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INTRODUCTION 
Les matériaux à base de silice dopés avec des ions de terres rares (TR) ont été étudiés et 

utilisés depuis 40 ans dans une variété d'applications photoniques, telles que les lasers [1, 2], 

 les amplificateurs [3, 4] ou les convertisseurs de fréquences [5]. Cependant, la 

silice pure n'est généralement pas un verre hôte approprié pour le dopage par des ions actifs 

en raison de la faible solubilité de ces dopants. Dans la silice en effet, les ions ont tendance à 

se regrouper en agrégats, même à une faible concentration, conduisant à des phénomènes 

d’extinction de luminescence (quenching). Par exemple, l’interaction Er3+-Er3+ devient 

significative  dans la silice à une concentration aussi faible que  100 ppm [6]. Il en résulte une 

réduction du rendement de luminescence due à des transferts d'énergie entre les ions, ce qui 

entraîne des relaxations non-radiatives. Ce problème n’est pas encore crucial dans les fibres 

optiques (par exemples les amplificateurs EDFA) où la faiblesse du dopage peut être 

compensée par la longueur de fibre. Néanmoins, afin d’envisager des composants optiques 

plus compacts, une forte concentration en ions de TR est requise [1, 7-9]. Dans ce contexte, 

les matériaux vitrocéramiques apparaissent comme de très bons candidats pour réaliser des 

guides d’onde optiques fortement dopés. Associant une matrice vitreuse avec des 

nanoparticules cristallines, ces matériaux présentent les avantages combinés des deux 

composantes: la matrice de silice fournit la transparence optique requise, tandis que les 

nanocristaux (NCs) empêchent l'agrégation de ces ions à haute concentration. Qui plus est, 

dans certaines conditions, la présence de NCs semi-conducteurs améliore l'efficacité de la 

luminescence de ces ions via un transfert d'énergie depuis les NCs vers ces ions, ce qui peut 

compenser une faible section efficace d’absorption des transitions f-f au sein des TR [10]. Ce 

phénomène de transfert est souvent appelé « sensibilisation de la TR ». 

La transition électronique de l’ion trivalent d’erbium qui donne lieu à une émission de 

lumière autour de la longueur d’onde 1540nm attire l’attention car elle coïncide avec la bande 

d’absorption optique minimale des fibres optiques à base de silice. La région spectrale au 

voisinage de cette longueur d’onde correspond à la troisième fenêtre des télécommunications. 

Les bandes d’absorption des ions Er3+ sont très fines. Afin d’exciter ces ions, il est nécessaire 

d’utiliser une source d’excitation monochromatique très stable : les modules de pompage des 

fibres dopées Er3+ dans les EDFA sont généralement des diodes laser stabilisées en 

température, ce qui rend le montage lourd et coûteux. Un des enjeux majeurs du co-dopage 

par des NCs et des ions de TR est donc de profiter d’une sensibilisation efficace de la TR de 
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manière à employer de simples diodes électroluminescentes dans les modules de pompage, 

l’excitation des semi-conducteurs étant large bande.  

L’oxyde d'étain SnO2 est transparent dans une large gamme de longueurs d'onde.  Il est 

considéré comme un semi-conducteur à bande interdite large (Eg = 3.6eV à 300K). Ce gap 

peut encore être augmenté dans les NCs par l’effet du confinement quantique. En outre,  

SnO2 a une énergie de coupure des phonons relativement faible (à 630 cm-1), ce qui réduit la 

probabilité des transitions non radiatives des états excités. Les NCs de SnO2 peuvent être 

excités par une large gamme de sources lumineuses dans l’UV telles que des lasers, des 

diodes ou des lampes à arc. Ainsi, une vitrocéramique à base de silice et de dioxyde étain fait 

une matrice-hôte de choix pour la plupart des ions actifs. Cependant, selon la littérature, la 

concentration en SnO2 demeure limitée à 8% molaire dans les silicates massifs [11] et à 25% 

molaire pour les couches minces [12]. En outre, l’effet d’une augmentation de la 

concentration en SnO2 et en Er3+ sur la forme du spectre de luminescence dans la région de 

1.5 µm et sur la durée de vie du niveau 4I13/2 de Er3+ n’a pas été discuté. Enfin, le mécanisme 

de transfert d’énergie des NCs de SnO2 vers les ions de terres rares est encore un sujet de 

controverses. 

Dans le présent travail, des matériaux vitrocéramiques de (100-x) SiO2 - x SnO2 ont été 

préparés sous forme de massifs et de couches minces sur substrat de verre. L’objectif 

principal est l’étude de matériaux transparents, donc potentiellement guidants pour la lumière, 

constitués d’une matrice de silice contenant des NCs de SnO2 et éventuellement dopée par de 

l'erbium ou de l’europium. Les propriétés optiques et structurales des couches minces seront 

comparées à celles des systèmes massifs. 

Il existe de nombreuses techniques d’élaboration pour les composés d’oxydes binaires 

dopés avec des ions actifs. Dans le cas des couches minces, on peut citer la fusion, 

l’évaporation, la pulvérisation, le dépôt chimique en phase vapeur (C.V.D.), le procédé sol-

gel, etc. En ce qui concerne les vitrocéramiques massives, des techniques comme la fusion, le 

frittage, le dépôt C.V.D. ou le procédé sol-gel sont employées.  

Dans ce travail, la voie sol-gel a été choisie pour synthétiser des monolithes ainsi que 

des couches minces. Ce procédé autorise en effet l’obtention de diverses formes finales, ainsi 

que les dopages multiples et  l’élaboration des matériaux à basse température.  

Ce manuscrit est constitué de quatre chapitres. Le premier chapitre permettra 

d’introduire les principes généraux relatifs au développement des matériaux sol-gel, 

principalement à base de silice. Les propriétés ainsi que les méthodes d’élaboration des 

matériaux vitrocéramiques seront détaillées. Puis, les techniques de caractérisation utilisées 



Introduction 

3 
 

dans ce travail seront décrites. Pour analyser les propriétés structurales de la matrice et des 

NCs, pour déterminer aussi la présence et la taille des nanoparticules dans les matériaux 

obtenus, il a été nécessaire d’utiliser conjointement plusieurs techniques d’analyses. Les 

principales d’entre elles sont la spectroscopie Raman, la microscopie électronique en 

transmission (MET), la diffraction des rayons X (DRX) et la microscopie à force atomique 

(AFM). La photoluminescence des ions Er3+ et Eu3+ a pu être utilisée pour sonder 

l’environnement de ces ions. La texture des systèmes massifs a été aussi caractérisée par 

adsorption-désorption d’azote. La technique M-line a été utilisée pour déterminer des 

paramètres optiques des films tels que l’indice de réfraction et l’épaisseur.  

 

Le deuxième chapitre est consacré à l’élaboration et à l’étude des gels massifs de 

composition (100-x) SiO2 – x SnO2 non dopés. L’influence de la température de recuit et de la 

concentration en SnO2 sur la cinétique de la densification des systèmes a été suivie par 

spectroscopie macro-Raman. La formation des cristaux de SnO2 et la taille des particules ont 

été également étudiées en fonction de ces paramètres par DRX, Raman et MET. 

 

Le troisième chapitre est consacré aux gels massifs (100-x) SiO2 – x SnO2 dopés avec 

Er3+ ou Eu3+. L’influence du dopage sur la cinétique de densification y est également étudiée 

par spectroscopie macro-Raman. La luminescence de ces ions en fonction de la température 

de recuit et de la concentration en SnO2 a fait l’objet d’une attention particulière puisqu’elle 

renseigne à la fois sur les performances attendues de ces matériaux dans des composants 

optiques dédiés et sur la façon dont les ions s’insèrent dans la matrice. Enfin le phénomène de 

transfert d’énergie entre les nanoparticules de SnO2 et les ions de TR a été démontré par 

spectroscopies d’émission et d’excitation. Un autre paramètre pertinent pour certaines 

applications, telles que les lasers ou les amplificateurs, est la durée de vie d’émission. La 

durée de vie du niveau 4I13/2 de l’ion Er3+ a donc été mesuré en fonction de la température de 

recuit, des concentrations de SnO2 et d’Er3+. 

 

Le dernier chapitre est dédié à l’élaboration et à la caractérisation des propriétés des 

guides d’ondes (100-x) SiO2 – x SnO2 vitrocéramiques non-dopés ou dopés avec l’ion Er3+. 

L’indice de réfraction et l’épaisseur des films ont été déterminés par la spectroscopie des 

lignes noires (M-lines). L’évolution de la structure des films a été étudiée par spectroscopie 

macro-Raman en configuration guidée, par DRX et par AFM. Enfin, les propriétés de 

luminescence des ions Er3+ ont été analysées par spectroscopie de photoluminescence. En 
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régime continu (luminescence, excitation), les niveaux électroniques des ions de TR et les 

phénomènes de transfert d’énergie entre ions et NCs ont été caractérisés, alors qu’en régime 

d’impulsions (décroissance), la durée de vie des niveaux électroniques renseigne sur l’effet de 

la concentration SnO2 sur la dispersion des ions de TR. 
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CHAPITRE I : MATERIAUX OPTIQUES ELABORES PAR 

PROCEDE SOL-GEL ET TECHNIQUES DE MESURE UTILISEES 

I.1. Le procédé sol-gel 

Le procédé met en jeu un sol qui évolue vers un gel via un processus de gélification. Il 

existe deux voies de synthèse sol-gel qui sont [1]: 

- Voie inorganique ou colloïdale: obtenue à partir de sels métalliques (chlorures, 

nitrates, oxychlorures…) en solution aqueuse. Cette voie est peu chère mais difficile à 

contrôler. C’est pourquoi elle est encore moins utilisée. Toutefois, c’est la voie 

privilégiée pour obtenir des matériaux céramiques et des nanoparticules métalliques, 

oxydes et sulfures. 

- Voie métallo-organique ou polymérique: obtenue à partir d’alkoxydes métalliques 

dans des solutions organiques. Cette voie est relativement coûteuse mais permet un 

contrôle assez facile de la granulométrie.  

Dans le cadre de ce travail, nous avons combiné ces deux voies en élaborant les 

vitrocéramiques SiO2-SnO2. La première étape de la synthèse consiste en l’élaboration d’une 

solution (appelée sol), puis en la formation d’un gel par polymérisation. Le tétraéthoxysilane 

(TEOS) est le précurseur de silice, alors que le chlorure d’étain (SnCl2.2H2O) est utilisé 

comme le précurseur des cristaux de SnO2. 

I.1.1. Réactions chimiques et cinétique 

En présence de molécules d’eau, les alkoxydes métalliques M(OR)n (où M désigne un 

atome métallique ou un métalloïde de valence, n et R une chaine alkyle (CnH2n+1)) subissent 

des réactions d’hydrolyse et de condensation. Lors de la réaction d’hydrolyse, il y a 

substitution d’un groupe alkoxy (OR) par un groupement hydroxyl (OH), qui s’accompagne 

de la libération d’une molécule d’alcool.  

Les alkoxydes de silicium réagissent très lentement avec l’eau, et sont d’ailleurs 

indéfiniment stables en l’absence d’eau. C’est pourquoi, la synthèse de gels de silice requiert 

une étape d’hydrolyse. Les précurseurs commerciaux les plus répandus sont les tétraméthoxy- 

et tétraéthoxysilanes (en abrégé TMOS et TEOS respectivement). Les alkoxydes de silicium 

étant non miscibles dans l’eau, on utilise un co-solvant (généralement un alcool parent de 

l’alkoxyde) pour effectuer la réaction.  
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Figure I-1: Description schématique du processus de polymérisation sol-gel [2]. 

L’hydrolyse d’un alkoxyde de silicium peut s’écrire : 

    Si(OR)4 + H2O → (HO)-Si(OR)3 + ROH   (I-1) 

L’hydrolyse est partielle ou totale selon la quantité d’eau et d’acide. Lorsqu’il est plus 

juste de rendre compte de la poursuite de l’hydrolyse à tous les groupements du précurseur, 

on écrira : 

Si(OR)4 + 4H2O → Si(OH)4 + 4ROH   (I-2) 

Après cette première substitution, la réaction de condensation établit des pontages via 

les atomes d’oxygène, conduisant à la formation d’un réseau tridimensionnel. Les premières 

étapes de la condensation conduisent à la formation de dimères suivant deux processus avec 

une libération d’eau ou d’alcool : 

La déshydratation : 

 (OR)3-Si-(OH) + (OH)-Si-(OR)3 → (OR)3-Si-O-Si-(OR)3 + H2O      (I-3) 

La désalcoolisation: 
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 (OR)3-Si-(OR) + (OH)-Si-(OR)3 → (OR)3-Si-O-Si-(OR)3 + ROH    (I-4) 

Les réactions de condensation successives conduisent à la polymérisation du précurseur 

hydrolysé (voir Figure I-1). 

Paramètres influençant la vitesse de réaction 

La structure finale du gel et ses propriétés dépendent des réactions d’hydrolyse et de 

condensation des précurseurs. Néanmoins, certaines caractéristiques pourront être modifiées 

au cours des étapes suivantes (dépôt, séchage, recuit). Les cinétiques relatives de l’hydrolyse 

et de la condensation, responsables de la croissance des amas polymériques qui engendrent le 

réseau, vont imposer les caractéristiques du gel obtenu. Ces vitesses de réaction dépendent de 

plusieurs paramètres dont il faudra tenir compte lors de la mise en œuvre du procédé : 

- La température : c’est le premier paramètre à considérer, qui intervient dans toute 

réaction chimique. Dans notre cas, elle a une influence sur les vitesses d’hydrolyse et 

de condensation dès la préparation du sol, puis pendant le vieillissement ou le 

stockage. Plus elle est élevée, plus les réactions sont rapides. 

- Le type et la concentration de l’alkoxyde : ce choix se fait en fonction de la réactivité 

de l’alkoxyde (ou précurseur) et du type d’échantillon que l’on veut élaborer. La 

concentration dans le sol, quant à elle, est surtout importante lors de la condensation : 

plus elle est faible, plus les molécules aptes à se lier sont éloignées les unes des autres, 

ce qui retarde les réactions. 

-  Le solvant : les alkoxydes sont généralement peu ou pas miscibles dans l’eau. Il est 

donc nécessaire de mélanger ces précurseurs, l’eau (et éventuellement le catalyseur) 

dans un solvant commun. Il est alors préférable d’utiliser comme solvant l’alcool 

correspondant au ligand –OR de l’alkoxyde, ceci afin d’éviter d’éventuelles réactions 

entres les différents composants susceptibles de modifier les cinétiques de réaction. Le 

sol de départ est donc généralement une solution alcoolique. Le choix du solvant est 

également dicté par des impératifs de procédé (facilité de séchage sans fissures), par la 

possibilité d’éviter une toxicité éventuelle, enfin par des contraintes 

environnementales (émission de composés organiques volatils). 

- Le choix du catalyseur : l’étape d’hydrolyse étant très lente avec l’eau pure, on ajoute 

toujours un catalyseur, qui peut être un acide ou une base. En effet, les ions H3O
+ et 

OH-
 n’ont pas la même influence sur les deux types de réaction. 

� Le cation H3O
+, attiré par l’oxygène, facilite la substitution des groupes OR.  Un pH 

acide accélère donc l’hydrolyse. Un fort taux d’hydrolyse (pH acide) favorise la 
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croissance du  réseau et conduit à une solution polymérique. Sous catalyse acide, qui 

est la voie de synthèse la plus rapide, le gel formé est appelé « gel polymérique » : on 

obtient après gélification une structure dense (Voir la Figure I-2).  

 

Figure I-2 : Schéma d’un gel sec formé en utilisant une catalyse acide. 

� L’anion OH-, attiré par le métal M électronégatif, privilégie la formation de liaison M-

O-M par condensation. Un taux faible d’hydrolyse (pH basique) favorise plutôt la 

nucléation et conduit à la formation d’une solution colloïdale. Dans le cas de la 

catalyse basique, la taille des pores est contrôlable (contrairement à la catalyse acide). 

Le gel formé est appelé « gel colloïdal » et possède une structure à larges pores 

(clusters).  

 

Figure I-3: Schéma d’un gel sec formé en utilisant une catalyse basique. 

Par exemple, l’hydrolyse des alkoxydes de silicium permettant la synthèse de la silice 

SiO2, qui se produit dans un milieu soit acide soit basique, donne des produits totalement 

différents. En milieu acide, on obtient une structure polymérique en chaîne qui conduit à la 

formation d’une structure relativement dense, tandis qu’en milieu basique on forme des 

particules colloïdales qui donnent une structure de gel poreux. 

I.1.2. Mise en forme  

Si le procédé sol-gel permet d’obtenir des matériaux de grande pureté et de grande 

homogénéité avec des compositions variées, la voie liquide d’élaboration autorise également 

une mise en forme très diversifiée. En partant des mêmes précurseurs, en contrôlant le rapport 
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eau/solvant ainsi que l’utilisation d’un séchage approprié, nous pouvons obtenir le matériau 

final sous différentes formes, telles que des matériaux massifs (monolithes de verres ou 

céramiques), des poudres, des aérogels (séchage supercritique), des fibres, des gels poreux ou 

des membranes, et bien entendu des films minces.  

 

 

Figure I-4: Matériaux obtenus par le procédé sol-gel en fonction des conditions 

d’élaboration. 

La Figure I-4 présente les matériaux sous différentes formes que l’on peut obtenir par le 

procédé sol-gel en fonction des conditions d’élaboration.  

I.1.3. Avantages et inconvénients du procédé sol-gel 

Le procédé sol-gel possède certains avantages suivants : 

� La synthèse à basse température par rapport aux techniques utilisées actuellement pour 

la réalisation de verres (fusion ou procédé en phase vapeur, pour la silice : 1800-

2000°C). Ceci implique notamment un coût des matériels relativement faible. 

� La pureté du matériau obtenu, grâce à la pureté des précurseurs et à l’élimination des  

résidus organiques. 

� Les nombreuses textures réalisables (poudres, fibres, monolithes et couches minces). 

� La possibilité de dopage, c'est-à-dire l’insertion d’éléments actifs, relativement simple 

durant l’élaboration du sol. 

� La porosité contrôlée du matériau obtenu qui permet un dopage du gel par 

imprégnation. 

Grâce à ces nombreux avantages, le procédé sol-gel est une méthode très compétitive 

pour l’élaboration de matériaux à base d’oxydes. Il compte de nombreuses applications  
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(revêtements antireflets, guides d’onde, matériaux transparents conducteurs,…), notamment 

en tant que matrice hôte pour l’optique [3-5]. 

Cependant, la voie sol-gel présente certains désavantages. Par exemple, de nombreux 

paramètres chimiques sont à contrôler (notamment les quantités relatives alkoxydes/ eau/ 

solvant) car ils gouvernent la structure finale du matériau. D’autre part, l’utilisation de 

composés couteux limite encore l’usage de la méthode dans beaucoup d’applications.  

I.2. Les vitrocéramiques 

Les vitrocéramiques, matériaux relativement modernes par rapport  aux verres et aux 

monocristaux, ont été découverts par hasard en 1952 par Stookey [6], un chercheur américain 

de Corning Glass Works. Il travaillait sur des verres photosensibles à base de silicate de 

lithium contenant de faibles quantités de cuivre, d’or ou d’argent. En chauffant un de ces 

verres, le régulateur du four tomba en panne et l’échantillon subit alors une température de 

900°C au lieu de 700°C. Il obtient ainsi un matériau polycristallin et opaque qui fut la 

première vitrocéramique.  

En général, les vitrocéramiques sont des matériaux contenant des particules cristallisées 

appelées cristallites dispersées dans une phase vitreuse, amorphe. La taille de ces cristallites 

peut varier de quelques nanomètres à une centaine de microns et la fraction volumique 

cristallisée, de quelques % à plus de 90% du volume total. 

Dans la partie suivante, nous allons présenter les méthodes de synthèse des 

vitrocéramiques, leurs propriétés ainsi que les domaines d’applications. 

I.2.1. Méthodes d’élaboration des vitrocéramiques 

Il existe deux méthodes de synthèse des vitrocéramiques : la dévitrification des verres et 

la synthèse par chimie douce. 

I.2.1.1. Synthèse par dévitrification des verres 

La synthèse de vitrocéramiques par dévitrification d’un verre est la méthode la plus 

répandue. La première étape consiste à synthétiser un verre par fusion de poudres 

polycristallines, puis de lui faire subir une trempe rapide. Ce verre est ensuite partiellement 

dévitrifié, c’est-à-dire que certains de ses composés cristallisent et que le reste du matériau 

demeure à l’état amorphe. Cette dévitrification conduit à la formation d’une vitrocéramique. 

Le verre peut être partiellement dévitrifié, soit par traitement thermique, soit par 

irradiation avec un laser pulsé femtoseconde [7,8], soit par l’utilisation conjointe d’un laser 
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UV et d’un traitement thermique [9]. La méthode la plus courante est la dévitrification par 

traitement thermique. Cependant, la dévitrification par irradiation, apparue très récemment, 

est de plus en plus étudiée car elle permet de dévitrifier localement un verre [10, 11]. Par 

exemple, cette méthode peut être utilisée pour fabriquer des guides d’onde en canaux dans un 

verre massif [12]. 

I.2.1.2. Synthèse par chimie douce 

La synthèse de vitrocéramiques par chimie douce est une méthode récente, qui consiste 

à préparer des gels, puis à les recuire pour en cristalliser une partie des composantes [13-15]. 

Prenons l’exemple de la synthèse d’une vitrocéramique SiO2:LaF3 [16]. Une solution de 

Si(OCH3)4 et (CH3)2NCOH (DMF : diméthylformamide) est préparée dans le méthanol. Une 

seconde solution d’acétate de lanthane et d’acide trifluoro-acétique est également préparée 

dans le même solvant. Le mélange progressif de ces deux solutions conduit à la formation 

d’un gel qui est ensuite séché vers 70-150°C, puis chauffé entre 500°C et 800°C pour 

cristalliser la phase LaF3, sans modifier le réseau vitreux de silice. 

Cette méthode de synthèse de vitrocéramiques présente quelques avantages par rapport 

à la méthode de dévitrification : 

- la température de synthèse (entre 500°C et 800°C) est plus basse que celle 

nécessaire pour obtenir un verre par fusion (de 1200° à 1600°C) [17, 18].  

-  la mise en forme des vitrocéramiques peut être plus variée. En particulier, il est 

possible d’obtenir des films minces [19, 20] pouvant être utilisés comme guides 

d’ondes. 

En revanche, comme cette méthode de synthèse nécessite l’utilisation de précurseurs et 

de solvants organiques, les gels formés contiennent des groupes organiques et hydroxyls qui 

peuvent s’avérer néfastes pour certaines applications. Par exemple, pour des applications 

optiques, la présence de liaisons de type O-H ou C-H est à proscrire, car ces dernières 

induisent des pertes de luminescence par désexcitations non radiatives [21]. 

I.2.2. Propriétés des vitrocéramiques et domaines d’application 

I.2.2.1. Propriétés mécaniques des vitrocéramiques 

La présence de cristallites dans une matrice vitreuse augmente la résistance mécanique 

des verres en stoppant le front de fissure ou en le déviant [22]. Les vitrocéramiques ont donc 
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de meilleures propriétés mécaniques que les verres. Donnons quelques exemples de leurs 

applications : 

- Les verres de composition SiO2-Al 2O3-P2O5-CaO-CaF2 donnent, après dévitrification, 

des vitrocéramiques dont la phase cristallisée est de type fluoro-apatite Ca5(PO4)3F, 

composant les dents et les os des mammifères. Par conséquent, ces vitrocéramiques, 

biocompatibles, peuvent être utilisées dans le domaine médical soit pour des prothèses 

osseuses [23], soit pour des reconstructions dentaires [24, 25]. Ce sont des matériaux de choix 

grâce à leurs propriétés mécaniques. 

- Des vitrocéramiques SiO2-Al 2O3-CaO-ZrO2-TiO2 sont étudiées pour le stockage de 

déchets radioactifs car ces vitrocéramiques ont une phase cristallisée de composition 

CaZrTi2O7 (zirconolite), qui incorpore très bien certains ions radioactifs tels que les actinides 

mineurs (Np, Am, Cm). Par conséquence, les radionucléides piégés dans la structure des 

cristaux bénéficient d’une double barrière de confinement à la fois par les cristaux et par le 

verre entourant les cristaux [26].  

I.2.2.2. Propriétés thermomécaniques des vitrocéramiques 

La résistance aux chocs thermiques dépend du rapport entre le coefficient de dilatation 

thermique et la conductivité thermique du matériau. Les vitrocéramiques ont un très faible 

coefficient de dilatation thermique α compris entre 0,2×10-6 K-1 et 0,5×10-6 K-1 jusqu’à 800°C 

pour les systèmes les plus performants [27, 28]. Par comparaison, les verres possèdent un 

coefficient de dilatation thermique compris entre 1 et 20×10-6 K-1. Dans certains cristaux, α 

peut être négatif [29, 30]. En effet, une augmentation de la température induit une contraction 

de la structure cristalline qui peut compenser la dilatation de la matrice vitreuse. 

Si un matériau présentant une forte dilatation thermique mais une mauvaise conduction 

de la chaleur n’est pas chauffé de manière homogène, sa partie chaude se dilate et exerce une 

pression sur les parties restées à plus basse température. Si la pression est trop élevée, le 

matériau se rompra. Par contre, dans le cas d’une vitrocéramique à faible dilatation thermique, 

aucune contrainte ne s’exerce sur le matériau : les vitrocéramiques ont de meilleures 

propriétés thermomécaniques que les verres. 

Des vitrocéramiques à base d’oxyde de silice et d’alumine sont utilisées pour la 

fabrication de pièces amenées à subir des chocs thermiques (plats de cuisson, protection 

contre l’incendie …). 

Les vitrocéramiques à base de Al2O3:SiO2:Li 2O:MgO sont des matériaux adéquats pour 

le chauffage puisque, à côte de leur bonne résistance thermique, elles transmettent jusqu’à 
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90% du rayonnement infra-rouge. Elles entrent dans la fabrication des plaques de cuisson et 

des fours. 

Des vitrocéramiques sont également utilisées comme miroir dans des télescopes. Leur 

coefficient de dilatation thermique étant quasiment nul, les aberrations optiques dues à la 

déformation du miroir lors des changements de température sont éliminées. 

I.2.2.3.  Propriétés optiques des vitrocéramiques 

Bien que les verres précurseurs de vitrocéramiques soient initialement transparents pour 

la lumière visible, les conditions de dévitrification de ces verres (temps et température) 

peuvent conduire à la formation de vitrocéramiques soit opaques, soit transparentes [31]. 

Comme la formation de la phase cristalline peut être contrôlée par le traitement thermique, par 

la composition et par la méthode de synthèse, nous pouvons donc ajuster la durée et la 

température de recuit afin d’éviter l’opacification des vitrocéramiques. 

Dans certaines vitrocéramiques, les ions dopants (ions de transition ou lanthanides) 

semblent s’incorporer au moins partiellement dans la phase cristallisée [32, 33]. Ainsi, ces 

ions passent d’un environnement amorphe dans le verre à un environnement cristallin dans les 

vitrocéramiques, conférant ainsi aux vitrocéramiques des propriétés optiques se rapprochant 

de celles des monocristaux. En particulier, l’efficacité d’émission des ions dopants peut être 

renforcé dans ces systèmes à cause d’un transfert d’énergie des cristaux vers des ions dopants 

[34, 35]. 

Lorsque les conditions de transparence et de ségrégation des ions dopants sont vérifiées, 

les vitrocéramiques trouvent bon nombre d’applications optiques et les recherches dans le 

domaine sont de plus en plus nombreuses depuis une dizaine d’années. Le nombre annuel de 

publications dans le domaine des vitrocéramiques pour l’optique ne cesse d’augmenter depuis 

les années 90. 

En 1993, Wang et Ohwaki [32] ont publié pour la première fois un article sur des 

vitrocéramiques transparentes dopées par les ions Er3+ et Yb3+. En utilisant un traitement 

thermique approprié, des microcristaux de PbxCd1-xF2 étaient formés dans un verre. Les 

auteurs ont montré que les émissions de l’ion Er3+ à 550 et 600 nm sont 2 et 10 fois plus forte 

que dans le verre de fluorure. Ces résultats ont ouvert des perspectives dans  l’utilisation des 

vitrocéramiques en optique (doublage de fréquence [36], réalisation d’absorbants saturables 

[37] etc. …). En particulier, des vitrocéramiques dopées par des ions de transition (Cr3+) et 

des ions de terres rares (Er3+, Eu3+, Tm3+ [38, 39]…) sont fabriqués pour l’amplification 

optique (lasers, fibres actives ….) [40, 41]. 
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Il existe différents types de vitrocéramiques transparentes pour l’amplification optique : 

- les vitrocéramiques d’oxydes, dont le réseau vitreux et les cristallites sont composées 

d’oxydes.  

- les vitrocéramiques fluorées, dont le réseau vitreux et les cristallites sont constituées 

de fluorures.  

- les vitrocéramiques oxyfluorées, composées d’un réseau vitreux oxyde et de 

cristallites fluorées. 

Des vitrocéramiques à base de chalcogénures ont également été synthétisées par 

dévitrification [42]. Le domaine de transparence de ces verres est dans l’infrarouge moyen et 

lointain. Ils ne sont pas donc réellement adaptés aux applications d’amplification dans le 

domaine du proche IR. Cependant, ces verres sont utilisés pour de multiples 

applications : disques optiques réinscriptibles (RW), mémoire PRam, xérographie et systèmes 

de vision nocturne. 

I.3. Guides d’onde planaires 

I.3.1. Définition 

Un guide d'onde optique planaire est un milieu diélectrique, caractérisé par son indice 

de réfraction ng et son épaisseur e (généralement de l'ordre du micromètre). Il est positionné 

entre un superstrat et un substrat d'indices respectifs nc et ns. Les matériaux sont choisis de 

telle sorte que nc et ns soient inférieurs à ng.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-5: Différentes géométries de guide d’onde planaires. 

Un guide d’onde planaire peut être symétrique (nc = ns) ou asymétrique (nc ≠ ns) (dans ce 

cas, le superstrat est le plus souvent l’air) (voir Figure I-5). 
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I.3.2. Equation de dispersion 

On considère un guide d’onde planaire composé d’un film d’indice de réfraction ng et 

d’épaisseur (e), d’un substrat (ns) et d’un superstrat (nc) (Figure I-6). Dans le cadre de la 

théorie des rayons, un mode guidé peut être représenté par le cheminement en zigzag d’un 

rayon lumineux. Les réflexions totales aux deux interfaces sont régies par les conditions 

suivantes : 

� L’indice de réfraction ng de la couche doit être supérieur à la fois à l’indice nc du 

superstrat (nc = 1 dans le cas où le superstrat est l’air) et à l’indice ns du substrat. 

� L’angle d’incidence θ doit vérifier : θ > θc et θ > θs 

où 
g

s
s

g

c
c n

n
arcsinet

n

n
arcsin =θ=θ     (I-5) 

θc et θs représentent les angles limites (critiques) de réflexion totale à l’interface air-film et 

film-substrat, respectivement. 

La propagation a lieu uniquement suivant la direction Oz. 

 

 

 

 

 

Figure I-6: Propagation d'un rayon lumineux dans un guide plan. 

L'onde électromagnétique se propageant dans le guide est caractérisée par son vecteur d'onde 

k défini par k=2π/λ=k0.ng. 

avec     λ : Longueur d’onde dans le guide 

λ0 : longueur d’onde dans le vide 

k0 =2π/λ0 : module du vecteur d’onde dans le vide 

Les modes guidés sont caractérisés par leur constante de propagation β définie par : 

β=k0ngsinθ            (I-6) 

où θ ne prend que des valeurs discrètes correspondant aux angles de propagation de modes. 

Pour qu’un mode soit guidé, il doit satisfaire : 

            k0ng > β > k0ns                       (I-7) 

Il convient d’introduire un indice effectif, défini comme 

Ne = β/k0 = ng sinθ (ns < Ne < ng)           (I-8) 

k
r

 θ e    ng 

nc 

ns 
z 

x 
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Le traitement complet des équations de Maxwell aboutit à une équation liant les paramètres 

du guide ns, ng, nc, e (épaisseur du film) et l’indice effectif Ne. Cette équation est appelée 

équation de dispersion: 
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où m est un entier indiquant l’ordre du mode guidé et ε = 0 ou 1 pour les modes TE (mode 

transverse électrique) et TM (mode transverse magnétique), respectivement. 

Selon les paramètres optogéométriques du film,  celui-ci peut admettre un ou plusieurs 

modes guidés : on parle alors respectivement de guide monomode ou multimode. Pour chaque 

valeur de m, il existe une valeur minimale de l’épaisseur appelée épaisseur de coupure et 

notée m
ce  correspondant à l’apparition du mode m. Pour une épaisseur e < mce , le mode n’est 

pas guidé. Cette épaisseur de coupure peut être calculée à partir de l’équation de dispersion 

par la condition Ne = ns. On obtient alors : 
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Par ailleurs, l’équation de Lorentz - Lorentz pour un matériau composite s’écrit 

( )22112

2

NN
3

4

2n

1n α+απ=
+
−

    (I-11) 

où n est l’indice de réfraction moyen du système, N1 et N2 sont respectivement les 

concentrations volumiques des 2 composants, α1 et α2 leurs polarisabilités respectives (cette 

équation n’est valable que pour des systèmes densifiés). Après avoir calculé séparément les 

valeurs de α1 pour SnO2 et α2 pour SiO2, on peut ensuite déterminer l’indice moyen des 

couches de x SiO2- (100-x) SnO2 densifiées grâce à l’eq. (I-11). A l’aide de l’eq. (I-10), on 

peut ensuite en déduire précisément l’épaisseur de coupure attendue pour obtenir un guide 

présentant 2 modes TM. 

I.3.3. Excitation des modes guidés : le couplage 

Le couplage de la lumière dans la couche présente un intérêt fondamental, non 

seulement pour l’utilisation pratique des guides, mais également pour la détermination des 

paramètres optogéométriques et leurs propriétés structurales. Il existe plusieurs techniques 

pour coupler la lumière à l’intérieur d’un guide d’onde plan. 
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I.3.3.1. Le couplage par la tranche 

Le faisceau incident est focalisé sur la tranche du guide (Figure I-7). Ce couplage peut 

être effectué par une fibre optique, par un laser focalisé  à l’aide d’un objectif de microscope 

ou par un autre guide. Cette méthode présente toutefois quelques inconvénients, source de 

pertes optiques importantes : 

- l’alignement du guide avec la source doit être stable. 

- la tranche du guide doit avoir une bonne qualité optique. 

Mais l’inconvénient majeur réside dans la non-sélectivité des modes guidés. En effet, 

plusieurs modes peuvent être excités en même temps. Cette méthode a été utilisée sur des 

guides d’onde de ZrO2 élaborés par voie sol-gel [43]. 

 

 

Figure I-7 : Couplage par la tranche. 

I.3.3.2. Le couplage par biseau 

Cette méthode utilise un guide en biseau à l’extrémité pour coupler la lumière  dans un 

guide d’onde [44]. La longueur du biseau doit être de l’ordre de 10 à 100 fois la longueur 

d’onde utilisée (Voir la Figure I-8). Cette technique destructive est délicate à mettre en œuvre, 

non sélective et présente un couplage peu efficace (de l’ordre de 40%). Elle est néanmoins 

intéressante pour des guides de très haut indice de réfraction pour lesquels il est difficile de 

trouver un prisme adapté. 

 

 

 

 

Figure I-8 : Couplage par un guide en biseau. 
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I.3.3.3. Le couplage par réseau de diffraction 

Cette technique consiste à graver un réseau à la surface du guide (Voir la Figure I-9). La 

lumière incidente est alors diffractée par le réseau et peut exciter des modes guidés si la 

condition d’accord de phase est respectée : 

Λ
γλ+θ=θ= 0

mcge sin.nsin.nN              (I-12) 

avec γ un entier qui correspond à l’ordre diffracté et Λ le pas du réseau ; Ne est l’indice 

effectif du mode guidé. Ce système de couplage est néanmoins très délicat à mettre en œuvre.  

 

Figure I-9: Couplage par réseau. 

I.3.3.4. Le couplage par prisme 

Cette méthode est la plus simple et la plus courante en optique guidée. C’est aussi celle 

que nous utilisons pour nos caractérisations par spectroscopies de diffusion Raman, de 

photoluminescence et M-lines. Un prisme d’indice np supérieur à l’indice du film, est placé 

contre la surface du guide d’onde plan, comme représenté sur la Figure I-10. La pression 

permet d’ajuster un « gap d’air » entre le prisme et le guide. Le prisme est éclairé sur sa face 

d’entrée par un faisceau laser faisant un angle θ avec la normale à la base du prisme. Si cet 

angle, supérieur à l’angle limite de réflexion totale, permet de plus l’accord de phase avec un 

mode guidé, une grande partie de l’énergie est transférée au guide par effet tunnel optique à 

travers le gap d’air.  

 

 

 

 

 

 

ng 

m 
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Figure I-10 : Couplage par prisme. 

Le couplage par prisme est particulièrement bien adapté pour l’injection de la lumière 

dans les guides d’onde plans. Cette technique ne requiert pas la destruction des échantillons et 

permet de réaliser le couplage en différents endroits de l’échantillon en déplaçant le prisme. 

De plus, le couplage par prisme permet de sélectionner le mode guidé. Il est facile à mettre en 

œuvre et présente une bonne efficacité théorique de couplage (jusqu’à 90%). Cette efficacité 

dépend de la qualité du film, de l’épaisseur du gap d’air, du profil de l’onde incidente, et de la 

section du faisceau à la base du prisme. 

I.4. Techniques de caractérisation des matériaux massifs et des 

couches minces optiquement guidantes 

I.4.1. Porosimétrie par adsorption-désorption de gaz 

Dans cette thèse, l’adsorption physique (ou physisorption) de gaz a été utilisées pour 

caractériser la texture des matériaux poreux. Les matériaux poreux possèdent des cavités ou 

des canaux, appelés pores, dont les parois engendrent d’une augmentation de l’aire spécifique.  

La Figure I-11 schématise un grain poreux, on peut y voir : 

- les irrégularités se trouvant à la surface du grain (a) caractéristiques de sa rugosité. 

- les pores ouverts qui débouchent à la surface du grain (b, c, d, e) ou fermés (f) ; dans 

ce dernière cas, ils sont inaccessibles aux fluides mais décelables par diffraction des 

rayons X aux petits angles. 

- les pores borgnes, c’est-à-dire ouverts à une seule extrémité (b,e) 
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- les pores en intercommunication (c et d) 

 

 

Figure I-11: Schéma d’un grain poreux. 

Les propriétés d’un solide poreux dépendent essentiellement de la géométrie et de la 

taille des pores, ainsi que de leur distribution. L’Union Internationale de Chimie Pure et 

Appliquée (IUPAC) a défini les trois classes de matériaux poreux suivantes: 

- Taille de pore < 2 nm : matériaux microporeux  

- 2 nm < Taille de pore < 50 nm : matériaux mésoporeux 

- Taille de pore > 50 nm : matériaux macroporeux 

L’évaluation de la taille des pores et de l’aire spécifique d’un matériau est reliée à des 

modèles de processus d’adsorption et de désorption. 

I.4.1.1. Isothermes d’adsorption-désorption 

Le phénomène d’adsorption qui nous intéresse, la physisorption, est réversible et résulte 

de l’attraction des molécules d’un gaz (appelées adsorbat), en dessous de sa température 

critique, par des forces de Van der Waals à la surface du solide (appelé adsorbant). 

L’isotherme d’adsorption (Vads = ƒ(P/P0)) est obtenue par l’introduction en incréments 

successifs de quantités connues de gaz (mesurées par sa pression) à température constante. A 

chaque introduction de gaz et lorsque le système atteint l’équilibre (P: pression d’équilibre et 

P0: pression de vapeur saturante de gaz), on détermine la quantité de vapeur adsorbée par 

différence entre la quantité de gaz introduite et celle qui reste libre dans l'enceinte. 

La majorité des isothermes d’adsorption observées peut être divisée en cinq types, 

décrits initialement par Brunauer, Emmett et Teller en 1940 (Figure I-12). Leur classification 

a ensuite été reprise par l’IUPAC en 1985. 

L’isotherme d’adsorption du type I est obtenue avec des adsorbants ayant uniquement 

des micropores. L’isotherme d’adsorption du type II apparait dans le cas de solides non 
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poreux ou macroporeux. L’isotherme du type IV correspond à des adsorbants mésoporeux et 

elles sont associées à des phénomènes de condensation capillaire dans les mésopores. Les 

isothermes d’adsorption du type III et V sont beaucoup plus rares: elles diffèrent des 

isothermes d’adsorption du type II et IV aux pressions les plus faibles. Celles-ci sont 

interprétées par le fait que les interactions entre adsorbant et adsorbat sont faibles. Un sixième 

type d’isotherme (en escalier), rencontré moins fréquemment, a été ajouté par la suite à cette 

classification. 

 

 

 

Figure I-12: Représentation schématique des cinq types d'isothermes d'adsorption physique 

selon Brunauer et al.[45]. 

Après arriver près de la saturation (P/P0=1), en déterminant les quantités de vapeur 

restant adsorbées sur le solide pour les valeurs de pressions relatives décroissantes, on peut 

obtenir l’isotherme de désorption. Celle-ci ne coïncide pas toujours avec l'isotherme 

d'adsorption. Il y a alors apparition d'un phénomène d'hystérésis : la quantité de vapeur restant 

adsorbée lors de la désorption, pour une valeur P/P0 donnée, est supérieure à celle retenue lors 

de l’adsorption à la même pression. Ce phénomène est toujours observé dans le cas des 

isothermes IV et V, et quelquefois pour les isothermes II et III. Les différents types 

d'hystérésis classiquement obtenus ont été classés par l’IUPAC et sont représentés sur la 

Figure I-13. En fonction du type d'hystérésis obtenu, on peut déterminer la forme des pores du 

solide analysé. 
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Figure I-13: Classification selon l'IUPCA des hystérésis. 

Les deux boucles d’hystérésis, notées H1 et H2, apparaissent sur des isothermes du type 

IV, caractérisés par un palier de saturation et qui sont représentatives des adsorbants 

mésoporeux. La boucle d’hystérésis H1 présente des branches d’adsorption et de désorption 

parallèles et presque verticales : elle est observée dans le cas d’adsorbants ayant une 

distribution très étroite de mésopores. La boucle d’hystérésis H2 est observée dans le cas 

d’adsorbants ayant des mésopores en intercommunication. 

Les deux boucles d’hystérésis, notées H3 et H4, apparaissent sur des isothermes de type 

II qui ne présentent pas de palier de saturation. Dans ces conditions, la branche de désorption 

n’est pas toujours reproductible et dépend souvent de la valeur maximale de la quantité 

adsorbée aux pressions relatives voisines de 1. La boucle d’hystérésis H3, observée dans le 

cas où l’adsorbant forme des agrégats, peut être attribuée à une condensation capillaire 

s’effectuant dans une texture non rigide et n’est pas caractéristique d’une mésoporosité 

définie. La boucle d’hystérésis H4 est souvent observée avec des adsorbants microporeux 

ayant des feuillets liés entre eux de façon plus ou moins rigide et entre lesquels peut se 

produire une condensation capillaire. 
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I.4.1.2. Détermination des aires spécifiques 

La surface spécifique, exprimée par unité de masse, représente l’aire totale accessible 

aux atomes et aux molécules. Elle peut être déterminée expérimentalement par l’adsorption 

physique d’un gaz à basse température et sa valeur sera plus ou moins précise suivant la 

nature du gaz utilisé. La surface spécifique totale est constituée de la surface externe du 

solide, et d’une surface interne égale à l’aire développée par les parois des pores. Il existe de 

nombreux modèles pour déterminer la surface spécifique d’un solide. Parmi eux, la théorie 

B.E.T. (Brunauer, Emmett et Teller) [46] est utilisée pour déterminer des aires spécifiques des 

matériaux poreux et sa base théorique est la théorie de Langmuir. 

Les hypothèses sur lesquelles s’appuient Brunauer et al. sont les suivantes : 

- Dans le cas de la physisorption, une molécule de vapeur interagit avec la surface par 

l’intermédiaire des forces de Van der Waals. Le potentiel électrochimique fluctue 

spatialement sur la surface du solide et présente des minima locaux qui constituent des 

sites potentiels d’adsorption pour les molécules de gaz. Pour simplifier le problème, 

les auteurs négligent cette disparité et considèrent que tous les sites d’adsorption sont 

identiques et présentent une énergie d’adsorption E1 pour la première monocouche (i = 

1); 

- Les interactions latérales entre molécules de gaz d’une même couche sont négligées; 

- Lorsque la pression du gaz tend vers la pression de vapeur saturante P0, le gaz se 

condense à la surface du solide et le taux de recouvrement θ, c’est à dire la fraction de 

solide recouverte d’adsorbat tend vers 1. Le taux de recouvrement est défini comme 

suit:  

mN

N=θ                 (I-13) 

où Nm, appelé capacité monocouche, correspond au nombre de molécules adsorbables 

nécessaire pour recouvrir la surface du solide d’une couche monomoléculaire, N est le 

nombre de molécules adsorbées à la pression relative d’équilibre P/P0. 

- Dans les couches supérieures, l’interaction solide/gaz est peu à peu remplacée par une 

interaction gaz/gaz et l’énergie d’adsorption tend progressivement vers l’énergie de 

liquéfaction de l’adsorbat El. Pour simplifier, les auteurs supposent  Ei = El, pour i > 1.   

- Chaque couche i est en équilibre avec ses voisines (Figure I-14). 
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Figure I-14: Représentation de l'interface adsorbant/adsorbat dans le modèle B.E.T. Un 

équilibre dynamique existe entre la couche i, occupant une surface Si, et ses voisines. 

Les équilibres d’adsorption/désorption entre les couches successives peuvent s’écrire : 

RT

E

ii1ii

i

e.S.bP.S.a
−

− =                  (I-14) 

avec Si l’aire qui est recouverte par des molécules adsorbées de la couche i, ai et bi sont des 

constantes, T la température de l’adsorption, P la pression partielle de l’adsorbat, Ei l’énergie 

d’adsorption et R la constante des gaz parfaits. 

Le terme de gauche représente le flux de molécules qui s’adsorbent dans la couche i ; il est 

proportionnel à la pression partielle de l’adsorbat et au nombre de sites disponibles, donc à la 

surface de la couche inférieure i-1. Le terme de droite, correspondant au flux de molécules qui 

se désorbent de la couche i, est proportionnel à la surface de cette couche et dépend du rapport 

entre l’énergie d’adsorption Ei et l’énergie d’agitation thermique (RT) ; ai et bi sont des 

constantes. 

Après un traitement mathématique, on obtient la forme définitive de l’équation de l’isotherme 

d’adsorption suivant le modèle B.E.T. : 
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C est une constante caractéristique du système gaz-solide étudié (la constante B.E.T) définie 

comme suit : 








 ∆
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où ∆Q = Qads – QL est la chaleur nette d’adsorption (J.mol-1). La valeur de C différencie 

notamment les isothermes de type II (C > 2) et III (C < 2) pour les solides macroporeux. 

L’équation (I-15) peut s’exprimer selon l’égalité  suivante : 

( )
0mm0 P
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1C

N.C

1

1
P

P
.N

1 −+=







 −
  (I-17) 

Cependant, cette équation présente des limites. En effet, elle n’est valable que pour des 

pressions relatives P/P0 comprises entre 0,05 et 0,35. En traçant 
0

1
P

N. 1
P

 − 
 

 en fonction de 

P/P0, on obtient une droite de type y = a.x+b, avec a = (C-1)/C.Nm et b =1/C.Nm. On peut 

alors déterminer, à partir de la pente et de l’ordonnée à l’origine de cette droite, les paramètres 

Nm et C. Connaissant Nm, on peut alors déterminer la surface spécifique SBET par la relation 

suivante : 

m

.N.N
S Am

BET

σ=     (I-18) 

où σ est la surface occupée par une molécule adsorbée sur le solide recouvert d’une couche 

monomoléculaire (σ = 0,162 nm2 pour le diazote adsorbé à 77,4 K), NA est le nombre 

d’Avogadro (6,025.1023
 mol-1) et m est la masse de l’adsorbant. 

I.4.1.3. Détermination de la distribution de taille des mésopores 

La méthode la plus utilisée pour estimer la distribution de taille des mésopores est la 

méthode de Barrett, Joyner et Halenda (souvent appelée méthode B.J.H.) [47]. Celle-ci est 

basée sur l’équation de Kelvin qui relie le rayon de pores rp d’un solide et la pression P. Pour 

un gaz et un solide connus, la relation est la suivante : 

p

0

0,415
r t -

P
log

P

=      (I-19) 

où t est l’épaisseur de la couche adsorbée. De plus, l’isotherme V = f(P) associe à chaque 

valeur de pression P un volume V de vapeur adsorbé par le solide. Il est alors possible d’écrire 

une relation entre le volume adsorbé à la pression P et le rayon des pores rp résultant de 

l’équation  (I-19). Cette relation, notée ici V = f(rp), donne le volume de gaz qui est 

nécessaire afin de remplir, après condensation, tous les pores du solide ayant au plus un rayon 
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égal à rp. En dérivant cette fonction V = f(rp), on a alors accès à la répartition du volume 

poreux en fonction du rayon des pores. Cependant, afin de calculer le rayon des pores rp 

correspondant à la pression P en utilisant l’éq. (I-19), il faut préalablement poser deux 

conditions : 

- les pores doivent être de forme cylindrique et ouverts aux deux extrémités. 

- les mesures de pressions relatives P0 /P doivent être prises sur l’isotherme de 

désorption. 

I.4.1.4. Dispositif de mesure 

Dans notre étude, la détermination de la surface spécifique et la caractérisation des 

pores en volume et en diamètre, ont été effectuées à partir des isothermes d’adsorption-

désorption d’azote à l’aide d’un analyseur d’adsorption de gaz Autosorb 1 (Quantachrome). 

Avant de procéder aux mesures, l’eau des échantillons est éliminée par dégazage sous vide 

(pression inférieure à 10-6 Torr) à 150°C pendant 24 heures. L’équipement Autosorb permet 

de mesurer, avec de l’azote, des surfaces aussi faibles que 0,01 m2.g-1 à condition d’utiliser 

une masse suffisante d’adsorbant. Dans le cas où les surfaces spécifiques à mesurer sont très 

faibles (< 0,01 m2.g-1), on est amené à diminuer l’erreur commise sur l’évaluation de la 

quantité adsorbée, en utilisant du krypton adsorbé à -196 °C (température de l’azote liquide). 

I.4.2. Analyse structurale et morphologique 

I.4.2.1. Diffraction de rayons X 

La diffraction  des  rayons-X  permet d’identifier des phases cristallines de matériaux 

ainsi que de suivre l'évolution de leurs phases selon certaines conditions expérimentales telles 

que la température de recuit, la pression, la composition etc. Cette méthode ne constitue pas 

une analyse chimique, car les phases amorphes ne peuvent pas être déterminées. Par contre, 

elle permet d'établir les modifications cristallines (polymorphes) des phases présentes et de les 

quantifier. 

L'identification des phases cristallines par diffraction des rayons-X est rendue possible 

grâce aux périodicités de l'arrangement atomique (structure) des cristaux qui sont uniques 

d’une phase à l’autre. Ces périodicités sont dues à un empilement de plans identiques dans un 

cristal et sont décrites par des longueurs correspondant aux distances entre les plans 

d’empilement, appelés plans réticulaires. Cette distance entre les plans réticulaires est 

nommée distance réticulaire dhkl, où les indices hkl désignent la direction considérée dans le 
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cristal. Nous observons des pics de diffraction lorsque l’angle θ formé par le faisceau incident 

et un plan cristallographique satisfait la loi de Bragg : 2d.sinθ = n.λ (Figure I- 15), où  λ est la 

longueur d’onde des rayons X et n est l’ordre de diffraction 

 

Figure I- 15 : Principe de diffraction de rayons X. 

L'identification des phases présentes dans un échantillon se fait par comparaison de son 

diffractogramme (positions et intensités des raies diffractées) avec des diffractogrammes de 

phases connues. 

Afin de pouvoir comparer les diffractogrammes obtenus à partir de différentes  

radiations (λ) on utilise, au lieu des angles 2θhkl, les valeurs dhkl, qui sont une propriété 

caractéristique du cristal. 

La procédure d'identification des phases se présente donc comme suit : 

- D’abord, mesurer des angles θhkl sous lesquels des intensités diffractées sont 

observées. 

- Puis, calculer les valeurs de dhkl correspondantes selon la loi de Bragg et comparer les 

valeurs de dhkl obtenues avec celles de substances connues 

- Enfin, comparer les intensités relatives des pics dans les diffractogrammes donnés 

avec ceux de substances connues. 

Un diffractomètre D8 Advance (Bruker AXS) équipé d’une chambre Anton Paar 

HTK1200N (Voir la Figure I-16) permettant des mesures de l’ambiante à 1200°C a été utilisé 

pour réaliser des mesures à haute température. Un détecteur linéaire de type Vantec permet 

des temps d’acquisition très courts.  
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Figure I-16: Schéma de principe d'un diffractomètre avec un goniomètre θ-θ. 

Les mesures ont été réalisées par Pascal Roussel, à l’Unité de Catalyse et de Chimie du 

Solide (Université de Lille 1). 

I.4.2.2. Etat de surface de films minces : Microscopie à Force Atomique 

(AFM) 

Le principe de fonctionnement de cette microscopie est basé sur la détection des forces 

interatomiques (Van der Waals, capillaires, électrostatiques,…) s’exerçant entre une pointe 

associée à un levier (de constante de raideur fixe) et la surface d’un échantillon. 

L'échantillon peut être déplacé dans les trois dimensions par rapport à la pointe fixe à 

l'aide de tubes piézoélectriques (PZT cylindriques creux). L'obtention d'images 

topographiques (le relief) de la surface peut se faire en maintenant la force d'interaction 

pointe-échantillon constante au cours du balayage de la zone étudiée. Une boucle 

d'asservissement permet d'ajuster la position de l'échantillon par rapport à la pointe. Dans la 

plupart des cas, la détection de la déflexion est optique. Elle se fait au moyen d'un faisceau 

laser dirigé vers l'extrémité du levier et réfléchi vers un système de photodiode à 2 ou 4 

cadrans. La différence d'éclairement entre ces cadrans est proportionnelle à la déflexion 

angulaire du levier au point d'impact du laser. 

Le signal récupéré par la photodiode est comparé à un signal de consigne et un signal 

d'erreur est généré. Celui-ci est envoyé au tube piézoélectrique et a pour effet de provoquer 

des déplacements verticaux de l'échantillon. Ce sont ces déplacements verticaux qui sont 

enregistrés et utilisés pour la création d'une image qui reflète le relief de la surface. Le signal 

de consigne est lié soit à la déflexion du levier (mode contact) soit à l’amplitude d’oscillation 
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de ce même levier (mode contact intermittent). Le schéma de la Figure I-17 représente le 

principe de fonctionnement d’un microscope à force atomique. 

 

Figure I-17 : Schéma de principe de fonctionnement d'un microscope à force atomique, en 

mode contact et en mode contact intermittent [48].  

La mesure des états de surface des films par AFM a été réalisée par Bruno Nunes à 

l’Instituto Superior Técnico (IST) de l’Universidade de Lisboa au Portugal avec le dispositif 

AFM Veeco DI CP-II en utilisant une pointe en silicium. 

I.4.2.3. Morphologie de nanoparticules : Microscopie électronique en 

transmission (MET) 

L’observation à l’échelle nanométrique de matériaux nécessite l’utilisation d’un 

Microscopie Electronique en Transmission (MET, Philips CM30 ou FEI Tecnaï G2 20) dont 

un schéma est présenté sur la Figure I-18. Son principe fonctionnel est proche d’un projecteur 

à diapositives mais le faisceau lumineux est remplacé dans ce cas par un faisceau d’électrons, 

obtenu par chauffage d’un filament de tungstène ou à partir d’un cristal d’hexaborure de 

lanthane. Les électrons produits sont alors accélérés par l’application d’une forte tension (200 

ou 300 kV dans notre cas) au niveau du canon. A l’aide de lentilles magnétiques, un faisceau 

parallèle est créé. Celui-ci traverse alors l’échantillon, qui suivant son épaisseur, sa densité ou 

sa nature chimique, absorbe plus ou moins les électrons.  

De plus, pour les échantillons cristallins, les électrons arrivant en condition de Bragg 

seront diffractés de la même manière que les rayons X. Les lentilles magnétiques, constituées 

Mode contact 

Mode contact intermittent 
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d’une bobine et d’un noyau de fer, focalisent le faisceau sur un écran fluorescent pour former 

l’image. Selon qu’on sélectionnera le faisceau transmis ou diffracté, on formera 

respectivement une image dite en champ claire ou en champ sombre. La variation de la 

distance focale permet de faire varier le grandissement (jusqu’à 1 000 000 sur certains 

appareils) et la mise au point. 

 
Figure I-18 : Schéma représentant un MET. 

Les électrons peuvent, lorsqu’ils traversent l’échantillon, céder une partie de leur 

énergie à un atome et l’ioniser. La désexcitation se fait par des sauts électroniques de façon à 

ce que l’atome retrouve sa configuration stable. L’atome restitue alors l’énergie acquise sous 

forme de photons X quand un électron retombe sur son orbitale initiale. Ces photons X ont 

des énergies caractéristiques de l’atome ionisé. On pourra ainsi mesurer les énergies des 

photons X réémis par l’échantillon pour déterminer la composition chimique de l’échantillon 

(microanalyse). Le microscope est alors équipé d’un dispositif de microanalyse par 

spectrométrie en énergie (Energie Dispersive Spectromètre, EDS). Cette sonde permet 

d’identifier les composés présents dans la zone étudiée. 

I.4.2.4. Spectroscopie de diffusion Raman 

Dans le domaine des sciences des matériaux, la spectroscopie de diffusion Raman est 

utilisée pour la caractérisation de phases cristallisées ou amorphes (verres, catalyseurs, semi-

conducteurs, composés inorganiques et organométalliques, minéraux, polymères...), et pour 

l'étude des transitions de phase sous contraintes (pression, température). Par ailleurs, on peut 
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évaluer la taille des cristallites à partir de la position du pic observé à basse fréquence dans le 

spectre Raman. Enfin, la spectroscopie Raman permet d’étudier des échantillons sous diverses 

formes sans préparation préalable. 

Dans le cadre de notre étude, nous avons utilisé un spectromètre Raman T64000 (Jobin-

Yvon) à trois réseaux de diffraction disposés en configuration soustractive. Dans cette option, 

les deux premiers réseaux constituent le pré-monochromateur qui sert à éliminer au maximum 

la diffusion Rayleigh, permettant l’analyse aux très faibles fréquences (de l’ordre de 5 cm-1). 

Le système multicanal est équipé d’une détection CCD (Charged-Coupled Device) refroidie 

par l’azote liquide. La configuration macroscopique a été utilisée pour les gels massifs et la 

configuration guidée pour les films minces dans la plupart des cas. Les longueurs d’onde 

d’excitation choisies étaient 488nm et 514.5 nm, délivrées par un laser à Ar+. 

I.4.2.4.1. Principe de la spectroscopie de diffusion Raman 

La Figure I-19 présente le schéma de principe de la diffusion Raman. La spectroscopie 

de diffusion Raman est basée sur l’effet Raman, qui est un phénomène de diffusion 

inélastique de la lumière. Lorsqu'une entité structurale liquide ou solide est irradiée par une 

onde électromagnétique de fréquence ν0, une partie de la lumière est absorbée et une partie est 

diffusée soit avec la même fréquence, (c'est la diffusion élastique ou Rayleigh), soit avec une 

fréquence différente νdiff, (c'est la diffusion Raman) (Figure I-19). Si νdiff < ν0 , on parle alors 

de la diffusion Raman Stokes ; si νdiff > ν0 , c’est la diffusion Raman anti-Stokes d'intensité 

généralement plus faible.  

Comme la spectroscopie d’absorption infrarouge (IR), la spectroscopie de diffusion 

Raman met en jeu des états d’énergies vibrationnels et rotationnels d’une molécule ou d’une 

entité. Elle donne des renseignements sur la structure des composés : nature et environnement 

des atomes, distances interatomiques, symétries, constantes de force et structures cristallines. 

Un spectre Raman est donc l’empreinte vibrationnelle et rotationnelle du composé analysé au 

niveau moléculaire et/ou cristallin. Il se présente comme un ensemble de bandes d'intensités 

variables dont les positions correspondent aux fréquences de vibrations existantes dans la 

molécule ou le composé et dont l'observation est permise par les règles de sélection 

déterminées par la symétrie moléculaire. 
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Figure I-19: Schéma de principe de la diffusion Raman. 

I.4.2.4.2. Spectroscopie de diffusion Raman en configuration 

guidée 

Le couplage de la lumière dans la couche présente un intérêt fondamental, non 

seulement pour l’utilisation pratique des guides, mais également pour la détermination de 

leurs propriétés structurales. Cites que l’on peut étudier les couches très mince – chose 

impossible par d’autres techniques où on aurait que le spectre du support. Les dispositifs 

conventionnels d’étude des couches minces par spectroscopie Raman sont extrêmement 

sensibles aux perturbations occasionnées par le substrat [49] lorsque les couches étudiées ont 

une épaisseur inférieure au micromètre, ce qui est le cas de la plupart des couches minces 

inorganiques élaborées par procédé sol-gel. La spectroscopie Raman en configuration guidée 

(Waveguide Raman Spectroscopy: WRS) présente donc l’énorme avantage de s’affranchir de 

la diffusion du support. Elle est particulièrement bien adaptée à l’étude des couches 

ultraminces (de l’ordre de 50 nm), dès lors que la couche à étudier possède des propriétés 

guidantes à la longueur d’onde d’excitation. Proposée par Levy et al. [50], cette technique a 

été appliquée pour la première fois dans  l’étude de couches minces organiques ou de films 

déposés par la méthode de Langmuir-Boldgett [51]. Pour coupler la lumière à l’intérieur d’un 

film, il existe plusieurs techniques présentées dans la partie I.3.3. 
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La Figure I-20 présente un guide d’onde dans lequel la lumière a été injectée à l’aide 

d’un prisme pour une mesure en spectroscopie de diffusion Raman. 

 

 

Figure I-20: Guide d’onde pour une mesure en spectroscopie de diffusion Raman en 
configuration guidée. 

I.4.2.5. Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF) 

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF) est basée sur l'absorption 

d'un rayonnement infrarouge par le matériau à analyser. Via la détection des vibrations 

caractéristiques des liaisons chimiques, la spectroscopie IRTF permet d'effectuer l'analyse des 

fonctions chimiques présentes dans le matériau. 

Lorsque la longueur d'onde (l'énergie) apportée par le faisceau lumineux est voisine de 

l'énergie de vibration de la molécule ou de la liason, cette dernière va absorber le 

rayonnement et on enregistrera une diminution de l'intensité réfléchie ou transmise. Le 

domaine infrarouge entre 4000 cm-1 et 400 cm-1 (2,5 – 25 µm) correspond au domaine 

d'énergie de vibration des molécules. 

Toutes les vibrations ne donnent pas lieu à une bande d’absorption dans le spectre, cela 

va dépendre aussi de la géométrie de la molécule et en particulier de sa symétrie. Pour une 

symétrie donnée, on peut déterminer les modes de vibration actifs en infrarouge ou en Raman 

grâce à la Théorie des Groupes. La position de ces bandes d'absorption va dépendre en 

particulier de la différence d'électronégativité des atomes, de la constante de force entre elles 

et des masses des atomes. 
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Par conséquent, à un matériau de composition chimique et de structure donnée va 

correspondre un ensemble de bandes d'absorption caractéristiques permettant d'identifier et de 

caractériser les composantes du matériau. 

L'analyse s'effectue à l'aide d'un spectromètre à transformée de Fourier qui envoie sur 

l'échantillon un rayonnement infrarouge, mesure les longueurs d'onde auxquelles le matériau 

absorbe et les intensités transmises ou réfléchies. La Figure I-21 donne le schéma d'un 

spectromètre à transformée de Fourier. 

Le faisceau infrarouge provenant de la source A est dirigé vers l'interféromètre de 

Michelson qui va moduler la lumière à chaque longueur d'onde du faisceau. Dans 

l'interféromètre en effet, le faisceau lumineux arrive sur la lame séparatrice. La moitié du 

faisceau est alors dirigée sur le miroir fixe, le reste passe à travers la séparatrice pour être 

dirigé sur le miroir mobile. Quand les deux faisceaux se recombinent, des interférences 

destructives ou constructives apparaissent en fonction de la position du miroir mobile. Le 

faisceau modulé réfléchi par les deux miroirs revient à la séparatrice et ensuite passe à 

l'échantillon, où il est plus ou moins absorbé. Le faisceau transmis arrive ensuite sur le 

détecteur pour être transformé en signal électrique. 

 

Figure I-21: Schéma d'un spectromètre à transformée de Fourier. 

Le signal du détecteur apparaît comme un interférogramme, c'est-à-dire comme une 

intensité représentée en fonction de la position du miroir mobile. L'interférogramme, qui 

comporte toutes les fréquences du faisceau, est ensuite converti en un spectre infrarouge par 
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transformée de Fourier. Un interférogramme typique d’une source continue lors d’un 

déplacement du miroir de - σ/2 à + σ/2 est présenté sur la Figure I-22. 

 

Figure I-22: Interférogramme en sortie du détecteur. 

Dans ce travail, un spectromètre Thermo Nicolet Avatar 360, avec une résolution 

spectrale de 0,5 cm-1, a été utilisé. 

I.4.2.6. Spectroscopie des lignes noires (ou M-lines) 

Les mesures de l’indice de réfraction et de l’épaisseur d’un film mince par cette 

technique sont basées sur la propagation guidée du rayonnement dans le plan du film. 

Le principe de cette technique consiste à injecter un faisceau laser dans la couche à 

étudier par l’intermédiaire d’un prisme isocèle. Le faisceau converge vers la base du prisme, 

si bien qu’il existe un ou plusieurs rayons lumineux qui correspondent à un angle de 

synchronisme (mode guidé). La méthode consiste à mesurer les angles d’incidence α sur la 

face d’entrée du prisme, pour lesquels il y a synchronisme. La réflexion sur la face du prisme 

en contact avec le guide est incomplète puisqu’il manque la partie du rayonnement qui s’est 

propagée dans le film. On observe alors une ou plusieurs lignes noires sur l’écran de 

projection ou des variations d’intensité sur un détecteur placé en sortie du prisme. La Figure I-

23 présente un schéma du spectromètre Metricon 2010 utilisé à l’IEMN. D’autres mesures ont 

été obtenues avec un dispositif « fait-maison » à Telecom Lille 1. 
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Figure I-23: Dispositif expérimental pour les mesures M-lines. 

En déterminant expérimentalement l’angle α pour au moins deux modes, il est possible 

de trouver les valeurs de l’indice et de l’épaisseur du guide. En effet, si plusieurs modes 

optiques de même polarisation se propagent dans le film, deux valeurs particulières d’indices 

effectifs ou de θ se déduisent aisément des mesures de α par la relation (Voir la Figure I-24):  

α−ε+εα=θ 22
pg sinnsincos.sinsin.n   (I-20) 

Il est dès lors possible de déterminer simultanément les deux paramètres inconnus e et 

ng par résolution des équations de dispersion (I- 9).  

 

 
Figure I-24 : Couplage par prisme: relations entre les angles de propagation dans l’air, le 

prisme et le film. 
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I.4.2.7. Spectroscopie de photoluminescence 

I.4.2.7.1. En régime continu : Spectre d’émission 

La spectroscopie de photoluminescence est une méthode d’étude de la structure 

électronique des matériaux, non destructive et ne nécessitant pas de contacts électriques. La 

spectroscopie d’émission est basée sur le principe de l'émission spontanée. On excite un 

matériau avec un laser émettant une radiation dont l’énergie soit égale à celle d’une transition 

d’absorption dans le cas d’un ion de terre rare par exemple, soit supérieure à l'énergie de la 

bande interdite (gap) dans le cas de l’étude d’un semi-conducteur. Les électrons situés dans 

les niveaux excités vont alors se désexciter en émettant de la lumière dont l'énergie 

correspond à la transition optique relative aux niveaux électroniques impliqués. 

La Figure I-25 présente le dispositif utilisé : l’échantillon est excité par un faisceau 

provenant d’un laser à argon ionisé. La lentille cylindrique (L1) permet de focaliser ce 

faisceau sur l’échantillon. La luminescence est alors collectée à 90° par le spectromètre 

U1000 composé d’un double monochromateur et d’un photomultiplicateur. Moyennant 

quelques précautions concernant les conditions d’acquisition, la forme et la position de 

l’échantillon, ce système permet de réaliser des mesures quantitatives et comparatives entre 

deux matériaux. 

 

 

Figure I-25: Dispositif expérimental de spectroscopie d'émission (photoluminescence) à 

température ambiante: M1 et M2 sont des miroirs, L1, L2, L3 sont des lentilles convergentes et 

PM est un photomultiplicateur. 
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Les spectres d’émission infrarouge ont été collectés par un spectromètre micro-macro 

iHR320 (Horiba Jobin-Yvon) composé d’un monochromateur et d’un détecteur InGaAs 

refroidis par effet Peltier.  

Selon la forme des échantillons et la longueur d’onde d’excitation, il est possible de 

travailler en configuration guidée ou en configuration macroscopique simple. Ces mesures ont 

été réalisées à température ambiante. 

I.4.2.7.2. En régime d’impulsions : durée de vie 

L’utilisation d’un laser impulsionnel et de détecteurs rapides permet d’envisager la 

mesure de la constante du déclin de luminescence. Cette mesure consiste à exciter le matériau 

par une brève impulsion laser (du femtoseconde à la nanoseconde) à la longueur d’onde 

choisie, puis à observer la décroissance de l’intensité de sa luminescence en fonction du 

temps. Si cette décroissance possède une forme exponentielle, un simple ajustement du déclin 

avec une fonction du type : τ−t
0 e.I  permet de déterminer la durée de vie expérimentale τ. 

Dans ce travail, un hacheur optique a été placé dans le trajet du faisceau laser Ar+. Sa 

fréquence a été ajustée afin de pouvoir mesurer la décroissance entière dans la fenêtre de 

blocage du laser. Par exemple, pour une décroissance d’environ 10 ms, on a besoin au moins 

de 40-50 ms de signal détecté, ce qui correspond à la fréquence de hacheur 20-25 Hz. La 

luminescence est collectée par le spectromètre composé d’un monochromateur Jobin-Yvon et 

d’un photomultiplicateur Hamamatsu H9170-45/-75 NIR. La décroissance est mesurée en 

utilisant un oscilloscope numérique Tektronix TDS 350. 

Les mesures ont été réalisées par Davor Ristic, à l’Istituto di Fotonica e Nanotecnologie 

à Trento, en Italie. 
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CHAPITRE 2 : XEROGELS MASSIFS ET CERAMIQUES DE SILICE 

CONTENANT DE FORTES CONCENTRATIONS EN OXYDE 

D’ETAIN 

Les matériaux vitreux céramiques, en particulier les systèmes binaires composés  de la 

silice et d’un semi-conducteur, ont attiré beaucoup de l’attention des chercheurs par leurs 

applications variées. Dans le domaine optique, les applications visées sont le développement 

des fibres optiques actives compactes, les lasers solides, les capteurs chimiques, et  

l’amplificateur optique [1-4]. Pour cette dernière application, les systèmes vitrocéramiques 

sont généralement utilisés comme des matrices hôtes afin d’incorporer des ions de terre rare. 

Du point de vue de l’optique, le système silice-étain est potentiellement attractif pour les 

raisons suivantes : 

- Il possède des propriétés photo-réfractives intéressantes. 

- Comme les ions actifs sont plus solubles dans SnO2 que dans la silice, la présence de 

l’étain permet une augmentation de la concentration des ions actifs, nécessaire à la 

fabrication de composants optiques compacts. De plus, l’étain peut aider à diminuer 

l’agrégation des ions dopants qui produit des relaxations non-radiatives.  

- Les niveaux d’énergie de SnO2 sont compatibles avec un transfert d’énergie des 

nanocristaux vers les ions actifs, ce qui peut compenser la faible section efficace 

d’absorption des ions de terre rare, comme Er3+ et Eu3+. Par conséquence, il est 

envisageable d’améliorer notablement l’efficacité de luminescence des ions de terres 

rares dans ces systèmes. 

Ce chapitre débutera avec une brève description de la synthèse des échantillons (100-x) 

SiO2-x SnO2 par procédé sol-gel. Par la suite, l’effet de la température de recuit et de la 

concentration en SnO2 sur la structure de la matrice de silice, sur la croissance et la 

morphologie des cristaux de SnO2 ainsi que l’interaction entre eux, seront étudiés.   

II.1. ELABORATION DES MATERIAUX MASSIFS (100-x)SiO2-xSnO2 

II.1. Synthèse du sol 

Le diacétate de dibutylétain Sn(CH2CH2CH2CH3)2(OOCCH3)2, le butoxyde d’étain 

Sn(OC4H9)4 et le chlorure d’étain SnCl2.2H2O sont souvent utilisés comme précurseurs de 

SnO2 [5-7]. Dans ce travail, le dichlorure d’étain a été choisi comme précurseur parce que la 



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

46 
 

formation des nanocristaux de SnO2 dans un réseau amorphe de SiO2 à partir de ce sel est plus 

facile qu’à partir de SnCl4 [8].  Le sol de (100-x)SiO2-xSnO2 est synthétisé selon la procédure 

présentée dans la Figure II-1. Le rapport molaire entre TEOS:EtOH:H2O (0,05M HCl) est de 

1 :4 :10. L’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS) est premièrement dilué dans l’éthanol qui 

favorise la solubilité de l’alkoxyde dans l’eau. Les réactions d’hydrolyse-condensation sont 

ensuite déclenchées en ajoutant l’eau distillée. Ce mélange est agité pendant 2 heures à 

température ambiante. En même temps, une autre solution est préparée en faisant dissoudre le 

sel SnCl2.2H2O dans l’éthanol. Puis on mélange les deux solutions avec un ratio molaire 

(SnCl2/TEOS) variable entre 4% et 20%. Le pH de cette solution est réglé par l’acide 

chlorhydrique (0,05 M) qui sert aussi de catalyseur. De l’éthanol absolu et de l’eau distillée 

sont encore ajoutés. Ce mélange est fortement agité pendant 2 heures. Le choix du catalyseur 

acide au lieu d’un catalyseur basique permet de prolonger le temps de gélification et de limiter 

ainsi les fissures lors du processus de traitement thermique. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-1: Principe de la synthèse. 

La Figure II-2 présente le temps de gélification en fonction de la concentration en SnO2 
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différents cations (métaux nobles, alcalins, terres rares…) ajoutés en faible quantité à un sol 

de silice ont été étudiées précédemment dans l’équipe. Mais dans la présente thèse, la quantité 

d’ions Sn4+ dans les systèmes SiO2-SnO2 dépasse de loin les concentrations de dopage 

utilisées dans ces études antérieures [9, 10]. Par ailleurs, la présente synthèse est catalysée par 

un acide, contrairement auxdites études. Normalement, dans le cas d’un sol de type « acide », 

l’hydrolyse étant favorisée, la condensation et la gélification sont lentes. 

Néanmoins, le comportement de la gélification en fonction du pourcentage de SnO2 

ressemble à ce qui avait été observé sous l’effet des métaux alcalins, à savoir une accélération 

du processus. Dans les travaux précédents [9], ces effets ont été reliés à un comportement des 

sols de type « basique ». Les molécules du précurseur alkoxyde ne seraient alors que 

partiellement hydrolysées, ce qui conduirait à la formation autour d’une espèce hydrolysée 

d’agrégats de tailles et de réactivités différentes, favorisant ainsi une condensation rapide, 

comme cela observé dans le cas d’un fort dopage avec Pb2+ [11]. 
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Figure II-2: Temps de gélification en fonction de la concentration de SnO2 (Ce travail) 

II.1.2. Vieillissement et séchage 

Le sol est ensuite versé dans des tubes de polypropylène hermétiquement fermés et 

laissé à la température ambiante pendant 2 semaines afin d’obtenir un gel humide (voir Figure 

II-3). Après la formation du gel, ce dernier vieillit en restant le siège de différents processus, 

principalement la polymérisation et la synérèse. La polymérisation n’est autre que la poursuite 

des réactions de condensation qui conduisent à l’augmentation de la connectivité du réseau. 
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La synérèse, quant à elle, est la contraction du réseau qui conduit à l’expulsion du liquide 

contenu dans les pores du gel (eau, solvant) par évaporation. Pour contrôler la vitesse de cette 

évaporation, des petits trous sont percés à travers le bouchon, évitant ainsi les fissures 

engendrées par le séchage des gels humides.  

Ensuite, les gels humides sont gardés à l’étuve à 55°C. Le gel sec obtenu après 2 

semaines présente un volume deux fois moindre que son volume initial. Pour compléter la 

réaction d’hydrolyse, ce gel a été mis en présence d’une atmosphère saturée en vapeur d’eau 

(à température 55°C pendant 2 jours suivis de 2 jours à 80°C). Enfin, on laisse descendre la 

température jusqu’à température ambiante.  

II.1.3. Densification des gels par traitement thermique 

Un recuit est indispensable pour éliminer des résiduels organiques. Le problème le plus 

difficile, dans la densification d’un gel sec, est la fissuration qui provient de l’évaporation de 

l’eau (ou du solvant) dans des pores du gel pendant le chauffage. C’est la raison pour laquelle 

il faut contrôler la vitesse de chauffage afin d’éviter la formation des microfissures.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-3: Etapes de traitement thermique utilisée. 

Les xérogels ont été ensuite traités à différentes températures allant de 400 à 1100°C 

avec une rampe de température de 0,5°C.min-1 dans un four tubulaire sous conditions 
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échantillons obtenus sont des cylindres de 5 mm de diamètre et 10 mm de haut, sans fissures, 

jaunes pâles transparents (voir Figure II-4).   

 
Figure II-4 : Echantillon traité à 800°C (à gauche) et à 1100°C (à droite). 

Le phénomène de « moussage » du gel a été également observé systématiquement pour 

tous les échantillons de faible concentration en SnO2 (4 et 8%) quand la température de recuit 

était supérieure à 1100°C. Il est possible d’expliquer le moussage en invoquant la 

densification de la surface qui se produit avant la densification au sein du gel. Ceci résulte de 

la fermeture prématurée des pores et de l’emprisonnement des gaz à l’intérieur du gel [9, 12]. 

I. Matsuyama et al. [13] expliquent la formation de mousse par la présence de groupements 

silanols dans les échantillons de verre. Le mécanisme le plus probable implique la fermeture 

des pores résiduels du verre, qui empêche l’évacuation de la vapeur d’eau issue des réactions 

de condensation des silanols.  

Afin d’éliminer complètement les groupes hydroxyles dans les massifs de silice, 

certains auteurs ont utilisé un traitement thermique sous Cl2, CCl4, F2 ou HF. Dans le cas de 

Cl2, par exemple, le chlore remplace les groupements hydroxyles lors d’un traitement à 

température plus élevée que 700°C [14, 15]:  

2 Si-OH + 2 Cl2 → 2Si-Cl + 2HCl + O2 

Mais avec le départ des groupements hydroxyles, le chlore qui est incorporé dans la 

structure peut également causer un effet de moussage aux températures aussi basses que 

1350°C. Pour éviter ce problème, le chlore doit être éliminé à son tour par une oxygénation 

comme suit :  

2Si-Cl + O2→ 2Si-O + Cl2 

Ce processus de déchlorination devient effectif aux températures supérieures à 900°C.  
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Nous avons essayé cette approche pour le système 92 SiO2 – 8 SnO2 en utilisant un 

protocole développé par El Hamzaoui et al. [15]. Le schéma de la Figure II-5 présente le 

déroulement du traitement. Cependant, les premiers essais n’ont pas été concluants en raison 

même de la présence de SnO2
  et d’une taille de pores trop petite, comme on le verra dans la 

suite du chapitre. En effet, après ce traitement, les échantillons sont sortis déformés et 

totalement blanchis (céramisés).  

 

 

Figure II-5 : Etapes de traitement thermique sous chlore [15]. 

II.2. STRUCTURE ET TEXTURES DES SYSTEMES VITROCERAMIQUES 

 II.2.1. Identification des phases 

La cassitérite SnO2 possède la structure quadratique de type rutile avec un groupe 

d'espace P42/mnm. La maille élémentaire est quadratique (a = b = 0,475 nm et c = 0,318 nm) 

et contient six atomes : deux unités de SnO2 par maille (Figure II-6).  

 

 
 
Figure II-6: Maille élémentaire du réseau de l'oxyde d'étain. 
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Chaque atome d'étain est au centre d'un octaèdre presque régulier dont les sommets sont 

les six atomes d'oxygène, tandis que chaque atome d'oxygène est entouré de trois atomes 

d'étain situés aux sommets d'un triangle isocèle. Les rayons ioniques du cation Sn4+ et de 

l'anion O2- ont pour valeurs respectivement 0,071 et 0,14 nm. 

Notre premier objectif était de vérifier la formation de cristaux de SnO2 lors des 

traitements thermiques et de déterminer la température à partir de laquelle cette cristallisation 

est initiée. Dans un deuxième temps, l’effet de la température de recuit et celui de la 

concentration en SnO2 sur la morphologie des particules et sur leur cinétique de croissance 

seront abordés. Pour ce faire, nous avons utilisé différentes techniques d’analyse (DRX, MET, 

Raman et IRTF). 

II.2.1.1. Etude par diffraction des rayons X 

La Figure II-7 présente les diffractogrammes pour un système 92%SiO2-8%SnO2 avant 

tout traitement thermique et après séchage à 55°C. Nous constatons que des cristaux de SnO2 

commencent déjà à se former à partir de 55°C, avec l’apparition de deux pics de diffraction 

correspondant aux plans (101) et (211) qui caractérisent la phase cassitérite de SnO2. Par 

ailleurs, la bande large vers 24° en 2θ est attribuée à la phase amorphe de SiO2.  
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Figure II-7: Diffractogramme du gel  92SiO2-8 SnO2 avant et après séchage à 55°C pendant 

2 semaines. 
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Figure II-8: Diffractogrammes enregistrés in-situ pour différentes températures de 

l’échantillon 92 SiO2 - 8 SnO2 traité initialement à 80°C. 

L’évolution de la structure des nanocristaux en fonction de la température de recuit est 

étudiée en utilisant un dispositif de Diffraction des Rayons X in-situ à haute température 

(HTDRX). Pour effectuer ces mesures in-situ l'échantillon est placé dans une chambre à haute 

température Anton Paar HTK1200N où il est chauffé avec une rampe de 2,5°C/minute jusqu'à 

la température désirée. Puis, il est maintenu à cette température pendant environ 15 minutes 

pour enregistrer un diffractogramme. La Figure II-8 présente les diffractogrammes de 

l’échantillon 92%SiO2-8%SnO2 initialement traité à 80°C, puis traité in-situ à haute 

température. Pour toutes les températures jusqu’à 1080°C, on observe clairement les pics de 

diffraction à 2θ = 26.5, 33.6, 37.8, 51.5° and 65°, correspondant respectivement aux plans 

(110), (101), (200), (211) et (112) de la phase rutile de SnO2 (JPCD file 41-1445).  

II.2.1.2. Etude par analyse sous microscope MET 

En utilisant la fonction de la diffraction électronique en MET, la diffraction d’une zone 

de l’échantillon 12%SnO2 traité à 400°C pendant 1 heure a été obtenue (voir la Figure II-9).  

La diffraction de cette zone donne un ensemble d’anneaux dont les diamètres dans l’espace 

réciproque sont reliés à des distances inter-réticulaires.  
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5,8843 nm-1 � dhkl = (3,4 ± 0,2) Å  � plans (110) 

7,3163 nm-1 � dhkl = (2,7 ± 0,2) Å � plans (101) 

10,97 nm-1 � dhkl = (1,8 ± 0,1) Å � plans (211) 

13,5953 nm-1 � dhkl = (1,47 ± 0,07) Å � plans (112) 

 
Figure II-9: Clichés de diffraction électronique d’une zone de l’échantillon comportant 12% 

de SnO2 traité à 400°C. 

Les distances obtenues correspondent respectivement aux familles de plans (110), (101), 

(211) et (112) de la phase rutile de SnO2. Cependant, il manquerait l’anneau correspondant à 

(200) (distance 2,37 Å), bien que quelques points de diffraction soient visibles dans cette 

région. Il manque surtout l’anneau (220) qui devrait être aussi visible que l’anneau (211). Là 

encore, on distingue un ou deux points dans l’espace compris entre les anneaux (211) et (112). 

Nous avons également analysé la composition de cette zone par spectrométrie 

dispersive en énergie (EDS ou EDX) dans le microscope MET. Le spectre montre bien la 

présence des éléments Si, O et Sn. Par ailleurs, la présence de cuivre vient du porte-

échantillon, de la grille et du microscope. Le pic du carbone provient de la membrane présente 

sur la grille de cuivre et du dépôt de métallisation effectué lors de la préparation de 

l’échantillon. 

 

L = 285 mm 

<110> 
<101> 

<211> 

<112> 
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Figure II-10 : Spectre EDX de l’échantillon dopé à 12% en SnO2 et traité à 400°C. 

II.2.1.3. Etude par spectroscopie Raman et IRTF 

On peut aussi identifier les nanocristaux de SnO2 dans la matrice en utilisant les 

spectroscopies de vibration, infrarouge et Raman.  La Figure II-11 présente les courbes de 

dispersion de différents modes de phonons pour SnO2 rutile. Les modes de vibration de la 

structure quadratique au point Γ (ζ=0) sont déduites des propriétés de symétrie de cette 

structure [16]:  

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )u5u14u21g5g24g13g22g11 E3B2A1E1B1B1A1A1 +−−−++++ Γ+Γ+Γ+Γ+Γ+Γ+Γ+Γ=Γ  

Parmi ces vibrations, les modes des symétries A2g et B1u  sont inactifs optiquement, tandis que 

les modes de A2u et de Eu sont actifs en spectroscopie l'infrarouge. Les modes optiques  

restants A1g, B1g, B2g et Eg sont actifs en Raman.  

En effet, certains modes peuvent être interdits  dans les systèmes cristallins parfaits de 

dimension infinie. Cependant, lorsque les cristaux sont réduits à l’échelle nanométrique, la 

diffusion des phonons n’est plus limitée au centre de la zone de Brillouin Γ et des phonons 

dispersés au voisinage de Γ doivent également être pris en considération. En effet, les 

vecteurs d’onde peuvent alors prendre des valeurs comprises entre 0 et π/D où D est le 

diamètre des particules. Des modes interdits peuvent être en conséquence observés. 

L’apparition de ces modes est donc attribuée à des relaxations des règles de sélection. Par 
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ailleurs, cette relaxation peut conduire également à un déplacement en fréquence de ces 

modes correspondant aux faibles décalages autour de ζ=0  [17, 18]. 

 

 

Figure II-11 : Courbe de dispersion de phonons de SnO2 rutile [19]. 

 

Dans la Figure II-12 sont présentés les spectres Raman d’un gel de silice pur et d’un 

autre contenant des précurseurs de SnO2. On peut voir dans le deuxième cas l’apparition 

d’une bande à 630 cm-1 qui peut être attribuée au mode A1g de SnO2 quadratique [19-22].  

 



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

56 
 

300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200

 SiO
2
 - 600°C

In
te

n
si

té
 (

u
. a

.)

Nombre d'onde (cm-1)

 

 80% SiO
2
 - 20% SnO

2
 1100°C

 

A
1g

 

Figure II-12 : Spectres Raman de la silice pure et de l’échantillon  80 SiO2 – 20 SnO2. 

De façon analogue, dans le spectre IRTF de la Figure II-13, une bande à 672 cm-1, qui 

n’apparait pas dans le spectre de la silice pure, est attribuée au mode A2u(LO) de SnO2 [23, 

24]. Par ailleurs, la bande autour 1643 cm-1 dans la silice pure à 600°C est attribuée aux 

modes de déformation relatifs aux groupes OH dans l’eau et dans l’alcool résiduel. Cette 

bande disparaît après traitement à 1100°C. Cet effet sera discuté dans la partie II.2.3.1.2. 
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Figure II-13 : Spectre IRTF de la silice pure et de l’échantillon 80 SiO2 - 20 SnO2. 
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Ainsi, toutes les techniques utilisées convergent vers l’existence de la phase cassitérite  

de SnO2. A présent, il est naturel de chercher à déterminer la morphologie des particules 

formées.  

II.2.2. Détermination de la morphologie et de la taille des cristaux  

II.2.2.1. Estimation de la taille des cristaux par diffraction des rayons X 

En utilisant l’élargissement des raies de diffraction, nous pouvons estimer la taille des 

domaines cohérents (la taille apparente des NCs). Cependant, cet élargissement possède une 

contribution d’origine instrumentale et une autre liée à la microstructure de l’échantillon. La 

deuxième contribution peut être divisée en un élargissement indépendant de l'ordre de 

diffraction (effet de taille) et un élargissement dépendant de l'ordre de diffraction (effet de 

contraintes). L’équation de Scherrer est une méthode simple et souvent utilisée pour 

déterminer la taille apparente. Néanmoins, dans cette équation, la contribution des contraintes 

et l’anisotropie de taille ne sont pas considérées.   

Dans ce travail, la correction des élargissements expérimentaux est effectuée en 

employant le matériau de référence SRM660a (LaB6) et le diagramme de Halder-Wagner-

Langford (HWL) a été utilisé pour calculer la taille apparente. Dans cette méthode, la largeur 

intégrale β d’une fonction de Voigt a été approximée à partir de la largeur intégrale βL et βG 

de sa composante lorentzienne et de sa composante gaussienne. Si on admet que la 

composante lorentzienne est due aux seuls effets de taille et la partie gaussienne aux 

contraintes [25-27], la largeur intégrale β est relative à la taille apparente D et/ou à la 

contrainte ε selon l’équation suivante : 

2

2*

*
1

2

2)d(
D

d







 ε+β=






β −
∗

∗

     (II-1) 

où  β*=β.cosθ/λ et d*=2β.sinθ/λ. 

L’ordonnée à l’origine d’un tracé de (β*/d*)2 en fonction de β*/(d*)2 donne la valeur 

moyenne de ε alors que l’inverse de la pente fournit la valeur moyenne de la taille D des 

cristallites. 

Le logiciel FullProf a été utilisé pour déterminer et exploiter la largeur intégrale β des 4 

pics les plus intenses de la Figure II-8. La taille apparente calculée pour le système 8% de 

SnO2 en fonction de la température est présentée dans le Tableau II-1. On constate qu’une 
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augmentation de la température de 1000°C dans l’in-situ conduit à un doublement de la taille 

des cristaux. 

Tableau II-1 : Taille apparente évaluée à partir des données de HTDRX de la Figure II-8 en 

utilisant la relation (II-1). 

Température de recuit /°C Taille des nanocristaux/nm 
± 0,1 

80 2,0 

280 2,2 

480 2,8 

680 3,1 

980 3,4 

1080 3,8 

 

La Figure II-14 présente les diffractogrammes DRX des échantillons traités à 1100°C 

dans l’air pendant 1 heure en fonction de la concentration en SnO2.  
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Figure II-14: Diffractogramme des échantillons traités à 1100°C pendant 1 heure en fonction 

de la concentration de SnO2. 

Dans ce cas, les calculs HWL ont été effectués pour les 9 pics les plus intenses. La taille 

apparente moyenne est estimée à 5,5 nm pour toutes concentrations à cette température 

1100°C et la contrainte ε reste quasiment nulle (la différence entre cette taille et celle 

présentée dans le Tableau II-1 reflète des conditions de traitement thermique différentes). 
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Après densification de la matrice, l’influence de la concentration en SnO2 sur la taille des 

domaines cohérents est donc négligeable. Une explication possible pour ce fait est le blocage 

des cristaux dans les pores de la matrice de silice. Par ailleurs, une augmentation de l’intensité 

des pics de diffraction indique que le volume cristallin augmente avec la concentration de 

SnO2.  

II.2.2.2. Analyses des images MET 

L’observation de la morphologie et l’évaluation relativement précise de la taille des 

particules nécessitent l’utilisation d’un Microscope Electronique en Transmission (MET). Des 

images MET de l’échantillon dopé à 12% traités à 800 et 1100°C pendant 1 heure sont 

respectivement présentés dans les Figures II-15 et II-16. 

 On aperçoit dans les Figures II-15a et II-16a que des nanocristaux de SnO2 sont 

dispersés de manière homogène dans un réseau amorphe de SiO2 et qu’ils se présentent sous 

diverses formes, surtout des sphères et des bâtonnets. La distance inter-réticulaire dhkl = (3,3 ± 

0,2) Å mesurée en haute résolution sur les particules correspond à la direction (110) de la 

phase cassitérite (3,35 Å). Après un recuit à une température plus élevée, la forme des 

particules a tendance à s’allonger (la Figure II-16b). Ce résultat nous permet de penser que, la 

croissance cristalline étant entravée par la porosité de la matrice, la forme des particules est 

contrôlée par la forme des pores.  

 

 

 

0.34 nm 

(a) 
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Figure II-15: Images MET d’un échantillon 88 SiO2-12 SnO2 traité à 800°C pendant 1 heure 

à différentes échelles. 

 

 

Figure II-16: Images MET d’un échantillon 88%SiO2-12% SnO2 traité à 1100°C pendant 1 

heure. 

Une analyse statistique manuelle de certaines images MET indique que la taille des 

particules varie entre 3 et 10 nm. Dans le cas particulier des particules oblongues, une valeur 

moyenne du diamètre a été calculée à partir des longueurs des deux axes. La distribution de 

taille en fonction de la température de recuit est présentée sur la Figure II-17.  

 

 

 

 

 

(a) (b) 

(b) 



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

61 
 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-17: Distribution de taille des particules de SnO2 à partir des analyses MET de 

l’échantillon dopé à 12% en SnO2 pour différentes températures de recuit. 

Si les profils sont très différents, la taille moyenne des particules reste centrée entre 5 et 

6 nm après traitement à 400° et à 800°C. Dans le cas d’un recuit à 1100°C, la dispersion de 

taille augmente sensiblement autour d’une moyenne de 7-8 nm. 

II.2.2.3. Exploitation des spectres Raman basses fréquences pour la 

détermination de la taille des cristallites 

La région des hautes et moyennes fréquences (4000 – 100 cm-1) dans un spectre Raman 

renseigne sur l’ordre à courte distance (variations de liaisons et d’angles) alors que l’analyse 

des vibrations à basses fréquences (< 100 cm-1) donne l’information sur l’ordre à longue 

distance, c’est-à dire dans le cas présent, sur la taille des cristaux et leur distribution de taille.   

Il est utile de rappeler que dans un cristal massif, les modes de vibration acoustiques 

sont inactifs en Raman, ce qui n’est pas le cas dans les nanocristaux. En outre, lorsque ces 

nanocristaux sont insérés dans une matrice vitreuse, la propagation des modes n’est plus 

infinie et devient limitée par la structure désordonnée. Ces vibrations acoustiques peuvent 

alors être caractérisées, selon le type de mode, par la vitesse longitudinale vl ou la vitesse 

transverse vt du son.  

Selon le modèle de Duval et al. [28], la bande apparaissant aux faibles nombres d'onde 

dans le spectre Raman de verres, appelé le pic boson, peut être interprété comme reflétant les 

vibrations acoustiques des domaines cohésifs de tailles et de formes mal définies qui sont 

séparés par des zones interfaciales moins cohésives. L'apparition de nanocristaux de taille 

bien définie dans une matrice amorphe induit un  couplage plus fort entre la lumière et les 

phonons acoustiques, ce qui conduit à un changement dans la forme de la bande basse 

fréquences. Elle devient plus étroite, plus intense et est appelée « pic de taille ». 
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Avec l’augmentation de la température, ce pic devient plus intense, plus fin et se déplace vers 

les faibles nombres d’ondes.   

Dans notre cas, nous observons l’apparition d’une bande à basse fréquence après recuit 

à 1000°C. Un exemple de ce pic de taille est présenté sur la Figure II-18. 
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Figure II-18 : Pic de taille observé dans l’échantillon de 88 SiO2 – 12 SnO2  aux températures 

de densification différentes. 

La position de cette bande peut être utilisée afin d’estimer la taille des nanocristaux [28-

30] en utilisant la relation suivante: 

c

vS
r2D n,l

ν
==     (II-2) 

où v est l'une des deux vitesses du son (vl pour les modes longitudinaux et vt pour  les modes 

transversales); Sn,l est un coefficient qui dépend du choix des conditions aux limites (sans 

contrainte ou rigide) ainsi que du moment cinétique l et de l’indice de vibration harmonique 

n. Duval et al. [28, 31] ont montré que seuls les modes sphéroïdaux avec les valeurs  l = 0 et l 

= 2 sont actifs en Raman (tous les modes de torsion sont interdits). D est le diamètre de la 

particule, c est la vitesse de la lumière dans le vide et ν est le nombre d'onde du pic à basse 

fréquence observé dans le spectre Raman. 

L’équation (II-2) permet donc d'évaluer le diamètre moyen des particules à partir de la 

fréquence centrale du pic observé dans le spectre Raman mais elle peut également être utilisée 
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pour déterminer la distribution de taille des particules. En effet, selon Shucker et 

Gammon [32], l'intensité I (ν, T) du spectre Raman à basse fréquence est donné par: 

( ) ( ) ( ) ( )νν
ν

+ν=ν gC
1T,n

T,I   (II-3) 

où C(ν) est le coefficient de couplage lumière-vibration, g(ν) est la densité d'états  

vibrationnels et n(ν,T)+1 est le facteur d'occupation de Bose-Einstein pour la composante  

Stokes. 

( )
1

Tk

hc
exp

1
T,n

B

−






 ν
=ν   (II-4) 

kB est la constante de Boltzmann et h est la constante de Planck 

Les calculs de Montagna [33] ont montré que C(ν) est proportionnelle à la taille des 

particules et qu’elle est donc inversement proportionnelle à la fréquence 1D)(C −ν∝∝ν . 

Ainsi, la densité des états vibrationnels g (ν) peut être exprimée comme suit:  

( ) ( )
( ) 1T,n

*I
g

2

+ν
νν∝ν                           (II- 5) 

Puisque chaque particule vibre avec une fréquence qui est inversement proportionnelle à 

son diamètre D,  la densité des états vibrationnels g(ν) est corrélée à la distribution de taille  

N(D) [34]: 

( )
( ) 1T,n

*I
)D(N

2

+ν
νν∝       (II-6) 

Dans notre cas, le pic de taille est polarisé. Selon Diéguez et al. [30], le mode polarisé 

dans SnO2 est un mode sphérique avec l = 0. Le paramètre de forme à considérer dans l’eq. 

(II.2) est donc S1,0 de valeur 1.430 ou 0.887, suivant l’environnement immédiat des particules. 

Ces valeurs correspondent aux conditions aux limites « rigide » et  « sans contrainte » 

respectivement. Par ailleurs, puisque pour un mode sphérique, le déplacement au sein de la 

particule est purement longitudinal, la vitesse du son longitudinale vl = 6,53.105 cm/s a été 

utilisée. En utilisant ces deux valeurs de S et vl [30], puis en y associant l'éq. (II-2) et l'éq. (II-

6), la distribution de taille a été obtenue. Les résultats, calculés pour le système à 12 mol% 

de SnO2 traité à 1100°C pendant une heure, sont présentés sous forme de courbe dans la 

Figure II-19. Les formes de la distribution a la même allure générale que celle obtenue par 

l’analyse de clichés MET. Cependant, la condition sans contrainte seulement donne une taille 
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moyenne apparente de 7 nm,  qui est compatible et proche de la valeur dérivée des données de 

DRX (5,5 nm). 
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Figure II-19 : Distributions granulométrique obtenue à partir du pic à basses fréquences en 

spectroscopie Raman (courbes) et à partir d’un cliché MET (histogramme) (12% SnO2 traité 

à 1100°C).  

 A la Figure II-20a on peut voir qu’une augmentation de la concentration de 8% à 20% 

amène un déplacement du « pic de taille » vers les fréquences plus faibles, ce qui correspond 

à une augmentation de la taille des nanocristaux. Le changement de la distribution de taille 

des particules en fonction de la concentration de SnO2 est présenté sur la Figure II-20b. 

 

  

 

 

 

 

 

 

Figure II-20 a) Spectres Raman à basse fréquence des échantillons traités à 1100°C pendant 

1 heure en fonction de la concentration en SnO2 ; b) Distribution de la taille des particules. 
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La taille moyenne des nanoparticules varie très peu (entre 6,5 et 7,3 nm) avec la 

concentration en SnO2 (voir le Tableau II-2). 

Tableau II-2 : Taille moyenne des particules estimée à partir du pic à basse fréquence pour 

différentes  concentrations de SnO2 pour les échantillons traités à 1100°C.  

Concentration de 
SnO2 /% molaire 

Taille moyenne des 
nanocristaux /nm ± 0,2  

8 6,5 

12 7,0 

16 7,2 

20 7,3 

 II.2.3. Etude cinétique de la densification des xérogels massifs 

L’effet de la température de recuit et de la concentration de SnO2 sur la densification 

des systèmes vitrocéramiques a été suivi par spectroscopies Raman et IRTF et par BET. 

 II.2.3.1. Influence de la température de recuit 

II.2.3.1.1. Caractérisation par spectroscopie Raman  

La Figure II-21 présente les spectres Raman entre 200 et 1000 cm-1  pour l'échantillon à 

12% en SnO2 en fonction de la température de recuit. Après un recuit d’une heure à 600°C, 

nous observons la structure typique de la silice et les modes caractéristiques de SnO2.  

Les principales bandes associées à la silice sont indiquées [35-38]: la bande à 440 cm-1 

est attribuée au  mode de déformation δ(T-O-T) (T≡Si) de la structure de polymérisation de 

SiO2 amorphe. Un élargissement progressif de cette bande avec la température caractérise un 

processus de densification des systèmes. Les bandes dites de « défauts » D1 et D2 à 490 et à 

603 cm-1 sont attribuées aux modes de respiration symétrique des cycles réguliers constitués 

de quatre et trois tétraèdres de SiO4 respectivement. Ces cycles sont associés à la surface des 

pores. Leurs intensités diminuent par rapport à l’intensité de la bande T-O-T lors de la 

calcination (voir la Figure II-22). Ceci signifie que la porosité du système diminue avec le 

recuit, ce qui est évidemment compatible avec le processus de densification.  



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

66 
 

200 400 600 800 1000

In
te

n
si

té
 R

a
m

a
n 

(u
ni

té
 a

rb
.)

Nombre d'onde (cm-1)

(d)

(c)
(b)

 SnO
2

1100°C

1000°C
800°C
600°C

 

 

T -O-T
D

1

D
2

A
1g

(a)

 

Figure II-21: Spectres Raman de l’échantillon 88 SiO2-12 SnO2 en fonction de la température 

de recuit. 
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Figure II-22: Rapport des intensités des bandes (D1, D2) à celle de  la bande T-O-T pour 

l’échantillon à 12% en SnO2 en fonction de la température de recuit. 
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La bande autour de 800 cm-1, initialement de profil symétrique, correspond à une 

vibration complexe impliquant un mouvement de l’atome de silicium en plus d’un 

mouvement de déformation relié à l’oxygène. Après recuit à 1100°C, ce profil devient 

asymétrique, ce qui caractérise une silice densifiée [39]. Enfin, la bande localisée à 980 cm-1, 

attribuée au mode d’élongation de groupements silanols Si-OH présents à la surface des 

pores, diminue en intensité progressivement en fonction de la température pour disparaître 

quasi-totalement après traitement à 1100°C. Ceci indique la poursuite de la réaction de 

polycondensation des groupements Si-OH, et donc la déshydratation du gel. Une disparition 

complète de ces groupements est essentielle pour les applications optiques. 

Sur la Figure II-21 sont également observables deux bandes reliées aux modes des 

nanocristaux de SnO2 : une bande à 632 cm-1 et une bande autour de 354 cm-1. La bande à 632 

cm-1 est attribuée au mode de volume A1g de SnO2 dans sa structure rutile. Son intensité 

augmente avec la température car le nombre des nanocristaux, et donc le volume cristallin 

augmente [19, 21, 35].  

Par ailleurs, certains auteurs ont utilisé le déplacement et l’élargissement de cette bande 

pour estimer la taille des nanoparticules à partir d’un modèle de confinement des phonons [30, 

40]. Cependant, Diéguez et al. [30] ont montré que ce modèle n’est pas adapté pour des 

particules de diamètre inférieur 10 nm.  De plus, dans le cas présent, le mode A1g est 

superposé à la bande D2 de la silice, ce qui rend toute détermination du profil de bande 

délicate.  

Finalement, la courbe de dispersion présentée sur la Figure II-11 montre que la 

fréquence du mode A1g varie très peu autour du point Γ et reste très peu influencée par la 

taille des nanoparticules. En conséquence, aucun déplacement ou élargissement de cette bande 

n’est observé ni même attendu dans ces systèmes.  

L’apparition dans le spectre Raman  de la bande autour de 354 cm-1 peut être causée par 

le désordre de surface [22] ou par un effet de taille des particules (mode de surface) [21, 41] 

(voir la Figure II-21). Considérant cette région, Zuo et al. [41] ont rappelé que, contrairement 

aux atomes internes d’un cristal, le pourcentage des atomes superficiels décroît rapidement 

avec l’augmentation de la taille de ce cristal. Ceci implique la diminution de l’intensité des 

bandes de type « phonons de surface » lorsque la taille des particules augmente. D’un autre 

côté, Yu et al. [22] ont expliqué que la disparition de la bande autour de 350 cm-1 est 

cohérente avec son attribution au désordre interfacial, car un tel désordre devrait disparaître 

graduellement avec l’augmentation de la température de recuit. Enfin, Rumyuantseva et al. 

[42], de même que Abello et al. [21] ont suggéré que cette bande correspond à un mode 
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inactif en Raman dans le cristal massif, mais qui devient actif à cause d’un changement dans 

les règles de sélection dû à un effet de taille.  

Dans le présent travail, l’intensité de la bande vers 350 cm-1 diminue effectivement avec 

une augmentation de la température de recuit entre 600° et 1100°C et donc avec 

l’augmentation de la taille des nanocristaux de SnO2. Bien qu’il soit difficile de proposer une 

attribution définitive, la majorité des auteurs [41, 43, 44] ont choisi d’attribuer cette bande à 

un mode de surface. Une telle interprétation expliquerait la disparition graduelle de cette 

bande avec le traitement thermique comme étant due à une diminution du rapport surface sur 

volume avec l’augmentation de la taille des NCs.   

II.2.3.1.2. Caractérisation par spectrométrie IRTF 

Avant une densification totale, des gels peuvent contenir des groupes organiques et 

hydroxyls résiduels qui proviennent des précurseurs. La présence de ces groupements est 

préjudiciable aux propriétés de transparence optique dans l’infrarouge ainsi qu’aux propriétés 

d’émission d’ions de terres rares lorsque les matériaux sont dopés. La spectroscopie 

Infrarouge à Transformée de Fourier (IRFT) est la meilleure méthode pour suivre la présence 

de ces groupes. 

Dans le cas présent, l’échantillon a d’abord été réduit en poudre et dilué dans une 

quantité de KBr avec un ratio de 1:128 en masse. Ensuite, le mélange obtenu a été pressé pour 

obtenir une pastille d’environ 1 mm d’épaisseur. 

La Figure II-23 montre les spectres de l’échantillon 88SiO2-12SnO2 traités aux 

températures allant de 80°C à 1100°C. A 80°C, les larges bandes observées autour de 3458  

cm-1 et de 1643 cm-1 sont respectivement des modes typiques de vibrations d'élongation et de 

déformation des groupes -OH  dans l’eau et dans l'alcool résiduel. Deux bandes étroites 

autour de 2900cm-1 correspondent à des vibrations d’élongation CH des groupes alkyles [23, 

24]. La disparition de ces bandes, lorsque l'échantillon est recuit à 1100°C pendant 1 heure, 

confirme l'élimination presque complète des groupes hydroxyles et des organiques dans les 

échantillons densifiés.  La bande intense au voisinage de 1100 cm-1 est attribuée à la vibration 

d’élongation asymétrique des liaisons ≡−−≡ SiOSi  de tétraèdres SiO4. Cette large bande 

peut être décomposée en deux composantes : une bande forte à 1078 cm-1 qui correspond au 

mode transverse optique (TO) et un large épaulement à 1226 cm-1 qui est caractéristique du 

mode longitudinal optique (LO) [45, 46]. La bande à 798 cm-1 est attribuée à des modes de 

vibration O-Si-O, tandis que la bande à 466 cm-1 correspond au mode de  déformation (Si-O-

Si) [47]. La bande à 960 cm-1 est attribuée au mode d'élongation de groupes Si-OH. Un recuit 



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

69 
 

de 80°C à 1100°C réduit l’intensité de cette bande, qui démontre l’avancement des processus 

de densification. Enfin, la bande à 672 cm-1, qui est caractéristique de la vibration (O-Sn-

O) dans la phase cristalline (rutile) de SnO2, devient clairement visible à partir de la 

température 400°C, fournissant une autre indication de la formation des nanocristaux [23, 24]. 

L’absence des bandes à 882 et 1048 cm-1, qui pouvaient être attribuées aux vibrations Sn-O-Si 

du réseau [48], suggère qu’il existe une séparation de phase quasi-complète, où les domaines 

de SnO2 sont isolés à l’intérieur de la matrice SiO2. 
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Figure II-23: Spectres IRTF de l’échantillon 88 SiO2–12 SnO2 en fonction de la température. 

II.2.3.1.3. Caractérisation par BET 

Dans ce travail, la porosimétrie par adsorption-désorption de gaz a également permis de 

suivre la densification des systèmes. La surface spécifique, la morphologie des pores et la 

distribution de la taille des pores des échantillons ont été mesurées en analysant les isothermes 

d'adsorption d'azote à 77K grâce à un porosimètre Quantachrome Autosorb. Avant les 

mesures, les échantillons ont été dégazés à 150°C pendant 24 heures sous vide secondaire 

pour éliminer les contaminants adsorbés à la surface et à l’intérieur des pores des échantillons. 

Les surfaces spécifiques ont été calculées à partir de la méthode de Brunauer-Emmett Teller 

(BET) et la distribution de la taille des pores a été donnée par la formule de Barrett-Joyner 

Halenda (BJH) qui est donnée dans la partie I.4.1. 
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Figure II-24: (a) Isothermes d’adsorption –désorption d’azote, (b) Volume poreux et surface 

spécifique de l’échantillon 88 SiO2-12 SnO2  en fonction de la température de recuit. 

Des isothermes d'adsorption-désorption des échantillons à 12 mol% en SnO2 sont 

représentées pour différentes températures de recuit sur la Figure II-24a. Toutes les 

isothermes sont du type IV selon la classification IUPAC. Ce type est observé dans le cas de 

surfaces énergétiquement homogènes sur lesquelles les couches adsorbées se forment l’une 

après l’autre, avec une section réversible à basse pression et une boucle d'hystérésis à plus 

haute pression. Ces boucles ont des allures d’hystérésis de type H2 avec un palier de 
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saturation et elles sont observées dans le cas d’adsorbants ayant des mésopores en 

intercommunication [49-52]. 

Le volume des pores, déduit de l'analyse des isothermes, diminue d’environ 25% en 

augmentant la température de recuit de 400°C à 800°C (Voir Figure II-24b).  En effet, à 600 

°C, le volume poreux est de 0,359 cm3/g pour le composite 12% SnO2 tandis qu’il est de 

0,236 cm3/g pour le cas de la silice pure (tous les échantillons ont été préparés dans les même 

conditions). Cette observation suggère que la présence des particules de SnO2 tend 

à bloquer la contraction des pores dans les échantillons  mésoporeux SiO2-SnO2. 

Un recuit de 400°C à 800°C n’influence pas la forme de l’hystérésis mais il entraîne une 

diminution sensible de la surface spécifique. Ce résultat pourrait s’expliquer par le fait que 

des particules plus grosses présentent un rapport surface/volume plus petit. Cependant, nous 

avons vu au paragraphe II.2.2 que la taille des nanocristaux variait peu dans cette gamme de 

températures. L’effet prépondérant pourrait donc consister en une réduction du diamètre 

moyen des pores. Or, ce n’est apparemment pas le cas sur la Figure II-25 où on voit que les 

systèmes possèdent une distribution de taille étroite au voisinage de 35Ǻ avec une largeur à 

mi-hauteur de 4 Ǻ, quel que soit le traitement thermique. 
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Figure II-25: Distribution de la taille des pores obtenue à partir des isothermes d’absorption-

désorption en fonction de la température. 

Ainsi, il semblerait plutôt que la réduction de surface spécifique soit intimement liée à 

la diminution du volume poreux accessible. En effet, outre la disparition de certains pores ne 

contenant pas de particules de SnO2, il est aussi probable que l’apparition croissante des 
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nanoparticules de SnO2 avec l’augmentation de température bloque l'accès aux pores de la 

matrice, conduisant à une réduction conjointe du volume poreux et de la surface libre 

apparente.  

Le profil des courbes de distribution des tailles de pores en fonction de la température 

présente une asymétrie dans la région des pores ayant les plus petits diamètres (voir Figure II-

25). Cette asymétrie confirme l’existence d’une inter-connectivité des pores, correspondant à 

la présence de tunnels entre les pores, ce qui constitue un avantage pour les techniques de 

post- imprégnation par des dopants. 

II.2.3.2. Influence de la concentration de SnO2 

II.2.3.2.1. Caractérisation par spectroscopie Raman 

Une comparaison des spectres Raman d’un système comportant à 20% en SnO2 et d’un 

échantillon de SiO2 pure, tous deux traités dans les mêmes conditions, est présentée sur la 

Figure II-26. 

La similitude du profil des bandes caractéristiques de SiO2 montre que la présence des 

particules de SnO2 a un impact négligeable sur la structure des matrices de silice. Néanmoins, 

le léger déplacement de la bande T-O-T vers les plus hautes fréquences pour le système 

contenant SnO2 (maximum à 444 au lieu de 436 cm-1) indique que la présence des cristaux de 

SnO2 conduit à une dé-densification de la matrice de silice [53]. Par contre, l’intensité relative 

ID1/ITOT dans le spectre de la céramique, qui semble bien plus faible que dans le spectre de la 

silice pure, reflète l’interaction des nanoparticules avec la surface des pores. L’intensité de la 

bande à 980 cm-1, attribuée aux groupements Si-OH, est plus intense dans le système à 20% 

en SnO2 que dans la silice pure. Ceci peut avoir pour origine l’eau supplémentaire apportée 

par le chlorure d’étain dans la synthèse du sol. Afin d’éliminer les groupements OH et de 

densifier ces systèmes avec SnO2, il est nécessaire de traiter les échantillons à température 

plus élevée. 

A part les vibrations caractéristiques de SiO2, on observe dans le spectre de l’échantillon 

vitrocéramique deux phonons à 350 et 632cm-1, déjà attribués dans le paragraphe II.2.3.1.1 à 

un mode de surface et au mode cristallin A1g de SnO2 respectivement.  
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Figure II-26: Spectres Raman normalisés à la bande T-O-T pour l’échantillon 80 SiO2-20 

SnO2 et pour SiO2 pure traités à 600°C. 

L’influence de la concentration en SnO2 sur l’évolution structurale de la matrice est 

présentée dans la Figure II-27. Après avoir traité les échantillons à 1100°C, l’allure de la 

bande à 800 cm-1 indique que ceux-ci sont densifiés, quelle que soit la concentration en étain. 

Par ailleurs, le phonon de surface à 354 cm-1 a disparu complètement à cette température, sous 

l’effet de la croissance des particules, comme expliqué précédemment. Comme pour les 

échantillons traités à 1100°C, les intensités relatives ID1/ITOT et ID2/ITOT sont plus grandes que 

celles attendues dans un système de silice densifiée. Ce résultat suggère que la présence des 

nanocristaux de SnO2 induit une porosité résiduelle. L’intensité de la bande à 632 cm-1 (le 

mode A1g) augmente avec la concentration en SnO2, ce qui confirme une croissance du 

volume cristallin. 
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Figure II-27: Spectres Raman des échantillons massifs traités à 1100°C pendant 1 heure en 

fonction de la concentration en SnO2. 

II.2.3.2.2. Caractérisation par IRTF 

La Figure II-28 représente les spectres infrarouges des échantillons de différentes 

concentrations en étain traités à 800°C pendant 1 heure. Une augmentation de l’absorption de 

la bande à 672 cm-1, attribuée au mode ν(O-Sn-O), avec la concentration de SnO2 indique une 

augmentation de la taille et/ou la quantité de particules SnO2. Par ailleurs, en comparaison 

avec la silice pure, on remarque que la présence de SnO2 empêche le processus d’élimination 

par traitement thermique des groupements organiques (à forte concentration en SnO2) et des 

OH (à faible concentration en SnO2). Ceci indique que la présence de SnO2 ralentit les 

processus de réticulation de la matrice et empêche l’évacuation des groupements organiques. 
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Figure II-28: Spectres IRTF des échantillons traités à 800°C en fonction de la concentration 

en SnO2. 

II.2.3.2.3. Caractérisation par BET 

Des isothermes d'adsorption-désorption pour différentes concentrations en SnO2 sont 

présentées dans la Figure II-29. Une augmentation de la concentration en SnO2 n’influence 

pas la forme des isothermes, qui restent de type IV avec une hystérésis H2 et qui sont 

caractéristiques des systèmes mésoporeux. Comme nous l’avons démontré dans la partie 

précédente, la présence des particules de SnO2 empêche la contraction des pores. De plus, une 

augmentation de la concentration de SnO2 conduit à une augmentation de la quantité de 

particules ainsi qu’à leur croissance. C’est pourquoi le volume poreux augmente légèrement 

avec la concentration en SnO2, comme le montre la Figure II-30.  



Chapitre II : Xérogels massifs et céramiques de silice fortement dopés en oxyde d’étain 

76 
 

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

80

100

120

140

160

180

200

220

240

260

V
o

lu
m

e
 a

ds
o

rb
é 

(c
c/

g
)

Pression relative (P/P
0
)

 12% SnO
2

 16% SnO
2

 20% SnO
2

 

 

 

Figure II-29: Isothermes d’adsorption –désorption d’azote des échantillons traités à 600°C 

pour différentes  concentrations de SnO2. 
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Figure II-30: Volume poreux et surface spécifique des systèmes traités à 600°C en fonction de 

la concentration de SnO2. 
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Figure II-31 : Taille des pores des systèmes traités à 600°C en fonction  

de la concentration en SnO2. 

Dans la Figure II-30, on voit que la surface spécifique diminue alors que le volume 

poreux reste stable, voire augmente en fonction de la concentration en étain. Ce paradoxe ne 

peut être levé que si l’on considère l’action de la croissance des nanoparticules sur les pores 

de la matrice. La Figure II-31 montre que la taille moyenne des pores augmente avec la 

concentration. Comme le diamètre des pores est trop petit pour contenir la plupart des 

particules, une action mécanique sur la matrice a nécessairement lieu, qui dilate les pores ou 

en casse les parois pour former des espaces plus grands. Ceci permet d’expliquer 

l’augmentation du volume poreux de la matrice qui est partiellement compensée par une 

occupation croissante de la porosité par SnO2 (d’où une relative stabilité de ce volume). Ces 

processus engendrent également un nombre plus petit de pores de tailles croissantes, ce qui est 

compatible avec la diminution d’aire effective. 

II.3. CONCLUSION 

Dans cette partie, des matériaux vitrocéramiques (100-x)SiO2-xSnO2 (x varie de 4 à 20 

mol%) ont été élaborés et recuits jusqu’à 1100°C sans fissures observées. A cette température, 

la majorité des groupements organiques a pu être éliminée et les massifs obtenus sont 

densifiés.  

La distribution de taille des nanoparticules, calculée en utilisant la bande à faible 

nombre d’onde dans les spectres Raman, s’accorde bien avec les tailles estimées à partir des 
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données MET et DRX. Les résultats issus du Raman et de la DRX indiquent que les particules 

de SnO2 croissent avec l’augmentation des températures de recuit. De plus, les analyses de 

texture des monolithes suggèrent que la présence des particules empêche le rétrécissement des 

pores lors du traitement thermique. On n’observe aucune bande attribuable aux vibrations 

concernant des liaisons Si-O-Sn dans les spectres Raman et IRTF, ce qui indique qu’il y a une 

séparation de phase entre la silice amorphe et la phase rutile de SnO2. Une telle séparation, 

bien observée en imagerie MET, se matérialise sous la forme de nanoparticules cristallisées 

au sein d’une matrice amorphe. Enfin, la création et la croissance des cristaux de SnO2 à 

l’intérieur des pores de la matrice de silice permettent de limiter la croissance en taille des 

NCs, même à des températures aussi élevées que 1100°C. 

Une augmentation de la quantité des nanocristaux avec la concentration de SnO2 

renforce  évidemment la probabilité des ions de terre rare d’être incorporés dans ces cristaux. 

Par ailleurs, le contrôle de la croissance des particules cristallisées par la porosité de la 

matrice amorphe permet d’obtenir un grand nombre de petites particules, ce qui est de nature 

à disperser les ions luminescents. Ainsi, nous pouvons espérer améliorer l’efficacité de 

luminescence des terres rares pour des applications telles que lasers ou amplificateurs.   
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CHAPITRE III : INCORPORATION DES IONS DE TERRES RARES 

DANS LES VITROCERAMIQUES MASSIVES 

Les ions de terres rares dérivent d’éléments ayant un numéro atomique compris entre 

Z=57 (La) et Z =71 (Lu). Ils peuvent être divalents ou tétravalents mais on les rencontre 

principalement à l’état trivalent (TR3+). Les ions de terres rares trivalents possèdent une 

configuration électronique de la forme : 1s22s22p63s23p64s23d104p65s24d105p64fN. Tous ces 

ions, exceptés La et Lu (de configuration 4f0 et 4f14) sont luminescents et leurs émissions 

s’étendent de l’ultraviolet (Ga3+) au proche infrarouge (e.g. Nd3+, Er3+, Yb3+) en passant par le 

visible (eg. Sm3+ - orange, Eu3+ - rouge, Er3+, Tb3+ - vert, Dy3+ - jaune).  

Le dopage par des ions de terres rares permet de développer de nouveaux systèmes 

compétitifs, tels que des lasers [1], des amplificateurs [2], etc. L’incorporation des ions de 

terres rares dans des nanocristaux non seulement empêche l’agrégation de ces ions à une 

haute concentration, mais aussi renforce l’efficacité de luminescence de ces ions grâce à un 

transfert d’énergie des cristaux vers ces ions, ce qui peut compenser une faible section 

efficace d'absorption de ces ions [3].  

Le co-dopage par des nanoparticules semi-conductrices et des ions de terres rares a été 

décrit dans la littérature à la fin des années 90. T. Schmidt et al. [4] ont étudié l’activation de 

l’émission à 1,54µm de l’ion Er3+ dans un environnement colloïdal concentré en 

nanoparticules semi-conductrices de type II-VI tels que CdS, CdSe, ZnS ou ZnO. Ces auteurs 

ont montré que l’intensité de l’émission à 1,5µm était la plus élevée dans le cas de CdSe car 

ce semi-conducteur possède une énergie de phonon à 200 cm-1, donc plus faible que dans ZnO 

et CdS.  

S.T. Selvan et al. [5] se sont intéressés à l’exaltation de la fluorescence de l’ion Eu3+ 

engendrée par l’introduction de nanoparticules de CdS dans des gels de silice dopés à 0,5% en 

masse de Eu2O3. Une augmentation de l’émission d’un facteur 12 a été observée quelques 

jours après l’immersion du gel dopé Eu3+ dans une solution de CdS (λex. = 337nm). Puis, cette 

émission a diminué au fur et à mesure que les jours passaient. 

Dans sa thèse, G. Ehrhart [6, 7] a montré les modifications des spectres de 

photoluminescence lorsque les ions Eu3+ sont incorporés dans les films sol-gel de ZrO2 dopés 

par des nanoparticules de CdS ou de ZnS. Dans le spectre de photoluminescence du film co-

dopé 15% CdS-5% Eu3+, sous excitation à λex. = 351nm, il a obtenu une bande intense centrée 

à 520nm, accompagnée des raies caractéristiques de l’ion Eu3+. Ce résultat indique la présence 

des niveaux de défaut dans la bande interdite de CdS. Ceci entraîne une faible efficacité du 
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transfert d’énergie à cause d’un mauvais recouvrement entre des niveaux de l’europium et des 

niveaux de défaut de CdS. K. Raulin-Woznica [8] a également obtenu des résultats similaires 

dans des gels de SiO2 recuits à 200°C co-dopés 1%CdS-1%Eu3+. Lorsque le recouvrement 

entre états de défauts et niveaux électroniques de la terre rare est meilleur, comme c’est le cas 

entre ZnS et Eu3+, l’augmentation du signal de la transition 5D0→7F2 peut être d’un facteur 42 

à basse température [7]. 

J. Castaneda et al. [9] ont utilisé la méthode sol-gel pour élaborer des poudres SiO2-

TiO2 dopés Er3+. Ils ont observé une augmentation de l’intensité d’émission Er3+ vers 550nm 

avec la concentration de TiO2. L’effet d’auto-extinction par aggrégation des ions de terre rare 

peut être empêché en augmentant la concentration de TiO2, induisant ainsi davantage d’ions 

Er3+ incorporés dans des cristaux. Cela contribue en effet à isoler les ions, réduisant ainsi la 

probabilité de l'interaction entre ces ions.  

L’influence de la concentration en dopant, de la structure cristalline et de la température 

de traitement thermique sur les propriétés de luminescence de l’erbium dans des nanocristaux 

de ZrO2 a été étudiée par A. Patra (2004) [10] qui a utilisé la méthode sol-gel pour préparer 

des poudres de ZrO2 dopées Er3+. A partir des résultats de DRX, il a été montré que la 

structure et la symétrie des ions Er3+ dépendent de la température de recuit et de leur 

concentration. Sous excitation à λex = 980nm, des pics distincts autour de 1,5µm ont été 

observés dans le spectre de luminescence de l’échantillon ZrO2 dopé 1% Er2O3 traité à 800°C 

pendant une heure. Ces pics fins apparaîtraient à cause de la division des niveaux 4I13/2 et 4I15/2  

sous l’effet du champ cristallin.  

Un monolithe de silice dopé avec 0.4mol% SnO2 dopé 0.5mol% Er3+ a été préparé par 

N. Chiodini et al. [11]. Sous une excitation à 514nm, ce système restitue dans l’infrarouge un 

spectre de luminescence de l’ion Er3+ en environnement amorphe, avec une durée de vie du 

niveau 4I13/2 égale à 10ms, la courbe de décroissance n’étant pas mono-exponentielle. Plus 

récemment, S. Brovelli et al. [12, 13] ont réussi la préparation des monolithes de silice dopés 

avec 8mol% de SnO2 et des concentrations d’Er3+ allant jusqu’à 1mol%. Ce sont les premiers 

auteurs à témoigner du transfert d'énergie de nanocristaux de SnO2 vers les ions Er3+ dans les 

systèmes monolithiques. De plus, ces auteurs ont montré qu'une augmentation de la 

concentration en Er3+ de 0,05 à 1 mol% induit une diminution du temps de déclin de 

photoluminescence à 1.5µm de 3 à 0,5ms à cause des effets de quenching.  

En utilisant les données de photoluminescence dans le domaine visible pour le système 

95SiO2-5SnO2 dopé avec 0.4mol% d’Er3+, J. del-Castillo et al. [1] ont montré que les ions 

Er3+ sont partiellement dispersés dans les nanocristaux de SnO2 et que l'efficacité du transfert 
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d'énergie peut être améliorée en changeant à la fois des concentrations de SnO2 ou d’Er3+ et le 

traitement thermique.  

Tous ces travaux ont porté sur l'augmentation de la solubilité des ions afin d'éviter 

l’interaction entre ces ions et d'autre part, sur l'amélioration de l'efficacité du transfert 

d'énergie entre les cristaux de SnO2 et les ions Er3+. Cependant, bien qu'il soit nécessaire 

d'augmenter la concentration en SnO2 afin d'améliorer le transfert de l'énergie, les 

conséquences sur la forme du spectre de photoluminescence dans la région du proche 

infrarouge, en particulier sur la bande passante d'émission autour de 1,5 µm, n'ont pas été 

discutées. 

Dans le présent travail, ces questions seront abordées en modifiant les concentrations de 

SnO2 et d’Er3+ ainsi que la température de recuit. On s’attachera à observer les effets sur la 

forme du spectre d'émission dans l'infrarouge et sur la durée de vie du niveau 4I13/2 de l'ion 

erbium, les deux étant des conséquences du changement d'environnement de l'ion de terre 

rare. En outre, l’effet du dopage sur la structure de la matrice de silice et sur la croissance des 

cristaux sera considéré.  

Dans des systèmes vitrocéramiques SiO2-SnO2 dopés Eu3+, certains auteurs [14-17] ont 

également démontré que l’efficacité de luminescence d’Eu3+ peut être renforcée par un 

transfert d’énergie des nanocristaux de SnO2 vers les ions d’Eu3+. 

Comme nous venons de le voir, la méthode sol-gel, qui permet d’obtenir des matériaux 

de compositions variées, est particulièrement bien adaptée à la synthèse de matériaux dopés 

par des ions actifs, le dopant pouvant être apporté soit via un précurseur alkoxyde, soit par un 

sel (par exemple un chlorure ou un nitrate).  

En outre, nous pouvons doper ces matériaux de deux manières : directement dans le sol 

ou par post-imprégnation. Dans la méthode de « sol – dopage », les précurseurs sont mélangés 

dans un même solvant dès l’étape de synthèse du sol. Le post-dopage, quant à lui, consiste à 

imprégner les monolithes poreux par une solution contenant les dopants. Notre équipe à Lille 

a acquis une solide expérience dans la synthèse des gels monolithiques de silice dopés avec 

des ions Ce3+, Ag+, Cu2+… Ces ions ont été introduits dans les matrices de silice par la 

technique du « sol-dopage » [18] alors que dans le cas du dopage par des ions Eu3+ ou par le 

système CdS-Eu3+, c’est la technique du « post-dopage » qui a été utilisée [8]. 

Dans ce travail, nous avons utilisé la technique du « sol-dopage » décrite dans la partie 

II.1. Afin d’obtenir des systèmes dopés avec des ions Eu3+ ou Er3+, nous avons employé les 

procédures de synthèse et de traitement thermique identiques à celles utilisées pour des 

systèmes non-dopés. Dans le cas des échantillons dopés avec une terre rare, le nitrate 
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d’europium pentahydraté Eu(NO3)3.5H2O ou le nitrate d’erbium pentahydraté Er(NO3)3.5H2O  

(Aldrich 99,9%) est dissous dans l’éthanol absolu avant d’être ajouté au sol de TEOS en 

même temps que la solution de SnCl2. Le pourcentage molaire du dopant est calculé par 

rapport à la somme molaire de TEOS et SnCl2.2H2O : 

2SnClTEOS

TR

nn

n
TR%

+
=  

III.1. INFLUENCE DE LA TERRE RARE SUR LA STRUCTURE DES GELS  

III.1.1. Etude par spectroscopie Raman  

La Figure III-1 présente les spectres Raman des systèmes recuits à 900°C contenant 

12% molaire de  SnO2 dopés avec 0, 0.1, 0.5 et 1% molaire d’ions Er3+.  

Les spectres des échantillons dopés sont très similaires à ceux observés dans les 

systèmes non-dopés. Le dopage ne modifie pas les fréquences de vibrations δ(Si-O-Si), des 

cycles D1, D2, ni les modes d’élongation ν(Si-O-Si) entre les polyèdres SiO4. La présence de 

la bande à 980 cm-1, le profil symétrique de la bande à 800 cm-1 et les fortes intensités 

relatives des bandes D1 et D2 démontrent que, malgré le chauffage à 900°C, ces systèmes 

maintiennent une porosité importante. 
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Figure III-1: Spectres Raman des échantillons 88 SiO2 - 12 SnO2 traités à 900°C en fonction 

de la concentration d’erbium. 
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Après un recuit à 1100°C (voir Figure III-2), on obtient une diminution en intensité des 

bandes D1, D2 et Si-OH par rapport à la bande T-O-T, ainsi qu’une forme asymétrique de la 

bande ν(Si-O-Si). Toutes ces observations indiquent que ces systèmes se densifient à 1100°C, 

même avec 0,5% molaire d’ions Er3+. La position de la bande à basse fréquence, attribuable à 

la taille des nano-domaines cristallisés, est quasi-identique. Cette bande reste située vers 22 

cm-1 pour les concentrations molaires en Er3+ de 0% et de 0,5%, alors qu’elle est au voisinage 

de 20,5 cm-1 pour 0,1% Er. Ce léger déplacement, qui reste dans l’incertitude de mesure, 

implique que la taille des cristaux de SnO2 n’est presque pas influencée par la présence des 

ions Er3+. Ainsi, l’ion Er3+ ne modifie pas de façon significative l’arrangement structural du 

réseau vitreux de la silice, ni la croissance des particules de SnO2.  
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Figure III-2: Spectres Raman des échantillons 88 SiO2-12 SnO2 traités à 1100°C en fonction 

de la concentration d’erbium. Insertion : Spectres Raman à basse fréquence. 

III.1.2. Etude par IRTF 

Afin de compléter les résultats de spectroscopie Raman, nous avons utilisé les spectres 

IRTF pour suivre l’effet du dopage sur la densification des gels. Dans la Figure III-3, nous 

observons les bandes caractéristiques de la silice à 456, 802, 1079 et 1215cm-1. Une bande à 

960cm-1 est attribuée à la vibration Si-OH; deux bandes autour de 3458 cm-1 et de 1643 cm-1 

sont respectivement des modes typiques de vibrations d'élongation et de déformation des 

groupes -OH  dans l’eau et l'alcool résiduels. Par ailleurs, la présence de SnO2 dans sa phase 

rutile est confirmée par l’apparition de la bande à 676 cm-1. Il n’y a pas de nouveaux pics dans 
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les spectres de systèmes dopés par l’Er3+. Ceci confirme que le dopage ne modifie pas la 

structure de la silice ni la croissance de SnO2, comme l’ont montré les observations dans le 

spectre Raman. 
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Figure III-3 : Spectre IRTF des échantillons 12%SnO2 dopés 0%, 0.5 et 1%Er3+ traités à 

600°C pendant une heure. 

III.2. SPECTROSCOPIE D’EMISSION DES IONS DE TERRES RARES 

III.2.1. Propriétés optiques des ions de terres rares dans une 

matrice 

Dans le cas des ions de terre rare, l’orbitale 4f n’est pas la plus externe: elle est 

masquées par les orbitales saturées 5s2 et 5p6 qui présentent des extensions radiales plus 

grandes. Leurs niveaux électroniques sont ainsi peu perturbés par l’environnement externe. Ce 

phénomène est dit de « contraction des lanthanides » [19]. Il permet d’expliquer le fait que les 

spectres des ions de terres rares insérés dans une matrice soient très proches de ceux 

rencontrés dans le cas des ions libres [20].  

Néanmoins, les propriétés spectroscopiques de ces ions sont influencées par plusieurs 

paramètres : 

Tout d’abord, la symétrie de l’environnement autour de l’ion est importante.  En effet, 

lorsqu’un ion est introduit dans un cristal, il est soumis à l’effet d’un champ électrique produit 

par son environnement, appelé champ cristallin, qui modifie la structure de ses niveaux 

d’énergie et donne lieu à des bandes fines.  
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La concentration des ions dopants est également un paramètre significatif. Pour les 

basses concentrations, on peut étudier les caractéristiques d’un ion isolé mais dans le cas de 

concentrations plus importantes, il faut tenir compte des interactions entre ces ions qui 

modifient la structure du spectre et rendent plus difficile l’analyse des résultats.  

Lorsqu’un ion est introduit dans une matrice hôte, le Hamiltonien total de cet ion peut être 

exprimé comme la somme de la contribution du champ cristallin ccĤ et de celle de l’ion isolé 

libreĤ :    cclibre ĤĤĤ +=     (III-1) 

avec   ( )∑∑∑∑∑
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où N = 1,2,…, 14 est le nombre d’électron 4f 

m2

p2
i

r

est l’opérateur « énergie cinétique » du ième electron (de masse m et de charge -e) 

∑
= επ

−N

1i i0

2

r...4

e.Z
 décrit l’énergie potentielle des électrons f dans le champ des noyaux, Z.e étant la 

charge du noyau écrantée par les couches pleines (orbitales saturées) et ri la distance électron-

noyau. On appellera Ho le Hamiltonien comportant ces deux premiers termes. 

Les deux derniers termes, représentant respectivement la répulsion coulombienne (Hcb) au 

sein d’une paire d’électron 4f et l’interaction spin-orbite de ces mêmes électrons (Hso), sont 

considérés comme des perturbations de Ho. Leurs solutions seront donc analogues au cas de 

l’atome d’hydrogène. 

et ( ) ( )∑∑∑ ϕθ=ϕθ=
m,l

ii
l
m

l
im,l

ii
iiicc ,YrAe,,reVĤ      (III-3) 

où (ri, θi, ϕi) sont les coordonnées radiales et angulaires du ième électron, ( )ii
l
m ,Y ϕθ  est la ième 

composante de l’harmonique sphérique d’ordre m, et A lm sont les paramètres qui dépendent 

du groupe spécifique de symétrie du site. 

Comme on l’a évoqué précédemment, Hcc est considéré comme une perturbation du 

Hamiltonien de l’ion libre Ho. Cela conduit à une levée de la dégénérescence en MJ par effet 

Stark, qui dépend de la symétrie locale du site de substitution ainsi que du nombre d’électrons 

de l’ion TR3+. 

En résolvant l’équation de Schrödinger tenant compte des différentes perturbations, on 

obtient les niveaux de l’ion dans un cristal schématisés dans la Figure III-4. Le nombre de 

niveaux Stark pour un site de symétrie ponctuelle donnée, est indiqué dans le Tableau III-1, 

obtenu par la procédure de Bethe basée sur la théorie des groupes [21].  



Chapitre III : Incorporation des ions de terres rares dans les vitrocéramiques massives 

92 
 

Tableau III-1 : Levée de dégénérescence de multiplets des ions de terres rares insérés dans un 

site de symétrie donnée. 

  nombre de sous-niveaux Stark 

symétrie locale groupes locaux J = 0 1 2 3 4 5 6 7 8 

2J + 1 = 1 3 5 7 9 11 13 15 17 

cubique Oh, Td, O, Th, T 1 1 2 3 4 4 6 6 7 

hexagonale D6h, D3h, C6v, 
D6, C6h, C3h, C6  

1 2 3 5 6 7 9 10 11 

trigonale D3d, C3v, D3, 
C3i, C3  

1 2 3 5 6 7 9 10 11 

quadratique D4h, D2d, C4v, 
D4, C4h, S4, C4  

1 2 4 5 7 8 10 11 13 

orthorhombique D2h, C2v, D2  1 3 5 7 9 11 13 15 17 

monoclinique C2h, Cs, C2  1 3 5 7 9 11 13 15 17 

triclinique Ci, C1  1 3 5 7 9 11 13 15 17 

 
 

 
 
 
 

  nombre de sous-niveaux Stark 

symétrie 
locale 

groupes 
locaux 

J = 1/2 3/2 5/2 7/2 9/2 11/2 13/2 15/2 17/2 

2J + 1 = 2 4 6 8 10 12 14 16 18 

cubique Oh, Td, O, Th, 
T 

1 1 2 3 3 4 5 5 6 

symétries 
plus basses 

 1 2 3 4 5 6 7 8 9 
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Figure III-4: Séquence des interactions conduisant à un niveau d’énergie de l’ion TR3+ dans 

un cristal. 

Nous constatons qu’un niveau énergie est caractéristique du terme 2S+1LJ, dans lequel : 

� S est le spin total qui peut prendre une valeur positive entière, demi-entière ou nulle, 

� L est le moment angulaire orbital total (L = 0, 1, 2, 3… correspondant aux lettres S, P, 

D, F…), 

� J est le moment angulaire total résultant de la somme vectorielle de L et de S. Il peut 

être entier, demi-entier ou nul, 

� (2S+1) est la multiplicité de spin et (2J+1) la dégénérescence du niveau. 

Nous pouvons également remarquer, à l’aide de Tableau III-1, que la levée de 

dégénérescence n’est totale (2J+1 sous-niveau Stark) qu’en cas d’incorporation dans 

un site de basse symétrie et si J est entier. 

La Figure III-5 présente un schéma des niveaux d’énergie de certains ions libres et de 

la bande interdite de SnO2 à l’état massif. 
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Figure III-5: Schéma des niveaux d’énergie de certains ions de terres rares trivalents. 

Les spectres d’émission sont caractérisés par les transitions entre les niveaux d’énergie 

de ces ions. Par exemple, pour Eu3+ toutes les relaxations radiatives observées dans le 

domaine visible se font depuis le niveau 5D0 vers les niveaux 7FJ. En ce qui concerne l’ion 

Er3+, les transitions visibles et infrarouges se font toujours vers de niveau fondamental 4I15/2. 

En particulier, la transition 4I13/2 � 4I15/2 donne lieu à une émission de lumière dans la 

troisième fenêtre de télécommunication autour 1,5 µm.   

SnO2 
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III.2.2. Exemple de Eu3+ dans les matrices massives SiO2-SnO2 

La Figure III-6 présente le spectre d’excitation de la photoluminescence à 612 nm d’un 

échantillon traité à 1100°C comportant 8% de SnO2 et 2% d’Eu3+. Nous y observons les 

transitions de l’état fondamental 7F0 aux états excités caractéristiques des ions d’Eu3+.  
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Figure III-6: Spectre d’excitation (λém.= 612 nm) de l’ion Eu3+ dans l’échantillon 8% SnO2 

dopé 2% Eu3+ traité à 1100°C 

Les ions dopants se situent généralement soit dans la matrice de silice, soit dans les 

nanocristaux de SnO2 [16]. Le spectre de luminescence peut être employé pour étudier 

l’environnement autour des ions de terres rares. Dans cet objectif, nous avons utilisé les deux 

longueurs d’ondes d’excitation 457nm et 351nm qui correspondent respectivement à une 

absorption par l’ion Eu3+ due à la transition 7F0→5D2 et à l’absorption entre la bande de 

valence et la bande de conduction de SnO2.  

La Figure III-7 représente les spectres de luminescence obtenus pour les systèmes dopés 

avec 1% d’ions Eu3+ traités à 1100°C pendant une heure en fonction de la concentration de 

SnO2 (λex. = 457nm). Les bandes observées correspondent respectivement aux transitions du 

niveau 5D0 vers les niveaux 7Fj (avec j = 0, 1, 2, 3, 4). Ces bandes sont relativement larges 

mais une structuration des spectres montre que certain ions Eu3+ subissent le champ cristallin 

des nanoparticules de SnO2. La transition 5D0 � 7F0 se dédouble d’ailleurs, mettant en 

évidence l’existence d’au moins deux sites pour ces ions.  Les spectres montrent ainsi des 
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émissions caractéristiques de l’ion Eu3+ dans un environnement mixte de silice amorphe et de 

nanocristaux.  

Il est bien connu que la transition dipolaire électrique 5D0 → 7F2 est particulièrement  

sensible à l’environnement de l’ion Eu3+, en termes de symétrie du site et de force des liaisons 

entre l’ion de terre rare et ses proches voisins. Afin d’étudier l’évolution de l’intensité de cette 

bande, on utilise généralement comme référence la transition dipolaire magnétique 5D0 → 7F1 

très peu sensible au champ cristallin. Or, dans la Figure III-7, il est difficile de normaliser le 

spectre par rapport à cette transition car les trois bandes relatives sont de faible intensité. On 

ne peut donc tirer de conclusion sur l’effet de la concentration en étain. 
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Figure III-7: Spectre d’émission (λex. = 457 nm � transition à partir du niveau 5D2) 

d’échantillons traités à 1100°C en fonction de la concentration de SnO2 dopés avec 1% 

d’ions Eu3+. 

Sous excitation à λ = 351 nm, à cause du transfert d’énergie des nanocristaux de SnO2 

vers les ions Eu3+, on obtient un spectre d’émission d’Eu3+ montré sur la Figure III-8. Ce 

spectre présente une division en bandes fines de la transition dipolaire magnétique 5D0→7F1 et 

de la transition dipolaire électrique 5D0→7F2. Ceci révèle que certains ions Eu3+ se dispersent 

dans le champ cristallin de SnO2. Tous les résultats nous permettent de conclure qu’il existe 

deux types de sites pour les ions Eu3+. Ils peuvent se situer soit à l’intérieur ou au voisinage 

des cristaux de SnO2, soit dans la matrice amorphe de silice. 
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Suivant les travaux de You, et al. [22] si les ions Eu3+ se substituent à Sn4+, ils se 

trouvent sur un site de symétrie C2h ou D2h.  Dans ce cas, selon l’effet Stark décrit dans la 

partie III.2.1 et les règles de sélection, la bande de transition de 5D0 → 7F1 sera très fortement 

divisée en trois composantes distinctes, ce qui est effectivement observé en Figure III-8 et 

Figure III-9. Par ailleurs, aucune transition dipolaire électrique telle que 5D0 → 7F0,2 ne devrait 

pouvoir être trouvée. Or, les ions Eu3+ dispersés dans le réseau de SnO2 provoquent des 

désordres et des défauts dans le réseau à cause de la différence de rayons des ions (Eu3+ / Sn4+ 

= 1,34) et de la valence chimique entre  Eu3+ et Sn4+. Ces défauts résultent en un écart à la 

symétrie C2h. Quoique de manière atténuée, nous observons en conséquence les émissions de 

transition 5D0 → 7F2 [23]. 
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Figure III-8: Spectre d’émission (λex. = 351 nm � absorption de SnO2) d’échantillons 12 

mol% SnO2 dopés avec 1% d’ions Eu3+ et traités aux différentes températures. 

Il est possible d’employer le rapport R de l’intensité des transitions dipolaires 

électriques 5D0 → 7F2 et magnétiques 5D0 → 7F1 pour sonder la symétrie de l’environnement 

proche de l’ion Eu3+. Les valeurs présentées dans le Tableau III-2 sont les rapports calculés 

par intégration des intensités des transitions issues des spectres de la Figure III-8. Plus ce 

rapport est grand, plus basse est la symétrie du voisinage local de l’ion de terre rare. Le 

paramètre R renseigne donc sur le degré de distorsion de l’environnement autour de l’ion 

Eu3+. 
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La baisse du rapport R en cours du traitement thermique et la disparition de la bande 5D0 

→ 7F0 dans des spectres de luminescence prouvent que les ions Eu3+ excités sont dispersés 

dans un environnement cristallin de SnO2 qui est de plus en plus symétrique [24, 25]. Ce 

résultat peut être interprété par deux processus : soit un réarrangement structural au sein des 

nanocristaux, soit une migration des ions Eu3+ vers l’intérieur des cristallites sous l’effet du 

traitement thermique. 

570 580 590 600 610 620 630 640

In
te

n
si

té
 é

m
is

e
 (

u
ni

té
 a

rb
.)

Longueur d'onde (nm)

 4% SnO
2

 8% SnO
2

 12% SnO
2

 

 

5D
0

7F
1

7F
2

 

Figure III-9: Spectre d’émission (λex. = 351 nm) des échantillons dopés avec 1% d’ions Eu3+ 

traités à 1100°C en fonction de la concentration de SnO2. 

Tableau III-2: Valeurs de R obtenues à partir des spectres de photoluminescence de la Figure 

III-9 pour différentes concentrations en ions Eu3+ et dans différentes conditions de recuit. 

 

 

 

 

 

Une des difficultés souvent rencontrées, avec une concentration élevée d’Eu3+, est un 

phénomène d’extinction de la luminescence résultant de l’agrégation des ions Eu3+. Cet effet, 

généralement appelé « auto-extinction par la concentration » (self-quenching), vient de 

l’interaction entre ions. Par exemple, Wang Yi et al. [26] ont montré qu’un phénomène 

Concentration en mol R600°C R800°C R1000°C R1100°C 

4% SnO2-1%Eu3+ 1,28 1,23 0,82 - 

8% SnO2-1%Eu3+ 0,82 0,84 0,79 0,52 

12% SnO2-1%Eu3+ 0,83 0,78 0,71 0,52 
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d’extinction de l’émission a eu lieu dans des poudres de SiO2 dopés à plus de 2 mol% en Eu3+. 

Dans le cas des matrices monolithiques de SiO2 dopés Eu3+, K. Raulin-Woznica et al.[8] ont 

retrouvé ce phénomène d’auto-extinction à partir de 0,1%. La faible concentration à laquelle 

ce phénomène apparaît s’explique par le fait que la silice est favorable à l’auto-extinction à 

cause de la faible solubilité des terres rares dans la matrice de silice. Dans les Tableau III-2 et 

Tableau III-3, nous pouvons observer une réduction du rapport R avec la concentration de 

SnO2. Cela indique que l’augmentation de la quantité des nanocristaux de SnO2 renforce la 

possibilité de dispersion des ions Eu3+ dans ces cristaux. Autrement dit, la solubilité des ions 

Eu3+ dans ces systèmes peut être améliorée grâce à la présence des nanoparticules de SnO2. 

De nombreux auteurs ont également montré que l’introduction d’éléments tels que 

l’aluminium ou le phosphore, dans une matrice silicate conduit à une meilleure dispersion des 

ions de terre rare [27-29].  

Tableau III-3 : Valeurs de R obtenues à partir des spectres de photoluminescence 

d’échantillons dopés à 4% et 8% en SnO2  recuits à 800°C pendant 1 heure en fonction de la 

concentration d’Eu3+. 

 
 

 

 

 

 

 

 

Le Tableau III-3 montre par ailleurs l’augmentation du rapport R lorsque la 

concentration en europium augmente. Cela signifie que les ions Eu3+ voient un environnement 

de plus basse symétrie, ce qui peut être expliqué par une probabilité accrue de trouver ces ions 

près de la surface en contact avec la silice amorphe. Une autre interprétation possible vient de 

la distorsion du réseau cristallin par une population importante d’ions dopants. 

III.2.3. Exemple de Er3+ dans les matrices massives SiO2-SnO2  

III.2.3.1. Luminescence de l’Er
3+

 dans le domaine infrarouge 

Les propriétés de luminescence de systèmes co-dopés SnO2 et Er3+ ont fait l’objet de 

quelques études malgré le décalage entre le gap de SnO2 et les niveaux électroniques de l’ion 

Er3+. 

Concentration en 

ion Eu3+ (%) 

R4% SnO2 R8% SnO2 

0,1 0,63 - 

0,5 0,96 0,57 

1 1,16 0,73 

2 1,63 0,91 

4 - 1,08 
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S. Brovelli et al. [30] ont montré que la présence des ions d’erbium avait un effet 

important sur la croissance des nanocristaux de SnO2 dans la matrice de silice. En utilisant la 

méthode sol-gel, ils ont obtenu des systèmes d’épaisseur 1 mm et de composition 92%SiO2-

8%SnO2 dopés avec Er3+ (entre 400 ppm et 1% en mole). Ces monolithes sont densifiés après 

traitement à 1050°C et comportent des nanocristaux de taille moyenne 4nm avec une 

distribution de taille qui s’affine lorsque la concentration en erbium augmente. Sous excitation 

UV, les spectres d’émission obtenus sont caractéristiques de l’Er3+ dans des cristaux et il n’y a 

pas de changement en forme de ces spectres avec la concentration d’Er3+, qui varie de 0,1% à 

1% molaire. Néanmoins, la durée de vie du niveau 4I13/2 se réduit considérablement avec une 

augmentation de la concentration de l’erbium. Des poudres de SnO2 dopées à 0,1 mol% en 

erbium, obtenues par E. A. Morais et al. [31], ont été élaborées en utilisant la méthode sol-gel. 

Les spectres d’excitation et d’émission permettent d’identifier la présence de deux sites 

principaux pour l’erbium. Selon ces auteurs, les ions Er3+ peuvent remplacer des ions Sn4+ 

dans la structure rutile de SnO2 ou se situer à la surface des nanocristaux de SnO2. 

Dans ce travail de thèse, nous avons cherché à réaliser des monolithes vitrocéramiques 

avec les fortes concentrations en SnO2 dans le but de mieux disperser les ions Er3+. Ceci a 

nécessité une étude extensive de l’influence réciproque de l’erbium et de l’étain. Ainsi, des 

systèmes (100-x) SiO2 – x SnO2 dopés avec 0.1, 0.5 et 1% en mol d’Er3+ ont été élaborés. La 

gamme de longueurs d’ondes la plus intéressante dans l’étude des spectres de luminescence 

des ions erbium se situe évidemment autour de 1.5µm car cela correspond à la fenêtre 

spectrale de fonctionnement des amplificateurs à fibre optique dans le domaine des 

télécommunications, et ce en raison des faible pertes optiques par absorption de la silice dans 

cette fenêtre. Par ailleurs, l’existence des vibrations des groupements Si-OH donne lieu à une 

extinction de luminescence. La luminescence sera donc principalement étudiée sur des 

échantillons densifiés, dans lesquels les groupes OH sont presque complètement éliminés par 

traitement thermique.  

III.2.3.1.1. Caractérisation par spectroscopie d’absorption UV-Visible 

et proche Infrarouge 

Les spectres d’absorption des échantillons dopés à 1 mol% en Er3+ et traités à 1000°C  

sont présentés pour différentes concentrations de SnO2 sur la Figure III-10. Mises à part les 

bandes attribuables aux transitions à partir de l’état fondamental 4I15/2 de l’erbium, plusieurs 

bandes de vibration sont dues à l’eau et aux groupements OH. Pour la plus forte concentration 

en SnO2, la bande à 1365 nm est attribuée à la seconde harmonique de vibration des Si-OH 
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isolés (type i sur la Figure III-11) alors que la bande voisine vers 1400 nm est associée aux Si-

OH liés par l’hydrogène (type ii) [32]. La bande i, présente même à 1000°C pour le système à 

12% en étain, disparaît pour les plus faibles concentrations pendant que la vibration ii se 

décale vers 1380 nm. Ceci résulte d’un processus de déshydratation d’autant plus avancé que 

la concentration en SnO2 est faible. En effet, la disparition de la bande à 1365 nm reflète 

l’évacuation plus efficace des silanols isolés tandis que le décalage de la bande ii suggère un 

allongement des liaisons dans les groupements Si-OH liés, ce qui est compatible avec la 

destruction progressive de ces liaisons. Enfin, la bande large autour 1900nm est classiquement 

attribuée à de l’eau liée (adsorbée par les Si-OH) [33]. Cette bande diminue fortement aussi 

en même temps que la concentration en SnO2.  
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Figure III-10: Spectres d’absorption d’échantillons dopés 1 mol% en Er3+ et traités à 1000°C 

pendant 1 heure en fonction de la concentration de SnO2. 

 

Figure III-11 : Groupements OH  à la surface de la silice. 
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Une augmentation de la concentration de SnO2 favorise le confinement des groupes OH 

dans des pores, rendant difficile l’évacuation de l’eau (voir Figure III-10). La présence de ces 

groupes silanols a des effets néfastes sur les propriétés optiques. Il est possible d’éliminer 

partiellement ces silanols par un traitement thermique, ce qui conduit à une diminution de 

l’absorption optique correspondante (voir Figure III-12). Néanmoins, dans le cas des 

échantillons à forte contenance en SnO2, l’élimination complète, même des silanols isolés 

(bande à 1365  nm), est impossible. 
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Figure III-12: Spectres d’absorption d’échantillon contenant 12% de SnO2 et dopés à 1 mol% 

en Er3+ pour différentes températures de recuit.  

III.2.3.1.2. Caractérisation par spectroscopie de luminescence 

Les spectres d’émission autour de 1.5µm des systèmes xSnO2-(1-x)SiO2 dopés à 1 

mol% en Er3+ avec x = 4% (Figure III-13a) et x = 8% (Figure III-13b) ont été enregistrés sous 

deux excitations à 351nm et à 514nm. Ces longueurs d’ondes correspondent respectivement à 

la bande interdite de SnO2 et à la transition de 4I15/2 à 2H11/2 des ions d’erbium. En utilisant la 

longueur d’onde d’excitation 514nm, on excite ainsi directement les ions Er3+ dans la matrice 

de silice et dans les cristaux de SnO2, tandis que la longueur d’onde 351nm permet d’exciter 

essentiellement les ions proches des nanocristaux via un processus de transfert d’énergie.  

Dans le cas de 4%SnO2, sous excitation à 514 nm, on obtient une large bande autour 

1535nm avec une largeur à mi-hauteur (FWHM) de 33 nm qui caractérise les ions Er3+ dans le 

milieu amorphe (Figure III-13a). Sous excitation à 351 nm, l’apparition des bandes fines dans 
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le spectre de luminescence démontre que les ions Er3+ qui luminescent sont entourés par un 

environnement cristallin et que ce sont les cristaux de SnO2 qui transfèrent leur énergie aux 

ions Er3+.  
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Figure III-13: Spectres de photoluminescence d’échantillons (a) 4% SnO2 et (b) 8% SnO2 

dopés 1% Er3+ et traités à 1000°C pendant 1 heure. 

Cependant, dans le cas de 8% en SnO2, toutes les excitations donnent des spectres 

d’émission similaires et caractéristiques des ions Er3+ en environnement cristallin. Ceci 
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montre que la majorité des ions Er3+ sont incorporés dans les nanocristaux pour la 

concentration de 8%  SnO2. 

Il est évident qu’une augmentation de la concentration de SnO2 résulte en une 

augmentation de la quantité et/ou de la taille des nanocristaux. Dans tous les cas, 

l’augmentation du volume cristallin correspondant favorise la dispersion des ions Er3+
 dans ou 

au voisinage des cristaux de SnO2. Les résultats de la Figure III-14 nous font penser que la 

concentration critique en SnO2 qui permet d’incorporer 1% Er3+ dans les nanoparticules est 

comprise entre 4 et 8%. 
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Figure III-14: Spectres de photoluminescence des échantillons dopés à 1% en Er3+ et recuits 

à 1000°C en fonction de la concentration de SnO2. 

Bien que la forme étroite des pics d’émission soit peu propice à l’utilisation de tels 

matériaux dans des amplificateurs à base d’erbium, on peu imaginer que la meilleure 

dispersion des ions dans les nanocristaux autorise l’augmentation en concentration d’Er3+ 

dans ces systèmes sans effet de quenching. Cette perspective pourrait avoir un intérêt pour la 

conception de lasers infrarouges, à condition que la durée de vie de luminescence soit 

suffisamment élevée [34]. 

III.2.3.2. Mesure de durée de vie 

Afin d’étudier des déclins de fluorescence du niveau 4I13/2 en fonction de la 

concentration de SnO2 et d’erbium ainsi que de la température de recuit, nous avons utilisé un 
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laser d’excitation à 514nm en pulsé et détecté le signal de photoluminescence à 1535nm, 

c’est-à-dire au maximum de la transition 4I13/2→4I15/2. 

La durée de vie τ du niveau 4I13/2 peut être exprimée selon la formule suivante [35]: 

1/τ = W+WMP+WQ    (III-4) 

où W est la probabilité de transition  4I13/2 →4I15/2, WMP la probabilité de relaxation 

multiphonon et WQ la probabilité des processus de désexcitation non-radiatives dus à 

l’interaction des ions Er3+ entre eux. 

De manière générale, les paramètres pouvant influencer la durée de vie du niveau 4I13/2: 

- Le transfert d’énergie entre deux ions dopants (interaction ion-ion) qui produit une 

extinction de la luminescence et donc diminue la durée de vie. En effet, deux ions 

dopants de la même terre rare peuvent échanger l’énergie d’excitation selon trois 

processus principaux présentés dan la Figure III-15 [36, 37]. 

 

 

     
 
 
 

         

 

 

  

 

              

 

 

 

 

 

Figure III-15: Processus d’échange d’énergie entre deux ions. 
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� Upconversion coopérative (co-operative upconversion): 

La luminescence coopérative est un processus de transfert d’énergie entre 2 ions Er3+ 

excités dans le niveau 4I13/2 et situés à proximité l’un de l’autre, comme illustré sur la Figure 

III-15a. L’un des ions transfère de l’énergie à l’autre de sorte que l’un des deux passe au 

niveau 4I9/2 et l’autre au niveau 4I15/2. Cet effet est très nuisible pour l’amplification puis qu’il 

réduit la population du premier état excité et donc l’inversion de population est moins 

importante. Ainsi, le rendement de la pompe diminue considérablement. 

� Migration d’énergie 

Ainsi un ion Er3+ excité sur le niveau 4I13/2 peut revenir au niveau fondamental de façon 

non radiative en transférant l’énergie à un deuxième ion proche voisin, ce dernier passe alors 

du fondamental au premier niveau excité (Figure III-15b). 

� Relaxation croisée (Cross-relaxation) : 

Le transfert d’énergie est dit par relaxation croisée, lorsqu’à la fin du transfert, les 

électrons de l’ion donneur se trouvent non pas sur le niveau fondamental mais sur un niveau 

d’énergie compris entre l’état excité initial et l’état fondamental (Figure III-15c) et les 

électrons d’ion voisin  passent du niveau fondamental au niveau 4I13/2.  

- L’énergie de coupure des phonons ∆Eph de l’environnement autour des ions. La 

probabilité de désexcitation non radiative des ions varie comme exp(-cte/∆Eph). 

- Les groupements hydroxyles résiduels car deux énergies de vibration des OH (~ 6500 

cm-1) sont suffisantes pour faire transiter un électron entre le niveau 4I13/2 et le niveau 
4I15/2 de l’ion Er3+. 

III.2.3.2.1. Influence de la température de recuit 

Les courbes de la Figure III-16 présentent des profils non mono-exponentiels. Une 

simulation des mesures expérimentales avec une fonction à deux exponentielles est mieux 

adaptée.  
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où τf est le temps de déclin de la composante rapide, τs est le temps de déclin de la 

composante lente, A1 et A2 sont leurs amplitudes respectives. 
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On obtient en conséquence deux valeurs de durée de vie. Etant donné que la solubilité 

des ions est bien meilleure dans la phase cristalline, le temps long τs est attribué aux ions Er3+ 

situés dans les cristaux de SnO2 et la durée courte τf provient des ions dans une phase 

amorphe de silice. L’énergie de coupure des phonons du semi-conducteur de SnO2 est 

d’environ 630cm-1, soit environ 9.5% de l’énergie séparant les niveaux 4I13/2 et 4I15/2 (~ 

6500cm-1). Le processus de relaxation multi-phonons dans les nanocristaux est donc 

négligeable [38], contrairement à ce qui est observable dans une matrice de silice pure où 

l’énergie de coupure des phonons est de 1100cm-1. 
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Figure III-16: Courbes de déclin de luminescence du niveau 4I13/2 (λex = 514 nm) pour des 

échantillons dopés à 8% en SnO2 et 1% en Er3+ traités à 800°C et à 1100°C. 

Comme nous l’avons montré ci-dessus, des groupes OH responsables des transitions 

non-radiatives peuvent être partiellement éliminés par le traitement thermique. Un recuit de 

800°C à 1100°C conduit donc à une variation significative de la durée de vie longue de 0,8 à 

2,7 ms. 

III.2.3.2.2. Influence de la concentration en Er
3+

 

En général, des interactions ion-ion se produisent lorsque la distance moyenne des deux 

ions atteint environ 2 nm, c'est-à-dire en supposant une répartition uniforme, lorsque la 

concentration des ions atteint quelques 1027 m-3. Si les ions se trouvent en amas (cluster), 

l’interaction peut se produire dès 1023 m-3 [21]. L’échange d’énergie entre ions Er3+ est une 

des raisons de la diminution de la durée de vie. Dans les systèmes à 8% en SnO2, lorsque la 
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concentration en erbium varie de 0.1 mol% à 1 mol%, on observe une diminution du temps de 

relaxation long entre respectivement 7 et 2.7ms (voir Figure III-17), ce qui témoigne de 

l’efficacité des interactions entre les ions Er3+ [39].    
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Figure III-17: (a) Courbes de déclin de luminescence du niveau 4I13/2 des échantillons dopés à 

8% en SnO2 et traités à 1100°C pour différentes concentrations d’erbium et (b) Durée de vie 

la plus longue du niveau 4I13/2 en fonction de cette concentration.  

Le phénomène de quenching apparaît donc également dans les vitrocéramiques à fort 

dopage en étain, mais les durées de vies restent nettement supérieures à ce qu’on peut trouver 
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dans la silice pure pour de telles concentrations en erbium. Cette valeur est de 1 ms pour le 

système SiO2 pure dopé à 5000ppm Er3+ [40]. 

III.2.3.2.3. Influence de la concentration en SnO2 

Une augmentation de la concentration en SnO2 renforce la dispersion des ions Er3+ dans 

les nanocristaux. C’est la raison pour laquelle nous avons obtenu une augmentation de la 

durée de vie lorsque la concentration de SnO2 varie de 8 à 12% (voir Figure III-18).  
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Figure III-18 : Durée de vie  du niveau 4I13/2 en fonction de la concentration d’erbium et de 

SnO2, tous les systèmes étant traités à 1100°C. 

Cet accroissement concerne la durée de vie courte, ce qui laisse penser que la dispersion 

des ions est meilleure également dans la matrice amorphe. Par contre, à de telles 

concentrations en SnO2, les groupements OH ne sont pas complètement éliminés par le 

traitement thermique, ce qui est attesté par les spectres d’absorption et Raman. La diminution 

observée de la durée de vie longue entre 4% et 8% suggère donc qu’il y a une compétition 

entre le quenching par ces groupes OH et l’amélioration de la dispersion des ions d’Er3+ dans 

les nanocristaux. 

III.3. SENSIBILISATION D’IONS DE TERRES RARES PAR LES 

NANOPARTICULES DE SnO2  

L’étude du transfert d’énergie des nanocristaux vers les ions de  terres rares est un sujet 

qui attire l’attention de nombreux chercheurs depuis une dizaine d’années. La compréhension 
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du mécanisme de transfert d’énergie entre les nanoparticules et les ions de terres rares ou 

entre des ions donneurs et des ions accepteurs (codopage) est tout à fait essentielle pour 

optimiser le rendement de luminescence de ces ions.  

III.3.1. Phénomènes de sensibilisation et codopage 

Le transfert d’énergie a lieu entre un donneur D (appelé aussi sensibilisateur) qui va 

céder son énergie et un accepteur A, lequel va récupérer cette énergie et passer de l’état 

fondamental à l’état excité.  

Il y a deux types de transfert d’énergie: 

- Le transfert radiatif (Figure III-19a) 

- Le transfert non radiatif : le transfert non radiatif résonant (Figure III-19b) et le 

transfert non radiatif assisté par des phonons (Figure III-19c). 

                

Figure III-19: Différents processus de transfert d’énergie entre un ion (ou un nanocristal) 

donneur et un ion accepteur initialement dans l’état fondamental. 

  Un transfert radiatif ne requiert aucune interaction entre les partenaires, tandis que le 

transfert d’énergie non radiatif requiert une interaction entre un donneur et un accepteur. Il 

existe deux critères pour distinguer un transfert radiatif d’un transfert non radiatif. Dans le cas 

d’un transfert radiatif, le spectre d’émission des ions donneurs en présence des ions 

accepteurs sera modifié (présence d’un trou spectral) par rapport au spectre des ions donneurs 

sans accepteurs [41]. Par contre, la durée de vie de photoluminescence des ions donneurs ne 

sera pas affectée par la présence des accepteurs. 
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Le transfert d’énergie non radiatif peut provenir de différents mécanismes d’interaction. 

Les interactions peuvent être coulombiennes et/ou dues à un recouvrement d’orbitales. Les 

interactions coulombiennes peuvent être de type dipôle-dipôle à longue distance (mécanisme 

de Förster) ou de nature multipolaire à courte distance. Les interactions impliquant un 

recouvrement d’orbitales moléculaires (mécanisme d’échange de Dexter principalement) 

s’établissent évidemment à courte distance. Il faut noter que tous les types d’interaction 

peuvent être mis en jeu dans le transfert d’énergie singulet-singulet, alors que seul le 

recouvrement d’orbitales est impliqué dans le transfert d’énergie triplet-triplet. 

III.3.1.1. Interaction dipôle-dipôle 

Le modèle de Förster [42, 43] considère l’interaction dipôle-dipôle entre un « donneur » 

(nanocristaux) et un « accepteur » (les ions de terre rare). Entre ces deux dipôles, un processus 

de transfert d’énergie non radiatif et résonnant peut se produire et l’efficacité de transfert ET 

dépend de la distance séparant les donneurs des accepteurs comme le montre la formule 

suivante : 

66
0

6
0

T rR

R
E

+
=     (III-6) 

r est la distance entre les centres des deux dipôles ; R0 est la distance de Förster  pour une 

paire de donneur-accepteur, à savoir la distance à laquelle l'efficacité du transfert d'énergie est 

de 50%. 
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κ2 représente le facteur d'orientation relative du dipôle donneur-accepteur, QD est le 

rendement quantique d’émission du donneur en absence de l’accepteur, 

( ) ( )[ ] ( ) ννννε=ν ∫
∞

df/J
0 D

4
A  est l’intégrale de recouvrement entre les spectres d'émission du 

donneur et d'absorption de l’accepteur,  n est l'indice de réfraction de la matrice et NA le 

nombre d’Avogadro. 

Pour des valeurs de κ et de n fixes, l’efficacité du transfert augmente alors avec le 

rendement quantique du donneur (nanocristaux) et avec le recouvrement des états respectifs.  

Ainsi,  pour réaliser un transfert de Förster entre un « donneur » et un « accepteur », il 

faut satisfaire aux conditions suivantes : 

- Un bon recouvrement entre les niveaux d’énergie du donneur et d’accepteur.  
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- Le donneur et l'accepteur doivent être à l’intérieur de la zone de Förster. La zone 

de Forster représente une sphère de rayon 0.1×b avec b = λ/(2πn), où λ est la longueur 

d’onde de luminescence du donneur. Cela signifie qu’un transfert d’énergie peut avoir 

lieu entre des nanocristaux et des ions si ces derniers sont incorporés dans les cristaux 

ou situés dans la matrice à moins de 4 nm des cristaux. 

- L’orientation relative des dipôles du donneur et de l’accepteur doit être différente de 

90°. 

III.3.1.2. Interaction de type échange 

La probabilité de transfert liée aux interactions de type échange (dans le modèle de 

Dexter [44]) s’écrit comme suit : 

( ) 







−∝

B
DA r

R2
expRE   (III-8) 

où rB représente le rayon de Bohr effectif du couple ion donneur dans l’état excité - ion 

accepteur dans l’état fondamental. R est la distance qui sépare le donneur de l’accepteur. 

Cette expression de probabilité est valide si on admet que toutes les orbitales ont la même 

dépendance radiale asymptotique (exp(-r/rB)), ce qui n’est pas le cas entre une terre rare et un 

semi-conducteur. 

Dans le cas des ions de terres rares, rB < 0,3 Å est très petit devant les dimensions des 

nanoparticules de SnO2. Par ailleurs,  R doit être considéré comme la distance séparant l’ion 

de TR et la surface du semi-conducteur. Par conséquent, l’interaction par échange reste faible 

sauf si la terre rare est insérée dans le nanocristal ou placée à sa surface. 

III.3.1.3. Etat de l’art 

Outre les travaux multiples sur le silicium et l’erbium, certains auteurs ont étudié les 

propriétés optiques des ions de terres rares en présence de nanocristaux semi-conducteurs tels 

que des composés III-V et II-VI. Ces matériaux sont généralement élaborés par implantation 

d'ion, épitaxie par jets moléculaires (MBE), pulvérisation cathodique (sputtering) ou par 

méthode chimique [45]. 

Le dopage des ions de terres rares dans des semi-conducteurs III-V nécessite l’emploi 

des techniques les plus lourdes. En revanche, les méthodes chimiques en voie humide sont 

utilisées pour synthétiser des nanocristaux semi-conducteurs II-VI. Néanmoins, seulement 

certains systèmes dopés présentent un transfert d’énergie.   
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A. A. Bol et al. [46] ont utilisé la méthode des microémulsions pour élaborer des 

poudres de ZnS dopés Eu3+. En analysant les spectres d’émission et d’excitation, ils ont 

démontré que les ions Eu3+ ne sont pas incorporés dans les nanocristaux de ZnS et qu’il n’y a 

pas de transfert d’énergie entre eux. Toutefois, L. Sun et al. [47] ont prouvé l’existence d’un 

transfert d’énergie entre des nanocristaux de ZnS et des ions Eu3+ en observant l’apparition 

d’une bande autour de 300 nm dans le spectre d’excitation (PLE).   

X. Wang et al. [48] ont réussi l’élaboration de poudres de ZnO dopées par de l’erbium. 

Lorsque l’échantillon est traité à 700°C, les spectres d’émission sont caractéristiques des ions 

Er3+ dans un milieu cristallin, montrant que ces ions peuvent être dispersés dans des 

nanocristaux de ZnO. En outre, cette température de recuit résulte en une transition de phase 

amorphe-cristal et en une augmentation parallèle de l’intensité d’émission dans le visible. 

Dans leur travail, Liu et al. [49] ont employé la méthode sol-gel pour élaborer des 

poudres de ZnO dopés Eu3+. Ils ont montré que les ions Eu3+ sont distribués sur deux 

catégories de sites : à l’intérieur des nanocristaux ou proches de leur surface. Le transfert 

d’énergie observé entre les nanocristaux de ZnO et les ions Eu3+ confirme que ces ions 

peuvent être incorporés dans ces nanocristaux même en  petite quantité. On peut en conclure 

que le transfert d’énergie à partir des nanocristaux de ZnO vers les ions Eu3+ est plus efficace 

qu’à partir de ZnS parce qu’il y a un meilleur recouvrement entre des niveaux d’énergie 

d’Eu3+ et l’exciton de ZnO. 

A. Ishizumi et al. [50] ont étudié les propriétés luminescentes de nanofils de ZnO dopés 

par Eu3+ et fabriqués par la méthode des microémulsions. Ils ont constaté que le transfert 

d’énergie pouvait s’effectuer via les niveaux intermédiaires de défaut des nanofils.  

A.C. Yanes et al. [16] ont utilisé la technique sol-gel pour élaborer des massifs 

95%SiO2-5%SnO2 dopés à 0,4 mol% en europium. Ils ont obtenu des nanocristaux de SnO2 

de diamètre 4nm dans la matrice de silice. Sous excitation à 394nm, le spectre d’émission 

caractérise les ions Eu3+ dans un environnement amorphe de SiO2. Cela montre que seule une 

petite quantité d’europium est incorporée dans les nanocristaux.  

Il existe actuellement toujours une controverse sur le mécanisme de transfert d’énergie 

dans ces systèmes. Dans ce travail, un transfert d’énergie entre SnO2 et Er3+ ou entre SnO2 et 

Eu3+ sera mis en évidence dans les systèmes vitrocéramiques de SiO2 – SnO2 massifs. 
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III.3.2. Mise en évidence du transfert d’énergie par spectroscopie 

d’émission et spectroscopie d’excitation 

A. A. Bol et al. [46] ont proposé une façon de confirmer le transfert d’énergie entre des 

ions de terres rares et des nanocristaux en faisant apparaître la bande d’absorption des 

nanocristaux dans le spectre d’excitation des ions de terres rares. Cependant, s’il y a un 

décalage d’énergie trop grand entre le semi-conducteur et les niveaux de l’ion de terre rare, le 

transfert d’énergie n’a pas lieu, même si les ions sont insérés dans les nanocristaux et le 

spectre d’excitation se résume alors à l’absorption par la terre rare. 

Nous avons vu dans le paragraphe III.2 que, selon la longueur d’onde d’excitation, la 

forme du spectre de photoluminescence des ions des terres rares pouvait être soit similaire à 

celle observée dans la silice, soit constituée de bandes fines, révélant alors des ions incorporés 

dans les cristaux.  

III.3.2.1. EUROPIUM 

Pour démontrer le phénomène de transfert d’énergie entre SnO2 et Eu3+, nous avons 

également utilisé la spectroscopie d’excitation de la luminescence. La détection se faisant à 

une longueur d’onde de 593nm, qui correspond à la transition 5D0 � 7F1 de l’ion Eu3+ très peu 

sensible au champs cristallin, on observe l’apparition d’une bande dont le maximum se situe 

vers 356nm et qui correspond à la bande interdite de SnO2 (voir Figure III-20). Ceci indique 

que ce sont principalement les cristaux de SnO2 qui absorbent l’énergie des photons incidents 

(3.5eV) et qui ensuite la transfèrent aux ions Eu3+ dispersés dans ou autour des nanocristaux.  
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Figure III-20: Spectre d’excitation (λem. = 593 nm : transition 5D0 � 7F1 de Eu3+) d’un 

échantillon 12%SnO2-1%Eu3+ recuit à 900°C. 

Etant donné le mauvais recouvrement entre le gap de SnO2 et les niveaux de l’ion Eu3+ 

(voir Figure III-21a), un tel processus de transfert n’est efficace que s’il fait appel à des 

niveaux intermédiaires. Ces niveaux d’énergie dans le gap du semi-conducteur sont 

généralement présumés être associés à des défauts de surface [7]. La Figure III-21b présente 

en superposition le spectre de PL de l’échantillon  dopé à 4% en SnO2 (sans europium) et le 

spectre de PLE de la silice dopée à 1% en Eu3+. Un recouvrement entre la transition 

d’absorption 7F0→5D1 de l’ion Eu3+ et les niveaux de surface de SnO2 est observé, même si ce 

recouvrement n’est pas optimal. 
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Figure III-21 : a) Schéma illustrant le recouvrement des niveaux d’énergie et principe de 

transfert d’énergie entre une nanoparticule de SnO2 et un ion d’europium ; b) Spectre de PL 

pour le système dopé à 4% en SnO2 et spectre de PLE de l’ion Eu3+ dans la silice. 

III.3.2.2. ERBIUM 

Dans les systèmes dopés par des ions Er3+
, les conditions expérimentales ne nous ont pas 

permis d’acquérir un spectre d’excitation en détectant la raie infrarouge (λem. = 1.535 µm). 

Cependant, nous avons pu utiliser les spectres d’émission pour étudier l’influence de la 

concentration de SnO2 sur l’efficacité de luminescence d’erbium. 

Afin de comparer l’efficacité de luminescence, il faut fixer pour toutes les mesures les 

mêmes conditions expérimentales, telles que l’alignement optique, la puissance du laser, la 

largeur des fentes. Par ailleurs, nous avons utilisé un microscope avec objectif ×50 couplé au 

spectromètre afin d’assurer des volumes sondés identiques. Cette démarche permet d’acquérir 

les spectres de manière semi-quantitative. Uniquement des concentrations d’erbium 

relativement faibles (0.1 et 0.5%) sont considérées afin de faire en sorte que la majorité des 

ions soient incorporés dans des cristaux pour toutes les concentrations de SnO2. Sous 

excitation à 351 nm, une augmentation en intensité de la luminescence autour de 1.5µm  avec 

la concentration en SnO2 (voir Figure III-22 et Figure III-23) semble indiquer un transfert 

d’énergie de SnO2 vers ions Er3+.  
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Figure III-22: Spectres d’émission (λex. = 351 nm) des échantillons dopés à 0.1 mol% en Er3+ 

et recuits à 1100°C en fonction de la concentration de SnO2. 
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Figure III-23: Spectres d’émission (λex. = 351 nm) des échantillons dopés à 0.5 mol% en Er3+ 

et recuits à 1100°C en fonction de la concentration de SnO2. 

Par ailleurs, la comparaison des spectres d’émission dans la région visible pour les 

systèmes 12% SnO2 non dopé et dopé à 1% en Er3+ (voir Figure III-24) montre que la forme 

du spectre de luminescence de SnO2 n’est pas modifiée par le dopage: la large bande 
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d’émission autour 600nm est attribuée à des niveaux de défauts dans la bande interdite de 

SnO2 [51, 52]. Aucun trou dans la région de recouvrement à 525 nm n’est observé dans le 

spectre de PL de l’échantillon dopé Er3+. Ces résultats permettent de conclure que le transfert 

d’énergie entre les nanocristaux de SnO2 et les ions Er3+ procède d’un mécanisme non radiatif 

où les niveaux d’énergie de défauts ont un rôle prépondérant (voir paragraphe III.3.1). 
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Figure III-24 : Spectre d’émission dans la région visible des systèmes 12%SnO2 non dopé et 

dopé à 1% en Er3+. 

III.4. CONCLUSION 

Dans ce chapitre, nous avons élaboré des systèmes vitrocéramiques (100-x)SiO2-xSnO2 

dopés jusqu’à 12 mol% en SnO2 et 4 mol% en Eu3+ ou 1 mol% en Er3+. Les échantillons 

restent non craquelés après avoir été traités à 1100°C. L’évolution structurale et la croissance 

de SnO2, suivies par DRX, Raman, IRFT et MET, montrent que le dopage n’influence pas 

significativement la structure de la matrice de silice ni la croissance des nanocristaux de SnO2. 

La taille des particules estimée par Raman à basse fréquence varie de 4 à 10 nm. 

Comme nous avons pu le voir, des spectres d’émission obtenus démontrent qu’il existe 

deux catégories de sites pour les ions dopants (Er3+, Eu3+) : soit à l’intérieur des particules de 

SnO2 (en substitution d’ions Sn4+) ou à la surface des cristaux, soit dans la matrice de silice. 

Une augmentation de la concentration en SnO2 favorise l’incorporation des ions de terres 

rares dans les nanocristaux. Dans une certaine mesure, il est donc possible d’empêcher 

l’agrégation des ces ions et d’augmenter l’efficacité de luminescence. Cependant, cette 
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augmentation de la concentration de SnO2 conduit à une diminution de la largeur de la bande 

autour de 1.5µm. Cet effet, qui est très peu discuté dans la littérature, est inapproprié pour 

envisager une application dans le domaine de l’amplification optique, le multiplexage en 

longueur d’onde (WDM) requérant des amplificateurs à bande passante large et plate.  

Il est évident que pour des applications dans les télécommunications, un compromis 

entre la concentration en SnO2 et en Er3+ doit être trouvé afin d'obtenir une longue durée de 

vie de la luminescence à 1,5 µm et une bande large et plate. Dans ce travail, l’augmentation 

de la concentration en étain jusqu’à 12% molaire a permis d’obtenir des durées de vie de 

l’ordre de 7 ms, ce qui est nettement supérieur à celles enregistrées dans la silice pure. Ainsi, 

étant données les très fortes concentrations en terre rare pouvant être incorporées dans ces 

matrices sans diminuer drastiquement la durée de vie d’émission, ce travail a montré que ces 

matériaux restent de bons candidats pour réaliser des lasers. 

 Enfin, nous avons aussi montré dans ce chapitre qu’il était possible de transférer 

l’énergie des niveaux de défauts du semi-conducteur SnO2 vers les ions de terres rares.  
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CHAPITRE IV : GUIDES D’ONDE VITROCERAMIQUES DOPES 

Er3+  

Dans la littérature, différents oxydes sont utilisés pour le développement de couches 

minces optiques servant à faire des guides d’ondes, des dépôts antireflets ou des miroirs de 

Bragg, etc. Les systèmes les plus courants sont SiO2, TiO2 et Ta2O5 ou des systèmes binaires 

(SiO2-TiO2, SiO2-ZrO2, SiO2-SnO2, SiO2-HfO2…), des systèmes ternaires (SiO2-TiO2-Al 2O3, 

SiO2-HfO2-TiO2) ou même des systèmes quaternaires (SiO2-Na2O-ZnO-Al2O3). Ces systèmes 

sont souvent dopés avec des ions de terres rares (Er3+, Yb3+, Eu3+,..) pour des applications 

telles que les amplificateurs optiques et les matériaux lasers [1, 2]. 

Les couches minces optiques ont un vaste champ d’applications et de nombreuses 

techniques de dépôts ont été développées. Les méthodes employées pour les dépôts de 

couches minces peuvent être fondamentalement divisées en deux groupes basés sur la nature 

du processus de dépôt : physique ou chimique. Les méthodes physiques comprennent le dépôt 

physique en phase vapeur (PVD), l’ablation laser [3], l’épitaxie par jets moléculaires, la 

pulvérisation cathodique [4, 5] et l’implantation d’ions [6]. Les méthodes chimiques 

comprennent des procédés de dépôt en phase gazeuse et la chimie en solution. Les méthodes 

en phase gazeuse sont le dépôt chimique en phase vapeur (CVD) et le dépôt par couches 

atomiques (ALD) [7] tandis que la pyrolyse de spray et le sol-gel [8-10] emploient des 

solutions de précurseurs.  

Dans le cadre de cette étude, nous avons choisi de préparer les dépôts par voie sol-gel 

car ce procédé d’élaboration permet d’obtenir des matériaux de haute pureté, stables 

mécaniquement avec une bonne qualité optique aux températures de recuit relativement 

faibles. De plus, le dopant d’un élément actif est simplement réalisé durant l’élaboration du 

sol. Les propriétés opto-géométriques des films, sont facilement ajustables en modifiant la 

composition du sol, le nombre de couches déposées ou le traitement thermique après dépôt. 

Le procédé est simple à mettre en œuvre sur différents types de substrats (i.e. quartz, verre, 

plastique, silicium). Par ailleurs, son coût est faible en comparaison de celui des équipements 

nécessaires pour travailler à basse pression, à haute température ou en milieu plasma.  

Le tableau ci-dessous synthétise les performances, en termes de pertes optiques et de 

luminescence, de guides d’ondes optiques élaborés par différentes méthodes à base de silice et 

dopés par des ions Er3+ ou co-dopés Er3+/Yb3+. 



C
ha

pi
tr

e 
IV

 :
 G

ui
de

s 
d’

on
de

 v
it
ro

cé
ra

m
iq

ue
s 

do
pé

s 
E

r3
+
  

1
2
6
 

 

A
ut

eu
rs

 
T

ec
hn

iq
ue

 d
e 

dé
pô

t 
C

om
po

si
tio

n 
D

ur
ée

 d
e 

vi
e 

 
de

 4 I 1
3

/2
  

(λ
ex

. =
 5

14
nm

) 

La
rg

eu
r 

d
e 

lu
m

in
es

ce
nc

e 
(1

53
3 

nm
 à

 3
00

K
) 

(n
m

) 

P
er

te
  

à 
63

2n
m

 
(d

B
/c

m
) 

P
er

te
  

à 
13

40
 n

m
 

(d
B

/c
m

) 

C
on

ce
nt

ra
tio

n 
m

ax
im

al
e 

ob
se

rv
ée

 
av

an
t q

ue
nc

hi
n

g 
 

M
. 
B

e
n

a
ts

o
u

 e
t 

a
l. 

(1
9

9
7

) [
11

] 

S
ol

-g
el

 
50

%
 S

iO
2-

50
%

 G
eO

2 

0,
25

at
%

 E
r3
+  

5,
2 

m
s 

47
 

0,
2-

0,
5 

 
 

A
. 
C

h
ia

se
ra

 e
t 

a
l.,

 

(2
0

0
3

) [
12

] 

P
ul

vé
ris

at
io

n 
R

F
 

92
S

iO
2-

8T
iO

2 

1,
2 

m
ol

%
 E

r 
(E

r/
Y

b 
=

 2
) 

1,
9 

m
s 

5,
7 

m
s 

40
  

0,
5 

0,
1 

 
 

A
 .
 M

a
rt

u
cc

i e
t 

a
l. 

(2
0

0
3

) [
13

] 

S
ol

-g
el

 
90

G
eO

2-
10

T
iO

2 

1m
ol

%
E

r 

2,
3 

m
s 

 

62
  

--
 

 
 

Y
. 
Je

st
in

 e
t 

a
l. 

(2
0

0
7

) 

[1
4]

 

S
ol

-g
el

 
70

S
iO

2-
30

H
fO

2 

0,
5m

ol
%

E
r 

7,
2 

m
s 

 

17
  

 
1 

 

(1
53

2 
nm

) 

 

R
. 
R

. 
G

o
n

ça
lv

e
s 

e
t 

a
l. 

(2
0

0
4

) [
15

] 

S
ol

-g
el

 
70

S
iO

2-
30

H
fO

2 

0,
01

 m
ol

%
 E

r 

6,
7 

m
s 

(λ
ex

. =
 9

80
 n

m
) 

48
 

 
 

0,
81

 m
ol

%
 

F
. 
A

. 
S

ig
o

li 
e
t 

a
l. 

(2
0

0
7

) [
16

] 

S
ol

-g
el

 
97

S
iO

2-
7H

fO
2 

0,
3m

ol
%

E
r-

0,
7 

m
ol

%
 Y

b 

10
,3

 m
s 

(λ
ex

. =
 9

80
 n

m
) 

 
 

 
 

L
. 
Z

a
m

p
e
d

ri
 e

t 
a

l. 

(2
0

0
4

) [
17

] 

S
ol

-g
el

 
70

S
iO

2-
30

H
fO

2 

0,
3 

m
ol

%
 E

r 

5,
8 

m
s 

 

50
 

 
 

 

A
. 
C

h
ia

se
ra

 e
t 

a
l.,

 

(2
0

0
9

) [
18

] 

P
ul

vé
ris

at
io

n 
R

F
 

95
.8

S
iO

2-
4.

2H
fO

2
 0

,2
 m

ol
%

 

E
r 

(E
r/

Y
b 

=
 1

) 

4,
6 

m
s 

42
  

0,
7 

0,
4 

1,
0 

m
ol

%
 

G
. 
C

. 
R

ig
h

in
i e

t 
a

l. 

(2
0

0
9

) [
19

] 

S
ol

-g
el

 
70

S
iO

2-
30

H
fO

2 

1 
m

ol
%

 E
r 

2,
0 

m
s 

7,
0 

m
s 

21
 

 
1 

 



C
ha

pi
tr

e 
IV

 :
 G

ui
de

s 
d’

on
de

 v
it
ro

cé
ra

m
iq

ue
s 

do
pé

s 
E

r3
+
  

1
2
7
 

 

R
. 
M

. 
A

lm
e
id

a
 e

t 
a

l. 

(2
0

0
4

) [
20

] 

S
ol

-g
el

 
64

S
iO

2-
27

H
fO

2-
9A

l 2
O

3 

0,
15

6 
m

ol
%

 E
r 2O

3 

68
,5

S
iO

2-
4,

5T
iO

2-
18

H
fO

2-

9A
l 2

O
3 

– 
0,

16
 m

ol
%

 E
r 2O

3 

3,
0 

m
s 

 

5,
6 

m
s 

57
,5

 

 

60
,5

 

 
 

2,
0 

m
ol

%
 

 1,
1 

m
ol

%
 

A
. 
Z

. 
S

u
b

ra
m

a
n

ia
n

 e
t 

a
l. 

(2
0

0
9

) [
21

] 

P
ul

vé
ris

at
io

n 
T

a 2
O

5 
1w

t%
 E

r 2O
3 

2,
4 

m
s 

 

50
  

0,
4 

 
 

C
. 
S

tr
o

h
h

ö
fe

r 
e
t 

a
l. 

(1
9

9
8

) [
22

] 

S
ol

-g
el

 
80

G
eO

2-
20

S
iO

2 
10

A
l 2O

3 

0,
5m

ol
%

E
r 

4,
3 

m
s 

 

54
  

 
 

0,
9 

m
ol

%
 

C
. 
G

o
ye

s 
e
t 

a
l. 

(2
0

0
9

) 

[2
3]

 

S
ol

-g
el

 

Ir
ra

di
at

io
n 

pa
r 

la
se

r 
C

O 2
 

80
S

iO
2-

20
Z

rO
2 

0,
5m

ol
%

E
r 

8,
2 

m
s 

 

12
 

 
 

 

R
. 
R

. 
G

o
n

ça
lv

e
s 

e
t 

a
l. 

(2
0

0
8

) [
24

] 

S
ol

-g
el

 
80

S
iO

2-
20

Z
rO

2 

0,
3m

ol
%

E
r 

6,
4 

m
s 

 

34
 

0,
7 

 
 

Q
. 

W
a

n
g

 e
t 

a
l. 

(2
0

1
0

) 

[2
5]

 

C
V

D
 

G
aN

-E
r 

1,
5 

m
s 

2,
8 

m
s 

(λ
ex

. =
 1

48
0 

nm
) 

30
 

 
1 

(1
54

0 
nm

) 

 

H
. 
L

in
 e

t 
a

l. 
(2

0
0

3
) 

[2
6]

 

F
us

io
n 

E
ch

an
ge

 d
’io

ns
 

8N
a 2

O
-2

7,
6N

bO
2

.5
-

66
,4

T
eO

2-
 1

w
t%

 E
r 2O

3 

2,
9 

m
s 

(λ
ex

. =
 9

73
 n

m
) 

 
 

 
 

A
.J

. 
B

a
rb

o
sa

 e
t 

a
l. 

(2
0

0
8

) [
27

] 

F
us

io
n 

E
ch

an
ge

 d
’io

ns
 

75
N

a 2
P

O
3-

25
N

b 2
O

5 
 

 1
,2

 m
ol

%
 E

r 

2,
4 

m
s 

(λ
ex

. =
 4

88
 n

m
) 

32
,7

 

(λ
ex

. =
 4

88
 n

m
) 

 
 

1,
1 

m
ol

%
 

1,
45

x1
02

0 
io

ns
.c

m-3
 

 



C
ha

pi
tr

e 
IV

 :
 G

ui
de

s 
d’

on
de

 v
it
ro

cé
ra

m
iq

ue
s 

do
pé

s 
E

r3
+
  

1
2
8
 

 

 

T
a

b
le

a
u

 I
V

-1
: 
R

é
su

m
é
 d

e
s 

ré
ce

n
te

s 
é
tu

d
e
s 

su
r 

le
s 

g
u

id
e
s 

d
’o

n
d

e
 d

o
p

é
s 

E
r

3
+
. 

V
. 
A

. 
G

. 
R

iv
e
ra

 e
t 

a
l. 

(2
0

0
6

) [
28

] 

F
us

io
n 

E
ch

an
ge

 d
’io

ns
 

75
T

eO
2-

2G
eO

2-
10

N
a 2

O
-

12
Z

nO
- 

1m
ol

%
 E

r 2O
3 

5,
7 

m
s 

(λ
ex

. =
 9

80
 n

m
) 

71
 

(λ
ex

. =
 7

90
 n

m
) 

 
 

 

S
. 
N

. 
B

. 
B

a
th

a
kt

h
a

 e
t 

a
l. 

(2
0

0
6

) [
29

] 

F
us

io
n 

77
,2

9S
iO

2-
11

,8
6K

2O
-

10
,3

7P
bO

-0
,4

8S
b 2O

3 
 

 0
,2

 m
ol

%
 E

r 

1,
2 

m
s 

18
 

 
 

 

O
. 
P

é
ro

n
 (

2
0

0
8

) [3
0]

 
P

V
D

 
60

,8
Z

rF
4-

29
,4

La
F 3

-9
,8

E
rF

3 
2,

3 
m

s 

10
,3

 m
s 

62
  

2,
9 

1,
8 

13
 m

ol
%

 



Chapitre IV : Guides d’onde vitrocéramiques dopés Er3+ 
 

129 
 

La première étude sur les systèmes SiO2-SnO2 en couche mince a été effectuée par notre 

équipe [31]. Ces premiers travaux ont concerné l’effet de la température de recuit sur la 

croissance des nanocristaux de SnO2 et la photoluminescence d’Eu3+ dans des guides d’ondes 

planaires vitrocéramiques de (100-x)SiO2-xSnO2 dopés avec Eu3+. Depuis lors, une recherche 

bibliographique extensive ne montre aucune trace de travaux sur les guides d’ondes SiO2-

SnO2 dopés par des ions Er3+. L’objectif de ce chapitre est donc la préparation de tels guides 

d’onde et l’étude de leurs propriétés en comparaison avec celles des gels massifs. 

IV.1. ELABORATION DES GUIDES D’ONDES (100-x)SiO2-xSnO2   

La fabrication des guides d’onde planaires selon le procédé sol gel est réalisée sur une 

lame de silice pure consistant en trois étapes principales. La première étape est la préparation 

du sol, qui va être suivi d’un dépôt effectué par la technique du trempage retrait ou dip-

coating (deuxième étape). Le film est ensuite traité thermiquement afin de densifier des 

couches et d’éliminer les produits organiques résiduels (troisième étape).  

IV.1.1.  Préparation du sol 

Dans le travail de notre équipe [31], la qualité optique et la structure des couches 

guidantes ont été maîtrisées pour des concentrations en oxyde d’étain jusqu’à 25 mol%. Au 

delà de cette concentration, un voile blanchâtre apparaissait sur la surface du guide,  

conduisant à une dégradation des propriétés optiques des échantillons. Dans la continuité de 

ces premières études, l’objectif de ce travail était donc d’optimiser le protocole d’élaboration 

des films minces dans le système (100-x) SiO2 – x SnO2 afin d’augmenter la concentration en 

SnO2 sans altérer la qualité optique des films obtenus. Un bon film doit être homogène, 

transparent et stable dans le temps. Cette stabilité est importante pour la reproductibilité des 

dépôts lors de la réalisation de films multicouches. La qualité optique des dépôts va dépendre 

essentiellement de la qualité de la solution et du procédé de dépôt. 

La synthèse du sol comporte trois étapes et met en jeu des rapports de concentrations 

bien définis. La Figure IV-1 décrit le protocole d’élaboration du sol (100-x) SiO2-x SnO2. Le 

rapport molaire entre TEOS :EtOH :H2O :HCl est de 1:21:2:0,01 dans le cas des films minces. 

On constate qu’une augmentation de la concentration en chlorure d’étain diminue sa 

solubilité dans un volume d’éthanol donné. Il est néanmoins possible de franchir cet obstacle 

de deux façons différentes : 

� Augmentation de la température de préparation de la solution alcoolique d’étain 

jusqu’à 60°C  
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� Augmentation de la durée d’agitation du sol (2)  

Appliqués indépendamment, ces deux changements ont permis d’obtenir des solutions 

transparentes. Toutefois, l’augmentation de la durée d’agitation du sol (2) a été privilégiée.  

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Figure IV-1 : Protocole de préparation du sol (100-x) SiO2-x SnO2 non dopé ou dopé. 

IV.1.2.  Dépôts des films et traitements thermiques 

IV.1.2.1.  Préparation du substrat 

 Les dépôts ont été réalisés en salle blanche afin d’assurer le minimum de perturbation 

venant de la température, de l'humidité ou de la pression relative et afin de limiter les pertes 

optiques dans les guides planaires obtenus. En fonction des traitements thermiques et de la 

technique de caractérisation pour lesquels les films étaient réalisés, différents substrats ont été 

employés. En effet, nous avons utilisé des wafers de silicium ou de SiO2/Si et des lames de 

silice fondue. Avant de commencer les dépôts, les substrats doivent être correctement 

nettoyés. Un détergent chimique de qualité optique est tout d'abord utilisé pour éliminer les 

graisses en frottant légèrement la surface des lames à l'aide d'une brosse douce. Celles-ci sont 

ensuite rincées à l'eau distillée, puis à l'alcool. Ce cycle est répété jusqu'à ce que la qualité des 

lames soit satisfaisante. Enfin, elles sont séchées à l’azote sous pression. 

Le nettoyage des substrats est une étape critique dans la fabrication des couches minces. 

En effet, un nettoyage insuffisant laisse des impuretés sur la surface du substrat qui 

Sol (1) + Sol (2)  

Agitation 16 heures à température ambiante 

Dopage avec l’Er3+  

Sol 2 :   SnCl2.2H2O+EtOH 
 

Agitation à température 

ambiante 

Sol (1)    TEOS+ EtOH                    

HCl+ H2O 

Agitation 1h à 65°C 
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empêchent le bon étalement de la solution. Si la couche mince est inhomogène, alors ses 

propriétés optiques seront dégradées, entraînant des pertes de guidage et des résultats non-

reproductibles. 

Avant dépôt, le sol est filtré à l’aide d’un filtre Millipore de porosité 0,2 µm et versé 

dans un récipient en téflon.  

IV.1.2.2. Utilisation du dispositif de trempage-retrait 

La méthode utilisée pour le dépôt de couches minces est celle de  « dip-coating » ou  

« trempage-retrait ». La Figure IV-2 présente le dispositif employé. Les opérations de 

trempage et de retrait sont automatisées par un système assurant la continuité du déplacement 

de la lame. L’ensemble du dispositif est protégé des fluctuations de l’environnement ambiant 

et de la contamination par une cage de plexiglas. Le système est de plus positionné sur une 

table anti-vibrations pour assurer l’homogénéité en épaisseur des dépôts.  

Le substrat est descendu verticalement dans un récipient en téflon à une vitesse de 60 

mm/min. Il est ensuite maintenu immobile (30 secondes) afin de stabiliser le liquide 

légèrement perturbé après l’immersion, enfin la lame remonte à la même vitesse. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-2: Dispositif expérimental pour les dépots de couches minces par technique 

trempage-retrait « dip-coating ». 

La Figure IV-3 montre quelques aspects de l’écoulement du liquide et de l’évaporation 

des surfaces qui sont à considérer pour assurer une bonne qualité optique des guides d’ondes. 

Néanmoins, il y a plusieurs avantages à cette technique, tels que la possibilité de déposer sur 
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Trempage Formation d’une 
couche gel humide

Evaporation
du solvant

Trempage Formation d’une 
couche gel humide

Evaporation
du solvant

les deux faces du substrat, de recouvrir entièrement les surfaces quelle que soit la géométrie 

de l’échantillon et d’obtenir un film homogène en épaisseur. 

 

 
 
 
 
 
 

 

 

 

Figure IV-3 : Différentes étapes du processus de trempage-retrait. 

IV.1.2.3.  Traitement thermique 

Après chaque dépôt la couche mince est traitée dans un four tubulaire (montré sur la 

Figure IV-4) à 800°C pendant trois minutes. Un échantillon, destiné aux mesures infrarouges, 

a été traité à 600°C pendant trois minutes. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-4: Photographie du four tubulaire. 

Ensuite, l’échantillon subit un traitement thermique à 800°C pendant cinq minutes après 

chaque cycle de cinq dépôts, puis pendant dix minutes après le vingtième et dernier dépôt. La 

température a été choisie afin d’évacuer les composés organiques et de densifier partiellement 

les couches. Ce dernier traitement thermique permet, par ailleurs, de stabiliser la matrice sous 

forme d’une couche amorphe. 
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Par la suite, les échantillons ont été recuits en les plaçant dans un four tubulaire pendant 

1h à une température variant entre 800°C et 1200°C. L’évolution structurale des films en 

fonction de la température de recuit a été étudiée par différentes méthodes d’analyse. 

IV.2. DENSIFICATION DES FILMS MINCES 

IV.2.1.   Indice de réfraction et épaisseur des couches (lignes noires) 

Les mesures par la méthode des lignes noires (M-lines) ont permis d’obtenir des 

informations sur les propriétés optiques et géométriques des guides d’ondes (100-x) SiO2 – x 

SnO2 non-dopés et dopés par des ions Er3+. Les évolutions de l’indice de réfraction (n), et de 

l’épaisseur (d) des films en fonction de la concentration de SnO2 et de la température de recuit 

variant de 800°C à 1200°C sont présentés sur les Figure IV-5 et IV-16, respectivement. 

L’augmentation observée de n et la diminution de d avec le recuit sont attribuées à la 

densification des guides d’ondes. L’augmentation de l’indice de réfraction avec une 

augmentation de la teneur en SnO2 (x = 12, 20, 25 et 30% en mole) est cohérente avec le fait 

que l’oxyde d’étain pur a un indice de réfraction supérieur à celui de SiO2. On peut noter que, 

indépendamment de la concentration en SnO2, l’évolution de l’indice de réfraction en fonction 

de la température de recuit suit la même tendance (augmentation continue). En comparant ces 

données avec celles obtenues pour les systèmes dopés on constate que le dopage avec Er3+ 

conduit à une augmentation de l’indice de réfraction des films (Voir la Figure IV-17). 

Contrairement à ce qui a été vu avec les vitrocéramiques massives (chapitre III), le dopage en 

terre rare a donc un effet accélérateur sur la cinétique de densification des films ou sur la 

croissance des nanocristaux de SnO2, au moins aux températures de recuit inférieures à 

1100°C. Dans la section suivante (IV.2.2), l’effet de dopage en erbium sur la croissance des 

nanocristaux sera examiné. 
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Figure IV-5 : Evolution de l’indice de réfraction en fonction de la température de recuit pour 

différentes concentrations de SnO2 (λ = 633 nm). 
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Figure IV-6 : Evolution de l’indice de réfraction (n) et de l’épaisseur (d)  du film 70 SiO2 – 30 

SnO2 en fonction de la température de recuit  (λ = 633 nm). 
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Figure IV-7 : Influence du dopage avec un ion de terre rare sur l’indice de réfraction des 

films 70 SiO2 – 30 SnO2. 

IV.2.2.  Structure cristalline et taille des nanoparticules de SnO2 

IV.2.2.1. Etude par diffraction DRX 

La Diffraction des Rayons X (DRX) in-situ à haute température a été utilisée pour 

déterminer la température de cristallisation des systèmes et pour étudier l'évolution de la taille 

des  nanocristaux de SnO2 en fonction de la température. La rampe de traitement thermique 

dans la chambre in-situ a été décrite dans le paragraphe II.2.1.1. Les résultats DRX pour le 

système 75 SiO2- 25 SnO2 sont présentés dans la Figure IV-8.  



Chapitre IV : Guides d’onde vitrocéramiques dopés Er3+ 
 

136 
 

25 30 35 40 45 50

*
*

(211)
(200)

(101)

(110)

1100°C

1070°C

1040°C
1010°C

980°C
950°C

920°C

890°C

650°C

In
te

n
si

té
 (

u
n

ité
 a

rb
.)

2 theta (°)

 

 

*

 

Figure IV-8 : Diffractogrammes HTDRX in-situ de l’échantillon 25% SnO2. 

Il convient de noter que le pic très fort et large centré à 2θ = 28° dans tous les 

diffractogrammes pourrait être dû à la diffraction des plans (111) du substrat de Si. 

Cependant, étant donnée la largeur de cette réflexion, nous l’attribuons à un artefact lié au 

dispositif expérimental particulier de la HTDRX en combinaison avec le travail inhabituel sur 

films minces. Les autres pics supplémentaires qui apparaissent également dans tous les 

diffractogrammes (marqués d'un astérisque) sont liés au corindon (Al2O3) du porte 

échantillon.  

Les pics de diffraction de 2θ = 26.9°, 34.1°, 38.2° et 52.0°, qui correspondent 

respectivement aux plans (110), (101), (200) et (211) de la phase cassitérite de SnO2, sont 

bien observés à partir de la température 950°C. En utilisant le diagramme Halder-Wagner-

Langford (HWL) présenté en détail dans la partie II.2.1., la taille des cristaux a été évaluée 

entre 6 et 25 nm dans cette gamme de température. 

L’effet de la concentration de SnO2 sur la taille des particules a également été étudié. 

Les diffractogrammes des échantillons 25% et 30% SnO2 traités à 1200°C pendant 1 heure 

sont présentés sur la Figure IV-9.  La taille des particules est évaluée de 6 nm et 11 nm 

respectivement pour 25% et 30% en mole de SnO2 à cette température. Ainsi, la concentration 

en étain a un impact remarquable sur le diamètre des particules, contrairement à ce qui a été 

observé dans les gels massifs. 
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Figure IV-9 : Diffractogramme DRX des échantillons 25 SnO2 et 30 SnO2 enregistrés à 

température ambiante. 

Le dopage avec l’ion Er3+ semble par contre avoir peu d’influence sur la taille des 

particules, comme le montrent les diffractogrammes de la Figure IV-10  où les largeurs de 

pics restent constantes après dopage à 0,5 mol% en erbium. Cependant, il apparaît deux 

nouveaux pics à 30 et 32° qui peuvent être reliés à des nouvelles phases composées d’erbium 

et de silicium. Après consultation du fichier JCPDS n° 40-0384, il est possible que les 

nouveaux pics viennent des plans (024 ) et (022) d’un cristal de silicate d’erbium (Er2SiO5).  
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Figure IV-10 :Diffractogrammes DRX des échantillons 30% SnO2 non dopé et dopé à 0.5% 

Er3+ traités à 1200°C. 

IV.2.2.2. Etude par spectroscopie Raman 

Tous les spectres Raman des couches minces ont été obtenus en configuration guidante. 

La Figure IV-11 présente la variation du spectre Raman d’un film comportant 25% de SnO2 

en fonction de la température de recuit. Après avoir été recuit à 900°C pendant 1 heure, les 

deux bandes  à 632 cm-1 et 312 cm-1 augmentent sensiblement en intensité. La première bande 

correspond au mode de phonon A1g de SnO2 dans sa structure rutile, comme déjà discuté au 

Chapitre II.  Par contre, la bande à 312 cm-1 n’a pas été observée dans les spectres des 

massifs. Comme cette bande augmente en intensité avec le traitement thermique et que la 

taille des particules augmente parallèlement, cette vibration ne peut pas être attribuée à un 

mode de surface. En accord avec certains auteurs [32-35] et en considérant la courbe de 

dispersion de la Figure II-11, cette bande peut être attribuée au mode optique transverse Eu. 

Normalement, le mode Eu ne devrait pas être actif en Raman. Cependant, un effet de taille 

peut induire un changement des règles de sélection. La présence de ces deux bandes, dues aux 

modes de la phase cassitérite, démontre que pour cette concentration, des cristaux de SnO2 se 

forment autour de 900°C.  
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Figure IV-11 : Spectres Raman du guide d’onde 75%SiO2-25%SnO2

  en fonction de la 

température de recuit. Insertion: Région basse fréquence du spectre Raman.  

En outre, on observe dans l’insertion de la Figure IV-11 une bande intense à basse 

fréquence dans le spectre Raman, qui correspond au « pic de taille », comme déjà discuté au 

paragraphe II.2.2.3. Les études précédentes par MET sur la morphologie des cristaux dans les 

films dopés à 25% en SnO2 [31] ont montré que la plupart des cristaux existent sous forme 

quasi-sphérique. Ainsi, pour calculer la taille des nanocristaux dans ces films à l’aide de la 

relation (II-2), les mêmes paramètres que ceux du massif ont été utilisés, à savoir une vitesse 

du son vl = 6,53.105 cm.s-1 et le paramètre de forme S = 0,887. Dans le Tableau IV-2 sont 

présentées les tailles moyennes des cristaux calculées pour les systèmes comportant 30% de 

SnO2 et dopé ou non dopé avec 0.5%Er3+.  

Tableau IV-2 : Taille moyenne de cristaux de SnO2 en fonction de la température de recuit, 

estimée du spectre Raman de basses fréquences. 

 

Temperature de 

recuit/1h 

Taille des particules/nm (± 0,2) 

30% SnO2 

Taille des particules/nm (± 0,2) 

30% SnO2 – 0.5% Er3+ 

900 3,1 2,9 

1000 3,3 3,3 

1100 4,2 4,2 

1200 -- 9,0 
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On peut voir que la taille varie de 3,1 à 4,2 nm avec un changement de température du 

recuit de 900° à 1100°C, mais que le dopage a très peu d’influence sur la croissance des 

cristaux. Par contre, la taille des cristaux augmente d’une façon modérée avec la concentration 

en SnO2 (Voir Tableau IV-3). Ces résultats sont semblables à ceux obtenus pour les 

échantillons sous forme massive.  

Tableau IV-3: Taille des cristaux en fonction de la concentration de SnO2 estimée du spectre 

Raman de basses fréquences en fonction de la concentration de SnO2.  

% mol de SnO2 

à 1000°C 

Taille des particules/nm 

(± 0,2) 

12 2,6 

20 3,0 

25 3,3 

30 3,3 

 

IV.2.3. Structure de surface des films 

L’étude de la structure de nos matériaux a été complétée par des expériences de 

microscopie à force atomique (A.F.M) et par microscopie électronique à balayage (M.E.B). 

Les analyses A.F.M. ont été menées à l’Instituto Superior Técnico (IST) de Lisbonne au 

Portugal. L’étude par M.E.B. a pu être réalisée à l’Institut d’Electronique et de Micro-

électronique du Nord (I.E.M.N.). 

IV.2.3.1. Analyse par microscopie AFM 

La qualité des films peut être caractérisée par l’observation de la surface et la mesure de 

la rugosité des couches. La Figure IV-12 montre les images AFM de la surface des films avec 

diverses concentrations en SnO2 et traités à 1200°C pendant une heure. Les images mettent en 

évidence la présence des particules à la surface de nos films. On constate une augmentation 

très nette de la densité en nanocristaux ainsi que de la taille des nanocristaux de SnO2 avec la 

concentration en SnO2 (Voir Figure IV-12 a-c). Ceci conduit à une augmentation de rugosité 

Rrms (Root-Mean-Square ou hauteur moyenne quadratique) de 0,4 nm à 1,1 nm présentée sur 

la Figure IV-13. 
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Figure IV-12: Images 3D de la surface des films non dopés à l’erbium et comportant (a) 

16% ; (b) 25% ; (c) 30% de SnO2 après un recuit à 1200°C pendant 1 heure. 

(a) 

(b) 

(c) 
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Figure IV-13: Rugosité des films en fonction de la concentration en SnO2. 

 

 

Figure IV-14: Images 3D de la surface du film 30% de SnO2 dopé avec 0,5% en ions Er3+ 

après un recuit à 1200°C pendant 1 heure. 

En comparant les images AFM du film comportant 30% SnO2 dopé par Er3+ (Figure IV-

14) avec le même film non dopé (Figure IV-12c), tous les deux après un recuit à 1200°C,  on 

constate que le dopage avec Er3+ induit une réduction appréciable de la densité des cristaux à 

la surface du film. Une explication possible est qu’il existe à la surface de la couche des 
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cristaux d’une composition différente des cristaux en profondeur. Si un tel système présente 

une température de fusion inférieure à 1200°C, alors cela pourrait expliquer la disparition de 

certains NCs en Figure IV-14. On doit rappeler que les résultats en DRX ont déjà signalé la 

présence de phases cristallines inconnues  après traitement à 1200°C (cf. paragraphe  

IV.2.2.1). 

Les images AFM présentées dans la Figure IV-15 confirment l’effet de recuit sur la 

distribution des particules de SnO2 dans un film 75 SiO2-25 SnO2 dopé à 2% en Er3+. Après 

recuit à 800°C, la surface du guide est assez homogène avec une distribution de petits cristaux 

clairsemés en surface. La rugosité moyenne (Rrms) vaut 0,6 nm. Lorsque le film a été traité à 

1100°C, la rugosité Rrms atteint une valeur moyenne de 4 nm, avec une distribution dense de 

cristaux de taille plus conséquente à  la surface du film. Par contre, dans la Figure IV-15c, on 

peut noter qu’après un recuit à 1200°C, les cristaux à la surface disparaissent complètement.  

Il est ainsi probable que le dopage Er3+ engendre la formation d’une autre phase 

cristalline et conduise à une démixtion des phases qui participe à la migration ou à 

l’enterrement des nanoparticules de SnO2. Cette hypothèse nécessiterait cependant de plus 

amples analyses pour être vérifiée.  

 

(a) 



Chapitre IV : Guides d’onde vitrocéramiques dopés Er3+ 
 

144 
 

 

 

 

Figure IV-15: Images 3D de la surface des films 75%SiO2-25%SnO2 dopé avec 2% Er3+ 

traités à (a) 800°C; (b) 1100°C et (c) 1200°C pendant 1 heure. 

(b) 

(c) 
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IV.2.3.2. Analyse par microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage permet de caractériser la qualité des films et 

d’en mesurer plus précisément l’épaisseur. Pour ces analyses, les films sont déposés sur une 

lame de silicium. La Figure IV-16 représente la tranche d’un film recuit à 600°C.  

 

 

                   

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-16: Images MEB de la tranche d’un film 75 SiO2 – 25 SnO2 traité à 600°C. 

L’observation de la tranche des guides a permis de confirmer les épaisseurs mesurées 

par la méthode M-lines. On a obtenu une épaisseur de 800 nm pour un film comportant 25 

mol% de SnO2 traité à 600°C. Par ailleurs, il est important de souligner que les images MEB 

ne montrent qu’une seule couche homogène malgré la technique de multi-dépôts et indiquent 

un bon contact entre la couche et le substrat. Cette homogénéité est un facteur essentiel pour 

l’optique guidée.  

IV.2.4.  Evolution de la matrice 

IV.2.4.1. Etude par spectroscopie de diffusion Raman en configuration 

guidé 

Les spectres de diffusion Raman ont été enregistrés en configuration guidée, comme 

décrit dans la partie I.3. Après chaque température de recuit, un spectre Raman a été 

enregistré en utilisant comme longueur d’onde excitatrice 514,5 nm. 

La Figure IV-17 présente une superposition des spectres Raman du guide 70 SiO2 - 30 

SnO2
 aux différentes températures de recuit. A 800°C, on n’observe que le spectre 

caractéristique de SiO2 amorphe: la bande T-O-T vers 450 cm-1, une bande D1 (cycle à quatre 

groupements de SiO2) vers 488 cm-1 et une bande D2 (cycle à trois groupements de SiO2). Ces 

805,8nm 
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deux dernières bandes sont de faible intensité dans les films minces, ce qui témoigne d’un état 

de densification de la silice bien plus avancé que dans les échantillons massifs traités aux 

mêmes températures. 

Après un recuit à 900°C, une augmentation de l’intensité relative ID1/IT-O-T suggère que 

la porosité du système augmente. Comme suggéré dans le paragraphe II.2.3.1.1, ceci montre 

que la formation des cristaux de SnO2 à cette température empêche la contraction des pores. 

On peut rappeler que dans des échantillons sous forme massive, l’analyse texturale indique 

également  que les cristaux de SnO2 limitent la fermeture des pores. 
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Figure IV-17: Spectres Raman du guide d’onde 70 SiO2 - 30 SnO2
  en fonction de la 

température de recuit. 

Cependant, contrairement à la diminution en intensité de la vibration D1 observée dans 

le cas des massifs, dans le cas des couches minces la bande D1 n’apparait pas avant le début 

de cristallisation de SnO2. L’intensité de cette bande ne diminue pas ensuite avec les 

températures de recuit plus élevées que 900°C. Cela implique que la présence de l’oxyde 

d’étain amorphe empêche la formation des petits cycles de SiO2. Le fait que les bandes D1 et 

D2 restent présentes avec presque la même intensité suggère le maintien de la porosité dans le 

cas des films, ce qui n’est pas observé pour les échantillons sous forme massive. Il faut dire 

que la porosité initiale doit être plus faible dans les films minces. En effet, dans le cas des 

films, le temps entre les étapes de séchage, de gélification et de vieillissement est très court. 
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Les films minces sont ainsi généralement moins poreux que les monolithes car la pression 

capillaire exercée lors de l’étape du séchage est plus importante, entraînant une contraction 

plus importante du réseau [36]. Cette faible porosité initiale ne subit que peu d’évolution sous 

l’effet d’un traitement thermique. Ceci a pour conséquence une stagnation de la porosité en 

fonction de la température de recuit dans les films. 

Dans le cas d’un guide d’onde comportant 30% de SnO2 et dopé à 1% en mole d’Er, la 

longueur d’onde excitatrice est de 488 nm afin d’éviter le signal de luminescence dans le 

spectre Raman. On constate que le dopage avec Er3+ n’influence ni la structure caractéristique 

de la silice amorphe ni la formation des nanocristaux de SnO2. Dans la Figure IV-18 

apparaissent des bandes similaires à celles observées pour le système non-dopé. Cependant, 

une difficulté dans la mesure à la longueur d’onde 488 nm reste l’absorption par l’ion erbium 

qui réduit la longueur d’interaction lumière –matière et donc la lumière diffusée. Les signaux 

détectés sont par conséquent assez faibles.  
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Figure IV-18: Spectres Raman du guide d’onde 70 SiO2 - 30 SnO2
  dopé à 1% en ions Er3+ en 

fonction de la température de recuit (λexc= 488 nm). 

 
L'effet de la concentration en SnO2 sur la structure de la matrice de silice a également 

été suivi par spectroscopie Raman. La Figure IV-19 présente les spectres des guides d'ondes 

(100-x) SiO2 - x SnO2 (où x = 12, 20, 25 et 30 mol%). Nous constatons qu’une augmentation 
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de la concentration en SnO2 engendre un déplacement du maximum de la bande T-O-T vers 

des plus grands nombres d’onde. Parallèlement, bien que d’intensité faible, le profil de la 

bande vers 800 cm-1 devient plus symétrique. Cela indique qu’à une concentration de 12% en 

étain, le système est plus densifié qu’avec 30% de SnO2. Finalement l’augmentation du 

rapport ID1/IT-O-T avec la concentration en SnO2 confirme ce retard à la densification induit par 

les nanocristaux, suggérant une augmentation de porosité qui peut être due à la croissance en 

taille de  nanocristaux de SnO2 et/ou à l’augmentation du nombre de cristaux. Ces trois 

modifications sont ainsi caractéristiques d'une dé-densification de la matrice de silice. 

200 400 600 800 1000

30% SnO
2

25% SnO
2

20% SnO
2

In
te

ns
ité

 (
u

. a
. )

Déplacement Raman (cm-1)

T -O-T

substrat Si

Si-O-Si

D
1

D
2

A
1g

E
u

12% SnO
2

 

 

 

Figure IV-19: Spectres Raman des films traités à 1000°C en fonction  

de la concentration en SnO2. 

IV.2.4.2. Etude par IRTF 

Les résultats de spectroscopie Raman ont été complétés par des spectres IRTF. La 

Figure IV-20 montre les spectres des systèmes 70 SiO2 – 30 SnO2 en fonction de la 

température de recuit.  
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Figure IV-20: Spectres de transmission IR  du film 70 SiO2 – 30 SnO2 en fonction de la 

température. 

A 600°C, la bande autour de 3410 cm-1 et la bande à 1628 cm-1 sont respectivement un 

mode d’élongation des OH et un mode de déformation des groupes HOH dans l'eau ou 

l'alcool résiduel [37, 38]. La disparition de ces bandes lorsque l'échantillon a été traité à 

700°C pendant 1 heure, confirme l'élimination des groupements hydroxyles dans nos 

échantillons. Les bandes à 1100,  804, 664 et 454 cm-1 sont identiques à celles observées dans 

les massifs. Cependant, la bande 664 cm-1, attribuée aux vibrations ν(O-Sn-O) de la phase 

cristalline SnO2, n’apparaît qu’à partir de 900°C. Ceci atteste que les cristaux de SnO2 se 

forment à cette température.  La faible transmission mesurée dans une large gamme spectrale 

autour de 4000 cm-1 caractérise probablement une oscillation d’interférence dans la couche 

mince.  

En comparant les spectres IR des systèmes non-dopés dans la Figure IV-20 et ceux de 

systèmes dopés à 0,5% en ions Er3+
 sur la Figure IV-21,  on constate que le dopage intervient 

peu sur la structure de la matrice de silice et sur la croissance des nanocristaux de SnO2. Ces 

résultats sont similaires à ceux obtenus par spectroscopie Raman dans le paragraphe IV.2.4.1. 

Par contre, les groupements OH ne disparaissent qu’à 900°C, probablement à cause d’un 

surcroît d’eau amené par le nitrate d’erbium. Par ailleurs, le pic à 670 cm-1, témoin de 
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l’apparition des liaisons Sn-O, n’est pas encore bien formé à 900°C, contrairement au cas 

non-dopé. Cette dernière observation témoigne d’un léger retard à la cristallisation engendré 

par le dopage à l’erbium. 
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Figure IV-21: Spectres de transmission IR  du film 70 SiO2 – 30 SnO2 dopé à 0,5% en ions 

Er3+
 en fonction de la température. 

IV.3. SPECTROSCOPIE DE L’ION Er3+ DANS LES GUIDES SiO2-SnO2 

Les deux longueurs d’onde 351 et 514 nm ont été utilisées pour sonder l’environnement 

autour des ions Er3+. A cause de l’absorption de la lumière à ces longueurs d’onde, 

l’acquisition de tous les spectres a été réalisée en configuration non-guidante, dans les mêmes 

conditions expérimentales pour chaque couche mince afin d’étudier l’effet de la concentration 

en SnO2 et de la température de recuit sur l’efficacité de luminescence du niveau 4I13/2. 

IV.3.1. Environnement des ions d’erbium 

La Figure IV-22a montre les spectres de photoluminescence (PL), dans le domaine 

visible et proche infrarouge, d’un film comportant 30% en mole de SnO2, dopé à 1% en Er3+ 

et traité à 1200°C pendant 1 heure. Les spectres sont enregistrés à température ambiante.  

Sous excitation à la longueur d’onde 351 nm, on obtient un spectre de PL IR avec des 

bandes fines à 1521, 1532, 1551 et 1571 nm. Ceci indique que les ions Er3+ sondés sont 
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incorporés dans un environnement cristallin d’oxyde d’étain et que leurs niveaux d’énergie 

subissent un effet Stark sous l’influence du champ cristallin de SnO2. Par contre, sous 

excitation à 514 nm, on obtient un spectre d’émission caractéristique des ions Er3+ dans un 

milieu de silice amorphe avec une largeur à mi-hauteur (FWHM) de 35 nm. Ces résultats 

prouvent qu’il existe deux catégories d’ions Er3+, dont l’une se situe dans ou au voisinage des 

nanocristaux de SnO2 et dont l’autre se trouve dans la matrice de silice.  
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Figure IV-22: Spectres de photoluminescence des films à 30% en mole de SnO2 dopés avec 

1% d’Er3+ traités à 1200°C pendant 1 heure dans le domaine a) infrarouge et b) visible. 

Néanmoins, dans les gels massifs dopés à 1 mol% en erbium, il a été montré que la 

majorité des ions Er3+ reste voisins des cristaux dans le système à 8% en SnO2 (voir 
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paragraphe III.2.3.1.2). Ce phénomène de ségrégation n’apparaît pas dans les films minces, 

même pour des contenances en SnO2 aussi élevées que 30%. 

Dans le domaine visible et sous l’excitation à 351 nm, le spectre de la Figure IV-22b 

présente une bande de PL très large centrée à 600 nm. L’observation de cette bande indique 

l’existence de niveaux de défauts dans la bande interdite de SnO2. Ces niveaux peuvent 

provenir de l’existence de défauts du cristal, de lacunes d’oxygène ou d’étain interstitiel, ces 

défauts étant majoritairement situés en surface des nanoparticules [39, 40].  

L’ensemble de ces résultats indique qu’un petit nombre d’ions d’Er3+ se situe dans des 

cristaux de SnO2 et que le transfert d’énergie peut s’effectuer via les niveaux de défaut de la 

nanoparticule. 

IV.3.2. Influence de la concentration en erbium 

La Figure IV-23 représente les spectres de luminescence infrarouge des films 

comportant 25% en mole de SnO2 dopés avec 0.5, 1 et 2% en mole d’Er3+ traités à 1200°C 

pendant 1 heure.  
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Figure IV-23: Spectres de photoluminescence des films comportant 25% en mole de SnO2 

dopés avec différences concentrations d’Er3+ et traités à 1200°C pendant 1 heure. 

Sous excitation à 514 nm, l'intensité de photoluminescence à 1,535 µm, acquise dans 

des conditions expérimentales comparables, est une fonction croissante de la concentration en 

Er. En supposant que dans cette gamme de concentration, l'intensité de PL est 

approximativement proportionnelle au nombre d'atomes d'ions erbium optiquement actifs, on 
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observe une concentration optimale d’environ 1 mol%. Pour des concentrations supérieures, 

l'intensité de photoluminescence semble décroître légèrement, ce qui pourrait être interprété 

comme une extinction attribuable aux interactions entre ions Er3+ lors de formation de clusters 

d’erbium (Voir le paragraphe II.2.3.2).  

Il est intéressant de noter que cet effet d’extinction n’apparaît pas sous excitation à 

351nm, correspondant aux ions situés dans l’environnement des NCs SnO2. Cela constitue un 

argument en faveur d’une meilleure dispersion des ions Er3+ à l’intérieur ou à la surface des 

NCs. 

IV.3.3.  Influence de la température de recuit 

Les traitements thermiques conduisent à une amélioration des rendements de 

luminescence car ils contribuent à augmenter la densification et à éliminer les groupements 

OH. Les traitements thermiques permettent également d’augmenter la diffusion des ions, ce 

qui peut conduire soit à la localisation des ions dans des sites préférentiels favorables à la 

luminescence soit au contraire à la formation d’agrégats, néfastes à la luminescence.  

 

 

                                                   

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-24: Spectres de photoluminescence des films comportant 25% en mole de SnO2 

dopés avec (a) 0.5% d’Er3+ ; (b) 2% d’Er3+ en fonction de la température de recuit. 

La Figure IV-24 présente les spectres de photoluminescence sous excitation à 514 nm 

des films comportant 25% en mole de SnO2, dopés avec 0.5% d’Er3+ et 2% d’Er3+ pour 

différentes températures de recuit. Selon les spectres Raman et FTIR, les groupements OH 

dans les films ne sont pas complètement éliminés après un recuit à 800°C pendant 1 heure. 

Alors que l’influence des groupements OH résiduels sur le rendement de luminescence est à 

considérer à 800°C, il n’en est pas de même à 1100°C. C’est une raison possible qui 

expliquerait l’accroissement du rendement de luminescence entre ces deux températures. Les 
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nanocristallites de SnO2, quant-à-elles, n’apparaissent dans les spectres vibrationnels qu’à 

partir de 900°C (voir le paragraphe IV.2.4). Le faible rendement de luminescence obtenu à 

800°C provient donc aussi de l’absence des nanocristaux de SnO2, ce qui conduit à renforcer 

les interactions entre ions Er3+. Après recuit à 1100°C, une grande quantité de particules de 

SnO2 se forme, ce qui favorise la diffusion des ions d’erbium dans les cristaux SnO2, voire 

même dans la silice. En effet, à en juger par la forme des spectres obtenus à toutes les 

températures, la majorité des ions restent dans la phase amorphe, c’est-à-dire dans la silice. 

Néanmoins, une diminution de la largeur de bande atteste de l’influence croissante de la phase 

cristallisée qui accueille une partie des ions Er3+. Après un recuit à 1200°C, on observe une 

diminution de l'intensité de la photoluminescence qui peut être due à la formation de clusters 

d’erbium ou à l’inclusion de l’erbium dans la nouvelle phase cristallisée découverte dans le 

paragraphe IV.2.2.1. Ces résultats suggèrent donc que la présence de nanocristaux de SnO2 

joue un rôle majeur sur les propriétés d’émission de l’erbium mais que ce rôle peut s’avérer 

négatif à haute température si d’autres complexes se forment. 

IV.3.4. Durée de vie de luminescence 

Dans le cas des couches minces, la décroissance du signal de luminescence à 1535 nm 

de la transition 4I13/2 → 4I15/2 a été mesurée sous excitation à 514 nm. 

Les mesures de déclin de luminescence des films comportant 25% et 30% en mole de 

SnO2, dopés à 0.5% en Er3+ et traités à 1200°C pendant 1 heure sont présentées sur la Figure 

IV-25. Comme nous le savons, les facteurs qui peuvent influencer le déclin de luminescence 

sont les groupements OH, l’interaction entre les ions et l’interaction avec des phonons. Parce 

que ces échantillons sont traités à 1200°C, des groupements OH sont complètement éliminés.  

Les courbes sont bien ajustées par la somme de deux fonctions exponentielles, ce qui 

était aussi le cas des échantillons massifs. La dépendance non mono-exponentielle peut 

s’expliquer par le fait que les ions Er3+ aient deux environnements différents. La durée de vie 

la plus longue τs est attribuée aux ions Er3+ dans les cristaux de SnO2 alors que la durée de vie 

courte τf est reliée aux ions dans la phase amorphe de la silice.  
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Figure IV-25: Courbes de déclin de luminescence du niveau 4I13/2 (λex = 514 nm) pour les 

films à 25% en SnO2 (a) et 30% en SnO2 (b) dopés à 0.5% en Er3+ et traités à 1200°C. 

Suite à l’augmentation de la concentration en SnO2 de 25% à 30%, les durées de vie τs 

et τf augmentent respectivement de 3.4 à 8.8 ms et de 0.8 à 1.2 ms. Il a été montré dans le 

paragraphe IV.2.2.1 qu’après traitement à 1200°C, l’influence de la concentration en étain sur 

le diamètre des nanocristaux était importante. Avec une taille supérieure à 10 nm, les 

cristallites sont capables d’englober certains ions Er3+ qui s’y retrouvent mieux dispersés. 

Cette augmentation remarquable de τs indique donc qu’il y a plus d’ions incorporés dans les 

cristaux de SnO2. Il faut noter que cette valeur de durée de vie τs est plus longue que des 

valeurs mesurées dans des matrices de SiO2-HfO2 (7.2 ms - Y. Jestin et al. [14], 7 ms - G. C. 

Righini et al. [15]) et comparable à celles des systèmes SiO2-ZrO2 (8.2 ms – C. Goyes et al. 
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τs = 3,4 ms 
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[23]). Par ailleurs, la présence d’un volume plus important d’oxyde d’étain cristallisé a 

également une influence positive (mais plus modérée) sur la durée de vie rapide τf et donc sur 

la dispersion des ions dans la silice. Rappelons qu’une durée de vie longue de la luminescence 

présente un intérêt particulier pour la conception de systèmes lasers. 

IV.4. CONCLUSION 

Dans ce chapitre, la synthèse de sols stables de (100-x) SiO2 – x SnO2 non-dopés ou 

dopés avec Er3+ et comportant jusqu’à 30% en mole de SnO2 a été présentée. Ces sols ont 

permis de déposer des couches minces transparentes, homogènes et stables dans le temps qui 

présentent de bonnes propriétés de guidage optique. L’étude après recuit dans une large 

gamme de températures de 800 à 1200°C indique que ces propriétés sont conservées malgré la 

cristallisation de SnO2 en phase rutile qui apparaît initialement vers la température de 900°C. 

De plus, il est possible de complètement éliminer les groupements hydroxyles dans ces films à 

cette même température. Le dopant Er3+ n’intervient fondamentalement ni sur la structure de 

la matrice de silice ni sur la croissance des nanocristaux de SnO2, mais un peu sur la cinétique 

de densification. 

L’intensité de la luminescence IR de l’ion Er3+ augmente avec la température jusqu’à 

1100°C sous l’effet conjugué de l’élimination des OH et d’une meilleure dispersion assistée 

par la phase rutile de SnO2. Ensuite, cette intensité diminue à 1200°C avec l’apparition d’un 

complexe cristallin impliquant probablement l’erbium et le silicium. Les profils des spectres 

obtenus par spectroscopies de luminescence des ions Er3+
 ont permis de montrer que ces ions 

se situent principalement soit dans les nanocristaux de SnO2, soit dans la matrice de silice et 

qu’il y a un transfert d’énergie entre les niveaux défauts des nanocristaux de SnO2 et les ions 

Er3+. Cependant à forte concentration en étain (30 mol%), une partie des ions de terre rare 

sont dispersés au cœur des nanocristaux de SnO2, ce qui augmente sensiblement la durée de 

vie du niveau 4I13/2. De fait, dans ces systèmes, une extinction de la luminescence n’est 

observée que pour des concentrations supérieures à 1 mol% d’Er3+, ce qui ouvre des 

perspectives pour certaines applications telles que les lasers IR.  
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 

La synthèse de matériaux vitrocéramiques de gels massifs et de couches minces SiO2-

SnO2 est sujette à de nombreuses difficultés expérimentales. Parmi les paramètres 

d’élaboration importants, on peut citer la solubilité des précurseurs, l’utilisation de 

surfactants, la température et l’atmosphère de gélification, ainsi que les conditions de séchage 

des gels massifs. Au cours de ce travail, l’optimisation de tous ces paramètres de synthèse a 

permis l’élaboration de guides d’onde et de vitrocéramiques massives de bonne qualité 

optique comportant de fortes concentrations en SnO2, laquelle dépend de la morphologie des 

échantillons (jusqu’à 30% molaire pour les guides d’ondes et 20% molaire pour les massifs). 

Par la suite, la méthode de « sol-dopage » a été utilisée pour la préparation de matériaux 

vitrocéramiques dopés avec des ions de terres rares Eu3+ et Er3+. 

Les spectroscopies vibrationnelles ont largement été utilisées (Raman, IRTF), mais 

aussi la Diffraction des rayons X et la Microscopie électronique en transmission, pour la 

caractérisation structurale des matériaux. Toutes ces techniques ont permis l’identification des 

nanocristaux (NCs) comme étant dans la phase rutile de SnO2. Ces NCs sont dispersés au sein 

d’une matrice SiO2 amorphe. Par ailleurs, l’absence de bande attribuable aux vibrations Si-O-

Sn dans les spectres Raman et infrarouge indique que la silice et SnO2 sont bien séparés. Cette 

séparation de phase trouve probablement son origine dans l’utilisation d’un précurseur 

inorganique pour SnO2. La cristallisation de SnO2 commence dès la température de séchage 

(55°C) dans des massifs, alors que pour les couches minces, les formes cristallines de SnO2 ne 

sont détectées qu’à 900°C. La présence de SnO2 a une influence non négligeable sur la 

transition sol-gel ainsi que sur l’évolution structurale et texturale des vitrocéramiques. Dans 

les matériaux massifs, par exemple, on a pu constater que la présence de SnO2 accélère les 

processus de gélification, comme lors du dopage de la silice avec des ions alcalins ou avec 

Pb2+. 

Par ailleurs, les spectroscopies de vibration ont montré que la température de 

densification augmente avec la concentration en étain et qu’elle dépend de la morphologie du 

matériau (température plus élevée pour les massifs que pour les films minces). Un tel 

comportement, propre aux réactivités des processus sol-gel en couche mince, n’est pas 

étonnant et il a été déjà observé dans d’autres systèmes. 

Une analyse combinée des données en spectroscopie Raman et en porosimétrie par BET 

indique que les nanocristaux imposent une porosité résiduelle dans ces systèmes 

vitrocéramiques pour les températures jusqu’à 1100°C. L’analyse de la texture des massifs 
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par adsorption-désorption de gaz BET démontre que les particules de SnO2 bloquent la 

fermeture des pores, dont la taille reste fixée autour de 3,5 nm. Réciproquement, la taille des 

NCs ne dépasse pas 7 nm, même après un traitement thermique à 1100°C, suggérant que les 

pores de la matrice empêchent la croissance des cristaux. Ainsi, malgré des NCs qui dépassent 

la taille moyenne des pores (destruction probable de certaines parois), cette étude met en 

évidence la croissance des particules de SnO2 peut être contrôlée  par la matrice de silice.  

Les études par Raman dans le domaine des basses fréquences ont permis d’estimer la 

taille des particules à travers un modèle de sphères élastiques pour l’interprétation du « pic de 

taille ». On en déduit que la taille des NCs varie légèrement avec la concentration en SnO2. 

Les tailles obtenues pour la température de traitement de 1100°C (autour de 7 nm pour les 

massifs) sont en accord avec celles estimées par les techniques de DRX et de MET. Les NCs 

dans les couches minces sont un peu plus petits (autour de 5 nm de diamètre à 1100°C).  

Dans les études sur les échantillons massifs, l’imagerie MET a mis en évidence deux 

formes de nanocristaux de SnO2 (des sphères et des particules ovoïdes) dispersés de manière 

homogène dans un réseau amorphe de SiO2. La population de la forme ovoïde devient plus 

nombreuse après un recuit à 1100°C. Une telle observation mène à penser que, lors de leur 

croissance, les nanocristaux de SnO2 sont formatés par les pores de la matrice de silice.  

Les spectres Raman des échantillons massifs et des films sont similaires sauf pour une 

bande située dans la région 300 - 400 cm-1. Une bande à 354 cm-1, observée dans les spectres 

Raman des échantillons massifs traités à basse température, a été identifiée comme un mode 

de surface des NCs SnO2. Par contre, dans les spectres Raman des systèmes en couches 

minces, l’apparition d’une bande à 312 cm-1 serait plutôt attribuée au mode de vibration Eu du 

SnO2 (actif normalement en IR). Cette anomalie résulte de la relaxation des règles de sélection 

dans les très petits NCs (3 nm) à cause de l’effet de taille. Dans la plupart des systèmes 

vitrocéramiques étudiés, une bande Raman à 632 cm-1 peut être attribuée au mode de 

vibration A1g de la phase rutile. L’augmentation en intensité de cette bande avec la 

température, ainsi qu’avec la concentration de SnO2, signifie une augmentation du volume 

cristallin au sein de la phase amorphe. 

L’incorporation dans ces matrices d’ions de terres rares est intéressante pour les 

applications, mais leur luminescence permet aussi de sonder leur environnement immédiat. 

Dans les systèmes massifs comme dans les couches minces, l’ajout de l’ion Er3+ dans des 

proportions allant jusque 1% molaire, ne modifie ni la structure de la matrice de silice ni la 

croissance des nanocristaux de SnO2. Néanmoins, dans des films minces, ce dopage conduit à 

un léger retard à la cristallisation des NCs et accélère la cinétique de densification des films. 
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Par ailleurs, les données en AFM ont montré qu’une interaction entre l’ion Er3+ et SnO2 est 

probable à 1200°C, avec formation possible d’un complexe cristallin non formellement 

identifié à ce jour. Cette autre phase cristalline participerait à la migration ou à l’enterrement 

des nanoparticules de SnO2. 

Sous excitations à des longueurs d’ondes différentes, les spectres d’émission indiquent 

qu’il existe deux familles de sites pour les ions Eu3+ et Er3+. Les TRs se situent en effet soit 

dans les nanocristaux de SnO2 ou à leur surface, soit dans la matrice de silice. Le transfert 

d’énergie entre les nanocristaux de SnO2 et les ions de TRs suit un mécanisme de transfert 

non radiatif. Dans les systèmes concernés, nous avons constaté que l’énergie est 

vraisemblablement transférée depuis les niveaux de défauts des nanocristaux de SnO2 vers les 

ions de TR. L’émission lumineuse sous excitation à 514 nm ou à 351 nm permet donc de 

sonder respectivement la matrice de silice amorphe ou les nanoparticules cristallisées. Les 

résultats indiquent que les ions de TRs sont plus faciles à disperser dans l’environnement des 

cristaux de SnO2 en xérogels massifs que dans le cas des couches minces. Ceci peut trouver 

son origine dans la formation plus précoce des NCs en matrice massive. 

En utilisant le spectre de luminescence de l’ion Eu3+, le rapport de l’intensité des 

transitions dipolaires électrique 5D0→7F2 et magnétique 5D0→7F1 a permis de sonder la 

symétrie de l’environnement proche de la TR. D’abord, on trouve qu’une forte concentration 

en Eu3+ provoque une distorsion du réseau cristallin. Deuxièmement, une augmentation de la 

température de recuit conduit à un réarrangement structural qui augmente la symétrie des sites 

des ions Eu3+ou qui favorise la migration de ces ions vers les cristaux de SnO2.  

Dans les guides d’onde, les spectres d’émission de l’ion Er3+ et les mesures de déclin de 

luminescence ont également montré qu’une augmentation de la concentration en Er3+ entre 1 

et 2% conduit à une très faible extinction de la luminescence à 1,5 µm, associé à une 

agrégation des ions de TR. De plus, lorsque la concentration en SnO2 augmente, on observe 

un accroissement notable de la durée de vie, ce qui montre l’effet dispersif de l’oxyde d’étain 

pour les ions. Les courbes de déclin sont correctement ajustées par une fonction double-

exponentielle, ce qui fournit une preuve supplémentaire de l’existence de deux sites pour les 

ions Er3+.  

 Dans les gels massifs également, l’amélioration du rendement de luminescence des 

terres rares a été mise en évidence lors d’une augmentation de la concentration en SnO2. Il est 

à noter qu’un tel effet peut s’expliquer via une excitation des NCs accompagnée d’un transfert 

d’énergie vers la TR ou par une solubilité accrue des ions dans les NCs. Ainsi, si la durée de 

vie longue est suffisante, ces matériaux peuvent être considérés comme des candidats 
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prometteurs pour réaliser des lasers infrarouges excités par de simples diodes 

électroluminescentes. Cependant, sous excitation UV, la subdivision de la bande autour de 1,5 

µm en pics étroits n’est pas appropriée pour une utilisation en technologie WDM requérant 

des amplificateurs à bande passante large. Pour cette application, un compromis entre la 

concentration en SnO2 et celle de l’Er3+est nécessaire afin d’obtenir une bande large et une 

longue durée de vie de la luminescence à 1,5 µm. 

Globalement, ce travail a abouti à un certain nombre de résultats intéressants, tels que 

l’amélioration de la dispersion des ions de TRs dans les nanocristaux ou en leur voisinage, qui 

a permis d’obtenir une longue durée de vie du niveau 4I13/2 de l’ion Er3+ (vers 8 ms). Le 

transfert d’énergie efficace des nanocristaux de SnO2 vers les ions de TRs pourrait être 

exploité également. Cependant, l’ajout d’une phase cristallisée dans la silice amorphe présente 

aussi l’inconvénient de réduire les largeurs des bandes d’émission. Il est remarquable que cet 

effet ne soit jamais mentionné dans la littérature.  

Ainsi, la connaissance de l’influence réciproque entre la matrice de silice, les 

nanocristaux et les ions de TRs devrait permettre, en collaboration avec l’équipe IFN – 

Trento, d’utiliser ces matériaux pour des applications optiques (lasers). Auparavant, pour 

utiliser ces couches minces dans le domaine des télécommunications, comme dans celui des 

lasers en guides d’onde planaires, il est nécessaire d’étudier plus en détail les pertes dans les 

films minces.   

Concernant les vitrocéramiques massives, un verrou technologique reste à lever dans la 

perspective d’un fibrage. En effet, une difficulté rencontrée dans l’élaboration par la méthode 

sol-gel réside dans l’impossibilité d’éliminer complètement les groupes OH résiduels, même 

après recuit à 1100°C pendant une heure. L’étude d’une procédure de traitement thermique 

sous chlore pour ces systèmes SiO2 - SnO2 devrait être poursuivie si l’on veut envisager leur 

emploi dans des fibres optiques.  
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