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Introduction

La plupart des propriétés des matériaux polycristallins dépendent des propriétés
de leurs joints de grains. C'est en particulier le cas des proprietés mécaniques, qu'il
s'agisse de la plasticité, du fluage ou de la sensibilité a la rupture. Pendant la déformation,
les dislocations générées par la contrainte interagissent avec les joints de grains.
L'interaction fait intervenir un terme élastique, la force image. Les dislocations
intergranulaires peuvent rester bloquées dans les joints de grains ou s'accommoder selon
divers processus, conduisant a une nouvelle structure d'équilibre du joint. Les
mécanismes elémentaires mis en jeu dépendent de la structure du joint de grains. lls
dépendent aussi de la chimie intergranulaire. Structure et chimie sont indissolublement

liées, et modifient les propriétés des joints, en particulier les propriétés diffusionnelles.

L'alumine alpha (0-Al203) est une céramique produite en grande quantité tant a
I’état monocristallin que polycristallin. Le monocristal est également appelé saphir quand
il n'est pas dopé, il est utilisé pour sa dureté. Sa structure est de symétrie rhomboédrique.
En général I’alumine est employée pour ses bonnes propriétés mécaniques a haute
température; étant steechiométrique, ses propriétés sont considérablement modifiées par

la présence d'impuretés résiduelles ou I'ajout de dopants.

Les dislocations intergranulaires jouent un role trés important lors de la
déformation a haute température des polycristaux d'alumine, lorsque celle ci n'est pas
purement diffusionnelle [Lart-88]. Elles peuvent étre créées directement dans le joint de
grains mais résultent le plus souvent de l'interaction des dislocations de la matrice avec le
joint. L'ajout de dopants tels que I'yttrium entraine une diminution de la vitesse de

déformation par fluage.

Cet élément est ségrégé fortement aux joints de grains diminuant ainsi la diffusion
intergranulaire [Bouc-93, Prot-96, Lart-02]. Une ségrégation préférentielle de I'yttrium au
cceur des dislocations suggere que cet éléement diminue la mobilité des dislocations [Lart-
11]. L'yttrium va former un composé correspondant & YAIOz. Ceci réduit la vitesse de
déformation en réduisant la mobilité des dislocations lors du glissement du joint de
grains [Lart-11]

Si les processus élémentaires d'accommodation de la déformation aux joints de

grains ont pu étre étudiés dans les métaux, aucune étude a ce jour n'a tenté de mettre en
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évidence ces mécanismes dans une céramique. L'objectif de notre travail est de combler
cette lacune avec une analyse approfondie de la déformation des bicristaux dans cet

oxyde de structure complexe.

Il s'agit d'étudier par microscopie électronique en transmission, a I'échelle
microscopique et a I'échelle atomique, 1’interaction entre les dislocations de la matrice et
les dislocations intergranulaires pour des bicristaux d'alumine présentant deux
orientations de macle. Ces joints sont non dopés ou dopés avec différents éléments, le

magnésium, I'yttrium, le lanthane.

Les bicristaux sont déformés par fluage selon une orientation qui favorise le
systeme de glissement basal (0001) 1/3<2-1-10>.

L’étude de I’interaction dislocations-joints de grains nécessite la prise en compte
du terme élastique dit force image. Cette force est calculée sur la base de la théorie de

1’¢lasticité anisotrope constituant ainsi une partie de notre étude.

Le mémoire est articulé autour de cinqg chapitres :

e Le premier chapitre, « Connaissances de base », présente la
synthese bibliographique concernant les différents modéles de description des
joints de grains et les interactions dislocations-joints de grains ainsi qu'un
rappel sur la structure cristallographique de lI'alumine-a, et la détermination des
défauts interfaciaux.

e Le second chapitre « Elaboration des échantillons et techniques»,
porte sur la mise en ceuvre des essais de déformation par fluage, la présentation
des techniques d’analyse utilisées, la microscopie ¢électronique en transmission,

conventionnelle et a haute résolution et la diffraction des RX

Les résultats font l'objet des trois deniers chapitres

e Le troisieme chapitre «Déformation des bicristaux d’alumine par
fluage», est consacré ala détermination des orientations optimales des
échantillons destinés a la deformation par fluage et aux résultats des essais de

fluage.
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e Le quatriéme chapitre, «Calcul de I’énergie d’interaction élastique
dislocation-joint de grains», comprend un bref exposé de la théorie de
I'élasticité linéaire anisotrope, dans le cadre de laquelle est développé le
concept de la force image. Le calcul de la force image est suivi d’une
présentation de 1’énergie d’interaction sous forme de cartes d’isoénergie puis

d'une discussion des résultats.

e Le cinquiéme chapitre, «Défauts structuraux et mécanismes de
déformation des bicristaux d'alumine. Analyse aux échelles microscopique et
atomique», est consacré aux résultats obtenus pour les microstructures de
déformation observées par microscopie électronique en transmission
conventionnelle et a haute résolution. Les différents défauts intergranulaires
sont identifiés et des mécanismes d'interaction entre dislocations de matrice et

joint de grains sont proposés.

e La derniere partie constitue la conclusion qui résume les

principaux résultats obtenus.
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Chapitre 1 : Connaissances
de bases

Ce premier chapitre présente les connaissances de base sur la
structure et les propriétés des joints de grains nécessaires pour aborder
ce travail. Le chapitre est divisé en trois parties :

La premiére partie concerne la description de la structure des

joints de grains, d’un point de vue géométrique en termes de

dislocations et d’un point de vue atomique en termes d’unités
structurales.

La seconde partie décrit la structure hors d'équilibre du joint
qui résulte de l'interaction entre dislocations de matrice et joint
de grains ainsi que les processus d'accommodation des
dislocations intergranulaires.

La troisieme partie aborde la cristallographie de I'alumine et la
description des joints de grains dans un bicristal
rhomboédrique. Le comportement de I'alumine lors d'une
sollicitation mécanique est détaillé ainsi que les phénomeénes
de ségrégation intergranulaire et leur influence sur le
comportement en fluage de 1’alumine.
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1.1 Modéles de la structure d’équilibre d’un joint de grains

1.1.1 Introduction

Un premier modeéle, basé sur la notion de réseau permet de décrire la plupart des
dislocations intergranulaires observées en microscopie conventionnelle. La géenéralisation
de ce modele avec la prise en compte des symétries cristallines et de la structure
atomique aboutit & des modeles atomiques de l'interface non relaxée. Parallelement des
calculs atomistiques conduisent a une description de joints de grains particuliers en
termes d'unités structurales. Une approche unifiée des deux descriptions, selon le modeéle
"SU/GBD" (pour "structural unit/ grain boundary dislocations") constitue actuellement le
modéle de base pour la description des joints de grains.

1.1.2 Approche géométrigue et concept de la coincidence

a- Parametres géométriques et bicristallographie
Une interface est définie par une opération d'interface qui relie deux réseaux 1 et
2 (figurel-1). C'est une transformation affine de type (A/f) appliquée au réseau 1. A est
une transformation linéaire homogéne et Test la translation rigide du cristal 2 par rapport
au cristal 1. L’application (A/ 7) permet de passer du réseau 1 au réseau 2. Elle n’est pas
unique mais appartient au complexe {(A/T)G}, c'est-a-dire qu’elle est composée d’une

opération du groupe d’espace G du cristal suivie de 1’opération (A/ ?). G représente

toutes les opérations de symétrie du groupe d’espace du cristal 1.
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Rotation: C"»-[;al:an'léirés Translation: 3 paramétres
macroscopiques microscopiques
© -

-

Plan du joint: 2 paramétres Position du joint:

macroscopiques 1 paramétre microscopique
() (®

Figure 1-1: Schéma montrant les différentes opérations pour former un joint de grains :
(a): cristal 1, (b): cristal 2, (c) : superposition des deux cristaux désorientés, (d): translation
rigide d’un cristal par rapport a 1’autre, (e): insertion d’un plan de joint: différentes positions
possibles pour une méme désorientation, (f): rejet des atomes du cristal 1 d’un c6té du plan du
joint et ceux du cristal 2 de I’autre.

La caractérisation géométrique complete de I’interface requiert la connaissance de

9 parameétres géométriques.

- Six paramétres sont relatifs a I’opération d’interface, (A/ T)

eTrois paramétres macroscopiques décrivent la relation

d’orientation entre deux mailles primitives du réseau cristallin. Dans le cas
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d’un milieu monophasé cubique, cette relation peut étre décrite par une
rotation d’axe R et d’angle 0.

e Trois parametres microscopiques définissent la translation entre les
deux réseaux. On peut ainsi construire le réseau dichromatique (ou reseau
bicolore) constitué des deux réseaux interpenétreés.

- Trois parametres sont relatifs a I'interface elle méme:

e Deux parameétres macroscopiques précisent 1’orientation du plan
du joint repérée par sa normale 7.

eUn parameétre microscopique définit la position du plan du joint par
rapport a 1’origine et a une translation pres, par rapport a I’'un des deux

cristaux.

L'approche géométrique de W.Bollmann [Boll-70] prend en compte les cinq
parameétres macroscopiques, relation d’orientation entre les cristaux et orientation du plan
du joint. La connaissance de la structure de I’interface nécessite la connaissance des
parametres microscopiques qui sont de dimension inférieure a une période du réseau. lls
ne peuvent étre déterminés que par une approche a 1’échelle atomique, Soit par simulation

soit par observation en microscopie électronique a haute résolution.

Notons que la transformation qui relie les deux cristaux n’est pas unique, il existe
des transformations équivalentes par symétrie. Par exemple, dans le systéme cubique, il
existe 1152 rotations équivalentes qui forment une classe (24*24*2) [Myku-79]. 1l est
toujours possible de choisir une rotation dont 1’axe [uvw] est contenu dans le triangle
stéréographique standard aveczz=v>w>0. Parmi les rotations équivalentes dont 1’axe
est situé dans ce triangle, celle qui correspond au plus petit angle caractérise la classe des

rotations équivalentes : elle est unique et appelée désorientation.

Une terminologie particuliére s’applique aux joints de grains « fabriqués »
intentionnellement, ou bicristaux. Ils sont caractérisés par le choix d'un axe de rotation de
haute symétrie et de son orientation par rapport au plan du joint de grains. On distingue

alors :

- Le joint de flexion, pour lequel 7 L[uvw]. Si le plan du joint

possede des indices de Miller identiques dans les deux cristaux, le joint est dit de

18



flexion symétrique; si les indices de Miller sont différents, le joint est dit
asymétrique.

- Le joint de torsion pour lequel 71 |[[uvw]

- Le joint mixte est le joint ayant toute autre orientation de I’axe de

rotation. Le joint facetté est un joint avec plusieurs orientations du plan du joint.
Du point de vue de 1’étude des joints de grains, on distinguera :

- Les joints théoriques issus des simulations numériques, pour lesquels tous

les parametres sont parfaitement connus.

- Les joints des bicristaux « fabriqués » expérimentalement, dont les

parametres peuvent étre identifiés par une analyse en microscopie a haute résolution.

- Les joints « naturels » des polycristaux, qui présentent des caractéristiques
« au hasard » et dont généralement seuls les paramétres macroscopiques peuvent étre

déterminés.

b- Modéle géométrique
La description d'un joint de grains en termes de dislocations est basée sur une
approche géométrique. L hypothese fondamentale de cette approche est qu’une situation
énergeétique favorable est associée a I’existence d’un ordre commun aux deux cristaux ou
coincidence [Pond-79, Boll-70]. Elle a été développée a partir des premieres descriptions
d'un sous joint de flexion en termes d'un arrangement périodique de dislocations coin

[Read-50]. Ce modeéle ne prend pas en compte les relaxations.

L’approche nécessite I’introduction du réseau bicolore et des trois réseaux ‘CSL’
‘DSC’ et ‘O’ dérivés du réseau bicolore. Le réseau bicolore est formé par les cristaux 1 et
2 desorientés et interpénétrés, bicolore car les deux cristaux sont représentés par des
symboles différents. Le réseau bicolore ne prend pas en compte les atomes mais

seulement les réseaux des deux cristaux.

- Réseau de coincidence (Coincidence Site Lattice C.S.L) [Boll-70,
Pond-79] : il est formé par I’ensemble des nceuds communs aux deux réseaux. Ce
réseau est périodique, il est caractérisé par un indice X qui est le rapport du
volume de la maille du réseau C.S.L a celui de la maille primitive du réseau

cristallin. ¥ correspond aussi a I’inverse de la densité des nceuds communs aux
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deux réseaux ou encore le nombre de nceuds de chaque réseau cristallin contenus

dans la maille multiple commune, (figure 1-2).

Réseau D.S.C (Displacement Symmetry Conserving): ce réseau définit tous les
vecteurs de déplacement possibles pour passer du cristal (1) au cristal (2) en conservant
la structure du motif cristallin. Sa maille est construite a partir des vecteurs reliant les
nceuds des deux réseaux en position de coincidence. Notons que la longueur de ces
vecteurs diminue lorsque X augmente (figure 1-2). Dans le systeme cubique, les valeurs
des vecteurs D.S.C. ont été calculées par H. Grimmer [Grim-74] et D.H. Warrington et

H.Grimmer [Warr-1974] jusqu'a £ =25.

Lol
I I
» b
o= T
] L ‘ Részeau
STIYI-Dsc
A L T
Fa Y ks o s
2RSSR
z=17 T

Figure 1- 2: Réseau (C.S.L) et réseau (D.S.C) du joint £ =17 (6 =28°, R=[001]).

- Coincidence exacte et coincidence approchée
La notion de coincidence approchée est introduite dans le cas des structures
cristallines a symétrie non cubique. Par exemple pour les deux réseaux de symétrie

hexagonale (ou rhomboédrique), seules les rotations autour de 1’axe de symétrie sénaire
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(ternaire pour la symétrie rhomboeédrique) peuvent donner lieu a une coincidence a trois
dimensions. Cependant pour des rotations dites spécifiques, deux mailles multiples M1 et
M. peuvent étre approximativement superposées. Une déformation de ces mailles est
nécessaire pour parfaire leur superposition donnant lieu a des orientations dites de proche
coincidence [Bonn-75; Grim-74]. Cette notion sera précisée dans la partie consacrée a
I'alumine (Chapitre cinq)

< Réseau « O » :

Il est obtenu en etendant la notion de coincidence a tout I’espace bicristallin
[Boll-70]. Le réseau « O » est le réseau de sites de coincidence, les nceuds de ce réseau
correspondent a tous les points de deux cristaux ayant le méme environnement en
coincidence, ces points étant occupés ou non par des atomes. Il définit les régions de bon
accord entre les réseaux. Il rend compte de I’invariance par rapport au monocristal.
(figure 1-3). Le réseau « Ox» varie continlment avec la désorientation 6 autour d’un axe

de rotation donné. Quand le réseau CSL existe, ¢’est un sous réseau du réseau « O ».

Figure 1- 3: Réseau-O pour un joint de grains{X = 5,36°87 /[001],(310)} dans un
matériau de structure cubique diamant. Les mailles des cristaux sont en traits fins. Le lieu des
points O est constitué de plans (traits pleins) et de droites (traits pointillés). Sur les cotés de la

maille CSL (ABCD) sont indiquées les cotes des traces et lignes du réseau-O [Prie-06]
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Un point x, qui appartient au réseau « O » reste invariant dans la transformation
qui relie le réseau du cristal 1 a celui du cristal 2. Si R est la matrice de rotation qui relie
le cristal 1 au cristal 2, les points x, du réseau « O » sont définis par 1’équation

fondamentale: (I — R~1)x,=t; , ol t,est un vecteur de translation du cristal 1.

< Réseau « O2 » :

Le réseau « O2 », ou réseau « O » secondaire [Boll-70], permet de rendre compte

de la structure d’un joint écarté d’une orientation de coincidence exacte (soit
0 =0 gnsigene +A0) avec Ao 1’écart angulaire autour d’un axe [ttw] par rapport a une

désorientation de coincidence proche définie par @/ [uvw]. Dans ce cas, I’invariant
préservé est le biréseau en position de coincidence. De méme que le réseau « O » précise
les sites invariants entre deux réseaux désorientés, le réseau « O2 » précise les sites
invariants entre les réseaux de translation du bicristal (réseau DSC) lorsqu’on impose une

rotation supplémentaire d’angle A© .

L’équation fondamentale définissant le réseau « O2 » pour le systéme cubique

est: (I — D™ Yxpp = X bpsc

D est la matrice déviation qui traduit 1’écart angulaire a la coincidence la plus

proche, bpgc est le vecteur de translation du réseau DSC.

1.1.3 Description des joints de grains par des dislocations intrinséques
La description des joints de grains par des parois de dislocations a été développée
parallelement a la théorie des dislocations dans les cristaux [Burg-39]. Une premiere
approche décrit un joint par une densité de dislocations. L'approche de Bollmann décrit
tout joint comme constitué de réseaux périodiques de dislocations dites intrinseques car

elles rendent compte de la structure d'équilibre d'un joint de grains.

a- Distribution continue des dislocations et densité de vecteur de Burgers
Développée par Frank [Fran-50] et Bilby [Bilb-54], cette approche définit une
densité de vecteur de Burgers B requise lors de la construction de l'interface pour
accommoder les incompatibilités entre les deux cristaux et de ce fait éliminer les champs
de contraintes a longue distance. La construction géométrique est donnée sur la figure 1-

4. Le défaut de fermeture s’obtient en tracant un circuit de Burgers autour d’un grand
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vecteur p dans le plan du joint figure 1-4(a), le circuit est ensuite transposé dans le cristal

de référence figure 1-4(b).
Le défaut de fermeture s’écrit alors :
B=(S""- s . 1-1

Les matrices S’ et S caractérisent les orientations des cristaux (1) et (2) par
rapport & un réseau de référence. Si le réseau noté (1) est pris comme référence, et dans
le cas de matériaux cubiques ou les deux cristaux sont reliés par une simple matrice de

rotation, I’expression (1-1) s’écrit :
B=(1-R1).p 1-2

Ou I est la matrice identité et R la matrice de rotation définie par rapport au cristal

de référence.

cnstal |

Figure 1-4: Construction décrivant I’équation de Frank-Bilby: un circuit PA;OA2P

entourant le vecteur d’interface P est construit dans le bicristal. Le méme circuit est reproduit
dans un cristal de référence (noté 1), il devient Q:B10B2Q>. Il apparait alors un défaut de
fermeture Q2Q: [Chri-81].
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b- Distribution discréte des dislocations intrinséques a Uinterface

Selon W.Bollmann les joints de grains sont constitués de dislocations intrinseques

primaires et secondaires. Son approche est basée sur 1’existence des réseaux O et O
[Boll-70].

Le modele du réseau « O » donne une description de la structure intergranulaire
de I’interface en termes de dislocations intrinséques primaires, celles-ci sont situées dans
les regions de mauvais accord entre les deux cristaux. Ces dislocations ont le vecteur de
Burgers des dislocations parfaites du cristal et sont arrangées en réseau de méme

périodicité que le réseau-O, figure 1-5

Dans le cas des joints a faible angle de désorientation, un joint de flexion est
constitué d'un réseau de dislocations coins parallé¢les a 1’axe de rotation. Pour un joint de

torsion, c’est un arrangement bidimensionnel de dislocations vis.

+ o+

+

Figure 1-5: Schéma montrant la localisation des dislocations intrinséques primaires dans
un joint de flexion de faible angle de désorientation. A, B et O sont des nceuds du réseau-O. P, et
Pu (Qi et Qu) sont des nceuds homologues assimilés a un seul nceud. D représente une zone de
mauvais accord ou se localise une dislocation primaire [Prie -06].

Les limites du modéle sont les mémes que celles de Read et Shockley pour les
sous-joints [Read-50]. En effet, la distance entre les dislocations intrinséques primaires
varie comme b/[2.sin(6/2)]. Pour les valeurs de 6 supérieures a 15-20°, la distance entre
les dislocations diminue, et leurs cceurs se chevauchent, enlevant toute signification

physique a une représentation discrete du défaut. Les dislocations secondaires
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accommodent la déviation entre 1’orientation relative réelle des deux cristaux et
I’orientation de coincidence la plus proche, leurs vecteurs de Burgers sont des vecteurs
du réseau D.S.C. Les dislocations primaires et secondaires préservent 1’existence de deux
invariants qui sont respectivement le réseau du cristal (1) ou celui du cristal (2) et le
biréseau en position de coincidence. Le terme secondaire provient du fait que ces
dislocations sont considérées comme des défauts qui brisent la périodicité du réseau des

dislocations primaires figure 1-6 et 1-7.

el el e e e e

Figure 1- 6 : Schéma montrant la disposition des dislocations secondairesJ— dans le

réseau des dislocations primaires 1 [Prie-06]

Figure 1-7: Micrographie d’un réseau de dislocations secondaires intrinséques « C » dans
un joint dont le plan est écarté de 8° par rapport au plan rhomboédrique dans 1’alumine. Le
vecteur de Burgers de ces dislocations est une combinaison linaire des vecteurs du réseau DSC.
[Grim-90].
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L’espacement entre les dislocations secondaires est donné par la relation :

bps.c

dsecondaires= — 10
2.51n(7)

Plus 1’écart a la coincidence A6 est important et plus 1’espacement entre

dislocations secondaires est faible.
¢+ Limites du modéle géométrique :

Ce modeéle permet d'interpréter la plupart des dislocations intergranulaires
observées en microscopie conventionnelle. Cependant, il ne peut prédire le contenu en
dislocations d’un joint de grains qui dépend des relaxations locales des contraintes. C’est
la physique qui détermine le mode réel de relaxation. Une description physique de la

structure d’un joint de grains requiert une approche atomistique.

1.1.4 Modele des unités structurales

L'approche atomistique aboutit a une description du joint de grains par un
arrangement ordonné d’atomes groupés sous forme de polyedres appelés unités

structurales [Bish -68, Bish-71] [Pond-78, Pond-79]. Le modele des unités structurales a

été formulé par Sutton et Vitek sur la base de la simulation de joints de grains de faible
énergie [Sutt-83(a), Sutt-83(b)] (figure 1-8).

4 gl ® a + a
o - & - a +
. i L1100k é a s
+ + a . s
a

(a) (b)

Figure 1-8 : (a): Micrographie en microscope électronique a haute résolution du joint de grains d’un
bicristal ZnO, les unités structurales sont tracées [Oba-04]. (b): Joint de flexion symétrique £11 (113)
constitué d'un seul type d'unités structurales, des prismes trigonaux coiffés. L'un est translaté par

rapport a l'autre de la moitié de la périodicité selon I'axe de projection [110] [Sutt-83(c)].
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Selon le modéle des unités structurales, les joints de grains de longue période

avec une désorientation &/[uvw]autour d'un méme axe de désorientation et de méme plan

médian (hkl)m sont décrits par une séquence d’unités structurales. Elles sont associées a

deux joints de courtes périodes de désorientations 6, /[UVW] et 6, /[uvw]qui délimitent

un domaine de désorientation contenant 6 (0:1< 6 <82), Ces joints sont appelés
« favorisés ». Ils sont composés d’un seul type d’unités structurales telles que AAA ou

BBBB ... et sont de faible énergie.

Notons que des joints de coincidence peuvent étre composés d’une séquence
simple d’unités mais étre d’énergie élevée (figurel-9). On les appellera joints délimitants.
Géometriguement, tout joint de longue période peut étre décomposé en unités de joints
de courte période, favorisés ou non. Cependant on ne peut pas déterminer quels sont les

joints favorisés sur une base purement géométrique.

0, 0, b 8 o
l l l l o/[uvw] (hkl) _
AAAA... AAABAAAB.. ABAB... ABBBBABEB... BBEBEB....
Joint singulier Joint général Joint délimitant  Joint général Joint singulier
favorisé favorisé

Figure 1-9: Présentation schématique de la description atomique d’un joint de grains de
désorientation 6 en termes d’unités structurales (A et B) et des joints de courtes périodes dont les
désorientations encadrent 0 [Prie-06].

Le choix d’une unité favorisée, sa structure et son utilité¢ pour décrire les joints est

effectué sur la base de simulations numériques.

L’intérét majeur du modéle des unités structurales réside dans ses possibilités de
prédire les structures intergranulaires. Le modele ne s'applique cependant qu'aux joints de

flexion ou de torsion autour d'axes simples.

1.1.5 Modéle S.U/G.B.D

Le modeéle des unités structurales et celui des dislocations intergranulaires sont en

fait deux descriptions différentes d’'une méme structure d’un joint de grains [Ball-84(a)].
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On se refere maintenant a un modéle unique englobant les deux descriptions dénommé
« SU/GBD » Structural Unit/Grain Boundary Dislocation [Ball-84(b)].

Dans un joint intermédiaire du type AAAAB..., les unités structurales A,
topologiquement identiques sont les unités majoritaires, les unités minoritaires B
correspondent aux cceurs des dislocations intrinséques secondaires qui accommodent
I’écart a la coincidence du joint AAAA. Le vecteur de Burgers de ces dislocations

appartient au réseau DSC du joint délimitant AAAA (figure 1-10).

Le joint de flexion général mais périodique peut étre considéré comme un joint
AAAAAA dans lequel se superpose un sous-joint de flexion: les dislocations
secondaires ayant I’unité structurale B comme cceur. Notons que le vecteur de Burgers lié

a ’unité structurale B ne correspond pas forcément a un vecteur élémentaire du réseau

DSC.

Ce modele a été utilisé avec succes pour décrire les structures et les défauts des
joints de grains des métaux, oxydes, semi-conducteurs et composés intermétalliques

ordonnés

4 4 4 4 A4 4 4 4 A cBD
A B A A B A A B A S8SU

Figure 1-10: Schéma illustrant la relation entre les descriptions d’un joint de gains en
termes d’unités structurales (SU) et de dislocations intergranulaires intrinséques (GBD). Le
réseau de dislocations secondaires attachées aux unités B constitue un sous joint dans le joint de
grains favorisé décrit par les unités A.

« Limites du modeéle S.U/G.B.D

Comme tout modele, le modéle S.U/G.B.D. présente des limites [Sutt-89, Ritt-
96(a), Ritt 96(b)]. Il ne peut prédire qu'en partie les structures intergranulaires observées
ou résultant de simulations. Le modele ne permet pas de décrire les joints mixtes
flexion/torsion, il semble également mieux adapté aux matériaux a forte énergie de faute

d’empilement. Les structures de joints sont plus complexes dans les métaux a faible
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énergie de faute pour lesquelles on observe une dissociation du joint de grains. [Couz-04,
Hofm-94, Erns-96, MedI-01].

1.2 Structure hors d’équilibre du joint de grains résultant de

I'interaction de dislocations de matrice avec le joint de grains

Une dislocation a proximité d’un joint de grain subit deux types de contraintes:

les contraintes élastiques et la friction du réseau (Prie-06); (Sutt -95).

Loin d’une interface la dislocation est soumise au champ de contraintes généré
par les dislocations environnantes. A ces interactions s’ajoute la contrainte appliquée au
cristal (si elle existe). Une dislocation située prés d’un joint de grains subira en plus

I’effet du champ de contraintes engendré par le joint de grains

La dislocation est ainsi soumise a une force F, qui résulte de ces différents champs de
contraintes. L’équation de Peach et Koehler [Hirt-82] définit la forme générale de la
force par unité de longueur exercée par une contrainte sur une dislocation. Parallelement
a la force de Peach et Koehler, toute dislocation au voisinage d’une interface subira une
force additionnelle F, appelée force image. La force image résulte de la modification des
propriétés élastiques du bicristal au passage de I’interface, Elle sera abordée dans le

chapitre quatre. Pour la configuration Z7{§ = [1012],6=90°} et un vecteur de Burgers

5[0001] du zinc, la force image par unité de longueur varie de 3 a 20 mN/m [Moul-02].

Toute dislocation du cristal subit des contraintes de friction dues a I’interaction du coeur
de la dislocation avec le réseau cristallin, qui se traduira par une force Ff) exercée sur la
dislocation. En absence de contraintes extérieures le mouvement de la dislocation est
contrdlé par le bilan des forces élastique et friction (force de Peierls). Or la portée de la
force image devant la force de friction ne dépasse pas quelques longueurs de vecteur de
Burgers. Par exemple : pour la méme configuration précédente du joint de grains dans le

Zinc la force de friction est de I’ordre de 16.3 mN/m [Moul-02], dans ce cas au-dela de la

distance limite de d:1.69||5|| la force image n’a aucun effet sur le mouvement de la
dislocation. Le chapitre 4 est consacré au calcul de la force image et de la force de

icti icri x d’alumine.
friction pour le cas des bicristaux d’al
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Lors d’une sollicitation mécanique et/ou thermique, les dislocations de matrice
interagissent avec les interfaces. Une transmission directe du glissement est rarement
observée, elle nécessite une continuité du glissement, c'est a dire une trace des plans de
glissement commune aux deux cristaux, et un vecteur de Burgers quasi identique, ce qui
se produit tres rarement. Une transmission indirecte peut intervenir en présence d'une
forte concentration de contrainte dans le joint de grains et le cristal adjacent due a
I’empilement des dislocations sur I’interface. On a alors une activation de sources de

dislocations a proximité du joint de grains dans le cristal opposé.

Lorsque les dislocations sont bloquées dans l'interface elles donnent lieu a des
dislocations dites extrinséques. Ces dislocations détruisent 1’arrangement périodique du
réseau de dislocations intrinséques et induisent un champ de contrainte a longue distance.
Elles peuvent de décomposer en produits dont les vecteurs de Burgers sont ceux du

réseau D.S.C. (entier ou partiels) du joint singulier le plus proche.

La décomposition dépend de la structure intrinséque, les produits sont d’autant plus petits
que I’indice de coincidence X du joint de grains est élevé, on a vu que les vecteurs

¢lémentaires du réseau D.S.C diminuent avec I’augmentation de X.

Si les dislocations extrinseques formées au début de la déformation sont stables dans le
joint, elles s’opposent a « I'entrée » ultérieure des dislocations, donnant ainsi un joint
« dur », si au contraire, elles peuvent s'accommoder dans la structure du joint de grains,
alors le joint est dit « mou », et adopte une nouvelle structure. L'accommodation des
dislocations extrinséques est donc dépendante de la structure du joint de grains [Ding-
79].

1.3 Modéeles d’accommodation des contraintes associés aux
dislocations extrinseques
Une dislocation de matrice qui pénétre un joint devient extrinseque et engendre

des contraintes a longue distance. Son accommaodation s'accompagne d'un changement de

la désorientation de I’interface. Celui ci correspond a une variation de la densité de

vecteur de Burgers B, un nouvel équilibre du systeme « dislocation extrinseque-

interface » est atteint lorsque la relation suivante est satisfaite :

Bi=(s""- s".p
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Avec B' = B + Bextrins. et p tel que défini en figure 1-4

Physiquement les dislocations extrinseques s’incorporent a la structure du joint de
grains et le champ de contraintes a longue distance associé s’annule lorsqu’elles
s’incorporent dans le réseau intrinséque. Plusieurs modeéles existent pour expliquer le
retour a I’équilibre du joint de grains: deux modeles sont basés sur la décomposition des
dislocations extrinseques en produit discrets [Vali-83, Naza-90, Naza-93]; un autre
modele envisage la délocalisation de la distribution du vecteur de Burgers de ces
dislocations [Lojk-77,Lojk-81]. L’accommodation des contraintes commence dés 1’entrée
de la dislocation de matrice dans le joint, nous décrivons ici les processus qui doivent

conduire a un retour complet a un nouvel équilibre du joint.

1.3.1 Modeéle de délocalisation

Ce modele part du principe qu’une dislocation est toujours susceptible de
délocaliser la distribution de sa densité de vecteur de Burgers dans le but de diminuer son
énergie élastique. Ce phénomeéne est équivalent a la décomposition de la dislocation
extrinséque en un nombre trés élevé de dislocations ayant des vecteurs de Burgers
infinitésimaux. La délocalisation est un mécanisme thermiquement activé et contrélé par
la diffusion intergranulaire. Dans les joints généraux de grande période et a partir de
I’équation de Peierls, le cceur des dislocations extrinseques s’€tale a partir d’une certaine
température et dans le temps [Lojk-77, Lojk-81]. Le modele prévoit la cinétique
d’étalement du cceur. Il s'applique aux joints dits "généraux", dans lesquels on observe
expérimentalement une disparition du contraste des dislocations. La délocalisation est un

phénomene controlé thermiquement

1.3.2 Modeles baseés sur la décomposition des dislocations
extrinséques

Ces modeles supposent qu’une dislocation entrant dans le joint se décompose en

dislocations glissiles (E parallele au joint) et dislocations sessiles (E perpendiculaire au
joint) [Vali-83, Naza-90]. Le modele le plus abouti présenté ici considere le
réarrangement global d’un joint de grains hors équilibre composé a la fois de
dislocations extrinséques et d’un réseau de dislocations intrinséques sessiles [Naza-90,
Naza-93]. Il propose aussi que les dislocations extrinséques sessiles se superposent au
réseau intrinséque donna un reseau désordonné de dislocations intergranulaires

paralleles. La figure 1-11(a) illustre les différentes étapes du retour du joint de grains vers
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une configuration d’équilibre. Les composantes glissiles s'accumulent aux jonctions
triples. La dépendance du champ de contrainte oxy(X,y=0) du réseau de dislocations
sessiles (figure 1-11(a) (iii) avec le temps et a une température fixée est donnée sur la
figure 1-11(b). x est la distance perpendiculairement au joint de grains, y la distance
parallele au joint.
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Figure 1- 11: (a) Présentation du modele Nazarov et al [Naza-98], pour I'accommodation
des dislocations extrinséques. Les dislocations de matrice integrent le joint (i) et se décomposent
en produit glissiles et sessiles (ii). Les produits glissiles s’accumulent aux jonctions triples. Le
joint de grains est alors composé de produit sessiles désordonnés (H=2Nh ou N est le nombre de
dislocations sessiles) (iii) ; (b) Evolution de la contrainte 6y, en fonction de x/h (a-iii) ay=0et a
une température T fixee.
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A chaque courbe de la Figure 1-11.b correspond un temps t de relaxation. La
courbe 1 est trés similaire a celle décrivant le champ de contrainte d’une dislocation
isolée. Le temps t augmentant, la contrainte diminue. Elle passe par un maximum aux
faibles valeurs de x/h (courbes 2 a 4). Le point maximum se décale progressivement vers
la droite (courbes 4 a 8) avec le temps montrant une atténuation de la contrainte. La
contrainte ne varie quasiment plus sur la courbe 9. La structure d'équilibre finale
correspond a un nouvel arrangement de dislocations intrinséques associé a un

changement de la désorientation

1.3.3 Etudes expérimentales de I’accommodation de la dislocation
extrinséque

L’accommodation des dislocations extrinséques a fait 1’objet de plusieurs études
en MET a différentes échelles. La microscopie électronique a haute résolution a permis
de décrire les processus d’incorporation dans la structure intrinséque de plusieurs joints
de flexion dans les semi-conducteurs [Elka-88,Thib-90]. Le modele de Nazarov est
confirmé dans le cas de joints de flexion, contenant des dislocations extrinséques sessiles

paralleles aux dislocations intrinséques.

Les études sur polycristaux métalliques avec des joints quelconques
[Couz-04, Poul-00] incluent des études de recuit de lames déformées in situ dans un
microscope et montrent que le processus d’accommodation différt selon les paramétres
microscopiques du joint de grains. Dans le cas d'un joint de proche coincidence contenant
un réseau dense de dislocations intrinseques on observe que les produits de
décomposition de la dislocation extrinséque ont réagi avec plusieurs dislocations
intrinseques [Poul-00, Polc-98]. Pour d'autres joints, seule une disparition du contraste

est observée.

En résumé les différents modéles d’accommodation des contraintes liés aux
dislocations extrinseques rendent compte des phénomeénes observés expérimentalement.

Chaque modele est adapté a un type de joint :

Le modele de délocalisation s'applique aux joints de grains de haute énergie et de

grand période

Les modéles de décomposition et d'incorporation sont confirmés dans les joints de

grains de flexion.
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La relaxation finale implique une accommodation des dislocations glissiles aux
jonctions triples. Dans tous les cas, la cinétique d'accommodation fait intervenir la
diffusion intergranulaire. Celle ci dépend de la structure du joint, plus faible dans les
joints ordonnés. Elle dépend aussi de la chimie du joint, c'est a dire de la ségrégation
intergranulaire, qui peut soit augmenter, soit diminuer la diffusion. Ce point crucial sera

abordé dans la partie consacrée a l'alumine.

Avant de clore cette partie dédiée a la description des dislocations interganulaires,
nous précisons l'approche que nous avons utilisée pour identifier expérimentalement les

caractéristiques des défauts interfaciaux a I'échelle atomique.

1.4 ldentification des défauts interfaciaux

On a vu que la présence de reéseaux de dislocations pouvait étre reliée a I'existence
de relations d'orientations de proche coincidence. Cependant cette premiére approche ne
permet pas une interprétation rigoureuse des défauts interfaciaux a I'échelle atomique. La
plupart des défauts présentent un double caractére marche et dislocation et sont appelés
disconnections. Ces défauts sont caractérisés selon une approche élaborée par Volterra
[Hirt-94, Hirt-96, Pond-86, Pond-89]. Dans la figure 1-12, un bicristal est créé en
joignant les cristaux blanc (A) et noir (i). La marche dans le joint est définie a partir des
vecteurs de translation () et £(u). Si £(X) n'est pas un vecteur de translation du cristal p
(et vice versa) une dislocation interfaciale est produite. Dans le cas d'un joint de grains, le

vecteur de Burgers de la disconnection est donné par:

b =t -Q £(u)

Q est la matrice de transformation reliant les coordonnés des repéres des deux
cristaux [Pond -86(2), Pond-89] :

Q=TRT!
Ou R est la matrice orthogonale qui représente la rotation entre les deux cristaux.

Expérimentalement, on trace un circuit fermé autour du défaut, correspondant a
des vecteurs de translation pour chaque cristal, et on reporte ce circuit dans le réseau
dichromatique (ou bicolore) du joint de grains. Le défaut de fermeture permet de
déterminer les caractéristiques du défaut. C'est la technique de "circuit mapping”,
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développée par R.C. Pond dans sa théorie topologique des défauts interfaciaux [Pond-86,
Pond-87, Pond-89]. Elle sera largement utilisee dans le chapitre cing pour la

détermination les vecteurs des dislocations intergranulaires.

Cristal A

Cristal

Figure 1-12: Formation d’un défaut interfacial par le processus de Volterra. Le défaut est du a la non
compatibilité des hauteurs de marche a la jonction des deux surfaces.

1.5 Alumine

1.5.1 Structure cristallographique de I’alumine a
L’alumine a cristallise dans la structure rhomboédrique (Figure 1-13(a)) et
appartient au groupe d’espace DSd=R3C (International Table for X-ray Crystallography),

La maille primitive est un rhomboedre dont les paramétres sont les suivants :
a=0.51284 nm
a=155.28°

C’est un cristal iono-covalent avec un taux d’ionicité de 63%.

L’alumine est le plus souvent décrite en utilisant la maille hexagonale de volume
triple de celui de la maille rhomboédrique [Kron-57]. Selon I’axe ¢, qui est l'axe de
symétrie ternaire, les ions d’oxygene forment un empilement hexagonal quasi compact
de plan « ABABAB » (figure 1-13(b)). L’empilement des ions d’aluminiums peut étre
décrit selon la séquence de plans ....abcabc.... Les ions AI®* occupent deux sites
octaédriques sur trois, ce qui permet I’équilibre €lectronique de la structure. Ainsi la
périodicité selon 1’axe ¢ correspond a la séquence : AaBbAcBaAbBc. La maille est
centrée sur les sites non occupés du sous réseau d’aluminium, qui sont aussi les centres

de symétrie de la structure.
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Les paramétres de la maille hexagonale sont les suivants :

a0 =0.47589 nm
Co=1.2991 nm

Col/ @ = 2.73
a=p=90°;y=120°

nombre de molécules (Al203) par maille : 6

© @

Qe @ 0@ - ©
cQe Qe -Oee

(@) (b)

Figure 1- 13: Représentation schématique de la maille de I’alumine : (a) maille
élémentaire de Al,Ozavec A et a; représentant les vecteurs de base de maille hexagonale et
rhomboédrique respectivement, disposition des AI**(en bleu : cation au dessus du plan ; en vert :
cation au dessous du plan ; en blanc : site octaédrique vide) par rapport aux plans denses, A ou B
de O%. (b) projection selon la direction [2110]de la maille hexagonale de I’alumine. Les petits
ronds jaunes : sites non occupés, ronds oranges : Al, ronds bleus : O
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La matrice de rotation des indices des plans de la maille hexagonale vers la maille

2 1 1
rhomboédrique est : 1/3(—1 1 1)
-1 -2 1

1.5.2 Systémes de référence

Le systéeme rhomboédrique est utilisé dans les calculs des matrices de rotation de

coincidence. Les trois vecteurs de base a;, a,, az sont indiqués sur la Figure 1-13(a). Le
systeme de référence hexagonal est usuellement utilisé, de par I'empilement quasi
hexagonal des oxygeénes et la similitude des systemes de glissement de l'alumine avec

ceux des métaux hexagonaux.

Le systeme hexagonal a 3 axes est défini par trois vecteurs de base aj, a;, ¢,

figure 1-14, tels que
laj| =laz| =aet|c| =c, (a7, az) = 120° ,(ay, ¢) = (az,c) = 90°
a; et a, sont les axes binaires pour les classes de symétrie 3m et 32, figure 1-14

Les indices de Miller sont [uvw] pour les directions et (hkl) pour les plans. Ce
systéme d’axes présente un inconvénient ; il ne montre pas clairement si deux directions
sont équivalentes ou non. Pour repérer des directions cristallographiques ou des plans, il

est préférable d’utiliser le systéme hexagonal a 4 axes.

Le systéme hexagonal & 4 axes est défini par quatre vecteurs de base, (Figure 1-

14), a7, a;, a; et ¢ tels que : a;+ a,+ az = 0. On note les indices de Miller-Bravais,

encore appelés indices de Weber dans le cas des directions, de la fagon suivante :

- direction: [u'vtw]ouu v.w]
- plan: (R k'i'l) ou(h' k1)
Le troisiéme indice est déduit des deux premiers: u' + v +t'=0
Les indices u' v't' w'sont reliés aux indices uvw par les relations :
u' =1/3Q2u —v)

v' =1/3Q2v —u)
w=w
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Figure 1- 14: Systeme de référence hexagonal a3  Figure 1-15: Représentation stéréographique des éléments
ou 4 axes de symétrie du groupe ponctuel 3m. (X1,X2,Xa)
systeme de référence cartésien.

Notation de Frank : La méthode de Frank [Fran-64] pour traiter les problémes

cristallographiques dans les systémes hexagonal et rhomboédrique consiste a utiliser un
espace a 4 dimensions avec les vecteur unitaires e, €z, €3, et es tel que e1=[1000]s, €>=
[0100]4, e3= [0010]4, 4= [0001]4.

Considérons un systeme de coordonnées a 4 indices avec ei1, €2, es, et es les
vecteurs unitaires, paralleles chacun a quatre axes mutuellement orthogonaux. La
projection du systeme selon la direction [1110] est effectuée, créant ainsi un sous espace
a trois dimensions. Les trois premiers vecteurs unitaires font le méme angle avec la
direction [1110], et les composantes de la projection sont : 1/3[211 0], 1/3[1210] et
1/3[11 20] respectivement ([1000]= 1/3 [1110]+1/3[211 0]). Les projections de es, €, et
es correspondent respectivement aux axes ai, az, et as, dans le plan basal du systeme de

coordonnées de 1’hexagonal.

Les plans et les directions sont indexés a 4 indices selon 1’indexation Miller-
Bravais (M-B) en respectant la régle qui stipule que la somme des trois premiers indices

doit étre nulle.

Pour une direction [uvtw] qui est notée par le vecteur cartésien [u v t Aw], la
normale & un plan (hkil) est [h k i /A] avec A = (2/3)*? c/a. Cette méthode permet de

combiner le systéme d’indexation M-B avec les avantages d’un repére orthogonal.
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1.5.3 Systemes de glissement
La déformation plastique de I’alumine a fait I’objet de nombreuses études [Klas-
42; Snow-73; Plet-74; Cast-97; Plet-82; Lage-94]. Le glissement est possible sur le plan

basal comme sur les plans prismatiques ou pyramidaux (Figure 1-16).

4 <1000=
F
<1000>
(1210) (1011)
il 112
(0001) <1010> 4 (0112 N

Al?lﬂ:a

(a) (b) (c)

Figure 1-16: Représentation schématique des systémes de glissement de I’alumine o, ( la
direction du glissement est représentée par une flecheépaisse) : (a) systeme de glissement basal-
(b) systéeme de glissement prismatique-(c) systeme de glissement pyramidal.

- Le systéme de glissement basal {0001}<1210>, a la plus faible contrainte
critique de cisaillement résolue (CRSS) pour des températures supérieures a
700°C (Figurel-18) [Kron-57, Conr-65]. La dislocation basale de vecteur de
Burgers b, =1/3<1120> (Figure 1-17) posséde la plus faible énergie de toutes
les dislocations parfaites dans a-Al2Os, et est la plus facile a activer par
déformation plastique a haute température. Aprés déformation, les dislocations
basales ont un caractere majoritairement coin. Elles se présentent sous forme de
dipdles et de petites boucles résultant de la rupture des dipdles. [Plet-74, Plet-
77, Plet-82]
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Figure 1- 17: Projection de la structure de I’alumine selon ’axe €. Arrangement des
ions Al (en bleu) et les ions O (en violet), les vecteurs de Burgers de la dislocation
basale parfaite 1/3< 2110>, et celui de la dislocation prismatique [0110] sont indiqués.
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Figure 1-18: Courbe de CRSS=f(T) pour les glissements basal et prismatique [Rodr-
08]

- Le systéme de glissement prismatique <1010> {1210} est le plus
favorable en dessous de 700°C, mais pour des contraintes tres élevées [Lage-
94 ; Cast-08]

- Les systemes de glissement pyramidaux, avec un vecteur de
Burgers de type 1/3<1011>, dans les plans {0112} ou {1011}.
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1.5.4 Structure des joints de grains dans I’alumine

Les premiéres études sur les joints de grains dans I'alumine ont utilisé la notion de
coincidence approchée. Pour des relations d'orientation spécifiques, les deux mailles
multiples des deux réseaux sont approximativement superposées. Elles le sont
exactement si les éléments de la matrice de rotation sont rationnels, c'est a dire pour des
valeurs entieres de A%= 2/3 (c/a)’. Dans l'alumine A?=4.96. La valeur A2=5,
correspondant a c/a=2,739 au lieu de 2,73, donne lieu & un grand nombre de relations
d'orientation de coincidence. [Grim89, Grim-90, Lart-88 (a)].figure 1-19

Figure 1-19: Carte bicolore (dichromatic pattern) pour le joint de grains {7, 57°/[5501],

-] ® e (]
® ® ® @
(] I @ @ (]
® @ e ®
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) \ © 0 ©
° ‘ ) ° )
@ ® ® L]
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] (] @ (=] (] ®
() ® @ e @ ® @O
] @ ] O ® -]
® [ ] (-]
® (- cC -] (] ®
(-} ® e @ e ® @
(015)}. Une coincidence est ob tenue

moyennant une déformation de la maille multiple de 3/1000.

Des études sur des polycristaux révélent la présence de réseaux périodiques de
dislocations dans de nombreux joints, dont la plupart correspondent & une orientation de
coincidence approchée [Grim-90].

Afin de comprendre la structure des joints de grains dans I'alumine a I'échelle

atomique, des études sur bicristaux ont été réalisées. [Gemm-03 ; Mats-03 ; Lart-08] :

Les joints de grains de flexion a faible angle de désorientation se décrivent par un
réseau de dislocations parfaites coins dissociées en partielles bordant une faute
d’empilement [Tosh-12, Toch-16, Toch-18(a), Toch-18(b), Naka-09, Ikuh-03,].
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Les joints de grains de proche coincidence dans les bicristaux a grand angle de
désorientation présentent une structure ordonnée, avec des facettes pour les joints de
grains d'indices de coincidence les plus élevés. Leur énergie décroit avec I’augmentation

de la densité atomique de son plan [Nish-03]

Notre étude porte sur des joints de grains de coincidence approchée X7 : la macle
rhomboédrique la plus ordonnée et un joint avec un plan général (0115). La structure de
la macle rthomboédrique présente un axe d’ordre 2 avec glissement [Lart-08] Nous
précisons ci dessous les caractéristiques de la macle rhomboédrique, qui a été largement
étudiée car le maclage est un mode de déformation privilégié pour lI'alumine [Veit-21,
Tert-49, Dugd-65, Heue-66].

Macle rhomboédrique

Une macle est caractérisée par cinq parametres macroscopiques, Ki le plan de la
macle, n1 la direction de cisaillement, K> le second plan non distordu, n2 la direction

réciproque de la macle et s la contrainte de cisaillement:
K1={0112}, 1 =<0111>, K,={0114}, > =<0221>, et s =0.202.

Fondamentalement il existe deux types de macles, le type 1 et le type Il. La macle
de type I a un plan K1 qui est un plan miroir, le type 1l est défini par un axe binaire
parallele a n1. Deux autres macles correspondent a un plan miroir avec glissement et a un

axe binaire avec glissement.

A partir des études de microscopie électronique a haute résolution [Geip-93, Lart-
99, Lart-08, Gemm-03], et des simulations [Mari-00] la macle rhomboédrique présente
un axe binaire 11 =[0111] et une translation 1= 1/6[0111] paralléle a cet axe. L’interface

est centrée sur les sites non occupés du sous réseau de 1I’aluminium. [Nish-03].

Une macle rhomboédrique parfaite de plan (0112) est représentée sur la figure 1-20.
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(a) ®)

Figure 1-20 : Macle rhomboédrique parfaite dans I’alumine. (a) Comparaison entre une observation
en METHR et la simulation correspondante (defocalisation : -5nm ; épaisseur 15nm). L’interface est
centrée sur les sites non occupés de I’aluminium (taches blanches). (b) Modele géométrique : les sites
octaédriques proches de I’interface (les deux triangles) sont 1égérement distordus. Les cercles en noir

correspondent aux colonnes atomiques d’aluminium. Les grands cercles en gris représentent les
colonnes de I’oxygene, les petits cercles en gris correspondent aux sites nos occupés du sous réseau
de I’aluminium [Lart-08].

15,5 Disconnection dans I’alumine

Le vecteur de Burgers d’une disconnection est donné par 1’équation

b = t(A) -Q £(n). Dans le cas de I’alumine la matrice de transformation est déterminée,

en utilisant un repére initial & 4 dimensions, avec 1’axe de rotation paralléle a e3

La matrice R est donnée par

La matrice R correspondant au miroir
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La matrice T est donnée par :

ﬁl U Us 1/V3 \

Vi v, vi 1A/3
T= t1 t, t3 1/\/§

7\W1 7\W2 }\Wg 0

_/

Les colonnes de la matrice T sont des vecteurs a 4 indices, ils sont paralleles
aux axes non transformés dans le repere initial. 1ls sont exprimés dans un repere a 4

dimensions correspondant au cristal de référence. La quatriéme colonne de la matrice T,

1/7/3 [1110]a, est le vecteur unitaire paralléle a la direction de la projection utilisée pour
obtenir le repére du sous-espace de M-B. La premiére colonne correspond a une
direction arbitraire dans un plan perpendiculaire a ez, par conséquent le produit scalaire
UrUs+ Vava+ tits+ A2 waws=0 et elle doit étre en méme temps perpendiculaire a [1110]a.
La deuxieme colonne peut étre obtenue par le produit vectoriel de [us,v3t3,Aws]s et

[U1,v1t1,Aw1]a.

La longueur de la composante normale au plan de l'interface de b est désignée par
b,, elle est égale a la différence entre les hauteurs des deux marches donnée dans le
repére (1), h(A) = 7.£(L) et h(n) = 7 .£(n), dans ce cas b,= h(}) - h(w), £(1) et £(w) sont
les vecteurs de translation identifiant la marche dans le cristal A et le cristal p

respectivement (cf 1-4)

1.5.6 Comportement de I’alumine lors du fluage :

Les joints de grains jouent un role prépondérant dans le fluage des matériaux
polycristallins. Pour les faibles tailles de grains, le mécanisme dominant est le glissement
intergranulaire. La déformation n'est pas purement diffusionnelle, [Raj-71, Cann-80] les
coefficients de sensibilité de la vitesse de déformation a la contrainte sont supérieurs a 1.
[Lart-02, Lart-06]. Des études en microscopie électronique sur des alumines
polycristallines a grains fins révélent I'activité des dislocations pendant le fluage sous
contrainte modérée a haute temperature [Lart-88]. En présence d'une segregation
d'yttrium, les dislocations intergranulaires sont présentes dans un plus grand nombre de
joints, ce qui suggére que I'yttrium peut les stabiliser au cours des processus

d'accommodation [Lart-94]. Le r6le de I'yttrium sur les propriétes de I'alumine est
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détaillé dans la partie 1.5.9. Plus généralement, les dopants qui segrégent au niveau des
joints de grains vont modifier la déformation [Yosh-97]. Des études a I'échelle
macroscopique on ¢été menées sur des bicristaux d’alumine afin de mettre en évidence la
relation entre les propriétés intergranulaires et le comportement mécanique lors de la
déformation [Hu-02, Schm-98]. Pour un joint de grains de flexion, plus I’indice de
coincidence X est élevé plus le déclenchement du glissement intergranulaire est facile
[Wata-98]. Dans une autre étude [Hany-04], la déformation n’est pas influencée par la
valeur de I’indice de coincidence X, mais plutdt par la densité atomique du joint de

grains,

Cependant aucune étude n'a été entreprise jusqu'a présent pour tenter de

comprendre les mécanismes de déformation de bicristaux.

1.5.7 Ségrégation intergranulaire

La microstructure des polycristaux d'alumine et leur comportement au frittage et
au fluage sont fortement dépendants de la présence d'éléments d'addition, dits dopants, ou
d'impuretés résiduelles. En effet, la plupart des éléments ont des limites de solubilité en
volume faibles et sont donc ségrégés aux joints de grains. Des impuretés telles que le
calcium et le silicium sont responsables du développement d'une microstructure
anisotrope due a la présence d'une phase vitreuse aux joints de grains. L'ajout de dopants
spécifiques permet d'obtenir une microstructure homogene, et certains d'entre eux
améliorent les propriétés de l'alumine. C'est par exemple le cas de I'yttrium, qui a une
influence bénéfique sur le fluage de I'alumine. De nombreuses études ont été entreprises

afin de comprendre les phénomenes de ségrégation.

Les premieres mesures de ségrégation par microanalyse X en STEM (Scanning
Transmission Electron Microscopy) montrent que la différence de rayon ionique est la
force motrice principale pour la ségrégation intergranulaire [Li-84]. Le tableau 1-1
présente les rayons ioniques et les charges des quatre dopants retenus pour cette étude.
Ce résultat est attendu dans le cas des éléments homovalents tels que 1’yttrium.
Cependant, I’effet de la charge ionique diminue fortement la solubilité des éléments
aliovalents et une forte ségrégation du magnésium et du titane a été mise en évidence
[Gavr-99, Swia-95].
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Tableau 1-1 : Rayons ioniques effectifs et rayons atomiques des éléments de 1I’étude

[Shan-76].
Elément Al Mg Ti Zr Y
Rayon atomique (nm) 0,0675 0,086 0,0745 0,086 0,104
Cation Al3+ Mg2+ Tid+ Zr4+ Y3+
Rayon ionique effectif 0,0535 0,0722 0,0605 0,072 0,09

(nm)

Pour un taux de dopage donné, le niveau de ségrégation aux joints de grains
augmente avec la taille des grains jusqu'a saturation. Cette limite détermine le début de la
précipitation d’une seconde phase aux joints de grains [Gruf-93]. Ce comportement est
observé pour les quatre éléments du tableau 1-1., Les concentrations envisageables de
dopants, sans précipitation de nouvelles phases, sont d'autant plus élevées que la

microstructure finale est fine.

1.5.8 Propriétés diffusionnelles dans I'alumine a.

L’alumine o est un oxyde stoechiométrique. Ses propriétés de transport et de
conductivité électrique sont gouvernées par les atomes étrangers. Or les mesures des
coefficients de diffusion intrinséque dans I’alumine o requiérent des matériaux
(monocristallins ou polycristallins) de pureté suffisante (< 1 partie par milliard en
impuretés hétérovalentes), ce qui n’a pas été possible dans toutes les expériences mises

en ceuvre sur la diffusion.

a- Diffusion en volume

e Les valeurs des cinétiques pour la diffusion de 1’oxygéne en
volume different seulement d’un ordre de grandeur pour toutes les études sur
monocristaux non dopés [[Reed-80, Cawl-91, Prot-96, Naka-07, Redd-82,
Lage-89]. La diffusion semble dominée par les impuretés divalentes mettant en
jeu des lacunes d’oxygene. Les concentrations calculées de défauts ponctuels
permettent de rendre compte de maniére satisfaisante des donnees sur la
diffusion de I’oxygéne [Heue-99].

e La diffusion de l'aluminium est plus élevée de trois ordres de

grandeur que celle de 1’oxygene [Lage-89, Lega-94, Pala-62]. Les lacunes
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d’oxygéne sont plus mobiles (~ 2,5 ordres de grandeur) que les interstitiels
d’oxygeéne et les interstitiels d’aluminium sont plus mobiles (~ 3 ordres de
grandeur) que les lacunes d’oxygéne. Le magnésium augmente la diffusion en
volume alors que le titane la ralentit [Lage-89]. L’yttrium augmente 1égérement
la diffusion en volume ce qui est attribué a un comportement de donneur

d’¢lectrons di a la taille du cation [Lega-96].

b- Diffusion intergranulaire

Seules des mesures du coefficient de diffusion de 1’oxygene ont été effectuces
dans les joints de grains de 1’alumine. L’oxygene diffuse plus vite que I’aluminium [Prot-

1996, Lega-1996].

Dans les joints de grains, I’yttrium a un effet opposé a celui observé en volume :
la diffusion de 1’oxygene, légerement ralentie dans les polycristaux dopés, est interprétée
comme un effet de blocage des sites par I'yttrium segrégé. Par ailleurs, 1’influence des
dopants sur la diffusion intergranulaire peut étre déduite d’expériences de fluage. En
effet, le fluage met en jeu le glissement intergranulaire contrdlé par la diffusion aux
joints. Les différences dans la résistance au fluage de I'alumine, reliées a la nature du
dopant, peuvent étre attribuées a un changement dans la diffusion aux joints. Le titane et
le magnésium augmentent la diffusion intergranulaire [Yosh-02(a)] alors que I’yttrium et
le zirconium la ralentissent [Lart-02, Yosh-02, Gruf-93]. Il a été suggéré que ces
changements dans la diffusion intergranulaire sont reliés aux changements dans 1’état des
liaisons chimiques entre I’oxygene et I’aluminium d’une part et entre 1’aluminium et
I’élément dopant d’autre part. Il existe une relation entre l'augmentation de l'ionicité de la

liaison aluminium-oxygéne et la diminution de la diffusion intergranulaire ['Yosh-02(b)].

c- Diffusion de cations étrangers en volume et aux joints de grains

Les impuretés diffusent plus rapidement (de plusieurs ordres de grandeur) que les
ions constitutifs de 1’alumine [Moya-97, Moya-98]. La diffusion des cations
hétérovalents faiblement chargés a lieu selon une cinétique deux a trois ordres de
grandeur plus élevée que celle des cations homovalents. Ce résultat est interprété par
I’occupation des positions octaédriques vacantes, favorisée dans les cas de cations

étrangers possédant une charge plus faible que celle des ions aluminium. Un résultat
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surprenant est la rapidité de la diffusion de I’yttrium, supérieure de 5 ordres de grandeur,

par rapport a I’autodiffusion intergranulaire [Moya-98].

1.5.9 Effet des dopants sur la microstructure et les propriétés de
I'alumine

a- Influence du magnésium sur la microstructure et les propriétés de

I"alumine

Sa masse atomique de 24,3 g.mol™ est équivalente & celle de I’aluminium Al (27
g.mol ™). Son cation Mg?* est bivalent. Aussi, un dopage Mg va entrainer la formation de
lacunes d’oxygeéne au sein du réseau d’alumine, afin de maintenir la neutralité¢ des
charges. Son rayon ionique d’environ 0,72 A est supérieur a celui de I’aluminium
(tableau 1-1). Sa limite de solubilité en matrice est faible, elle est égale a 70ppm a
1 700°C [And-87]. Il est le seul élément permettant d'éviter la croissance des grains et le
développement d'une microstructure anisotrope dans I'alumine [Stue-10], ce qui a donné

lieu a de nombreuses études.

La ségrégation intergranulaire du magnésium, suggérée par des mesures
indirectes, a été mise en évidence par SIMS (Secondary lon Mass Spectrometry) et par
MEHTR [Gavr-99].

La présence de lacunes d’oxygéne lors d’un dopage Mg va augmenter la
proportion d’atomes mobiles pouvant participer aux phénomenes de diffusion. De plus,
Yoshida [Yosh-01] a montré qu’un dopage Mg entrainait une diminution des interactions
de Coulomb entre les liaisons cation-oxygéne. Ces deux phénomeénes vont favoriser la

diffusion aux joints de grains et ainsi la densification des échantillons d’alumine.

Son effet bénéfique sur la microstructure de I’alumine résulterait d’un effet de
codopage [Bai-91, Gavr-99]. Le codopage en magnésium et silicium diminue d’un
facteur 5 ou plus la ségrégation intergranulaire de chaque cation. Il est proposé que les
cations Si** et Mg?*forment un complexe neutre dont la solubilité dans le cristal est plus

forte que celle des deux cations pris séparément.

De plus, le magnésium réduit 1’anisotropie dans 1’énergie de surface et des joints

de grains de I’alumine [Hand-90].

48



b- Influence de I'yttrium sur la microstructure et les propriétés de

I"alumine

L’yttrium a une influence bénéfique sur la résistance a la corrosion [Lega-95] et
sur la résistance au fluage [Cho-97, Gruf-90]. Sa limite de solubilité dans 1’alumine o ne
dépasse pas 10 ppm [Cawl-86, McCu-86]. Il est donc ségrégé aux joints [Brul-99, Giilg-
99, Bouc-93, Li-84, Nann-76]. On a mentionné que la concentration d’yttrium dans le
joint de grains dépend de la taille des grains pour un taux de dopage donné [Gruf-93].
Pendant la croissance granulaire, la concentration d’yttrium aux joints de grains
augmente jusqu'a ce que les joints de grains soient saturés en yttrium, ce qui entraine la
précipitation du grenat d’yttrium aux jonctions triples. Une sursaturation en yttrium
intervient avant la précipitation [Giilg-00]. Cette transition a un effet marqué sur les
propriétés diffusionnelles de I’alumine. Une augmentation transitoire de la vitesse de
fluage est également observée pour les tailles de grains correspondant a cette transition
microstructurale [Gruf-93, Lart-02]. Une étude en contraste de numéro atomique par
STEM et en simulation montre que 1’yttrium ségrége dans des régions bien localisées le
long du joint de grains, altérant ainsi les liaisons locales au joint de grains. Ces

modifications rendent le joint de grains plus résistant aux déformations [Buba-06].

La diminution de la vitesse de fluage sous I’effet de 1'yttrium est attribuée a une
diminution de la diffusion intergranulaire [Cho-99, Giilg-99, Lart-88]. Cependant, elle
est plus importante que celle qui résulterait de la seule diminution de la diffusion [Naka-
07]. L'hypothese d'une diminution de la mobilité des dislocations intergranulaires mises
en jeu dans le glissement aux joints est appuyée par les caractéristiques de la ségrégation
de cet élément [Lart-93, Lart-02]. Dans les polycristaux, la ségrégation intergranulaire de

I’yttrium dépend de ’orientation du plan du joint de grains [Bouc-93].

Une ségrégation préférentielle de I'yttrium sur les dislocations intergranulaire
dans une macle rhomboédrique est indirectement mise en évidence par diverses méthodes
de spectroscopie en microscopie électronique en transmission [Bouc-06, Lart-11].
L’analyse ne révele pas de présence d’yttrium sur le joint de grains en orientation de
macle, ce qui est en accord avec la configuration atomique de la macle proche de celle du
cristal parfait. [Lart-11].

Des analyses en contraste de numéro atomique haute résolution ont permis de

révéler directement la distribution de 1'yttrium dans les colonnes atomiques au cceur des
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défauts. L'extension de la ségrégation parallelement au joint peut étre supérieure a 5 nm
sur une largeur de 3 plans atomiques. L'yttrium forme un composé correspondant a
YAIOsz. Ceci réduit la vitesse de déformation en réduisant la mobilité des dislocations

lors du glissement du joint de grains [Lart-11].
c- Influence du Lanthane sur la microstructure et les propriétes de I'alumine

Le lanthane appartient a la famille des terres rares et possede le numéro atomique
57. Son rayon ionique de 1,03 A en coordination VI [Shan-76] est environ deux fois
supérieur a celui de AI** en coordination similaire (et approximativement égale a celui de
Iyttrium 0.9A). 11 en résulterait une solubilité intragranulaire trés faible de 80 ppm
[Thom- 97]), voire nulle [Galm-11]. Aussi, le lanthane va avoir fortement tendance a
ségréger aux joints de grains d’alumine. Lors d’un dopage au La deux phases peuvent se
former : la phase pB-alumine LaAl1101s ou une phase perovskite LaAlOs. Il est nécessaire
de rester sous la limite de la formation de seconde phase qui se fait au niveau des joints
de grains, Le taux de dopant limite, avant la formation d’une seconde phase, diminue
lorsque la taille de grain augmente (diminution de la surface spécifique). En dessous de
ce taux de dopant limite, Galmarini [Galm-11] par simulation et Bruley [Brul-99]
expérimentalement nous indiquent que La se trouve ségrégé aux joints de grains dans une
configuration entre celles-ci La>O3, LaAlOz et LaAl1101s. Dans le cas des joints de grains
de faible énergie, et pour une concentration assez importante, le lanthane peut se

substituer aux ions AI** sur une couche atomique compléte

Par ailleurs, le dopage au La est connu pour altérer les mécanismes de diffusion
aux joints de grains. Les sites responsables du transport rapide sont bloqués par une
ségrégation du lanthane [Fang-97][Cho- 99] . Cependant, il permet également de retarder
le grossissement de grains, et ce de maniére plus efficace que le retard de densification.
Le lanthane comparativement a 1’yttrium, ralentit plus le taux de croissance des grains et

le taux de densification globale de 1’alumine [Rani-04].

La courbe du fluage de I’alumine dopée au lanthane présente un long régime
primaire. La longueur du régime peut étre associée a la redistribution des solutés dans le

systeme par la diffusion [Cho-97].
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Le dopage de I’alumine avec des éléments possédant des rayons atomiques assez
importants (lanthane et yttrium) réduit considérablement le taux de déformation [Behe-
16]. Le taux de déformation de I’alumine dopée au lanthane ou a I’yttrium est

pratiquement le méme [Cho-97].
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Conclusion

Ce chapitre introductif résume les différents concepts nécessaires pour aborder
notre étude de la structure et du comportement a la déformation a haute température de

bicristaux d'alumine alpha de différentes orientations et contenant différents dopants.

Les joints de grains a I'équilibre peuvent étre décrits soit par un arrangement
d'unités structurales soit par des réseaux de dislocations intrinseques, ces deux
descriptions étant formellement équivalentes. L'écart a une orientation de coincidence de
basse énergie est accommodé par des dislocations dont les vecteurs de Burgers sont des
vecteurs de translation du biréseau de référence. Ces dislocations peuvent éventuellement

se dissocier en partielles.

Dans l'alumine, il n'existe pas d'orientation de coincidence pour des axes de
rotation autres que lI'axe ¢. Des coincidences dites approchées peuvent étre trouvées en
considérant un rapport c/a tres proche du c/a réel. Cependant une détermination
rigoureuse des défauts intergranulaires nécessite de prendre en compte la structure réelle
et donc de déterminer des matrices de rotation irrationnelles. Nous avons utilisé
I'approche de F.C Frank basée sur un calcul dans un espace a quatre dimensions. Les
défauts sont identifiés sur des images a I'échelle atomique au moyen de la méthode de
"circuit mapping" dans le réseau bicolore du bicristal. lls présentent souvent une marche

associée et sont donc des disconnections.

Lors de la déformation, les dislocations de matrice créées par la contrainte
appliquée interagissent avec le joint de grains. Dans l'alumine, plusieurs systemes de
glissement sont possibles, ainsi que du maclage. Leur analyse détaillée permet de
déterminer les conditions optimales d'orientation, de température et de contrainte

appliquée pour les bicristaux de notre étude.

Les dislocations peuvent aussi étre soumises a une force image. Lors de leur
interaction avec le joint, il intervient soit une transmission de la contrainte avec émission
de dislocations dans le grain opposé, soit une absorption et accommodation des
dislocations dans l'interface. Les joints de grains jouent le réle de puits ou de source pour
les dislocations de matrice. Les processus d'accommodation font intervenir la diffusion.
Ils dépendent de la structure du joint de grains, plus faciles dans les joints moins

ordonnés de haute énergie et de diffusivité élevée. La ségrégation peut modifier la
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structure du joint mais aussi ses propriétés diffusionnelles, comme c'est le cas dans les

bicristaux d'alumine dopés a I'yttrium ou I'yttrium diminue la diffusion intergranulaire.

Notre travail comporte deux approches, une approche théorique et une approche
expérimentale. Son objectif est:

- la détermination numérique de la force image due a I’interaction
entre les dislocations de la matrice et le joint de grains, et I’effet de la
configuration cristallographique des joints sur cette énergie d’interaction.

- la determination des mécanismes d’accommodation des
dislocations lors de la déformation et I’effet des dopants sur les mécanismes de

déformation.

Dans I'approche expérimentale, nous avons entrepris des études sur des bicristaux
d’alumine selon deux orientations différentes, et dopés avec différents éléments. Ils sont

élaborés par soudage/diffusion (Institut de cristallographie de Moscou, Russie).

La structure intergranulaire joue un réle important dans le comportement au
fluage. Les bicristaux d’alumine présentent deux orientations différentes: une macle
rhomboédrique qui est le joint de plus faible énergie et dont la structure est connue, et
une macle avec un plan (0115), qui a probablement une énergie élevée car elle n'a jamais
¢été observée. Son étude nécessite la construction d’un modele structural. Ce joint pourra
étre appelé "général" dans la suite de I'étude, en comparaison avec le caractere "spécial"
de basse énergie de la macle rhomboédrique. Des dopages au magnésium, a I’yttrium, ou
au lanthane ont été retenus. On a vu que la ségrégation intergranulaire modifiait les
propriétés des joints de grains. Le lanthane semble avoir le méme effet que 1’yttrium sur
la déformation de I’alumine, cependant il y a peu d'é¢tudes sur l'effet de cet ¢lément. Le
magnésium en revanche va favoriser la diffusion aux joints de grains. Ces bicristaux sont
déformés de maniere a introduire une quantité suffisante de défauts pour une étude en

microscopie électronique en transmission conventionnelle et en haute résolution.
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Chapitre 2 : Elaboration des

echantillons et techniques
expérimentales

Ce chapitre comprend deux parties.

Les méthodes d’études microstructurales sont abordées dans la premicre
partie. Elles concernent la méthode de diffraction des Rayons X, et les
techniques de microscopie électronique en transmission, outil d’analyse
principal de 1’étude.

La seconde partie, présente la mise en ceuvre des expériences de fluage.

Un bref rappel du principe des méthodes et du fonctionnement des
appareils précéde I’exposé des différentes techniques.

La méthode de préparation des bicristaux ¢élaborés a [Dinstitut
cristallographique de Moscou (Russie) est résumee en introduction a ce
chapitre.
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2.1 Elaboration des bicristaux d’alumine

Les bicristaux étudiés sont fabriqués en Russie (Institute of Crystallography,
Russian Academy of Sciences, Moscow et Institut de Physique du Solide a
Chernogolovka, Russie) par la méthode de soudage diffusion [Step-82]. La méthode
consiste a découper des monocristaux d’orientation définie en deux parties. Le plan de la
découpe est parallele a I’orientation du plan du joint, cette orientation est ajustée le plus
précisement possible par diffraction des rayons X en utilisant la méthode de Laue. La
surface de la découpe est polie mécaniquement et chimiquement et la conservation de
I’orientation des plans de découpe fait I’objet d’une attention particulicre, elle est vérifiée
a nouveau apres le polissage final. Pour les bicristaux dopés, le dopant est deposé par
évaporation. Les parties coupées sont finalement tournées de 180° autour de la normale
au plan du joint, et soudées par la méthode de fusion de zone par faisceaux d’¢lectrons

sous une contrainte de 50 MPa & 1400°C pendant 1 heure [Gleb-94] .

Deux types de bicristaux ont été fabriqués : leurs relations d’orientation sont
différentes mais sont caractérisées par un méme indice de coincidence approchée X7, les

plans du joint correspondent aux plans de macles :

Y71 85.9° <0221> avec un plan de joint de macle rhomboédrique {0112} (figure
2-1(a)). lls sont dopés au magnésium ou a I’yttrium. IIs seront appelés T7Mg et £7Y dans

la suite du mémoire.

Y71 85.9° <2021> avec un plan de joint {0115} (figure 2-1(b)), ils sont non
dopés ou dopés au lantane. Ils sont considérés comme “généraux car leur structure est

moins ordonnée que celle de la macle thomboédrique et sont appelés £7G et £7La.
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Figure 2-1: Schéma de préparation des bicristaux d’alumine. (a) : Joint de grains en
orientation de macle rhomboédrique, plan de macle (0112), (b) : joint de grains de plan de
macle (1105).
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2.2 Méthodes d’analyses microstructurales

2.2.1 Diffraction des RX, méthode de Laue:

La méthode de Laue permet de déterminer l’orientation et la symétrie d’un
monocristal. Elle est utilisée afin de vérifier la relation d’orientation des bicristaux et de

déterminer I’orientation de chacune des faces.

Le cristal est fixe, le rayonnement utilisé est polychromatique, il est produit par
une anticathode formée d’un élément lourd excité par une tension d’accélération
inferieure a la tension d’excitation de la raie K de 1’élément, mais la plus proche possible

de cette valeur. Le montage par transmission est utilisé (figure2-2).

Film

Figure 2-2: Schéma du montage de Laue par transmission

Toutes les longueurs d’onde du faisceau incident qui satisfont la loi de Bragg
pour 1’'une des familles de plans du cristal vont donner lieu a une tache sur le diagramme
de Laue (figure 2-3). L’indexation des diagrammes s’effectue en utilisant 1’abaque de
GRENINGER

diffraction dans
certaines directions
de I'espace

Fausceau de RX

Monocristal

Figure 2-3 : Schéma de principe du Laue et obtention des clichés
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Les diagrammes de diffraction de Laue pour le bicristal d’alumine avec un plan
de joint de macle rhomboédrique est donné comme exemple d’indexation (figure 2-4): en
utilisant la  projection  stéréographique, la relation d’orientation {R, 0}
{R: axe de rotation, 0: angle de rotation } entre les deux cristaux est vérifiée. Par

ailleurs on identifie les faces extérieures des bicristaux.

(a) (b)

Figure 2-4: Clichés de Laue pour un bicristal d’alumine avec un plan de joint de macle
rhomboédrique : @) Face (1210), b) Face (1210)

2.2.2 Microscopie électronique en transmission
En microscopie électronique 1’interaction électron-matiere est trés forte. De
nombreuses informations peuvent é&tre obtenues et analysées. Les principales
informations que 1’on collecte sont montrées de fagon simplifiée sur la figure 2-5. On

peut obtenir différents types d’informations selon le mode utilisé

X Caractéristiques structurales
- Mode diffraction
- Mode imagerie en microscopie conventionnelle
(contraste d’amplitude)
- Mode imagerie en microscopie a haute résolution
(contraste de phase) (METHR)
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X/

X Caractéristiques chimiques

- Spectroscopie des pertes d’énergie des électrons
transmis (EELS pour Electron Energy Loss Spectroscopy)

- Microanalyse X (EDX pour Energy Dispersive
Spectroscopy)

faisceau incident

électrons Auger .
¢lectrons rétrodiffusés

rayons X
électrons secondaires

cathodoluminiscence

20

électrons diffusés

' électrons transmis
¢lastiquement

' €lectrons avec perte d'énergie

Figure 2-5: Schéma montrant les électrons et les ondes électromagnétiques émis par
I’échantillon au cours des événements de diffusion élastique et inélastique.

En microcopie é€lectronique en transmission conventionnelle, les variations
d’amplitude d’un seul faisceau, transmis ou diffracté, sont utilisées pour la formation des
images. En microscopie a haute résolution, I’image est formée par interférence des
faisceaux diffractés ce qui signifie que la phase de ces faisceaux intervient et contribue
principalement au contraste. La limite de résolution d’un microscope électronique en
transmission ne dépend pas uniquement de la longueur d'onde des électrons. Dans le cas
idéal, elle est de I'ordre de grandeur du picomeétre. Dans le cas réel les aberrations dues aux
lentilles magnétiques limitent la resolution a quelques centaines de picometres. Certains
microscopes permettent désormais, grace a I’utilisation de correcteurs d’aberrations,

d’atteindre une résolution spatiale voisine de 50 picométres.
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L’étude a été faite en microscopie électronique : conventionnelle, & haute résolution

et analytique.

2.2.2.1 Microscopie électronique conventionnelle

Principe de la technique

La microscopie électronique conventionnelle permet de déterminer les parametres
géométriques macroscopiques des joints de grains et de leurs dislocations, et, dans
certains cas, la translation rigide entre les deux grains et le vecteur de Burgers des

dislocations intergranulaires.
a- Orientation relative des deux cristaux :

La relation d’orientation entre deux cristaux est maintenant déterminée par
I’indexation automatique des clichés de diffraction. On présente ici une méthode utilisant
la projection stéréographique qui permet d’obtenir cette relation avec une précision de

I’ordre de 2 degrés.

e On oriente chaque cristal dans le reférentiel du microscope. Par basculement on
amene successivement trois plans réflecteurs, au moins, en position dite de
"LAUE symétrique".

e On repere pour chaque plan I'angle de basculement x et I'angle o de rotation
entre le pble du plan et I'axe de basculement (Figure 2-6).

e On reporte le pole du plan repéré par tx et o sur une projection stéreographique
dont le plan de projection est le plan du porte-objet et I'axe NS est I'axe de
basculement (figure 2-7)

e On reporte les pdles homologues dans le second cristal. L'axe de rotation R est
obtenu en déterminant un des axes de zone des trois plans bissecteurs des paires
de plans homologues

e La projection stéréographique est complétée par la construction des pbles des
principaux plans de symétrie du cristal.

e La trace d'un plan bissecteur de 2 plans contient les projections de leur axe de

zone Z et de la bissectrice b, de leurs normales (figure 2-8).

77



/Y porte-objet x> 0

@
:

x = axe d’inclinaison principal
(axe de tilt)

position de
“LAUE
symétrique”

Figure 2-6 : Conventions de signe pour orienter un cristal dans le référentiel du
microscope. Trois vecteurs de diffraction g non coplanaires sont nécessaires pour orienter un
cristal. On connait I’angle dx (ou tx) dont il a fallu incliner 1’objet pour amener le plan (hkl)
paralléle au faisceau d’électrons. On mesure 1’angle entre le vecteur g (normale au plan) et la

projection de 1’axe de tilt dans le plan focal. On reporte les trois pdles sur la projection
stéréographique, ce qui permet de construire le triedre stéréographique standard pour le cristal.
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Faisceau
d'électrons Z

N
| b sphére de référence
S Péle de prpojection
(c) (@

Figure 2-7: Projection stéréographique du cristal dans le référentiel du microscope. (a):
Sphére de référence (b): Réseau de Wullf et convention de signe. (c): report d’un plan et de sa
normale sur la projection stéréographique. (d): Le pdle d’un plan (vecteur g du réseau
réciproque) est repéré par son angle o avec la projection de 1’axe de basculement (X sur la PS)
mesuré sur le méridien faisant I’angle 6x avec la position initiale.
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+ Poles du cristal 1

e Poles du cristal 2

p}’?’;:n_e

S’
Figure 2-8: Détermination d’une relation d’orientation relative entre deux cristaux définie
par un axe de rotation R et un angle de rotation 6

- L’arc zb est la trace du plan bissecteur du diedre formé par les

plans (200) des deux cristaux.

- L’axe de rotation R est obtenu a l’intersection de deux plans

bissecteurs analogues au precédent.

- L’angle 0 est mesuré entre les poles P1 et P> des plans homologues
Iy et I ; 1 contient ’axe R et un pdle d’indices simples (002)1, 1> contient

I’axe R et le pole de mémes indices (002)2

Une meilleure précision (0,1 degré) est obtenue par l'analyse des cartes de

KIKUCHI. La methode des faisceaux convergents a grand angle (LACBED) permet de

porter la précision a mieux que 0,01 degrés. Si les bicristaux étudiés présentent plusieurs

axes communs. L'axe et l'angle de la rotation de la déviation a [’orientation de

coincidence est obtenue avec une bonne précision en amenant en position proche de
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I’axe optique deux axes de zone identiques du réseau réciproque des deux cristaux

[Bary-90].

b- Caractérisation d’une dislocation de matrice

- Ligne de la dislocation: elle est déterminée a partir d’une
projection stéréographique, avec une précision de T 2°, en mesurant 1’orientation

des projections de la ligne pour au moins deux orientations du faisceau
d’¢électrons. La direction de la ligne sur I’image appartient au plan de projection
contenant le faisceau d’électrons. La ligne est donc située a I’interface des
différents plans de projections.

- Vecteur de Burgers de la dislocation: le critére d’extinction est
utilisable dans le cas d’une dislocation de matrice car I’alumine est quasiment

isotrope élastiquement. Cependant le basculement de la platine goniométrique du
microscope est limité a T 30° ce qui réduit le nombre de vecteurs de diffraction

utilisables. La détermination du vecteur de Burgers est effectuée a partir de la
méthode de Marukawa et Matsubara développée pour les dislocations de matrice
et intergranulaires [Maru-79(a), Maru-79(b)]. Dans le cas d’une dislocation
intergranulaire on cherche une orientation du bicristal telle que le premier cristal
soit orienté en deux ondes et le deuxieme non diffractant. Précisions que cette

opération est délicate dans 1’alumine du fait du nombre important de plans

diffractants. La méthode permet de déterminer le signe du produit ﬁff en
analysant le contraste de 1’image de la dislocation. Le tableau 2-1donne les

relations entre le contraste de I’image de la dislocation pres de la face supérieure

de la lame et les signes des produits g.b et g.(bA%), u est la direction montante
de la ligne de dislocation. La figure 2-9 montre les régions de la projection
stéréographique qui peuvent contenir le vecteur de Burgers selon le signe de ces
produits. L’analyse du contraste pour plusieurs vecteurs de diffraction permet de
réduire le domaine angulaire contenant le vecteur de Burgers. On ne connait
cependant que la direction du vecteurs pas son module. Dans le cas des
dislocations du cristal, le nombre de vecteurs possibles est limité, il peut étre en
général déterminé sans ambiguité. 1l peut étre confirmé par la direction de la
ligne puisque les deux directions, ligne et vecteur de Burgers définissent le plan

de glissement. Dans le cas des dislocations intergranulaires, le vecteur de Burgers
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peut correspondre a une combinaison linéaire des vecteurs de translation du joint

de grains. Si ceux ci sont tres petits, plusieurs vecteurs de Burgers différents

peuvent conduire a un contraste similaire. Une détermination non ambigué du

vecteur de Burgers nécessite une analyse par microscopie électronique a haute

résolution.

Tableau 2-1 : Relation entre le contraste en champs clair d’une dislocation et les signes
des produit g.b et g.(bAu) [Maru-79]. Pour une ligne de dislocation u orientée vers le

haut de la lame, le contraste sur I’image est Iu de gauche a droite.

Signe du produit Contraste de la dislocation
g.b >0 Noir/Blanc (A)
g.b <0 Blanc/Noir (A*)
g.b =0et G.(bA ) >0 Noir (S)
§.b =0et g.(bA W) <0 Blanc
t.8

TN

Figure 2-1 : Régions de la projection stéréographique qui peuvent contenir le vecteur de
Burgers d’une dislocation. L’analyse du contraste pour différents vecteurs de diffraction g permet

de localiser le vecteur de Burgers dans une petite région de la PS.
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2.2.2.2 Microscopie électronique a haute résolution
L’image en haute résolution est obtenue par interférences entre faisceaux

diffractés, figure 2-10.

Echantilion transparent.
Variables spatiales (x,y)

Lentille objectif

1** Transformation de Fourier

Plan focal (ou de diffraction)
Variables angulaires (q.,q,)

2*™ Transformation de Fourier

Plan image
Variables spatiales (x.y)

Figure 2-10: Schéma de principe pour la formation de 1’image (théorie d Abbe).

L’¢échantillon est orienté en position de Laue symétrique avec un axe de zone de
faibles indices parallele a 1’axe optique du microscope. Seuls les faisceaux diffractés dont
la fréquence est inférieure a une valeur limite, dépendant de la piece polaire du
microscope, sont utilisés pour la formation des images. Le probleme majeur réside dans
I’interprétation des images, car les points blancs sur 1’image de haute résolution ne
correspondent pas nécessairement aux colonnes atomiques. En effet la fonction d’onde

a la sortie de I’échantillon est modifiée pour sa phase et son amplitude par le transfert
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instrumental a travers la lentille objectif, qui n’est pas parfaite. L’imperfection de la
lentille est caractérisée par un coefficient appelé Cs. Elle est prise en compte dans la
fonction de transfert T(u) du microscope. Le schéma théorique de la formation de

I’image est le suivant [Epic-01] :

Face de sortie de I’échantillon Voot Q)
ﬂ Transformée de Fourier » TF

Plan focal objet \Vimage(ﬁ) =T @) (v, ()
ﬂ Transformée de Fourier inverse — TF?

Plan focal image Vimage )

Ou u définit la fréquence spatiale dans 1’espace réciproque c'est-a-dire ’inverse
de la distance dans I’objet. La fonction de transfert T(i) rend compte du déphasage et de

I"atténuation de I’amplitude de y_(7) introduits par le microscope. Elle peut étre écrite,

en premiere approximation sous la forme :
T@@)=A@).E®@).2sin y (W)

A(u) traduit I’effet du diaphragme objectif qui limite le nombre de faisceaux
servant a la construction de 1’image. La fonction enveloppe E(u) rend compte de
I’atténuation de ’onde due a I’incohérence spatiale produite par I’ouverture du faisceau

et de I’effet de I’aberration chromatique. Le terme essentiel de la fonction de transfert est
sin y (u)
x () s’exprime en fonction des caractéristiques du microscope

X (W)= TL.Af. Au? + % . Co At L ud

Sin y (u) présente des oscillations qui dépendent de la défocalisation Af, ce qui
signifie que les fréquences spatiales ne sont pas transférées de la méme maniere.

Contrairement au contraste de diffraction pour lequel il existe une seule valeur de la
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défocalisation (ou mise au point) qui donne une image correcte, en haute résolution on
obtient une image de points pour une large gamme de défocalisations. Il existe cependant
une valeur particuliére de Af pour laquelle le transfert est le méme pour un domaine de

fréquences, la défocalisation de Scherzer figure 2-11.

La résolution ponctuelle du microscope dgp est donnée a la défocalisation de

Scherzer Afs ;. Les expressions de Afs.p, et dgp sont les suivantes :
Afsen = -1,25. (C,)Y/? dpp=0,64. (C;A3)/*

La défocalisation n’est pas connue précisément. Elle peut étre évaluée
avec une bonne précision si 1’échantillon présente une phase amorphe en surface. En
effet le diffractogramme de I’image en haute résolution d’un amorphe présente des
anneaux dont le profil est proportionnel au carre de la fonction de transfert. Les extrémes
du carré sont définis pour y (W) = n p/2 ’anneau est clair si n est impair et sombre si n est
pair. En pratique, I’operateur se met au zéro focus sur le bord de I’échantillon, et

enregistre une série focale sur la zone d’intérét encadrant la défocalisation de Scherzer.

L’image dépend aussi de I’épaisseur t de I’échantillon, qui n’est pas non plus
connue précisément. La simulation des images est alors nécessaire pour corréler la
position des colonnes atomiques et les points blanc sur ’image. Les simulations sont

effectuées a I’aide du logiciel MACTEMPAS.[ http://www.totalresolution.com]

Deux microscopes ont été utilisés :

Le Topcon ABT 002 (CNRS-Thiais), tension d’accélération de 200KV et Cq de

0,4mm. Afscn = -39 nm, et la résolution ponctuelle dgp est 1,85A°.

Le JEOL 2010FX (Ecole Supérieure de Physique et Chimie Industrielles de Paris,
ESPCI-PARISTECH), tension d’accélération 200KV, Cg de 0,5mm, Afs., = -43 nm, dre
1,9A°.
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CONTRAST TRANSFER FUNCTION
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Figure 2-11: Fonction de transfert T(x) du Topcon ABT 002 pour une défocalisation de -
42nm, proche de la défocalisation de Scherzer égale a -39-43nm. Les fréquences inferieures a
environ 0,5(A™Y) présentent un transfert similaire.

2.2.3  Microscopie électronique analytique

a- Spectrométrie Dispersive en Energie (EDX) :

En traversant 1’échantillon, les électrons provoquent une ionisation des atomes
qui, en se désexcitant, émettent des rayons X d’énergie caractéristique de la nature
chimique de I’échantillon. Les analyses peuvent étre quantifiées et des cartes de

composition réalisées grace notamment a une résolution spatiale de I’ordre du nanomeétre.
b- Spectroscopie des Pertes d’Energie des Electrons (ou EELS)

Cette technique consiste a analyser la perte d’énergie des électrons diffusés
inélastiqguement, caractéristiques de la composition et de la structure électronique et
atomique de I’échantillon. La région de pertes d’énergie élevée donne des informations
sur la composition élémentaire de 1’échantillon. La structure fine du spectre donne les
caractéristiques de la structure électronique et atomique du matériau, y compris pour les

éléments légers (Z<20).
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2.2.4 Préparation des lames minces :

X Découpe et polissage

Des lames d’épaisseur comprise entre 400 et 200um avec des faces paralléles a
{2110} sont prélevées avec une micro trongonneuse (Buehler Isomet Low Speed, USA).
Les disques utilisés sont en cuivre, HSE Stand. 100/30 x 0.30 mm, ou diamantés. Le
diametre des échantillons est réduit a 3mm et I’épaisseur a 150um par un polissage

mécanique a I’aide de papier diamanté de grain 30p.
X Meulage concave

Le meulage concave permet de réaliser une (ou deux) cuvette sur 1’échantillon
(Dimpler GATAN) figure 2-12. 1l permet de localiser I’amincissement mécanique au
niveau du joint de grains. La préparation de la cuvette est cruciale. La profondeur de la
cuvette dépend de I’épaisseur de départ de 1’échantillon. Une faible épaisseur fragilise
mécaniquement 1’échantillon a I’aplomb du joint de grains. Pour une forte épaisseur, la
cuvette est plus profonde et plus large ce qui donne des bords escarpés et donc une partie
transparente aux électrons réduite. Une cuvette peu profonde nécessite un temps plus
important pour I’amincissement ionique et donc un risque d’irradiation de 1’échantillon.
Une épaisseur finale comprise entre 30 et 40 um en fond de cuvette réalise le meilleur

compromis.

Figure 2-12: Schéma de fonctionnement du meulage concave, 1- échantillon; 2- meule en
cuivre; 3- plot.
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% Amincissement ionique :
L’amincissement final est réalis¢é par bombardement ionique (Gatan Duo Mill

600, USA), jusqu'a I’obtention d’une zone trouée entourée d’une zone transparente aux

électrons, figure 2-13.

Joint de grains

Figure 2-13: Lame mince obtenue apres bombardement ionique, image obtenue au
microscope optique en transmission et en lumiére polarisée.

Deux types d’amincissement sont réalisés sous des conditions différentes (tableau

2-2):

a- Amincissement rapide :
C’est une premicre étape qui permet d’obtenir un trou dans la lame.
Le temps d’amincissement dépend :

% De I’épaisseur de la lame: la durée d’amincissement
ionique d’une dizaine de microns prend entre 2 et 3 heures.

% De I’état des cathodes de 1’amincisseur : une cathode neuve
produit un faisceau fin et localisé, I’amincissement est plus rapide.

% De I’angle d’incidence des faisceaux d’ions : les faisceaux
ne doivent pas étre trop inclinés par rapport au plan de la lame, car
cela entrainerait des trous avec des bords trop épais inexploitables au

MET. Toutefois les faisceaux doivent étre inclinés un minimum sinon
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le temps d’amincissement serait trop long et la lame serait exposée a

un amincissement hétérogene.

b- Amincissement lent :

Dés la formation du trou, les conditions d’amincissement sont
changgées pour passer a I’amincissement lent. Il permet d’éliminer les défauts
d’irradiation et d’obtenir de larges zones minces, transparentes aux électrons,

autour du trou.

Tableau 2-2 : Conditions d’amincissement ionique rapide et lent pour des lames minces

d’alumine.

Type Tension Intensité Inclinaison Temps

d’amincissement [KV] [MA] des d’amincissement
faisceaux

Amincissement 5 1 15° 1a10jours

rapide
Amincissement 3 0.15 12° 15-20 mn

lent
X Recuit et dép6t de couche de carbone:

Un étuvage sous vide de 107° torr (1.33 x10~* Pascal) pendant 24 heures a une
température de 150°C est effectué pour éliminer la couche d’hydroxyde et limiter la
contamination dans la colonne du microscope sous le faisceau d’électrons. Pour éviter les
phénomeénes de charge sous le faisceau d’¢électrons un dépdt de carbone est effectué
(évaporateur, JEOL JEE-4X). Ce dépdt nécessite une attention particuliere, une couche
trop fine ne peut pas évacuer la charge lors de I’observation et une couche trop épaisse
détériore la qualité de I’image. Pour résoudre ce probléme, on utilise un dispositif appelé
« Coat Master » figure 2-14. Ce dispositif permet de cacher la partie mince de la lame
pendant le dépdt de la couche de carbone. Les zones les plus minces autour du trou

auront un dépdt minimum de carbone qui ne nuira pas a la qualité des images.
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Figure 2-14: Photographie du Coat Master.

2.3 Essais de fluage

La déformation des bicristaux d’alumine par essai de fluage a pour objectif
d’introduire des dislocations par glissement basal. Le taux de déformation est critique,
une deformation importante risque de compliquer 1’étude des interactions dislocations-
joint de grains du fait de la présence d’une trop grande densité de dislocations.
L’introduction d’une trop faible quantit¢ de dislocations réduit la probabilité
d’observation au microscope électronique en haute résolution. La déformation se fait a
une température de 1400°C pour laquelle la contrainte critique de cisaillement résolue
(CRSS en anglais pour Critical Resolved Shear Stress) nécessaire pour déclencher le
glissement basal est de 20 MPa. Cette valeur de la température est un compromis, une
température plus élevée réduit la valeur de la contrainte appliquée mais risque de
provoquer une indentation des pistons lors du test de fluage. L’application de la charge se
fait progressivement afin de donner le temps d’accommodation a 1’ensemble des

éléments constituant la machine

Le comportement d’un matériau en fluage, se divise en trois étapes : le fluage
primaire ou transitoire représente la premiére étape au cours de laquelle la vitesse de
déformation diminue rapidement, pour devenir constante ce qui correspond a un fluage
secondaire aussi appelé fluage stationnaire. La vitesse de déformation augmente lors de

la troisiéme et derniere étape du fluage ce qui traduit I’endommagement du matériau.
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Au cours de I’essai de fluage la variation de la longueur Al de I’échantillon est

. . ; . . Al
mesurée en fonction du temps. La déformation nominale est &o == lo est la longueur

0

initiale de 1’éprouvette, la déformation vraie ¢, est calculée a partir de la relation suivante

£,= fli%: In () =1In (1 +$) = In (1+ £o)

0

1 est la longueur a I’instant t. La vitesse de déformation & est décrite par la relation
suivante :
AT _Qyv= (aln(s‘))
&= Ac™exp ( KT) n o) !
Ou o est la contrainte appliquée, T est la température en Kelvin, n est I’exposant

de la contrainte, Q’ est 1’énergie d’activation et A est une constante. N et Q’ sont

généralement indépendants de la contrainte

2.3.1 Description de la machine de Fluage

La machine de fluage utilisée a été réalisée par I’Atelier Central du C.N.R.S
[Gerv-78], elle permet d’effectuer des essais de compression sous des charges de
quelques grammes a plusieurs centaines de kilogrammes, la charge étant appliquée par
I’intermédiaire de bras de levier. Les essais peuvent étre menés sous atmosphere
contrdlée jusqu’a des températures de 1800°C. Le four comporte quatre résistances
chauffantes en chromite de lanthane figure 2-16 (a), n°1, disposées en carré autour de
I’éprouvette. La régulation est assurée par un régulateur Eurotherm. Un thermocouple
type B (Pt-6% Rh/ Pt-30%Rh), est situé dans I’enceinte du four figure 2-16 (a), n°2. Le
refroidissement du four est assuré par deux circuit de refroidissement passent par le haut
et le bas du four 2-16 (a), n°3,4. Au niveau de la partie inférieure de la machine, se
trouvent deux bras de leviers, figure 2-15 n°3,4 et figure 2-16 (a), n°5 et 6, avec une
démultiplication de 3 pour I’un et de 10 pour ’autre. Ces deux bras de leviers permettent
d’appliquer la charge sur 1’éprouvette (aux points A et B figure 2-15), en passant par
I’intermédiaire du piston inférieur, figure 2-15 n°20; figure 2-16 (b), n°7. Ce dernier est
réglable en hauteur, au moyen d’un systéme de manivelle, vis sans fin horizontales,

pignons et vis verticales (figure 2-15 n°25a 27 ; figure 2-16 (a), n°8, afin de pouvoir
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ajuster 1’écartement par rapport au piston supérieur (figure 2-15, n°19 ; figure 2-16 (b),

n°9) qui est fixe. Les deux pistons sont en alumine polycristalline.

Pour éviter un endommagement trop rapide des pistons en alumine frittée, des
entretoises d’alumine monocristalline orientée selon ’axe ¢ (figure2-16 (b), n°10 et 11)
sont insérées. Pour éviter toute indentation de ces deux monocristaux par 1’éprouvette,
cette derniéere (figure 2-16 (b), n°12) est placée entre deux pastilles (figure 2-16 (b), n°13
et 14) d’une section intermédiaire entre les dimensions de 1’éprouvette et le diameétre des
monocristaux. Leur déformation et leur indentation étant ainsi minimes, on pourra
considérer que le déplacement mesuré ne provient que de la déformation de 1’éprouvette

elle-méme.

Un capteur LVDT (TASA- Hexagon, Suéde) situé au sommet de la batisse et
prolongé a I’intérieur du four par une tige d’alumine, vient se poser sur la cale inférieure
au niveau de I’échantillon. On peut ainsi évaluer correctement la déformation de

I’échantillon au cours de 1’essai. Le palpeur posséde une course d’environ 25 mm et une
sensibilité de 10~*pm, adapté aux conditions de faibles déformations (=0,3 %) [Perr-08-

Piqu-06].

Un second contréle de température est effectué au niveau de 1’échantillon avec un
autre thermocouple (figure 2-16 (b), n°17). Une centrale d’acquisition numérique
(Agilent Technologies, USA) permet de collecter les données fournies par le capteur de
déplacement et les thermocouples de régulation et de contrédle, et d’enregistrer celles-Ci,

pour pouvoir les traiter ensulite.
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Figure 2-15: Schéma de principe de la machine de fluage [Gerv-78].
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Figure 2-16: Description de la machine de fluage : (a) Schéma de principe de la machine,
(b) Schéma de détail au niveau de 1’éprouvette.

2.3.2 Préparation des échantillons pour le test de fluage

Le but de ’essai de fluage est d’introduire une densité suffisante de dislocations afin

de pouvoir étudier leur interaction avec le joint de grains.

Face [1210]

Macles

Figure 2-17: Déformation par maclage d’un monocristal d’alumine (T=1400°C, o= 40MPa).
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Une fois I’orientation des faces des bicristaux déterminée a 1’aide des RX (cf 2.2), les
¢chantillons sont découpés a 1’aide d’une scie a disque diamanté. Les éprouvettes sont de
forme prismatique a base carrée de dimensions 2,5 x 2,5 x5,5mm. L’élancement (rapport
hauteur sur largeur) est inférieur a deux, ce qui diminue le risque de flambage lors de la

déformation.

Les faces des éprouvettes sont rectifiees avec une rectifieuse a meule diamantée
(Struers Discoplan-Ts, Danemark) afin de rendre les faces paralleles deux a deux. Ce point est
particulierement important : un parallélisme rigoureux des faces perpendiculaires a la
contrainte appliquée est nécessaire afin que la charge soit répartie dés son application sur la
surface de ’éprouvette. Un polissage mécanique soigné (granulométrie finale 1um) est
effectué sur toute les faces a 1’aide d’un dispositif tripode, afin d’éliminer toute rugosité de

surface qui peut étre la source de déclenchement de macles et de fissures.
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Chapitre 3 : Déformation
par fluage des bicristaux

d’alumine

Les expériences de fluage ont été menées avec comme objectif
I'introduction de dislocations permettant d'analyser les mécanismes

d'interaction entre dislocations et joints de grains.

Une premiére partie analyse les différentes possibilités d'orientation

des éprouvettes de fluage et précise les conditions expérimentales retenues.

Une seconde partie présente les résultats des essais de fluage sur les
quatre types de bicristaux découpés selon une méme orientation. Une
premiére analyse des paramétres de la loi de comportement en fluage fait

I'objet de la derniére partie.
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3.1 Orientation des éprouvettes

Afin de permettre une accommodation des dislocations et une plasticité du
matériau, sous une contrainte pas trop élevée, la température de I'essai doit étre comprise
entre 1350°C et 1450°C. Une tempeérature supérieure conduit a des vitesses de
déformation trop éelevées, une température inférieure a 1350°C nécessite une contrainte
trop éleveée, comme le montre la figure 3-1 [Rodr-08], déja présentée et commentée au
chapitre 1. Le systéme de glissement favoriseé a cette température est le glissement basal.
Cependant, le maclage rhomboédrique peut étre déclenché préférentiellement compte
tenu de la tres faible contrainte de propagation du maclage, environ 15 MPa, et ce, quelle

que soit la température.

e .
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Figure 3-1: Courbe CRSS=f(T) pour les glissements basal et prismatique [Rodr-08]

Une analyse préalable, pour optimiser les conditions expérimentales est
primordiale. Les bicristaux fournis sont de petite taille. Une découpe avec le plan du joint
a environ 45° de la direction de la contrainte appliquée permet d’obtenir un glissement
intergranulaire. Nous n‘avons pas retenu cette orientation car chaque découpe ne permet
qu’un seul essai de fluage. Les orientations telles que la contrainte soit normale ou
voisine de la normale des différentes faces sont donc envisagées, elles permettent
d'obtenir deux ou trois éprouvettes par bicristal. Ce nombre d’éprouvettes reste cependant

insuffisant pour mener une étude expérimentale complete du comportement en fluage.
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Pour déclencher le glissement basal, dans les bicristaux étudiés, la contrainte
appliquée peut étre soit paralléle au plan du joint, direction <1011>, soit perpendiculaire

au plan du joint.

Il est utile de rappeler la loi de Schmid et Boas qui permet de relier la contrainte

appliquée a la contrainte de cisaillement résolue dans le plan de glissement considéré.

Quand on soumet un échantillon monocristallin a une contrainte, seule la
composante projetée sur un systeme de glissement activable peut induire une déformation
plastique. Soit T la composante tangentielle au plan de glissement et dans la direction du
glissement. Avec les notations de la figure 3-2, on obtient I’expression du facteur de
Schmid:

1= 6(Cos v.cosA) = F/S [cos( F.7). cos( F.b)] (3.1)

Le facteur de Schmid pour le systeme de glissement considéré permet de déterminer la

contrainte résolue dans le plan de glissement

F, Axedetraction

Direction de glissement

E i

Plan de glissement -
e

Figure 3-2: Parametres cristallographiques intervenant dans la loi de Schmid. Le facteur
de Schmid est maximal pour A=v =45
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L'analyse des orientations possibles des éprouvettes par rapport a la contrainte appliquée
est présentée de maniére détaillée dans le cas des bicristaux en orientation de macle
rhomboédrique (1012).

i.  Cas d’une contrainte o paralléle a [1011] normale au plan du joint

Pour le glissement basal 1’angle entre la normale # du plan de glissement basal

(0001) et le plan du joint de grains est de 58° environ, figure 3-3. La direction de la

contrainte est contenue dans le plan du joint.

”0 | [1011]

Figure 3-3: Schéma représentant 1’orientation du plan basal pour une contrainte appliquée
paralléle au plan du joint.

L’angle entre la contrainte o et le vecteur de Burgers 1/3[1120> et I’angle entre la contrainte
o et le vecteur1/3[2110> pour le glissement basal sont identiques et valent 62°. La valeur du

facteur de Schmid est égale a 0.398, identique pour les deux cristaux du bicristal figure 3-4.

Pour le glissement prismatique le facteur de Schmid est calculé (tableau 3-1).
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Tableau 3-1 : Valeurs du facteur de Schmid pour le glissement prismatique

Systeme de [1210](1010) [2110] (0110) [1120](1100)
Glissement
Facteur de Schmid 0.866 0 0.433

[_1011] Trace du plan du joint
1014
1010 0001

0114 L.
e A 1010

0001

Figure 3-4: Projection stéréographique des bicristaux, contrainte  paralléle a la direction
[1011].

Les relations entre la contrainte appliquée et la contrainte resolue dans le plan basal

nécessaire pour activer le glissement basal sont données dans le tableau 3-2. Les

températures retenues, dans I’intervalle 1200C°-1400C°, permettent de déclencher le

glissement basal avant le glissement prismatique, figure 3-1.
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Tableau 3-2: Valeurs des contraintes calculées pour I’activation du glissement basal avec
le facteur de Schmid : cos( F.7). cos( F.b),= 0,398

T [°C] CRSS[MPa] o [MPa]
1300 30 75
1400 20 50
1500 11 28

Dans cette configuration, 1’application de la contrainte ¢ peut déclencher le
maclage rhomboédrique. En effet, en comparant les deux courbes de la
contrainte critique résolue (CRSS) en fonction de la température pour la déformation
basale et le maclage rhomboédrique (figure 3-1 et figure 3-5) on remarque qu’il est plus

facile de déclencher la déformation par maclage que tout autre systeme de glissement.
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Figure 3-5: Courbe CRSS=f(T) pour le maclage rhomboédrique [Scot-83].

L’orientation cristallographique doit étre soigneusement choisie pour assurer
uniquement le déclenchement du glissement basal. Castaing [Cast-97] a étudié la
déformation par compression de ’alumine par glissement basal sous des températures
entre 1200-1300C°. En appliquant une contrainte selon trois directions différentes, « a »,
«aa», et «ab» (figure3-6), il a trouvé que ces trois configurations cristallographiques
déclenchent le glissement basal. Les configurations« a » et « ab » activeraient aussi le

105



maclage a des températures différentes. Seule la configuration «aa» (contrainte
perpendiculaire au plan de macle (0112) et paralléle aux deux plans (1012) et (1102)),
reste défavorable au maclage parce que la contrainte de cisaillement pour le maclage est

nulle. Pour la déformation par glissement basal tout en évitant le déclenchement du
maclage la configuration « aa » a été retenue.

Figure 3-6: Schéma représentant les échantillons « a », «aa », et « ab » avec les positions
des vecteurs unitaires a;, a, et az dans le plan basal. Sur la projection stéréographique de centre
[0001] quelques pdles de plans sont représentés. Pour le maclage rhomboédrique les trois plans
{01123 sont indiqués. Les lettres « a », « ab », et «aa » sur la PS correspondent aux directions de

compression qui ont été utilisées. La configuration « aa » n’est pas favorable au maclage, seules
les configurations « a » et « ab » sont favorables au maclage [Cast-97].

Seule une contrainte perpendiculaire au plan du joint de grains rend le

déclenchement du maclage moins probable avec un facteur de Schmid proche de zéro.
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Afin de diminuer la probabilit¢ du déclenchement d’une macle, les éprouvettes
doivent donc étre découpées de maniere a ce que la contrainte soit normale au plan du
joint. Nous avons de plus envisagé d’incliner le plan du joint afin d’une part de
déclencher un glissement préférentiel dans un des grains et d’autre part de permettre un
éventuel glissement intergranulaire. L’angle d’inclinaison « a » du plan du joint sur

I’horizontale est défini au vu des considérations suivantes, figure 3-7.

Face (1012)

\ | —— Jomnt de gramns

‘L1FE1I:E ﬁﬂﬂjlz :>
i |

i -
-

L] -

A

Figure 3-7: Schéma représentant la découpe.

o Choix de I’angle o
Le choix de I’angle est 1i¢ a deux conditions :

a- Le plan de glissement basal doit déboucher sur la face (1012), au moins

dans I’un des deux grains.

b- Un élancement (rapport hauteur sur largeur) inferieur a deux et demi qui
permet de diminuer le risque de flambage lors de la déformation des

éprouvettes.
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o Calcul de l’angle a.

L’angle o est I’angle que fait le plan du joint de grains avec I’horizontale. L’angle entre

la force et la normale au plan de glissement basal (0001) est de (58°-a.), figure 3-8.

0001 Normals au plan dujoint

«—
‘A]H\

i, 1010
10M\+——-/

Figure 3-8: Projection stéréographique des bicristaux, avec une contrainte inclinée de o
sur la normale au plan du joint de grains.
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Pour que le plan de glissement basal débouche sur la face (10-12) (figure3-9),

I’angle o est déterminé comme suit (a, ¢, h, longueurs des arétes des éprouvettes):
(c/a)=tan (58-a) d'ou c=a.tan (58-a)
(¢’/a)y=tan oo d'ol ¢’ =a.tan a
h=2.c+c¢’=2.a tan (58-a) +a.tan a
h/a= 2. tan (58-a)) + tan a
pour diminuer le risque de flambage h/a <2.5
2.tan (58-0) + tan o < 2.5
La résolution de cette inéquation donne : a.e[0 - 59.7]

Plus l'angle a tend vers 58° plus le facteur de Schmid augmente ce qui nécessite une
contrainte critique résolue (CRSS) élevée afin d’activer le plan basal. Un bon compromis
entre la valeur de la CRSS du glissement basal, du glissement intergranulaire et de la

diminution le risque de maclage est obtenu pour a=10°.
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Plan basal

Joint de graing

Figure 3-9: Schéma représentant 1’éprouvette aprés découpe, 1’angle (58°-o.) est formé
entre la normale du plan de glissement basal et la contrainte o.

Deux orientations différentes de la contrainte appliquée sont considérées
a) Découpe 1 :

Dans un bicristal découpé comme indiqué sur la figure 3-10, I’angle entre la contrainte

et la normale au plan de glissement basal est de 58° pour les deux cristaux. Les deux

systémes de glissement basal(a) : [1 120](0001) et (b): |_§1 10](0001)ont des facteurs

de Schmid différents, tableau 3-3et figure 3-11. Les facteurs de Schmid pour le cristal 1

et pour le cristal 2 sont identiques pour chaque systéme.

Le tableau 3-4 indique les CRSS et les contraintes pour les deux systémes de glissement

et pour les différentes températures.
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Plan du joint de grains

____________________________ / L (,\/

Face (1210)
— (a)
‘Ndtmale a (0112),
Plan du joint de grains ;
"'TBJ rmale 3 (1012),
> ‘“n:_ - -._./_.-'.lj-.-._.-._ =

Face (1210) —l 5
(

Figure 3-10: Schéma représentant la découpe 1 de I’éprouvette. La contrainte fait un angle
de 10° avec la normale au plan du joint de grains, elle est perpendiculaire a la direction

[l0T1] //[oT11],.

= ]
Tableau 3-3 : Valeurs des angles (.F, ?’_i) et (F, b) et facteurs de Schmid pour les deux
systemes de glissement (a) et (b)

Vecteur de Burgers (a) (b)
Angle (F, ) 58° 58°
Angle (F,B) 36° 50°

f= cos( F, 7). cos( F, b) 0.43 0.34
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1014 [1011]
1070 0001 J

0114

y 1010

Figure 3-11: Découpe 1 : projection stéréographique des bicristaux, avec une contrainte
inclinée de 10° sur la normale au plan du joint de grains et perpendiculaire a la direction

[loT1] /[oT11],
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Tableau 3-4: Valeurs de CRSS et de la contrainte calculées pour le déclenchement du

glissement basal dans le cas de la découpe 1.

T(°C) CRSS [MPa] (@) (b)

o [MPa] o [MPa]
1300 30 70 88
1400 20 47 59
1500 11 26 32

b) Découpe 2 :

Une seconde possibilité de découpe consiste a incliner la contrainte de 10° sur la normale
au plan du joint et dans la direction perpendiculaire a la face (T2T0)1 //@llO)Z(figure
3-12et 3-13).

Dans ce cas les deux systémes de glissement (a) : [1120](0001) et (b) :[2110](0001)

ont le méme facteur de Schmid, mais il est différent pour chaque cristal, comme reporté

dans le tableau3-5.

~ Normale & (0112);
Deécoupe de 10° . [

a
Normale a (1012),
— Ly
Face (1012 J

[ v ,’H __.'F'-"'" _.../L)_ ——_
Face (2l0) 7~ / \/

------

Figure 3-12: Schéma représentant la découpe 2 de I’éprouvette: la contrainte fait une
angle de 10° avec la normale au plan du joint et est perpendiculaire & (T2 1 0)1 //@110)2.
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1 014 Vercticale au plan du

1010 0001 e joint de grains [1011]
0114
o
"
o 5 -
c «-- :
~ .1012 \\

0114

- \_.__’// 1010
1014

0001

Figure 3-13:Découpe 2 : Projection stéréographique d'un bicristal en orientation de macle
rhomboédrique: la contrainte fait un angle de 10° avec la normale au plan du joint et est

perpendiculaire a (TZTO)I //@110)2_

=+ - —
Tableau 3-6: Valeurs des angles ( F, ﬁ) (F, b), et du facteur de Schmid pour le glissement
basal dans chaque cristal.

Cristal (1) (2)

Angle (F, ) 48° 68°
Angle (F,B) 50° 37°

f= cos( F, 7). cos( F, b) 0.43 0.3
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Les valeurs des CRSS et des contraintes pour les deux cristaux ont été calculées pour des

différentes températures (tableau3-6).

Tableau 3-5: Valeurs de la contrainte pour le déclenchement du glissement basal dans le
cas de la découpe 2.

T (C°) CRSS [MPa] a[MPa] o [MPa]
(Cristal 1) (Cristal 2)
1300 30 70 100
1400 20 47 67
1500 11 26 37

En conclusion, la seconde découpe a été retenue pour les essais de fluage. Elle
présente l'intérét de solliciter différemment les deux cristaux et donc de privilégier le

déclenchement du glissement basal dans un seul grain.
Pour les bicristaux dont le plan du joint est {OITS} (Figure 3.14), les contraintes

pour obtenir un glissement basal sont similaires a celles obtenues pour les bicristaux en

orientation de macle rhomboédrique.
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Plan du joint de grains

/////’/’ 1120
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e 1010
asb();] R=[5501] \1120/ &
o — E3 ¢
1011 1123

(0552] 1101 ””’/”2110

0110

0001

1105

0001

1100

Figure 3-14: Projection stéréographique du bicristal dont le plan du joint est {01 TS}
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3.2 Essais de fluage

3.2.1 Essais préliminaires sur monocristal

Un monocristal d’alumine est déformé par fluage afin de valider le bon
fonctionnement de la machine de fluage et de déterminer les conditions de déformation.
Les essais sont effectués sous une contrainte de 20 MPa a une température de 1400°C
aprés un maintien de 7h a cette température. Ce maintien permet de relaxer les éléments

de la machine. L’orientation du cristal est telle que la contrainte soit parallele a la

direction [10T 1], qui est perpendiculaire au plan du joint, figure 3-15.

all [1011]

Fact (1012)

Face (1210)

Figure 3-15:Orientation du monocristal destiné a la déformation sous contrainte
perpendiculaire au plan du joint.

Dans le premier essai, la totalité de la contrainte est appliquée en une seule fois.
L’échantillon déformé présente des microfissures ainsi que des bandes de glissement
dans différentes directions (figure 3-16). La courbe de 1’évolution du taux de déformation
en fonction du temps révéle une déformation importante quasi instantanée des
I’application de la contrainte, le pic sur la courbe de la figure 3-17correspond au dépot
de la charge. Un dép6t direct de la contrainte peut fausser le parallélisme des pistons de

la machine, ce qui peut étre évité par un dépot progressif de la charge.
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Figure 3-16 : Micrographie optique de 1’échantillon monocristallin aprés déformation. Des
bandes de glissement dans différentes directions sont observées ainsi que de nombreuses
microfissures. La présence de fissures ne permet pas de mesurer 1’angle entre les bandes de
glissement afin d’identifier le type de glissement.
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Figure 3-17 : Evolution du taux de déformation en fonction du temps pour un monocristal.
La fleche correspond au moment de I’application de la contrainte. L’éprouvette subit une
déformation quasi instantané

Dans un second essai, la contrainte est appliquée progressivement. La courbe de
I’évolution de la déformation en fonction du temps, figure 3-18, révele une déformation
progressive de I’échantillon. La micrographie optique du monocristal déformé, figure 3-
19, révéle deux séries de lignes, qui font un angle de 82° entre elles et qui correspondent

a deux systéemes de maclage rhomboédrigue.
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Figure 3-18: Evolution du taux de déformation en fonction du temps pour un monocristal.
La contrainte est appliquée progressivement.

Face [1210]

Macles

Figure 3-19: Déformation par maclage d’un monocristal d’alumine (T=1400°C, &=
20MPa).
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Cette expeérience confirme que le maclage est systématiquement déclenché pour
cette orientation de la contrainte et ce malgré un polissage soigné des faces des
éprouvettes et une application progressive de la contrainte. Les bicristaux sont déformés

selon la configuration de la deuxiéme découpe.

3.2.2 Essais de fluage sur bicristaux

La déformation par fluage des bicristaux a pour objectif 1’introduction d’un petit
nombre de dislocations basales. Un taux de déformation trop faible réduit la probabilité
d’observer des dislocations en microscopie €lectronique a transmission. Une déformation
trop importante peut saturer la matrice en dislocations et rendre 1’analyse difficile sinon
impossible. Un taux de déformation compris entre 0.1% et 0.25% est retenu (tableau 3-
7).

Tableau 3-7 : Temps et taux de déformation des bicristax d’alumine

Bicristal >7Mg 7Y X7G X7La
Temps de déformation [Min] 175 375 385 480
Taux de déformation [%] 0.12 0.11 0.26 0.26

Le dépdt de la contrainte se fait d’'une facon progressive jusqu'a 45MPa. La
variation du taux de déformation en fonction du temps est présentée pour chaque
bicristal, figure 3-20. L’allure générale des ces courbes est la méme, pour les quatre
bicristaux. Elles présentent deux régimes identifiés par les deux couleurs bleu et rouge.
Le bicristal £7G se déforme le plus rapidement il est suivi par le X7La qui a le taux de
déformation le plus élevé de 0.26%. Le taux de déformation du X7Mg et du £7Y est de
0.12% et 0.11% respectivement. Cependant le X7Y se déforme moins vite que X7Mg la
diminution de la vitesse du X7Y est attribuée a une diminution de la diffusion

intergranulaire (cf.1.5.8).
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Apres déformation, des traces de glissement sont observées a la surface des
éprouvettes, figure 3-21. La mesure des angles entre les bandes de glissement et les

normales aux faces des éprouvettes confirme la déformation par glissement basal.

Face (1510)

(a) (b)

Figure 3-21: (a) : Photographie optique du bicristal général (0115) aprés déformation.
(b) : schéma indiquant le joint de grains et les bandes de glissement basal.

La figure 3-22, est une observation au microscope optique du bicristal dopé au lanthane, les
bandes de glissement sont indiquées. Sur la figure 3-22(c), les bandes de glissement basal sont

observées dans les deux grains donc les deux grains ont été déformés.
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Figure 3-22 : Observation en microscopie optique des traces de glissement dans le 27La. (a):
Micrographie En lumiére polarisée de la face (1210) (figure 3-21b), les traces font un angle de 34°
avec le plan du joint.(b): Micrographie En lumiére polarisée de la face (1012)(figure 3-21b), les traces
de glissement sont paralléles au plan du joint ce qui confirme le glissement basal. (c) : Micrographie
de la face (1210) les traces de glissement sont observées dans les deux grains.

La variation des vitesses de déformation en fonction du taux de déformation pour les
différents bicristaux (figure 3-23), montre que le second régime, régime stationnaire, est
atteint a partir des taux de déformation allant de 0.065% a 0.21% tableau 3-8. Le second

régime est atteint plus rapidement pour les bicristaux en orientation de macle de plan
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(0115), non dopés et dopés au lanthane, comparativement aux bicristaux en orientation

de macle rhomboédrique dopés au magnésium et a I’yttrium.

Si I'on compare les bicristaux en orientation de macle rhomboédrique, le second régime
est atteint plus rapidement pour le bicristal dopé au magnésium que pour celui dopé a

I’yttrium, en accord avec les résultats antérieurs [Cho-97, Gruf-90, Yasu-04].
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Tableau 3-8: Valeurs des taux de déformation seuil pour le régime stationnaire

Bicristal Taux de déformation %
> Mg 0.07

7Y 0.065

227G 0.21

2 7La 0.17

Les valeurs de I’énergie d’activation sont déterminées au stade secondaire de la
déformation quand la vitesse de déformation devient constante, elle correspond a la
pente du diagramme In é= f (1/T). Pour nos bicristaux les valeurs de 1’énergie
d’activation sont représentées au tableau 3-11

Tableau3-9 : Valeurs expérimentales des énergies d’activation déterminées a partir des
déformations des bicristaux a la température de 1400°C

Bicristal Q’max [KJ/mol]
7Y 356

T 7Mg 351

Y 7La 309
2 7G 291

- Pour une méme orientation du plan du joint, joint de macle X7Y et ¥7Mg d’une
part et joint général £7G et X7La d’autre part, I’énergie d’activation change peu

avec I’¢lément dopant (cf 1.4.8)

- L’énergie d’activation pour les bicristaux avec un joint en orientation de macle
rhomboédrique est plus élevée que dans le cas des bicristaux dont le joint est en
orientation {01-15} dite générale. Cette plus grande énergie d’activation pourrait

étre liée au caractere plus ordonné de la structure du joint.
e Détermination des mécanismes de déformation

Lors d’une déformation par fluage, la vitesse de déformation suit I’équation [Long-75] :

§=Ac"exp]|- %]
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Ou : ¢ est la vitesse de déformation, A une constante, o est la contrainte appliquée, T la
température en kelvin, K la constante de Boltzmann, Q* 1’énergie d’activation, et n’

I’exposant de sensibilité a la contrainte.

L’identification du mécanisme de la déformation, diffusion ou mouvement de

dislocations, nécessite la détermination de I’exposant de sensibilité a la contrainte n'.

Un exposant a la sensibilité a la contrainte expérimental « n’exp » est déterminé

comme la pente de la droite In £ =f(Inz), les valeurs de n’exp Sont indiquées sur le tableau

3-10

Tableau 3-10 : Les valeurs du paramétre n’ex, pour chaque intervalle de contrainte.

Bicristal 35-45[MPa] 45-50[MPa] Incertitude
X7G 3.8 4.4 +0.5
X7La 4.5 3.9 +0.5

>7Mg 4.3 4.0 +0.5
X7Y 4.3 4.4 +0.3

Pour chaque bicristal n’exp présente deux valeurs qui dépendent de I’intervalle de
la contrainte, une premiére pour des contraintes de 35 MPa jusqu'a 45 MPa et la
deuxiéme pour l’intervalle allant de 45 MPa jusqu'a 50 MPa. En tenant compte de

’incertitude sur les mesures, les valeurs de n’exp peuvent étre considérés comme proches.

Les valeurs de I’exposant a la sensibilité n’the prévues par un modéle de
déformation mettant en jeu un glissement des dislocations sont données par la relation
suivante [Mitc-02].

1/2

=iz

N The = E'ln:) =14 alen) { )
dine S ¢ ZETAIm

Pour le glissement basal, avec un vecteur de Burgers parfait 1/3 [1120>, et des

contraintes dans I’intervalle [35 MPa, 50 MPa], n’the varie de 3,2 a 3,6. Les valeurs de
Nexp, [3.8 - 4.5] sont un peu supérieures a celles de n’the [3.2 — 3.6] de ’ordre de 10% a
20%. On peut considérer que les valeurs expérimentales sont globalement en accord avec

les valeurs théoriques [Mitc-02]. Le fait qu'elles varient peu d'un bicristal a l'autre,
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témoigne probablement de la prédominance du glissement basal dans les mécanismes de

déformation de tous les bicristaux.
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Conclusion

Une analyse approfondie de la cristallographie des bicristaux a permis de
déterminer les paramétres d'orientation, de température et de contrainte permettant une
déformation des bicristaux par glissement basal en évitant le maclage. La découpe finale
envisagée permet aussi en principe d'obtenir une déformation plus importante d'un des

deux cristaux, ce qui est le cas pour le bicristal dopeé au magnisium.

Les observations au microscope optique montrent que le glissement basal
recherché a bien été activé.

Les paramétres macroscopiques de la déformation sont difficiles a évaluer compte
tenu du nombre peu élevé d'essais, leur analyse n'était pas un objectif prioritaire de
I'é¢tude. L’bjectif était de parvenir & introduire un nombre suffisant de défauts pour
étudier les mécanismes d'interaction entre dislocations et joints de grains. Cela fait
I'objet du chapitre suivant. On peut cependant retenir que la vitesse de déformation est
plus faible en présence d'yttrium, confirmant des résultats antérieurs. De méme, les
coefficients de sensibilité a la contrainte, similaires pour tous les bicristaux, sont en

accord avec ceux de la littérature lorsque la déformation met en jeu le glissement basal.
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Chapitre 4 : Calcul de
I’énergie d’interaction
elastigue dislocation-
joint de grains
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Chapitre 4 : Calcul de I’énergie
d’interaction élastique dislocation-
joint de grains

Le joint de grains peut jouer le role de puits et/ou de source de dislocations. Les
forces qui induisent le déplacement d’une dislocation de matrice résultent de la
contrainte appliquée et des contraintes internes liées a la présence d’autres
dislocations et du joint. Les forces de freinage sont associées a tous les
phénomenes d’ancrage et a basse température, au frottement du réseau (force de
PEIERLS). Parmi les différentes forces, la force image est celle associée a
interaction élastique « dislocation-joint ».

Sur la base de la théorie de I’¢lasticité anisotrope, I’énergie dont dérive la force
image est calculée pour les bicristaux d’alumine avec un plan de joint de macle
rhomboédrique {0112} et un plan de joint moins dense {0115}.

Ce chapitre comprend deux parties :

La premiere constitue un bref exposé de la théorie de I’¢lasticité linéaire
anisotrope dans le cadre de laquelle est développé le concept de la force
image.

La seconde expose les résultats du calcul de 1’énergie d’interaction élastique
dislocation-joint qui sont représentés sous forme de cartes d’isoénergie.
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4.1 Concept de la force image

Dans un bicristal de matériaux élastiguement anisotropes, le bilan des forces
s’exer¢ant sur une dislocation de matrice comprend un terme lié a la présence de
I’interface et qualifi¢ de «force image » par analogie avec la «charge image » en

électrostatique.

La force image est due a la discontinuité du champ de contraintes de la dislocation au
passage du joint de grains. La discontinuité est due a la modification du tenseur des
constantes élastiques. Cette modification est liée a la nature élastiquement différente des

deux cristaux ou a leur désorientation d’un coté et de I’autre du joint de grains.

4.2 Théorie de I’élasticité linéaire anisotrope

4.2.1 Dislocation dans le monocristal
Soit une dislocation paralléle a I’axe Ox3 d’un repere orthonormé

(Ox1,0x2,0x3) dans un milieu elastique anisotrope.

Les contraintes o sont liées aux déformations & par:

Gij=Cijk - &€ y =0 ji (4.1)
Et les déformations aux déplacements U par:
ou, 0V,
Eu =Y + =& 4.2
K 2 { X, oX, } Ik (4.2)
En déformation plane, o et & ne dépendent que de x3,
A 1’équilibre, en I’absence de forces :
anj _ HEH—-
—4 =0 pour ,)=1,2,3 (4.3)
0X;
U .
Cia = Cigky U i, k=123
X (4.4)
a,f=12

En remplacant 0j, dans (4.3) par son expression dans (4.4) :
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Uy
XXy

Ciakp - i=123 (4.5)

L’expression (4.5) est un systeme de trois équations aux dérivées partielles en U dont la

solution est de la forme :

Uy =A, f(7)
(4.6)
n=X1t+tpx2
Oupet A, sont des constantes et f(7;) une fonction analytique.
En substituant dans (4.5) U par son expression dans (4.6) :
2 o°f _
[Co ¥+ (Cika+ Ca) P+ Cipo- PTL. A, 5_772 =0 4.7
et sous forme contractée apres simplification :
a, -A, =0 (4.8)

Le systéme d’équations linéaires (4.8) n’a de solution non nulle que si le déterminant de

la matrice {aik} est nul :

I{a ik H=0 (4.9)

L’expression (4.9) est une équation du sixiéme degreé en p.

Pour chaque racine pn,n=1,...... ,0, il existe un ensemble de constantes A k (n)
satisfaisant a I’équation (4.8). Les racines p n sont des paires de nombres complexes

CONjugués :
Pa=p1*, Pps=p2*, ps=ps*

de méme que les constantes A k(n) et les variables 7.

A, @=Ac (D)* na=n1*

A, B)=Ak (2)* ns = n2*
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A, (B)=Ak 3 ne =N3>
Choisissant A 3 (n) =1
—|a(N) az(N)| - [ass(n)a(n)
Ar )= a5 (N)ays(N)| | @z(N) ax(n)
—|a1(n) a5 (n)| - [a(n)a,(n)
Az (M= a,(n) as(n)| ~ |ax(n)a,(n)
Az (n)=1

Comme les déplacements U sont réels :

3

Uc=Re D Ax(n).fa(7n) (4.10)
n=1
La fonction analytique f est de forme :
fa(na) = - B0 Ln g, (4.12)

ou D est le défaut de fermeture de la fonction f pour un circuit autour de la ligne de
dislocation; Avec :

AU, =b, (4.12)
b x composante du vecteur de Burgers de la dislocation, on obtient alors
3
Re[Y £ A, (n.DM] =b, (4.13)
n=1

Si la partie imaginaire de p est positive, on considere le signe (+) et inversement.

A DI’équilibre, la résultante des forces sur la dislocation est nulle, ce qui se traduit par :

3
Re [ £B, ().A, (n).D(n)] =0 (4.14)
n=1
Bijx(N)=Cijk1 *Cijk2 -Pn (4.15)
les déplacements sont alors :
3
Uk=Rel- i > A, (n).D(M). Ln 7 (n)] (4.16)

n=1

et les contraintes :
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Cij~= Re [- i 23: Biijk (n ) A K (n) D(n)- 77-1 (n)] (4-17)

2m
I’énergie de ligne est :
w _ Kb* R
L=z : (4.18)
3
Kb2=bi.im[ Y B, .Ax(n).D(n)] (4.19)

n=1
Quand la ligne de dislocation n’est pas une direction de haute symétrie, il n’y pas
d’expression analytique simple du champ ¢lastique, il est alors nécessaire de reformuler
les solutions en vue de leur traitement numérique. Ces formulations sont toutes basées
sur le formalisme SEXTIQUE développé par Stroh [Stro-62] et le formalisme
INTEGRAL développé par Barnett et Lothe [Barn-71 ; Barn-73].

a- Formalisme de STROH
Soit un triédre direct (m, n, t) et une ligne de dislocation parallele a t (figure 4-38).
Les déplacements u sont décrits par :

U ZZLM_.A. In 7 (4.20)

n=MX+pn.X (4.21)

par substitution de u dans 1’équation (4.5) et en multipliant par n? on obtient :

{(mm)+[mn+nm)lp+(@n).p’lA =0 (4.22)

ou les termes du type (mm) sont des matrices 3x3.
Au vecteur A, on associe un vecteur L, tel que :

= -[(m)+ p (] A (4.23)

L et A sont combinés pour former un vecteur I" a six dimensions :

I' = (A Az Az Li Ly Ls3) apartir de cette définition 1’équation (4.22) devient une

équation aux valeurs propresenp :

N.I' =p.T (4.24)
Ou N est une matrice 6 x6 constituee de quatre blocs 3 x 3.
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N{ -(nn).(nm) -(nn)t } (4.25)

-[(mn)(nn)*.(nm)-(mm)]  -(mn)(n)-

L’équivalence avec 1’équation (4.22) peut étre vérifieée directement en substituant

1’équation (4.23) dans (4.24) et en utilisant la propriété (n n)™*. (n n)=1

Les expressions des déplacements, contraintes et énergie sont alors :

6
u = ﬁ;i A o[Lo.b] Ln 7 (4.26)
6
Gij = %Zi Cijki[mMi+panm] Auk[Lo.b] L (4.27)
a=1 (21
6
W=_._1 R +
v Lo (Ln ; ). ;_[b.La].[La.b] (4.28)

b- Formalisme INTEGRAL

On considére deux triedres directs (m, n, t) et (mo,No,t) tournés 1’un par rapport a

I’autre d’un angle ®. La ligne de dislocation est paralléle a t (figure 4-1) [Hirt-82].

Iy

My

man=t

myAanpg=1

Figure 4-1 : Référentiels pour les formalismes INTEGRAL et de STROH. La ligne de
dislocation est parallele a t

L’équation aux valeurs propres (4.24) devient :

N@)To (@)=pa(®) () (4.29)
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et la valeur moyenne de 1’opérateur N(®) est :

2z

<N> = %! N(®).dd (4.30)

et peut étre écrite sous la forme :

<N>:%2: N((D).d(D:[g s?} (4.31)
Avec
. %T(nn)'l.(nm)dfb (4.32)
= . %T (nn)L do (4.33)
B = - %1’[[(mn>.(nn)-l.(nm>-(mm)]d<1> (@.3)
T= . %T (mn).(nn)L do (4.35)

Les matrices réelles S, Q, B, ST, sont d’ordre 3 et ne dépendent que de la direction de la

dislocation.

4.2.2 Dislocation a Pinterface

Soient deux milieux élastiques, semi-infinis (1) et (2) collés 1’un a I’autre par une interface
plane et une dislocation rectiligne dans le milieu (1) paralleéle a I’interface et a une distance

« | » de celle-ci (figure 4-2) [Hirt-88].
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@ ‘i’ > Interface (L)
(2) X3

Figure 4-2 : Configuration géométrique utilisée pour le calcul de I’interaction entre une
dislocation D rectiligne située a une distance | et parallele a I’interface L. L’interface sépare les
milieux (1) et (2).

Dans une telle configuration les contraintes s’étendent a 1’infini et varient en
fonction de I'inverse de la distance a la ligne de dislocation. Considérons 1’énergie
¢lastique contenue dans un cylindre dont 1’axe est la ligne de dislocation et le rayon R (R

grand devant I) et soit ro le rayon de cceur de la dislocation (figure 4-3).

. Interface
-

Figure 4-3: Schéma définissant les paramétres intervenant dans le calcul de I’énergie
d’une dislocation interfaciale

Si | varie de dl, les déplacements sur le bord du cylindre de rayon R varient de

ou tels que :
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ou = (I/R). ol (4.36)
L’énergie ¢lastique E par unité de longueur, résultant du déplacement de la dislocation est

proportionnelle & :

(I/R?) .81.27R (4.37)
Elle est transmise a travers le cylindre de rayon R. Cette énergie tend vers zéro quand R
tend vers ’infini. Dans la limite ou le rayon R du cylindre reste grand devant 1, 1’énergie hors

du cylindre peut étre considérée comme indépendante de .

La variation de I’énergie ¢€lastique avec 1 peut donc étre calculée en ne considérant que

I’énergie a I’interface d’un cylindre de rayon R, R suffisamment grand.
Supposons que la dislocation se rapproche de I’interface a une distance 1’ telle que
I'<l.

Si le rayon de ceeur ro est changé en ro’ tel que

r'="/N)ro (4.38)

et si celui du cylindre R est changé en R’ tel que :

R'=(I')R (4.39)
Alors I’énergie dans la couronne cylindrique de rayons R’ et R est inchangée par
invariance d’échelle. En revanche, si ro et R sont gardés constants, 1’énergie dans la

couronne varie de :

AW =E® In(ro/r')-Q (4.40)
Avec:

E® : facteur pré logarithmique de 1’énergie pour une dislocation dans le milieu (1)

infini.
Q : énergie élastique dans le bicristal entre les deux cylindres de rayon R et R'.

Comme R est trés grand devant |, les contraintes a la frontiere entre les deux cylindres de
rayons R et R’ peuvent étre considérées comme dues a une dislocation située a I’interface

entre les deux milieux (1) et (2).

Dans ces conditions, la quantit¢ Q devient 1’énergie d’une dislocation inter

faciale :
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Q=E®) In(R/R) (4.41)
Ou EW2 est le facteur pré logarithmique de I’énergie pour une dislocation

interfaciale.

Le facteur EV? peut étre déterminé a partir de la théorie de 1’élasticité anisotrope

en considérant les conditions suivantes :
- continuité des déplacements a I’interface.
- continuité des contraintes a 1’interface.
- nullité de résultante des forces sur la dislocation.

Selon le formalisme de STROH, son expression est :

6
A =- 1> DO, LWub (4.42)
a=1
b : vecteur de Burgers de la dislocation
Par le formalisme intégral, on obtient :
1) — (1/2)
EW2) = ﬁ.b.B b (4.43)
Avec

[B(l/2)]-l :% (B-l(l) +B'1(2))+
1. B .STw) +S@.B ) . B .(Ba) + Be)™*. Ba). B*w . S'w +.Bp)) (1.44)

Ou B, S, ST sont les matrices précédemment définies et relatives aux milieux (1) et
(2) respectivement (cf.4.2.1.b).

Ce calcul de I’énergie d’une dislocation interfaciale permet d’approcher 1’effet de celle ci
sur une dislocation de matrice, et en particulier de résoudre le probleme du calcul de la force

image.
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4.3 Force image

4.3.1 Historique

Head [Head-53] aborde le probléme en considérant trois types d’interfaces :
- la surface libre
- I'interface rigide, mod¢le d’un joint de grains a basse température.
- Pinterface glissante, modele d’un joint de grains a haute température.

Son approche ne fait pas référence au terme interfacial E2 mais prend seulement en
compte les énergies E® d’une dislocation dans le cristal (1) et E@ I’énergie de son image

dans le cristal (2) dont le vecteur de Burgers est tel que :

(b image /b) = (E(Z) - E(l) ) / (E(Z) + E(l) ) (4.45)
Selon les valeurs relatives de E® et de E@ | la dislocation est attirée ou repoussée par le

joint de grains.

Appliquée a I’étude des dislocations vis dans les matériaux cubiques, cette

approche donne les résultats suivants :

Dans le fer la dislocation vis a/2<111> est repoussée quelle que soit

I’orientation relative des deux cristaux. La répulsion est maximale pour la condition

[111]: // [100]2

Dans le cuivre la dislocation vis a/2 <110> subit une force image dont le

signe varie avec 1’orientation relative des cristaux ; la répulsion est maximale pour [110]1
/I [100]2 et I’attraction I’est pour [110]¢ // [111]2.

Les conclusions de cette approche qualitative sont réexaminées par Chou [Chou-66] qui
calcule la force image dans le cas particulier ou les grains adjacents ont un plan de symétrie
perpendiculaire a la ligne de dislocation. Ses résultats mettent en valeur I’insuffisance de

I’approche de Head.

Les calculs sont étendus a des situations moins particuliéres d’une part par Tucker [Tuck-

69] et d’autre part par Gemperlova et Saxl [Gemp-68-a].

Gemperlova [Gemp-68-b] étudie de maniere plus détaillée les force images pour

différentes configurations «joints de grains —dislocations » dans les matériaux de
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structure cubique centrée. Ses résultats confirment ceux de Head en ce qui concerne la
dislocation vis et précisent la relation liant la force image aux parametres

cristallographiques :

- la force image est nulle, quelle que soit la désorientation quand la ligne de
dislocation et celle qui lui est parallele dans le deuxiéme grain sont toutes deux soit
<100> soit <111>

- les dislocations coin ou mixte sont attirées ou repoussées selon la désorientation
alors que, indépendamment de la désorientation, les dislocations vis sont, soit toujours
attirées soit toujours repoussées selon que le coefficient d’anisotropie A est inférieur ou

supérieur a I’unité.

Le calcul de la force image a été ensuite résolu en considérant 1’énergie E® de
la dislocation dans le cristal (1) infini et I’énergic E*? de la méme dislocation a

I’interface.

Son expression pour la configuration de la figure (2) a été obtenue par Barnett et Lothe
[Barn-74]:

F=-[EY2-EO (4.46)
Pour un vecteur de Burgers et un bicristal donné, le terme EY? ne dépend que de
’orientation de la ligne de dislocation; il en découle que la force image est identique pour
toutes les interfaces ayant la ligne de dislocation pour axe de zone, son signe dépend des

valeurs relatives de E® et de E®/?
Si E® > EW2 : |a dislocation est attirée vers l'interface.
Si E® < EW2): |a dislocation est repoussée de I'interface.
Si EW = EX2 : |a force image est nulle.

Le cas d’une ligne de dislocation non parallele a I’interface a été résolu par Belov

[Belov-83]. Et celui d’une dislocation émergeante d’une interface par Lothe [Lothe-82].
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4.3.2 Force image dans les matériaux de structure cubique

La force image subie par une dislocation proche et paralléle au joint de grains
est étudiée en fonction de la désorientation du joint de grains dans le fer de structure

C.C., en se basant sur la théorie de 1’¢lasticité anisotrope, par Khalfallah et al [Khal-90].

Cette étude a montré que la force image agissant sur la dislocation est négligeable
pour des situations de haute symétrie ou le vecteur de Burgers de la dislocation est
paralléle a I’axe de rotation, <100> ou <111>. Ceci est vrai quel que soit la ligne de
dislocation et I’angle de rotation. D’un autre coté quand 1’axe de rotation n’est pas un
axe de haute symétrie et ne posséde pas une relation simple avec le vecteur de Burgers la

force image devient comparable aux contraintes internes.

Les travaux ont été étendus a d’autres matériaux de structure C.C par Khalfallah et al

[Khal-93]. Les plus importants résultats de cette étude sont :

- Dans le cas d’une interface hétérophase entre deux cristaux (1) et (2), la
force image sur une dislocation est toujours soit attractive soit répulsive selon la valeur

moyenne des constantes élastiques.

- L’interaction entre le joint de grains et la dislocation ne peut étre prédite
dans le detail par la seule considération de la valeur du coefficient d’anisotropie A et le

facteur d’anisotropie H.

- Dans le cas des matériaux avec A>1, (A facteur d’anisotropie) la

dislocation vis est repoussée du joint de grains dans le polycristal.

L’extension de I’étude aux matériaux de structure CFC par Priester et al [Prie-94] a

montré que :

- La force image peut avoir des valeurs trés importantes et différentes

négatives ou positives.
- La dislocation vis dans la majorité des cas est repoussée du joint de grains

- Les effets de la force image dépendent de la magnitude du facteur
d’anisotropie H, mais peuvent aussi différer avec la nature du matériau (conducteur ou

semi conducteur).
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L’intensité de la force image est d’un ordre de grandeur comparable a celle des
autres forces élastiques et doit étre prise en compte dans I’analyse de I’interaction entre le

joint de grains et la dislocation.

4.3.3 Calcul de I’énergie d’interaction
Nous nous proposons d’étudier la variation de I’énergie d’interaction dislocation-

joint de grains pour les dislocations du systéme du glissement basal pour le plan de joint

de macle rhomboédrique {0112}, et le plan de joint moins dense {0115}. Rappelons que

dans un bicristal de matériau anisotrope une dislocation paralléle a I’interface subit une

force image dont I’expression est :
F=- (AE/d) avec AE=EW_g®

Ou d est la distance de la dislocation au joint et AE la différence des coefficients
prélogarithmiques entre 1’énergie de la dislocation a I’interface et celle de la méme
dislocation située dans le cristal (1) infini. Cette force est attractive ou répulsive selon le

signe de AE.

Les facteurs prélogarithmiques, E¥? et E @, n’ont pas d’expressions analytiques
simples. Il est nécessaire de calculer AE numériquement, pour chaque configuration
dislocation-joint de grains, & partir du formalisme intégral de la théorie de 1’élasticité

anisotrope.

Les coefficients EV? et E  sont obtenus dans le cadre du formalisme intégral comme

suit :

E®=pBDp (4.47)
Ou b est le vecteur de Burgers de la dislocation objet et B est le bloc sud de la matrice N
(6x6) :

=y s @

N® est évalué dans le référentiel (1) lié aux axes du cube du cristal (1). Pour le calcul de
EM2) il est nécessaire de déterminer la matrice N® relative & la dislocation image. Elle est
calculée dans le reférentiel (1) lié aux axes du cube du cristal (2). Elle est ensuite
exprimée dans le reférentiel (1) par :
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@, = R O @ RT 0
N™a) [0 R] N*a) [0 RT (4.49)

Ou R est la matrice de rotation entre les deux cristaux. ayant N@, on détermine N/2)

N2 = -2 [N® + NOJT et E®2=pBH2.b (4.50)
Les valeurs numériques des facteurs prélogarithmiques deviennent exploitables en les

reportant sur des cartes d’isoénergie.

Pour chaque configuration (R,0,b), les résultats sont reportés sous forme de courbe
d’isoenergie sur une projection stéréographique des directions des lignes de dislocations.
Le champ de variation de A E est découpé en deux intervalles (énergie positive et énergie
négative). Les courbes d’isoénergie correspondent aux limites entre des intervalles
contigus. L ensemble de ces lignes pour une configuration donnée constitue une carte
d’isoenrgie.
D’un point de vue du traitement informatique, la procédure est la suivante :

- Construction du fichier des 1331 directions ¢ des lignes de dislocation en indice
de Miller <u; vj t wi> avec i,j,k, des entiers tel que :

-5<i<5, -5< j <5, et 0<k<5 : Programme LIN.for

- Normalisation des directions t des dislocations, des vecteurs du Burgers b, et

des axes de rotation R : programme ORTHO.for

- Calcul des coordonnées cartésiennes des péles des directions de dislocations et
construction de la projection stéréographique pour chaque configuration : programme
PROJHEX .for

- Calcul de I’énergie d’interaction dislocation-joint de grains pour chaque ligne de

dislocation : programme CPH41.for et HEX4.for

- Répartition des valeurs de I’énergie d’interaction en deux intervalles, un pour les
énergies négatives et I’autre pour les énergies positives : programme TRIPOSI.for et
TRINEGA .for

- Trace des cartes d’isoénergie.
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4.3.4 Cartes d’isoénérgie

Les énergies d’interaction élastique sont calculées pour les configurations (0, R, B)
du tableau 4-1. Les résultats sont représentés sous forme de cartes d’isoénergie et
d’histogrammes sur les figures 4.4 a 4.9.

Tableau 4-1 : Parametres cristallographiques et élastiques pour le calcul de
I’énergie d’interaction entre dislocation et joint de grains dans 1’alumine [ Vode-07,

Glad-04]
Joint de grains Dislocation Constantes
Basale élastique (GPa)
e b =
e Joint de macle {R =[2201], 1/3[1120] Cu1= 497.5 Ci =162.7
6=85 90} . C13 =115.5 C33 =503.3
' B _ * b = Cas= 147.4 Ces=167.4
e Joint général {R =[5501], 1/3[1210]
6=57°} — _
1/3[2110]

Les figures 4-4(a) & 4-9(a) nous donnent les ensembles de directions de ligne de
dislocation pour lesquelles la force image est soit attractive (directions en bleu) soit
répulsive (directions en rouge).

Les figures 4-4(b) a 4-9(a) nous fournissent les limites inferieures et supérieures
des énergies d’interaction et les proportions des nombres de dislocations dans les
différents intervalles.
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Figure 4-9: Joint de macle {R = [2201], 6 = 85.9°} vecteur de burgers bz= 1/3[2110].
(a)-Carte d’isoénergie, (b)-Taux de dislocations par intervalle d’énergie d’interaction

4.4 Discussion

4.41 Examen des cartes d’isoénergie

Les cartes ne présentent aucune symétrie, bien que 1’on s’attendait & une symétrie

ternaire observeée sur les projections stéréographiques avec la direction [0001] au centre,

qui correspond a la symétrie trigonale de ’alumine (D$d -R3C) .

Les énergies maximale et minimale pour le joint de macle {R = [2201],0 =

85.9°} correspondent au vecteur de Burgers b,= 1/3[2110]. Pour le joint général

{R = [5501],0 = 57°} elles correspondent au vecteur de Burgers b;= 1/3[1120]

(Tableau).
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Tableau 4-2 : Valeurs des énergies maximales et minimales pour toutes les configurations

cristallographiques {ﬁ,e, 5}.

Joint de grains R = [5501] R = [2201]
Vecteur

de Burgers b, b, b, b, b, b,
AEwmax (pJ/m) 903 270 860 183 160 1085
AEwmin (pJ/m) -1800 -330 -1270 -184 -165 -640

A partir des histogrammes (figures 4.4 (b) jusqu’a 4.9 (b)),

e Pour le joint de macle R =[2201], la majorité des dislocations ( plus que 70%)
subissent un effet répulsif de la part du joint et ce pour tout les vecteurs de
Burgers.

e Pour le joint de grains général R= [5501] et dans le cas de bj et E plus de
58% des dislocations subissent une attraction de la part du joint de grains, pour
E le taux de dislocations attirées par le joint de grains et égal au taux de

dislocations repoussées.

e Pour le joint de grains général R= [5501] :
- La dislocation vis est attirée dans toutes les configurations des vecteurs de
Burgers.
- Ladislocation coin est attirée dans le cas des vecteurs de Burgers E et E ; et
elle est repoussée dans le cas de bT .
e Pour le joint de grains de macle R = [2201] :
- La dislocation vis subit une force d’attraction par le joint de grains dans le cas
de E et E , et de répulsion dans le cas de b_f .
- La dislocation coin subit une force d’attraction par le joint de grains dans le cas
des vecteurs de Burgers b_{ et E et force de répulsion dans le cas du vecteur

—

b, .
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e Pour un joint de grains donné (R et 6 fixes) I’angle « a » entre I’axe de rotation R,
et le vecteur de Burgers est calculé , la variation de cet angle en fonction de
I’énergie d’interaction entre dislocation et joint de grains est indiquée sur le

tableau 4-3

Tableau 4-3: Variation de I’angle « a » entre I’axe de rotation et le vecteur de Burgers en
fonction de 1’énergie d’interaction

R = [5501] R = [2201]
AEmin= -1800 AEmin= -184
b, a=90° pJ/m a=90° pd/m
AEma= 903 pJ/m AEm»=183 pJ/m
AEmin=-300 pJ/m AEmin=-165pJ/m
b, | 0-145.68° AEmac= 270 pJim 0=47.14° AEmax= 160 pJ/m
AEmin= -1270 AEmin= -640
b, | e=343I° pd/m 0=132.85° pJ/m
AEma= 860 pJ/m AEma=1085
pJ/m

A partir du tableau 4-3 il semble que I’orientation de 1’axe de rotation par rapport
au vecteur de Burgers n’ait aucun effet sur [’énergie d’interaction entre

dislocation et joint de grains.

4.4.2 Mobilité des dislocations en I’absence de contraintes extérieures

En I’absence de contraintes extérieures le mouvement d’une dislocation est
contr6lé par le bilan des contraintes internes que sont la force image et la force de
friction du réseau appelée force de Peierls. La force image, Fi, exercée sur une dislocation
paralléle a un joint et située a la distance d, est dérivée de I’énergie d’interaction AE :

Fi= - (AE / d)

La force de PEIERLS exercée sur une dislocation de vecteur de Burgers b est de

largeur de cceur w est donnée par :

Fo= (2 ub /(1- v)).sin 4 & o exp (-27 w/b) (4.51)
W=Db/(1-v)
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p=1/30(7C11 -5 C12+2 C33+12 Cs4 -4 C13
A= 1/15 ( Cu1+ C33+5 C12+8 C13- 4 Cas
v=M2(p+A1)

Pour I’alumine :

n=166.08 GPa

v=0.2315

Tableau 4-4: Valeurs de la contrainte de Peierls F, maximales pour les trois vecteurs de

Burgers du glissement basal dans 1’alumine-a.

Vecteur
de Burgers b, =1/3[1120] b, = 1/3[1210] b; =1/3[2110]
Fo(10°.N/m) 5787 5787 5787

La variation de la force image avec la distance d qui sépare le joint de grains et la
dislocation est tracée pour les deux configurations {ﬁ[5§01], szl /3[1120]} et
{§[5§01], b_z):l /3[1210]}. Ces deux configurations correspondent aux cas ayant

les énergies d’interaction maximale et minimale respectivement. Les forces images sont
comparées a la force de Peierls qui est une force de freinage. Par ailleurs la limite de

validité de la théorie des milieux continus restreint le raisonnement aux distances d

supérieures a 4lbl.
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Figure 4-10 : Variation de la force image maximale en fonction de la distance d entre la
dislocation et le joint de grains et force de Peierls pour la configuration {{R[2201]
bs=1/3[2110]}
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Figure 4-11 : Variation de la force image minimale en fonction de la distance d entre la
dislocation et le joint de grains et force de Peierls pour la configuration

{R[2201],b,=1 /3[1210]}
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e Pour la configuration du joint de macle Rhomboédrique
- Dans le cas de I’interaction maximale, figure 4-10, la force image reste
supérieure a la force de Peierls sur une grande distance d=390 IbI
- Dans le cas de 'interaction minimale, figure 4-11, la force image contréle le
mouvement de la dislocation pour un petit intervalle de 41B) (2 nm) a 6libl (3
nm). Au-dela de dZGIIEII, la force image est inefficace.
e Pour la configuration du joint de macle (0115)
- Dans le cas de I’interaction maximale et a partir du tableau 4-3, la force image
reste supérieure a la force de Peierls sur une grande distance d=6501bl
- Dans le cas de I’interaction minimale, la force image a une portée allant de

4B (2 nm) a 9.5 Il (4.7 nm). Au-dela de cet intervalle, la force image est

négligeable devant la force de friction du réseau.
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Conclusion

L’étude de la force image pour des bicristaux d’alumine avec un plan de macle

rhomboédrique {0112} et un plan de joint moins dense {0115} a nécessité la mise au point

des programmes pour le tracé des projections stéréographiques et 1’adaptation des
programmes de calcul de la force image. Cette adaptation a porté sur I’introduction des
constantes élastiques au nombre de six au lieu de trois pour les matériaux cubiques, la
normalisation des différents indices, vecteur de Burgers, ligne de dislocation et axe de

rotation.

Les résultats obtenus montrent que :

- L’effet de la force image est maximal pour le vecteur de Burgers b= 1/3[2110]

dans le cas du joint de macle {ﬁ = [2201],0 = 85.9"}, et pour le vecteur de
Burgers b, = 1/3[1120] dans le cas du joint général {R = [5501],6 = 57°}.

- Le comportement de la force image ne suit aucune symeétrie.

- Les dislocations du plan basal de caractére vis dans le cas d’un joint général
sont attirées par le joint de grains ; les dislocations coins peuvent étre attirées
OU repoussées.

- Les dislocations vis ou coin en interaction avec le joint de macle, sont attirées
ou repoussées selon le vecteur de Burgers.

- La force de friction du réseau est nettement plus faible que la force image pour
des énergies d’interaction supérieures a 1140 pJ/m. Dans ce cas et en absence
de contrainte extérieure le mouvement des dislocations est contrdlé par la force

image. Au dessous de cette valeur, la portée de la force image diminue :

e Pour la configuration du joint de macle Rhomboédrique, jusqu'a la valeur
extréme de 160 pJ/m. Pour cette valeur la force image a une portée sur un
intervalle de 2 a 3 nm. Au dela de cet intervalle I’effet de la force image est

inefficace.

e Pour la configuration du joint de macle (0115), jusqu'a la valeur extréme de 270
pJ/m. Pour cette valeur la force image a une portée sur un intervalle de 2 a 4.7

nm. Au dela de cet intervalle I’effet de la force image est inefficace.
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Chapitre 5 : Défauts structuraux et
mécanismes de déformation de
bicristaux d'alumine.
Analyse aux échelles microscopique
et atomique

Le comportement d’un matériau polycristallin lors d’une déformation plastique fait
intervenir l'interaction entre dislocations et joints de grains. Les processus
d'incorporation et d'accommodation des dislocations dépendent fortement de la
structure et de la chimie intergranulaires.

Ce chapitre a pour but de:

- Déterminer la structure et les défauts de structure aux échelles
microscopique et atomique des joints de grains dans des bicristaux modeles
pour les deux orientations de macle des bicristaux (joint de macle
rhomboédrique (plan(01-12) et joint de macle dit "général" (plan (01-15)),
avant et apres déformation par fluage.

- Identifier les mécanismes d’incorporation des dislocations de matrice dans le
joint de grains et les interactions avec les dislocations intergranulaires.

- Mettre en évidence I’effet des dopants sur les mécanismes de déformation
des bicristaux.

- Ces processus ont pu étre étudiés de maniere approfondie dans le bicristal
dopé au magnésium qui a subi une déformation suffisante pour modifier
sensiblement la structure du joint de grains. lls sont présentés dans une
premiére partie. Les caractéristiques des dislocations interganulaires sont
ensuite analysées dans le bicristal dopé a I'yttrium. La structure du joint dit
"général”, par opposition au joint de macle rhomboédrique de faible énergie,
est complexe. Une structure de plus basse énergie est proposée pour les deux
bicristaux non dopé et dopé au lanthane. Les dislocations interganulaires
n’ont pas été étudiées a 1’échelle atomique a cause de leur orientation.
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5.1 Joint de macle rhomboédrique

5.1.1 Calcul de la matrice de transformation Q

La figure 5.1 représente le réseau dichromatique, ou réseau bicolore, de la macle

rhomboédrique en projection selon la direction [2110], qui est la direction paralléle au

faisceau d'électrons dans les images en haute résolution.

La direction perpendiculaire au plan de la macle est [011 2/A], avec A=4.969. La

direction commune aux deux cristaux contenue dans ce plan est la direction [0111].

C'est aussi le vecteur de cisaillement de la macle.

© @0 © @0 © © © @0 © @0 © © © @ o J
® 0 lOOOlJ ® 0 [01 181 e 0 @ 0
| 1/3[1011]
1/3[0111]
>—-=e P = &
1/3[01] 1/3[1011] |
(8] © e e ° (o] e
[0001] [0110]
@ © @ O ® O e O @ O @ 0 ® © @ O

[0A2]
® >

[2110]  [0117]

Plan du joint

(0112)

Figure 5-1 : Réseau dichromatique de la macle rhomboédrique, les symboles correspondent aux
nceuds de la matrice. Les cercles en bleu correspondent au cristal A, ceux en orange au cristal p. Les

cercles vides sont a la hauteur z=1/2.

Pour determiner les vecteurs de Burgers b d'une dislocation ou

disconnection

intergranulaire parfaite dans une image a I'échelle atomique, il est nécessaire de calculer

la matrice de transformation Q qui relie les deux cristaux.

b =t - Q ()
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ol £(X) et £(n) sont les vecteurs de translation identifiant la marche dans le cristal
A et le cristal p respectivement (cf 1.4.1).

Q est la matrice de transformation reliant les coordonnés des reperes des deux cristaux:
Q=T R T7%, ou R est la matrice orthogonale qui représente la rotation autour d’un axe
avec un angle 6 [Pond-86; Pond-87; Pond-89] . Selon I'approche de Frank dans I'espace
a quatre dimensions (cf 1.5.2) [Fran-64]. La matrice de rotation R est [Lart-08]:

La matrice T est :

~

NI

o

o

[
/

kozio/

la matrice de transformation Q est :

—(A*+2) 2*+2) 2(*+2) 0

1 2(&2 +2) 4 —27«2 2(A? —21) -6\

Q=302+2) 2% +2) 2% -1) 4 — X 6
0 -6 A 6 A 3% —2)

Avec A = (2/3)?(c/a) et A?=4.969
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5.1.2 Bicristal en orientation de macle rhomboédrique dopé au
magnésium
a- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle microscopique
Les interfaces des bicristaux d’alumine o non dopés présentent un arrangement
quasi périodique de paires de lignes de dislocations paralléles avec des vecteurs de
Burgers différents (Figure 5-2). Ces dislocations accommodent une déviation de flexion

de 0.8° par rapport a I’orientation de la macle parfaite.

La structure interfaciale du bicristal dopé est similaire a celle du bicristal non
dopé. Les deux types de disconnections (marche associée) X et Y sont indiquées figure
5-2. Elles présentent des composantes vis le long de I'axe de projection de signes opposes

annulant ainsi les champs de contraintes.

Le joint de grains du cristal dopé (figure5-2(b)) présente de nombreuses

dislocations extrinseques qui ne correspondent pas a la structure d'équilibre du joint de

grains.

(a)

Figure 5-2 : (a) : Micrographie en champ clair d’'une macle rhomboédrique dans un bicristal non
dopé. (condition deux ondes simultanées, g commun [Lart-08]). X, Y : deux types de disconnections.
(b) : Macle rhomboédrique dans un bicristal d’alumine dopé Mg, mémes conditions d’observation que

(a), La partie A reproduit la distribution d'équilibre des disconnections observée dans le bicristal non
dopé.

b- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle atomique

La micrographie en haute résolution de la figure 5-3, montre quatre

disconnections a,b,c,d, séparées d’une distance d= 26,4 nm.
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Figure 5-3 : Micrographie en microscopie électronique en transmission en haute résolution (METHR)
d’un bicristal d’alumine dopé au magnésium. Les disconnections ‘ a’ et ‘d’ ont des marches
« descendantes», les disconnections ‘b’ et ‘c’ ont des marches « ascendantes ».

e Disconnection « a »
La figure 5-4, présente la micrographie en champ clair de la disconnection « a »,

un circuit est tracé autour du défaut. Sur la micrographie, le ceeur de la disconnection est
flou, ceci peut étre d0 a une légere inclinaison du défaut sur I’axe de projection, ou une

irradiation préférentielle au niveau du cceur de la disconnection.

Figure 5-4 : Micrographie METHR de la disconnection « a ». Le plan du joint de grains est
(0112),. Le plan (0114); est un deuxiéme plan dense. Les points blancs correspondent aux
sites vacants du sous réseau de I’aluminium qui sont aussi les centres de symétrie de la
structure. Les points noirs correspondent a deux colonnes d’aluminium et trois colonnes
d’oxygene. Le circuit autour du défaut est tracé en bleu dans le cristal A et en rouge dans le
cristal p. Loin du défaut le joint de grain (J.G) est indiqué en vert.

Le circuit est reporté dans le réseau dichromatique (figure 5-5), le vecteur de
Burgers est identifié et noté par bpq [Brai-97]. Les parameétres p et g correspondent a la
hauteur de marche, h, en termes de nombre de plans {0112}. Ils sont définis par h(A)=

p.d et h(w)= q.d, ‘d’ étant la distance interréticulaire des plans {0112}. Pour la
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disconnection «a» le vecteur de Burgers est b.45, la hauteur de marche est de 4 plans

atomiques {101 2} dans le cristal ()), et de 5 plans atomiques {101 2} dans le cristal (j).

| ] & & B & & D B

@ @ @ L ] @ L ] @
» L] e oe e e oe oe e
L] ® @ & @ @ @ & @ 9 @ @& O * @& @& @
L *D *@ *0 *0 *D *0 0
o o o o 0 o ‘I
[ | . [T - [ - [T - [ ! [~ ] [

Figure 5-5 : Réseau dichromatique de la macle rhomboédrique. Les symboles correspondent aux
nceuds de la matrice. Les cercles en bleu correspondent au cristal A, les cercles en orange au cristal .
Le circuit autour de la disconnection « a » est reporté en bleu dans le cristal A, en rouge dans le cristal

. Le vecteur de Burgers de disconnection est bas
Le report du circuit dans le réseau dichromatique révéle que la dislocation a une
composante le long de I'axe de projection. On a vu dans le bicristal non dopé que deux
dislocations contiglies avaient une composante vis de signes opposés [Lart-08], évitant
ainsi la présence de contraintes a grande distance. Pour calculer le vecteur de Burgers, on
choisit de considérer les vecteurs de translation dans le plan du réseau dichromatique. Le

vecteur final est alors obtenu en ajoutant ou en retranchant 1/6[2110]

Les vecteurs de translation £ () et £ () sont définis sur la figure 5-6. On note
que le vecteur 1/3[1011] a une composante hors plan (il va de z=0 vers z=1/2), il pointe

vers le haut dans le cristal A et vers le bas dans le cristal p.
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o

Figure 5-6 : Schéma illustrant les vecteurs de translation £ (A) et £ (1) autour de la marche dans
chaque cristal. Les symboles en bleu correspondent aux nceuds du cristal A, en orange a ceux du
cristal p.

e Détermination du vecteur de Burgers :
b =) - Q E(w)
Les vecteurs de translation sont:

t (\)=-2* 1/3[0221]=2/3[0221]

£ ()=2*1/3[0221] +1/2*1/3[0221]=1/6[0 11 11 4]

0
—(2+2)  22+2) 202+2) 0
1 22+2) 4-22 2A*-1) 64 o
AW=30%42) |2 +2) 200-1) 4-» 64 6| 11
0 6 A 6A 3V —2)
L
0
—19A% + 22
= [ 2 _
QW =gz gy | 19 - 22
—52A + 42
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sratanes

0
) 1 -4 1 —19A2
Doms = L) -Q (1) =— - —
pojee = L(4) -Q T(1) 3 . 60°12) 1;22122
N 0

Le vecteur de Burgers final est obtenu en ajoutant ou en retranchant 1/6[2-1-10]. Une
analyse en microscopie conventionnelle a permis de déterminer le sens de la composante
Vis:

-

b.as

= — 2_ 2_ 2_ ) )
32tz LM% 647 18,505- 20, - 4r%22]

Avec A=(2/3)?(c/a)
b.45=[0.33,0.56 , -0.23, 0.10], |5.45=0.422 nm

e Disconnection « b »

rENe
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TR L EARRA FHeeesei 1 eee

e s L AL R R

A A AL R L AL B

TR R A AL A L A AR B AL
AE RS LA LA AARLAAALR

(@) (b)
Figure 5-7 : (a): Micrographie METHR de la disconnection « b », le circuit autour du défaut est tracé
en bleu dans le cristal A et en rouge dans le cristal p. (b): Réseau dichromatique de la macle

rhomboédrique ainsi que les vecteurs de translation #(A) et Z(). Le vecteur de Burgers est b

Les vecteurs de translation sont :
t (M)=2/3[0221]

t (w=-1/2 [0110] - 1/3[0221] = 1/6 [0 7 7 2]
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- 1
I iV N2 2_ 24
Le vecteur de Burgers est bass 302+2) [As+ 2, 2= +14, A*- 16, 3A+12]

b4=[0.33,0.193 , -0.52 , 0.139], |b4ss/=0.420 nm

e Disconnection « ¢ »
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TTETRAN AL
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(b) (b)
Figure 5-8 : (a) Micrographie METHR de la disconnection « ¢ », le circuit autour du défaut est tracé
en bleu dans le cristal A et en rouge dans le cristal p. (b) : Réseau dichromatique de la macle
rhomboédrique, et les vecteurs de translation £()) et £(w). Le vecteur de Burgers est buss

o
A2 32 AR ERECD

La disconnection « ¢ » posséde le méme vecteur de Burgers bas que la disconnection « b ».
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e Disconnection « d »

(a) (b)

Figure 5-9 : (a) Micrographie METHR de la disconnection « d », le circuit autour du défaut est tracé
en bleu dans le cristal A et en rouge dans le cristal p. (b) : Réseau dichromatique de la macle

rhomboédrique, avec les vecteurs de translation £(X), £(ut). Le vecteur de Burgers est B34
t (V)= -1/3[0221] +1/2*(-)1/3[0221]= 1/2[0221]

£ (w=2%1/31/3[0221] +1/6[01 11]=1/2[033 1]

Le vecteur de Burgers : b.3a= [A2+2, 4A2- 16, -50% +14, - 3)2+18]

3(A2+2)
b54=[0.33,0.19 , -0.52 , 0.15], |b.541=0.423 nm

Cette distribution locale de disconnections correspond a une structure hors
d’équilibre, comparativement a la structure intergranulaire du bicristal non dopé [Lart-

08].
c- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle microscopique

L’analyse en microscopie ¢électronique conventionnelle de la structure de grains
apres déformation, révéle la présence de dislocations isolées de type basal, des dip6les et
des series de boucles de dislocations; confirmant une déformation des grains par
glissement basal [Moul-11] (figure 5-10). La densité des dislocations est plus importante

au voisinage du joint de grains mais aucun empilement n’a été observé.

171



(@) (b)

Figure 5-10 : Micrographie de dislocations de matrice proches du joints de grains : (a) en champ
clair, des dislocations de type basal et des boucles sont observées au voisinage du joint de grains.
(b) en champ sombre, la partie courbe de la dislocation ¢1° est hors contraste (tirets blancs),
alors que sa partie rectiligne possede un contraste symétrique. Les dislocations 2 et 3 présentent
un fort contraste symétrique.

Deux systéemes de glissement basal ont été activés dans chaque cristal. Dans la
figure 5-10, la dislocation 1 courbe posséde un contraste symétrique dans ses parties

rectilignes (figure 5-10(a)), correspondant a une condition (g.b=0), sa partie courbe est
hors contrase. Les dislocations 2 et 3 présentent un fort contraste symétrique (figure 5-
10(b)).

- dislocation « 1 » : b= 1/3[2110] (g’= [0330], §.b=0)
- dislocation « 2 » et « 3 » : b= 1/3[1120] (g'= [1104], §.b=0)

La figure 5-11, montre I’interaction entre une dislocation de matrice et le joint de
grains. La structure du joint de grains présente un fin réseau périodique de dislocations

intrinséques. Des dislocations extrinséques sont également observées.

La déviation de flexion par rapport a I’orientation de la macle parfaite aprés
déformation est de 4.4°, ce qui traduit une augmentation de I’écart de 3.6° par rapport a

’orientation du joint initial.
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Figure 5-11 : (a) : Micrographie en champ clair, le cristal de gauche contient des dipdles
de dislocations et des chaines de boucles. La dislocation qui s’accroche au joint de grains est
indiquée par une fléche. (b) : Micrographie en champ sombre montrant une interaction entre une
dislocation de matrice et le joint de grains. Le réseau de dislocations intrinseques est visible, ainsi
que les défauts extrinséques.

d- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle atomique

e Dislocations de matrice
La figure 5-12 est une micrographie en haute résolution d’une dislocation de
matrice a proximité du joint de grains. La dislocation ne semble pas dissociée. Quand
une dislocation de type basal est bloquée lors de son déplacement par glissement, elle se
dissocie par montée, processus contrélé par la diffusion [Mitc-76, Naka-02]. Nos
résultats peuvent s'interpréter par la diminution de diffusivité des cations, ou

I’augmentation de 1’énergie de faute d’empilement en présence de magnésium [Plet-82].
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Figure 5-12 : Micrographie METHR d’une dislocation de matrice proche du joint de grains
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e Dislocations intergranulaires
Des investigations en METHR confirment que la distance entre les dislocations a

beaucoup diminué aprés déformation, elles sont restes paralleles a I'axe de projection. La

majorité des dislocations posseédent un vecteur de Burgers b+1.1 perpendiculaire au joint

de grains avec un module de 696 pm, sans marche associée. Elles forment un sous-joint

presque parfait superposé a la macle rhomboédrique. Plusieurs vecteurs de Burgers bos-2
ont été trouves. La distance moyenne entre les disconnections est proche de 9nm, en
accord avec I’angle de déviation de 4.4° mesuré. Une région du joint a été analysée en

détail et montre la succession des défauts suivants:

- - - - - - - - - -
bo-2,b+1/-1,b+1/-1,b+1/1,b+1/-1,b-21-5,b-1/3,b01-2,b +1/-1,b 012,

Cing d'entre eux sont montrés sur la figure 5-13. Ils sont largement dissociés.

'bl"?»’%'s' bis b

0/-2

Figure 5-13 : Micrographie METHR du bicristal déformé par fluage, on note la présence de
quatre disconnections et une dislocation b1/ avec différents vecteurs de Burgers.

Ces vecteurs sont reportés dans le réseau dichromatique (figure 5-14).

174



L JON JoN JoN JoN JoN JoN JoN JoN Yo 1o

® O Co Co Co O Co C8 Co C® O

o . Ey ° . ® ° ® o
® 6 o o o o 06—90—
. e ™ @ ob-z;o ° +I/-I. °
9 [ OJN O o« @O e« € e o
-3/
o'/] ° ob a ° ® e e °
-26—5
[oX _NeoX NoX NeoX NeX NeoX NoX Nel Nel NoX
. s . ° ° o ° ° °

Figure 5-14 : Réseau dichromatique d’une macle rhomboédrique, les cercles en blanc correspondent
aux neceuds du réseau du cristal A, les cercles en noir correspondent a ceux du cristal p. Les petits
symboles correspondent a la position z=1/2. Les vecteurs de Burgers des disconnections de la figure 5-
13 sont reportés.

La dislocation bi/.1 et la disconnection bojz sont largement dissociées, la largeur de la

dissociation peut atteindre 3 nm.

Les images de la figure 5-15 montrent plusieurs défauts observés par METHR (TITAN

FEI avec correcteur d’aberration sphérique (Cs)).
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Figure 5-15 : Micrographies METHR (TITAN avec correcteur de Cs) des défauts d’un bicristal
déformé. (a): la dislocation best dissociée, la structure du défaut s°étend sur 3nm. Les

dislocations partielles sont indiquées par des fléches. Le coeur de la disconnection by est plus
étroit. La position du plan parfait de la macle est tracée et I’'image simulée du joint (encadré en

jaune) est superposée dans la partie droite de I'image. (b): les défauts by et byesont largement
dissociés. (c) : un agrandissement de la figure 5-15(a), montre la structure du défaut et des
dislocations partielles dans le cas du défaut b1
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La figure 5-16 montre une comparaison entre images observées et images simulées pour

des valeurs de la défocalisation variant de 9,5 a -19 nm. Le meilleur accord est obtenu
pour la défocalisation -1 nm
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Figure 5-16: Comparaison entre une image (a) expérimentale, (b) simulée, en METHR pour une
épaisseur de la lame mince de 9nm. Valeurs de défocalisation de 9.5nm a -19nm.

La figure 5-17 montre la superposition du mode¢le structural de I’alumine et de
I'image simulée sur I'image du cristal supérieur. La plus petite distance entre les colonnes
d’aluminium et d’oxygene est de 85pm. Cette résolution est atteinte dans l'image
expérimentale. Les points blancs intenses correspondent aux colonnes d’aluminium et les
points moins intenses aux colonnes d'oxygene. Dans la partie supérieure de I'image, la

résolution est moins bonne. Ceci provient probablement d'une petite composante
supplémentaire de torsion de la déviation a I'orientation de macle.

La figure 5-15 montre trois défauts, la dislocation b1.1, les disconnections boy et

bap. Les défauts by1et bos possedent un grand vecteur de Burgers (0,696nm et 0,7 nm)
Six plans supplémentaires d'oxygénes (0112), sont donc insérés au ceeur des défauts, et

se terminent sur un méme plan (0112). Une configuration non dissociée est donc peu

probable car la dissociation permettant de diminuer 1’énergie des défauts. Ceci nécessite
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une monté des partielles séparées par une structure fautée, c'est a dire une autre structure

de la macle (Figure 5-15(c)).

Figure 5-17 : Micrographie METHR (TITAN) du cristal supérieur, superposition de I’image
simulée sur | image expérimentale (defocalisation -1nm, épaisseur 9nm). La plus petite distance
entre un ion d’oxygéne (orange) et un ion d’aluminium (bleu) est de 85pm

e Analyse de la structure fautée entre les dislocations partielles
Des simulations de différentes structures de macle ont été réalisées en
collaboration avec O. Hardouin Duparc (LSI, Ecole Polytechnique), avec deux
approches, en ab-initio et en utilisant deux modélisations phénoménologiques. Ces

approches sont précisées dans la référence [Lart-13]

Des considérations purement géométriques montrent que la structure fautée
devrait étre centrée sur les ions oxygenes plutdt que sur les sites non occupés de la
structure de I'alumine. On rappelle que la structure de la macle parfaite présente un axe
d'ordre deux avec glissement et est appelée S(V) dans [Mari-00]. La structure centrée sur
les oxygénes (G(O) dans [Mari-00]) est instable. Une autre configuration possible
implique que les partielles possedent une composante vis paralléle a I'axe de projection.
Cette structure correspond a une symétrie miroir et est d'énergie élevée (M(O) dans
[Mari-00]). La structure de plus faible énergie centrée sur les ions oxygénes, G(O),
implique que les partielles ont une composante coin parallele au joint qui n'est pas
observée. Finalement, les modeles centrés sur les ions oxygenes ne correspondent pas a

I'image expérimentale (figure 5-18 (a)).

Deux modeles atomiques de la structure intergranulaire peuvent étre proposes, ils

présentent un bon accord avec I'image expérimentale.
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Une structure est obtenue en considérant que le plan du joint est situé juste en
dessous du plan de symétrie et passe par les sites vacants du sous réseau de
I’aluminium. Cette structure est tres proche de la structure G(V) qui est une
macle avec un plan miroir avec glissement; elle implique une translation
supplémentaire de 0,036nm d'un des cristaux parallélement au plan du joint de
grains. Sur la figure 5-18 (b) on voit que I’accord est assez bon entre 1’image
expérimentale et I’image simulée de la structure G(V). La translation de 0.036
nm peut expliquer le léger déplacement observé expérimentalement entre les

colonnes et les taches claires a quelque distance du joint de grains.
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Figure 5-18: Micrographie METHR (TITAN) de I’interface entre les dislocations partielles. (a) :
Modeéle centré sur I’oxygéne. (b) : Superposition de la structure G(V) sur I’image expérimentale

Une autre structure montre un accord encore meilleur avec lI'image expérimentale.
Elle est ici appelée S2*(V), et contient deux interfaces proches de la structure

S(V), structure de la macle parfaite de plus faible énergie [Mari-00] (figure 5-19).
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Figure 5-19 : Micrographie METHR (TITAN) de I’interface entre les dislocations partielles.
Superposition de I’image simulée de la structure sur 1’image expérimentale. Modéle centré sur
les ions d’oxygeéne avec deux interfaces proches centrés sur les sites vacants indiqués par des
fleches.
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Les deux structures calculées sont instables par elles mémes. Elles ne peuvent
exister en tant qu'interfaces étendues mais elles peuvent étre stabilisées localement dans
un état contraint par la présence des dislocations partielles. Des calculs ab initio incluant

ces contraintes a grande distance ne sont pas envisageables a I'hneure actuelle.

L'énergie de la structure S2*(V) peut étre réduite en considérant que des atomes
sont manquants dans certaines colonnes. On ne peut également exclure une possible
ségrégation intergranulaire du magnésium, mise en évidence dans des joints de grains de
polycristaux dans des études antérieures. La limite de solubilité du magnésium a été
estimée a 132 ppm a 1600 °C [Gavr-99]. Pour des échantillons soumis a un
refroidissement lent vers la température ambiante leur limite de solubilité devrait étre
plus basse. Dans une macle rhomboédrique parfaite aucune ségrégation n’a été détectée
[Gemm-03], quelle que soit la composition des échantillons. [Lart-11, Gemm-03]. Le

magnésium pourrait cependant étre ségrégé au cceur des dislocations partielles.

e Interaction entre disconnections intergranulaires et dislocations de matrice
On suppose que les deux cristaux se déforment d’une maniére symétrique par

rapport au plan du joint (figure 5-20). Dans ce cas la compression de 1’échantillon
s'interpréte par le déplacement d’une dislocation dans chaque grain vers le joint de
grains. Selon un autre scénario une dislocation traverse le joint de grains. Dans les deux
cas la déformation finale homogene du bicristal conduit a un mur de dislocations coin

ajoutées a la structure initiale du joint de grains [Bacm-82](figure 5-20(b)).
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Figure 5-20 : Schéma d’un glissement symétrique dans un bicristal. (a) : mouvement symétrique des
dislocations. Les directions de glissement dans le plan basal sont inverses. Les vecteurs de Burgers

sont inclinés de +30° sur la normale au plan du joint de grains. (Ex =1/3[1120] en haut ou b,

=1/3[1210] en bas, b, =1/3[1120] en haut ou b, =1/3[1210] en bas). (b): Composantes du vecteur de
Burgers de la dislocation intergranulaire.
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L’activation des deux systemes de glissement rend la situation plus compliquée.
Les deux series de dislocations pour chaque configuration sont les suivantes (figure 5-
14):

b

g [1120](&1 haut),Bp = % [1210](en bas),

by g [1210]en bas), by =

Wl

[iizo](en haut),

Les caracteres «en haut » et «en bas » correspondent au sens du vecteur de

Burgers le long de I’axe [2110] ». La somme des deux vecteurs de Burgers de la matrice

b et Bu donne le vecteur de Burgers du joint de grains b1/-1.

e Mécanismes possibles de I’interaction

a- Interaction entre dislocation de la matrice et disconnection intergranulaire :
I’exemple de Dinteraction entre b4 et by= § [1210] est analysé. Dans le
réseau dichromatique de la figure 5-21, la réaction qui donne le vecteur de
Burgers b.z.4 implique une décomposition de la dislocation de matrice en
trois. Les défauts résultants ont les vecteurs de Burgers : boi qui est observé
et deux glissiles b1 (vecteur de cisaillement de la macle, de longueur 70
pm). Le vecteur bor-2 peut alors se décomposer en deux vecteurs de Burgers
b+ et bara. Le vecteur boos peut résulter de I’interaction entre le vecteur

b3+ et deux dislocations de chaque cristal. Ceci implique que les deux
systemes de glissement dans les deux grains se correspondent, et par
conséquent que les dislocations de chaque grain arrivent dans la méme zone

du joint de grains [Lage-94].
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Figure 5-21 : Réseau dichromatique d’une macle rhomboédrique, les cercles en blancs

correspondent aux nceuds du réseau du cristal A, les cercles en noirs correspondent a ceux du

cristal . Les petits symboles correspondent a la position z=1/2. Les vecteurs de Burgers des
disconnections de la figure 5-14 sont reportés. Les couples de vecteurs de Burgers des

dislocations de matrice possibles sont indiqués en rouge et bleu. L’interaction entreb 3.4 et
b,=1/3[1210] donne le vecteur de Burgers b.»-4, qui se décompose en dislocations glissiles et

b.1.1. La dislocation b.o.srésulte de I’interaction entre b.gi.4 et deux dislocations parfaites des
cristaux A et L.

b- Décomposition d’une dislocation de matrice en disconnections
intergranulaires : la figure 5-22 montre une possibilité de décomposition

d’une dislocation de matrice en disconnection intergranulaire : la dislocation

Bu = g [1210] peut se décomposer en une disconnection de vecteur b3 et

trois disconnections de vecteurs de Burgers b Les produits b1 et bin
correspondent a des disconnections glissiles et qui peuvent s’annihiler. Les
vecteurs de Burgers b.3.4 et baa sont choisis car ce sont les vecteurs de
Burgers les plus petits de la macle rhomboédrique avec une composante qui
n’est pas dans le plan du joint de grains. Leurs composantes vis possédent des

signes opposés. Ils peuvent interagir par montée, le résultat de I’interaction est

alors le vecteur b+1/-1
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Figure 5-22 : Réseau dichromatique. Décompositions possibles de dislocations de matrice
parfaites (rouge et bleu) en disconnections glissiles avec b4 0U 5.3/.4(vert et noir)

La transmission directe par glissement a travers le joint de grains est peu probable

car la bsy.1 6tant trés large. Elle nécessite une contrainte trés élevée pour opérer [Thib-
90, Prie-02]. Une transmission indirecte peut se produire. Elle implique une absorption
des dislocations de matrice d’un cristal suivie d’une réaction dans le joint de grains et la
possibilité de I’émission d’une dislocation de matrice dans ’autre cristal. L’efficacité du
processus de transmission dépend de la mobilité des disconnections intergranulaires.
Cependant, la présence de nombreuses dislocations dans les deux grains et au voisinage
des joints de grains, indique que le joint de grains joue probablement un réle d’obstacle

pour les dislocations entrantes.

Si ’orientation des bicristaux est telle que le glissement est favorisé dans 1’un des
cristaux, le nombre de disconnections glissiles devrait étre plus élevé dans un sens et
favoriser le glissement intergranulaire. Dans le zinc le glissement intergranulaire est
effectivement favorisé par ’interaction entre des dislocations de matrice et le joint de
grains [Vali-83]. Le glissement intergranulaire a 1’échelle microscopique est interprété
par la décomposition des dislocations de matrice en dislocations sessiles avec une
hauteur de marche nulle et une dislocation glissile avec une hauteur de marche minimale
[Shei-97].
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5.2.3 Bicristal en orientation de macle rhomboédrique dopé a I’yttrium
a- Structure interfaciale avant déformation a 1’échelle microscopique

La structure du bicristal dopé a I'yttrium a I'échelle microscopique est présentée
figure 5-23.

-

(@) (b)

Figure 5-23 : Micrographie d’une macle rhomboédrique dans un bicristal dopé a
I’yttrium. Le joint de grains est constitué de paires de dislocations paralléles. On observe
I’interaction entre dislocation de matrice et joint de grains. (a): en Champ clair, (b) : en champ
sombre

Des interactions entre des dislocations de matrice et le joint de grains sont aussi
observées (figure 5-23). Les interactions possibles ont été analysées dans la partie du
chapitre dédié au bicristal dope au magnésium (cf 5.2.2).

La distribution des défauts est similaire a celle du bicristal non dopé. Cependant
de nombreuses dislocations extrinséques sont présentes, conférant a ce joint dopé un
caractere hors d'équilibre. Les études antérieures sur ce méme joint de grains ont mis en
évidence une ségrégation préférentielle de 1’yttrium au cceur des disconnections [Bouc-
06, Lart-11], (cfc 1.5.8.b). L'yttrium forme un composé ordonné qui peut correspondre a
YAIOs3 et peut ainsi diminuer la mobilité des disconnections, en accord avec une
diminution de la vitesse de fluage [Cho-99, Naka-07, Lart-11]
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b- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle microscopique

Aprés déformation, les joints de grains présentent la méme distribution des
défauts que celle observée avant deformation, avec une distance moyenne similaire de 27
nm entre les défauts (figure 5-24). Une dislocation de matrice en interaction avec le joint

est visible dans la partie gauche de I'image.

Figure 5-24 : Micrographie en champ sombre d’une macle rhomboédrique dans un bicristal dopé a
I’yttrium apres déformation.

Des dislocations sont présentes dans les grains (figure 5-25). Elles sont situées
dans des plans de glissement basal, mais sont moins nombreuses que dans le bicristal
dopé au magnésium. Il semble donc que la déformation n'ait pas été suffisante pour
induire des interactions nombreuses avec le joint et donc un changement significatif de sa

distribution de défauts.
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Figure 5-25 : Micrographie en champ sombre d’un bicristal dopé a I’yttrium aprés
déformation. Présence de peu de dislocations dans le grain suite a la déformation.

c- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle atomique

Une région du joint de grains a été analysee a I'échelle atomique, elle présente une

succession de disconnections, a a j, selon la distribution suivante (Figure 5-26).
a:bya b:baa Cbus dibays e:bws fibaya Qibaya hibun i:bar j:bas

Les vecteurs de Burgers des disconnections de type basz et baa correspondent a
I’'un des plus petits vecteurs de translation de la macle (0.42nm et 0.423nm
respectivement), caractérisant une déviation a la coincidence. Leur distribution traduit
une orientation moyenne « macroscopique » du plan du joint plus proche de ’orientation

de macle, en comparaison avec celle du bicristal non dopé. En revanche, on s’attend a ce

que les disconnections h, i et j se décomposent en disconnections de type bus et b3 afin
de diminuer leur énergie. Le caractére hors d’équilibre de la distribution des défauts est

donc confirmé a 1’échelle atomique.
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Figure 5-26 : Micrographie en METHR du joint dopé yttrium aprées déformation. 7
défauts sont visibles, avec des marches montantes ou descendantes.

Figure 5-27 : Micrographie en METHR du joint dopé yttrium aprés déformation. Les
disconnections a et b ont des marches descendantes, la disconnection ¢ a une marche ascendante.

La figure 5-28 représente la superposition d’une micrographie en METHR et un
modéle de la macle (en bleu), seuls les nceuds du réseau sont pris en compte, permettant

de visualiser la position du plan du joint.

Figure 5-28: Micrographie en METHR du joint dopé a I’yttrium apres déformation. Les
disconnections j et g ont des marches descendantes, les disconnections i et h ont des marches
ascendantes. Un modéle de macle, en bleu, est superposé pour la détermination de la position du
plan du joint.
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Une étude des défauts a été realisée avec un microscope équipé d'un correcteur
d'aberration sphérique (TITAN FEI, Marseille, travaillant sous tension de 300KV, avec

une résolution proche de 0.1nm)

Deux exemples de disconnections sont montrés en figure 5-29. Les points blancs
sur lI'image correspondent aux colonnes atomiques de I’aluminium, elles sont visibles
dans la partie encadrée de la figure 5-29 (a). On note une forte variation du contraste le
long de l'interface et dans les grains. Celle ci résulte du champ de déformation di aux
défauts. De plus on ne peut exclure la présence d'une composante de torsion de la

déviation a l'orientation de macle.

Les deux disconnections, bien que présentant un vecteur de Burgers similaire,
égal a bass (Ib41=0.420 nm), sont différentes. La largeur de I’un des défauts atteint 10 nm

et lautre 5Snm. La structure de cceur des disconnections est complexe. Les

caractéristiques des défauts sont vraisemblablement comparables a celles observées en

contraste de numéro atomique obtenues en STEM sur le bicristal avant déformation
[Lart-11]

(a) (b)
Figure 5-29 : Micrographies METHR (TITAN avec correcteur de Cs) des disconnections

bass du bicristal dopé Y et déformé. Le plan du joint de grains se situe dans la région sombre. (a)
La largeur du défaut est 10 nm. (b) La largeur du défaut est 5 nm
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5.2 Joint de macle avec un plan (0115)

5.2.1 Calcul de la matrice de transformation T dans le cas d’un plan de

joint (011 5)

La figure 5-30 représente le réseau dichromatique, ou réseau bicolore, du joint
(0115) en projection selon la direction [2110], qui est la direction paralléle au faisceau

d'électrons dans les images en haute résolution.

La direction perpendiculaire au plan (0115) est [011 5/A], avec A=4.969. La
direction commune aux deux cristaux et contenue dans ce plan est la direction [0552].
Le troisieme vecteur de la base (e1,e2,€3) est la direction paralléle au faisceau d’électrons
[21 10].
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Figure 5-30 : Réseau dichromatique de la macle rhomboédrique avec un plan du joint (0115). Les
symboles correspondent aux nceuds de la matrice. Les cercles en bleu correspondent au cristal A, les
cercles en orange au cristal . Les cercles vides sont a la hauteur z=1/2.
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Pour le joint avec un plan (0115) :

La matrice de rotation R est :

1 0 0 O
0 1 0 o0
R=
0 0 1 O
k 0 0 0 1 /
La matrice T est :
/ 2 0 0 1\
1 A 5 1
1 12 5 1
T=
\ 0 5 -2\ 0/
Normalisation de la base
2(27\2 + 25)
1 —(27\2 + 25)
T=—
V6 @zizs) | —(2A% +25)
0

Avec ) = (2/3)Y?(c/a) et A ?=4.969

En posant =,/ (2A% + 25)

2B —B

1 0 w6

T 1= \/EB 0 5\/§
V2B 2B

0 0 V2(22% + 25)
W6 5V3  -6v2(2)% + 25)
W6 —5V3  6vV2(2A% + 25)
-6 -2/3 0
_B 0

-6 5V6
—5vV3 —2v31
2wW3 0
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La matrice de transformation Q

/_BZ 252 232 0 \

=52 2p% 2(25-2%) 422-25 -30A

2%  442-25 2(25-12) 301

0 300 300 3(2A2-25)
\_ 5

5.2.2 Bicristal en orientation de macle, plan du joint (0115), non dopé
a- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle microscopique
Les joints de grains du bicristal en orientation de macle avec un plan du joint

(0115) non dopé (parfois appelé dans notre étude joint général) possédent une

désorientation d’angle 6 = 85.90° autour de I’axe R= [2021].

La macle analysée en microscopie conventionnelle, (Figure 5-31), contient
plusieurs réseaux de dislocations, un réseau de dislocations paralléles au faisceau
d’¢lectron et un réseau serré de dislocations parall¢les au plan de la lame. La structure de
ce joint a cette échelle est donc plus complexe que celle de la macle rhomboédrique. La

distance entre les dislocations perpendiculaires au plan de la lame est de 137nm.
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~ Figure 5-31 : Micrographie en champs sombre du bicristal non dopé de plan du joint
(0115). Deux réseaux de dislocations sont observes: un réseau serré de dislocations paralleles au
plan de la lame et un réseau de dislocations presque perpendiculaires au plan de la lame

L'écart a la désorientation est mesuré en utilisant les lignes de Kikuchi [Dela-83],
il est de A6 =0.23°.

b- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle atomique

La structure des défauts périodiques n'a pas pu étre déterminée, les dislocations
paralleles au plan de la lame sont paralleles a I'axe de projection et donc ne peuvent étre
observées, les autres dislocations sont trop espacées. Cependant nous avons pu proposer

un modeéle pour la structure du joint de grains et identifier deux défauts.

e Structure du joint de grains
La structure du joint a pu étre déterminée par comparaison entre des structures

calculées et les images en haute résolution, réalisées sur plusieurs microscopes.
Une structure de joint correspondant & la meilleure minimisation de I'énergie totale du
systeme a été déterminée en utilisant les algorithmes de minimisation proposés dans le
logiciel "General Utility Lattice Package™ (GULP) de Gale [Gale-96]. Ce logiciel utilise
des modélisations des interactions interatomiques de type semi-phénoménologique, ce

qui permet de simuler de nombreux systeémes de grande taille. Pour I’alumine la
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modélisation de Streitz et Mintmire (SM) a été choisie [Stre-96]. Elle inclut une
optimisation des charges atomiques locales basée sur I'environnement de chaque atome
pour les interactions électrostatiques couplée a une modélisation de type EAM
(Embedded Atom Modelling) pour les interactions non électrostatiques (métalliques-
semicovalentes). Les calculs ont été réalisés par O. Hardouin Duparc (LSI, Ecole

Polytechnique).

I s’agit en un premier temps de déterminer la structure atomique de cette macle, a
savoir si elle est de type miroir ou d’axe d’ordre 2, et déterminer la valeur des
déplacements rigides parallélement a la macle et I’expansion perpendiculaire. Il faut pour
cela minimiser par calcul des centaines de modeles a plusieurs centaines d’atomes
chacun, pour déterminer le modele d’énergie la plus basse, en fonction d’une

modélisation adaptée des interactions.

Le plan du joint étant orienté selon les directions x et z, la périodicité en x est de
1,621nm, et comprend deux unites structurales décalées d'une demi période selon z.

Pour les calculs avec GULP, les conditions périodiques habituelles sont
appliquées en x et en z. Selon y, des bords (murs) d’épaisseur environ 1,05nm sont
‘gelés’ de part et d’autre du plan du joint, au-dela d’une zone d’épaisseur de 4nm au sein
de laquelle les atomes bougent en fonction de 1’algorithme de minimisation choisi dans
GULP (par gradients conjugués ou par une des méthodes de Newton-Ralphson
disponibles). Les positions des bords externes fixes contr6lent donc le vecteur dit de
translation rigide que I’on peut surajouter a chacun des quatre modeles. Chaque boite
traitée par GULP contient 560 atomes. Les pas de calcul sont dx=0.01nm, dy=0.005nm,
dz=0.01nm.

La structure trouvée de plus basse énergie en Streitz et Mintmire est une structure
proche d’un miroir et présente des translations du cristal supérieur selon les trois
directions de I'espace de dx=0.01nm, dy=0.03nm (décalage du cristal supérieur vers le
haut) et dz=0.0Ilnm. C’est donc une configuration complexe, associée a une énergie

élevee en comparaison avec la macle rhomboédrique.

La simulation d’image montre une correspondance correcte entre les images et la

structure simulée. Le modeéle retenu est comparé avec plusieurs images expérimentales.
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La figure 5-32 montre la comparaison entre une image réalisée avec le MET 2010
de I'ESPCI (200kV, Cs=1,2mm) et la simulation pour une épaisseur de 6nm et une
défocalisation de -43nm, proche de la défocalisation de Scherzer.

Les points rouges sont les positions des pics les plus intenses. On voit que pour
chaque colonne, il y a en fait deux pics, car les colonnes sont allongées. Dans le cristal
supérieur, les pics les plus intenses dans la double colonne (en image) sont inversés par

rapport a la simulation.

Figure 5-32 : Micrographie en METHR du joint de grain (0115) non dopé dans I’alumine.
Comparaison entre une observation en METHR et la simulation correspondante (défocalisation a
-42nm ; et 6.5nm d'épaisseur).

La figure 5-33 montre la superposition des zones d'intensité maximale dans
I'image et dans la simulation. Tous les "double pics" n'apparaissent pas. Les fleches
bleues indiquent les positions ou deux pics apparaissent pour une méme colonne, soit
dans I'image, soit dans la simulation. On peut conclure que l'accord entre I'image et la

simulation est satisfaisant.
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Figure 5-33 : Schéma de superposition des images expérimentale et simulée des zones

d'intensité maximale. (croix: image simulée, ronds: image expéerimentale).

Les configurations possibles de I’accord entre 1’image simulée et 1’image

expérimentale sont analysées (figure 5-34):

Rectangle rouge : les points sont allongés, et deux pics pour une « colonne ». Le
pic le plus intense est en dessous. On a un bon accord entre la simulation et 1’image.

Conditions : défocalisation f=-42 nm, épaisseur t=5 nm

Rectangle bleu: les pics les plus intenses sont inversés entre 1’image et la
simulation. Cet effet est d0i a une petite rotation de torsion supplémentaire pour le cristal

supérieur ou a une rotation autour d’un axe contenu dans le plan de I’image.

Rectangle vert proche du joint: le pic inferieur est moins intense dans la
simulation que les pics du dessous loin du joint (par ex rectangle bleu) Cela se traduit par
une égale intensité pour les deux pics dans I’image. On a donc une modification des

intensités au joint.
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Ce qui est important, c’est que les positions des pics sont les mémes dans les
images simulée et observée (figure 5-34). Les points rouges sont les pics détectés par
Peak Analysis dans < mac Tempas’. L’accord est parfait pour le cristal inférieur; pour le
cristal supérieur, deux pics de I’image simulée encadrent souvent un pic de 1’image

observée.

Le rectangle jaune englobe 4 pics; le pic en haut a gauche est peu marqué dans la
simulation. Mais c¢’est aussi le cas pour la double colonne juste a gauche du rectangle

jaune, de maniére moins marquée, car elle est un peu plus loin du joint.

(a) (b)

Figure 5-34 : Comparaison des pics METHR entre une simulation (a) et I’observation

correspondante (b). Défocalisation a -42nm et épaisseur 6.5nm.
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Une autre image a été obtenue sur le microscope OAM (300kV) a Berkeley
(Figure 5-35). L'accord entre I'image et la simulation est excellent. (f = -46nm t = 10nm).

Le plan du joint semble passer par les ions d’aluminium.

Figure 5-35 : Micrographie METHR (OAM-Berkeley) du joint de grains (0115) non dopé dans
I’alumine. L’image simulée est superposee a I’image expérimentale a -46nm de défocalisation et 10nm
d'épaisseur. Les cercles en bleu correspondent aux ions d’oxygene, les cercles en orange
correspondent aux ions d’aluminium.

e Analyse d’une facette

La figure 5-36 représente une facette, ce défaut b.77 ne posseéde qu’une composante sur
X, bx="0.004 nm. La facette est paralléle au plan le plus dense de I'alumine (0112) dans
le cristal supérieur. Un facettage selon les plans denses est souvent observé dans les
joints de grains de longue période (Gemm-03). Le défaut est trés petit, les nceuds a
I'extrémité droite de la facette sont quasi superposés, c'est donc une configuration

favorable d'un point de vue énergétique.
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Figure 5-36 : Micrographie METHR d’une facette dans le bicristal de macle (0115) non dopé. Le
circuit est tracé en bleu dans le cristal A et en rouge dans le cristal p.

Le circuit est tracé autour du défaut, « facette », et reporté sur le réseau dichromatique du
joint avec un plan de joint (0115) figure 5-37.

Figure 5-37 : Réseau dichromatique du bicristal de macle (0115) non dopé. Les symboles
correspondent aux nceuds de la matrice. Les cercles en bleu correspondent au cristal A et en orange au
le cristal p. Le circuit autour de la facette est reporté en bleu dans le cristal A, en rouge dans le cristal
. bx=0.004 nm
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Figure 5-38 : Micrographie METHR d’une marche dans un bicristalen orientation de macle (0115)
non dopé

LT
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Figure 5-39 : Réseau dichromatique de la marche pour le bicristal en orientation de macle (0115). Les
symboles correspondent aux nceuds de la matrice. Les cercles en bleu correspondent au cristal A et en
orange au le cristal p. Le circuit autour de la facette est reporté en bleu dans le cristal A, en rouge dans

le cristal p. Le vecteur de Burgers est b1
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- Détermination du vecteur de Burgers b1
b = £(X) -Q £(p) , les vecteurs de translation sont indiqués sur la figure 5-40

O @)
@ ) ® {
8 B

-

Ha M

O
- | @ |

Figure 5-40 : Réseau dichromatique du bicristal général, tracé du vecteur b1 et ses vecteurs de
translation £(X) et £(y)

t (M)=1/2 *1/3*[0552] + (-1/2) [0110] ==1/6 [0222]=1/3[0111]
t (W= t(w)=1/2[0110]

7 1
b= s o[2(222 + 25), (822 + 50), —124%, (10 — 442)]

by1= [0.333, -0.0488, -0.2844, -0.0471]

||b-1-1]|=0. 264nm

C- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle microscopique

Le bicristal déformé montre la présence d'une faible densité de dislocations dans
la matrice et des dislocations extrinseques largement espacées dans le joint de macle. Le
réseau fin de dislocations intrinseques paralleles au plan de la lame est également visible
(figure5-41(a)). La figure 5-41(b), montre le réseau de dislocations de méme périodicité

et espacées de 137 nm, le joint de macle est parallele au faisceau d'électrons.
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Figure 5-41 : (a): Micrographie en champs sombre du bicristal non dopé de plan du joint (0115)
aprés deformation. Une faible densité de dislocation de matrice et de dislocation extrinséque du joint
sont observees. (b): Micrographie en mode STEM, le plan du joint est paralléle au faisceau
d’¢lectrons. Un réseau périodique de dislocations intergranulaires espacées de 137 nm est observé.

5.2.3 Bicristal en orientation de macle, plan du joint (0115) dopé au Lanthane

a- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle microscopique
Une analyse des dislocations intergranulaires a été réalisée en microscopie
conventionnelle. Un réseau de dislocations est aussi présent en matrice a proximité du

joint de grains.

Le réseau dans le cristal inférieur (2) comprend deux types de dislocations
basales (Figure 5-42). Une interaction entre les deux types de dislocations est aussi
visible. b1 = 1/3[ 1120], b2 = 1/3[ 2110]. Les trois dislocations sont contenues dans un
plan proche de (1120), qui ne contient pas les vecteurs de Burgers. 1l s'agit donc ici d'une

configuration de montée.
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Figure 5-42 : Micrographie en champ sombre, deux types de dislocations basales de
matrice.

L'écart a la I'orientation de macle parfaite a été déterminé a partir de I'analyse des
lignes de Kikuchi en amenant trois axes communs aux deux cristaux [2110], [5501] et

[5051], paralléles au faisceau d'électrons. L'écart a la déviation mesuré est de 0,24°.

Le joint de macle contient un réseau de dislocations (figure 5-43). Leur ligne est
proche (& 10° prés) de la direction [5052] dans le cristal 1 et [5052] dans le cristal 2. Les
lignes sont donc paralleles au plan de la lame, leur observation en METHR n’est donc

pas possible.
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Figure 5-43 : Micrographie en champ sombre du bicristal de macle (0115) dopé au La
avant déformation. Un réseau de dislocations intergranulaires est observé

Une majorité d'entre elles présente un contraste similaire. Quelques dislocations
ont un contraste différent (figure 5-44). Une analyse soignée des contrastes (symétrie et
conditions d'extinction) a été réalisée en condition de deux ondes pour un cristal ou en
condition de deux ondes simultanées (12 conditions en tout). Quelques exemples sont

donnés ci apres.

Figure 5-44 : Micrographie en champ sombre du bicristal de macle (0115) dopé au La
avant déformation. Condition en deux ondes. Des dislocations intergranulaires présentent
différents contrastes

Pour la majorité des dislocations, I'analyse du contraste conduit a un vecteur de
Burgers paralléle ou proche de la direction [1011]s. Sur la figure 5-45, seule une

dislocation présente un contraste fort, les autres sont éteintes.
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Le vecteur de Burgers de la dislocation en contraste figure 5-45 est proche de la

direction [1210]. Son contraste est faible figure 5-46, ou (5.5) AU est proche de zéro.

Figure 5-45 : Micrographie en champ clair du bicristal de macle (0115) dopé au La
avant déformation. En condition de g commun. Présence d une seule dislocation avec un
contraste fort

Figure 5-46 : Micrographie en champ sombre du bicristal de macle (0115) dopé au La
avant déformation. La méme dislocation avec un contraste faible

Il est utile de rappeler ici les vecteurs possibles des dislocations intergranulaires,
c'est a dire les plus petits vecteurs de translation du joint de grains. Ils sont reportés dans

le réseau dichromatique figure 5-47.

basz est perpendiculaire au plan de macle (longueur 0.22 nm), b2, est parallele a ce
plan (0.229nm), b1 a une composante hors du plan de projection (0.264nm)
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Les dislocations majoritaires peuvent donc correspondre a bas. La ligne est
perpendiculaire au vecteur de Burgers, Ce sont des dislocations coin, qui doivent rendre
compte de l'écart en flexion & l'orientation de macle. La distance théorique entre
dislocations est d'environ 50 nm. La distance mesurée est plus faible, elle est estimée a
40 nm. Cependant la distance est difficile a mesurer, et le vecteur de Burgers ne peut pas

étre plus petit. On a donc un accord correct entre la théorie et I'expérience.

Pour la seconde dislocation analysée, en contraste fort figure 5-45, le vecteur de
Burgers peut correspondre a un vecteur du cristal, 1/3 [1210]. La dislocation est trés

proche du réseau en matrice observé en figure 5-42. 1l peut aussi correspondre au vecteur

bua.

EEL LS
e o 1/1 e—e 229A e

.2,§3A_ ° "°

Figure 5-47 : Réseau dichromatique d’une macle (0115), les cercles en bleu correspondent aux
nceuds du réseau du cristal A, les cercles en orange correspondent a ceux du cristal p. Les petits

symboles correspondent & la position z=1/2. Les vecteurs de Burgers des disconnections by ,
b , et bz sont schématisés.

b- Structure interfaciale avant déformation a I’échelle atomique

La figure 5-48 montre la structure du joint de grains dans le bicristal dopé au
lanthane a I'échelle atomique. Le negatif de la simulation de la structure du joint est
superposé a I'image (points noirs). Des unités structurales sont représentées sur la figure.
On observe un accord satisfaisant entre I'image et la simulation. La structure du joint de
macle dans le bicristal dopé est donc proche, a cette échelle, de celle du bicristal non

dopé.
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Figure 5-48 : Micrographie en METHR du joint de grains (0115) dopé au La avec la
superposition de | image simulée (négatif) de la structure du joint de macle du bicristal non dopé.

Les seuls défauts présents sont des facettes, dont un exemple est donné en figure
5-49. On a vu que les dislocations intergranulaires étaient presque perpendiculaires a
I'axe de projection, donc elles ne peuvent pas étre observées. Les facettes sont paralléles
alternativement aux plans denses (0112) de chaque cristal. Sur l'image de la figure 5-49

un circuit est tracé autour du défaut et reporté sur le réseau dichromatique figure 5-50.

Figure 5-49 : Micrographie METHR d’une facette dans le bicristal de macle dopé au
La avant déformation.
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Figure 5-50 : Réseau dichromatique du bicristal dopé La. Les symboles correspondent aux nceuds des
réseaux. Les cercles en bleu correspondent au cristal A et les cercles en orange au cristal p. Le circuit
autour de la facette est reporté en bleu dans le cristal A, et en rouge dans le cristal p. Le vecteur de

Burgers est b.11. Le tracé du plan d'interface est en vert

Le vecteur de Burgers du défaut généré par la facette est identifié comme étant b.1/1

—

1
b= s o[2(222 + 25), (822 + 50), —124%, (10 — 442)]

5-1/-12[0.333, -0.0488, -0.2844, -0.0471]

b.1/1= 0.264nm
C- Structure interfaciale aprés déformation a I’échelle microscopique

L’analyse des joints de grains de macle (0115) dopés au lanthane en microscopie
électronique conventionnelle réveéle la présence d’un réseau de dislocations
intergranulaires (figure 5-51). La distribution des défauts est similaire a celle du joint
avant déformation. Les grains ne sont pas suffisamment déformés pour créer des
dislocations de matrice de type basal, qui pourraient réagir avec I’interface et modifier la

structure intergranulaire.
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Figure 5-51 : Micrographie en champ clair du bicristal de macle (0115) dopé au La aprés
déformation. Un réseau de dislocations intergranulaires est observé

La figure 5-52 montre la présence de précipités de différentes tailles

Figure 5-52 : Micrographie en microscopie électronique conventionnelle d'un joint de grains du
bicristal dopé La. Les fléches indiquent des précipités obsérvés.

Les analyses révelent la présence de lanthane dans les précipités. Le lanthane n'est
pas détecté aux joints, il peut étre présent en quantité inférieure a la limite de détection de
l'appareil. A cause du faible taux de solubilité du lanthane a 1’intérieur des grains
([Thom- 97] cet élément va fortement avoir tendance a ségreger ou a précipiter aux joints
de grains de I’alumine. Notons que pour des raisons cinétiques, il ne peut étre engage que
dans les précipités si la structure de la macle est suffisamment dense. Ce qui pourrait
expliquer qu'on ne l'ait pas détecté. Une analyse de I’un des précipités par diffraction

révele que c’est du LaAl110ss.
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Conclusion

L’analyse des mécanismes élémentaires de déformation a été réalisée dans le
bicristal dopé au magnésium, qui seul présente un changement notable de sa structure en
termes intergranulaire en de distribution de défauts. Pour les autres bicristaux, la densité
de dislocations dans les grains a proximité des joints est faible, quelques dislocations
extrinséques sont présentes, trop espacées pour affecter la structure du joint de grains.
Tous les bicristaux ont subi une déformation au moins égale a 0,12%. Cette disparité de
déformation plastique d'un joint a l'autre peut résulter d'une hétérogénéité de la
déformation le long du joint a I'échelle macroscopique, comme en témoigne la

distribution des traces de glissement observés en microscopie optique.

Par ailleurs, la macle (0115) n'a pas été étudiée avant ce travail. Un modele de sa
structure a pu étre proposé. Les défauts, facettes, marches et disconnections ont été
analysées en microscopie conventionnelle ou en haute résolution et interprétées en termes

de vecteurs de translation de la macle.
Les résultats principaux obtenus sur les quatre bicristaux sont résumeés ci dessous:

e Bicristaux en orientation de macle rhomboédrigue.

- Bicristal dopés au Magnésium : Les dislocations de type basal qui interagissent
avec le joint de grains entrainent une augmentation de 3.6° dans I’angle de
déviation. La structure intergranulaire en termes de dislocations intrinséques
passe d'un réseau de paires de dislocations paralléles avec le plus petit vecteur
Burgers ayant une composante normale au plan du joint et une large marche
associee vers un réseau de dislocations coin paralleles avec un grand vecteur de
Burgers et sans marche associée. La distribution finale des défauts peut
s'interpréter soit par une réaction entre les disconnections intergranulaires et les
dislocations de matrice entrantes, soit par la décomposition des dislocations de
matrice dans le joint. Dans les deux cas les disconnections glissiles s’annihilent
du fait de la symétrie des systemes de glissement de chaque cristal. Les
dislocations coins resultantes sont largement dissociées. Deux modéles atomiques
pour la structure fautée entre les partielles sont proposés, une structure centrée sur
les sites vacants avec une translation de 3.6 nm, ou une autre structure centrée sur

les ions d’oxygene avec deux interfaces proche de la structure S(V). Ces
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structures ne sont pas stables en elles-mémes, mais peuvent probablement se
stabiliser une fois incluses dans une macle rhomboédrique.

- Bicristal dopés a I'yttrium : la structure interfaciale du bicristal avant déformation
présente une structure similaire a celle du bicristal dopé au magnésium. Apres
déformation, I'espacement des disconnections reste le méme. Elles présentent
différents vecteurs de Burgers, caractéristiques d'un état hors d'équilibre en
comparaison avec le bicristal non dopé. En plus des disconnections relatives a la
déviation a la coincidence (54/3 et 5-3/-4), le joint contient d'autres disconnections
(b-21-3, b-2n, bars), qui devraient se décomposer en produits d'équilibre basz et b.a4
pour diminuer leur énergie. Les disconnections présentent une structure de ceeur
complexe, et sont probablement stabilisées par la présence de 1’yttrium ségrégé.

e Bicristaux en orientation de macle (0115) non dopés.

Une simulation de la structure du joint correspondant a la meilleure minimisation
de I'énergie totale du systeme a été déterminée et donne lieu a un bon accord entre
les images observées et la structure simulée. La structure de la macle est
complexe et présente des translations d'un cristal par rapport a l'autre selon les

trois directions de I'espace comprises entre 0,01 et 0,03 nm.

- Bicristal non dopé : la macle contient plusieurs réseaux de dislocations, un réseau
de dislocations paralléles au faisceau d’électron espacées de 137 nm et un réseau
de dislocations paralléles au plan de la lame. La configuration des dislocations n'a
pas permis leur analyse a I'échelle atomique. D'autres défauts tels que des
marches ou facettes paralléles a un plan dense de lI'alumine ont été identifiés.

- Bicristal dopé au Lanthane : la structure du joint de macle correspond a celle du
bicristal non dopé. Plusieurs réseaux de dislocations sont présents. L’analyse en

microscopie conventionnelle montre que la majorité des dislocations quasi

perpendiculaires a la lame peuvent correspondre a des disconnections du type bass

et sont de caractére coin. Elles rendent compte de la déviation de flexion mesurée

par rapport a l'orientation de macle, comme en témoigne le bon accord entre leurs

distances expérimentale et calculée. Les autres dislocations peuvent étre des

dislocations parfaites 1/3 [1210] ou des disconnections de vecteur bi.

Les seuls défauts identifiés a I'echelle atomique sont des facettes. Apres
déformation le joint de grains contient des dislocations extrinséques isolées a proximité

de dislocations de la matrice.

210



Bibliographie

[Bacm-82]: Bacmann J.J., Gay M.O., De Tournemine R., “ On the Symmetrical
Deformation of Tilt Bicrystals”, Scripta Metallurgica, Vol 16, 353-356, (1982).

[Blid-96]: Bilde-Sorensen J.B., Lawlor B.F., Geipel T., Pirouz T., Heuer A.H.,
Lagerlof K.P.D., “On Basal Slip and Basal Twinning in Sapphire (a-Al203) - |. Basal
Slip Revisited”, Acta Materialia, Vol 44 (5), 2145-2152, (1996).

[Brai-97]: Braisaz T., Ruterana R., Nouet G., Pond R.C., “Investigation of {1012}
Twins in Zn Using High-Resolution Electron Microscopy: Interfacial Defects and
Interactions ”, Philosophical Magazine A, Vol 75(4), 1075-1095, (1997).

[Brul-99]: Bruley J., Cho J., Chan H.M., Harmer M.P., Rickman J.M., “Scanning
Electron Microscopy Analysis of Grain Boundaries in Creep-Resitant Yttrium and
Lanthanum-Doped Alumina Micro-Structures”, Journal of the American Ceramic
Society, Vol 82, 2865-2870, (1999).

[Cho-99]: Cho J., Wang C.M., Chan H.M., Rickman J.M., Harmer M.P., “Role of
Segregating Dopants on the Improved Creep Resistance of Aluminum Oxide”, Acta
Materialia, Vol 47(15-16), 4197-4207, (1999).

[Dela-83] : Delavignette P., ”Grain Boundaries Structures in Hexagonal Crystal”,

Journal de Microscopie et Spectroscopie Electronique, Vol 8, 111-121, (1983).

[Fran-64]: Frank F.C., “On Miller—Bravais Indices and Four-Dimensional
Vectors”, Acta Crystallographica, Vol 18(3), 862-866, (1964).

[Gale-96]: Gale J.D., ”Empirical Potential Derivation for lonic Materials”,
Philosophical Magazine B, Vol 73(1), 3-19, (1996). Software available at
http://projects.ivec.org/qulp/

[Galm-11]: Galmarini S., Aschauer U., Tewari A.,, Aman Y., Van Gestel C.,
Bowen P., “Atomistic Modeling of Dopant Segregation in a-Alumina Ceramics:
Coverage Dependent Energy of Segregation and Nominal Dopant Solubility”, Journal
of the European Ceramic Society, Vol 31(15), 2839-2852, (2011).

211


https://www.tandfonline.com/doi/abs/10.1080/01418619708214012
https://www.tandfonline.com/doi/abs/10.1080/01418619708214012
https://www.tandfonline.com/doi/abs/10.1080/01418619708214012
http://projects.ivec.org/gulp/

[Gavr-99]: Gavrilov K.L., Bennison S.J., Mikeska K.R., Chabala J.M., Levi-Setti
R., “Silica and Magnesia Dopant Distributions in Alumina by High-Resolution Scanning
Secondary lon Mass Spectrometry”, Journal of the American Ceramic Society, Vol 82,
1001-1008, (1999).

[Gemm-03]: Gemming T., Nufer S., Kurtz W., Ruehle M., “Structure and
Chemistry of Symmetrical Tilt Grain Boundaries in a-Al.Oz: |, Bicrystals with “Clean”
Interface”, Journal of American Ceramic Society, Vol 86 (4), 581-589, (2003).

(b) [Heue-10]: Heuer A. H., Jia C.L., Lagerlof K.P.D., “The Core Structure of
Basal Dislocations in Deformed Sapphire (a-Al203)”, Science, Vol 330(6008), 1227—
1231, (2010).

[Jhon-05]: Jhon M.H., Glaeser A.M. Chrzan D.C.,” Computational study of
stacking faults in sapphire using total energy methods“, Physical Review B, Vol
71(21), 214101-214105, (2005).

(©) [Kres-93]: Kresse G., Hafner J., “Ab-initio Molecular Dynamics for Liquid
Metals”, Physical Review B, Vol 47(1), 558-561, (1993).

[Kres-96]: Kresse G., Furthmueller J., “Efficiency of ab-initio Total Energy
Calculations for Metals and Semiconductors Using a Plane-Wave Basis Set”,
Computational Materials Science, Vol 6(1), 15-50, (1996).

[Lage-94]: Lagerlof K.P.D., Heuer A.H., Castaing J., Riviére J.P. Mitchell T.E.,
“Slip and Twinning in Sapphire (a-Al203)”, Journal of the American Ceramic Society,
Vol 77, 385-397, (1994).

[Lart-08] : Lartigue K.S., Hagege S., Kisielowski C., Serra A., “ Disconnection
Arrays in a Rhombohedral Twin in a-Alumina”, Philosophical Magazine, Vol 88, 1569-
1579, (2008).

[Lart-11]: Lartigue-Korinek S., Bouchet D., Bleloch A., Colliex A., “HAADF
Study of the Relationship Between Intergranular Defect Structure and Yttrium
Segregation in an Alumina Grain Boundary”, Acta Materlia, Vol 59 (9), 3519-3527,
(2011).

212



[Lart-13]: Lartigue-Korineka S., Hardouin Duparc O., Lagerlof K.P.D.,
Moulahem S., Hallil A., “Analysis of Dissociated Dislocations in a Deformed Bicrystal
Close to the Rhombohedral Twin Orientation in a-Alumina”, Philosophical Magazine,
Vol 93 (10-12), 1182-1196, (2013).

[Mari-00] : Marinopoulos A.G., Elsasser C., “Microscopic Structure and Bonding
at the Rhombohedral Twin Interface in a-Al203”, Acta Materialia, Vol 48, 4375-4386,
(2000).

[Mari-00]: Marinopoulos A.G., Elsasser C., “Density-functional and shell-model
calculations of the energetics of basal-plane stacking faults in sapphire”, Philosophical
Magazine Letters, Vol 81 (5), 329-338, (2000).

[Moul-11]: Moulahem S., Lartigue K.S., “Plasticity of an Alumina Bicrystal Near
the Rhombohedral Twin Orientation”, Journal of Materials Science, Vol 46, 4420-
4427, (2011).

[Mitc-76]: Mitchell T., Pletka B., Philips D., Heuer A., “Climb Dissociation of
Basal Dislocation in Sapphire (Al203)”, Philosophical Magazine, Vol 34(3), 441-451,
(1976).

[Naka-09]: Nakamura A., Yamamoto T., Ikuhara Y., “Direct Observation of
Basal Dislocation in Sapphire by HRTEM”, Acta Materialia, Vol 50(1), 101-108,
(2002).

[Naka-07]: Nakagawa T., Sakaguchi I., Shibata N., Matsunaga K., Mizoguchi T.,
Yamamoto T et al., “Yttrium Doping Effect on Oxygen Grain Boundary Diffusion in
Al;03”, Acta Materialia, Vol 55, 6627-6633, (2007).

[Pond-86]: Pond R.C., Clark W.A.T., Wagoner R.H., “On the Crystallography of
Slip Transmission in Hexagonal Metals”, Scripta Metallurgica, Vol 20, 1291-1295,
(1986).

[Pond-87]: Pond R.C., McAuley N.A., Serra A., Clark W.A.T., “Transformation
Matrices for Hexagonal and Trigonal Crystals”, Scripta Metallurgica, Vol 21, 197-202,
(1987).

213



[Pond-89]: Pond R.C., “In Dislocations in Solids ”, Edited by Nabarro F.R.N.,
Elsevier, Amsterdam, Vol 8, Chapter 3, 1-66, (1989).

[Plet-82]: Pletka B.J., Mitchell T.E., Heuer A.H., “Dislocation Substructures in
Doped Sapphire (a-Al,03) Deformed by Basal Slip, (a« -Al203)”, Acta Materialia, Vol
30, 147-156, (1982).

[Stre-96]: Streitz F.H., Mintmire J.W., ”Electrostatic Potentials for Metal-Oxide
Surfaces and Interfaces”, Physical Review B, Vol 50, 11996-12003, (1994).

[Sun-06]: Sun j., Sturner T., Hagston W.E., Leyland E., Mathews A.,” A Simple
Transferable Interatomic Potential Model for Binary Oxides Applied to Bulk and the
(0001) Surface”, Journal of Crystal Growth, Vol 290(1), 235-240, (2006).

[Thom-97]: Thomposon A.M., Sonic K.K., Chan H.M., Harmer M.P., William
D., Chabala J., Levis-Setti R., “Dopant Distribution in Rare-Earth-Doped Alumina”,
Journal Of the American Ceramic Society, Vol 80(2), 373-376, (1997).

[Toch-08]: Tochigi E., Shibata N., Nakamura A., Yamamoto T., Ikuhara Y.,
“Partial dislocation configurations in a low-angle boundary in «-Al,O3 ”, Acta
Materialia, Vol 56 (9), 2015-2021, (2008).

[Tochi-10]: Tochigi E., Shibata N., Nakamura A., Mizogushi T., Yamamoto T.,
Ikuhara Y., “Structures of dissociated <1 1 00> dislocations and {1 1 0 0} stacking
faults of alumina (a-Al203)”, Acta Materialia, Vol 58 (1), 208-215, (2010).

214



Conclusion generale

215



Conclusion

L’¢étude réalisée sur bicristaux d’alumine avec deux orientations de macle, un joint de

macle rhomboédrique avec un plan du joint (0112) et un joint de macle dit "général" avec

un plan de joint (0115) avait deux objectifs: d’une part la détermination numérique de la

force image due a I’interaction entre les dislocations de la matrice et le joint de grains, et

d’autre part la détermination des mécanismes de déformation a haute température, et

I’effet des dopants sur ces mécanismes. Les conclusions essentielles de ces études sont

les suivantes :

L’¢énergie d’interaction ¢élastique entre des dislocations et des joints de grains des
bicristaux d’alumine avec les deux orientations de macle (Rhomboédrique, et
général) est calculée comme la différence entre I’énergie d’une dislocation située
dans un monocristal (1) infini & une distance | du joint de grains et 1’énergie de la
méme dislocation située dans le plan du joint du bicristal. Le calcul a nécessité de
convertir les indices des rangées et des plans écrits dans une maille
rhomboédrique vers une indexation hexagonale. Ainsi que la mise au point de
programmes pour le tracé des projections stéréographiques et 1’adaptation des
programmes de calcul de la force image. Cette adaptation a porté sur la
normalisation des différents indices, vecteurs de Burgers, lignes de dislocation,
axes de rotation et sur les six constantes élastiques du systéeme hexagonal au lieu
de trois constantes pour les matériaux cubiques. Les résultats obtenus montrent
que I’énergie d’interaction entre dislocation et joint de grains dans les bicristaux

d’alumine ne dépend pas de 1’angle de rotation pour un axe de désorientation
donné. Elle est maximale pour le vecteur b_3’: 1/3[2110] dans le cas du joint de

macle rhomboédrique, et pour le vecteur de Burgers b_{: 1/3[1120] dans le cas du
joint géneral. Les cartes d’isoénergie ne présentent aucune symétrie. Le sens de la
force image des dislocations vis et coin dépend de la configuration
cristallographique. Pour 1’énergie d’interaction minimale la force image a une
portée minimale de 4.7 nm dans le joint de macle général, et de 3 nm dans le joint
de macle rhomboédrique. Au-dela de cette distance la force image est plus faible
que la force de friction du réseau.

Afin de comprendre 1’effet des dopants et de la structure intergranulaire sur les

mécanismes de déformation, les bicristaux d’alumine ont été¢ déformés par fluage
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a 1400°C sous une contrainte de 45 MPa. Le depdt de la contrainte se fait
progressivement. L’orientation des bicristaux pour la déformation a été
déterminée afin de bloquer le maclage et de solliciter le glissement basal. Les
bicristaux ont subit des déformations avec des taux de 0.12 a 0.25%, le but étant
la création d'un nombre de dislocations adapté pour une étude en microscopie
électronique a haute résolution. Seul le bicristal dopé au magnésium présente une
densité éleveée de dislocations en matrice et un changement notable dans la
structure du joint de grains apres fluage en termes de dislocations
intergranulaires, ce qui est attribué a une hétérogénéité du glissement. Des
mécanismes d'interaction entre dislocations de matrice et joint de grains ont pu
étre proposés, ce qui n'avait jamais été réalisé avant ce travail. Les matrices de
transformation ont été calculées pour les deux orientations de macle afin de
déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations intergranulaires.

L’analyse aux échelles microscopique et atomique en microscopie électronique a
transmission (conventionnelle et haute résolution) conduit aux résultats essentiels
suivants:

Pour les bicristaux en orientation de macle rhomboédrique dopés au magnésium
la déformation induit une augmentation de 1’angle de déviation de 3.6°, qui
résulte de D’interaction des dislocations basales avec le joint de grains. La
structure intergranulaire change en passant d’une rangée de paires de dislocations
(disconnections car présentant une marche associée) paralléles avec un petit
vecteur Burgers et une large marche vers une rangée de dislocations coin
paralleles avec un grand vecteur de Burgers et sans marche associée. Ces résultats
peuvent s'interpréter par la réaction entre les dislocations intergranulaires et les
dislocations de matrice entrantes ou par la décomposition, des dislocations de
matrice dans le joint et la réaction entre les produits de décomposition. Dans les
deux cas les dislocations glissiles s’annihilent du fait la symétrie du bicristal vis a
vis des systemes de glissement de chaque cristal. Ces dislocations sont largement
dissociées. Deux modeéles atomiques pour la structure fautée entre les partielles
sont proposes, une structure centrée sur les sites vacants avec une translation de
0.036 nm, et une autre structure centrée sur les ions d’oxygene avec deux
interfaces proche de la structure S(V). Ces structures se stabilisent une fois

incluses dans une macle rhomboédrique.
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» Pour les bicrisitaux en orientation de macle rhomboédrique dopés a I’yttrium, les

joints de grains présentent la méme périodicité des dislocations intergranulaires
que ceux des bicristaux dopés au Mg. En plus des disconnections de types (54/3 et
5-3/-4), le joint contient d'autres disconnections (E.z/-a ban 52/3), qui devraient se

décomposer en produits d'équilibre bas et baa pour diminuer leur énergie. La
configuration des défauts traduit donc une structure hors d'équilibre, en
comparaison avec la structure du méme bicristal non dopé étudié précédemment.
Le cceur de ces disconnections présente une structure complexe, celles-Ci Se sont
probablement stabilisées par la présence d’yttrium.

> Pour les bicristaux en orientation de macle (0115) non dopés, la structure
intergranulaire a été déterminée par simulation en tenant en compte de la
meilleure minimisation de I'énergie totale du systeme. Un bon accord entre les
images et la structure simulée a été trouvé. La structure de la macle (0115)
présente des translations d'un cristal par rapport a I'autre selon les trois directions
de l'espace comprises entre 0,01 et 0,03 nm. Deux types de réseaux ont étes
observés en microscopie électronique conventionnelles: un réseau de dislocations
paralléles au faisceau d’électron espacées de 137 nm, et un réseau de dislocations
paralléles au plan de la lame, cette configuration des dislocations n'a pas permis
leur analyse a 1’échelle atomique. Des marches ou des facettes paralléles a un
plan dense de I'alumine ont été identifiées.

> Pour les bicristaux en orientation de macle (0115) dopés au Lanthane, le joint
présente la méme structure intergranulaire que le joint du bicristal non dopé.

Plusieurs réseaux de dislocations sont présents. La majorité des dislocations du

réseau quasi perpendiculaire a la lame sont des disconnections du type bas
possédant un caractére coin. Elles rendent compte de la déviation de flexion

mesurée a l'orientation de macle. Les autres dislocations peuvent étre des

dislocations parfaites1/3 [1210] ou des disconnections de vecteur de BurgersEm.
Des facettes ont été identifiées. Aprés déformation, le joint de grains contient des
dislocations extrinseques isolées, a proximité de dislocations de la matrice.

e Des analyses en contraste de numéro atomique (Z-contrast en STEM) permettraient
de visualiser directement les colonnes atomiques contenant des éléments lourds.
Elles permettraient de mieux comprendre la ségrégation du lanthane au sein des

joints de grains. Elles nécessitent des microscopes dédiés qui n'existaient pas au
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moment de I'étude. Pour les joints en orientation de macle (0115) une découpe
des bicristaux selon une orientation cristallographique différente permettrait une
¢tude des dislocations intergranulaires a 1’échelle atomique.

e D’autres tests de fluage peuvent étre envisagés sur les bicristaux dopés a 1'yttrium
et les bicristaux de plan de macle (0115), avec une contrainte plus élevée
conduisant & une densité de dislocations plus importante et donc a des interactions
entre les dislocations de matrice et les défauts intergranulaires. Ces expériences

requiérent I'élaboration d'autres bicristaux.
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Elastic Interaction between Dislocations and Grains Boundaries for

Alumina Bicrystals

Abstract

The interaction between matrix dislocations and grain boundaries is at the origin of many
mechanical properties of polycrystals. Two types of stress transfer processes may occur: slip
transmission and matrix dislocation accommodation in boundaries with diffusion. The
accommodation mechanisms depend on intergranular structure and dopants. Our
investigations done on the alumina-alpha bicrystals, which are in: the rhombohedral twin
orientation and Y or Mg doped, and the twin orientation with (0115) boundary plane and La
doped or undoped. The purpose of this study is to calculate the image force due to dislocation-
grain boundary interaction and to determine the accommodation process of matrix dislocation
during a creep, the deformation conditions (Temperature, Stress, Orientations,) are
determined so as to activate two basal slip systems in each grain.

* The elastic interaction energy between dislocation and grain boundary is calculated on the
basis of the theory of the elasticity in anisotropic materials, and the image force is deduced.
The interaction energies determined are represented by the draw iso-energy maps, the maps
present no symmetry , the maximal extreme values of the image force is noted for Burgers
vector b,= 1/3[2110]in the case of rhombohedral twin orientation and for Burgers vector b,=
1/3[1120]in the case of general grain boundaries. The effect of the result of the Peierls force
and the image force depends on the crystallographic configuration.

* The investigation of intergranular defects by transmission electron microscopy reveals that:
the bicrystals which are in the rhombohedral twin orientation contains two arrays of parallel
disconnections before deformation. In Y doped the b.p.3, b-2n, bas disconnections are
observed. To reduce their energy, these disconnections should decompose into bz and b-3/-a.
The core structure of disconnection is complex. For the bicrystals in the twin orientation with
(0115) the boundary plane, the intergranular structure is simulated. It has translations
according to the three directions of space between 0.01 and 0.03 nm. In undoped crystal, the
intergranular defects are identified (step and facets). In La doped bicrysatl, the bas type
disconnections with edge character are observed. They account for the deviation measured at
perfect twin orientation, the perfect dislocation 1/3 [1210], or 511 disconnection are the other
defects which can exist. After deformation only the Mg doped bicrystal has a deformation
microstructure, the tilt deviation increases by 3.6°, giving rise to an array of pure edge
disconnections with no associated steps. They may be due to either interfacial defects which
are interpreted by reactions between incoming dislocations and GB disconnections, or
decompositions of dislocations into grain boundary disconnections. Two structural atomic
models can be proposed for the interfacial faulted structure between the partial cores.

Key words: Alumina-Alpha, Bicristals, Image Force, Deformation Grain Boundaries,
Dislocations, Accommodation Mechanisms, Transmission Electron Microscopy.
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INTERACTION DISLOCATION — JOINTS DE GRAINS DANS ALUMINE ALPHA
Résumé

La majorité des propriétés mécaniques des matériaux polycristallins impliquent 1’interaction
entre dislocations de matrice et joints de grains. Deux processus de transfert de la contrainte
sont possibles : la transmission du glissement et 1’accommodation des dislocations dans le
joint qui fait intervenir la diffusion. Les mécanismes d’accommodation dépendent de la
structure intergranulaire et des dopants. Notre étude effectuée sur des bicristaux d’alumine
avec deux orientations, une macle rhomboédrique dopée au Mg et au Y, et une macle de plan
(0115) (joint dit "général") non dopée ou dopée au La, a pour objectif de calculer la force
image subie par la dislocation, et de déterminer les mécanismes d’accommodation des
dislocations lors de la déformation par fluage selon des conditions (Température- Contrainte-
Orientation) qui ont été définies afin de déclencher uniquement le glissement basal.

L’énergie d’interaction élastique entre les dislocations de type basal et les joints de grains, a
été calculée. L’interaction dislocation-joint de grains dans un matériau anisotrope induit une
force image sur les dislocations; cette force peut étre attractive ou répulsive selon les
caractéristiques du matériau. Les résultats du calcul montrent que le comportement de la force

image ne suit aucune symétrie, elle est maximale pour le vecteur b?z 1/3[2110] dans le cas du

joint de macle rhomboédrique, et pour le vecteur de Burgers sz 1/3[1120] dans le cas du
joint général. Les dislocations vis et coin peuvent étre attirées ou repoussées selon la
configuration cristallographique. L’intensité de la force image par rapport a la force de
friction du réseau dépend de la structure cristallographique.

L’analyse en microscopie électronique en transmission des défauts intergranulaires révele
que: les bicristaux en orientation de macle rhomboédrique dopés au Mg ou Y présentent le
méme reseau de dislocations est ce avant la déformation. Le dopage en Y conduit a la

présence d’autres disconnections (b-z3 b-2;1 b23) qui devraient se décomposer en produits

d'équilibre bas et baia pour diminuer leur énergie. Les disconnections ont des structures de
cceur complexes. La structure intergranulaire de la macle (0115) a été simulée, elle présente
des translations d'un cristal par rapport a l'autre selon les trois directions de I'espace comprises
entre 0,01 et 0,03 nm. Dans le bicristal non dopé des marches et des facettes ont été

identifiées. Pour le bicristal dopé au La des disconnections du type b3 caractére coin sont
observées. Elles rendent compte de la déviation de flexion mesurée par rapport a I'orientation
de macle, les autres dislocations peuvent étre des dislocations parfaites 1/3 [1210] ou des

disconnections de vecteur bii. A I’échelle atomique des facettes ont été identifiées. Apres
fluage, seul le bicristal dopé au Mg présente une microstructure de déformation, I’angle de
déviation a la coincidence exacte a augmenté de 3.6° et une nouvelle distribution des
dislocations intergranulaires est observée. Elles peuvent étre dues a la réaction entre les
dislocations de matrice et les disconnections intergranulaires, ou a la décomposition des
dislocations de matrice. Les dislocations intergranulaire extrinséques sont dissociées, deux
modeles atomiques pour la structure fautée entre les partielles ont été proposés.

- Mots clés: Alumine Alpha, Bicristaux, Force image, Déformation, Dislocation,
Joint de grains, Mécanismes d’accommodation, Microscopie ¢électronique en
transmission.
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