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INTRODUCTION

-

Ce travail est une introduction 3 1l'étude des défauts

de réseau des alumino-silicates de formule A1203 - Si02. Le but
d'une telle étude est double

1°) 'On peut espérer déduire de ces informations
‘des connaiésances supplémentaires sur les déformations géologi-
ques qu'ont subi les roches métamorphiques qui contiennent de
tels minéraux, en utilisant les concepts habituels de la défor-
mation plastique (sous-structure de dislocations, taille cellu-
laire...) qui peuvent &tre reliés 3 la température et 3 la con-
trainte de déformation et reconstruire partiellement 1'histoire

géologique (thermomécanique) de ces roches.

2°) Les mécanismes de changement de phase dans ces
minéraux sont mal connus et les diagrammes de phase sont contes-
tés et imprécis. I1 est tout & fait possible que la présence de
défauts (tels que macles ou défauts d'empilement) aide le chan-

gement de phases.

On a donc cherché 3 préciser d'un point de vue
cnéorique quels sont;les défauts possibles, les plus faciles 3
créer dans des strucfures aussi complexes que celles de ces
silicates ; on a d'autre part essayé de caractériser avec pré-
cision les défauts existant_rée;lement, qu'ils soient introduits
par des déformations naturelled’ ou qu'ils le soient par des dé-
formations expérimentales. Trés peu d'études ont été faites dans
ce domaine et le sujet est loin d'étre épuisé ; les cinématiques
de transformation de phases en particulier ne sont pas encore

comprises.

Les divers polymorphes du systéme Al203 - SiO2 sont

le disthéne,kla sillimanite et 1l'andalousite : ils sont considé-

rés par lés‘gﬁé&bgﬁﬁ&'eomme marqueurs thermodynamiques du métamor-




phisme, c'est d dire que la présence de 1'un ou plusieurs d'entre
eux dans une roche indique par comparaison au diagramme de phase
que cette roche a subi 3 un moment donné des transformations

dans des conditions de température et de pression que l'on pré-
cise, au mieux, grace 3 l'ensemble des minéraux marqueurs de la

roche.

Dans le premier chapitre, nous faisons le point
sur les données actuelles (et contradictoires parfois) concer-

nant le diagramme de phase.

'Dans le second chapitre, nous décrivons les struc-
tures cristallines des trois polymorphes ; nous utiliserons un
langage différent de celui de la métallurgie physique, car il
est préférable de raisonner sur des entités tétraddriques qui

traduisent mieux les propriétés cristallo-chimiques.

Le chapitre III est réservé aux observations de
défauts en microscopie électronique par transmission. Les résul-
tatsfrelatifS»aux sou§—structubes de dislocations observées,
montrent que dans lesftrois polymorphes nous avons des disloca-
tions de vecteurs de Burgers 1/2 ¢ et que les plans de glis-
sement doivent éviter de couper les chalnes d'octaédres Al0,

formant le squelette de ces polymorphes.

Dans les chapitre IV, nous décrivons des expérien-
ces de déformations plastiques et la sous-structure de disloca-
tions aprés déformation. Nous montrons que la densité de dislo-

cations reste faible malgré un 1ifor‘c pourcentage de déformationms.

De toutes ces observations, nous concluons que les
dislocations sontsorties du cristal aprés glissement. Il s'agit
de savoir comment elles se sont multipliées. Nous proposons un
' moddle de nucldation de dislocation qui tient compte de nos obsser-

vations. . .




CHAPITRE I

LE SYSTEME A1203 - SiO2

e o e e T S e e

I.1. - MINERALOGIE ET CRISTALLOCHIMIE DES SILICATES D'ALUMINE

Les silicates, constituants essentiels des roches, sont
formés principalehent d'Oxygéne (60,5 % en poids) de silicium (20,4 %)
et d'aluminium (6,4 %).uLa régle des rgyons ioniques dg Paul%gg .
prévoit que les ions Si * (PSi = 0,39 A rb = 1,32 A -;65 = 0,296 A)
doivent se placer au centre de tétraédres d'ions 0. Dans ces tétra-

&dres les liaisons Si - O sont trds fortes et dirigées, de sorte que

les silicates doivent &tre considérés comme des cristaux iono-covalents

{11}

On décrit et on classe généralement les silicates en
examinant l'arrangement des tétraédres Sioq— qui peuvent soit &tre
séparés, soit se toucher par leurs sommets, formant ainsi des chalnes,
des feuillets et méme des charpentes tridimensionnelles. Les proprié-
tés mécaniques des silicates dépendent beaucoup de 1'arrangement des

tétraédres dans la structure cristalline.

Pour les ions A13+, les régles de Pauling indiquent

r
o
qu'avec r,. = 0,57 A , AL 0,43 1'ion Al est 3 la limite entre
Al Ty -

les coordinances 4 et 6 , on peut donc le trouver soit au centre

de tétraédres (AlOu)S- soit au centre d'octaédres (AlOG)g_l Les

polymorphes du systéme Al SiO5 appartiennent 3 la famille des néso-

2
silicates ou silicates 3 tétraddrés isolés, ce qui signifie pour
les propriétés mécaniques que les dislocations pourraient glisser

sans couper de liaisons fortes Si - 0.

I.2. - DIAGRAMME DE PHASE

Le systéme Al1,0, - 8i0, contient les polymorphes (Andalou-

site, sillimanite, disthdne) avec un point triple dans le diagramme




pression - température Fig. 1. Ces polymorphes, déterminant chacun
en principe un domaine de température et de pression, sont habituel-
lement considérés comme des marqueurs thermndvnamiques du wmétamor-

phisme

f.;.

Le diagramme de phase de 5i0_, - AL, C_ a été dtudié tant

du point de vue expérimental {2 a 10} queQYhéoriqie {ralculs thermo-
dynamiques basés sur des mesures d'enthalpie de formation {11}).Le=s
travaux les plus récents, qui sont ceux d'ALTHAUS (1969) {3}, de
RICHARDSON, GILBERT et BELL (1968) et (1969) {5, 6}, de NEWTON (1966)
{4} avaient pour but la détermination des domaines d'équilibre des
trois polymorphes et de la position du point triple. Ils résument
également l'ensemble des données expérimentales antérieures. Seuls
les travaux récents cités au-dessus sont comparables entre eux car
ils étudient les courbes univariantes en ne faisant intervenir gue
 deux polymorphes & la fois. Le matériau de départ pour ces expériep-
ces est constitué de deux des minéraux du systéme A1203 - Si02 fine-
ment broyés en grains de 1 4 20 p en quantité égale pour NEWTON et
poﬁr RICHARDSON, GILBERT et BELL et en proportions différentes pour
ALTHAUS. La croissance d'une phase par rapport a 1'autre est détec-

tée par comparaison des hauteurs de pics des diffractogrammes avant

et aprés l'expérience.

Dans les travaux antérieurs, on partait soit de 1l'ensem-
ble des trois polymorphes, soit d'autres minéraux supposés redonner
1'un au moins des trois polymorphes, mais ces expériences ont conduit
3 des résultats trds contradictoires. Ceci conduisit ALTHAUS {3},
NEWTON {u}, RICHARDSON et ses collaborateurs {5, 6} 3 reprendre ces

expériences en minimisant le nombre de paramétres.

Malgré ces précautions, il subsiste d'importants dés-
accords (ou imprécisions) entre ces différents auteurs et méme entre

les différents essais d'un méme auteur.

* métamorphisme : ensemble des processus physico-chimiques qui se
 produisent dans les roches 3 1'état solide lors

d'un changement de température et de pression.
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Diagramme de phase du systéme AL203 - SiO?

Nous avons reporté les courbes expérimentales limites observées
Le point triple se trouve suivant les différents auteurs dans

le carré hachuré.




Plusieurs explications ont &té& proposées pour rendre compte de ces

désaccords

1°)

2°)

30)

Incertitudes sur la valeur de P dues § l'appareillage

utilisé

La pression hydrostatique est obtenue par milieu so-
lide (talc) dans l'expérience de NEWTON {u}. Par cette
technique la pression est inhomogéne dans la chambre

et sa valeur imprécise, car elle est calculée 3 partir
de la pression appliquée. RICHARDSON, GILBERT et BELL
{5, 6} ont utilisé un‘appareil ou la pression est obte-
nue par milieu gazeux, ce qui permet une mesure exacte
de la pression du milieu dans la chambre. ALTHAUS {3}

a déterminé la courbe d'équilibre Andalousite - Silli-
manite avec un appareil 3 pression transmise par fluide
mais il ne pouvait mesurer directemsnt la pression que
jusqu'a 8 k bars ; au-dessus, la pression étant esti-

mée 3 partir de la force appliquée sur la chambre.

RGle des impuretés

ALTHAUS {3} trouve que la présence d'impuretéds, méme
en tréds faible quantité, affecte les relations d'équi-
libre entre les pélymorphes et il interpréte ce fait
par les trés faibles différences d'entropie et d'éner-
gie libre entre les trois phases. Parmi les impuretés
les plus fréquentes, le fer se substitue aisément a
1'aluminium. Il note également qu'un excés. de quartz
dans le matériau de départ influence la direction de

la réaction.

Désordre structural

Dans le cristal parfait les tétraddres §i0, et Al0,
sont arrangés de facon alternée. Cependant, leur
ordre peut étre perturbé aisément, comme on le verra
dans 1'étude détaillée des structures cristallines.
(La mullite serait ainsi de la sillimanite mal ordon-

née) {12}. Un tel désordre pourrait se produire 3




haute température et affecter le diagramme de phase. {13}

4°) FEffet de l'eau

Il est contreversé. En 1968 RICHARDSON, GILBERT et
BELL {5} déterminent 1'équilibre disthéne -silli-
manite entre 700° et 1500°C ; ils concluent qu'il
n'y a pas de différences importantes entre des
expériences réalisées avec des produits de départ
"secs" et celles réalisées en présence de 20 3 50 %
d'eau. Leur conclusion est confirmée par la mesure
en R X des paramétres de réseau d'échantillons de
sillimanite et de disthéne synthétisés en atmosphére
humide. Ils ne trouvent pas de différences avec les
paramétres des échantillons qu'ils utilisent dans
leurs expériences. En 1969 {6} lorsqu'ils &tudient
1'8quilibre disthéne - andalousite, ils trouvent de
grands changements suivant la tenue en eau des mé-'
langes de départ. Les capsules contenant 20 3 30 %
d'eau, indiquent des transformations complétes en
1'un des polymorphes. Les capsules contenant 4 3 5 %
d'eau montrent seulement un changement peu important
par rapport au mélange de départ. Contrairement a
leurs résultats de l'année précédente, ils concluent
cette fois que la présence d'eau influence la trans-

formation de phase.

5°) Influence de la taille de grain

La plupart des expériences ont montré que lorsque

le produit de dgpart est une phase pure, on n'cbtient
aucune transformation de phase quelles que soient les
conditions de température et de pression. Ceci est
sans doute dii 3 une nucléation trés difficile de
germes de taille critique.

En effet, la création d'un germe sphérique de rayon r
de la nouvelle phase 8 au sein de la matrice « entrai-

ne un accroissement d'enthalpie libre




¢ 3 2
AG =z - —ar” (g, -~ g ) + 4 1 y
B a
3
y = énergie d'interface o ~ B

2 s

AG (r) est reporté Figure 2. On voit que la transfop-

mation exige la présence d'au moins un germe de taille
2y
s *
critique r = E““ g~
B o

La probabilité de formaticn d'un tel germe est

b 4
exp _-%%— , elle peut &tre trds faible si AGY est grand.

Fig. 2 Courbe de variation d'énergie en fonction de r

Dans les travaux récents déji cités, le produit de
départ est toujours un mélange de deux des polymorphes
finement broyés, ce qui élimine le probléme de nuclé-
ation. Cependagt la taille de grain influe encore sur
la croissance de la nouvelle phase (le temps néces-
saire pour une transformation compléte dépend évidem-

ment de la distance entre germes).

Enfin NEWTON {4} a remarqué qu'en abrasant le matériau de départ, il

obtenait un meilleur rendement de la transformation. Comme 1‘'abrasion

consiste 3 introduire des défauts de réseau (dislocations, macles...),

il n'est pas impossible que la présence de ces défauts aide la transi-

tion de phase. La différence dans le contenu en défauts des matériaux

de dép‘art<ﬂé8:difféz7ents auteurs pourrait €tre une origine supplémen-




taire de désaccords.

I1.3. - APPLICATION DU DIAGRAMME DE PHASE

L'utilité des trois polymorphes A1203 SiO2 en tant que
marqueurs de température et de pression est évidente dans 1'étude des
séries métamorphiques & condition que :

1) Ces polymorphes soient encore présents dans les roches

a l'affleurement qui sont dans des conditions normales

de température et de pression.

2) Les transitions aient effectivement eu lieu (et aient

été complétes), ce qu'autoriseraient les temps géologiques.

3) Que les déformations tectoniques qui introduisent des
défauts n'affectent pas de fagon sensible le diagramme de

phase.

On peut craindre que ces conditions soient Incompatibles
dans certains cas. Si les temps géologiques sont assez longs pour per-
mettre une transition d'un polymorphe en l'autre 3 haute température,
la transition inverse pourrait se produire au cours d'un refroidisse-
ment lent. Inversement si la condition 1 est réalisée, on n'est pas sir
due la condition 2 1'ait été. Enfin, si la condition 3 n'est pas réalisée,
c'est le principe méme de 1l'utilisation du diagramme de phase en gédologie

qui serait remis en cause.

C'est en vue de cette application géologique que des
pétrologiétes comme NEWTON, ALTHAUS, RICHARDSON et COLL ont essayé de
préciser le diégramme de phase. Pour notre part, nous avons essayé de
comprendre 1'influence possible des défauts en &tudiant d'abord les

défauts eux-mémes dans les divers polymorphes.




I1.1.

CHAPITRE 11,

CRISTALIOGRAPHIE

Dans ce chapitre, nous décrircns d'abord les mailles des

203 ~ SiOQ. Comme nous avons affaire 3
des cristaux iono-covalents d'un point de vue cristalle-chimique, on

trois polymorphes du systéme Al

peut les décrire soit comme des composés purement ioniques, avec un
sous réseau cationique et un sous réseau anionique ; <nit comme des
covalents constitués par des assemblages de tétraddres et octaddres.
En s'appuyant sur ces conditions extrémes, on essaiera dans la deu-
xiéme partie de ce chapitre de déduire d'une fagon théc:igque les dé-
fauts et les systémes de glissement possibles de ces structures. Enfin,

dans la derniére partie, on rappellera les propriétés physico-chimiques.

MAILLES ELEMENTAIRES

% Disthéne ::

La structure du disthéne a été analysée par St NARAY-SZABO, W.H. TAYLOR
ot W.W. JACKSON {14} et plus récemment par C.W. BURHAM {15}. Elle est
triclinique avec 4 A128105 par maille élémentaire. La structure est
centrosymétrique. Le groupe spatial est P 1, la densité 3,60.

Les paramétres sont

o
5,57 A
105° nut’

[o]
7,74 A ; c
101° 2' vy

o]
7,10 A 3 b
90° 5' 4 B

a

o

La Figure 3 représente la projeétion de la structure du disthéne suivant

[o01 ] (qui n'est pas perpendiculaire au plan de base (001)

% Sillimanite

- ey —

La structure de la sillimanite a été déterminée par TAYLOR {16} ;
reprise ensuite par HEY et affinée par BURHAM {17}. La maille est
orthorhombique contenant 4 Al2SiO5 avec le groupe spatial Pbnm et une

densité-= 3,25.




Les paramétres sont

La Figure 4 représente la projection de la structure de la sillimanite

sur le plan (001).

% Andalousite

La structure a ét4 analysée par RURHAM {17}. La maille ect orthorhom-
bique contenant 4 Al?Siﬂq par maille &lémentaire, le groupe spatial
est Pnnm, densité 3,15,

Les paramétres sont

o o
4= 7,78 A 5 b =7,92A 3, ¢ = 5,57 A

La Figure 5 représente la projection sur (001) de la structure de

1'andalousite.

Tous les polymorphes du systdme A1203 - Si02 (incluant la
mullite) peuvent 3tre décrits comme &tant construits autour de
chalnes d'octaddres AlO. paralléles 3 1'axe c et relies les unes
aux autres par des octasdres A106 et des tétradédres Siouet AlOu en

accord avec les régles de Pauling pour les rayons ioniques.

o@&wOOO

0-25 0950 02505t °

O = Aluminium

O = Silicium

(%]

O = atomes d'oxygéne aux cotes % et 3C

-atms d'oxygéne aux cotes O et

(Ml z\[

Fig. 3 : Structure du disthdne projetde suivant c (d'aprds ST NARAY-
SZABO et COLL)




O Oxygéne aux cotes % ee%g.
@ Oxygéne aux cotes O et%

Fig. 4 : Structure de la sillimanite projetée sur (001)

12

O Oxygéne aux cotes 0 et—g.
@ Oxygéne aux cotes % et 34£

Fig. 5 : Projection sur (001) de la structure de 1'andalousite
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1
7.2. -~ DESCRIPTION IONIQUE OU COVALENTE DES MAILLES ET PREVISION DES SYSTEMES
DE GLISSEMENT

Pour prévoir les systémes de glissement, il faut des
représentations simplifiées des mailles. On peut soit considérer ces
cristaux comme purement ioniques et formés de deux sous-réseaux
(anionique et cationique), soit comme covalents et constitués d'octa-

édres et tétraédres.

% Disthéne :

BRAGG et WEST {18} ont noté la grande similitude du disthéne avec un
réseau CFC légérement déformé. Dans le sous-réseau anionique CFC, les
cations Al et Si occupent respectivement des sites octaddriques et
tétraédriques.

La relation entre les vecteurs fondamentaux du réseau cubique 3 faces

centrées d'oxygéne et du réseau triclinique du disth&ne est :

ay = 3/2 anpe " 1/2 bCPC + Core
by = 2 Do
p ¥ 7 Fre * Cere

L'indice D ‘représente la maille du disthéne et 1'indice CFC, la maille
.du‘pseudo CFC d'oxygéne.

Dans les CFC, les plans de glissement &tant les plans {111}, nous dé-
crirons la structure du disthéne en considérant la séquence des plans
(111) du pseudo CFC qui correspondent aux plans (110)D du disthéne Fig. 6
{18}. ’ _

Les plans d*ggyééne s'empilent suivant la séquence standard ABC ABC...
Les ions A13 qui occupent des sites octaédriques se trouvent dans des
plans notés a, B, Y, de telle manidre qu'un site de type a soit iden-
tique 3 celui d'un type A, B & ceiui d'un type B et vy § celui d'un type C
(Y étant entre A et B et ainsi de suite). Les ions Siu qui occupent des
sites tétraddriques, se trouvent dans des plans notés a, b, ¢ avec une
position a defméme nature que A ou o, et a étant entre B et y et ainsi

de suite. Les plans a,-B, Y et a, b, ¢ ne sont pas complétement occupés.
Pour les plans d'Al le taux d'occupation est successivement 3/5, 1/5

3/5, 1/5 de telle maniére que nous écrivons la séquence de ces plans :

- 1 1
aI"‘,.Bs’ Yl’ ass Bl’ Yeg val LY 33,\-{.




Fig. 6

AN Nel

séquence des plans (111) o qui correspondent au pian {11

.
.

rangée compléte d'ions Al

: rangée 3 moitié pleine d'ions Al

. ) .
rangée vide

rangée 3 moitié pleine d'ions Si
plan de glissement (100),

G}D,




Ces indices se référent 3 des occupations de 1/5 et 3/5. Deux plans
tels que o, et aé sont presque identiques : tous les deux sont de
type a avec la méme occupation (3/5 dans le cas de notre exemple),
mais dans ces plans d'Al, il y a des rangées paralldles 3 l'axe c
qui sont vides et dans o, et aé ces rangées vides ne sont pas a

la méme position, d'ol 1'indice prime pour les différencier.

Pour les plans de Si, le taux d'occupation est soit 1/4, soit 0,
dtol la notation g5 bgs as bl’ co et cy- Les plans vides ne sont
pas dessinés sur la Figure 6.

Finalement, considérant 1'empilement.des plans (lll)CFC = (110)D, la

structure du disthéne peut étre écrite

B c

Ab° 73<ao BC o b1 Cay, B, c, A bl Yy a o

1 3

Yé a, B cy ai bl C a, Bé co A bl yi a, B ¢, aé b, € a, Bl o, A

I1 est nécessaire de considérer 12 niveaux d'oxygéne pour décrire
complétemenf la structure du disthéne. On peut remarquer que 1/2 [332]CFC =
[110]D est une translation du réseau, on peut alors décrire la maille
élémentaire avéc u plans d'oxygéne seulement, en regardant le long de
(110)D, mais cette derniére direction n'est pas per“endjoulalre a

1'empilement des plans (voir Flgure 6)

On peut noter que des sites octaedrques vacants s'alignent selon la
direction c et forment des canaux qui pourralent dtre des chemins de

diffusion preférentlelle.

Ainsi, avec cétte description "simple" de la maille du distheéne, on
peut recherchgrlles systémes de glissement possibles. Pour les vec-
teurs de Burgers c = 5,57 X est la plus petite translation &u réseau.
C'est probablement le vecteur de Burgers le plus fréquent de cette

structure. Dans le réseau CFC, ce vecteur est c = [110] il est

Cre ’
contenu dans le plan (III)CFC. Le systéme de glissement facile devrait

donc &tre [110]CFC, (111)ope ou [001] . (110),
Il est & noter que’contfairement aux vraies structures cubiques qui
possédent 4 familles de plans {111} &quivalents (et 12 systémes de
glissement %-<110>, {111}) le disthéne ne présente qu'un seul em-
pilement simple de plans (111) dans lequel il y a une seule trans-

lation [110] petite. On attend donc un seul systéme de glissement




[110] (pos (111 g = [o01] , (1100

11 faut en outre remarquer qu'une dislocation de vecteur
de Burgers b = [OOl]D ne glissera pas a n'importe quel niveau de 1l'em-
pilement représenté Figure 6 car les liaisons inter-plans ne sont pas
toutes équivalentes. Il est généralement admis que dans les silicates
les liaisons Si - O sont fortes et dirigées et ne sont pas coupées

facilement.

Ceci nous améne 3 examiner le disthéne comme un covalent
en faisant apparalitre les entités tétraedriques SiOu et octaédriques
Al0_. Ceci peut &tre réalisé Figure 7 sur la méme projection de la

6
structure que celle de la Figure 6.

Sur cette Tigure 7, la trace des plans.(lll)crc eat
encore horizontale. I1 y a plusieurs niveaux oh le glissement peut
se produire sans couper de liaison forte Si - 0, mais il n'y a pas
que cesplans ol le glissement est possible sans couper de liaison
Si - 0. Un examen détaillé de la maille montre que les plans (1OO)D =
(101)CFC sont aussi des plans de glissement possibles. Le niveau
correspondant est représenté Figure 7 par des pointillés. Ce sont

les deux seules possibilités de glissement facile.

v Les deux seules expériences réalisées sur le disthéne
n'ont mis en évidence que le plan (1OO)D. RAYLEIGH {20} caractérise
ce seul plan par observation de lignes de glissement sur échantillons
déformés et BOWLAND et COLL {21} ont observé par microscopie électro-
nique des dislocations largement dissociées dans (100)D de vecteur de

Burgérs totai = [OOl]D.
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Octaédre formant les Ab‘ Octaédre de e tétraddre
~ . . .
chalnes paralléles & & V liaison inter- % /
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[Tk 2
\i_,z

Fig. 7 : Projection de la structure du disthéne, décrite par des entités

tétraddriques et octaddriques, suivant la direction foo1l.




\

De plus (lOO)D est un plan de m3cle et le meilleur plan de clivage

(voir II.4.)I1 semble étre le plan de glissement le plus facile.

Ceci peut €tre compris par le fait qu'une dislocation
se déplacant dans (100)D ne coupe ni les liaisons dures Si - O, ni

les chaines d'octaddres qui forment le squelette de la structure.

Y-a-t-il d'autres systémes de glissement moins aiséds ?
Nous ne le savons pas pour 1'instant, mais en tout cas, c'est la
description en tétraddres et octaddres (Fig. 8) qui semble la plus
fructueuse pour expliquer les systémes de glissement aisés, nous

utiliserons donc la méme description pour les autres structures.

DISTHENE

Ve

Fig. 8 : Maille du disthéne représentée en entitds tétraddrique

et octaédrique, projetée suivant [001].
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% Sillimanite :

- ——

La structure de la sillimanite peut €tre considérée comme un assem-

blage de chalnes d'octaddres Al0. se touchant par une aréte, situdes

6
aw sommets et au centre de la maille (Fig. 9).

SILLIMANITE

Fig. 9 : Maille de la sillimanite, considérée comme assemblage

de tétraddres et octaddres, projetée sur (001).

Ces chaines sont paralléles 3 1'axe c et sont reliées les unes aux
autres par des doubles chalines de tétraddres alternés $i0, et A0,
(Fig. 10). 8i la succession de ces tétraddres dans la direction c
devient désordonnée, on obtient la'structure mullite de paramétre
- moitié dans cette direction {11}. Un tel désordre est possible et

a été observé 3 haute température dans d'autres silicates {12}.{13}.




_20_

Fig. 10 : Doubles chaines de tétraédres $i0, et AlO, alternés dans la
Sillimanite

% Andalousite :

La structure est construite autour de chaines d'octaédres AlO6 paralléles
3 1'axe c situes au sommet ainsi qu'au centre de la maille (Fig 11). Ces
chaines sont relides les unes aux autres par des tétraédres SiOL; et des

aluminium entourés de 5 oxygénes. Cette coordinance 5 non prévue par les
" régles de Pauling est tr@s rare et ne se préte 3 aucun modéle cristallo-

graphique simple.

ANDALOVSITE

Fig, 11 : Maille de 1'andalousite, projetée sur (001).
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Aucune étude de déformation plastique n'ayant été
réalisée sur la sillimanite et 1'andalousite, on en ignore les
systémes de glissement. Pour ces deux structures, on ne peut pas
faire une description en sous-réseaux anioniques simples comme
dans le disthéne mais on peut quand méme déduire des systémes de
glissement possibles, en gardant les régles énoncées précédemment,
c'est & dire éviter, pour une dislocation, de couper les chalnes

d'octaddres et les liaisons Si - O.

Pour le vecteur ae Burgers c = [001] est encore la
plus petite translation (c z 5,65 Z dans la sillimanite et ¢ = 5,57 X
dans l'andalousite). Ce vecteur autorise donc du glissement dans n'impor-
te quel plan paralléle aux chaines d'octaddres (h, k, o). L'obser-
vation détaillée des mailles indique qu'il n'est pas possible de
trouver un tel plan qui ne couperait ni les liaisons Si0, ni les
chaines d'octaédres. I1 faut donc s'attendre 3 un glissement beau-

coup moins facile que dans le disthéne.

Le fait que l'on retrouve le méme type de squelette
en chaine dans les trois structures, que la sillimanite se présente
souvent sous forme de fibres allongées dans la direction c suggére
que le glissement doit éviter de couper ces chaines. Ceci implique
la rupture de liaisons Si - O lors de la propagation des disloca-

tions dans la sillimanite et l'andalousite.

PROPRIETES PHYSICO-CHIMIQUES {22}

Disthape
Le disthéne présente un clivage parfait paralléle 3
(100) et un clivage moins net suivant (001). Une propriété physique

intéressante du disthéne est la variation de dureté suivant la face




- 22 -

considérée et la direction étudiée? Par exemple, sur la face (100)
la dureté varie de 6 3 7 (dans 1'échelle de Moh) dans la direction

paralléle 3 1l'axe B, et de 4 3 5 dans la direction paralléle 3 l'axe c.

Le disthéne est généralement bleu en gros cristaux et incolore

en lame mince.

D'un point de vue optique, le plan des axes optiques est presque per-
pendiculaire 3 (100) et incliné approximativement de 30° par rapport
3 [o10].

Chimiquement, le disthéne est trés inerte,.les solvants tels que l'acide
fluorhydrique, 1'acide orthophosphorique, 1l'eau régale sont sans action

sur lui.

Sillimanite

A S g

Les cristaux de sillimanite présentent un clivage peu
marqué paralléle 3 (010). La composition chimique est trds stabl$ par
rapport a la mullite; 1'impureté la plus fréquente est 1l'ion Fe3 .
Les cristaux se présentent sous forme de longs prismes incolores et

paralléles 3 1l'axe c.

Le plan des axes optiques est paralléle 3 (010), 1la
biréfringence est plus importante que dans le disthéne. La sillimanite

n'est pas attaquée par les solvants cités précédemment.

* Dureté mesurée par indentation é la pointe de diamant. C'est une pro-
priété semi-macroscopique difficile & relier aux limites élastiques
mais qualitativement, on peut dire qu'une faible dureté est équivalente
d la présence de beaucoup de systémes de glissement facilement activés.
La différence de dureté doit donc indiquer une grande anisotropie des
systémes de glissement : soit 1 seul systéme de glissement soit plu-

sieurs 3 limites trés différentes.
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Andalousite

L'andalousite clive facilement dans les plans paralléles
a (110). Les cristaux d'andalousite présentent souvent des impuretés

concentrées au centre et formant une croix en section (001)

Le plan des axes optiques est paralléle a (010) et la

biréfringence faible.

MACLES DU DISTHENE

Dans la mesure ol nous supposons l'existence d'un. seul
systéme de glissement facile dans le disthéne, nous devons envisager
la possibilité de maclage pour que ce cristal puisse accomoder une

déformation imposée dans une roche. La faible symétrie et la relative

. complexité de la maille, permettent d'envisager la formation devplu—

sieurs macles qui sont citéesdans les traités de minéralogie {22}.

Les informations les plus précises sur ces macles sont dues &

BOWLAND et COLL {21} qui les ont étudiées par microscopie électronique.
D'aprés ces auteurs, les macles citées en général dans la littérature

seralent :

B D e e D R Py
gl ranivnresiimepoigoeiimmanut ndiem e vueatinaginifiuste: s s miihaiur it gas Aoy

( )
( Plan de :  Vecteur de )
( macle :  macle )
( : )
(.._..-__....._...__._..._.....--_‘.._.. ———————————— )
¢ : : )
( (100) -+ 1/2 [o10] )
( i )
( : ; )
( (100) : 172 [oo1] )
( : : )
( : ‘ )
( (100) ¢ 172 [o11] )
( : )
( : )
( (001) : - 1/4 [100] )
( : )
( : )
( : )

TABLEAU DES ELEMENTS BE MACLE
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Avant d'étudier comment ces macles peuvent contribuer 3 la déforma-
tion plastique, il est utile de rappeler les principes géhéraux du

maclage.

La formation d'une macle peut €tre un mécanisme de défor-
mation plastique {23}. Une macle est formellement produite dans un
cristal par un cisaillement homogéne. Le déplacement d'une tranche
é€lémentaire de cristal est proportionnelle 3 la distance & un plan
de référence (plan de macle). Le déplacement relatif de 2 plans
adjacents (paralléles au plan de macle) est représenté dans le ta-
bleau ci-dessus par le vecteur de macle qui est nécessairement plus
petit qu'une translation du réseau. Aprés maclage, l'environnement
de chaque atome doif rester inchangé sinon on pourrait obtenir une
structure instable. Ceci limite considérablement le nombre de macles
possibles, de méme qu'une haute symétrie diminue le nombre de macles

possibles.

D'un point de vue géométrigue, le cisaillement homogéne trans-
forme une sphére en un ellipsoide de demi-axe a et ¢ (Fig. 12). Cet
ellipsoide posséde 2 sections circulaires (Kl) et (K2) qui représen-
tent les plans qui ne sont pas affectés par le cisaillement. (Kl) est

le plan de macle, et (KQ)’n’a subi qu'une rotation pure.

Fig. 12 : Une sph@re devient un ellipsoide par un cisaillement homoglne.
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L'intersection de Kl et K2 avec le plan de figure défini

par a et c donne les deux directions Ny et n,-

On distingue alors 2 types de macles :

Macle de 18re espéce :

Le plan (Kl) et la direction an] ont des indices de Miller simples
tandis que (K2) et [nl] sont irrationnels {2u}.

On peut batir une maille sur les vecteurs I I, tel que : I

; 1> I I3 1
et I2 sont dans (Kl). Ces vecteurs ne sont pas affectés par le ci-

saillement. [n2] est ratiomnel, il y a un vecteur de réseau 13
paralléle 3 [nz] gui est inchangé en longueur par le cisaillement,

il vient en Ié.

—13 est aussi un vecteur du réseau. La nouvelle maille construite sur
I,» I, et I] est la réflexion dans le plan de macle (Kl) de la maille

Il’ 12? ~Ia~§u réseau non c¢isaillé.

On passe de la matrice 3 la macle par une opération miroir, par rap-
port au plan.de macle (Kl) qui ne doit donc pas €tre un plan m du
cristal;_Le plan de contact entre les deux parties est le plan de

composition, qui est ici confondu avec le plan de macle.

Cette macle est la maille réflexive des minéralogistes.

Fig. 13 : Macle de 18re espdce
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Macle de 2éme espéce

(K2) et [nl] sont rationnels et (Kl) et [”21 ne le sont pas.

Fig. 14 : Macle de 2éme espéce

Deux vecteurs de réseau I1 et I, peuvent &tre choisis dans (K2) et

2

I, dans la direction rationnelle [nl]. Ces vecteurs forment une
maille qui est reconstruite en I!, Ié, 13 par cisaillement.

2° I3

est une rotation de 180° autour de ny qui ne doit pas

La relation dtorientation entre les deux réseaux bitis sur -Il, !

s ', I ‘
et sur Il’ 12, I3
étre une opération de symétrie du cristal. C'est la macle de rotation

ou axiale.

- 8i (Kl)’ (KQ)"[nl]’ [n2] sont rationnels, la macle s'appelle macle
composée. Dans tous les cas, la macle sera définie par son plan de

macle (Kl) et la direction du cisaillement [nl].

12
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Nous ‘avons essayé de construire les macles du disthéne annon-
cées dans la littérature en raisomnant sur le moddle cristallographi-
que cité plus haut, et enlconservant les entités tétraédriques et oc-

taddriques.

La structure idéale du disthéne est montrée Figure 15, en

projection sur un plan perpendiculaire 3 la direction c du disthdne.
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Les cdtes sont mesurées avec ¢ vers le bas. Cette projection montre
bien les chaines d'octaédres AlO6 aux sommets et au centre des mailles,
reliées entre elles par des chaines d'octaddres AlO6 et de tétradédres
8104.

Macle (100) ; 1/2 [o10].

Nous avons pu construire une macle de 1lére espéce avec les

éléments ci-dessus, en opérant comme suit

Les plans (100) sont horizontaux et vus de bout. Les cisail-
lements se feront facilement dans les inter-plans qui ne contiennent

ni liaisons S8i - 0, ni de chaines d'octaédres AlO_. (c'est le méme

. 6
niveau que celui envisagé pour le glissement des dislocations). En
répétant 1'opération toutes les distances a , on construit la macle

‘représentée Figure 16.

On passe du cristal parfait 3 la macle par un miroir supr
(100), mais pour retrouver les mémes cOtes dans la structure maclée
et non maclée, il faut déplacer l'origine de la maille dans la macle
de c/2. Ceci se traduirait en microscopie &lectronique par un déphasa-

ge .supplémentaire qui affecterait le systdme de franges.

La dislocation de macle correspondante aura un vecteur de
Burgers 1/2 [010]. Dans ce cas, le plan de macle est confondu avec

le plan de composition.

‘Macle (100), 1/2 [oo1].

Nous avons gardé la méme projection de la maille pour cette
macle, car c'est la seule représentation simple du disthéne. Ce sont
les cOtes des différents atomesgéde part et d'autre du plan de com-
position, qui caractérisent la macle (Fig. 17). Celle-ci est obtenue
par des cisaillements 1/2 [001] toutes les distances a, dans le méme
inter-plan que précédemmént. L'opération qui fait passer de la matrice
& la macle est cette fois une rotation ae 180° autour de la direction

de cisaillement n_ . Il s'agit donc d'une macle de seconde espéce. Il

1’ v
faut encore faire un changement d'origine pour obtenir la méme cSte
des atomes dans les régions maclées et non maclées, ce qui affectera

le contraste en micrds@apie électronique.
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Macles (100), 1/2 [o11].

Ce serait la superposition des deux autres (Fig. 18) et deux
maclages successifs trds proches (100) 1/2 [010] et (100) 1/2 [oo1]
pourraient &tre confondus au microscope optique avec une pseudo macle
(100) 172 [o11].

Nous n'avons pu trouver d'opération de miroir ou de rotation

qui fasse correspondre la matrice avec une telle macle.

Nous n'avons pas su construire la 4éme macle annoncée dans la

littérature (001) 1/4 [100]. I1 est 3 remarquer que l'angle a = 30° 5'
L

_ 2
1l'axe a devenant un axe de symétrie d'ordre 2 et le plan (001).un

est presque un angle droit. Si a = » On augmenterait la symétrie,

plan miroir ; ceci justifie les deux premiéres macles (car 1 des

éléments est axe de symétrie).




Fig. 15

i Structure idéale du disthéne, projetée suivant ¢

Les cOtes sont mesurées vers le bas.
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8YS
Fig. 16 : Macle (100), 1/2 [OlO]» du disthéne Qﬁ"




Fig. 17 : Macle (100), 1/2 [001] du disthene. NS
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Fig. 18 : Macle (100), 1/2 [011] du disthéne.
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CHAPITRE 111,

OBSERVATION EN MICROSCOPIE ELECTRONIQUE D'ECHANTILIONS DEFORMES

Dans ce chapitre, nous rapportons la caractérisation
des défauts et nous essayons de les corréler 3 la déformation plas-
tique. La microscopie électronique par transmission nous donne le
moyen direct d'observer les dislocations et d'en tirer des analyses

sur les modes de déformations.

PREPARATION DES ECHANTILLONS

- e S e e e e e e o o -

% Disthéne : Nous avons travaillé sur des mono-cristaux de

provenances diverses.

- Le Muséum National d'Histoire Naturelle nous a fourni du

disthéne provenént'de la région des Alpes du St Gothard.

- Nous avons &également travaillé sur du disthéne des mon-

tagnes rocheuses canadiennes.

Au début, nous orientions les &chantillons par diagramme de Laue,
puls nous nous sommes apergus que par clivages successifs nous
obtenions des lames minces paralléles 3 (100) de quelques. dixiémes

de mm d'épaisseur.

% Sillimanite :

Le Muséum National d'Histoire Naturelle nous a fourni de
la sillimanite proveﬁant de Chester (Connecticut U.S.A.). Certaines
sillimanites sont manifestement fibreuses, car elles se délithent
en fibres de quelques dixiémes de mm dans les doigts. Par contre,
pour 1'échantillon du Muséum, le tenue mécanique était excellente
il nous avait été fourni comme étant un mono-cristal. Malgré ceci,
il est impossible de l'orienter par rayons X comme le montre le

diagramme de Laue (Fig. 19) qui ressemble plus 3 un diagramme de




poudre qu'a celui d'un monocristal. Donc nous devons avoir des
fibres trés fines mais bien liées donnant 3 l'aggrégat une bonne
tenue mécanique. Ppur ces échantillons, nous avons fait des lames

. ) J .
minces, & la scie diamantée, sans pouvoir les orienter au préalable.

Fig. 19 : Laue de Sillimanite

% Andalousite :

- Le Muséum nous a fourni de 1'andalousite de Lisens (Tyrol).

- Nous avons également travaillé sur de l'andalousite de

variété chiastolite de Bretagne.

L'orientation des &échantillons d'andalousite a été réalisée par
diagramme de Laue. Les plans (001) sont facilement reconnaissables

car les impuretés forment une croix dans ces plans.

II1.1.2. Lames minces.

- 00— -

La préparétion des lames minces se fait en deux étapes
- d'abord un amincissement mécanique. On part d'un échantillon de
3 mm de diamétre que-l'on colle au baume du Canada sur des lames de
verre pour &tre aminci par polissage manuel avec un abrasif (carbure
de silicium) puis poli au;grain de diamant de 6 p puis 1 u. Le
polissage se fait jusqu'3 une épaisseur d'environ 3/100&mes de mm
que l'on contrdle optiquement au microscope polarisant en fonction
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de la place des teintes de polarisation dans 1'échelle de Newton.
Pour le disthéne, la biréfringence pour 30 u d'épaisseur donne

la fin du premier ordre, c'est 3 dire brun-jaune

- l'amincissement est terminé pag bombardement ionique, pour obtenir

des épaisseurs de 3 000 3 4 000 A nécessaires 3 l'observation en mi-

~

croscopie électronique par transmission 3 100 KV. Un gaz rare de

faible pression est ionisé et les ions ainsi créés (d'une énergie de
quelques KV) sont utilisés pour bombarder une cible, dont les atomes

sont éjectés.
Les conditions de bon amincissement sont pour les trois polymorphes
- tension d'ionisation 7 3 8 KV ;

- inclinaison de 1'échantillon dans le faisceau de 8 & 129 ;

courant ionique de l'ordre de 50 mA ;

~ temps d'amincissement variable de 30 3 80 heures suivant

1'épaisseur et 1'orientation de 1'échantillon.

e T s e i ot s S . e Sl 8 e T o o o o T = WM = i M = R e = — T = — = —— - — — — " ——

Pouf.éviter.les phénoménes de charges qui se produisent sur
les échantﬂllbns'isolants lorsqu'ils sont irradiés, on doit recou-
vrir ces échantillons d'un film fin conducteur. Nous avons utilisé
du carbqnefﬁapérisé sous vide. La couche doit &tre la plus fine pos-

sible'pour,nekpas atténuer le contraste pendant 1l'observation.

CONDITIONS D'OBSERVATION

Les échantillons ont été ,pbservés au microscope électronique
Philips EM 300, sous une tension accélératrice de 100 KV. Notons tout

d'abord les points suivants

- nous ‘n'avons jamais observé de transition spontande qui
aurait pu 8tre induite par l'irradiation électronique qui
chauffe le cristal et produit des paires de Schottky 3

- les dégdts d'irradiation sont modérés et permettent ume

observation aisée de la méme plage pendant plus d'un heure
3 100 Kv.




La caractérisation des dislocations consiste 3 déterminer
1'orientation de la ligne (observation stéréographique avec deux
images réalisées avec une inclinaison différente) et le vecteur
de Burgers b. Pour cela,. on utilise habituellement la régle d‘ex-
tinction de 1l'image de la dislocation lorsque le vecteur de dif-
fraction g est perpendiculaire & b ; en fait, il faut g.b=zo0
et g.(b Au) = 0 {25}. Avec deux extinctions (2 g différents), on
obtient b de facon non ambigiie. Cette rdgle peut &tre légérement
faussée lorsque le cristal présente une forte anisotropie, il y a
alors toujours du contraste résiduel. On ne peut donc se fier au
critére habituel g.b = O pour caractériser b, qu'avec précaution ;

il faut se méfier d'une analyse incompléte.

Nous avons été &tonnés de constater que ce critére s'appli-
que bien 3 nos cristaux. Nous observons seulement un faible con-

traste résiduel en champ clair.

Il est plus pratique de se placer en conditions de faisceau
faiblement excité ou "weak beam" car la région qui est en bonne con-
dition d'orientation est bien plus vaste, surtout dans les cristaux

 assez déformés. Nous n'observons plus alors de constraste résiduel

pour g.b = 0, ce qui pourrait signifier que le faible contraste rési-
duel observé en champ clair était 44 3 des conditions de deux ondes
imparfaitement réalisées.

Noué avons donc pu caractériser la plupart des dislocations
sans ambiguité.iEn outre, nous observons que les dislocations sont
dissociées dansAies trois polymorphes et la méthode du weak beam

est bien adaptée 3 ce type d'observation.

Chaque dislocation partielle produit alors un pic dont 1la
largeur é‘mi*hauteur est trés fine (de 1l'ordre de 20 X) ; ces pies
permettent ‘de bien localiser la position des dislocations partielles
et de mesurer précisément leur séparation, donc de calculer 1'éner-
gie de faute y. La technique du weak beam étant assez peﬁ'emploYée,

nous la rappelons en annexe.




III.3. - OBSERVATIONS

I11.3.1. Caracterlsatlon des dislocations observées dans _le disthéne.

Lorsque nous travaillons en conditions de weak beam, il n'y a
 pas de contraste résiduel pour des g perpendiculaires 3 [OOllD, pour
toutes les dislocations que nous avons observées dans le disthéne qui

de ce fait sont caractérisées d'une maniére non ambigie (Fig 20-21).

g = 001
1y
| NORE——
Fig. 20 : Lame (100) dislocations Fig. 21 : méme lame. Toutes les
visibles dislocations sont éteintes.

B

Nous avons utilisé comme g pour éteindre les dislocations : 140,
010, 120, qui sont ceux que l'orientation de notre lame permet d'attein-
dre. '

[OOI]D correspond bien au vecteur de Burgers que 1tétude
cristallographique prévoyait (c ‘est la plus pet;te translation du

réseau).

Nos conditions de weak beam sont : g = 002 fortement excité,
image réalisée avec g = 004, ce qui correspond 3 un écart aux condi-
tions de Bragg s = 1.51072 a7t ce qui permet d'évaluer la largeur
de dissociation avec une précision de l'ordre de 5 % (voir annexe II).

Toutes les dislocations observées sont dissocides (Fig. 22).




Les deux partielleS’s'éteignenf simultanément, ce qui signifie que

les vecteurs de Burgers des deux partielles sont colindaires.

Fig. 22
Dislocations dissociées dans
le disthéne. Largeur de dlsso—
ciation = 400 A (Image en fais-

ceau faible).

Une telle dISSOClatlon peut €tre expliquée en observant la

mallle élémentaire. La dissociation

c+1/2 ¢ + 1/2 ¢

dans 1le plan de.gliséement (1OO)D, ne perturbe pas le réseau anionique.

(1/2 [001]5 est une translation du réseau d'oxygéne). En outre, les
_relations de premier voisin ne sont pas modifiées par une telle faute.
Les cations Al et Si conservent un environnement octaédrique et tétra-
édrique d'oxygéne. Seules sont. affectées les positions des seconds
voisins, pour le’sous-réséau cationique. La structure du disthépe
étant fortement covalente, cette perturbatlon ne crée que des fautes

de falble energle.

le]
Les largeurs de dissociation observées sont de 1l'ordre de 400 A.

Les corrections que la méthode du faisceau faible nous permettent de
réaliser sur les mesures sont négligeables pour des largeurs de disso-
ciation aussi importantes (0,3 % alors que la mesure est réalisée 3

5 % vu 1'étalonnage du microscope).

Toutes les,di51QCations des échantillons observés se trouvent

dans les plans (100)D, ce qui sighifie que

1°) Le plan (100) est probablement le seul plan de gllssement

actif pendant la deformatlon H
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2°) I1 n'y a pas d'évidence de montée ni de"glissement" dévié
(cross-slip) ce qui suggére que les déformations n'ont pas eu lieu
d température élevée ou bien qu'il n'y a aucun durcissement ni accu-
mulation de dislocations, au cours de la déformation qui auraient
nécessité de la montée ou du "cross-slip". La densité de dislocation

ne dépasse jamais 1082 (Fig. 23) excepté en téte de fissure (Fig. 2u).

Fig. 23
Densité typique de dislocation dans
8 2

le disthéne (< 10°em “).

Fig. 24
Densité de dislocation plus élevée

en téte de fissure.

AN

En outre, on ni'observe jamais de direction préférentielle.

Aucune autre trace habituelle de déformation n'a été observée
(ni sous-joint, ni débris). Parfois des empilements de dislocations

c dissociéés, (rig; 25).
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g = 001

Fig. 25
Empllement de dislocations ¢ disso-
ciées dans le disthdne (Image en

faisceau faible).

_—-—4.—1.-_'.-____—_._....__..___._-—..._...____-.-___..._..__.....,-.__.._.-

Les échantillons de sillimanite se présentent sous forme de
longues régions monocrlstalllnes paralleles 3 1'axe c (Fig. 26) et
' dont les desorlentatlons relatives peuvent atteindre plusieurs di-
zaines de degres.
g = 002

Fig. 26
Lame -mince de sillimanite montrant
les cristallites paralldles 3 1'axe
5,‘Qui donnent 1l'aspect fibreux 3

¢e cristal.

1l

La largeur de ces domalnes dans notre &chantillon est de 1l'ordre du
micron. -Ceci expilque d la fois l'aspect macroscopique fibreux de ce

cristal (parfois appelé fibrolite) et 1"impossibilité d'orienter le
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g = 001

Fig. 25
Empilement de dislocations ¢ disso-
ciées dans le disthéne (Image en

faisceau faible).

-m‘..._—-—--“_-.-—_______.-——.._...._....._....._____-._.__.-_-__.—.._...——___.—

Les echantlllons de 31lllman1te se présentent sous forme de

longues reglons monocrlstalllnes paralléles 3 1l'axe c (Fig. 26) et

dont les desorléntatlons relatives peuvent atteindre plusieurs di-
zaines de degrés.

g'= 002

Fig. 26 ‘
Lame mince de sillimanite montrant
les cristallites paralldles 3 1'axe
¢, qui donnent 1'aspect fibreux 3

¢ce cristal.

1w

e |
La largeur de ces domalnes dans notre échantillon est de 1l'ordre du

micron. Cect explxque 3 la fois l'aspect macroscopique fibreux de ce
cristal (parfois appelé fibrolite) et 1'impossibilité d'orienter le
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cristal par la méthode de Laue.

A 1'intérieur de chacun des petits monocristauk, on observe
des dislocations dont certaines ont pu &tre caractérisées par appli-
cation du critdre d'extinction habituel g.b =0 et g.(b A 1w =0
valable pour les cristaux isotrbpes. 11 s'agit pour ‘la majeure par-
tie de dislocations vis de vecteur de Burgers c (¢ = 5,57 Z est la

plus petite période du réseau). Ces dislocations sont largement dis-

sociées (Fig. 27).

g = 004

Fig. 27
Lame (010) de sillimanite. Disloca-

tion ¢ vis dissociée.

l'p

On observe d'autres dislocations dont les vecteurs de Burgers
n'ont pu &tre caractérisés. Nous n'avons pas trouvé de g qui les

éteignent.(Fig. 28a et b).

[
v

. 4 e Fig. 28a et 28b
a)'Trois familles de dislocations ;

b) Seuls les c vis ont été caractérisés (Image en faistceau faible).
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Leurs vecteurs de Burgers semblent n'&tre ni a ni b, les plus petites

translations du réseau aprés c, car g = 004 ne les éteint pas, ou
bien l'anisotropie élastique empéche d'avoir de bonnes extinctions

pour g.b = Q.

Etant donnée la grande similitude cristallo-chimique entre
disthéne et sillimanite, il est étonnant de ne trouver dans le dis-
théne que les dislocations de vecteurs de Burgers c. Notons cepen-
dant que dans la sillimanite, nous ne trouvons ces autres disloca-
tions que dans des sous-joints, fréquents .dans cette structure, et
il n'est pas évident qu'eiles solent glissiles. (Les dileCations
libres sont toutes des dislocations 2). D'aiileuré, dans les sous-
joints, ces dislocations non earactermsees sont beaucoup moins dis-
soc1ees bien que leurs veéteurs de Burgers soxent manifestement
plus grands j ceci peut etre du aufalt qu'elles coupent ou distor-
dent les chaines du squelette, ce qui réduit considérablement leur

mobilité.

On observe aussi de nombreux défauts plans qui n'ont pu tous
etme caractermsés.»Certains sont manifestement des sous-joints qui
pehvent etre resolus en dislocations sur des images en faisceau fai-
ble (Figure 29). D'autres défauts plans non caractérisés séparent

des régions trés désorientées.{26}.

—

101

1]

Fig. 29
Image en faisceau faible de sous-

joints et de fautes.
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Les clichés de diffraction de la sillimanite présentent des extinc-
tions systématiques que nous pouvons interpréter par les symétries

du cristal. La sillimanite appartient au groupe spatial Pbnm.

Le tableau ci-dessous donne les conditions de non-extinction

D T e S TS e = A h e o T e A  — ~ — — —— ————— o~ _—— _——

( )
( Classe de Condit%ons.de )
( RéFlexion non-ext;n§tlon )
( (n = entier) )
( )
e e )
( )
2 hkl ¢ Pas de condition )
: )

( hol : h+1=2n )
( : )
E k k o : Pas de condition )
: )

( ok 1 k = 2n )
( : )
- hoo : h = 2n )
( : )
( ok o : k = 2n )
& : )
- ool 1 = 2n )
( )
- ( )

- - b o Wt i T W T Tt b . - T ] o T AT WD o R A e = o o o e o o o
e e e e o . " T - —— " — " —— " _——  —_ = = o = = i - —

Ces conditions sont bien vérifiées expérimentalement pour des lames

pas trop minces.

Dissociation et plan de glissement.

o
y

Les observations indiquent que les dislocations ¢ sont
dissociées en deux partielles colinéaires (extinctions simultanées
des deux partielles). Comme pour le disthéne,.la dissociation
c > 1/2 ¢ + 1/2 ¢ conduit 3 une faute de faible énergie car elle

conserve les entités tétraddriques et octaddriques et notamment les
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chalnes. Cette faute change simplement les voisinages dans les

doubles chaines de liaison comme le montre la Figure 30 :

a) b)

Fig. 30 : - a) Les doubles chaines de tétraddres avant le passage
d'une dislocation : un tétraddre Siou est entouré de 3 tétraddres
AlOu et inversement ;

- b) Les doubles chaines de tétraddres aprds le passage
d'une dislocation de vecteur de Burgers ¢/2. Un tétraddre SiOl+ est
entouré de deux tétraddres AlO, et d'un tétraddre 8i0, et féciprq-

Yy
quement.

Une telle faute peut &tre réalisée dans les divers

plans (100), (010), (110) et (110).

Nous avons donc cherché 3 caractériser le (ou les) plan(s) de
dissociation en mesurant la largeur de dissociation apparente pour
diverses inclinaisons de 1'objet. Si d est la vraie largeur de dis-
sociation et 8 la largeur apparente mesurée sur 1l'image, on a :

3 £ g8in ¢ cos ¥




La technique utilisée est montrée (Fig. 31). La
mesure de d par microdensitométrie permet de déterminer le plan
de dissociation sans ambiguité par comparaison avec les courbes

théoriques obtenues pour les divers plans possibles.

Nous trouvons effectivement des dissociations dans les divers
plans proposés, avec des largeurs de dissociation sensiblement
équivalentes de 1'ordre de 300 Z. Etant données ces grandes lar-
geurs de dissociations, les plans de glissement sont probablement

les plans de dissociation.

En outre, comme il s'agit préférentiellement de dislocation vis,
des giissements déviés (non nécessairement accompagnés de constric-
tions) peuvent se produire qui conduiraient 3 du glissemenf non
cristallographique (pencil glide). Il y a eu certainement de 1la
montée de dislocations, car dans les sous-joints, les dislocations
sont réguliérement espacées. C'est une bonne figure de recuit, car
la densité de dislocations libres est faible et les sous-joints

bien formés.

III. 3. 3 Sous—structure observée dans 1l'andalousite.

L'andalousite a été treés peu étudiée. Comme pour les autres

polymorphes du systdme Al,0, - Si0,, nous avons observé des dislo-

. 2?
cations de vecteurs de Burgers 1/2 c et des défauts plans parallé-

les & l'axe c (Fig. 32).

= 001 Fig. 32
Dislocations et fautes paralldles

4 ¢ dans l'andalousite.




Plan phote »)

Fig. 31 : Description de la technique utilisée pour déterminer le plan
de dissociation.

a) Position du ruban de dislocation par rapport au plan de la photo.

d est la largeur vraie de dissociation, p la projection de d sur le
plan photo. x est 1'angle entre d et A. )

b) distance entre les images des partielles sur le plan photo : é est
1'angle entre A et la ligne de dislocation. La séparation apparente &
est mesurée avec un micro-densitométre, pour une série d'images en con-
dition de faisceau faible, avec des inclinaisons différentes de la lame
(=45 < T < +45). Nous gardons rigoureusement les mémes conditions de
diffractions et de grandissement pour toutes les photos (M 17 sur le
Philips EM 300). .

¢) Détermination des deux angles ¢ et x théorique, projection stéréo-
graphique du plan de la lame 3 Tilt = O (perpendiculaire au faisceau
d'électron), I est la direction de la ligne de dislocation dans 1‘'espace.
d) Comparaison de la courbe obtenue, figurée par les flé&ches : ;, avec
les plans possibles de dissociation (1 est 1'inclinaison de la lame).
Dans notre cas, on voit que la courbe obtenue correspond au plan (100).

R

oy




I.4.- INTERPRETATION ET DISCUSSION DE CES RESULTATS

La faible densité de dislocations observées dans le
disthéne, ainsi que le fait que nous n'ayons pas de sous-joints,
rendent surprenant qu'un tel cristal ait pu accomoder une déforma-
tion arbitraire imposée par les processus géologiques, avec un

seul systéme de glissement.

Les géologues ont montré que la région des montagnes
rocheuses canadiennes d'ou provenait notre disthéne, avait subi de
fortes déformations (Mansy, thése Lille). A 1'échelle des massifs
rocheux, la déformation est é&tudiée par les géologues d'un point
de vue cinématique qui ne fait pas intervenir les propriétés phy-
siques des matériaux. A une échelle plus petite, la microscopie
optique a montré que les autres minéraux voisins du disthéne dans
cette roche présentaient des traces de déformation plastique. Il
est difficile de franchir le "gap" entre la déformation macrosco-
pique du massif et la déformation du grain, mais nous nous atten-
dions quand méme 3 ce que le disthéne étudié présente une plus for-
te densité de dislocations résultant de sa déformation plastique

comme c'est le cas pour le quartz, l'olivine...

On peut alors se demander si les dislocations obser-
vées ne sont pas plutdt des dislocations de croissance que le disthé-
ne aurait cristallisées dans cette roche postérieurement 3 la défor-

mation. Ceci montre la grande complexité des déformations géologiques.

Pour tirer des renseignements de telles observations,
il est nécessaire de comparer les sous-structures de dislocations
observées aux sous-structures obtenues lors de déformations expéri-

mentales.

Dans ce type de comparaison, le marqueur est surtout
la densité de dislocations et leur morphologie. C'est pour cette rai-
son que nous avons entrepris une étude de déformation du disthéne en
compression uniaxiale & vitesse constante qui est développée dans le

chapitre suivant.

Dans la sillimanite, les défauts de réseau s'interpré-
tent bien a partir du modéle cristallo-chimique développé au chapitre II.
Les fautes‘'de faible énergie et les plans de glissement aisé des dis-

locations ne perturbent pas‘le squelette des chaines d'octaédres AlOs.
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Seul l'ordre des tétraédres de liaison SiOu et AlOu est affecté,
comme pour la transition sillimanite - mullite, ceci permet de
comprendre au moins qualitativement que l'on puisse accoler des
cristallites d'orientation différente 3 condition que leurs chal-
nes d'octaddres (axe c) soient paralldles. La nature de ces inter-
faces reste 3 étudier. La sous-structure de dislocation de la sil-
limanite, bien arrangée en sous-joints, est cohérente avec une dé-

formation haute température, comme 1'indique le diagramme de phase.

Si certains joints paralldles 3 c, séparant les do-
maines, peuvent s'@tre formés pendant la croissance du matériau et
non pendant la déformation, d'autres composés de dislocations E_
sont manifestement la trace d'une déformation haute témpérature.
Le probléme du nombre de systémes de glissements actifs reste ou-
vert. Comme pour le disthéne, on comprend mal comment la sillima-

nite peut accomoder une déformation arbitraire.
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CRAPITRE 1V,

DEFORMATION PLASTIQUE DU DISTHENE

- RAPPELS DES RESULTATS ANTERIEURS

Les études de déformation plastique du disthéne sont frés
peu nombreuses. C.B. RAYLEIGH en 1965 {20} fut le premier 3 étudier
la déformation plastique du disthéne. Il observa des lignes de glis-
sement sur les différentes faces de 1l'échantillon dont il déduisit
les caractéristiqués du systéme de glissement unique du disthéne :
plan de glissement (100) ; direction de glissement [001]. Il a réa-
1isé des déformations de 5 3 10 % sous une pression de confinement
de 5 3 7 k bars et dans un domaine de température de 700° & 800°C.
Ses observations au.microscope optique révélent essentiellement

1'existence de bandes de pliage, mais ne mettent pas en é&vidence

des macles mécaniques qui auraient été produites par la déformation. (

Plus récemment, BOWLAND, HOBBS et Mc LAREN 1977 {21} ont repris

1'étude de la déformation du disthdne dans les cdonditions particulidres
- suivantes : 1'éprouvette est cylindrique (4 = 5 mm), le plan (100)

(le plan de glissement) est orienté paralldlement 3 l'axe du cylin-

dre et la direction de compression est [001]. La pression de confi-

nement est obtenue par deux types d'appareillage : 1l'appareil de

Griggs oli le milieu de confinement est solide et 1'appareil de

Paterson ol le milieu est gazeux. La pression de confinement atteinte

est de l'ordre de 15 k bars dans un domaine de température allant de

400° 3 g00°C. |
17
Ils observérent par microscopie optique, des bandes

" de pliage possédant des "stries'" 3 1'intérieur. Ces stries sont iden-
tifiées, par microscopie é&lectronique comme étant des micro-macles. Le mi-
éroscope électronique révéla également la présence de fautes d'empi-
lement, bordées par des dislocations partielles, de vecteur de Burgers

1/2 [bOl] ; ils appellent ce type de faute : super dislocation.

BYS
Utk
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Ces premiéres études ont été réalisées dans le but

~d'observer les différents types de sous-structures obtenues dans
différentes conditions expérimentales. Ces auteurs n'ont pas cher-
ché 3 déterminer les paramétres d'activation du glissement du dis-
théne, ni la limite &lastique en fonction de la température et de

l'orientation de la contrainte, ce que nous dvons tenté de réaliser.

IV.2. - TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Nous avons pu déformer sous pression de confinement
des échantillons de disthéne 3 différentes températures. Ce type
d'essais, précis et fiable, nous a permis de suivre 1'évolution de °
la limite élastique en fonction de la température. De plus, 3 la
température ambiante, il a été possible de mesurer le volume d'ac-
tivation par la méthode classique de relaxation de contrainte.
L'évolution des volumes d'activation en fonction de la déformation,
donne pour cette température particuliére, une détermination préci-
se de la limite élastique : elle correspond 3 la valeur de la con-
trainte pour laquelle le volume d'activation cesse d'évoluer et
atteint sa valeur constante qui correspond au processus microsco-
pique stationnaire de glissement. Nous rappelons briévement en

annexe II la thermodynamique du processus de glissement activé.

L'orientation des éprouvettes est choisie de maniére
d ce que le facteur de Schmid ¢ = cos 6 sin x du systéme de glis-

sement soit maximum.

’ 12
angle entre la direction de compression et la normale au plan

8 =
de glissement, voisin de u45°.
X = angle entre la direction de compression et la direction de glissement

proche de 45°, ce qui correspond 3 un facteur de Schmid ¢ de
1l'ordre de 0,5.

L'orientation des échantillons est déterminée au
moyen de la technique de Laue par retour. Les éprouvettes sont

taillées 3 1l'aide d'une scie diamantée. Les faces sont rectifiées

avec une polisseuse mécanique et un porte-échantillons en forme
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d'équerre, pour obtenir un bon paralldlisme des t@tes d'échantillons.
Le cristal dans lequel nous avons taillé les éprouvettes posséde
des caractéristiques assez exceptionnelles

1° La taille (10cm x 2 x 2cm) permet 1l'extraction de

‘1'ensemble des éprouvettes, assurant ainsi une bonne homogénéité

du matériau.

2° 11 semble de bonne qualité cristalline (peu d'inclusion).

La compression est effectuée au moyen d'une machine
Instron permettant d'obtenir des vitesses aussi lentes que 5 u/mn.
Ces vitesses extrémement faibles limitent les risques de rupture de
1'éprouvette. La machine Instron est équipée d'un montage "inversé"
permettant une introduction commode du dispositif : plateaux --&chan-
tillons, dans un four pour les essais en température. Le four (Adamel)

permet d'atteindre 1 000°C avec la précision de t 2°C.

>

Les essais de compression ont été effectuds 3 trois
températures différentes : 20°C, 300°C, 600°C 3 la vitesse constante
de 5 u/mn. Le taux de: déformation obtenu pour les essais 3 20°C et
300°C n'excéde pas quelques pourcents; par contre il atteint 10%

dans l'essai réalisé a 600°C.

RESULTATS EXPERIMENTAUX

Les résultats obtenus sur trois éprouvettes différen-
tes conduisent tous 3 une limite élastique résolue &tonnamment faible,
750 & 850 g/mmz. Ce qui montre une grande reproductibilité de nos
mesures expérimentales (Fig. 32). La pente élastique dans laquelle
on ne décéle aucun stade microplastique (absence d'allure paraboli-
que) est suivie d‘untstade'plastique sans aucun durcissement. On
passe directement du stade élastique 3 un régime stationnaire ot

la contrainte et le volume d'activation n'évoluent plus.
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Le volume a une valeur de l'ordré de 60 c2b.

La pente élastique permet une évaluation du module
de cisaillement, que nous donnons sous toute réserve, justegpour
montrer l'ordre de grandeur, u ¥ 600 kg/mm2, ce qui correspond 3
un module d'Young E = 2 500 kg/me. La détermination de cette va-
leur nécessite 1'8valuation de la rigidité de la machine et du

montage de compression.
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Le comportement plastique de nos éprouvettes est
trés différent dans cette gamme de température. Il n'existe plus
de rupture de pente franche entre le stade élastique et le stade.
plastique, ce qui rend imprécise la détermination de la limite
élastique. De plus, les courbes présentent des instabilités dont
1l'amplitude et la fréquence semblent croitre avec la température.
Ceci empéche toute détermination des volumes d'activation et par
éonséquent toute évolution de la limite élastique par ce procédé.

Les figures 33 et 34 représentent les courbes moyennes o(e) ol

1'on a éliminé les instabilités.

L'observation optique des éprouvettes aprés défor-
mation ne montre pas de fissure ; on ne peut donc pas attribuer
les instabilités des courbes contraintes - déformation 3 l'initia-

tion et 3 la propagation de fissures.

Les instabilités pourraient donc correspondre soit
d du maclage, soit au mouvement de paquets de dislocations (plutdt
qu'au mouvement non corrélé de dislocations individuelles).‘La
contrainte d'écoulement reste tréﬁ;faible méme lorsque la déforma-

tidn atteint 10% environ.

Iv.4. - DISCUSSIONS

Les différents essais que nous avons réalisés montrent
qu'il est possible de déformer plastiquement le disthéne, sans fissu-

ration, ni rupture, bien qu'il n'y ait pas de pression de confinement.
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Courbe "contrainte - déformatien" obtenue pour la tempé-

rature de 300°C.
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Fig. 34 : Courbe '"contrainte - déformation" obtenue pour la tempéra-

ture de 600°C.
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Ceci est 1ié au choix de l'orientation de 1'axe de compression
permettant un glissement facile des dislocations. Par contre,
dans les essais de BOWLAND et "COLL"™ {21}, 1'axe de compression
choisi annule le facteur de Schmid dans le systéme de glissement.
Le cristal ne peut donc se déformer sans fracture que s'il y a
une pression de confinement. La déformation qu'ils obtiennent

peut s'expliquer de la maniére suivante

Au premier stade de la compression, il ne peut pas y avoir glis-
sement (facteur de Schmid nul). Il ne peut y avoir que maclage

ou pliage (kinking). Les auteurs observent la formation rapide de
bandes de pliage qui modifient l'orientation de certaines parties
de 1'éprouvette, oli le facteur de Schmid prend alors des valeurs.
faibles mais non nulles ; le glissement des dislocations devient
possible mais il correspond & une contrainte trds élevée, ce qui
est observé expérimentalement. Aprés déformation, 1'échantillon est

trés fissuré malgré la pression de confinement.

Dans les conditions expérimentales que nous avons
choisies, la déformation plastique du disthéne peut &tre due soit
d la propagation des dislocations, soit 3 la formation de macle,

soit 3 un mélange des deux phénoménes.

La présence des instabilités peut &tre attribuée
au mouvement collectif et corrélé de dislocations ou bien 3 la
formation de macles. Comme nous le montrerons dans le paragraphe
suivant, les observations de BERG BARRETT ne permettent pas de

trancher entre ces deux hypothéses.

Iv.5. - OBSERVATION DE LA SOUS-STRUCTURE APRES DEFORMATION

L'étude de 1'évolution de la sous-structure aprés
déformation a été réalisée par microscopie optique, par topographie X
en réflexion (B.B.) puis par microscopie &lectronique par transmis-

sion.
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‘ Ces observations ne se rapportent qu'a 1l'échantillon défor-
mé & température ambiante. On observe sur la surface de 1'échantillon
des lignes soulignant la trace du seul plan (100), qui peuvent &tre
attribuées soit au glissement de dislocations, soit 3 des macles trds
fines activées dans ce plan. La déformation n'est pas homogéne (Fig. 35),
méme dans la partie centrale de 1'échantillon ol le glissement de dis-

locations ne peut pas €tre géné par les plateaux de compression.

\ [o01]

Fig. 35 : Lignes de glissement observées en microscopie optique
’ (grossissement 200).

Nous pouvons mesurer le pourcentage de déformation dans cer-
taines bandes, par le déplacement des rayons de polissage laissés sur

la surface. Cette déformation peut atteindre plus de 100% (Fig. 36).

[001]
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Fig. 36 : Déplacemeht non homogéne des rayures de polissage par les
bandes de glissement. :




- 58 =~

Les courbes contraintes - déformation permettent de mesurer la limi-
te élastique et de montrer qu'il n'y a pas de durcissement. Mais
nous ne pouvons pas évaluer le pourcentage de déformation 3 cause

de 1'hétérogénéité de celle-ci. Cette hétdrogénéité de la déforma-
tion pourrait €tre liée 3. la présence d'impuretés qui est détectable
au microscope optique dans les zones déformées sous forme de préci-
pités de 20 y environ de diamétre.
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Les topographies de Berg-Barrett sont des topographies
par réflexion de rayons X, qui permettent d'examiner la sous-structure
d 1'échelle de 1'échantillon {27}.

Le contraste des topographies de Berr-Barrett est directe-
ment relié 3 la largeur du domaine de réflexion A autour de 1'angle
de Bragg 6. Dans un cristal parfait, la topographie montre un fond
gris continu. Des dislocations ou un autre défaut produisent locale-
ment une distorsion du réseau. Cette distorsion conduit 3 une dimi-
nution de l'extinction primaire qui donne sur le film un contraste
noir sur fond continu gris. C'est le 'contraste d'extinction primaire".
En outre, la présence de sous joints entraine des désorientations du
réseau produisant un écart aux conditions de Bragg pour la région cor-
respondante du cristal. Suivant la position de l'axe de roﬁation du
sous joint par rapport au montage, ou & un "contraste de déplacement"

ou un ""contraste de rotation'.
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Nous avons utilisé une chambre de Berg-Barrett 3 anticathode
(o] .
de chrome (AKe = 2,29 A) avec un filtre de vanadium pour éliminer la

radiation KB' Les conditions utilisées sont V = 45 kV I =8 mA.




Les plaques photographiques utilisées sont des plaques HRP Kodak .
Pour obtenir une bonne résolution, il faut prendre une réflexion
dont le facteur de structure est grand, et qui est accessible sur

le Berg-Barrett, c'est 3 dire le plus prés possible de u5°

6Bragg
et que l'angle entre la face 3§ topographier et le faisceau incident

soit minimum.

Nous avons topographié la face de l'éprouvette proche de (010) et
nous- avons pris la réflexion 4 4 2 qui donne unb 57,340 et
Bragg

qui a un facteur de structure = 134 valeur exp d'aprés Burnham.

1o
1)

IV.5.2.3. gbsgryagign_d

la_sous~-gtructur

La figure 37 est une topographie de Berg-Barrett
réalisée sur 1'échantillon déformé 3 température ambiante. Cette
topographie est en accord avec les observations faites en micros-
copie optique. Nous observons des lignes de glissement localisées
dans la partie centrale de l'échantillon (contraste noir sur fond

gris), orientées dans la direction [001].

On peut remarguer des lignes de contrastes perpen-
diculaires 3 la direction de glissement. Ces lignes pourraient &tre
dues 3 des sous-joints de dislocations Z, ou 3 des macles. Comme
nous le montrons dans le chapitré suivant, la microscopie électro-

nique n'a pas permis de confirmer ces différentes hypothéses.

Ly topographie de Berg-Barrett permet seulement de
montrer que le glissement est localisé (nous devrions parler de
fines bandes de glissement plutdt que de lignes de glissement) et
non homogéne, car sur lé Figure 37, ngus pouvons observer une
rayure qui n'a pas été déplacée régulidrement lorsqu'elle traverse

les bandes de glissement.

La figure 38 montre une topographie réalisée sur
1'échantillon déformé 3 300°C. Ndus observons de fines bandes de
glissement, toujours localisdes @dans la partie centralé et orientées
dans la direction [001]. Les 1ignes de contraste perpendiculaires
d la direction de glissement sont plus nombreuses que sur la topo-

graphie précédénte.
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Fig. 37 : Topographie de Berg-Barrett, montrant les lignes de glis-
~ sement ainsi qu'un contraste perpendiculaire 3 ces lignes
( réalisé sur 1'échantillon déformé 3 température ambiante).

Fig. 38 : Topographie de Berg-Barrett réalisée sur 1'échantillon

déformé 3 300°C. Lignes de glissement et contraste per-
pendiculaire 3 ces lignes.




La figure 39 est une topographie réalisée sur 1'échantillon déformé
d 600°C. Toujours les mémes phénomeénes, bandes de glissement localisées
et contrastes perpendiculaires 3 ces bandes encore plus nombreuses

que sur la topographie réalisée sur 1'échantillon déformé a 300°C.

[oo1]

Fig. 39 : Topographie réalisée sur 1'échantillon déformé a 600°C
' (phénoméne de double réflexion).

En résumé, on peut dire que la sous-structure observée
sur les échantillons déformés aux trois températures montre des lignes
de coﬁtraste suivant les traces du plan (001). L'intersection des lignes
de contraste avec les rayures de surface indique que ces derniéres
sont plus ou moins cisaillées. Dans le cas d'un maclage, ce cisaille-
ment serait proportionnel & 1'épaisseur de la ligne de glissement.

Ce n'est pas le cas, les contrastes correspondent donc d du glissement

trés hétérogeéne dans (100), [OOl].

Le deuxiéme type de contraste perpendiculaire au précé-
dent pourrait &tre du’é des soustoints ou a des macles dans (001)
dont le mouvement expliéuerait les instabilités enregistrées sur les
courbes contrainte - déformation. Cependant nous n'avons paS'pu carac-
tériser compléteﬁent les défauts responsables de ce contraste ni en

Berg-Barrett ni en microscopie électronique.
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IV.5.3. Observation de la sous-structure de déformation en microscopie

Nous avons d'abord réalisé des lames minces d'orientation
(100) par la méthode décrite au paragraphe III, dans les divers échan-
tillons déformés. L'observation de ces lames minces a révélé une trés

faible densité de dislocations (<107cm 2) aussi bien dans les échan-

tillons déformés a température ambiante que dans les échantillons

déformés a 300°C et & 600°C (Fig. L0).

! g = 004

Fig. 40 : Densité typique de dislocations aprds déformation (<107cm 2)

Ceci est étonnant pour des échantillons déformés de 5% et plus, mais
comme on a vu que la déformation est trés hétérogdne, il est tou-
jours possible que les échantillons aient été coupés entre deux ban-

des de glissement.

Nous avons donc découpé des échantillons d'orienta-
tion (010) dans une éprouvette déformée 3 température ambiante.
Nous avons 'du pour cela enrober l'échantillon dans une résine époxy
avant de le scier et de le polir mécaniquement (la lame mince est

trés fragile (010) car perpendiculaire au plan de clivage (100)).




Dans ces lames (010), nous n'avons observé aucune
macle et la densité de dislocations est toujours trés faible. On
observe quelques empilements d'une petite dizaine de dislocations
situées dans (100) (donc vues de bout) au sein de larges plages

vierges.

En outre, dans quelques régions, nous avons obser-
vé des fautes trés étendues (de l'ordre du micron), situées dans

(100) et bordées par des dislocations (Fig. 41).

Fig. 41 : Lame (010) Systéme de franges dues d des fautes étendues

situées dans (100).

L'analyse du contraste de frange conduit 3 un vecteur de faute
R = 1/2 [OOl] qui est aussi le vecteur de Burgers des disloca-

tions partielles bordant les fautes (Fig. 42-43).




Fig. u2 : Franges dues a des fautes étendues situées dans (100)

bordées par des dislocations.

= 110
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Fig. 43 : Franges et dislocations éteintes g.R

.b =0
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I1 s'agit donc des mémes dislocations que nous observons toujours
dans cette structure mais elles sont plus largement dissociées ici,
ce qui signifierait que leur énergie de faute y est plus faible

si on observe effectivement une configuration d'équilibre. La
diminution de Yy pourrait &tre due 3 un désordre structural local

ou 3 une variation de concentration 4'impuretés.

IV.5.4. Discussion.

Nous avons fait plusieurs hypothéses pour interpré-
ter le fait que Ya déformation laisse trés peu de traces obser-
vables.

1°) pas de durcissement, donc les dislocations tra-
verseraient facilement tout le cristal et une faible densité de

dislocations mobiles suffirait 3 accomoder la déformation.

2°) La déformation est hétérogéne et on n'aurait

observé que les régions non déformées.

3°) La déformation se fait par maclage, ce qui
expliquerait les instabilités sur les courhes, mais les macles
étant paralléles au plan (100) de la lame, ne seraient pas visi-
bles. |

‘Dans leé,lames minces-(OlO), nous n'avons pas vu
de macle, ce qﬁi élimine 1'hypothése 3. Etant donné que nous
avons &écoupé'tout 1'échantillon en lames minces pour observer
le plus grand nombre de zones, sdit en lames (100), soit en
lames (010), il est peu probable qu'on soit toujours passé 3
coté de bandes de‘déformation, ce qui élimine 2. La seule
hypothése restante est que les dislocations soient trés mobiles,
au moins dans les bandes de glissement et que la densité de dis-

locations mobiles soit trés faible € =p v b (v grand, petit).




IV.6.

- Nous pouvons donc dire que la déformation, au
moins dans certaines bandes est trés facile sous pression de
confinement. Le probléme est de savoir comment avec un seul
systéme de glissement, on peut amorcer une source de Frank-
Read et pourquoi il y a des instabilités 3 haute température.
Avec un seul systéme de glissement, et méme un seul vecteur de
Burgers, il ne peut y avoir de noeud qui amorcerait un segment
de dislocation glissile susceptible de fonctionner en source de
Frank-Read. Il faut trouver un autre type d'ancrage. Si les
sources sont difficiles d amorcer et si elles peuvent se tarir,
on peut expliquer les instabilités sans avoir recours ni aux
macles ni & un mécanisme du type Portevin Lechatelier. C'est le

modéle que avons essayé de développer ci-dessous.

TENTATIVE D'INTERPRETATION DE LA DEFORMATION DU DISTHENE PAR

GLISSEMENT DES DISLOCATIONS.

Les résultats expérimentaux obtenus dans ce travail
montrent que la déformation du disthdne obtenue dans les conditions
expérimentales utilisées est 1iée au phénoméne de nucléation et de
propagation des dislocations. L'absence de macles dans les diffé-
rentes observations eh microscopie &lectronique ne permet pas de
justifier,‘méme si elles existent et sont trés peu nombreuses,
les taux de déformation importants obtenus dans les différents

essais.

Nous devons donc justifier de la présence de sour-
ces de dislocations et décrire l'origine des instabilités obser-
vées lors de la déformation sur'les courbes contraintes - déforma-

tion.

Ces différents points sont cependant délicats
puisque nous nouS~trouvons dans le cas trés particulier d'un seul
systéme de gllssement ol il n'est pas possible d'imaginer la pré-

sence d'une fordt de dlslocatlons puisqu'elles ont toutes le méme

vecteur de Burgers. Il n'existe donc pas de points d'encrage pour

les dislocations par jonction des dislocations de glissement et

de dlslocatlons de la forét, donc pas de source de Frank et Read
traditionnelle.
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D'autre part, les essais effectués 3 des températures
différentes recouvrent en fait deuk domaines de plasticité distincts

que nous interprétons ainsi

1°) A température ambiante, le glissement des dislocations
est activévthefmiquement (le volume d'activation est mesurable et
vaut enﬁiroh 60 bc?). La éontrainte de propagation des dislocations
(égale etbopposée a la friction due soit au réseau, soit aux impu-
retés) est sensiblement égale 3 la contrainte nécessaire pour nu-
cléer et activer une source de Frank Read. Dans chaque plan de
glissement ol une telle source est activée., on a multiplication
et propagation sans durcissement car les sources sont éloignées.

-La déformation est concentrée dans ces plans, elle est hétérogéne.

' 2°) A haute température, la propagation est plus facile que
la nucléation. Lorsqu'une source est formée, elle nuclée aisément
un grand nombre de dislocations glissant facilement. Il se forme
une bande de gliésement (déformation hétérogéne de 1'échantillon)
et la contrainte d'écoulement chute. Lorsque cette source se tarit,
il faut en créer une autre, ce qui nécessite une augmentation de
la contrainte appliquée : il y a donc des oscillations de contrain-
te ou instabilités dont 1l'amplitude dépend 3 la fois du nombre
de dislocations émises par 1la source avant qu'elle ne tarisse et
de la ﬁobilité de ces dislocations. Ces deux paramétres dépendent

de la température.

I1 reste 3 chercher comment de telles sources peuvent &tre

créées et détruites au cours de la déformation.

IV.6.1. Nucléation de sources.
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“Puisqu'il n'existe qu'un seul vecteur de Burgers,
il ne peut pas y avoir de noeud de dislocation formé par la jonc-
tion d'une dislocation mobile‘avec les arbres d'une forét sessile.

Les impuretés ne peuvenf pas. non plus servir de point d'ancrage




permettant L'initiation d'une source (les impuretés seraient fran-
chies par le mécanisme d'Orowan en laissant une boucle autour de
l'impureté). Le seul ancrage possible est donc di 3 1'existence

de parties sessiles le long de la dislocation telles que des

crans qui pourraient se former lors de glissement dévié par

exemple. Ceci peut avoir lieu au voisinage de précipités (Fig. uu4)
Cette hypothése va dans le sens

des observations en microscopie

optique qui montrent clairement

que le glissement s'effectue

préférentiellement dans les

zones de plus grande concen-

tration d'impuretés.

_/
G

Fig. 44 : Phénoméne de glissement dévié

dans le champ d'une impureté.
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Dans le modéle ci-dessus; les instabilités observées
sur les courbes contrainte - déformation s'interprétent en supposant
que les sources se détruisent ou se farissent. Une telle destruc-
tion se produit si le segment générateur de dislocations de la sour-
ce de Frank-Read se désancre. La force d'ancrége étant une fonction
croissante de la hauteur des crans créés lors du cross-slip, il peut
y avoir désancrage loquu{une dislocation mobile intersecte ces

crans (Fig. u45)
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Fig. 45 : Une dislocation gllSSlle (a) intersecte les brins sessiles (b)

et ¢rée un désancrage.

11 se forme deux dlslocatlons crantées, chacune s'étend dans deux
plans de gllssement mais les crans ont une hauteur plus faible. Deux
cas peuvent alors se présenter :
1°) La 8islocation glissile a coupé les crans prés de 1'une
de leurs extrdmités. La hauteur des crans a peu diminué, la
dislocation gliésile posséde maintenant deux petits crans
qu1 la ralentlssent mais elle reste glissile et s'echappe~

du cristal tandls que la source continue 3 fonctionner.
s . . 12

2°) La'dislocation glissile coupe les crans vers leur
milieu. Si ces crans étaient de faible hauteur, les deux
dislocations glissent avec leurs petits crans ; la source

disparait.

Dans le deuxiéme cas, il faudra attendre qu'une nouvelle source soit

produite.par cfoss-slip pour que la déformation plastique puisse redé-




marrer. Cette nouvelle source pourra etre créée dans une région
trés différente ou dans la méme région. Il semble en fait que
1'hétérogénéité de la déformation soit due 3 1l'existence de quel-
ques sites de cross-slip préférentiels situés dans certaines ré-
gions du cristal (précipités ?) et non 3 des mécanismes de cross-
slip de dislocations fraiches créées homogénement & la surface

du cristal par abrasion mécanique des faces de 1'éprouvette.

1V.6.3. Sous-structure de dislocatiom.

Le fait que, d'une part les dislocations glissent
trés facilement (et traversent le cristal) et que d'autre part,
la déformation est localisée dans des régions fines du cristal
explique 1'absence de sous-structure de déformation aux tempé-
ratures étudiées. Il n'y a pas de polygonisation car la densité
de dislocations (confondue ici avec la densité de dislocations
mobiles) reste toujours trés faible et car les divers plans de
glissement dans lesquels ont fonctionné les sources sont trés

éloignés.

On est donc-en présence d'un cristal dans lequel
la déformation ne produit jamais semble-t-il d'écrouissage, et
dans lequel, méme 3 haute température, les phénoménes de montée
ne sont pas nécessaires pour que la déformation puisse se pour-
suivre. On ne pourrait donc pas tirer d'informations sur les
déformations géolégiques‘par examen au microscope électronique de
la mbrphologié des dislocations restant dans le cristal. Méme
dans les expériences de BOWLAND et all {21}, ol l'orientation
des éprouvettes est trés défavorable, la densité de disloca-
tions observée aprds déformation reste trés modérée (ordre de
108cm ~2). Ces remarques expliqueraient alors les observations
"décevantes" faites sur les cristaux de disthéne paléodéfor-
més provenant des montagnes rocheuses ou des Alpes. Il n'est donc
pas nécessaire de postuler que ces cristaux de disthéne sont
néoformés, c'est 3 dire sont formés aprés que la déformation
ait eu lieu. Ces cristaux accomoderaient la déformation géologi-
que imposée, 3 la fois par glissement de dislocations pour les grains
convenablement orientés et par clivage ou par fracture ductile (avec

raelaxation de contrainte:pértielle par émission locale de dislocations).




CONCLUSION

Cette étude nous a permis d'aborder la caractérisation
des sous~structures de dislocations des alumino-silicates de for-
mule A1203 - SiO2 en utilisant essentiellement la technique de
microscopie &lectronique par transmission. Ce travail a été
réalisé dans le but de déterminer les mécanismes de déformations
naturelles qu'ont pu subir de tels minéraux et d'en voir 1'influ-

ence sur d'éventuels changements de phase.

Dans une premiére partie, nous avons cherché 3 pré-
ciser d'un point de vue théorique, quels sont les défauts possi-

bles dans ces structures.

- Nous avons montré que 1l'on peut décrire ces trois
polymorphes comme étant construits autour de chalnes d'octaddres
Aloﬁa_paral%él§§ 3 1'axe 5“, formant le squelette de ces trois
structures, ces chafnes étant reliées les unes aux autres par

d'autres polyédres.

- Nous avons envisagé les différents systémes de
glissement susceptibles d'apparaitre dans des polymorphes. Le
vecteur de Burgers des dislocations,observé dans les trois
polymorphes est le vecteur ;, plus petite période du réseau
dans ces structures.Nos observations dans la sillimanite condui-
sent toutefois a 1'évidence d'autres vecteurs de Burgers qui
n'ont pas &té entidrement déterminés. La valeur du paramétre c
(5,54 X, grand par rapport 3 d'lHutres sfructures) conduit 3
une dissociation c¢/2 + ¢/2 effectivement observée.

Les plans de glissement doivent éviter de couper les chaines
d'octaédres formant le squelette des mailles et si possible les

liaisons Si-0, réputées comme étant fortes dans les silicates.

Les observations confirment les modéles théoriques.

- Dans le disthéne, on observe une densité de dis-




locations faible, de vecteur de Burgers 5, dissociées en deux
partielles colinéaires, glissant dans (100). Nous n'avons pas

observé d'autres traces de déformation (sous-joints - macles).

- Dans la sillimanite, nous avons trouvé
plusieurs systémes de glissement, dont seul le systéme (100)[b01]'
a été caractérisé. Nous avons observé une sous-structure de poly-
gonisation typique d'un fluage haute température, avec des sous-

joints bien formés.

Dans 1l'andalousité, nos observations montrent
qu'on trouve aussi le systéme (100)[001] et des fautes paralléles

d l'axe c.

- Enfin dans le cas du disthéne, nous avons entre-
pris 1la déformati&n de mono-cristaux en compression uniaxiale.
On a consfaté que la densité restait toujours trds faible et
qu'aucune sous-structure de polygonisation n'apparaissait entre
la température ambiante et 600°C. Nous avons essayé d'interpré-

ter ces résultats trés particuliers.

Cette étude montre qu'il est trés difficile de
préciser 1l'histoire thermomécanique des roches, 3 cause de la
complexité des déformation géologiques. De plus, les déforma-
tions expérimentales se font dans des conditions trés éloignées

des conditions de déformations naturelles.

Des travaux ultérieurs devraient permettre .une
plus large caractérisation de défauts et de mieux comprendre

leur rdle sur les changements de phase.
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ANNEXES
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ANNEXE 1. : Formules et tableaux des angles et distances entre plaris
cristallographiques, tableaux des facteurs de structu-
res mesurds par Burnham et projections stéréographiques

standard.

ANNEXE 2. : Théorie du faisceau faible en microscopie électronique.

ANNEXE 3. : Thermodynamique du glissement activé.
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ANNEXE 1.

ANGLES, DISTANCES ENTRE PLANS ET PROJECTION STEREOGRAPHIQUES

L'objet de cette étude étant l'observation en micros-
copie électronique par transmission des sous-structures de disloca-
tions et des défauts de réseau dans le disthéne et la sillimanite

- - . -~ ” 4 . T -
principalement, il nous faut connaltre les réseaux réciproques de
ces deux structures pour construire des coupes simples de ces ré-
seaux réciproques aindi que les projections stéréographiques, qui
nous aideront 3 interpréter les clichés de diffractions électro-

niques.

ANGLES ET DISTANCES ENTRE PLANS CRISTALLOGRAPHIQUES DANS LE DISTHENE

L'angle entre les plans (h,, kos 1y ) et (h Ky 12)
est donné par la formule :
cos ¢ = E
A h1 kl 11 A h2 k l
avec F = h, h b2 c2 sin oo + k., k a2’c2 sinQB + ll l2 a2 b2 sinQY

172 S B
, ; , .

+ abe” ( cosa ‘cos g - cosy) (kl h2 + hl k2)
+ ab‘c ( cosy cos a - cos B)(hl l2 + l1 h2)

‘+*a?bc ( cos Becos v - cosa) ( k1 1, + ll k2)

1
'h252c2 sin2a + K2 ér‘2 2 SinQB + 12 a2 b2 sin2 ¥
+ Z;h kab c2 (cosa cosB - cosy )
et Ama®V | )
{+2hlab” ¢ (cosy cosa - cosB )

* 2@kil a2 bsc {cosB cosy - cosa )
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Les distances inter-réticulaifes sont données par :

2 2 2
:% - #%‘{Sll he + Soo k° + Sas 15+ 2 Siy hk + 2 Sog k1l + 2 S31 1 h},
d
- 2 \
oud V2 = a2b2c (1 - cos2a - cosQB - cos2y + 2 cosa cosB cosy)
_ .22 .,.2
et Sll = b ¢ sin'a
s = 3202 sin26
22
s = a2b2 sin2
33 : \
- 2 .
819 = abc™ (cosa cosB - cosy)
- .2 .
Sy T @ be (cosB cosy - cosa)
- Rl
Sy, T ab'c (cosy cosa - cosB)

Nous avons fait un programme pour le calcul de 4 (X) et des angles
entre les principaux plans, dont les résultats poﬁr les plans les
plus simples sont donnés dans le tableau n°® 1. Nous avons classé
les plans par valeur de 1 croissant. On peut remarquer d'aprés ce.
tableau que beaucoup de glans sont trés proches les uns des autres

d'oll une grande difficmlté pour choisir parfois.

Dans le cas du disthéne, nous avons réalisé des &tudes
en R X, pour orienter les échantillons par la méthode de Laue, et en
topographie de Berg-Barrett pour &tudier la sous-structure. Ces &tu-
des nécessitent la connaissance du facteur de structure dont 1'expres-

sion est :

Pl = Ej f. (8) exp (2im hx.,+ ky. + 1z.)

la somme étant etendue aux 32 atomes (x], y], z )} de la maille. Nous
n'avons pas calcule le facteur de structure car la détermination des
facteurs de diffusion atomlque £(8), compte tenu du-caractére inter-
médiaire des liaisons Si + O et Al - O est délicate. Nous avons uti-
1lisé 1les valeurs mesurées ‘par W. Burnham {15} dont les valeurs sont
reportees dans le tableau n° 2.
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ANGLES ET DISTANCE ENTRE PLANS CRISTALLOGRAPHIQUES DANS LA SILLIMANITE

1
L'angle entre les plans (hl kg ll) et (h2 ky 1,) est

donné par :
| SR R PR
2 2 2
a b c
cos ¢ =
2 2 2 2 2 2
S P e LR Ly (Lhy Lk 11y
2 2 2 2 2 2
a b c a b c

Les distances inter-réticulaires sont données par la formule :

2+ 5 ad) + = a?
d a b c

Dans le tableau n* 3, nous donnons quelques valeurs

de d et de # pour la sillimanite.




1 e
DISTHENTE
RBLEAU N° 1 oo
° | o
Triclinique =70A ; b=7,74A ; ¢ - 5,57 A
= 90° 05' ; g = 10)° oy = 105° 440
(hk9,) } a(a) 1/4 *avec (100) | % avec (001) X avee (110) | x Ve e
i —
(010) ! 7,43 0,134 73,97 86,78 39,24 f 123,04
(100) { 6,69 0,149 0 | 78,53 34,72 | 49,03
(170) | 5,84 0,171 49,03 82,56 83,76 { 0
001) 5,45 0,183 78,53 | 0 80,55 ( 82,56
101) 4,71 0,212 57,84 136,37 64,09 | £9,52
011) 4,52 0,221 89,81 142,61 70 ; 116,00
110) 4,40 0,227 34,72 80,55 0 ; 91, 7¢
011) 4,28 0,233, 71,62 35,13 54,88 ; 102,25
111) 4,27 0,234 71,10 i 133,50 92,80 ‘ 50,94
101) 3,87 0,258 44,03 , 34,50 53,74 ! 61,01
ISR B |
111) 3,75 0,266 ss,o; 39,56 79,47 5 42,90
117) 3,74 0,267 55,84 J 123,12 42,56 ; 29,70
520) 3,72 0,269 73,97 ‘ 86,78 39,24 _! 123,00
[20) | 3,72 0,269 106,19 93,11 71,47 ; 155,21
210) 3,42 0,292 153,70 ; 100,23 118,97 ; 157,26
00) 1 3,34 | 0,299 0 | 78,53 34,72 ; 49,03
11) 3,18 0,314 44,80 45,43 35,12 f 81,14
11) 3,16 0,316 44,52 114,59 £9,16 ! 39,00
21) 3,15 | 0,317 83,14 122,06 55,77 ! 122,50
21) 3,15 0,317 83,00 122,10 111,36 45,92
01) 3,14 0,318 145,59 67,06 132,66 122,78
21) 2,99 0,334 70,48 53,63 99,56 36,54
21) 2,99 | 0,334 70,63 53,55 © 44,44 i 111,58




(hke) ; (A
r<1zo)v Z,92
(220) g
(210) 2,78
 (121) 2,73
(002) 2,73
(221) 2,72
!91 L2,3%
(211) 2,69
(211) 2,68
(201) 2,63
(012) 2,61
(112) 2,60
(130) 2,56
(012) 2,51
(112) 2,51
030 2,48
(121) 2,44
221 2,44
102 2,36
1132 2:35
202 2,35
212+ | 2,34
131 2,34
230 2,32
310 2,32
211 2,31
131 2,30
031 2,30
311 2,30

-8 -
T e
1/4 Aoavee (100)
0,342 49,14
3,342 ' SN
0,360 21,05
0,366 59,24
n,266 78,53
0,367 59,16
0,36t T
0,371 36,58
0,372 36,45
0,380 28,18
0,383 95, 34
0,384 84,11
0,389 84,40
0,397 106,06
0,397 73,41
0,403 106,02
0,403 50,43" ¢
0,408 129,66
0,422 58,25
0,424 115,87
0,424 122,15
0,426 116,29 (33
0,426 90,20
0,430 115,78
0,431 17,46
0,433 30,74
6,433 80,12
0,433 80,04
0,435 30,59

o~

T

'

e
% avee (001) | X avee (110) ¢ % avec 11
e
82,47 14,41 f 9%, 17
Hd o6 83,76 | 0
79,28 17,67 ' 70,9
112,23 34,09 j 101,30
LU 80, 15 E 82,5
112,26 88,88 f 29,64
50,68 62,48 ; 37,90
108,21 30,84 j 74,59
50,34 413,55 r’ 54,71
159,49 83,40 ; 108,35
153,76 96, 20 ; 71,19
88,95 119,13 g 35,37
160,25 114,41 ! 86,27
145,79 65,23 97,27
93,21 140,75 56,90
" 56,06 27,85 | 91,49
123,83 99,47 i 153,52
20,27 64,34 ; 69,87
156,41 100,69 } 121,02
43,63 115,90 110,47
42,37 100,99 121,135
" 65,66 59,07 | 133,42
94,89 81,05 164,81
79,09 52,18 i 31,57
54,71 28,75 ; 70,25
63,95 111,60 38,05
111,74 49,37 124,15
103,52 57,45 -~ 37,90




‘MMT B W‘!*.ﬂ*m ,I e ‘
(hk ) J AN i yl/d o oo (1;)0_) 1 avec (001) X avec (110) ,I X avec (1T0) y
e — ~-I~~-~~ B — S T e
023 ! 2,26 "' 0,442 89,81 142,61 70,42 116,00 f
122 ; 202591 0,245 an, 71 R Lo, g ' 63,58 ,
300 | 2,23 | 0,448 | " 0,048 78,53 34,72 I 49,03 I
301 | 2,22 0,449 | 23,57 | 102,10 41,14 i 53,04 :
031 2,21 n,452 70,972 'c:z,@'r. f 40,78 : 115,68 :
231 2,20 0,453 70,56 108, 85 102,35 ; 30,10 ‘
220 | 2,20 | 0,454 34,72 99, 44 » 0 } 8%, 76 ;
320 ! 2,20 | 0,454 34,66 80,63 | 69,30 f 14,36 ;
221 2,17 0,460 | 43,07 103,66 23,10 ! 86,81 ;
321 2,16 | 0,461 43,03 . 103,69 73,65 ; 25,50 :I
{112 2,16 | 0,461 55,82 | 29,00 51,55 ; e1,01 ;
212 2,15 | 0,463 55,42 130,27 51,34 ; 80,67 i
122 2,14 | 0,466 71,50 35,19 , 93,12 ' 51,06 l
022 2,14 | 0,466 71,62 , 35,13 ' 54,88 ;* 102,25
130 2,14 | 0,467 - 56,08 83,57 21,35 ,’ 105,11 'Z
Y122 1 2,14 | 0,467 TR un g3y oy | 54,56 ' 101,895 ;
222 | 2,13 | 0,468 71,10 137,350 22,00 : 25,04 |
231 2,07 | 0,402 62,35 62,94 | ai,:8 | 24,34 ‘
%, i

131 2,07 n,482 62,29 105,75 12,40 107,56
311 2,00 | 0,499 26,30 57,95 53,88 3é,4a :
311 | 2,00 | 0,500 26,23 99,97 27,85 A6, 81 ;
310 1,99 0,502 14,91 78,90 19,80 i 63,05 f

{

212 1,97 0,507 18,77 34,46 | 66,60 51,40 |
312 1,96 | 0,510 48,48 123,97 66,42 | 51,20 ,
330 1,94 | 0,513 49,03 | 82,56 83,76 ; 0,086 |

221 1,93 | 0,516 37,57 60,07 20,48 ) 81,87
' !
301 | 1,93 | 0,516 | 20,34 58,19 39,56 I 52,09 Q‘-

202 1,93 0,517 | 44,03 34,50 53,74 " 61,91

Lo
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N° 2 CHARLES W. BURNHAM
. 1

Table 5 (Continued)

'ul LR "vh' rul LR T L LIRS Tera rnl hkl '.h ’nl
Wy 112 3.7 6.0 T12 1.3 .29 073 ro - 6.0 S13 2.4 2.a
- 5 312 A% - 404 s 72 2.0 3LLS 183 2,70 1.4 T13 551 3.9
-1%8.2 L12 mg 24,5 72 107 -1 203 162 -5 313 597 53.3
1383 512 36.9. 3u.6 V12 a1 -0y 373 2y 21,2 T4y 19,5 184
A3 612 12,7 . sy 312 250 25,4 [ 9.0 10,7 Tis 2.7 - 1.3
- 413 T2 [ (] 372 o8 10,2 533 106 - 9,0 013 21,1 -20.3
8.7 22 220. 26 T72 3200 - 308 6§73 10,7 - 2.3 113 570 < 30,7
- 6.6 722 2.6 1. 672 201 a6 €33 32.9 3.6 213 32,0 - 3.9
- 18,7 a2 4.7 . s 172 3%7.6 3.7 T3 7.6 - 8.3 313 24 - 3.2
- 6.4 522 278 -or 272 223 =213 33 266 - 2.8 A3 2.%5° - 0.9
10.0 23 .0 - 3.8 a2 2,90 38 333 6.8 - 6 513 18,6 18.6
L N | T2z s 3.3 T8 336 32,9 T3 2. o2 613 27,9 28,2
3.5 T22 323 .30.7 Te2 o 17,0 TI3 366 - 3.6 23 260 27,0
- 2.9 022 132 g3 FTe2 o g0 633 4.0 0.1 723 10,3  g0.2
- 7.5 122 6.1 - 8.2 T82 2.5 g7 133 3% 3401 €23 313 . 310
- 5.2 322 293 . 293 Teo2 8.9 ~ B0 233 202 ave Say s, 1.9
-1n.7 A2 2.8 2,2 082 3.2 o307 333 €.9 7.6 Vay 290 28,97
12,7 $22 2.3+ 23 182 55 - 3.9 33 22 2y 323 188 -190
- 33 622 A4 - 71 Tos2 237 o290 533 aa 7.3 T23 2.7 -zo.8
[ 32 2350 s 92 304 <196 633 320 ~33.3 T23 291 283
- 2,3 732 w0 -10 T92 387 . a0y TFy 5.9 1.8 023 6,4 . 7.8
\.8 §32 10.2 0.9 To2 5.9 2.0 [ S T B T 123 37.8 - 384
LI ] T332 3ae gy TE83 6.y 9.2 333 22,0 w017 223 2z a7
8.6 7323 1.2 3.9 0FY 9. R.1 i3s3 240 2.2 323 2.5 29,8
2,0 T3 a4 14 1E3 276 20 3F3 1.2 218 823 150 - 15,6
10,8 232 9.2 - 11,8 ’.‘;3 11,6 « 11,1 3 3 2.5 - 12,8 523 2.4 1.1
25.0 332 5.5 3.9 383 2% .38 T33 210 - o24u1 ¥y A2
X §32 9.6 - o8 VB3 290 . T 0%y so.8 k0.5 733 - 18,2
- 2.8 532 6.3 3.1 373 2. 1.3 173 5.0 0.2 T3 - 24,2
0.1 €32 172 18 7y 102 to.5 273 fe.0 -36.35 S 3% .y
- 2.1 B42 8.7 5.0 77y 189 g8 3T3 qe 13,3 T3 Az
19,1 Ta2 130 -1 073 .o 2.3 VI3 150 o, 333 - 2.9
- 28,8 a2 a0.2  so.7 173 a7 - 10 533 276 270 T3y 5 26,0
1953 Fa2 sl g 273 T4 - 67 673 2s5v-. 3 T3 T8
AT.? Va2 1319 1% 373 183 - 16.6 TT3 21 21.8 033 T -2v.2
- 45,4 142 13,0 135.3 AT3 109 - 10,3 TT3  see e 3 133 2. o5
a2 240 2,80 . 1,8 573 1.2 - s ST3 157 asa 233 106 196
18,8 342 A1.9 4422 TTs 10.6 - 19,5 TT3 %o 335 333 22,2 .05
- 5.6 AVSa9T 133 RE3 a7 - oo BN u3 - 6.9 Y33 1T.E -7.6
273 542 6.3 2.9 383 oas o236 IT3 0.8 - 3006 533 8.7 8.8
- 35.6 §52 8.9 7.9 TTI 208 - 2103 TI73 &8 - 9.8 TAI 13,0 - 126
-~ 109 Tse2 3.0° - 1.9 0TI 43 . 42 01 T« Ty Ty 8.1 -« BB
25.8 852 20 -2 133 v 1.9 173 30.7 - o296 Tus 6.1 3.8
- 16.0 I52 11,2 - g2 283 110 a7 213 T - 6.3 343 11,0 < a6
-~ 34,4 Vs2 A6 - w9 3F3 %% . 207 373 T .y Y43 154 om0
- 28,9 352 16,3 - 16.7 4T3 e 139 AT3 16,7 ey 343 160 16,9
- 26,1 T2 1 14 SE3 158 1.9 513 7.8 - 1.7 Tay gt gre
2.7 T52 2000 278 6§83 5.0 - 7.3 613 9.4 22.% Tas 2.3 - 1.2
116,3 032 2.8 114 353 2208 -200 03 9.y . 8.3 043 10,3 -~ 9.3
VT3S 152 et 16s % 53 320 -39 Foy 103 100 143 5.6 o 235.7
15.5 252 6.8 (W] I3 3¢ s . To3 62w 47 243 7.0 - a3
- 1.8 353 23,6 - 23, T3y 210 . 07 503 e - 3 343 15.6 < 17
- 33.2 452 13,2 - 11.8 T35 131 a2 Tos 8.0 8.0 (XS} 5.0 c.9
“115.7. F62 3o 09 053 a3 a0 Fo3  oome. 1.7 853 395 w62
- 23 T62 51 2.1 153 382 e o3 ms - T3y a9 o 1.3
n.s Tea 20,7 239 233 12,9 - 128 Toy 1.9 1.3 Tsy w1 -335.7
20,3 $62 o3 .12 353 s 0.5 003 [ Sss 7.0 - 23
3%.3 162 2,9° - 1,6 53 . 26e 175 103 9.3 9.0 V53 ama -2
10,7 362 0.3 10,2 553 3.3 - 35,7 203 167 188 53 494 - 30,2
- 3.8 Tea o2.9v 03 633 2201 .o 303 5.8 - 0.8 75y 5.7 2,2
13.1 T62 50 - 7.6 TRy 52 - 5.2 L0y sy a1 T35y 3513 1.3
A2.9 662 2,9 33 IV 12 s 503 9.2 5.9 053 19.8 19,3
- 16.6 162 11,6 .33, TUs ‘12 g3 603 < 13.8 « f4.4 153 2.7 o
6.4 262 19.6 20,2 T3 e 1.9 13 336 - 30 253 9T o2t
-229 362 2.3 0.8 ITVY 2.8 - 26.8 T1315.7 - 36 353 8.3 6.2
- 58,1 A62 8.4 - 6.5 Ty 306 3,5 [4

13 2.5 1.7 853 I5.F < 0.2
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SILLIMANITE
pLEAU N° 3 -
Orthorhombique a'=7,44 n c=5,75 1 Pbnm
= 7,59 A z =

xvage (010) parfait

1) a(a) 1/a < avec (100) < (001) 4 (110) < (170)
0 7,59 0,132 90° 90° 45,57 134,42
0 7,44 0,134 0 90° 44,42 44,42
1 5,75 0,174 90° 0 90° 90°

0 5,31 0,188 44,42 90° 0 88,85
1 4,58 0,218 90° 37,14 64,99 115,006
1 4,55 0,220 52,30 37,69 64,10 64,10
1 3,90 0,256 58,36 47,26 42,73 89,16
0 3,79 0,264 90° 90° 45,57 134,42
0 3,72 0,269 0 90° 44,42 44,42
b0 3,38 0,296 62,97 90° 18, 54 107,40
0 3,34 0,299 26,11 90° 18,31 70,53
b1 3,16 0,316 90° 56,57 54,25 125,74
b1 3,12 0,320 32,90 57,09 53,16 53,16
b1 2,91 0,343 66,94 59,54 35,18 104,94
1 2,88 0,346 39,06 59,84 34,82 73,25
D2 2,87 0,348 90° 0 90° 90°
D2 2,682 0,373 68,87 21,12 75,08 75,08
12 2,689 0,372 90° 20,74 75,64 - 104,35
20 2,65 0,376 44,42 90° 0 88,85
30 2,53 0,395 90° 9p° 45,57 134,42
12 2,529 0,395 . 70,13 28,41 61,58 89,45
) 2,48 0,403 0 90° 44,42 44,42
D1 2,41 0,415 49,58 . 65,20 24,79 88,96
30 2,39 0,417 71,21 90° 26,79 115,64
10 2,35 0,424 18,09 90° 26,33 62,52
31 2,31 0,432 90° 66,25 50,15 129,84
P2 2,29 0,436 90° 37,14 64,99 115,006
b1 2,277 0,439 23,33 66,66 49,02 49,02
h2 2,275 0,44 52,30 37,69 64,10 64,10
51 2,21 0,452 72,71 67,38 34,51 113,55
P2 2,19 0,457 72,88 40,37 52,10 101,17
11 2,181 0,458 28,41 67,70 33,97 64,72

\&‘:&




~ B
SILLIMANITE

(suite)

d(a)

1/4 <4 avec (100) < (001) < (110) <4 (110)
2,179 0,459 54,14 40,71 51,73 77,44
2,09 0,478 55,78 90° 11,35 100,20
2,07 0,482 33,16 90° 11,26 77,59
1,96 0,509 58,09 70° 22,87 99,58
1,953 0,512 38,06 70,14 22,71 78,34
1,951 0,513 58,36 47,26 42,73 89,16
1,917 0,522 90° 0 90° 90°
1,90 0,527 1 90° 48,65 58,29 121,70
1,898 0,527 90° 90° 45,37 134,42
1,87 0,533 40,78 49,21 57,26 57,26
1,85 0,539 75,55 14,44 79,73 79,73
1,84 0,543 75,67 50,20 46,70 109,42
1,839 0,544 75,69 90° 31,26 120,12
1,82 0,549 42,68 50,65 46,12 69,09
1,80 0,555 75,97 19,83 70,16 89,61
1,77 0,565 44,42 - 90° 0 88,85
1,75 0,571 76,38 72,26 35,49 118,55
1,70 0,587 62,74 27,25 70,90 70,90
1,69 0,592 62,97 " 9p° 18,54 107,40
1,69 0,591 62,95 53,95 37,55 98,24
1,693 | 0,591 46,96 72,88 17,11 88,90
1,68 0,594 47,26 54,16 37,33 79,96
1,667 0,60 77,05 29,55 62,12 98,48
1,662 0,602 63,45 29,84 61,80 80,45
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Projection stéréographique de la sillimanite sur le plan (001).
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Projection

stéréographique de la sillimanite sup le plan (010).
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ANNEXE 2.

Le probléme est de déterminer la position exacte de
la ligne de dislocation. Une telle détermination est impossible
par la méthode habituelle d'observation des dislocations en champ
clair avec S > 0, 3 cause de la largeur des images des disloca-
tions partielles qui peuvent se superposer sous faibles dissocia-
tions et du fait que les pics d'intensité ne sont pas positionnés
sur les lignes de dislocations. L'analyse, basée sur la théorie
cinéﬁatique du contraste, donne la position des pics avec une
bonne précision lorsque S est grand, mais cette analyse montre que
1'image se déplace avec la profondeur de la dislocation dans la
lame. L'expérience et le calcul montrent que par la méthode du |
weak-beam, les images de dislocation ont des pics dont la largeur
3 mi-hauteur est de l'ordre de 10 3 20 Z, et positionnés au voisi-

nage du coeur des dislocations.

COCKAYNE et ses collaborateurs £8} & {32 } proposent
une méthode, appelée méthode du faisceau faible ou ''weak-beam",
pour 1'étude quantitative des défauts.

.

Considérons un faisceau d'électron incident sur la
surface d'un cristal parfait, il émerge un faisceau transmis et
un faisceau diffracté (Fig. 46). L'intensité diffractée [¢g]2 est
une fonction de 1'épaisseur de la lame. (Fig. 46 a) les plans
sont en position de Bragg S = Q, et l'intensité est une fonction
périodique de Eg , distance d'extinction.

Fig. 46 ¢, le réseau est loin de la positibn de Bragg, Sg >> 0,
1'intensité oscille avec une période plus courte et une amplitude

plus faible. La Fig. 46 b montre une position intermédiaire.
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| Og=angle de Bragg

T |

L 18y-81>0 e TN

Y LA\

l6g-081>>0

Fig. u6 : Variation de 1'intensité transmise et diffractée, en
condition de deux ondes, en fonction de 1'onde incidente

(d'aprés. COCKAYNE).

Considérons maintenant un réseau distordu tel que Fig.u7

\ 8 lbel*}

@

- Fig. 47 : Un réseéau et 1'intensité diffractée par ce réseau.
(d'"aprés COCKAYNE)




On peut le décomposer en trois sections, dans la premidre et la
troisidme [Sg] *>>» 0 et dans la seconde Sg =z 0. Dans la premiére
section AB, le faisceau est loin de la position de Bragg donc
1l'intensité diffractée suit la courbe de la Fig. 46 c. Dans la
seconde section BC, nous sommes en position de Bragg. L'intensité
diffractée suit la courbe de la Fig. 46 a, puis en ¢ nous retrou-

vons la condition [ng >> 0,

Si nous considérons maintenant la Fig. 48a, nous
pouvons espérer que 1'intensité diffractée colonne 2, dans laquelle
BC est en position de Bragg, sera plus importante que 1'intensité

diffractée dans les autres colonnes.

) F A / /
)
\ ? ) 4
\W}\/ ,
B
C
D
4 4 6
. n 3

(@) o (®)

Fig. 48a : un défaut de réseau "idéal". 48b est un champ de déplace-
ment plus réel (d'aprés COCKAYNE).

‘Fig. 48b, nous avons remplacé notre modéle de dislocation par un
cas plus réel. Pour ce dernier cas, nous pouvons espérer qu'en
premiére approximation, le maximum d'intensité diffractée se réali-
sera pour la colonne dans laquelle les plans réticulaires seront
localement en position de Bragg, pour la réflexion considérée.

Cette condition est exprimée dans le calcul cinématique lorsque

i + . -, i e w A
fe2"l (Sz g R)dz ne varie plus, toutes les réflexions sont donc

en phase‘pour une contribution maximum d'amplitude ; cette condi-
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tion se traduit mathématiquement par :

Sg + él g. R(z) = 0 au point d'inflection donc dans le plan de
zZ

glissement.

R(z) est le champ de déplacement induit par le défaut. L'avantage

de ce critére sur l'intégrale . 2tui (87 + g.R), de la théorie

fe d
. 4 . . ” Z s .
cinématique est que la sclution ne dépend que de la détermina-

tion au point d'inflection de él (g.R).
z

Cette méthode est particuliérement intéressante
lorsqu'on veut mesurer la largeur de séparation des dislocations
partielles. COCKAYNE montre qu'il faut corriger la largeur de

séparation des partielles observées.

Si R est le déplagemgnt dans le cas d'une dislocation
- . V .
mixte, la composante vis RV = T (6 est dans le plan normal
d la dislocation, bv est la composante vis du vecteur de Burgers).

Pour la partie coin de la dislocation, il y a deux
composantes du déplacement, une paralléle 3 b, R, et 1'autre nor-

male au plan de glissement RC !

?

A un point r, les composantes sont

b ‘ .
R - [ o + sin 26
€1 2w 4(1-v)
-bc 1-2v cosh29
RC = log r + ———
2 2m 2(1-v) y(1-v)

ol v est le coefficient de Poisson et b, la composante coin du

vecteur de Burgers.




_9u_

Le déplacement dii 3 une dislocation mixte sera donc

ﬁ:ﬁ{se+bc§.w_%ﬁa+gcha(_l,:zz. tog » + ©22.28)
4(1-v) 2(1-v) 4(1~-v)

U est un vecteur unitaire le long de la ligne de dislocation.

Si la dislocation glisse dans le plan qui est normal en faisceau
incident d'électron, bAu est paralldle 3 la direction du faisceau
d'éiectron et alors g.bAu = O

donc é.ﬁ =& | Be + Bc sin 28
2m 4(1-v)

La condition Sg +‘éL (g-R) = O donne dans le cas de 2 dislocations

partielles de vectélir de Burgers b, et 52 disposés comme sur la

1
Figure suivante, dans le plan de dissociations.

surface de la lame

X s
A
P —— -""‘_')m
&, /]

- Sg;--d— . (g.R)

4 bl c ' . b2 c
-s =& b, + >+ ‘ (’b2+-—————
& 2mx 2(1-v)/  2m(x-bY¥ | 2(1-v)

A est la séparation des 2 partielles.

On résoud 1l'équation du second degré en x.
A partir du Aobs nous pouvons obtenir la séparation vraie A par
1
2 , (a#b)2  2(atb) , _uA | 2
a? b? ab a

'I 3 - -
1'équation "Aobs A




avec _ s
’ g
a =
b,c
2 b1+ —2 '
2T 2(1-v)
et - S
' g
e 9 bye
— b2+.____.____
27 2(1~-v)
92 1
On montre géométriquement que Sg = (1-u) — avec K = —
2K J

et ng la réflexion satisfaite.

COCKAYNE donne comme conditions expérimentales

2 1

) Is | > 2 1072 &
i >210 ° A
* .8

1) 1wl =
ii) ] l ng ggl > 5

iii) aucune autre réflexion, autres que les réflexions systématiques,

fortement excitée,.

Nous avons calculé la valeur de S nécessaire dans notre cas,
» . A =4

lorsqu'on se donnait obs vues nos grandes largeurs

<5%

A

2%-1

—90_
de dissociation, on trouve que Sg * 0,5 10 “A

I1 a été montré que cette correction faite, on arrive 3 la bonne

valeur deA 3 * 7 Z. B

Connaissant la position exacte des dislocations partielles, donc
la largeur du ruban de faute, on peut alors déterminer 1'énergie
de faute d'empilement vy.

L'énergie de faute d'empilement est un paramétre important dans
la théorie de la déformation plastique, elle donne des indications

sur la mobilité de la dislocation (glissement, cross=-slip...).
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ANNEXE 3.

Nous rappelons d'abord quelques é&léments généraux
de la thermodynamique du glissement activé des dislocations,
puis nous décrivons la méthode de mesure du volume d'activation
(voir {33} et {3u} pour plus de détails).

FRANCHISSEMENT D'OBSTACLES LOCALISES PAR UNE DISLOCATION

Au cours de son mouvement sous l'effet d'une contrain-
te appliquée o, une dislocation franchit différents types d'obsta-

cles. Les obstacles qui contrdlent le mouvement des dislocations

correspondent 3 des barriéres d'énergie de l'ordre de 1l'électron-
‘volt, et qui mettent en jeu au plus quelques centaines d'atomes.
L'énergie thermique facilite le franchissement de ces obstacles,

et la contrainte 3 appliquer pour déformer le cristal 3 une vitesse

donnée, est une fonction décroissante de la température.

Soit une barridre d'énergie de hauteur AG,. Sous
l'action de la contrainte appliquée, la dislocation ne pourra sur-
monter l'obstacle que si l'activation fournit 1l'énergie AG sur une

longueur 1 de dislocation.

Pour un mouvement isotherme et réversible de la dislocation, cette

énergie est donnée par :

AG= AG; - obl AR

(AR = distance qui sépare la dislocation de sa position de col).

12

Les deux principes de la thermodynamique permettent d'écrire :

3AG AG
do +

3o 9T
T,s8sC - = 0,ssc

da(ae) = 4aTt

(ssc = sous-structure constante).




On définit alors l'entropie d'activation

AG
AS = -

3T o
g,8.8.cC.

et le volume d'activation V :

—

JAG

30
Tss.8.C.

On définit également une aire d'activation A tel que
V=>bA
Expérimentalement, on détermine le volume d'activation de la maniére

suivante ; la vitesse de déformation plastique, sous l'effet de la

contrainte peut s'exprimer par une loi type Arrhénius

0 [o]
€ T g, €Xp - 46 (ca,T)
kT
‘OO
Sln e/eq \ 0AG

kT | ———— ] = - =V

Ao T g T,s5.8.cC.

a a

Mesure des volumes d'activation

Nous avons évalué les volumes d'activation par la
méthode de relaxation de contrainte.
L'essai de relaxation consiste 3 arréter en cours de déformation
la traverse mobile de la machine. On observe la décroissance de la
contrainte ¢ en fonction du temps (t).
Un tel essai permet d'obtenir une variation continue de la vitesse
de déformation imposée au cristal. Dans l'hypothése d'un glissement
‘activé thefmiquement, les courbes de relaxation admettent une varia-

tion logarithmique

= do =% 1 &
—~— = Ag = In (C+ 1)

(c est une constante liée au module &lastique effectif de 1'ensemble

éprouvette-machine?).




