Estructura de dislocaciones en NiO y CoO deformados a muy bajas temperaturas

Finalmente, los polvos ya calcinados a 500 °C se volvie-
ron a tratar a 350 °C en oxigeno durante cuarenta y ocho
horas para mejorar la eliminacién de residuos organicos. Se
compactaron con la misma geometria con una fuerza de
0.8 Tm., obteniéndose una densidad verde de la pastilla del
30 % que sinterizada alcanzé el 91 %, sin fisuras.

4. SUMARIO

Se ha puesto a punto un dispositivo de preparacién de
polvos por hidrélisis controlada de alcéxidos que permite la
produccién de 8 g/dia de YSZ amorfa, con un rendimiento
del 75 %, que cristaliza en el sistema tetragonal al calentarlas
a 450 °C. Las particulas son esferoides, de unos 0,1-0,2 um,
no muy aglomeradas. Aquellos polvos calcinados a 500 °C
durante veinticuatro horas y prensados uniaxialmente en frio
con una presién de 738 MPa forman una fragil pastilla que,
sinterizada, alcanza una densidad relativa del 95 % del
material masivo en su fase tetragonal. Después de un trata-
miento prolongado en atmésfera de oxigeno, se prepar$ una
pastilla por presién de 60 MPa que resulté sin fisuras y que
alcanzd, tras el tratamiento a alta temperatura, una densidad
del 91 %.

Este trabajo estd subvencionado por el Ministerio de Edu-
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Estructura de dislocaciones en NiO y CoO deformados
a muy bajas temperaturas
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RESUMEN. Estructura de dislocaciones en NiO y CoO
deformados a muy bajas temperaturas.

Se han deformado monocristales de NiOQ y CoO fabri-
cados por diferentes técnicas a velocidad constante en
comprensién a lo largo de la direccién <001> a tempera-
turas comprendidas entre 4.2 y 300 K para medir la
tension critica de cizalladura y el volumen de activacién.
La subestructura de dislocaciones se ha estudiado me-
diante microscopia electrénica de transmisién. A tempe-
raturas inferiores a 100 K, el deslizamiento de disloca-
ciones esta controlado por un mecanismo de Peierls.

PALABRAS CLAVE. Dislocaciones, tension de cizalla-
dura, niquel y cobalto.

1. INTRODUCCION

A pesar de sus propiedades refractarias, los 6xidos con
estructura tipo NaCl muestran una gran plasticidad a bajas
temperaturas; por ejemplo, el NiO, el CoO y el MgO se
deforman sin fallo a temperaturas tan bajas como
4.2 K (1, 2). Ya que estos compuestos son resistentes a la
radiacion, el uso de la microscopia electrénica de transmi-
si6n (MET) ha permitido estudiar la subestructura de defor-
macién. Los mecanismos de plasticidad en estos materiales
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ABSTRACT. Dislocation structure in NiO and CoO
deformed at very low temperatures.

Co0O and NiO single crystals prepared by different
crystal growth techniques have been deformed by com-
pression at constant strain rate along <001> at tempera-
tures between 4.2 and 300 K in order to obtain the
critical resolved shear stress and the activation volume.
The dislocation substructure has been observed by trans-
mission electron microscopy. A Peiersls mechanism has
been found as the mechanism controlling the mechanical
behaviour at temperature below 100 K.

KEY WORDS. Dislocations, shear stress, NiO and
CoO.

se han caracterizado a partir de la relacién entre las obser-
vaciones microestructurales y los datos de deformacién
macroscopicos.

2. TECNICAS EXPERIMENTALES

Se han estudiado monocristales de NiO y CoQ fabricados
mediante el método «hormo imagen» y monocristales de NiO
obtenidos por el método «Verneuil», con un contenido de
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impurezas muy superior a los primeros (3). Algunas mues-
tras se recocieron tras !a fabricacién en atmésferas de aire y
de argén (dos dias a 1.200 °C el NiO Verneuil y siete dias a
900 °C el CoO) con objeto de estabilizar la estructura y, en
el caso del CoO, homogeneizar la distribucién de precipita-
dos de Co304.

Los ensayos de deformaci6n se han realizado a velocidad
constante (entre 10~y 10™*s~! en compresi6n sobre muestras
paralepipédicas (5 X 3 x 3 mm.) a lo largo de la direccién
<001>. La tensi6n critica de cizalladura resuelta sobre el
plano de deslizamiento {100}, T., fue medida a diferentes
temperaturas entre 4.2 y 300 K. Los volimenes de activacién
aparentes, V*, se determinaron mediante ensayos de relaja-
cion a las distintas temperaturas.

Se cortaron ldminas delgadas de las muestras deformadas,
paralelas a los planos {110} activos, para MET. Las observa-
ciones se han realizado en un microscopio Hitachi H800-2 a
200kV. (Servicio de Microscopia, Universidad de Sevilla). Las
ldminas fueron pulidas mecénicamente y adelgazadas i6nica-
mente hasta la transparencia electrénica.

3. RESULTADOS

En el caso del NiO, los ensayos de deformacién indican
que los cristales Verneuil son mds blandos que los obtenidos
por «horno imagen» (fig. 1). Se pueden distinguir dos com-
portamientos mecdnicos diferentes: uno, para T < 40 K,
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Fig. 1. Tensién critica de cizalladura resuelta sobre el plano {011}

en funcion de la temperatura para monocristales de NiO fabricados
por los métodos Verneuil (bruto de crecimiento y recocido en argon)
y hormo imagen.

donde T, disminuye fuertemente con la temperatura; y otro,
para temperaturas superiores, donde la tensién critica dismi-
nuye mucho mds lentamente (1. varia de 30 MPa a 250 K a
20 MPa a 1.300 K). La dependencia del volumen de activa-
ci6n aparente con la temperatura muestra también este
comportamiento (fig. 2): V* es pricticamente constante (del
orden de 10b?, siendo b el médulo del vector de Burgers)
para T < 50 K, independientemente del tratamiento térmico
sufrido por el material; pero por encima de esta temperatura,
V# aumenta rdpidamente, y depende ligeramente del trata-
miento térmico.
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Fig. 2. Volumen de activacion aparente (en unidades de b’) en funcion
de la temperatura para NiO Verneuil tratado térmicamente y sin tratar.

La MET muestra que las dislocaciones, con una densidad
media_de 10> m™, tienen vectores de Burgers del tipo
1/2 <011>, tipico de los cristales tipo NaCl. La subestructura
estd formada principalmente por largos dipolos en arista, con
una anchura media de 17 nm. Se ha observado un gran
niimero de cavidades polihédricas (~10''m?) en los cristales
fabricados por horno imagen, con didmetros que oscilan
entre 200 y 300 nm (fig. 3). Alrededor de estas cavidades se
observan cadenas de bucles prisméticos alineados a lo largo
de direcciones de deslizamiento <110> (fig. 3); el didmetro
medio de estos bucles es de 200 nm. Numerosas dislocacio-
nes rodean a las cavidades, acumuladas durante la fabrica-
cién o la deformacién plistica. Sin embargo, muy pocas
cavidades (p ~ 10° m™) se presentan en los monocristales
Vemeuil, con didmetros de aproximadamente 1 pm.

En el caso del CoO, la tension critica de cizalladura T,
depende fuertemente del tratamiento térmico (fig. 4). El

Fig. 3. Micrografia de MET en NiO horno imagen mostrando
cavidades polihédricas rodeadas de dislocaciones y cadenas de bucles
prismdticos alineados a lo largo de e-g = 022 y el plano de la ldmina

esel (011).
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Fig. 4. Tension critica de cizalladura resuelta sobre el plano {011}
en funcién de la temperatura para monocristales de CoO con diferentes
tratamientos termodindmicos.

material bruto de crecimiento es més blando que el recocido
a alta temperatura en aire, pero mds duro que aquellos
recocidos a baja presién de oxigeno. También se pueden
distinguir dos comportamientos mecénicos diferentes: para
T <50 K, 1. disminuye rapidamente con la temperatura; y
para T = 200 K, 1. es pricticamente constante. La variacién
del volumen de activacién V* con la temperatura es muy
similar al caso del NiO: varios 10b> e independiente del
tratamiento térmico para las mds bajas temperaturas, y
valores muy altos y dependientes del tratamiento térmico
para temperaturas mds altas.

La configuracién de dislocaciones en los cristales de CoO
deformados es muy similar a la del NiO, formada principal-
mente por dipolos y multipolos en arista (fig. 5), con una
anchura media de 20 nm.

Fig.5. Micrografia de MET en CoO deformado a 4.2 K mostrando
la configuracion de dipolos y multipolos en arista tipica
de las estructuras tipo NaCl. Lamina paralela al plano de deslizamiento.
g =022
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4. DISCUSION

Se ha observado por MET que el CoO bruto de crecimiento
contiene precipitados semicoherentes e irregulares de Co30y,
formados a T =~ 800 °C durante el enfriamiento del material.
Un reconocido posterior a alta temperatura en aire, seguido de
un templado, desarrolla una distribucién més regular de estos
precipitados. Sin embargo, la fase Co304 es estable s6lo por
debajo de 500 "C cuando el recocido se realiza a baja presién
parcial de oxigeno (107 atm.). A esta temperatura, los fenéme-
nos de difusién son tan lentos que evitan la formacién de los
precipitados. A pesar de estos hechos, el endurecimiento ob-
servado en los cristales de CoO recocidos a alta y baja Pg,
(fig. 4) no puede explicarse a través de una interacci6n dislo-
cacién-precipitado, ya que la tensién de Orowan para este
mecanismo es de ~ 2 MPa, muy inferior a la tensién de dominio
pldstico obtenida experimentalmente. Posiblemente, el endure-
cimiento se debe a la formacién de agregados de defectos
puntuales, no observados en MET, que estd més inhibida a bajas
presiones.

En el caso del NiO, el endurecimiento de los cristales
horno imagen, mds puros, respecto de los Verneuil se debe
principalmente a la presencia de las dislocaciones asociadas
con las cavidades, que actiian muy eficazmente como barre-
ras durante el deslizamiento de las dislocaciones creadas
durante la deformacion (fig. 3), mas que a la diferencia en
el contenido de impurezas.

La configuracién de dipolos observada en ambos com-
puestos es tipica de los materiales de tipo NaCl deformados
a bajas temperaturas. Por debajo de 200 K, CoO y NiO son
fuertemente anisotrépicos (A = 5.1 para el CoO y 2.2 para
el NiO). Mediante la teoria eldstica anisotrépica (4), y utili-
zando la tensién de 100 MPa medida a 4.2 K (figs. 1 y 4),
se encuentra que la anchura médxima de equilibrio en un
dipolo estable es de 6 nm para el NiO y 3 nm para el CoO.
Estos valores son muy inferiores a los medidos experimen-
talmente, ~ 20 nm. para ambos compuestos. Por tanto, una
restauracién de la subestructura ha tenido lugar tras la
deformacién de 4.2 K, bien durante el calentamiento de las
muestras hasta la temperatura ambiente tras los ensayos, o
bien durante los procesos de preparacién de las ldminas
delgadas a MET.

En la regi6n de muy bajas temperaturas, los valores de
V* (del orden de 10b” e independientes del tratamiento
térmico), sugieren que el deslizamiento de dislocaciones est4
controlado por un mecanismo de Peierls. En esta situacion,
la deformacién estd controlada por la nucleacién de pares de
codos sobre las dislocaciones. La temperatura méxima T,
para la actuacion de un mecanismo de Peierls est4 relacio-
nada con la energfa de activacién H, para la formacién de
codos a T = 0 mediante H, ~ 30 k-T, (siendo k la constante
de Boltzmann) (2). A su vez, esta energia de activacién se
escribe como H, ~a(a-bt,E;)"2 donde a es el periodo del
potencién de Peierls, T, latensién de Peierls y E; es laenergia
de linea. E; es de la forma E; = (K-b%/4-1) log (R/r), donde
K es el coeficiente de energia para las dislocaciones (Ky,
para helicoidal, K, para arista), relacionado con las cons-
tantes eldsticas del material, y R es la distancia media entre
dislocaciones (R ~ 3.000 b).

Usando la teorfa eldstica anisotrépica (4) y las constantes
elasticas del CoO y NiO (2, 5) a bajas temperaturas, se
encuentra que los coeficientes de energia para dislocaciones
en arista Oy helicoidales son: K., =5.7%10'° Pa, K.
=3.6x10'" Pa para el CoO, y Ki=9.6x 10" MPa,
Kpe = 7.0 x10" Pa para el NiO. Usando estos valores de K
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en la expresi6n de la energia de linea, se obtiene que las
correspondientes temperaturas criticas para dislocaciones en
arista y helicoidales son: T = 126 K, T, = 59 K para el
Co0, y T = 80 K, T, = 100 K para el NiO. Comparando
estos valores con los resultados experimentales (figs. 1 y 4),
se deduce que la deformacién estd controlada por el movi-
miento de dislocaciones helicoidales en el caso del CoO
(TP ~ 70 K), como en muchos cristales con estructura tipo
Na(l, donde se ha encontrado que las dislocaciones helicoi-
dales tienen una velocidad inferior a las dislocaciones en
arista, y por tanto, controlan la plasticidad (6). En el caso
del NiO, los resultados experimentales (T.™P ~ 120 K) pa-
recen indicar que son las dislocaciones en arista las que
controlan la deformacién, en oposicién al caso general. El
origen de esta diferencia en el comportamiento mecénico de
ambos compuestos no se conoce, aunque podria deberse a
la distancia anisotropfa que presentan.
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Ensayos de fractura estables en materiales ceramicos
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RESUMEN. Ensayosde fracturaestables en materiales
ceramicos.

En este articulo los autoxes presentan una técnica
para realizar ensayos estables en materiales ceramicos a
temperatura ambiente, y a alta temperatura. Esta técnica
se basa en un sistema de metrologia ldser convencional,
el cual es usado para medir la apertura de la boca de la
grieta (CMOD) en una probeta prefisurada (SEPB). Este
nuevo método de ensayo utiliza una sefial analégica,
correspondiente al CMOD medido por el extensémetro
laser, como sefial de retroalimentacion para controlar
una maquina de ensayo servohidraulica.

El principal problema que presenta esta técnica son
las fluctuaciones en la medida debidas a corrientes de
conveccion, y a la velocidad finita de muestreo del apa-
rato. Estas fluctuaciones se pueden reducir mejorando
el aislamiento térmico del horno y promediando sobre
un nitmero no muy grande de lecturas. No obstante este
promedio reduce el tiempo efectivo de respuesta de la
maquina, y puede perderse el control sobre la misma.
Por tanto, es necesario alcanzar un compromiso entre la
amplitud de las fluctuaciones y la velocidad de muestreo.
En nuestro caso se encontré que un muestreo efectivo de
alrededor de 1 Hz reduce las fluctuaciones a £0.2 micras,
y permite obtener ensayos estables.

PALABRAS CLAVE. Ensayos fractura, materiales ce-
ramicos.
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ABSTRACT. Fracture stable test in ceramic materlals

This paper presents a technique for performing stable
test at room and at high temperature in ceramic
materials. It is based on a laser metrology apparatus.
This instrument is used to measure crack mouth opening
displacement (CMOD) on single-edge-precracked-beam
specimens (SEPB). The new feature consists in using an
analog output of this measurement as the feedback signal
to control a servo-hydraulic testing machine.

Fluctuations due to convective currents and the finite
sampling rate of the extensometer are the two essential
problems in this set-up. At the maximum sampling are
the fluctuations are too large for the machine to be
accurately controlled. These fluctuations are reduced by
improving furnace thermal insulation and tightness, and
by averaging over a certain number of readings. But this
averaging reduces the effective sampling rate. If this rate
is too low, the feedback signal becomes too retarded and
the machine also goes out of control. A compromise must
be reached between fluctuation and sampling rate. In our
case we found that an efective sampling rate of about
1 Hz —which reduced fluctuations to about 0.2
microns— was adequate to obtain the stable tests.

KEY WORDS. Fracture test, ceramics.
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