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Ce travail est une introduction à l'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 connaissances 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 ... 1 qui peuvent être reliés à la température et à la con- 

trainte de déformation et reconstruire partiellement l'histoire 

géologique (thermomécanique) de ces roches. 

2 O )  Les mécanismes de changement de phase dans ces 

minéraux sont mal connus et les diagrammes de phase sont contes- 

tés et imprécis. Il est tout à 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 

Ln60rique quels sont les défauts possibles, les plus faciles à 

créer dans des structures aussi complexes que celles de ces 

silicates ; on a d'autre part essayé de caractériser avec- pré- 

cision les défauts existant réellement, qu'ils soient introduits 

par des déformations naturelled'ou qu'ils le soient par des dé- 

formations expérimentales. Très peu d'études ont été faites dans 

ce domaine et le sujet est loin d'être épuisé ; les cinématiques 

de transformation de phases en particulier ne sont pas encore 

comprises. 

Les divers polymorphes du système A1203 - Si02 sont 
le disthane, la sillinranite et l'andalousite : ils sont considé- 

rés par Les s oonwe marqueurs thermodynamiques du métanior- 



phisme, c'est à dire que la présence de l'un ou plusieurs d'entre 

eux dans une roche indique par comparaison au diagramme de phase 

que cette roche a subi à un moment donné des transformations 

dans des conditions de température et de pression que l'on pré- 

cise, au mieux, grâce à 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 tétraèdriques qui 

traduisent mieux les propriétés cristallo-chimiques. 

Le chapitre III est réservé aux observations de 

défauts en microscopie électronique par transmission. Les résul- 
I 

tats relatifs aux sous-structures de dislocations observées, 

montrent que dans les trois polymorphes nous avons des disloca- 

tions de vecteurs de Burgers 1/2 C et que les plans de glis- 

sement doivent'éviter de couper les chaînes d'octaèdres ALOo 

formant le squelette de ces polymorphes. 

Dans les chapitre IV, nous décrivons des expérien- 

ces de déformations plastiques et la sous-structure de disloca- 

tians après déformation. Nous montrons que la densité de dislo- 

cations reste faible malgré un fort pourcentage de déformations. 
1: 

De toutes ces observations, nous concluons que les 

dislocations sontsorties du cristal après glissement. Il s'agit 

de savoir comment elles se sont multipliées. Nous proposons un 

modèle de nuclgation de dislocation qui tient compte de nos obsser- 

vatio-as . 



- :i - 

CHAPITRE 1, 

1.1. - MINERALOGIE ET CRISTALLOCHIMIE DES SILICATES D'ALUMINE 

L e s  s i l i c a t e s ,  c o n s t i t u a n t s  e s s e n t i e l s  des  roches ,  s o n t  

formés pr incipalement  d'oxygène ( 6 0 , s  % en poids)  de s i l i c i u m  (20,4 %) 

e t  d'aluminium (6 ,4  %). La r è g l e  des rayons ion iques  de Paul ing  
4 + O O S i  O 

r 
p r é v o i t  que l e s  i ons  S i  (psi = 0,39 A ; r = 1,32 A ; - = 0,296 A) 

O % 
2 - doivent  s e  p l a c e r  au c e n t r e  de t é t r a è d r e s  d ' i ons  O . Dans c e s  tétra- 

èd res  l e s  l i a i s o n s  S i  - O son t  t r è s  f o r t e s  e t  d i r i g é e s ,  de s o r t e  que 

l e s  s i l i c a t e s  doivent  ê t r e  cons idérés  comme des c r i s t a u x  iono-covalents  

{ 1 1  

On d é c r i t  e t  on c l a s s e  généralement l e s  s i l i c a t e s  en 

examinant l 'arrangement  des t é t r a è d r e s  S i 0  - qu i  peuvent s o i t  ê t r e  
4 

s é p a r é s ,  s o i t  s e  toucher  p a r  l e u r s  sommets, formant a i n s i  des  cha înes ,  

des  f e u i l l e t s  e t  Gme des  charpentes  t r i d imens ionne l l e s .  Les propr ié -  

t é s  mécaniques des  s i l i c a t e s  dépendent beaucoup de l 'arrangement  des  

t é t r a è d r e s  dans l a  s t r u c t u r e  c r i s t a l l i n e .  

3+ Pour l e s  i ons  A l  , l e s  r è g l e s  de Paul ing  ind iquent  
O r A l  

qu'avec r = 0,57 A , - = 0,43 l ' i o n  A l  e s t  à l a  l i m i t e  e n t r e  
A l  ro 

les coordinances 4 e t  6 , on peut  donc l e  t r o u v e r  s o i t  a u  c e n t r e  
5- 9 - 

de t é t r a è d r e s  (A104) s o i t  au  c e n t r e  d ' oc t aèd res  (Al0 ) ; Les 
6 

polymorphes du système A l  SiO5 appar t iennent  à l a  f a m i l l e  des  néso- 
2 

s i l i c a t e s  ou s i l i c a t e s  à t é t r a è d r e s  i s o l é s ,  ce  qu i  s i g n i f i e  pour  

les p r o p r i é t é s  mécaniques que l e s  d i s l o c a t i o n s  pour ra i en t  g l i s s e r  

s ans  couper de l i a i s o n s  f o r t e s  S i  - 0. 

1.2. - DIAGRAMME DE PHASE 

Le système A1203 - S i 0  c o n t i e n t  l e s  polymorphes (Andalou- - 2 
site, s i l l i m n i t e ,  d i s thène )  avec un p o i n t  t r i p l e  dans l e  diagramme 



p r e s s i o n  - temperature  Fig- 1 . C a s  p ~ l y - o r p ~ h t ~ - - .  -,,'>lierminant chacun 

en p r i n c i p e  un domaine dc. ttwpCr'aturr-. 6.t c i .  pressfnn, s o n t  hdbitüel- 

lement cons idérés  comme des maraue: : r~~ 1-herr~,ci~rnamiques du rnétanior- 

phisme * 

Le diagramme de p h a c ~  de ::CO2 - hi C a g ré  ktudfF t a n t  
2 3 

du p o i n t  de vue expér imenta l  ( 1  2 10) que t'n6nriqiue ( c a l c u l s  t h ~ n l m o  

dynamiques basés  s i i r  des  mesurr:? d ' e n t h a l p i e  de Fc\rma+ion f l l ) j . ~ ~ r ; l  

t r avaux  l e s  p l u s  r é c e n t s ,  qui  son t  ceux dlALTHAUS (1969)  1 3 1 ,  de 

RICHARDSON, GILBERT e t  BELL ( 1 9 6 8 )  e t  (1969) l 5 ,  5 1 ,  de NEWTON (1966) 

( 4 )  a v a i e n t  pour  but  l a  dé te rmina t ion  des domaine? dQ6qu? lPbre  des  

t r o i s  polymorphes e t  de la  poi:i t ion du p o i n t  t r i p l e .  rLs r;5s,?neni 

également l 'ensemble des  donn6eq expgrimentales  a n t 6 r i ~ u r c s .  Seuis 

les t r avaux  r é c e n t s  c i t é s  ail-dessus son t  comparables e:it-re eux c a r  

i l s  é t u d i e n t  l e s  courbes univar.idntes en  ne  f a i s a n t  i n t e r v e n i r  que 

deux polymorphes à l a  fe js .  Le matériail  de dépa r t  pour  ces expé-e.5.e~- 

ces est c o n s t i t u é  de deux des  minéraux du système A l  Ci - S i  f i r i e -  
2 3 2 

ment broyés en  g r a i n s  de 1 5 ?O p en q u a n t i t é  éga l e  pour NEWTON e t  

pour  RICHARDSON, GILBERT e t  BELL e t  en p ropor t i ons  d i f f é r e n t e s  pour  

ALTHAUS. La c ro i s sance  d 'une phase p a r  r a p p o r t  à l ' a u t r e  est détec-  

tée p a r  comparaison des  hau teu r s  de p i c s  des  diffractogrammes avant  

e t  a p r è s  1 ' expér ience .  

Dans les t r avaux  a n t é r i e u r s ,  on p a r t a i t  s o i t  de  l 'ensem- 

b l e  des  trois polymorphes, s o i t  d ' a u t r e s  minéraux supposés redonner  

l ' u n  a u  moins des  t r o i s  polymorphes, m a i s  c e s  expériences  o n t  condui t  

à des  r é s u l t a t s  t r è s  c o n t r a d i c t o i r e s .  Ceci c o n d u i s i t  ALTHAUS { 3 ) ,  

NEWTON (41, RICHARDSON e t  s e s  c o l l a b o r a t e u r s  ( 5 ,  6 1  à reprendre  c e s  

expér iences  en minimisant l e  noabre de paramètres .  

Malgré c e s  p r é c a u t i o n s ,  il s u b s i s t e  d ' impor tan ts  dés- 

accords  (ou  impréc i s ions )  e n t r e  c e s  d i f f é r e n t s  a u t e u r s  e t  m ê m e  e n t r e  

les d i f f é r e n t s  e s s a i s  d 'un même a u t e u r .  

* métamorphisme : ensemble des  processus  physico-chimiques qui se 

produisen t  dans les roches  à l ' é t a t  s o l i d e  l o r s  

d'un chanpement de t e e r a t u r e  e t  de nresçion. 



Fig.  1 : Diagramme de phase du système AL O - SiO? 
2 3 

Nous avons r e p o r t é  les courbes expér imenta les  limites observées 

Le p o i n t  triple se t rouve  s u i v a n t  les différents a u t e u r s  dans 

le carni5 hachuré. 



P l u s i e u r s  e x p l i c a t i o n s  o n t  ét6 propi>-ges nciir r e n d r e  compte de ce s  

désaccords  : 

1°) I n c e r t i t u d e s u r  l a  va l eu r  d e  P dues à l ' appa re i l l a -ge  

u t i l i s é  

La p r e s s i o n  hydros t a t i que  e s t  obtenue p a r  mi l ieu  so-  

l i d e  ( t a l c )  dans I1rxp<rience de NEWTON (4 ) .  Par ce t te  

technique  l a  p r e s s ion  e s t  inhomoghne d a n s  l a  chambre 

e t  s a  va l eu r  imprgcise ,  c a r  e l l e  e s t  c a l c u i 6 e  à p a r t i r  

de l a  p r e s s i o n  appl iquée .  RICHARDÇC)N, GILRERT e r  BELL 

15, 61 on t  u t i l i s e ,  un a p p a r e i l  o.; icn pr \ r ss ion  est  ob t e -  

nue p a r  mi l ieu  Fazeux, ce q u i  perntf>; une  mesure e x a c t e  

de l a  p r e s s i o n  du mi l ieu  dans l a  ciiirnbre, ALTHAUS f 3 )  

a déterminé l a  courbe d ' é q u i l i b r e  Andaloiisite - S i l l i -  

manite avec  un a p p a r e i l  à p r e s s i o n  t ransmise  pa r  f l u i d e  

mais il ne pouvai t  mesurer d i rec tement  2a pres s ion  qpXr 

jusqu 'à  8 k b a r s  ; au-dessus,  l a  p r e s s ion  é t a n t  e s t i -  

mée à p a r t i r  de l a  fo rce  appl iquée  sur i a  chambre. 

ZO) ~ Ô l e  des  impuretés  

ALTHAUS 13)  t rouve  que l a  p résence  d ' impure tés ,  même  

en très f a i b l e  q u a n t i t é ,  a f f e c t e  l e s  r e l a t i o n s  d 'équi -  

l i b r e  e n t r e  les polymorphes e t  il i n t e r p r è t e  ce  f a i t  

p a r  les très f a i b l e s  d i f f é r e n c e s  d ' e n t r o p i e  e t  d ' éner -  

g i e  l i b r e  e n t r e  les t r o i s  phases .  Parmi l e s  impuretés  

les p l u s  f r équen te s ,  l e  fer  se s u b s t i t u e  aisément à 

l 'aluminium. I l  no te  également qu'un excès. de q u a r t z  

dans l e  matér iau  de dépa r t  i n f luence  l a  d i r e c t i o n  de 

l a  r é a c t i o n .  

3 O )  Désordre s t r u c t u r a i  

Dans l e  c r i s t a l  p a r f a i t  les t é t r a è d r e s  Sic,+ e t  AlO,, 

s o n t  a r r angés  de façon a l t e r n é e .  Cependant, l e u r  

o r d r e  peut  être pe r tu rbé  a i sément ,  comme on l e  ve r r a  

dans l ' é t u d e  d é t a i l l é e  des s t r u c t u r e s  c r i s t a l l i n e s .  

(La m u l l i t e  serait a i n s i  de l a  s i l l i m a n i t e  mal ordon- 

née)  112). Un t e l  désordre  p o u r r a i t  se p rodu i r e  à 



haute  température e t  a f f e c t e r  1.e diagramme de phase.  (13) 

4 O )  E f f e t  de l ' e a u  

I l  est cont reversé .  En 1968 RICHARDSON, GILBERT e t  

BELL 15) déterminent  l ' é q u i l i b r e  d i s thène  -silli- 

manite e n t r e  700° e t  1500°C ; i ls  concluent  q u ' i l  

n 'y  a pas  de d i f f é r e n c e s  importantes  e n t r e  des  

expér iences  r é a l i s é e s  avec des  p r o d u i t s  de  dépa r t  

"secs"  e t  c e l l e s  r é a l i s é e s  e n  présence de  20 à 50 % 

d 'eau .  Leur conclusion e s t  confirmée par l a  mesure 

en R X des  paramètres  de r é seau  d ' é c h a n t i l l o n s  de 

s i l l i m a n i t e  e t  de d i s thène  s y n t h é t i s é s  en a t m o s p h è ~ e  

humide. Ils ne t rouvent  pas de d i f f é r e n c e s  avec les 

paramstres  des  é c h a n t i l l o n s  q u ' i l s  u t i l i s e n t  dans 

l e u r s  expér iences .  En 1969 I 6 )  l o r s q u ' i l s  d t u d i e n t  

l ' é q u i l i b r e  d i s thène  - a n d a l o u s i t e ,  i ls  t rouven t  de  

grands changements su ivan t  l a  tenue  en eau  des  mé- 

l anges  de dépa r t .  Les capsules  contenant  20 à 30 % 

d'eau,  ind iquent  des  t ransformat ions  complètes en 

l ' u n  des  polymorphes. Les capsules  contenant  4 à 5 % 

d' eau  montrent seulement un changement peu important  

pa r  r a p p o r t  au  mélange de d é p a r t .  Contrairement à 

l e u r s  r é s u l t a t s  de l ' année  précédente ,  i ls concluent  

c e t t e  f o i s  que l a  présence d 'eau  in f luence  l a  t r a n s -  

formation de phase. 

In f luence  de l a  t a i l l e  de g r a i n  

La p l u p a r t  des  expér iences  ont  montré que lo r sque  

l e  p r o d u i t  de dgpart  est une phase pure,  on n ' o b t i e n t  

aucune t ransformat ion  de phase q u e l l e s  que s o i e n t  les 

cond i t i ons  de température e t  de press ion .  Cec i  e s t  

sans  dou te  dû à une nuc léa t ion  t rès  d i f f i c i l e  de 

germes de  t a i l l e  c r i t i q u e .  

En e f f e t ,  l a  c r 6 a t i o n  d'un germe sphér ique  de  rayon r 

de l a  nouvel le  phase B au s e i n  d e  l a  mat r ice  a e n t r a i -  

ne un accroissement  d ' en tha lp i e  l i b r e  : 



y = énergie d l i n t e r c A c . :  . 2 

AG ( r )  e s t  r epor té  Tïgure 2.  On 17oi.t que l a  transfor.- 

mation exige l a  présence d ' au  moins un germe de t a l - ~ i e  

La  p r o b a b i l i t é  de formation d 'un  + e l  geme psr : 

t - AG* , e l l e  peut é t r e  t r è s  f a i b l e  s i  AG e s t  grand. kT 

Fig. 2 Courbe de v a r i a t i o n  d 'énergie en fonction de r 

Dans l e s  t ravaux récen t s  dé jà  c i t é s ,  l e  produi t  de 

dépar t  e s t  toujours  un mélange de deux des  polymorphes 

finement broyés, ce q u i  él imine l e  problème de nuclé- 

a t i o n .  Cependant l a  t a i l l e  de g ra in  i n f l u e  encore sur 
i : 

l a  cmissance  de l a  nouvelle phase ( l e  temps néces- 

s a i r e  pour une transformation complète dépend évidem- 

ment de l a  d i s t ance  e n t r e  germes). 

Enfin NEWTON (4) a remarqué qu'en abrasant  l e  matériau de depar t ,  11 

o b t e n a i t  un mei l leur  rendement de l a  t ransformation.  Conme l ' ab ras ion  

c o n s i s t e  a i n t r o d u i r e  des défauts  de réseau (d i s loca t ions ,  macles. . . ) ,  

il n ' e s t  pas  impossible que l a  présence de ces  défauts  a ide  l a  t r a n s i -  

t i o n  de phase. La d i f fgrence  dans le contenu en défauts  des  matériaux 

de départ  @es afférents auteurs  p o u r r a i t  être une o r ig ine  suppl6mn- 



t a i r e  de désaccords.  

1.3. - APPLICATION DU DIAGRAMME DE PtiASE -- ---- 

L ' u t i l i t é  des  t r o i s  polymorphes A l  O Si0 en t a n t  que 
2 3 2 

marqueurs de température  e t  de  p re s s ion  e s t  év iden te  dans l ' é t u d e  des  

s é r i e s  métamorphiques à cond i t i on  que : 

1) Ces polymorphes s o i e n t  encore  p r é s e n t s  dans les  r o c h e s  

à l ' a f f l e u r e m e n t  qu i  s o n t  dans des  cond i t i ons  normales 

de température  e t  de p re s s ion .  

2 )  Les t r a n s i t i o n s  a i e n t  e f fec t ivement  e u  l i e u  ( e t  a i e n t  

é t é  complè tes ) ,  ce q u f a u t o r i s e r a i . e n t  l e s  temps ggologiques.  

3 )  Que les dgformations t ec ton iques  qui i n t r a d u i s e n t  de s  

d é f a u t s  n ' a f f ec t e r i t  pas  de façon s s r i s ib l r~  Le diagramme de 

phase.  

On peut  c r a i n d r e  que ce s  cond i t i ons  s o i e n t  in(-ompati.bles 

dans c e r t a i n s  ca s .  S i  les temps g6nl.ogiques s o n t  a s s e z  longs pour  per- 

me t t r e  une t r a n s i t i o n  d 'un polymorphe en l ' a u t r e  à haute  tempéra ture ,  

l a  t r a n s i t i o n  i nve r se  p o u r r a i t  se produi re  au  cours  d 'un r e f r o i d i s s e -  

ment l e n t .  Inversement s i  l a  cond i t i on  1 est r é a l i s é e ,  on n ' e s t  pas  s û r  

que l a  cond i t i on  2 l ' a i t  été.  Enf in ,  s i  l a  cond i t i on  3 n ' e s t  pas  réalisée, 

c ' e s t  l e  p r i n c i p e  m ê m e  de l ' u t i l i s a t i o n  du diagramme de phase en géo log ie  

q u i  serait remis en cause .  

C'est en vue de c e t t e  a p p l i c a t i o n  géologique que des  

p é t r o l o g i s t e s  comme NEWTON, ALTHAUS, RICHARDSON e t  COLL on t  e s sayé  de 

p r é c i s e r  l e  diagramme de phase.  Pour n o t r e  p a r t ,  nous avons e s sayé  de 

comprendre l ' i n f l u e n c e  p o s s i b l e  des d é f a u t s  en é t u d i a n t  d 'abord les 

d é f a u t s  eux-mêmes dans les d i v e r s  pdymorphes.  



CHAPITRE I I ,  

CRISTAlXZW9WE 

Dans ce c h a p i t r e ,  nous déc r i rons  A7abord l es  m a i l l e s  des  

t r o i s  polymorphes du système A l  O - Si02 .  Comme ricus avons a f f a i r e  à 
2 3 

des  c r i s t a u x  iono-covalents  d ' u n  po in t  de vue cr izrui l lo-ct \ imique,  on 

peut  l e s  d é c r i r e  s o i t  comme des composés purement Lc>ri i t : t~en,  avec un 

sous  r é seau  ca t ion ique  e t  un sous r é seau  anioniqup :, t comme des 

cova len t s  c o n s t i t u é s  p a r  des  assemblages de t é t r . ~ ~ ~ ! r ~ s  <- t octafidres.  

En s 'appuyant  s u r  c e s  cond i t i ons  extrêmes,  on e s a i e r d  dar,; l a  deu- 

xième p a r t i e  de ce  c h a p i t r e  de déduire  d 'une façon ? h é ( :  ";rue l e s  de- 

f a u t s  e t  l e s  systèmes de gl issement  p o s s i b l e s  de c e s  s i r u c t u r e s .  Enf in ,  

dans l a  d e r n i è r e  p a r t i e ,  on r a p p e l l e r a  l e s  p r o p s i e t e s  physico-chimiques. 

11.1. - MAILLES ELEMENTAIRES 

t Disthène : -------- 
L a  s t r u c t u r e  du d i s thène  a é t é  analysée p a r  S t  NARAY-SZABO, W.H. TAYLOR 

ot W.W. JACKSON 114) e t  p l u s  récemment p a r  C.W. BURHAM (15). E l l e  est 

t r i c l i n i q u e  avec 4 A l  S i 0  p a r  ma i l l e  é lémenta i re .  La s t r u c t u r e  e s t  
2 5 

centrosymétr ique.  L e  groupe s p a t i a l  e s t  P ?, l a  d e n s i t é  3.60. 

L e s  paramètres  s o n t  : 

L a  F igure  3 r e p r é s e n t e  l a  p ro j eg t ion  de l a  s t r u c t u r e  du  d i s thène  s u i v a n t  

[001 ] ( q u i  n '  e s t  pas  pe rpend icu la i r e  au  p lan  de base  (001) 

r S i l l i m a n i t e  : ----------- 
La s t r u c t u r e  de l a  s i l L i m a n i t e  a  é t é  déterminée p a r  TAYT20R Cl61 ; 

r e p r i s e  e n s u i t e  p a r  HEY e t  a f f i n é e  p a r  BURHAM (17).  La  aille e s t  

orthorhombique contenant  4 A12Si05 avec l e  groupe s p a t i a l  Pbnm e t  une 

dens i té -=  3,25. 



Les p a r a m g t r ~ s  qnnt : 

La f i p i i r e  4 r ~ p r ^ c ; f . n t r  i d  p r r r j r c t i o n  do 1, s t r u c t u r e  d e  l a  s i l l imani te  

s u r  l e  p l a n  (001 ) .  

% A n d a l o u s i t e  : ----------- 

La s t r i i c t ~ i r p  _? d t 6  a ~ l o l y s 6 e  p i r  RfJRHAM {171.  da mai lia t or thorhom-  

b i q u e  co r i tonan t  A ,  p a r  m a i l l e  é l e m e n t a i r e ,  le groupe  s p a t i a l  2 
est Pnnm, d e n s i t g  7 . 1 5 .  

Les p a r a m e t r e s  s o n t  : 

Touî l e ç  polymorphes  di^ s y s t P m ~  A l  O - S i 0  ( i n c i l l a n t  l a  2 3 3 
m i l l l i  te p e u v e n t  t 7 d e r r i  t ;  romme 6 t a n t  cons  t r i i i t s  a u + o u r  de 

c h a î n e s  d ' n c t a e d r e î  A 1 0  parallèl~ï à 1 ' a x e  r e t  r e l ; g e q  1,s unes f )  
a u x  a u t r e s  p a r  dps octa i . r t r~r~s  A l 0  e t  d e s  t é t r a è d r e s  S i r lue t  A10 6 4 "" 
a c c o r d  a v e c  l e s  r 2 ~ 1  Q ?  d p  F'alll inp,  p o u r  les rayons  i o n i r u e s .  

Fig. 3 : S t r u c t u r e  dli d i s t  h 5 n e  p r o j e t é e  s u i v a n t  c (d1aprGs  ST NARAY- 

SZAAO e t  COLL) 



O Oxygène aux c o t t s  C e t  3C 
4 1 

C @ Oxyglna aux coter O e t  - 
2 

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

1 ' 

O Oxygène aux c o t t s  O e t &  
2 

@ Oxygène aux c o t e s  f et 4 

. 5 Pmjsctfon slir (001) de la structure de l'andalousite 



Pour p révo i r  l e s  systèmes de  glissement, il f a u t  des 

représenta t ions  s i m p l i f i é e s  des mai l les .  On peut s o i t  cons idérer  ces  

c r i s t a u x  comme purement ioniques e t  formés de deux sous-réseaux 

(anionique e t  ca t ion ique) ,  s o i t  comme covalents  e t  cons t i tués  d 'octa-  

èdres e t  t é t r aèdres .  

BRAGG e t  WEST (18) ont  noté l a  grande s i m i l i t u d e  du d i s t h l n e  avec un 

réseau CFC légèrement déformé. Dans l e  sous-réseau anionique CFC, l e s  

ca t ions  A l  e t  S i  occupent respectivement des s i t e s  octaèdriques e t  

t é t r aèdr iques .  

La r e l a t i o n  e n t r e  les vecteurs  fondamentaux du réseau cubique à f aces  

cen t rées  d'oxygène e t  du réseau t r i c l i n i q u e  du d is thène  e s t  : 

c = - a  D + C 
CFC CFC 

L ' indice  D .représente l a  mai l le  du d is thène  e t  l ' i n d i c e  CFC, la  mai l l e  

du pseudo CFC d'oxygène. 

Dans les CFT,  les p lans  de glissement é t a n t  les plans 11111, nous dk- 

c r i r o n s  l a  s t n i c t u r e  du d is thène  en considérant  l a  séquence des p lans  

(111) du pseudo CFC q u i  correspondent aux p lans  (110) du d is thène  F i g .  6 D 
(191. 

Les p lans  dlyxygène s 'empilent  su ivant  l a  séquence standard ABC ABC. . .  

Les ions  ~1~ q u i  occupent des s i t e s  octaèdriques s e  t rouvent  dans des  

p lans  notés  a, B, y,  de t e l l e  manière qu'un s i t e  de type a s o i t  iden- 

t i q u e  à c e l u i  d'un type A ,  B à d l u i  dqun  type B e t  y $ c e l u i  d'un type  C 
4 

(y é t a n t  e n t r e  A et  0 et  a i n s i  de s u i t e ) .  L e s  ions S i  qui  occupent des  

sites té t r aèdr iques ,  se trouvent  dans des p lans  notés  a ,  b ,  c avec une 

p o s i t i o n  a de &me n a t u r e  que A ou a,  e t  a é t a n t  e n t r e  B e t  y e t  a i n s i  

de s u i t e .  Les p lans  a, B, y e t  a, b, c ne son t  pas complètement occupés. 

Pour les plans  d'Al l e  t aux  d'occupation est successivement 3/5, 115 

3/5, 1/5 de te l le  manière que nous &rivons l a  séquence de ces  p lans  : 

al. B.39 Y ~ ,  a.39 el> yq,  a i  9 B i  * * O  



%J oc"'" 

Fig. 6 : séquence des p l a n s  ( 111) qu i  correspondent ,li .I p r ar: [ IlC 9 
C FC D" 

O : rangée complète d'ions A l  . : rangée à moitié p l e i n e  d ' ions  Al 
: rangée v ide  
: rangge à moiti6 pleine d ' ions  S i  --- : p lan  de glissement (100In 



Ces i n d i c e s  s e  r é f è r e n t  à des occupat ions de 1 / 5  e t  3 / 5 .  Deux p lans  

t e l s  que a e t  a' son t  presque iden t iques  : t ous  l e s  deux s o n t  de 
3 3 

type  a avec l a  même occupation, (3 /5  dans l e  cas de no t r e  exemple),  

mais dans c e s  p l ans  d 'Al ,  il y a des  rangées p a r a l l è l e s  à l ' a x e  c 
q u i  son t  v ides  e t  dans a e t  a '  c e s  rangées v ides  ne sont  pas  à 3 3 

I l a  &me p o s i t i o n ,  d 'où l ' i n d i c e  prime pour l e s  d i f f é r e n c i e r .  

Pour l e s  p l a n s  de S i ,  l e  t a u x  d 'occupat ion e s t  s o i t  1 /4 ,  s o i t  O ,  

' d'où l a  n o t a t i o n  a,, b,, al,  bl ,  c, e t  c l .  Les p l ans  vides ne sont  

pas  des s inés  s u r  l a  Figure 6 .  

Finalement,  cons idérant  l 'empilement des  p l ans  (111) 
C FC 

= ( l l O ) D ,  l a  

s t r u c t u r e  du d i s thène  peut  ê t r e  é c r i t e  : 

% , y 3 a , B c  a b C a , @  c , A b  y a B c , a . b , C a  B c Ab, 
1 1 1  3 1 1 1  3 3 . 1 1  

y 3  a, B c a '  b C a. 83 co n 
1 1 1  

A b  y ' a  B c o a ~ b o i ~ a ,  B: c ,  A 
1 1 1  i . '  

Il e s t  n é c e s s a i r e  de cons idé re r  12 niveaux d'oxygène pour d é c r i r e  

complétement l a  s t r u c t u r e  du d i s thène .  On peut  remarquer que 1/2 [332] CFC = 
[1 l0 lD  e s t  une t r a n s l a t i o n  du r é seau ,  on peut  a l o r s  d r c r i r e  l a  mai l le  

é lémenta i re  avec 4 p lans  d'oxygène seuïement,  en regardant  l e  long de 

( l l O ) D ,  mais c e t t e  d e r n i è r e  d i r e c t i o n  n ' e s t  pas  perpendjc? i la i re  à 

, l 'empilement des  p l a n s  ( v o i r  Figure 6). 

On peut  n o t e r  que des  sites oc taèdr iques  vacants  s ' a l i g n e n t  s e l o n  l a  

d i r e c t i o n  c e t  forment des  canaux q u i  pour ra i en t  ê t r e  des chemins de 

d i f f u s i o n  p r é f é r e n t i e l l e .  

I Ains i ,  avec cette d e s c r i p t i o n  ''simple" de l a  ma i l l e  du d i s t h è n e ,  on 

peu t  r eche rche r  l e s  systèmes de gl issement  p o s s i b l e s .  Pour l e s  vec- 
O 

t e u r s  de Burgers c = 5,57 A est l a  p l u s  p e t i t e  t r a n s l a t i o n  du réseau .  

C ' e s t  probablement l e  vec t eu r  de Burgers l e  p l u s  fréquent  de c e t t e  
1 I 

s t r u c t u r e .  Dans -le ré seau  CFC, ce  vec t eu r  e s t  C = / l l O I C F C  ; il e s t  

contenu dans l e  p lan  (111)  
CFC ' 

Le système de gl issement  f a c i l e  d e v r a i t  

donc être [110] 
CFT' ( " l ) c ~ c  ou [ooi],, ( 1 1 0 ) ~ .  

11 e s t  à n o t e r  que contrairement  aux v r a i e s  s t r u c t u r e s  cubiques qu i  

possèdent  4 f a m i l l e s  de p l ans  11111 équ iva l en t s  ( e t  12  syst;: . m e s  de 
1 gl i ssement  - <110>, I111)) l e  d i s thène  ne p ré sen te  qu'un s e u l  em- 
2 

pi lement  s imple  de p l ans  (111) dans l e q u e l  il y a une s e u l e  t r a n s -  

l a t i o n  [110] p e t i t e .  On a t t e n d  donc un s e u l  système de g l i ssement  



11 fa i i t  en olltyc remarquer qu'une d i s l o c a t i o n  de vec t eu r  

de Rurgers h = [O011 ne  R I  i s s c r a  pa.; à n'irnpor7t-e que l  n iveau  de l'ern- D 
pilement  r ep ré sen t6  F i g u r ~  fi c a ~  1 ~ , s  1 i a i sons  i n t e r - p l a n s  n c  sont  pa s  

t~i~te:; équ iva l en t e s .  11 c s ?  g6ri6ralement admis que  cicins Les si l i c a t e s  

les  l i a i s o n s  S i  - O s o n t  f ~ r t e s  e t  d i r i g é e s  e t  ne son t  pas  coupées 

f ac i l emen t .  

Ceri nous a m h r  > examiner l e  d i s thène  comme iin cova len t  

en f a i s a n t  a p p a r a ï t r e  les e n t i t é s  t é t r a è d r i q u e s  S i 0  e t  oc t aèd r iques  4 

A 1 O 6  Ceci peut 6 t r e  r é a l i s 6  Figure 7 s u r  l a  même p r o j r r t  ion de l a  

. -+r i ic ture  que c ~ l l e  d e  l a  T i g i i r ~  6 .  

Sur cette Tigur7i. 7, l a  trv-ice des  p l ans  ( 1  1 1 ) e s t  
(' 7-c 

encore  h o r i z o n t a l e .  11 y a pl 11. i Purs  n i  v ~ a u x  oil l e  gl isccrriç-~t peut 

s e  produi re  sans  couper d e  l i ~ i ç o n  f o r t e  S i  - O ,  mais i l  r i ' ÿ  a pas 

que ces p lans  où l e  g l i ssement  e s t  p o s s j b l e  s ans  couper de l i a i s o n  

S i  - O .  Un examen d é t a i l l é  de l a  m a i l l e  montre que l p s  pian.: (lOO)D = 
(lO1)CpC son t  aussi  des  p lans  d~ gl i ssement  p o s s i b l ~ s .  LP niveau  

correspondant  e s t  r e p r é s e n t é  Figure 7 p a r  des  p o i n t i l l é s .  C e  s o n t  

l e s  deux s e u l e s  p o s s i b i l i t é s  de g l i s sement  fac i l<>.  

Les deux s e u l e s  expér iences  r é a l i s é e s  s u r  le d i s t h è n e  

n ' o n t  m i s  en évidence que l e  p lan  (100)  RAYLEIGH (20) c a r a c t é r i s e  
D ' 

ce s e u l  p lan  p a r  obse rva t ion  de l i g n e s  de gl issement  s u r  o c h a n t i l l o n s  

déformés e t  BOWLAND e t  COLL 121) on t  observé p a r  microscopie é l e c t r o -  

n ique  des d i s l o c a t i o n s  largement d i s s o c i é e s  dans (lOO)D d e  v e c t e u r  de 

Burgers t o t a l  = [001] 



, - 
Octaèdre formant les Octaèdre de -(---)-- 1 ', - L ~ T P ~ & ~ X  
chaînes parallèles à liaison i n t e a -  \ a i  d e L i a i ~ , . ~ n  l'axe c chaînes A l 0  

5 
Y Si0 

4 

r )  L I 2  

Fig. 7 : Projection de la structure du disthène, décrite par des enrités 

t6traèdriques et octa&driques , suivant la direct i o l  1 501 1 . 



De plus (100) est un plan de mâcle et le meilleur plan de clivage D 
(voir II.4.)11 semble être le plan de glissement le plus facile. 

Ceci peut être compris par le fait qu'une dislocation 

se déplaçant dans (100) ne coupe ni les liaisons dures Si - O, ni D 
les chaines d'octaèdres- qui forment le squelette de La structure. 

Y-a-t-il d'autres systèmes de glissement rqoin.: A ;ses ? 

Nous ne le savons pas pour 1 'instant, mais en tout cas, (,'est la 

description en tgtraèdres et octaèdres ( F i g .  8 )  q i i i  semhl~ la plus 

fructueuse pour expliquer les systèmes de glissement aises, nous 

utiliserons donc la même deçcription pour les autres structures. 

Fig. 8 : Maille du disthène représentée en entités tétraèdrique 

et octaèdrique, projetée suivant [001]. 



x S i l l i m a n i t e  : ----------- 

La s t r u c t u r e  de l a  s i l l i m a n i t e  peut ê t r e  considérée comme un assem- 

blage de chaines d 'oc taèdres  A10 s e  touchant par  une a r ê t e ,  s i t u é e s  6 
a m  sommets e t  au cen t re  de l a  mai l le  (Fig .  9 ) .  

Fig. 9 : Maille de l a  s i l l i m a n i t e ,  considérée comme assemblage 

de t é t r a k d r e s  e t  oc tasd res ,  p r o j e t é e  s u r  (001). 

C e s  chaînes sont  p a r a l l è l e s  à l ' a x e  c e t  son t  r e l i é e s  les unes aux 

a u t r e s  p a r  des doubles chaines de t é t r a è d r e s  a l t e rn6s  Si0 e t  A l O b  
4 

(Fig.  10). S i  l a  succession de ces t é t r a è d r e s  dans l a  d i rec t ion  C 
devient  désordonnée, on o b t i e n t  l a ' i t r u c t u r e  mul l i t e  de paramètre 

moit ié  dans c e t t e  d i r e c t i o n  I l l ) .  Un t e l  désordre e s t  poss ib le  e t  

a été observé à haute  température dans d ' a u t r e s  s i l i c a t e s  12}.(13). 



Fig. 10 : Doubles chaînes de tétraèdres Si04 et A104 alternés dans la 
Sillimanite 

i Andalousite : ----------- 
La structure est construite autour de chaînes d'octaèdres A10 parallèles 

6 
à l'axe C situées au sommet ainsi qu'au centre de la maille (Fig 11). Ces 

chaînes sont reliées les unes aux autres par des tétraèdres Si0 et des 4 
aluminium entourés de 5 oxygènes. Cette coordinance 5 non prévue par les 

règles de Pauling est très rare et ne se prête à aucun modèle cristallo- 

graphique simple. 

Ffa, 21 : Maille & l'andalousite, projetée sur (001). 



II. 3 

Aucune étude de déformation plastique n'ayant été 

réalisée sur la sillimanite et l'andalousite, on en ignore les 

systèmes de glissement. Pour ces deux structures, on ne peut pas 

faire une description en sous-rgseaux anioniques simples comme 

dans le disthène mais on peut quand meme dgduire des systSmes de 

glissement possibles, en gardant les règles énoncées précédemment, 

c'est à dire éviter, pour une dislocation, de couper les chaînes 

d'octaèdres et les liaisons Si - 0. 

Pour le vecteur ue  Bwgers c = [001] est encore la 
O O 

plus petite translation ( c  = 5,65 A dans la sillimanite et 6 = 5,57 A 

dans L'andalousite). Ce vecteur autorise donc du glissement dans ntimpor- 

te quel plan parallèle aux chafnes d'octaèdres ( 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 SiO, ni les 

chaines d'octaèdres. Il faut donc s'attendre à un glissement beau- 

coup moins facile que dans le disthène. 

Le fait que l'on retrouve le même type de squelette 

en chaine dans les trois structures, que la sillimanite se présente 

souvent sous forme de fibres allongées dans la direction c suggère 
que le glissement doit éviter de couper ces chaïnes. Ceci implique 

la rupture de liaisons Si - O lors de la propagation des disloca- 
tions dans la sillimanite et l'andalousite. 

PROPRIETES PHYSICO-CHIMIQUE$ 

Le disthène p~ésente un clivage parfait parallale 3 

(100) et un clivage moins net suivant (001). Une propriété physique 

intéressante du disthène est la variation de dureté  suivant la face 



considérée e t  l a  d i r e c t i o n  étudiée?' Par  exemple, s u r  l a  f ace  (100) 

l a  dure té  v a r i e  de 6 à 7 (dans l ' é c h e l l e  de Moh) dans l a  d i r e c t i o n  

p a r a l l è l e  à l ' a x e  b, e t  de 4 à 5 dans l a  d i r e c t i o n  p a r a l l è l e  $ l ' axe  c. 

Le d i s t h è n e  e s t  g é n é r a l e m e n t  b l e u  e n  g r o s  c r i s t a u x  e t  i n c o l o r e  

e n  l ame  m i n c e .  

D'un poin't de vue optique,  l e  plan des axes optiques est presque per- 

pendicula i re  à (100) e t  i n c l i n é  approximativement de 30° par  rapport  

à [ooio]. 

Chimiquement, l e  d is thène  e s t  t r è s  i n e r t e ,  l e s  so lvan t s  t e l s  que l ' a c i d e  

f luorhydrique,  1 ' acide  orthophosphorique, 1 ' eau r6gale  sont  sang action 

sur l u i .  

S i l l i m a n i t e  
a..--------- 

L e s  c r i s t a u x  de s i l l i m a n i t e  présentent  un c l ivage  p 

marqué p a r a l l è l e  à (010). La composition chimique est très s t a b l p  pa r  
3 rappor t  à l a  mul l i t e ;  l ' impure té  l a  p lus  fréquente e s t  l ' i o n  Fe . 

Les c r i s t a u x  se présentent  sous forme de longs prismes inco lo res  e t  

p a r a l l è l e s  à l ' a x e  c .  
Le plan des axes optiques est p a r a l l è l e  à (0101, l a  

b i rkf r ingence  e s t  p l u s  importante que dans l e  d is thène ,  La sillintanlte 

n ' e s t  pas a t t aquée  par  les solvants  cités précédemment. 

k 
Dureté mesurée p a r  indenta t ion  Zi la  po in te  de diamant. C ' e s t  une pro- 

p r i é t é  semi-macroscopique d i f f i c i l e  à relier aux l i m i t e s  g l a s t iques  

mais qual i ta t ivement ,  on peut d i r e  qu'une f a i b l e  dure té  est équivalente  

à l a  présence de beaucoup de systèmes de glissement faci lement a c t i v é s .  

La d i f fé rence  de dure t6  doit donc indiquer une grande an i so t rop ie  des 

systèmes de glissement : s o i t  1 s e u l  s y s t r h  de g2iasemnt s o i t  plu- 

s i e u r s  à limites très d i f f é r e n t e s .  



Andalousi te  ----------- 
L'andalous i te  c l i v e  fac i lement  dans l e s  p lans  p a r a l l è l e s  

à (110) .  Les c r i s t a u x  d ' anda lous i t e  p ré sen ten t  souvent des  impuretés  

concent rées  a u  c e n t r e  e t  formant une c r o i x  en s e c t i o n  (001) 

Le p l a n  des  axes op t iques  e s t  p a r a l l è l e  à (010) e t  l a  

b i r é f r i n g e n c e  f a i b l e .  

11.4. - MACLES DU DISTHENE 

Dans l a  mesure où nous supposons l ' e x i s t e n c e  d ' u n - s e u l ,  

système de g l i ssement  f a c i l e  dans l e  d i s t h è n e ,  nous devons env i sage r  

l a  p o s s i b i l i t é  de maclage pour que ce  c r i s t a l  pu i s se  accomoder une 

déformation imposée dans une roche.  La f a i b l e  symétr ie  e t  l a  relative 

complexité de l a  m a i l l e ,  permettent  d ' env i sage r  l a  formation de plu- 

s i e u r s  macles q u i  s o n t  c i t ée sdans  l e s  t r a i t é s  de minéralogie  ( 2 2 ) .  

Les informat ions  l e s  p l u s  p r é c i s e s  s u r  ces  macles s o n t  dues à 

BOWLAND e t  COLL 121) q u i  l e s  on t  é t u d i é e s  p a r  microscopie é l e c t r o n i q u e .  

D'après c e s  a u t e u r s ,  l e s  macles c i t é e s  en g é n é r a l  dans l a  l i t t é r a t u r e  

s e r a i e n t  : 

------------------------------a------ ..................................... 
( 1 
( P l a n d e  : Vecteur de 1 
( macle macle 
( 
(-----------------.----------------- 1 

TABLEAU DES ELE#fE%'%E BE MACLE 



Avant d ' é t u d i e r  comment ces macles peuvent con t r ibue r  à l a  déforma- 

t i o n  p l a s t i q u e ,  il e s t  u t i l e  de r a p p e l e r  les p r i n c i p e s  généraux du 

maclage . 

11.4.1. C r i s t a l l o g r a p h i e  --------- -- ------------ du maclage. - 

La formation d'une macle peut  ê t r e  un mécanisme de  défor- 

mation p l a s t i q u e  I23). Une macle e s t  formellement p rodu i t e  dans un 

c r i s t a l  p a r  un c i s a i l l e m e n t  homogène. Le déplacement d'une t ranche  

é l émen ta i r e  de c r i s t a l  est p ropor t ionne l l e  à l a  d i s t a n c e  à un plan 

de r é f é rence  (p l an  de macle).  L e  déplacement r e l a t i f  de 2 p l a n s  

ad j acen t s  ( p a r a l l è l e s  a u  p lan  de macle) e s t  r ep ré sen té  dans l e  ta- 

b l eau  c i -dessus  p a r  l e  vec teur  de macle q u i  est nécessairement  p l u s  

p e t i t  qu'une t r a n s l a t i o n  du réseau .  Après maclage, l 'environnement 

de chaque atome d o i t  r e s t e r  inchangé s inon on p o u r r a i t  o b t e n i r  une 

s t r u c t u r e  i n s t a b l e .  Ceci l i m i t e  considérablement l e  nombre de macles 

p o s s i b l e s ,  de même qu'une haute  symétr ie  diminue l e  nombre d e  macles 

poss ib l e s .  

D'un p o i n t  de  vue ggométrique, le c i s a i l l e m e n t  homogène t r a n s -  

forme une sphè re  en un e l l i p s o ï d e  de demi-axe a e t  c  (F ig .  1 2 ) .  Cet 

e l l i p s o ï d e  possède 2 s e c t i o n s  c i r c u l a i r e s  (K e t  (K ) q u i  représen-  
1 2 

t e n t  les p l a n s  q u i  ne s o n t  pas a f f e c t é s  p a r  l e  c i s a i l l e m e n t .  (KI) est 

l e  p lan  de macle, e t  (K ) n'a s u b i  qu'une r o t a t i o n  pure.  2 

Fig. 12 : Une sphera! daoient un e1lipsoZde p a r  un c i s a i l l e m e n t  



L'intersection de K et K  avec le plan de figure défini 
1 2 

par a et c donne les deux directions n et 
1 n2 ' 

On distingue alors 2 types de ~acles : 

Macle de lare espèce : 

Le plan (K 1 et la direction L"] ont des indices de Miller simples 
1 

tandis que (K2) et [ri ] sont irrationnels {24}.  
1 

On peut bâtir une maille sur les vecteurs 1 
1 ' 12, 1 tel que : 

3 Il 
et 1 sont dans (K 1. Ces recteurs ne sont pas affectés par le ci- 2 1 
saillemnt. [n2] est rationnel, il y a un vecteur de réseau 1 

3 
parallèle à [n ] qui est inchangé en longueur par le cisaillement, 

2 
il vient en 1;. 

-1 est aussi un vecteur du réseau. La nouvelle maille construite slrr 3 
Ils 1 et IJ est la réflexion dans le plan de macle ( K I )  de la maille 

2 
Il, 12¶ -1 dti réseau non cisaillé. 

3 

On passe de la matrice à la macle par une opération miroir, par rap- 

port au p3.m de macle (K ) qui ne doit donc pas être un plan m du 
1 

cristal. Le plan de contact entre les deux parties est le plan de 

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

Cette macle est la maille réflexive des minéralogistes. 

Fig. 13 : Macle de lère espèce 



Macle de 2ème espèce : 

(K2) et [ri ] sont rationnels et (KI) et [112] ne le sont pas. 
1 

Fig. 14 : Macle de 2ème espèce 

Deux vecteurs de réseau 1 
1 
et I2 peuvent être choisis dans (K ) et 

2 
1 dans la direction rationnelle ['il]. Ces vecteurs forment une 3 
maille qui est reconstruite en Ii, I;, 1 par cisaillement. 3 

La relation d'orientation entre les deux réseaux bâtis sur -Il, -12, 3 
et sur Ii, I;, 1 est une rotation de 180° autour de ril qui ne doit pas 

3 
être une opération de symétrie du cristal. C'est la macle de rotation 

ou axiale. 

Si (K , (K2), Ln1] , [n ] sont rationnels, la macle s l appelle macle 
1 2 

composée. Dans tous les cas, la macle sera définie par son plan de 

macle (KI) et la direction du cisaillement [ri 1. 
1 

1 : 

11.4.2. Cristallographie des macles du disthène. -- .......................... 

Nous avons essayé de construire les macles du disthène annon- 

cées dans la littérature en raisonnant sur le modèle cristallographi- 

que cité plus haut, et en conservant les entités tétraèdriques et oc- 

taèdriques. 

La stmeture idgale du disthène est montrée Figure 15, en 

projection sur un plan perpendiculaire à la direction c du disthène. 



Les cô tes  sont  mesurées avec c vers l e  bas.  Ce t t e  p ro jec t ion  montre 

bien l e s  chaïnes d 'octaèdres Al0 aux sommets e t  au cen t re  des ma i l l e s ,  
6 

r e l i é e s  e n t r e  e l l e s  par des chaïnes d 'octaèdres A10 e t  de t é t r a è d r e s  
6 

SiO,+. 

Macle (100) ; 112 [0101. 

Nous avons pu cons t ru i re  une macle de l è r e  espèce avec l e s  

éléments ci-dessus, en opérant comme s u i t  : 

Les plans (100) sont  horizontaux e t  vus de bout.  Les c i s a i l -  

lements s e  f e ron t  facilement dans l e s  in ter -p lans  qui  ne contiennent  

n i  l i a i s o n s  S i  - O ,  n i  de chaînes d 'octaèdres A106 ( c ' e s t  l e  $me 

niveau que c e l u i  envisagé pour l e  glissement des d i s l o c a t i o n s ) .  En 

répé tan t  l ' opé ra t ion  t o u t e s  l e s  d i s t ances  a , on c o n s t r u i t  l a  macle 

représentée  Figure 16. 

On passe du c r i s t a l  p a r f a i t  à l a  macle p a r  un mi ro i r  sur 

(100), mais pour r e t rouver  l e s  mémes cô tes  dans l a  s t r u c t u r e  maclée 

e t  non maclée, il f a u t  déplacer  l ' o r i g i n e  de l a  mai l le  dans l a  macle 

de C/2. Ceci se t r a d u i r a i t  en microscopie é lec t ronique  p a r  un déphasa- 

ge supplémentaire qui  a f f e c t e r a i t  l e  système de franges.  

La  d i s loca t ion  de macle correspondante aura  un vecteur  de 

Burgers 1 / 2  b10]  . Dans ce cas ,  l e  plan de macle est confondu avec 

le plan de composition. 

Macle ( 100), 1/2 [001] . 

Nous avons gardé la  &me pro jec t ion  de l a  mai l le  pour c e t t e  

macle, c a r  c ' e s t  l a  seu le  r ep résen ta t ion  simple du d is thène .  C e  sont  

les cô tes  des d i f f é r e n t s  atomes,l'de p a r t  e t  d ' au t re  du plan de com- 

pos i t ion ,  qu i  c a r a c t é r i s e n t  l a  macle (Fig.  17).  Cel le-c i  e s t  obtenue 

p a r  des c i sa i l l ements  1/2 [001] tou tes  l e s  d i s t ances  a ,  dans l e  même 

in ter -p lan  que précédemment. L'opération q u i  f a i t  passer  de l a  matrice 

à l a  macle e s t  c e t t e  f o i s  une r o t a t i o n  de 180° autour  de l a  d i r e c t i o n  

de c i sa i l l ement  n 11 s' a g i t  donc dl une macle de seconde espèce. Il 
1' 

f a u t  encore f a i r e  un changement d 'o r ig ine  pour o b t e n i r  l a  même côte 

des atomes dans les régions  maclées e t  non maclées, ce qui  a f f e c t e r a  

le con t ras te  en  aicmeapie glec t ronique .  



Macles (1001, 1/2 IC)lll. 

Ce serait la superposition des deux autres (Fig. 18) et deux 

maclages successifs très proches (100) 1/2 [010] et (100) 1/2 bol] 

pourraient être confondus au microscope optique avec une pseudo macle 

( 100) 1/2 [011] . 
N&S 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 4ème macle annoncée dans la 

littérature (001) 1/4 [100]. Il est à remarquer que l'angle a = 90° 5' 
R est presque un angle droit. Si a = - 
2 

, On augmenterait la symétrie, 
1' axe a devenant un axe de symétrie d' ordre 2 et le plan (001). un * 

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

éléments est axe de symétrie). 



Fig. 15 : Structure idéale du disthène, projetée suivant 

Les  côtes sont mesurées vers l e  bas. 



Fig. 16 : M&cle (1001, 1/2 [010] du disthène 



1 .!,ci. s 
Fig. 17 : Macle (100), 1/2 [001] du dis thène .  L.,' 





I I I ,  

Dans ce chapitre, nous rapportons la caractérisation 

des défauts et nous essayons de les corréler à la déformation plas- 

tique. La microscopie électronique par transmission nous donne le 

moyen direct d'observer les dislocations et d'en tirer des analysas 

sur les modes de déformations. 

111.1. - PREPARATION DES ECHANTILLONS 

111.1.1. Origineides échantillons. --- .................... 

+ Disthène : Nous avons travaillé sur des mono-cristaux de 
provenances diverses. 

- Le Muséum National d'Histoire Naturelle nous a fourni du 
disthène provenant de la région des Alpes du St Gothard. 

l - Nous avons également travaillé sur du disthène des mon- 
1 tagnes rocheuses canadiennes. 

I Au début, nous orientions les échantillons par diagramme de Laue, 

puis nous nous sommes aperçus que par clivages successifs nous 

obtenions des lames minces parallèles à (100) de quelques.dixièmes 

de mm d'épaisseur. 

x Sillimanite : 

Le Muséum National d'Histoire Naturelle nous a fourni de 

la sillimanite provenant de Chester (Connecticut U.S.A.). Certaines 

sillimanites sont manifestement fibreuses, car elles se délithent 

en fibres de quelques dixièmes de mm dans les doigts. Par contre, 

pour l'échantillon du Muséum, le tenue mécanique était excellente : 

il nous avait été fourni comme étant un mono-cristal. Malgré ceci, 

il est impossPble de l'orienter par rayons X comme le montre le 

diagramme de Laue (fig. 19) qui ressemble plus a un à5agramme & 



poudre qu'à celui d'un monocristal. Donc nous devons avoir des 

fibres très fines mais bien liées donnant à l'aggrégat une bonne 

tenue mécanique. Ppur ces échantillons, nous avons fait des lames 

minces, à la scie diamantée, sans pouvoir les orienter au préalable. 

Fig . Sillimanite 

i Andalousite : 

- Le Muséum nous a fourni de l'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 fo~ment une croix dans ces plans. 

111.1.2. Lames minces. ------------ 
La préparation des lames minces se fait en deux étapes : 

- d'abord un amincissement mécanique. On part d'un échantillon de 
3 mm de diamètre que l'on colle au baume du Canada sur des lames de 

verre pour être aminci par polissage manuel avec un abrasif (carbure 

cle silicium) puis poli au grain de diamant de 6 puis 1 p. Le 

polissage se fait jusqukà une épaisseur d' environ 3/100èmes de mm 

que l'on contrôle optiquement au microscope polarisant en fonction 



de la place des teintes de polarisation dans l'échelle de Newton. 

Pour le disthène, la biréfringence pour 30 LI d'épaisseur donne 

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

- l'amincissement est terminé par bombardement ionique, pour obtenir 
O 

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

croscopie électronique par transmission à 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 à 8 KV ; 

- inclinaison de l'échantillon dans le faisceau de 8 à 12O ; 

- courant ionique de l'ordre de 50 mA ; 

- temps d'amincissement variable de 30 à 80 heures suivant 

l'épaisseur et l'orientation de l'échantillon. 

111.1.3. Vaporisation de carbone sur la surface des échantillons. -- .................................................... 

Pour éviter les phénomènes de charges qui se produisent sur 

les échantilllons isolants lorsqu'ils sont irradiés, on doit recou- 

vrir ces édhantillons d'un film fin conducteur. Nous avons utilisé 

du carbone vaporisé sous vide. La couche doit être la plus fine pos- 

sible pour ne pas atténuer le contraste pendant l'observation. 

111.2. - CONDITIONS D'OBSERVATION 

Les kchantillons ont été,~bserv6s au microscope électronique 

Philips EH 300, sous une tension accélératrice de 100 KV. Notons tout 

d'abord les points suivants : 

- nous n'avons jamais observé de transition spontanée qui 
aurait pu être induite par l'irradiation électronique qui 

chauffe le cristal et produit des paires de Schottky ; 

- les dégâts d'irradiation soht modérés et permettent une 
observation aisée de la &TW plage pendant plus d'un heure 

a 100 KV. 



La c a r a c t é r i s a t i o n  des  d i s l o c a t i o n s  c o n s i s t e  à déterminer  

l ' o r i e n t a t i o n  de l a  l i g n e  (observa t ion  s té réographique  avec deux 

images r é a l i s é e s  avec une i n c l i n a i s o n  d i f f é r e n t e )  e t  l e  vec t eu r  

de Burgers b. Pour c e l a ,  on u t i l i s e  habi tue l lement  l a  r è g l e  d'ex- 

t i n c t i o n  de l ' image de l a  d i s l o c a t i o n  lorsque  l e  vec t eu r  de d i f -  

f r a c t i o n  g e s t  pe rpend icu la i r e  à b ; en f a i t ,  il f a u t  g.b = O 

e t  g.(b A Ü) = O (25). Avec deux e x t i n c t i o n s  ( 2  g d i f f é r e n t s ) ,  on 

o b t i e n t  6 de façon  non ambigüe. Ce t t e  r è g l e  peut ê t r e  légérement 

f aus sée  lo r sque  l e  c r i s t a l  p ré sen te  une f o r t e  a n i s o t r o p i e ,  il y a  

a l o r s  t ou jou r s  du c o n t r a s t e  r é s i d u e l .  On ne peut donc s e  f i e r  au  

c r i t è r e  h a b i t u e l  g.6 = O pour  c a r a c t é r i s e r  6 ,  qu'avec précaut ion  ; 

il f a u t  s e  méf ie r  d 'une ana lyse  incomplète.  

Nous avons é t é  étonnés de c o n s t a t e r  que ce  c r i t è r e  s ' a p p l i -  

que b i en  à nos c r i s t a u x .  Nous observons seulement un f a i b l e  con- 

traste r é s i d u e l  en  champ c l a i r .  

I l  est p l u s  p r a t i q u e  de s e  p l a c e r  en cond i t i ons  de f a i s c e a u  

fa ib lement  e x c i t é  ou "weak beam" c a r  l a  r ég ion  q u i  e s t  en bonne con- 

d i t i o n  d ' o r i e n t a t i o n  e s t  b i e n  p lus  v a s t e ,  s u r t o u t  dans l e s  c r i s t a u x  

a s s e z  déformés. Nous n'observons p l u s  a l o r s  de c o n s t r a s t e  r é s i d u e l  

pour g.b = O ,  c e  q u i  p o u r r a i t  s i g n i f i e r  que l e  f a i b l e  c o n t r a s t e  r é s i -  

d u e l  observé en champ c l a i r  é t a i t  dû à des  cond i t i ons  de deux ondes 

imparfai tement  réalisées. 

Nous avons donc pu c a r a c t é r i s e r  l a  p l u p a r t  des  d i s l o c a t i o n s  

s a n s  a n h i g u i t é .  En o u t r e ,  nous observons que l e s  d i s l o c a t i o n s  son t  

d i s s o c i é e s  dans les t r o i s  polymorphes e t  l a  méthode du weak beam 

est b i en  adaptée à ce  type  d 'observa t ion .  

Chaque d i s l o c a t i o n  p a r t i e l l e  p r o d u i t  a l o r s  un p i c  dont l a  
O 

l a r g e u r  à mi-hauteur e s t  t r è s  f r ~ e  (de  l ' o r d r e  de 20 A )  ; ces  p i c s  

permet ten t  de b i en  l o c a l i s e r  l a  p o s i t i o n  des  d i s l o c a t i o n s  p a r t i e l l e s  

e t  de mesurer précisément l e u r  s é p a r a t i o n ,  donc de c a l c u l e r  l ' é n e r -  

g i e  de f a u t e  y.  La technique du weak beam é t a n t  a s s e z  peu employée, 

nous l a  rappelons en annexe. 



111.3.1. Caractérisation ........................................................... des dislocations observées dans le disthène. 

Lorsque nous travaillons en conditions de weak beam, il n'y a 

pas de contraste résiduel pour des g perpendiculaires à [001]~, pour 

toutes les dislocations que nous avons observées dans le disthène qui 

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

Fig. X) : Lame (100) dislocations Fig. 21 : même lame. Toutes les 

vis lbles dislocations sont éteintes. 

Nous avons utilisé comme pour éteindre les dislocations : 1c0, 

010, O qui sont ceux que l'orientation de notre lame permet d'attein- 

dre. 

- 
b = [001] correspond bien au vecteur de Burgers que l'étude 

cristallographique prévoyait ( E  ';st la plus petite translation du 

réseau 1. 

Nos conditions & weak beam sont : g = 002 fortement excité, 
image réalisée avec g = 004, ce qui correspond à un écart aux corrdi- 

tions de Bragg s = 1.510 -2 A - 1  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 dissociées Vig. 22 ). 



Les deux p a r t i e l l e s  s ' é t e ignen t  simultanément, ce  qui  s i g n i f i e  que 

les vecteurs de Burgers des deux p a r t i e l l e s  sont  c o l i n é a i r e s .  

y4 Fip. 22 

Dislocat ions d issociées  dans 

l e  d is thène .  Largeur de disso. 
O 

c i a t i o n  * 400 A (Image en f a i s -  

ceau f a i b l e ) .  

Une t e l l e  d i s s o c i a t i o n  peut ê t r e  expliquée en observant l a  

maille élémentaire. La d i s soc ia t ion  

dans le plan de glissement ( 100)D, ne perturbe pas l e  réseau anionique. 

(1/2 [001]~  est rme t r a n s l a t i o n  du réseau d'oxygène). En o u t r e ,  les 

r e l a t i o n s  de premier vo i s in  ne SOM pas modifiées pa r  une t e l l e  faute' .  

Les c a t i o n s  A l  e t  S i  conservent un environnement octaèdrique e t  t é t r a -  

èdr ique  d'oxygène. Seules son t  a f f e c t é e s  l e s  pos i t ions  des seconds 

v o i s i n s ,  pour l e  sous-réseau cat ionique.  L a  s t r u c t u r e  du d is thène  

é t a n t  fo r t enen t  covalente,  c e t t e  per turbat ion  ne c r é e  que des f au tes  

de f a i b l e  énergie.  

O 
Les l a rgeurs  de d i s soc ia t ion  observées sont  de l ' o r d r e  de 400 A .  

Les cor rec t ions  que l a  méthode dg fa i sceau  f a i b l e  nous permettent de 

r é a l i s e r  sur l e s  mesures son t ,nég l igeab les  pour des la rgeurs  de d isso-  

c i a t i o n  a u s s i  importantes (0 ,3  % a l o r s  que l a  mesure e s t  r é a l i s é e  à 

5 % vu l16taionnage du microscope). 

Toutes l e s  d i s l o c a t i o n s  des échan t i l lons  observés s e  t rouvent  

dans les plans  (100) , ce qui  signifie que : 
D 

1°) Le plan (lOO)D e s t  probablement l e  s e u l  plan de g l i s senen t  

a c t i f  pendant l a  déformation ; 



Z O )  Il n'y a pas d'évidence de montée ni delfglissementl' dévié 

(cross-slip) ce qui suggare que les déformations n'ont pas eu lieu 

à température élevée ou bien qu'il n'y a aucun durcissement ni accu- 

mulation de dislocations, au cours de la déformation qui auraient 
l necessité de la inon~ée ou du 'lcross-slip". La densité de dislocation 

8 -2 
l ne dépasse jamais &O cm (F~E- 23 ) excepté en tête de fissure (Fig. 24 ) . 

Fig. 23 
Densité typique de dislocation dans 

8 -2 le disthène ( <  10 cm ). 

Fig. 24 

Densité de dislocation élevée 

en tête de fissure. 

.'P 
En outre, on flobser amais de direction préférentielle. 

Aucune autre trace habituelle de déformation n'a ét6 observée 

, (ni sous-joint, ni débris). Parfois'des empilements de dislocations 



F i g r  25 
Empilement de dislocations C 
ciées dans le disthsne (Image 

faisceau faible). 

diss 

! en 

111.3.2. Sous-structure e-____--______-____------------------------------------- de dislocation observée dans la sillimanite. 

Les échantillons de sillimanite se présentent sous forme de 

longues dgions ~niocristallines parallèles à l'axe c (F'ig. 26) et ' dont les désorisntations relatives peuvent atteindre plusieurs di- 
zaines de degrés. 

Fig. 26 

Lame mince de sillimanite montrant 

les cristallites parall&les à l'axe 
- 
c, qui donnent l'aspect fibreux à 

ce cristal. 

La largeur de ces domaines dans notre échantillon est de l'ordre du 

micron. Cecl explique à la fois lraspect macroscopique fibreux de ce 

cristal (parfois appelé fibrolite) et l'impossibilité d'orienter le 



g = 001 

/ 

Fig., 25 
Empilement de dislocations C disso- 
ciées dans le disthène (Image en 

faisceau faible). 

111.3.2. Sous-structure LI_____-_____--____------------------------------------- de dislocation observée dans la sillimanite. 

Les Qchantiflons de sillimanite se présentent sous forme de 

longues régions &nocristallines parallèles à 1' axe E ( F'ig. 26) et 

'dont les dasoricmtations relatives peuvent atteindre plusieurs di- 

zaines & degr4s. 

g = 005 

/ Fig . 
Lame mince de si 

les cristallites 
- 
c, qui donnent 1 

ce cristal. 

2 6 

llimanite montrant 

parallales à 1 'axe 

'aspect fibreux à 

La largeur de ces domaines dans notre échantillon est de l'ordre du 

micron. Ceci' explique à la fois l'aspect macroscopique fibreux de-ce 

cristal (parfois appel6 fibrolite) et l'impossibilité d'orienter le 



cristal par la méthode de Laue. 

A l'intérieur de chacun des petits monocristaux, on observe 

des dislocations dont certaines ont pu être caractérisées par appli- 

cation du critère d'extinction habituel g.b = O et g. ( 6  h 6) = O 
valable pour les cristaux isotropes. Il s'agit pour la majeure par- 

O 
tie de dislocations vis de vecteur de Burgers c (c = 5,57 A est la 

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

sociées (FiE, 27). 

004 

.ic- 

Lame 

t ion 

Fig. 27 

(010) de sillimanite. 

C vis dissociée. 

. 1 I J  
I J 

On observe d'autres dislocations dont les vecteurs de BUrgers 

n'ont pu être caractérisés. Nous n'avons pas trauvé de g qui les 
éteignent. (Fig. 28a et b) . 

a) Trois famillas de dislocations ; 

b) Seuls les c vis ont été caractérisés (Image en faisceau fafble). 



Leurs v e c t e m  de Burgers semblent n ' ê t r e  n i  2 n i  b ,  les p lus  p e t i t e s  - 
t r a n s l a t i o n s  du &seau apres  c ,  c a r  g = 004 ne l e s  é t e i n t  pas,  ou 

b3en l ' a n i s o t r o p i e  é l a s t i q u e  empêche d ' a v o i r  de bonnes ex t inc t ions  

pour g.b = 0. 

E tan t  don& l a  grande s i m i l i t u d e  cr is ta l lo-chimique e n t r e  

d is thène  e t  s i l l i m a n i t e ,  il e s t  étonnant de ne t rouver  dans l e  d is -  

thene que les d i s l o c a t i o n s  de vecteurs  de Burgers ;. Notons cepen- 

dant  que dans l a  s i l l i m a n i t e ,  nous ne trouvons ces a u t r e s  d is loca-  

t i o n s  que dans des sous - jo in t s ,  f réquents-dans  c e t t e  s t r u c t u r e ,  e t  

i f  n ' e s t  pas évident  q u ' e l l e s  s o i e n t  g l i s s i l e s .  (Les d i s l o c a t i o n s  

l i b r e s  s o n t  tou tes  des  d i$ loca t ions  C) .  D'aikleurs ,  dans l e s  sous- 

j o i n t s ,  c e s  d i s l o c a t i o n s  non aaractér;$skes son t  beaucoup moins d is -  

soc iées  b ien  que leurs veCteurs de B&gers s o i e n t  manifestement 

p l u s  grands ; ceci peut  èk re  dû a u f a i t  q u ' e l l e s  coupent ou d i s t o r -  

dent les c h a h e s  d; s q u e l e t t e ,  ce que r é d u i t  considérablement l e u r  

mobi l i té .  

On obsmvr  a u s s i  de nombreux défauts  p lans  q u i  n 'ont  pu tous 
1 .  

ê t r e  c a r a c t é r ~ s 6 s .  Cer ta ins  sont  manifestement des sous- j o i n t s  qu i  

pehvent être résolus en d i s l o c a t i o n s  sur des images en fa i sceau  fai- 

b l b  (Figure  29). D'autres dé fau t s  p lans  non c a r a c t é r i s é s  séparent  

de$ régions  t r è s  d8sorientées. i 26 1. 

Fig . 
Xmge en fa i sceau  

j o i n t s  e t  de faute 

2 9 

f a i b l e  

!S. 

sous- 



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 : 

.......................................... .......................................... 
( 1 
( Classe de : Conditions de ) 

( Réflexion : non-extinction ) 
( : ( n  = entier) 
( / 

(-------------------.-------------------- 

( 
1 

( 
1 

h k l  : Pas de condition 
( 1 

( 
J 

k k o  : Pas de condition 1 
( 
( 

1 
o k l  k = 2n 

( 
1 

( 
) 

h O O h = 2n 
( 

1 

( o k o  k = 2n 
( 
( 

) 
O O 1 1 = 2n 

( 1 
( .......................................... --_-*-_-__---_--_-_----_-------------_---- 

Ces conditions sont bien vérifiées expérimentalement pour des lames 

pas trop minces. 

Dissociation et plan de glissement, 
i 

Les observations indiquent que les dislocations c sont 

dissociées en deux partielles colinéaires (extinctions simultanées 

des deux partielles). Comme pour le disthène,>la dissociation 

c + 1/2 C + 1/2 c conduit à une faute de faible énergie car elle 

conserve les entités tétraèdriques et octaèdriques et notamment les 



cha ines .  C e t t e  f a u t e  change simplement l e s  vo is inages  dans l e s  

doubles  cha ines  de l i a i s o n  comme l e  montre l a  Figure 30 : 

Fig.  30 : - a )  Les doubles  cha ines  de t é t r a è d r e s  avant  l e  passage 

d 'une  d i s l o c a t i o n  : un t é t r a è d r e  S i 0  e s t  en tou ré  de 3 t é t r a è d r e s  
4 

A10 e t  inversement ; 4 
- b )  Les doubles  cha înes  de t é t r a è d r e s  ap rè s  l e  passage 

- 
d'une d i s l o c a t i o n  de vec t eu r  de Burgers c / 2 .  Un t é t r a è d r e  S i 0  e s t  

4 
en tou ré  de deux t é t r a è d r e s  A10 e t  d 'un t é t r a è d r e  Si04 e t  r éc ip ro -  

4 
quement. 

Une t e l l e  f a u t e  peut  ê t r e  r é a l i s é e  dans l e s  d i v e r s  

p l a n s  (1001, (010 ) ,  (110)  e t  ( l i 0 ) .  

Nous avons donc cherché à c a r a c t é r i s e r  l e  (ou  l e s )  p l a n ( s )  de 

d i s s o c i a t i o n  en mesurant l a  l a r g e u r  de d i s s o c i a t i o n  apparen te  pour 

d i v e r s e s  i n c l i n a i s o n s  de l ' o b j e t .  S i  d  e s t  l a  v r a i e  l a r g e u r  de d i s -  

s o c i a t i o n  e t  6 l a  l a r g e u r  apparen te  mesurée s u r  l ' image ,  on a : 
d - = s i n  9 cos x d 



La technique utilisée est montrée (Fig. 31). La 

mesure de d par microdensitométrie permet de déterminer le plan 

de dissociation sans ambiguïté 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 
O 

équivalentes de l'ordre de 300 A .  Etant données ces grandes lar- 

geurs de dissociations, les plans de glissement sont probablement 

les plans de dissociation. 

En outre, comme il s'agit préffrentiellement de dislocation vis, 

des glissements déviés (non nécessairement accompagnés de constric- 

tions) peuvent se produire qui conduiraient à du glissement non 

cristallographique (pencil glide). Il y a eu certainement de la 

montée de dislocations, car dans les sous-joints, les dislocations 

sont régulièrement 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 l'andalousite. .......................................... 

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

polymorphes du système A1203 - Si02, nous avons observé des dlslo- 
cations de vecteurs de Burgers 1/2 C et des défauts plans parallè- 
les à l'axe c (Fig. 32). 

Dislocations et fautes parallèles 

2 C dans i'andalousite. 



Fig. 32 : 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, A la projection de d sur le 
plan photo. x est l'angle entre d et A. 
b) distanee entre les images des partielles sur le plan photo : 13 est 
l'angle entre A et la ligne de dislocation. La séparation apparente 6 
est mesurée avec un micro-densitb&tre, pour une série d'images en con- 
dition de faisceau faible, avec des inclinaisons différentes de la lame 
(-45 < 7 < +45). Nous gardons rigoureusement les mêmes conditions de 
diffractions et de grandissement pour toutes les photos (M 17 sur le 
Philips EM 300). 
c) Détermination des deux angles 4 et x théorique, projection ~tgréo- 
graphique du plan de la lame à Tilt = O (perpendiculaire au faisceau 
d'électron), 1 est la direction de la ligne de dislocation dans l'espace. 
d) ~omparaiscm de la courbe obtenue, figurée par les flèches : , avec 
les plana possibles de dissociation (T est l'inclinaison de la f ame). 
Dans notre cas, on voit que la courbe obtenue correspond au plan ( 1 0 0 ) .  

m r %Y! 



1.4.- INTERPRETATION ET DISCUSSION DE CES RESULTATS 

La faible densitg de dislocations observées dans le 

disthène, 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 système de glissement. 

Les géologues ont montré que la région des montagnes 

rocheuses canadiennes d'où provenait notre disthène, avait subi de 

fortes déformations (Mansy, thèse Lille). A l'échelle des massifs 

rocheux, la déformation est étudiée 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 disthène dans 

cette roche présentaient des traces de déformation plastique. 11 

est difficile de franchir le "gap" entre la déformation macrosco- 

pique du massif et la déformation du grain, mais nous nous atten- 

dions quand même à ce que le disthène 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 plutôt des dislocations de croissance que le disthè- 

ne aurait cristallisées dans cette roche postérieurement à 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 disthène en 

compression uniaxiale à vitesse constante qui est développée dans le 

chapitre suivant. 

Dans la sillimanite, les défauts de réseau s'interprè- 

tent bien à partir du modèle cristallo-chimique développé au chapitre 11. 

Les fautes de faible énergie et les plans de glissement aisé des dis- 

locations ne perturbent pas le squelette des chaines dfoctaèdrcs A l O s .  



Seul l'ordre des tétraèdres de liaison SiO,, et A104 est affecté, 

comme pour la transition sillimanite -t mullite, ceci permet de 

comprendre au moins qualitativement que l'on puisse accoler des 

cristallites d'orientation différente à condition que leurs chai- 

nes d'octaèdres (axe :) soient parallèles. La nature de ces inter- 

faces reste à étudier. La sous-structure de dfslocation de la sil- 

limanite, bien arrangée en sous-joints, est cohérente avec une dé- 

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

Si certains joints parallèles à C ,  séparant les do- 
maines, peuvent s'être f o d s  pendant la croissance du matériau et 

non pendant la déformation, d'autres composés de dislocations c 
sont manifestement la trace d'une déformation haute température. 

Le problème du nombre de systèmes de glissements actifs reste ou- 

vert. Comme pour le disthène, on comprend mal comment la sillima- 

nite peut accomoder une déformation arbitraire. 



CHAPITRE I V ,  

DEFOPYATION PLASTIQUE DU DIS= 

I V . 1 .  - RAPPELS DES RESULTATS ANTERIEURS 

Les é tudes  de déformation p l a s t i q u e  du d i s thène  sont  t rès  

peu nombreuses. C .B .  RAYLEIGH en 1965 ( 2 0 )  f u t  l e  premier à é t u d i e r  

l a  déformation p l a s t i q u e  du d i s thène .  I l  observa des l i g n e s  de g l i s -  

sement s u r  l e s  d i f f é r e n t e s  f aces  de l ' é c h a n t i l l o n  dont il d e d u i s i t  

l e s  c a r a c t é r i s t i q u e s  du système de gl issement  unique du d i s t h è n e  : 

p l a n  de gl issement  (100)  ; d i r e c t i o n  de gl issement  [001]. I l  a  réa- 

l i s é  des déformations de 5 à 10 % sous une p re s s ion  de confinement 

de 5 à 7 k b a r s  e t  dans un domaine de température de 700° à 800°C. 

Ses observa t ions  au  microscope opt ique  r é v è l e n t  e s sen t i e l l emen t  

l ' e x i s t e n c e  de bandes de p l i a g e ,  mais ne mettent  pas  en évidence 

des  macles mécaniques q u i  a u r a i e n t  é t é  p rodu i t e s  pa r  l a  déformation. 

P lus  récemment, BOWLAND, HOBBS e t  Mc LAREN 1977 (21)  ont  r e p r i s  

l ' é t u d e  de l a  déformation du d i s thène  dans l e s  cond i t i ons  p a r t i c u l i è r e s  

s u i v a n t e s  : l ' é p r o u v e t t e  e s t  cy l ind r ique  ( 6  = 5 mm), l e  p lan  (100) 

( l e  p l a n  de g l i ssement )  e s t  o r i e n t é  para l lè lement  à l ' a x e  du cy l in -  

d r e  e t  l a  d i r e c t i o n  de compression e s t  [0011. La p re s s ion  de conf i -  

nement e s t  obtenue p a r  deux types  d ' a p p a r e i l l a g e  : l ' a p p a r e i l  de 

Griggs où l e  mi l i eu  de confinement e s t  s o l i d e  e t  l ' a p p a r e i l  de 

Pa terson  où l e  mi l i eu  e s t  gazeux. L a  p re s s ion  de confinement a t t e i n t e  

e s t  de  l ' o r d r e  de 15 k b a r s  dans un domaine de température a l l a n t  de 

400° à 900°C. 
1 ' 

Ils observèrent  pa r  microscopie op t ique ,  des bandes 

de p l i a g e  possédant des  " s t r i e s "  à l ' i n t é r i e u r .  Ces s t r i e s  s o n t  iden- 

t i f i é e s ,  pa r  microscopie é l ec t ron ique  comme é t a n t  des micro-macles. L e  m i -  

croscope é l ec t ron ique  r é v é l a  également l a  présence de f a u t e s  d'empi- 

lement ,  bordées p a r  des  d i s l o c a t i o n s  p a r t i e l l e s ,  de vec teur  de Burgers 

1/2 [001] ; i ls  a p p e l l e n t  ce  type de f a u t e  : super  d i s l o c a t i o n .  



Ces premières 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 à déterminer les paramètres d'activation du glissement du dis- 

thène, ni la limite élastique en fonction de la température et de 

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

IV.2. - TECHNIQUES EXPERIIENTALES 

Nous avons pu déformer sous pression de confinement 

des échantillons de disthène à différentes températures. Ce type 

d'essais, précis et fiable, nous a permis de suivre l'évolution de 

la limite élastique en fonction de la température. De plus, à 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 particulière, une détermination préci- 

se de la limite élastique : elle correspond à 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 brièvement en 

annexe II la thermodynamique du processus de glissement activé. 

IV.2.1. Préparation des éprouvettes. --- ------------- --------- 

L'orientation des éprouvettes est choisie de manière 

5 ce que le facteur de Schmid 4 = cos 8 sin x du système de plis- 

sement soit maximum. 

I I  

8 = angle entre la direction de compression et la normale au plan 
de glissement, voisin de 45O. 

x = angle entre la direction de compression et la direction de glissement 
proche de 4 5 O ,  ce qui correspond à un facteur de Schmid @ de 

l'ordre de 0,5 .  

L'orientation des échantillons est déterminée au 

moye.n de la technique de Laue par retour. Les éprouvettes sont 

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

avec une polisseuse mécanique et un porte-échantillons en forme 



d'équerre, pour obtenir un bon parallèlisme des têtes d'échantillons. 

Le cristal dans lequel nous avons taillé les éprouvettes possède 

des caractéristiques assez exceptionnelles : 

l0 La taille (10cm x 2 x 2cm) permet l'extraction de 

l'ensemble des éprouvettes, assurant ainsi une bonne homogénéit6 

du matériau. 

2O Il semble de bonne qualité cristalline (peu d'inclusion). 

IV.2.2. Système de compression. - ------------ ------- 
La compression est effectuée au moyen d'une machine 

Instron permettant d'obtenir des vitesses aussi lentes que 5 p / k .  

Ces vitesses extrêmement faibles limitent les risques de rupture de 

l'éprouvette. La machine Instron eFt équipée d'un montage "inversé" 

permettant une introduction commode du dispositif : plateaux- échan- 

tillons, dans un four pour les essais en température. Le f o w  (Adamel) 

permet d'atteindre 1 OOO°C avec la précision de i 2OC. 

Les essais de compression ont été effectués à trois 

températures différentes : 20°C, 300°C, 600°C à la vitesse constante 

de 5 u/rnn. Le taux de déformation obtenu pour les essais à 20°C et 

300°C n'excède pas quelques pourcents; par contre il atteint 10% 

dans l'essai réalisé à 600°C. 

RESULTATS EXPERIMENTAUX 

IV.3.1. E~rouvettes déformées à l'ambiante. - ................................ 

Les résultats obtenus sur trois éprouvettes différen- 

tes conduisent tous à une limite élastique résolue étonnamment faible, 
2 

750 à 850 g/mm . Ce qui montre une grande reproductibilité de nos 
mesures expérimentales (Fig. 32). La pente élastique dans laquelle 

on ne décèle aucun stade microplastique (absence d'allure paraboli- 

que) est suivie d'un stade plastique sans aucun durcissement. On 

passe directement du stade élastique à un régime stationnaire où 

la contrainte et le volume dtactivation n'évoluent plus. 



F i g .  32 : Courbes  contraint^ - d6formarion" et "Aire activée - 
d6formations1'obteniles pour la température ambiante. el:> 



2 Le volume a une valeur de l'ordre de 60 c b. 

La pente élastique permet une évaluation du module 

de cisaillement, que nous donnons sous toute réserve, juste pour 
2 montrer l'ordre de grandeur, v = 600 kg/mm , ce qui correspond à 

2 un module d'Young E = 2 500 kg/mm . La détermination de cette va- 
leur nécessite l'évaluation de la rigidité de la machine et du 

montage de compression. 

IV.3.2. Eprouvettes déformées à 300°C et 600°C. - .................................... 

Le comportement plastique de nos éprouvettes est 

très 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 

l'amplitude et la fréquence semblent croïtre avec la température. 

Ceci empêche toute détermination des volumes d'activation et par 

conséquent toute évolution de la limite élastique par ce procédé. 

Les figures 33 et 34 représentent les courbes moyennes a ( € )  où 

l'on a éliminé les instabilités. 

L'observation optique des éprouvettes après défor- 

mation ne montre pas de fissure ; on ne peut donc pas attribuer 

les instabilités des courbes contraintes - déformation à l'initia- 

tion et à la propagation de fissures. 

Les instabilités pourraient donc correspondre soit 

à du maclage, soit au mouvement de paquets de dislocations (plutôt 

qu'au mouvement non corrélé de dislocations individuelles). La 

contrainte d'écoulement reste très faible même lorsque la déforma- 
1 ' 

ti6n atteint 10% environ. 

IV.4. - DISCUSSIONS 

Les diffgrents essais que nous avons réalisés montrent 

qu'il est possible de dbfomr plastiquement le disthène, sans fissu- 

ration, ni rupture, bien qu'il n'y ait pas de pression de confinement. 



Fig.  33 : Courbe "contreinte - déformatien" obtenue p u r  la tempé- 

ratuse de 300°C. 



Fig. 34 : Courbe "contra in te  - d é f o m t i o n t '  obtenue pour l a  tempéra- 

t u r e  d e  600°C. 



Ceci est l i é  a u  choix de l ' m r e n t a t i o n  de l ' a x e  de  compression 

permettant  un g l i ssement  f a c i l e  des  d i s l o c a t i o n s .  Par  c o n t r e ,  

dans les essais de BOWLAND e t  "COLL" (211, l ' a x e  de compression 

c h o i s i  annule l e  f a c t e u r  de Schmid dans l e  système de g l i ssement .  

Le c r i s t a l  ne peu t  donc s e  déformer sans  f r a c t u r e  que s ' i l  y a 

une p re s s ion  d e  confinement.  La déformation q u ' i l s  ob t iennent  

peut  s ' e x p l i q u e r  de l a  manière s u i v a n t e  : 

Au premier  s t a d e  de l a  compression, il ne peut  pas  y a v o i r  g l i s -  

sement ( f a c t e u r  de Schmid n u l ) .  I l  ne peut  y a v o i r  que maclage 

ou p l i a g e  (k ink ing ) .  Les a u t e u r s  observent  l a  formation r a p i d e  de 

bandes de p l i a g e  q u i  modif ient  l ' o r i e n t a t i o n  de c e r t a i n e s  p a r t i e s  

de l ' é p r o u v e t t e ,  où l e  facteur de Schmid prend a l o r s  des valeurs .  

f a i b l e s  mais non n u l l e s  ; l e  gl issement  des  d i s l o c a t i o n s  dev ien t  

p o s s i b l e  mais il correspond à une c o n t r a i n t e  t r è s  é l evée ,  ce  q-ui 

est observé expérimentalement.  Après déformation, l ' é c h a n t i l l o n  est 

très f i s s u r é  m a l g ~ é  l a  p re s s ion  de confinement. 

Dans l e s  cond i t i ons  expérimentales  que nous avons 

c h o i s i e s ,  l a  déformation p l a s t i q u e  du d i s thène  peut  ê t r e  due s o i t  

à l a  propagat ion  des  d i s l o c a t i o n s ,  s o i t  à l a  formation de macle,  

s o i t  à un mélange des  deux phénomènes. 

La présence  des  i n s t a b i l i t é s  peut  ê t r e  a t t r i b u é e  

au mouvement c o l l e c t i f  e t  c o r r é l é  de d i s l o c a t i o n s  ou bien à l a  

formation de macles. Corne nous l e  montrerons dans l e  paragraphe 

;uivant ,  les obse rva t ions  de BERG BARRETT ne permettent  pas  d e  

t r a n c h e r  e n t r e  ces deux hypothèses.  

I V . 5 .  - OBSERVATION DE LA SOUS-STRUCTURE APRES DEFORMATION 

L'éeude de l ' é v o l u t i o n  d e  l a  s o u s - s t r u c t u ~ e  a p r è s  

déformation a été r é a l i s é e  p a r  microscopie opt ique ,  p a r  topographie X 

en r é f l e x i o n  (B.B.) p u i s  p a r  microscopie é l ec t ron ique  pa r  t ransmis-  

s i o n .  



I V . 5 . 1 .  Observa t ion  d e s  é p r o u v e t t e s  a u  microscope o p t i q u e .  ....................................... --- ----- 

Ces o b s e r v a t i o n s  ne s e  r a p p o r t e n t  q u ' à  l ' é c h a n t i l l o n  d é f o r -  

mé à t e m p é r a t u r e  ambiante .  On o b s e r v e  s u r  l a  s u r f a c e  de l ' é c h a n t i l l o n  

des  l i g n e s  s o u l i g n a n t  l a  t r a c e  du s e u l  p l a n  ( 1 0 0 ) ,  q u i  peuvent  ê t r e  

a t t r i b u é e s  s o i t  a u  g l i s s e m e n t  de d i s l o c a t i o n s ,  s o i t  à des  macles  t r è s  

f i n e s  a c t i v é e s  dans c e  p l a n .  La dé fo rmat ion  n ' e s t  p a s  homogène ( F i g .  3 5 ) ,  

même dans  l a  p a r t i e  c e n t r a l e  de  l ' é c h a n t i l l o n  où l e  g l i s s e m e n t  de d i s -  

l o c a t  

F i g .  

u t  Das ê t r e  gêné Dar l e s    la te aux de  compress ion.  

s de  g l i s s e m e n t  o b s e r v é e s  en micrc  Iscopie o p t i q u e  
( g r o s s i s s e m e n t  200) .  

Nous pouvons mesurer  l e  pourcen tage  de  dé fo rmat ion  dans c e r -  

t a i n e s  bandes ,  p a r  l e  déplacement  d e s  r ayons  de p o l i s s a g e  l a i s s é s  s u r  

l a  s u r f a c e .  C e t t e  dé fo rmat ion  p e u t  a t t e i n d r e  p l u s  de  100% ( F i g .  3 6 ) .  

F i b .  36 : Déplacement non homogène d e s  r a y u r e s  de  p o l i s s a g e  par  l e s  
bandes  de g l i s s e m e n t .  



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 à cause 

de l'hétérogénéité de celle-ci. Cette hétérogénéité de la déforw- 

tion pourrait être liée à la présence d'impuretés qui est détectable 

au microscope optique dans les zones déformées sous forme de préci- 

pités de 20 v environ de diamètre. 
a 

IV.5.2. Observation de la sous-structure de déformation par la méthode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  ------------- 
de Berg-Barrett. ------ -------- 

IV.5.2.1. origine bes co~~tgystgs : 

Les topographies de Berg-Barrett sont des topopaphies 

par réflexion de rayons X, qui permettent d'examiner la sous-structure 

à l'échelle de l'échantillon 127). 

Le contraste des topographies de Berv-Barrett est directe- 

ment relié à la largeur du domaine de réflexion bbe autour de l'angle 

de Bragg 8.  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 à 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 primaire1'. 

En outre, la prCsence 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 rotation du 

sous joint par rapport au montage, ou à un "contraste de déplacement" 

OU un "contraste de rotationff. ,: 

IV.5.2.2. Qigp~sitjf-dg Qe~g=Bgrpft - - - - - - - - - - - - -  
Nous avons utilisé une chambre de Berg-Barrett à anticathode 

O 

de chrome (XKa = 2,29 A )  avec un filtre de vanadium pour éliminer la 

radiation Ks. Les conditions utilis6es sont V = 45 kV I = 8 F&. 



Les plaques photographiques u t i l i s é e s  son t  des  plaques HRP Kodak. 

Pour o b t e n i r  une bonne r é s o l u t i o n ,  il f a u t  prendre une r g f l e x i o n  

dont l e  f a c t e u r  de s t r u c t u r e  e s t  grand, e t  qu i  e s t  a c c e s s i b l e  s u r  

l e  Berg-Barre t t ,  c ' e s t  à d i r e  13 l e  p l u s  p r è s  p o s s i b l e  de 4 5 O  
Bragg 

e t  que l ' a n g l e  e n t r e  l a  f a c e  à topographier  e t  l e  f a i s c e a u  i n c i d e n t  

s o i t  minimum. 

Nous avons topographié  l a  f a c e  de l ' é p r o u v e t t e  proche de (010) e t  

nous avons p r i s  l a  r é f l e x i o n  4 4 2 qu i  donne un0 57,34" e t  
Bragg 

qui  a un f a c t e u r  de s t r u c t u r e  = 134  v a l e u r  exp d ' ap rè s  Rurnham. 

La f i g u r e  37 e s t  une topographie  de Berg-Barret t  

r é a l i s é e  s u r  l ' é c h a n t i l l o n  déformé h température  ambiante.  Ce t t e  

topographie  e s t  en accord avec l e s  obse rva t ions  f a i t e s  en micros- 

copie  op t ique .  Nous observons des  l i g n e s  de g l i s sement  l o c a l i s é ~ s  

dans l a  p a r t i e  c e n t r a l e  de l ' é c h a n t i l l o n  ( c o n t r a s t e  n o i r  s u r  fond 

g r i s ) ,  o r i e n t é e s  dans l a  d i r e c t i o n  bol]. 
On peut  remarquer des  l i g n e s  de c o n t r a s t e s  perpen- 

d i c u l a i r e s  à l a  d i r e c t i o n  d e  g l i s sement .  Ces l i g n e s  pou r r a i en t  S t r e  
+ 

dues à des  s o u s - j o i n t s  de d i s l o c a t i o n s  c ,  ou à des  macles.  Comme 

nous l e  montrons dans le c h a p i t r e  s u i v a n t ,  l a  microscopie  é l e c t r o -  

nique n ' a  pas  permis de confirmer ces d i f f é r e n t e s  hypothsses .  

ï.,g topographie  de Berg-Barret t  permet seulement de  

. montrer que l e  g l i ssement  est  l o c a l i s é  (nous devr ions  p a r l e r  de 

f i n e s  bandes de g l i s sement  p l u t ô t  que de l i g n e s  de g l i s sement )  e t  
L - 

non homogène, c a r  sur l a  F igure  37,  nous pouvons observer  une 

r ayu re  q u i  n ' a  pas  é té  déplacée  régul  i h e m e n t  l o r s q u ' e l l e  t r a v e r î i  

les bandes de g l i s sement .  

La f i g u r e  38 montre une topographie  r é a l i s é e  s u r  

l ' é c h a n t i l l o n  déformé 3 300°C. Nbus observons de f i n e s  bandes de 

g l i s s emen t ,  t o u j o u r s  l o c a l i s é e s  dans l a  p a r t i e  c e n t r a l e  e t  o r i e n t é e s  

dans l a  d i r e c t i o n  [001]. Les l i g n e s  de c o n t r a s t e  pe rpend icu l a i r e s  

à la  d i r e c t i o n  de  $lissement son t  p l u s  nombreuses que s u r  La topo- 

g raph ie  précédenge. 



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

Fig. 38 : Topographie de Berg-Barrett réalisée sur l'échantillon 
déformé à 300°C. Lignes de glissement et contraste peP- 
pendiculaire à ces lignes. 



La figure 39 est une topographie réalisée sur l'échantillon déformé 

à 600°C. Toujours les mêmes phénomènes, bandes de glissement localisées 

et contrastes perpendiculaires à ces bandes encore plus nombreuses 

que sur la topographie réalisée sur l'échantillon déformé à .300°C. 

Fig. 39 : Topographie réalisée sur l'échantillon déformé à 600°C 
(phénomène de double réflexion). 

En résumé, on peut dire que la sous-structure observée 

sur les échantillons déformés aux trois températures montre des lignes 

de contraste suivant les traces du plan (001). co intersection des lignes 
de contraste avec les rayures de surface indique que ces dernières 

sont plus ou moins cisaillées. Dans le cas d'un maclage, ce cisaille- 

ment serait proportionnel à l'épaisseur de la ligne de glissement. 

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

très hétérogène dang ( 100), [001]. 

Le deuxième type de contraste perpendiculaire au précé- 

dent pourrait être du à des sous-joints ou à des macles dans (001) 

dont le mouvement expliquerait les instabilités enregistrées sur les 

courbes contrainte - déformation. Cependant nous n'avons pas-pu carac- 
tériser complétement les défauts responsables de ce contraste ni en 

Berg-Barrett ni en microscopie électronique. 



IV.5.3. Observation de l a  sous - s t ruc tu re  de déformation en microscopie .............................................................. 

é l ec t ron ique .  ------------ 

Nous avons d 'abord r é a l i s é  des lames minces d ' o r i e n t a t i o n  

(100)  pa r  l a  méthode d é c r i t e  au paragraphe I II ,  dans l e s  d i v e r s  échan- 

t i l l o n s  déformés. L 'observa t ion  de ces  lames minces a  r é v é l é  une t r è s  

f a i b l e  d e n s i t é  de d i s l o c a t i o n s  (<107crn- 2 ,  a u s s i  b ien  dans l e s  échan- 

t i l l o n s  déformés à température ambiante que dans l e s  é c h a n t i l l o n s  

déformés à 300°C e t  à 600°C (Fig .  40 ) .  

Fig.  40 : Densi té  typ ique  de d i s l o c a t i o n s  après  déformation ( < 1 0 ~ c m - ~  ) 

Ceci e s t  é tonnant  pour des é c h a n t i l l o n s  déformés de 5% e t  p l u s ,  mais 

comme on a vu que l a  déformation e s t  t rès  hétérogène,  il e s t  tou- 

jours  p o s s i b l e  que l e s  échan t i l l ons  a i e n t  é t é  coupés e n t r e  deux ban- 

des  de g l i ssement .  

Nous avons donc découpé des é c h a n t i l l o n s  d ' o r i e n t a -  

t i o n  (010) dans une éprouvet te  déformée à température ambiante.  

Nous avons du pour c e l a  enrober l ' é c h a n t i l l o n  dans une r é s i n e  époxy 

avant  de l e  s c i e r  e t  de l e  p o l i r  mécaniquement ( l a  lame mince e s t  

t r è s  f r a g i l e  (010)  c a r  perpendicula i re  au  p lan  de c l ivage  ( 1 0 0 ) ) .  



Dans c e s  lames (OlO),  nous n ' a v o n s  obse rvé  aucune 

macle e t  l a  d e n s i t é  de  d i s l o c a t i o n s  e s t  t o u j o u r s  t r è s  f a i b l e .  On 

o b s e r v e  que lques  empilements d 'une  p e t i t e  d i z a i n e  de  d i s l o c a t i o n s  

s i t u é e s  dans  (100)  (donc  vues de  b o u t )  a u  s e i n  de l a r g e s  p l a g e s  

v i e r g e s .  

En o u t r e ,  dans  q u e l a u e s  r é g i o n s ,  nous avons obse r -  

vé d e s  f a u t e s  t r è s  é t e n d u e s  ( d e  l ' o r d r e  du m i c r o n ) ,  s i t u é e s  dans  

(100)  e t  bordées  p a r  d e s  d i s l o c a t i o n s  ( F i g .  4 1 ) .  

1 i-i u 

F i g .  4 1  : Lame (010)  Système de f r a n g e s  dues  à d e s  f a u t e s  é t e n d u e s  

s i t u é e s  dans  ( 1 0 0 ) .  

L ' a n a l y s e  du c o n t r a s t e  de f r a n g e  c o n d u i t  à un v e c t e u r  de  f a u t e  

k = 1/2  [001] q u i  e s t  a u s s i  l e  v e c t e u r  de  Burgers  d e s  d i s l o c a -  

t i o n s  p a r t i e l l e s  b o r d a n t  l e s  f a u t e s  ( F i p .  42-43).  



Fie;. 42  : Franges dues  à d e s  f a u t e s  é t e n d u e s  s i t u é e s  dans  (100)  

bordées  p a r  de? d i s l o c a t i o n s .  

F i g .  43  : Franges  e t  d i s l o c a t i o n s  é t e i n t e s  ,g.R = O 



11 s'agit donc des mêmes 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 dtéquilibre. La 

diminution de y pourrait être due à un désordre structural local 

ou à une variation de concentration d'impuretés. 

IV.5.4. Discussion. ---------- 

Nous avons fait plusieurs hypothèses pour interpré- 

ter le fait que 2a déformation laisse très peu de traces obser- 

vables. 

Io) pas de durcissement, donc les dislocations tra- 

verseraient facilement tout le cristal et une faible densité de 

dislocations mobiles suffirait à accomoder la déformation. 

ZO) La déformation est hétérogène et on n'aurait 

obse~vé que les régions non déformées. 

3O) La déformation se fait par maclage, ce qui 

expliquerait les instabilités sur Ees courhes, mais les macles 

étant parallèles au plan (100) de la lame, ne seraient pas visi- 

bles. 

Dans les lames minces (OlO), nous n'avons pas vu 

de macle, ce qui éliToiae l'hypothèse 3. Etant donné que noas 

avons découpé tout lfQchantillon en lames minces pour observer 

le plus grand nomkre de zones, sblt en lames (100), soit en 

lames (010) , il est peu probable qu'on soit toujours passé à 

côté de bandes de déformation, ce qui élimine 2. La seule 

hypothèse restante est que les dislocations soient très mobiles, 

au moins dans les bandes de glissement et que la densité de dis- 

locations mobiles sait très faible & = p  v b (v grand,p petit). 



Nous pouvons donc d i r e  que l a  déformation, au 

moins dans c e r t a i n e s  bandes e s t  très f a c i l e  sous press ion  de 

confinement. Le problème e s t  de s a v o i r  comment avec un s e u l  

système de gl issement,  on peut amorcer une source de Frank- 

Read e t  pourquoi il y a des i n s t a b i l i t é s  à haute température. 

Avec un s e u l  système de glissement, e t  même un s e u l  vecteur de 

Burgers, il ne peut y a v o i r  de noeud q u i  amorcerait  un segment 

de d i s l o c a t i o n  g l i s s i l e  suscep t ib le  de fonctionner en source de 

Frank-Read. I l  f a u t  t rouver  un a u t r e  type d'ancrage. S i  les 

sources s o n t  d i f f i c i l e s  à amorcer et  s i  e l l e s  peuvent s e  t a r i r ,  

on peut expl iquer  les i n s t a b i l i t é s  sans avoi r  recours n i  aux 

niacles n i  à un mécanisme du type Portevin Lechate l ier .  C ' e s t  l e  

modèle que avons essayé de développer ci-dessous. 

IV.6. - TENTATIVE D'INTERPRETATIOTS DE LA DEFORMATION DU DISTHENE PAR 

GLISSEMENT DES DISLOCATIONS. 

Les r é s u l t a t s  expérimentaux obtenus dans c e  t r a v a i l  

montrent que l a  déformation du d is thène  obtenue dans l e s  condi t ions  

expérimentales u t i l i s é e s  e s t  l i é e  au  phénomène de nucléa t ion  e t  de 

propagation des  d i s loca t ions .  L'absence de macles dans les d i f fé -  

r e n t e s  observations en microscopie é lec t ronique  ne  permet pas  de 

j u s t i f i e r ,  mê* s i  elles e x i s t e n t  e t  sont  t r è s  peu nombreuses, 

les taux  de déformation importants obtenus dans les d i f f é r e n t s  

essais. 

Nous devons donc j u s t i f i e r  de l a  présence a e  Sour- 

ces de d i s l o c a t i o n s  e t  décrire l ' o r i g i n e  des i n s t a b i l i t é s  obser- 

vées l o r s  de l a  déformation sur''1es courbes con t ra in tes  - défgrma- 

t i o n .  

C e s  d i f f é r e n t s  po in t s  son t  cependant d é l i c a t s  

puisque nous nous trouvons dans l e  cas  très p a r t i c u l i e r  d'un s e u l  

système de glissement où il n ' e s t  pas poss ib le  d'imaginer l a  pré- 

sence d'une f o r ê t  de d i s l o c a t i o n s  p u i s q u l e l l e s  on t  tou tes  l e  même 

vecteur  de Burgers. I l  n ' e x i s t e  donc pas  de po in t s  d'encrage pour 

les d i s l o c a t i o n s  par  jonct ion  des d i s loca t ions  de glissement e t  

de d i s l o c a t i o n s  de la. for&, donc pas de source de F ~ a n k e t  Read 
t r a d i t i o n n e l l e .  



D'autre part, les essais effectués à des températures 

différentes recouvrent en fait deux domaines de plasticité distincts 

que nous interprétons ainsi : 

1°J A température ambiante, le glissement des dislocations 

est activé thermiquement (le volume d'activation est mesurable et 

vaut environ 60 bc2). La contrainte de propagation des dislocations 

(égale et oppm6e à la friction due soit au réseau, soit aux impu- 

retés) est sensiblement égale à la contrainte nécessaire pour nu- 

cléer et activer une source de Frank Read. Dans chaque plan de 

glissement où 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 hétérogène. 

2 O )  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 f o m  

une bande de glissement (déformation hétérogène de l'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 l'amplitude dépend à la fois du nombre 

de dislocations émises par la source avant qu'elle ne tarisse et 

de la mobilité de ces dislocations. G%e deux paramètres déaewhnt 

de la température. 

Il reste à chercher comment de telles sources peuvent être 

créées et détruites au cours de la dsformation. 

IV.6.1. Nucléatiun de sources. ..................... 

Puisqu'il n'existe qu'un seul vecteur de Burgers, 

il ne peut pas y avoir de noeud de dislocation formé par la jone- 

tion d'une dislocation mobile arec les arbees d'une forêt sessile. 

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



permettant l'initiation d'une source (les impuretés seraient fran- 

chies par le mécanisme dtOrowan en laissant une boucle autour de 

l'impureté). Le seul ancrage possible est donc dû à l'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. 44) ; 

Cette hypothèse 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 dl impuretés. 

Fig. 44 : Phénomène de glissement dévié 

dans le champ d'une impureté. 

IV.6.2. Destruction des sowces. ....................... 

Dans le modèle ci-dessus, les instabilités observées 

sur les courbes contrainte - déformation s'interprètent en supposant 
que les sources se détruisent ou se tarissent. Une telle destruc- 

tion se produit si le segment générateur de dislocations de la sour- 

ce de Frank-Read se désancre. La force d'ancrage étant une fonction 

croissante de la hauteur des crans cré6s lors du cross-slip, il peut 

y avoir désancrage lorsqu'une dislocation mobile intersecte ces 

crans (Fig. 45) 



Fig.  45 : Une d i s l o c a t i o n  g l i s s i l e  ( a )  i n t e r s e c t e  l e s  b r i n s  s e s s i l e s  f b )  

Il s e  forme deux d i s l o c a t i o n s  c r a n t é e s ,  chacune s ' é t e n d  dans deux 

p l a n s  de g l i ssement  mis les crans  o n t  une hauteur  p l u s  f a i b l e .  Deux 

cas pe.uvent a l o r s  se présenter : 

Io) La B i s loca t ion  g l i s s i l e  a coupé l e s  c rans  p r è s  de l ' u n e  

d e  leurs e x t d m i t k s .  L a  hauteur  des  c r a n s  a  peu diminué, l a  

d i s l o c a t i o n  g l i s s i l e  possède maintenant deux p e t i t s  c rans  

q u i  l a  r a l e n t i s s e n t  mais e l l e  r e s t e  g l i s s i l e  e t  s 'échappe 

du cristal t a n d i s  que l a  source  cont inue  à fonc t ionner .  
I ' 

2 O )  L a  d i s l o c a t i o n  g l i s s i l e  coupe l e s  c r ans  ve r s  l e u r  

mi l ieu ,  S i  ces c r a n s  é t a i e n t  de f a i b l e  hauteur ,  l e s  deux 

d i s l o c a t i o n s  g l i s s e n t  avec leurs p e t i t s  c rans  ; l a  source 

d i s p a r a î t .  

Dans l e  deuxikme cas, il fau&ra a t t e n d r e  qu'une nouvel le  sou rce  soit 

produi t@.par  &sr-slip pour que l a  dgfarmation p l a s t i q u e  p u i s s e  red6- 



marrer. Cette nouvelle source pourra être créée dans une région 

très différente ou dans la même région. Il semble en fait que 

l'hétérogénéité de la déformation soit due à l'existence de quel- 

ques sites de cross-slip préférentiels situés dans certaines ré- 

gions du cristal (précipités ? )  et non à des mécanismes de cross- 

slip de dislocations fraîches créées homogènement à la surface 

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

IV.6.3. Sous-structure de dislocation. ----------------------------- 

Le fait que, d'ùne part les dislocations glissent 

très facilement (et traversent le cristal) et que d'autre part, 

la déformation est localisée dans des régions fines du cristal 

explique l'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 dfslocations 

mobiles) reste toujours très faible et car les divers plans de 

glissement dans lesquels on+ Fonctionné les sources sont très 

éloignés. 

On est donc en présence d'un cristal dans lequel 

la déformation ne produit jamais semble-t-il d'écrouissage, et 

dans lequel, même à haute température, les phénomènes 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 géologiques par examen au microscope électronique de 

la morphologie des dislocations restant dans le cristal. Même 

dans les expériences de BOWLAND et al1 C211, où l'orientation 

des éprouvettes est très défavorable, la densité de disloca- 

tions observée après déformationl'reste très modérée (ordre de - 
108cm 2). Ces remarques expliqueraient alors les observations 

"décevantes1' faites sur les cristaux de disthène paléodéfor- 

més provenant des montagnes rocheuses ou des Alpes. Il n'est donc 

pas nécessaire de postuler que ces cristaux de disthène sont 

néoformés, c'est à dire sont formés après que la déformation 

ait eu lieu. Ces cristaux accomoderaient la déformation g6&ogi- 

que imposke, a la fois par glissement de dislocations pour les grains 
convenablement orientés et par clivage ou par fracture ductile (avec 

relaxation 'de contrainte partielle par émission Locale de dislocations). 



C O N Ç L U S I O N  

Cette étude nous a permis d'aborder la caractérisation 

des sous-structures de dislocations des alumino-silicates de for- 

mule A1203 - Si0 en utilisant essentiellement la technique de 
2 

microscopie électronique 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 l'influ- 

ence sur d'éventuels changements de phase. 

Dans une première partie, nous avons cherché à pré- 

ciser d'un point de vue théorique, quels sont les défauts possi- 

bles dans ces structures. 

- Nous avons montrk que l'on peut décrire ces trois 
polymorphes comme étant construits autour de chaînes d'octaèdres 

A106,  parallèles à l'axe c , formant le squelette de ces trois 
- .  

structures, ces chaînes étant reliées les unes aux autres par 

d'autres polyèdres. 

- Nous avons envisagé les différents systèmes de 
glissement susceptibles d'apparaïtre dans des polymorphes. Le 

vecteur de Burgers des dislocations,observé dans les trois - 
polymorphes est le vecteur c, plus petite période du réseau 

dans ces strzictures.Nos observations dans la sillimanite condui- 

sent toutefois à l'évidence d'autres vecteurs de Burgers qui 

n'ont pas été entièrement déterminés. La valeur du paramètre c 
O 

(5,54 A, grand par rapport à d'gutres structures) conduit à 

une dissociation c/2 + c / 2  effectivement observée. 

Les plans de glissement doivent éviter de couper les chahes 

d'octaèdres formant le squelette des mailles et si possible les 

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

Les observations confirment les modèles théoriques. 

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



locations faible, de vecteur de Burgers c ,  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 systèmes de glissement, dont seul le système (100) [001] 

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 llandalousité, nos observations montrent 

qu'on trouve adsi le système (100) [001] et des fautes parallèles 

à l'axe C .  

- Eafin dans le cas du disthène, nous avons entre- 
pris la déformation de mono-cristaux en compress ion uniaxiale. 

On a constaté la densité restait toujours très faible et 

qu'aucune sous-structure de polygonisation n'apparaissait entre 

la température ambiante et 600°C. Nous avons essayé dfinterprè- 

ter ces résultats très particuliers. 

Cette étude montre qu'il est très difficile de 

préciser l'histoire thermomécanique des roches, à cause de la 

complexité des déformation géologiques. De plus, les déforma- 

tions expérimentales se font dans des conditions très éloignées 

des conditions de d6formations naturelles. 

Des travaux ultérieurs devraient permettre .une 

plus large caractérisation de défauts et de mieux comprendre 

leur role sur les changements c$e phase. 
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ANNEXE 1. : Formules e t  t ab l eaux  des angles  e t  d i s t ances  e n t r e  p l ans  

c r i s t a l l o g r a p h i q u e s ,  t ab l eaux  des  f a c t e u r s  de s t r u c t u -  

res mesurés par Burnham e t  p r o j e c t i o n s  s té réographiques  

s tandard .  

ANNEXE 2.  : Théorie  du f a i s c e a u  f a i b l e  en microscopie é l ec t ron ique .  

ANNEXE 3 .  : Thermodynamique du gl issement  a c t i v é .  



ANGLES, DISTANCES ENTRE PLANS ET PROJECTION STEREOGRAPHIQlJ2S 

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 disthène et la sillimanite 
- 

principalement, il nous faut connaître 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 à interpréter les clichés de diffractions électro- 

niques. 

ANGLES ET DISTANCES ENTRE PLANS CRISTALLOGRAPHIQUES DANS LE DISTHENE 

L'angle entre les plans (h 
1 y kly 11) et (h2, k2, 12) 

est donné par la formule : 

2 2 2 2  2 2 2  2 avec F = h h b c sin a + kl kî a c sin 6 t 1 1 a b sin y 
1 2  1 2  

2 
t abc ( cosa cos B - cosy) (kl h2 + hl k2) 

2 + ab c ( cosy cos a - cos $)(hl l2 t l1 h2) 

2 
t a bc ( cos $cos y - cos a) ( kl l1 t l1 k2) 

Ir et %kl= 

C 

2 2 2  2 2 . 2 2  2 h b c  s i n a + k  b. c s i n B + l  a b sin y 

2 2 2 2  2 l  
t L h  k a b  c (cosa cos$ - cosy ) I 

I 
I 

2 
t 2' h 3; a b c (cosy cosa - cos8 ) 

2 
L 3  2 k 1 a b c (cos6 cosy - cosa ) i 



L e s  d i s t ances  i n t e r - r k t i c u l a i ~ e s  sont  données par  : 

2 2 2  2 2 2 où v2 = a b c (1 - cos  a - cos B - cos y t 2 cosa cos6 cosy) 

2 2 2 e t  sll = b c s i n  a 

2 s = a2c2 s i n  B 
22 

2 s : a2b2 s i n  y 
3 3 

2 s = abc (cosa cosB - cosy) 
12 

2 
s = a bc (cos6 cosy - cosa)  
2 3 

2 s = ab c (cosy cosa - cosB) 31 

O 

Nous avons f a i t  un programme pour l e  c a l c u l  de d ( A )  et des angles  

e n t r e  les principaux p lans ,  dont les r é s u l t a t s  pour l e s  p lans  l e s  

plus simples s o n t  donnés dans l e  tableau no 1. Nous avons c l a s s é  

l e s  p lans  par  va leur  de - 1 c r o i s s a n t .  On peut remarquer d 'après  ce 
d t ab leau  que beaucoup de p lans  sont  t r è s  proches l e s  uns des  a u t r e s  

d'où une grande d i f f i d t é  pour c h o i s i r  pa r fo i s .  

Dans l e  c a s  du disthkne,  nous avons r é a l i s é  des é tudes  

en R X, pour o r i e n t e r  les échan t i l lons  pa r  l a  méthode de Laue, e t  en 

topographie de Berg-Barrett pour é t u d i e r  l a  sous-structur.e. Ces é tu -  

des n é c e s s i t e n t  l a  connaissance du f a c t e u r  de s t r u c t u r e  dont l ' expres -  

s i o n  est : 

= C .  f .  ( 8 )  exp ( 2 i n  hx. + ky + 1 2 . 1  Fhki 1 3 I j 3 

la  somme é t a n t  étendue aux 32 atomes (xj , yj , z. de l a  mai l le .  Nous 
3 

n'avons pas c a l c u l é  l e  f a c t e u r  de s t r u c t u r e  c a r  l a  détermination des 
, . 

f a c t e u r s  de d i f fus ion  atomique f ( 8 ) ,  compte tenu du c a r a t t è r e  i n t e r -  

médiaire des l i a i s o n s  S i  - O e t  A l  - O est d é l i c a t e .  Nous avons h t i -  

l i s 6  les valeurs  mesur6es par  W. Burnham 1151 dont l e s  va leurs  son t  

~ e p o r t é e s  dans l e  'tableau no 2. 



ANGLES ET DISTANCE ENTRE PLANS CRISTALLOGRAPHIQUES DANS LA SILLIMANITE 

L'angle e n t r e  l e s  p l ans  (hl k1 11) e t  (h2 k2 12) e s t  

donné par : 

COS 4 = 

c a b2 c 

Les d i s t a n c e s  i n t e r - r é t i c u l a i r e s  s o n t  données p a r  l a  formule : 

Dans le t a b l e a u  11" 3 ,  nous donnons quelques va l eu r s  

de d e t  de $ pow? l a  s i l l i m a n i t e .  











SILLIMANITE 
rrt====i====== 

O 

Orthorhombique a = 7.44; c = 5,75 A Pbnm 

pge (010) parfait 

Q: avec (100) 

90 O 

O 

90 O 

44,42 

90 O 

52,30 

58,36 

* (001) 
90 O 

90° 

O 

90 O 

37,14 

37,69 

47,26 

(110) 

45,57 

44,42 

90" 

O 

64,99 

64,lO 

42,73 

90 O 90' 

O 1 90. 

4 (110) 

134,42 

44,42 

90" 

88,85 

115,006 

64,lO 

89,16 

45,57 

44,42 

18,54 

18,31 

54,25 

53,16 

35,18 

34,82 

90" 

75,08 

75,64 

O 

45,57 

61,58 

44,42 

24,79 

26,79 

26,33 

50,15 

64,99 

49,02 

64,lO 

34,51 

52,lO 

33 197 

62,97 

26,ll 

90 O 

32,90 

66,94 

39,06 

90a 

68,87 

90 O 

44,42 

90 O 

70,13 

O 

49,58 

71,21 

18,09 

90 O 

90 O 

23,33 

52,30 

72,71 

72'88 

28,41 

134,42 

44,42 

107,40 

70,53 

125,74 

53,16 

104,94 

73,25 

90 O 

75 ,O8 

104,35 

88,85 

134,42 

89,45 

44,42 

88,96 

115,64 

62,52 

129,84 

115,006 

49,02 

64,lO 

113,55 

101,17 

64,72 

90 O 

90 O 

56,57 

57,09 

59,54 

59,84 

O 

21,12 

20,74 

90 O 

90 O 

28,41 

90° 

1' 
65,20 

90 O 

90" 

66,25 

37,14 

66,66 

37,69 

67,38 

40,37 

67,70 



- 

1 
I 

- n. 

S I L L I F 4 4 N I T E  
a------------- -------------- ( suite) 

4 avec (100) 

54,14 t 

55,78 

33 ,  16 

58 ,O9 

38,06 

58,36 

90° 

90 O 

90 O 

40,78 

75,55 

75,67 

75,69 

42,68 

75,97 

44,42 

76,38 

62,74 

62,97 

62,95 

46,96 

47,26 

77,05 

63,45 

4 (001) 

40,71 

90 O 

90 O 

70° 

70,14 

47,26 

O 

48,65 

90 O 

49,21 

14,44 

50,20 

90 O 

50,65 

19,83 

90 O 

72,26 

27,25 

90 O 

53,95 

72,88 

54,16 

29,55 

29,84 

d: (110) 

51,73 

11,35 

11,26 

22,87 

22,71 

42,73 

90 O 

58,29 

45,37 

57,26 

79,73 

46,70 

31,26 

46,12 

70,16 

O 

35,49 

70,90 

18,54 

37,55 

17,11 

37,33 

62,12 

61180 

X (iT0) 

77,44 

100,20 

77,59 

99,58 

78,34 

89,16 

90 O 

121,70 

134,42 

57,26 

79,73 

109,42 

120,12 

69,09 

89,61 

88,85 

118,55 

70,90 

107,40 

98,24 

88,90 

79,96 

98,48 

80,45 



Projection stéréographique de la sillimanite sur le plan (001). 





Projection stéréographique du disthène sur le plan (110). 



Projection stéréographique du disthène sur le plan (100). 



'i'iBûm - ---- W FEil:?XEl-!-U -. - FAIBLE (WEAK - -2 

Le problème 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, à 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 

cinématique du contraste, donne la position des pics avec une 

bonne précision lorsque S est grand, mais cette analyse montre que 

l'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 largeup 
O 

à mi-hauteur est de l'ordre de 10 à 20 A, et positionnés au voisi- 

nage du coeur des dislocations. 

COCKAYNE et ses collaborateurs f28 1 à C32 proposent 

une méthode, appelée méthode du faisceau faible ou "weak-beam", 

pour l'étude quantitative des défauts. 

1 

Considérons un faisceau d'électron incident sur la 

surface dtun cristal parfait, il émerge un faisceau transmis et 

un faisceau diffracté (Fig. 46). L'intensité diffractée [$ l 2  est 
g 

une fonction de l'épaisseur de la lame. (Fig. 46 a) les plans 

sont en position de Bragg S = O, et l'intensité est une fonction 
périodique de 5 , distance d'extinction. 

g 
Fig. 46 c, le réseau est loin de la position de Bragg, S >> 0, 

g 
l'intensité oscille avec une période plus courte et une amplitude 

plus faible. La Fig. 46 b montre une position intermédiaire. 



81i~angk da Bragg 

a) 

Fig. 46 : Variation de l'intensité transmise et diffractée, en 

condition de deux ondes, en fonction de l ' o n d e  incidente 

(d' après. COCKAYNE . 

Considérons maintenant un réseau distordu tel que Fig.47 

Fig. 47 : Un &ss&u et l'intensité diffractge par ce réseau. 

Cd ' a p r h  COCKAYNE ) 



On peut  l e  décomposer en t r o i s  s e c t i o n s ,  dans l a  première p t  l a  

t r o i s i è m e  CS ] a% O e t  dans l a  seconde S = O .  Dans l a  première 
g  g 

s e c t i o n  A B ,  l e  f a i s c e a u  e s t  l o i n  de l a  p o s j t i o n  d e  Bragg donc 

l ' i n t e n s i t é  d i f f r a c t é e  s u i t  l a  courbe de l a  Fig.  46 c .  Dans l a  

seconde s e c t i o n  BC,  nous sommes en p o s i t i o n  de Bragg. i j ' i n t e n s i t é  

d i f f r a c t é e  s u i t  l a  courbe de l a  F ig .  46 a ,  p u i s  en c nous r e t rou -  

vons l a  c o n d i t i o n  [S ] >> 0. 
g 

S i  nous considérons maintenant l a  F ig .  48a, nous 

pouvons e s p é r e r  que l ' i n t e n s i t é  d i f f r a c t é e  colonne 2 ,  dans l a q u e l l e  

BC e s t  en  p o s i t i o n  de Bragg, s e r a  p lu s  importante  que l ' i n t e n s i t é  

d i f f r a c t é e  dans l e s  a u t r e s  colonnes.  

F ig .  48a : un dé fau t  de réseau  " idéal" .  48b est un champ de déplace- 

ment p l u s  réel ( d ' a p r è s  COCKAYNE). 

F ig .  W b ,  nous avons remplacg n o t r e  modèle de d i s l o c a t i o n  p a r  un 

c a s  p l u s  réel .  Pour ce d e r n i e r  cas, nous pouvons e s p é r e r  qu 'en  

première  approximation,  l e  maximum d ' i n t e n s i t é  d i f f r a c t é e  s e  r é a l i -  

s e r a  pour  l a  colonne dans l a q u e l l e  l e s  p l ans  r é t i c u l a i r e s  s e r o n t  

localement  en p o s i t i o n  de Bragg, pour  l a  r é f l e x i o n  cons idérée .  

Ce t t e  c o n d i t i o n  est exprimée dans l e  c a l c u l  cinématique l o r sque  

l e  
2n i  (S  t g.R)d 

z 
z ne v a r i e  p l u s ,  t o u t e s  l e s  r é f l e x i o n s  s o n t  donc 

en  phase pour  une c o n t r i b u t i o n  maximum d'ampli tude ; c e t t e  candi- 



tion se traduit mathématiqu~ment par : 

g .  R ( z )  = O au point d'inflection donc dans le plan de s + -  
dZ 

glissement. 

R(z)  est le champ de d6placement induit par le défaut. L'avantage 

de ce critère sur l'intégrale 2nî ( S  + g.R) de la théorie 
Je z 

dZ 
cinématique est que la soliit ion ne dépend que de la détermina- 

d 
tion au point d'inflection de -J- (g.R). 

z 

Cette méthode e s t  particulièrement intéreîsante 

lorsqu' on veut mesurer la 3 a r g ~ i i r  de sgparat ion des dis loca t ions 

partielles. COCKAYNE montre qu'il faut corriger la larageur de 

séparation des partielles observées. 

Si R est le depla em nt dans le cas d'une dislocation 6 ' 6 -  v 
mixte, la composante vis R = ( 8  est dans le plan normal 

v 2 n 
à la dislocation, b est la composante vis du vecteur de Burgers). 

v 

Pour la partie coin de la dislocation, il y a deux 

composantes du dgplacement, une parallèle à b, Rc et l'autre nor- 

male au plan de glissement R . 1 
c m  

A un point r, leî composantes sont : 

-b - cos 28 
Rc 

log r + 
2 2n 2(1-v) 

- l 1-2v 

4 (1 -V )  

où v est le coefficient de Poisson et bc la composante coin du 

vecteur de Burgers. 



- 94 - 

Le déplacement dû à une dislocarion mixte sera donc : 

+ .;Li Ge t bc sin 28 ; + gcn; 1-2v 
2 n i log r + 

4( 1-v) 2(1-v)  4( 1-v)  

-+ 

'OS 20J 
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, bh; est parallèle à la direction du faisceau 

d'électron et alors g . b ~ Ü  = O 

sin 20 

2n 4( 1-v)  1 
d La condition S + à (g.R) = O donne dans le cas de 2 dislocations 

g - 
partielles de vectë6r de Burgers et b2 disposés comme sur la 1 
Figure suivante, dans le plan de dissociations. 

surface de la lame 

A est la séparation des 2 partielles. 

On résoud l'équation du second degré en x. 

A partir du Aobs nous pouvons obtenir la séparation vraie A par 

1 

l'équation : 2(a+b) A - fi] ? 
a2 b2 ab a 



avec 

9 On montre géométriquement que S = (1-u)  - 1 avec K = - 
g 2K J 

et n la réflexion satisfaite. 
g 

I COCKAYNE donne comme conditions expérimentales : 

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

fortement excitée. 

Nous avons calculé la valeur de S nécessaire dans notre cas, 
- A  g 

lorsqu' on se donnait Aobs vues nos grandes largeurs 
< 5 %  

A 
-2O-1 de dissociation, on trouve que S 3 0,5 10 A . 

g 

Il a été montré que cette correction faite, on arrive à la bonne 
O , - 

valeur deA à 2 7 A. 

Connaissant la position exacte des dislocations partielles, donc 

la largeur du ruban de faute, on peut alors déterminer l'énergie 

de faute d'empilement y. 

L'énergie de faute d'empilement est un paramètre important dans 

la théorie de la déformation plastique, elle donne des indications 

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



ANNEXE 3 .  

Nous rappelons d'abord quelques éléments généraux 

de la thermodynamique du glissement activé des dislocations, 

puis nous décrivons la méthode de mesure du volume d'activation 

(voir 133) et (34)  pour plus de détails). 

FRANCHISSEMENT D' OBSTACLES LOCALISES PAR UNE - DISLOCATION 

Au cours de son mouvement sous 1 'effet d' une contrain- 

te appliquée a, une dislocation franchit différents types d'obsta- , 

cles. Les obstacles qui contrôlent le mouvement des dislocations - 

correspondent à des barrières d'énergie de l'ordre de l'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 à appliquer pour déformer le cristal à une vitesse 

donnée, est une fonction décroissante de la température. 

Soit une barrière 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 l'énergie AG sur une 

longueur 1 de dislocation. 

Pour un mouvement isotherme et réversible de la dislocation, cette 

énergie est donnée par : 

AG= AG, - ab1 AR 

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

Les deux principes de la thermodynamique permettent d'écrire : 

3AG 
dT 

T,SSC U,SSC 

(ssc = sous-structure constante). 



On d é f i n i t  a l o r s  l ' e n t r o p i e  d ' ac t iva t ion  : 

et  l e  volume d ' a c t i v a t i o n  V : 

On d é f i n i t  également une a i r e  d ' a c t i v a t i o n  A t e l  que : 

V = b A  

Expérimentalement, on détermine l e  volume d ' a c t i v a t i o n  de l a  manière 

su ivante  ; l a  v i t e s s e  de déformation p l a s t i q u e ,  sous l ' e f f e t  de l a  

con t ra in te  peut s 'exprimer par  une l o i  type Arrhénius : 

O O AG 
E = exp - - (u,,T) 

kT 

Mesure des  volumes d' a c t i v a t i o n  

Nous avons évalué l e s  volumes d ' ac t iva t ion  par  l a  

méthode de re l axa t ion  de con t ra in te .  

L ' e s sa i  de r e l axa t ion  cons i s t e  à a r r ê t e r  en cours de déformation 

l a  t r a v e r s e  mobile de l a  machine. On observe l a  décroissance de l a  

c o n t r a i n t e  a en fonct ion  du temps ( t ) .  

Un t e l  e s s a i  permet d 'ob ten i r  und 'va r i a t ion  continue de l a  v i t e s s e  

de déformation imposée au c r i s t a l .  Dans l 'hypothèse d'un glissement 

a c t i v é  thermiquement, l e s  courbes de r e l a x a t i o n  admettent une varia-  

t i o n  logarithmique : 

( C  est une constante l i é e  au module élastique effectif de l 'ensemble 

éprouvette-machine). 


