de Greenwood [18 1 . 
Les deux facteurs déterminant les combinaisons d'atomes 

qui peuvent former une structure spinelle sont la charge cationique 
totale e t  l a  t a i l l e  des cations qui ne peuvent s ' insérer  dans les 
interstices du sous-réseau anionique C.  F. C que si  leurs rayons sont 
compris dans u n  certain interval l e .  Pour les oxydes spinel l e ,  cet 
intervalle semble ê t re  0,44 8. - 1,O 8.. Ainsi, dans Mg2Si Op rSi = 0,39 f i  
e t  à pression normale la structure 01 ivine e s t  préfgrée. De même 
r ++ = 1 ,O6 8. e t  Ca Fep04 cristal1 ise dans u n  système orthorhanbique. 
Ca 



1.2 ORDRE CATIONIQUE. 

En minéralogie on u t i l i s e  une notation qui indique l e s  
positions tétraédriques ou octaédriques des divers cations, les 

cations O é tant  signalés par des crochets. Mg [AR2 1 O4 s igni f ie  
que les  ions divalents Mg sont tous en position T e t  l e s  AR 

t r ivalents  sont en position O : c ' e s t  l e  spinel le  d i t  "normal", 
ou "direct" ;  mais on rencontre aussi B [AB] O4 ( A  divalent,  B 

t r iva lent )  qui e s t  l e  spinel le  "inverse". Spinelles d i rec t  e t  
inverse sont d ' a i l l e u r s  deux cas par t icul iers  d ' u n  grand nombre 
possible d'arrangements des cations qui peuvent al l e r  jusqu ' à  

l a  distribution au hasard des cations di e t  t r ivalents  dans 
les s i t e s  T e t  O accessibles dans l a  s t ructure.  On évalue l e  
désordre par l e  paramètre X tel  que l a  formule s t ructurale  s ' é c r i t  

BZh [AZh B2-2h 1 O4 . Le spinelle normal e s t  caractérisé par 
e t  l e  spinel l e  désordonné par A = O ,  l e  spinel le  inverse par A = 

une probabilité de présence des cations A e t  B en s i t e s  P e t  O 
2 proportionnel l e  a leur concentration, s o i t  A e t  8 en n'importe quel 

1 s i t e ,  ce qui conduit à AT. Le passage d ' u n  ion B d ' u n  s i t e  O en u n  
s i  t e  T ( e t  d'un A de T en 0 )  e s t  une réaction : 

pour laquelle l a  loi  d'action de masse donne : 

où E e s t  l'augmentation d'enthalpie l i b re  l i é e  à l'échange de cations 
ci -dessus. La température ordre-désordre e s t  voisine de 800°C 
pour Mg AR2 04[19]. Notons que dans les  spinelles synthétiques les  
conditions de refroidi ssement sont trop rapides pour permettre une 
bonne réorganisation cationique. Des mesures de diffusion de neutrons 
indiquent une valeur de X voisine de 0,16 à température ambiante pour 
u n  c r i s ta l  obtenu par méthode de Czochralski 1201 . Pour l e  procédé 

Verneuil qui e s t  plus rapide, X e s t  vraisemblablement encore plus 
grand. 

A basse température, l e  choix entre spinelle direct  
e t  inverse e s t  gouverné par t r o i s  facteurs : les  t a i l l e s  relat ives  

des ions A e t  B ,  l es  constantes de Madelung des deux variétés 

e t  les  e f f e t s  possibles de polarisation ou de tendance à la covalence. 



a )  L'ion de plus grande valence e s t  en général l e  
plus pe t i t  e t  devrait occuper les  s i t e s  T d 'après les règles 
de Pauling, mais comme la structure spinel le  ne peut accepter 
dans ces s i  t e s  T que 1 a moitié des ions El3+, 1 ' autre moitié 
se mélange aux A ~ +  dans les  s i  tes  O ,  c ' e s t  l e  spinel l e  inverse. 
Si ce facteur de t a i l l e  é t a i t  l e  seul à influencer l a  s t ructure,  
tous les spinelles 2-3 ou presque seraient  inverses. En f a i t  l e s  
interactions électrostatiques donnent une préférence au s i  t e  
de plus grande coordination pour 1 ' ion de plus grande valence. Pour 
l e s  spinelles 2-4,A 4+ 8'' O , l es  deux e f fe t s  s 'ajoutent e t  ces 

2 4 
spinelles sont presque tous inverses, mais pour les  spinelles 

2+ 3+ 2-3, A B2 O4 , l e s  deux ef fe ts  s'opposent. 

b )  La constante de Madelung q u i  intervient dans 1 'énergie 
de cohésion du réseau n ' e s t  pas la  même pour les  spinelles d i rec t  
-e t  inverse, Des calculs 114 1 montrent que l e  spinel le  2-3 d i r ec t  
est. plus s t ab le  que 1 'inverse pour u>O,379. 

c )  Les e f f e t s  de polarisation, ou tendance a l a  
covalence, sont plus d i f f i c i l e s  à évaluer ; i 1 s ne prennent 
d'importance que lorsque les  autres tendances s'opposent. Ces e f f e t s  
peuvent ê t r e  sensibles pour les  cations ayant des électrons d 

c m e  ~ e ~ +  e t  Cia3+ e t  l e s  spinelles 2-3 t e l s  que Yg Fe204 e t  
Mg Ga204 sont inverses à cause des e f f e t s  de polarisation. 

Tenant compte de ces divers e f f e t s ,  Ulmer [21 ]  propose 
une échelle des préférences pour l e  s i t e  O ,  c e t t e  préférence 
étant  d 'autant plus grande que l a  valeur algébrique indiquée 
e s t  plus grande. On a a lors  : 

Fe 3 + - 13 ,3  t r è s  f a ib l e  préférence pour l e  s i t e  O 

Fe 2+ - 9,9 

Mg 2c - 5,O 
AR 3t - 2 , 5  

Cr 3t t 16,6 t r è s  for te  préforence pour l e  s i t e  O 



Ce tableau permet de prévoir 1 a d i s t r i  bution 
cationique d'un spinel le .  Ainsi l a  ch rmi te  Fe [Cr2] O4 e s t  normale 
comne Mg [AR2] O 4  mais la  magnétite le3+ [ ~ e ~ +  ~ e z ' ]  O4 e s t  
inverse, ce q u i  l u i  confère nombre de propriétés physiques 
étonnantes ( ferrimagnëti sme, grande conducti vi t é  él ectronique) 
dues au f a i t  que 1 'on trouve dans des si tes  équivalents (0)  des 
ions ~ e ~ +  e t  ~ e ~ +  qui échangent facilement u n  électron 

1.3 SPINELLES DEFICITAIRES CATIONIQUES OU "NON STOECHIOYETRIQUES". 

On a vu qu'une augmentation de température provoque 
u n  désordre progressif de 1 ' arrangement cati  oni que. On peut égal m e n t  
produire u n  désordre dans l e  sous-réseau cationique en remplaçant 
deux cations divalents par u n  cation monovalent plus u n  cation 
t r ivalent .  Ainsi , en partant de 2 Mg [ A L ,  IO4 on aboutit formel lement 
a Li A 4  $ qui s ' é c r i t  A i 2  [ L i  Ae31 o8 (yAe = 030 A <  rLi = 0960 A ) >  
e t  les  ions t r iva lents  se distribuent maintenant dans les  si t e s  T e t  O. 
Dans ce t te  opération tous les  s i  tes  cationiques restent  occupés. 

I l  y a cependant des substi tutions qui, bien que respectant 
1 'équi 1 i bre des charges, condui sent à 1 ' apparition de 1 acunes dans 
1 e sous-réseau cat i  onique appelées 1 acunes de composition . Ainsi , 
si  on remplace 3 ~ ~ "  par 2 A!L~+ dans 1 'aluminate de maqnésium, une 
lacune e s t  créée dans l e  sous réseau cationique. Saalfeld e t  Jagodzinski 
€ 2 2 1  ont montré que c ' e s t  une lacune octaédrique, u n  AL;)' sautant 

ff dans l e  s i t e  T la i ssê  inoccupé 

en outre i l  s a b l e  que ces lacunes V i '  se groupent par pai res [24 1 
dans les  di rections c110> . Le spi  ne1 18 défi ci t a i r e  correspondant 
peut ê t r e  é c r i t  Mglm3 , A%3x [ALZ-, V "  ' 1 04 e t  sa composition 

'+' (Yg0.n A R ~ o ~ ) .  chimique e s t  caractérisée par l e  nombre n = 1-3x 
Ce spinel l e  déf ic i ta i re  e s t  souvent (improprement) appel é spinel l e  
"non stoechiométrique" , n étant l e  rapport de cmposi t ion. La 
proportion de s i t e s  cationiques vacants e s t  égale à x/3, s o i t  en 
fonction de n ,  à n-1 

3(3n+r). 

m on u t i l i s e  i c i  l a  notation de Kroger-Vink [23] qui e s t  l a  plus u t i l i s ée  

pour 1 es défauts ponctuel S .  
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Fig. 3 

Variation du paramètre de la maille, en fonction du rapport de composition n 
d ' après Wang [25 1 . 



La composition chimique n peut atteindre des valeurs 
importantes sans modifier 1 a s t ructure.  La valeur maximum observée 
(voir  l e  diagramme de phase au chapitre I I I )  e s t  voisine de 6 ,  mais 
e l l e  n ' e s t  s table  qu'à haute température ; e l l e  correspond pour 
1 'ensemble des s i  t es  cationiques à l a  composition en % atomiques : 

8,77 % de lacunes, 84,20 % d'aluminium, 7,03 % de magnésium. 
E n  outre, l e  paramètre a de 1 a maille cubique 

varie légèrement avec n ,  e t  canme ce paramètre peut ê t r e  mesuré 
avec une t rès  grande prscision par rayons X, l a  courbe a(n)  
permet de contrôler la  valeur du rapport de composition n .  La 

figure 3 reproduit ce t te  courbe d'après Wang 125 1. 
Au delà de n -- 6 ,  on connait l'alumine y ,  q u i  e s t  

l e  cas extrème du spinel l e  dé f i c i t a i r e  2-3 126, 27 1, puisqu ' i 1 ne 

contient plus du tout d'ions divalents ( n  = a). On obtient fomellement 
cet te  phase métastable en substi tuant tous les  M ~ + +  par des AL+++ 

V '  ' ' ce q u i  conduit à l a  formule suivante : A2 1,3 1 O4 
(ou A 5 9  Cette s t ructure de spinel le  déf ic i ta i re  est aussi ce l le  
de Fe203 . 

Entre n = 6 e t  n =won ne connait pas actuellement 
de phase spinel le  s table  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 e t  les  systèmes de 
glissement possibles dans l a  s t ructure spinel le .  Pour ce type 
d'analyse i l  e s t  pratique de considérer que l e  spinel l e  e s t  
constitué par 1 'interpénétration de deux sous réseaux : u n  sous 
réseau anionique C . F . C .  t rès  r igide de paramètre al2 (hu i t  cubes 

C.F.C. d ' ions O-- dans l e  cube élémentaire spinelle) e t  u n  
sous réseau cationique beaucoup moins rigide pui squ ' i 1 se désordonne 
(fusion partiel  1 e )  à une température assez basse. Cependant, même 

dans 1 a structure compl ètement désordonnée certains s i  tes 

tétraëdriques e t  octaédriques ne peuvent jamai s ê t r e  occupés (ou 
bien la  s t ructure ne s e r a i t  plus spinel le)  : ce sont les  lacunes 
structurales . Elles imposent corne vecteur de Burgers l e  plus 



probable* ( l e  plus p e t i t )  ?; = a/2 <110> qui e s t  deux f o i s  l a  
plus pet i te  translation du sous réseau anionique. Cette remarque 
a conduit Hornstra 14 à 63 à supposer que les  dislocations de la  
structure spinel l e  doivent ê t r e  dissociées en deux part ie l  les  de 
vecteurs de Burgers col i néai res , que nous appel 1 erons par t ie l  1 es 
colinéaires dans la  su i te  de ce t  exposé*'. Suivant la  notation de 

l a  figure 4 : 

D'après Hornstra ces par t ie l les  se  redissocieraient 
en par t ie l les  de Shockley (dans l e s  plans (111) seulement) : 

La première dissociatPon n 'affecte  pas l e  sous réseau 
anionique e t  n ' impose aucune r e s t r i  etion géométrique sur l e s  pl ans 
de gl i ssment  possibles. Cette dissociation a é té  fréquemment 
observée dans les spinel l e s ,  notamment par Lewis [2,3 1, Wel sch e t  al [30] 

* D'autres vecteurs de Burgers ont é t é  observés dans des spinelles : 
F = a<lOO> e t  5 = a/2 ~ 1 1 2 ,  ont é t é  caracterisés dans des sous-joints 
dans l e  f e r r i  t e  de Nickel [28 3 . Nous avons également caractérisé 
$ = a<100> dans u n  sous-joint de croissance dans Mg0.1,8 A2 O (voir  2 3 
annexe), cependant jusqu'à présent, i l  n 'y a aucune évidence que 
de t e l l e s  dislocations soient mobiles e t  puissent participer à l a  
déformation plastique dans la s t ructure spinel l e ,  q u i  possède un 
nombre suff isant  de systèmes de glissement indépendants de type <110> 
{110) ou <110> (111) . 

** En outre 
étant  de 

3 
p b  el35 eV, 

1 'énergie élastique d'une longueur b de dislocation parfai te  
3 1 'ordre de u b  , on aura i t  pour Mg AL2O4avec u = 1,17 105#pa [29], 

ce qui e s t  considérable e t  conforte 1 'hypothèse d'une disso- 
c iat ion.  Pour les  autres vecteurs de Burgers observés dans des sous-joints 
on aura i t  respectivement ub3=382ev pour b = a <100> e t  700 eV pour 
b = a/2 4 1 2 >  . Les dislocations doivent également ê t r e  dissociées, ou bien 
e l l e s  sont instables par rapport à l a  décomposition en parfai tes  
a <110> qui se dissocieraient en par t ie l les  col inéaires.  2 



Fig. 4 

modes de dissociation possibles dans le spinelle : 

a) empilement (111); les grands cercles représentent les ions oxygène du plan 
inférieur, les petits cercles pleins représentent la couche cationique 
supérieure, 

b) le modèle de dissociation de Hornstra, dans un plan { I l l  J 

-+ -+ =+ G-A: + ay + yb + b~ 

dans la région doublement hachurée, les deux sous-réseaux, anionique et 
cationique, sont fautés, -+ 

c) autre possibilité de dissociation dans { I l  1)  : AB- AC' + c'B ou 



e t  nous mêmes [31 1 dans 1 'al wninate de magnésium pour divers rapports 
de composition, e t  dans le fe r r i  te  de Nickel par Veyssière e t  a l  [ 28 ]  . 

La di ssoci ation supplémentaire envisagée par Hornstra - 
equation ( 2 )  - affecte l e  sous réseau anionique qui devient localement 
hexagonal canpact, e t  impose les  plans I l I l )  comme pl ans de glissement. 
En outre, l  ' examen dgtai 1 lé  du mouvement des di vers ions l  ors du 

glissement d'une te l l e  partielle b = a/12 < % P B  montre que les cations 
P 

doivent subir des déplacements différents suivant leur position. 
C'est le  mécanisme de cisaillement synchrone imaginé par Kronberg 
pour le cas du corindon [32] e t  transposé par Hornstra au cas des 
spinelles [4  à 6 1  . 

Horns t r a  donne un argurnen t suppl émen tai re pour 1 a 
dissociation en quatre partielles dans Il111 - équation ( 2 )  - 
en considérant 1 'aspect électrique du problème. En e f fe t ,  dans 
les cristaux ioniques, 1 'extrémité du demi plan supplémentaire introduit 
par une dis1 ocation coin doit ê t re  électriquement neutre, autrement 
el l e  serai t  1 'origine d 'une Gnergie électrostatique importante s '  ajoutant 
a 1 'énergie élastique de la dislocation. Dans l e  cas du spinelle 
stoechiuné-trique ( n  = 1) e t  d'après Hornstra, seul l e  glissement 
dans {111) de partielles bp = a/l2 <112> permettrait d 'éviter  ces 
problèmes de charges à 'i 'extréni té  des demi pl ans suppl &entai res. 

Cette dissociation en quatre partielles dans (111) 
n'a jamais é té  observée dans les spinelles, sauf une fois dans l e  
f e r r i t e  de Nickel [28] . En outre, à la suite d'observations en 
microscopie électronique d'extinctions imparfai tes ,  nous avons proposé 
une autre dissociation [31] q u i  se traduit  par (voir la figure 4 )  : 

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



Dans ce cas, les  deux sous réseaux-anioniques e t  

cationiques- seraient affectés  par la  faute ,  mais les  premiers 
voisins seraient préservés de sorte  que 1 'énergie de faute corres- 

pondante pourrait ê t r e  moindre que cel le  l i é e  à l a  dissociation 
de Hornstra - équation ( 2 ) .  

En f a i t ,  depuis les  a r t i c l e s  théoriques de Hornstra, 
u n  certain nombre de résu l ta t s  ont ë t é  publiés ( se  reporter aux 

chapitres IV e t  V )  qui montrent que les plans (111) ne sont pas 

les  seuls plans de glissement de la  structure sp ine l le ,  e t  que 
les structures de coeur des dislocations peuvent ê t r e  différentes 
de ce1 les  proposées ci -dessus, équations ( 2 )  e t  ( 4 ) .  L'ensemble 
de ces arguments mérite donc d ' ê t r e  rediscuté à l a  lumière de ces 
nouveaux résu 1 t a t s  que nous rappelons t r è s  bri èvement ci -dessous. 

- Des déformations à basse température (indentation à température 
ambiante e t  déformation sous pression de confinement à température 
modérée 20<T<900°C) mettent en évidence l e s  t roi  s sys tènes de g 1 i ssement 
<110> (111) , <110>{110) e t  <110> (100) dans l e  f e r r i t e  de Nickel, . 
l a  chromite Fe Cr204 , e t  Mg AR2o4[33 à 381 , q u i  sont respec- 
tivement des spinel l e s  inverse, direct*, e t  par t ie l  lement désordonné. 
Ceci montre que l ' o rd re  cationique a peu d'influence sur l e  choix 
des systèmes de glissement. Les observations en microscopie électro- 
nique par 1 a méthode des faisceaux faiblenient exci tés  ne révèlent 
pas de dissociation ou des dissociations t r è s  faiblesX* ( ~ 2 5  8 ) .  
- A haute température, Duclos e t  al [9]  ont clairement montré que 

sui vant 1 'axe de compression choisi ,  on peut act iver  les gl issements 
<110> (111) ou <110> (110) dans 1 'aluminate de magnésium n = 1 91 9 

* La chrcmite étudiée e s t  u n  minéral naturel dont l e  refroidissement 
s ' e s t  étendu sur des temps géologiques. En outre,  les  ions cr3' 
présentent une t r è s  grande a f f in i t é  pour les  s i  tes  O d'après Ulmer 
[21]  . Ce minéral e s t  généralement considéré corne peu désordonné, 
même aux hautes températures. 

* I l  e s t  possible q u ' à  cause de la orande f r i c t ion  de réseau à basse 

température ces dislocations ne puissent pas atteindre leur 1 argeur 
de dissociation d'équil ibre .  



contrairement à ce qui é t a i t  généralement admis auparavent ( g l  issement 

{ I l l }  uniquement pour n voisin de 1 ou 3 ,  e t  glissement (110) 
pour n voisin de 2 ) .  E n  outre, l a  microscopie électronique révèle 
des dissociations assez larges (GO0 a pour n = 3,s  [ 1 2 ]  , 
r~ 200 A pour n = 1,8  e t  Q 100 8 pour n = 1,1 [9] ) .  Les dissociations 
se font par montée des par t ie l les ,  e t  en début de déformation l e s  
dislocations présentent des orientations préférentiel les  marquées. 

11 f au t  donc distinguer,  dans la  discussion des systèmes 
de glissement e t  des dissociations possibles dans l e  spinel le ,  l e s  
cas des déformations à haute e t  basse températures. 

Nous discuterons de façon dé ta i l lée  l e  cas de la  haute 
température aux chapitres IV e t  V .  

A basse température, les  systèmes de glissement sont 
vraisemblablement déterminés par les  modes de dissociation gl i s s i l  es 
possibles. Les arguments d'ordre électrostat ique de Hornstra en 
faveur du glissement (111) ne sont pas déterminants. Les charges 
de coeur peuvent en e f f e t  ê t r e  écrantees par des 1 acunes de 
composition pour n > l  1311 . Ou bien une dislocation coin peut 
annuler sa charge en prenant de légères ondul ations ( d l  ampl i tude 
égale à une fraction de b )  sans augmenter sensiblement son énergie 
de ligne. 

Par a i l l e u r s ,  Van Der Biest e t  Thomas 1391 ont étudié 
d'un point de vue géométrique les  diverses fautes possibles - 
conservatives ou non - de l a  s t ructure spinel l e  en comparant divers 
paramètres t e l s  que l a  distance intercations la  plus pet i te  
e t  les éléments (coin,  arêtes ou faces) partagés par l e s  
tétraèdres e t  octaédres occupés. Veyssière e t  a1 I33, 40, 411 

ont calculé les  énergies de diverses fautes dans l a  structure sp ine l le ,  
par une méthode d ' interact ion de paires. Les e f f e t s  de polarisation 
ne sont pas pr i s  en compte, n i  l a  di la tat ion possible au niveau de 
la  faute (qui conduirait à une dépendance en pression de confinement 
de l a  largeur de dissociation).  Ces calculs sont cependant plus 
f i  ables que 1 es seuqies considérations géométriques des voisinages 
de l a  faute de Van der Biest e t  Thomas. Les résu l ta t s  de ces calculs 
sont reportés dans 1 e tableau 1. 
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Tableau 1 

Energies de faute dans l e  spinelle Yg &O en ~ / m '  
2 3 

Les fautes non conservatives" sont notées RF tandis 
que les  fautes g l i s s i l e s  sont notées GF [33 1 

x Les fautes RF considérées sont neutres e t  conservent l a  canp~s i t ion  

chimi que du matéri au. 

Ces résu l ta t s  interprètent bien l e  gl issement (1001 
dans l'hypothèse d'une dissociation en deux par t ie l les  colinéaires ; 
par contre i l s  expliquent mal l e  glissement 1110) e t  surtout l e  

gl issement 1111 1 qui e s t  l e  plus fréquemment observé sur des 

échanti 1 lons indentés. Les mécanismes gouvernant l e  choix des 
systèmes de glissement dans 1 a structure spinel l e  à basse température 
ne semblent donc pas complètement élucidés à l 'heure actuelle.  





On décri t dans ce chapi t r e  les d i  verses techniques 
q u i  ont é t é  u t i l i sées  pour 1 'étude par microscopie électronique 
en transmission (MET) des dislocations e t  des précipi tés dans 
l e  spinelle. Les observations elles-mêmes 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 l e  microscope par l e  
faisceau électronique lui-même (voir  chapitre I I I ) ,  e t  d 'au t re  
par t  les sous-structures de dislocations dans des échantillons 
déformés s o i t  par indentation à température ambiante, s o i t  en 
fluage ou à vitesse constante, à haute température. Pour ces 
dernières expériences, nous avons étudié deux types d'éprouvettes 
defornées, dont les orientations favori sent  respectivement l e s  
glissements 1110) <IbO> e t  (111) <118>. Les orientations 
eristallographiques de ces deux types d'ëprouvettes sont reportees 
figure 5 .  

A l ' a ide  d'une scie  diamantée (Buehler ISOMET), on 
découpe dans ces éprouvettes des lames d'épaisseur voisine de 0,2m, 
de diverses orientations selon les  problèmes à étudier (lames 
para1 lèles aux plans de glissement ou parallèles aux faces de 
1 ' éprouvette). 

Le préamincissement conduit à des 1 ames de 30 microns 
d'épaisseur, bien po1 i e s  mécaniquement à l a  pâte diamant. Etant donnée 

2 l a  pet i te  t a i l l e  des lames (au maximum 2x6 mm ) ,  on les  a collées 
sur des plaquettes de verre pour pouvoir les  manipuler aisément. 
Une méthode pratique, q u i  permet à la fo i s  d 'assurer  une bonne 
pl anéi t é  e t  de contrôler 1 ' épaisseur des échanti 1 1 ons en cours 
de préamincissement consiste â creuser une pe t i te  cuvette dans 
1 a plaquette de verre par attaque à 1 ' acide f 1 uorhydri que concen t r ë ,  
l e s  bords de 1 a plaquette étant protégés par une laque. Après u n  
étalonnage f a c i l e ,  la durée de 1 'attaque à 1 'acide fluorhydrique 
permet d 'obtenir des cuvettes de profondeur appropriée. Canme col l e ,  
nous avons u t i l i s é  l e  baume du Canada qui permet de réa l i ser  des films 



F i g .  5 

O r i e n t a t i o n s  c r i s t a l l o g r a p h i q u e s  d e s  é p r o u v e t t e s  déformées à h a u t e  
t empéra tu re .  Le p l a n  ombré e s t  un d e s  p l a n s  de  g l i s s e m e n t  a c t i v é s .  

F i g .  6 

Support  de  v e r r e  penne t t a n t  d e  p o l i r  mécaniquement de  p e t i t s  é c h a n t i l l o n s .  



t rès  minces ; on décolle alors en chauffant. La figure 6 représente 
ce support de verre avec 1 'échantil lon. 

Pour l'amincissement f i n a l ,  nous avons u t i l i s é  deux méthodes. 

a )  hincissement chimique. 
Cette méthode ne nécessi t e  aucun investissement 

coûteux, mais el l e  ne permet pas de conserver l e  repérage d'une 
direction donnée. Par exempl e ,  dans une 1 m e  mince para1 1 èl e 
à (100), les  deux directions [O01 1 e t  [O101 qui sont c r i s t a l lo -  
graphiquement équivalentes ne peuvent pas ê t r e  distinguées par 
diffraction 1 ors de 1 'étude en microscopie électronique. Néanmoins 
el les peuvent n ' ê t r e  pas du tout  équivalentes dans 1 'échanti 11 on 
déformé (or ientat ions différentes par rapport à la contrainte 
appl iquée) . 

En outre ,  l a  température d u  bain de polissage varie 
avec 1 'orientation de l a  face à polir .  Nous avons u t i l i s é  1 'acide 
srthophosphorique concentré e t  chaud, suivant l e s  indications de 
Lewis 121 : 

- 300' C pour une face {100) 

- 350' C pour une face Cl101 
- 450' C pour une face (111) 

Nous n' avons obtenu par ce t t e  méthode, de bonnes lames 
minces transparentes en microscopie électronique conventionnelle (100 kV)  

que pour 1 'orientation 1100) , car plus l a  température e s t  élevée, 
plus la viscosité du bain augmente e t  i l  devient t r è s  d i f f i c i l e  de 
recuei l l i r  l a  lame mince. De plus, sa surface se couvre d'un dépôt 
blanc de phosphate d i f f i c i l e  à dissoudre. 

Pour l e s  lames polies à 300" C, ce dépôt ne se forme 

pas ; on rince donc 1 'échantillon à 1 'eau chaude, puis à 1 'alcool e t  
on l e  place dans une g r i l l e  double type "hui t r e " ,  q u i  permet de l e  
manipuler assez faci lement. 

b )  Amincissement ionique. 
Cette méthode permet de conserver une direction donnée. 

Nous procédons comme s u i t .  



L'échantillon bien pol i ,  de 30v d'épaisseur,  e s t  col lé  
sur u n  support mince de cuivre de 3mm de diamètre, qui e s t  percé 
d ' u n  trou ovale. La forme du trou permet l e  repérage d'une direction 
choi s i  e ( 1 a di rect i  on de compression, par exempl e )  . Après di vers 
essa is ,  les conditions d '  amincissement qui semblent l e  mieux adaptées 
au spinelle Mg At204 sont : 

- tension : 7 kV, 

- angl e d ' i ncl i nai son de 1 ' échanti 11 on par rapport 
au faisceau : 15". 

Pour notre appareil ( I M Y I  1 - Cmmonweal t h  - )  1 a durée 
d'amincissement e s t  approximativement 30 heures. Nous avons obtenu 
de meilleurs résu l ta t s  en abaissant l a  tension à 5 kV e t  1 'angle 
d'attaque à 13" à l a  f in  de l'amincissement. 

Enfin, i l  s ' e s t  avéré u t i l e  de vaporiser un 1 éger 
dépot de carbone sur les  échantillons amincis ioniquement pour 
év i te r  les  problèmes de charge dans ce t  i so lant  ( l e s  charges provoquent 
des déflexions du faisceau électronique qui entrainent u n  t r ë s  f o r t  
astigmatisme des images). Le film de carbone, en rendant les  
échanti 1 lons conducteurs en surface, év i te  ce problème sans a l t é r e r  
de façon sensible l a  qua1 i t é  des images. 

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

La majeure par t ie  de notre travail  a é t é  
réalisée sur un microscope de 10G kV (Phi l ips  EM 300), bien adapté 
à l a  caractérisation des défauts ainsi q u ' à  1 'étude de l a  s t ructure 
f ine  des dislocations.  Cependant, 1 'observation e s t  limitée à 

des plages d'épaisseur inférieure à 5.000 f i ,  e t  ne donne peut-être 
pas une image complète des sous-structures de dislocations présentes 
dans 1 'échantillon massif. 

Nous avons réal isé  quelaues observations sur l e  
microscope à t r è s  haute tension du 1 aboratoi re d'optique électronique 
de Toulouse, avec une tension d'accélération de 1000 kV,  ce q u i  

augmente notablement l e  pouvoir de pénétration. On peut ainsi examiner 
des échantillons de plusieurs microns d'épaisseur e t ,  par conséquent, 
des plages plus étendues e t  plus représentatives. Nous avons ainsi 



pu confirmer les  observations de sous-structures f a i t e s  â 100 kV 

e t  évaluer des densités de dislocations dans des volumes plus 
importants . 

L'étude par microscopie électronique des dislocations 
e t  de leur contraste,  t a n t  en champ c la i r  qu'en faisceau f a ib le ,  
nécessite l a  connaissance d'un certain nombre de paramètres (facteurs 
de s t ructure,  distances e t  angles entre plans ...) q u i  doivent ê t r e  
cal cul és avant de comnencer les  observations. 

Le groupe spatial  d u  spinelle (dont dépend l a  
géométrie des diagrammes de diffract ion)  e s t  encore controversé. 
En e f f e t ,  u n  t rès  1 éger dépl acernent des ions octaédriques de leur 
position idéale transformerait l e  groupe Fd3m en F 4 3 m [42 à 47 ] . 
Nous avons calculé les  facteurs de structure dans 1 'hypothèse 
du groupe F d 3 m, en supposant que les divers ions sont dans 
les  positions de la s t ructure "spinelle d i rec t" ,  e t  avec u 
(paramètre de distorsion du réseau d'oxygène) = 0,387. 

Les réflexions in te rd i tes  sont a lors  : 

. h .k .R pour h k % de pari tés  différentes ,  

. h . k . 0  pour h + k = 4n + 2 (5) 

Les divers paramètres u t i les  reportés dans l e  tableau 2 

sont : 
m l e  facteur de structure pour la  réflexion g = h k a 

la somme étant  étendue aux n atomes de la  maille élémentaire, e t  f n  
é t an t  l e  facteur de diffusion électronique de l'atome n .  On a 

pr is  pour f l e s  ampli tudes de diffusion des atomes neutres n 
Mg, AR e t  O données par Doyle e t  Turner [48] . 

m 1 a distance d'extinction correspondante [49 1 

?? R cos OB 

c g =  h F  
9 

où R e s t  l e  volume de l a  maille élémentaire, OB l ' ang le  de Bragg 
de la  réflexion 9, e t  A l a  longueur d'onde des électrons ( A  = 3,337 A 
pour une tension d'accélération de 100 k V ) .  



Dans l e  tableau 2 on a également renorté les  distances 

in te r ré t icu la i res  ; on a  cependant l imité ce tableau aux plans 

les  plus denses (bas indices) présentant des facteurs de structure 
pas trop fa ib les ,  c 'es t -à-dire  pouvant ê t r e  u t i l i s é s  comme plans . 

réflecteurs pour former des images. 

Tableau 2 

2.3 CARACTERISATION DES VECTEURS D E  BURGERS. 

Pour les  observations en champ c l a i r ,  on s ' e s t  toujours 

s , ( b  
pour 100 kV 

1980 

1960 

1410 

44 20 

6 98 

placé dans les  conditions di tes  cinématiques [49,50 1, c'est-à-dire 

avec u n  écart  aux conditions de Bragg sg  assez grand. Pour des 

images en deux ondes, l e  c r i t è re  de non-contraste (extinction) d'une 
dislocation dans u n  milieu élastique isotrope e s t  a lors  : 

~ ~ ( 4  
pour 100 kV 

22,6 

22,9 

31,8 

1 0 , l  

65 ,3 

9 
I h  k a)  

11 1 

2 20 

31 1 

222 

400 

d <a ,  
hka 

4,668 

2,858 

2,438 

2,334 

2,021 



où e s t  l e  vecteur uni taire  porté par l a  ligne de dislocation. 
Ces condi tions s  'appl iquent de façon t rès  sa t i  $f a i  sante 

au spinelle e t  l a  première condition e s t  même fréquemment suff isante ,  
l e  non respect de l a  seconde condition entraînant u n  contraste 
résiduel f a ib l e ,  ai sément reconnaissable avec u n  peu d'habitude. 

II s u f f i t  donc de trouver deux réflexions 91 e t  G2 
pour lesqvel l e s  l a  dislocation e s t  hors constraste Dour obtenir l a  

+ - f  + 
direction de b(b//  g 1 ~ $ 2 ) .  La figure 7 i 11 ustre  1 'appl i cation du 

c r i t è re  (8 )  à u n  noeud de dislocations e t  la règle de Frank 
(au noeud di = 0 )  permet de vér i f ie r  la  cohérence de l ' indexation 
des d i  vers si. 

Notons q u ' i l  e s t  également u t i l e  de réa l i ser  des images 
des dis1 ocations avec un bon contraste,  c 'est-à-di r% avec des 
ref lexions ayant u n  grand facteur de s t ructure e t  t e l l e s  que 
+ + 
g . b  =+ O .  Pour ces deux types d'observations (dislocations hors 
contraste e t  en contraste) ,  on constate expérimentalement que 
les  réflexions {400) e t  I440) donnent les  meilleures images 
( e t  ext inct ions) ,  ce q u i  e s t  en bon accord avec l e  tableau 2 .  

Cependant, certaines réflexions peuvent ne pas ê t r e  accessibles 
( e l l e s  exigeraient des basculements prohibi t i fs  de 1 'échantil lon) 

e t  on a  souvent é t é  amené à u t i l i s e r  des réflexions (311) e t  (511)  

qui  donnent des contrastes beaucoup moins bons. 

2.4 OBSERVATION DES DEFAUTS EN FAISCEAU FAIBLE3ENT EXCITE. APPLI CATI ON 

AU SPINELLE [IO ] . 

La méthode des faisceaux faiblement exci tés a  é t é  
développée par Cockayne à par t i r  de 1969 [ 51 ] .  Elle permet d 'obtenir  
des images t r ë s  fines de sorte  que les  dissociations faibles  
deviennent vis ibles  e t  les  vecteurs de Burgers des partiel  les  peuvent 
ê t r e  caractéri sés par appl ication des c r i t è re s  habi tue1 S .  En outre ,  
les images f ines  sont t rès  proches des positions réel les  des 
dislocations par t ie l les  de sorte que 1 'on ?eut mesurer avec précision 
leur séparation e t  en déduire l a  valeur de 1 'énergie de faute 



Fig. 7 

Série de micrographies prises avec différentes conditions de réflexion, permettant de caractériser 
les vecteurs de Burgers des dislocations du nœud. 



d'empilement. Cette méthode a é té  appliquée avec succès aux 
métaux e t  aux semi-conducteurs covalents mais i l  y a eu peu 
d'études jusqu'à présent sur les oxydes. Nous avons extensivement 
u t i  1 isé ce t te  méthode pour caractériser 1 es modes de dissociation 
des divers types de dislocations produites au cours de la 
déformation pl astique du spinel l e .  

Dans une première partie on rappelle brièvement les 
principes de 1 a méthode, puis dans 1 a deuxième partie on 1 'applique 
au spinel l e  e t  en particulier aux configurations de coeur qui sont 
effectivement trouvées dans ce matériau. 

2 .4 .1  Théorie approximative du contraste. 
On su i t  ici  les  calculs de De Ridder e t  Amel inckx [ 5 2 ]  

q u i  o n t  u t i  l  isé 1 'approximation habi tue1 le  de l a  colonne en théorie 
cinématique [49] . 

L'ampl i tude diffractée dans l e  faisceau faiblement 

exci t é  par une colonne de cristal  es t  (figure 8) 

avec 

i? 
: écart a la condition de Bragg 
: ct~mp de déplacement dû a la  dislocation. 

On divise alors la  colonne en 3 zones successives 
1, I I  e t  I I I  (figure 8 ) ,  la  région I I  d'épaisseur 5 contenant l e  - 
coeur de la dislocation en son centre. Dans cette région, R e s t  
développé en série de Taylor. 

Dans les régions 1 e t  I I I ,  R e s t  pe t i t  e t  5.3 e s t  
négligeable, de sorte que : 



Fig. 8 

Dislocation dans une lame mince ; approximation de la 
colonne. 

Fig. 9 

Diagramme phase-amplitude, correspondant à l7intègrale sur une 1 '--) 1 t ,  3 
colonne (ëquation 1 1 ) ' L ' L i :  

X< .", 

a) s' O ; b) s', = O l'amplitude est maximum l? O 



Les p lans  r é f l e c t e u r s  de normale s o n t  donc d i v i s é s  en 

3 p o r t i o n s .  Les p o r t i o n s  1  e t  III son t  ass im i l ées  au c r i s t a l  p a r f a i t ,  

1  ' é c a r t  aux c o n d i t i o n s  de Bragg s+ e s t  grand. Dans 1 a  rég ion  II 
9  

i m p a r f a i t e ,  1  ' é c a r t  aux c o n d i t i o n s  de Bragg vau t  : 

Il v a r i e  avec x ,  l a  p o s i t i o n  de l a  co lonne c a r  5 
dépend de x .  L ' amp l i  tude e s t  maximum pour 1  a  v a l e u r  xRax de x 

t e l  l e  que s ' +  = O [51, 53 ] . On a  représen té  f i g u r e  9 l e  diagramne 
9  

phase-amplitude correspondant  à 1  ' équa t i on  (11) .  La p a r t i e  c e n t r a l e ,  

de rayon de courbure 1/211st-t correspond à l a  zone II contenant  
9  

l a  d i s l o c a t i o n  e t  l e s  deux p a r t i e s  c i r c u l a i r e s ,  de rayon de 

courbure p e t i t  1/2ils-* , correspondent  aux zones 1  e t  III. 
9  

Pour une d i s l o c a t i o n  p a r f a i t e  en m i  1  i e u  é l a s t i q u e  

i s o t r o p e ,  l e  champ de déplacement e s t  : 

b s i n  20 

avec E = O pour une d i s l o c a t i o n  v i s  e t  E = 1 pour une d i s l o c a t i o n  co in .  

Un c a l c u l  s imp le  donne l a  p o s i t i o n  : 

X (14)  
2 

2 Près du p i c ,  1  ' i n t e n s i t é  ( A  ) v a r i e  comme 
de s o r t e  que 1  ' i n t e n s i t é  maximum e s t  : 

sin(TIgsl)  

' ~ a x  = Lim 
SL -0 
9  [ J = 5 2  

(15)  

On évalue approximat ivement 5 ,  1  ' épa i sseu r  de l a  

zone contenant  l a  d i s l o c a t i o n  en notant+que, p rès  du coeur, l a  

v a r i a t i o n  de ;.a e s t  au p l u s  éga le  à $.! . Pour x  = x  SA e s t  max3 g  
nu l  e t ,  d 'après  (12) ,  



Enfin, 1 'épaisseur de 1 'image 2Ax e s t  la  largeur à 

mi-hauteur du profil d ' in tens i té .  On a  : 

avec 

1 A 

x=x +ax x = x  max- max 

s o i t  

2.4.2.  Cas d'une dislocation dissociée. 

Le champ de déplacement, en un point de la  colonne 
e s t  simplement l a  superposition des champs des deux dislocations 
par t ie l les .  Cockaÿme [53] a  calculé l a  séparation apparente d '  des 
deux images des partiel  les dans l e  cas d'une dissociation gl i s s i l e  
dans u n  pl an parallèle à la lame mince. I l  trouve : 

avec d ,  l a  vraie largeur de dissociation e t  

4- 

bl e t  g2 étant  l e s  vecteurs de Burgers des deux par t ie l les  e t  SIC e t  EZc 
leurs par t ies  coin. 

En f a i t ,  en prenant s+ grand, on a sensiblement d i  = d .  
9 

D ' u n  point de vue pratique, les  précautions à prendre pour avoir 
de bonnes images fines e t  contrastées e t  une bonne évaluation de 
la largeur de dissociation sont,  d 'après Cockayne [51, 53 1 



x s- ' 6; (grandeur sans dimension) 2 5 
9 ( 20) 

f aucune réflexion ne doi t  ê t r e  fortement excitée. 

On obtient ainsi des largeurs d'image de 1 'ordre de 
O 

2 ~ x  = 20 A ,  tandis que l e  dépl acement de 1 ' image par rapport à 1 a  
ligne de dislocation n'excède pas xMax % 10 8 e t ,  pour des dislo- 
cations dissociées, la  correction indiquée par 1 'équation (18) e s t  
t rès  faible  (environ 2%).  

2.4.3. Cas des dissociations sess i les  dans l e  spinelle.  

On montrera plus loin que les  dislocations dans l e  
spinel l e  sont généralement dissociées de façon sessi 1  e  
(voir  chapitre V )  . On considere donc i c i  l e  cas d'une dislocation 
coin dissociée par montée en deux pa r t i e l l e s  de vecteurs de Burgers 

1 + colinéaires b .  Le plan de dissociation normal à f a i t  l ' ang le  a 

avec l e  faisceau électronique ( f i g .  10) .  
Les champs de déplacement des deux part ie l  les  sont 

respectivement : 

i; sin Z ( O ~ - + ~ X )  5 = + a + 4(1-v) 1 

sin 2(B2+cl) 
$ = -[O2 + a +  4(1-v) 1 

4n 

Les positions des images des par t ie l les  sont t e l l e s  que 

où zi e s t  l a  côte à laquelle l e  plan réf lecteur  présente u n  point 
d ' inflexion, s o i t  sensiblement z  = z l  pour l a  première pa r t i e l l e  i  
e t  z i  = z2 pour l a  seconde. 



Fig.  10 

Cas d'une d i s l o c a t i o n  coin d i s s o c i é e  p a r  montée dans un p lan  
i n c l i n é  par  r appor t  au p lan  de  l a  lame mince. 



Le calcul de la  séparation des images e s t  u n  peu plus 
compliqué dans ce cas. On obt ient ,  pour la première pa r t i e l l e ,  en posant 

o1 = Arc t g  ( z l -Z) /X  e t  e2 = Arctg (z2-z)/(x-d sin a )  

x-d sin a 

2 (x-d s ina)  +(z2-z)' 
(23) 

Mais pour z = zl  on a O - II 
2 - - 7 - a e t  = O ,  de sorte 

que (23) se simplifie en : 

2 2 A X ~  - x2 [B + 2 A d sina +(1-2v)] + x [Ad +2Bd sinc<+d sina(1-2v)) - Bd =O (23' 

8n ( l -v)s+  
avec A = -+ -f 

; B = 2(1-v) + cos 2a ( 24) 
g . b  

La sol ution physiquement acceptable (x=x l  p e t i t )  de 
1 'équation (23' ) s ' ob t i en t  numériquement e t  donne l e  décalage du pic 
de contraste par rapport à l a  pa r t i e l l e .  En prenant d = 100 1, 
-+ -+ 
g . b  = 2, s+ = 2.10 

9 
-2 R-', v = 0,25 [29], l e  décalage n ' a t t e i n t  jamais 

1 4  A. ( f i g .  l l a ) .  
De même, pour l a  seconde partiel  l e  en z = z2,  on a 

ff B1 = 2  - a e t  B2 = 0. E n  outre,  en posant y = x - d s in  a ,  l e  deuxième 
pic de contraste e s t  donné par 1 'équation : 

Sa solution physiquement acceptable (y=y2 p e t i t )  e s t  
également calculée nunériquement ; e l l e s  e s t  t r è s  proche de x1 (sur  
l a  figure l l a  avec les échelles adoptées, y e s t  indiscernable de x )  
de sorte que l a  séparation apparente des par t ie l les  d' = x2 - xl= 
d sina + y2 - x1 e s t  t r è s  proche de d sin a ,  l a  projection de l a  
largeur de dissociation. - 

L'erreur re la t ive  dd iinaSina e s t  au maximum 52, dans 
-+ + 

l e s  conditions admises plus haut ( d  = 100 A ,  g b = 2 ,  sg 2.10 - 2 ~ - 1 )  
a 

e t  e s t  donc complètement négl igeable ( f i g .  l l b )  . 



Fig .  1 1  

a)  décalage du p i c  de c o n t r a s t e  d 'une p a r t i e l l e  pa r  r appor t  
à s a  p o s i t i o n  r é e l l e ,  en fonc t ion  de l ' i n c l i n a i s o n  a du 
p lan  de d i s s o c i a t i o n ,  

b) v a r i a t i o n  en fonc t ion  de a, de l ' é c a r t  e n t r e  l a  s épa ra t ion  
apparente  des  p a r t i e l l e s  e t  l a  p r o j e c t i o n  de l a  l a r g e u r  
de d i s s o c i a t i o n  s u r  l e  p lan  de l a  lame. 



Ceci n ' e s t  pas étonnant car les  deux pa r t i e l l e s  ont l e  
même vecteur de Burgers, e t  l es  décalages entre  pics de contraste 
e t  dislocations se font dans l e  même sens. 

11 faut  cependant remarquer que, des 3 condi tions 
stipulées par Cockayne (ZO), l e s  deux dernières sont aisément 
réalisables dans l e  spinel l e  (5 e s t  grand), par contre l a  

9 
condition s >0,02 A-' e s t  t r è s  d i f f i c i  lement accessiblei. Nous 

9 
avons généralement travai 1 l é  avec s = 10- A-1 , pour lequel 

9 
1 'erreur re la t ive  d ' - b  res te  encore tout à f a i t  négligeable. s ln  cl 

2.5 DETERMINATION BE L'ORIENTATION DES LIGNES DE DISLOCATIONS. 

I l  a souvent été important, lors  de nos observations, 
de déterminer de façon précise, la  direction 5 d'une ligne de dislocation, 
en part icul ier  lorsqu'on a a f f a i r e  à des dislocations bien 
recti l ignes.  C'est  une bonne méthode pour déterminer les  p l  ans de 
glissement activés au début de l a  déformation, plans (1, g) 
ou pour déteminer s i  l e s  dislocations sont bien confinées dans 
leur plan de glissement. La connaissance précise de 1 a @alment  
é t é  nécessaire pour caractér iser  l e  plan de faute pour 1 'étude de 
l a  structure f ine des dislocations ( 5  2 . 7 ) .  

Cette déteminatlion de 1 ne présente pas de d i f f icu l tés  
mais e s t  assez longue e t  fast idieuse.  L'image d'une dislocation sur 
une micrographie e s t  en e f f e t  la  projection de la  ligne de dislocation 
1 sur l e  pian de 1 'écran, parallelement au faisceau d'électrons ( f i g .  12) .  
f se trouve dans l e  plan de projection défini par 1 'image de l a  ligne 
e t  l a  direction de projection (faisceau d 'é lectrons) .  11 s u f f i t  donc 
de réal i s e r  plusieurs micrographies pour diverses incl inai sons de 
la  lame mince dans l e  microscope. La direction de l a  dislocation se 
trouve à 1 ' intersection des plans de projection correspondants. 

Corne 1 'information intéressante e s t  1 'orientation de 1 
par rapport aux axes c r i s t a l  lographiques du c r i s t a l  étudié,  on u t i l i s e  
un référentiel  OXYZ l i é  à ces axes c r i s t a l l i n s .  Lorsque l a  lame 
mince n ' e s t  pas inclinée,  OZ coïncide avec l a  direction du faisceau 

i Les valeurs importantes de s correspondent à une in tens i té  de 
g 

1 'image t r è s  faible qui nécessi ten t  des temps de pose élevés, e t  une 
mise au point délicate.  



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

Fig. 13 

Exemple de détermination de l'orientation d'une ligne de dislocation (dislocation marquée d'uneflèche). 



électronique e t  OX avec 1 'axe de basculement du porte-objetf. 
Pour une inclinaison donnée de 1 'échantillon T ~ ,  le  faisceau 
électronique apparai t ,  dans notre référentiel , i ncl iné de - T ~  

sur 1 'axe OZ ( so i t  Z i  cette direct ion),  tandis que sur la  micro- 
graphie la projection .ki de la  dislocation f a i t  u n  angle B i  avec 
1 'axe de basculement O X .  On peut donc reporter sur une projection 
stéréographique de pôle O Z ,  l e  p l a n  ( Z i  , l i )  qui contient l a  vraie 
direction 1 de l a  dislocation, e t  1 'intersection de plusieurs de 

ces pl  ans de projection donne 1. 
Notons que cette détermination graphique de 1 n 'es t  

précise que s i  les divers plans sécants ( Z i  , . k i )  (représentés 
par des arcs de cercle sur l a  projection stéréographique) f o n t  
entre eux des angles pas t rop  pet i ts  ( a u  moins 10 à 15') .  La 
figure 13 i l lus t re  la méthode exposée. 

2.6 CARACTERISATION DES DEFAUTS PLANS. 

Un défaut plan e s t  caractérisé par son plan de faute P 
3 

e t  son vecteur de faute R y  non nécessairement contenu dans P.  La 
faute présente u n  contraste caractéristique de franges pour des -- 
conditions de diffraction tel les  que g .  R non entier.  Cone R 
e s t  nécessairanent p l u s  pe t i t  qu'une période du réseau on le  déter- 
mine sans ambigui té par une série de micrographies prises sur l a  
mhe région avec des conditions ?j'différentes. Les images sans - *% contras te  de frange permettent d ' éval uer R. 

D'autre part le  plan de faute lui-même e s t  déterminé 
en 1 e mettant vertical par des rotations appropriées de 1 a 1 ame 
mince (on incline 1 'échantillon autour de la trace du défaut). 

Notons que lors du basculement T autour de O X ,  cette direction OX 

ne change pas e t  reste parallèle au plan de la micrographie. E n  outre, 

pour indexer les axes de références O X ,  O Y ,  OZ par rapport aux axes 
cristal1 ographiques, l e  plus pratique e s t  de fa i re  apparaître, en 
diffraction, une coupe simple (par exemple ( O O l ) ) ,  e t  de reporter 
sur l a  projection stéréographique les directions importantes (corne 

[100] , [O01 ] etc. .  . dans 1 'exemple c i t é ) .  

**  On peut noter que les "bons" plans réflecteurs (4401 e t  E4OO)ne donnent 
pas de frange pour les fautes habi tue1 les du spinel l e  (r=1/4 <110> ) ; 
i l  faut u t i l i se r  des réflexions moins intenses ( f  220) , r3111 1 
pour visualiser ces défauts par u n  contraste caractéristique de 

franges (r.R = 1/2)  149-50 1 . 



2.7 CARACTERISATION DES PLANS DE DISSOCIATION. 

Les dislocations présentes dans les  échanti 11 ons 

déformés à haute t a p é r a t u r e  sont dissociées en deux part ie l les  
<110>, bordant une faute d'empilement. de vecteurs de Burgers 

En principe, 1 a méthode exposée ci -dessus e s t  appl icable à 1 a 
caractérisation d u  défaut d'empilement, e t  en part icul ier  à l a  
détemination de son plan. 

En f a i t ,  cet te  méthode n ' e s t  pas applicable car la  
largeur de dissociation e s t  bien trop fa ib le  (de 1 'ordre de 100 1) 
pour que 1 'on puisse apprécier, dans ce cas, p o u r  quel l e  incl inaison 
de la  lame mince l e  plan de faute e s t  ver t ica l .  En outre, dans 
un défaut d'empilement, l ' in terfrange e s t  égal à 5 la distance 9 ' 
d'ext inct ion,  e t  la  largeur de dissociation e s t  bien inférieure 

à cg ,  de sorte que, pour l e s  dislocations para1 l è l e s  à l a  lame 
mince, on n'observe pas de frange dans l e  ruban de dissociation. 

Nous avons donc mis au point une autre méthode de 
determination des plans des rubans dissociés q u i  e s t  plus longue 
e t  demande beaucoup de minutie, mais permet de caractériser 
les  plans de dissociation [9à11] . Ceci nous a permis de montrer 
que les  dislocations dans l e  spinellè sont généralement dissociées 
de façon sessi l e  (dissociation de montée). 

Cette méthode consiste à se proposer divers plans de 
dissociation possibles (plans denses d '  indices simples), à 

déterminer, pour chaque hypothèse, la  largeur apparente de disso- 
ciation pour diverses incl inaisons de la  1 ame mince, e t  à comparer 
ces prédictions aux valeurs trouvées expérimentalement pour ces 
mêmes incl inai sons. 

Soi t  donc ( f i g .  14a) 1 l a  direction des deux partiel  l e s  
parallèles bordant l e  ruban de faute e t  P l e  plan de ce ruban ; 

i l  contient ;d e t  a,  la  largeur du ruban. D'autre par t ,  s o i t  T! l e  
pl an de projection (pl an de 1 a micrographie , perpendi cul ai re  au 
faisceau électronique). Les partiel  l e s  se projet tant  sur il suivant 
deux 1 ignes para1 1 è les  de direction ibn (détermi née expérimenta- 
lement) e t  de séparation 6qui n ' e s t  pars l a  projection de d.  Soit d 

P 
l a  projection de d .  On voi t  facilement sur l a  figure 14a que l 'on  a : 

-+ 
b/d = sin (8 P , L ~ )  cos (a, 8 P ) 



F i g .  14  

P r i n c i p e  d e  l a  d é t e r m i n a t i o n  du p l a n  de d i s s o c i a t i o n  P ; Ti e s t  l e  p l a n  de l a  
m i c r o g r a p h i e  : 

a)  p r o j e c t i o n  de  l a  d i s l o c a t i o n  d i s s o c i é e  s u r  Il, 

b)  d é t e m i n a t i o n  s u r  une p r o j e c t i o n  s t é r é o g r a p h i q u e  d e s  deux a n g l e s  u t i l i s é s  
dans l ' é q u a t i o n  (26)  : 

6 /  d = s i n  (d R ) cos  ( d ,  d  ) 
P '  t P  



On détermine 1 par l a  méthode décrite dans l e  paragraphe 
2 . 5 .  11 passe par ce t te  direction u n  certain nombre de plans denses 
q u i  peuvent à priori  ê t r e  des plans de dissociation. Pour chacun 

de ces pl ans, on construi t ,  sur une projection stéréographique* 
( f i g  14 b) 1 a direction 3 (nomale à 1 dans l e  plan P en question) 
ainsi que d l a  projection sur n de ce vecteur 3. On mesure alors  

p* * 
l es  angles ( d  L ) e t  (3, a ) dont on déduit la  valeur du rapport 

P '  P P 
sans dimension 6 /d .  On recommence ce calcul pour diverses i n c l i -  
naisons de l 'échant i l lon (divers angles entre P e t  Ti), e t  pour chaque 
plan P possible. 

Les micrographies correspondant aux di verses i ncl i nai sons 
de 1 'échanti 1 lon permettent de mesurer 6 ,  e t  on reporte ces valeurs 
en fonction de l ' incl inaison p**. ( f i g  15a) .  La comparaison de cet te  
courbe expérimentale avec les  variations de b/d pour les divers plans 
P possibles, détermine l e  bon plan de dissociation sans ambiguité, 
( s i  toutefois celui-ci a é t é  pris en compte parmi les  plans P 

possibles) ( f i g .  1 5 ) .  

Notons que pour pouvoir apprécier 6 avec preci sion, 
i 1 faut réal i ser 1 es micrographies sous d i  verses i ncl i nai sons en 
faisceau faiblement exci t é ,  à f o r t  grandissement, e t  en gardant 
les  mêmes conditions de diffraction (même 9, même s ) ,  avec des valeurs 
de s suffisariment grandes pour avoir des images firies. De ce t te  
façon, les  corrections provenant des décalages entre pics de contraste 
e t  position réel l e  des dislocations, sont négl iyeables (voi r  92.4). 

K 11 e s t  commode d ' u t i l i s e r  l e  même référentiel  l i é  aux axes c r i s t a l -  
lographiques qu'en 2 . 5 ;  ceci permet de trouver rapidement les  plans 
denses contenant x.  

E* En f a i t ,  nous avons u t i l i s é  u n  porte objet  "rotation-bâsculement" 
qui nous senible l e  plus pratique pour ce genre de travail  ; pour garder 

l e  même 5 t o u t  en modifiant l ' inclinaisoncpon doit  évidemment modifier 
1 'angle de rotation cx de l a  lame dans son plan. En toute rigueur, 

i 1 faudrai t donc tracer 1 a surface S(p, a ) .  Sur 1 a figure 15b, on a 
eu soin évidemment de calculer les courbes 6 / d  pour les  valeurs de a 

u t i l i s ées  expérimentalement. 



Fig .  15 

a) la rgeur  d e  d i s s o c i a t i o n  apparente  6  en fonc t ion  de  
l ' i n c l i n a i s o n  p de l a  lame, 

b)  courbes c a l c u l é e s  6/d = f (c) pour  l e s  d i v e r s  p lans  de  
bas i n d i c e s  contenant  l a  l i g n e  de  d i s l o c a t i o n .  



Fig. 16 

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



Fig.  17  

P r o f i l  au microdens i tomèt re  du n é g a t i f  cor respondant  à l a  
f i g u r e  16c. 



La sér ie  de micrographies de 1 a  figure 16 a  é t é  

réalisée avec u n  grandissement x 67.000 (position M 19 sur l e  

microscope Phi 1 ips EM 300) . Les 1 argeurs apparentes de dissociation 

6 sont mesurées avec l e  maximum de précision en analysant les  

négatifs au mi crodensi tomètre. Un exemple de profi 1  mi crodensi to- 

métrique e s t  reporté figure 17% . La mesure de 6 e s t  effectuée 
en divers endroits l e  long des l ignes de dislocations ; c ' e s t  

ce qui donne l e s  batonnets d ' incert i tude sur la  courbe 6 ( v ) ,  qui 

e s t  comparée aux courbes cal cul ées ( f i g  16 ) .  On voi t  que, pour 1 a  

dislocation étudiée, i l  y a  u n  excellent accord avec la  courbe 

correspondant au p l  an (101 ) . 
Le cas analysé ci-dessus donne les caractéristiques 

suivantes : dislocation coin, de vecteur de Burgers 6 = $ [IO1 1 , 
de ligne [Cl01 (plan de glissement (101)), dissociée en deux 

a [IO1 ] , dans l e  plan (101) normal par t ie l les  colinéaires gp = -q 
au vecteur de Burgers. 11 s ' a g i t  donc d'une dissociation de montée. 

En outre, connaissant maintenant l e  plan de dissociation, on peut 

calculer 1 a  vraie largeur de dissociation ; on trouve d = 100 2 10 

x Rappelons qu ' i l  s ' a g i t  du profil  d ' in tens i té  du négatif .  On 

retrouverait  l e  profil prédit par la  théorie en reportant 

1 ' inverse de 1 ' intensi té  transmi se à travers ce négatif en 

fonction de la  position. 



I I I  E T u D E  P A R  M . E . T .  D E  L A  P R E C I P I T A T I  O N  



11 exis te  de nombreuses phases (s tables  ou métastables) 

dérivées du spinel l e  MgO. n Ag2 O3 riches en alumine ( n  > 1 ) .  

Elles sont toutes baties sur u n  em~ilement compact C.F.C.  d ' ions 

O-- e t  on trouve des phases semblables (s t ructure c r i s t a l l i n e  
identique ou t r è s  proche dans divers systèmes t e l s  que 

AL2 03- NiO, Ag2 O3 - ZnO,  Ag2 O3 - Li2 O, Ag2 4 - ALN ... 
Dans tous ces systèmes, ces diverses phases apparaissent dans l a  

région riche en alumine de leur diagramme de phase. La nomenclature 

en usage e s t  dédui t e  de comparai sons avec les  diverses alurni nes 

obtenues par déshydratation des hydrates d'alumine que l ' o n  rappelle 

ci -dessous. 

D'après Lejus [ 5 4 ]  , on a les  réactions de déshydratation 

suivantes selon que 1 ' o n  part  du monohydrate orthorhombique 

a AL2 O3 . H20 (Boehmi t e )  ou du t r i  hydrate monocl inique a A!L203 . 3H20 

(Gibbsite) ou encore du tr ihydrate B Ag2O3. 3H20 (Bayerite, structure 

c r i s t a l l i ne  inconnue). 

700°C aAe,O,. H20-y A ~ D ~ ~ - C ~ A ! L ~ O ~ -  

(spi ne1 l e )  (quadratique) (nonocl inique) 
1200°C 

Dans les hydrates de départ, l e s  O-- forment u n  
sous-réseau non compact à cause des ions H+, mais dans toutes l e s  

alumines de t ransi t ion ( y ,  6 ,  11, X, x .  O )  l es  ions O forment 

u n  réseau CFC plus ou moins distordu. Les cations qui n'occupent 

au début que les  s i t e s  T e t  O de l a  structure spinelle (phase y )  

se désordonnent e t  peuvent occuper 1 es autres s i  tes tétraédriques 

e t  octaédriques (phase 6 ) .  Dans l a  phase a ,  à plus haute température, 

i l s  n'occupent plus que des s i t e s  octaédriques. 



En chauffant des échantillons minces de spinel le  dans 

le  microscope, nous avons obtenu divers défauts de réseau e t  diverses 

phases riches en alumine, que nous avons caractérisés c r i s t a l lo -  

graphiquement e t  chimiquement. Nous retrouvons la  plupart des phases 

déjà connues e t  une nouvelle phase ( O ) .  Les f o r t s  grandissements 

accessibles en microscopie électronique permettent en e f f e t  

d'observer de t rès  pe t i t s  domaines qui ne peuvent pas é t r e  détectés 

par 1 es méthodes usuel 1 es de diffract ion X. Nous n'observons jamais, 

par cet te  méthode, 1 'alumine a qui e s t  l a  seule phase s table  dans 

cet te  région du diagramme. Nous avons également étudié des échantil lons 

f lués  à haute T0 de spinelle Mg0.3,5 AR2O3. Dans ce cas,  seule 

l a  phase a AL2O3 préci pi t e  dans certains plans qui sont rel iés  

à l a  direction de la  contrainte appliquée. 

Avant de décrire nos propres résul t a t s  , nous rappelons 

l e  diagramme de phases du système MgO-A~~O~ainsi que les  divers 

travaux antérieurs concernant la  préci pi tation dans les spinel les .  

3 .% REVUE DES TRAVAUX ANPERIEURS. 

3.1.1. Diagramme de phase d 'équi l ibre .  

Plusieurs études [54 à 561 ont permis de connaître 

assez bien ce diagramme, tout au moins aux températures pas trop 

élevées. I l  e s t  représenté f igure 18 e t  contient t ro i s  phases 

caractérisées. Ce sont : 

% l e  périclase MgO, de s t ructure Na CR qui peut dissoudre 

en solution sol ide jusqu ' à  environ 10% d'Aep03 (en moles) à haute 

température. 

x l e  spinelle MgO-n AkZ03 : l a  composition stoechio- 

métrique n = 1 e s t  s table  à toutes températures, tandis qu'à haute 

température, l e  rapport de composition peut var ier  de n = 6 pour 

les  canpositions riches en alumine à n = 0,8 [55-561 ou 0,6 [57] 
pour les  ccinposi tions riches en magnésie. 

x l e  corindon a Ak203 rhmbohédrique. 



-/. rn oles A 1 203 

Fig .  18 

Diagramme de phase du système ?fgO-A[ O d '  ap rè s  Le ju s  154 1 
y phase s p i n e l l e ,  a phase corindon; 3 6  phases quadra t iques  



Enfin, Lejus [54] a trouvé une quatrième phase 

appelée 6 à cause de sa grande analogie avec 1 'alumine de 
Mg 

transi tion-S. Cette phase 6 e s t  quadratique avec une composi tion 
Mg 

voisine de n = 13 ( 2.93% d1AL2O3en moles) e t  n ' e s t  s table  que dans 
un  domaine de température réduit  (en t re  1800 C e t  l a  température 
de fusion voisine de 2000 C ) .  En f a i t ,  Lefebvre [58, 59 1 
a montré que 1 es échanti 1 Ions, de teneur en al umine comprise 
entre 90 e t  95%, préparés par fusion de zone au f o u r  à image, 
suilvie d'une trempe à 1 'eau sont toujours composés de t ro i s  phases 
c r i s ta l  1 ographiquement cohérentes (phase y de type spinel l e  ,ol e t  6 2 ) .  

Ces phases S1 e t  6 2  ont é t é  étudiées en détail  dans l e  cas de 
1 'oxyni t rure  ALN.Ak203: S1  PeN e s t  une phase à structure spinelle 
modulée, la  période q é tan t  variable e t  voisine de 3,5 ; S2 Aeli 

possède également une s t ructure spi ne1 l e  modulée, avec une période 
rigoureusement égale à 3 .  Ces deux phases peuvent se déduire de l a  
structure spinel l e  par 1 'introduction d'anti  phases périodiques. 
Notons que 1 'on trouve egalement des phases 6 quadratiques dans des 
d i a g r m e s  présentant de grandes analogies avec MgOeAR O On connait 2 3'  
ainsi fjNi e t  qi qui apparaissent dans les  régions riches en alumine 
des diagrammes Ni O - Ae 0 e t  Li20 - AR O [54] . 2 3 2 3 

3.1.2. Préci pi tation e t  phases métastables. 
En chauffant u n  spinel l e  n o n  stoechiométrique (donc 

métastable à température ambiante) au dessus de 900 C ,  Saalfeld 
e t  Jagodzinski [60, 611 ont été l e s  premiers à observer par rayons 
X une phase métastable monocl inique, q u i  par chauffage prolongé 
ou à plus haute température d ispara i t  au prof i t  de a Ae203 
rhombohédrique. Cette phase appelée p a une composi tion n = 13 

Mg 
160, 611 ou n = 1 6  [54] . Elle semble apparaître d 'autant  plus fac i -  
lement que l e  rapport de composition in i t i a l  e s t  plus grand. 
On retrouve ce type de phase métastable dans AR203- Z n  O [62 1. 
E n  f a i t  des études par microscopie électronique de Lewis [63 1 
puis de Bansal e t  Heuer [64 ] ont montré q u '  i 1 n 'y  a pas une mais 

deux phases métastabl es p e t  q 2  nonocl iniques. 9 , q u i  c ro i t  
1 1 

beaucoup plus v i t e , e s t  ce1 l e  q u i  ava i t  déjà é t é  caractérisée par 
rayons X .  Pour ces deux phases 1 es relations épi taxi al es sont tel  l e s  
que l e  sous réseau anionique n ' e s t  affecté  que t rès  faiblement, seuls 
1 es cat i  ons se réarrangen t. 



Phase pl 

La détermination des paramètres c r i s t a l l i n s  par rayons 

X donne 160, 61 1 : 

e t  Lewis [63 ] donne les  relations épi taxiales  : 

où -y e t  P représentent l e  spinelle e t  l e  précipité respectivement. 

A par t i r  de ces relat ions on obtient aisément l e s  
relations d ' orientations représentées figure 1 9 ,  o ù  l e  sous-réseau 

anionique n ' e s t  pas affecté .  En prenant a. = 8,00 1 pour 1 ' arè te  

de la maille cubique du spinel le ,  on obtient à par t i r  de ce t t e  

figure 19 : 

a = a o m  = 9,38 A au l ieu de 9,31 

= 12,33 4 au lieu de 12,10 c = a o  -4 

3 1 + 3  1 3 1 

cos 13 = 
'4 ' ? ? ? - 7 = -0,208 s o i t  6 = 102' au l ieu de 110'46 

Le réseau O-- e s t  donc distordu dans P de façon tel  l e  que b ne 

so i t  pas affecté .  Saal fel d e t  Jagodzinski ont montré qu'une contraction 

de 1,8% dans 1 a direction x// $A 6 permet de retrouver l e s  bonnes 

valeurs des paramètres [60] , 

Phase p2 

Pour cet te  phase on ne dispose que des mesures de 
paramètres par diffract ion électronique qui sont peu précises. 

Lewis [63 ] donne 1 es valeurs 



F i g .  19 

Relations d'orientation de la phase métastable V avec la 
1 phase spinelle. Une légère contraction du réseau anionique 

spinelle dans la direction A permet d'obtenir le réseau 
de P l .  (ao, paramètre de la maille cubique spinelle). 

F i g .  20 

Relations d'orientation de la phase métastable 9 avec la 
phase spinelle. 2 



e t  les relat ions épitaxiales : 

dont on déduit aisément les  relations d'orientation représentées 

figure 20. En prenant encore a. = 8,00 A pour l e  spinel le ,  on 

obtient : 

a = a. \/in = lO,20 A au lieu de 5.10 R 

1/4 1 / 2  - 5/4 . 1 / 2  
cos p = = - 0,555 s o i t  i3 = 123'41' 

La faible  précision des mesures ne permet pas de 

savoir s ' i l  y a ou non une distorsion du réseau anionique comne 

c ' é t a i t  l e  cas pour la  phase ql . D'autre par t ,  la figure 20 

montre clairement que suivant l a  direction à du précipi té ,  l a  

plus pe t i t e  translation du sous-réseau anionique correspond 

à 10,20 a e t  non à 5,10 a .  11 semble donc q u ' i l  y a i t  une erreur 

dans 1 ' a r t i c l e  de Lewis [63 1 . 
Le f a i t  que cette deuxième phase métastable n ' a i t  pas 

été  observée en rayons X par Saalfeld e t  Jagodzinski provient 

vrai smbl ab1 men t  de ce q u  ' e l  l e  c r o î t  beaucoup pl us 1 entement, 

préférentiel lement sur des défauts t e l s  que dislocations , sous- 
joints . . .  Lewis avai t  d ' a i l l eu r s  prédéformé ses échantillons avant 

recui t  pour favoriser la nucléation. Notons enfin que pour l e s  deux 

phases c~ , 1 es différences de paramètre des sous-réseaux anioniques 

de l a  matrice spinel l e  e t  des précipités sont assez pe t i tes  pour 

q u '  i l  n 'y  a i t  pas de dislocations d ' interfaces.  Ces précipi tés 

croissent s o i t  en plaquettes f ines  (pl ) s o i t  en l a t t e s  f ines  (pz ) ,  

d e s o r t e  que l a  précipitation se produit par la  seule diffusion 

des cations sur des distances de 1 'ordre de 1000 8 ( l e s  plaquettes 



ou l a t t e s  ne grossissent pas, mais leur nombre c ro î t  ; puis 
apparait 1 a phase a AL203 par chauffage prolongé, ou à plus haute 
température, qui e l l e  affecte  également l e  sous réseau O - - ) .  

La nucléation préférent iel le  sur des défauts pourrait donc ê t r e  l i ée  
à une diffusion accélérée dans l e s  coeurs des dislocations.  

3 .2  PRECIPITATION ET CARACTERISATION DES PHASES OBTENUES PAR 

CHAUFFAGE "IN SITU" DANS L E  MICROSCOPE. 

Nous avons étudié l a  précipitation de phases riches 
en alumine dans u n  spinel le  de composition i n i t i a l e  Mg!3.1,8 AL2O3, 

sans que notre méthode d '  étude nous permette de préciser s i  ces 
phases sont stables ou métastables. En e f f e t ,  nous obtenons la  
précipitation par chauffage d ' u n  échantillon mince dans l e  
microscope. Pour ce1 a ,  on r e t i r e  1 es diaphragmes condenseur 
pendant u n  court instant  de 1 'ordre de la  seconde ; en focal isant  l e  
faisceau ( "beam pu1 se" ) on obt ient  une température localement 
t rès  élevée dans ce matériau non conducteur de l a  chaleur. Cette 

méthode a déjà é t é  u t i  1 i sée avec succés dans 1 e spinel 1 e [63 1 
e t  d 'autres matériaux [ 6 5 ]  . Dans l e  spinelle on obtient une 

2 sublimation pa r t i e l l e  sur une pe t i t e  surface de 1 'ordre de 1 Pm . 
Cette expérience nous a permis de retrouver les  phases déjà connues 
e t  d'en caractériser quelques autres [66 1. La méthode e s t  t rès  
simple e t  t r è s  rapide, e t  ne nécessite aucun équipement de haute 
température ; on réal ise  u n  gradient de température autour de l a  
zone sublimée de sorte que l ' o n  f a i t  apparaître la  plupart des   hases 

sur l e  méme échantillon en une seule manipulation. Dans nos conditions 
d'expérience, on évapore probablement de la magnésie, ce sui change 



uniformément 1 a composition dans toute 1 'épaisseur de 1 'échanti 1 ionY; 
cet te  circonstance simpl i  f i e  considérablement 1 'analyse des 
diffractions puisqu'elle évite l a  superposition des taches dues à 

d i  verses phases. 
La méthode présente par contre quelques sérieux 

inconvénients. En parti  cul i e r ,  l e  chauffage e s t  loin d ' ê t r e  isotherme 
e t  on ne connait pas du tout l e  profil de température T = T(F, f ) .  
En outre l e  refroidissement rapide ne permet sans doute pas 
d 'a t te indre 1 'ordre cationique stable à basse température. 

Tou. les  résu l ta t s  analysés ci-dessous ont é t é  obtenus 
sur u n  spinelle de rapport de composition i n i t i a l e  n = 1,8. 

Les résul ta ts  sont classés selon 1 ' i n t ens i t é  du chauffage ou 
la  distance de la  zone d'observation à l a  zone chauffée. 

La distance moyenne de diffusion dans l e  temps t à une tempé- 
rature T e s t  : 

X = d R  avec D = Do exp ( - Q / k T )  

avec les  valeurs suivantes pour les  diverses espèces diffusantes 
du spinelle (67, 68, 69Ij ( l e s  données pour ~2" '  sont asçez douteuses) . 

à T = 2000°K 1 'ion yg'+ parcourt ainsi 1000 A (= dmi-épaisseur 
+++ -- 

de l a  lame mince) en I O - ~ ~ ,  1 'ion AR en 9 s ,  e t  O en 
35 secondes. Les conditions de chauffage permettent donc bien de 
changer 1 a composition dans toute 1 'épaisseur de 1 'échanti 1 lon. 



3.2.1. Chauffage modéré. 
Il apparai t de pe t i t s  défauts, bouc1 es ou préci pi tés 

de 1 'ordre de 250 à 300 8. (f igure 21) q u i  n 'ont  pas é té  caractérisés ; 
i 1 s sont al éatoirement distribués avec une d i  stance moyenne sensi- 
blement 6gale à la demi épaisseur de 1 'échantillon (1000 à 1500 A ) .  
S i  on admet que ces défauts se sont formés par diffusion en 
vol me sur des parcours de 1 'ordre de 1 a demi di stance moyenne 
entre préci p i  t és  (500 à 750 1) e t  s i  1 'on a h e t  u n  chauffage isotherme 

pendant une seconde, i 1 faut a t te indre une température de 1200 C 

pour les M ~ + + ,  de 1800 C pour l e s  AL 3' e t  de 1900 C pour l e s  O--. 

Comme M ~ *  ne peut diffuser  seul pour des raisons de neutral i té  
électrique, ce chauffage "modéré" devrait  a t te indre 1800 à 1900 C 

(0,86 à 0,90 T f ) .  

11 e s t  d i f f i c i l e  de préciser les  conditions réel les  
de température en comparant les  résu l ta t s  obtenus par chauffage 
dans l e  microscope e t  par chauffage dans un four (on ne pourrait 
d ' a i l  leurs pas réa l i ser  des chauffages aussi courts dans u n  four) ; 
d'une part l e s  phgnomènes de surfaces sont i c i  essent ie l s ,  une 
part ie  de l a  diffusion se  fa i sant  vers ce l les -c i ,  d 'autre  part  
1 ' irradiation électronique t rès  intense dans l e  cas du "beam-pu1 se" 
crée certainement une concentration de défauts ponctuels considé- 
rablement plus grande que la  concentration intrinsèque a l a  tmpé- 
rature considérée. En f a i t  les  échanti 1 lons massifs chauffés dans 

un four lors des essais de déformation à des températures a l l an t  de 
1550 C (température à laquelle l e  spinelle n = 1,8 e s t  s tab le)  
jusqu'à 1200 C ,  pendant des temps typiquement de 24 heures, ne pré- 
sentent pas ces pet i ts  défauts. 

3.2.2. Chauffage plus intense,  loin de la  zone sublimée - 
A quelques microns de l a  zone sublimée l e  chauffage 

f a i t  apparaître des fautes d'empilement isolées dans des plans 

(1101 e t  (1001 (figure 2 2 ) .  Les vecteurs de faute sont de type 
1 /4  <110>, e t  sont contenus dans l e  plan de faute (défaut conser- 
va t i f  contrai rement à 1 ' analyse incorrecte que nous avions précé- 
demment pub1 i ée  [66 ] . Ces défauts zig-zaguent dans deux plans C110) 

e t  Cl001 en zones avec l e  vecteur de faute.  Ces fautes n 'affectent  
que l e  sous-réseau cationique. 



Fig. 21 

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

Fig. 22 

Défauts d'empilement conservatifs : lame (001) ; 
par exemple, pour le défaut marqué d'une flèche, les plans de fa 
de faute est à l'intersection des deux plans R = 114 fi011 

u te  sont (1 01  ) et (01 O), le vecteur 



On observe également des défauts p l a n  du méme type 
(plans 1110}, vecteur de faute = 1 / 4  <110> contenu dans l e  plan) 
qui,  soi t  se terminent sur des dislocations partiel les (figure 23)  

so i t  o n t  1 ' a l lure  d'épingles à cheveux (figure 2 4 ) .  Dans ce 
dernier cas, les  défauts sont systématiquement perpendiculaires 
à la  lame mince e t  ne sont plus conservatifs à leur extrémité. 
Cette géométrie particul ière es t  très vraisemblablement 1 iée au 
f a i t  que 1 'échantillon e s t  très mince permettant ainsi une 

diffusion aisee vers la  surface, dans l a  petite zone oü l a  faute n ' es t  
pas conservative. Ces fautes pourraient être créées à partir de 
la surface suivant le  mécanisme représenté sur la  figure 25. 

3 . 2 . 3 .  Chauffage intense, près de la zone sublimée. 
11 y a précipitation de nouvelles phases dont nous 

avons caractérisé 1 a structure cristal 1 ine par diffraction élec- 
tronique e t  l à  composition chimique par microanalyse X .  Nous avons 
ainsi retrouvé la  phase métastable monoclinique P (mais pas p2 1 
dont la nucléation e s t  d i f f i c i l e  r63 1) , ainsi que la  phase 6 

2M9 
quadratique; nous avons aussi trouvé une nouvel 1 e phase monocl inique, 
pas encore ccnnue dans l e  diagramme AA2O3- Mg 0 ,  que nous avons 
appelée O , à cause de sa grande analogie avec 1 'alumine 0- 

Mg 
Pour les analyses de composition, nous avons u t i l i s é  

les deux méthodes de microanalyse habituelles, par dispersion de 
1 ongueur d'onde e t  par dispersion d'énergie. 

La première méthode u t i l i se  u n  ensemble de deux 
spectromètres X à cristaux montés sur la  colonne d'un microscope 
BEI (modèle EMMA IV); on les a calés respectivement sur les rai-es 
K du Magnésium e t  de 1 'Aluminium grâce à des échantil Ions de 
N 

rgférence purs. Des mesures pré1 iminai res sur ces références permettent 
d'évaluer l e  rendement de chaque spectromètre de scrte que la 
composition chimique des phases étudiées es t  ensui te  directement 
déduite des mesures. Dans les échantillons minces, les corrections 
d'absorption e t  de fluorescence sont faibles, on les a négligées, 
e t  la correction de numéro atmique e s t  prise en compte dans 
1 'é tal  onnage des spectromètres. La seule correction consiste donc 
à retrancher l e  bruit de fond. 



Fig. 23 

Défauts d'empilement dans des plans 1 1 1 0  } 
a) les défauts plans sont inclinés, on observe un contraste de franges; dans la direction oblique[l 1 O], 
i l  y a deux défauts parallèles, 
b) ces défauts sont vus sur la tranche; le défaut qui donnait des franges horizontales en a) est ici hors 
contraste pour = 440, ( R  = 1 /4  [l Ol]), par contre on distingue bien la dislocation partielle qui le 



Fig 

Fa u 

. 24 

tes  d'empilement en "épingle à cheveux", non bordées par des dislocations partielles. 

Mécanisme possible de formation des défauts en "épingle à cheveux'' ; 2 gauche, avant 

formation, la partie ombrée va s'évaporer; à droite le défaut est formé ; il est conservatif sur 

ses deux côtés. 



L'autre méthode-dispersion d'énergie - par système EDAX 

sur u n  microscope Philips EM 300, fournit directement l e  spectre 
ncmbre de photons X en fonction de l a  longueur d'onde X . Dans ce 

cas encore, à cause de la  faible épaisseur des zones analysées, 
les corrections d'absorption e t  de fluorescence sont négl igées. 
Par contre ce spectroscope ayant  de moins bonnes performances en 
dispersion, i l  faut en principe déconvoluer l es  pics ( l e  pied 
de l 'un pouvant participer à 1 ' intensité lue pour 1 'autre pic).  
Ces corrections pour AR e t  Mg semblent très faibles e t  nous 

avons simplement f a i t  les  corrections de numéros atomiques e t  de 
bruits de fond. Dans les  deux cas les mesures ont été répétées 
sur plusieurs précipités e t  les résultats avec les incertitudes 
estimées sont semblables dans les deux méthodes. 

Phase pl 

La figure 26 montre un champ c l a i r  e t  u n  champ noir 
n'éclairant que les préci pi tés.  L' analyse des diagrammes de diffraction 
a permis de reconnaître la  phase déjà caractérisée en M.E.T. par 
Lewis [63] ,mais la composition chimique des précipités, trop 
peti ts ,  n ' a  pu gtre analysée. 

Phase 62M . 
L'analyse des diffractions électroniques (figure 27)  

montre que cette maille es t  quadratique avec les paramètres 
a = 312 a, = 12,O 1 

c = a O 
= 8,O A 

avec 1 es relations d'épi taxie (figure 28) 

1100) // (100) p 
Y 



Fig. 26 

phase métastable < p l  

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. 



Fig. 27 

phase 8 : diagramme de diffraction indexé dans le réseau spinelle 

a) coupe (OOl), b) coupe (01 0 )  

Fig. 28 

Relations d'orientation de la phase b2  avec la phase spinelle (ao paramètre 
de la maille cubique spinelle). 



Fig. 29 

Courbes de dispersion d'énergie obtenues avec l'analyseur EDAX 

matrice (spinelle n = 1 ,a) phase 6 
Mg A %7 



La composition chimique n a été évaluée sur divers 

précipités par spectromètre à dispersion de longueur d'onde 
(EMMA IV) .  On trouve une valeur moyenne 

n = 1 0 2 2  

soi t  90% d'AR O enmoles. 
2 3 

La relativement grande dispersion de ce résultat  
pourrait venir du f a i t  que cette phase semble ê t re  imparfaitement 
organi see e t  contient encore suivant 1 es endroi t s  , des quanti tés 
variables de l a  phase y de départ. 11 e s t  également possible que 
cette phase puisse exister dans u n  intervalle de composition re la t i -  
vement ëtendu. La seule mesure de composi tion fai te à 1 ' EDAX , donne 

la valeur n = 7 2 0,s (voir figure 29) .  
Les plans réticulaires (100) e t  (010) o n t  pu être 

visualisés directement par images de réseau ( " la t t ice  imaging" ) 
à fo r t  grandissement ; i l s  sont espacés de 12  e t  16 1 respectivement 
(figure 30) .  

Par ce même type d '  images, on a pu également vérifier 
que la phase 6 peut croi t re  en ëpi taxie de troi s façons différentes, 2 

-t + 
ses t r ~ i s  vecteurs de base as , b6 , c6 pouvant indifféremment 
ê t re  parallèles à [IO01 , (010 1 ou [O01 ]de l a  matrice spinel l e .  
La figure 31 montre, par image do réseau, sur une coupe (001) du 

+ 
spinel l e  des précipi tés 6 avec b6 parallèle à (100 1, e t  [O10 1, 
respecti vement. 

D'un point de vue strictement géométrique l a  phase 62 
peut se déduire de l a  structure spinelle par une série d'anti- 

phases périodiques dans les plans (100), de vecteur de cisaillement 
= [O101 , avec une période de modulation égale à 3 (c'est-a- 

dire une paroi d'antiphase tous les 1,5 a ) .  Corne le  vecteur 3 = 9 (010 1 
es t  identique au vecteur K' = % [IO0 1 modul O une période du réseau, 
i 1 e s t  équivalent de décrire 6 2  comme une " structure de ci sai 11 ement 
périodique" (" cristal  lographic shear structure" ) [70 à 72 1 . 
Le vecteur de cisaillement e s t  dans ce cas per?endiculaire aux 
pl ans de ci sai 11 ement 



Fig. 30 

Phase b2 : images de réseau obtenues avec les spots de diffraction entourés d'un cercle 

a) les plans (01 0) sont espacés de 1 6  À, b) les plans (1  00) sont espacés de 12 A. 



Fig. 31 

Précipités de b2 de deux orientations différentes : b 6 est parallèle soit à[100] , soit à/01 0IY . 
2 Y 

cô te  O 

O O-- n n n 

A 
O AI+++ O Cl O 

 AM^++ CI O 0 
côte a / 8  A 

0 0 0  O O 
A 

A Co101 n 
V 

Fig. 32 

O 

[J  AM^++ 
côte  a 1 4 + a / 8  

O 

* Co101 
* .  

cô te  a l 4  j % <  " 
Schéma des différentes couches (1 00) de la structure spinelle. Les plans de côtes 2a/4 et 3a/4 se 
déduisent respectivement des plans de côte O et a/4 par une translation a l2  [OOI]. Chacune de ces 
quatre couches a la composition 2 (Mg A1204). 



Etant donné l e  mode d'obtention de ce t t e  phase 6 2 ,  i l  
e s t  évidement tentant de raisonner en structures de cisaillement. 
En e f f e t ,  l e  chauffage intense par l e  faisceau évapore une certaine 
quanti t é  de Mg0 ; ce changement de composi tion n ' e s t  pas directement 
introduit  dans u n  modèle d'antiphases périodiques, tandis que dans 
nanbre d'oxydes à caractère ionique peu marqué comme NO3 [73 1 , 
Nb205[74] ou TiOq [75 ] , 1 'apparition de s t ructures  de c i sa i l -  
lement e s t  1 i é  à u n  changement de stoechiométrie. E n  f a i t ,  dans 

l e  cas du spinel le ,  l 'analyse des diverses couches parallèles à 

(100) montre q u ' o n  ne peut pas expliquer i c i  une variation de 
composi tion par les s t ructures  de cisaillement (100) [100] , 
car toutes l e s  couches ont l a  même composition (f igure 32). Ces 
descriptions (antiphases périodiques ou structures de ci sai 11 men t )  
sont donc u t i l e s  d ' u n  point de vue géanétrique e t  permettent 
d '  indexer rapidement l e s  diffract ions,  mais el les  n 'a ident  pas à 

comprendre l e  mécanisme physique de la  p r é c i ~ i  tation qui f a i t  

intervenir sans doute des phénomènes de diffusion en volume moins 
évidents. 

De plus, ces deux modèles ne permettent pas d ' i n t e r -  
préter camplétement les  diagrammes de diffract ion.  La division en 8 

de 1 ' interval l e  (040) spinel l e  ( q u i  entraine bs2 = 2 a, [O10 1) 
ne peut se canprendre qu'en invoquant u n  ordre des lacunes cationiqueo 
ou ( e t )  de 1 égers déplacements des cations au voisinage des pseudo- 
parois d'antiphase canme 1 ' a  proposé Lefebvre [58] . 

Phase O M 
Cette phase apparai t imparfai tement constituée. 

Elle présente au moins deux types de défauts étendus, visibles 
sur la  figure 33 a. Certains défauts isolés présentent u n  contraste 
de franges Il, ces défauts ne sont pas plans mais semblent cependant 
ne se dévelo?~er  que sur une surface cylindrique. Les autres défauts 
étendus sont plans e t  para1 l è l e s ,  leur densi t é  e s t  t r è s  grande 
e t  c ' e s t  probablement eux qui produisent les  astér i  smes visibles 
sur la  diffraction ( f igure  33 b ) .  



Fig. 33 

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



Fig. 34 

Relations d'orientation de la phase 0 avec la phase spinelle (ao est 
.M g 

le paramètre de la maille cubique spinelle). 

Diagrammes de diffraction de la phase 0 indexés également dans le réseau spinelle (indices entre 

parenthèses) 
Mg' 

a) coupe (001) spinelle b) coupe (073) spinelie. 



En analysant l 'espace réciproque de ce t te  phase on 
déduit qu ' e l l e  e s t  monocl inique avec les  relations épi taxiales e t  les  
paramètres suivants ( f i g .  3 4 ) .  

L '  analyse chimique, réal i sée sur 1 'équipement EDAX 

(analyse en dispersion d'ênergie) donne n = 40 + 6 ,  s o i t  environ 
98 % d'A220jen moles ( f i g .  29). Cette phase e s t  donc t r è s  proche 
de 1 'alumine de transi tion O caractérisée par divers auteurs [ 7 6 ,  77 1, . 
Par réduction des aluminates de Zn e t  ae N i ,  Colin [ 6 2 ]  a mis 
en évidence égal ement deux phases métastabl es monocl iniques Oin e t  
ONi , t rès  riches en al mine  (992). 

La figure 35 donne quelques diffractions indexées 

de ce t te  phase O.  

, Comme pour l a  phase 6 2 ,  on peut penser que l a  
transit ion y+ e s t  l e  résu l ta t  d'une diffusion en volume, accompagnée 

Mg 
de 1 'évaporation de MgO, l e  réseau anionique CFC restant inchangé, 
à quelques 1 egëres di storsions près. 

Remarque 2 .  
No tons qu  'en pl us des phases précédement décri tes 

6 e t  O ) , i 1 apparai t dans nos échantill ons une phase 
( V M ~  ' Mg M3 
dont l a  structure cristallographique semble proche de ce l l e  du 

spinel le ,  mais qui présente de nombreux domaines (f igure 36), de 
sorte que l 'analyse des diffract ions e s t  t rès  compliquée e t  n 'a 
pu ê t r e  élucidée. 

Remarque 2.  
La caractérisation des diverses phases e t  de leurs 

relations épi taxiales avec la  matrice spi ne1 l e  exige une indexation 
cohérente des di vers di agramrnes de diffract ion.  Ce travai 1 e s t  
grandement faci 1 i t é  par 1 ' u t i  1 i sation des matrices de passage d'une 
phase à 1 ' au t re .  



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

a) champ clair, b) champ noir. 



Ce sont les réflexions t e l l e s  que h + k = Zn + 1. On voit en 
e f f e t  sur l e  diagramme de l a  figure 35 a ,  que l a  tache ( C I O ) @  , 
qui devrait coincider avec (220)s, n 'ex is te  pas, tandis que 
(020), apparaît . 

Remarque 3 .  

I l  e s t  tentant de penser obtenir des résu l ta t s  plus 
quanti t a t i f s  sur 1 a cinétique de préci pi tation en u t i l  i  sant u n  porte- 
objet  chauffant dans l e  microscope, e t  en photographiant l a  
ta i  1 l e  e t  l a  dis t r ibut ion des préci pi tés  à des interval l e s  de temps 
régul iers .  Les préci pi tés  peuvent ê t r e  caractérisés comme précé- 
demment par micro-analyse X pour leur canposition ( lo r squ ' i l s  vont 
d'une surface à l ' a u t r e  de l 'échant i l lon)  e t  par micro-diffraction 
pour leur structure c r i s ta l1  ine e t  leurs relations épi taxiales .  

La figure 37 donne ainsi  une séquence d'images montrant 
la  progression de l a  précipitation à 1000°C. Toutefois, i l  s e r a i t  
t rès  hasardeux d '  en déduire des informations ci nétiques , car 
nous avons constaté que l a  préci p i  tat ion e s t  accélérée dans les  
régions qui ont é té  observées, c 'es t -à-dire  irradiées par 
électrons. L ' i r radiat ion crée probabl men t  une grande densi t é  de 
défauts ponctuels qui, lorsqu 'on chauffe 1 'échantil lon, deviennent 

mobiles e t  accélèrent la  précipitation. Ces défauts sont t r è s  peu 
mobiles à température ambiante, de sor te  que dans les conditions 
habi tue1 les  de travai 1 au microscope électronique on n'observe pas 
de dégats d '  i r rad ia t ion ,  sauf dans l e  cas d'observation prolongée 
sous for te  i l  lmina t ion .  

Notons que cet te  préci p i  ta t ion a é té  observée également 
lors  du chauffage d ' u n  échantillon presque stoechiométrique n = 1, l .  

Après 2 heures à 1000°C on observe dans certaines régions des 
précipités i so lés ,  dans d'autres régions des aigui l les  dans les 
directions <100> (f igure 38) couvrant toute la  zone. Le spinelle de 
composi tion n = 1,l étant stable à ce t te  température, i l  e s t  bien 
êvident que la  précipitation ne peut ê t r e  due q u ' à  l a  sublimation 
de Mg0 dans 1 e microscope accélérée par 1 ' i rradiàtion électronique. 
Nous n'avons pas pu caractériser l a  nature de ces précipités à cause 
de l a contamination t rès  importante après quelques heures de chauffage. 



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) après 15 minutes à 800°C, c) après 15  minutes de plus à 900°C. 



Fig. 38 

Précipitation observée dans un échantillon de composition n = 1.1 chauffé 2 heures à 
1000°C dans le microscope. a) région présentant des précipités isolés, b) aiguilles dans 

des directions <IO0 ) . 



Si on appelle (x ,  B ,  ?) l e s  vecteurs de base du 

spinelle (maille cubique) e t  (a, g, 2) les  vecteurs de base d'une 
phase préci pi tée ayant des relations d'épi taxie avec 1 a matrice, u n  
vecteur HA + KE + LT devient h a  + k s  + RC. 

+ 
a = ax + BËI + y(f H = a h  + a'k + a " &  H 

F; = c i l x  + B I S  + y ' t  e t  K = 0 h + B 1 k + 8 " %  ou 

= a1'À + ~ " g  + yuif L = yh + y ' k  + y"!?. L - - 

Dans l e  réseau reciproque, l e s  bases deviennent 
(A',B* , c*) pour l a  matrice e t  (a*, b* , c*) pour l e  précipi té ;  

f %  une tache commune aura comme indices (H*, K', L* ) (hi, k ,L  ) de t e l l e  

sorte que 
* '* * *  f + *  tif A* + K*&* + ? * i f  = a + k 1 + e c (37) 

Ainsi pour la  phase O l a  matrice de passage e s t  : 
Mg ' 

-1/4 1/4 1 / 2  2 1 

[MI  * [ 4 1: -Ir] ; [ M l  ] = [ 2 - 1 1  (39) 

-3/2 -2/3 O -1/3 

Cette méthode permet t rès  simplement d'indexer dans 
les  deux réseaux (cubique e t  monocl inicue) les  taches des diffract ion 
de la figure 35. En outre ,  pour ce t t e  maille monocl inique de classe 
de symétrie C 2/m certaines réflexions ont u n  facteur de s t ructure 
n u l  e t  ne peuvent apparaître que par double diffraction ( o u  à 

cause d'une grande densi t é  de défauts tendant à détruire ces symétries) 



3.3 PRECIPITATION DE a AR203. 

Lors des expéri ences précédentes (chauffage d' échan- 
t i l lons minces " i n  s i tu" )  l a  phase stable a AR2g3 n'apoarait jamais. 
Par contre, Lejus [54]  puis Bansal e t  Heuer [ 64 ]  o n t  montré 
que lors de viei 11 issments prolongés de spi ne1 1 e non stoechio- 
métrique à 700°<T<10000C les phases mêtastables 9 se transforment 
progressivement en a Ai203 ; à partir de llOO°C environ pour u n  
spinelle de départ n = 3 $5 ,  ces phases intermédiaires n'apparaissent 
plus, a AR20g précipi tant directement. C'est également ce que nous 
observons sur des spinel les de cmposition n = 3,5 déformés à 1220°C [78 1 . 

Les préci pi tés o n t  é té caractérisés par diffraction 
électronique e t  par microanalyse. (figure 39 e t  40). On vérifie ainsi 

q u  ' i  1 s ont une structure corindon*, avec les relations d'orientation 
par rapport à l a  matrice spinelle : 

Bans les priieipi tes ,  i l  ne reste plus de magnésium, 
- ce qui- est  en accord avec l e  diagramme de phase montrant que YgQ n'est 

pas soluble dans le  corindon. ( f ig .  41 ) .  Dans la matrice, on trouve 

une cmposition légèrement variable d'un point à l ' au t re  : 1,28<n< 1,38. 
La composition de l a  phase spinelle résiduelle a également été obtenue 
par Duclos [78 ] par 1 ' intermédiaire de la  mesure du paramètre de 

l a  mail le  (sur u n  d i a g r m e  Debye-Scherrer) e t  en reportant cette 
valeur de a sur l a  courbe a ( n )  [chapitre 1, figure 31 . On trouve 
alors : 

soi t  n = 1,3 f 0,l ( 41  

x avec la valeur précise du parmètre a du spinelle déduit du diagramne 
Debye Scherrer, on peut évaluer avec précision le paramètre c du préci- 
pité grâce à l a  diffraction effectuée sur une aire sélectionnée englo- 
b a n t  les deux cristaux ( f i g .  39c). On trouve alors c=12,998 i 0,051 
valeur en très bon accord avec celle fournie par l a  fiche ASTM qui donne 
à temperature ambiante c = 12,991 1. 



Fig. 39 

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

a) coupe ( 1  1 0 )  du spinelle. b) coupe ( 1  700)  du corindon, c) l'aire sélectionnée englobe à la fois du spinelle 
et du corindon ; le diagramme met en évidp .-e la relation épitaxiale (1 7 )  // 0001 ) s ( c. 



Fig. 40 
Courbes de dispersion d'énergie obtenues avec l'analyseur EDAX 
. . . . échantillon témoin n = 3,5 non déformé - précipi tés d ' alumine -- 

--- spinelle restant entre les précipités d'alumine (n=1,3). 

Fig. 41 . b f , , \  

Diagranune de phase simplifié ; en chauffant à 1220°C un spinelle *. L n  A " $  

de composition n = 3,5, il y a exsolution d'alumine et le spi- 
nelle restant a la composition n = 1,3. 



C'es t  la  canposition d 'équi l ibre  de la phase spinel le  à l a  
température de 1 'essai  (1220°C), ce qui s igni f ie  que toute 
1 'alumine en excès a précipité e t  que 1 'on se trouve à l a  f in  
de l ' essa i  ( t  = 15 heures) en présence des 2 phases stables.  

Concernant l e  mécanisme de préci pi tation d'une phase 
corindon dans une matri ce spi nel le ,  Veyssiëre e t  aR.[40, 79 ] 

ont récemment étudié l e  cas de l a  précipitation de a Fe203 dans 
l e  f e r r i  t e  de Nickel. I l  s  trouvent que 1 a transformation spinel le -  

corindon e s t  de type displacif  (cisail lement tous les  deux plans 
anioniques (111) par des dislocations par t ie l les  de vecteur de 
Burgers a/l2<112>) ,accompagné de 1 a diffusion cationique nécessaire) . 
11 s suggèrent q u  ' un tel  mécanisme pourrai t également gouverner 1 a 
précipitation de corindon dans les  autres spinel les  e t  en part icul ier  
dans 1 'aluminate de magnésium. 

Nous observons les  précipités de a AR203 sous forme 
de plaquettes grossierement paral l ë l e s  aux pl ans {lllly . Leur 
épaisseur e s t  de 10 à 20 urn ( f igure 42). Dans certaines plaquettes 
d'alumine, i l  subsiste des enclaves de spinel le  ; dans ce cas les  
joints de phase n'ont pas d'orientation préférentiel 1 e (f igure 43). 
En outre,  tan t  dans l e  spinel le  que dans 1 'alumine, on observe des 
dislocations en grande densité e t  des sous-joints bien organisés 
(figures 44 e t  45) ,  même après des déformatians faibles  (A212 % 1% 

dans l e  cas des figures 44 e t  45) ,  produites à relativement basse 
température (1220 C )  . Ces sous-structures indiquent des conditions 
de montée stimulée (mobilité ionique parti cul ierement importante 
l i é e  à l a  précipitation en cours de déformation). En e f f e t ,  on verra 
au chapitre IV que dans des échantillons de spinel l e s  stables 
déformés à plus haute température, les  sous-structures sont moins 
bien organi sées. 

Ces observations ne permettent pas de décider s i  l a  

précipitation de A!94 obéit  au mécanisme displacif  proposé par 
Veyssière ou s ' i l  s ' a g i t  plutôt d'un réarrangement par diffusion, 
des plans Il11 1 soumis à 1 a contrainte normale maximum, comme 
l e  suggère Duclos [78] . 



Fig. 42 

a) micrographie optique : plaquettes d'alumine précipitées après fluage de spinelle n = 3.5 à 1 220°C. Durée 
15 heures ; face (1 To), l'axe de compression est vertical. Les traces des plans Il 1 1 I sont indiquées, 

b) micrographie électronique correspondante, à très faible grandissement; la majeure partie du spinelle a 
disparu au cours de l'amincissement, il reste des plaquettes d'alumine de 1 O p  d'épaisseur environ. 



Fig. 43 

Micrographie électronique montrant une petite enclave de spinelle dans une 

plaquette d'alumine. Les joints de phase sont quelconques. 



Fig. 44 

Sous-joints dans le spinelle n =1 ,3 après fluage d'échantillon n =3,5 à 1220°C. 

Fig. 45 

Sous-joints de croissance dans l'alumine précipitée. 



D E F O R M A T I O ' N  P L A S T I Q U E  

ET 

S O U S  S T R U C T U R E S  D E  D I S L O C A T I O N S  



Des essais de déformation o n t  é t é  réal isés  dans deux 
dmai nes de température bien d is t inc ts  : à température ambiante, 
par microindentation Knoop ou Vickers e t  à haute température entre 
0,6 e t  0,8 Tf ( température de fusion = 2400 K ) .  

A température ambiante, l e  spinel l e  e s t  t r è s  d u r  

(dureté 8,5 dans 1 'échelle ~ohs')  e t  on ne peut pas l e  déformer 
par 1 es méthodes habi tue1 les .  L 'analyse en microscopie él ectronique 
dlEchanti 1 lons indentés e s t  1 a seule méthode simple pour étudier 
la p l a s t i c i t é  à basse température de ce type de matériaux (systèmes 
de gl issement, typologie des di 'slocations, modes de dissociations. .  . ) . 
Nous avons étudié de cette façon deux spinel les ,  l 'aluminate de 
magnésium équimolaire e t  l a  ch rmi te  de fe r  Fe Cr O (spinel le  

2 4 '  
d i rec t ,  ordonné dont l a  dureté Mohs e s t  légèrment plus f a ib l e ) .  
Ces résul ta ts  sont décri ts  e t  analysés dans 1 a ~ remiè re  partie,§ 4.1. 

l a  deuxiène part ie  de ce chapitre e s t  consacrée aux 
déformations à haute température de 1 'aluminate de magnésium MgO. n A% O . 

2 3 
Ces déformations, ainsi  que 1 'étude par topographie X (Berg-Barrett) 
des sous-structures qui en résul tent  ont é té  réal isées  par R .  Duclos 

[80] . Nous avons également étudié ces sous-structures par la  
mi croscopie électronique q u i  permet d'analyser quanti tativement 
de nombreux détai 1 s  (orientation des dislocations,  caractérisation 
de leurs vecteurs de Burgers e t  de leur  dissociation . . . ) tandis 
que l e s  topographies de Berg-Barrett donnent des images à fa ib le  
grandi ssement q u i  révèlent 1 a sous-structure ce1 lu1 a i r e  dans tout 
1 'échantil lon. Les deux rtéthodes d'observation se complètent donc 
e t  donnent une image assez précise de l a  sous-structure de déformation. 

* Cette grandeur phénoménologique e s t  fréquemment u t i l i s é e  en 

minéralogie ; el l e  classe les  matériaux selon leur dureté à 

température ambiante dans une échelle graduée de 1 à 10. 

Par convention, l e  matériau l e  plus dur ( l e  diamant) reçoi t  la  
valeur 10, 1 'alumine a l a  valeur 9 ,  l e  quartz 7 . .  . Par définit ion 
l e  matériau de dureté n raye les  matériaux de dureté inférieure à n .  - 
Malgrè 1 'imprécision de ce t te  déf ini t ion,  1 'échel le  Mohs donne l e  même 
cl assement que les  autres échelles (Vickers, Brinnel . . . ) . 



4 - 1 DEFORVATION A TEMPERATURE PMBIANTE. M ICROINDENTATION . 

L'origine de l a  grande dureté du spinel l e  à température 
ambiante e s t  mal connue. D i  verses hypothèses ont é t é  proposées, 
mais n 'ont généralement pas pu ê t r e  vér i f iées ,  faute d ' inves t i -  
gations microscopiques. :di tchell  [81] suggère que ce t t e  dureté 
e s t  à r e l i e r  à l a  grande valeur de l 'énergie  de ligne des dislo- 
cations (grand vecteur de Burgers, ub3-135eV). Ceci suppose que 

les  dislocations ne peuvent pas diminuer leur énergie de ligne 
par dissoci3tion, ou tout au moins que ces dissociations ne peuvent 
pas at te indre leur largeur d'équil ibre à température ambiante 
( à  cause de grandes f r ic t ions  de réseau ? ) .  Une autre hypothèse e s t  
proposée par Westbrook [82 ]  qui suggère que l a  grande dureté du  

spinel l e  s e r a i t  due à 1 ' in teract ion des dislocations gl i s s i  les  
avec des défauts ponctuels ( 1  acunes) . Ceci expl iquerai t 1 'aug- 
mentation de dureté avec l e  rapport de composition n q u ' i l  observe 
à 1 ' ambiante. 

La dissociation des dislocations dans u n  (ou des) plans 

différents  du plan de glissement e s t  une troisième poss ib i l i té  

qui conduirait à des orientations préférentiel les  marquées 
i33, 34 1 . 

Ces remarques pré1 imi nai res inontrent 1 e grand in t é rê t  
d '  essocier des observations m i  croscopiques aux essai s mécaniques 
d' indentztion. Ces essais sont une méthode d'étude des matériaux 
durs e t  f rag i les  u t i l i s ée  depuis longtemps e t  i l  ex is te  une l i t t é r a t u r e  
abondante sur l e  su je t  [83] . On en déduit traditionnellement l a  
dureté, grandeur q u i  peut en principe ê t r e  re l iée  à l a  limite 
élastique moyeiinant certaines approximations. En travai 11 ant sur 
des monocristaux orientés,  on peut également déduire les  systèmes 
de glissement activés de l 'observation des lignes de glissement 
autour de 1 'empreinte. Une autre  méthode consiste à u t i l i s e r  u n  
indenteur de forme allongée, comme l e  diamant Knoop, e t  de déduire 
les systèmes de glissement de 1 'étude de 1 'anisotropie de dureté [84]. 
Avant de décrire nos résul ta ts  nous rappelons les  résu l ta t s  antérieurs 
obtenus sur des oxydes de structure spinel le .  



4.1.1. Résultats antérieurs.  
Les premières études de microdureté sur 1 'aluminate 

de magnésium sont dues à Westbrook i821 q u i  a étudié 1 ' influence 
de la température e t  de l a  composition sur l a  dureté Vickers. 
Ses résu l ta t s  sont reproduits figure 46. à 1  s montrent sue l a  dureté 
augmente avec n à basse température e t  diminue avec n à haute 
température, l e  changement de pente se produisant vers 550°C - 
Westbrook explique schématiquement ces observations par l a  présence 
de défauts ponctuels en concentration d 'autant  plus grande que n 

e s t  plus grand. A basse température, ces défauts s'opposent au 
glissement des dislocations,  a lors  qu 'à  plus haute température, i l s  
favori sent 1 a montée. 

Pour l e  spinelle stoechiométrique ( n  = l ) ,  la dureté 
Vickers e s t  sensiblement constante e t  égale à 1200 kg/mm2 jusqu ' à  

500°C environ puis décroît  quand l a  température augmente ( f i g .  46b). 
Des essais  de microdureté Vickers [54 ] e t  Knoop [64 ] 

ont également é t é  conduits lors de 1 'étude des ciifferentes étapes 
de précipitation qui apparaissent au cours de reeui t s  de spinel les  
non stoechi m é t r i  ques . Aucune de ces différentes études, à notre 
connaissance, ne précise les  systèmes de glissement activés au 
cours l e  la  déformation. 

par contre, dans l e  cas d '  autres oxydes de s t ructure 
spinelle t e l s  que Fe304 [85 ] , f e r r i  t es  de Nickel [86, 40, 33, 341 , 
f e r r i  t e  de Mn-Zn [87 1 , 1 'orientation des 1 ignes de glissement 
au tour des empreintes ainsi que 1 'ani sotropie de dureté Knoop indiquent 
que l e  glissement a l ieu principalement sur des plans de type Cl111 . 
On rencontre occasionnellement les  plans Il101 e t  {1001 . 
Une étude récente par microscopie électronique sur des échanti 1 lons 
indentés de f e r r i  t e  de Nickel a mis en évidence l e  glissement 
principal (1111 <110> e t  également la  présence de glissement 
Cl001 < l l O >  [33, 341 . 

La p la s t i c i t é  des aluminates de magnésium de 1 'ambiante 
à 900°C a é t é  étudiée t res  récemment par déformation sous pression 
de confinement [35, 361. Le glissement sur les  t ro i s  plans denses CllO), 
(1111 e t  (1001 e s t  clairement mis en évidence. 



Fig .  46 

Etude de  l a  d u r e t é  Vickers du s p i n e l l e  3gO.n A2 O d ' a p r è s  Westbrook [82 ] 

a)  v a r i a t i o n  de l a  du re t é  en f o n c t i o n  de n  pour2d!verses températures ,  
b) v a r i a t i o n  de l a  d u r e t é  en fonc t ion  de  l a  température pour n = 1 .  
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Le premier <110> (110) e s t  l e  système de glissement l e  plus 
faci l e  en dessous de 800°C. Les observations microscopiques 
révèlent, dans l e  cas du glissement (111) , du glissement dévié dans 
les plans (1001 , e t  des orientations vis préferent iel les .  

4.1.2. Nos résul t a t s  expérimentaux sur 1 'aluminate de magnésium 137. 
Nous avons réal isé  des essais  d 'anisotropie de dureté 

Knoop sur un monocristal de spinel l e  de composition MgO. 1 ,l Ae203, 
dans l e  b u t  de déteminer les systëmes de glissement a c t i f s  à 

température ambiante. Nous trouvons une dureté moyenne H~' de 
1 'ordre de 1300 daN mn". Cette valeur e s t  assez grande. (Par 
exemple on trouve pour Cu20,HK s 150 [88] , pour Mg0, 400<HK<800 [84 1, 
pour u n  f e r r i  t e  de Nickel, Hk 700 186 1) .  Les empreintes sont 
donc pe t i tes  ( G  60um pour une force appliquée de 2,94 N )  e t  pour 
1 a plupart bordées de fissures soi t 1 a téral  e s ,  s o i t  aux extréni tés  
( f ig .  47) .  D'autre par t  les  longueurs des empreintes varient 
peu avec l 'o r ien ta t ion  de l ' indenteur ,  e t  i l  e s t  d i f f i c i l e  d'en 
déduire une courbe d '  ani sotropi e de dureté préci se.  

Autour de qoelques indentations sans f i ssures ,  nous 
avons pu observer par contraste interférent iel  , de peti tes  1 ignes 
de glissement. Leurs directions <110> sur une face (001) sont 
cohérentes aussi bien avec du glissement (111) qu'avec (1101. 
( f i g .  48 ) ,  Nous avons donc entrepris  une étude par microscopie 
électronique en transmission afin de caractér iser  les dislocations 
produi t e s  par 1 ' indenteur. 

a - Préparation des échantillons. 
Dans un  monocristal de composition n = 1,1 ,  fabriqué 

par 1 a méthode de Verneui 1 , nous avons découpé, à 1 ' a i  de d 'une 
scie d i  amantée , des peti tes  pl aquettes de dimensions approximeti ves 
2 x 2 m m 2 ,  d'épaisseur 0,5 m m ,  orientées para1 lélement â (001). 

On déduit la  dureté Knoop de l a  longueur L de l'empreinte produite 

par l a  force appliquée F à 1 'a ide de l a  formule semi-empirique 



Fig. 47 Fig. 48 

Empreinte Knoop bordée de fissures rendant Quelques traces de glissement parallèles à [l 1 O] sont 

difficile l'étude de I'anisotropie de dureté. visibles par contraste interférentiel près du bord 
inférieur aauche de l'empreinte (la face indentée est - 
(001)). Elles sont compatibles avec un glissement 

Fig. 49 

Réseau d'empreintes Vickers réalisées en vue de l'étude par microscopie électronique des 
systèmes de glissement activés à l'ambiante. 



Le polissage de l a  face qui sera indentée doit-être 

très soigné puisque 1 'amincissement f i n a l ,  après indentation, se 
fera presque uniquement sur la  face opposée. 

Les indentations sont réalisées ce t te  fo i s  avec 
u n  diamant Vickers dont la  forme plus symétrique (pyramide à 

base carrée)  doit conduire à des distributions de dislocations 
plus symétriques. La charqe appliquée e s t  f a ib l e ,  inférieure 
à 0,3 N ,  de manière à éliminer les  risques de fissuration dans 
1 ' échanti 1 lon aminci. Les indentations sont réparties environ 
tous les 100 Sm ( f ig  . 49) ,  en fa i sant  varier 1 'or ientat ion de 
1 ' i nden teur  . 

Après avoi r réal i s é  un  réseau d 'empreintes, 1 ' échanti 11 on 
e s t  poli sur la  face opposée aux indentations, puis aminci par 
bcmbardement ionique. 

b )  Observations par M.E.T.  

i a  figure 50 représente une indentation typique à fa ib le  
grandissement. La grosse croix centrale correspond aux quatre plans 

{lll} q u i  sont les  quatre principaux plans de glissement activés. 
A plus f o r t  grandissement ( f i g .  51) ,  on caractérise aisément les  
s y s t h e s  de glissement par analyse stéréographique classique des 
directions des 1 ignes de dislocations e t  par caractérisation de 
leurs vecteurs de Burgers. Les dislocations formant l a  croix sont 
confinées dans des bandes de glissement discrètes,  t r è s  é t r o i t e s ,  

1 de type <110> {l l l} . En outre,  on n'observe aucune orientation 
préférent iel le  e t  l a  configuration de l a  figure 52 a e s t  simplement 
1 ' intersection d'une source de Frank Read qui a produit des 
boucles dans { I l l )  , par la  lame mince para1 l è l e  à (001) , comme 
1 'indique schématiquement la  figure 52 b .  Cette observation e s t  à 

rapprocher de cel le  que 1 'on a f a i t e  sur des rayures de pol issage : 

l a  figure 53 montre l e s  dislocations produites par les  grains de 
diamant au cours du polissage e t  on retrouve cet te  configuration de 
demi-boucles de Frank-Read, s i  tuées dans des plans (111) . 

Entre les  bras de l a  croix de la figure 50 on trouve 
d'autres dislocations qui n 'ont pas l e  méme caractère que les  précé- 
dentes - ( f i g .  5 4 ) .  El l e s  semblent contenues dans l e  plan de l a  

lame mince ( O O l ) ,  mais leur vecteur de Burgers e s t  1/2 [IO1 1 incliné 

à 45" sur ce plan. 11 s ' a g i t  de boucles prisrnaticues. Une étude 



Fig. 50 

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

Fig. 51 

Bandes de glissement confinées dans les plans 
(1 1 1  ) ; lame (001). image en faisceau faible ; 
g = 040. 



Fig. 52 

a) image en faisceau faible d'une bande de glissement; lame (001) 
b) schéma montrant la configuration obtenue par l'intersection d'une source de Frank-Read fonctionnant dans 
un plan (1 11) avec une lame mince parallèle à (001). 

Fig. 53 

Dislocations produites 
te lors du polissage au 
l'échantillon. Elles sont 

dans des plans 11 1 1 I 

à I'ambian- 
diamant de 
contenues 



s  téréographique de quel ques morceaux de ces bouc1 es montre qu ' i  1 s  
sont contenus dans les  plans Ill!) en zone avec leur vecteur 

de Burgers. 11 s ' a g i t  vraisemblablement de portions de boucles de 
dislocations qui o n t  é té  créées lors  de 1 ' indentation ex nihilo 
e t  qui o n t  g l  i  ssé sur l a  surface prismatique de faces para1 lè les  
à (711) e t  (iil). Ces boucles de dislocations se sont déplacées 
sur une distance tout à f a i t  comparable à ce1 l e  des autres dislo- 

cations appartenant aux bras de l a  croix, ce qui e s t  normal puisque 
dans les  deux cas i 1 s  ' a g i t  du même type de gl i  ssement. 

Ces observations montrent clairement que, seul s  les  
1 systèmes de glissement de type ~ 1 1 0 ,  { I l l }  sont activés à tempé- 

rature ambiante dans l e  cas de faibles  indentations sur une face (001). 

Notons enfin que nous n'observons jamais de dissociation 
dans ces échantillons. Si e l l e  ex is te ,  la dissociation à température 
ambiante doi t  ê t r e  inférieure à - 40 4.  Il e s t  également vraisemblable 

que cet te  dissociation s i  e l l e  ex is te ,  se produit dans l e  plan de 
glissement pui squ'on n'observe ni directions prëférentiel l e s ,  n i  

glissements déviés. Cependant, i l  n ' e s t  pas du tout certain que 

1 es dis  1 oca t i  ons observées soi en t en équi 1  i  bre , 1 a  t rès  grande 
1 irni t e  élastique ( f r i c t ion  de réseau isotrope) empêchant 1 es 
par t ie l les  d 'a t te indre leur distance d 'équi l ibre .  

Par chauffage, on doi t  pouvoir diminuer ce t t e  f r ic t ion  
isotrope e t  permettre aux dislocations d 'a t te indre une configuration 
de dissociation proche de l ' équi l ibre .  Nous avons donc recui t  u n  
échantillon indenté pendant u n  jour à 1000°C avant de 1 'amincir 
par l a  méthode précédente. Dans ce cas, les  dislocations sont 
cl ai rement dissociées ( f  ig . 5 5 ) ,  avec une 1 argeur apparente de 
dissociation de 1 'ordre de 70 1. Mal heureusement, à cause des 
importantes di storsions c r i s ta l  1  ines dues à 1 a  grande densi t é  de 
dislocations,  nous n'avons pu caractëriser ni les  vecteurs de 
Burgers des pa r t i e l l e s ,  ni leur plan de dissociation. On ne peut 
donc pas préciser s ' i l  s ' a g i t  d'une dissociation g l i s s i l e  ou de 
montée, mais ce t te  expérience montre bien que les structures de 
coeur observées à 1 'ambiante ne correspondent pas à leur minimum 
d'énergie. 



Fig. 54 

Boucles prismatiques (probablement créées ex nihilo lors de l'indentation) et glissiles sur la surface 
prismatique de faces parallèles à (i 1 1 ) et (Ti 1). Ces dislocations sont systématiquement présentes 
entre les bras de la croix (Fig. 50). 

a) dislocations produites à l'ambiante, observées après un recuit à 1 OOO°C pendant 24 heures. Elles sont 
dissociées d'environ 7 0  À ; image en faisceau faible g = 400, 

--.-.~->- b) même,type de dislocations avant recui t :  la dissociation n'est pas visible. (même grandissement, 
même g, même s). 



4.1.3. Cas de la chromite. 

A - Le matériau": ----------- 
La chromi t e  étudiée e s t  u n  minéral naturel dont 1 a 

formation e s t  sehématiquement l a  suivante : e l l e  a c r i s t a l l i s é  
par t i r  d'un magma liquide en pe t i t s  cristaux qui se sont rassemblés 
en boules ( f i g .  5 6 ) .  Lorsque ces oeufs o n t  a t t e i n t  une t a i l  l e  c r i  tique 
( q u i  dépend vrai sembl ablement de 1 a vi scosi t é  du magma), de 1 'ordre 
du centimètre dans notre cas,  i l s  précipi tent  au fond de la  chambre 
magmatique. Par 1 a sui t e ,  au cours du nefroi d i  ssement, ces oeufs 
se sont déplacés avec l e  mouvement général de l a  ride ; i l s  se sont 

parfois déformés plastiquement ou se sont brisés en pe t i t s  morceaux 
que 1 'on retrouve isolés dans une matrice riche en ol ivine e t  fortement 
déformée pl astiquement. Certains oeufs, bien que t r è s  f i  ssurés, 
sont encore complets ( 1  es f issures  sont rempl ies d 'ol  i vine) ; ce 
sont ceux représentés figure 56. 

On a ex t r a i t  de ces roches divers types de grains : 

- des monocri s taux, de densi t é  de dislocation t rès  
3 4 -2 basse (10 -10 an ) , comparable à ce1 l e  de nos spinel les  synthétiques. 

C ' e s t  sur ces cristaux que nous avons rea l i sé  les  indentations 
anal ysêes pl us 1 oi n . 

- des cristaux déformés e t  contenant des pe t i t s  
préci p i  tes  q u i  interagi ssent avec les dislocations. Ces préci pi tés 
se forment au cours du refroidissement. En e f f e t ,  l a  chromi te  accepte 
des écar ts  de stoechiométrie notables à haute température, mais l e  

domaine de stabi 1 i té  de 1 a phase spinel 1 e rétrèci  t lorsque 1 a 
température s 'abaisse e t  a(Fe, Cr)201 précipite.  Ce cas correspond 
aux grains de chromi tes  isolés dans 1 a matrice d 'ol ivine.  

- des cr i  staux déformés sans préci pi tés  (composi tion 

stoechiométrique). Les oeufs correspondants n 'ont pas é t é  dispersés 
en peti t s  morceaux. 

x Nous remercions sincèrement A .  NICOLAS qui nous a fourni des échan- 
t i l l ons  sélectionnés, dont i l  a étudié l e  contexte géologique 
( e t  nous l ' a  schématiquement expliqué). 



Fig. 56 

Micrographie optique en lumière polarisée. La chromite apparait 

en noir (elle est optiquement isotrope) sous forme d'œuf d'un 

centimètre de diamètre environ. Ces œufs sont génèralement 

fissurés. 

Fig. 57 

Chromite déformée naturellement, la sous-structure est bien organisée en 

sous-joints parallèles. Noter l'absence de précipités. En microscopie 

optique cette chromite apparait très peu fissurée. 



Ces divers oeufs o n t  1 a même h is to i re  thermique mais 
présentent des comportements mécaniques t r è s  différents .  Certains 
o n t  u n  comportement f r ag i l e ,  analogue à celui des céramiques à basse 

température ( p l a s t i c i t é  1 imitée sui vie de rupture),  d 'au t res  sont 
plus pl astiques. La différence s ' expl ique t r è s  vrai sembl ab1 ement 
par l e  durcissement structural dû à la précipitation. 

Les di verses sous-structures de di slocations dues à 

ces déformations naturel les  sont i 1 lustrées par les micrographies 

électroniques 57 à 59.  

La figure 57 correspond à une chromite "plastique" 

(sans précipi t é ) .  On y observe des sous-joints sensi blement para1 lè l  es 
e t  bien organisés. Cette sous-structure e s t  à rapprocher de nos 

observations sur 1 ' aluminate de magnésium déformé à haute tempé- 
rature (Cf 5 4 . 2 ) .  Cependant, l es  chroni tes ont vraisemblablement 
é t é  déformées à des températures plgs basses (T<1300°C) [89, 90 1 
mais à des vitesses beaucoup plus faiblesx.  

La figure 58 correspond à une chromite difonnée 
contenant des préci pi tés  en interaction avec les dislocations. 
Des sous- joints grossiers se sont tri cotés à par t i r  de préci p i  t és .  

La t a i l l e  des prgcipités e s t  variable. Dans certains 
cas, i l s  sorit t r è s  pe t i t s  e t  t r è s  denses ( f i g .  5 9 ) ,  e t  on n'observe 
pratiquement pas de dislocations dans ces régions. Dans d 'autres  
grains, i l s  sont plus gros e t  les  joints de phase contiennent 
de nombreuses dislocations de raccordement ( f i g .  60).  Dans tous 
les  cas,  les  préci pi tés  présentent des relations épi taxiales avec 
l a  matrice, te1 les  que {O0011 precipi te  // illl}matrice. 

Les dislocations n '  apparai ssent jamais dissociées,  
mSme en faisceau f a i b l e ,  sauf peut-être les  dislocations des joints 
de phase (voir  f i g .  60) ,  mais i l  s ' a g i t  d ' u n  cas t rès  par t icu l ie r .  
t a  dissociation, s i  e l l e  ex is te ,  do i t  ê t r e  inférieure à 30 a. 

x Les défornations naturelles sont t r è s  lentes.  Les géologues 
estiment actuel lement que les  vi tesses de déformations peuvent ê t r e  

-14s - l  aussi basses que i-10 tandis qu'en laboratoire,  les  expé- 
-7 à 10-8 ,-1 riences de fluage descendent rarement au-dessous de 10 



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).  



Fig. 59 

Précipités très petits. La diffraction indique des relations épitaxiales avec la matrice ( 11 11  1 

spinelle // 10001 1 précipités). II est vraisemblable que cette précipitat ion s'est produite à 
température assez basse et que la phase de nucléation n'a pas été suivie de croîssance. On n'observe 
pas de dislocations dans ces chrornites. a) champ clair, b) champ noir correspondant. 

Fig. 60 
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B - Y ic ro inden ta t i on .  ------- -- -- ----- 
Nous avons appl iqué l a  méme méthode que dnns l e  cas 

de Yg Ae204, à un monocr is ta l  de chrcmi t e  sans p r é c i 3 i  t é  e t  de den- 

s i  t é  de d i s l o c a t i o n s  f a i b l e .  L 'ana lyse  par microscopie é lec t ron ique  

r é v è l e  l e s  t r o i s  systèmes de g l issement  <110> (110) , <110> (100) e t  

<110> C111) . 
Ce de rn ie r  appara i t  l e  p lus  fréquemment ; l e s  d i s l o c a t i o n s  

semblent cependant se propager moins l o i n  de 1  ' i n d e n t a t i o n  dans 

(111) que dans El001 . 
La f i g u r e  6 1  représente une s é r i e  de plans (111) ac t i vés .  

Les d i s l o c a t i o n s  sont b ien  conf inées dans l e u r  p lan  de g l issement  

e t  présentent  des o r i e n t a t i o n s  v i s  p r é f é r e n t i e l  1  es. On peut  1  es 

i n t e r p r é t e r  par  l a  d i s s o c i a t i o n  des v i s  hors de l e u r  p lan  de 

glissement, peut-êt re dans l e s  p lans (133) , qu i  correspondent 

à l a  faute g l i s s i l e  de p l u s  f s i b l e  énergie d 'après  Veyssière e t  

a l  1331 ( v o i r  tableau 1 ) .  

Lorsque 1  ' indenteur  a c t i  ve i 100) , on ne re t rouve  

pas d ' o r i e n t a t i o n  v i s  p r é f é r e n t i e l l e .  Les v i s  do ivent  donc g l i s s e r  

p l u s  fac i lement  dans ces plans. Par contre,  l e s  d i s l o c a t i o n s  

c o i n  sont t r ë s  r e c t i  l ignes* ( f i g  . 62).  Cet te o r i e n t a t i o n  pre f6-  

r e n t i e l l e  ne peut pas ê t r e  due à une d i s s o c i a t i o n  hors du p lan  

de g l issement  (ce s e r a i t  une d i s s o c i a t i o n  de montée qu i  ne peut 

pas se p rodu i re  à température ambiante). Nous suggèrons que 

c e t t e  o r i e n t a t i o n  d o i t  correspondre à une v a l l é e  de P e i e r l s  marquée 

pour 1 a  chromi te .  

En f i n ,  nous n'avons t rouvé qu'une seule f o i s  du 

g l  i ssement i 110) . Les d i s l o c a t i o n s  ne présentent  pas d ' o r i e n t a t i o n  

p r é f é r e n t i e l l e ,  mais l e  f a i t  que nous ne disposions que d'une 

seule observat ion empêche d'en t i r e r  des conclusions. 

u Contrairement au cas du g l issement  ( 111) , r\ù l e s  sources de 

Frank-Read ac t ivées  c réen t  un grand nombre de boucles de 

d i s l o c a t i o n s  dans 1 e mOme 71 an, 1  es d i s l o c a t i o n s  coins observées 

sont  toutes dans des plans (100) d i f f é r e n t s .  



Fig. 61 

Chromite indentée, bandes de glissement dans (1 11). 
a) plan (001 ) de l'échantillon sensiblement normal au faisceau. Les bandes de glissement dans (1 1 1 ) 
sont bien visibles. En A, elles correspondent à b = a/2 (1011, en B à a l2  /i10]. Les segments 
rectilignes des boucles de dislocation sont de caractère vis (marquées par une flèche) 
b) même plage inclinée (coupe proche de (701).  Les bandes de glissement (1 11) sont verticales. P 

i ?ur) 



Fig. 62 

Chromite indentée. Glissement dans (1 00). coupe proche de (1 12). La majorité des dislocations ont un vecteur 
de Burgers b =  al2 /O1 11, elles ont un caractère coin. 



4.1.4 .  Comparai son des résul ta ts  - Discussion. 
Ces résul ta ts  mettent en lumière u n  certain nombre de 

f a i t s  caractéristiques de la  p l a s t i c i t é  à 1 'ambiante des spinelles.  
En parti  cul i e r  : 

- l e  glissement (1111 e s t  prépondérant, tant  dans l ' a l u -  
minate de magnésium e t  l a  chromite, que dans d 'autres  spinel les .  
Ceci peut ê t r e  dû à l a  dissociation des dislocations dans l e s  plans 
{111) suivant u n  des modèles vus au chapitre 1 (équations 1 à 4 ) ,  

- les dissociations sont t r è s  fa ib les  e t  ne sont pas 
observées en faisceau faible .  Les di s l  ocations gardent une structure 
de coeur probablement hors d'équi 1 i bre, contrairement à ce1 l e s  pro- 

duites par déformation à haute température. 

Par contre, nos résii l tats sur Mg AL2" sont en contra- 
diction. avec ceux obtenus par déformation sous pression de confi- 
nement : Kirby e t  al [35 ,  36 ] mettent en évidence les  3 systèmes de 
glissement e t  trouvent en outre <110> (1101 corne glissement a i sé ,  
al ors q u  ' i 1 n ' apparai t pas par i ndenta t ion. 

Les résu l ta t s  que nous avons obtenus sur les  chrmi tes 
s '  accordent mieux avec ces expériences sous pression de confinement, 

ainsi qu'avec ies  résul ta ts  obtenus par Veyssière e t  al [33, 341 
par indentation de f e r r i  t e  de Nickel. En par t icu l ie r ,  dans l e s  
deux cas, 1 'orientation vis préférentiel l e  trouvée, peut ê t r e  
interprétée par leur dissociation dans u n  plan (1001 . 

11 s e r a i t  intéressant d'approfondir les  études de pl as- 
t i c i  t é  à basse température des composés de structure spinel l e ,  pour 
tenter de canprendre 1 ' influence de 1 a température sur la  struc- 
ture de coeur des dislocations e t  de trouver des explications aux 
apparentes contradictions actuel 1 es.  

4 .2 .  SOUS-STRUCTURES D E  DISLOCATIONS PRODUITES PAR DEFORMATION A 

HAUTE TEYPERATU R E .  

Les essais  d'indentation décri ts  ci -dessus montrent que " 
l e  spinel le  e s t  u n  matériau t r è s  dur. On ne peut obtenir des défor- 
mations appréciables, sous des contraintes usuel l e s ,  de 1 'ordre de 
quelques 1 0 - ~ u  , qu'à des températures élevées (supérieures à if / 2 ) ,  
où la montée intervient.  



Cependant plusieurs études antérieures ont montré que, 
au moins au début de la  déformation, ce1 le-ci  procède encore essentiel - 
lement par g l  issement (éventuel lement contrôlé par la  montée), ce 
glissement ayant l ieu sur l e s  plans Il101 ou I111) . 

Nous exposons ci-dessous nos propres résu l ta t s  en les  
classant par valeurs du rapport de composition (nous avons examiné 
en détail deux cas n = 1 , 8  e t  n = 1 , l ) .  

Pour c l a r i f i e r  ce t  exposé, on a rappelé briè- 
vement en t ê t e  de chaque part ie  l e s  chemins de défornation e t  les  
observations à 1 'échelle de 1 'échantillon : microscopie optique 
( 1  ignes de gl issement, biréfringence) e t  topographie X en Berg- 
~ a r r e t t '  des échanti 1 lons étudiés en microscopie électronique. On 

a ensui t e  classé nos propres résu l ta t s  sous forme de réponses, ou 
au moins de commentaires les plus précis possibles, à quelques 
questions importantes posées par 1 a déformation pl astique de ces 
spi ne1 1 es. 

E n  par t icu l ie r  pour l e  spinelle n = $,8 l e  diagramne de 
phase prédi t  une ins t ab i l i t é  de l a  solution solide en-dessous de 
T = 1520°C. Y a-t- i l  précipitation ou même simplement germination 
de peti t s  préci pi tés  en cours de déformation ? 

Dans 1 'affirmative , ce phénomène pourrait influencer 1 es propriétés 
plastiques à l a  fo is  par u n  changement continu de n dans l a  matrice 
en cours de déformation (rappelons que l a  dureté à haute tempé- 
rature du spinelle semble var ie r  en sens inverse de n e t  que les  
systèmes de glissement l e s  plus aisément activables semblent aussi 
dépendre de l a  valeur de n )  e t  par interaction dislocations-impu- 
re tés.  

Une autre question importante concerne l e  mode de 
déformation : montée pure ou gl issement (controlé par l a  montée, 
l e  glissement dévié ...) selon l e  rapport de composition n, l a  direc- 
tion de l a  contrainte appliquée e t  la  vitesse de déformation. Dans 
l e  cas du gl i ssement, peut-on confi mer  ou préciser les  systèmes 

Ces observations sont décri tes  en détail  dans la  thèse de 
R.  Duclos [801. 



de gl issement indiqués par 1 'observation optiquei?. 
Les sous-structures de dislocations la issées  par diverses déformations 
sont également importantes pour 1 a compréhension des mécanismes. 
Elles ont é té  caractérisées à deux échelles bien différentes  : par 
topographie X, à u n  grandissement typiquement de 20 à 100, e t  par 
microscopie électronique , c'est-à-dire à u n  grandi ssement typiquement 

4 5 de 10 à 10 . 11 e s t  ins t ruc t i f  de comparer les  observations fournies 

par ces deux techniques ; par exemple, on s ' e s t  attaché à retrouver 
e t  à préciser 1 es structures ce1 1 ul a i r e s  observées en Berg-Barrett. 
Enfin, comme i l  e s t  souvent dé l ica t  d'apprécier l a  représentativité 
des observations en m i  croscopie électron? que, nous nous sommes efforcés 
d'en réal i ser u n  grand nombre e t  d 'examiner systématiquement plusieurs 
1 ames minces dans chaque échanti I l  on. 

Nous rappel lerons brièvement les résu l ta t s  antérieurs 
( 5  4.2.1.  ) avant de décrire nos observations dans 1 e cas n = 1,8  
(5 4.2.2.) e t  n = 1 , l  ( 5  4.2.3.) .  

5 L'observation optique des faces de l ' échant i l lon  e s t  parfois rendue 
d i f f i c i l e  lorsque ces faces se dépolissent. C 'es t  l e  cas des échan-' 

t i l l ons  n = 1,8 flués pendant u n  temps long ; l e  phénomène e s t  a t t r ibué 
à 1 a préci p i  tat ion superfi ciel l e  d '  alumine. Après repol i ssage, les  
traces des plans de glissement peuvent ê t r e  retrouvées de façon 
indirecte par analyse de 1 a biréfringence entre  n i  cols croisés.  
E n  e f f e t  l e  spinel le ,  optiquement isotrope, apparaît alors opaque 
sauf dans les  régions où la  contrainte interne (supposée créée par 
1 ' accumul ation de dislocations dans 1 eurs pl ans de gl i ssement) crée 

une ani sotropi e optique. 
En l 'absence de précipitation ( n  = 1 par exemple) les  lignes de 
glissement peuvent également s ' e f facer  par ëvaporation ou r e c t i f i -  
cation de l a  surface lors  de la déformation à t rès  haute température. 



4 .2  . l .  Résultats antérieurs.  
Une dizaine d'études ont précédé ou ont é t é  menées en 

même temps que 1 a nôtre,  cependant les  méthodes de caractérisation 
sont parfois assez différentes (étude sur pol ycri staux pour Palmour 
[91, 92 1 observations in s i  t u  du mouvement des dislocations dans l e  
microscope électronique sous 1 'action de "beam pulses" pour Lewis [ 3 ]  , 
al ignement des dis1 ocations après recui t  sans déformation pour 
Grabmaier [ 9 3 ]  ) .  D'autres études sont plus systématiques. On a 
synthétisé dans l e  tableau ci -dessous 1 'ensemble de ces résu l ta t s  
en mettant l 'accent  sur les  systèmes de glissement observés e t  sur 
les  sous-structures de dislocations résul tantes lorsqu ' e l  les o n t  é té  
caractérisées.  L'orientation de 1 a contrainte appliquée e s t  importante 

ainsi que 1 'environnement ( a i r ,  gaz neutre tel  que 1 'argon ou vide) ; 
on les  a également mentionnés. 11 faut  aussi rappeler que d'après l e  
diagramme de phase l e s  spinel les  riches en alumine (de rapport de 
canposition n > l )  ne sont s tables  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 sor te  qu'une précipitation d'alumine (précédée 
de phases intermédiaires métastables?) peut accomgagner la  déformation 
e t  pourrait alors fortement 1 ' influencer.  On a mentionné dans l e  tableau 
1 es observations concernant 1 a préci pi ta t ion.  



TABLEAU 3 

Travaux antérieurs en déformation plas tique 

1 

Réf é- 
rences 

13 1 

Il21 

i l  1 

[93 

Observations 

L - B - M E T  

- plan de glissement principal { 110) 

- pour AC <110> et < I l l >  , le glissement 
apparaît aussi sur { 1 1 1) pour une con- 
trainte plus grande telle que TÎ i ,  /T 
= 1,5 

- pour AC <110> , lignes de glissement 
sinueuses d'orientation moyenne corres- 
pondant à un plan (331) , interprêtées 
cumme un glissement à 1s fois sur { I l  1) 
et (1 10) 

- pour AC (001) , à partir de SA de défor- 
mation sous-structure celluloire, les 
parois des cellules sont des réseaux 
formés par 1' interaction des disloca- 
tions de systèmes obliques 

- précipitation de U203 : pas signalée 

MET 

- le glissement { 1 1  1) est déterminé indi- 
rectement par l'analyse de la confi- 
guration des jonctions 

- réseaux tridimensionnels de dislo- 
cations 

- pas de précipitation de kR203 

L - E - B - astérisme des tâches de 
Laüe 

- essentiellement glissement { 1 1 1) 

- { 1 10) est signalé mais secondaire 

- précipitation de U203 au moins en 
surface 

E 

- glissement { 1 1  1 )  

à haute température 

Type d'essais 
z 

M - C  

AC : < C O I >  

<110> 

< I l l >  

f l  - C 
AC : < I l l >  

({ 110) n'est pas 
sollicité) 

M - C  

AC : nombreuses 
orienta- 
tions 

M - C  

AC : <001> 

- polygonisation pour ?a1740°C 

- précipitation de ~ c ~ 0 ~  au moins en sur- 
face 

3 

I 

nemen t 

Air 

Argon 

Air 

Vide 

n 

3 , 5  

cl  I O >  

< I l l >  

Intervalle 
de 

température 
(OC) 

1300-1520 

1 1500 

3,25 1250-1800 

1550- 1850 



Tableau 3 (suite) 

-- - 

Observarions 

AC : <001> - mêmes résultats que pour n=3,5 de 
[ 31 ;.glissement principal I l  10) 
mais  ci le glissement I l  1 1 )  apparait 

C - flexion 

AC :  IO> - glissement principal ( 1  1 1  

sement ou biréfringence 
AC <110> 

- 1 'alignement des figures d 'attaque 
est compatible avec un glissement 
11 1 1 ! survenu lors du refroidissement 
des cristaux produits par la méthode 



Tableau 3 (suite) 

x tableau des facteurs de Schmid pour les plans de glissement principaux 1 1 1  1 )  et 

(110) et pour les orientations de compression les plus fréquentes. 

Abréviarions utilisées dans le tableau 

M :  monocris ta1 

C  : compression à vitesse cons tante 

AC : direction de l'axe de compression 

L : observation de lignes de glissement 

B : biréfringence 

E : figures d'attaques 

MET : microscopie électronique en transmission 

Réf é- 
rences 

i96 1 
I97 1 

1 

[99 1 

Observations 

L - E - M E T  

- { 1 1  1 )  est le glissement priaaire, 
avec un important glissement dévié 
sur un autre plan { 1 1 1 )  très faible- 
ment sollicité 

- évidences de montée importante 
- sous-structure uniforme formée de 
réseaux et de quelques longues dislo- 
cations coin dans le plan de glis- 
semen t primaire 

B - MET 
- système de glissement < 110> { 1 1  1 )  

- au début de la déformation : longues 
dislocations coin rectilignes, puis 
réseau tridimensionnel de dislosaeions 

- évidences de montée 

P 

1 

b 

Intervalle 
de 

température 
( O C )  

1 7 90- 1 895 

I 
Environ- 
nemen t 

Argon 

Type d 'essais x 

M - C  

A C  à 4S0de 
< I I I >  et <110> 
({ 1 1  1 )  favorisé) 

~ { 1 1 1 )  = 

'{llo] = 0,41 

M - C  

AC : <123> 

<112> 

< l  l i >  

(1 1 1 1 j f avoriîé) 

I 
I 

1780-1980 Argon 



En résumé, i  1 découle de ce tableau de résul t a t s  , que 
les  systènes de glissement activables par compression uniaxiale sont 
<110> (111) e t  <110> (110) ( l e  plan de glissement (100) n ' e s t  signalé 

qu'une seule fois  par Radford [l] pour n - 2 ) .  Le choix entre ces sys- 
tèmes e s t  assez confus dans la  1 i t té ra ture ,  notamment en fonction du 

rapport de composition n . Pour n = 2 ,  i l  semble y avoir accord pour 
l e  système <110> (110) ; pour n = 3 ,  où l 'exsolut ion d'alumine, pourtant 
relativement rapide, n ' e s t  pas prise en compte, Radford [ l l  , contrai- 
rement à Lewis [ 3 ]  , trouve <110> (111) corne glissement principal ; 

enfin, pour n = 1,  les  différents  auteurs n 'ont mis en évidence que l e  
glissement <110> (1111 , mais i l  fau t  souligner q u ' i l s  ont tous choisi 
des orientations de compression qui favorisaient ce g l  issement par 
rapport au glissement <110> (110) . 

E n  outre, les  quelques études de microscopie électronique 
apportent de nombreuses informations, qu ' on peut résumer bri évement 

comme s u i t  : 
- pour n % 2 à 3 , 5 ,  l es  dislocations sont largement disso- 

ciées (v i s ib l e  en champ c l a i r ) .  Elles sont souvent hors de leurs plans 
de glissement e t  tendent à former des ce1 lu l e s ,  surtout après de grandes 
déformations. La montée e s t  donc importante aux températures de défor- 
mation ( T  > 1300 C soi t > 0,65 T f )  Aucune observation de préci p i  tat ion 
en volume n'estmentionnée dans ces études, bien que certains échan- 
t i l lons  a i en t  été déformés en dessous de leur  temperature de s t a b i l i t é  
 thermodynamique,^ 

- pour n = 1, l a  température de déformation e s t  plus élevée 
car l e  spinel l e  équimolaire e s t  plus dur. Les évidences de montée sont 
nombreuses. Cependant, de 1 ongues dislocations coin dans des pl ans 

(111) , rect i l ignes,  sont observées e t  interprêtées corne l e  résu l ta t  
d'une f r i c t ion  de Peierls encore efficace à ces hautes températures 
[96, 97 ] . 

Nous décri vons main tenant nos propres observations . 

4.2.2. Cas n = 1,8 [IO0 à 1021 . 
Diverses orientations ont é té  tes tées ,  tan t  en fluage 

qu'en compression uniaxiale à vitesse constante. L'étude apprcfondie 
en M.E.T. a  é t é  abordée uniquement sur les  échantillons comprimés selon 
1 'axe [O01 ] . Le tableau 4 donne l e s  facteurs de Schmid des divers 



systèmes de glissement les  plus favorisés pour cet te  orientation. 

(voir  aussi la figure 6 3 ) .  

Tableau 4 : Facteurs de Schmid pour 

1 ' axe de compression [O01 ] 

1 
Système d e  [IO1 ] ' [loi] ' [Oi 1 1  [O] y] 
glissement (107) ~ ( I o I ) ,  (OIT); (01 1 )  

i ; 
i I 

On voi t  que l e  glissement .dans Cl101 e s t  légèrement favorisé,  

@{110) ' @ { l l l I  = 1,22 e t  que quatre systèmes <110> (110) sont 

Nalement s o l l i c i t é s .  

A - Observations à 1 ' échel 1 e de 1 ' échanti 1 lon 180 1 . 

Pour T<1500°C, les  diverses observations ( 1  ignes de gl i s -  

sement, biréfringence, topographies Oe Berg-Barrett) indiquent qu' après 

une fa ib le  déformation ( ~ 3 % ) .  les  quatre systèmes les plus s o l l i c i t é s  

ont bien é t é  activés e t  q u ' i l  n'y a aucune trace de glissement (1111 . 
Pour des déformations plus importantes, i l  n 'y  a plus que 

deux systèmes orthogonaux <110> { 110) a c t i f s ,  donnant une déformation 

plane, soient [01T] (011) e t  [O11 1 (017). L'éprouvette garde une épaisseur 

constante dans l a  direction [190] , prenant une forme de b a r i l l e t  

dans (100). 

Pour les  grandes déformations, une sous-structure cellu- 

l a i r e  s ' i n s t au re ,  constituée de sous-joinhs de flexion pure dans les  

plans perpendiculaires aux plans de glissement. I l  s ' a g i r a i t  donc de 

sous-joints à une famille de dislocations coin. La t a i l l e  des cel lules  

e s t  d'environ 50 prn pour une contrainte réduite de 50 MPa. 



Fig .  63 

a )  o r i e n t a t i o n  des  ép rouve t t e s  de compression s e l o n  [O01 ] , 
b )  p r o j e c t i o n  s té réographique  correspondante .  Les d i v e r s  p l a n s  de g l i s -  

sement p o s s i b l e s  y s o n t  ind iqués  en p o i n t i l l é s  pour les p l ans  { l l l )  
e t  en t r a i t s  p l e i n s  pour l e s  p l ans  ( 1  10) . 



Lorsque l a  température de 1 'essai augmente (au-dessus de 

1500°C), les indices de glissement, ainsi que l a  sous-structure ce1 lu- 
l a i r e  s'estompent. 

Ces résu l ta t s  sont val ab1 es aussi bien pour les  expériences 

de fluage que pour les  déformations à vitesse constante ( à  vitesses 
de déformation e t  contraintes appliquées comparables), e t  on ne dis t in-  
guera pas ces deux types d'essai dans 1 a sui te .  

En  déformation à vitesse imposée i l  apparait u n  crochet 
de traction q u i  correspond à une période d'incubation dans l ' e s s a i  
de fluage (fluage sigmoïdal). Dans les  deux cas les  topographies de Berg- 
Barrett indiquent que l a  déformation démarre à par t i r  des sous-joints 
de croîssance qui produiraient les  premières sources de Frank-Read. 

L'ensemble de ces résul ta ts  e s t  bien cohérent avec une 
déformation essentiellement par glissement dans les  plans E110) con- 

trôl  ée par 1 a montée, e t  évoluant vers une sous-structure ce1 lu1 a i re  
stable*. 

B - Y-a-t-il précipi tation en cours de déformation pour ---- 9----------- .................... --- 

Nous n'avons jamais  observé de préci p i  t é s ,  même dans l e s  
ëchantillons qui ont é té  flués pendant u n  temps t rès  long (30 heures 
à T = 1225°C). Ceci amène l a  question de l a  t a i l l e  minimale des préci- 

pi tés observables en microscopie électronique, s o i t  en irage, s o i t  
en diffract ion.  Des préci pi tés approximativement sphériques, t r o p  

pe t i t s  pour ê t r e  observés en champ c l a i r ,  donnent des taches de dif-  
fraction visibles jusqu'à u n  rayon r = 50 8. Pour des t a i l l e s  plus 
peti t e s ,  on doi t avoir u n  ha1 O caractéri  stique au tour des réflexions 
de la matri ce 1641 . Pour des ta i  1 l es  encore pl us peti t e s ,  1 es préci - 
pités ne seraient  plus directement v is ib les ,  mais s ' i l s  interagissent 
fortement avec les  dislocations g l i s s i l e s ,  i l s  devraient donner à celles-ci  
des formes part icul ières  en festons que nous n'avons pas non plus observées. 

Notons que pour une autre orientation de l a  contrainte appl iquëe 
a// [llO], on peut s o l l i c i t e r  du glissement (1111 , mais celui-ci es$: 

nettement plus dur que {llO} e t  s'accompagne de fréquentes déviations 
sur les  plans de glissement Il101 [801 . 



Fig. 64 

a) dislocations décorées par des petits défauts ( o b s e ~ a t i o n  unique), 

b) les dislocations sont hors contraste. 



E n f i n  1 'évaluation du rapport de ccimposi tion de la  matrice après 
déformation (par mesure du pas du réseau - cf l a  cûurbe a (n )  f i g .  3 
chap. 1) ne f a i t  apparaître aucune variation détectable de n. 

En l'absence de tous les  indices ci-dessus nous avons donc 
considéré que l e  spinel le  n = 1 ,8  e s t  métastable dans 1 ' i n t e rva l l e  de 
température 1200°C - 1520°C, pour des durées d'expérience < 40 heures. 
L'observation de 1 a figure 64 précédemment pub1 iée 1 montrant 

des pe t i t s  défauts sur des dislocations n ' a  é té  vue qu'une seule f o i s  
e t  n ' e s t  pas du tout représentative. 

En conclusion, i l  semble bien q u ' i l  n'y a i t  pas l ieu  de 
distinguer à ce point de vue les  sous-structures dévelopoées en-dessous 
ou au-dessus de T = 1520°C. Ce1 les-ci évol~ient sensiblement, mais de 
façon continue avec 1 a température. 

C - Confirmation du glissement { i l01  2ar M.E.T.  e t  sous- ---------------- _---- ---------- - _--- _--- _----- _--- 
structures t v ~ i q u e s .  
------------bk- --- 

Nos observations en microscopie el ectronique conf i ment  
qu'à température pas trop élevée c 'es t  à d i re  dans l e  domaine de 
metastabil i t é  des phases, T G  1500°C) er: pour- des ~i tesses de défor- 
mations & de 1 'ordre de 1 0 ' ~  â IO-' , l a  deformation procéde 
par glissement dans (1101 . 

Pour de t rès  fa ib les  déformations (avant l e  crochet de 
t rac t ion) ,  les dis1 ocations sont confinées dzns ces pl ans e t  présentent 
des orientations préférentielles marquées. Sur la  figure 65 a ,  l e s  
dislocations sont bien rect i l ignes,  dans les  directions [ 4 1 i ]  e t  [4 i l ]  . 
q u i  sont à 1 ' intersection du plan de glissement (011) avec les  plans 

1.113) . Ceci suggère une dissociation sess i le  dans ces plans 1.113) . 
On discute de façon dé ta i l lée  ces dissociations dans l e  chapitre V .  

Ces orientations <114> d i  sparai ssen t quand 1 a déformation augmente. 
Le caractère coin e s t  également observé comme orientation préférentiel l e  
(figure 65b). Contrairement au cas précédent, cette orientation subsiste 
jusqu'à des déformations de 5 à 6% (f igure 66) ,  ouis d ispara î t  grogres- 
sivement e t  n ' e s t  plus du tout vis ible  pour E = 108 ( f igure  67).  Les 
jonctions sont alors 1 'observation la  plus fréquente. 



Fig. 65 

Echantilion n = 1.8 comprimé à vitesse constante à 1400°C, E < 1 96, lame (O1 l) / /p lan de glissement. 
a) les directions préférentielles/41i] et / 4 i l ]  correspondent à l'intersection du plap de glissement avec des 
plans 11 13 1 



Fig. 65 

b) autre orientation préférentielle observée : dislocations coin. 



ui3 O 1 . r -d  UOI I~JOIS IP  ap ailsuap 'aanbieui ualq isa /l 1 0 j  z/e = q *(/00 11 // au611) 
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a ~ a ~ ~ e ~ e d  a u e l  (e.% g~ 3 '3.0zi  1 P ( l-~S.~ L r 1 = 3 ) aiueisuo3 assailn q ?ui~ iduio î  8.1 = u uollllueq33 



Fig. 67 

Echantillon n = 1,8 flué de 1 0  % à 1450°C 
micrographie électronique 1 MV, lame parallèle à (010) 

8 -2 
L'orientation coin préférentielle a disparu,p~2.10 cm 



La présence d 'un  grand nombre de d ipô les  c o i n  après de 

f a i b l e s  déformations ( f  i g  . 68) e s t  également une bonne i n d i c a t i o n  

de gl issement.  

En out re ,  on a v é r i f i é ,  par 1 'analyse systématique des 

vecteurs de Burgers e t  des o r i e n t a t i o n s  des l i g n e s  de d i s l o c a t i o n s  

que rapidement, après quelques Z, l a  déformation n ' e s t  due qu 'à  

deux systèmes de gl issement orthogonaux [O111 ( 0 l i )  e t  [01I1 (011). 

Ceci se v o i t  b ien en comparant des lames minces coupées sur deux faces 

crthogonales de 1 'éprouvet te  so l  1 i c i  tée en compression para l  1 èlement 

à [O011 . ( f i g u r e  69 ) .  Sur l e s  lames (010) on v o i t  un grand nombre 

de longues d i s l o c a t i o n s  presque coin,  1 igne // [ l O O ]  , 6 = $ IO11 1 
L 

e t  1 [OIT ] , tand is  que sur  l e s  1 amer (100).  seules son t  v i s i b l e s  

1 es d i s 1  cca t ions  précédentes, maintenant vues de bout.  S i  l e s  quat re  

systèmes de g l issement  é t a i e n t  ac t i vés ,  l e s  deux con f i gu ra t i ons  69 b 

e t  69 c s e r a i e n t  é v i d e m e n t  ident iques .  

Pour l e s  essa is  r é a l i s é s  à p lus  haute température, notamnent 

dans l e  domaine de s o l u t i o n  s o l i d e  s tab le ,  T > 1500°C, l a  t r a n s i t i o n  

du stade de g l issement  pur ( longues d i s l o c a t i o n s  sensiblement co in  

dans l e s  p lans {110} , d ipô les )  vers l e  stade de g l issement  e t  montée 

( j onc t i ons ,  pa ro i s )  e s t  t r è s  ne t te .  

On observe en ou t re ,  à haute température, une densi te 
de d i s l o c a t i o n s  l i o r e s  p p l u s  f a i b l e  d 'une décade envi ron,  â m&e 

taux de déformation ( e t  à mëme v i t esse  de déformat ion pour l e s  essa is  

à v i  t es te  constante) ,  cohérente avec une mobi 1 i t é  des d i s l o c a t i o n s  

(cont rô lée  par  1 a montée) qu i  augmente avec 1 a température. En e f fe t ,  

l a  v i t esse  moyenne de g l issement  des d i s l o c a t i o n s  à une température T, 

e s t  dans n o t r e  cas : 

V = A a exp - Q/kT 

e t  l a  v i t e s s e  de déformat ion : 

où a e s t  l a  c o n t r a i n t e  appl iquée, Q l ' é n e r g i e  d ' a c t i v a t i o n  

du mécanisme de franchissement des obstac les e t  A e s t  propor t ionne1 

à 1 'ampl i  tude de g l issement  obtenu après chaque obs tac le  f ranch i .  



Fig. 68 

Echantillon n = 1,8 déformé à vitesse constante ( =1, 41  0 -5s-1) à 1 420°C,  EN^ %, lame 

parallèle au plan de glissement (01 1). nombreux dipôles d'orientation coin. 



Fig. 69 

Echantillon n = 1 . 8  déformé à vitesse constante 

à 1 4 2 0 ° C  (Ew6 %) 
a) orientation des deux lames minces par 

rapport à l'éprouvette de compression, b) la 

lame ( 1  00) fait apparaître essentiellement des 

dislocations vues debout. Les deux systèmes 
C l 0 1 1  ( 1 0 7 )  et ~ 1 0 7 1  ( 1 0 1 )  ne sont pas 

activés, c) dans la lame (OIO) ,  on voit des 

dislocations d'orientation moyenne coin appar- 

tenant aux deux systèmes conjugués CO1 1 1  
(01 7 )  et COI 1 I (01 1 ) .  



L'ënergie d 'act ivat ion O a é t é  évaluée dans les  essais  de fluage 
à 5,3 eV [IO01 . 

On observe expérimen ta1 ement q u  ' à vi tesse de déformation 
constante, la  contrainte e s t  deux fo is  plus f a ib l e  lorsqu'on passe de 
Tl = 1420°C à T2 = 1570°C, tandis que l a  densité de dislocations chute 

8 -2 7 -2 de q = 4.10 an à pz = 5.10 an , 

Il e s t  simple de montrer que l a  diminution de la  densi t é  
de dislocations d'un rapport 10 entre ces deux températures ne corres- 
pond à 1 'augmentation correspondante de leurs  vitesses que s i  l e s  
ampli tudes de glissement sont égales, aux deux températures considérées, 
Al = A* : 

On constate a ins i ,  qu'au dessus ou en dessous de 1500°C, 
1 ' ampl i tude de gl i ssemen t reste 1 a même pour chaque évènement ; ceux-ci 

se produisent simplement plus fréquemment car 1 a montée nécessaire au 
franchissement des obstacles e s t  plus rapide. 

Des densi tés de dislocations l ibres  typiques ont é té  
évaluées sur de grandes régions e t  parfois dans des lames épaisses 

6 grâce à l a  microscopie à t rès  haute tension (10 Volts). On a résmé 
dans l e  tableau 5 quelques résul ta ts  représentatifs.  
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Tableau 5 

Densi tés e t  configurations des dislocations pour diverses déformations. 

Les figures 71 a e t  b correspondent respectivement à une 
fa ib le  défornation 6 vitesse constante e t  en fluage à des températures 
t r è s  proches. Ces micrographiês sont assez semblables à celles des 
figures 72 e t  73 qui montrent les  configurations correspondant à de 
plus grandes déformations à l a  même température. Ces figures montrent 
que 1 a densi t é  de dislocations 1 i bres cesse rapidement d'évoluer. 

D'une façon générale, i l  devient t r è s  d i f f i c i l e  par micros- 
copie électronique de retrouver l e s  systèmes de gl issement activés 
lorsque la  températare des essais  e s t  élevée (Ti1500 C ) .  En e f f e t ,  
l es  nombreuses jonctions font  apparaître de nouveaux vecteurs de 
Burgers, non activés par l a  contrainte. De plus, i l  e s t  manifeste qu'une 
proportion importante de montée s ' e s t  produite permettant à ces noeuds 
t r ip l e s  d'approcher de leur  configuration d 'équi l ibre  en é to i l e  ( t r o i s  
brins coplanaires à 120"). La figure 74 analyse quelques noeuds 
t r ip l e s  de ce type. Les dislocations i n i t i a l e s  ne sont plus dans 
leurs plans de glissement, leurs jonctions ne sont plus alignées 
avec 1 ' intersection de ces plans. 11 e s t  vraisemblable que plus la  
température e t  la durée de 1 'essai  augmentent, plus les  jonctions 
s'approchent de cet  éqüil ib re ,  e t  plus les  manifestations possibles 
du glissement cessent d ' ê t r e  perceptibles en microscopie électronique. 

1 

E (  cl) 

, 
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l I 

I 
4 
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1 
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1 
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Fig. 70 

Echantillon n = 1.8 déformé à vitesse constante (1 4 IO-~S-') à 1400°C 
E < 1 %, lame (01 0 )  

8 -2 
configuration et densité typiques ; p N 2 à 4.1 0 cm . 



0 Fig. 71 

e:) Echantillon n = 1.8. lames (01 0) 
a) déformé à vitesse constante ( k = 1,4 1 0 ~ ~ s - l )  à 1 570°C ; E < 1 % 

7 configurations et densité typique p w l  à 3.10 cm-2 
b) déformé en fluage à 1 550°C ; c N 0,2 % , p~ 5.1 ~ ~ c m - ~ .  



Fig. 72 

Echantillon n = 1.8 flué à 1 550°C, EN 3 0  4, lame (01 O), densité N 7.1 o ~ c ~ - ~  

Fig. 73 

Echantillon n = 1.8 déformé à vitesse constante ( = 1,4 1 0  -5~-1)  à 1570oC, ~ ~ 1 0  %. La 
7 densité es: -0 l'nrdre de 5.10 lame '01 O). 



Fig. 74 

Echantillons n = 1.8. déformés en fluage à 1 550°C, exemples de 
jonctions proches de l'équilibre (éto i le à 1 20°), a) E = 11  %, les 3 
brins sont coplanaires et forment des angles de 70°, 1 40° et1 50°, 
b) E = 3 0  %, les 3 brins sont coplanaires et forment des angles de 
90°, 1 30° et 140". c) E = 3 0  %, les 3 brins sont coplanaires et 
forment des angles rie 1 1 0°, 1 ZOO et 1 30°. 



D - Structure ce l lu la i re  - Cm~araison aux toooara~hies  de ------ ---,- -,-- ------ --- - -&-- - - - - - - - -  ---i L - & - - L - - - - - -  

Berg-Barrett --- --------- . 

Les topographies de Berg-Barrett montrent t rès  cl ai rement 
dans 1 es échan ti 1 1 ons déformés à température pas trop élevée (Tr\.1400°C) 
une sous-structure cel lulaire .  Les contrastes observés s ' in te rprè ten t  
par des sous-joints de flexion al ternés e t ,  dans les  échantillons 
défournés à contrainte constante, l a  t a i l l e  des cellules dépend clai-  
rement de l a  contrainte appliquée. Dans les  échantillons déformés à 

plus haute température, cet te  sous-structure ce l lu la i re  di sparai t ,  
les  tapographies de Berg Barrett deviennent moins c l a i r e s ,  montrant 
des f eu i l l e t s  de dislocations assez diffus  e t  dans des plans (110) 

contenant l ' axe  de compression. 
Les observations en mi croscopie électronique montrent au 

contraire des sous- joints de polygoni sation assez bien formés dans 
les  échantillons déformés aux plus hautes températures, tandis qu'on 

n 'observe que des sous- joints de croissance, à pl us basse température 
(voir  en annexe cornent on peut distinguer les  sous-joints de poly- 
gonisztion des sous-joints de croîssance). 

Cette apparente contradi ction entre les  observations 
réal i sées par 1 es deux méthodes provient certainement des échel les  
d'observation t rès  différentes.  En microscopie électronique , u n  sous- 
joint  apparaît comne une répart i t ion assez régulière de dislocations 
sensi bl men t  para1 1 èl e s ,  confinées dans u n  espace t rès  é t ro i  t (typi - 
quement quel ques centaines d lAngs t rbs ) .  En Berg-Barrett, u n  sous- 
joint sépare deux régions désorientées d'une dizaine de minutes d 'angle,  
mais 1 'épaisseur de l a  paroi peut f a i r e  quelques microns, bien qu ' e l l e  

apparaisse, aux fa ib les  grossi ssements a t t e i n t s ,  comme une simple 
1 igne. Dans ce t te  tranche cr i s ta l  1 ine,  l e  contras t e  d 'orientation des 
topographies X n ' e s t  sensible qu ' à  l a  minori t é  des dislocations en 
excès d ' u n  signe sur 1 'autre .  De ces "sous-joints" t rès  grossiers ,  l a  
microscopie électronique peut donc donner une image apparaissant comme 
une d i s t r i  bution homogène de di slocations de signes essentiel  lement 
al ternés, noyant complètement les  modul ations assez 1 arges dues aux 
légers déséquilibres locaux d ' u n  signe sur l ' a u t r e  alternativement. 



De ce point de vue les  topographies de Berg-Barrett 
mettraient en évidence les étapes prémonitoires des sous- jo in ts ,  
à condition que les  excès de dislocations d'un type donné soient 
suffisants pour produire une désorientation d'une dizaine de minutes 
d'angle. C 'est  bien l a  la s i tuat ion attendue à température pas trop 
elevée : l a  densité des dislocations y e s t  importante e t  l a  montée 
n ' e s t  pas assez efficace pour prsdui re des sous- joints  bien organisés. 
Au contraire ,  à plus haute température 1 a densi t é  des dislocations 
mobiles e s t  plus fa ib le  ( leur  rnobili té  é tan t  plus grande), e l l e s  
forment des sous-joints moins denses, à désorientation trop faible 
pour ê t r e  détectée en topographiede Berg-Barrett. Par contre,  la  

montée é t an t  plus eff icace,  l e s  sous- joints sont mieux organisés e t  
peuvent ê t r e  maintenant détectés en microscopie électronique. Les 
deux méthodes apparai ssent donc pl us comne corno1 émen ta i  res que contra- 
d i  ctoi res . 

Nous décrivons ci-dessous l a  structure ce l lu la i re  e t  les  
sous- joi n ts  t e l s  qu ' i 1 s apparaissent en microscopie électronique. 

C'est sur les  échantillons ayant subi les  plus grandes 
déformations aux températures l e s  plus élevées que 1 'on observe l e  
mieux l e s  parois de polygonisation. La figure 75 montre u n  de ces 
sous-joints dans un  échantillon déformé de 30% à 1550°C. 11 e s t  cons- 
t i  tué de plusieurs farnil les de dislocations encore assez irrégul iè-  
rement réparties e t  sa désorientatfon e s t  t rès  f a ib l e  (de 1 'ordre de 
l a  minute, s o i t  nettement moins que l a  l imite de résolution du Berg- 
Barrett) .  11 s ' a g i t  t r è s  vraisemblablement d ' u n  sous-joint de polygoni- 
sation. Dans de grandes plages transparentes, nous avoss pu observer 
de nanbreux sous-joints que 1 'on s u i t  sur une centaine de microns. 
I l s  caractérisent bien la s t ructure ce l lu l a i r e ,  q u i  e s t  constituée 
de t e l s  sous-joints, espacés de 30 à 50 vm e t  contenus dans des plans 
voisins de (011) e t  (01i). L'axe de canpression é tan t  paral lè le  à [O01 ] 
ces sous-joints'sont donc de même orientation que ceux détectés par 
Berg-Barrett à plus basse température, mais contrairement aux précédents, 
i l s  sont constitués de plusieurs fami 1 l e s  de dislocations.  Ceci peut-être 
dû au fa i t ,qu  ' à  haute température, les quatre systèmes de glissement 
I110) sont activés [80],  ce qui conduit naturellement à des sous- 
joints plus compliqués. 



Fig. 75 

Echantillon n = 1.8 déformé en fluage à 1 550°C ; E = 3 0  %,exemple de sous-joint fréquem- 
ment observé dans cet échantillon 

q / l ;  

a) lame (01 0). Le plan du sous-joint est perpendiculaire à la lame, son orientation est proche de 
"1 <. - .  

(1 01 ). 

b) la lame a été inclinée de 43O autour de l'axe X :  le sous-joint est constitué de plusieurs 
familles de dislocations. 



Fig. 76 

Echantillon n = 1,8 déformé en fluage à 141 O°C ; E N 9 % - lame (01 O),sous-joint consti tué 
essentiellement d'une famille de  dislocations coin activées par la contrainte. Le plan du sous- 
joint est proche de (01 1). 1 1  s 'agit peut-être d'un sous-joint de croîssance. 



A plus basse température nous n'observons que des sous- 
joints de croissance (voir  1 'annexe). I l s  sont bien en équi l ibre ,  
d 'orientations quelconques par rapport à 1 'axe de compression e t  aux 

systèmes de gl i  ssement activés ; i  1 s  présentent souvent une désorien- 
tation assez importante e t  on les  rencontre aussi bien dans des 
échanti 1  lons t rès  fai  bl men t  déformés (avant 1  e  crochet de t ract ion,  
par exemple) , que dans d '  autres,  déformés davantage. 

Pour l e  sous-joint de l a  figure 76, observé dans u n  
échantillon déformé à "basse température" (1410°C), i l  e s t  d i f f i c i l e  
de trancher entre  sous-joint de croissance e t  sous-joint de polygo- 
nisation. 11 e s t  essentiellement fonné d'une famille de dislocations 
coin activées par l a  contrainte parallèles à [IO01 , de vecteur de 

a [O11 1 . La normale au plan du sous-joint e s t  parallèle à 9, Burgers 
i l  s ' a g i t  d'un sous-joint de flexion pure, en équi l ibre ,  avec une 
désorientation de 1 'ordre de 1 /2  degré. L'orientation e t  la  nature de 
ce sous-joint sont cohérentes avec les parois des cellules trouvées 
par topographie Berg-Barrett dans ce t  échantillon, mais d'une part  
sa désorientation sembl e  t r o p  importante, d' autre par t ,  1 'observation 
de t e l s  sous-joints e s t  loin d ' ê t r e  systématique e t  on ne peut affirmer,  
c m e  nous 1 'avions f a i t  précèdemment [100] , qu ' i l  s ' a g i t  d'une paroi 
do polygonisation. 

En concl usion, 1 a  microscopie 6lectr.onique indique 1 'ab- 
sence totale  de précipitation en volume en-dessous de la  température 
d'équilibre d u  spinel le  n = 1,8. 

Elle confirme, au moins pour T<1500"CY que l a  deformation 
procède par glissement dans l e s  plans (1101 l e s  plus s o l l i c i t é s  

au début de la  déformation. Au dessus de 1500°C, ce glissement persis te  
encore, mais la  montée devient de plus en plus fréquente e t  diminue 
l e  temps d ' a r r ê t  devant les  obstacles. 

Une sous structure ce1 lu la i re  s '  instaure progressivement. 
El l e  e s t  bien caractérisée en microscopie électronique dans les 
échantil lons déformés à haute température (T>1500°C). 

Enfin, l a  densité e t  l a  distribution de dislocations 
semble rapidement se s t ab i l i s e r  e t  ne plus évoluer, ce aui e s t  
cohérent avec 1 'existence d ' u n  fluage stationnaire ou 1 'absence de 

durcissement dans les  essais  à vitesse constante. Ceci pourrait cor- 
respondre à u n  mécanisme de glissement des dislocations (contôlé par 



1 a montée) entre parois de ce1 lules  adjacentes lorsque ce1 les-ci 
se sont m i  ses en pl ace. 

L'examen plus dé ta i l lé  des processus de montée nécessite 

l a  connaissance de l a  structure de coeur des dislocations. On y 

reviendra au chapitre V après 1 'étude en microscopie électronique 
de la dissociation des divers types de dislocations.  

4.2.3. Cas n - 1 , l  [9, 192, 1031. 

Les échantillons ont é t é  déformés en fluage ou en compression 
à vitesse constante dans u n  interval le  de température plus élevé que 
dans l e  cas n = 1,8 (157Q°C<T <1730°C contre 1225°C<T<15700C), car 

pour ce rapport de composition, l e  spinel l e  e s t  beaucoup plus dur ; 

ainsi à mêmes température e t  contrainte appliquée, l a  vitesse de fluage 
pour n = 1,l e s t  sensiblement 50 fo is  plus f a ib l e  que pour l e  cas n = 1,8.  

Deux orientations de 1 'axe de compression ont é t é  testees : 

[O011 qui favorise l e  glissement (110) , e t  [110] q u i  favorise l e  g l i s -  
sement { I l l )  . Pour l a  c la r té  de 1 'exposé, on a distingué ces deux 
déformations dans tout ce qui s u i t  : 

A - Observations à l 'échelle de 1 'échantillon 1801 . ................................................ 

- axe de compression [O011 - Dans les  échantillons f lués ,  
on observe des traces de glissement compatibles avec 1110) au début 

de la  défornation (~%0,3X).  Pour des déformations plus importantes, ces 
traces s'estompent mais aucune structure ce1 lu1 a i re  n ' e s t  observée en 
topographie de Berg-Barrett, même après 13% de déformation à 1610°C 
par exemple. 

Pour les  essais  à vitesse imposée, les  traces de g l i s -  
sement dans 1110) sont visibles plus longtemps (par exemple après 8% 

de déformation à 1630°C), mais dans ces expériences la vitesse de défor- 
mation i e t  l a  contrainte appliquée sont plus importantes que pour l e s  
essais de fluage. 

Pour ces deux t p e s  d ' e s sa i s ,  i l  n 'y a jamais de traces 
de glissement (111) . 

Enfin, i l  fau t  noter q u ' o n  n'observe ni fluage sigmoïdal, 
ni crochet de traction sur les  courbes de déformation (f iqure 7 7 )  e t  
que les échantillons f lués  présentent une forme de baril l e t  inversé - 



c'est-à-dire que leur section augmente plus aux tê tes  qu'au milieu 
de 1 'éprouvette. ( f igure 78).  Ce changement de forme e s t  interprêté 
par de l a  montée. Sur t o u t  plan contraint,  l a  compression tend à 

évaporer les atomes, en fa i sant  monter des dislocations coin 
actives (par exemple à 45" de 1 'axe de compression). Ceux-ci ne 
peuvent donc se condenser que sur des plans non contraints, en fa i sant  
monter des dislocations coin de vecteur de Burgers cet te  f o i s  ci 
perpendiculaire à 1 ' axe de compression. De te l  les  dislocations peuvent 
se développer dans les  plans El101 passant par 1 'axe de compression, 
par exemple par fonctionnement de sources de Bardeen-Herring. 

- axe de compression [110]. 
I l  favorise l e  glissement Elll) , comme 1 'indique l e  

tableau des facteurs de Schnid pour ce t te  orientation, e t  1 'on a 

Tableau 6 : Facteurs de SchrnSd @ pour 1 'axe de 
compression [110] . 

On voit que quatre systèmes (111) <110> , dans seulement 
deux plans { 111) d i s t inc t s ,  sont également sol1 ic i  tés .  

Après de faibles  déformations en fluage ( ~ < 1 % ) ,  on ob- 
serve des traces de glissement 1111) correspondant aux deux plans 
les  plus s o l l i c i t é s  e t  qui s'estompent pour des défornations d lus 
importantes, mais canme pour l ' axe  de ccmpression précédent, f l  
semble ne s '  instaurer aucune sous-structure ce1 lu1 a i r e ,  même après 
de grandes déformations. 

[ O I ~ I  

(011) 

0,25 

[O111 

(017) 

0,25 

[10Ï] 

(010) 

0,35 

[IO*] 

(010) 

0,35 

[ o ~ Ï ]  

(100) 

0,35 

[loi] 

(101) 

0,25 

[1011 

(107) 

0,25 

[ ~ l i ]  

( 1 1 1 )  

0,41 

'Système d e  1 [ l o i ]  [ I O 1 1  

(771)  

0 ,41  

[O111 

(100) 

0,35 

glissement 

@ 

[O111 

( ? i l )  

0,41 

( I l l )  

0,41 



F 3ig. 77 a) courbes contrainte (O=  3) en fonction de la déformation (E- AR a.) pour les 2 orientations de l'axe de compression étudiées : AC // [O01 1 et 
AC / [ O  . La température de l'essai 1630°C et la vitesse de déformation 
t=1,4 10-5s-1 sont les mêmes pour les deux courbes. Noter l'important crochet 
de traction pour l'orientation [110] , suivi d'un stade d'adoucissement. 

Ak 
b) courbes de fluage, déformation E- en fonction du temps 

T = 1640°c, contrainte appliquée E = 120 MPa. ioter la présence, pour 
l'orientation 11 101 , d'un stade âvincubation, correspondant au crochet 
de traction sur la courbe O ( € ) .  

Fig. 78 

forme des éprouvettes a) avant déformation 

b )  après déformation 



11 faut  noter, en outre,  que l e  spinelle e s t  plus dur 
à même température dans ce t t e  direction de compression que dans [O01 1 
(f igure 7 7 ) ,  e t  que 1 ' o n  trouve u n  crochet de traction dans les  essais 
à vitesse imposée ( e t  u n  stade t ransi toire  d'incubation de fluage 
dans l e s  essais à contrainte constante), suivi d ' u n  stade d'adoucis- 
sement (auquel correspond u n  fluage accéléré).  Ceci peut s ' inter-  
préter par une augmentation régulière de la  densité de dislocations 
mobiles ( leur  vitesse étant  constante) , par analogie avec l e  cas du 

magnésium déformé suivant 1 'axe i Il04 1 . 

B - Observations en microscopie électronique - Faibles ........................ ---------.--- ------------ 
déformations. -------- ---- 

Nous avons étudié des échantillons f lués  suivant les deux 
orientations [O01 1 e t  [ I l01 . Dans les deux caz, i l  semble que l e  
stade de glissement in i t i a l  s o i t  relayé par u n  stade de montée pure 

ou du moins par un stade où l a  montée s e r a i t  prépondérante. On a 
donc distingué dans les  observations : 

- l e s  fa ib les  déformations (temps de fluage<l heure) , pour 
I 

1 esquel 1 es on a cherché à confi rmer 1 e $199s~ement, - - 

- les plus fo r t e s  déformations, où 1 'on a cherche à 

élucider les  deux questions soulevées par les  observations à l ' éche l le  
de 1 'échantillon : y-a-t-il encore du glissement e t  se fonne-t-il une 
sous-structure cel lulaire  ? 

1') axe de canpression [O01 1. 
Les observations sur u n  échanti 1 lon faiblement flué 

( ~ 1 . 0 ~ 2  % à T = 1573'C) ccmplètent l e s  topographies de Berg-Barrett ; 

ces deux observations complémentaires sont indispensables pour s 'assurer  
qu ' u n  glissement sur les  quatre pl ans (110) également sol 1 i c i  tés s ' e s t  
cl ai rement produit. Des 1 ames minces coupées paral 1 èl men t  aux faces 

(100) e t  (010) de l 'éprouvette montrent de longues dislocations coin 
appartenant à ces 4 systèmes (par exemple, dans une lame (100),  les  

dislocations sont parallèles à [O101 , avec des vecteurs de Burgers , 

i )  

a MO11 e t  $ [102. (f igure 79a) .  Dans cet te  même lame, les  dis:o- =7 
cations coin des deux autres systèmes sont vues "de bout" (figure 79 b )  

Ces dislocations sont t r è s  rect i  1 ignes ; 1 eur caractère coin e s t  

nettement plus marqué que dans l e  cas de la  composition n = 1,8. 



Fig. 79 

Echantillon n = 1.1 déformé en fluage à T =  1575OC. o = 11 7.6 MPa, axe de compression /001/ 
E. N 0,2 %, 
a) lame (1 00). longues dislocations coin rectilignes, caractéristiques de la sous-structure après une 
faible déformations, lignes parallèles à /O1 Of, b = a/2 /101/ et / loi/, 

b) même lame, autre plage, les dislocations vues de bout (parallèles à (1 001) sont des dislocations 
coin appartenant aux deux autres systèmes, b = a/2 /O1 If et /011/. 

Fig. 80 

Dislocation coin dissociée par montée 
dans un plan perpendiculaire au plan de 
glissement. 



7 -2 La dens i té  de d i s l o c a t i o n s  e s t  f a i b l e ,  envi ron 10 cm . 
En f in ,  ces d i s l o c a t i o n s  sont  d issociées de façon sess i le ,  

dans un p lan  perpend icu la i re  à l e u r  vecteur de Burgers ( f i g u r e  80 ; 

v o i r  au c h a p i t r e  II l a  dé terminat ion  du p lan  de d i s s o c i a t i o n ) .  Cette 

c o n f i g u r a t i o n  de coeur expl  ique 1  ' o r i e n t a t i o n  p r é f é r e n t i e l  l e  observée, 

e t  correspond à une m o b i l i t é  de g l issement  n u l l e .  E l l e  exp l i que  a i n s i ,  

au moins qua l i ta t i vement ,  l a  p lus  grande dureté (p lus  grande r é s i s -  

tance au g l issement)  du s p i n e l l e  n  = 1,l comparé au cas n  = 1,8 

(on r e v i e n t  sur ce p o i n t  au chap i t re  V ) .  

2") Axe de compression [ I l 0 1  . 
Dans l e s  lames minces (111) , on t rouve de nombreuses 

boucles polygonal es contenues dans 1  eur  p l  an de g l  i ssemen t ( f i g u r e  81) 
7 avec une densi t é  de 1  ' o r d r e  de 10 cm". Ceci conf i m e  que, comme 

précédemment, l e s  f a i b l e s  dë fomat ions  sont  dues à du g l issement ,  

dans ce cas dans l e s  plans (111) . En out re ,  l e s  boucles sont  cons- 

t i t u é e s  de segments r e c t i l i g n e s  de caractère s o i t  co in ,  s o i t  v i s ,  s o i t  

t 60" ( f i g u r e  81b).  L 'ana lyse  en fa isceau f a i b l e  montre que, excepté 
t 

pour l e s  v i s ,  l e s  segments des boucles sont encore d issociés de 

facon sess i le ,  hors de l e u r  p lan  Ce g l issement  (111).  ( V o i r  au chap i t re  V ) .  

Comne pour l e  cas précédent, ces observat ions rendent 

compte de l a  dure té  p lus  grande du s p i n e l l e  n  = 1,l e t  même de l a  

dure té  p lus  grande du g l issement  (111) , puisque t r o i s  o r i e n t a t i o n s  

au moins-au l i e u  d'une seule, 1  ' o r i e n t a t i o n  co in  pour l e  g l issement  

(110) - sont i c i  sess i les .  

D 'au t re  pa r t ,  on observe de longues d i s l o c a t i o n s  co in  

r e c t i l i g n e s  qu i  o n t  un vecteur de Burgers I l l 0  1 para1 l è l e  à 1  'axe 

de compression ( f i g u r e  8 l a  - d i s l o c a t i o n  // [ I ~ O I  ) .  E l l e s  ne sont  

donc pas ac t ivées  par  l a  c o n t r a i n t e  e t  proviennent de l a  j o n c t i o n  de 

deux d i s l o c a t i o n s  act ivées.  Leur o r i e n t a t i o n  se t rouve à 1  ' i n t e r s e c t i o n  

des deux plans { I l l )  s o l l i c i t é s ,  ce qu i  conf irme encore l e  mode de 

déformation par  gl issement,  au début de l a  déformation t o u t  au moins. 

C - Observations en microscopie é lec t ron ique - Déformations ........................ -------- ---- -- ---- -- --------- 
l d s  importantes. e -, - - -, , - , , - - - - - 

1") Axe de compression [O01 1 . 
Les observat ions i nd iquen t  encore une dens i té  de l ' o r d r e  

de 10' an-', e t  qu i  apparai t hanogène. E l l e  cons is te  essen t i e l  lement 



Fig. 81 

Echantillon n = 1 ,l, déformé en fluage à 
T =  1 600°C, O = 1 ZOMPa, AC /11 O], 
E: N 0,1%, 
lame parallèle au plan de glissement (1 11). 

a) configuration caractéristique des dislocations : 
boucles polygonales formées de segments coin, 
vis et * 60". On observe aussi quelques longues 
dislocations coin rectilignes parallèles à /l 701, 
dont le vecteur de Burgers n'est pas sollicité par la 
contrainte; elles sont à l'intersection des deux 
plans il 1 1) sollicités. Densité de l'ordre de 
1 07cm-Zr 

b) exemple de boucle présentant des segments 
coin, vis et * 60°. 



en jonc t i ons  a t t r a c t i v e s  ( f i g  . 82), dont  1  'analyse stéréographique 

montre que l a  montëe a  é t é  importante : l e s  noeuds t r i p l e s  sont plans, 

avec des b r i n s  à 120" env i ron  ; ce p lan  n ' a  aucun i n d i c e  c r i s t a l  l o -  

graphique simple e t  l a  d i s l o c a t i o n  de j o n c t i o n  n ' e s t  Fas à l ' i n t e r -  

sec t i on  des plans de g l issement  ~ b s s i b l e s .  

On observe cependant encore quelques 1 ongues d i s l o c a t i o n s  

coin,  même après 17% de dé fo rna t i on  à T = 1700°C ( f i g .  83). L 'ana lyse  

stéréographique p r é c i  se de ces d i s l o c a t i o n s  montre qu ' e l  1  es ne sont 

p lus  exactement dans l e u r  p lan  de g l issement  i n i t i a l  I110)  . E l l e s  

o n t  une forme légèrement s i  nueuse mais sont rigoureusement conf inées 

dans l e u r  p l  an de montëe (penpendi cu l  a i  r e  à l e u r  vecteur de Burgers) 

qu i  e s t  aussi l e u r  p lan  de d i ssoc ia t i on .  11 semble donc que ces 

d i s l o c a t i o n s  se propagent p r é f é r e n t i e l  lement par  montée dans l e u r  

p lan  de fau te .  

L'ensemble de ces observat ions e s t  cohérent avec une 

déformat ion due pr inc ipa lement  à de l a  montée, ce qui  rend b ien  

compte des observat ions de Berg-Bar re t t  e t  de l a  forme de b a r i l l e t .  

inversé  p r i s e  par  1 'éprouvet te .  I l  e s t  donc vra isemblable que l e  g l i s -  

sement i n i t i a l  se p o u r s u i t  t a n t  que l e s  d i s l o c a t i o n s  émises par  l e s  

premières sources n ' o n t  pas a t t e i n t  une con f i gu ra t i on  c o i n  sezâi le .  

Ce mode de déf ormaxi on e s t  ensui t e  r e l  ayé p a r  -1-a-montee -des coi  nâ , 
e t  il ne se forme pas de sous-s t ruc ture  c e l l u l a i r e .  

2 " )  Axe de compression [110]. 

Même après une déformation de lob ,  on observe encore, 

dans l e s  lames minces (111) de grandes boucles polygonales (ou p lus  

exactement des demi -bouc1 es polygonal es) dont  1  e  vecteur  de Burgers 

e s t  en général fa ib lement  i n c l i n é  sur  l e  p lan  moyen de l a  boucle. 

E l l e s  sont  formées de segments sensiblement v i s - c o i n  e t  160'. On 

observe aussi de longues d i s l o c a t i o n s  r e c t i l i g n e s  iso lées ,  de carac- 

t è r e  co in  ( f i g  . 84). A ces conf igura t ions ,  dont  1  a  fo rmat ion  semble 

à p r i o r i  a t t r i b u a b l e  à du gl issement,  se superposent de nombreuses 

j onc t i ons  semblables à c e l l e s  qu i  sont  fonnées Dar montëe. La densi t é  
8 -2 

t o t a l e  de d i s l o c a t i o n s  e s t  de 1  ' o r d r e  de 2.10 cm . 
Cet te superpos i t ion  de g l  issement e t  de montée nous a  

condu i t  à analyser  stéréographiquement, avec m inu t i e ,  une d iza ine  de 

grandes boucles polygonales, pour t e n t e r  de d é t e m i n e r  l e u r  mode 

de propagation. 



Fig. 82 

Echantillon n = 1,1, déformé en fluage : A.C. /001/, o = 9OMPa 

a) température de l'essai T = 1 65O0C. E N 8 %, lame (1 1 1 ) 

b) T =  1700°C. E N 1 7  %, lame plan de gl issement (1 0 1  ). 

7 Dans les deux cas, la densité est de  l'ordre de 1 0  cm-'. On observe essentiel lement des 
jonctions attractives, proches des configurations d'équilibre. 



Fig. 83 

Echantillon n = 1, l  déformé en fluage, A.C. [OOI], o = 9OMPa ("GA 
T=1700°C, E ~ 1 7 % , l a m e ( 1 0 1 )  

1 111;; 
\..- , 

On observe quelques longues dislocations coin, sinueuses mais confinées dans leur plan de 
montée (ou de dissociation) 

a) la lame n'est pas inclinée : le plan de montée est perpendiculaire au plan de la micrographie, 

b) la lame est inclinée de 43" autour de l'axe X :  on voit la forme ondulée des dislocations. 



Fig. 84 

Echantillon n = 1.1 déformé en fluage, A.C. [l 1 O], 

0 = 150 MPa, T =  1 630°C, E N  1 0  %, lame paral- 
lèle au ~ l a n '  de glissement (1 11) 
a) sous-structure caractéristique, densité de disloca- 
tions de l'ordre de 2 . 1 0 ~ c m - ~ ;  on observe des 
boucles polygonales, des jonctions et de longues 
dislocations coin, 
b) détail du montage précédent, montrant deux 
dislocations coin légèrement inclinées sur le plan de 
glissement (de go pour Cl et 14' pour C2). 



Nous constatons que 1 es demi -boucles cont iennent  tou jours ,  

systématiquement, un seul b r i n  v i s ,  ou sensiblement v i s  ( l e  segment 

e s t  a l o r s  légèrement courbe e t  contenu dans l e  p lan  de g l  issernent 

(111).  Ce segment e s t  encadré par deux b r i n s  sensiblement 60°, 

s u i v i s  p a r f o i s  par  deux b r i n s  coins ( f i g .  85a).  Ces deux segments 

co in  sont  rigoureusement r e c t i l i g n e s ,  exactement de caractère coin,  

mais sont  i n c l i n é s ,  dans l e  même sens, d 'une quinzaine de degrés 

(pour  une déformation de 10%) sur l e  p lan  de g l issement  (111).  On 

p o u r r a i t  penser que ce"bascu1ement" e s t  dû aux fo rces  de montée sur  

l e s  d i ve rs  b r i n s .  Ces fo rces  sont  représentées sur l a  f i g u r e  86. 

On v o i t  q u ' e l l e s  condu i ra ien t  à un basculanent autour  d 'un axe TT' ,  

a l o r s  que l e  basculement observé expérimentalement se p r o d u i t  au t o u r  

du vecteur  de Burgers, de so r te  que un b r i n  co in  e t  un  b r i n  50' se 

déplacent dans un sens oppc~sé à l e u r  f o r c e  de montée. 

Corne on ne v o i t  systématiquement qu'un seul b r i n  v i s ,  

il e s t  t r è s  vraisemblable que l e s  deux segments v i s  ne se contentent  

pas de g l i s s e r  dans l e  p lan  de l a  lame ( p l a n  de g l issement  ( l l l ) ) ,  

mais dév ien t  également de c e l u i - c i ,  sans aoute dans l e s  plans (1001 

qu i  sont  pa r t i cu l i è remen t  b ien  o r i en tés  ( l a  f o r c e  par  u n i t é  de 

longueur sur l e s  v i s  a une p r o j e c t i o n  dans (100) égale à 82% de son 

module). Au cours de ce mouvement (un b r i n  v i s  dévie vers l e  haut, 

l ' a u t r e  vers l e  bas),  l e s  fo rces  de tens ion  de l i g n e ,  qu i  do i ven t  

ê t r e  supérieures aux fo rces  de mont%, tendent  à r e c t i f i e r  l e s  b r i n s  

v o i s i n s  (60" e t  co ins ) .  Les b r i n s  coins sess i l es  ne peuvent que tou rne r  

dans l e u r s  plans de montée ; i l s  r e s t e n t  donc co in  mais sont  i n c l i n é s  

sur  l e u r  p lan  de g l issement  (111).  Les b r i n s  60" semblent pouvoi r  

e f f e c t u e r  une f a i b l e  q u a n t i t é  de g l issement  ; en e f f e t ,  dans ce r ta ines  

bouc1 es analysées, ces segments o n t  manifestement tourné dans l e u r  pl  an 

de gl issement (111) d 'un  angle qu i  peut  a t t e i n d r e  15' ( f i g .  85 b ) .  

Dans d ' a u t r e s  cas, l e  mouvement des 60" n ' e s t  pas conse rva t i f  e t  

condu i t  en général à p lace r  ces b r i n s  dans un p lan  (1001 , peut -ê t re  

par  s u i t e  de l a  m in im isa t i on  de l e u r  énergie de coeur ( (1001 e s t  un 

p l  an de d i s s o c i a t i o n  poss ib le ,  avec f a u t e  non conservat ive d 'éne rg ie  

peu élevée).  La f i g u r e  87 il l u s t r e  1 ' é v o l u t i o n  des boucles octo- , 

gonales au cours de l a  déformation. 



( i'' '' 4 Echantillon n = 1.1 déformé en fluage, AC /1 1 O], U = 150 MPa, T = 1 630°C, & N 1 0  %, lame (1 1 1) - .-- 
a) boucle dont les brins coin sont inclinés de 15. sur le plan de glissement, 

b) boucle restée dans le plan de glissement ; les brins 60° ont tourné d'une dizaine de degrés dans le plan 
de glissement. 



Fig .  86 
Schéma d'une boucle polygonale .  On a indiqué l e  sens  e t  l ' i n t e n s i t é  - 
des  composantes de  montée des  f o r c e s  exercées pa r  l a  c o n t r a i n t e  
appl iquée a s u r  chaque segment de d i s l o c a t i o n  (en  u n i t é  a a ) .  Les 
composantes de gl issement  de  ces  f o r c e s  v a l e n t ,  pour tous l e s  
segments, 0,289 Oa. Sous l ' e f f e t  des  fo rces  de montée, l a  boucle 
d e v r a i t  bascu le r  au tour  de l ' a x e  T T ' .  

Fig.  87 
Schéma d ' évo lu t ion  d 'une boucle  polygonale dans ( 1  1 1 ) .  On a  repré- 
s e n t é  t r o i s  é tapes  du développement de c e t t e  boucle .  Dans l a  der- 
n i è r e ,  l e s  p a r t i e s  v i s  on t  dév ié  dans l e s  plans (IOO), t and i s  que   LI^^^^ 
l e s  p a r t i e s  co in  on t  taurné dans l e u r  p lan  de montée e t  de d isso-  
c i a t i o n  (071) l e s  b r i n s  i n i t i a l e m e n t  à 60' raccordent  l e s  v i s  e t  
l e s  co in ,  en  s e  rapprochant de l ' o r i e n t a t i o n  co in .  



Notons q u  'au cours du bascul emen t décri t ci -dessus, 1 es 
brins i n i t i a l  lement à 60" se rapprochent toujours de 1 'orientation 
coin ; 1 'évolution de ces boucles doit  tendre à les rendre sensiblement 
rectangulaires avec des parties coin t r è s  al longées. E n  microscopie 
électronique on observe alors l e s  longues dislocations coin isolées  
de la figure 84, q u i  sont également légèrement inclinées sur l e  plan 
de glissement (111) (9" e t  14" respectivement pour les  dislocations 
coin C, e t  C2). - 

D'autre par t ,  cet  agrandissement des bouc1 es ,  contrôlé 
par 1 a montée, accroî t  1 2  densi t é  de dislocations au cours de la  
déformation. Ce f a i t  e s t  sans doute à 1 'origine des observations de 
fluage accéléré, ou d'adoucissement dans l e s  essais à v? tesse imposée. 

E n  conclusion, pour l e  spinelle de rapport de composition 
n = 1,1, l e  glissement e s t  observé au tout  début de l a  déformation. 
I l  peut se produire dans les plans (111) mais aussi ,  e t  sans doute 

plus aisément, dans l e s  plans (118) , contrairement à ce qui é t a i t  
acinis auparavent pour l e  apinelle équimolaire. Ce glissement conduit 
rapidement au blocage des dislocations , par d i  ssoci ation sessi  1 e , 
e t  l a  déformation se poursuit par montée. Toutefois, 1 'observation 
montre qu'une t e l l e  phase préalable de glissement semble durer u n  
certain temps, chaque f o i s  qu 'une boucle se développe dans u n  plan 
(111) , quelque s o i t  l e  niveau de déformation. L'apparition du 

blocage, c 'es t -à-dire  l a  transformation g l i s s i l e  + ses s i l e  de l a  
boucle n ' e s t  pas imnéciiate dès que la ligne prend l 'o r ien ta t ion  
convenable. La t a i l l e  a t t e in t e  par les demi-octogones observés suggère 
au contraire que cet te  transformation, retardée par l a  largeur des 
rubans de faute à f a i r e  basculer dans l e  plan ses s i l e ,  ne se produit 
que lorsque la  longueur du ruban e s t  suf f i sante ,  c 'est-à-dire lorsaue 
l e  nombre de s i  tes disponibles pour effectuer  la transformation e s t  
suff isant  ; une certaine barrière d 'énergie à franchir semble donc 
exis ter  lorsque cet te  transformation se produit à ~ a r t i r  du plan 1111) . 



\ 

V D I S S O C I A T I O N  D E S  D I S L O C A T I O N S  

I M P L I C A T I O N S  S U R  L A  P L A S  T I C I T E  



Nous dé t a i  1 1 ons dans ce chapi t r e  1 es observations qui 
nous o n t  permis de préciser l a  structure f ine du coeur des dislo- 
cations responsables de la  déformation 8 haute température du spinel le .  
Ces dislocations sont toujours dissociées en deux partiel  l e s  de vecteurs 
de Burgers colinéaires suivant l a réaction : 

La faute correspondante n 'a f fec te  pas l e  sous-réseau 
anioni que. 

En outre, toutes les  dissociations caractérisées sont 
obtenues par montée des par t ie l les .  Ce canportement exceptionnel n ' e s t  
cependant pas unique. L '  hypothèse d'une dissociation de montée a été  
proposée dans d 'autres  structures pour rendre compte de proprii?jtés 
mecaniques particul iGres, e t  Séoiir e t  Poirier [IO5 1 ont observé de 
te l  les dissociations lors  du glissement pyramidal du magnésium. 

Cependant, l e  cas du spinel l e  e s t  actuel lement l e  rnieüx 
documenté pour discuter 1 ' influence de cet te  dissociation de montée 
sur l e  comportement mécanique. En e f f e t ,  d'une par t ,  on dispose des 
cal culs d'énergies de fautes de Veyssière e t  a1 [33 ] , qui rendent 
canpte de ces dissociations en prévoyant des énergies parti  cul ièrement 
faibles  pour certaines fautes non conservatives ( [ l l O l  (110))  ; 

d'autre par t ,  on a des évidences de dissociations de montée dans 
1 'aluminate de magnésium pour divers rapports de composi tion : n = 3 $5 

[ 12 ]  , n = 1,l e t  1,8 (présent t r a v a i l ) .  Enfin, nous avons, pour l a  

première fo i  s , par méthode s téréographique en fai  sceau fa ib le  , carac- 
té r i sé  les  plans de dissociation des dislocations responsables de l a  
déformation. 

Dans les premiers paragraphes, nous décrivons nos obser- 
vations pour n = 1,l e t  n = 1,8. Puis nous étudions l e s  fautes corres- 
pondantes d ' u n  point de vue c r i s t a l  lographique. 



RESULTATS POUR L A  CWPOSITION n = 1, l .  

On di stingue les  deux directions de compression étudiées 

qui activent des systèmes de glissement différents .  

5.1.1. Compression selon [ O Q l ] ;  glissement 11101 . 
Les systèmes de glissement activés sont du type <110> 

{1101 e t  en début de déformation on trouve essentiel  lement, en micros- 
copie électronique , de 1 ongues dislocations coin t rès  rect i  1 ignes (Cf 
chapitre IV, f ig .  79). 

L'analyse stéréographique dëcri t e  au chapitre I I  
( f i g .  14 à 17) a  é t é  réalisée sur plusieurs de ces dislocations. Dans 

tous les  cas, e l l e  indique que ces dislocations sont dissociées de 
façon sess i le  en deux par t ie l les  colinéaires dans l e  plan {110) 
perpendiculaire à leur vecteur de Burgers e t  donc perpendiculaire 
au plan de gl issenent. La largeur vraie de dissociation e s t  d = 100 2 
10 as. 

Cette configuration explique donc l 'appari tjon de ces 
longues dislocations coin dont la mobilité en glissement doi t  ê t r e  
t rès  faible  : dans les  boucles créées par les  sources de Frank-Read 
en début de déformation les  parties v i s ,  mobiles, sortent de l 'échan- 
t i l l on  la issant  les  par t ies  coin. 

On peut ~ o t e r  que de t e l l e s  fautes ,  plan {110) avec u n  
vecteur de faute 1/4 <110> perpendiculaire au plan, ont é t é  observées 

dans d 'autres  composés de structure spinel le  : par Van der Biest 
e t  Thomas [39] dans L i  Fe508 e t  par Madon e t  Poirier 1106 1 dans 
f lg2  S i 0 4  En outre ,  les  calculs d'énergies de fautes de Veyssière 
[33 ] indiquent que, pour 1 'aluminate de magnésium désordonné (ce q u i  

e s t  probablement l e  cas des échantillons déformés à haute température), 
cette faute e s t  cel le  d'énergie la  plus fa ib le  . 

n Pour cet te  étude stéréographique, on a  in t é rê t  à choisir  une 
lame mince paral lè le  à 1 'une des faces (1001 de 1 'éprouvette. Les 
dislocation= co'n sont contenues dans la  lame e t  leur plan de 
dissociation f a i t  u n  angle de 45" avec la lame mince, de sorte que 
par un basculement approprié, l e  ruban de dissociation peut-être v u  
en vraie grandeur. Dans une lame mince paral lè le  au plan de glissement, 
la dissociation ne s e r a i t  pas vis ible  à inclinaison nulle ou fa ib le .  



Pour des déformations plus importantes, on observe encore 
de longues dislocations coin, mais celles-ci  ne sont plus exactement 
recti l ignes ; el les  sont cependant exactement confinées dans leur  plan 
de montée, (voir chapitre IV, 5 4.2.3. e t  >figure 83) ,  ce qui e s t  une 
bonne indi cation que ces dislocations se déplacent par montée pure. 

5 . 1 . 2 .  Compression selon [Il01 - glissement (111) . 
Les systèmes de glissement activés sont de type <110> { I l l ) .  

On observe en début de déformation des boucles octogonales contenues 
dans leur plan de glissement, e t  de longues dislocations coin isolées 

situées à l ' in tersect ion de deux plans (111) activés e t  dont les  
vecteurs de Burgers ne sont pas s o l l i c i t é s  par l a  contrainte (Cf chapitre 

IV, f ig .  81 ) .  Ces dislocations sont vraisemblablement des barrières 
produites par 1 ' intersection de deux gl i  ssements Il11 1 ; leur vecteur 

de Burgers e s t  cohérent avec ce t te  hypothèse. 
Pour les boucles octogonales, dont l e  vecteur de Burgers 

e s t  l u i ,  act i  vé par la  contrainte,  les côtés correspondent aux carac- 
tères coin, v is ,  e t  t60° respectivement (chapitre IV, f i g .  S l b ) .  

h '  analyse stéréographi que des micrographies réal i sées en faisceau 
faiblement exci té  indique que : 

2 les  coins sont encore dissociées de façon sess i le  dans leur  
plan de montée perpendiculaire au vecteur de Burgers. Leur largeur de 

dissociation e s t  encore d = 100 + IO 1. Pour ces dislocations coin, la  
dissociation e s t  assez large e t  permet une determination t r è s  précise 
du  plan de faute .  

* Pour les  dislocations de caractère 2 60" q u i  sont 
également dissociées, l e  ruban de faute apparait plus é t r o i t  e t  l a  
détermination des plans de dissociation e s t  plus dél icate .  Dans une 

précédente pub1 ication [ I l  1 , nous n'avions envisagé comme plans de 
dissociation possibles que les  plans simples (de t r è s  bas indices) 
passant par la  1 igne de dislocation ; c ' e s t  à d i re ,  pour une 1 igne 
de dislocation paral lè le  à [ l i ~ ]  (de vecteur de Burgers $ [[lli 1 , e t  
contenue dans l e  plan ( l l l ) ,  nous n'avions envisagé que les  plans (110) 
(001) (111) e t  (111). L'analyse stéréographique él iminait clairement 
l e s  plans Il111 e t  (110). Nous avions donc conclu, un  peut trop rapi- 
dement, que les  dislocations 60' é taient  dissociées dans l e  plan (001). 
Nous avons réexaminé ces résu l ta t s  en tenant compte d 'autres  plans de 
dissociation possibles (112)  (113) (ll?) (II?) ( f i o .  88). Nous trouvons 
u n  bien meilleur agrEment pour l e  plan (113) (sans toutefois oouvoir 
exclure (112) q u i  l u i  e s t  t r e s  proche). La vraie largeur de dissociation 
e s t  alors 60 8 ( à  10% près) ,  valeur proche de la  détermination erronée 
précédente. 



Fig .  88 Détermination du p l an  de  d i s s o c i a t i o n  
d 'une  d i s l o c a t i o n  60' (dans n = 1 ,1) 
a )  courbes 3- d = f (q)  c a l c u l é e s  pour d i v e r s  
p l ans  de d i s s o c i a t i o n  p o s s i b l e s  ; en t r a i t  
p l e i n ,  l e s  premières hypothèses : plans  (1 1 1  ) ( l lT)  
(1 10) (001 ) , en p o i n t i l l é ,  l e s  hypothèses 
supplémentaires  : p lans  (113) e t  (113).  Pour 
ne pas encombrer l e  d e s s i n ,  on n ' a  pas t r a c é  
l e s  courbes pour (1 12) e t  (1 13) q u i  sont  t r è s  
proches de (1 13) e t  (1 l j ) ,  
b) l a r g e u r  apparente  6 du ruban en  fonc t ion  
de l ' i n c l i n a i s o n  de l a  lame iP (lame (001 )). 
Cet t e  courbe e s t  proche de l a  courbe 
théor ique  pour une d i s s o c i a t i o n  dans ( l l j ) ,  
ce q u i  d o n n e r ~ i t  une l a rgeu r  de d i s s o c i a t i o n  
v r a i e  d 2 60 A .  Ceci permet d ' é v a l u e r  6 /d ,  
c) l e s  mesures de d/d pour d i v e r s e s  i n c l i -  
na isons  9 s e  d i s t r i b u e n t  s u r  l a  courbe thé- 
or ique  ( 1  13) avec un t r è s  bon accord. 



I l  faut  cependant remarquer l a  d i f f i cu l t é  de la  déter- 
mination des plans de dissociation. S i  1 'on suppose, ce qui e s t  raison- 
nable, que ce t te  dissociation ne peut se produire que dans quelques plans 
simples, i l  importe de ne pas en oublier à pr ior i .  En par t icu l ie r ,  
l e  choix de ces plans possibles peut s'appuyer sur l e s  résu l ta t s  des 
calculs d 'énergies de faute ,  mais les  auteurs de ces calculs n 'ont  pas 
nécessairement considéré toutes l e s  fautes de basse énergie. 

Dans l e  cas présent, nos observations pour n = 1 ,8  font 
apparaître clairement les plans de type (113) corne plans de dissociation 
possibles; Donlon e t  a l ,  pour la  composition n = 3,5,  trouvent pour 
des dislocations engagées dans des jonctions, des pl ans de dissociation 
de type {IO01 , 11131 e t  (112)". Ceci nous a conduit à redépouiller 
nos résu l ta t s  sur l e  plan de dissociation des dislocations 60" pour 
n = 1,1, e t  à trouver l e  plan (113) plutôt que l e  plan (001). Des plans 
de dissociation autres que (113) ne sont pas à exclure à pr ior i .  Des 
analyses nombreuses, dé1 i cates e t  fastidieuses seraient  nécessai res 
pour explorer ces d i  verses possi b i  1 i tes .  

4 
Toutefois, i 'existence d'une faute  ('115) T 1017 ] (vecteur 

de faute à 32' de la  normale au plan) para i t  raisonnable. Son énergie 
n 'a  pas é t é  calculée par Veyssière e t  al [33] , mais c ' e s t  une faute 
qui ,  comme l a  faute (001) [OIT] , ne modifie pas ? a  composition du 

c r i s t a l .  Par contre, les  autres fautes compatibles avec la  direction 
des dislocations 60" observées (plans (110) (111) (117) (112)) modi- 
f i e n t  cette composition : e l l e s  conduiraient à r e t i r e r  des tranches 

de composition : 
1 A l  Mg02 ou A L  O2 pour la  faute (110) [O171 

1 pour la  faute (117) [01? 1 

Ag Mg Oz ou A l  O2 pour la faute  (112) [O171 

O 

ic Dans ce cas ,  les  dissociations sont larges ( 2 ,  630 A )  ; l a  méthode 
u t i l i s ée  paur déterminer les  plans de dissociation e s t  basée sur 1 'examen 
Ses points d'émergence des pa r t i e l l e s ,  qui pourraient ê t r e  influencées 

par des forces images. 



F i g .  89 

P r o j e c t i o n  s t é r é o g r a p h i q u e  d e  p ô l e  (001) ; on a  r e p r é s e n t é  l e s  d i v e r s  
p l a n s  d e  d i s s o c i a t i o n  e n v i s a g é s  pour  une d i s l o c a t i o n  "60"" ( l i g n e  // [ I ~ o ] ,  

a  
b = -  [IO1 ] ) . Les p l a n s  ( 1  12) e t  ( i i 2 ) ,  à 10' r e s p e c t i v e m e n t  d e  ( 1  13) e t  
(1733 n ' o n t  pas  é t é  r e p r é s e n t é s ,  pour  ne  pas  encombrer l a  f i g u r e .  



11 en va de même de certains plans de dissociation trouvés 
par Donlon e t  al. [12 1 , q u i  correspondent à des fautes chargées e t  
ne conservant pas la  composition du c r i s t a l ,  mais leurs observations 
sont fa i tes  dans u n  spinel l e  n = 3 , 5  o ù  l a  grande densité de lacunes 
de composition pourrait écranter les  charges produites par l e s  fautes.  

s nous n'avons pu mettre en évldence l a  dissociation des 
dislocations vis qui,  s i  e l l e  ex is te ,  e s t  beaucoup plus f a ib l e  ; 
cependant, 1 ' appari tion de cet te  orientation préférentiel l e  suggère 
aussi une dissociation hors du plan de glissement (111) (on ne peut 
évidement parler d'une dissociation de montée dans l e  cas d'une vis 

dissociée en deux part ie l  les colinéaires 1 / 2  6 ) .  

Ces dissociations,  de caractère sessi  l e ,  ont é t é  observées 
de façon répétée. El les  nous apparaissent représentatives du début de 
l a  déformation. 

Notons de plus que les différentes largeurs de dissociation 
trouvées dans l e s  t r o i s  cas ci-dessus ne peuvent pas s 'expliquer par 
l e  seul changement de caractère des dislocations.  Cet e f f e t  donnerai é 

simplement : 

Z - v b  d o -  - do - - 
8riy d90° 1-v d60° 

= 4d;Lf-v) 

E n  se donnant une énergie de faute  y correspondant à l a  - 
1 argeur de dissociation des dislocations coin (y=200 erg S. cm" e t  avec 
v=0,25) on a : dgo = 100 8 , dGO = 94 i d û  = 75 1. Pour 
expliquer l e s  largeurs expérimentales (cig0 = 100 a ,  d60 = 60 1, 
d0<30 1) 1 'énergie de faute  e l l e  même doit  ê t r e  différente dans 
chaque cas. 

Notons aussi qu'au changement d 'or ientat ion l e  long des 
boucles octogonales, i l  n'y a pas de constriction vis ible  ( f i g .  90) : 
quand l e  ruban de faute passe d'une direction préférent iel le  à une 
autre ,  la dissociation change progressivement d'un ~ l a n  à un autre.  

11 e s t  vraisemblable que, dans l e  coude au moins, la faute 
n ' e s t  pas confinée à u n  seul plan ; l e  désordre cationique pourrait 
s 'étendre sur plusieurs plans atomiques, comme cela a é t é  observé 
pour les parois d'antiphase dissociées dans quelaues al 1 iages ordonnés, 

comme Nij Mo par exemple [IO7 1 . 



Fig. 90 

n = 1 , l  - lame (1 11 )  changement progressif d'un plan de dissociation à un autre 
dans une boycle octogonale. Condit ions de faisceau faible : g = 440, 
s = 2 . 1 0 - ~ ~ - ' ,  w = 1 7 .  
9 

Fig. 91 

n = 1 , l  dislocation coin non activée (barrière) observée en faisceau faible : trois 
partielles sont visibles, elles ne sont pas dans le même plan : g = 0 4 0 ,  

-2 " -1 s = I O  A , w = 8 .  
9 



Enfin, quelques barrières (dislocations coin à l ' i n t e r  
section de deux pl ans { 1111 activés ) , observées en f â i  sceau fa i  b l  ernent 
exci t é ,  présentent u n  t r i  pl e  contraste ( f ig  . 91 ) . Leur s t ructure 
de coeur e s t  constituée de 3 par t ie l les  s i tuées dans deux plans d i f fé rents ,  
comne on peut l e  voir en inclinant l a  lame ( l e s  positions relat ives  
des 3 images changent) e t  aussi en observant les  émergences des 
3 par t ie l les .  Nous ne connaissons pas l e s  plans des deux rubans, n i  

les vecteurs de Burgers par t ie l s  mais on peut imaginer l a  réaction 
sui vante : 

- 
dislocation dislocation barrière de vecteur de 
dans ( l l i )  dans (111) Burgers total  1 

Seules les  par t ie l les  les  plus proches réagissent pour 
1 donner une pa r t i e l l e  [110]. 

De tel  1 es barrières sont él astiquernent stables e t  doivent 
représenter u n  obstacle sérieux à l a  déformation. Dans l e  même e s p r i t ,  
les dissociations sess i les  des dislocations coin e t  60" expliquent 
1 'existence de ces orientations préférentiel les  qui doivent corres- 
pondre à des mobilités t rès  faibles .  

5.2. RESULTATS POUR L A  COMPOSITION n = 1,8. 

Pour ce t t e  composition, nous n'avons étudié par microscopie 
électronique que l e  glissement <110> F110). En début de déformation, 
à assez basse température, 1 'examen de lames para1 lè les  à une face 

de 1 'éprouvette (lames Il001 ) révèle de nombreuses dislocations de 
caractere moyen coin assez apparent mais nettement moins rect i  1 ignes 
que dans l e  cas n = 1,l ( f i g .  9 2 ) .  Ces dislocations sont encore 
dissociées en deux partiel  les  col i  néai res avec une 1 argeur de ruban 
de l 'o rdre  de 200 a ,  s o i t  l e  double du cas n = 1 , l  ; l a  dissociation 
se produit encore hors du plan de glissement, mais on ne peut caractér iser  



Fig 

1.8. lame (01 O), échantillon déformé en fluage à 1225°C, E. hi 1 % 

11. 
observe des dislocations d'orientation moyenne coin, dissociées 
?ditions de faisceau faible) g = 044. 

,, axe de compressi 

de l'ordre de 200 



Fig. 93 

n = 1.8. micrographies en fasceai i  faible rnontrdnt que la largeur apparente de 

\ . L ~ L L ; )  d i~soc ia t i on  varie le long de a l igne de d i s o c a t ~ o i i  
i - 2  



l e  plan de dissociation, qui semble légèrement varier de place en 
place ( l a  largeur apparente de dissociation variant l e  long de l a  
ligne de dislocation) ( f i g .  93). 

L'étude de lames minces parallèles au plan de glissement 
(110) montre en f a i t  1 'existence de t r o i s  orientations préférentiel les 
bien marquées e t  bien rect i l ignes,  au tout  début de l a  déformation 
(stade préplastique), cf. chapitre IV, f ig  . 65 : 1 'orientation coin e t  
l e s  deux directions symétriques par rapport à cel le-ci ,  de type <114>, 
faisant u n  angle de 20" avec l a  direction coin. Ces directions <114> 

sont exactement à l ' in te rsec t ion  du plan de glissement avec des 
plans de type Cl131 ( f i g .  9 4 ) .  Les dislocations, en moyenne coin, 
observées dans les  lames minces {100) parallèles aux faces de 1 'éprou- 
vette suivent en part ie  les projections de ces directions <114> ( e l l e s  
se projettent sur u n  plan i100) à plus e t  moins 15" de 1 'orientation 
purement coin) .  Le tout premier stade de glissement <110> {110), dans 
l e  spinelle n = 1,8 ,  se caractérise donc par des dissociations sessi les  
dans (1101 pour les  coins e t  dans Il131 pour les  autres orientations 
préférentiel 1 es. 

Lorsque 1 a déformation se poursuit, ces directions <114> 
disparaissent tandis que 1 'orientation coin subsiste ( C f .  f  i g  . 66).  
Ces dislocations sont alors moins recti l ignes que dans n = 1,1, e t  
leur plan de dissociation moins bien défini .  Elles sont cependant 
sensiblement contenues dans leurs plans (110) de glissement. I l  

semble donc que les  mobilités des deux par t ie l les  soient relativement 
indépendantes 1 'une de 1 'autre ,  ce q u i  provoque les  écarts d'orien- 
tation du plan de dissociation. Une autre façon de décrire ces écar ts  
e s t  d ' introduire une certaine densité de marches l e  long du ruban 

de faute qui raccorde les deux par t ie l les  ; dans ce cas pour n = 1,8,  
e t  contrairement au cas n = 1,1, propagation e t  nucléation des marches 
devraient ê t r e  de d i  ff icul tés cmparables puisque 1 ' al lure  générale 
e s t  moins rect i  1 igne. 

5.3 INFLUENCE DU RAPPORT DE CûYPOSITION n SUR LA DISSOCIATION. 

11 exis te  une assez grande variété de plans de dissociation 
sessi le  dans le  spinelle e t  i l  semble que l a  composition n affecte a , t  

1 'énergie de ces fautes,  puisqu'on observe des dislocations beaucoup 
pl us di ssociées ( e t  parfoi s di ssoci ées dans des pl ans différents)  lorsque 



F i g .  94 

Pro jec t ion  s té réographique  de pôle  (011).  Les d i r e c t i o n s  préféren-  
t i e l l e s  (observées l o r s  du s t ade  p r é p l a s t i q u e  des  é c h a n t i l l o n s  n  = 1.8) 
[4 i1  1 e t  [ 4 1 i ]  son t  l ' i n t e r s e c t i o n  du p lan  de g l i ssement  (01 1 )  e t  
de p lans  ( 1 1 3 1  . 



n e s t  grand [ 1 2 ]  . D ' u n  point de vue q u a l i t a t i f ,  on cmprend que ce 
?hénomène puisse ê t r e  1  i é  à l a  plus grande densi t é  de lacunes de 
composi t ion, ces 1 acunes évi tant  des mauvais voi s i  nages ou écrantant 
des charges électrostatiques . 

Nous avons observé des augmentations de largeur de disso- 
ciation q u i  peuvent ê t r e  attribuées à des variations locales du rapport 
de composition. Nous avons en e f fe t  réa l i sé  1 'expérience de déformation 
suivante, sur u n  spinelle de ccmposi tion n = 1,8.  

a) prédéformation à "basse" température (1420°C). El l e  
la i  sse une grande densi t é  de dislocation, d 'orientation moyenne coin, 
l e  glissement ayant l ieu dans les  plans E1131, 

b )  élévation de température ( à  1630°C) e t  redêformation 
t rès  faible  à ce t te  "haute" température. 

L'observation en microscopie électronique montre nue 1 'é1 é- 

vation de température correspond à u n  recui t  ; les  dislocations montent 

sous 1 ' action des contraintes internes,  une grande partie d 'entre e l  l e s  
s 'annihi lent  e t  la  densité de dislocation chute dans u n  ragport dix. 

Escaig [IO81 à montré r6cement, que 1 a montée des d is l s -  
cations pourrait s  ' accompagner d'une variation de n q u i  pourrait 
atteindre A n  = 0,s pour une temperature de 1600°C e t  une contrainte 
de 1 'ordre de 10-3u ; ceci correspond sensiblement à nos conditions ; 
1 a  composition du spinel l e  autour des dislocations pourrait donc ê t r e  
de l ' o rd re  de n + An = 1,8 + 0,5 = 2,3. 

On observe par microscopie électronique dans ce t  échanti 11 o n ,  
des dislocations beaucoup plus largement dissociées que d 'crdinaire  
(jusqu ' à 500 f i )  e t  présentant des orientations préférentiel les  t r è s  
marquées. La caractérisation des plans de dissociation donne , pour les  

dislocations ayant u n  caractère 6!1°, des plans de t y ~ e  (1131 e t  f 100) 

( f i g .  95 ) .  

Parfois, on trouve les deux plans de dissociation sur l a  

même dislocation sans reconstriction au changement de plan ( f i g .  96)  

( ce t t e  observation e s t  à rapprocher de ce l le  de la figure 90) .  

Ces segments de dislocation sont généralement dans des 
plans (1111 , mais on ne peut pas dire  que 1 a  1 @ère redéformation 



Fig. 95 

Echantillon n = 1.8. prédéformé à 1420°C puis redéformé à 1630°C (axe de 
compression /001/) Lame (1 00 ) .  
dislocation 60°. de vecteur de  Burgers : b = a/2 11 1 O/ ; el le est dissociée dans le 
pian (31 7). 



Fig. 96 

Echantillon n = 1.8, prédéforrné à 1 420°C puis redéformé à 1630°C (axe de compression 
[OOI]), lame (1 00).  
La partie la plus rectiligne est de caractère 60" ( b  = a/2 / l o i / ) .  - 
Le plan de dissociation change le long du ruban, sans reconstriction ; il passe de (31 1 )  
dans le bas, avec une largeur de 300  À environ. au plan (1 00)  avec une largeur de l'ordre 
de 540  A. 



s ' e s t  produite par glissement dans { I l l ) ,  car les  autres brins,  qui 
prolongent l e s  segments 60" ( e t  qui sont également dissociés) ne 
sont pas dans l e  même plan (111) . 11 s  ' a g i t  donc vraisemblablement 
de dislocations ayant a t t e i n t  ces configurations sessi l e s  par montée 
au cours du  recui t .  

Cette expérience montre que les  plans (1131 e t  Cl001 
sont tous deux des plans de dissociation possibles pour les  dislocations 
de caractère 60°, la  préférence pour 1 'un ou 1 ' au t re  pourrait  dé~endre 
de la valeur locale de n ,  ainsi que l a  largeur de dissociation. 

5.4 DESCRIPTION GEOMETRIOUE DES FAUTES. 

Les résul t a t s  ci -dessus font  apparaître 1 es fautes non 
conservati ves sui vantes : 

Aucune de ces fautes n 'affecte  l e  sous-réseau anionique 
pour lequel = 1/4 <110> e s t  une translation ; toutes sont neutres 
e t  conservent la  composition chimique ( l a  tranche de matière enlevée 
ou ajoutée pour créer l a  faute à l a  ccmposition Mg A!L204). 

Dans la structure par fa i te ,  les s i t e s  T e t  l e s  si  tes O 

( s i  tes tétraédriques e t  octaédriques occupés par des cations dans l a  
structure spinel 1 e )  ne se touchent que par 1  es somnets, e t  1 es s i  tes 

O partagent au plus une arête  ; chaque ion tétraédrique a  12 ions 
octaëdriques seconds voisins. 

E n  admettant que l e s  configurations fautées ont une énergie 
d'autant plus élevée que l a  mise en canmun d'éléments géométriques e s t  
plus grande entre s i  tes  T e t  O (ou, ce qui revient au mëme, d 'autant 
pl us élevée que les rapprochements entre cations sont plus importants), 

1 on trouve que la  faute ( l l O ) T  [ I l01  e s t  la  plus favorable [39] . Les 
calculs d'énergies de faute  de Veyssière e t  a l .  [33 1 conduisent au 
même résu1 t a t ,  au moins en ce q u i  concerne les  spinel les  désordonnés 
ou totalement inverses. 



L 'analyse géométrique des relat ions entre cations au 
voisinage d'une faute ne permet pas d '  évaluer correctement 1 'énergie 
de faute ; en par t icu l ie r  dans l e  spinel l e  désordonné on ne t i e n t  pas 

compte des charges él ec t r i  ques rapprochées ou é1 oi gnées , flui i nfl uencent 
fortement les  interactions entre cations,  comne l e  montrent l e s  cal culs 

d'énergie de faute  [33] . Cette analyse géométrique e s t  cependant l a  
seule méthode simple permettant d' étudier 1 es mouvements cationisues 
q u i  accanpagnent l e  g1 issement éventuel des par t ie l  les .  

On a représenté les  fautes en adoptant les  conventions 
suivantes : 

- l a  structure e s t  toujours projetée sur l e  plan normal 
à l a  ligne de dislocation (qui e s t  donc vue de bout), 

- l e  plan de glissement e s t  horizontal, vu sur l a  tranche, 

- l a  nature des divers ions e s t  repérée par des ronds 
de t a i l  l es  différentes ,  tandis que leurs  côtes sont repérées par 

1 'orientation des flèches dans l e s  ronds ; a i n s i ,  si  l e s  ions se 
4 d e  l a  période l e  long de l a  ligne de s i  tuent à des côtes T ,  iF, 7 9  

di slocation , i 1 s sont représentés ~ a r  a,G ,O , respectivement, 

une côte P/Q correspondant à une rotation dans l e  sens trigono- 
metrique de 2n P/Q de la  flèche à par t i r  de 1 'horizontale. 

5.4.1. Di s1 ocati ons coin d i  ssoci ées dans Il101 . 
Nous avons considéré l e  cas du glissement <110> {1101. 

La dislocation paral lè le  à [O01 ] , de vecteur de Burgers b = [110], 

e s t  dissociée en deux par t ie l les  colinéaires % 11101 , dans l e  plan 
(110) perpendiculaire à son vecteur de Burgers. 

Dans la direction de s, 1 a s t ructure parfaite peut se 
décri re par 1 'empi lement de quatre pl ans P Q P 0 '  . Les pl ans P ne 
contiennent que des ions O e t  des At3+ ; i 1 s o n t  l a  canposi tion - 
chimique Ae O2 . Les plans Q e t  Q' ont la  composition Mg A L O ~ + .  

Ces deux derniers plans Q e t  Q' se déduisent formellement 1 'un de 
1 ' autre par une translation $ [ i l 2  ] , par exemple. 

La figure 97 représente la  dislocation coin dissociée 
dans son pl an de montée. On 1 ' a  réal isée en introduisant 1 'ensemble 
de plans PQ dans la  séquence parfai te  au ni veau de la première partiel  l e .  



an C i  103 

P O P Q ' P Q  P Q ' P Q P  
Fig. 97 

Représentation schématique d'une dislocation coin dissociée par montée,ligne // [O01 
g = s  

2 [Il0 1 plan de dissociation (1 10) . 
On a représenté essentiellement les cations, puisque le sous-réseau d'oxygène 

par la faute. 

O Mg .O 

Les côtes des cations sont repérées par la position du trait dans le rond : 
une côte E . a [O011 correspond à une rotation de 2Ii p/q à partir de l'hori- 
zontale. q 
De part et d'autre du plan de faute, seuls les sites tétraédriques sont 
rapprochés (ils sont ombrés). 



On a donc au niveau de l a  faute,  l a  séquence suivante : 

I 
P Q P Q ' P Q P Q P Q ' P Q P Q '  

I 

e t  1 'on peut remarquer que cette séquence présente une synétrie de 
miroir par rapport à l 'extraplan P .  Les deux demi-cristaux de part  
e t  d 'autre  de l a  faute sont dans une configuration analogue à une 
macle. Cette faute produit u n  rapprochement entre s i  tes  tétraédriques 
plus proches voisins ( d i  stance T-T = 0,354 a au 1 ieu de 0,434 a dans 
l a  structure parfai te)  mais n 'a f fec te  pas l a  distance entre  s i t e s  T e t  

O plus proches voisins ( =  0,414a). 

Le gl issement, sans reconstriction préal able,  d'une 
tel l e  dis1 ocation dissociée implique des mouvements cationiques tel  s 
qu 'un plan Q se transforme en Q' . Ces mouvements qui doivent se  pro- 
duire de façon coopérative, seraient  assez analogues au mécanisme de 
cisaillement synchrone imaginé par Kronberg &IO91 . On a représenté, 
sur 1 a figure 98 par des flèches, les  mouvements coopératjfs des 
cations transformant Q en Q '  (ou vice e t  versa) ,  en supposant l e s  
cations ordonnés. On voi t  que ces niouvements doivent ê t r e  t r è s  d i f f i c i l e s  

car la  configuration de col qui correspond à des cations t rès  rappro- 
chés doi t  avoir une grande énergie (en J ,  1 ' ion A E ~ +  q u i  se déplace 
e s t  à 1 ' aplomb des ions A!L~+ des deux pl ans P adjacents ; 1 eur 
distance e s t  a lors  0,177 a au l ieu de 0,354 a ) .  

On peut envisager l e  même type de mouvements dans l e  cas 
d'un spinel 1 e équimolaire s ta t i s t ique  : tous 1 es cations é tan t  devenus 
équivalents, d 'autres mouvements plus f ac i l e s  sont possibles, cependant, 
s i  ces mouvements ne sont pas synchronisés, i l s  conduisent à des confi- 
gurations où l e s  cations sont t r è s  proches e t  donc à des énergies de 
col encore t r è s  importantes. 

Ces considérations géométriques simples indiquent donc 
que l a  dislocation coin doi t  ê t r e  t r è s  peu g l i s s i l e  dans l e  spinel le  
équimolaire, quel que s o i t  son degrê d'ordre.  

Par contre, dans u n  spinelle de rapport de composition 
n>l ,  i l  y a une grande densité de lacunes cationiques, di tes lacunes 
de composition ; leur présence faci 1 i t e  les  mouvements cationiques [lln]. 



q g  . 98 Représentat ion 
d  un p lan  Q dans l e  cas  
du s p i n e l l e  équimolaire  
ordonné. Les ronds ombrés 
son t  l e s  p ro j ec t ions  des 
deux p lans  P de p a r t  e t  
d ' a u t r e  du plan Q ( l a  
t a i l l e  des ions O-- a  é t é  
diminuée pour l a  c l a r t é  
du d e s s i n ) .  Les f l è c h e s  
ind iquent  l e s  mouvements 

- - 
des  c a t i o n s  n6cessa i r e s  @ *-O@ @ &-O@ pour t r a n s f o m e r  ce  p lan  

Q en un plan Q'. On v o i t  0 0 0 m\ 0 que l e s  d i v e r s  c a t i o n s  s e  
rapprochent  beaucoup au 
cours  de ces  mouvements * (en p a r t i c u l i e r ,  en des  
p o s i t i o n s  t e l l e s  que J ) .  

Fig.  99 La même repré-  
s e n t a t i o n  que précédemment 
mais dans l e  cas  d 'un  
s p i n e l l e  n  = 1 ,8 .  La pré- 
sence de l a  lacune 
f a c i l i t e  l e s  mouvements 
ca t ion iqües ,  en é v i t a n t  
des  s i t u a t i o n s  où l e s  
c a t i o n s  t é t r aéd r iques  e t  
oc taédr iques  son t  t r è s  
proches. Les f l è c h e s  f igu-  
r e n t  une séquence p o s s i b l e  
au bout  de l a q u e l l e  l a  
lacune s e  re t rouve  dans une 
p o s i t i o n  équ iva l en te .  Le 
mécanisme peut s e  repro- 
d u i r e  e t  l e  plan Q s e  
transforme a i n s i  en Q ' .  

O Al, LA, Alt Mg 



E n  e f f e t ,  ceux-ci peuvent se produire en évi tant  les  configurations 
où les  cations seraient trop proches. La figure 99 représente une 
possibi l i té  de mouvements cationiques transformant Q en 4' dans l e  cas 
d ' u n  spinelle de composition n = 1,8 ( l e s  lacunes cationiques sont 
placées dans l e s  s i t e s  octaédriques e t  entourées de s i t e s  té t raé-  
driques occupés par des /At3' [ 2 2 ]  ) .  Cette poss ib i l i té  de déplacement 
de l a  faute interprète 1 'aptitude au glissement des dislocations coin 
plus grande dans l e  spinel le  de cmposi tion n = 1,8 que dans celui 
de composition n = 1,l.  

Le cas des dislocations coin observées ldrs  du glissement 
<110> (1111 dans l e  spinelle n = 1,l e s t  identique au précédent puisqu' i l  
s ' a g i t  de l a  même faute : plan de dissociation El101 perpendiculaire 

au vecteur de Burgers. La propagation en glissement d'une t e l l e  dislo- 
cation exige l e s  mémes mouvements cationiques que dans l e  cas du 

glissement (110) ; i l s  sont t rès  d i f f i c i l e s  en l'absence de lacunes 
de composition. Ceci interprète l e s  longues dislocations coin rec t i  - 
lignes observées après une faible  déformation en glissement (1111 . 

5.4.2. Dislocations "60"". 
Nous examincns successivement les  deux cas de plans de 

dissociation trouvés pour ces dislocations : plans (1001 e t  (113) . 

a )  faute (001) a [0Tl]  . 
La figure 100 représente une dislocation de caractère "60"" 

( l igne para1 l è l e  à [ l r o ] ,  vecteur de Burgers 5 [oïl 1 . plan de gl i s -  
sement (111) ; l a  structure e s t  projetée sur l e  plan ( l i ~ ) ,  l e  vecteur 
de Burgers n ' e s t  pas dans l e  plan de l a  f igure,  mais i l  se projet te  
horizontalement suivant l a  direction [112] . Le plan de dissociation 
f a i t  u n  angle de 54'73 avec l e  plan de glissement. 

La faute créée e s t  neutre : en e f f e t ,  dans l a  direction Ff, 
l a  structure se déc r i t  pour la séquence de plans R S R' S'  . . . avec, - - 
pour R e t  R '  l a  composition AL204 e t  pour S e t  SI, l a  composition M~+' .  
La tranche de matière ajoutée pour combler l e  vide la issé  par l a  trans- 
lation [oïl 1 e s t  R + S ou R i  + S '  e t  a donc 1 a composition Mg At204. 

On voit que, quelle que s o i t  l a  position du plan de faute ,  des cations 
T e t  O sont t r è s  proches [39] ( l e s  cations T e t  O de la  figure 100 
sont espacés de 0,217 a - au lieu de 0,414 a ) .  Les calculs de Veyssière 
e t  al. [33 ] montrent également que c ' e s t  une faute d'énergie importante. . * 



[O011 Fig .  100 Représenta t ion  schématique d  'une d i s l o -  m 
i 

c a t i o n  60°,  d i s s o c i é e  dans un p lan  (001) .  Le v e c t e u r  
Li111 a  v::*' de Burgers de l a  p a r t i e l l e ,  - [oÏ 11 e s t  i n c l i n é  

4 s u r  l e  p lan  de l a  f i g u r e .  Les convent ions son t  l e s  
mêmes  que pour l a  f i g u r e  97 ,  mais on n ' a  r ep ré sen t é  
qu'une s e u l e  p a r t i e l 1 e ; l e  long du p l an  de f a u t e ,  
de s  s i t e s  T - O '  e t  T - T t  s o n t  rapprochés.  



Dans l e  cas de spinelle de composition m l ,  les  lacunes 
cationiques en s i t e s  octaédriques permettent de relaxer les  mauvais 
voisinages T-O, e t  de diminuer 1 'énergie de ce t te  faute.  

- a b )  faute (113) a [oïl 1 . 
Pour une dislocation de 1 igne para1 l è l e  à [l i~] de 

vecteur de Burgers $ = a [0Tl] , on peut envisager deux plans de disso- 
ciation (113) . 

- l e  premier, (113), dont la  normale f a i t  avec $ u n  angle 
de 64", correspond à une faute chargée : l es  compositions des tranches 
de matiëre à enlever (ou à ajouter) pour créer cet te  faute sont [AL 0, 1 5 - 

5 + e t  [Mg2Ae304] , ou, pour une autre position du p l  an de faute [Mg ALO 1 3 - 4 
e t  (Mg A i 3  O4 13* . Cette faute ne  eut donc pas se produire dans l e  
spinelle équimolaire. Cependant, pour u n  rapport de composition n grand, 
i l  e s t  possible que l e s  nombreuses lacunes cationiques adoptent une 
structure locale différente ,  écrantant ainsi l e s  charges en excès : 
c ' e s t  1 ' in terprétat ion de Donlon e t  al 1121 q u i  observent cet te  faute  
dans u n  spinelle n = 3,5 défomé, 

- l e  second plan (117) e s t  celui que nous avons observé ; 
l a  normale au plan f a i t  avec u n  angle de 32" ; i l  corres~ond à une 
faute neutre, e t  ceci ,  quelle que s o i t  l a  position du plan de faute .  
Nous 1 'avons représentée sur la  figure 101. 

Son énergie n'ayant jamais é t é  cal cul ée , nous comparerons 
cet te  faute aux deux autres précédemment décri t e s ,  à 1 ' ai de de c r i  tères  
géométriques simples, du même type que ceux u t i l i s é s  par Van Der Biest  
e t  Thomas [39] . 

Nous avons reporté, dans l e  tableau 7 ,  en plus des distances 

entre plus proches voisins T-O e t  T-T, l e  nombre de mauvaises paires 
par unité de surface de faute. 



Fig. 1 0 1  

Faute d'empilement ( 1 1 3 )  a/4 [ O 1 1 1  . Elle produit les mêmes rappro- 
chements que la faute ( 0 0 1 )  al4 [ O 1 1 1  , mais il y a moins de mauvaises 
paires T - O  par unité de surface de faute. 



Tableau 7 

On voit que l a  faute (115) % [0?1] f a i t  apparaître les  
a m e e s  rapprochements cationiques que l a  faute (001) [ a i l  ] ; s i  on 

considère seulement les  paires T-O ( q u i  sont los  plus affectées par 

Type de faute 

c r i s ta l  parfai t  

(oïl) [3i1] 

l a  f a u t e ) ,  e t  d'après les  seuls c r i t è re s  de rapprochements cationiques, 

nombre de mau- 
vaises paires 1 

T-O 2 par surface a 

- 

- 

distance '-0 

la  plus courte 

0,414 a 

0,414 a 

l e  plan (113) pourrait ê t r e  u n  plan de faute d'énergie plss faible  
que la  faute (001) [ a i l  ] . 

5.4.3. Dislocations vis .  
Une orientation préférentiel l e  vis e s t  également observée 

dans l e  cas du glissement (111) , dans l e  spinel le  n = 1,1 ; ceci donr?e 

di stance T-T 

la  plus courte 

0,434 a 

0,354 a 

à penser que les  vis pourraient ê t r e  également dissociées. Cependant, 
ce t te  dissociation, s i  e l l e  ex is te ,  e s t  t rès  fa ib le  ; i l  n 'a  Das é t é  

nombre de mau- 
vaises res 

T-T 
par surface a 2 

- 

2,8 

possible de 1 a mettre en évidence e t  encore moins de trouver l e  p l  an 

1 

de dissociation par l a  méthode décri te  plus haut. 
Les observations de Veyssière e t  a1 [33, 341 sur l e  f e r r i t e  

de nickel indenté sont cohérentes avec la  dissociation des vis dans des 
plans {100) . En outre,  l e s  calculs d'énergies de faute de ces auteurs 

[33 1 indiquent que l a  faute (100) [O11 ] devrait  avoir une basse 

énergie. Enfin, les expériences de déformation sous pression de confi- 
nement du spinel l e  n = 1 , l  mettent en évidence u n  g l  issement dévié des 
plans (111) vers (100) 1351 . 



Fig.  102 

Le gl issement  d é v i é  d 'une  d i s l o c a t i o n  v i s  peu t  s e  produi re  sans  r e c o n s t r i c t i o n  
du ruban. 



Nous avons, pour notre par t ,  également érni s  1 ' hypothèse d'un 

te l  g l  i  ssement dévié pour tenter  d '  in terpréter  1 'évolution des boucles 

octogonales observées lors  de la  défornation en glissement (1111 . 
Canme l a  dissociation se f a i t  en deux par t ie l les  colinéaires,  l e  g l i s -  

sement dévié peut se produire sans reconstriction ( f i g .  102). De même, 

la transit ion gl i s s i l e  + ses s i l e  de vis dissocit?es dans I100) , 
nécessaire pour g l i sser  dans (1101 ou Il111 ne devrait  pas entraîner 

1 a  reconstri ction du ruban, ce qui expliquerait  qu ' e l  l e s  apparaissent 

les plus mobiles. 





Notre étude par microscopie électronique d'échantillons 
déformés de spinelle nous a permis de mieux comprendre les mécanismes 
de déformation plastique de ce matériau. Les interprétations que nous 
avons développées s ' appi iquent vrai sembl ab1 ement à 1 a pl upart des 
autres oxydes mixtes AB20q de structure spinelle. 

Nous nous sommes particulièrement attaché à re l i e r  nos 
observations microscopiques aux caractéristiques macroscopiques de 
la déformation,et nous pensons avoir clairement montré la très grande 
influence des structures de coeur des dislocations mobiles sur les 
proprietés mécaniques à haute température d u  spinelle. Les observations 
antérieures de dislocations ~résentant  des orientations préférentielles 
dans l e  spinelle équimolaire étaient interprétées par des frictions 
de Peierls dont l 'origine res ta i t  assez mystérieuse. Les dissociations 
de montée que nous avons mises en évidence,rendent compte de façon 
pl us simple e t  pl us convainquante de ces orientations préférentiel 1 es 
e t  de la  grande résistance au glissement à haute température qu% en 
résulte. 

Bien sûr, tous les problèmes posés par la plast ici té  des 
oxydes spinelle ne sont pas résolus ; en particuljer,  l e  mécanisme 
de propagation des rubans de faute n ' es t  pas complëtement élucidé 
actuellement. Les résultats expérimentaux montrent que la vitesse 
de glissement es t  t r ès  sensible au rapport de composition n, ce qui 
se comprend bien d ' u n  point de vue qualitatif : les  lacunes de compo- 
sition faci l i tent  les  mouvements cationiques e t  permettent un gl is-  

sement plus rapide que l a  montée pour n21,8. 11 es t  t rès  vraisemblable 
que le  g1 issement des rubans (dans des directions non contenues dans 
le  plan de faute) ne se produit pas par des déplacements en phase de 
tous les cations du  p l a n  fauté, mais par nucléation de petites marches 
qui se propagent ensuite l e  long du ruban pour produire u n  glissement 
de b/2 de la dislocation dissociée. Il  se ra i t  intéressant d'étudier 
d'un point de vue théorique, la nucléation e t  l a  propagation de ces 
marches. 



Un autre mécanisme à approfondir est celui du glissement 

dévié à haute température : i l  apparait dans le cas du spinelle de 

composition n = 1,8 comprimé suivant une direction [Il01 ; l'obser- 

vation en microscopie optique des lignes de glissement indique des 

déviations des plans I110) vers les plans (111) . L'examen en micros- 
copie électronique des dislocations mises en jeu et de leurs struc- 

tures de coeur devrait nous aider à comprendre les processus de ces 

glissements déviés. 
11 reste beaucoup à faire en ce qui concerne la défor- 

mation à température ambiante : par microindentation, nous avons mis 

en évidence un seul système de glissement dans l'aluminate de magnésium, 

le système <110> Il111 , alors que par déformation sous pression de 
confinement dans le même matériau, les systèmes <110> (110) et 

<110> (100) , sont éoalement activés et sont plus aisés que <110> 
(111) . Par contre, dans une chromite de fer, nous observons par micro- 
indentation à l'ambiante, ces trois systèmes de glissement. Dans tous 

les cas, et dans la limite de résolution des observations en faisceau 

faiblement excité, les dislocations ne sont pas dissociées. 

L'étude des relations entre la mobilité des dislocations - 
donc les propriétés mécaniques du spinelle - et la structure de coeur 
de ces dislocations., peut être approfondie. L'une des possibilités qui 

nous apparaît actuellement intéressante, est la comparaison de divers 

oxydes mixtes AB204 de structure spinelle, ayant des énergies de fautes 

d'empilement différentes, donc des larneurs de dissociation différentes. 

Cette comparaison devrait permettre de tester des modèles de propa- 

gation des rubans de faute associés aux dissociations de montée. 



L'analyse des sous-joints e s t  évidemment importante 
dans l e  cas des materiaux déformés à des températures élevées où la  
montée pemet une bonne organisation de la  sous-structure en sous- 
joints . Dans ce t te  annexe, on n '  a pas développé .une étude exhaustive 
de tous les  cas possibles de sous-joints mais simplement tenté de 
rendre compte des observations. E n  par t icul ier  on a recherché des 
c r i t è re s  permettant de distinguer les  sous-joints de croissance (présents 
avant déformation) des sous-joints de polygonisation. 

L' analyse géométrique des sous- joi nts  e s t  grandement 

f a c i l i t é e  par 1 ' u t i l i s a t ion  systématique de l a  formule de Frank [ I l l  1 
qui s 'ob t ien t  ainsi ( f i g .  A l )  : 

D'un point de vue purement géométrique, on crée un sous- 
joint  dans l e  plan de normale ;; en produisant une rotation de -012 

de l a  partie 1 du c r i s t a l  autour de 1 'axe 6, e t  une rotation de +@/2 
de l a  partie I I  autour de même axe*. Un vecteur te l  que ; 1 ; vient 
en 5 e t  6 respectivement, e t  un c i r cu i t  initialement fermé comme 

-+ 
AEDCB présente un défaut de fermeture BÀ = Z si = 6 ,  q u i  pour une 
pe t i te  désorientation vaut : 

I 

Les vecteurs de Burgers des dislocations mobiles dans 
+ a <110>. Cependant, l es  vecteurs de la  structure spinelle sont b = 

a <112> (ne correspondant sans doute pas à Burgers a <100> e t  
des dislocations mobilës) ont é t é  observés dans les  f e r r i  tes  de Nickel 

[28] . I l s  peuvent avoir é t é  créés par jonctions de dislocations 
habituelles. Pour notre par t ,  nous n'avons pas iden t i f i é  l e  vecteur 
de Burgers c112, ; seul a <100> a é té  observé dans u n  sous- 
joint  (voir  9 2 ) .  Dans ce qui s u i t ,  on ne considère donc que les  

a ciiO>et a < ~ o o >  . dislocations de vecteurs de Burgers 

s i  nécessaire, on remplit l e  vide créé par ces rotations avec de 

1 a matière (demi p l  ans supplémentai res des di sl  ocations du sous- jo in t )  



Fig .  Al 

Conventions p o u r  l ' u t i l i s a t i o n  de  l a  formule  d e  Frank 
-f 

u  : axe  de r o t a t i o n  ( v e c t e u r  u n i t a i r e )  
i 

v : normale du  p l a n  du s o u s - j o i n t  ( v e c t e u r  u n i t a i r e )  
-f 

r : v e c t e u r  a r b i t r a i r e  d a n s  l e  p l a n  du s o u s - j o i n t  

O : d é s o r i e n t a t i o n  du s o u s - j o i n t  

bi : v e c t e u r  d e  Burgers d e  l a  f a m i l l e  d e  d i s l o c a t i o n s  i 

ki : v e c t e u r  u n i t a i r e  p o r t é  p a r  l a  l i g n e  de  d i s l o c a t i o n  i. 



De l a  formule de Frank on déduit aisément que, O é tant  
constant, les densi tés des di verses fami 11 es de di slocations consti tuant 
u n  sous-joint plan sont constantes e t  proportionnelles à O .  En 

outre, les dislocations de chaque famille sont droi tes ,  parallèles 
e t  équidistantes puisque a e s t  proportionnel à ; quelles que soient 
1 'orientation e t  l ' i n t e n s i t é  de ce vecteur. 

Enfin, les  dissociations possibles de ces dislocations 
ne jouent u n  rôle que dans les types de jonctions que peuvent former 
deux familles (ou plus) de dislocations sécantes dans l e  sous- 
jo in t ,  e t  i l  n 'y  a  donc pas l ieu de ten i r  compte de ces dissociations 
dans cet te  étude. 

On examine successivement les  sous-joints à une 
ou deux familles de lignes parallèles,  puis l e s  sous-joints formés 
de dislocations sécantes. 

On a  i  11 ustré les divers cas par des sous- joints 
observés s o i t  dans l e  spinel le  Mg0.n AL203 déformé, s o i t  dans des 
chrmi tes  naturel l e s  Fe CrpOg dont l a  déformation naturel l e  
t r è s  lente à haute température permet 1 'obtention de sous- joints  
bien fotmés. 

1") SOUS-JOINT A U N E  FAMILLE. 
L '  équation ( A l )  montre que 6 . E n  outre 2 (ou ;) 

e s t  perpendiculaire à G ,  donc Û e s t  dans l e  plan du sous-joint ; 
i l  s ' a g i t  d'un sous-joint de flexion pure. Soi t  1 un vecteur 
uni taire  paral lè le  aux dislocations, on voi t  que : 

11 T; (dislocations purement coin) 

La densi t é  de dislocations P e s t  l e  nombre de dislocations 
par uni t é  de longueur l e  1 ong d '  une 1 igne para1 l è l e  à 1 A ;. On trouve 
dans ce cas : 

O p =  - 
16 1 

-f a Seul l e  cas b = <110> a é t é  rencontré expéri- 
mentalement. Le plan d'un tel sous-joint e s t  1110) , i l  e s t  constitué 
de dislocations coin para1 1 è les ,  dont 1 'orientation peut-être quel conque 
dans l e  p l a n  d u  sous-joint s i  on ne lui  impose pas d'avoir é t é  formé 



par glissement. C 'est  l e  cas des sous-joints de croissance ou ceux 
de polygonisation fortement affectés par la  montée. 

La figure A 2  e s t  u n  exemple de sous-joint, composé 
essentiellement d'une famille de dislocations,  observé dans une 
chromi t e  naturel l e .  La figure A2b e s t  la  projection stéréographique 
correspondan t e  % 

Le tableau A l  regroupe les  caractéristiques du sous- 
joint dé terminées expérimentalement par 1 es méthodes usuel les  
(c r i tè res  d '  extinctions pour tb ,  étude stéréogra?hique pour 1 es 
directions des dislocations 1 e t  l e  plan du sous-joint ;). 

Tableau A l  (sous-joint de l a  figure A 2 )  

Le sous-joint e s t  de fiexion pure, parfaitement en 
equilibre.  11 accomode une désorientation O = 2/10 degré autour 
d'un axe Û// [ZlT] . En outre,  les  dislocations étant  ?aral!ëles 
à [ZlT'] , ce sous-joint peut donc avoir é t é  formé lors  d'une défor- 
mation par g l  issement dans l e  plan (l'Tl). 

2" ) SOUS-JOINT A 2 FAMILLES DE DISLOCATIONS PARALLELES. 

L'application de l a  formule de Frank donne, en choisissant 

ce qui entraîne : 

or  5 1; , donc l e  sous-joint e s t  de flexion pure (2 J- $ ) *  

Pour évaluer les  densités pl e t  p2 des deux familles 
on choisit pour ? u n  vecteur uni t a i r e  perpendiculaire à 1, s o i t  .r, G. 

* On adopte toujours comme pl  an de projection l e  pl an "moyen" de 1 a 
lame mince, c 'es t -à-dire  l e  plan du réseau c r i s t a l l i n  qui e s t  
perpendiculaire au faisceau d'électrons 1 orsque 1 a 1 ame n ' e s t  pas 
incl inée dans l e  microscope. 



Fig. A2 

a) sous-joint essentiellement composé d'une famille de dislocations coin, dans une chromite 
déformée naturellement, 

lignes // 121 11 , b = a/2 101 11, désorientation = 0,2 dégré 

b) projection stéréographique correspondante. 



L'équation A l  donne 

On vo i t  que l a  normale au sous-joint e s t  paral lè le  
à o l  Z1 + û 2  E2  . L'équation ( A 2 )  mu1  t i p l  iée vectoriel lement par g2 
donne : 

+ + 
b l A  b -  O ; n S 2  

d ' o ù  : 

On a ëgalement, puisque 5 A 5 e s t  parallèle à C A  5 
1 2  2 

e t  que -51 U : 

Ce sous-joint e s t  parfaitement déf in i ,  sauf dans l e  cas 
par t icul ier  où ; // el h s2 // e. Dans ce cas, l e  sous-joint e s t  

flexible un  changement des densites p e t  p ~ccomode une rotation 1 2 - 

du sous-joint autour de la direction des dislocations l// 5 A Ef //Ca 
1 2  

Nous allons décrire plusieurs cas observés dans les  
spinelles : 2 cas de sous-joints bât is  sur des dislocations de 

a vecteurs de Burgers 'usuels" <110> ( u n  sous-joint r igide,  un 
autre f lex ib le)  e t  un  sous-joint où 1 'un des vecteurs e s t  plus 
"exotique", de type a <100> . 

l e r  cas : sous-joint rigide (Figure A3) 
Il s ' a g i t  d ' u n  sous-joint que l 'on  s u i t  dans l a  

1 ame mince sur une 1 ongueur de 200 pm e t  qui garde tout au long 
la  même orientation (Fig A3 a ) .  Il e s t  consti tué essentiellement 
de deux familles de dislocations presque parallèles de vecteurs 
de Burgers 4 e t  S2 intersectées par des dislocations de densi t é  
beaucoup plus faible  dont nous ne tiendrons pas compte. La forme 
prise par l e s  dislocations 1 e t  2 lorsqu 'el les  se coupent montre 



Fig. A3 

Sous-joint observé dans un échantillon Mg0.1,8 A1203, déformé en 
fluage à 1 550°C de E = 11 %, lame (1 00). 
II est constitué essentiellement de deux familles de dislocations 
bl =a/2 (1 1 O], b2 = a/2 (1 011. C'est un sous-joint de croissance. 

a) vue d'ensemble du sous-joint. 



b) schéma montrant les diverses familles, 

! nt15 
LILLE c) g = 044, les deux familles sont visibles, 3 

d) g.= 004.  la famille b, est hors contraste, 

e) g = 040, la famille b2 est hors contraste, 

f) projection stérénoraphique correspondante. 



qu 'e l les  sont répulsives : e l l e s  se courbent en sens inverse pour 
présenter, sur une pe t i te  portion, deux segments a t t r a c t i f s  e t ,  
entre deux jonctions, el les  restent  para1 1 el es ,  une dislocation 
de type Fi2 se plaçant à égale distance des deux dislocations El 
adjacentes. (Fig A3 b ) .  

Le tableau A2 résume les  caractéristiques du sous-joint 

Tableau A 2  : Sous-joint de l a  figure A3 

Remarquons que 1 es dislocations ne sont contenues 
dans aucun des plans de glissement habitaels de l a  structure 
( ( i a o )  OU t a a i )  1. 

S i  l e  sous-joi n t  e s t  parfaitement relaxé, les  relations 
(A4) doivent ê t r e  sa t i s f a i t e s  : 

- 1 a  première 1 ' e s t  effectivement ;// ( $ l ~ % 2 ) h  5 , 
-f - la seconde donne v// i6S1 + 6E2 qui e s t  2 4" de 

1 'orientation trouvée expérimentalement. 

Compte tenu des imprécisions de mesure des densités 
de dislocations e t  de détermination du plan du sous-joint, on 
peut dire  q u ' i l  s ' a g i t  d'un sous-joint en équilibre.  

Les relations (A3) permettent d'évaluer la  déso- 
rientation O : on trouve @40 minutes d'angle. 

E n  résumé ce sous-joint de flexion 
- e s t  en équilibre 
- présente une assez for te  désorientation (z 40 minutes) 
- possède essentiel lement deux fami 11 es de d i  s l  o- 

cations dont 1 a  plus dense a  u n  vecteur de Burgers $ [Il0 1 non 
s o l l i c i t é  par la  contrainte appliquée (axe de compression // [O011 ) .  

I l  s  ' a g i t  t rès  vraisemblablement d ' u n  sous- joint  de croissance. 



c l  
Ce sous-joint a é t é  observé dans une chromi t e  naturel l e ;  

i l  présente une t r è s  grande densité de dislocations e t  donc une 
for te  désorientation. En plus des caractéristiques habituelles (vecteurs 
de Burgers, orientation des lignes, plan du sous- joint) ,  nous 
avons pu déterminer expérimentalement 1 'axe de rotation e t  la  
désorientation 0 .  Pour cela ,  on réa l i se  u n  diagramme de diffraction* 

d ' u n  côté du sous-joint e t  on mesure, sur l a  plat ine gonimétrique, 
les angles de rotation e t  de basculement qui permettent de réa l i ser  
la même coupe de 1 'autre  côté du sous-joint. On trouve ainsi une rota- 
tion de 2" autour de OZ e t  un  basculement de 2" autour de O X ,  ce qui 
équivaut à une rotation de ZO, 8'* autour d'un axe ;// [ I l l  1 (voir  figure 
A+A) 

On a reporté dans 1 e tabl e-.u A3 1 es résui t a t s  expérimentaux 
concernant ce sous- jc int .  

Tableau A3 : sous-joint de l a  figure A4 

On e s t  dans 1 e cas où ;// É // GA$ , qui correspond à 

u n  sous-joint de flexion pure dont la  normale   eut tourner dans l e  
-f 

plan (pl , b 2 )  , ce t te  rotation étant  accomodée par une variation des 
densités relatives des deux familles.  Dans la  région A ( f ig  A4 b ) ,  l a  
fan i l le  s2 e s t  t r e s  peu dense, on peut considérer que l e  sous-joint 
e s t  constitué d'une seule famil le ,  e t  on vér i f ie  que l a  normale au 

x l e  faisceau d'électrons é t a n t  perpendiculaire à u n  plan dense du 

reseau 

'i; 
1 

a 1110 1 -2 

. 

x *  les évaluations expérimentales des composantes de l a  rotation suivant 
OX e t  OZ sont assez imprécises (selon O X ,  50, ! degré, selon 0Z,'OY3O) 
l e  t r è s  bon accord entre valeurs expérimentale e t  calculée pour O nous 
sembl e donc fortui t . 
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Fig. A4 

Sous-joint de croîssance observé dans une chromite naturelle. 

Conditions de faisceau faiblement excité ; lame proche de (101). 

a) vue d'ensemble du sous-joint, 

b) région A à une famille de dislocations de bl = a/2 /1 1 O], 

c) région B à deux familles bl = a/2 /1 1 O] et b2 = al2 (01 11. 

(On distingue les deux familles par leur contraste différent), 

d) projection stéréographique correspondante. 



p l a n  du sous-joint e s t  alors parallèle à $ . Quand la famille Ï$ 

devient plus dense (région B ,  f i g  A4 c ) ,  la normale au sous- 
+ 

joint décrit  1 'arc bl- $2 sur l a  projection stéréographique de 
l a  figure A4 d .  

De 1 a mesure de l a  densi t é  de dislocation 0 1  dans 
l a  région A ,  on peut déduire l a  désorientation 0: 

O = l b l p l  = 2,7 degrés 

Ce sous-joint e s t  parfaitement relaxé, i l  s ' ag i t  
t rès vraisemblablement d'un sous-joint de croissance (croissance 
1 ente).  

3ème cas : Un des vecteurs de Burgers es t  de type a <100, (Fig. AS) 

Notons d'abord que les dislocations de vecteur de 
Burgers g2 = a [ O l O ]  sont trouvées ici dissociées en 3 partiel les  
selon l a  réaction : 

Une te l l e  dislocation provient vraisemblablement de 

1 ' interaction de deux dislocations de vecteurs de Burgers habituels 

$ [Olr] e t  $ [O11 ] , dissociées chacunes en deux partielles col in@- 
aires,  dans des p l  ans différents . Les partiel les intérieures réagi ssent 
pour donner une dislocation a/2 [ G l G ] .  ( F i g .  A5 ( b ) )  . 

La structure de coeur, aussi complexe soi t-el l e ,  
n'intervient pas dans l e  calcul des contraintes à longue distance ; 
donc, dans l 'étude de l 'équil ibre du sous-joint, tout se passe comme 
si les dislocations n 'étaient  pas dissociées. 

Le tableau A4 résume les caractéri stioues du sous-joint 

Tableau A4 : Sous-joint de l a  fi-ure A5 



Fig. A5 

Echantillon Mg0 .1 .8  AI2O3 déformé en fluage à 
1550°C de E: = 30 % 
Sous-joint à deux famil les de dislocations parallè- 
les, lame (001  ) 

a) une partie du sous-joint, 

b) les dislocations de vecteur de Burgers b2 sont 
dissociées en 3 partielles, 

c) schéma du ruban dissocié, 
<QUt,J 

d) projection stéréographique correspondante. 



Les relations (A4) sont vérifiées : 

La désorientation O peut-être calculée à par t i r  des 
densités par application des formules (A3). On obt ient  : 

soi t O = 0,3 degré 

Ce sous-joint de flexion e s t  parfaitement relaxé. , 

D'autre part  les  vecteurs de Burgers des deux famil l e s  ne sont pas 
sol 1 i c i t é s  par la  contrainte agpl iquée (axe de compression [O01 1 ) .  

On peut affirmer qu ' i l  s ' a g i t  d'un sous-joint do croissance. 

3') SOUS-JOINTS A 2 FAMILLES DE DISLOCATIONS SECANTES. 

La formul e  de Frank (equation- AL) -_s~~sr~  t : - 

a = ,, 5, + n262 = S(;A U) 

En choisissant ; uni t a i r e  parallèle aux 1 ignes de 
-+ + 

l a  première famille,  r  = el on a  t 

8 = 5 = o ( I ~ A U )  2 2 
ce q u i  conduit aux relations suivantes : 

L 

; de méme l t,J2 
qu'on peut mettre sous l a  forme : 

x j p i  e s t  l e  nanbre de dislocations de la  famille i  intersectant  u n  

vecteur uni taire  para1 l è l e  à 2j. 



+ -+ 
a )  Envisageons d'abord l e  cas particul i e r  u/jv qui 

e s t  u t i l e  par l a  sui te  pour décrire l e  cas général. 11 s ' a g i t  alors 

d'un sous-joint de torsion pure, les  vecteurs de Burgers e t  s2 
sont dans l e  plan du sous-joint. Les directions des lignes sont 

e t  l e s  densités 

b )  dans l e  cas général où ;. ($$ g2) + O ,  les  densi tés 
sont : 

I l  e s t  commode alors de projeter l e  sous-joint sur 

l e  pl an ( , ) perpendiculairement au pl an de projection ( c ' e s t -  
& +& 

à-di  re selon b l ~ % 2  ) . Le réseau obtenu s ' appel l e  l e  réseau caractéri s- 
tique : i  1 correspond au cas parti cul i  e r  précédemment étudié.  E n  

lui  affectant des indices "prime" on a : 

on montre alors 1111 1 que 

Autrement d i t ,  pour accomoder une désorientation 
O autour d ' u n  axe c, i l  exis te  toute une classe de sous-joints 
parfaitement relaxés qui découlent d '  u n  même sous-joint caractéristique. 

Les sous-joints à deux familles de dislocations sécantes sont donc 
f lex ib les ,  i l s  peuvent se déformer en tournant autour d ' u n  axe arb i t ra i re  



-f 

contenu dans l e  pi an (zl , b 2 ) ,  tout  en maintenant fixe la  rotation 
de 0 autour de G. 

La figure A 6  i l l u s t r e  ce cas de sous-joint f lex ib le  
composé essentiel 1 ement de 2 famil les  de dislocations sécantes. 11 

tourne continuel lement,l 'or ientat ion des dislocations également. 
Nous donnons dans l e  tableau suivant ses caractéristiques dans 
une région où l e  plan du sous-joint e s t  proche de ( l r 0 )  . 

Tableau A5 : Sous-joint de la  figure A 6  

On vér i f ie  que Il// S2li; e t  12/i Glh; ( re la t ions  A 5 ) .  

On a  aussi l a  direction de 1 'axe de rotation du sous-joint 

+ 
v 

[ I ~ O ]  

+ 
u // c'est-à-dire Û// [O10 1 

Les densi tés' des deux famil les  devraient ê t r e  égales ; 

on les trouve légèrenient differentes ,  ce qui s igni f ie  s o i t  que l e  

Il 

[llr] 

sous-joint n ' e s t  pas tout à f a i t  en équilibre,  s o i t  qu ' i l  fau t  tenir  
compte des dislocations d'une troisième fami 1 l e  beaucoup moins 

I2 

[ I l l  1 

dense, mais qui appartient également au sous-joint. 
La désorientation O peut-être évaluée a 1 'aide des 

équations A6 .  

qui conduisent à une désorientation 

$1 

$ [ 1 0 ~ ]  

O = 1 degré 

Il s  ' a g i t  i c i  encore t r è s  vraisembl ab1 ement d '  un  

sous-joint de croissance, bien que les  dislocations,  au moins dans 
l a  partie analysée du sous-joint,soient restées dans leurs plans de 

b2 
-t 

7 a[lO1] 

2~ 1 
( A )  -1 

2 6 1 0 - ~  

2 
( A r 1  

2 1 . 1 0 ~  



Fig. A6 

M g 0 1  ,8A1203 déformé à vitesse constante ( E  = 1.4 1 0  -5 s-' ) de 6 %, lame (1 00) 
a) sous-joint à deux familles de dislocations sécantes, de vecteurs de Burgers orthogonaux 

bl = a/2 / lo i /  et b2 = a/2 /101/ 

C'est un sous-joint flexible, vraisemblablement de croîssance (sa désorientation est 
d'environ 1 degré), 

b) projection stéréographique correspondante. 



glissement respectifs : plan (101) pour l a  l ë r e  famille,  plan (10T') 
pour 1 a seconde. 

3') SOUS-JOINT A 3 FAMILLES DE DISLOCATIONS DE VECTEURS DE BURGERS 
COPLANAIRES. 

Ce cas découle directement du précédent, lorsque l e s  
vecteurs de Burgers des deux familles El e t  62, de type $ <110,, 
appartiennent au même plan { I l l )  . 11 se forme alors une jonction 

+ 
de vecteur de Burgers 1i3 = bl  + B2. x 

E n  e f f e t ,  rai sonnons sur l e  réseau caractéristique, 
+ 

avec, par exempi e  : bl = q R i o  1 e t  = 1101 1 . La normale 
au plan du sous-joint e s t  paral lè le  à Û. C'es t  u n  sous-joint 
de torsion 

+ 
v // 8 [riil 

Les lignes de dislocations sont de caractère mixte : 

Mais, ce t t e  configuration n ' e s t  pas stable ,  car ,  aux 
noeuds du reseau, i l  se  forme des jonctions de vecteur de Burger-s 
Y a 
bg = ?  [OTl]; les  dislocations i n i t i a l e s  tournent, pour se placer 
dans 1 'orientation purement v is ,  formant ainsi  u n  réseau hexagonal 
régulier (Fig.  A7 a ) .  

Cependant, i l  faut  bien remarquer que l e  sous-joint 

bâti sur ce réseau caractéristique e s t  f lex ib le  e t  que, pour 
certaines orientations de V ,  les  jonctions peuvent ne plus ê t r e  
favorables, car e l l e s  correspondraient à u n  allonqement de la  
longueur de 1 igne. Ainsi par rotation du sous-joint autour de l a  . 
direction [OlT] par exemple, l a  normale G y  initialement 
parallèle à [Tl11 s'approche à [ ? f i ]  e t  l ' angle  entre les  lignes 
(init ialement de 60") augmente. Pour un angle de 120" ou plus, 
on se trouve dans l e  cas de 1 a  figure A7b, p o u r  lequel on  vér i f ie  
aisément que les jonctions ne sont plus favorables car r ( B C  + AC)>-r AB 

où r e s t  l e  tension de 1 igne supposée isotrope. 

x l e  f a i t  que les dislocations soient dissociées en par t ie l les  de vecteurs 
de Burgers col inéai res 1 / 4  < 118 ne change rien à la configuration des 
jonctions; l e  noeud t r i p l e  dissocié e s t  consti tué de deux noeuds par t ie l s  
non coplanaires, r e l i é s  entre par eux par u n  ruban de faute d'empilement 

[281 



Fig. A7 

a )  schgma d 'un  réseau c a r a c t é r i s t i q u e  b â t i  s u r  2 f a m i l l e s  de d i s l o c a t i o n s  a  a  
FI = 

[ i i o ]  e t  g2 = [ lo i  ] . 11 s e  forme une t ro i s i ème  f a m i l l e  

pa r  j onc t ion ,  t and i s  que l e s  d i s l o c a t i o n s  i n i t i a l e s  tournent  jusqu 'à  
l ' o r i e n t a t i o n  v i s .  En t r a i t s  p l e i n s  l a  con f igu ra t ion  f i n a l e  ( s t a b l e ) .  
La conf igura t ion  i n i t i a l e  e s t  indiquée en p o i n t i l l é s ,  

+ -f 

b )  réseau dans l e  p lan  (51 1) dont l a  p r o j e c t i o n  su ivan t  b l  A b2 e s t  
l e  réseau  précédent  ( a ) .  
Les l i g n e s  f o n t  maintenant un ang le  de 120". La con£ i g u r a t i o n  
n1es t+pas  favorable  à l a  c r é a t i o n  d'une jonc t ion  de v e c t e u r  + 
bg = b l  + b2 ; en t r a i t s  p l e i n s  l a  ~ o n f i ~ u r a t i o n ' s t a b l e ,  en p o i n t i l l é s  

l a  con f igu ra t ion  que l ' o n  o b t i e n d r a i t  s ' i l  s e  fo rma i t  des  jonc t ions  
(conf i g u r a t i o n  i n s t a b l e ) .  



Ce sous-joint, s ' i l  tourne, peut donc passer d'une 
configuration à 3 fami l les  formant des hexagones plus ou moins 

al longés, à une configuration à 2 famil l e s ,  les  jonctions raccour- 
cissant e t  disparaissant lorsque l e s  familles principales font u n  

angle de 120". 

La figure A8 montre u n  te l  sous-joint, dont l 'orien- 
tation varie fortement d'une région à 1 ' au t re .  Dans l a  par t ie  A 

(figure A8 b ) ,  ce sous-joint a l a  configuration du réseau carac- 
tér is t ique.  

Le tableau suivant en donne l e s  divers éléments. 

Tableau A6 : sous-joint de la  f igure A8  

11 correspond à une désorientation W0,2 degré autour 
de 1 'axe // [il11 . 

Dans l a  région B, l e s  jonctions ont pratiquement disparu, 
i l  ne reste que deux familles de dislocations.  

Le sous-joint e s t  bien en équilibre e t  sa configuration 
particul i ë re  de sous- joi n t  f l ex ib le ,  tournant d'environ 90°, semble 
indiquer qu' i l  e s t  de croissance. 

4") CONCLUSION. 

Nous cherchons i c i  à distinguer les  sous-joints Se 
croissance des sous-joints de déformation. Pour cela,  l e s  deux 
figures sui van tes écl ai ren t 1 e probl ëme . 

La figure A9 représente u n  sous-joint formé, lors 
d'une déformation taraive ( à  assez basse température), dans une 
chromite naturelle.  On voit  que ce sous-joint s ' e s t  t r i co té  sur 
des précipités ; i l  e s t  relativement mal organisé e t  se distingue 
cl airement des sous- joi nts de croi ssance observés dans ce t te  même 
chromi te.  



Fig. A8 

Sous-joint flexible, vraisemblablement de croîssance, dans un échantillon Mg0.1,8 A1203 flué de 
1 1 % à 1550°C. 

a) vue d'ensemble du sous-]oint, qui tourne de 90°, tout en restant en équilibre, 
,- - 

/ hl<\ 
j 



Fig. A8 

b) région A : formation d'une troisième famille par 

jonction, 

c) région B : l'orientation des lignes est telle que 

les jonctions ne sont plus énergétiquement 

favorables, 

d) projection stéréographique correspondant à la 

région A. 

r y  LILLE 



Fig. A9 

Sous-joint formé lors d'une déforma- 
tion tardive (à assez basse températu- 
re) dans une chromite naturelle. Ce 
sous-joint s'est tricoté sur des précipi- 
tés. 

Fig. A10 

Echantillon Mg0.1, 8 Al2 O3 déformé 
de 3 0  %en fluageà 1550°C, sous-joint 
produit par la déformation. 



De même, dans l e  s p i n e l l e  MgO.l,8 AE203 f l u é  de 30% 
-5 -1 à 1550°C avec Q 10 s  ,on observe de nombreux sous - jo in t s  p r o d u i t s  

par  l a  déformation. La f i gu re  A 10 représente un de ces sous- jo in ts  

qu i  e s t  également imparfa i tement  organisé. 

11 semble donc crue 1  'on peut  aisément d i s t i n g u e r  l e s  

sous- jo in ts  de croissance de ceux p rodu i t s  par  l a  d é f o m a t i o n ,  au 

moins pour des déformations G O %  (ou des durées de f luage ~ 2 4  heures)', 

e t  cec i  même à des températures aussi élevées que 1550°C = 3/4 Tf. 

Les sous- j o i n t s  de croissance sont  t r è s  b ien  organisés , par fa i tement  

re laxés ; i l s  sont souvent formés de d i s l o c a t i o n s  q u i  ne sont  pas 

so l  1  i c i  tées par  l a  con t ra in te ,  1  es 1  ignes de d i s l o c a t i o n s  peuvent 

ê t r e  t r è s  éloignées des p l  àns de g l issement  h a b i t u e l s  de l a  s t r u c t u r e  

spinel  l e .  Au con t ra i re ,  l e s  sous- jo in ts  de d é f o m a t i o n  sont  moins 

b ien  organisés e t  f o i n é s  de d i s l o c a t i o n s  ac t ivées  par  l a  con t ra in te .  

Cependant, il fau t  b ien  remarquer que l e s  sous- jo in ts  

de croissance peuvent h e t t r e  ou a b s o r ~ e r  des d i s l o c a t i o n s  maki les.  

I l s  s ' i n t è g r e n t  a l o r s  dans l a  sous-st ructure ce1 1u:aire comme 

l e s  sous- jo in ts  de po l ygon isa t i on  s t  do ivent  ê t r e  p r i s  en compte 

pour l ' é v a l u a t i o n  de l a  t a i l l e  des c e l l u l e s .  

Un exemple de s o u s - j o i q t  de croissance qu i  absorbe 

(ou émet) des d i s l o c a t i o n s  mobi les e s t  donné f i g u r e  A I l .  Ce 

sous- j o i  n t  e s t  formé de deux fam.i 11 es de d i  s l  oca t f  ons sensi b l a ~ e n t  

p a r a l l è l e s  ; l ' u n e  des fam i l l es  (non s o l l i c i t é e  par  l a  c o n t r a i n t e )  

e s t  rigoureusêment r e c t i  1  igne, 1  ' au t re ,  qu i  e s t  so l  1  i c i  tée, e s t  

courbée. Ces dern ières d i s i o c d t i o n s  peuvent ê t r e  s o i t  des d i s l o c a t i o n s  

mobiles qu i  s ' i nco rpo ren t  au sous - jo in t ,  s o i t  au c o n t r a i r e  des d i s l o -  

cat ions,  i n i t i a l e m e n t  dans l e  sous - jo in t  de croissance, qu i  en 

sor ten t .  11 s ' a g i t  d ' un  é c h a n t i l l o n  t r è s  peu déformé (<0,5%) 

pour lequel  l a  dens i té  de sources de Frank Read e s t  encore f a i b l e  ; 

l e s  sous- jo in ts  de cro issance peuvent jouer  ce r ô l e  t a n t  que l a  

densi t é  de d i s l o c a t i o n s  1  i bres e s t  f a i b l e .  %f 

' De nos observat ions, il semble r e s s o r t i r  que l e s  sous- jo in ts  de 

déformation n 'apparaissent  qu'au dela d'une c e r t a i n e  q u a n t i t é  

de déformation ( ~ > 1 5  ou 20%). La durée de f l uage  n ' i n f l u e r a i t  

que sur 1  ' é t a t  de p e r f e c t i o n  des sous- jo in ts  ? 

-- %*Il e s t  à no te r  que par  topographie de Berg B a r r e t t ,  R.  Duclos [80 ]  
1' 

t rouve égal ernent que 1 a  déformation démarre des sous- jo i  n t s  de croissance. 



v 
o o i  

Fig. A l  1 

Echantillon Mg0.1.8 A1203 déformé de 0.3 % à vitesse constante à 1570°C. 
a) sous-joint formé essentiellement de deux familles de dislocations sensiblement 
parallèles. Les dislocations rectilignes ne sont pas sollicitées par la contrainte 
(AC///001], bl = al2 /110]). Ce sous-joint n'est pas en équilibre, i l  émet (ou absorbe) des 
dislocations mobiles, 
b) projection stéréographique correspondante. 



Cette hypothèse e s t  renforéce par l e  f a i t  que ce 
sous-joint n ' e s t  pas parfaitement en équi 1 ibre .  Son p l  an, 

-+ 
de nonnale U= [Sn] = p1S1 + p2b2 correspond à des densi tés  
in i t i a l e s  te1 les  que \ /pz  = 2 ,  alors que 1 ' o n  trouve expérimen- 
talement pt/pt = 4 de sorte que les  dislocations g2 , activées 
par l a  contrainte,  ont maintenant une densité t r o p  f a ib l e ,  leur 

émission du sous-joint n ' é t an t  pas compensée par leur absorption 
dans l e  cas observé. 
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