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accueil à Eötvös University et à Gábor pour le travail d’équipe qui m’a ouvert bien des

horizons remplis de ./ .sh et de « ideiglenes fajlok torlese » (commentaire en Hongrois).



vi
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deux années inoubliables qui ont permis aux FMGF « French mineralogists of the Grand

Floor » d’exister, en 2008-2010 et jusqu’à aujourd’hui !
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de bureau, avec qui j’ai partagé beaucoup plus qu’un appartement ! ! Merci pour ton ami-
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6.2 Difficultés liées à la cellule diamants . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
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10 Modèle théorique 107
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10.3 Méthode qualitative de Williamson-Hall . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 115

11 Analyse expérimentale et facteurs de contraste 119
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Introduction

La plupart des grands processus géologiques qui affectent la surface de la Terre trouvent

leur origine dans la dynamique du manteau terrestre. Des mouvements convectifs animent

l’intérieure de la Terre et sont à l’origine de nombreux phénomènes se manifestant à

sa surface par le mouvement des tectoniques des plaques, à l’origine des séismes et de

la plupart des volcans. De gros efforts sont donc actuellement consacrés à l’étude des

mouvements de convection mantellique. Au niveau microscopique, ces mouvements sont

gouvernés par le fluage à haute pression et haute température des silicates solides qui

constituent le manteau.

Ces mouvements impliquent une déformation et, par conséquent, des orientations pré-

férentielles dans les minéraux du manteau. Ces orientations préférentielles sont à l’origine

d’une anisotropie des vitesses des ondes sismiques. Il est souvent admis que le mécanisme

de déformation qui prédomine pour générer ces orientations préférentielles (donc cette

anisotropie) est le fluage par dislocations.

Il semble donc incontournable de déterminer les propriétés rhéologiques, telles que les

mécanismes de déformation, des minéraux du manteau. La nécessité de déterminer ces

propriétés se heurte à des difficultés techniques importantes. En effet, une telle étude

nécessite de réaliser des expériences de déformation sous haute pression et haute tempéra-

ture. L’évolution de cette problématique a été toutefois très rapide ces dernières années.

La technique employée jusqu’ici pour les études aux conditions de pressions du manteau

inférieur consiste à analyser les textures issues d’expériences en cellule à enclumes de

diamants. Ces expériences ne fournissent cependant qu’une signature assez indirecte des

mécanismes microscopiques.

L’équipe hongroise du Professeur Tamás Ungár de Budapest est réputée internatio-



2 Introduction

nalement pour sa technique d’analyse fine des profils de pics de diffraction des rayons

X, en corrélation avec les microstructures de déformation. Une collaboration s’est ainsi

développée entre nos deux équipes afin de combiner les expériences de haute pression à

la technique d’analyse des profils de pics de diffraction. Contrairement aux mesures de

textures, l’analyse des profils de pics de diffraction sur monocristaux permet une caracté-

risation directe des dislocations, in situ, à partir de leur contraste observé sur les profils

de pics.

Dans les expériences de haute pression en cellule diamants, la synthèse de monocristaux

n’est pas toujours possible. Grâce à la diffraction de rayons X 3D, il est possible de

caractériser la position, la morphologie, l’orientation et le champ de déformation de grains

au sein d’un échantillon polycristallin. De nombreuses études ont déjà été réalisées à l’aide

de cette technique sous conditions ambiantes. Dans cette thèse, nous avons développé

une nouvelle technique combinant la diffraction 3D appliquée à des échantillons dans les

conditions de pression de la Terre profonde et la technique d’analyse des profils de pics,

employée généralement dans le domaine de la métallurgie.

Dans le manteau inférieur, l’anisotropie sismique n’est observée que dans des régions

très localisées telles que dans les plaques en subduction, la zone de transition et la couche

D′′. Nous avons donc appliqué notre technique à MgGeO3 post-perovskite, un analogue de

la phase post-perovskite MgSiO3 présente dans la couche D′′ à l’interface noyau-manteau

et à la stishovite, une phase de haute pression de la silice présentant la structure cristal-

lographique caractéristique des minéraux du manteau et présente essentiellement dans les

plaques en subduction.

La première partie du présent manuscrit est consacrée à la description de la Terre pro-

fonde, plus particulièrement en termes de composition et d’anisotropie sismique. Sont aussi

introduites les notions fondamentales de physique des solides et les mécanismes de défor-

mation qui sont utiles ultérieurement. Dans la deuxième partie, je présente la technique

expérimentale utilisée dans ces travaux. La troisième partie décrit la méthode de diffrac-

tion 3D et les développements effectués afin de rendre son application plus pertinente.

L’application de ces développements sur les matériaux étudiés est également présentée.

La quatrième partie décrit la technique d’analyse des profils de pics de diffraction et son

application sur MgGeO3 post-perovskite. Devant les questions soulevées par le problème
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de l’anisotropie sismique de la couche D′′, la cinquième partie présente quelques simu-

lations de l’anisotropie dans la couche D′′ effectuées à partir des résultats obtenus, afin

de les comparer avec les observations d’anisotropie dans la plupart des régions de cette

couche.
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Première partie

Du cœur de la Terre à la plasticité





Chapitre 1

Terre profonde et interface noyau

manteau

1.1 Le modèle PREM et l’intérieur de la Terre

Les principales observations géophysiques de l’intérieur de la Terre proviennent des

données sismiques. Les séismes engendrent des ondes élastiques qui se propagent à la sur-

face, mais aussi dans le volume de la Terre. Les ondes de volume sont de deux types : les

ondes de compression ou longitudinales (ondes P pour « primary » car se sont les plus

rapides) avec une polarisation parallèle à la direction de propagation. Elles se propagent

dans tous les milieux. Les ondes de cisaillement (ondes S pour « secondary » car elles ar-

rivent après les ondes P ) ont une polarisation orthogonale à la direction de propagation.

Elles ne se propagent que dans les solides. Les vitesses de ces ondes, appelées respecti-

vement VP et VS, dépendent des propriétés physiques des milieus qu’elles traversent. En

effet,

VP =

√
K +

4

3
µ

ρ et VS =
√
µ
ρ

(1.1)

avec K : module de compressibilité, µ : module de cisaillement et ρ : masse volumique.

La compilation d’un grand nombre de données sismiques permet d’établir des modèles

de Terre « moyenne », c’est à dire à symétrie radiale. La figure. 1.1 présente le modèle
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PREM (Dziewonsky & Anderson, 1981) pour Preliminary Reference Earth Model qui

décrit le profil radial des vitesses de propagation des ondes P et S. Comme l’ont montré

en premier Adams & Williamson (1923), il est possible à partir de ces données de déduire

le profil radial de masse volumique puis celui de la gravité et enfin celui de la pression.

La figure 1.1 permet de mettre en évidence une structure interne de la Terre divisée en

plusieurs grandes enveloppes.

Fig. 1.1: Les données du modèle PREM (Dziewonsky & Anderson, 1981). Vitesses de propagation des

ondes de compression, VP , de cisaillement, VS , et masse volumique ρ en fonction de la profondeur et de

la pression. Les pointillés indiquent les discontinuités séparant les principales couches terrestres (20, 670,

2950 et 5150 km). A chaque discontinuité, on observe les ruptures de pente des vitesses ou de masse

volumique avec la profondeur.

Les grandes structures qui émergent d’un modèle à symétrie radiale comme PREM

sont un manteau solide (jusqu’environ 2900 km de profondeur) puis un noyau externe

liquide (les ondes S ne s’y propagent pas) jusqu’à 5150 km contenant la graine (solide).

Le manteau lui même n’est pas uniforme. Les irrégularités des profils de vitesses sis-

miques et l’observation généralisée de réflecteurs sismiques à 410 et 670 km (et dans une

moindre mesure 520 km) conduisent à distinguer un manteau supérieur et un manteau

inférieur (entre 670 et 2900 km). Entre les deux se trouve la zone de transition (ZT) située

entre 410 et 670 km. Le manteau représente la plus importante fraction du volume (90%)
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et de la masse (70%) de la Terre.

1.2 Minéralogie

Si les données sismiques apportent des contraintes sur la nature des matériaux qui

constituent l’intérieur de la Terre (au travers des propriétés physiques comme la masse

volumique ou les propriétés élastiques), elles ne permettent pas d’apporter une réponse

unique concernant la composition chimique. Il faut donc rechercher d’autres informations

indépendantes qui doivent être confrontées aux données issues de modèles sismiques.

Certaines observations de surface donnent accès (partiellement) à la nature du tissu

minéralogique du manteau supérieur. Par exemple, certains massifs ophiolitiques (pérido-

tites ophiolitiques de type : lherzolites, harzburgite et éclogite, voir par exemple Caron

et al. (1992)) exposent à la surface des roches mantelliques. Certains volcans remontent

des inclusions (appelées xénolites) prélevées dans le manteau supérieur lors de l’ascension

du magma. Ces observations soulignent l’importance d’une famille de roches : les pérido-

tites. Elles sont principalement composées d’olivines, de pyroxènes et de grenats. On pense

qu’elles sont représentatives des 300 premiers kilomètres du manteau (e.g. McDonough &

Rudnick, 1998; Caron et al., 1992).

Un autre type d’informations directes concernant la minéralogie de la Terre profonde

provient des inclusions minérales trouvées dans certains diamants (e.g. Sautter & Gil-

let, 1994; Gillet et al., 2002). Ces inclusions permettent un échantillonage plus profond.

Certains de ces minéraux sont identiques à ceux qui constituent les péridotites. Certains

assemblages minéralogiques cependant (coexistence de magnésiowüstite et de pyroxène)

sont instables dans les conditions du manteau supérieur et doivent provenir de la zone

de transition, voire du haut du manteau inférieur (e.g. Harris et al., 1997). Cependant,

les inclusions dans les diamants sont peu nombreuses et ne constituent pas un échan-

tillonage suffisant pour apporter une réponse à la question de la composition chimique et

minéralogique du manteau.

Au delà des observations directes, un modèle désormais classique de composition glo-

bale du manteau supérieur a été proposé par Green & Ringwood (1963) : le modèle

pyrolitique. Green & Ringwood (1963) se sont basés sur l’observation de la séquence de
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roches observées dans la lithosphère océanique pour proposer une composition de roche

hypothétique (la pyrolite) constituée d’olivines et de pyroxènes, qui par fusion partielle

donne la composition des magmas basaltiques observés au niveau des rides océaniques,

accompagnés d’un résidu réfractaire : la lithosphère. La pyrolite doit donc représenter la

composition du manteau supérieur.

A partir des années 1950, des efforts importants ont été consentis afin de réaliser

des expériences sous hautes pressions (Liebermann & Wang, 1992). Actuellement, il est

possible de recréer au laboratoire les conditions de pression et de température de l’ensemble

du manteau (e.g. Fiquet, 2001) et de la majeure partie du noyau (Tateno et al., 2010).

Ces expériences ont été le socle d’une des voies les plus fructueuses de constitution

d’un modèle minéralogique de la Terre interne. L’idée générale a consisté à porter des

minéraux puis des assemblages minéralogiques représentatifs du manteau supérieur à des

conditions représentatives du manteau profond. Un succès majeur de cette approche a

été de trouver une origine minéralogique à l’existence des réflecteurs sismiques observés

à 410, 520 et 670 km dans les transformations de phases successives de l’olivine et de ses

polymorphes de plus hautes pressions (Ringwood, 1956; Akimoto & Fujisawa, 1966). Plus

finement, on est capable aujourd’hui de mesurer les équations d’états et les propriétés de

ces phases dans le but de les confronter aux profils moyens issus de PREM.

Cette approche est aujourd’hui enrichie par l’émergence des modèles numériques. Ces

simulations sont basées sur des méthodes ab initio (e.g. Bukowinsky, 1994; Karki et al.,

2001), de physique statistique (e.g. Kieffer, 1979) et de thermodynamique (e.g. Ita &

Stixrude, 1992; Ricard et al., 2005).

Concernant la composition du manteau inférieur, une des hypothèses est de supposer

qu’elle est identique à celle du manteau supérieur. Ceci est représenté sur la figure 1.2

qui montre un diagramme de phase basé sur une composition pyrolitique calculé par une

approche thermodynamique par Ricard et al. (2005). Un manteau chimiquement homo-

gène composé de pyrolite conduit à un modèle compatible avec un modèle de convection

mantellique à grande échelle et reproduit les discontinuités sismiques (Fig. 1.1) à 410 et

670 km (e.g. Ringwood, 1991; Irifune & Isshiki, 1998).



1.3 Au delà de la Terre à symétrie sphérique 11

Fig. 1.2: Minéralogie du manteau calculée par Ricard et al. (2005) pour une composition moyenne de

type pyrolitique. Les noms des phases abrégées : Ol : olivine, Wa : Wadsleyite, Rg : ringwoodite, Pv :

perovskite, Cpx : clinopyroxène, Gt : grenat, Mw : magnésiowüstite, CaPv : perovskite CaSiO3.

D’après le modèle pyrolitique, le manteau supérieur est constitué d’olivine de composi-

tion (Mg,Fe)2SiO4, de pyroxènes : (Mg,Fe,Ca)(Mg,Fe,Al)(SiAl)2O6 et de grenats de com-

position (Mg,Fe,Ca)3(Mg,Fe,Al)2(Si,Al)3O12 (voir Fiquet (2001)). Dans la zone de tran-

sition, l’olivine se transforme en polymorphes de plus en plus denses : la wadsleyite et la

ringwoodite alors que les pyroxènes se dissolvent progressivement dans les grenats qui s’en-

richissent en silice. Vers 670 km de profondeur, les phases majeures de la zone de transition

se transforment en assemblage constitué d’un silicate de composition (Mg,Fe,Al)(Si,Al)O3

et de structure perovskite, de magnésiowüstite (Mg,Fe)O. Le calcium est incorporé dans

une troisième phase de structure perovskite CaSiO3 non miscible à la précédente.

Récemment, des expériences et des simulations numériques ont montré que la per-

ovskite se transforme en une nouvelle phase aux conditions de pression et température

proches de la frontière noyau-manteau : la post-perovskite (pPv) (Murakami et al., 2004;

Oganov & Ono, 2004) (§ 3.1).

1.3 Au delà de la Terre à symétrie sphérique

La Terre n’est pas un corps à symétrie sphérique (Fig. 1.3). La tomographie sismique

permet de mettre en évidence des zones où les vitesses de propagation des ondes sis-
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miques sont plus lentes ou plus rapides que dans le modèle radial de référence (comme le

modèle PREM). Ces anomalies peuvent être interprétées en termes d’hétérogénéités ther-

miques et/ou compositionnelles. Les plaques lithosphériques en subduction par exemple,

plus froides et chimiquement distinctes du manteau moyen environnant, ont été détectées

jusque dans le manteau inférieur (pour une revue voir King (2007)). Ces plaques sont prin-

cipalement composées de basaltes (MORB, pour Mid Ocean Ridge Basalt), qui sont les

constituants majeurs de la croûte océanique. Portés aux conditions de pression et de tem-

pérature de la Terre profonde, ces basaltes conduisent à des assemblages distincts de ceux

qui caractérisent le modèle minéralogique moyen du manteau. La figure 1.4 montre les

proportions minéralogiques déduites expérimentalement d’un échantillon naturel de type

MORB porté à près de 100 GPa par Ricolleau et al. (2010). Cette figure montre qu’aux

conditions du manteau inférieur, les constituants majeurs d’un assemblage de type MORB

sont la perovskite, la perovskite calcique et la stishovite qui est un polymorphe dense de

la silice.

Fig. 1.3: L’intérieur de la Terre : géométrie, pression et température.
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Fig. 1.4: Proportions en fonction de la profondeur obtenues par affinement Rietveld de données de dif-

fraction sur un échantillon de composition moyenne de type MORB. Les noms des phases abrégées : Cpx :

clinopyroxène, Gt : grenat, St : stishovite (structures de type rutile et CaCl2), NAL : phase alumineuse,

CF : phase de type ferrite de calcium, Capv : perovskite CaSiO3, Mgpv : perovskite. Expérience réalisée

par Ricolleau et al. (2010). Les proportions aux pressions inférieures à 30 GPa sont celles déduites d’ex-

périences en presse multi-enclumes (Irifune et al., 1986; Irifune & Ringwood, 1993; Litasov & Ohtani,

2005).

1.4 Anisotropie sismique

Les observations sismologiques ont aussi mis en évidence des propriétés anisotropes de

la Terre profonde vis-à-vis de la propagation des ondes sismiques. On observe deux types

d’anisotropie : des variations azimutales de vitesses de propagation des ondes sismiques,

et des effets de polarisation d’ondes se propageant sur un trajet unique.

Dans le manteau inférieur, les observations sismologiques révèlent une faible aniso-

tropie entre 660 et 1000 km (Montagner & Kennett, 1996; Montagner, 1998). Plus en

profondeur, il semble que la majeure partie du manteau inférieur soit isotrope (Meade

et al., 1995; Montagner & Kennett, 1996).

La variation radiale de la polarisation des ondes de cisaillement en fonction de la

profondeur est illustrée sur la figure 1.5. Le manteau présente une anisotropie mesurable

de la croûte jusqu’à 1000 km de profondeur et au voisinage de l’interface noyau-manteau.

Pour une revue détaillée sur l’anisotropie observée dans le manteau, voir Mainprice et al.

(2000) et Montagner & Guillot (2002).
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Fig. 1.5: Variation radiale de l’anisoptropie de polarisation des ondes de cisaillement dans le manteau

d’après le modèle de Montagner & Kennett (1996). SH sont les ondes polarisées horizontalement par

rapport à la CMB et SV celles polarisées verticalement. VSH > VSV signifie que les ondes polarisées

horizontalement se propagent plus vite que celles polarisées verticalement.

Cette observation est en partie expliquée par des modélisations numériques des condi-

tions de pression, température, contrainte et déformation dans le manteau inférieur qui

indiquent que l’anisotropie sismique n’est possible que dans des régions très localisées du

manteau inférieur telles que dans les plaques en subduction et la couche D′′ (McNamara

et al., 2002).

1.4.1 La couche D′′ : observations d’anisotropie

La couche D′′, située au-dessus de la limite noyau-manteau (CMB, pour Core Mantle

Boundary), se distingue par une augmentation de l’anisotropie (en comparaison du man-

teau inférieur sus-jacent) et par d’importantes hétérogénéites radiales et latérales. Située

au voisinage de l’interface manteau-noyau (importante couche limite thermique), elle joue

un rôle important sur la dynamique de la Terre.
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Les données sismiques issues de cette région révèlent une structure variée et complexe

(Gurnis et al., 1998; Lay et al., 1998a; Sidorin et al., 1999; van der Hilst et al., 2007).

Dans cette couche, des sauts de vitesse sismique et de densité sont observés. Ces sauts

apparaissent en plusieurs endroits à la base du manteau, notamment au niveau de l’Amé-

rique Centrale et de la mer des Caräıbes, au dessous du Pacifique Central et au niveau de

l’Atlantique Sud. Cette discontinuité se situe au sommet de la couche D′′ aux alentours de

∼ 2550−2700 km, quelques centaines de kilomètres au-dessus de la limite noyau-manteau

(e.g. Lay & Helmberger, 1983; Wysession et al., 1998).

Une accélération des ondes sismiques se produit au niveau de cette discontinuité, de

l’ordre de 2 à 3% pour les ondes S et de 0, 5 à 3% pour les ondes P (par exemple à

l’aplomb de la Sibérie et du Pacifique).Ces accroissements de vitesse ont longtemps été

interprétés en terme d’anomalies chimiques ou thermiques (e.g. Wysession et al., 1998)

jusqu’à la découverte de la post-perovskite où il a été suggéré que cette discontinuité est

plutôt l’effet d’une transition de phase.

La couche D′′ présente également une forte anisotropie des vitesses de propagation des

ondes de cisaillement (e.g. Panning & Romanowicz, 2004). Cette anisotropie est carac-

térisée par une anisotropie de polarisation des ondes de cisaillement SH et SV , où SH

sont les ondes polarisées horizontalement par rapport à la CMB et SV celles polarisées

verticalement.

La majorité des observations et modèles comparant les vitesses de propagation de SH

et SV ont trouvé que cette anisotropie de polarisation engendre une différence de vitesse

entre les deux ondes de l’ordre de 1 à 3% (pourcentage d’anisotropie), avec en moyenne

VSH > VSV ; i.e que pour les ondes traversant D′′, celles polarisées horizontalement se

propagent plus vite que celles polarisées verticalement (e.g. Lay et al., 1998b; Panning &

Romanowicz, 2004, 2006; Wookey & Kendall, 2007; Nowacki et al., 2011).

Le modèle de Panning & Romanowicz (2004) par exemple montre une anisotropie avec

VSH > VSV dans la plupart des régions de D′′ (Fig. 1.6b). Ces régions correspondent aux

zones où VS est élevée, comme dans le circum-Pacifique (Fig. 1.6a). Les zones caractérisées

par VSV > VSH correspondent aux zones de faibles vitesses, comme dans le Pacifique

central par exemple.
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Fig. 1.6: Distribution de δln(VS), où

VS est la vitesse des ondes de cisaille-

ment (a) distribution de δln(ξ), où ξ

est le paramètre d’anisotropie défini

par V 2
SH

V 2
SV

(b) à une profondeur de 2800

km. Modélisation réalisée par Panning

& Romanowicz (2004).

1.4.2 La déformation à l’origine de l’anisotrope sismique

L’origine de l’anisotropie sismique est complexe. Dans le but de comprendre les causes

et les implications géodynamiques de cette anisotropie, il est important de connâıtre, les

constantes élastiques, les mécanismes de déformation et la texture des matériaux présents

dans la région où l’anisotropie est observée (Karato, 2007).

Kendall & Silver (1998) ont suggéré que l’anisotropie dans D′′ peut être liée aux

orientations préférentielles de forme∗ de matériaux possédant des propriétés élastiques

différentes.

Karato (1998) a proposé l’hypothèse d’une anisotropie due aux orientations préféren-

tielles cristallographiques de minéraux élastiquement anisotropes comme (Mg,Fe)O.

L’hypothèse de Karato (1998) a été validée par des études expérimentales de déforma-

tion de (Mg,Fe)O (Yamazaki & Karato, 2002; Long et al., 2006) ainsi que par des modé-

lisations numériques de convection (McNamara et al., 2002, 2003), ce qui laisse suggérer

que l’anisotropie sismique observée dans D′′ est bien liée aux orientations préférentielles

cristallographiques de ce constituant.

Plusieurs mécanismes peuvent engendrer des orientations préférentielles cristallogra-

phiques. Il est souvent admis que le mécanisme de déformation qui prédomine pour générer

∗L’orientation préférentielle de forme résulte de l’aplatissement et de l’élongation des cristaux dus à

la déformation.
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ces orientations préférentielles (donc cette anisotropie) est le fluage par dislocations (Ya-

mazaki & Karato, 2007) (§ 2.2).

Toutefois, ces analyses concernant les causes de l’anisotropie observée dans D′′ ont été

effectuées avant la découverte du minéral dominant dans cette couche : la post-perovskite

(Murakami et al., 2004; Oganov & Ono, 2004). Cette phase présente une structure et des

propriétés élastiques très anisotropes et il est donc probable qu’elle contribue de manière

significative à l’anisotropie de la couche D′′ (Oganov & Ono, 2004; Iitaka et al., 2004;

Tsuchiya et al., 2004; Stackhouse et al., 2005; Shieh et al., 2006; Guignot et al., 2007).

Le pourcentage d’anisotropie enregistré nous renseigne alors sur l’organisation spa-

tiale des cristaux d’un matériau donné à différents endroits de la Terre. Plus un matériau

est texturé, plus l’anisotropie est marquée. Cette texture dépend des mécanismes de dé-

formation du matériau en question, et plus particulièrement des systèmes de glissement

dominants. Ceci explique l’importance de l’étude de la plasticité (chapitre 2) de la post-

perovskite pour mieux comprendre l’anisotropie observée dans D′′.
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Chapitre 2

Plasticité cristalline

Nous nous intéressons dans cette thèse aux mécanismes de déformation des matériaux

dans l’intérieur de la Terre. L’étude de la plasticité cristalline permet de comprendre

les mécanismes responsables des mouvements de convection qui permettent à la Terre

d’évacuer sa chaleur interne. Dans ce chapitre, nous ne développerons que les notions

fondamentales de physique des solides et les mécanismes de déformation qui nous seront

nécessaires.

2.1 Contraintes et déformations

2.1.1 Contraintes

L’état de contrainte à l’intérieur d’un solide à l’équilibre élastique est défini par la

connaissance en chaque point d’un tenseur de rang 2 appelé tenseur des contraintes.

¯̄σ =




σ11 σ12 σ13

σ21 σ22 σ23

σ31 σ32 σ33


 (2.1)

Ce tenseur étant symétrique, on constate que l’état de contrainte local est défini par

la connaissance de trois tensions (termes σii de la diagonale) et de trois cissions (σij pour
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i 6= j). Les composantes σii du tenseur des contraintes correspondent à celles des forces

qui s’exercent, au voisinage du point considéré, sur les faces d’un petit volume cubique

aligné sur les axes de référence.

Plus généralement, le tenseur des contraintes permet d’accéder à l’élément de force qui

s’exerce sur un petit élément de surface au voisinage d’un point M du solide :

~dFM = ¯̄σ(M). ~dSM (2.2)

Il est possible de décomposer le tenseur des contraintes en une partie hydrostatique

(responsable d’une variation de volume) et une partie déviatorique (responsable d’un

changement de forme à volume constant) :

¯̄σ =




σ11 σ12 σ13

σ21 σ22 σ23

σ31 σ32 σ33


 (2.3)

=




σh 0 0

0 σh 0

0 0 σh


+




σ11 − σh σ12 σ13

σ21 σ22 − σh σ23

σ31 σ32 σ33 − σh


 ,

avec σh =
1

3
Tr(¯̄σ) =

1

3
σii.

Cette décomposition est importante dans l’étude de la Terre profonde. Le terme hy-

drostatique reflète essentiellement la pression qui augmente avec la profondeur. Le terme

déviatorique est à l’origine des écoulements plastiques associés à la convection mantellique.

2.1.2 Déformations

Dans un corps déformé, un point géométrique peut voir sa position modifiée. Le champ

de déplacement ~u(M) caractérise le déplacement de chaque point M. Le tenseur des dé-

formations est défini à partir du champ de déplacement suivant la relation suivante :

εij =
1

2

(
∂ui
∂xj

+
∂uj
∂xi

)
(2.4)
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2.1.3 Comportement élastique

Dans le domaine élastique, le comportement des matériaux est linéaire et réversible. Il

est décrit par la loi de Hooke (e.g. Nye, 1985) qui relie linéairement les composantes des

tenseurs ¯̄σ et ¯̄ε par l’intermédiaire d’un tenseur de rang 4 appelé tenseur d’élasticité ou

tenseur des constantes élastiques :

¯̄σ =
¯̄̄̄
C.¯̄ε ou σij = Cijkl.εkl (2.5)

où σij et εkl sont les composantes cartésiennes des tenseurs de contraintes et de déforma-

tions, respectivement, et Cijkl sont celles du tenseur des constantes élastiques caractérisant

la rigidité élastique du matériau.

Le tenseur des constantes élastiques comporte 81 composantes. Étant donné que les

tenseurs de contraintes et de déformations sont tous deux symétriques, le nombre des com-

posantes indépendantes du tenseur des constantes élastiques se réduit de 36 à 21. La prise

en compte de la symétrie cristalline permet de réduire encore le nombre de constantes élas-

tiques indépendantes. Ainsi 9 constantes élastiques indépendantes sont nécessaires pour

décrire le comportement élastique d’un cristal orthorhombique (comme la post-perovskite)

alors que 6 sont suffisantes pour un cristal de symétrie quadratique comme la stishovite.

La loi de Hooke en élasticité anisotrope peut être exprimée grâce à une notation

matricielle plus simple : la notation de Voigt. Dans ce cas, le tenseur des constantes

élastiques prend la forme d’une matrice 6 x 6 symétrique et les tenseurs de contraintes et

déformations sont représentés par des vecteurs à six composantes (e.g. Nye, 1985).

2.1.4 Déformation plastique

Au delà d’une contrainte seuil (appelée limite d’élasticité) les matériaux peuvent soit

céder (rupture fragile), soit se déformer de manière irréversible dans le domaine plastique.

Dans le cas des matériaux cristallins, la plasticité résulte du déplacement de défauts : joints

de grains, dislocations, défauts ponctuels (e.g. Nicolas & Poirier, 1976; Poirier, 1985). En

géophysique, il est d’usage de considérer deux grandes classes de modes de déformation

des roches et des minéraux : le fluage par diffusion et le fluage par dislocations (Karato

& Wu, 1993).
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Le fluage par diffusion est contrôlé par le transport de matière par diffusion de défauts

ponctuels. Il est donc particulièrement envisagé lorsque la température est élevée (au

moins 0, 5 Tf ) et pour de petites tailles de grains. Les équations de comportement associées

sont linéaires en contrainte et il est généralement considéré que ce mode de déformation

ne génère pas d’orientations préférentielles. Dans le cas du fluage par dislocations, la

déformation résulte du transport de cisaillement par des défauts linéaires : les dislocations.

Leur mouvement peut être conservatif (le glissement) ou non (la montée).

A haute température, les deux types de mouvement sont généralement activés en-

semble. Seul le glissement de dislocations contribue à la formation d’orientations préfé-

rentielles ; c’est la raison pour laquelle nous mettrons l’accent dans cette étude sur ce

mécanisme de déformation.

2.2 Plasticité par dislocations

Généralités

Une dislocation est un défaut linéaire qui, lors de son déplacement dans le cristal,

propage le cisaillement plastique. Elle est caractérisée par sa direction de ligne et par un

vecteur (appelé vecteur de Burgers) aligné selon la direction de cisaillement et dont la

norme représente la quantité de cisaillement qu’elle engendre.

On distingue formellement deux types de dislocations : les dislocations coins, pour

lesquelles le vecteur de Burgers est perpendiculaire à la ligne de dislocation, et les disloca-

tions vis lorsque le vecteur de Burgers est parallèle à la ligne de dislocation. La figure 2.1

montre un exemple d’une dislocation de type coin.

La forme la plus générale d’une ligne de dislocation est courbe. Elle présente des por-

tions à caractères coin, vis et mixte, de vecteur de Burgers ~b formant un angle quelconque

avec le vecteur unitaire de la ligne de dislocation. On peut cependant distinguer pour les

dislocations mixtes, une contribution vis et une contribution coin (notamment en terme

de champ de déplacement, cf. plus loin).
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Fig. 2.1: Dislocation de type coin. a) La moitié supérieure du cristal comporte un demi-plan atomique

supplémentaire. Le bord inférieur de ce demi-plan et son voisinage forment un défaut linéaire perpendicu-

laire au plan de la figure : la ligne de dislocation. b) Représentation simplifiée, où le symbole ⊥ représente

une dislocation coin dont le demi-plan supplémentaire est vers le haut.

Glissement de dislocations

Sous l’influence d’une contrainte convenablement orientée, une dislocation se déplace

dans un plan cristallographique (hkl) appelé plan de glissement. La direction de glissement

[uvw] qui appartient à ce plan est alignée suivant le vecteur de Burgers. Elle ne doit pas être

confondue avec la direction du déplacement de la ligne (qui est toujours perpendiculaire

au vecteur ligne). Le plan et la direction de glissement forment un système de glissement.

Notons que ce plan de glissement est bien défini pour toute dislocation présentant un

caractère coin, mais pas pour les vis.

Au niveau macroscopique, un système de glissement ne sera activé que si la contrainte

projetée dans le plan de glissement et selon la direction de glissement dépasse une valeur

critique appelée cission critique projetée (ou CRSS pour Critical Resolved Shear Stress).

La CRSS est caractéristique d’un système de glissement donné et est susceptible de dé-

pendre de la température, du taux de déformation et de la pression.

Modèle élastique des dislocations

La présence d’une dislocation dans un cristal génère d’importantes distorsions. La

théorie élastique permet d’en donner une description satisfaisante pourvu que l’on ne soit

pas au voisinage immédiat de la dislocation (on appelle cœur cette région comprise dans

un rayon r0 de l’ordre de 3 à 5b et qui réclame une description à l’échelle atomique).
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Dans le cas général d’une dislocation mixte (Fig 2.2), le champ de déplacement d’une

dislocation peut être décrit à l’aide de la formule générale suivante (Saada, 1966) :

~u =
1

2π

[
~b θ +~bc

sin 2θ

4(1− ν)
+~b ∧~l

(
1− 2ν

2(1− ν)
log
∣∣∣r
b

∣∣∣+
cos 2θ

4(1− ν)

)]
(2.6)

Fig. 2.2: Trièdre de référence pour une dislocation

mixte.

Cette forme du champ de déplacement en fonction du caractère de la dislocation nous

sera utile dans une partie de notre analyse et sera utilisée dans la partie IV. Dans le cas

d’une dislocation vis, le champ de déplacement est purement parallèle à ~b. Dans le cas

d’une dislocation coin, on retrouve un terme colinéaire à ~b dans le champ de déplacement,

et on peut montrer que ce terme est le plus important. Il est cependant accompagné d’un

second terme parallèle à~b∧~l. Ce second terme peut donner lieu en MET (Microscopie Élec-

tronique à Transmission) à un contraste résiduel lorsque le critère d’extinction classique

~g.~b = 0 (~g est le vecteur de diffraction) est appliqué. L’extinction rigoureuse du contraste

de diffraction (que ce soit en microscopie électronique ou vis-à-vis de la diffraction des

rayons X) d’une dislocation devra porter sur ces deux termes.
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Matériaux étudiés

3.1 Post-perovskite

3.1.1 Généralités

La post-perovskite (pPv) est le résultat d’une transformation de phase du composant

majeur du manteau inférieur, la perovskite, découverte vers 125 GPa (Murakami et al.,

2004; Oganov & Ono, 2004). MgSiO3-perovskite, de structure orthorhombique Pbnm, se

transforme en post-perovskite, de même composition chimique, mais plus dense et de

groupe d’espace CmCm avec a < c < b.

La découverte de cette phase a révolutionné notre interprétation des observations sur

la couche D′′. Les conditions de stabilité de cette phase se situent à une pression et

une température de transformation très élevées (Fig. 3.1). De plus, cette phase n’est pas

trempable en pression. L’étude de la plasticité de la post-perovskite peut donc être réalisée

uniquement in situ. C’est pour cette raison que beaucoup d’études se tournent vers des

composés isostructuraux stables à plus basse pression comme MgGeO3 (où la phase post-

perovskite apparâıt dès 63 GPa et 1800 K (Hirose et al., 2005)), voire CaIrO3 qui possède

la même structure à pression ambiante.

MgSiO3 post-perovskite est composée de couches d’octaèdres SiO6 reliées par leurs

arêtes et orientées parallèlement au plan (010) (Fig. 3.2). Des simulations numériques ont

montré que pPv présente une forte anisotropie élastique (Oganov & Ono, 2004; Iitaka
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Fig. 3.1: Diagrammes de phase de MgSiO3-pPv et MgGeO3-pPv. a) MgSiO3 d’après (Murakami et al.,

2004). b) MgGeO3 d’après (Hirose et al., 2005).

et al., 2004; Tsuchiya et al., 2004; Stackhouse et al., 2005), et des études expérimentales

ont montré que l’axe b de cette structure est beaucoup plus compressible que les axes a

et c (e.g. Murakami et al., 2004; Shieh et al., 2006; Guignot et al., 2007).

Fig. 3.2: Structure cristalline 3D de la phase post-perovskite. Les

octaèdres SiO6, GeO6 ou IrO6 sont représentés en bleu et les

atomes de Mg ou Ca en jaune.

Dans ce projet, nous avons étudié un des analogues de MgSiO3 : MgGeO3. Étant donné

que la pression de transition de MgGeO3 en phase pPv est de l’ordre de 63 GPa (Fig. 3.1)

(Hirose et al., 2005), soit environ la moitié de celle de MgSiO3 (∼ 125 GPa), sa synthèse

est beaucoup plus facile. Les germanates sont aussi considérés être de bons analogues des

silicates (Ozima & Akimoto, 1983; Ross & Navrotsky, 1988; Dupas-Bruzek et al., 1998;

Lawlis et al., 2001). Récemment, Miyagi et al. (2011) ont montré que MgGeO3-pPv est

l’un des meilleurs analogues de MgSiO3-pPv.
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3.1.2 Systèmes de glissement potentiels de la post-perovskite

Les systèmes de glissement impliqués dans la plasticité de la post-perovskite sont tou-

jours sujet à controverse (§ 13.5.2). Plusieurs critères permettent généralement d’identifier

des possibles systèmes de glissement dans un cristal :

i) les plans de glissement sont les plans de plus forte densité atomique,

ii) les directions de glissement (vecteurs de Burgers) sont les directions cristallogra-

phiques les plus denses, i.e. plus petites translations de réseau,

iii) le système de glissement le plus facile correspond aux minimums des valeurs b
dhkl

(critère de Chalmers-Martius), où b est le module du vecteur de Burgers et dhkl la

distance inter-réticulaire entre les plans de glissement, qui est la plus courte distance

entre deux plans de la famille {hkl}.

A partir des deux premiers critères et de la structure de la post-perovskite, nous

pouvons choisir les translations de réseau [100], [010], [001] et 1/2〈110〉 comme vecteurs de

Burgers potentiels des dislocations dans ce matériau. Le troisième critère implique que les

valeurs des distances inter-réticulaires sont élevées. Pour une structure orthorhombique

telle que celle de la post-perovskite, ces distances s’écrivent :

1

d2
hkl

=
h2

a2
+
k2

b2
+
l2

c2
(3.1)

Les distances inter-réticulaires les plus élevées correspondent aux plans de plus faibles

indices de Miller h, k et l. Nous pouvons alors choisir les plans de glissement suivants :

(100), (010), (001), {011}, {101} et {110}. La combinaison des quatre différents types

de dislocations et des différents plans de glissement possibles conduit aux onze sys-

tèmes de glissement suivant (Fig. 3.3) : [100](010), [100](001), [100]{011}, [010](100),

[010](001), [010]{101}, [001](100), [001](010), [001]{110}, 1/2〈110〉(001) et 1/2〈110〉{1̄10}
(Metsue, 2010).

Il faut noter que dans un solide donné, les systèmes de glissement actifs peuvent varier,

selon les conditions extérieures et notamment la température. L’étude de la plasticité de

la post-perovskite et les résultats obtenus dans cette étude seront présentés et discutés

dans les parties IV et V du manuscrit.
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Fig. 3.3: Les systèmes de glissement possibles dans une structure orthorhombique et de groupe d’espace

Cmcm, comme celui de la post-perovskite.

3.2 Stishovite

3.2.1 Généralités

La stishovite est la phase stable de SiO2 à des pressions supérieures à 10 GPa. Elle

a été synthétisée pour la première fois en laboratoire par Stishov & Popova (1961) et

découverte plus tard dans la nature (Shoemaker & Chao, 1961; Chao et al., 1962; Chao

& Littler, 1963; Martini, 1978).

De structure quadratique, elle appartient au groupe d’espace P42/mnm avec des

liaisons SiO6 octaédriques (Sinclair & Ringwood, 1978). Ses paramètres cristallins sont

a = b 6= c. Sa structure présente une forte anisotropie élastique et l’axe a de cette struc-

ture est beaucoup plus compressible que c (e.g. Jiang et al., 2009).
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Fig. 3.4: Diagramme de phase simplifié de SiO2 d’après (Presnall, 1995). Les noms des phases abrégées :

Crs (Cristobalite) et Trd (Tridymite).

3.2.2 Systèmes de glissement potentiels et plasticité de la stishovite

La stishovite possède quatre différents types de dislocations : [100], [001], 〈101〉 et 〈110〉
(Cordier & Sharp, 1998). Les études concernant sa plasticité ne sont pas nombreuses. Les

dislocations ont été caractérisées par microscopie électronique en transmission (Cordier &

Sharp, 1998; Cordier et al., 2004a; Texier & Cordier, 2006).

Dans l’étude la plus récente, les systèmes de glissement suivant ont été identifiés (Texier

& Cordier, 2006) : [100](001), [100](010), [100]{021}, [001](100), [001]{110}, [001]{210}
et 〈110〉{1̄10} (Fig. 3.5).

Fig. 3.5: Systèmes de glissement de la stishovite, identifiés par Texier & Cordier (2006).
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Deuxième partie

Techniques expérimentales
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Au delà d’une profondeur de quelques centaines de kilomètres, nous ne disposons plus

d’échantillons naturels. Comment comprendre l’effet des conditions extrêmes de tempé-

rature et de pression sur les minéraux dans les kilomètres restant ? Actuellement, il est

possible de recréer au laboratoire des conditions de pression et de température du manteau

et de la partie supérieure du noyau (e.g. Fiquet, 2001).

A partir d’expériences en presses gros volume, cellules à enclumes de diamants (CED),

technique des ondes de choc et des simulations numériques, de nombreuses propriétés des

matériaux de la Terre profonde ont été déterminées. Citons par exemple la découverte

de la post-perovskite (Murakami et al., 2004; Oganov & Ono, 2004) (§ 3.1) ou encore les

diagrammes de phase de certains pôles des olivines et des orthopyroxènes (Agee, 1998), les

principaux composants du manteau supérieur (§ 1.2). Expérimentalement, ces propriétés

ont été caractérisées grâce aux expériences de haute pression en cellule à enclumes de

diamant et presse gros volume couplées à d’autres techniques de caractérisation telles que

la diffraction de rayons-X et de neutrons, ou la spectroscopie Raman ou infrarouge.

Les presses gros volume couvrent le domaine de pression et de température du manteau

supérieur. La CED quant à elle, couvre pratiquement tout le domaine de pression et de

température de la Terre interne. Les matériaux présentés dans cette thèse nécessitent

l’utilisation de la CED et du chauffage laser pour la synthèse. Nous utilisons ensuite un

rayonnement synchrotron pour obtenir des mesures in situ.

Dans cette partie, nous allons commencer par présenter brièvement la CED et son

utilisation. Nous allons ensuite décrire le principe de l’expérience que nous avons effectuée,

ainsi que la méthode de préparation des échantillons et les mesures de diffraction réalisées.
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Chapitre 4

Synthèse et déformation

4.1 La cellule à enclumes diamant

La cellule à enclumes diamant est un dispositif expérimental permettant d’atteindre

des pressions dépassant celle du centre de la Terre (Ruoff et al., 1992), et des conditions

combinées de pression de 300 à 350 GPa et de température de 6000 K (e.g. Tateno et al.,

2010).

Le diamant possède de très bonnes propriétés mécaniques en compression et sa trans-

parence sur une large gamme de longueur d’onde, de l’infrarouge aux rayons-X et gamma,

permet de mesurer in situ les propriétés des matériaux à hautes pressions et températures.

Une cellule comporte deux diamants, taillés de sorte à former deux surfaces planes à la

pointe de chacun d’entre eux : les culasses. L’angle de taille et la surface des culasses sont

réalisés en fonction du type d’expérience et des conditions voulues. L’un des diamants est

collé sur le piston de la cellule et l’autre sur le cylindre. Les sièges supportant les diamants

sont en carbure de tungstène. Ils sont percés pour assurer un accès optique et disposent

d’une large ouverture angulaire permettant les mesures de diffraction (Fig. 4.1).

L’échantillon est généralement placé dans un trou percé dans un joint posé entre les

deux diamants de sorte à être maintenu entre les deux culasses. Quelques grains de rubis,

pour la mesure de la pression, et un milieu transmetteur, pour limiter les contraintes non-

hydrostatiques au sein de l’échantillon (Klotz et al., 2009), sont également rajoutés dans

la chambre à échantillon (Fig. 4.1). Selon le type de cellule, la compression se fait soit
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mécaniquement, en poussant le piston dans le cylindre à l’aide d’un levier ou par serrage

de vis, soit en gonflant une membrane métallique déformée par un gaz sous pression.

Fig. 4.1: Schéma d’une cellule à enclumes de diamant. L’échantillon est placé dans un trou de 50 à 200 µm

percé dans un joint, généralement métallique, et comprimé entre les deux diamants.

4.2 Contraintes non-hydrostatiques en cellule diamant

Les échantillons placés dans une CED sont généralement dans un état de contrainte

non-hydrostatique. En effet, la géométrie des expériences en CED impose un axe de

contrainte maximale aligné avec l’axe des diamants. La pression que subit l’échantillon

présente des gradients importants et dépend fortement de l’endroit où est prise la mesure.

La mesure des conditions de pression dans lesquelles se trouve l’échantillon devient alors

difficile.

Le tenseur des contraintes macroscopiques appliquées à l’échantillon peut être écrit

sous la forme :

¯̄σ =




P 0 0

0 P 0

0 0 P


+




− t
3

0 0

0 − t
3

0

0 0 2t
3


 (4.1)

où t est la contrainte différentielle définie par :

t = σ33 − (σ11 + σ22) /2 (4.2)

σ33 est la contrainte axiale imposée par les diamants et σ22 et σ11 sont les contraintes

latérales imposées par le joint. En moyenne, σ22 = σ11. Plusieurs études ont permis de
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déterminer la contrainte différentielle moyenne subie par un échantillon polycristallin sur

base de cette hypothèse de contraintes moyennes (Singh et al., 1998; Mao et al., 1998;

Merkel et al., 2005; Mao et al., 2008).

En revanche, au niveau microscopique, ces contraintes sont très hétérogènes. Merkel

et al. (2009) ont modélisé ces contraintes en utilisant un modèle élasto-plastique (Turner

& Tomé, 1994) tenant compte du fait que les grains sont plus ou moins favorablement

orientés pour favoriser la déformation plastique∗. Sur la figure 4.2, ils ont représenté les

histogrammes de pressions, de contraintes différentielles t = σ33 − (σ11 + σ22) /2, et

des contraintes latérales σ22 − σ11 dans les grains d’un échantillon de cobalt comprimé et

déformé à 46, 2 GPa. La moyenne des contraintes différentielles équivaut à la contrainte

différentielle moyenne au sein de l’échantillon polycristallin. Ces distributions montrent

que, pour des polycristaux ayant subi une déformation plastique, les contraintes locales

au sein de l’échantillon sont très hétérogènes. Ceci est très important dans les expériences

de déformation et ne doit pas être négligé dans l’analyse de ces dernières.

Fig. 4.2: Histogrammes des distributions des pressions, des contraintes différentielles

(t = σ33 − (σ11 + σ22) /2) et latérales (σ22 − σ11) dans les grains d’un échantillon de cobalt

déformé à 46, 2 GPa. Résultats obtenus par Merkel et al. (2009) à l’aide d’un modèle élasto-plastique.

Plusieurs études ont été réalisées afin de modéliser les contraintes locales au sein d’un

échantillon polycristallin. Néanmoins, aucune mesure expérimentale n’a permis de les éva-

luer sous des conditions de pression très élevée. Nous allons montrer par la suite comment,

à partir de mesures de diffraction sur un échantillon polycristallin, obtenir les contraintes

à l’échelle du grain.

∗Certaines orientations ont tendance à se déformer en premier. Les grains correspondants voient une

contrainte locale diminuer.
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4.3 Préparation de la cellule

La préparation des expériences en CED comporte plusieurs étapes. Tout d’abord, il est

très important de vérifier que les diamants sont parallèles et bien alignés. La négligence

de cette étape entrâıne la destruction de l’échantillon et des enclumes.

Ensuite, le joint sélectionné est pré-indenté entre les enclumes (pour être renforcé

par écrouissage et supporter des pressions très importantes). Il est également percé au

centre de l’empreinte des culasses, pour constituer le volume expérimental. Le perçage

est réalisé à l’aide d’une microperceuse, par electroérosion, ou à l’aide d’un laser de forte

puissance. L’épaisseur du joint après l’indentation et la taille du trou dépendent de la

pression maximale souhaitée.

Le joint est ensuite placé sur un des diamants. L’échantillon est placé au centre du

trou et le volume restant est rempli avec un milieu transmetteur de pression. Le milieu

transmetteur le plus adéquat pour les expériences de haute pression doit présenter une

faible résistance au cisaillement, ne pas réagir avec le joint ou l’échantillon et influencer le

moins possible les mesures. En comprimant l’ensemble entre les deux diamants, le volume

du trou diminue et la pression augmente.

4.3.1 Mesure de la pression

Il est très important de pouvoir mesurer la pression subie par l’échantillon lors des

expériences de déformation en CED. Elle peut être mesurée à l’aide de la fluorescence de

quelques grains de rubis placés dans le trou du joint (Mao et al., 1986). Cette méthode de

mesure de pression est la plus répandue et est très fiable. Toutefois, sa précision diminue si

le système n’est pas très hydrostatique. Un autre moyen permet la mesure de la pression :

la diffraction des rayons-X. Les paramètres de mailles d’un calibrant comme le platine

(Pt), l’or, ou encore MgO, dont les paramètres d’équation d’état sont bien connus (Holmes

et al., 1989; Takemura & Dewaele, 2008; Speziale et al., 2001), peuvent être mesurés.
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4.3.2 Chauffage en cellule diamant

Les échantillons peuvent être chauffés soit à l’aide de fours résistifs entourant les dia-

mants pour atteindre des températures de l’ordre de 1 500 K, soit à l’aide de lasers

infra-rouge très intenses de longueur d’onde allant de 1 à 10 µm pour des températures

de plus de 4000 K (Fig. 4.3).

Fig. 4.3: Schéma de principe du chauffage laser. (1) Un

faisceau laser infrarouge passe au travers de l’un des dia-

mants. (2) La tache jaune correspond au point d’impact

du faisceau laser qui échauffe l’échantillon. (3) L’échan-

tillon chauffé émet un rayonnement qui permet d’estimer

la température à laquelle il est porté. (Source : Philippe

Gillet).

En effet, le diamant est transparent dans le domaine de l’infrarouge et permet ainsi

le chauffage de l’échantillon à l’aide du laser, en échauffant le moins possible les dia-

mants. Après chauffage, l’échantillon est trempé en température ; il refroidit rapidement

par diffusion de la chaleur dans les diamants dès que le laser est éteint.



40 Chap. 4: Synthèse et déformation



Chapitre 5

Préparations des expériences et mesures

sur synchrotron

Pour toutes les expériences décrites dans ce manuscrit, les CED ont été préparées au

sein de notre laboratoire où nous disposons de plusieurs types de cellules à enclumes de

diamant, d’une microperceuse, d’une machine d’electroérosion pour le perçage des joints,

ainsi que d’un spectromètre pour les mesures de fluorescence.

Nous ne disposons pas de système de chauffage laser. Par conséquent, nous avons utilisé

les montages installés à l’IMPMC à Paris et sur la ligne ID09 du European Synchrotron

Radiation Facility (ESRF) à Grenoble pour la synthèse des échantillons.

Nous avons utilisé pour les mesures de diffraction des sources intenses disponibles à

l’ESRF afin d’étudier, in situ, les propriétés physiques de nos échantillons, et en particulier

leurs mécanismes de déformation élémentaires. Chaque expérience sur synchrotron s’est

déroulée sur une période de cinq jours environ. Elles ont été réalisées sur la ligne ID11 de

l’ESRF, suivant le principe de la diffraction de rayons-X 3D (3D-XRD pour 3D X-Ray

Diffraction) (Partie III).

Toutes les mesures ont été effectuées en diffraction axiale avec des rayons-X traversant

les diamants (Fig. 5.1). Les expériences ont été réalisées en dispersion angulaire : le faisceau

RX incident est monochromatique, les maximums d’intensités de diffraction sont donc

observés pour des valeurs discrètes de 2θ.
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Fig. 5.1: Dispositif de diffraction axiale. Le faisceau incident traverse le diamant arrière, passe au travers

l’échantillon qui diffracte au travers le deuxième diamant.

La présente étude a pour objectif l’étude des dislocations à partir de l’élargissement

des pics de diffraction X (XLPA pour X-ray Line Profile Analysis). Cette technique est

beaucoup plus quantitative avec des données obtenues sur monocristaux. En effet, avec des

données sur polycristaux, la technique permet surtout de quantifier la densité de disloca-

tions au sein de l’échantillon. Sur monocristaux, elle permet de corréler les élargissements

des pics de diffraction en provenance d’un même grain afin de reconstruire un champ de

déformation anisotrope permettant d’analyser les dislocations en terme de densité et aussi

de vecteur de Burgers. Cette technique nécessite des données de diffraction de haute réso-

lution angulaire. Sur la ligne ID11, l’utilisation d’un détecteur à différentes distances de

l’échantillon, et l’acquisition de données de diffraction pour différentes orientations de la

cellule par rapport au faisceau incident, donne à la fois, la résolution angulaire et spatiale

(§ 5.1) nécessaires à l’analyse des dislocations à l’aide de XLPA, tout en couvrant une

grande partie de l’espace réciproque.

5.1 Principe de l’expérience

Toutes les mesures ont été réalisées suivant le principe expérimental représenté sur la

figure 5.2. L’échantillon, placé dans une CED, est fixé sur un support mobile qui permet

des rotations ω autour d’un axe vertical perpendiculaire au faisceau RX incident. Les

images sont collectées pour chaque pas de ∆ω, c’est-à-dire pour différentes orientations

de la cellule.
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Fig. 5.2: Montage expérimental. L’échantillon est comprimé dans une CED placée sur un support rotatif.

Le support effectue des rotations en ω autour d’un axe vertical perpendiculaire au faisceau RX incident.

Les données sont collectées sur un détecteur plan en position proche pour les analyses de diffraction 3D,

et en positions lointaines pour collecter des données de haute résolution nécessaires à l’analyse fine des

profils de pics de diffraction. x2 est la distance entre le détecteur et l’axe de rotation, Fz la translation

verticale du détecteur et y3 sa translation dans un plan proche de la perpendiculaire au faisceau incident

(§ 11.1). xl, yl et zl sont les axes du référentiel du laboratoire (§ 6.3).

Le détecteur plan sur lequel sont collectées les images de diffraction est placé à deux

distances différentes de l’axe de rotation : positions proche et lointaine. Il est fixé sur un

mécanisme, situé à environ 2 m de l’échantillon, permettant sa translation en x2, y3 et Fz

(Fig. 5.3).

Fig. 5.3: Photos prises sur la ligne ID11 de l’ESRF. La photo de gauche présente le bras sur lequel le

détecteur effectue les translations. La photo de droite montre le détecteur en position proche, devant la

cellule à enclumes de diamants.

En position proche, le détecteur assure une large couverture de l’espace réciproque. Il

sert à collecter des images de diffraction utiles pour l’extraction d’informations sur des

grains individuels dans l’échantillon polycristallin, comme la position, l’orientation et la
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déformation subie par chaque grain.

Le même détecteur placé plus loin (translation selon x2) augmente la résolution an-

gulaire des données et permet d’obtenir des taches de diffraction de haute résolution, ce

qui est nécessaire pour l’analyse des dislocations à partir de la largeur des pics de dif-

fraction. L’augmentation de la résolution angulaire en position lointaine du détecteur se

fait au détriment de la résolution spatiale (Fig. 5.5 b et d). Avec le détecteur en position

lointaine, les données ne couvrent qu’une partie de l’espace réciproque, ce qui nécessite sa

translation en Fz et en y3 (Fig 5.2) afin d’améliorer la couverture de l’espace réciproque.

5.2 MgGeO3 post-perovskite

5.2.1 Préparation de l’échantillon

Nous avons réalisé des séries d’expériences sur deux cellules (C1 et C2), avec des

culasses de diamants de 300 µm de diamètre. Nous avons utilisé des joints en rhénium

indentés à 30 µm et une chambre à échantillon de 130 µm de diamètre. Pour les deux

cellules, l’échantillon de départ était une orthoenstatite, MgGeO3, de taille de grains de

l’ordre du micromètre, obtenue à partir d’un mélange de MgO (périclase) et GeO2 (quartz)

chauffé à ∼ 1000 K durant environ 40 heures. Ce matériau est le même que celui utilisé

par Merkel et al. (2006), Kubo et al. (2006) et Kubo et al. (2008). Nous avons ensuite

disposé les échantillons de la manière suivante (Fig. 5.4) :

i) quelques grains de rubis pour la calibration de la pression,

ii) une plaquette de poudre de MgGeO3 disposée au fond de la chambre à échantillon,

iii) une plaquette de poudre de MgGeO3 mélangée avec 10 % en masse d’une poudre

de platine qui a servi à la fois pour la calibration de la pression et l’absorption du

laser,

iv) une seconde plaquette de poudre de MgGeO3 utilisée comme milieu transmetteur

de pression.
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Fig. 5.4: Chargement de la cellule. Une première

couche composée de l’échantillon pur remplissant

toute la surface du trou du joint. Une deuxième

couche composée de l’échantillon mélangé avec du

Pt est posée sur une plus petite surface. Une troi-

sième couche composée de l’échantillon pur est

ajoutée.

Dans le cas de la cellule C1, la post-perovskite a été synthétisée à environ 87 GPa,

compression effectuée en six étapes, et chauffée pendant 15 minutes jusqu’à ∼ 1900 K. En

ce qui concerne la cellule C2, la post-perovskite a été synthétisée à environ 77 GPa après

sept étapes de compression, et chauffée durant 30 minutes jusqu’à ∼ 2000 K. Toutes les

mesures présentées dans ce manuscrit ne concernent que la cellule C2 et ont été réalisées

après avoir trempé l’échantillon en température.

5.2.2 Données de diffraction

Nous avons utilisé un faisceau incident de longueur d’onde λ = 0, 31Å pour l’échan-

tillon de post-perovskite. Toutes les données ont été collectées sur un détecteur plan FRe-

Lon (Labiche et al., 2007) d’ouverture 100×100 mm2 et de tailles de pixel 100×100 µm2.

La calibration de la distance détecteur-échantillon et de l’inclinaison du détecteur a été

effectuée à l’aide d’un échantillon standard d’hexaborure de lanthane (LaB6).

Cellule C1

Les données des premières séries de mesures sur la cellule C1 n’étaient pas exploitables.

Nous avons rencontré plusieurs problèmes pendant les mesures : plusieurs pannes infor-

matiques, des problèmes de connexion avec le détecteur et beaucoup de temps consacré

à l’optimisation du faisceau. Pour remédier à ce problème, nous avons effectué plusieurs

tentatives, comme l’augmentation de l’énergie ou encore l’optimisation du faisceau, etc.

Malgré cela, les données de diffraction ne montraient pas suffisamment de taches de dif-

fraction distinctes utilisables pour notre étude (chapitre 7).
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Cellule C2

La première série de mesures a été effectuée après synthèse de MgGeO3-pPv, à 77 GPa

(§ 7.2.2). Nous avons collecté des images de diffraction pour différentes orientations de la

cellule (différents ω, où ω est l’angle de rotation de la cellule) sur un détecteur plan placé

à deux distances de l’échantillon.

1. Détecteur en position proche (MgGeO3-pPv à 77 GPa)

Le détecteur plan en position proche a été placé à une distance x2 = 152, 33 mm de

l’axe de rotation. Toutes les images de diffraction ont été collectées pour 82, 125◦ <

ω < 104, 875◦, et ont été prises avec un pas ∆ω = 0, 25◦, soit 91 images. La figure 5.5a

montre pour exemple une de ces images.

2. Détecteur en position lointaine (MgGeO3-pPv à 77 GPa)

Pour l’acquisition de données haute résolution nécessaires à la caractérisation des dis-

locations (partie IV), le détecteur a été placé plus loin de l’échantillon, à ∼ 800 mm.

Les données collectées n’étaient pas exploitables en terme de dislocations. Les taches

de diffraction de haute résolution n’étaient pas suffisamment larges (après synthèse)

pour permettre d’analyser l’élargissement dû aux dislocations (Fig. 5.5c). Ceci s’ex-

plique par la faible densité de dislocations au sein de l’échantillon (chapitre 10).

Pour multiplier les dislocations au sein de l’échantillon, nous avons effectué plusieurs

cycles de compression et de décompression de l’échantillon entre les deux diamants. La

pression finale atteinte était de ∼ 90 GPa (§ 7.2.2).

1. Détecteur en position proche (MgGeO3-pPv à 90 GPa)

Nous avons ensuite collecté une deuxième série de mesures, à ∼ 90 GPa. Notre

objectif étant l’étude des dislocations induites par la déformation plastique, nous

n’avons alors pas relaxé les contraintes au sein de l’échantillon avant les mesures de

diffraction. Le détecteur en position proche a également été placé à une distance

x2 = 152, 33 mm de l’axe de rotation (Fig. 5.2).

Nous avons réalisé deux balayages angulaires : 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ et−99, 875◦ <

ω < −74, 125◦, avec un pas ∆ω = 0, 25◦. Chacun a été répété pour accrôıtre la re-

productibilité lors du traitement des données. La figure 5.5b montre une des 380

images collectées de la deuxième série de mesures en position proche du détecteur.
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Les résultats présentés par la suite ne concernent que les 190 dernières images (le

double n’étant finalement pas pris en compte).

Fig. 5.5: Images de diffraction sur MgGeO3-pPv de la cellule C2. (a) Image de diffraction en position

proche du détecteur, collectée pour ω = 93, 375◦ à P = 77 GPa. (b) Image de diffraction en position

proche du détecteur, collectée pour ω = 91, 375◦ à P = 90 GPa. (c) Image de diffraction en position

lointaine du détecteur, collectée pour ω = −97, 625◦ à P = 77 GPa. (d) Image de diffraction en position

lointaine du détecteur, collectée pour ω = −97, 625◦ à P = 90 GPa.
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2. Détecteur en positions lointaines (MgGeO3-pPv à 90 GPa)

Pour l’acquisition de données haute résolution, le détecteur a été aussi placé à

∼ 800 mm. En raison des contraintes techniques et de temps de faisceau disponible,

la distance détecteur-échantillon n’a pas été recalibrée. Pour améliorer la couverture

spatiale des données collectées, le détecteur a été placé à sept positions différentes

en Fz et y3, comme indiqué sur la figure 5.6.

Fig. 5.6: Image de diffraction sur MgGeO3-pPv à

P = 90 GPa en position proche du détecteur. Les

cadres indiquent une approximation des sept dif-

férentes positions du détecteur en positions loin-

taines. Les surfaces hachurées indiquent les posi-

tions du détecteur où les données n’ont pas été

collectées.

Au total, 2036 images ont été collectées. Pour quatre positions différentes du dé-

tecteur lointain, des images ont été collectées pour 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ et

−99, 875◦ < ω < −74, 125◦ avec un pas ∆ω = 0, 25◦. Pour les trois dernières po-

sitions, les images ont été collectées pour 80, 625◦ < ω < 101, 875◦, avec un pas

∆ω = 0, 25◦ (Tab. 5.1). La figure 5.5d montre en exemple l’une de ces images.

Les résultats présentés par la suite ne concernent que les 1018 premières images (le

double n’étant finalement pas pris en compte).
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PPPPPPPPPPP
y3 (mm)

Fz (mm)
50 130 210

0 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ 80, 625◦ < ω < 101, 875◦

(x2) (x2)

200 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ 80, 625◦ < ω < 101, 875◦

(x2) (x2) (x2)

−99, 875◦ < ω < −74, 125◦ −99, 875◦ < ω < −74, 125◦

(x2) (x2)

400 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ 80, 625◦ < ω < 101, 875◦

(x2) (x2)

−99, 875◦ < ω < −74, 125◦ −99, 875◦ < ω < −74, 125◦

(x2) (x2)

Tab. 5.1: Les mesures effectuées, sur la cellule C2, pour sept différentes positions du détecteur (en Fz

et y3 : positions du moteur permettant le déplacement du détecteur) sur MgGeO3-pPv à P = 90 GPa.

Les mesures sont répétées pour une meilleure reproductibilité lors du traitement des données. A chaque

position, des images ont été collectées pour chaque pas ∆ω = 0.25◦.

5.3 Stishovite

5.3.1 Préparation de l’échantillon

Concernant la stishovite, nous avons utilisé un faisceau incident de longueur d’onde

λ = 0, 26 Å. Toutes les données ont été collectées sur un détecteur plan FReLon (Labiche

et al., 2007) d’ouverture 100× 100 mm2 et de tailles de pixel 50× 50 µm2. La calibration

de la distance détecteur-échantillon et de l’inclinaison du détecteur a été effectuée à l’aide

d’un échantillon standard d’hexaborure de lanthane (LaB6).

Nous avons, dans un premier temps, réalisé des séries d’expériences sur deux cellules

(S1, S2) en utilisant comme échantillon de départ une poudre d’oxyde de silicium pur à

99.99 %, transformé en stishovite en cellule à enclume de diamants par chauffage laser.

Nous avons utilisé des joints en rhénium et une chambre à échantillon de 80 µm de diamètre

pour les deux cellules. Nous avons ensuite disposé les échantillons de la manière suivante

(Fig. 5.4) :

i) quelques grains de rubis pour la calibration de la pression,

ii) une plaquette de poudre de SiO2 disposée au fond de la chambre à échantillon,
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iii) une plaquette de poudre de SiO2 mélangée avec 10 % en masse d’une poudre de

platine qui a servi à la fois pour la calibration de la pression et l’absorption du laser,

iv) une seconde plaquette de poudre de SiO2 utilisée comme milieu transmetteur de

pression.

L’échantillon de la cellule S1 a été synthétisé à environ 47 GPa, compression effectuée

en trois étapes, et chauffé pendant 5 minutes jusqu’à ∼ 1000 K. Celui de la cellule S2 a

été synthétisé à environ 15 GPa, compression effectuée en deux étapes, et chauffé pendant

5 minutes jusqu’à ∼ 1000 K.

Nous avons ensuite utilisé une troisième cellule (S3), avec une poudre de SiO2 en

phase stishovite synthétisée auparavant en presse multi enclumes (Akaogi et al., 1995). Le

chargement de la cellule a été réalisé exactement comme dans le cas des cellules S1 et S2.

La chambre à échantillon était de 100 µm de diamètre percée dans un joint en rhénium.

L’échantillon a été ensuite déformé jusqu’à 26 GPa. Toutes les données ont été mesurées

après avoir trempé l’échantillon en température et ne concernent que les cellules S2 et S3.

5.3.2 Données de diffraction

Les données collectées sur les cellules S1 et S2 paraissaient au premier abord non

utilisables, les grains étaient petits et ne pouvaient pas être traités individuellement, même

après plusieurs tentatives de chauffage par laser pour promouvoir leur croissance. C’est

la raison pour laquelle nous avons été amenés à utiliser la cellule S3. Malgré la mauvaise

qualité des données de la cellule S2, nous avons pu extraire des informations sur des grains

individuels.

Cellule S2

1. Détecteur en position proche (Stishovite à 15 GPa)

Les séries de mesures sur la cellule S2 ont été effectuées après synthèse de la sti-

shovite, à 15 GPa. Le détecteur plan en position proche a été placé à une distance

x2 = 130, 87 mm de l’axe de rotation. Toutes les images de diffraction ont été collec-

tées pour −104, 9◦ < ω < −64, 1◦, et 75, 1◦ < ω < 114, 9◦, avec un pas ∆ω = 0, 2◦.

La figure 5.7a) montre une des 405 images collectées.
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Fig. 5.7: Images de diffraction sur la stishovite dans les cellules S2 et S3. (a) Image de diffraction en

position proche du détecteur, collectée pour ω = −94, 9◦ sur la cellule S2 à P = 15 GPa. (b) Image de

diffraction en position proche du détecteur, collectée pour ω = −87, 5◦ sur la cellule S3 à P = 26 GPa.

(c) Image de diffraction en position lointaine du détecteur, collectée pour ω = −81, 25◦ sur la cellule S2

à P = 15 GPa. (d) Image de diffraction en position lointaine du détecteur, collectée pour ω = 84, 1◦ sur

la cellule S3 à P = 26 GPa.

2. Détecteur en position lointaine (Stishovite à 15 GPa)

Pour l’acquisition de données haute résolution nécessaires pour l’investigation de dis-

locations (partie IV), le détecteur a été placé plus loin de l’échantillon, à ∼ 700 mm.

Les données collectées n’étaient pas traitables en terme de dislocations (Fig. 5.7c).

En effet, les taches de diffraction de haute résolution n’étaient pas suffisamment

larges pour analyser l’élargissement des pics dû aux dislocations (chapitre 10).
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Cellule S3

1. Détecteur en position proche (Stishovite à 26 GPa)

Dans la série de mesures que nous avons collectée sur la cellule S3 à ∼ 26 GPa,

le détecteur plan en position proche a été placé à une distance x2 = 130, 87 mm

de l’axe de rotation. Nous avons réalisé deux jeux de données. Le premier pour

70, 1◦ < ω < 114, 9◦ et le deuxième pour −109, 9◦ < ω < −65, 1◦, avec un pas

∆ω = 0, 2◦. La figure 5.7b montre une de 450 images collectées.

2. Détecteur en position lointaine (Stishovite à 26 GPa)

Pour l’acquisition de données haute résolution, le détecteur a été placé aussi à

∼ 700 mm. Les données collectées semblaient intéressantes pour l’investigation de

dislocations à partir de l’analyse des pics de diffraction. Nous avons alors collecté des

données pour différentes positions du détecteur afin d’améliorer la couverture spa-

tiale. Le détecteur a été placé en huit différentes positions suivant Fz et y3, indiquées

sur la figure 5.8.

Pour les huit différentes positions du détecteur lointain, nous avons collecté des

images pour 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ et −109, 7◦ < ω < −64, 7◦ avec un pas ∆ω = 0, 6◦

(Tab 5.2). La figure 5.7d montre une des 1216 images de diffraction en position

lointaine du détecteur.

Fig. 5.8: Image de diffraction sur la stishovite à

P = 26 GPa en position proche du détecteur. Les

cadres indiquent une approximation des huit dif-

férentes positions du détecteur en positions loin-

taines. La surface hachurée indique les positions du

détecteur où les données n’ont pas été collectées.
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PPPPPPPPPPPP
y3 (mm)

Fz (mm)
-75 15 105

-230 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ 70, 3◦ < ω < 115, 3◦

−109, 7◦ < ω < −64, 7◦ −109, 7◦ < ω < −64, 7◦ −109, 7◦ < ω < −64, 7◦

15 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ 70, 3◦ < ω < 115, 3◦

−109, 7◦ < ω < −64, 7◦ −109, 7◦ < ω < −64, 7◦

105 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ 70, 3◦ < ω < 115, 3◦ 70, 3◦ < ω < 115, 3◦

−109, 7◦ < ω < −64, 7◦ −109, 7◦ < ω < −64, 7◦ −109, 7◦ < ω < −64, 7◦

Tab. 5.2: Les mesures effectuées, sur la cellule S3, pour huit différentes positions du détecteur (en Fz et

y3) sur la stishovite à P = 26 GPa.

L’analyse de ces taches n’a pas donné suffisamment de pics de diffraction de haute

résolution nécessaires pour l’analyse fine des profils des pics (§ 13.2). Nous n’avons alors

pas réussi à identifier les dislocations présentes dans l’échantillon.
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Troisième partie

La diffraction-X 3D
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Les principales forces et caractéristiques de la diffraction X 3D (3D-XRD pour 3D

X-Ray Diffraction) sont la caractérisation simultanée de la position, de la morphologie,

de l’orientation et du champ de déformation de quelques centaines de grains dans un

échantillon polycristallin.

Les premières utilisations de cette méthode remontent aux années 1995-1997 (Poulsen

& Jensen, 1995; Poulsen et al., 1997a; Lorentzen et al., 1997; Poulsen et al., 1997b). La

méthode fut améliorée durant quelques années puis, en l’an 2000, un montage dédié à cette

technique a été construit sur la ligne ID11 de l’ESRF à Grenoble. Il a été développé en

collaboration entre l’ESRF et le laboratoire national de Risø (Risø DTU), au Danemark.

Une ligne similaire à celle de ID11 est installée à APS (pour Argonne Photon Source) à

Chicago (Pantleon et al., 2004).

Plusieurs études, utilisant le principe de la 3D-XRD, ont été réalisées afin de détermi-

ner l’orientation et la disposition de grains composant un échantillon polycristallin (e.g.

Margulies et al., 2001; Larson et al., 2002; Jensen et al., 2006). Cette méthode a été récem-

ment utilisée pour déterminer les contraintes déviatoriques subies par les grains composant

un polycristal (Oddershede et al., 2010). Bernier & Miller (2006) ont combiné une mesure

de l’orientation des grains composant l’échantillon et des contraintes locales subies par

ces grains, en déterminant des fonctions de distribution de déformation de réseau (LSDF

pour Lattice Strain Distribution Function).

Il existe d’autres techniques permettant également la caractérisation de grains en terme

de position et d’orientation. Citons par exemple celle développée par Ice et Larson (Lar-

son et al., 2002; Ice & Larson, 2004), qui est une extension de la méthode de Laue sur

monocristaux utilisant un faisceau RX polychromatique. Cette technique et celle de la

diffraction 3D, ont été récemment combinées par Berveiller et al. (2011).

Dans cette partie, nous allons commencer par décrire le principe de la 3D-XRD et la

technique de caractérisation de grains individuels composant un échantillon polycristallin.

Nous allons ensuite présenter les développements que nous avons effectués afin d’améliorer

nos résultats. Enfin, nous allons montrer comment cette méthode peut s’appliquer in situ,

aux matériaux de haute pression en cellule diamant.
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Chapitre 6

Principe et Géométrie

6.1 Principe

Les principes fondamentaux de la méthode 3D-XRD et ses applications ont déjà été

décrits en détail (e.g. Lauridsen et al., 2001; Poulsen, 2004). Dans ce chapitre, nous n’allons

présenter que les éléments nécessaires à notre analyse.

Le principe de l’expérience est représenté sur la figure 5.2. La CED est fixée sur un

support mobile qui permet une rotation ω autour d’un axe vertical perpendiculaire au

faisceau RX incident. Les images de diffraction sont collectées pour chaque pas de ∆ω,

avec un temps d’acquisition durant lequel la cellule oscille de ±∆ω
2

autour de ω.

La rotation de la cellule permet l’amélioration de la couverture de l’espace réciproque

en augmentant la probabilité pour que certains plans cristallographiques se retrouvent en

condition de Bragg. Pour une orientation donnée de la CED (en position proche ou loin-

taine du détecteur), les plans cristallographiques en condition de Bragg donnent naissance

à des taches de diffraction. Ces dernières apparaissent ou disparaissent selon l’orientation

ω (Fig. 6.1).
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Fig. 6.1: (a) et (b) Exemple d’images de diffraction en position proche du détecteur, collectées sur un

échantillon de MgGeO3-pPv à P = 90 GPa pour ω = 88, 375◦ et ω = 97, 625◦ respectivement. Les taches

de diffraction les plus intenses ne se trouvent pas à la même position sur le détecteur en fonction de

l’orientation de la cellule par rapport au faisceau incident.

6.2 Difficultés liées à la cellule diamants

Le choix de l’intervalle de rotation doit être maximisé de sorte à obtenir un nombre

suffisant de taches de Bragg pour chaque grain et est limité par l’ouverture de la cellule

(Fig. 6.2). En effet, il existe plusieurs modèles de CED. Pour nos expériences, nous avons

utilisé un modèle où les diamants sont collés sur les sièges, limitant ainsi l’ouverture des

rayons-X collectés (Fig. 6.2a)

Ce problème est limité dans le cas des enclumes de type Boehler-Almax (Boehler,

2006) que nous utilisons actuellement pour ce type d’expériences (Fig. 6.2b)). Chacun

des diamants dédiés est collé entre les extrémités de chaque siège, assurant ainsi une plus

large ouverture angulaire. Les supports des sièges limitent l’effet de l’ombre de la cellule

(e.g. Fig 6.3).
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Fig. 6.2: Schéma d’une CED. a) L’angle de rotation maximal de la cellule est limité par l’ouverture.

Plus l’ouverture est large, plus la couverture de l’espace réciproque est grande. b) Schéma d’une cellule à

enclumes de diamants de type Boehler-Almax. L’ouverture est plus large. De ce fait, l’effet d’ombre est

beaucoup plus faible.

Fig. 6.3: Exemple d’image de diffraction collectée de

l’échantillon de MgGeO3-pPv à P = 90 GPa, pour

ω = 80, 625◦. L’ombre de la cellule apparâıt à gauche sur

l’image et perturbe l’analyse.

6.3 Systèmes de coordonnées

Dans les expériences de diffraction, chaque rotation de l’échantillon par rapport au

faisceau incident donne naissance à une nouvelle famille de taches de diffraction. La des-

cription d’un évènement se fait généralement à l’aide des propriétés de ces taches et de

leur relation avec l’espace réciproque. Ces taches sont le résultat de diffraction des plans

cristallographiques, en position de Bragg, de certains grains composant l’échantillon po-

lycristallin. Pour décrire ces évènements, il est donc pratique d’exprimer le vecteur de

diffraction correspondant à chaque tache, dans les systèmes de coordonnées du polycristal
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contenant les grains, du grain lui même et de celui imposé par l’expérience.

La relation entre les observations de diffraction sur monocristaux et l’espace réciproque

est décrite par Busing & Levy (1967). Dans le cas d’un polycristal, comme nos échan-

tillons, où l’objet grain et l’objet échantillon sont distincts, le système de coordonnées

du polycristal est un système supplémentaire à ceux décrits par Busing & Levy (1967).

Nous définissons quatre systèmes de coordonnées. Pour chaque système, nous décrirons le

vecteur de diffraction G. Toutes les équations présentées par la suite nous seront utiles

pour le calcul des positions des grains et de leur tenseur de déformation (chapitre 8).

Ces équations suivent au plus près le formalisme de Busing & Levy (1967). Cependant,

la convention que nous utilisons pour ω est opposée à la leur et suit celle utilisée par

Lauridsen et al. (2001) et par les algorithmes fournis par l’ESRF. Les quatre systèmes de

coordonnées introduits sont :

1. Le référentiel du laboratoire : Kl, défini sur la figure 5.2 par les axes (xl, yl, zl), où

xl est parallèle au faisceau incident, yl perpendiculaire à xl dans le plan horizontal

et zl dirigé vers le haut selon l’axe de rotation ω.

2. Le référentiel de rotation ω (Fig. 6.4), attaché au support sur lequel est placée la

CED : Kω, défini par les axes (xω, yω, zω). Pour ω = 0, Kl et Kω sont confondus,

et pour ω 6= 0 (rotation autour de z), le plan (xω, yω) change avec la rotation

de la cellule. La relation entre ce référentiel et celui du laboratoire est définie par

Gl = ΩGω, où Gl et Gω sont les vecteurs de diffraction exprimés dans Kl et Kω,

respectivement, et Ω la matrice décrivant une rotation vectorielle telle que Gl est le

vecteur image de Gω. Ω décrit une rotation directe autour de zl ≡ zω, et est définie

par :

Ω =




cosω − sinω 0

sinω cosω 0

0 0 1


 (6.1)

3. Le référentiel de l’échantillon, attaché aussi au support sur lequel est placée la CED :

Ks, défini par les axes (xs, ys, zs). Dans notre cas, la CED est fixe sur la platine.

Nous considérons donc que Ks ≡ Kω.

4. Le référentiel du grain : Kc (Fig. 6.5), défini par les axes (xc, yc, zc), est caractéris-

tique de chaque grain. L’orientation d’un grain dans son référentielKc est représentée
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par la matrice U−1, avec :

Gs = UGc (6.2)

où Gc est le vecteur de diffraction dans le repère du grain Kc.

Fig. 6.4: Le référentiel du laboratoire (Kl) schématisé sur la

figure 5.2 et le référentiel de rotation ω (Kω). Pour ω = 0, Kl et

Kω sont confondus. Pour ω 6= 0 (rotation autour de z), le plan

(xω, yω) tourne de ω par rapport à (xl, yl).

La matrice U définit l’orientation cristallographique de chaque grain. Elle peut être

décrite de plusieurs manières (Kocks et al., 1998; Moerawiec, 2004). Nous utilisons l’une

des représentations les plus répandues, où U est fonction des trois angles d’Euler (ϕ1, φ, ϕ2)

exprimant des rotations consécutives autour de trois axes suivant la convention de Bunge

(1969) (Fig. 6.6) :

U =




c(ϕ1)c(ϕ2)− s(ϕ1)s(ϕ2)c(φ) −c(ϕ1)s(ϕ2)− s(ϕ1)c(ϕ2)c(φ) s(ϕ1)s(φ)

s(ϕ1)c(ϕ2) + c(ϕ1)s(ϕ2)c(φ) −s(ϕ1)s(ϕ2) + c(ϕ1)c(ϕ2)c(φ) −c(ϕ1)s(φ)

s(ϕ2)s(φ) c(ϕ2)s(φ) c(φ)


 ,

(6.3)

avec c ≡ cos et s ≡ sin.

Gc est fixe par rapport au réseau réciproque (a∗, b∗, c∗) d’un grain. Nous utilisons

la convention de Lauridsen et al. (2001), où xc//a
∗, yc dans le plan de a∗ et b∗, et zc

perpendiculaire à ce plan. La relation entre le référentiel d’un grain et l’espace réciproque

est alors définie par une matrice B dépendant des paramètres cristallins du grain telle

que Gc = BGhkl, où Ghkl = [h k l]T est le vecteur de diffraction défini dans l’espace

réciproque, h, k et l sont les indices de Miller et B est définie par :

Gc = BGhkl =




a∗ b∗ cos(γ∗) c∗ cos(β∗)

0 b∗ sin(γ∗) −c∗ sin(β∗) cos(α)

0 0 c∗ sin(β∗) sin(α)


Ghkl (6.4)
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où

cosα =
cos(β∗) cos(γ∗)− cos(α∗)

sin(γ∗) sin(β∗)
(6.5)

avec (a, b, c, α, β, γ) et (a∗, b∗, c∗, α∗, β∗, γ∗) les paramètres cristallins du grain dans les

espaces direct et réciproque, respectivement. Pour une structure orthorhombique ou qua-

dratique comme MgGeO3-pPv et la stishovite, B se simplifie et devient :

B =




1/a 0 0

0 1/b 0

0 0 1/c


 (6.6)

Fig. 6.5: Systèmes de coordonnées. L’expérience impose un système de coordonnées Kl, appelé le référen-

tiel du laboratoire. L’échantillon impose un système de coordonnées Ks, appelé référentiel de l’échantillon

dans lequel sont définies ses propriétés. Dans notre cas, le repère de rotation de la cellule Kω et le repère

de l’échantillon sont confondus : Ks ≡ Kω. Enfin, chaque grain composant l’échantillon polycristallin est

caractérisé par son propre système de coordonnées, le référentiel du grain Kc, imposé par sa structure

cristallographique.
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A partir des équations de base de la diffraction, le vecteur de diffraction G s’exprime

dans Kl de la manière suivante (Fig. 6.7) :

Gl =
2π

λ




cos(2θ)− 1

− sin(2θ) sin(η)

sin(2θ) cos(η)


 , (6.7)

où λ est la longueur d’onde du faisceau monochromatique incident, 2θ l’angle de diffraction

et η l’angle azimutal sur le détecteur. Pour chaque tache, connaissant 2θ, η et ω (d’où Ω),

nous pouvons alors déterminer Gω, avec Gω = Ω−1Gl, où Ω−1 est la matrice inverse de

6.1 et Gl défini au dessus :

Gω =
2π

λ




cosω (cos (2θ)− 1)− sinω sin 2θ sin η

− sinω (cos (2θ)− 1)− cosω sin 2θ sin η

sin 2θ cos η


 (6.8)

En associant Gω à Ghkl, nous avons :

Gω = (UB)Ghkl (6.9)

Fig. 6.6: Définition des angles d’Euler (ϕ1, φ, ϕ2) selon la nota-

tion de Bunge (1969). Le système de l’échantillon, (xs, ys, zs) ≡
(xω, yω, zω), subit une première rotation ϕ1 autour de zs et passe

de (xs, ys, zs) à (u, v, zs). Le système (u, v, zs) effectue ensuite

une rotation φ autour de u et passe de (u, v, zs) à (u,w, zc). En-

fin, (u,w, zc) effectue une dernière rotation ϕ2 autour de zc et

passe de (u,w, zc) au repère du grain (xc, yc, zc).

Le processus d’indexation (§ 7.3) est basé sur la détermination de (UB). A partir de

toutes ces définitions, et pour chaque (h k l), la relation 6.9 exprimée dans le repère du

laboratoire est :

Gl = ΩUBGhkl, (6.10)
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Fig. 6.7: Dans le repère du laboratoire, la projec-

tion d’un vecteur de diffraction G quelconque sur

xl ne dépend que de l’angle de diffraction 2θ. Sa

projection selon yl et zl dépend de 2θ et de l’angle

d’azimut η.

Ces équations sont utilisées dans l’algorithme d’indexation fourni par l’ESRF ainsi que

dans certains algorithmes que nous avons développés (chapitre 8).



Chapitre 7

Méthode d’indexation

Nous utilisons la technique de la 3D-XRD afin d’extraire des taches de diffraction

provenant d’un même grain. Ces taches, couplées à des données de haute résolution,

permettent de reconstruire un champ de déformation de chacun des grains et de déduire les

dislocations qui leur ont donné naissance à partir de l’élargissement des pics de diffraction.

Une image typique de diffraction sur un échantillon polycristallin en cellule diamants

contient différents types de données : les taches de diffraction proviennent de la diffraction

de l’échantillon étudié, des diamants, ou encore dans certains cas, du joint et du milieu

transmetteur utilisés.

L’analyse de la largeur des pics de diffraction, permettant de remonter aux dislocations,

nécessite l’étude de grains individuels. Des images de diffraction contenant des taches

visibles et distinctes sont alors nécessaires pour notre analyse. Ces taches peuvent ainsi

être facilement identifiées et analysées.

Les taches de diffraction provenant des plus petits grains ne sont pas suffisamment

visibles et distinctes pour être sélectionnées et traitées individuellement. Elles forment

généralement des anneaux de Debye continus. En revanche, les données provenant de

grains de taille plus grande et de la diffraction des diamants sont beaucoup plus visibles.

Elles apparaissent clairement sur les images de diffraction (Fig. 7.1a). A partir de ces

données, nous pouvons indexer des grains au sein d’échantillons polycristallins.

Pour extraire plus facilement ces données, il est nécessaire d’éliminer celles formant

des anneaux continus. Un filtrage préalable des images est donc réalisé afin de conserver
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les taches les plus visibles, suffisamment distinctes pour être sélectionnées et traitées

individuellement.

Fig. 7.1: (a) Exemple d’image de diffraction en position proche du détecteur, collectée pour ω = 92, 875◦

sur un échantillon de MgGeO3-pPv à P = 90 GPa. Cette image contient des taches de diffraction intenses

et distinctes, faciles à indexer. (b) Exemple d’image médiane des données collectées sur le même échantillon

que a), calculée pour 80, 625◦ < ω < 101, 875◦. (c) L’image de diffraction a) après soustraction de la

médiane. (d) Taches de diffraction extraites de l’image c).
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7.1 Filtrage

Nous nous intéressons aux taches de diffraction très intenses et distinctes. Il s’agit de

les extraire, d’indexer leur grain d’origine pour travailler sur des données monocristallines.

Il est donc nécessaire d’éliminer, de toutes les images, la partie qui forme des anneaux de

Debye continus.

7.1.1 Image médiane

Considérons le même pixel sur toutes les images dans un intervalle ω donné. L’intensité

d’un pixel est différente en fonction de ω, comme nous pouvons le voir sur la figure 7.2a.

Sur cette figure, nous avons tracé la variation des intensités mesurées sur un même pixel

en fonction de ω, pour plusieurs intervalles de ω.

Fig. 7.2: (a) Exemple de variation des intensités du pixel 385x478 pour chaque orientation ω, pour

les deux jeux de données réalisés sur l’échantillon de MgGeO3-pPv à P = 90 GPa. Le premier jeu

correspond à 80, 625◦ < ω < 101, 875◦ et les images sont numérotées de 0 à 85. Le deuxième représente

le même intervalle ω (images 86 à 171). Le troisième est la variation de l’intensité de ce pixel pour

99, 875◦ < ω < −74, 125◦ (images numérotées de 172 à 275). Enfin, ce dernier est répété et correspond

aux images 276 à 379. (b) Distribution des intensités pour ce même pixel. (c) Filtre passe haut pour

extraire les taches les plus intenses.
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La figure 7.2b illustre la distribution des intensités. Pour un pixel donné, la valeur

médiane de cette distribution est égale à celle d’une intensité observée sur la majorité des

images. Pour chaque pixel, nous calculons alors la valeur médiane des intensités de toutes

les images (pour tous les ω). L’image médiane résultante (Fig. 7.1b) forme une image

nette avec des lignes de diffraction continues, où les taches correspondant aux plus gros

grains ont été retirées.

7.1.2 Images filtrées

L’image médiane est ensuite soustraite de toutes les images brutes. Les taches de

diffraction intenses sont ainsi beaucoup plus visibles (Fig. 7.1c) et peuvent être traitées

individuellement. Nous pouvons par la suite les extraire en appliquant un filtre passe haut

(Fig. 7.1d) avec un seuil convenable pour éliminer le bruit de fond de sorte à ne conserver

que les informations utiles.

Pour une partie de cette procédure de filtrage, nous utilisons des algorithmes du paquet

Fable disponible en ligne sur http://fable.wiki.sourceforge.net/. Nous avons également

développé des algorithmes supplémentaires pour améliorer et compléter ceux de Fable.

En effet, pour certaines orientations ω, l’ombre de la CED apparaissait sur les images

(§ 6.2). Ceci est gênant pour le calcul de la médiane et n’est pas pris en compte dans

Fable.

Dans l’algorithme que nous avons développé, nous avons crée un masque afin de mas-

quer l’ombre de la cellule à partir d’une valeur seuil. Cette dernière a été déterminée

manuellement, en essayant de trouver la valeur seuil pour laquelle nous obtenons l’image

la plus lisse. Les pixels, dont la moyenne de l’intensité dans un domaine bien défini autour

du pixel considéré est inférieure au seuil, sont masqués et ne sont pas pris en compte dans

le calcul de la médiane.

Après application du masque, l’image médiane résultante est calculée. Elle est plus

lisse, et les images filtrées (après soustraction de l’image médiane) sont plus propres et

contiennent des taches de diffraction distinctes et faciles à indexer.

http://fable.wiki.sourceforge.net/
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7.2 Pression au sein de l’échantillon

7.2.1 Ajustement

L’image médiane résultante (Fig. 7.1b), nette et formant des anneaux de Debye conti-

nus, est idéale pour l’identification des pics de diffraction de l’échantillon étudié. Le dif-

fractogramme de l’image médiane résultante (Fig. 7.3) est ainsi analysé pour identifier

les pics de diffraction et déduire les paramètres de maille de l’échantillon et du calibrant

de pression. Les paramètres de maille affinés sont par la suite utilisés pour calculer la

pression au sein de l’échantillon.

Fig. 7.3: Exemple de diffractogramme de l’image

médiane de la figure 7.1b à 90 GPa et 300 K. Les

pics de diffraction correspondant à MgGeO3-pPv

et Pt sont indiqués sur la figure.

7.2.2 Calibration de la pression

Post-perovskite

La pression au sein de l’échantillon a été estimée à partir de l’image médiane de la

figure 7.1b. A l’aide de cette image médiane intégrée (Fig. 7.3), les paramètres de maille

de MgGeO3-pPv et du platine (Pt) ont été affinés.

Après synthèse de MgGeO3-pPv, les paramètres de maille obtenus pour le Pt, de
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structure cubique, sont a=3.700 Å, ce qui donne une pression de 79 GPa selon l’équation

d’état de Holmes et al. (1989). Les paramètres de maille trouvés pour MgGeO3-pPv sont :

a=2.622 Å, b=8.506 Å et c=6.456 Å, correspondant à une pression de 75 GPa d’après

l’équation d’état de Hirose et al. (2005). Nous avons donc estimé la pression à 77±2 GPa.

Après les cycles de compression et de décompression effectués pour introduire plus de

dislocations dans l’échantillon, la pression déduite du Pt est de 96 GPa avec a=3.670 Å,

tandis que celle déduite de l’échantillon est de 84 GPa avec a=2.601 Å, b=8.457 Å et

c=6.421 Å. Nous avons alors défini la pression à 90± 6 GPa.

Stishovite

La qualité des données collectées sur la stishovite était médiocre : plusieurs taches

superposées et un bruit de fond important. L’ajustement de l’image médiane intégrée

n’était pas satisfaisant. Nous avons donc utilisé la pression mesurée au sein de l’échan-

tillon durant l’expérience à l’aide de la fluorescence du rubis. A partir de cette pression,

nous avons calculé les paramètres de mailles correspondants (Andrault et al., 2003). Ces

derniers ont ensuite été ajustés à l’aide du logiciel d’indexation ImageD11 (§ 7.3.2). Les

pressions obtenues au sein des échantillons des cellules S2 et S3 sont 15 GPa et 26 GPa

respectivement.

7.3 Indexation de taches et de grains

Nous avons réalisé la procédure de filtrage sur toutes les images collectées sur MgGeO3-

pPv et sur la stishovite. Ensuite, à partir de toutes les images filtrées en position proche

du détecteur, nous avons procédé à l’indexation des taches de diffraction en liaison avec

leur grain d’origine.

7.3.1 Identification de taches

Fable contient des fonctions permettant l’identification des taches de diffraction à

l’aide d’une valeur seuil. Ce seuil définit les pixels contribuant aux taches de diffraction.

Chaque image est balayée ligne par ligne et chaque pixel est comparé à la valeur seuil
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choisie. Le pixel possédant une intensité supérieure à ce seuil est défini comme tache de

diffraction. Pour déterminer les taches, le pixel est comparé à ceux qui l’entourent. Si un

pixel précédent a une intensité proche, ces pixels seront définis comme appartenant à la

même tache de diffraction.

Le nombre de pixels et la position de leur centre de masse sont calculés pour chaque

tache identifiée. Ensuite, une valeur de l’orientation de la cellule ω, un angle d’azimut

η sur le détecteur, un angle de diffraction 2θ et une intensité I sont attribués à chaque

tache. Les angles 2θ et η sont déterminés géométriquement à partir des coordonnées des

taches sur le détecteur. Pour plus de détails sur la procédure d’extraction de taches (peak

searching), le lecteur peut se référer à l’article de Lauridsen et al. (2001) ou en ligne sur

http://fable.wiki.sourceforge.net/.

MgGeO3 post-perovskite

A 77 GPa, nous avons extrait 13939 taches de diffraction des 91 images collectées sur

l’échantillon de MgGeO3-pPv de la cellule C2 en position proche du détecteur. A 90 GPa,

26021 taches ont été extraites des 190 images collectées en position proche du détecteur

de la même cellule. Nous avons ensuite extrait 35436 taches à partir des 1018 images

collectées pour les sept différentes positions lointaines du détecteur.

Stishovite

A 15 GPa, 22745 taches ont été extraites des 405 images collectées sur l’échantillon

de stishovite de la cellule S2 en position proche du détecteur. Concernant la cellule S3,

21691 taches ont été extraites des 450 images collectées à 26 GPa, en position proche du

détecteur. En position lointaine du détecteur, nous avons extrait 82143 taches.

7.3.2 Indexation de grains individuels

Méthode d’indexation

Nous utilisons ensuite le logiciel ImageD11 de Fable pour l’indexation. ImageD11 est

capable de transformer les taches de diffraction extraites en vecteurs de diffraction définis

http://fable.wiki.sourceforge.net/
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dans l’espace réciproque [h k l].

Plusieurs paramètres sont nécessaires pour l’indexation et doivent être définis le plus

correctement possible. L’image du calibrant (LaB6) a d’abord été traitée avec FIT2D

(Hammersley, 1998). La distance détecteur-échantillon, les distorsions du détecteur, les

coordonnées du faisceau transmis sur le détecteur, et la taille des pixels ont été calibrés

avec FIT2D.

Connaissant le groupe d’espace et les paramètres cristallins (ajustés à partir de l’image

médiane (§ 7.2)) de la structure étudiée, les paramètres calibrés avec FIT2D peuvent être

re-ajustés avec le logiciel ImageD11. ImageD11 est ensuite capable de transformer les

taches de diffraction identifiées en vecteurs de diffraction.

A partir des taches transformées en vecteurs de diffraction, nous pouvons déterminer

l’orientation des grains de l’échantillon. La première étape de la procédure d’indexation

est d’assigner des indices h, k et l à chacune des taches en se basant uniquement sur la

distance inter-réticulaire (Fig. 7.4).

Fig. 7.4: Exemple d’assignement d’indices h, k et l aux taches

de diffraction de MgGeO3-pPv à P = 90 GPa. Pour chaque

anneau de Debye, sont indiqués les indices h, k et l du plan cris-

tallographique correspondant et le nombre de taches assignées

pour ce plan. Les calculs cristallographiques de ImageD11 sont

simplifiés et peuvent identifier des pics n’appartenant pas à la

structure étudiée. Les plans (001̄) et (02̄1̄) par exemple, ne sont

pas des plans de diffraction de MgGeO3-pPv de structure or-

thorhombique et de groupe d’espace Cmcm. Nous constatons,

heureusement, que peu de taches leur sont assignées.

Ensuite, nous considérons que deux taches appartiennent au même grain. L’algorithme

d’indexation (Fig. 7.5) tente ensuite de déterminer l’orientation de ce grain. A l’aide des

angles 2θ0, η0 et ω0 déterminés géométriquement, une matrice UB est ajustée à partir

de l’équation 6.9∗. Pour toutes les autres taches, les h, k et l correspondant sont calculés

∗Le facteur 2π n’est pas pris en compte par ImageD11. Il ne sera plus considéré dans le reste du

manuscrit.
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ensuite à partir de Ghkl = (UB)−1Gω en utilisant la matrice UB trouvée. Si ces h, k et l

sont entiers, avec une certaine tolérance imposée, ces taches sont alors supposées provenir

de ce même grain.

Inversement, et pour une meilleure estimation des erreurs sur les indices h, k et l, les

indices entiers de chacune des autres taches peuvent être utilisés pour calculer Gω et par

la suite 2θ0
calc, η

0
calc et ω0

calc (Equ. 6.9). Si les valeurs de 2θ0
calc, η

0
calc et ω0

calc sont proches de

celles de 2θ0, η0 et ω0 déterminés géométriquement, avec une certaine tolérance imposée,

ces taches sont alors supposées provenir de ce même grain.

Enfin, si le nombre de ces taches assignées au grain est supérieur à un seuil imposé,

alors le grain est indexé et la matrice UB est re-ajustée. Cette procédure est ensuite

appliquée pour plusieurs paires de taches.

Fig. 7.5: Algorithme d’indexation utilisé par Fable. Ajus-

tement d’une matrice UB pour chaque paire de taches

(Equ. 6.9). Indexation des autres taches à partir de UB

trouvée, en calculant pour chacune les indices h, k et l :

Ghkl = (UB)−1Gω. Si les (h k l) calculés sont entiers,

avec une certaine tolérance imposée, ces taches sont alors

supposées provenir de ce même grain. Si le nombre de ces

taches assignées au grain est supérieur à un seuil imposé,

alors le grain est indexé et la matrice UB est re-ajustée.
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Résultat d’indexation

Le fichier d’indexation classe les grains trouvés avec toutes les informations correspon-

dantes : l’orientation du grain (la matrice U), ses paramètres de maille (la matrice B) et

la liste des taches associées. Pour chaque tache associée, nous trouvons aussi sa position

sur le détecteur, son intensité et les angles 2θ0, η0 et ω0 (déterminés géométriquement) et

2θ0
calc, η

0
calc et ω0

calc recalculés (Tab. 7.1).

Tab. 7.1: Exemple d’indexation du grain #21 de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa. Pour chaque

tache associée à ce grain, nous trouvons son numéro, les indices h, k et l calculés, ses coordonnées sur le

détecteur et les angles ω, η et 2θ déterminés géométriquement et calculés à partir de la matrice UB.

L’indexation n’est pas toujours correcte. Le choix de la valeur des tolérances est très

délicat et peut conduire à des erreurs dans l’indexation. Le choix de ces tolérances a été

réalisé manuellement. Les valeurs retenues sont celles pour lesquelles l’indexation semblait

raisonnable sur base de la différence entre les angles observés et calculés ou encore en

fonction des valeurs de paramètres cristallins ajustés. Nous avons imposé une tolérance

de 0.05◦ pour la position des pics (2θ) et de 0, 01 à 0, 02 sur les indices h, k et l calculés à

partir des angles. Les grains ont été indexés avec minimum 7 à 10 pics associés. En effet,

avec des tolérances supérieures à 0, 05◦ sur 2θ et à 0, 02 sur les indices (h k l), plus de

70% des grains indexés étaient mauvais.
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Indexation des grains de MgGeO3-pPv et de la stishovite

En analysant les données à l’aide du logiciel ImageD11, nous avons indexé 113 grains de

l’échantillon de MgGeO3-pPv à 77 GPa et 400 grains à 90 GPa. Concernant la stishovite,

nous avons réussi à indexer 184 grains de la cellule S2 à 15 GPa et 286 grains de la cellule

S3 à 26 GPa.
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Chapitre 8

Erreurs et corrections

8.1 Pseudo-grains

Malgré le choix prudent des tolérances sur les indices h, k et l, il se peut que des taches

provenant de grains différents (ou n’appartenant pas à l’échantillon) soient attribués à un

“pseudo-grain” donné. L’identification de ces “pseudo-grains” ne peut se faire manuelle-

ment, vu le nombre élevé de grains indexés. Toutefois, ils est nécessaire de les éliminer

dans la suite de l’analyse.

En effet, si des taches n’appartiennent pas au même grain, en participant à la procédure

d’indexation, une matrice UB est ajustée (§ 7.3.2). Si les tolérances choisies sont élevées,

le “pseudo-grain” est indexé et la matrice UB est re-ajustée mais est incorrecte. Par

conséquent, les paramètres de mailles déterminés de la matrice B sont erronés.

Nous avons donc calculé la pression de chaque grain à partir de la matrice B en utilisant

l’équation d’état de Birch-Murnaghan. Des valeurs de pression auxquelles étaient soumis

quelques grains ne correspondaient pas à la pression attendue. Nous avons alors éliminé

tous ces grains et nous n’avons conservé que ceux qui présentaient une distribution très

uniforme (Fig 8.1).
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Fig. 8.1: Distribution des pressions au sein des grains d’un

échantillon de MgGeO3-pPv à ∼ 84 GPa (pression déduite de

l’échantillon : § 7.2.2). Les grains éliminés dépassaient de plus

de 0.5 GPa le maximum de la distribution.

8.2 Grains équivalents

Il existe également des grains équivalents par symétrie, ou encore des grains équiva-

lents indexés plusieurs fois. Nous connaissons l’orientation cristallographique définie par la

matrice U de l’équation 6.2 de chacun des grains indexés. Nous pouvons alors déterminer

l’orientation entre deux grains.

Partons de l’orientation de deux grains quelconques :

Gs = UiG
i
c (Ui : orientation cristallographique du grain i)

(Gi
c : vecteur de diffraction dans le repère du grain i)

Gs = UjG
j
c (Uj : orientation cristallographique du grain j)

(Gj
c : vecteur de diffraction dans le repère du grain j)

(8.1)

avec Gs le vecteur de diffraction dans le repère de l’échantillon. L’orientation entre deux

grains est alors définie par la matrice U′ telle que U′ = U−1
i Uj dans le repère du grain

i. Si deux grains sont équivalents, alors U′ possède une diagonale de composantes égales

à un. Nous avons calculé la matrice d’orientation entre chaque deux grains et nous avons

ainsi éliminé les doubles.
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8.3 Erreurs d’indexation

8.3.1 Position du centre de masse des grains

Pour chaque tache de diffraction, les angles η0 et 2θ0 sont déterminés géométriquement

à partir de ses coordonnées sur le détecteur et de la position du centre de masse du

grain diffractant. Le logiciel d’indexation ImageD11 détermine ces angles (η0 et 2θ0) en

supposant le grain sur l’axe de rotation de la cellule, en zl = 0 (Fig 8.2).

Fig. 8.2: Considérons un grain i avec une certaine orientation U et situé au centre de rotation. Un plan

cristallographique de ce grain, en condition de Bragg, donne naissance à une tache de diffraction à la

position 1 sur le détecteur (vecteur diffracté en trait plein). L’angle de diffraction correspondant est 2θ.

Soit un grain j, de même orientation, ne se situant pas au centre de rotation. Le même plan donne alors

naissance à une tache à la position 2 (vecteur diffracté en trait plein) avec le même angle 2θ. Le logiciel

ImageD11 détermine les angles η et 2θ en considérant le grain au centre de rotation (vecteur diffracté en

pointillés). Les angles η et 2θ déterminés par ImageD11 sont alors différents pour ces deux grains.

Dans ce qui suit, nous allons utiliser les angles sans indice comme étant les angles

réels, tenant compte de la position du centre de masse des grains. L’indice 0 indiquera

tout ce qui est calculé en supposant que le centre de masse des grains est situé au centre

de rotation.

Dans nos expériences, l’échantillon occupe le volume formé par le trou du joint et la

distance entre les deux diamants. Les grains ne sont alors pas forcément situés au centre

de rotation et sont distribués dans le volume occupé par l’échantillon. Ceci implique des
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erreurs sur les valeurs de η0 et 2θ0 déterminés par ImageD11.

Les erreurs sur les valeurs des angles déterminés géométriquement influenceront l’in-

dexation. Reprenons la procédure d’indexation présentée sur la figure 7.5 du chapitre

précédent : considérons deux taches supposées appartenir au même grain et partons des

angles 2θ0, η0 et ω0 déterminés par ImageD11, donc présentant des erreurs. A partir de ces

angles, une matrice UB est ajustée. Pour l’indexation des autres taches supposées pro-

venir du même grain, les indices h, k et l correspondant sont calculés à partir des angles

en utilisant la matrice UB trouvée. Ceci impliquera des erreurs dans la valeur des indices

h, k et l calculés∗.

L’indexation de taches provenant d’un même grain dépend de la valeur des indices h, k

et l†. L’indexation du grain dépend ensuite du nombre de taches assignées à ce grain. Les

erreurs sur les valeurs calculées des indices h, k et l impliqueront alors moins de taches

assignées à chaque grain, ou encore moins de grains indexés. Par conséquent, pour une

meilleure indexation, il est nécessaire de tenir compte de la vraie position du centre de

masse des grains.

8.3.2 Contraintes locales

Les contraintes locales au sein des grains d’un échantillon sous pression sont très

hétérogènes et induisent une hétérogénéité des déformations élastiques au sein des grains

comme nous l’avons présenté dans le paragraphe 4.2. L’effet de ces contraintes subies par

les grains n’a pas été pris en compte par le logiciel ImageD11 lors de l’indexation, ce qui

est un paramètre critique dans nos expériences.

Les contraintes locales induisent une distorsion de la maille et donc une légère modi-

fication de la matrice B. Dans la procédure d’indexation (Fig. 7.5), une matrice UB est

ajustée à partir des angles déterminés géométriquement. Si l’effet de contrainte n’est pas

pris en compte pour l’indexation des autres taches supposées provenir du même grain, alors

les indices h, k et l calculés comporteront des erreurs. Il en est de même pour les angles

∗Inversement, UB peut être utilisée pour calculer les angles 2θ0calc, η0
calc et ω0

calc. Ce qui impliquera

aussi des erreurs dans la valeur de ces derniers.
†Si les h k l sont entiers avec une certaine tolérance imposée, alors ces taches sont supposées provenir

du même grain.
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calculés, 2θ0
calc, η

0
calc et ω0

calc. Il est donc encore une fois nécessaire, pour une meilleure

indexation, de tenir compte de l’effet de déformation de chaque grain.

8.4 Prise en compte de la position du centre de masse

Considérons un grain avec une orientation U et situé en (xs, ys, zs) dans le repère de

l’échantillonKs. Dans le repère du laboratoireKl, sa position est Ω




xs

ys

zs


, avecKl = ΩKs

(cf. § 6.3).

Un plan cristallographique de ce grain, en condition de Bragg, donne naissance à une

tache de diffraction. Les coordonnées de cette tache sur le détecteur sont définies par :

ydet = yl − (L− xl) tan(2θ) sin(η) (8.2)

zdet = zl + (L− xl) tan(2θ) cos(η), (8.3)

où xl, yl et zl sont les coordonnées du centre de masse du grain dans le repère du laboratoire

Kl. ydet et zdet sont les coordonnées horizontales et verticales, respectivement, de la tache

de diffraction sur le détecteur, relativement à la position du faisceau incident. L est la

distance entre l’échantillon et le détecteur, 2θ et η sont l’angle de diffraction et l’angle

azimutal sur le détecteur respectivement (§ 6.3).

Pour chaque tache, le logiciel ImageD11 détermine les angles 2θ0 et η0 (§ 8.3.1) en

considérant que le grain est situé au centre de rotation ((xl, yl, zl)=(0, 0, 0) dans Kl).

Dans ce cas, les coordonnées de chaque tache seront définies par :

ydet = −L tan(2θ0) sin(η0) (8.4)

zdet = L tan(2θ0) cos(η0) (8.5)

Rappelons que les angles sans indice sont définis comme étant les angles réels, tenant

compte de la position du centre de masse des grains. Et l’indice 0 indique les angles

déterminés en supposant que le centre de masse des grains se situe au centre de rotation.
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Nous pouvons alors poser :

2θ = 2θ0 + 2cθ

η = η0 + cη
(8.6)

où cθ et cη sont les différences entre les angles réels et ceux calculés (sans prendre en

compte la position du centre de masse).

Le phénomène de diffraction donne naissance à une tache située en (ydet,zdet) sur le

détecteur. Ces coordonnées sont fixes quelle que soit l’équation utilisée pour déterminer

les angles 2θ et η.

L’égalité des équations 8.2 et 8.4 en tenant compte de 8.6 donne :

tan (2θ0) cos (η0)cη + 4
[
1 + tan2 (2θ0)

]
sin (η0)cθ − tan (2θ0) sin (η0)

xl
L
− yl
L

= 0 (8.7)

Celle de 8.3 et 8.5, tenant compte aussi de 8.6 donne :

− tan (2θ0) sin (η0)cη + 4
[
1 + tan2 (2θ0)

]
cos (η0)cθ− tan (2θ0) cos (η0)

xl
L

+
zl
L

= 0 (8.8)

A partir des équations 8.7 et 8.8 nous pouvons alors déterminer cθ et cη :

cθ =
1

4

[
cos(2θ0) sin(2θ0)

xl
L

+ cos2(2θ0) sin(η0)
yl
L
− cos2(2θ0) cos(η0)

zl
L

]
(8.9)

cη =
cos(2θ0) cos(η0)

sin(2θ0)

yl
L

+
cos(2θ0) sin(η0)

sin(2θ0)

zl
L

(8.10)

où 2θ0 et η0 sont déterminés par ImageD11, et xl, yl et zl sont les positions des grains à

ajuster.

Reste alors à calculer les coordonnées du vecteur de diffraction en tenant compte de

ces conditions. Dans le repère du laboratoire, le vecteur de diffraction Gl est :

Gl =
1

λ




cos(2θ)− 1

− sin(2θ) sin(η)

sin(2θ) cos(η)


 , (8.11)

Tenant compte de l’équation 8.6, Gl devient :

Gl =
1

λ




cos(2θ0 + 2cθ)− 1

− sin(2θ0 + 2cθ) sin(η0 + cη)

sin(2θ0 + 2cθ) cos(η0 + cη)


 , (8.12)
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Les corrections cθ et cη sont relativement faibles. Un développement limité nous donne

donc :

Gl =
1

λ




cos(2θ0)− 2 sin(2θ0)2cθ − 1

[− sin(2θ0)− 2 cos(2θ0)2cθ] [sin(η0) + cos(η0)cη]

[sin(2θ0) + 2 cos(2θ0)2cθ] [cos(η0)− sin(η0)cη]


 , (8.13)

Cette équation peut être décomposée de la manière suivante :

Gl = G0
l + ∆Gl, (8.14)

où G0
l est le vecteur de diffraction calculé à partir des angles déduits dans la première

phase d’indexation, ne tenant pas compte de la position du centre de masse des grains, et

∆Gl est la correction à appliquer sur Gl dans l’ajustement de (UB) :

∆Gl =
1

λ




−4 sin(2θ0)cθ

− sin(2θ0) cos(η0)cη − 4 cos(2θ0) sin(η0)cθ

− sin(2θ0) sin(η0)cη + 4 cos(2θ0) cos(η0)cθ


 , (8.15)

En introduisant les expressions de cθ et cη (Equ. 8.9 et 8.10) dans 8.15, cette dernière

devient :

∆Gl =
1

λ
A




xl
L
yl
L
zl
L


 , (8.16)

avec A une matrice symétrique, calculée à partir des angles déterminés sans tenir compte

de la position du centre de masse des grains, telle que :

A11 = − cos(2θ0) sin2(2θ0)

A12 = − sin(2θ0) cos2(2θ0) sin(η0)

A13 = sin(2θ0) cos2(2θ0) cos(η0)

A22 = − cos(2θ0)[cos2(η0) + cos2(2θ0) sin2(η0)]

A23 = − cos(η0) sin(η0) cos(2θ0)[1− cos2(2θ0)]

A33 = − cos(2θ0)[sin2(η0) + cos2(2θ0) cos2(η0)]

(8.17)
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Les coordonnées du centre de masse de chaque grain (xs, ys et zs), dans le repère de

l’échantillon Ks
‡, sont ensuite optimisées à partir de l’équation suivante :

∆Gl = Gl −G0
l =

(
ΩUBGhkl −G0

l

)
=

(
1

λ
AΩ

)



xs

L

ys

L

zs

L


 (8.18)

8.5 Prise en compte de l’effet de contrainte

D’après la théorie de Barsch (1976), généralisée ensuite par Graafsma (1992), il est

possible de prendre en compte le tenseur de déformation dans les équations présentées

dans le paragraphe 6.3. Chaque vecteur du réseau réciproque, défini dans le repère du

grain, devient sous l’effet d’une contrainte externe :

Gc = δGi
c, (8.19)

où Gc est le vecteur de diffraction à l’état perturbé défini dans le repère du grain, et l’indice

i réfère à l’état initial, avant perturbation. δ est une matrice définissant la déformation

telle que :

δ = [(1 + ε)−1]T , (8.20)

où ε est le tenseur de déformation (§ 2.1). Nous avions vu dans le paragraphe 6.3 que

Gc = BGhkl et que le vecteur de diffraction est défini dans le repère de l’échantillon par

Gω = UGc. Tenant compte de δ, Gω devient alors :

Gω = UδBGhkl, (8.21)

Pour chaque tache de diffraction d’un grain indexé, nous cherchons à simuler un effet

de déformation δ à partir de :

(
U−1Gω

)
= δ (BGhkl) (8.22)

‡Avec Kl = ΩKs. Donc




xl

L

yl

L

zl

L


 = Ω




xs

L

ys

L

zs

L


.
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Afin d’obtenir un système d’équations linéaires pouvant être résolu par la méthode

des moindres carrés, nous avons réexprimer l’équation 8.22. Nous avons enfin estimé un

effet de déformation δ pour chaque grain. Le tenseur de déformation a ensuite été calculé,

dans le repère de chacun, à partir de l’équation 8.20. Enfin, à l’aide de la loi de Hooke

(§ 2.1.3), nous avons déduit le tenseur des contraintes subies par chaque grain.

Afin de simplifier le calcul du tenseur de déformation subi par chacun des grains, nous

n’avons en effet calculé que sa partie déviatorique (§ 2.1.1). L’effet de pression hydrosta-

tique a été pris en compte en ajustant le volume de la maille de chaque grain. Dans le cas

de la post-perovskite, les paramètres de mailles hydrostatiques de chacun ont été calculés

d’après l’équation d’état de (Kubo et al., 2006) et utilisés dans la matrice B.

8.6 Algorithme de corrections

Pour appliquer les corrections sur la position des grains indexés et tenir compte de

leur déformation, nous avons développé un algorithme dont les principales étapes codifiées

sont représentées sur la figure 8.3.

L’analyse a débuté sur base des grains indexés par le logiciel ImageD11. Comme nous

l’avons déjà mentionné, ImageD11 fournit, pour chaque grain, la matrice U, la matrice B

et la liste des taches associées. Pour chaque tache associée, il fournit aussi sa position sur

le détecteur, son intensité et les angles ω0, η0 et 2θ0 et ω0
calc, η

0
calc et 2θ0

calc.

La position des grains et l’effet de déformation subie par chacun ont été ajustés itérati-

vement. La position du centre de masse des grains a été ajustée à partir de l’équation 8.18

en tenant compte de l’effet de déformation, avec (ΩU (δ) BGhkl −G0
l ) =

(
1
λ
AΩ

)



xs

L

ys

L

zs

L


.

L’effet de déformation subie par chaque grain a été ajusté à partir de l’équation 8.22 en

tenant compte de la position du centre de masse des grains, en utilisant M = U−1Gω =

U−1 [Ω−1 (G0
l + ∆Gl)].
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Pour chaque tache de diffraction de chaque grain, les angles 2θ et η déterminés géo-

métriquement, ont été recalculés à partir de Gω = Ω−1Gl = Ω−1(G0
l + ∆Gl). Les angles

ωcalc, ηcalc et 2θcalc ont été recalculés à partir de Gω, avec Gω = UδBGhkl
§. Nous avons

répété la procédure de correction plusieurs fois afin d’obtenir la solution la plus stable.

Fig. 8.3: Algorithme développé et utilisé pour tenir compte de la position du centre de masse des grains

et de l’effet de contraintes subies par chacun. Après correction, les grains ont été re-indexés (Fig 7.5). La

procédure a été répétée plusieurs fois, jusqu’à l’obtention d’une solution stable.

Après la prise en compte de la position des grains et de l’effet de contrainte, et en

suivant la procédure d’indexation décrite dans le paragraphe 7.3.2, nous avons re-indexé

les grains : à partir des angles 2θ et η corrigés, nous avons ajusté la matrice UB de chacun.

Nous avons ainsi réussi à indexer des taches de diffraction supplémentaires. Une tolérance

de 0, 015 a été choisie sur les indices h, k et l.

§Inversement, les indices h, k et l ont été recalculés à partir de Ghkl = UδB−1Gω.
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Après re-indexation, la même procédure de correction a été appliquée à nouveau sur

les nouveaux grains indexés, et répétée plusieurs fois afin d’obtenir la solution la plus

stable. Le tableau 8.1 montre le grain présenté dans le tableau 7.1 après re-indexation.

Tab. 8.1: Exemple de re-indexation du grain #21 de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa (cf. ta-

bleau 7.1). Pour chaque tache associée à ce grain, nous trouvons son numéro, les indices h, k et l calculés,

ses coordonnées sur le détecteur et les angles ω, η et 2θ déterminés géométriquement ainsi que les angles

ωcalc, ηcalc et 2θcalc calculés avec h, k et l entiers. Les angles η et 2θ ont été redéterminés en ajustant

la position des grains. Les indices h, k et l et les angles ωcalc, ηcalc et 2θcalc on été recalculés en tenant

compte de la position du centre de masse des grains et de l’effet de contraintes subies par chacun. La dif-

férence entre les angles déterminés géométriquement et calculés est moins marquée (cf. tableau 7.1). Ces

corrections ont permis d’indexer des taches supplémentaires pour ce grain (lignes grisées sur la figure).
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Chapitre 9

Application aux matériaux étudiés

Nous venons de montrer que la technique de diffraction 3D peut être appliquée, in

situ, sur des matériaux de haute pression en cellule diamant. Nous avons réussi à indexer

des grains individuels à partir d’images de diffraction sur échantillons polycristallins. Pour

chaque grain, nous avons déterminé son orientation, sa position et son tenseur de défor-

mation.

9.1 MgGeO3 post-perovskite

La procédure de correction décrite dans le chapitre précédent a été appliquée sur les

grains de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 77 et 90 GPa. Après élimination des grains

identiques et de ceux qui ont été mal indexés (pseudo-grains∗), seuls 61 et 117 grains

subsistent à 77 et 90 GPa respectivement (Tab. 9.1).

9.1.1 Orientations des grains

Nous avons représenté l’orientation des grains restants à l’aide de figures de pôles. La

figure 9.1 montre l’orientation des axes [100], [010] et [001], dans le repère de l’échantillon

Ks, des 61 et 117 grains indexés à 77 GPa et à 90 GPa, respectivement.

∗Notons que parmi ces pseudo-grains, existent des grains équivalents, qui ont été indexés plusieurs

fois.
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MgGeO3-pPv Nombre de grains Nombre de grains

(Cellule C2) (77 GPa) (90 GPa)

Première phase d’indexation 113 400

Grains équivalents (par symétrie) 42 199

Pseudo-grains 10 84

Grains restants 61 117

Tab. 9.1: Statistiques du nombre de grains dans l’échantillon de MgGeO3-pPv à 77 et 90 GPa : nombre de

grains juste après la première phase d’indexation, ceux qui sont équivalents par symétrie, les pseudo-grains

et le nombre final de grains restants.

A 77 GPa, la plupart des grains ont l’axe [100] parallèle à la direction de compression

(ys) et [010] et [001] sont orientés aléatoirement dans le plan perpendiculaire (xs, zs).

Cette texture est similaire à 90 GPa. La texture observée juste après la transition de

MgGeO3 en phase post-perovskite (à 77 GPa) semble peu évoluer malgré l’augmentation

de la pression jusqu’à environ 90 GPa et les cycles de compression et de décompression

appliqués à l’échantillon.

Ceci a déjà été observé par Merkel et al. (2006) : le passage de 104 à 130 GPa, sur

un échantillon de MgGeO3-pPv, n’a pas changé la texture observée après la transition.

Récemment, plusieurs débats sont apparus dans la littérature mettant en évidence l’exis-

tence de deux types de texture (e.g. Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2011) : “texture

de transformation” et “texture de déformation”. Ceci a des effets sur la détermination des

propriétés plastiques de pPv, et sera discuté dans la partie V de ce manuscrit.

9.1.2 Positions des grains

L’échantillon de MgGeO3-pPv occupe le volume formé par le trou percé dans le joint,

de 130 µm de diamètre, et la distance entre les deux diamants, d’environ 20 µm. La

position calculée du centre de masse des grains indexés est représentée sur la figure 9.2.

A 77 GPa, les positions ajustées des 61 grains de l’échantillon, dans le plan perpendi-

culaire à l’axe des diamants (xs, zs) (Fig. 9.2a), varient entre environ −45 et 70 µm selon

xs et entre −10 et 40 µm selon zs. Selon la direction de compression ys (Fig. 9.2b), les

positions ajustées sont entre −375 et 300 µm.
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Fig. 9.1: Figures de pôles des axes [100], [010] et [001], présentant l’orientation des grains de MgGeO3-

pPv à 77 et 90 GPa dans le repère de l’échantillon. La direction de compression est parallèle à ys. Les

points sur la figure représentent l’orientation de chaque grain. Les couleurs sont recalculées à partir d’une

fonction de distribution d’orientation ajustée à partir de l’orientation de chaque grain.

A 90 GPa, les positions ajustées des 117 grains, dans le plan perpendiculaire à l’axe

des diamants (Fig. 9.2c), varient de −70 à 40 µm selon xs et de −40 à 35 µm selon zs.

Selon la direction de compression ys (Fig. 9.2d), les positions ajustées sont entre −400 et

350 µm.

Dans les deux cas, à 77 et 90 GPa, les positions ajustées selon les directions perpen-

diculaires, horizontalement et verticalement, à l’axe des diamants (axe de compression),

sont bien confinées dans un diamètre de 130 µm, correspondant au diamètre du trou dans

lequel se trouve l’échantillon.

Selon la direction de compression ys, des erreurs importantes sont observées. En ef-

fet, la distance entre les deux culasses est estimée à environ 20 µm. Nous trouvons une

distribution qui dépasse considérablement cet intervalle.

Cette erreur importante dans la direction parallèle aux diamants est probablement due

à l’ouverture limitée de la cellule. Ces erreurs peuvent diminuer par l’utilisation de cellules
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à enclumes de diamants possédant une large ouverture, afin d’augmenter l’intervalle de

rotation ω.

Fig. 9.2: Positions ajustées des grains de MgGeO3-pPv indexés à 77 et 90 GPa. Les axes xs et zs forment

le plan défini par le joint. ys est parallèle à l’axe de compression (l’axe des diamants). La partie grisée est

un guide visuel montrant la taille du trou percé dans le joint (130 µm de diamètre).

9.1.3 Contraintes subies par les grains

Les contraintes dans les grains ont été calculées à partir des constantes élastiques de

MgGeO3-pPv à 80 GPa (Usui et al., 2010). Les figures 9.3 et 9.4 présentent ces contraintes

dans le repère le l’échantillon, à 77 et 90 GPa respectivement.

La distribution des contraintes selon les directions radiales xs et zs est très hétérogène

pour les grains à 77 et 90 GPa. Cette hétérogénéité est beaucoup plus étalée selon la
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direction de compression ys. La déformation plastique induit donc une forte hétérogénéité

des contraintes locales au sein des grains de l’échantillon.

Fig. 9.3: Distribution des contraintes de MgGeO3-pPv à 77 GPa dans le repère de l’échantillon. a) σysys

est la contrainte axiale imposée par les diamants (direction de compression) b) c) σxsxs
et σzszs

sont les

contraintes radiales imposées par le joint. d) Contraintes différentielles (t = σysys − (σxsxs + σzszs) /2).

e) Contraintes latérales (σzszs − σxsxs).

Les erreurs sur ces contraintes sont difficiles à estimer. Nous prévoyons qu’elles pré-

sentent des erreurs très importantes selon la direction de compression (comme pour le

cas des positions ajustées). Toutefois, les valeurs obtenues sont raisonnables pour ce type

d’expériences en cellule diamants (Miyagi et al., 2009). De plus, l’hétérogénéité plus étalée

selon ys et le signe de la moyenne de σysys montrent bien que l’axe de compression est

selon cette direction.
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Fig. 9.4: Distribution des contraintes de MgGeO3-pPv à 90 GPa dans le repère de l’échantillon. b) σysys

est la contrainte axiale imposée par les diamants (direction de compression) a) c) σxsxs et σzszs sont les

contraintes radiales imposées par le joint. d) Contraintes différentielles (t = σysys
− (σxsxs

+ σzszs
) /2).

e) Contraintes latérales (σzszs
− σxsxs

).

9.2 Stishovite

La procédure de correction a été appliquée sur les échantillons de la cellule S2 à 15 GPa

et de la cellule S3 à 26 GPa. Après l’élimination des grains identiques et ceux qui ont été

mal indexés, 53 grains à 15 GPa et 28 grains à 26 GPa subsistent (Tab. 9.2).

9.2.1 Orientations des grains

La figure 9.5 montre l’orientation des axes [100], [010] et [001], dans le repère de

l’échantillon Ks, des grains indexés à 15 GPa et à 26 GPa.
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A 15 GPa, nous trouvons que la plupart des grains de la cellule S2 ont l’axe [001]

parallèle à la direction de compression ys et que [100] et [010] distribués aléatoirement

dans toutes les directions. A 26 GPa, l’orientation préférentielle des axes [001] de la cellule

S3 est toujours observée, mais elle est beaucoup plus marquée avec la plupart des grains

ayant l’axe [001] parallèle à la direction de compression, ys et [100] et [010] distribués

aléatoirement.

Stishovite Nombre de grains Nombre de grains

(Cellule S2 : 15 GPa) (Cellule S3 : 26 GPa)

Première phase d’indexation 184 286

Grains équivalents par symétrie 83 123

Pseudo-grains 48 134

Grains restants 53 28

Tab. 9.2: Statistiques du nombre de grains dans les échantillons de stishovite à 15 et 26 GPa : nombre

de grains juste après la première phase d’indexation, ceux équivalents par symétrie, les pseudo-grains et

le nombre final de grains restants.

La plupart des dislocations observées par microscopie électronique à transmission par

Texier & Cordier (2006) sont de vecteurs de Burgers [001] glissant dans (100) ou {210}.
Nous nous attendions donc à obtenir une texture de nos échantillons caractérisée par une

normale aux plans (100) ou {210} parallèle à la direction de compression. Ceci n’est pas

le cas et devra être expliqué dans des expériences futures. Il semble cependant que des

problèmes statistiques, i.e. pas assez de grains mesurés, puissent biaiser la mesure.

9.2.2 Positions des grains

L’échantillon de SiO2 stishovite de la cellule S2 (à 15 GPa) était placé dans un trou de

80 µm de diamètre. L’échantillon de la cellule S3 (à 26 GPa) était dans un trou de 100 µm

de diamètre. La position calculée du centre de masse des grains indexés, est représentée

sur la figure 9.6.

A 15 GPa (cellule S2), les positions ajustées des 53 grains de l’échantillon, dans le

plan perpendiculaire à l’axe des diamants (xs, zs) (Fig. 9.6a), varient entre environ −150

et 100 µm selon xs et entre −80 et 75 µm selon zs. Selon la direction de compression ys
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(Fig. 9.6b), les positions ajustées sont entre −700 et 500 µm.

Fig. 9.5: Figures de pôles des axes [100], [010] et [001], présentant l’orientation des grains indexés à 15

et 26 GPa, dans le repère de l’échantillon. La direction de compression est parallèle à ys. Les points sur

la figure représentent l’orientation de chaque grain. Les couleurs sont recalculées à partir d’une fonction

de distribution d’orientation ajustée à partir de l’orientation de chaque grain.

A 26 GPa (cellule S3), les positions ajustées des 28 grains, dans le plan perpendiculaire

à l’axe des diamants (Fig. 9.6c), varient de −190 à 160 µm selon xs et de −75 à 75 µm

selon zs. Selon la direction de compression ys (Fig. 9.6d), les positions ajustées sont entre

−550 et 500 µm.

Dans les deux cas, à 15 et 26 GPa, les positions ajustées selon les directions perpen-

diculaires, horizontalement et verticalement, à l’axe des diamants (axe de compression),

s’étalent sur un diamètre qui dépasse le diamètre dans lequel se trouve l’échantillon. Les

erreurs sont encore plus marquées selon la direction de compression ys.

Contrairement aux résultats obtenus pour MgGeO3-pPv (§ 9.1.2), les positions ajus-

tées des grains de la stishovite montrent des erreurs significatives selon les directions

perpendiculaires à la direction de compression.
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Fig. 9.6: Positions des 53 et 28 grains indexés de la stishovite à 15 et 26 GPa, respectivement. Les grains

de l’échantillon sont placés dans le trou du joint, dans le plan (xs,zs), et entre les 2 diamants, selon ys.

La partie grisée est un guide visuel montrant la taille du trou du joint (80 µm et 100 µm, à 15 et 26 GPa

respectivement).

9.2.3 Contraintes subies par les grains

Les contraintes dans les grains ont été calculées à partir des constantes élastiques de

la stishovite à 12 GPa (Jiang et al., 2009). Les figures 9.7 et 9.8 montrent ces contraintes

dans le repère le l’échantillon, à 15 (cellule S2) et 26 GPa (cellule S3) respectivement.

Nous pouvons encore une fois remarquer que la distribution des contraintes est très

hétérogène. Des erreurs importantes existent probablement sur ces valeurs. Toutefois,

l’hétérogénéité plus étalée selon ys et le signe de la moyenne de σysys montrent bien que

l’axe de compression est selon cette direction.
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La procédure d’estimation d’un tenseur de déformation locale pour chaque grain est au

point mais nécessite sûrement une amélioration. A l’avenir, il sera nécessaire d’améliorer

l’application de la diffraction 3D en cellule diamants : de l’utilisation de cellules avec

une large ouverture à la mise en place de meilleurs techniques permettant l’estimation

de ces erreurs, ou encore l’analyse des données à l’aide de fonctions de distribution de

déformation de réseau.

Fig. 9.7: Distribution des contraintes de la stishovite à 15 GPa dans le repère de l’échantillon. b) σ22 est

la contrainteContrainte !stishovite axiale imposée par les diamants (direction de compression) a) c) σ11 et

σ33 sont les contraintesContrainte !stishovite radiales imposées par le joint. d) Contraintes différentielles

(t = σ22 − (σ11 + σ33) /2). e) Contraintes latérales (σ33 − σ11).

La procédure d’indexation pourrait aussi être améliorée. La prise en compte de la

position du centre de masse des grains et de l’effet de contraintes devrait être ajouté à

l’algorithme d’indexation dans ImageD11.

Nous avons vu que la méthode développée ici a donné des résultats plus corrects sur la

post-perovskite que sur la stishovite. En effet, les données de diffraction de la stishovite ne
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Fig. 9.8: Distribution des contraintes de la stishovite à 26 GPa dans le repère de l’échantillon. b) σ22

est la contrainte axiale imposée par les diamants (direction de compression) a) c) σ11 et σ33 sont les

contraintes radiales imposées par le joint. d) Contraintes différentielles (t = σ22 − (σ11 + σ33) /2). e)

Contraintes latérales (σ33 − σ11).

présentaient pas suffisamment de taches distinctes (e.g. Fig 5.7a), contrairement à celles

de MgGeO3-pPv (e.g. Fig 5.5a). Les grains des échantillons de la stishovite n’étaient

probablement pas assez gros pour donner des taches intenses et distinctes, ce qui affecte

la procédure de filtrage (§ 7.1). De plus, nous avions rencontré des problèmes lors de

l’alignement de la cellule sur l’axe de rotation du support mobile.
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Quatrième partie

Analyse fine des profils de pics de

diffraction
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L’analyse de profils de pics de diffraction, XLPA pour X-ray Line Profile Analysis, est

l’une des premières techniques de détermination de microstructure développée dans les

années 1920 (Becker, 1927). Ses résultats incertains et les difficultés d’analyse et d’inter-

prétation ont limité son application pendant une cinquantaine d’années. Cette technique

a connu un regain d’intérêt après l’amélioration technologique de sources de rayons-X et

l’avancée de la théorie de diffraction des cristaux contenant des défauts. Ces avancées,

ainsi que les progrès informatiques, en ont fait une des méthodes les plus efficaces, après

le MET, pour la caractérisation de microstructure de matériaux cristallins.

Plusieurs paramètres physiques de matériaux cristallins peuvent être étudiés à partir

des profils de pics de diffraction. De l’étude de la taille de grains (e.g. Gubicza et al., 2000;

Ribárik et al., 2001; Borbély & Groma, 2001; Scardi & Leoni, 2002; Ribárik et al., 2004)

et leur distribution (e.g. Scardi et al., 2005) à l’étude des dislocations (e.g. Groma et al.,

1988; Cordier et al., 2004b; Couvy et al., 2004; Dragomir et al., 2005; Kaganer et al.,

2005; Ungár et al., 2010), des défauts planaires (e.g. Scardi & Leoni, 1999; Balogh et al.,

2006, 2008, 2009) ou encore ponctuels (e.g. Ungár et al., 2007b). Cette technique a été

récemment appliquée à des grains extraits à partir de la diffraction X-3D (Ungár et al.,

2010).

Nous allons présenter dans cette partie un résumé de l’aspect théorique, ainsi que

l’aspect expérimental et numérique développé pour l’analyse des profils de pics de dif-

fraction en termes de densité et de caractère de dislocations. Cet aspect a été développé

par l’équipe du professeur Tamás Ungár de Budapest, et appliqué, dans le cadre de notre

collaboration, aux matériaux “sous hautes pressions” étudiés dans ce projet.
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Chapitre 10

Modèle théorique

Les mesures de diffraction X, en dispersion angulaire, permettent d’accéder aux pro-

fils des intensités I(2θ) des différentes réflexions de Bragg. Selon la théorie cinématique

de la diffraction, un pic de diffraction d’un échantillon “parfait”, sans aucune source de

déformation, avec une taille de grains supérieure à quelques micromètres et sans aucun

effet de l’instrument de mesure, est représenté par une fonction de Dirac en 2θB, l’angle

de diffraction en position exacte de Bragg (Warren, 1969). Les écarts à ce profil “parfait”

dépendent de la taille des cristallites de l’échantillon, de leur déformation ainsi que de

l’instrument de mesure.

Il existe différentes sources de déformation : les dislocations, les fautes d’empilements,

les macles, les joints de grain, les contraintes internes, les défauts ponctuels, les hétéro-

généités chimiques, les précipités, les inclusions, etc. Leur présence est à l’origine d’un

champ de déplacement de la structure cristalline, et par conséquent des écarts au profil

“parfait” se manifestant sous forme d’un élargissement du pic ou d’une anisotropie de cet

élargissement (§ 10.2) avec un décalage et une asymétrie du pic par rapport à 2θB (Ungár,

2004) (Fig. 10.1).

Les dislocations sont des défauts qui jouent un rôle très important dans la défor-

mation plastique. Les défauts planaires (fautes d’empilements et macles par exemple) ne

perturbent le réseau cristallin qu’au voisinage de leur surface, et les défauts ponctuels sont

caractérisés par un champ de déformation variant en 1
r3 avec la distance au défaut. Les

dislocations, elles, induisent un champ de déformation qui décrôıt en 1
r avec la distance
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au coeur de la dislocation (§ 2.2). Elles induisent donc un champ de déformation à longue

distance et sont considérées comme une source potentiellement importante de distorsions.

Leur existence et leur mobilité permettent d’expliquer les mécanismes physiques de la

plasticité des matériaux cristallins.

Fig. 10.1: Le profil du pic (002)

montre un élargissement asymétrique

et décalé en 2θ qui augmente avec

la contrainte appliquée. Exemple de

Mughrabi et al. (1986).

Dans ce projet, nous nous sommes intéressés aux dislocations (§ 2.1.4). L’effet des

autres défauts cristallins sur les profils de diffraction ne sera pas discuté mais le lecteur

peut se référer par exemple aux articles de Balogh et al. (2006), Ungár et al. (2007b),

Ungár et al. (2007a) et Balogh et al. (2008).

Tous les échantillons étudiés sont composés de cristallites de taille suffisamment grande.

Nous avons donc négligé l’effet de taille (§ 11.4) et nous ne nous sommes intéressés qu’aux

profils des pics de diffraction résultant des dislocations présentes dans l’échantillon et de

l’effet de l’instrument de mesure.
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10.1 Élargissement dû aux dislocations

Considérons un cristal parfait∗ dans lequel une famille de plans réticulaires, en condi-

tion de Bragg, subit le phénomène de diffraction dans une direction faisant exactement

2θB avec le faisceau transmis (Fig 10.2a).

En présence de dislocations, l’arrangement cristallin est perturbé. Le champ de dé-

placement résultant est à l’origine d’un relâchement des conditions exactes de Bragg. Le

phénomène de diffraction n’est plus limité à une direction faisant 2θB avec le faisceau

transmis comme dans le cas du cristal parfait, mais est étendu sur un petit domaine en

2θB ±∆2θ (Fig 10.2b).

Fig. 10.2: (a) Cas d’un cristal parfait. La diffraction se fait en condition exacte de Bragg, en 2θB , avec

θB l’angle de Bragg. (b) Même cristal, en présence d’une dislocation coin. La diffraction a lieu sur un

volume à proximité de 2θB : en 2θB ±∆2θ.

∗Nous considérons aussi un instrument de mesure parfait.
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Plusieurs méthodes ont été développées afin de séparer l’effet de taille des cristallites

et l’effet de déformation dans l’analyse des profils des pics de diffraction. La méthode

utilisée dans ce projet, est basée sur la théorie de Warren & Averbach (1952).

10.1.1 Méthode de Warren & Averbach

Les défauts cristallins présents dans un cristal introduisent un terme supplémentaire

(un déphasage) dans l’expression de l’intensité totale diffractée par ce même cristal sup-

posé parfait. Afin de comparer les intensités mesurées (I(2θ)) avec la théorie, il est pratique

de convertir la variable 2θ en une variable de l’espace réciproque comme G, par exemple,

où G = 2 sin θ
λ

est le module du vecteur de diffraction, et λ la longueur d’onde des RX

incidents. En présence de défauts, l’intensité devient :

I(G) = F 2

cristal∑

mm′

exp
[
i2πG.

(
R0
m −R0

m′
)]
exp [i2πG. (δRm − δRm′)] , (10.1)

où F est le facteur de structure. R0
m et R0

m′ sont les vecteurs positions de deux mailles

élémentaires du cristal sans défauts cristallins, δRm et δRm′ sont les vecteurs déplacements

dûs aux défauts avec δRm − δRm′ = ∆u, u étant le champ de déplacement. Les indices

m et m′ sont des triplets entiers définissant les coordonnées de ces deux mailles selon les

trois axes cristallographiques du cristal (Fig. 10.3a)). Enfin, exp [i2πG. (δRm − δRm′)] est

le terme supplémentaire introduit par la présence des défauts. Les vecteurs positions de

la m- ième et la m′- ième maille du cristal contenant des défauts sont alors définis par :

Rm = R0
m + δRm

Rm′ = R0
m′ + δRm′

(10.2)

Warren & Averbach (1950) ont montré que dans le cas d’un élargissement dû à un effet

de taille ou à la déformation, le profil d’un pic de diffraction I(G) peut être représenté

par une série de Fourier :

I(s) = N

+∞∑

n=−∞

[A(L) cos 2πLs+B(L) sin 2πLs] , (10.3)

où N est le nombre de mailles du cristal, n = m3 − m′3, avec m3 et m′3 les indices des

deux mailles m et m′ dans la direction de G, L est la variable de Fourier définie par
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L = R0
m3
−R0

m′
3

= na3 (Warren, 1959), avec n un entier et a3 est le vecteur unitaire de

la variable de Fourier dans la direction du vecteur de diffraction tel que :

a3 =
λ

2 (sin θ2 − sin θ1)
, (10.4)

où le profil d’un pic est mesuré entre 2θ2 et 2θ1. La variable de l’intensité est exprimée

cette fois en s, défini dans le réseau réciproque comme l’écart à la position exacte de

Bragg :

s = G−GB ≈
2 cos θB

λ
∆θ, (10.5)

avec GB = 2 sin θB
λ

le module du vecteur de diffraction à la position exacte de Bragg 2θB.

Fig. 10.3: (a) Dans un cristal contenant des défauts, la m- ième maille subie un déplacement δRm

par rapport à sa position idéale R0
m. (b) Vecteurs positions, Rm et Rm′ , de deux mailles d’un cristal

contenant des défauts. Dans le terme supplémentaire de l’équation 10.1, n’intervient que la composante

selon la direction du vecteur de diffraction G, donc Rm3 −Rm′3 .

Après plusieurs simplifications, et après avoir négligé le terme en sin†, Warren & Aver-

bach (1952) ont montré que dans le cas où les deux effets existent simultanément, ils

peuvent être séparés. Ils ont montré que la transformée de Fourier A(L) d’un profil de pic

de diffraction X est le produit des coefficients de chaque effet :

A(L) = AS(L)AD(L), (10.6)

†Le terme en sin a pour effet de décaler la position d’un pic pour un matériau sans défauts. Ce décalage

n’a pas été observé dans les mesures effectuées par Warren & Averbach (1950). Ils ont donc négligé ce

terme.



112 Chap. 10: Modèle théorique

où AS(L) sont les coefficients de l’effet de taille et AD(L) ceux de l’effet de déformation‡.

La pente de la courbe lnA(L) vs. L2 donne les coefficients de l’effet de déformation à

partir desquels la déformation est déterminée (Warren & Averbach, 1952) :

AD(L) = exp
(
−2π2G2L2

〈
ε2
G,L

〉)
, (10.7)

avec
〈
ε2
G,L

〉
la déformation dépendant du champ de déplacement :

εG,L =

G
|G|δRm3 − G

|G|δRm′
3

L
, (10.8)

selon la direction du vecteur de diffraction (Wilkens, 1970a).

10.1.2 Profils de pics en présence de dislocations

Dans un cristal fauté contenant des dislocations,
〈
ε2
G,L

〉
vaut§ (Krivoglaz, 1969; Wil-

kens, 1970a,b; Groma et al., 1988) :

〈
ε2
G,L

〉
= (b/2π)2 πρCf (η) , (10.9)

où b est le module du vecteur de Burgers des dislocations, ρ leur densité, C leur facteur

de contraste (Ungár & Tichy, 1999; Ungár et al., 1999) (§ 10.2) et f (η) une fonction

de la déformation appelée fonction de Wilkens, qui dépend de L et de l’arrangement des

dislocations. Wilkens (1970b) a déterminé cette fonction pour des dislocations vis. Il a

été par la suite démontré qu’elle est aussi valable pour des dislocations coins et mixtes

(Kamminga & Delhez, 2000).

A partir des équations 10.7 et 10.9, les coefficients de l’effet de déformation deviennent :

AD(L) = exp
[
−
(
πb2/2

) (
G2C

)
ρL2f (η)

]
(10.10)

La transformée de Fourier inverse de l’équation 10.6, définissant le profil physique d’un

pic de diffraction, est une convolution des effets de taille et de déformation et est définie

par :

I(s) = IS(s) ∗ ID(s) (10.11)

‡Les indices S et D réfèrent à “Size” et “Distortion”, respectivement.
§〈ε2G,L

〉
peut être utilisé pour différents types de défauts cristallins. Pour les dislocations, considérées

comme la source principale de l’élargissement des pics de diffraction,
〈
ε2G,L

〉
est défini par l’équation 10.9.
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Ces équations sont utilisées dans le logiciel développé par l’équipe de Tamás Ungár

(§ 11.4.2) pour l’ajustement des profils de pics expérimentaux et l’analyse des disloca-

tions. Pour plus de détails concernant la théorie de l’élargissement des profils de pics de

diffraction en présence d’un effet de taille et de déformation, se référer par exemple à War-

ren & Averbach (1950), Warren & Averbach (1952), Krivoglaz & Ryaboshapka (1963),

Krivoglaz (1969), Wilkens (1970a), Wilkens (1970b) et Groma et al. (1988).

10.2 Anisotropie due à la déformation : concept de facteurs

de contraste

L’élargissement des pics de diffraction décrit plus haut, a généralement un compor-

tement anisotrope en fonction des indices h, k et l : ni la largeur ni les coefficients de

Fourier des profils de pics de diffraction ne sont une fonction monotone de la norme du

vecteur de diffraction ou de son carré (Caglioti et al., 1958; Ungár & Borbely, 1996; Bail

& Jouanneaux, 1997; Dinnebier et al., 1999; Stephens, 1999; Scardi & Leoni, 1999; Cerný

et al., 2000). Ceci est expliqué par l’anisotropie du champ de déplacement donc de la dé-

formation
〈
ε2
G,L

〉
(Equ. 10.9). Cette déformation dépend des indices h, k et l (du vecteur

de diffraction G). Cette dépendance est décrite par le facteur de contraste (ou d’orienta-

tion) C (Ungár & Borbely, 1996; Ungár & Tichy, 1999) et est prise en compte par G2C

dans l’équation 10.10 définissant les coefficients de Fourier de l’effet de déformation.

Le facteur de contraste C est fonction de l’orientation du vecteur de diffraction G, du

vecteur de Burgers b, de la normale au plan de glissement n et des constantes élastiques

du matériau. C est ainsi caractéristique de chaque système de glissement. Il caractérise la

sensibilité de la diffraction aux dislocations.

Cette sensibilité apparâıt dans le terme supplémentaire de l’équation 10.1. Le dé-

phasage supplémentaire introduit en présence de dislocations n’intervient pas dans l’ex-

pression de l’intensité si l’exposant de l’exponentielle du terme supplémentaire vaut 0.

La présence de défauts n’affectera alors pas un profil de diffraction donné si le produit

scalaire G · u = 0 ou 2nπ.
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La présence de dislocations induit un champ de déplacement u. Comme nous l’avons

déjà mentionné au § 2.1.2, la déformation est déterminée par les composantes du tenseur

de déformation qui dépend de u :

εij =
1

2

(
∂ui
∂xj

+
∂uj
∂xi

)
(10.12)

Dans le cas d’une dislocation vis, le champ de déplacement ne possède une composante

non nulle que selon la direction parallèle au vecteur de Burgers b (§ 2.2). La sensibilité

de la diffraction aux dislocations vis dépend alors directement du produit scalaire G · b
(Fig. 10.4).

Fig. 10.4: Sensibilité de la diffraction aux dislocations qui dépend de G · u. (a) Dislocation coin. La

direction de la ligne est suivant x et le vecteur de Burgers b lui est perpendiculaire suivant y, avec

u ∝ b + b ∧ l. Pour un vecteur de diffraction (G2) perpendiculaire à b, la sensibilité de la diffraction

aux dislocations dépend de G · (b∧ l) et donne lieu à un contraste de diffraction résiduel. (b) Dislocation

vis. La direction de la ligne et b sont suivant x, avec u ∝ b. Pour un vecteur de diffraction (G′2)

perpendiculaire à b, la dislocation n’est pas visible sur le pic de diffraction résultant et le facteur de

contraste correspondant est nul. Dans le cas où G · b 6= 0 (G1 sur (a) et G′1 sur (b)), une dislocation

vis ou coin est visible sur le pic de diffraction résultant (élargissement du pic) et le facteur de contraste

correspondant est élevé.
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Dans le cas d’une dislocation coin, le champ de déplacement correspondant comporte

une terme colinéaire à b accompagné d’un second terme parallèle à b ∧ l (§ 2.2). La

sensibilité de la diffraction aux dislocations coins dépend alors du produit scalaire G · u.

Lorsque le produit G · b = 0, le facteur de contraste, décrivant la sensibilité de la

diffraction aux dislocations, est alors nul pour des dislocations vis, i.e que la dislocation,

de vecteur de Burgers b, n’a aucun effet sur le profil d’un pic de diffraction. En revanche,

pour une dislocation coin, le facteur de contraste n’est pas nul, dû au terme b ∧ l (mais

reste relativement faible) même si G · b = 0.

10.3 Méthode qualitative de Williamson-Hall

La procédure de Williamson-Hall (Williamson & Hall, 1953) (Fig 10.5 a)) consiste à

tracer la largeur à mi hauteur (FWHM pour Full Width at Half Maximum) des profils

de pics expérimentaux normalisés, en fonction de G, où G = 2sin θ
λ

(tracé de Williamson-

Hall) (Williamson & Hall, 1953). C’est une méthode qualitative pour connâıtre les causes

physiques de l’élargissement des pics de diffraction, qui ne tient pas compte de l’effet du

contraste des dislocations sur les pics de diffraction (§ 10.2).

Par analogie avec la méthode de Wilkens (1970b), où l’effet de déformation dépend

du facteur G2C dans l’équation 10.10, l’interprétation de la déformation à partir du tracé

de Williamson-Hall modifié peut être aussi effectuée en terme de facteur de contraste

des dislocations. Pour chaque système de glissement possible, les FWHM sont tracées en

fonction de G2C, où C sont les facteurs de contraste théoriques de chaque pic. Ceux qui

montrent un comportement quasi-linéaire des FWHM en fonction de G2C (Ribárik et al.,

2001; Ungár et al., 2001), correspondent alors au système de glissement activé.

Sur la figure 10.5 b), nous avons tracé, pour un des grains étudiés, la largeur des

pics en fonction de G2C. Les facteurs de contraste utilisés sont ceux qui correspondent à

un système de glissement sélectionné comme actif dans ce grain à partir de la méthode

de Warren & Averbach (1952) utilisée dans le logiciel CMWP (§ 12.2). Cette procédure

montre effectivement un comportement quasi-linéaire des FWHM.



116 Chap. 10: Modèle théorique

Le tracé de Williamson-Hall modifié (Ungár & Borbely, 1996)) (Ungár & Borbely,

1996) (Fig 10.5 b)) permet également d’estimer la taille des cristallites de l’échantillon

étudié. A G = 0, aucun effet d’élargissement dû aux dislocations n’est présent. La valeur

de la FWHM n’est due qu’à la taille du grain et est égale à 0.9
D où D est la taille de grain

(formule de Scherrer, 1918). Cette valeur est déterminée par extrapolation des données

mesurées vu qu’il n’existe pas de pic de diffraction à G = 0.

Fig. 10.5: Exemple de (a) Tracé de Williamson-Hall et (b) tracé de Williamson-Hall modifié du grain#1

de l’échantillon de MgGeO3-pPv. Ils représentent la FWHM des profils de pics recomposés (§ 11.4) en

fonction de G = 2 sin θ
λ

et G2C, respectivement. θ est l’angle de Bragg, λ la longueur d’onde et C

le facteur de contraste théorique calculé pour le système de glissement 1/2〈110〉(1̄10), identifié comme

système de glissement activé dans ce grain (§ 13.5.1). Dans (a), la largeur à mi hauteur des pics de

diffraction n’est pas une fonction monotone des hkl. Dans (b), ce comportement est corrigé, la FWHM

varie ainsi quasi-linéairement avec les indices hkl. L’intersection de la régression avec l’axe des ordonnées

donne une estimation de la taille du grain étudié.

La pente de la courbe donne aussi une information qualitative sur l’effet de déforma-

tion et peut être interprétée quantitativement pour déterminer la densité de dislocations.

Toutefois, il est préférable de déterminer ces informations quantitatives à partir de la

méthode de Warren & Averbach (1952). En effet, les méthodes de Williamson-Hall ne

se basent que sur la largeur des profils de pic de diffraction et ne tiennent pas compte

de la forme du pic comme dans le cas de la méthode de Warren & Averbach (1952) dé-
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crite précédemment. La largeur ne constitue qu’une partie des informations nécessaires

à l’étude de la microstructure. Toutefois, ces méthodes restent très efficaces pour une

analyse qualitative des matériaux.
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Chapitre 11

Analyse expérimentale et facteurs de

contraste

11.1 Données haute résolution : Corrélation

Comme nous l’avons déjà expliqué au chapitre 5, la technique d’analyse des disloca-

tions à partir de l’élargissement des pics de diffraction nécessite des données obtenues sur

monocristaux. En effet, il s’agit de reconstruire un champ de déformation anisotrope de

chaque grain, permettant l’analyse de chacun en termes de vecteur de Burgers et de den-

sité de dislocations. C’est pour cette raison que nous avons effectué l’indexation de grains

individuels de nos échantillons en position proche du détecteur. Les données collectées

en positions lointaines du détecteur permettent, grâce à leur haute résolution angulaire,

d’analyser les largeurs des pics de diffraction.

Nous avons développé un algorithme pour corréler les taches de diffraction de haute

résolution à celles du détecteur en position proche afin d’identifier les taches de haute

résolution diffractées par les grains indexés.

La translation en Fz du détecteur, en position lointaine, se fait parallèlement à l’axe

z (Fig.11.1b). La translation en y3 (Fig.11.1), s’effectue sur un cercle de centre S(xl =

0, yl = 0, zl = 0) et de rayon SD (distance entre l’échantillon et la tache sur le détecteur en

position lointaine). De plus, la translation en x2 n’est pas exactement parallèle au faisceau

incident.
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A partir des positions du détecteur, proche et lointaines, nous avons calculé les correc-

tions nécessaires sur les positions des taches de haute résolution, dues aux translations en

y3 et x2. Les positions corrigées de ces taches ont ensuite été projetées sur un détecteur

virtuel (Fig.11.1b), parallèle au détecteur proche tel que le faisceau transmis traverse son

centre.

Fig. 11.1: (a) La translation du détecteur selon y3 se fait suivant un arc de cercle de centre S(xl =

0, yl = 0, zl = 0) et de rayon SD. S est le centre de masse de l’échantillon et D est le centre de masse

de la tache sur le détecteur en position lointaine. (b) Toutes les taches de haute résolution sont projetées

sur un détecteur virtuel perpendiculaire au faisceau incident. Elles sont ensuite corrélées avec celle du

détecteur en position proche afin d’identifier celles qui sont diffractées par les grains indexés.

Tenant compte de la position des taches sur le détecteur en positions proche et loin-

taine, de la distance entre les deux positions du détecteur, et des angles ω et η attribués

à chaque tache (§ 7.3.1), les positions corrigées des taches de haute résolution ont été

ajustées afin d’obtenir le plus grand nombre de paires de taches entre détecteur proche
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et lointain. La figure 11.2 montre un exemple de corrélation de taches sur les données

collectées sur MgGeO3-pPv à 90 GPa.

Fig. 11.2: Exemple de corrélation des données en position proche et lointaine du détecteur. Taches

de diffraction de MgGeO3-pPv à 90 GPa pour toutes les rotations ω. Les taches pour lesquelles nous

n’avons pas trouvé de paires ont été supprimées de la figure. Les cadres indiquent une approximation des

différentes positions lointaines du détecteur.

11.2 Distribution d’intensités

Nous utilisons les taches de diffraction de haute résolution et leurs grains d’origine

déterminés après corrélation des données du détecteur en positions proche et lointaines

(§11.1). Chaque tache est analysée en terme de dislocations à partir de la distribution

d’intensité I(2θ) (Wilkens, 1970b), qui est déterminée en intégrant l’intensité I(2θ, η, ω)

de chacune des taches de haute résolution selon η et ω (Fig. 11.3) :

I (2θ) =

∫ ∫
I (2θ, η, ω) dηdω (11.1)
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Nous avons ainsi, pour chacun des grains indexés avec suffisamment de taches de haute

résolution, leur profils recomposés et les indices h, k, et l correspondants.

Fig. 11.3: Exemple d’image de détecteur lointain avec des taches de haute résolution. La distribution de

l’intensité de chaque tache I (2θ) est déterminée en intégrant I (2θ, η, ω) le long de l’anneau de Debye :

selon η (l’azimut sur le détecteur) et selon ω (la rotation de la cellule).

La figure 11.4 montre un exemple de profils de pics provenant d’un grain de l’échan-

tillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa. Ils sont obtenus à partir de l’intégration de I (2θ) sur

chaque tache de haute résolution appartenant à ce grain. Les plans (02̄2̄) et (022̄) sont

des plans équivalents appartenant à la même famille, donc de même 2θ. Nous avons alors

exprimé les profils en fonction de ∆G, où G = 2 sin θ/λ, montrant ainsi la largeur de

chaque pic.

Les profils recomposés de chacun des grains sont ensuite ajustés (§ 11.4.2) à partir des

équations présentées dans le chapitre 10, afin de reconstruire un champ de déformation

de chaque grain, permettant de déduire les dislocations dominantes et leur densité, dans

chacun.

La largeur d’un pic de diffraction expérimental contient aussi l’effet dû à l’instrument

de mesure. Ce paramètre doit être déterminé et pris en compte dans l’ajustement des

profils des pics expérimentaux.
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Fig. 11.4: Exemple de profil de pics de diffraction (I(2θ) normalisées) obtenu sur le grain#1 de l’échan-

tillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa. Les cercles sont les points mesurés, et les traits continus sont le profil

ajusté (§ 11.4.2) à l’aide du logiciel CMWP (Ribárik et al., 2004). Les profils sont exprimés en fonction

de ∆G, où G = 2 sin θ/λ. La ligne en dessous du spectre correspond à la différence entre les intensités

mesurées et calculées.

11.3 Élargissement dû à l’instrument de mesure

La largeur observée d’un pic de diffraction dépend de la largeur physique (due à la

déformation) et de celle due à l’instrument. Pour des profils de Gaussiennes, la largeur

observée vaut :

W 2
obs = W 2

phys +W 2
inst, (11.2)

où Wobs est la largeur observée d’un pic expérimental, Wphys est sa largeur physique due

à la déformation et Winst est celle due à l’instrument. La largeur observée sur le détecteur

se traduit par un écart de la position exacte de Bragg (Fig. 11.5). En effet, dans un

cristal fauté, une famille de plans réticulaires en condition de Bragg subit le phénomène

de diffraction sur un domaine ∆2θ. Sur le détecteur en position proche, ce domaine vaut

∆2θp et la largeur de la tache sur le détecteur vaut Wobs. Cette dernière est identique

si le détecteur est placé plus loin. L’élargissement en 2θ (en degrés) est par conséquent

différent et vaut ∆2θl. Il ne dépend que de la distance L entre l’échantillon et le détecteur
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et lui est inversement proportionnel.

Wphys est identique pour une même tache en position proche et lointaine du détecteur,

et ne dépend que de chaque pic (de chaque hkl) : la densité de dislocations reste la même

quelle que soit la position du détecteur (il en est de même pour la taille des grains).

La largeur W px
inst, mesurée en pixels, ne dépend pas de la position du détecteur. Ceci

se traduit par une largeur W px
inst constante. Mesurée en degrés, elle dépend de la dis-

tance échantillon-détecteur (L) et est inversement proportionnelle à L. Nous pouvons

donc écrire :

W deg
instp

W deg
instl

=
Ll
Lp
, (11.3)

où W deg
inst est la largeur instrumentale en degré, et les indices p et l correspondent au

détecteur en position proche et lointaine, respectivement.

Fig. 11.5: Le système de mesure induit une largeur de pic qui, mesurée en pixels, est fixe. En revanche,

mesurée en 2θ (en degrés), elle est inversement proportionnelle à la distance L entre l’échantillon et le

détecteur.
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A partir des équations 11.2 et 11.3, la largeur due à l’instrument peut être calculée en

degré, en position proche et lointaine du détecteur :

(W deg
instp

)
2

=
(W deg

obsp
)
2 − (W deg

obsl
)
2

1−
(
Lp

Ll

)2 (11.4a)

(W deg
instl

)
2

=
(W deg

obsl
)
2 − (W deg

obsp
)
2

1−
(
Ll

Lp

)2 (11.4b)

Exemple de détermination de la largeur instrumentale

Considérons le pic 022 d’un des grains indexés de l’échantillon de MgGeO3-pPv à

90 GPa (Fig. 11.6a)). La largeur à mi-hauteur de ce profil est égale à FWHM= 0, 055◦.

Considérons le même pic, du même grain, obtenu en position lointaine du détecteur,

et identifié après corrélation (Fig. 11.6a)). La largeur à mi-hauteur vaut dans ce cas

FWHM= 0, 0183◦.

Fig. 11.6: Exemple de calcul de la largeur instrumentale des données de l’échantillon de MgGeO3-pPv à

90 GPa. Les valeurs en degrés représentées en abscisse ne sont pas interprétées physiquement. Toutefois,

elles permettent de déterminer la largeur du pic. (a) Largeur à mi-hauteur de 022 du Grain #6. (b)

Largeur à mi-hauteur du même pic de ce grain, obtenue à l’aide de l’intégration de l’intensité de la tache

de haute résolution correspondante.

A partir de l’équation 11.4, nous pouvons calculer la largeur instrumentale en posi-

tions proche et lointaine du détecteur ainsi que la largeur physique. Ces dernières valent

respectivement : W deg
instp

= 0, 052◦, W deg
instl

= 0, 0098◦ et Wphys = 0, 0154◦.
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Étant donné que la largeur instrumentale Winst, exprimée en pixel, est la même quelle

que soit la position du détecteur, elle est alors calculée afin d’être prise en compte dans

l’analyse des profils de pics. Avec une taille de pixel de r = 93, 54 µm, W px
inst est calculée

à partir de W deg
instp

ou de W deg
instl

:

W px
inst = W deg

inst(p,l)

π

180

L(p,l)

r
= 1, 5 px (11.5)

11.4 Profils de pics de diffraction

11.4.1 Méthode de Fourier

La méthode de Fourier basée sur la procédure de Warren & Averbach (1952) décrite

dans le chapitre précédent, permet d’analyser la transformée de Fourier A(L) d’un pro-

fil de pic de diffraction (Equ. 10.6) en tenant compte des expressions de AS(L) et de

AD(L). La variation des logarithmes des A(L) normalisées, en fonction de G2, pour des

valeurs équidistantes de L ∈ [0, Lmax], donne le tracé de Warren & Averbach (Ribárik,

2008) (Fig.11.7a)) montrant un comportement anisotrope comme c’est le cas du tracé de

Williamson-Hall (§ 10.3). Ce comportement est corrigé par le tracé de Warren & Averbach

modifié (Fig.11.7b)) en traçant pour chacun des L, logA(L) en fonction de G2C (C sont

les facteurs de contraste théoriques relatifs à un système de glissement (cf.§ 10.3)).

L’application de cette méthode montre quelques limitations dans certains cas, ne per-

mettant pas la détermination des paramètres de microstructure. Pour plus d’informations

sur ce sujet, se référer à Ribárik (2008).

11.4.2 Méthode de Fourier améliorée

L’équipe de Tamás Ungár est une des équipes qui a contribué activement au dévelop-

pement d’une méthode pour l’étude de la microstructure de matériaux cristallins à partir

de l’analyse des profils de pics de diffraction. La méthode utilisée est celle de Fourier, mais

appliquée à la totalité des profils de pics de diffraction : les transformées de Fourier A(L)

des pics expérimentaux sont ajustées simultanément, ne nécessitant pas la discrétisation

des valeurs de L (§ 11.4.1). Cette méthode est implémentée dans le logiciel MWP (pour
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Fig. 11.7: Exemple de (a) tracé de Warren-Averback et de (b) Warren-Averback modifié d’un échantillon

polycristallin de cuivre (Ungár & Borbely, 1996; Ribárik, 2008).

Multiple Whole Profile) (Ribárik et al., 2001; Ungár et al., 2001).

La méthode a été par la suite améliorée et implémentée dans le logiciel CMWP (pour

Convolutional Multiple Whole Profile) (Ribárik et al., 2004), que nous avons utilisé pour

nos analyses de dislocations. Alors que la méthode MWP analyse les transformées de

Fourier A(L) de chaque pic, la CMWP s’applique directement sur les intensités mesurées

et ne nécessite pas la séparation des profils. De plus, l’effet de l’instrument peut être ajouté

par convolution (cf. Equ.10.11) au profil (physique) théorique utilisé pour l’ajustement.
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Cette méthode a été appliquée pour étudier la microstructure de plusieurs matériaux

différents, tels que le nitrure de silicium, la galène, le titane, l’hydrure de magnésium et

le zirconium (e.g. Gubicza et al., 2000; Ungár et al., 2002; Ribárik et al., 2005; Dragomir

et al., 2005; Fátay et al., 2007; Ungár et al., 2007a) et a été récemment appliqué à des

grains de titane extraits à partir de la diffraction X-3D (Ungár et al., 2010).

Effet de taille

Les grains de notre échantillon sont suffisamment grands pour que l’effet de taille sur

la largeur des pics de diffraction soit négligé. L’introduction d’un effet de taille dans notre

analyse a résulté en une densité de dislocations inférieure à ∼ 106 m−2. Cette densité

est nettement inférieure à la densité moyenne de ∼ 1012 m−2 à partir de laquelle les

dislocations ont un effet sur l’élargissement des pics de diffraction (Ungár, 2004).

Nous avons estimé la taille des grains de notre échantillon à l’aide des méthodes de

Williamson-Hall décrites dans le § 10.3. La figure 10.5 montre un exemple de ces méthodes.

La régression linéaire effectuée sur le tracé de Williamson-Hall modifié (Fig. 10.5b) montre

un comportement quasi-linéaire des FWHM en fonction des hkl. L’extrapolation de cette

droite en K = 0, donne une largeur à mi hauteur d’environ 0, 2.10−4 nm−1. Nous avons

alors estimé la taille de grain à environ 2 µm pour l’échantillon de MgGeO3-pPv (formule

de Scherrer (§ 10.3)) et nous avons négligé l’effet de taille durant l’analyse.

Ajustement de profils de diffraction

Avec le logiciel CMWP, nous analysons les profils de pics recomposés et normalisés

(§ 11.2), déterminés à partir des taches de diffraction de haute résolution affectés à leurs

grains d’origine. Les spectres contenant les profils des pics de diffraction mesurés sont

ajustés à partir d’une fonction Ith (Equ. 11.6). Cette fonction est la somme d’une ligne

de fond (background) et de fonctions théoriques Ihkl, contenant les effets de taille et de

déformation. Les effets d’autres sources de déformation et de l’instrument peuvent être

convolués aux autres effets dans la fonction théorique ajustée (Equ. 11.7).

Ith = BG(2θ) +
∑

hkl

IhklMaxI
hkl(2θ − 2θhkl0 ), (11.6)
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BG(2θ) représente la ligne de fond, IhklMax est l’intensité du pic, 2θhkl0 est la valeur de

l’angle de diffraction 2θ au centre du pic et Ihkl est le profil théorique exprimé sous la

forme de l’équation 10.11. Dans notre cas, nous n’avons pris en compte que l’effet dû aux

dislocations, auquel a été convolué l’effet de l’instrument. Ihkl s’écrit alors sous la forme :

Ihkl = Ihklinst ∗ Ihkldisloc., (11.7)

où Ihklinst est le profil instrumental mesuré, déterminé à partir de la largeur instrumentale

(§ 11.3) et Ihkldisloc. représente le profil théorique de déformation due aux dislocations.

Rappelons l’expression de l’équation 10.10 qui représente les coefficients de l’effet de

déformation :

AD(L) = exp
[
−
(
πb2/2

) (
G2C

)
ρL2f (η)

]
(11.8)

En tenant compte des équations 11.8 et 11.7, l’équation 11.6 s’écrit :

Ith = BG(2θ) +
∑

hkl

IhklMaxI
hkl
inst ∗TF−1{

(
exp

[
−
(
πb2/2

) (
G2C

)
ρL2f (η)

])
(2θ− 2θhkl0 )},

(11.9)

Chacun des grains a été analysé avec CMWP, à partir de l’ajustement de l’équa-

tion 11.6. Le terme Ihkl de cette équation représente la transformée de Fourier inverse de

l’équation 11.8 dans laquelle les paramètres de microstructure (C, ρ et η) sont dépendants.

Nous ne pouvons alors pas les ajuster simultanément. Nous avons fixé les valeurs de la

norme du vecteur de Burgers b∗, de la densité de dislocations ρ∗ et des paramètres de la

fonction de Wilkens f(η). Nous avons ensuite réalisé un ajustement des profils de chaque

grain (Equ. 11.6), afin d’ajuster, pour chaque pic de diffraction de chacun de ces grains in-

dividuels, un facteur de contraste expérimental Cexp satisfaisant l’équation 11.6 (Fig. 11.8).

Les facteurs de contraste obtenus sur nos grains seront présentés au chapitre 13.

Les facteurs de contraste Cexp décrivent l’anisotropie du champ de déplacement obtenu

à partir des profils de pics de diffraction mesurés. Afin d’interpréter l’anisotropie observée,

l’effet des dislocations d’un système de glissement donné peut être calculé et représenté

par un facteur de contraste théorique Cth. Ce dernier est calculé pour chaque type de

dislocation potentiel à partir de la théorie de l’élasticité. Pour plus de détails sur le calcul
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Fig. 11.8: Soit N le nombre de grains étudiés et n le nombre de pics dans chaque grain. A l’aide du logiciel

CMWP, pour chacun des N grains, un facteur de contraste expérimental est déterminé pour chaque (hkl).

des facteurs de contraste théoriques, le lecteur peut se référer au livre de Teodosiu (1982)

et à l’article de Borbély et al. (2003).



Chapitre 12

Détermination des systèmes de

glissement

12.1 Facteurs de contraste théoriques

Borbély et al. (2003) ont développé le logiciel ANIZC pour le calcul de facteurs de

contraste théoriques, pour des structures cubique, hexagonale et trigonale, à partir des

constantes élastiques du matériau, des paramètres de maille et des orientations des vec-

teurs b, n et g et en se basant sur les théories de Wilkens (1987), Groma et al. (1988)

et Klimanek & Kuzel (1988). b, n et g sont le vecteur de Burgers de la dislocation, la

normale au plan de glissement et le vecteur de diffraction, respectivement. Cordier et al.

(2004b) et Nyilas et al. (2006) l’ont appliqué par la suite à une structure orthorhombique.

Nous pouvons ainsi calculer, pour une structure donnée, et pour chaque système

de glissement possible dans cette structure, un facteur de contraste théorique Cth pour

chaque h, k et l correspondant aux plans de diffraction possibles de cette même structure

(Fig. 12.1).

Nous avons vu que l’anisotropie de la largeur à mi hauteur des profils expérimentaux

en fonction de G est corrigée en traçant la largeur de chaque pic en fonction de G2C dans

le tracé de Williamson-Hall modifié (§ 10.3). Nous avons également vu que logA(L) en

fonction de G2, est aussi corrigée en la traçant en fonction de G2C dans le tracé Warren-

Averback modifié (§ 11.4.1). Les facteurs de contraste théoriques utilisés dans ces tracés
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sont une signature du champ de déplacement permettant d’identifier les dislocations do-

minantes dans chacun des grains analysés et de remonter ainsi aux systèmes de glissement

actifs. Nous allons montrer dans le paragraphe suivant comment les Cexp déterminés ex-

périmentalement et décrivant l’anisotropie dans le terme G2C de l’équation 11.9, peuvent

être comparés aux facteurs de contraste théoriques afin de déterminer les dislocations

dominantes.

Fig. 12.1: Soit k le nombre de systèmes de glissement possibles dans une structure donnée et p le nombre

de réflexions possibles de cette structure. A l’aide de la théorie de l’élasticité, pour chacun des k systèmes

de glissement possibles de l’échantillon étudié, un facteur de contraste théorique peut être déterminé pour

chaque réflexion (hkl).

12.2 Optimisation des facteurs de contraste

Les facteurs de contraste expérimentaux Cexp décrits dans le chapitre précédent, sont

déterminés à partir de l’anisotropie de la déformation observée à partir des pics de dif-

fraction expérimentaux.

Dans notre analyse, nous avons fixé les valeurs des autres paramètres de microstructure

pour l’ajustement de ces Cexp (§ 11.4.2). Les valeurs numériques obtenues des Cexp, sont
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reliées à l’élargissement des profils expérimentaux dû aux dislocations, et peuvent être

interprétées physiquement en les comparant aux facteurs de contraste théoriques Cth de

chaque pic pour chaque système de glissement.

Considérons un grain donné, avec N réflexions. Pour chaque système de glissement

possible, les facteurs de contraste théoriques Cth(G, n) de chacune des N réflexions sont

calculés. G est le module du vecteur de diffraction et n le nombre de systèmes de glissement

possibles. Ils sont ensuite comparés aux facteurs de contraste expérimentaux Cexp(G) à

partir de la fonction SSR(n) (pour Sum of the Squared Residuals) suivante :

SSR(n) =
∑

G

[
KVC

V
th(G, n) +KCC

C
th(G, n)

Cexp(G)
− 1

]2

, (12.1)

avec
∑

G indiquant la somme sur les N réflexions provenant de ce grain et K étant un

facteur d’optimisation. Les indices V et C représentent les caractères vis et coin des dis-

locations, respectivement. En effet, les dislocations sont généralement de caractère mixte,

présentant, avec une certaine proportion, les caractères coin et vis. Dans un grain donné,

les facteurs de contraste Cexp(G) déterminés expérimentalement décrivent l’effet des dislo-

cations présentes dans ce grain sur chaque pic de diffraction. Pour une interprétation réelle

des facteurs de contraste expérimentaux, les facteurs de contraste théoriques Cth(G, n) de-

vant être comparés aux Cexp(G), devraient aussi décrire les deux caractères. Ceci n’avait

jamais été pris en compte auparavant par l’équipe hongroise.

Du fait de la difficulté de l’évaluation numérique de l’équation 12.1, chaque système

de glissement a été testé individuellement en supposant l’effet des autres systèmes négli-

geables. La fonction SSR(n) (Equ. 12.1) est ensuite minimisée de sorte à optimiser les

facteurs KV et KC , caractéristiques du grain et du système de glissement supposé activé.

Cette minimisation est effectuée pour chaque système de glissement possible de la struc-

ture étudiée. Finalement, dans chacun des grains, les systèmes de glissement pour lesquels

l’équation 12.1 est minimum sont sélectionnés comme systèmes de glissement possibles

dans le grain considéré.
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Exemple de minimisation

La figure 12.2 montre un exemple de résultat de minimisation de l’équation 12.1.

Les figures 12.2a et 12.2b sont le résultat de l’optimisation effectuée sur le Grain #1 de

l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa pour trois systèmes de glissement différents.

Fig. 12.2: Exemple d’optimisation des facteurs de contraste dans deux grains de l’échantillon de MgGeO3-

pPv à 90 GPa. Facteurs de contraste expérimentaux du Grain #1 (a,b) et le Grain #5 (c,d) et le

résultat de l’optimisation pour les systèmes de glissement [100](001) (a), [001](100) (c), et 1/2〈110〉{1̄10}
ou 1/2〈110〉(001) (b,d). K?Cth vaut KV C

V
th(G,n) +KCC

C
th(G,n) (cf. Equ. 12.1).
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La figure 12.2a montre le résultat de l’optimisation correspondant au système de glis-

sement [100](001)∗. Pour chaque hkl, sont tracés les facteurs de contraste Cexp(G) (le

dénominateur dans l’équation 12.1) déterminés expérimentalement, ainsi que la combi-

naison KVC
V
th(G, n) +KCC

C
th(G, n) (le numérateur dans l’équation 12.1). CV

th et CC
th sont

les facteurs de contraste théoriques de chacun de ces (hkl), correspondant au système

de glissement [100](001). KV et KC sont les paramètres d’optimisation pour lesquels

l’équation 12.1 présente un minimum. Sur la figure, K?Cth représente la combinaison

KVC
V
th(G, n) +KCC

C
th(G, n).

La figure 12.2b est le résultat de l’optimisation correspondant aux systèmes de glis-

sement 1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001)†, montrant aussi les Cexp(G) de chaque (hkl) de ce

grain et KVC
V
th(G, n) +KCC

C
th(G, n) correspondant à chacun des systèmes de glissement

1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001).

Nous observons sur ces deux figures que l’optimisation correspondant au système de

glissement [100](001) n’est pas satisfaisante. Le système de glissement [100](001) peut alors

être éliminé pour ce grain. En revanche, l’optimisation correspondant aux systèmes de

glissement 1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001) est meilleure. Ces systèmes sont donc sélectionnés

comme systèmes de glissement possibles dans ce grain.

Les figures 12.2c et 12.2d sont le résultat de l’optimisation effectuée sur un autre grain

de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa, le Grain #5. La figure 12.2c montre l’optimi-

sation pour le système de glissement [001](100), et la figure 12.2d montre l’optimisation

pour les systèmes de glissement 1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001).

En suivant le même raisonnement que pour le Grain #1, le système de glissement

[001](100) peut être éliminé pour ce grain alors que 1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001) sont

sélectionnés comme systèmes de glissement possibles.

Pour chacun des grains à analyser, cette optimisation est effectuée pour chaque sys-

tème de glissement possible afin de sélectionner les systèmes de glissement possibles dans

chacun des grains. Enfin, ceux qui se répètent régulièrement (dans la plupart des grains

analysés) sont sélectionnés comme les systèmes de glissement possibles dans l’échantillon

∗[100](001) est un des systèmes de glissement possibles de la post-perovskite. Les systèmes de glisse-

ment possibles de cette structure sont listés dans le § 13.3.
†1/2〈110〉{1̄10} et 1/2〈110〉(001) sont aussi des systèmes de glissement possibles de la post-perovskite.
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polycristallin étudié.

12.3 Détermination de la densité de dislocations

La méthode de minimisation décrite plus haut permet de sélectionner les systèmes de

glissement les plus probables dans chaque grain analysé. Par ailleurs, à partir du résultat

de l’optimisation, la densité de dislocations peut être déterminée pour chaque système de

glissement sélectionné. En effet, les facteurs d’optimisation KV et KC , correspondant à

un système de glissement sélectionné, sont proportionnels aux densités de dislocations ρV

et ρC , respectivement.

Rappelons encore une fois l’expression des coefficients de Fourier de l’effet de défor-

mation :

AD(L) = exp
[
−
(
πb2/2

) (
G2C

)
ρL2f (η)

]
(12.2)

Considérons un système de glissement Sg sélectionné comme possible dans un des grains

analysés. Pour une quantité de cisaillement b, égale au module du vecteur de Burgers

des dislocations vis et coin de densités ρV et ρC , respectivement, et tenant compte de la

combinaison KVC
V
th+KCC

C
th, et de la forme du terme de l’exponentielle de l’équation 12.2,

nous pouvons alors écrire :

b2ρVC
V
th + b2ρCC

C
th = b∗2ρ∗Cexp, (12.3)

où b∗ et ρ∗ sont respectivement les valeurs de départ des modules du vecteur de Burgers

et de la densité de dislocations, imposées lors de l’ajustement des facteurs de contraste

expérimentaux (§ 11.4.2). b et ρ sont leurs vraies valeurs physiques correspondant au

système de glissement Sg considéré.

Pour un système de glissement Sg sélectionné, la fonction SSR(Sg) (Equ. 12.1) est

minimum. Nous avons :

Cexp = KVC
V
th +KCC

C
th (12.4)

avec KV et KC les paramètres d’optimisation trouvés pour Sg
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A partir des équations 12.3 et 12.4, les densités de dislocations réelles ρV et ρC sont

alors déduites en utilisant :

ρV =
b∗2

b2
KV ρ

∗ (12.5a)

ρC =
b∗2

b2
KCρ

∗ (12.5b)
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Chapitre 13

Application à la post-perovskite

Devant les questions soulevées par l’incertitude sur les systèmes de glissement de la

post-perovskite (§ 13.5.2), nous avons appliqué la méthode CMWP aux grains de l’échan-

tillon de MgGeO3-pPv, afin de déterminer les systèmes de glissement dominants, directe-

ment à partir des profils des pics expérimentaux.

13.1 Corrélation des taches de diffraction

Nous avons analysé les 117 grains indexés de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa.

La première étape de l’analyse consiste à corréler les taches de diffraction de haute résolu-

tion à celles du détecteur en position proche afin d’identifier les taches de haute résolution

provenant par les grains indexés (§ 11.1).

Nous avons appliqué la procédure de corrélation (Fig. 13.1) aux 26021 taches (p) ex-

traites en position proche du détecteur et aux 35436 taches (l) extraites des sept différentes

positions lointaines du détecteur (§ 7.3.1). Étant donné que les taches de détecteur loin-

tain ne couvraient pas tout l’espace réciproque, et du fait des éventuelles erreurs lors de

la corrélation, nous n’avons finalement pu identifier que 1805 paires p− l.
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Fig. 13.1: Corrélation des 26021 taches (p) en position proche et 35436 taches (l) en position lointaine

du détecteur, des données de MgGeO3-pPv à 90 GPa. Les taches pour lesquelles nous n’avons pas trouvé

de paires ont été supprimées de la figure. Finalement, 1805 paires p− l ont été identifiées.

13.2 Analyse des profils de pics expérimentaux

Les taches de diffraction en positions proche et lointaine du détecteur, ainsi que le

résultat de corrélation, ont été ensuite utilisés pour la deuxième étape de l’analyse : la

détermination des profils I(2θ) de chaque tache de haute résolution (§ 11.2).

L’analyse des profils de pics de diffraction expérimentaux mesurés en haute résolution

n’a d’intérêt que si la tache provient de l’un des 117 grains indexés. Ceci limite consi-

dérablement le nombre de taches à analyser. De plus, l’analyse à l’aide de CMWP est

limitée à des grains présentant au minimum trois réflexions. Finalement, il ne nous reste

que 10 grains, avec plus de trois pics de haute résolution, pouvant être analysés en terme

de dislocations. L’orientation de ces 10 grains est représentée sur la figure 13.2.
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Pour chacun des 10 grains, nous avons appliqué la méthode CMWP afin d’ajuster

pour chaque pic un facteur de contraste expérimental Cexp. Ils sont présentés dans le

tableau 13.1.

Fig. 13.2: Figures de pôles des axes [100], [010] et [001], présentant l’orientation des 117 grains à 90 GPa,

dans le repère de l’échantillon. La direction de compression est parallèle à ys. Les points sur la figure

représentent l’orientation de chacun des 117 grains. Les couleurs sont recalculées à partir d’une fonction de

distribution d’orientation ajustée à partir de l’orientation de chaque grain. Les points blancs représentent

l’orientation de chacun des 10 grains pour lesquels les données de haute résolution ont pu être analysées.

13.3 Dislocations possibles dans la post-perovskite

Nous avons appliqué la méthode d’optimisation décrite dans le § 12.2 sur tous les

systèmes de glissement possibles dans une structure orthorhombique, de groupe d’espace

Cmcm, comme celui de la post-perovskite, en nous basant sur les critères présentés dans

le § 3.1.2.

Fig. 13.3: Les systèmes de glissement possibles dans une structure orthorhombique, de groupe d’espace

Cmcm, comme celui de la post-perovskite.
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Pour une telle structure nous envisageons onze systèmes de glissement possibles (Fig. 13.3,

§ 3.1.2) : [100](010), [100](001), [100]{011}, [010](100), [010](001), [010]{101}, [001](100),

[001](010), [001]{110}, 1/2〈110〉(001) et 1/2〈110〉{1̄10}.
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13.4 Facteurs de contraste théoriques

Afin d’interpréter les facteurs de contraste expérimentaux Cexp déduits des profils de

pics des 10 grains analysés, nous avons calculé, pour chaque type de dislocations cités

dans le paragraphe précédent, un facteur de contraste théorique Cth (§ 12.1) pour chaque

réflexion observée dans les 10 grains (Tab. 13.2). Les Cth ont été calculés en utilisant les

constantes élastiques de MgGeO3-pPv à 80 GPa (Usui et al., 2010) et les paramètres de

maille ajustés à l’aide de l’image médiane (§ 7.2.2).

Nous pouvons remarquer dans le tableau 13.2, la dépendance du facteur de contraste

en fonction de l’orientation du vecteur de diffraction g, de la normale au plan de glissement

n et du vecteur de Burgers b de la dislocation. Pour un type de dislocations donné, deux

pics de diffraction provenant de deux plans équivalents, (022) et (022̄) par exemple, ont

la même norme de vecteur de diffraction. En fonction de b et de n, le facteur de contraste

correspondant peut être différent. Deux pics de diffraction provenant d’un même plan

mais de différent ordre, (020) et (040) par exemple, ont la même orientation. Le facteur

de contraste correspondant est le même quels que soient 〈b〉 et 〈n〉.
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Dislocation
Indices de diffraction

0 2 0 0 0 2 0 2 2 0 2 2̄ 0 4 0 0 2 3 0 0 4

[001](010) coin 0,235 0,580 0,341 0,341 0,235 0,431 0,580

[001](100) coin 0,000 0,456 0,184 0,184 0,000 0,289 0,456

[001](110) coin 0,000 0,469 0,191 0,191 0,000 0,299 0,469

[001](11̄0) coin 0,000 0,469 0,191 0,191 0,000 0,299 0,469

[010](001) coin 0,661 0,159 0,219 0,219 0,661 0,175 0,159

[010](100) coin 0,459 0,000 0,061 0,061 0,459 0,019 0,000

[010](101) coin 0,494 0,000 0,081 0,081 0,494 0,034 0,000

[010](1̄01) coin 0,494 0,000 0,081 0,081 0,494 0,034 0,000

[100](001) coin 0,000 0,074 0,030 0,030 0,000 0,047 0,074

[100](010) coin 0,118 0,000 0,016 0,016 0,118 0,000 0,000

[100](011) coin 0,301 0,610 1,764 0,000 0,301 1,594 0,610

[100](01̄1) coin 0,301 0,610 0,000 1,764 0,301 0,042 0,610
1/2[110](001) coin 0,556 0,151 0,198 0,198 0,556 0,162 0,151
1/2[1̄10](001) coin 0,556 0,151 0,198 0,198 0,556 0,162 0,151
1/2[110](1̄10) coin 0,430 0,000 0,057 0,057 0,430 0,018 0,000
1/2[11̄0](110) coin 0,430 0,000 0,057 0,057 0,430 0,018 0,000

[001] vis 0,000 0,000 0,190 0,190 0,000 0,133 0,000

[010] vis 0,000 0,000 0,159 0,159 0,000 0,111 0,000

[100] vis 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000
1/2[110] vis 0,289 1,287 0,486 1,636 0,289 0,591 1,287
1/2[11̄0] vis 0,289 1,287 0,486 1,636 0,289 0,591 1,287

Tab. 13.2: Facteurs de contraste théoriques pour toutes les dislocations possibles dans une structure

orthorhombique de groupe d’espace Cmcm et pour chaque réflexion observée dans les 10 grains analysés.
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13.5 Systèmes de glissement actifs dans MgGeO3-pPv

13.5.1 Systèmes de glissement dans les grains de MgGeO3-pPv

A partir des facteurs de contraste expérimentaux déduits des pics de diffraction des

10 grains, et des facteurs de contraste théoriques pour chaque type de dislocation et de

chacune des réflexions observées, nous avons appliqué la procédure de minimisation à

chacun des grains (§ 12.2).

Pour chaque grain analysé, nous avons supposé un seul système de glissement activé,

et pour chaque système, nous avons optimisé les facteurs KV et KC afin de minimiser la

fonction SSR, en tenant compte du caractère mixte des dislocations. Nous avons ensuite

sélectionné les systèmes de glissement pour lesquels l’optimisation montrait une bonne

corrélation des facteurs de contraste Cexp et Cth. Dans chacun des grains, la solution n’est

pas forcément unique. Plusieurs systèmes de glissement peuvent donner une fonction SSR

minimale et être par la suite sélectionnés comme actifs dans le grain considéré. Ensuite,

pour chaque système de glissement sélectionné dans chacun des 10 grains, nous avons

calculé les densités de dislocations ρV et ρC (Equ. 12.5) correspondantes (Tab. 13.3).

Nous pouvons remarquer dans les équations 12.5a et 12.5b, que pour un système de

glissement donné, la valeur du facteur d’optimisation K dépend de la densité de dislo-

cations présentes dans le grain. La différence entre les valeurs des facteurs de contraste

expérimentaux Cexp (Tab. 13.1) et théoriques Cth (Tab. 13.2), qui dépend de ce facteur K

(§ 12.2), est alors liée à la densité de dislocations. Pour une densité de dislocations ρ∗ fixe

(§ 11.4.2), plus la densité de dislocation réelle ρ est élevée, plus la différence entre Cth et

Cexp est importante.
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Grain Systèmes de glissement dominants
Densité de dislocations (m−2)

Dislocations vis Dislocations coins

1
1/2〈110〉(001) 6, 8 1013 2, 0 1014

1/2〈110〉(1̄10) 9, 5 1013 3, 0 1014

2
1/2〈110〉(001) 6, 8 1013 2, 3 1014

1/2〈110〉(1̄10) 1, 0 1014 4, 6 1014

3

[010](100) 1, 4 1014 9, 6 1013

[010](001) 8, 1 1013 6, 7 1013

[010]{101} 1, 3 1014 9, 0 1013

1/2〈110〉(001) 2, 8 1013 2, 8 1014

1/2〈110〉(1̄10) 4, 9 1013 3, 4 1014

4

[001](100) 1, 0 1014 9, 4 1013

[001](010) 6, 0 1013 7, 4 1013

[001]{110} 1, 0 1014 9, 1 1013

[100](001) * 4, 7 1015

5

[010](001) 1, 0 1014 *
1/2〈110〉(001) 6, 6 1013 2, 4 1014

1/2〈110〉(1̄10) 1, 0 1014 4, 6 1014

6

[001](100) 3, 3 1014 5, 5 1013

[001](010) 3, 1 1014 4, 3 1013

[001]{110} 3, 3 1014 5, 4 1013

[010](001) 1, 4 1014 9, 2 1013

7

[010](001) 6, 6 1013 6, 8 1013

1/2〈110〉(001) 2, 4 1013 2, 3 1014

1/2〈110〉(1̄10) 4, 8 1013 2, 8 1014

8
[010](001) 3, 0 1013 8, 8 1013

1/2〈110〉(001) 1, 7 1013 3, 5 1014

9
[010](001) 2, 7 1013 8, 8 1013

1/2〈110〉(001) 1, 7 1013 3, 5 1014

10

[001](100) 5, 4 1013 1, 1 1014

[001](010) 1, 8 1014 4, 3 1013

[001]{110} 2, 0 1014 5, 4 1013

[100](001) * 2, 3 1015

Tab. 13.3: Systèmes de glissement sélectionnés dans chacun des 10 grains et les densités de dislocations

vis et coins correspondantes.
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13.5.2 Systèmes de glissement dans l’échantillon de MgGeO3-pPv

Études expérimentales et numériques

La structure en couches de la post-perovskite conduit à suggérer le plan (010) comme

plan de glissement facile (Murakami et al., 2004; Oganov & Ono, 2004; Iitaka et al., 2004).

Cette suggestion a été supportée par des études expérimentales réalisées sur CaIrO3, un

analogue de la post-perovskite MgSiO3, qui cristallise dans la structure post-perovskite

aux conditions de pression et température ambiantes. Ces études ont montré la faci-

lité du glissement des dislocations [100](010) (Yamazaki et al., 2006; Niwa et al., 2007;

Walte et al., 2007; Miyagi et al., 2008; Miyajima & Walte, 2009). Ce résultat a également

été confirmé par des simulations numériques utilisant le modèle de Peierls-Nabarro sur

MgSiO3 et CaIrO3 où le plan (010) a été suggéré comme plan de glissement important,

avec un glissement facile des dislocations [001](010) (Carrez et al., 2007b,a; Metsue et al.,

2009).

Des expériences de diffraction radiale réalisées sur MgGeO3 et MgSiO3 ont produit des

textures compatibles avec un glissement dans (100) ou {110} (Merkel et al., 2006, 2007).

Ce résultat avait déjà été suggéré à partir de calculs ab-initio sur la transition Pv-pPv

MgSiO3 (Oganov et al., 2005).

Des calculs basés sur le modèle de Peierls-Nabarro sur MgGeO3 (Metsue et al., 2009)

suggèrent que le glissement [100](001) domine la déformation plastique de cet analogue.

Les expériences récentes sur MgGeO3 et MgSiO3 suggèrent toutes le plan (001) comme

plan de glissement dominant (Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2011).

Résultats de cette étude

Les systèmes de glissement actifs dans chacun des 10 grains analysés sont présen-

tés dans le tableau 13.3. Afin de déterminer les systèmes qui dominent la plasticité de

l’échantillon de MgGeO3, nous avons sélectionné ceux qui se répètent régulièrement, dans

la plupart des grains.

Le premier type de dislocations déduit est 1/2〈110〉 dans (001), sélectionné comme

système de glissement actif dans 7 des 10 grains : Grains #1, #2 ,#3, #5, #7, #8 et #9.
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Les densités de dislocations correspondantes sont de l’ordre de 1013 m−2 et de 1014 m−2

pour les caractères vis et coin respectivement. Le système de glissement 1/2〈110〉 {1̄10} a

été sélectionné dans 5 des 10 grains : Grains #1, #2 ,#3, #5 et #7, avec une densité de

dislocations moyenne de l’ordre 1014 m−2 pour les caractères vis et coin.

Le deuxième type de dislocations, [010](001), a été sélectionné dans 6 des 10 grains :

Grains #3, #5 ,#6, #7, #8 et #9, avec une densité de dislocations moyenne de l’ordre

1014 m−2 pour les caractères vis et coin. L’activation du glissement des dislocations [010]

est contre-intuitive, étant donné que le vecteur de Burgers correspondant correspond à

une grande translation du réseau. Ceci est probablement lié à la structure particulière de

coeur de ces dislocations, comme l’ont suggéré Metsue et al. (2009).

Enfin, les dislocations [001] ont été observées dans 3 grains avec, encore une fois,

une densité de dislocations moyenne de l’ordre 1014 m−2, pour les deux caractères. De

plus, [100](001) a été sélectionné dans 2 des grains avec une densité de 1015 m−2 pour le

caractère coin.

Le plan de glissement des dislocations [001] n’a pu être déterminé. En effet, la méthode

de minimisation (§ 12.2) montrait une bonne corrélation des facteurs de contraste quel

que soit le plan de glissement. Il en est de même pour les dislocations 1/2〈110〉.

Concernant les dislocations [100], leur caractère vis n’a pu être détecté. En effet, la

plupart des réflexions mesurées sont de type 0kl, même après la re-indexation (Chap. 8).

Comme nous l’avons déjà mentionné (§ 10.2), pour les dislocations vis, la sensibilité de la

diffraction aux dislocations dépend directement du produit scalaire G · b. Ceci implique

des facteurs de contraste théoriques nuls quelle que soit la réflexion et ne permet pas de

réaliser de la procédure d’optimisation.

Quoi qu’il en soit, nous concluons que dans notre échantillon, les dislocations activées

dans MgGeO3-pPv à 90 GPa sont 1/2〈110〉 dans (001) ou {1̄10}, [010](001), avec une faible

présence de [100](001) et des dislocations [001] (Fig. 13.4).

Nos résultats montrent que le plan (010) n’est pas un plan facile dans MgGeO3-pPv,

ce qui est en désaccord avec les études réalisées sur MgSiO3 (Carrez et al., 2007b) et

CaIrO3 (Miyajima et al., 2006; Yamazaki et al., 2006; Niwa et al., 2007; Walte et al.,

2007; Carrez et al., 2007a; Miyagi et al., 2008; Miyajima & Walte, 2009; Metsue et al.,
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Fig. 13.4: Systèmes de glissement identifiés dans MgGeO3-pPv : (a) Dislocations 1/2〈110〉 glissant dans

(001) ou {1̄10} ; (b) [010](001) ; (c) [100](001) ; (d) Dislocations [001] glissant dans (100), {110}, ou (010).

Les dislocations 1/2〈110〉 et [010] ont été sélectionnés dans la plupart des grains analysés. [100] et [001]

sont observés dans moins de grains.

2009). Néanmoins, ce système de glissement n’a pas été observé dans les études réalisées

sur MgGeO3-pPv (Merkel et al., 2006; Metsue et al., 2009; Okada et al., 2010; Miyagi

et al., 2011).

D’autres études réalisées sur MgGeO3-pPv, MgSiO3-pPv, ou MnGeO3-pPv suggèrent

soit les plans {110} (Oganov et al., 2005; Merkel et al., 2006, 2007) soit le plan (001)

comme plan de glissement (Metsue et al., 2009; Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010;

Miyagi et al., 2011). Nos résultats montrent un glissement facile dans chacun de ces deux

plans, ce qui ne nous permet pas de résoudre cette controverse.

L’observation du plan (001) comme plan de glissement est néanmoins très importante

pour comprendre l’anisotropie observée dans la couche D′′. En partant de l’hypothèse que

les plans de glissements dominants de MgSiO3, déformée dans la couche D′′, sont iden-

tiques à ceux de MgGeO3-pPv à température ambiante, il est possible de rendre compte

de l’anisotropie des ondes de cisaillement dans la couche D′′. Ce point sera développé dans

la partie V.



Cinquième partie

De la plasticité de pPv à l’anisotropie

dans D′′





153

La connaissance des propriétés plastiques de la phase post-perovskite est nécessaire

pour comprendre l’anisotropie observée dans la couche D′′ (§ 1.4). Mais, comme nous

l’avons déjà mentionné dans la partie précédente, les propriétés plastiques de cette phase

sont toujours sujettes à discussion (Murakami et al., 2004; Oganov et al., 2005; Merkel

et al., 2006, 2007; Yamazaki et al., 2006; Niwa et al., 2007; Walte et al., 2007, 2009; Carrez

et al., 2007b; Miyagi et al., 2008; Miyajima & Walte, 2009; Metsue et al., 2009; Okada

et al., 2010; Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2011).

Jusqu’à présent, les études expérimentales réalisées in situ sur la post-perovskite (ou

ses analogues de haute pression), étaient limitées à des mesures de textures à partir des-

quelles les systèmes de glissement dominants étaient identifiés (Merkel et al., 2006, 2007;

Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2011). Des études directes peuvent

être réalisées par microscopie électronique en transmission afin d’identifier directement les

dislocations dominantes, comme celle réalisées par (e.g. Walte et al., 2007; Miyajima &

Walte, 2009) sur CaIrO3, un analogue de MgSiO3 stable aux conditions de pression et de

température ambiantes. Cependant, ces observations directes ne sont pas possibles sur les

phases de haute pression, qui ne sont pas stables à pression ambiante. Cette difficulté a

été à l’origine des travaux de cette thèse.
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Chapitre 14

Textures dans la post-perovskite

14.1 Textures expérimentales dans la post-perovskite

14.1.1 Représentation des textures

Les textures sont généralement représentées sur des figures de pôles inverses, qui sont

un moyen très efficace de représentation de la fonction de distribution d’orientations (ODF

pour Orientation Distribution Function). Ces figures représentent un axe de symétrie

bien particulier, la direction de compression dans le cas présent, en fonction du repère de

chaque grain. Pour chaque orientation de l’espace, elles décrivent la densité de probabilité

de trouver un cristal avec cette orientation. Un agrégat sans orientations préférentielles,

aura une probabilité de 1 m.r.d pour toutes les orientations (m.r.d pour multiples of a

random distribution). Pour un agrégat présentant des orientations préférentielles, certaines

orientations auront des probabilités supérieures à un et d’autres auront des probabilités

inférieures à un.

14.1.2 Observations antérieures de textures

Les études expérimentales du développement de texture dans différents composés de

structure post-perovskite déformés en compression axiale ont montré plusieurs types de

résultats (Merkel et al., 2006; Santillan et al., 2006; Merkel et al., 2007; Walte et al., 2007;

Miyagi et al., 2008; Okada et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2010, 2011).
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Plusieurs expériences en compression axiale ont été réalisées sur CaIrO3. L’observa-

tion de texture par imagerie en diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD pour Electron

BackScatter Diffraction) a montré que CaIrO3 déformée en presse gros volume (D-DIA

(Wang et al., 2003)) développe une texture en 010 (i.e que la plupart des grains ont leur

axe [010] parallèle à la direction de compression (Walte et al., 2007). Les expériences de

diffraction réalisées in situ sur CaIrO3 déformée en D-DIA ont aussi montré que CaIrO3

développe une texture en 010, i.e que la normale aux plans (010) est parallèle à la direction

de compression (Miyagi et al., 2008).

La déformation de Mn2O3 en CED (Santillan et al., 2006), un des analogues de la post-

perovskite, a montré à partir d’une analyse de texture en diffraction axiale que Mn2O3

développe une texture en 010. Cette texture change en 100−110 après trempe en tempé-

rature.

Les études de texture en diffraction radiale réalisées en CED sur MgSiO3 et ses ana-

logues de haute pression MgGeO3 et MnGeO3 ont montré un développement de texture

en 100−110 (Merkel et al., 2007, 2006; Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2011; Hirose et al.,

2010). D’autres études ont en revanche observé une texture en 001 dans MgSiO3 (Miyagi

et al., 2010), MnGeO3 (Hirose et al., 2010) et MgGeO3 (Okada et al., 2010; Miyagi et al.,

2011).

Toutes ces expériences ont montré trois différents types de textures développées dans

MgSiO3 et ses analogues : en 010, 100−110 et 001. La texture en 010 n’a été observée

que sur des échantillons de CaIrO3 et jamais sur MgSiO3 ou ses autres analogues comme

MgGeO3 ou MnGeO3. CaIrO3 n’est pas un bon analogue de MgSiO3 car CaIrO3 possède

des propriétés élastiques et une structure électronique différentes de celles de MgSiO3

pPv (Tsuchiya & Tsuchiya, 2007). De plus, des simulations utilisant le modèle de Peierls-

Nabarro ont montré que CaIrO3 est beaucoup plus anisotrope plastiquement que MgSiO3

et MgGeO3 (Metsue et al., 2009).

Nous pouvons alors considérer deux types de textures principales dans MgSiO3 et

ses analogues de hautes pressions comme MgGeO3 ou MnGeO3 : 100−110 et 001. Des

études expérimentales réalisées récemment ont montré l’importance du matériau de départ

(Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2011) et de la taille de grains (Miyagi et al., 2011) sur

la texture développée dans un échantillon de MgGeO3-pPv. Nous allons la discuter en
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détail.

14.1.3 Textures de transformation et de déformation

Effet du matériau de départ

Des expériences réalisées sur MgGeO3 ont montré que la phase de départ, juste avant

la synthèse de la phase post-perovskite, joue un rôle très important sur la texture induite

par la transformation (Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2011). Il a été montré aussi que

cette texture de transformation, change en accommodant la déformation plastique (Miyagi

et al., 2011).

Okada et al. (2010) et Miyagi et al. (2011) ont montré qu’une texture en 100−110 est

observée dans le cas où MgGeO3-pPv est transformée directement de la phase orthopy-

roxène (Opx). Sous l’effet de la déformation plastique, Miyagi et al. (2011) ont ensuite

montré que cette texture en 100−110 observée après la transition (Fig. 14.1a), évolue en

renforçant la texture en 100 et en développant un faible maximum en 001 (plans (001)

perpendiculaires à la direction de compression) (Fig. 14.1b), jusqu’au développement d’un

maximum très marqué en 001 (Fig. 14.1c), caractérisant ainsi une texture de déformation.

En revanche, dans le cas où MgGeO3-pPv est transformée à partir de la phase perovs-

kite (Pv), Okada et al. (2010) et Miyagi et al. (2011) ont montré que la texture observée,

induite par la transformation, est caractérisée par un maximum marqué en 001. Miyagi

et al. (2011) ont montré que sous l’effet de la déformation plastique, cette texture se

renforce en 001 (Fig. 14.1d-f).

La texture caractérisée par un maximum en 100−110 avait déjà été observée par des

mesures réalisées sur MgGeO3 et MgSiO3 pPv (Merkel et al., 2006, 2007). C’est une texture

de transformation induite par la transition Opx→pPv. Cette texture n’a pas évolué même

après compression de l’échantillon de MgGeO3-pPv de 104 GPa à 130 GPa (Merkel et al.,

2006) et de l’échantillon de MgSiO3-pPv de 145 GPa à 157 GPa (Merkel et al., 2007).
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Okada et al. (2010) ont suggéré que la raison pour laquelle Merkel et al. (2006) et Mer-

kel et al. (2007) n’ont pas réussi à développer la texture en 001 induite par la déformation

plastique est due au fait que dans ce type d’expériences de très haute pression, l’épaisseur

de l’échantillon devient très faible pour induire ces déformations très élevées.

Fig. 14.1: Figures de pôles inverses de MgGeO3-pPv déformée en CED. (a)-(c) Textures observées sur

un échantillon de MgGeO3-pPv transformé directement d’une orthopyroxène. (d)-(f) Textures observées

sur un échantillon de MgGeO3-pPv transformé de la phase perovskite (Pv). a) Texture observée après

la transition Opx→pPv à 81 GPa. b) Après compression jusqu’à 97 GPa. c) Après compression jusqu’à

109 GPa. d) Texture de Pv observée avant la transition Pv→pPv à 76 GPa. e) Texture observée après la

transition Pv→pPv à 82 GPa. f) Après compression jusqu’à 127 GPa. Données de Miyagi et al. (2011)

en diffraction radiale.

Effet de la taille de grains

Miyagi et al. (2011) n’ont pas retenu l’hypothèse d’Okada et al. (2010). Ils ont montré

que le développement de la texture en 001 de MgGeO3-pPv dépend de la taille des grains

au moment de la synthèse. En effet, ils ont effectué deux différentes mesures dans les mêmes

conditions : même échantillon, même type de CED, même type de joint, et même taille de

chambre à échantillon. La seule différence entre ces deux mesures a été la température du

chauffage laser effectué pour la synthèse de MgGeO3-pPv à partir d’une orthopyroxène.
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Leur échantillon #1 a été transformé (Opx→pPv) à 81 GPa et 2100 K (Fig. 14.2a),

puis comprimé jusqu’à 109 GPa (Fig. 14.2b-c). La taille de grains extraite de l’affinement

est de l’ordre de 30 nm. L’échantillon #2 a été transformé (Opx→pPv) à 83 GPa et 1800 K

(Fig. 14.2d), puis comprimé jusqu’à 135 GPa (Fig. 14.2e-f). La taille de grains extraite de

l’affinement est de l’ordre de 14 nm, presque la moitié de celle de l’échantillon 1.

Fig. 14.2: Figures de pôles inverses de MgGeO3-pPv déformée en CED, présentant les textures observées

sur un échantillon de MgGeO3-pPv transformé directement d’une orthopyroxène. a) Texture observée

après la transition Opx→pPv à 81 GPa et 2100 K. b) Après compression jusqu’à 97 GPa. c) Après

compression jusqu’à 109 GPa. d) Texture observée après la transition Opx→pPv à 83 GPa et 1800 K. e)

Après compression jusqu’à 136 GPa. f) Dix heures après. Données de Miyagi et al. (2011) en diffraction

radiale.

Ils ont observé que l’échantillon #1 (avec les grains les plus gros) a développé une

texture en 001 (Fig. 14.2c) beaucoup plus marquée que celle développée par l’échantillon

2 (Fig. 14.2f). Ce faible maximum observé sur l’échantillon 2 indique que ce dernier

a subi peu de déformation plastique. Un échantillon avec de petits grains possède une

limite élastique plus élevée et nécessite donc une contrainte appliquée plus élevée pour se

déformer plastiquement (loi de Hall-Petch)∗. Ceci pourrait expliquer la difficulté à générer

des orientations préférentielles dans un échantillon avec une taille de grains plus faible.

∗Ceci pourrait être expliqué aussi par le fait que la déformation se fait par glissement aux joints de

grains.
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Les observations de Miyagi et al. (2011) pourraient alors expliquer la raison pour

laquelle Merkel et al. (2006) et Merkel et al. (2007) n’ont observé que la texture 100−110

et n’ont pas réussi à développer la texture en 001 même après déformation. En effet, dans

leurs expériences, Merkel et al. (2006) et Merkel et al. (2007) ont réalisé les synthèses des

échantillons de pPv à des faibles températures, de l’ordre de 1600-1700 K générant ainsi

des grains de petites tailles, ce qui a rendu plus difficile la déformation plastique.

A partir de ces deux études (Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2011), nous constatons

que le matériau de départ joue un rôle très important sur le développement de la texture

induite par la transformation de pPv. La température de chauffage, contrôlant la taille

de grains de l’échantillon, influence fortement la déformation plastique et les orientations

préférentielles qui en résultent.

Fig. 14.3: Figures de pôles des axes [100] présentant la texture en 100 des grains de MgGeO3-pPv à 77 et

90 GPa. La direction de compression est parallèle à ys. Les points sur la figure représentent l’orientation

de chaque grain. Les couleurs sont recalculées à partir d’une fonction de distribution d’orientation ajustée

à partir de l’orientation de chaque grain.

Dans notre cas, la texture expérimentale observée juste après la synthèse de MgGeO3-

pPv à 77 GPa et ∼ 2000 K, avec la plupart des grains ayant les axes [100] parallèles à la

direction de compression, est une texture de transformation développée durant la transi-

tion Opx→pPv. Après déformation, à 90 GPa, cette texture n’a pas évolué (Fig. 14.3).
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Dans tous les cas, même si la texture que nous avons observée après la transformation

n’a pas évolué après les cycles de compression et de décompression, les systèmes de glis-

sement que nous avons déterminés à partir de l’élargissement des pics de diffraction sont

ceux d’un échantillon déformé plastiquement, au vu de la densité de dislocation obtenue

(§ 13.5.1).

14.2 Simulation de textures

14.2.1 Identification de systèmes de glissement

Les textures observées sur la post-perovskite et ses analogues de haute pression ont

été comparées plusieurs fois auparavant à des simulations numériques de plasticité poly-

cristalline afin d’identifier les systèmes de glissement dominants au cours de l’expérience

(e.g. Merkel et al., 2006, 2007; Miyagi et al., 2010, 2011).

En général, ces simulations utilisent le code VPSC (pour Visco-Plastic Self-Consistent)

de Lebensohn & Tomé (1994). Dans ce code, l’agrégat polycristallin est représenté par

un nombre discret d’orientations initiales. Avec la déformation, les grains orientés favo-

rablement tournent et l’échantillon développe donc une nouvelle texture. Cette texture

dépend des systèmes de glissement actifs. Pour déduire les mécanismes qui ont été acti-

vés lors de l’expérience, différents modèles sont définis. Pour chaque modèle, des CRSS

(§ 2.2) favorisant tel ou tel système de glissement sont appliquées. Le modèle montrant

des textures simulées se rapprochant le plus des textures expérimentales observées permet

de déterminer les systèmes de glissement dominants et activés lors de l’expérience.
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14.2.2 Propriétés sismiques

Dans le cas d’un polycristal, il est nécessaire de calculer la moyenne des constantes

élastiques du polycristal à partir de celles du monocristal et de la fonction de distribution

d’orientations (texture) du polycristal dans les conditions de pression et de température

du matériau étudié. Les moyennes de constantes élastiques sont ensuite utilisées pour le

calcul des vitesses sismiques et des directions de polarisation.

14.3 Modèles de glissement

Rappelons les systèmes de glissement identifiés dans cette étude (§ 13.5.2) : 〈110〉(001),

[010](001), 〈110〉(1̄10), [100](001) et les dislocations [001].

Nous avons utilisé le code VPSC (Lebensohn & Tomé, 1994) et le logiciel BEAR-

TEX (Wenk et al., 1998) et nous avons défini différents modèles utilisant les systèmes de

glissement sélectionnés dans cette étude (Tab. 15.1) :

– Modèle#1 : glissement facile dans les plans (001) : 〈110〉(001) et [010](001) ; glisse-

ment moins facile de 〈110〉(1̄10), [100](001) et [001] dans (100), (010) ou (110).

– Modèle#2 : combinaison de systèmes dans (001) et (1̄10) : glissement facile de

〈110〉(1̄10) et [010](001) ; glissement moins facile de 〈110〉(001), [100](001) et [001]

dans (100), (010) ou (110).

– Modèle#3 : combinaison de systèmes dans (001) et (1̄10) : 〈110〉(1̄10) et 〈110〉(001) ;

glissement moins facile de [010](001), [100](001) et [001] dans (100), (010) ou (110).

– Modèle#4 : glissement facile uniquement dans le plan (1̄10) : 〈110〉(1̄10) ; glissement

moins facile de 〈110〉(001), [010](001), [100](001) et [001] dans (100), (010) ou (110).

– Modèle#5 : glissement facile dans les plans (001) dans toutes les directions possibles :

〈110〉(001), [010](001) et [100](001) ; glissement moins facile de 〈110〉(1̄10) et [001]

dans (100), (010) ou (110).

– Modèle#6 : combinaison de systèmes dans les plans (001) et (1̄10) : 〈110〉(1̄10) et

[100](001) ; glissement moins facile de 〈110〉(001), [010](001) et [001] dans (100),

(010) ou (110).

– Modèle#7 : glissement facile dans les plans (001) : [100](001) et [010](001) ; glisse-
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ment moins facile de 〈110〉(1̄10), 〈110〉(001) et [001] dans (100), (010) ou (110).

Nous avons comparé ces sept modèles à ceux de Miyagi et al. (2010) (dernière étude

de texture publiée sur MgSiO3) et ceux de Merkel et al. (2006) (étude de texture réalisée

sur MgGeO3) (Tab. 15.1). Pour chaque modèle, nous avons simulé les textures résultant

d’une compression uniaxiale (chapitre 15). Nous avons ensuite simulé les textures sous

l’action d’un cisaillement simple (§ 16.1) pour simuler par la suite l’anisotropie dans la

couche D′′ (§ 16.2).
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Chapitre 15

Comportement de la post-perovskite en

compression

15.1 Introduction

Les simulations de textures en compression sont très importantes pour comparer les

textures simulées à des résultats d’expériences de haute pression. Dans notre cas, nous

avons déjà identifié les systèmes de glissement à partir de l’analyse des profils de pics de

diffraction (§ 13.5.2). Ces simulations nous sont utiles afin de simuler des textures à l’aide

de modèles utilisant les systèmes de glissement trouvés dans cette étude et d’identifier

ceux qui développent le même type de texture que les textures expérimentales.

Les dernières expériences réalisées sur MgSiO3 et MgGeO3 ont montré que sous l’effet

de la déformation plastique, MgSiO3 et MgGeO3 développent une texture très marquée en

001. Nous allons donc comparer les résultats de simulations des modèles du tableau 15.1

et les résultats expérimentaux afin de sélectionner les modèles les plus pertinents.
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odèles

de

M
iyagiet

al.
(2010)

et
de

M
erkelet

al.
(2006).P

our
chaque

m
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es

de
glissem

ent
quin’ont

pas

été
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odèle#

4
C

R
SS

5
1

5
5

5
*

*
*

*
A

ct.
en

com
p.

(tex
t.#

aléa)
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15.2 Prise en compte de l’effet de la texture de synthèse

Dans nos calculs, nous avons appliqué un taux de déformation axiale de 20% réalisé en

40 pas. Étant donné que le développement d’orientations préférentielles pourrait dépendre

de la texture de départ avant la déformation (§ 14.1.3), tous les calculs en compression

ont été réalisés avec trois types de texture de départ :

i) une texture aléatoire, avec 3000 grains (Fig. 15.1A). Elle sera appelée par la suite

text.#aléa ;

ii) la texture expérimentale de MgSiO3 pPv observée par Miyagi et al. (2010) juste

après la transformation Opx→pPv et présentant un maximum en 001, avec 2000

grains (Fig. 15.1B). Elle sera appelée par la suite text.#001 ;

iii) la texture expérimentale de MgGeO3 pPv observée par Miyagi et al. (2011) juste

après la transformation Opx→pPv et présentant un maximum en 100−110, avec

2000 grains (Fig. 15.1C). Elle sera appelée par la suite text.#100.

Pour les trois cas, nous avons effectué les calculs pour les sept modèles présentés dans

le chapitre précédent et pour ceux de Miyagi et al. (2010) et de Merkel et al. (2006). Le

tableau 15.1 montre les CRSS imposées pour chaque système de glissement (§ 14.2.1),

ainsi que l’activité relative de chacun à la fin de la simulation, qui indique la contribution

relative de chaque système à la déformation.
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Fig. 15.1: Figures de pôles inverses pour pPv, simulées en compression axiale après une déformation de

20% pour les différents modèles du tableau 15.1. (A), (B) et (C) sont les textures de départ utilisées pour

les simulations. (a)-(i) sont les simulations à partir de la texture de départ aléatoire (A). (j)-(r) sont les

simulations utilisant la texture de transformation de Miyagi et al. (2010) (B) comme texture de départ.

(s)-(z′′) sont les simulations utilisant la texture de transformation de Miyagi et al. (2011) (C) comme

texture de départ.
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15.3 Simulations en compression partant d’une texture aléa-

toire

En partant d’une texture aléatoire (Fig. 15.1A), et après 20% de déformation, tous les

modèles (Fig. 15.1a-i) montrent des textures simulées qui peuvent être classées en trois

familles : 1) modèles donnant une texture en 001, 2) modèles donnant une texture en

100−110 et 3) modèles donnant une texture en 001 et 100−110.

La première famille donne une texture de type 001 (Fig. 15.2). Elle correspond aux

modèles #5, #7 et celui de Miyagi et al. (2010). Dans ces trois modèles, le glissement

dans le plan (001) avec des directions de glissement variables domine la déformation.

Fig. 15.2: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles donnant une texture en 001

à partir de text.#aléa.

La deuxième famille donne une texture de type 100−110 (Fig. 15.3). Elle correspond

aux modèles #2, #4, et celui de Merkel et al. (2006). Pour ces trois cas, la déformation

est dominée par le glissement du système 〈110〉(1̄10).

La troisième famille de modèles donne une texture comportant les deux composantes

100 et 001 (Fig. 15.4). Elle correspond aux modèles #1, #3, et #6. Dans ces modèles, la

déformation est distribuée sur plusieurs systèmes, dans les plans (001) et (110).

Nous observons donc que, pour une texture de départ aléatoire, la texture de com-

pression dépend directement du plan de glissement. Si le glissement dans les plans (001)

domine la déformation, on obtient une texture de type 001. Si le glissement dans les plans

(110) domine la déformation, on obtient une texture de type 100−110. Si le glissement se

distribue dans les plans (110) et (001), on obtient une texture mixte 100−110 et 001.
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Fig. 15.3: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles donnant une texture en

100−110 à partir de text.#aléa.

Fig. 15.4: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles donnant une texture en

100−110 et 001 à partir de text.#aléa.

15.4 Simulations en compression partant d’une texture de

transformation 001

Dans cette partie, nous effectuons des simulations en compression, en prenant comme

texture de départ la texture de la figure 15.1B. Elle correspond à la texture expérimentale

obtenue par Miyagi et al. (2010) après la synthèse de MgSiO3 pPv à 148 GPa et ∼ 3500 K.

Cette texture est caractérisée par un maximum d’amplitude 4, 6 m.r.d en 001.

Dans ce cas, nous pouvons regrouper nos simulations en deux familles : la première

famille regroupe les modèles renforçant le maximum en 001 (Fig. 15.5), la seconde famille

regroupe les modèles diminuant ce maximum en 001 et redistribuant une partie de la

texture vers 100 (Fig. 15.6).
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Les modèles #1, #5, #6, #7, et celui de Miyagi et al. (2010) appartiennent à la

première famille et renforcent donc le maximum en 001 (Fig. 15.5). Dans tous les cas, ces

modèles ont une activité importante sur le plan (001), mais certains, comme le modèle

#6 par exemple, ont une activité plastique importante du système 〈110〉(1̄10).

Fig. 15.5: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles renforçant le maximum en

001 à partir de text.#001.

Les modèles #2, #3, #4, et celui de Merkel et al. (2006) appartiennent à la seconde

famille et redistribuent donc une partie de la texture vers 100 (Fig. 15.6). Dans ces modèles,

le système 〈110〉(1̄10) domine la déformation et explique ce comportement.

Nous constatons donc que, partant d’une texture en 001, les modèles avec un glisse-

ment 〈110〉(1̄10) dominant génèrent un second maximum en 100, ce qui n’est pas observé

dans l’expérience. Il existe une exception cependant : le modèle #6. Ce modèle est carac-

térisé par un glissement important de 〈110〉(1̄10), associé à un glissement important de

[100](001).

Dans ce cas, les modèles compatibles avec les mesures de textures expérimentales sont

ceux dominés par le glissement dans le plan (001) ou une combinaison de glissement de

〈110〉(1̄10) et [100](001).
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Fig. 15.6: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles diminuant le maximum en

001 mais étalant la distribution entre 001 et 100, à partir de text.#001.

15.5 Simulations en compression partant d’une texture de

transformation 100−110

Ici, nous effectuons des simulations en compression, en prenant comme texture de

départ la texture expérimentale obtenue par Miyagi et al. (2011) après la synthèse de

MgGeO3 pPv à 81 GPa et ∼ 2100 K. Cette texture est caractérisée par un maximum

d’amplitude 1, 7 m.r.d entre 100 et 110.

Fig. 15.7: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles qui préservent la texture en

100 et développent un maximum en 001 à partir de text.#100.

Dans ce cas, les simulations peuvent être décomposées en deux familles. Dans la pre-

mière famille de modèles, le maximum en 100−110 est partiellement redistribué vers 001

(Fig. 15.7). La seconde famille de modèles renforce le maximum en 100 (Fig. 15.8).
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Expérimentalement, il a été observé que, si la déformation plastique est suffisante,

le maximum de texture se situe en 001. Les modèles en accord avec l’expérience appar-

tiennent donc à la première famille.

Les modèles #5, #6, #7 et celui de Miyagi et al. (2010) appartiennent à la première

famille (Fig. 15.7). Ils permettent donc une redistribution de la texture vers un maximum

en 001. Ces modèles présentent une combinaison de systèmes de glissements distribués

dans les plans (110) et (001). En revanche, ils comportent tous une activité importante

selon [100](001).

Les modèles #1, #2, #3, #4 et celui de Merkel et al. (2006) renforcent le maximum

en 100 (Fig. 15.8). Les systèmes de glissement sont variés, dans les plans (001), (110), ou

une combinaison des deux. Nous remarquons cependant que le système [100](001) est peu

actif dans chacun de ces modèles.

Fig. 15.8: Les figures de pôles inverses simulées correspondant aux modèles qui renforcent la texture en

100, à partir de text.#100.

Nous constatons donc que la relation entre le plan de glissement et la texture obtenue

n’est pas directe. Il ne suffit pas qu’un glissement soit dominant dans le plan (001) pour

générer un maximum en 001. De même, un glissement important dans le plan (110)

n’interdit pas la génération du maximum en 001 (e.g. modèle #6). Par contre, une activité

importante sur [100](001) est nécessaire pour reproduire les observations expérimentales.
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15.6 Conclusion

Nous avons vu que les simulations en compression de chacun des modèles du ta-

bleau 15.1 n’ont pas développé la même texture en fonction de la texture de départ utilisée

(§ 15.3, 15.4 et 15.5). La texture de départ utilisée dans ces simulations a un effet sur

le développement d’orientations préférentielles sous l’effet de la déformation. Elle est par

conséquent très importante pour comparer les simulations aux textures expérimentales.

A partir d’une texture de départ aléatoire, les textures simulées en compression sont

directement liées au plan de glissement. En revanche, ce lien n’est plus direct si la tex-

ture de départ n’est plus aléatoire. Toutefois, la texture expérimentale développée en fin

de déformation donne un maximum en 001 quelle que soit la texture observée après la

transformation.

Les modèles #5 #6, #7 et celui de Miyagi et al. (2010) sont en accord avec les

expériences quelle que soit la texture de départ (001 ou 100−110). Ces modèles favorisent

le glissement des plans (001) ou une combinaison de (001) et (110) et nécessitent tous une

activité importante du système [100](001).

Récapitulons les systèmes de glissement identifiés dans cette étude (§ 13.5.2) : -

〈110〉(001), [010](001) et 〈110〉(1̄10) : (sélectionnés dans la plupart des grains) ; - [100](001)

et les dislocations [001] : (sélectionnés dans moins de grains).

Le modèle #5 favorise les systèmes [100](001), [010](001) et 〈110〉(001) et le modèle

#7 favorise [100](001) et [010](001). Ceci est donc en accord avec le fait que 〈110〉(001)

et [010](001) sont identifiés dans la plupart des grains et confirme l’hypothèse de (001)

comme plans de glissement dominants (Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2010; Hirose

et al., 2010; Miyagi et al., 2011).

Le modèle #6 favorise les systèmes de glissement [100](001) et 〈110〉{1̄10}. Les plans

{110}, sélectionnés dans la plupart des grains, pourraient être des plans de glissement

dominants dans pPv mais à condition d’une activité importante du système [100](001).

Le système [100](001) n’a été considéré actif que dans deux des dix grains de MgGeO3-

pPv analysés (§ 13.5.2), mais les données étaient biaisées. La plupart des réflexions mesu-

rées étaient de type 0kl et nous n’avons pas pu détecter le caractère vis des dislocations

[100] ; par conséquent, le résultat de la procédure d’optimisation des facteurs de contraste
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a été biaisé (§ 12.2). Toutefois, l’activité de ce système s’avère être très importante pour

reproduire la texture expérimentale de pPv développée sous l’effet de la déformation plas-

tique.
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Chapitre 16

Comportement de la post-perovskite en

cisaillement

16.1 Textures

Les conditions expérimentales de cette étude : température ambiante, contraintes éle-

vées et échelle de temps de l’expérience, ne correspondent pas aux conditions dans les-

quelles la déformation s’effectue réellement dans D′′. A la base du manteau, la déformation

de pPv s’effectue à haute température, sous l’effet de faibles contraintes, et à une échelle

de temps géologique qui dépasse largement l’échelle de réalisation des expériences.

Étant donné la difficulté de réalisation de ces expériences à haute température et l’im-

possibilité d’une déformation expérimentale à l’échelle de temps géologique, nous sommes

partis de l’hypothèse que les systèmes de glissement identifiés dans cette étude corres-

pondent à ceux de MgSiO3-pPv déformée dans D′′.

Il est évident que les modèles géodynamiques sont les plus appropriés pour modéliser la

convection de la Terre interne. Mais, pour une question de simplicité, nous avons simulé le

développement d’orientations préférentielles en utilisant un modèle de déformation plas-

tique ne comportant que du cisaillement simple. Pour ces simulations, nous avons utilisé

les modèles qui reproduisent le mieux les textures expérimentales observées récemment

(§ 15.6) : les modèles #5, #6 et #7 ainsi que le modèle de Miyagi et al. (2010).
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Nous avons simulé les textures sous l’action d’un cisaillement simple en appliquant une

déformation de ε12 = ε21 = 0.5 et en utilisant une texture de départ aléatoire (text.#aléa,

Fig. 15.1A).

La figure 16.1 montre les figures de pôles représentant l’orientation des axes [100], [010]

et [001] obtenue avec les modèles #5, #6 et #7 et celui de Miyagi et al. (2010) en fin de

déformation.

Fig. 16.1: Figures de pôles des axes [100], [010] et [001] d’un agrégat de pPv déformé en cisaillement

simple. a), b) et c) sont les simulations des modèles #5, #6 et #7, d) est calculée en utilisant le modèle

plastique de Miyagi et al. (2010) (Tab. 16.1). Les flèches indiquent la direction du cisaillement.

Avec les quatre modèles, nous obtenons des orientations préférentielles importante

des axes [010] (Fig. 16.1a-d). Avec les modèles #5, #6 et celui de Miyagi et al. (2010)

nous obtenons en plus des orientations préférentielles des axes [001] (Fig. 16.1a, 16.1b et

16.1d).

Les axes [010] sont alignés avec la direction du maximum d’élongation pour les quatre

modèles et les axes [001] sont alignés avec la direction opposée pour les modèles #5, #6

et celui de Miyagi et al. (2010). Dans tous les cas, ces modèles ont une activité importante
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sur le plan (001), excepté le modèle #6 qui a en plus une activité plastique importante

du système 〈110〉(1̄10).

Ces orientations sont très importantes pour les simulations d’anisotropie (§ 14.2.2).

Nous avons utilisé les textures développées par les modèles #5, #6, #7 et celui de Miyagi

et al. (2010) (Fig. 16.1a-d) pour calculer les propriétés sismiques macroscopiques de pPv

dans les conditions de pression et de température de la couche D′′, pour ainsi tenter de lier

les observations microscopiques (glissement de dislocations) aux observations sismiques

macroscopiques.

〈110〉(001)〈110〉(1̄10)[010](001)[100](001) [001] [001](100)[010](100)[001]〈110〉
Modèle#5 CRSS 1 5 1 1 5 * * *

Act. en cis. 0, 253 0, 333 0, 102 0, 303 0, 008 * * *

Modèle#6 CRSS 5 1 5 1 5 * * *

Act. en cis. 0, 048 0, 563 0, 027 0, 323 0, 038 * * *

Modèle#7 CRSS 5 5 1 1 5 * * *

Act. en cis. 0, 006 0, 332 0, 299 0, 351 0, 012 * * *

Miyagi et al. CRSS * 3 1.5 1 * 2 2 4

Act. en cis. * 0, 271 0, 229 0, 321 * 0, 041 0, 126 0, 013

Tab. 16.1: CRSS correspondant aux modèles #5 et #6, utilisant les systèmes de glissement actifs sélec-

tionnés dans cette étude, ainsi que le modèle de Miyagi et al. (2010). Pour chaque modèle, nous avons listé

l’activité relative de chaque système en fin du calcul VPSC en cisaillement simple. Les étoiles indiquent

les systèmes de glissement qui n’ont pas été activés.

16.2 Anisotropie dans D′′

Nous avons utilisé les propriétés élastiques monocristallines de pPv sous une pression

de 135 GPa et une température de 4000 K (Stackhouse et al., 2005). Pour chacun des

modèles #5, #6, #7 et celui de Miyagi et al. (2010) présentant la texture des figures 16.1a,

16.1b, 16.1c et 16.1d, les propriétés moyennes d’un agrégat de pPv polycristallin ont été

calculées en utilisant la méthode de moyenne géométrique. A partir de ces propriétés

élastiques moyennes, les vitesses de propagation des ondes sismiques qui dépendent des

propriétés élastiques de l’agrégat, ont ensuite été calculées dans différentes directions.
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Nous nous sommes intéressés à l’anisotropie des vitesses des ondes de cisaillement qui

est représentée sur la figure 16.2. Pour une direction de propagation donnée, les ondes

S1 et S2 polarisées orthogonalement n’ont pas forcément la même vitesse. La figure 16.2

représente l’anisotropie (dVS), qui est la différence entre la vitesse des ondes de cisaillement

rapides et lentes (S1 et S2). La direction de polarisation des ondes de cisaillement rapides

est aussi indiquée sur la figure.

Pour les ondes de cisaillement se propageant parallèlement à la direction de cisaille-

ment et à la CMB, ([1] sur la figure 16.2), les modèles #5, #6 et #7 montrent une

anisotropie variant entre 0, 5% et 1, 5%. Dans cette direction de propagation, les ondes

rapides sont polarisées horizontalement (parallèlement à la CMB). Le modèle de Miyagi

et al. (2010) produit une anisotropie de l’ordre de 2, 0% avec des ondes rapides polarisées

horizontalement.

Fig. 16.2: Pourcentage d’anisotropie : différence de vitesse de propagation des ondes de cisaillement

rapides et lentes (dVS), de MgSiO3 pPv en fin de déformation en cisaillement simple : ε12 = 0.5. (a), (b)

et (c) sont les simulations réalisées avec les modèles #5, #6 et #7. (d) est celle réalisée avec le modèle

de Miyagi et al. (2010) (Tab. 16.1). La CMB est dans le plan horizontal. L’échelle est en pourcentage

d’anisotropie et les traits indiquent la direction de polarisation de l’onde de cisaillement rapide.

Pour les ondes de cisaillement se propageant parallèlement à la CMB et perpendicu-

lairement à la direction de cisaillement ([3] sur la figure. 16.2), les modèles #5, #6 et #7

produisent une anisotropie de l’ordre de 1, 0% et le modèle de Miyagi et al. (2010) déve-

loppe une anisotropie de l’ordre de 0, 5%. Les quatre modèles produisent une inclinaison

de la direction de polarisation des ondes de cisaillement rapides de ∼ 45◦ par rapport à

la polarisation horizontale.

Nous observons aussi pour les autres directions de propagation intermédiaires des ondes

de cisaillement selon la CMB, des anisotropies variant de 1 à ∼ 2%, avec une inclinaison
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de la direction de polarisation des ondes VS rapides inférieure à 45◦. Ceci correspondrait

donc à des observations de type VSH > VSV en sismologie (i.e que les ondes de cisaillement

polarisées horizontalement (parallèlement à la CMB) sont plus rapides que celles polarisées

verticalement (perpendiculairement à la CMB).

Des simulations basées sur des modèles de convection ont montré que les modèles fa-

vorisant les plans (001) (Miyagi et al., 2010; Wenk et al., 2011) produisent une anisotropie

avec des ondes VS rapides polarisées horizontalement (VSH > VSV ).

Dans nos modèles, les plans (001) ou une combinaison de (001) et (110) sont favorisés.

Nous trouvons aussi que pour la plupart des directions de propagation des ondes de

cisaillement selon la CMB, la direction de polarisation des ondes de cisaillement rapides

est horizontale, donc avec VSH > VSV . Ceci est globalement en accord avec les observations

sismiques qui montrent que dans la plupart des régions de D′′, VSH > VSV (e.g. Lay et al.,

1998b; Panning & Romanowicz, 2004, 2006; Wookey & Kendall, 2007; Nowacki et al.,

2011) (cf.§ 1.4.1).

Un agrégat polycristallin de pPv avec les plans (001) ou (110) comme plans de glis-

sement mais avec une activité importante du système [100](001), peut alors expliquer les

observations d’anisotropie sismique dans D′′ : anisotropie de l’ordre de 2, 0% et direction

de polarisation des ondes S rapides parallèle à la CMB. Toutefois, de meilleurs données

expérimentales sont nécessaires pour une meilleure estimation des systèmes de glissement

dominants et secondaires. Ces systèmes pourront alors être utilisés dans un modèle géo-

dynamique (plutôt que du cisaillement simple) afin de comparer les simulations avec les

observations sismiques.
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L’objectif de ces travaux visait à développer une nouvelle technique de détermination

des microstructures de déformation à partir de l’analyse des profils de pics de diffraction

X. Ces travaux ont, en particulier, porté sur l’étude des dislocations au sein d’échantillons

dans les conditions de pression de la Terre profonde. En effet, l’anisotropie sismique ob-

servée dans le manteau est en grande partie liée aux développements d’orientations pré-

férentielles des minéraux qui le constituent. Ces orientations préférentielles sont générées

par le mécanisme de glissement de dislocations.

Malgré les énormes progrès accomplis par l’expérimentation en haute pression, les

études expérimentales réalisées in situ en CED de la plasticité des minéraux du manteau

sont indirectes. Elles se limitent à des mesures de textures à partir desquelles les systèmes

de glissement dominants sont identifiés. Dans cette thèse, l’objectif était de déterminer

directement les systèmes de glissement, in situ et sous haute pression, à partir de l’effet

des dislocations sur le profil des pics de diffraction.

Afin d’étudier les dislocations en terme de densité et de vecteur de Burgers, l’analyse

des profils de pics est réalisée sur des grains individuels. De ce fait, la technique de la

diffraction 3D a été utilisée pour extraire des grains individuels à partir de données de

diffraction sur poudre. Malgré les nombreuses études réalisées à l’aide de cette technique

en conditions ambiantes, son application sous haute pression reste restreinte. De nom-

breux développements ont donc été élaborés durant cette thèse afin d’améliorer la pro-

cédure d’indexation de grains d’un échantillon polycristallin déformé en cellule diamants.

Nous avons ensuite appliqué ces développements à l’étude d’échantillons polycristallins de

MgGeO3 post-perovskite et de SiO2 stishovite de sorte à extraire des grains individuels

avec l’orientation, la position et les contraintes déviatoriques subies par chacun.
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Les résultats obtenus sur MgGeO3-pPv ont permis de valider la méthode. Nous avons

extrait 117 grains de l’échantillon polycristallin à 90 GPa. Pour chacun, nous avons dé-

duit la position, l’orientation et le tenseur de déformation. Toutefois, l’application de la

méthode sur la stishovite s’avère moins efficace.

Quelques incertitudes subsistent, en particulier sur le tenseur de contraintes subies

par chacun des grains. Cependant, nos données ont reproduit la direction de compression

de l’expérience ; la technique, qui nécessite toutefois d’être affinée, est donc validée. Un

des paramètres qui pourrait améliorer la technique serait l’utilisation de cellules avec une

plus large ouverture. Un autre paramètre serait l’intégration de l’effet de la position des

grains et des contraintes subies par chacun dans le logiciel d’indexation, avec une méthode

d’estimation des barres d’erreurs.

Nous avons également montré qu’il est désormais possible d’identifier, in situ et sous

haute pression, les systèmes de glissement actifs dans les grains constituant un polycristal

déformé en cellule diamants. L’analyse fine des profils de pics de diffraction X, commu-

nément utilisée dans le domaine de la métallurgie et de la science des matériaux, a été

appliquée ici sur des grains extraits de l’échantillon de MgGeO3-pPv à 90 GPa. Seuls 10

grains de MgGeO3-pPv présentaient des données de qualité suffisante pour appliquer la

méthode. Nous avons identifié les systèmes de glissement actifs dans chacun des 10 grains

ainsi que les densités de dislocations correspondantes. Nous avons trouvé que les glisse-

ments activés dans MgGeO3-pPv à 90 GPa sont 1/2〈110〉 dans (001) ou {1̄10}, [010](001),

et une faible présence de [100](001) et des dislocations [001], avec une densité de disloca-

tions moyenne de 1014 m−2.

Quelques incertitudes subsistent aussi, que ce soit vis à vis de l’ajustement des profils

de diffraction ou de la détermination des systèmes de glissement qui teste les systèmes

individuellement en négligeant l’effet des autres systèmes.

Nous avons ensuite effectué des simulations de texture en compression afin de compa-

rer des modèles basés les systèmes de glissement identifiés ici avec la texture expérimentale

développée dans la post-perovskite sous l’effet de la déformation plastique. Nous avons

conclu que les modèles compatibles avec les mesures expérimentales sont ceux dominés

par le glissement dans les plans (001) ou (110), avec une activité importante du système

[100](001). Ces modèles ont été enfin utilisés pour simuler l’anisotropie dans D′′. Les ré-
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sultats obtenus sont globalement en accord avec les observations sismiques dans la plupart

des régions de D′′ et confirment donc l’hypothèse selon laquelle les plans de glissement

(001) dominent dans la post-perovskite. Notons toutefois que les plans {110}, sélectionnés

dans la plupart des grains, pourraient aussi être des plans de glissement dominants dans

pPv, et ce à condition qu’une activité importante du système [100](001) soit présente.

Ces travaux prouvent donc qu’il est maintenant possible d’étudier de manière quanti-

tative les dislocations dans les minéraux du manteau directement, in situ sous pression,

sans synthèse de monocristaux, ni trempe vers les conditions ambiante de pression. Ceci

sera très utile à la compréhension et la modélisation des mouvements de convection et

du développement d’anisotropie sismique dans le manteau. Par ailleurs, cette technique

pourrait aussi être appliquée in situ dans les conditions de pression et de température de

la Terre profonde. Pour ce faire, le développement d’un dispositif de chauffage laser dédié

aux expériences de déformation en cellules diamants et installé sur la ligne synchrotron

de diffraction 3D devra être envisagé.
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High resolution three-dimensional x-ray diffraction study of
dislocations in grains of MgGeO3 post-perovskite at 90 GPa
Carole Nisr1, Gábor Ribárik2, Tamás Ungár2, Gavin B. M. Vaughan3, Patrick
Cordier1, Sébastien Merkel1

Abstract. MgGeO3 post-perovskite (pPv) is a lower pressure analogue of MgSiO3-pPv,
which is believed to be the main consituent of the Earth’s D” layer. Understanding the
physical properties of this phase is critical to explain seismological observations as seis-
mic anisotropy is likely linked to lattice preferred orientation in post-perovskite, which
is governed by the motion of defects such as dislocations. Here, we apply in-situ three-
dimensional X-ray diffraction to a polycrystalline sample of MgGeO3-pPv at 90 GPa.
We demonstrate how the method can be used to follow individual grains within the ma-
terial, including their individual orientations, positions, and strain tensors. We then use
X-ray line profile analysis to characterize dislocations in the grains. The most probable
slip systems are 1/2〈110〉 gliding on {1̄10} or (001) and [010](001), with a smaller con-
tribution of [100](001) and [001] dislocations. These slip systems are shown to be con-
sistent with observations of seismic anisotropy in D”.

1. Introduction

The core-mantle boundary is a key region for understand-
ing the deep Earth, and seismic studies have revealed com-
plex structures that are not observed in the overlying lower
mantle [Gurnis et al., 1998]. Among these are the observa-
tions of seismic anisotropy with VSH > VSV in high velocity
regions such as the circum-Pacific and varied anisotropy in
low velocity regions such as beneath the central Pacific and
South Africa [Panning and Romanowicz , 2004; Wookey and
Kendall , 2007]. This anisotropy can likely be attributed
to the orientation of post-perovskite induced by plastic de-
formation [Wookey et al., 2005] although other hypothesis
have been formulated [Kendall , 1998]. Unfortunately, uncer-
tainty remains regarding the deformation mechanisms of this
phase [Murakami et al., 2004; Oganov et al., 2005; Merkel
et al., 2006, 2007; Yamazaki et al., 2006; Niwa et al., 2007;
Walte et al., 2007, 2009; Carrez et al., 2007; Miyagi et al.,
2008; Miyajima and Walte, 2009; Metsue et al., 2009; Okada
et al., 2010; Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi
et al., 2011].

It is usually assumed that textures result from deforma-
tion through the movement of dislocations along slip sys-
tems. So far, in-situ high pressure experimental studies
on MgSiO3-pPv and its high pressure analogues were lim-
ited to the measurement of texture, from which slip sys-
tems were inferred [Merkel et al., 2006, 2007; Okada et al.,
2010; Miyagi et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al.,
2011]. Ideally, one would use techniques such as Transmis-
sion Electron Microscopy (TEM) in order to identify defect
structures directly [Walte et al., 2007; Miyajima and Walte,
2009]. However, this can not be done for most high pressure
phases, such as MgSiO3-pPv.

1Unité Matériaux et Transformations (UMET), CNRS,
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X-ray Line Profile Analysis (XLPA) on single crystals
[e.g. Yuming et al., 1982; Cerný et al., 2000; Ungár et al.,
2001; Barabash et al., 2002] is a powerful technique for di-
rect characterization of defect microstructure in crystalline
materials at the grain scale, including those that can not
be studied in a TEM. However, MgSiO3-pPv single crys-
tals cannot be made and this material can not be quenched
to ambient pressure. Three Dimensional X-ray Diffraction
(3D-XRD) method was developed for characterizing the ori-
entation and constitution of single grains in a polycrystalline
aggregate [e.g. Margulies et al., 2001; Larson et al., 2002;
Jensen et al., 2006] and later extended for high resolution
XLPA for obtaining the substructure of those grains [Ungár
et al., 2010]. Here, we show how this can be used in-situ
under high pressure.

Germanates have long been regarded as suitable low-
pressure analogs for silicates [e.g. Dupas-Bruzek et al., 1998;
Lawlis et al., 2001] and similar textures were observed in
both materials under equivalent experimental conditions
[Merkel et al., 2006, 2007; Okada et al., 2010; Miyagi et al.,
2010, 2011]. As such, it is a good material for experimen-
tal development and understanding the plastic behavior of
post-perovskite under pressure. In this paper, we demon-
strate the use of 3D-XRD to locate 117 individual grains
within a polycrystalline sample of MgGeO3-pPv at 90 GPa,
including their orientations, positions, and strain tensors.
We later show how XLPA can also be applied in-situ to 10
of those grains in order to extract detailed information about
the plasticity of this type of material.

2. Experimental details
2.1. Sample synthesis

The starting material was exactly the same MgGeO3

orthopyroxene as in Merkel et al. [2006] and Kubo et al.
[2006, 2008], mixed with 10 wt% Pt powder that served as
both a pressure standard and laser absorber. The mixed
MgGeO3-Pt powder was loaded in a diamond anvil cell
(DAC) with 300 µm tip diameter flat anvils, a rhenium gas-
ket, and a 130 µm diameter hole, and converted to the post-
perovskite phase using laser heating at P ∼ 77 GPa. In
order to avoid any contamination, MgGeO3 orthopyroxene
with no platinum was used as a pressure medium.

2.2. Data collection

Diffraction images were collected on the ID11 beamline of
the ESRF using a ∼ 40µm diameter collimated monochro-

1
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matic X-ray beam at λ = 0.31Å. The scattered radiation
was detected by a fiber-optic coupled FReLon area detector
[Labiche et al., 2007], having a 100× 100 µm2 pixel size and
a 100× 100 mm2 aperture.

Diffracted images were recorded at two distances from the
specimen (Fig. 1): 152.33 mm in the close-detector position,
and ∼ 800 mm in the high resolution far-detector mode. In
close position, detector distance and tilt were calibrated us-
ing a LaB6 standard. The detector was moved over large
distances during the experiment and, because of time and
practical constraints, sample to detector distances could not
be recalibrated. Moreover, the goal of the experiment be-
ing the study of defects induced by deformation, we did not
relax the stress in our samples before the measurements.
Errors on unit cell determination are therefore significant.

The DAC itself was placed on a ω-goniometer, with a
similar setup to that of Ungár et al. [2010]. At each step in
the experiment, diffraction patterns were first recorded on
the detector positioned close to the sample for determining
the orientation of individual grains in the specimen and as-
signing diffraction spots to their grain of origin, following
the technique of 3D-XRD. The high angular resolution data
required for XLPA were obtained with the detector placed
further from the sample.

After synthesis, diffraction data did not show any measur-
able broadening on the far detector to perform XLPA. Cy-
cles of pressure increases and decreases were then performed
to introduce dislocations in the specimen. This resulted in
a final pressure of ∼ 90 GPa and measurable broadening.

2.3. Images and spot extraction

Diffraction data originating from very small grains can
not be treated individually and give rise to continuous De-
bye rings; diffraction data originating from the diamonds
and larger grains in the sample give rise to spots that are
clearly visible on the images (Fig. 2a). In this study, we are
mostly interested in the data originating from those larger
grains.

For each pixel on the detector, we calculate the median
value of the intensities measured over a range of ω. The
median image (Fig. 2b) shows the diffraction originating
from the smaller grains within the sample, along with the
background signal. For each diffraction image, we then sub-
tract this median. Spots from the individual larger grains
are then clearly visible (Fig. 2c) and can be extracted using
a simple high pass filter (Fig. 2d). Diamond spots are then
manually removed from the indexation. This procedure is
carried out using algorithms found in the Fable package,
available online at http://fable.wiki.sourceforge.net/, along
with in-house routines.

3. Three dimensional x-ray diffraction
analysis
3.1. Coordinate transformations

The basics of 3D-XRD have been described previously
[e.g. Lauridsen et al., 2001; Poulsen, 2004]. It relies on cou-
pling monochromatic x-ray diffraction and the rotation of
the sample with ray tracing the positions and orientations of
hundreds of grains. Also, note that other techniques based
on Laue diffraction are also available [Larson et al., 2002]
and have been attempted in DAC experiments [Ice et al.,
2005]. Here, we will only present a short summary of the
method we used. Detailed equations can be found in Lau-
ridsen et al. [2001] and Poulsen [2004].

Four Cartesian coordinate systems are introduced: the
laboratory system, the ω-axis system, the sample system,
and the Cartesian grain system. In each system, we describe
the orientation of the scattering vector G.

The laboratory coordinate system Kl is defined with xl

along the incoming beam, yl transverse to it in the horizon-
tal plane, and zl in the vertical direction, parallel to the ω

rotation axis. The ω system Kω is attached to the ω go-
niometer. For ω = 0, the laboratory and ω systems are
the same. The scattering vector transforms as Gl = ΩGω,
where Gl and Gω are the scattering vectors expressed in
Kl and Kω, respectively, and Ω is a rotation matrix. The
sample coordinate system Ks is fixed with respect to the
sample and attached to the ω goniometer. In our case, the
compression direction of the DAC was parallel to yω and we
assumed that Ks ≡ Kω.

The crystallographic orientation of a grain with respect
to the sample is given by the U−1 matrix, i.e. Gs = UGc,
where Gc is the diffraction vector in the Cartesian grain sys-
tem Kc, fixed to the reciprocal lattice of the corresponding
grain. Finally, Gc and Ghkl = (h, k, l), the diffraction vector
in the reciprocal system, where h, k, and l are the diffrac-
tion indices of the diffraction spot, can be related with the
B matrix using Gc = BGhkl. For an orthorhombic material
like MgGeO3-pPv, we have

B =

[
1/a 0 0
0 1/b 0
0 0 1/c

]
, (1)

where a, b, and c are the unit cell parameters of the grain.
Using basic diffractometer equations, the scattering vec-

tor G can be expressed in Kl as

Gl =
2π

λ

[
cos(2θ)− 1
− sin(2θ) sin(η)
sin(2θ) cos(η)

]
, (2)

where λ is the wavelength, 2θ is the diffraction angle, and η
is the azimuth angle on the detector. The Ω rotation ma-
trix is also known from the experimental setting. Finally,
we have

Gl = ΩUBGhkl, (3)

where U and B are the matrices to be determined.

3.2. Pressure calibration

Cell parameters for MgGeO3-pPv and Pt were estimated
using the integrated median diffraction images (Fig. 3). Af-
ter synthesis, the unit cell parameters of Pt indicate a pres-
sure of 79 GPa, according to the equation of state of Holmes
et al. [1989]. The unit cell parameters of MgGeO3-pPv cor-
respond to a pressure of 75 GPa, using the equation of state
of Hirose et al. [2005]. We therefore assume a pressure of
77±2 GPa. At this point, diffraction data from MgGeO3 did
not show any measurable line broadening on the far detector
data, implying a very low population of defects. Several cy-
cles of pressure increases and decreases were then performed
to introduce dislocations in the specimen. Pressure deduced
from Pt was then 96 GPa whereas the pressure deduced
from the sample itself was 84 GPa. We therefore assume an
average pressure of 90 ± 6 GPa. This operation resulted in
measurable broadening in the far detector data.

3.3. Indexation procedure

The indexation of individual grains is done using Im-
ageD11, part of the Fable package. Individual grains are
identified when 7 to 10 or more spots in the close detec-
tor diffraction images are shown to originate from a single
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orientation. The U and B matrices of the grain are then
optimized iteratively.

At 90 GPa, 22000 spots were extracted from the diffrac-
tion images on close detector position, from which we were
able to index 117 grains. Fig. 4 presents the orientations of
the indexed grains, relative to the sample coordinate system
Ks. We find that, for most grains, the [100] axes are aligned
parallel to the compression direction ys and that 010 and 001
poles are randomly distributed perpendicular, in the (xs-zs)
plane. This is in agreement with previous experiments on
this material [Merkel et al., 2006; Okada et al., 2010] that
found a strong 100-110 texture in MgGeO3-pPv synthesized
from orthopyroxene in the laser-heated DAC.

3.4. Correction in position

Grains in the experiment are confined within the gas-
ket hole and between the two diamond anvils. The gasket
hole diameter was about 130 µm. According to pre- and
post-experiment thickness measurements, we estimate that
the distance between both anvils is on the order of 20 µm.
Moreover, because of uncertainties in the sample alignment
procedure, it is not guaranteed that the sample sits exactly
on the center of rotation of the ω-goniometer. For those
combined reasons, it is obvious that the diffracting grains
are not necessarily at the center of rotation, which is not
taken into account in Eq. 3.

For each diffraction spot, the angles 2θ and η are calcu-
lated geometrically, assuming that the grain of origin is on
the rotation center (xl = 0, yl = 0 and zl = 0 in Kl). For
grains that are off-center, the angles 2θ and η calculated
geometrically have to be corrected by considering the exact
position of the grain. Accounting for an offset of the grain
from the center of rotation leads to

Gc
l = Gl + Gcorr, (4)

where Gc
l is the true scattering vector, Gl is calculated as

in Eq. 3, and

Gcorr =
2π

λ

[ −4 sin(2θ)cθ

− sin(2θ) cos(η)cη − 4 cos(2θ) sin(η)cθ

− sin(2θ) sin(η)cη + 4 cos(2θ) cos(η)cθ

]
,(5)

where cη and cθ are the corrections on the diffraction angle
2θ and the azimuthal angle η. They are calculated using

cθ =
1

4

[
cos(2θ) sin(2θ)

xl

L
+ cos2(2θ) sin(η)

yl

L

− cos2(2θ) cos(η)
zl

L

]
(6)

cη =
cos(2θ) cos(η)

sin(2θ)

yl

L
+

cos(2θ) sin(η)

sin(2θ)

zl

L
(7)

where xl, yl and zl are the coordinate of the grain in the lab-
oratory system Kl and L is the sample to detector distance.
They are calculated from xs, ys and zs, the coordinate of
the grain in the sample coordinate system.

3.5. Correction for strain

Stress in DAC experiments is heterogeneous. The hetero-
geneity of stress induces an heterogeneity of strain within
the diffracting grains. One can determine the strain tensor
of each crystal by measuring subtle changes in Bragg angles
from X-ray diffraction. This was already used by Graafsma
[1992] and recently applied to 3D-XRD by Oddershede et al.
[2010].

We used the equations of Barsch [1976], in which the
effect of strain on diffraction is summarized by a supple-
mentary matrix δ entering Eq. 3:

Gl = ΩUδBGhkl. (8)

δ is a reciprocal or contravariant deformation matrix and is
defined by:

δ = [(1 + ǫ)−1]T , (9)

where ǫ is the strain tensor. In order to simplify the cal-
culation, we only inverted for deviatoric strains. The effect
of hydrostatic pressure was adjusted by fitting the unit cell
volume of the grain. Hydrostatic cell parameters are recal-
culated from the unit cell volume using the equation of state
of Kubo et al. [2006].

3.6. Indexing refinement

The first indexing provided by ImageD11 showed some
deviations between the observed and theoretical location of
the diffracting spot. We assumed that those deviations were
due to both the effect of grain position and strain. Unfortu-
nately, both could not be refined at the same time and they
had to be optimized iteratively.

Fig. 5 describes the fundamentals of the algorithm we
used. For all grains, we used the indexing from ImageD11
as a starting model. The observed errors were used to adjust
the position of the grain, and then a strain tensor. This fit
was optimized iteratively. Eq. 8 was then used to search
for new reflections and re-index the grain. This procedure
was repeated multiple times until a stable solution could be
found.

Stresses in the grains were calculated using the strain ten-
sor we obtained, Hooke’s law, and the elastic constants of
MgGeO3-pPv [Usui et al., 2010]. Fig. 6 shows the result-
ing locations of the center of mass of the indexed grains.
Stresses we obtained are plotted in Fig. 7.

3.7. Correlation between close and far detectors

Data in the close and far detector were geometrically cor-
related in order to relate diffraction spots at high resolution
to their grain of origin. The correlation is done by calculat-
ing the movements of the detector and applying ray-tracing
between the center of rotation of the sample stage, the spots
found on the close detector, and those found on the far detec-
tors. Geometrical parameters for detector movements (e.g.
amplitude of translation and tilt) were first calculated ac-
cording to the beamline layout at ID11 and finely tuned
by improving the match between the close and far detector
data.

Data in far detector did not cover the full reciprocal space
(Fig. 8) and, after the correlation between the close and far
detector, only 10 grains remained with a sufficient number
of peaks in the high resolution data to perform XLPA. The
orientation of these 10 grains is globally consistent with the
orientation statistics we obtained for the 117 indexed grains
(Fig. 4).

4. Dislocations analysis
4.1. Possible dislocations in post-perovskite

Analysis of the post-perovskite structure suggests four
possible dislocation types: [100] (Burgers vector length
2.56Å), [010] (8.24Å), [001] (6.31Å) and 1/2〈110〉 (4.31Å).
This leads to eleven possible slip systems, namely [100] dis-
locations, gliding on (010), {011} or (001), [010] dislocations,
gliding on (100), {101} or (001), [001] dislocations, gliding
on (100), {110} or (010), and 1/2〈110〉 dislocations gliding
on (001) or {1̄10}.
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Initial estimates on the structure of post-perovskite, as
well as experiments on the CaIrO3 analogue over a range
of pressures and temperatures suggest that [100](010) domi-
nates plastic deformation [Murakami et al., 2004; Yamazaki
et al., 2006; Niwa et al., 2007; Walte et al., 2007, 2009; Car-
rez et al., 2007; Miyagi et al., 2008; Miyajima and Walte,
2009], although (001) was suggested as an important slip
plane [Miyajima and Walte, 2009] and first-principles calcu-
lations using the Peierls-Nabarro model suggest [001](010)
as the easiest slip system for this analogue [Metsue et al.,
2009].

Compression experiments on MgSiO3-pPv and MgGeO3-
pPv produced textures consistent with slip on (100) or {110}
[Merkel et al., 2006, 2007], a result which was supported
by ab-intio calculations on the transformation process be-
tween perovskite and post-perovskite [Oganov et al., 2005].
These results have been challenged by recent experiments
that highlighted the effect of transformation textures and
grain size on the measurements [Santillán et al., 2006; Walte
et al., 2009; Okada et al., 2010; Miyagi et al., 2010; Hirose
et al., 2010; Miyagi et al., 2011]. Recent experiments on
MgGeO3, MgSiO3, and MnGeO3, in which textures induced
by plastic deformation was actually observed, all suggest
(001) as a dominant slip plane [Okada et al., 2010; Miyagi
et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2011].

Finally, Peierls-Nabarro ab-initio models of dislocation
core structures suggest that materials with the post-
perovskite structure may have quite different plastic prop-
erties, with [001](010) as the easiest slip system in MgSiO3

and CaIrO3 and [100](001) in MgGeO3 [Carrez et al., 2007;
Metsue et al., 2009].

4.2. Experimental peak broadening

In order to determine the dislocations present in the sam-
ple, we use X-ray line profile analysis. Dislocations are char-
acterized by a long-range strain field causing a peak broad-
ening around the fundamental Bragg reflections. Conven-
tional peak profile analysis methods of Williamson and Hall
[1953] and Warren and Averbach [1950] have been upgraded
by taking into account the contrast effect of dislocations on
peak broadening [Ungár and Borbély , 1996]. The contrast
factor, C, is a function of the hkl indices of the reflection
(the orientation of the diffraction vector G), the Burgers
vector of the dislocations, b, the normal vector to the slip
plane, n, and the elastic constants of the crystal, in a simi-
lar way as in TEM. C is thus characteristic for a given slip
system.

In the model of Ungár and Borbély [1996], the hkl de-
pendence of peak broadening is due to the anisotropy of the
elastic strain due to the presence of dislocations. Experi-
mentally, the dislocation density can be determined by the
I(2θ) intensity distribution, called the line profile, which is
obtained by integrating the intensity distribution at high
resolution.

Here, individual experimental contrast factors were ex-
tracted for each measured peak from the diffraction images
in high resolution, after removing the median signal, using
the Convolutional Multiple Whole Profile (CMWP) software
[Ribárik et al., 2004]. The outputs were reconstructed line
profiles with the corresponding Miller indices h, k, and l in
individual grains (Fig. 9) and contrast factors reflecting the
peak broadening induced by dislocations only. Other sources
of peak broadening, such as grain size, experimental param-
eters, and other defects are taken into account by CMWP.
Numerical values of the experimental contrast factors are
listed in Table 1.

4.3. Extraction of dominant slip systems

Using elasticity theory, the effects of each dislocation on
diffraction can be predicted and is represented by theoret-
ical contrast factors, both for edge and screw dislocations.
Broadening in the experimental data can be modeled by
comparing experimental and theoretical contrast factors.

We calculated the theoretical contrast factors on the basis
of the crystallography of dislocations [Borbély et al., 2003],
extended to the orthorhombic system [Cordier et al., 2004;
Nyilas et al., 2006], using the elastic constants of MgGeO3

post-perovskite at 80 GPa [Usui et al., 2010]. Numerical
values of the theoretical contrast factors for all dislocation
types we studied are listed in Table 2.

Theoretical contrast factors corresponding to each dislo-
cation type, Cth(g, n) where g is the norm of the diffraction
vector and n the number of the dislocation type, were then
compared to the experimental contrast factors Cexp(g). The
most likely prevailing dislocations in each grain were then
determined by calculating the sum of the squared residuals
(SSR)

SSR(n) =
∑

g

[
KSCS

th(g, n) + KECE
th(g, n)

Cexp(g)
− 1

]2

,(10)

where
∑

g
indicates a summation over all measured reflec-

tions within the grain. KS and KE are scaling factors
for matching the measured and calculated contrast factors
for corresponding screw and edge dislocations, respectively;
they are proportional to the dislocation density with

ρ =
b∗2

b2
ρ∗K, (11)

where ρ is the true dislocation density and b the true Burg-
ers vector. ρ∗ and b∗ are ad hoc starting values of ρ and
b that were used in the extraction of experimental contrast
factors. In each grain, Eq. 10 was minimized by varying
KS and KE for each dislocation type. We then selected the
most probable dislocation type(s) for each grain by selecting
the dislocation type(s) for which Eq. 10 was minimal.

4.4. Solution for dominant slip systems in MgGeO3-
pPv

The solution is not always unique and, for some grains,
several slip systems agree with the experimental data. Cor-
responding dislocation densities for screw and edge dislo-
cations were then calculated from the numerical value of
KS and KE . Slip systems that agree with the experimental
data are listed for each grain in Table 3, along with the cor-
responding densities for edge and screw dislocations and the
Schmid factor of the slip system relative to the maximum
stress direction imposed by the diamond anvils. Note that
the difference between the magnitude of Cexp and Cth (Ta-
bles 1,2) is related to the K value, hence to the dislocation
density.

An example of optimization of contrast factors is illus-
trated in Fig. 10. Figs. 10a and 10b show the results of
optimization in Grain #1 for [100](001) and 1/2〈110〉 dis-
locations on {1̄10} or (001), respectively. It is clear that
[100](001) can be eliminated for this grain and that 1/2〈110〉
dislocations are in better agreement with the data. Figs. 10c
and 10d show the results of optimization in Grain #5 for
[001](100) and 1/2〈110〉 dislocations on {1̄10} or (001), re-
spectively. Again, it is clear that, for this grain, [001](100)
can be eliminated and that 1/2〈110〉 dislocations are in better
agreement with the data. Unfortunately, within the resolu-
tion of our data, and considering the number of independent
diffraction spots we measured, we are not able to differenti-
ate 1/2〈110〉 dislocations on {1̄10} or (001) planes.

This analysis was performed for each of the 10 grains
(Table 3). The first prevailing dislocation types are 1/2〈110〉
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dislocations, gliding on (001) or {1̄10}. For 1/2〈110〉(001),
the dislocation density is about 1013 m−2 for the screw type
and 1014 m−2 for the corresponding edge, which are com-
patible with the data in 7 of 10 grains. For 1/2〈110〉{1̄10},
the dislocation density is about 1014 m−2 for the screw and
edge types, which are compatible with the data in 5 of 10
grains. The second prevailing dislocation type is [010](001),
with average dislocation density of 1014 m−2 for the screw
and edge types. They are compatible with the data in 6 of
10 of the grains. [100](001) dislocations are also compatible
with the data in some grains, with a dislocation density of
1015 m−2 for the edge type and no measurable density for
the screw. Finally, [001] dislocations were sometimes ob-
served as well, with a glide plane that could not be resolved
and a dislocation density of 1014 m−2 for the screw and edge
types.

5. Discussion
5.1. 3D-XRD in the DAC

In this study, we demonstrate that 3D-XRD can be used,
in-situ, in the diamond anvil cell. We successfully indexed
117 grains within the polycrystalline sample. For each grain,
we can extract its orientation matrix, position, and strain
tensor.

The orientation statistics we obtain are consistent with
previous measurements on this material. Indeed, it has been
shown that MgGeO3-pPv synthesized from orthopyroxene
in the laser-heated DAC displays a strong 100-110 texture
[Merkel et al., 2006; Okada et al., 2010]. This is consistent
with our current result, where most of the indexed grains
have their [100] axes nearly parallel to the compression direc-
tion while the [010] and [001] axes are randomly distributed
in the perpendicular plane (Fig. 4).

The grain positions appear to be well resolved in the xs

and zs directions, that is perpendicular to the diamond axis
and mostly perpendicular to the incoming beam. Indeed,
the refined xs and zs positions are within a diameter of
130 µm, corresponding to the size of the actual sample. In
ys (along the diamonds), errors are significant. This error
is due to the limited coverage in ω and it could be signifi-
cantly reduced by using a DAC allowing larger ω rotations
or additional access in a radial x-ray diffraction geometry.

Errors in strains are difficult to estimate. We anticipate
that errors will, again, be significant for all components
involving the yS direction. However, stress values we ob-
tain are reasonable for DAC experiments with no pressure
medium. In the future, those types of measurements should
be improved using a better techniques for estimating errors
and increasing the coverage in ω. They could also benefit
from a coupling with techniques such lattice strain pole fig-
ures extracted for polycrystalline materials [e.g. Bernier and
Miller , 2006].

5.2. Dislocations in MgGeO3-pPv

There are biases in the measurement. Due to our cov-
erage of reciprocal space, almost all reflections measured
were of the 0kl types, even after improving the indexation
after strain and grain location corrections. The sensitivity
of diffraction to screw dislocations depends directly on the
G·b product, where b and G are the Burgers and diffraction
vectors, respectively. As in TEM where the contrast of dislo-
cations nearly disappears when G·b = 0, the diffraction sen-
sitivity is almost null when G · b = 0. This occurs for [100]
screw dislocations and 0kl reflections (Table 2). [100] screw
dislocations are therefore difficult to detect in our analysis.
This does not, however, affect the rest of this work, and we
can conclude that, in our grains, the prevailing dislocations
observed in MgGeO3-pPv at 90 GPa are 1/2〈110〉 on (001) or
{1̄10} and [010](001), with a small contribution of [100](001)
and [001] dislocations on un-determined planes (Fig. 11).

Activation of [010] glide is counter-intuitive since the cor-
responding Burgers vector is very large. The occurrence of
these dislocations is probably related to their core structure
as suggested by Metsue et al. [2009]. Apart for 1/2〈110〉 dis-
locations, the results presented above are very consistent
with Peierls stress calculations of Metsue et al. [2009].

In agreement with previous works on MgGeO3-pPv, our
results show that [100](010) dislocations are unlikely in this
material [Oganov et al., 2005; Merkel et al., 2006; Carrez
et al., 2007; Metsue et al., 2009; Okada et al., 2010]. Based
on texture measurement, debates emerged in the recent liter-
ature whether slip on {110} or (001) planes dominates plas-
tic deformation in MgGeO3-pPv, MgSiO3-pPv, or MnGeO3-
pPv [Oganov et al., 2005; Merkel et al., 2006, 2007; Carrez
et al., 2007; Metsue et al., 2009; Okada et al., 2010; Miyagi
et al., 2010; Hirose et al., 2010; Miyagi et al., 2011]. In
our analysis, we find dominant dislocations in both of those
planes and cannot solve the controversy. This will have to
be investigated in the future.

The Schmid factors calculated for each of the optimized
slip systems are fairly low (Table 3), which is counter-
intuitive. However, Schmid factors calculated relative to
the average stress directions make little sense as the plas-
ticity of each grain is heavily controlled by the neighboring
grains and local stresses at the grain or intragranular scale
[e.g. Barbe et al., 2001; Castelnau et al., 2008]. With only
10 grains and significant errors in local stress tensors deter-
mination, our data is not sufficient to perform a rigorous
statistical analysis of global and local Schmid factors for
each of the slip systems we find. However, this type of stud-
ies are now within reach thanks to the method presented
here and should be performed in the future.

5.3. Anisotropy in D”

Several recent studies have highlighted the importance
of (001) as a slip plane in post-perovskite for understand-
ing and modeling D” anisotropy [e.g. Wookey et al., 2005;
Miyagi et al., 2010; Wenk et al., 2011]. Our results are
broadly consistent with those since (001) planes are often
found within our solutions. It should be noted, however,
that secondary slip systems are important when perform-
ing lattice preferred orientation calculations in polycrystals,
especially for complex deformation geometries and systems
such as 1/2〈110〉{1̄10} that can have many symmetry equiv-
alent.

Better experimental data will be needed in order to fully
constrain dominant and secondary slip systems in post-
perovskite that can be included in a complete model of D”
anisotropy, as described in Wenk et al. [2011]. Thanks to
the method presented here, it is now possible and will be
performed soon.

6. Conclusion

In-situ 3D X-ray diffraction for a polycrystalline sample
of MgGeO3-pPv has been carried out up to 90 GPa. We
successfully indexed 117 grains within the polycrystalline
sample. For each, we can extract its orientation matrix,
position, and strain tensor. Within this dataset, we found
10 individual grains with sufficient high resolution data to
apply X-ay Line Profile Analysis and evaluate single crystal
diffraction patterns in terms of dislocations.

Results of the study suggest 1/2〈110〉 gliding on {1̄10} or
(001) and [010](001) as most probable slip systems for this
material, with a smaller contribution of [100](001) and [001]
dislocations. We therefore support the hypothesis of (001)
as a major slip plane of post-perovskite in the deep mantle,
which is in agreement with most seismological observations
concerning the seismic anisotropy in D”.

The combination of techniques developed in this study,
3D-XRD and XLPA, is a very powerful tool for the study
of microscopic defects, in-situ, at high pressure. It can now
be applied to other deep Earth materials that can not be
quenched to ambient pressure.
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manowicz, Deformation in the lowermost mantle: From poly-
crystal plasticity to seismic anisotropy, Earth Planet. Sci.
Lett., 306, 33–45, doi:10.1016/j.epsl.2011.03.021, 2011.

Williamson, G. K., and W. H. Hall, X-ray line broadening from
filed aluminium and wolfram, Acta Metall., 1, 22–31, 1953.

Wookey, J., and J. M. Kendall, Seismic anisotropy of post-
perovskite and the lowemost mantle, in Post-Perovskite: The
Last Mantle Phase Transition, edited by K. Hirose, J. Brod-
holt, T. Lay, and D. Yuen, pp. 171–189, American Geophysical
Union, Washington, D.C., 2007.

Wookey, J., S. Stackhouse, J.-M. Kendall, J. Brodholt, and G. D.
Price, Efficacy of the post-perovskite phase as an explanation
for lowermost-mantle seismic properties, Nature, 438, 1004–
1007, doi:10.1038/nature04345, 2005.

Yamazaki, D., T. Yoshino, H. Ohfuji, J. I. Ando, and A. Yoneda,
Origin of seismic anisotropy in the D” layer inferred from shear
deformation experiments on post-perovskite phase, Earth
Planet. Sci. Lett., 252, 372–378, 2006.

Yuming, W., L. Shansan, and L. Yenchin, X-ray line profile anal-
ysis of deformed Al, J. Appl. Cryst., 15, 35–38, 1982.
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Dislocation
Diffraction indices

0 2 0 0 0 2 0 2 2 0 2 2̄ 0 4 0 0 2 3 0 0 4

[001](010) edge 0.235 0.580 0.341 0.341 0.235 0.431 0.580
[001](100) edge 0.000 0.456 0.184 0.184 0.000 0.289 0.456
[001](110) edge 0.007 0.469 0.191 0.191 0.007 0.299 0.469
[001](1̄10) edge 0.007 0.469 0.191 0.191 0.007 0.299 0.469
[010](001) edge 0.661 0.159 0.219 0.219 0.661 0.175 0.159
[010](100) edge 0.459 0.000 0.061 0.061 0.459 0.019 0.000
[010](101) edge 0.494 0.008 0.081 0.081 0.494 0.034 0.008
[010](1̄01) edge 0.494 0.008 0.081 0.081 0.494 0.034 0.008
[100](001) edge 0.000 0.074 0.030 0.030 0.000 0.047 0.074
[100](010) edge 0.118 0.000 0.016 0.016 0.118 0.005 0.000
[100](011) edge 0.301 0.610 1.764 0.004 0.301 1.594 0.610
[100](01̄1) edge 0.301 0.610 0.004 1.764 0.301 0.042 0.610
1/2[110](001) edge 0.556 0.151 0.198 0.198 0.556 0.162 0.151
1/2[1̄10](001) edge 0.556 0.151 0.198 0.198 0.556 0.162 0.151
1/2[110](1̄10) edge 0.430 0.000 0.057 0.057 0.430 0.018 0.000
1/2[11̄0](110) edge 0.430 0.000 0.057 0.057 0.430 0.018 0.000
[001] screw 0.000 0.000 0.190 0.190 0.000 0.133 0.000
[010] screw 0.000 0.000 0.159 0.159 0.000 0.111 0.000
[100] screw 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
1/2[110] screw 0.289 1.287 0.486 1.636 0.289 0.591 1.287
1/2[11̄0] screw 0.289 1.287 0.486 1.636 0.289 0.591 1.287

Table 2. Numerical values of theoretical contrast factors for all dislocation types and diffraction lines used in the study.
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Grain Solutions for slip systems
Dislocation density (m−2)

Schmid factor
Screw dislocations Edge dislocations

1

{
1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

6.8 1013 2.0 1014 0.009
0.055{

1/2[110](1̄10)
1/2[1̄10](110)

9.5 1013 3.0 1014 0.084
0.427

2

{
1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

6.8 1013 2.3 1014 0.047
0.202{

1/2[110](1̄10)
1/2[1̄10](110)

1.0 1014 4.6 1014 0.155
0.498

3

[010](100) 1.4 1014 9.6 1013 0.184
[010](001) 8.1 1013 6.7 1013 0.056{
[010](101)
[010](1̄01)

1.3 1014 9.0 1013 0.139
0.190{

1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

2.8 1013 2.8 1014 0.136
0.028{

1/2[110](1̄10)
1/2[1̄10](110)

4.9 1013 3.4 1014 0.399
0.093

4

[001](100) 1.0 1014 9.4 1013 0.185
[001](010) 6.0 1013 7.4 1013 0.021{
[001](110)
[001](1̄10)

1.0 1014 9.1 1013 0.183
0.171

[100](001) * 4.7 1015 0.212

5

[010](001) 1.0 1014 * 0.120{
1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

6.6 1013 2.4 1014 0.187
0.042{

1/2[110](1̄10)
1/2[1̄10](110)

1.0 1014 4.6 1014 0.499
0.152

6

[001](100) 3.3 1014 5.5 1013 0.055
[001](010) 3.1 1014 4.3 1013 0.053{
[001](110)
[001](1̄10)

3.3 1014 5.4 1013 0.037
0.068

[010](001) 1.4 1014 9.2 1013 0.248

7

[010](001) 6.6 1013 6.8 1013 0.007{
1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

2.4 1013 2.3 1014 0.002
0.016{

1/2[110](1̄10)
1/2[1̄10](110)

4.8 1013 2.8 1014 0.053
0.421

8
[010](001) 3.0 1013 8.8 1013 0.096{

1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

1.7 1013 3.5 1014 0.023
0.161

9
[010](001) 2.7 1013 8.8 1013 0.067{

1/2[110](001)
1/2[1̄10](001)

1.7 1013 3.5 1014 0.124
0.004

10

[001](100) 5.4 1013 1.1 1014 0.055
[001](010) 1.8 1014 4.3 1013 0.053{
[001](110)
[001](1̄10)

2.0 1014 5.4 1013 0.068
0.037

[100](001) * 2.3 1015 0.344

Table 3. Solutions for dominant slip systems. For each
grain, the table shows slip systems that can match the exper-
imental data, the corresponding densities for screw or edge
dislocations, and the Schmid factor of the slip system rela-
tive to the maximum stress direction imposed by the diamond
anvils.
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Figure 1. Experimental setup. The sample is confined
in a diamond anvil cell on a stage allowing ω-rotation per-
pendicular to the incoming monochromatic x-ray beam.
Data are collected on a flat detector in a close position
(x2 = 152.33 mm) for grain indexation. The detector is
then moved to a far position (x2 ≈ 800 mm) and moved
sequentially to 7 of the 9 positions of a 3x3 matrix in Fz

and y3 in order to collect the high angular resolution data
required for line profile analysis. For each detector posi-
tion, data are collected while rotating the cell in steps of
ω = 0.25◦ in the ω-ranges 80.625◦ < ω < 101.875◦ and
−99.875◦ < ω < −74.125◦ for the close detector data
and for four of the seven far detector position, and in the
ω-range 80.625◦ < ω < 101.875◦ for three far detector po-
sitions. This generates 190 and 1018 diffraction images
for the close detector and far detector data, respectively.
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Figure 2. (a) Diffraction image in close detector at
P = 90 GPa and ω = 92.875◦. (b) Median image calcu-
lated for 80.625◦ < ω < 101.875◦ at P = 90 GPa. (c)
Diffraction image shown in a) with the median removed.
(d) Spots extracted from the image shown in c).
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Figure 3. Integrated median x-ray diffraction pattern
at 90 GPa and 300 K. Peaks from MgGeO3-pPv and plat-
inum (Pt) are labelled on the image.

Figure 4. 100, 010 and 001 pole figures, relative to the
sample coordinate system Ks, representing the orienta-
tion of grains. Compression axis of the DAC is along ys.
Full circles on the pole figures indicate the orientations
of the 117 individual grains indexed in the close detector
data. Colors in the background are recalculated from an
orientation distribution function fitted to the individual
grains orientations. Open circles correspond to the orien-
tations of the 10 individual grains for which XLPA could
be applied.
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Figure 5. Algorithm used to improve the indexing and
adjust the position and strain tensor for each grain. At
first, the deviations in indexing from ImageD11 are used
to iteratively optimize the position and strain tensor in
the grain. This is then used to re-index and search for
new reflections. The procedure is then repeated until a
stable solution is found.
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Figure 6. Positions of the 117 grains indexed with the
close detector data. Along xs and zs, the sample is con-
fined by the rhenium gasket (hole diameter: 130 µm).
Along ys, it is confined between the diamond anvils (dis-
tance ∼ 20µm). Grey shadow in the left figure is a guide
to the eye indicating the size of the gasket hole. Errors
in the determination of ys corrections are significant.

Figure 7. Distribution of the components of individual
grains deviatoric stress tensors, relative to the sample co-
ordinate system Ks. DAC compression direction is along
ys. Compressive stresses are chosen negative.
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Figure 6. Positions of the 117 grains indexed with the
close detector data. Along xs and zs, the sample is con-
fined by the rhenium gasket (hole diameter: 130 µm).
Along ys, it is confined between the diamond anvils (dis-
tance ∼ 20µm). Grey shadow in the left figure is a guide
to the eye indicating the size of the gasket hole. Errors
in the determination of ys corrections are significant.

Figure 7. Distribution of the components of individual
grains deviatoric stress tensors, relative to the sample co-
ordinate system Ks. DAC compression direction is along
ys. Compressive stresses are chosen negative.
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Figure 9. Typical diffraction profiles corresponding to
grain #1 inside the bulk polycrystalline specimen. The
open circles are the measured points, and the red line is
the fitted profile determined by the line-profile analysis
software CMWP [Ribárik et al., 2004]. Accordingly, the
scale is given as ∆d∗ (where d∗ = 2 sin θ/λ ) to indicate
the breadths of the peak profiles. The thin line below the
spectra is the difference between the measured and fitted
intensities.
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Figure 10. Experimentally measured contrast fac-
tors in Grain #1 (a,b) and Grain #5 (c,d) and results
of optimization for [100](001) (a), [001](100) (c), and
1/2〈110〉{1̄10} or 1/2〈110〉(001) (b,d) dislocations.
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Figure 11. Slip systems identified in MgGeO3-pPv :
(a) 1/2〈110〉 dislocations, gliding on either (001) or {1̄10};
(b) [010] dislocations on (001); (c) [100] dislocations on
(001); (d) [001] dislocations on either (100), {110}, or
(010). 1/2〈110〉 and [010] are most compatible with the
experimental data. [100] and [001] dislocations are found
in fewer cases.
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6.5 Systèmes de référentiel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 64

6.6 Représentation des angles d’Euler . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 65

6.7 Vecteur de diffraction dans le repère du laboratoire . . . . . . . . . . . . 66

7.1 Images de diffraction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 68

7.2 Distribution des intensités . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 69

7.3 Diffractogramme médiane . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 71

7.4 Exemple d’indexation de taches . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74

7.5 Algorithme d’indexation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 75

8.1 Distribution de pression de MgGeO3-pPv . . . . . . . . . . . . . . . . . . 80
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10.3 Vecteur de déplacement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 111

10.4 Effet du vecteur de diffraction sur le contraste d’une dislocation . . . . . 114
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13.4 Systèmes de glissement identifiés dans MgGeO3-pPv . . . . . . . . . . . . 150
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Anisotropic diffraction peak broadening and dislocation substructure in hydrogen-

cycled LaNi5 and substitutional derivatives. J. Appl. Cryst., 33 :997–1005, 2000.

E. C. T. Chao, J. J. Fahey, J. Littler, & D. J. Milton. Stishovite, SiO2, a very

high pressure new mineral from Meteor Crater, Arizona. J. Geophys. Res., 67 :419–421,

1962.

E. C. T. Chao & J. Littler. Additional evidence for the impact origin of the Ries

basin, Bavaria, Germany. Geol. Soc. Am. Abstr., 127, 1963.

P. Cordier, D. Mainprice, & J. L. Mosenfelder. Mechanical instability near the

stishovite-CaCl2 phase transition : implications for crystal preferred orientations and

seismic properties. Eur. J. Mineral., 16 :387–399, 2004a.

P. Cordier & T.G. Sharp. Large angle convergent beam electron diffraction deter-

minations of dislocation burgers vectors in synthetic stishovite. Phys. Chem. Minerals,

25 :548–555, 1998.

P. Cordier, T. Ungár, L. Zsoldos, & G. Tichy. Dislocation creep in MgSiO3

perovskite at conditions of the earth’s uppermost lower mantle. Nature, 428 :837–840,

2004b.



222 BIBLIOGRAPHIE

H. Couvy, D. J. Frost, F. Heidelbach, K. Nyilas, T. Ungar, S. Mackwell,

& P. Cordier. Shear deformation experiments of forsterite at 11 GPa - 1400◦C in

the multianvil apparatus. Eur. J. Mineral., 16 :877–889, 2004.

R. E. Dinnebier, R. Von Dreele, P. W. Stephens, S. Jelonek, & J. Sieler.

Structure of sodium para-hydroxybenzoate, NaO2C-C6H4OH by powder diffraction :

application of a phenomenological model of anisotropic peak width. J. Appl. Cryst.,

32 :761–769, 1999.

I. C. Dragomir, D. S. Li, G. A. Castello-Branco, H. Garmestani, R. L.
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U. F. Kocks, C. Tomé, & H. R. Wenk. Texture and anisotropy : Preferred orien-

tations and their effects on material properties. Cambridge Univ. Pres, Cambridge,

1998.

M. A. Krivoglaz. Theory of X-ray and Thermal Neutron Scattering by Real Crystals.

New York : Plenum, 1969.

M. A. Krivoglaz & K. P. Ryaboshapka. Phys. Metals Metallog., 15 :18, 1963.

A. Kubo, B. Kiefer, G. Shen, V. B. Prakapenka, R. J. Cava, & T. S. Duffy.

Stability and equation of state of the post-perovskite phase in MgGeO3 to 2 Mbar.

Geophys. Res. Lett., 33 :L12S12, 2006.



226 BIBLIOGRAPHIE

A. Kubo, B. Kiefer, S.-H. Shim, G. Shen, V. B. Prakapenka, & T. S. Duffy.

Rietveld structure refinement of MgGeO3 post-perovskite to 1 Mbar. Am. Mineral.,

93 :965–976, 2008.

J. C. Labiche, O. Mathon, S. Pascarelli, M.A. Newton, G.G. Ferre,

C. Curfs, G. Vaughan, & A. Homs. The fast readout low noise camera as a versatile

x-ray detector for time resolved dispersive extended x-ray absorption fine structure and

diffraction studies of dynamic problems in materials science, chemistry, and catalysis.

Rev. Sci. Instrum., 78 :091301, 2007.

B. C. Larson, Wenge Yang, G. E. Ice, J. D. Budai, & J. Z. Tischler. Three-

dimensional x-ray structural microscopy with submicrometre resolution. Nature, 415 :

887–890, 2002.

E. M. Lauridsen, S. Schmidt, R. M. Suter, & H. F. Poulsen. Tracking : a

method for structural characterization of grains in powders or polycrystals. J. Appl.

Cryst., 34 :744–750, 2001.

J. D. Lawlis, Y.-H. Zhao, & S. Karato. High-temperature creep in a Ni2GeO4 : a

contribution to creep systematics in spinel. Phys. Chem. Minerals, 28 :557–571, 2001.

T. Lay & D. V. Helmberger. A lower mantle S-wave triplication and the shear

velocity structure of D”. Geophys. J.R. Astron. Soc., 75 :799–837, 1983.

T. Lay, Q. Williams, & E. J. Garnero. The core-mantle boundary layer and deep

earth dynamics. Nature, 392 :461, 1998a.

T. Lay, Q. Williams, E. J. Garnero, L. Kellogg, & M. F. Wysession. Seismic

wave anisotropy in the D” region and its implications In : The Core-Mantle Boundary

Region. M. Gurnis, M. E. Wysession, E. Knittle, & B. A. Buffett, Eds,

pages 299–318. Am. Geophys. Union, Washington, DC, 1998b.
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Cellule à enclumes de diamant, 1, 2, 33, 35,

36, 38, 39, 41–47, 49–53, 57, 59–62,

64, 67, 70, 72, 73, 77, 81, 91, 93–97,

100, 101, 122, 185–187

Champ
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Déformation, 1, 2, 14, 17–23, 35, 37, 38, 41,

42, 44, 46, 57, 62, 67, 82, 83, 86, 87,

91, 92, 95, 100, 107, 108, 110, 112–

116, 119, 122, 123, 128, 129, 132,

136, 148, 156–161, 165, 167–169, 171,

173–175, 177, 178, 185–187
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dû aux défauts, 46, 51, 109, 110, 112,

116, 128, 133

instrumental, 123
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de déformation, 92, 157

de transformation, 92, 157, 160

Transition de phase, 10, 11, 13, 15, 25, 26,

92, 148, 157, 160

Warren-Averback, 110, 112, 126, 131



242 INDEX

Williamson-Hall, 115, 116, 126, 128, 131

Zone de transition, 2, 9, 10



.



Résumé

La plupart des processus géologiques affectant la surface de la Terre sont le reflet des mouvements
de convection au sein du manteau terrestre. Ces mouvements sont essentiellement gouvernés par
le fluage par dislocations des silicates du manteau et sont à l’origine d’une anisotropie des
vitesses des ondes sismiques. Cependant, les mécanismes de déformation de ces minéraux sont
mal connus.

A l’intérieur de la Terre les conditions sont extrêmes ; la température y atteint plusieurs milliers
de degrés et la pression est jusqu’à plus d’un million de fois supérieure à la pression atmosphé-
rique. La détermination expérimentale de la plasticité de ces minéraux nécessite des expériences
de déformation sous hautes pression et température.

Les mécanismes de déformation sont généralement déterminés à partir d’expériences en cellule
à enclumes diamants permettant d’atteindre les conditions de pression et de température du
manteau. L’objectif de cette thèse visait à développer une nouvelle technique permettant de ca-
ractériser les dislocations in situ dans les grains d’un polycristal sous haute pression, directement
à partir de leur effet sur les raies de diffraction X. De ce fait, nous avons combiné la diffraction
X tridimensionnelle (3D-XRD) et la méthode d’analyse des profils de pics de diffraction (XLPA,
X-ray Line Profile Analysis).

Les travaux de cette thèse ont été appliqués à un analogue (MgGeO3) de la post-perovskite,
présente dans la couche D′′ à l’interface noyau-manteau et à la stishovite, un polymorphe de
haute pression de la silice, principalement présent dans les plaques en subduction. Les résultats
obtenus contribuent à la compréhension et à la modélisation des mouvements de convection et
du développement d’anisotropie sismique dans le manteau.

Mots-clés : Dislocations, haute pression, déformation, cellule diamant, 3D-XRD, XLPA, couche
D′′, anisotropie sismique, post-perovskite, stishovite

Abstract

The Earth mantle and inner core are submitted to large scale movements of solid materials.
The physical process allowing the flow of solid materials is connected to plastic properties and,
in particular, dislocations. It is the source of seismic wave velocities anisotropy. However, the
deformation mechanisms of deep Earth minerals are poorly understood.

Deep in the Earth’s interior, minerals are under extreme conditions ; the temperature reaches
several thousand degrees and the pressure is more than one million times the atmospheric pres-
sure. The experimental study of the plasticity of those minerals requires deformation experiments
under high pressure and temperature.

High pressure phenomena are often determined from experiments using diamond anvil cell to
reach the conditions of pressure and temperature of the mantle. The objective of this PhD thesis
was to develop a new technique for studying dislocations in situ in grains inside a polycrystal
under high pressure, directly from their effect on the X ray diffraction profiles. To do so, we
combine three-dimensional X-ray diffraction (3D-XRD) with X ray Line Profile Analysis method
(XLPA).

The development done in this thesis was applied to an analogue (MgGeO3) of the post-perovskite,
the main constituent of the D′′ layer at the core-mantle boundary and to stishovite, a high-
pressure polymorph of silica present mainly in subducting slabs. The results obtained are useful
for understanding and modeling of convection and the development of seismic anisotropy in the
mantle.

Keywords : Dislocations, high pressure, deformation, diamond anvil cell, 3D-XRD, XLPA, D′′

layer, seismic anisotropy, post-perovskite, stishovite
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